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WPROWADZENIE

Kompozyty sg stosowane przez ludzkos¢ od zarania dziejéw. Jako materiaty,
ktérych wihasciwosci mozna projektowa¢, sg nadal przedmiotem wzmozonego
zainteresowania inzynieréw zajmujacych sie budowa i eksploatacjg maszyn. Ich
zalety powoduja, ze sg bardzo dynamicznie rozwijajaca sie grupg materiatéw
inzynierskich [7, 128, 356]. Wytwarzanie kompozytéw polega na taczeniu réz-
nych komponentéw w celu uzyskania lepszych witasciwosci sumarycznych od
wiasciwosci poszczegdlnych sktadnikéw. Kompozyty warstwowe moga zawierac
rézne kombinacje materiatow podstawowych, tj. metali, ceramiki lub polimeréw.
Przy ich projektowaniu i otrzymywaniu oczekuje sie przede wszystkim zwieksze-
nia wytrzymatosci na rozcigganie, modutu sprezystosci, wytrzymatosci zmecze-
niowej, odpornosci na zuzycie tribologiczne, udarnosci czy odpornosci bali-
stycznej [17, 93].

Kompozyty warstwowe o osnowie metalowej to rodzaj kompozytéw, powsta-
jacy z potaczenia dwéch lub wiecej odrebnych materiatéw, z ktérych jeden jest
zawsze metalem, a pozostate moga by¢: innym metalem [18-92], fazg miedzyme-
taliczng [94, 124, 139-232], ceramika [95-111] lub tworzywem sztucznym [117-
123]. Istnieje wiele sposobéw otrzymywania warstwowych kompozytéw o osno-
wie metalowej [259-285]. Jedna z tych metod — czesto stosowang przez badaczy
na catym $wiecie oraz zastosowang takze przez autora niniejszej pracy — jest syn-
teza faz miedzymetalicznych, ktora polega na formowaniu kompozytow typu me-
tal-fazy miedzymetaliczne w wyniku kontrolowanych reakgcji miedzy utozonymi
naprzemiennie réznymi metalami [139-202]. Po latach prac badawczych zaréwno
w sferze teorii, jak i praktyki, udokumentowano wiele unikatowych zalet tej meto-
dy, a uzyskane dzieki niej materiaty okazaty sie bardzo atrakcyjne i znalazty prak-
tyczne zastosowanie [94]. Obecnie w wielu renomowanych osrodkach naukowych
prowadzone s3 intensywne badania zwigzane z modelowaniem, projektowaniem
oraz wytwarzaniem tego rodzaju kompozytéw [286-358].

Niniejsza praca prezentuje rezultaty badan warstwowych materiatéw kon-
strukcyjnych typu metal-fazy miedzymetaliczne z tytanem, niklem oraz zelazem
jako materiatami osnowy, ktére moga by¢ wytwarzane z zastosowaniem stosun-
kowo prostej technologii. Podstawg do opracowania niniejszej monografii byty
prace badawcze i publikacje [168-170, 180, 181, 212, 213] wykonywane w ciggu
ostatnich 8 lat na Wydziale Mechatroniki i Budowy Maszyn Politechniki Swieto-
krzyskiej. Monografia sktada sie z szesciu rozdziatéw, z ktérych dwa pierwsze
dotycza historycznego rozwoju i zastosowan kompozytéw warstwowych, ich
wihasciwosci mechanicznych, metod wytwarzania oraz analizy uktadéw réwno-
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wagi stopéw obejmujacych tematyke pracy (Ti-Cu, Ti-Cu-Fe, Ti-Al oraz Ni-Al).
Kolejne rozdziaty obejmuja badania wtasne, opis mozliwosci aplikacji badanych
kompozytéw oraz podsumowanie. Na podstawie analizy danych literaturowych
i badan wiasnych sformutowano cel pracy i zakres badan. Postanowiono prze-
analizowad przemiany strukturalne, zachodzace w podwyzszonej temperaturze
na styku reagujacych metali, zidentyfikowa¢ fazy miedzymetaliczne, wystepuja-
ce w kompozytach, okresli¢ wptyw parametréw proceséw syntezy oraz sposobu
chtodzenia gotowych kompozytéw na uzyskana strukture. Zatozono, ze kompo-
zyty o osnowie tytanu powinny charakteryzowac sie matg gestoscia, kompozyty
o osnowie niklu powinny by¢ wytrzymate w temperaturze otoczenia oraz zaro-
wytrzymate, a kompozyty o osnowie zelaza powinny by¢ relatywnie tanie.
Wszystkie te materiaty powinny charakteryzowac sie zarazem dobrymi wiasci-
wosciami mechanicznymi, a szczegdlnie duzg wytrzymatoscia i udarnoscia. Do-
konano takze analizy wptywu struktury kompozytéw na sposéb propagacji pek-
nie¢. Badania strukturalne przeprowadzono przy zastosowaniu mikroskopii
optycznej oraz skaningowej, mikroanalizy i dyfrakcji rentgenowskiej. Badania
wiasciwosci mechanicznych obejmowaty tylko préby, ktérym wedtug danych
literaturowych [4, 18-23, 32-36, 143-162, 179-213] najczeséciej poddawane sa
kompozyty warstwowe, tj. proby rozciggania (w tym w podwyzszonej tempera-
turze), zginania, udarnosci oraz pomiary twardosci. Uzyskane wyniki poddano
dyskus;ji i skonfrontowano z rezultatami uzyskanymi przez innych badaczy.



ANALIZA STANU ZAGADNIENIA

2.1. Zarys historyczny zastosowan kompozytéw warstwowych
o osnowie metalowej

Idea taczenia ré6znych materiatéw, czyli tzw. laminowanie, w celu wykorzystania
zalet ich komponentéw sktadowych, znana jest ludziom od tysiecy lat. R6zne byty
motywy laminowania materiatéw. Na przyktad, podczas naweglania niskoweglo-
wych stali, tylko cienkie warstwy sa wzbogacane w wegiel. Dlatego laminowanie
naweglonych blach byto jedynym sposobem uzyskiwania materiatéw zawieraja-
cych zwiekszona zawartos¢ wegla w swojej objetosci. Innym powodem mogto by¢
to, ze w najdawniejszych czasach twarde stale byly rzadko spotykane i drogie.
Laminowanie ich z tafszymi i tatwiej dostepnymi materiatami wydawato sie zatem
rozsgdnym rozwigzaniem. Kolejnym powodem byty zapewne wzgledy dekoracyj-
ne, gdyz laminowane materiaty po ich wypolerowaniu i wytrawieniu charakteryzu-
ja sie pieknymi makrostrukturami. Jednak z czysto mechanicznego punktu widze-
nia, glbwnym powodem wytwarzania materiatéw warstwowych byto zoptymali-
zowanie kombinacji ich wytrzymatosci, twardosci oraz udarnosci. Prawdopodob-
nie najstarszy znany przyktad materiatu warstwowego o osnowie metalowej zostat
znaleziony w 1837 roku podczas prac archeologicznych w Wielkiej Piramidzie
w Gizie. Znalezisko zostato przewiezione do British Muzeum w Londynie i tam
zdeponowane. Dopiero w 1989 roku El Gayer oraz Jones [1] poddali je badaniom.
Ich wyniki okazaly sie sensacyjne, gdyz stwierdzono, ze materiat ten jest najstar-
szym znanym na swiecie obrobionym przez czlowieka warstwowym kawatkiem
zelaza. Materiat ten datowano na czasy IV Dynastii, tj. okoto 2750 roku p.n.e. Bada-
nia metalograficzne ujawnity réwniez, iz materiat ten byt wytworzony poprzez
skuwanie ze soba wielu warstw stali zawierajacych rézne ilosci wegla. Najstarszy
opis zastosowania warstwowego materiatu kompozytowego o osnowie metalo-
wej mozna znalez¢ w lliadzie Homera z VIII wieku p.n.e [2]. Zostata tam opisana
tarcza Achillesa, ktéra byta wykonana z pieciu warstw: dwéch z brazu, dwoch
z cyny oraz jednej ze ztota w nastepujacej sekwengji: braz-cyna-ztoto-cyna-braz.
Jej doskonate wiasciwosci ujawnity sie podczas walki Achillesa z Eneaszem. Bada-
nia archeologiczne we wschodniej cze$ci Morza Srédziemnego ujawnity, ze kom-
pozyty warstwowe wytwarzane metoda zgrzewania materiatéw na osnowie zela-
za (stali wysoko- i niskoweglowej) byty stosowane w pierwszym tysiacleciu p.n.e.
w starozytnej Grecji [3]. Przyktadem moze by¢ lemiesz, sktadajacy sie z warstw stali
oraz zelaza, znaleziony w miejscowosci Al Mina, w Turcji, w ruinach greckiej kolonii
z IV wieku p.n.e. [4]. Takze w Chinach oraz w Indiach od Il wieku n.e. w powszech-
nym uzyciu byly sztylety oraz miecze wykonywane poprzez skuwanie ze sobg stali
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o réznych zawartosciach wegla. Ta bron sieczna byta produkowana prawdopo-
dobnie bardziej dla jej wysokich waloréw estetycznych (pieknych wzoréw, ktére
ujawniaty sie na ich powierzchniach po wytrawieniu) niz do stosowania w walce
[5, 6]. Od V wieku n.e. w pétnocnej Europie produkowano bron, ktérej ostrza skta-
daty sie z warstw stali i zelaza. Przyktady takich wyrobéw byty znajdowane w gro-
bach wikingdw [7]. Synonimem najwyzszego mistrzostwa w wyrabianiu stalowych
materiatow warstwowych jest japoriska szkota wytwarzania mieczy. Japonscy ko-
wale, na czele z legendarng rodzing Amakuni, osiagneli szczegélng umiejetnosc
formowania w stanie stalym wysokoweglowych stali. Kucie miecza polegato na
utworzeniu warstw o réznych wiasciwosciach. Na ostrze stosowano stal twarda
i wytrzymata, natomiast rdzen byt plastyczny [4, 7]. Wedtug Smitha [8] w niekto-
rych mieczach liczba warstw dochodzita nawet do kilkuset. Bror byta obrabiana
cieplnie, a jej wynikiem byto odpowiednie wygiecie miecza oraz otrzymanie zahar-
towanego ostrza ze strukturg martenzytyczng i plastycznym rdzeniem. W ten spo-
s6b powstawata najdoskonalsza biata bron na swiecie (rys. 1).

Rys. 1. Klinga japoriskiego miecza katana z Xill wieku [9]

Sto siedemnascie takich sredniowiecznych mieczy majacych nadane im indy-
widualne imiona sg uwazane za skarb narodowy Japonii [7]. Ich wartos¢ szacuje
sie na okoto 250 000 dolaréw za kazdy [10]. Takze w Polsce mamy liczne przykfady
dawnych wyrobéw z materiatéw warstwowych. Piaskowski [11] opisywat miecze,
ktére byty datowane na okres miedzy VIl a XIl wiekiem. Ich pochodzenie nie byto
do konca wyjasnione, lecz uwazat on, ze przynajmniej cze$¢ z nich mogta by¢ wy-
tworzona przez dawnych polskich kowali. Podczas badan zidentyfikowat w nich
od 3 do 17 warstw o réznych zawartosciach wegla. Miedzy XV a XIX wiekiem byty
uzywane w Europie oraz w Persji materiaty warstwowe, ktére mialy zastepowacd
lub w pewnym sensie odtwarza¢ stosowang w przesztosci stal damascenska [12].
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Zazwyczaj sktadaly sie one z siedmiu warstw: czterech z Zzelaza lub niskoweglowe;j
stali oraz trzech ze stali wysokoweglowej. Uzywano ich do produkcji halabard,
mieczy oraz po zrolowaniu i zakuciu do wytwarzania niegwintowanych luf do
strzelb mysliwskich, tzw. dziweréwek (od nazwy dziwer — damast skuwany) [7].
Podobna stal byta wytwarzana w XIX wieku w Rosji, w Ztotouscie pod nazwg stali
bufat [13]. Na rysunku 2 pokazano koncéwke lufy strzelby mysliwskiej wykonanej
z dziweru, z charakterystyczna wzorzysta powierzchnia.

Rys. 2. Dziwerowa lufa strzelby mysliwskiej [14]
W tabelach 1 i 2 przedstawiono przyktady réznych kompozytéw warstwo-
wych stosowanych w dawnych czasach oraz prawdopodobne motywy ich wy-
twarzania i wynikajace z tego korzysci.

Tabela 1. Prawdopodobne motywy wytwarzania kompozytéw warstwowych [7]

= 3 v L0 g G
c g 2 5 32 e 3 c g <K
[TRR ) c >0 g = Qa9 S o
Materiat warst Ugs NEE Q£ g8 NS
ateriat warstwowy = o= S5 = N N € 9
38 ERg $R $ s >3
53 g >8 £ RS g3 g S
O =z == Lz S N S
Ptytka z Piramidy +
Tarcza Achillesa +
Lemiesz z Al Miny + +
Miecze wikingéw + +
Miecze samurajéw + + +
Halabardy + + +
Lufy do broni palnej + + +
Sztylety +
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Tabela 2. Przyktady dawnych kompozytéw warstwowych o osnowie metalowej [7]

Skfad warstw

Materiat warstwowy Datowanie
Warstwa 1 Warstwa 2
Stalowa ptytka stal o zawartosci .
2 Wielkiej Piramidy w Gizie (Egipt) | 270 " P ~0,29%C kute zelazo
. . Pie¢ warstw:
Tarcza Achillesa (Grecja) 700-800 . p.n.e. braz-cyna-zloto-cyna-braz
. . . stal o zawartosci stal o zawartosci
Lemiesz z Al Miny (Turcja) 400r. p.n.e. ~0,4% C ~0,1% C
. S . . stal o zawartosci .
Miecze wikingéw (Finlandia) Vw.ne. ~0,6% C zelazo
Miecze samurajéw (Japonia) od Xl w stal o zawartosci stal o zawartosci
Jowi-ap ' 0,6-1% C 0-0,2% C
stal o zawartosci stal o zawartosci.
Halabardy (Europa) od XIV w. 50,6% C <0,25% C
. . . stal o zawartosci stal o zawartosci
Lufy do broni palnej (Francja) XIX w. ~0,4% C 0-0,2% C
. stal o zawartosci stal o zawartosci.
Sztylety (Persja) XIX w. ~0,8% C ~0,1% C

2.2. Analiza wspotczesnego stanu wiedzy z dziedziny wytwarzania
oraz zastosowania materiatléw warstwowych o osnowie metalowej

Wspdtczesna nauka i technika rozwijaja sie w zawrotnym tempie. Ten dyna-
miczny rozwdj nie ominat takze warstwowych materiatow o osnowie metalowe;j.
O ile w dawnych wiekach produkowano przede wszystkim kompozyty typu me-
tal-metal, to obecnie rozwijajg sie one niezaleznie w wielu réznych kierunkach,
obejmujac kompozyty typu: metal-metal, metal-ceramika, metal-polimery oraz
metal-fazy miedzymetaliczne. Gtéwnym powodem ich stosowania jest to, ze
potrafiag zaspokoi¢ wygdérowane wymagania nowoczesnej techniki. Wykazuja
one bowiem doskonate wtasciwosci mechaniczne oraz obnizajg koszty produkgji
materiatéw poprzez tagczenie materiatéw drogich z duzo tariszymi i tatwo do-
stepnymi. Gwattownemu rozwojowi nowoczesnych materiatéw (stopow, szkiet
metalicznych, ceramiki, nanomateriatéw oraz tworzyw sztucznych) towarzyszy
odwieczna u czlowieka chec faczenia ich ze soba. Wspdtczesne materiaty war-
stwowe moga by¢ wytwarzane wieloma réznymi metodami, ktére zostana
szczegétowo omoéwione w jednym z nastepnych rozdziatéw. Zastosowane me-
tody wytwarzania majg zasadniczy wptyw na mozliwos¢ uzyskiwania réznych
grubosci warstw, ktére w nowoczesnych kompozytach warstwowych moga za-
wierac sie w przedziale od kilku nanometrow do kilku milimetréw.
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2.2.1. Nowoczesne kompozyty typu metal-metal

W produkgji oraz praktycznym zastosowaniu kompozytéw typu metal-metal
przez wiele lat dominowat Zwigzek Radziecki, a po jego upadku byte republiki
ZSRR [7]. Stosowano je tam do wytwarzania odpowiedzialnych konstrukgji nara-
zonych na gwattowne pekanie, tj. zbiornikéw cisnieniowych [15], rur o duzych
przekrojach [4] oraz luf armatnich [15]. Przy produkgji rur oraz zbiornikéw ci$nie-
niowych stosowano ciasno zwijane stalowe tasmy, ktére nastepnie byty zgrze-
wane. W ten sposéb formowano koncentryczne wielowarstwowe materiaty,
ktére byty bardzo odporne na pekanie. Lufy armatnie zawieraty kilka oddziel-
nych cylindréw scisle dopasowanych do siebie. W obu tych aplikacjach we-
wnetrzne granice miedzy warstwami uniemozliwiaty propagacje peknie¢. Du-
zymi osiggnieciami w dziedzinie produkcji materiatéw warstwowych moze po-
chwali¢ sie Narodowy Uniwersytet Nauki i Technologii (MISiS) w Moskwie. Opra-
cowano tam unikatowe technologie wytwarzania rur i pretéw warstwowych ze
stali o zawartosci wegla dochodzacej nawet do 2%, ktére stosowane sg przy
produkcji wysoko obcigzonych tacznikéw do traktoréw oraz pociggéw [16].
Oproécz kompozytdéw typu stal-stal opracowywano w Rosji (w Moskiewskim In-
stytucie Wysokich Temperatur oraz w Instytucie Technologicznym w Nowosybir-
sku) tasmy wielowarstwowe skfadajace sie z ponad 80 kombinacji réznych meta-
li oraz stopdéw, gtéwnie bedacych zestawieniami typu Al-stal, Cu-stal oraz Al-Cu
[7]. Wedtug Potapowa [17] sktadaty sie one nawet z 50 warstw i miaty by¢ stoso-
wane, gdy od wyrobu wymagano dobrej odpornosci na korozje oraz zuzycie
$cierne. W ostatnich dziesiecioleciach takze w innych krajach prowadzono ba-
dania nad warstwowymi kompozytami typu metal-metal. Materialy warstwowe
sktadajace sie z naprzemiennie utozonych warstw stali o réznych zawartosciach
wegla byly od lat 80. ubiegtego wieku przedmiotem intensywnych studiéw ze-
spotu z Lawrence Livermore National Laboratory, ze Stanéw Zjednoczonych,
w sktad ktérego wchodzili m.in. Wadsworth, Lesuer oraz Sherby [4, 5, 7, 16, 18-
24]. Obecnie prace nad laminatami typu stal-stal s3 kontynuowane i prowadzo-
ne réwnolegle przez wielu badaczy na catym swiecie m.in. w Hiszpanii (zespét
pod kierownictwem Ruano) [25-28], w Japonii [29] oraz na Ukrainie [30]. Wiele
prac poswieconych jest takze kompozytom warstwowym, w ktérych jednym ze
sktadnikéw jest stal, a drugim braz [31-36] lub stopy aluminium [37, 38]. Kombi-
nacje innych metali i stopéw ciesza sie takze duzym zainteresowaniem. Pod
wzgledem zastosowania gtéwnego metalu mozna je podzieli¢ na cztery grupy.
Pierwsza stanowig kompozyty, w ktérych osnowg jest aluminium, np. kompozy-
ty Al-Zn [39], kompozyty typu stop aluminium-stop aluminium [40, 41] oraz typu
stop aluminium-stop magnezu [42]. Drugg grupe stanowig materiaty warstwo-
we, w ktérych osnowa jest miedz, np. kompozyty Cu-Ni [43, 44], Cu-Co [45, 46],
Cu-Ag [47], Cu-Au [48, 49], Cu-Mg [50] oraz Cu-Fe [51]. W trzeciej grupie znajduja
sie materialy warstwowe z niklem, np. Ni-Cu [43, 44], Ni-Au [47], Ni-Ag [52, 53],
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Ni-Nb [54], Ni-Sn [55-57] oraz Ni-Cr [58]. Czwartg grupe warstwowych kompozy-
tow typu metal-metal stanowig materiaty zawierajace rézne rzadko spotykane
metale, np. Ta-Au [59], Zr-Fe [60], Cr-V [61] oraz szkta metaliczne [62]. Obserwo-
wany w ostatnich dziesiecioleciach szybki rozwdj nanotechnologii miat oczywi-
$cie takze swoje odzwierciedlenie w rozwoju materiatéw warstwowych. W szyb-
kim tempie wzrosta ilos¢ publikacji poswieconych warstwowym nanokompozy-
tom typu metal-metal [63-92]. Charakteryzujg sie one specyficznymi whasciwo-
$ciami (m.in. ekstremalnie wysoka wytrzymatoscia [72, 74, 84, 85], wysoka twar-
doscia [82, 83], odpornoscig na dziatanie promieniowania [85] oraz odpornoscia
na utlenianie w wysokiej temperaturze [68]), ktére sg nieosiagalne podczas la-
minowania tych samych materiatéw, gdy ich warstwy sa grubsze. Takze
w przypadku nanokompozytéw mozna zauwazy¢, ze niektore zestawienia metali
cieszg sie szczegdblnie duzym zainteresowaniem badaczy. Mozna tu wyrdznic¢
materiaty zawierajace tytan: Ti-Ni [66-68] oraz Ti-Al [69], nikiel: Ni-Al [70] oraz
bardzo duza grupe laminatéw na osnowie miedzi: Cu-Nb [71-74], Cu-Mo [75],
Cu-W [76], Cu-Ni [74, 77-79], Cu-Ag [80, 81], Cu-V [82] oraz Cu-Zr [83].

2.2.2. Kompozyty warstwowe typu metal-ceramika

Materiaty ceramiczne s ztozonymi zwigzkami o wigzaniach jonowych lub ato-
mowych, zawierajacymi pierwiastki metaliczne i niemetaliczne, cechujace sie wy-
soka temperatura topnienia i matym przewodnictwem cieplnym oraz elektrycz-
nym. Stanowia one bardzo obszerna i wazng grupe materiatéw, charakteryzujaca
sie wieloma zaletami m.in. niskg gestoscig, odpornoscia na dziatanie wysokiej
temperatury, duza odpornosciag na korozje oraz na ogét wysoka twardoscia. Ich
gtébwna wada jest kruchos¢. Natura poradzita sobie z tym problemem, stosujac
naturalne kompozyty warstwowe. Przyktadem moga by¢ muszle matzy Abalone
(Haliotis rufescens), ktére sktadaja sie z warstw kruchego CaCO; oraz organicznych
substancji tagczacych [93]. Maja one hierarchicznie zorganizowang strukture, ktéra
sktada sie z warstw monokrysztatéw CaCOs (o grubosciach 4-5 nm), warstw o gru-
bosciach 0,5-10 um oraz warstw zewnetrznych o grubosciach 0,2-0,5 mm. Dzieki
takiemu uporzadkowaniu charakteryzujg sie one niezwykle wysokimi wifasciwo-
$ciami wytrzymatosciowymi w poréwnaniu z materiatami sktadowymi. Ich wy-
trzymato$¢ na rozcigganie wynosi od 100 do 300 MPa (tylko 30 MPa dla CaCO:s),
a odporno$¢ na pekanie wynosi od 3 do 7 MPa-m'? (mniej niz 1 MPa-m"? dla Ca-
CO:s) [94]. Obserwacje dokonywane w przyrodzie sktonity badaczy do wytwarzania
syntetycznych materiatdw warstwowych zawierajacych ceramike. Jedng z mozli-
wych kombinadji jest zestawienie ze sobg warstw ceramicznych oraz metali, co
pozwala na wykorzystanie zalet obu tych materiatéw, a zarazem redukuje ich wa-
dy [95-104]. Propagacja peknig¢, ktére pojawiajg sie w warstwach ceramicznych
w takich kompozytach, wymaga transmisji pekniecia z jednej kruchej warstwy do
kolejnej przez warstwe plastycznego metalu. Na granicy ceramika-metal pekniecia
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moga by¢ jednak zahamowane, odchylone itd. Prowadzi to do podniesienia od-
pornosci na pekanie, czego doskonatym przyktadem sg kompozyty Al,Os-Ni, kto-
rych udarnos¢ jest okoto 480 razy wieksza od udarnosci czystego Al,O; [105].
W przypadku kompozytéw warstwowych typu metal-ceramika, dodatkowym
czynnikiem podnoszacym wytrzymato$¢ oraz odporno$¢ na pekanie moga by¢
wystepujace w nich wewnetrzne naprezenia $ciskajace, ktére sg spowodowane
duza réznica wspoétczynnikdw rozszerzalnosci cieplnej ceramiki i metalu. W tabeli
3 przedstawiono wartosci wspdétczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej (o) kilku wy-
branych materiatéw.

Tabela 3. Wartosci wspotczynnikdw rozszerzalnosci cieplnej dla wybra-
nych metali, stopéw oraz ceramiki [106]

Materiat \ o, 10/°C
Metale
Aluminium 22,2
Magnez 25,0
Miedz 16,5
Molibden 52
Niob 7,0
Nikiel 13,0
Srebro 19,7
Tantal 6,5
Tytan 8,6
Wolfram 43
Ztoto 14,3
Zelazo 11,0
Stopy
Braz 18,0
Inconel 12,6
Stal weglowa 13,0
Stal austenityczna 17,3
Zeliwo szare 10,8
Ceramika

Al,O3 6,9
AIN 57
SiC 53
TiC 8,3
TiN 9,3
WC 3,9

Najczesciej stosowane sg kompozyty z warstwami Al,Os, SiC, TiC, AIN oraz
TiN. Warstwy tlenku glinu najczesciej tagczone sg z aluminium [98-101, 107, 108],
niklem [105, 109, 110] oraz niobem [111]. Jako przyktad mozna poda¢ kompozy-
ty warstwowe Al,0s-Nb, ktére s stosowane w wysokiej temperaturze (np. jako
wymienniki ciepta w urzadzeniach prézniowych). To zestawienie jest bardzo
korzystne, gdyz sposréd wszystkich metali wysokotopliwych niob ma najbar-
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dziej zblizony wspétczynnik rozszerzalnosci cieplnej do ALO; [111]. Warstwy
weglikowe sg taczone ze stopami tytanu (np. TiC-Ti6Al4V) oraz z aluminium
[112]. Intensywne badania prowadzone sa takze nad kompozytami zawieraja-
cymi warstwy ceramiki azotkowej, np.: AIN-Mo [111], AIN-Al, [113] oraz TiN-Al
[114]. Nanokompozyty zawierajace warstwy SiC oraz aluminium byly wytwarza-
ne przez zespot pod kierownictwem Chawli [102, 104]. Charakteryzowaty sie one
ekstremalnie wysoka wytrzymatoscia, a zarazem duzo wieksza zdolnoscig do
odksztatcania plastycznego w poréwnaniu do konwencjonalnych kompozytéow
warstwowych.

2.2.3. Kompozyty warstwowe typu metal-polimery

Tworzywa sztuczne (polimerowe) sa dynamicznie rozwijajaca sie grupg mate-
riatdbw, ktérych historia rozpoczeta sie okoto 150 lat temu. O ich popularnosci
oraz znaczeniu dla wspdfczesnego swiata moze Swiadczy¢ fakt, ze ich $wiatowa
produkcja stale rosnie. W 2011 roku wynosita ona okoto 256 min ton [115]. Zale-
tami tworzyw polimerowych sg: mata gestos¢, odpornosé na korozje oraz ta-
twosc¢ przetwoérstwa, wadami: mata odpornosé na wysoka temperature i stosun-
kowo niskie wtasciwosci mechaniczne w poréwnaniu do metali lub ceramiki.
Istnieja jednak wyjatki takie jak Kevlar, ktérego wtékna wykazujg duzo wieksza
wytrzymatos¢ na rozcigganie (do 3500 MPa) nawet w stosunku do wysokoga-
tunkowych stali. Podobnie bardzo wysoka wytrzymatoscig charakteryzuja sie
niektére kompozyty zawierajace polimery [116]. Wérdd nich mozna wyréznié
grupe kompozytéw warstwowych typu metal-polimery, ktére wykonywane sg
z wykorzystaniem réznych metali i stopéw (najczesciej aluminium oraz stali) oraz
zywic epoksydowych wzmacnianych réznego rodzaju wtéknami [117-120]. Naj-
bardziej znanym przyktadem tego typu materiatu jest ARALL (aramid reinforced
aluminium laminate), ktory zostat opracowany przez zespét badaczy z uniwersy-
tetu w Delft (Holandia) pod kierownictwem Vogelesanga na poczatku lat 80.
dwudziestego wieku [121]. Sktada sie on z warstw duralu cynkowego (7075-T6)
oraz wiékien aramidowych (Kevlar-143) spajanych zywica epoksydowa (BSL 312-
UL). Warstwy metalowe zapewniajg wysoka wytrzymatos$¢, a tworzywo sztuczne
zwieksza odpornos¢ na pekanie oraz zmeczenie. ARALL jest obecnie stosowany
w konstrukcjach lotniczych. Nastepnym réwnie znanym przedstawicielem tego
typu materiatéow jest GLARE (glass laminate aluminium reinforced epoxy), ktory
zostat opatentowany w 1987 roku przez firme Akzo Nobel N.V. z Holandii. W jego
opracowaniu uczestniczyt takze zespdt Vogelesanga [122]. GLARE skfada sie
z warstw duralu cynkowego oraz wtdkien szklanych spajanych zywicami epok-
sydowymi. Ma on komercyjne zastosowanie przy produkcji samolotéw Airbus
A380. Wykorzystuje sie go takze do produkcji odpornych na eksplozje oraz dzia-
tanie ognia konteneréw ECOS3 stosowanych do przewozu bagazéw w samolo-
tach pasazerskich [123].



15

2.2.4. Kompozyty warstwowe typu metal-fazy miedzymetaliczne

Fazy miedzymetaliczne stanowig odrebna grupe materiatébw o wiasciwo-
$ciach posrednich pomiedzy metalami a ceramikami. Wystepuja w nich wigzania
mieszane: metaliczne i kowalencyjne lub jonowe. Zazwyczaj charakteryzuja sie
one dobrymi wiasciwosciami wytrzymatosciowymi w wysokiej temperaturze,
odpornoscig na utlenianie oraz korozje, wysoka temperatura topnienia, sztyw-
noscia, dobrg odpornoscia na pefzanie oraz relatywnie niskimi gestosciami. Jed-
nak wiekszos¢ faz miedzymetalicznych wykazuje niska plastycznos¢ i krucho$¢
w temperaturze otoczenia. Spowodowane jest to malg iloscia systemoéw posli-
zgu w ich sieciach krystalicznych, a co za tym idzie, ograniczong mobilnoscia
dyslokacji oraz bardzo niska energig powierzchniowa skutkujaca brakiem jakiej-
kolwiek deformacji plastycznej w miejscach peknieé¢ [124]. W tabeli 4 przedsta-
wiono wihasciwosci kilku wybranych faz miedzymetalicznych.

Tabela 4. Wtasciwosci fizyczne i mechaniczne wybranych faz miedzymetalicznych [125-127]

Wiasciwos¢ AlsTi TiCu TiCu NisAl NiAl Ni2Alz
Temperatura topnienia, °C 1350 1005 982 1397 1638 1133
Gestos¢, g/cm? 3,4 5,7 6,5 74 5,9 47
Wspétczynnik rozszerzalnosci
cieplnej 20-1000°C, 10%/°C 14 12 13 16 15 13
Modut Younga, GPa 185 210 195 200 190 180

Granica plastycznosci

w temperaturze 20°C, MPa 270-290 | 380-400 | 260-380 | 200-600 | 175-300 | 155-250

Wydtuzenie w temperaturze 01-0,5 01-2 01-3 1-54 01-6 0,1-1

20°C, %
Twardos¢, HV 480-540 | 660-690 | 770-810 | 560-580 | 850-870 | 730-780
Temperatura stosowania, °C <1000 <790 <950 <1150 <1250 <1100

Rysunek 3 przedstawia zalezno$¢ twardosci wybranych metali oraz faz mie-
dzymetalicznych uformowanych na ich osnowie w funkgji temperatury topnienia.
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Rys. 3. Twardosc w temperaturze otoczenia metali i faz miedzymetalicznych
w funkcji temperatury ich topnienia

Jak wiadomo cechami charakterystycznymi faz miedzymetalicznych s3: wy-
soka twardosc¢ i temperatura topnienia, odrebnos¢ struktury sieciowej w poréw-
naniu z czystymi sktadnikami oraz okreslone pozycje atoméw sktadnikéw w we-
ztach sieci. Jezeli jest znana struktura sieciowa fazy miedzymetalicznej i okreslo-
ne obsadzenie weztéw sieci przez atomy sktadnikéw stopu, to ze stosunku liczb
rodzajow atoméw w komérce strukturalnej mozna wyprowadzi¢ wzér danej
fazy, podobny do wzoréw zwigzkéw chemicznych. Wedtug Przybytowicza [128]
wsrdd czynnikéw decydujacych o klasyfikacji faz miedzymetalicznych wymienic
nalezy: stosunek wielkosci promieni atomowych, stezenie elektronowe oraz
pozycje skladnikdéw w uktadzie okresowym. Przypisywana fazom miedzymeta-
licznym okreslona formuta chemiczna typu A.B, w wiekszosci przypadkéw nie
odpowiada wartos$ciowosciom. Przyczyna tego zjawiska lezy w specjalnych wia-
sciwosciach wigzania metalicznego, ktére jest nastepstwem odrebnej struktury
elektronowej stanu metalicznego. Z tego tez wzgledu klasyfikacja faz miedzy-
metalicznych nie moze by¢ przeprowadzona na podstawie przyjetych w chemii
wzoréw oddajacych skfad czasteczek chemicznych. Klasyfikacja tych faz stata sie
mozliwa dopiero po poznaniu ich struktury sieciowej, co wielokrotnie prowadzi-
to do korygowania uprzednio nadanych im wzoréw chemicznych.

Sktad ilosciowy fazy miedzymetalicznej moze zmienia¢ sie w rézny sposob.
Niektére fazy miedzymetaliczne istniejg tylko przy statym stechiometrycznym
stosunku sktadnikow (tzw. daltonidy), inne istnieja w szerszym zakresie stezen
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sktadnikéw (tzw. bertolidy). Te ostatnie moga powstawac na skutek wchodzenia
atoméw A w wezly zarezerwowane dla atoméw B lub - jedli réznica wielkosci
atoméw jest znaczna - atomy mniejsze mogg wchodzi¢ w wolne luki miedzywe-
ztowe. Szerszy zakres stezen danej fazy miedzymetalicznej oznacza w ukfadzie
dwusktadnikowym, ze w danej strukturze jest nadmiar jednego lub drugiego
sktadnika. Mamy wéwczas do czynienia z wtérnymi roztworami statymi o sieci
przestrzennej charakterystycznej dla danej fazy miedzymetalicznej. Nadmiar jed-
nego ze sktadnikéw powoduje nieuporzadkowany rozktad obu rodzajéw atomow.
Jest wiec on nieuporzadkowanym roztworem statym jednego ze sktadnikow
w danej fazie miedzymetalicznej. Na podstawie znajomosci struktury sieciowej
mozna rowniez wyprowadzi¢ wzér dla fazy tworzacej wtorny roztwor staty. Wsrod
faz miedzymetalicznych wyrézniaja sie struktury szczegdlnie charakterystyczne
dla wigzania metalicznego. Nalezg do nich: fazy elektronowe, odznaczajace sie
sktadem ilosciowym zaleznym od reguty stezen elektronowych, fazy Lavesa, kt6-
rym przypisuje sie ogoélny wzor AB,, fazy sigma, fazy Zintla oraz fazy typu Wp.
W tabeli 5 zestawiono wybrane przyktady réznych typow faz miedzymetalicznych.

Tabela 5. Wybrane fazy miedzymetaliczne réznych typéw [128]

Fazy elektronowe Hume-Rothery’ego
3/2 CuZn, CusAl, CusSn, FeAl, NiAl
Stezenie elektronowe e/a 21/13 AgsZns, CusCds, AusZns, FesZna:
7/4 CusSn, AgZns, AgsSn, AgsAls, AuZn;
Fazy Lavesa
MgCu; AgBey, CaAl,, NaAu;, TiBey, ZrFe;
Typ fazy MgZn; CaCd,, CaMgg, CrBey, TiFez, TiMn2
MgNi2 TiCog, ZrFez, UPt2
Fazy Zintla
CsCl LiAg, LiPb, CaTl, MgTIl, MgCe, TiFe
Typ fazy NaTl Naln, NaSn, LiZn, LiCd, LiAl
AB3 NaPbs, CaPbs, CaTls, CaSns, CeSns
Fazy typu Wj
Typ fazy | CrsSi ‘ V3Ca, NbsSn

W wyniku systematycznych badan nad energig tworzenia stopéw, Biltz [129]
doszedt do wniosku, ze istnieje zwigzek miedzy entalpig tworzenia fazy miedzy-
metalicznej a stopniem szlachetnosci metali tworzacych te faze, czyli ich poto-
zeniem w szeregu napieciowym. Z zestawienia odnosnych wartosci wynikato, ze
powinowactwo danego metalu do drugiego metalu, tworzacego z nim faze
miedzymetaliczng, jest tym wieksze, im mniej szlachetny jest ten drugi metal,
czyli im nizszy jest jego potencjat normalny. Weibke i Kubaschewski [130] zinter-
pretowali zaleznos¢ miedzy entalpig tworzenia faz miedzymetalicznych a wia-
sciwosciami metali sktadowych na gruncie teorii wigzan. Fakt, ze regufa Biltza
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w jednych przypadkach sprawdza sie, a w innych zawodzi, wigze sie - wedtug
Weibkego i Kubaschewskiego — z tym, ze z poszczegdlnych rodzajéw wigzan
wystepujacych w fazach miedzymetalicznych przewaza w danym wypadku ten
lub inny rodzaj wigzania. Faza miedzymetaliczna, np. z przewagg wigzania jono-
wego nie moze by¢ pod wzgledem energetycznym poréwnywalna z faza mie-
dzymetaliczna o przewadze wigzania metalicznego. Weibke i Kubaschewski za-
wezili stosowalnos¢ reguty Biltza do faz miedzymetalicznych o podobnej struk-
turze atomowej. Zagadnienie zaleznosci miedzy entalpig tworzenia faz miedzy-
metalicznych, a wiasciwosciami pierwiastkéw sktadowych sprecyzowat dokfad-
niej w sensie ilosciowym Kubaschewski [131]. Stwierdzit on, ze stabilnos¢ faz
miedzymetalicznych jest uwarunkowana zwiekszeniem liczby koordynacyjnej
oraz ze sktonnos$¢ do tworzenia faz miedzymetalicznych wykazuja te uktady, dla
ktérych stosunek ciepta sublimacji sktadnikéw La-Lg > 1 (gdzie A — metal z grupy
IA-VIIA, a B - metal z grupy IB lub 1IB uktadu okresowego), przy czym stabilnos$¢
fazy wzrasta ze wzrostem tego stosunku. Poniewaz ciepto sublimacji reprezentu-
je energie wigzan, Kubaschewski zaproponowat metode obliczania entalpii two-
rzenia tych faz w oparciu o wzrost liczby koordynacyjnej atomoéw A, spowodo-
wany utworzeniem fazy oraz o ciepto sublimacji sktadnika A. Wobec tego, iz
w wypadku faz Lavesa (AB,) wzgledny wzrost liczby koordynacyjnej wynosi
4/12 =1/3, wzér Kubaschewskiego na entalpie tworzenia tych faz ma postac:

AH(AB,) =%LA m

Wyniki otrzymane przez Kubaschewskiego za pomocg powyzszego wzoru
wykazywaty znaczng zgodnos¢ z wartosciami eksperymentalnymi. Rozszerzenie
metody opartej na powyzszym wzorze na fazy miedzymetaliczne o strukturze
innego typu jest jednak utrudnione gtéwnie z tego wzgledu, ze problem liczby
koordynacyjnej bywa w tych strukturach czesto dos¢ skomplikowany. Rozlegte
badania zmierzajagce do ustalenia mozliwosci klasyfikowania faz miedzymeta-
licznych na daltonidy i bertolidy w oparciu o ich wtasciwosci termodynamiczne
przeprowadzit Terpitowski [132]. W oparciu o wyniki badan elektrochemicznych
kilkunastu ukfadéw wykazujacych fazy miedzymetaliczne badz typu bertolidéw,
badZz daltonidéw, Terpitowski sporzadzit wykresy przedstawiajgce przebieg
zmiennosci termodynamicznych funkgji czastkowych AG, AS i AH w zaleznosci
od stezenia. Wykresy te wykazaty, ze w zakresie istnienia fazy zaliczonej do dal-
tonidéw wielkosci powyzsze w poblizu sktadu stechiometrycznego zmieniaja
swa wartos¢ w sposéb gwattowny. W przeciwienstwie do tego w zakresie istnie-
nia bertolidéw czastkowe funkcje termodynamiczne wykazywaty zmiane fagod-
na. W wyniku badan Terpitowskiego ustanowione wiec zostato termodynamicz-
no-fenomenologiczne kryterium przynaleznosci faz miedzymetalicznych do
daltonidéw lub bertolidéw. Inne kryterium klasyfikacji faz miedzymetalicznych -
kryterium termochemiczne — stworzyt Kapustinski [133]. Podstawa kryterium
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Kapustinskiego byta wykryta przez niego prawidtowos¢ relacji miedzy entalpia
tworzenia faz miedzymetalicznych w ukfadach podwéjnych a stosunkiem elek-
troujemnosci sktadnikéw uktadu. Wykazat on, ze w przypadku faz miedzymeta-
licznych utworzonych przez pierwiastki o jednakowej elektroujemnosci, molowa
entalpia tworzenia tych faz odniesiona do jednego atomu (czyli podzielona
przez liczbe atoméw zawartych w czasteczce) jest dla wszystkich faz miedzyme-
talicznych wystepujacych w danym uktadzie wielkoscig stata. Uktady takie na-
zwat Kapustinski niepolarnymi (np. Fe-Sb). W przypadku r6znej elektroujemnosci
sktadnikow wplyw termochemiczny jednego z nich przewaza, natomiast wptyw
drugiego mozna uwaza¢ za nieistotny i molowa entalpia tworzenia faz miedzy-
metalicznych w danym ukfadzie jest wielkoscia stata, jesli odniesie sie jg do jed-
nego atomu pierwiastka o wptywie przewazajacym. Takie uktady nazwat Kapu-
stinski ogolnie polarnymi, dzielac je, zaleznie od tego czy przewaza wplyw pier-
wiastka silniej elektroujemnego, czy stabiej elektroujemnego, na polarnoujemne
(np. Ni-Pb) lub polarnododatnie (np. Li-Pb) [133].

Intensywne badania faz miedzymetalicznych rozpoczety sie od prac Kuba-
schewskiego, ktére pojawity sie w latach piecdziesigtych XX wieku [134]. Najbar-
dziej przetomowe odkrycie nastapito w 1979 roku, gdy Aoki i Izumi [135] ujawnili,
ze domieszkowanie borem polikrysztatdw NisAl na poziomie setnych procenta
wagowego zwieksza ich plastycznos¢ w temperaturze pokojowej nawet do 50%.
Okazato sie, ze bor skutecznie minimalizuje sktonnos¢ NisAl do kruchosci, ktéra ma
swe podtoze zwykle w dziataniu wodoru. W latach osiemdziesigtych badania faz
miedzymetalicznych koncentrowaty sie gtéwnie wokét uplastycznienia stopéw na
osnowie fazy Ni;Al w stanie lanym i po przerébce plastycznej. Wiele prac dotyczyto
m.in. wptywu Srodowiska zawierajgcego pare wodng na plastycznos¢ faz z ukta-
doéw: Ni-Al, Ti-Al oraz Fe-Al. Wynikiem tych prac byta komercjalizacja kilku stopéw
na osnowie fazy NisAl, a nastepnie ich aplikacja w przemysle [136]. Poczatek lat
dziewiecdziesigtych XX wieku faczyt sie m.in. z intensywnymi badaniami nad upla-
stycznieniem monokrysztatéw NiAl, pod katem ich zastosowania na topatki turbin
silnikéw odrzutowych. Ujawniona jednak w potowie lat dziewie¢dziesigtych mata
odpornos¢ na uderzenie monokrysztatow NiAl, w warunkach zblizonych do tych,
jakie panujg podczas pracy turbiny lotniczej, zahamowata program badan [137].
Mimo tych niepowodzen badania faz miedzymetalicznych rozwijajg sie nadal bar-
dzo intensywnie, szczegdlnie w Stanach Zjednoczonych, Europie, Chinach i Japo-
nii. O bardzo duzym zainteresowaniu tematyka faz miedzymetalicznych moze
$wiadczy¢ fakt, ze w najbardziej prestizowych rankingach czasopism naukowych
poswieconych tematyce metaloznawstwa na czotowych miejscach, od 1996 roku,
znajduje sie zawsze czasopismo "Intermetallics”, ktére jest publikowane przez
wydawnictwo Elsevier od 1992 roku. Analiza artykutéw poswieconych fazom mie-
dzymetalicznym pozwala stwierdzi¢, ze od poczatku lat dziewiecdziesigtych XX
wieku, az do dnia dzisiejszego, wiekszos¢ opublikowanych prac poswieconych jest
fazom z uktadow: Ti-Al, Ni-Al oraz Fe-Al (rys. 4).
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14% Inne

60% Ti-Al 18% Ni-Al

Rys. 4. Udziat procentowy publikacji w czasopismach o swiatowym zasiegu,
poswieconych fazom miedzymetalicznym z ré6znych uktaddw [138]

Wzrost zainteresowania fazami miedzymetalicznymi w Polsce obserwuje sie
szczegOlnie od drugiej potowy lat dziewiecdziesigtych XX wieku. Wedtug By-
strzyckiego i wspotautoréow [138] badania prowadzone s gtdwnie na fazach
z trzech najpopularniejszych na swiecie uktadéw réwnowagi: Ni-Al, Fe-Al oraz Ti-
Al. Z uktadu Ti-Al gtéwnie badane sa stopy na osnowie fazy TiAl. Z uktadu Ni-Al
przedmiotem zainteresowania sg zaréwno stopy na osnowie fazy NisAl, jak i NiAl.
W ukfadzie Fe-Al dominuja prace prowadzone na stopach na osnowie faz Fe;Al
oraz FeAl. Z innych typéw faz miedzymetalicznych szczegdlne miejsce zajmuja
stopy z pamiecia ksztattu z ukfadu Ti-Ni oraz z uktadu Nb-Al, predysponowane do
prac w wysokiej temperaturze.

Uzyteczno$¢ faz miedzymetalicznych jako materiatu konstrukcyjnego ogranicza
ich niska plastycznos¢, wrazliwosé na wilgo¢ oraz kruchos$¢ w temperaturze otocze-
nia. Badania w wielu osrodkach na catym $wiecie skupily sie zatem na poprawie ich
wihasciwosci mechanicznych oraz odpornosci na pekanie. Najczesciej osiggano to
poprzez taczenie faz miedzymetalicznych z innymi materiatami, przy czym fazy mie-
dzymetaliczne wystepowaty w postaci czastek, witdkien lub warstw [124]. Szczegdl-
nie interesujacy — z punktu widzenia autora niniejszej pracy - jest ten ostatni spo-
s6b. Wedtug Vecchia [94], ktdrego prace przyczynity sie w ogromnym stopniu do
rozwoju tego typu materiatéw, odwzorowujg one nature, tworzac syntetyczne ma-
teriaty, w ktorych warstwy faz miedzymetalicznych odpowiadajg warstwom CaCO;
w muszlach, a warstwy metali nasladujg plastyczne warstwy biatek. Odpowiedni
dobdr materiatéw prowadzi do powstania kompozytow sktadajacych sie z warstw
faz miedzymetalicznych oraz warstw metalu taczacych w sobie pozytywne cechy
obu materiatéw oraz minimalizujacych ich cechy negatywne. Podstawowe koncep-
cje wytwarzania tego typu kompozytdw zostaty opracowane przez Rawersa i Alma-
na oraz ich wspotpracownikéw z amerykanskiego Departamentu Energii na poczat-
ku lat 90. XX wieku [139-146]. Przeprowadzili oni bardzo szeroko zakrojone badania
materiatéw warstwowych, w ktérych jako metalu reagujacego uzywano aluminium,
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a materiatami osnowy byly: tytan, nikiel, zelazo, stal nierdzewna oraz magnez.
Od konica lat 90. XX wieku na Politechnice Swietokrzyskiej w Kielcach zespét pod
kierownictwem profesora Andrzeja Dziadonia, w sklad ktérego wchodzit autor ni-
niejszej pracy oraz doktor Renata Mola, wytwarzat oraz szczegétowo badat kompo-
zyty warstwowe o osnowie miedzi lub magnezu z fazami miedzymetalicznymi.
Obecnie prace nad kompozytami warstwowymi typu metal-fazy miedzymetaliczne
sg kontynuowane i prowadzone réwnolegle przez wielu badaczy na catym swiecie.
Pod wzgledem zastosowania gtéwnego metalu, ktdry pozostaje i nie jest catkowicie
przereagowany mozna je podzieli¢ na kilka grup. Do pierwszej z nich nalezg kom-
pozyty warstwowe o osnowie tytanu (lub stopéw tytanu, np. Ti6Al4V) z fazami mie-
dzymetalicznymi, ktére powstajg w wyniku reakcji z aluminium [93, 94, 124,
147-164], niklem [142, 165-167], miedzig [168-170] lub niobem [171]. Do drugiej
grupy nalezg materialy o osnowie niklu z fazami miedzymetalicznymi powstajacymi
w wyniku reakgcji z aluminium [139-146, 172-193]. Do trzeciej nalezg kompozyty
warstwowe o osnowie niobu z fazami miedzymetalicznymi wytwarzanymi w wyni-
ku reakgji z aluminium [194-202] lub krzemem [203-206]. Do czwartej nalezg mate-
riaty o osnowie Zzelaza z fazami powstajacymi w wyniku reakcji z aluminium
[207-211] lub z miedzig i tytanem [212, 213]. Do piatej nalezg materiaty warstwowe
0 osnowie aluminium lub magnezu z fazami miedzymetalicznymi [214-219]. Ostat-
nia grupe stanowig kompozyty warstwowe o osnowie miedzi z fazami miedzymeta-
licznymi wytwarzanymi w wyniku reakgcji z tytanem [220-232]. W tabeli 6 przedsta-
wiono najczesciej spotykane w literaturze zestawienia materiatéw stosowanych
podczas wytwarzania kompozytéw warstwowych metal-fazy miedzymetaliczne
wraz z uzyskiwanymi podczas syntezy fazami.

Tabela 6. Zestawienia materiatdw najczesciej stosowanych do wytwarzania kompozytéw
warstwowych typu metal-fazy miedzymetaliczne

Materiaty, ktére przereagowujac pozwalajg zsyntezowac fazy
Materiat osnowy oraz uzyskiwane w wyniku tych reakcji fazy miedzymetaliczne
Al Ti Nb Ni Cu Sc Si
Tvtan AlsTi TioNi Ti2Cu
y TiAl TiNi TiCu
Y NisAl
Nikiel NibAls
Niob NbsAl NbsSis
. FezAls
Zelazo FeAl
. CugTi
Miedz CuTi
Aluminium AlsSc
Mg2Al;
Magnez Magi7AlL:
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Kompozyty warstwowe typu metal-fazy miedzymetaliczne sg materiatami,
ktére moga spetnia¢ wiele réznych funkcji. Na przyktad, kompozyty Nb-NbsAl
oraz Nb-NbsSi; moga z powodzeniem pracowaé w wysokiej temperaturze [197].
Kompozyty warstwowe Fe-FeAl (lub stal-FeAl) charakteryzuja sie odpornosciag na
utlenianie, nasiarczanie oraz korozje w srodowisku wody morskiej. Czyni je to
materiatami przysztosci, ktére moga znalez¢ zastosowanie w przemysle energe-
tycznym, chemicznym, petrochemicznym, okretowym oraz spozywczym [138].
Kompozyty warstwowe Cu-fazy miedzymetaliczne charakteryzuja sie wysoka
przewodnoscig elektryczng, a zarazem odpornoscia na Scieranie, co czyni je
atrakcyjnymi materiatami dla zastosowan w elektrotechnice [223]. Materiaty
warstwowe Al-Al;Sc oraz Mg-Mg1,Al;; dzieki podwyzszonej wytrzymatosci oraz
sztywnosci w poréwnaniu do czystych metali mogg stanowi¢ alternatywe dla
stopéw metali lekkich [215-217].

2.2.5. Metody wytwarzania kompozytow warstwowych

Kompozyty warstwowe o osnowie metalowej moga by¢ wytwarzane meto-
dami bezposrednimi (in situ) lub posrednimi.

Metody bezposrednie sg spotykane stosunkowo rzadko, a najbardziej znang
sposréd nich jest metoda kierunkowej krystalizacji stopdw eutektycznych [4, 71.
Warstwowa strukture uzyskuje sie w wyniku procesu krzepniecia stopow z jed-
nokierunkowym odprowadzaniem ciepta. W metodzie tej wykorzystuje sie fakt,
ze w procesie krzepniecia stopéw eutektycznych poszczegdlne fazy kompozytu
powstajg rownoczesnie ze stanu cieklego. Struktura kompozytéw in situ ma po-
sta¢ réwnolegle zorientowanych warstw rozmieszczonych w osnowie stopu
bedacych idealnie z nig potaczonych. Co wiecej, struktura kompozytéw powsta-
jaca przy zachowaniu warunkéw réwnowagi termodynamicznej, charakteryzuje
sie duza trwatoscig w wysokiej temperaturze dochodzacej nawet do 0,9T;. Kom-
pozyty in situ na bazie niklu i kobaltu charakteryzujace sie wysoka zarowytrzyma-
toscig i zaroodpornoscig wykorzystywane sg na elementy maszyn silnie obcigzo-
nych w wysokiej temperaturze, np. fopatki turbin gazowych.

Metody posrednie sa powszechnie stosowanymi metodami wytwarzania kom-
pozytéw warstwowych, najczesciej poprzez: taczenie dyfuzyjne, taczenie
z jednoczesnym odksztatcaniem plastycznym, osadzanie (naparowywanie lub
osadzanie galwaniczne) oraz poprzez natrysk.

tgczenie dyfuzyjne - podczas taczenia dyfuzyjnego materiaty wyjsciowe wy-
stepuja w formie blach lub folii, ktére nastepnie sg tgczone ze soba w miej-
scach ich styku. Na jakos¢ takiego potaczenia, a co za tym idzie na mikrostruk-
ture oraz whasciwosci mechaniczne takich laminatéw, ma wptyw wiele czynni-
kow, takich jak: odpowiednie przygotowanie powierzchni tgczonych materia-
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téw, odpowiednia temperatura, wywierany nacisk, dyfuzja oraz reakcje che-
miczne miedzy komponentami [4, 7]. Na uzyskanie dobrego pofaczenia maja
takze wptyw: wspétczynniki przewodnosci cieplnej komponentéw, wspdtczyn-
niki rozszerzalnosci cieplnej, czystos¢ powierzchni fgczonych oraz atmosfera
w jakiej przeprowadzany jest proces taczenia, szczegdlnie w wysokiej tempera-
turze, gdy wystepuje niebezpieczenstwo utleniania sie materiatéw. Metody
taczenia dyfuzyjnego mozna podzieli¢ na: taczenie adhezyjne, taczenie dyfu-
zyjne w stanie statym, taczenie z przejsciowym udziatem fazy ciektej oraz ta-
czenie z udziatem dyfuzji reaktywnej.

tgczenie adhezyjne - z fizycznego punktu widzenia adhezja jest to taczenie sie ze
sobg powierzchniowych warstw ciat fizycznych lub faz, wynikajace z oddziaty-
wan miedzyczasteczkowych stykajacych sie substancji [233]. Ma ona szczegdlne
znaczenie przy wytwarzaniu kompozytéw warstwowych typu metal-polimery,
takich jak ARALL oraz GLARE [117-123]. Adhezyjne potaczenia warstw stopu
aluminium z zywicg epoksydowa sa tak silne, ze nie nastepuje ich delaminacja
nawet w momencie rozrywania kompozytow.

tqgczenie dyfuzyjne w stanie stafym — jest to metoda taczenia ze sobg metalowych
lub niemetalowych materiatéw, w celu uzyskiwania kompozytéw typu metal-
metal [29, 234] lub metal-ceramika [107, 109]. Bazuje ona na dyfuzji w stanie sta-
tym atoméw faczonych materiatéw. Proces ten wymaga zastosowania docisku,
temperatury (okoto 0,75 bezwzglednej temperatury topnienia nizej topliwego
sktadnika) oraz zastosowania kontrolowanej atmosfery (najczesciej redukujacej
lub prézni). Uzyskiwane potfaczenia s zazwyczaj bardzo stabilne i moga by¢ sto-
sowane w relatywnie wysokiej temperaturze [64]. Jednak w niektérych przypad-
kach podczas taczenia dyfuzyjnego moga formowac sie pory, bedace nastep-
stwem dziatania efektu Kirkendalla, tj. wystepowaniem nieréwnych wzajemnych
predkosci dyfundowania atoméw taczonych metali. Moze to spowodowaé znacz-
ne obnizenie wiasciwosci wytrzymatosciowych potaczen [43, 235, 236].

tgczenie z przejsciowym udziatem fazy ciektej — jest technikg spajania metali i sto-
pow opartg na zasadzie krystalizacji izotermicznej. Mogga tu by¢ zastosowane
dwa warianty technologii wytwarzania kompozytéw warstwowych. Pierwszy
polega na naprzemiennym utozeniu niskotopliwych folii pomiedzy wysokoto-
pliwymi substratami i ogrzaniu ich powyzej temperatury topnienia nizej topli-
wego skfadnika [237-242]. Drugi wymaga zanurzenia wysokotopliwych folii
w roztopionym niskotopliwym metalu [243]. Oba warianty wymagajg zastoso-
wania odpowiednio dobranego docisku, tak aby w czasie krystalizacji nie do-
prowadzi¢ do wycieku cieczy. W czasie krystalizacji powstaja ciagte warstwy faz
miedzymetalicznych lub roztwory state. Wojewoda i Zieba [239-241] z powo-
dzeniem stosowali faczenie z przejsciowym udziatem fazy ciektej, wytwarzajac
materiaty warstwowe z uktadéw: Cu-Sn, Cu-In oraz Ni-Sn, uzywajac jako substra-
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téow folii. Vazquez i de Damborenea [243, 244] wytwarzali wielowarstwowe
kompozyty, zanurzajac blachy z niskoweglowej stali w roztopionym cynku. Pod-
czas prasowania krzepnacy cynk dziatat jak klej taczac warstwy, co prowadzito do
uzyskiwania kompozytéw stal-cynk.

tgczenie z udziatem dyfuzji reaktywnej — dyfuzja reaktywna zachodzi miedzy
dwoma stykajacymi sie ze soba metalami wykazujacymi tendencje do tworzenia
faz miedzymetalicznych [128]. Wskutek dyfuzji reaktywnej powstaje w uktadzie
metal A-metal B faza miedzymetaliczna typu A.Bs (a i b — niewielkie liczby natu-
ralne) oraz roztwory state (o0 — roztwdr metalu B w metalu A oraz § - roztwoér
metalu A w metalu B) (rys. 5).

c

0

X

Rys. 5. Zmiana stezenia sktadnikéw A i B w bimetalicznym uktadzie A-B,
gdy tworzy sie jedna faza miedzymetaliczna i dwa roztwory stafe

Mechanizm wzrostu fazy A,By, polega na dyfuzji atoméw A i B przez warstwe
fazy miedzymetalicznej, dzieki czemu na obu granicach rozdziatu powstajg no-
we czasteczki fazy A.Bs. Strumien dyfuzji atoméw A i B maleje ze wzrostem gru-
bosci warstwy fazy miedzymetalicznej. Jezeli najwolniejszym procesem jest mi-
gracja atomow A i B, to tworzenie sie fazy A,B, jest kontrolowane przez dyfuzje,
a grubos¢ warstwy x jest wyrazona wzorem:

x=Kt"" (2)

gdzie: K — wspétczynnik proporcjonalnosci zalezny od stezenia, t — czas dyfuzji,
n — niewielka liczba (niekoniecznie réwna 2).
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Oproécz tego mechanizmu istotng role moze odgrywac proces, prowadzacy
do takiego rozmieszczenia atoméw na granicach rozdziatu, jakie jest potrzebne
do zajscia reakgji, a tym samym do wzrostu warstwy fazy A,B, [245-249].

Bardzo rzadko zdarza sie, ze w bimetalicznym uktadzie tworzy sie tylko jedna
faza miedzymetaliczna. Dlatego ogdlnie nalezy przyja¢, ze w ukfadzie metal
A-metal B powstaje wiele warstw réznych faz (A.1Bp1, As2Bby, -..) zgodnych z ukta-
dem réwnowagi (rys. 6).

C
1
A Bl B
Aa,
Bo,
0

X

Rys. 6. Rozktad stezenia sktadnikdw A i B w bimetalicznym uktadzie,
w ktérym tworzq sie trzy fazy miedzymetaliczne i dwa roztwory state

Wedtug teorii dyfuzji reaktywnej w uktadach powinny powstaé wszystkie
rownowagowe fazy, jakie znajdujg sie w diagramie fazowym. Dzieje sie tak
w rzeczywistosci, ale tylko w masywnych prébkach bimetali. Z praktyki doswiad-
czalnej wiadomo, ze w ukfadach cienkowarstwowych pojawiaja sie tylko niekté-
re fazy z wykresu fazowego, co jest efektem dziatania prawa przekory w warun-
kach wywieranego nacisku podczas wygrzewania, majgcego na celu zapobiega-
nie powstawaniu poréw [245]. Proces wytwarzania kompozytéw warstwowych
z zastosowaniem dyfuzji reaktywnej wymaga zastosowania docisku, temperatu-
ry (nizszej od temperatury topnienia nizej topliwego skfadnika) oraz zastosowa-
nia kontrolowanej atmosfery (najczesciej redukujacej lub prézni) (rys. 7).
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Rys. 7. Schemat ilustrujqcy proces wytwarzania kompozytéw:
a) naprzemiennie ufozone folie metali A i B poddane dociskowi w podwyzZszonej temperaturze,
b) gotowy kompozyt sktadajqcy sie z warstw metalu A oraz warstw fazy miedzymetalicznej,
oraz roztworu statego

Zachodzace reakcje mogg by¢ endotermiczne lub egzotermiczne w zalez-
nosci od tego czy w czasie ich przebiegu uktad pochtania, czy wydziela ciepto
[250, 251]. W zaleznosci od entalpii reakcji, moze wystepowac koniecznos¢
statego dostarczania ciepta lub tylko spowodowania tzw. zaptonu. Jak podaja
dane literaturowe [172, 252], efekt cieplny okoto 40 kJ/mol jest wystarczajacy,
by podtrzymywac propagujacy sie samorzutnie front reakcji syntezy. W takim
przypadku mamy do czynienia z samorozwijajaca sie synteza wysokotempera-
turowa (SHS - self-propagating high-temperature synthesis). Temperatura do
jakiej nastgpi samoogrzanie sie takiego uktadu zwigzana jest proporcjonalnie
z entalpiag procesu. Reakcja SHS przebiega zawsze do wyczerpania sie jednego
z substratéw. Inicjacja reakcji moze nastapi¢ w catej objetosci badanego ukta-
du, mamy woéwczas do czynienia z wybuchem cieplnym, lub lokalnie — w pew-
nej czesci ukladu. W drugim przypadku nastapi takze petne przereagowanie
z przemieszczajgcym sie frontem reakcji [251-255]. Im bardziej ujemne warto-
$ci przyjmuje entalpia formowania faz, tym wieksze jest prawdopodobienstwo
zaistnienia reakcji egzotermicznych samorozwijajacych sie typu SHS. W tabeli 7
przedstawiono przyktadowe entalpie formowania kilku wybranych faz mie-
dzymetalicznych.
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Tabela 7. Entalpie formowania wybranych faz
miedzymetalicznych [250-253]

Faza AH, kJ/mol
NisAl -38,5
NiAl -58,8
NizAl3 -61,2
AlsTi -146
TiAl -74,9
Ti2Cu -8,60
TiCu -11,1
TizCuq -9,65
TiCus -9,35
TiCuq -5,53

Dziadon i Mola [216-219] oraz Dziadon i Konieczny [220-232] z powodzeniem
stosowali reakcje o niskich entalpiach formowania faz, wytwarzajac materiaty
warstwowe z uktadéw Mg-Al oraz Cu-Ti. Egzotermiczne reakcje SHS, zachodzace
w uktadach réwnowagi Ti-Al oraz Ni-Al, byly stosowane m.in. przez Rawersa,
Almana oraz Hawka [139-146] przy wytwarzaniu kompozytéw warstwowych
typu metal-fazy miedzymetaliczne.

tqczenie z jednoczesnym odksztatcaniem plastycznym — w tym rodzaju tacze-
nia komponenty w postaci blach sg uktadane jedna na drugiej, a nastepnie
znacznie odksztatcane plastycznie. W czasie odksztatcania ulegaja zniszczeniu
warstwy tlenkéw na taczonych powierzchniach i nastepuje scisty kontakt po-
miedzy warstwami [256, 257]. Aby warstwy sie potaczyty wymagane jest odpo-
wiednie dobranie temperatury oraz predkosci odksztatcania. Laczenie z jedno-
czesnym odksztatcaniem jest z praktycznego punktu widzenia najbardziej efek-
tywna metoda uzyskiwania kompozytéw warstwowych [4]. Najczestszymi spo-
sobami odksztatcania sa: prasowanie [258], walcowanie [21-29, 259-276] oraz
taczenie wybuchowe [277] - stosowane przy wytwarzaniu wielowarstwowych
blach, lub wyciskanie [4] — stosowane przy wytwarzaniu wielowarstwowych pre-
tow. Intensywne badania z wykorzystaniem tego rodzaju taczenia prowadzone
sg nad kompozytami typu: stal niskoweglowa-stal wysokoweglowa [16, 18-30,
272], stal-braz [31-36], stal-aluminium [37, 38, 269], tytan-aluminium [261, 262],
nikiel-aluminium [265, 266, 275] oraz aluminium-stopy aluminium [40, 273].

Osadzanie - kompozyty warstwowe o osnowie metalowej, uzyskiwane meto-
dami osadzania, mozna zasadniczo podzieli¢ na dwa rodzaje: wytwarzane po-
przez naparowywanie oraz osadzanie galwaniczne [64]. Kompozyty wytwarzane
metodami CVD i PVD charakteryzuja sie bardzo korzystnymi wtasciwosciami
(m.in. ekstremalnie wysoka wytrzymatoscia [72, 74, 84, 85], wysoka twardoscia
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[82, 83], odpornoscig na dziatanie promieniowania [85] oraz odpornosciag na
utlenianie w wysokiej temperaturze [68]). Barbee [278] wykazat, ze mozliwe jest
uzyskiwanie kompozytéw warstwowych metoda CVD o grubosciach nawet kil-
kuset mikrometréw, sktadajacych sie z dziesiatek tysiecy warstw o grubosciach
kilku nanometréw. Rowe i wspdtpracownicy [279] stosowali osadzanie magne-
tronowe do wytwarzania kompozytéw warstwowych Nb-NbsAl oraz Nb-Cr,Nb
o grubosciach warstw od 2 do 6 um. Jednak metody CVD i PVD sg kosztowne
i zbyt powolne, aby mogly mie¢ praktyczne zastosowanie przy wytwarzaniu
duzych elementéw.

Osadzane galwaniczne jest takze rzadko spotykanym sposobem uzyskiwania
kompozytéw warstwowych. Ma na to wptyw kilka czynnikéw. Po pierwsze jest
ono procesem powolnym, a co za tym idzie nieefektywnym. Po drugie, nie
wszystkie metale daja sie na sobie osadzac. W literaturze przede wszystkim spo-
tyka sie galwaniczne kompozyty warstwowe, w ktérych jednym z metali jest
miedz (np. kompozyty Cu-Ni, ktére wytwarzali Tench i White [280], Cu-Co — wy-
twarzane przez Kaneko, Sakakibare i Hashimoto [46] oraz Cu-NiFeCu, wytwarza-
ne przez zespot pod kierownictwem Podlaha [281, 282]). Ciesza sie one jednak
duzym zainteresowaniem, poniewaz charakteryzuja sie niezwyklymi wtasciwo-
$ciami elektromagnetycznymi [283].

Natrysk - natrysk ciektych metali jest metoda bardzo rzadko stosowanag do
otrzymywania kompozytéw warstwowych. Spowodowane jest to znaczng nie-
réwnomiernoscia hanoszonych warstw oraz ograniczeniem jej stosowania tylko
do metali o stosunkowo niskich temperaturach topnienia (przede wszystkim Al).
Wu i wspétpracownicy [284] otrzymywali ta metoda kompozyty typu stop alu-
minium-stop aluminium + 15% SiC. Takze warstwy uzyskiwane poprzez natrysk
plazmowy sg zazwyczaj nierbwnomierne i porowate. Zaletg tej metody jest jed-
nak mozliwosc¢ stosowania wszystkich metali, takze tych o najwyzszych tempera-
turach topnienia [285].

2.2.6. Wybrane wlasciwosci mechaniczne kompozytow warstwowych
o osnowie metalowej

Podniesienie wtasciwosci wytrzymatosciowych materiatéw jest gtéwnym ce-
lem stosowania laminowania [286-295]. Liczne publikacje naukowe poswiecone
tej tematyce skupiaja sie przede wszystkim na badaniach wytrzymatosci na roz-
cigganie oraz Sciskanie (w temperaturze otoczenia i podwyzszonej) [296-302],
petzania [99, 303-305], zmeczenia [306, 307], udarnosci [308-310] oraz odporno-
$ci balistycznej. Czesto badana jest takze podatnos¢ kompozytéw warstwowych
do ttumienia drgan [4, 94]. Szczegdlnie uwaznie sg analizowane takze mechani-
zmy zniszczenia tego typu materiatéw [311-327].
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Badania wytrzymatosci na rozcigganie oraz $ciskanie byly przeprowadzane na
kompozytach warstwowych o osnowie metalowej wytwarzanych wszelkimi do-
stepnymi metodami. Technikami osadzania uzyskuje sie zazwyczaj materiaty,
w ktérych grubos¢ warstw wynosi od 0,0015 do 2 um. Pozostate metody pozwalaja
na uzyskiwanie materiatdw o znacznie grubszych warstwach (od 50 do 1000 pum).
Oczywiste jest, ze grubos¢ warstw zasadniczo wptywa na witasciwosci tych materia-
tow. W kompozytach o ultracienkich warstwach zauwazono $cisfg liniowg korelacje
pomiedzy zmniejszajaca sie gruboscig warstw a wzrastajacg wytrzymatoscig na roz-
cigganie [74, 84]. Zaleznos¢ ta jest zgodna ze wzorem Halla-Petcha [328]:

oL = op + kd 2 (3)

gdzie: o — dolna granica plastycznosci, oo — op6r dla ruchu dyslokacji, k — stata
bedaca miarg sktonnosci dyslokacji do spietrzania, d - $rednica ziarna (w tym
przypadku grubos¢ warstwy).

Jako przyktad mozna podac rezultaty prac Barbee [278], Tencha [280] oraz
Menezesa [329]. Barbee korzystajgc z metody CVD, wytwarzat kompozyty
Cu-monel o grubosciach dochodzacych do 200 um. Przy grubosciach poszcze-
goblnych warstw okoto 2,5 nm, wytrzymatos¢ na rozcigganie tych materiatéw
dochodzita do 1150 MPa. Tench i Menezes wytwarzali kompozyty Cu-Ni, stosujac
osadzanie elektrolityczne. Ich laminaty osiggaty wytrzymato$¢ dochodzaca na-
wet do 1950 MPa (rys. 8).

30001 O Cu-Ni, osadzany galwanicznie, Menezes [329]
2 Cu-Ni, osadzany galwanicznie, Tench [280]
o Cu-monel, osadzany metodg CVD, Barbee [278]

2000+

1000+

Wytrzymatos¢ na rozciaganie, MPa
>

0 01 02 03
d-1/2, K1/2

Rys. 8. Wytrzymatosc na rozciqganie kompozytéw warstwowych
o ultracienkich warstwach Cu oraz Ni lub monelu w zaleznosci
od grubosci zastosowanych warstw [4]
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Nanolaminaty W-Mo, o grubosciach warstw 40 nm dla W i 5 nm dla Mo, byty
wytwarzane przez Adamsa i wspo6tpracownikéw [330]. Ich wytrzymatos¢ wahata
sie w granicach od 8000 do 12000 MPa. Bickerdike i wspdtpracownicy [331]
poddawali testom wytrzymatosciowym kompozyty Al-Fe (o grubosciach warstw
0,073 um dla Al i 0,0014 um dla Fe) uzyskane metoda CVD. Wytrzymatos¢ tych
laminatéw wynosita 770 MPa.

Wytrzymatos¢ na rozcigganie kompozytéw o grubych warstwach jest uzalez-
niona od wielu réznorakich czynnikdéw, np. grubosci warstw, wielkosci ziaren
oraz wystepowania peknie¢ lub delaminacji. Tak duza ilo$¢ zmiennych sprawia,
ze w tego typu materiatach nie mozna stwierdzi¢ liniowej zaleznosci pomiedzy
grubosciami warstw a wytrzymatoscia na rozcigganie [7]. Mozna jedynie w tym
przypadku zastosowac regute $rednich wazonych do wyliczenia granicy pla-
stycznosci kompozytéw, stosujac wzor:

ReKomp = ReA ‘gat ReB ‘gs (4)

gdzie: Reomp — granica plastycznosci kompozytu, R — granica plastycznosci
sktadnika A, R,z — granica plastycznosci skfadnika B, ga — udziat objetosciowy
sktadnika A, gs — udziat objetosciowy sktadnika B.

Reguta ta dobrze sprawdza sie w przypadku kompozytéw typu metal-metal,
np. stal-braz, stal weglowa-stal nierdzewna lub aluminium-stal [4]. Wydtuzenie
kompozytéw warstwowych o osnowie metalowej jakie uzyskujemy w prébach
rozciggania nie podlega tym regutom. Moze by¢ ono w niektérych przypad-
kach zarébwno znacznie wieksze [189-191], jak i ekstremalnie mate w poréwna-
niu z materiatami skladowymi [139-148]. Dzieje sie tak, poniewaz ma na nie
wptyw bardzo duzo czynnikéw zwigzanych z mechanizmem niszczenia takich
materiatéw. Mozna do nich zaliczy¢: blokowanie mozliwosci poslizgu w ziar-
nach lub ograniczenie go do bardzo waskiego obszaru miedzy sasiednimi mato
plastycznymi warstwami, sktonnos$¢ mniej plastycznego sktadnika do pekania,
rézne sposoby propagacji powstatych peknie¢ przez warstwy itp. Jako przykfad
moze postuzy¢ kompozyt warstwowy miedz-fazy miedzymetaliczne miedzio-
wo-tytanowe [222-224, 227, 229-231]. Gdy grubosci warstw w takim kompozy-
cie wynoszg 400 um dla miedzi i 250 um dla faz miedzymetalicznych (stosunek
grubosci 1,6:1) to wydtuzenie wynosi zaledwie okoto 4% (przy 45% wydtuzenia
dla czystej miedzi). Przyczyng tak matego wydtuzenia jest specyficzny sposéb
deformacji tego materiatu, ktérego schematyczny model jest pokazany na
rysunku 9.
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a)

b)

c

d)

pojawianie sie pasm poslizgu w ziarnach miedzi
przy braku sladéw odksztatcenia plastycznego
w warstwach faz miedzymetalicznych

pojawianie sie pasm Scinania w warstwach
miedzi i w warstwach faz miedzymetalicznych
oraz mikropeknie¢ na granicy miedzy miedziq
i fazami miedzymetalicznymi

pojawianie sie makropeknie¢ w warstwach faz
miedzymetalicznych sprawiajqce, ze odksztat-
cenie plastyczne warstw miedzi lokalizuje sie w
makropasmach $cinania, szczegélnie na kie-
runkach pomiedzy peknieciami w sgsiadujgcych
warstwach faz miedzymetalicznych

wzrost ilosci peknie¢ w kompozycie oraz inten-
sywna deformacja plastyczna w makropasmach
Scinania w warstwach miedzi, ktéra prowadzi
ostatecznie do rozdzielenia probki kompozytu

/I\ kierunek rozciggania

| —

pasma poslizgu
w ziarnach
miedzi

JANN

§

mikropekniecia

pasma $cinania

makropasma
$cinania
w miedzi

| — . .
pekniecia
w warstwie

faz mm

Rys. 9. Schemat procesu deformacdji plastycznej kompozytu warstwowego
miedz-fazy miedzymetaliczne [223]
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Na rysunku 10 pokazano topografie kompozytu warstwowego miedz-fazy
miedzymetaliczne po prébie rozciggania z widocznymi peknieciami w war-
stwach faz miedzymetalicznych oraz pasmami $cinania zlokalizowanymi w wa-
skich obszarach w warstwach miedzi wystepujacymi miedzy peknieciami.

7

ma $cinania

Rys. 10. Kompozyt miedz-fazy miedzymetaliczne po prébie rozciggania [223]

Wydtuzenie takich kompozytéw rosnie wraz ze wzrostem grubosci plastycz-
nych warstw miedzi. Gdy stosunek grubosci warstw miedzi do warstw faz mie-
dzymetalicznych wynosi 2,5:1 to wydtuzenie wynosi 6%, a przy stosunku 4,9:1
wzrasta do 12%. Wyniki prac zespotéw pod kierownictwem Chawli [102, 104],
Zuo [105, 106, 110] oraz Sowieckiego [108] wykazaty, ze podobny sposéb de-
formacji jest takze charakterystyczny dla kompozytéw typu metal-ceramika.
Kolejnym przyktadem obrazujacym wplyw grubosci warstw na wydtuzenie,
a ukazujacym zupetnie inne tendencje, moze by¢ kompozyt warstwowy stal
wysokoweglowa-braz, w ktérym stosunek grubosci warstw wynosi 1:1 [4, 7]. Gdy
grubosci warstw wynoszg 750 um, to wydtuzenie osigga wartos¢ 13%. Przy gru-
bosciach warstw wynoszacych 200 um, zwieksza sie ono do 21%. Natomiast gdy
grubosci wynosza 50 um, to wydtuzenie zwieksza sie do 60%. Badania wykazaty,
ze trend ten jest efektem zmniejszajacej sie sklonnosci do rozwarstwiania, spo-
wodowanej redukcja nagromadzonych naprezen wihasnych, ktére sg efektem
réznicy wspotczynnikdw rozszerzalnosci cieplnej sktadnikéw (tab. 3) [35].

Badania odpornosci na sciskanie szerokiej gamy kompozytéw wykazaty, ze
wytrzymatos$¢ na Sciskanie kompozytéw warstwowych jest uzalezniona od sto-
sunku grubosci ich warstw i maleje wraz ze zmniejszaniem sie grubosci warstw
kruchych (ceramiki lub faz miedzymetalicznych) [105, 112, 124]. Kompozyty ob-
cigzane w kierunku réwnolegtym do warstw maja zazwyczaj wyzszg odpornosc
na $ciskanie niz obcigzane w kierunku prostopadlym do warstw. Wynika to
z faktu, ze materiaty kruche wykazujg wieksza wytrzymatos¢ na sciskanie niz na
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rozcigganie. Jako przyktad mozna podaé wyniki préb $ciskania kompozytu
miedz-fazy miedzymetaliczne [231]. W przypadku gdy sita dziata réwnolegle do
kierunku jego warstw, naprezenie potrzebne do zniszczenia jest o okoto 50%
wyzsze niz w przypadku dziatania sity w kierunku prostopadlym do warstw.
Wytrzymato$¢ na Sciskanie rosnie takze wraz ze wzrostem stosunku grubosci
warstw faz miedzymetalicznych do grubosci warstw miedzi. W trakcie badan
zauwazono ponadto odmienne mechanizmy niszczenia kompozytéw m.in. roz-
nie usytuowane pekniecia oraz delaminacje, co miato bezposredni wptyw na
wiasciwosci mechaniczne tych materiatéw (rys. 11).

Rys. 11. Struktura kompozytu miedz-fazy miedzymetaliczne po prébie Sciskania:
a) w kierunku prostopadfym do warstw, b) w kierunku réwnolegtym do warstw [223]

W wysokiej temperaturze kompozyty warstwowe moga zachowywad sie
w zréznicowany sposob. Niektére z nich moga cechowac sie znaczna stabilno-
$cig wiasciwosci (np. Nb-AlLOs [111], Nb-NbsAl [198] lub Ni-NiAl [179]), inne -
zachowujac sie anormalnie — moga zwieksza¢ swojg granice plastycznosci,
zmniejszajgc zarazem swoje wiasciwosci plastyczne (np. Ni-NisAl [181, 191]),
jeszcze inne moga pod wpltywem wysokiej temperatury ulegaé¢ znacznemu
uplastycznieniu. Przykladem materiatu z tej ostatniej grupy jest kompozyt
miedz-fazy miedzymetaliczne [229]. W temperaturze 700°C ulegajg uplastycz-
nieniu fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe (rys. 12). Dzieki temu wydtu-
zenie prébek jest niemal dwukrotnie wieksze niz w temperaturze otoczenia.
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Rys. 12. Miejsce zerwania kompozytu miedZ-fazy miedzymetaliczne
po prébie rozciggania w temperaturze 700°C [223]

Niektére materiaty po zlaminowaniu moga nabywac¢ zdolnosci do odksztat-
cenia nadplastycznego. Doskonatymi przyktadami moga tu by¢ kompozyty war-
stwowe wykonywane przez Snydera [332] oraz Tsai [32]. Snyder wykonywat
kompozyty sktadajace sie z warstw zelaza (materiatu nienadplastycznego) oraz
z warstw drobnoziarnistej stali o strukturze perlitycznej (materiatu nadplastyczne-
go). Przy odpowiednio niskich predkosciach odksztatcania (wspdtczynnik m ~ 5)
w temperaturze 650°C uzyskiwano wydtuzenie wynoszace 430%. Tsai badat
kompozyty sktadajace sie z warstw stali wysokoweglowej oraz brazu aluminio-
wego. W temperaturze 760°C osiggaty one wydtuzenie dochodzace do 650%.
Wedtug tych badaczy, warstwy nadplastycznej stali wysokoweglowej, ktére sg
mocno ztaczone z warstwami zelaza lub brazu aluminiowego nie pozwalajg tym
materialom na przewezanie sie i zmuszajg je do réwnomiernego odksztatcania.
Dlatego zniszczenie nastepuje przy znacznie wiekszych niz normalnie dla tym
materiatédw stopniach odksztatcenia.

Badania w podwyzszonej temperaturze takze dostarczajq wiele ciekawych spo-
strzezen. Zagadnieniem petzania kompozytéw warstwowych zajmowali sie m.in.
Choi (Ni-Cu) [44], Fingers (Fe-Co) [303], Wen (Ag-Co) [304], Zhu (Cu-Co) [305] oraz
Shen (Al-AlLO;) [99]. Dla przykfadu Choi stwierdzit, ze kompozyty Ni-Cu o grubo-
$ciach warstw wynoszacych 20 um wstepnie obrabiane cieplnie przez 4 godziny
w temperaturze 1000°C, a poddane nastepnie petzaniu w temperaturze 500°C
odksztatcaty sie 2,5 razy wolniej od prébek bez zastosowanej wstepnej obroébki
cieplnej. Sprawity to istniejgce warstwy roztworéw statych na granicach Ni-Cu.
Natomiast Shen szczegétowo opisat wptyw grubosci warstw Al oraz Al,O; na ewo-
lucje mechanizmu pefzania kompozytéw Al-Al,O; w temperaturze 450°C.

Waznga wiasciwoscig materiatow jest sktonnos¢ do kruchego pekania, ktore jest
bardzo niebezpieczne z tego wzgledu, ze zachodzi nagle i zwykle jest powodem
groznych awarii. Czynnikiem sprzyjajacym kruchemu pekaniu jest duza szybkos¢
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odksztatcania [128]. W praktyce stosowanych jest wiele sposobéw okreslania od-
pornosci na pekanie. Najczesciej w literaturze spotyka sie badania udarnosci prze-
prowadzane metoda Charpy’ego lub Izoda, préby zginania tréj- lub czteropunk-
towego oraz badania balistyczne. Czesto jest takze okreslany wspotczynnik inten-
sywnosci naprezen K. Laminowanie materiatéw jest bardzo skutecznym sposo-
bem obnizania ich sktonnosci do kruchego pekania. Delaminacja warstw, ktéra
moze nastapic¢ podczas deformacji sprawia, ze lokalne naprezenia obecne w okoli-
cach peknie¢ moga ulec redystrybucji oraz redukgji [40]. Taki mechanizm od-
ksztatcania skutecznie uniemozliwia propagacje peknie¢. Prowadzi to do znacz-
nego podniesienia odpornosci na pekanie. Doskonatym przykladem moga by¢
kompozyty warstwowe Al,Os-Ni wytwarzane przez Zuo [105], ktérych udarnosé¢
jest okoto 480 razy wieksza od udarnosci czystego Al,Os. Podobny efekt uzyskano
takze w kompozytach typu metal-fazy miedzymetaliczne [93, 223, 231] oraz typu
metal-metal [21, 23, 25, 26, 28, 34]. Dla przyktadu, Wadsworth i Lesuer [7] udo-
wodnili, ze laminowanie stali nisko- i wysokoweglowej prowadzi zaréwno do
podniesienia pracy ztamania prébek (1,5-krotnego w stosunku do stali niskowe-
glowej i 5-krotnego w stosunku do stali wysokoweglowej), jak i obnizenia przej-
sciowej temperatury kruchosci kompozytéw o okoto 50°C w stosunku do stali
niskoweglowej i, o okoto 150°C w stosunku do stali wysokoweglowej (rys. 13).

kompozyt warstwowy

300+

stal niskowgglowa

2004

100

Praca ztamania prébki z karbem V, J

stal wysokoweglowa

9] T : -
-200 -100 0 100
Temperatura, °C

Rys. 13. Poréwnanie wynikéw testow udarnosci 12-warstwowego kompozytu stal wysoko-
weglowa-stal niskoweglowa oraz prébek monolitycznych z tych samych materiatéw [7]

Natomiast Cepeda-Jimenez i wspdtpracownicy [40] wykazali, ze 11-warstwowe
kompozyty skfadajace sie ze stopdw aluminium do utwardzania wydzieleniowego
(AW-7075 oraz AW-2024 wg PN-EN 573-30 2010) charakteryzuja sie doskonatg
udarnoscia, ktoéra jest 21 razy wyzsza od udarnosci monolitycznych prébek ze sto-
pu AW-7075 oraz 7 razy wyzsza od udarnosci probek ze stopu AW-2024. Badania
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udarnosci pozwalajg okresli¢ odpornos¢ na uderzenia kompozytéw warstwowych,
lecz zachodzace mechanizmy zniszczenia mozna w tym przypadku badac jedynie
poprzez analize fraktograficzng zniszczonych prébek. Doktadng analize procesu
pekania kompozytéw warstwowych pozwalajg przeprowadzi¢ proby zginania tréj-
lub czteropunktowego. Badaniami takimi zajmowali sie m.in. Pozuelo i wspétpra-
cownicy [25, 27, 28] (kompozyty stal wysokoweglowa-stal niskoweglowa), Cape-
da-Jimenez [40] (kompozyty stop aluminium-stop aluminium), Peng [159] i Price
[161] (kompozyty Ti-AlsTi) oraz Cao [98] (kompozyty Al-Al,0s). Kompozyty war-
stwowe sg materiatami konstrukcyjnymi, ktére wzbudzajg duze zainteresowanie
przemystu zbrojeniowego. Do okreslenia odpornosci balistycznej stosuje sie pene-
tratory wykonane ze stopow wolframu (np. 93W7FeCo), ktdre sg wystrzeliwane
w kierunku badanych materiatéw z predkoscig dochodzacg do 900 m/s [93]. Vec-
chio [93, 94] poddawat takim badaniom kompozyty warstwowe Ti-Al;Ti oraz Ti-
Al;Ti-Al,0s. Uzyskane przez niego wyniki byly bardzo satysfakcjonujace i pozwalaty
rekomendowac tego typu materialy do zastosowania jako materiaty kuloodporne.
Woodward [310] stwierdzit, ze miekkie warstwy w kompozytach doskonale absor-
bujg oraz rozprowadzajg na boki energie uderzenia, a warstwy twarde nie pozwa-
laja na jego przebicie. Riddle [321] badat kompozyty warstwowe pod katem zasto-
sowania przy wytwarzaniu konstrukgji lotniczych, zwracajac szczegdlng uwage na
ich znaczna odpornosc¢ na dziatanie uderzen balistycznych.

Proces niszczenia zmeczeniowego kompozytéw warstwowych przebiega
odmiennie niz w materiatach litych. Majg na to wptyw dwa gtéwne czynniki:
mozliwos¢ delaminacji warstw oraz naprezenia wtasne wystepujace miedzy war-
stwami [333]. Juz w latach 70. XX wieku Chawla i Liaw [334] badajac kompozyty
warstwowe Al-stal nierdzewna zauwazyli znaczny wptyw lokalnych delaminacji
warstw na wzrost odpornosci na zmeczenie. Spowodowane to byto ogranicze-
niem mozliwosci gwattownej propagacji peknie¢ miedzy warstwami. Podobne
spostrzezenia poczynili: Wenchao (badajac kompozyty Ni-Sn [56]), Hoffman
i Gibeling (badajac kompozyty Al6090/SiC-Al5182 [335]) oraz Hassan i wspotpra-
cownicy (badajac kompozyty Al6090/SiC-Al6013 [41, 307]). Naprezenia we-
wnetrzne, ktére powstaja zazwyczaj jako efekt réznicy wspdtczynnikdéw rozsze-
rzalnosci cieplnej warstw w laminatach (tab. 3) moga réwniez znaczaco wptywadé
na odporno$¢ zmeczeniowa. Ritchie [336] badajac kompozyty warstwowe typu
metal-ceramika, wykazat, ze w warstwach, w ktérych stwierdza sie naprezenia
$ciskajace, nastepuje obnizenie sktonnosci do wystepowania peknie¢ zmecze-
niowych, podczas gdy w warstwach z naprezeniami rozciggajacymi nastepuje jej
wzrost. Badaniami wptywu stosunku grubosci warstw plastycznych do warstw
kruchych na odpornos¢ zmeczeniowg kompozytéw typu metal-fazy miedzyme-
taliczne zajmowali sie Bloyer [194, 195] oraz Adharapurapu [147].

Monolityczne materiaty, ktére maja wysokie wiasciwosci wytrzymatosciowe
(np. stale), charakteryzuja sie niskg zdolnoscig do ttumienia drgan. Z drugiej
strony, materiaty o niskich wiasciwosciach wytrzymatosciowych (np. otéw lub
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tworzywa sztuczne) zachowuja sie krancowo odmiennie. Laminowanie pozwala
pofaczy¢ ze sobg materiaty o réznej zdolnosci ttumienia oraz aktywowac¢ dodat-
kowe mechanizmy, ktére wystepuja niezaleznie od mechanizméw charaktery-
stycznych dla materiatéw indywidualnych warstw. Mechanizmy te wynikaja
z oddziatywan miedzy warstwami o ré6znych modutach sprezystosci. Oddziaty-
wania te mogg powodowac ruch domen magnetycznych w polach naprezen,
poslizg po granicach ziaren narazonych na naprezenia $cinajgce oraz przeksztat-
canie energii mechanicznej w energie cieplng [4]. Badaniem zdolnosci ttumienia
drgan kompozytéw typu metal-fazy miedzymetaliczne (Ti-Al;Ti) zajmowat sie
Vecchio [94]. Kompozyty typu metal-metal (stal wysokoweglowa-braz) byty
szczegdétowo badane pod wzgledem zdolnosci ttumienia drgan przez Bonnera
i wspotpracownikéw [337]. Wykazali oni, ze w zakresie czestotliwosci 2-40 Hz
kompozyty warstwowe zachowujg sie znacznie lepiej niz monolityczne materiaty
z ktérych sie sktadaja, majac 2-krotnie wieksza zdolnos¢ ttumienia drgan w po-
réwnaniu do brazu cynowego i az 10-krotnie wieksza w poréwnaniu do stali
wysokoweglowej. W tabeli 8 przedstawiono wspdtczynniki ttumienia drgan réz-
nych materiatéw monolitycznych oraz kompozytéw warstwowych.

Tabela 8. Zdolnos¢ ttumienia drgan wybranych materiatéw monolitycznych oraz warstwo-
wych [337]

Wspétczynnik ttumienia

Materiat Czestotliwos¢, Hz , .
drgan, bezwymiarowy

Stal wysokoweglowa 20-30 0,0001
Zeliwo szare 50 0,0050
Braz cynowy 20-30 0,0005
Kompozyt warstwowy stal 20 0,0010
wysokoweglowa-braz cynowy

Kompozyt warstwowy stal 30 0,0012

wysokoweglowa-braz cynowy

2.2.7. Mechanizmy niszczenia kompozytéw warstwowych

Wiasciwosci kompozytow warstwowych zalezg w znacznym stopniu od wia-
sciwosci materiatow sktadowych oraz od mechanizméw ich niszczenia. Mikro-
struktura warstw kompozytéw (wielkos¢ ziaren oraz ksztatt i rozmieszczenie wy-
stepujacych faz) jest gtdownym czynnikiem majgcym wptyw na mozliwos¢ propa-
gacji peknie¢ wewnatrz tych warstw. Natomiast sposdb przechodzenia pekniecia
przez kolejne warstwy jest czynnikiem majacym duzy wptyw na lokalng redukcje
naprezen na wierzchotkach peknie¢. W przypadku kompozytéw warstwowych nie
majg wiekszego zastosowania standardowe modele pekania zaproponowane
przez Griffitha oraz Orowana [333]. Znacznie bardziej przydatne sg w tym przy-
padku mechanizmy niszczenia zidentyfikowane przez Ritchie’go [336] (rys. 14).
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a)

b)
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d)

e)

Mechanizm niszczenia

kruche pekanie wszystkich warstw

kruche pekanie twardych warstw oraz
odksztatcanie sie warstw plastycznych zlo-
kalizowane w pasmach scinania

kruche pekanie twardych warstw oraz
zrywanie plastycznych warstw wymuszajq-
ce ponownq renukleacje pekniec¢

kruche pekanie kolejnych twardych warstw
potgczone z odksztatcaniem warstw pla-
stycznych

odchylanie kierunku peknie¢ spowodo-
wane miejscowq delaminacjq warstw

pekanie warstw po okresie réwnomiernego
odksztatcania plastycznego i przewezeniu
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Rys. 14. Mechanizmy niszczenia kompozytéw warstwowych [336, 338]
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Wielu badaczy na $wiecie zajmuje sie obecnie modelowaniem mechani-
zmow niszczenia kompozytéw warstwowych, stosujagc matematyczne modele
obliczeniowe oraz metode elementéw skonczonych (MES) [339-355]. Niemniej
jednak, istotnym warunkiem otrzymania wiarygodnego modelu numeryczne-
go i poprawnych wynikéw obliczeh jest poznanie rzeczywistego procesu
zniszczenia. Najczestszymi metodami wykorzystywanymi do tego celu sg me-
tody doswiadczalne, jednakze obecne mozliwosci obliczeniowe komputeréw
pozwalaja na wspomaganie tego zagadnienia za pomoca analiz numerycz-
nych. Petna weryfikacja zaproponowanych metod modelowania kompozytow
warstwowych jest mozliwa po eksperymentalnych badaniach utworzonych
modeli oraz poréwnaniu ilosci energii pochtonietej przez model rzeczywisty
oraz numeryczny. Wynika to z faktu, ze proces niszczenia struktur kompozytéw
sktada sie ze zniszczeh wystepujacych w pojedynczych warstwach (np. peka-
nia, odspajania czy wyboczenia) oraz z delaminacji poszczegdlnych warstw.
W makroskali wszystkie te zjawiska moga wystepowaé w réznej proporgji
i skali, co jest powodem powstawania okreslonych efektéw globalnych, beda-
cych nie tylko zagadnieniami mechanicznymi, ale réwniez cieplnymi i che-
micznymi [353]. Dotychczasowe préby opracowania algorytméw pozwalaja-
cych na symulacje progresywnego niszczenia kompozytéw, z uwzglednieniem
sposobu reprezentacji kompozytu w modelach MES, mozna podzieli¢ na dwa
gtéwne nurty:

— préby polegajace na znalezieniu kryterium mozliwego do zastosowania
poprzez réznego rodzaju parametry modyfikowane w trakcie obliczer (ze-
rowanie grubosci warstw, degradacja sztywnosci itp.);

— préby, w ktérych zniszczenie jest modelowane metodami podobnymi do
stosowanych w mechanice pekania (gdzie warstwy kompozytu potgczone
sg w modelu réznego rodzaju tagcznikami, ktére — po wystapieniu okreslo-
nych kryteriéw - sg rugowane).

Podejscie pierwsze ma ogromng zalete polegajacg na tym, ze modele MES
uzywane w analizach nie réznia sie zbytnio od modeli uzywanych przy trady-
cyjnym modelowaniu kompozytéw. Dzieki temu koszty obliczeh (czas mode-
lowania, wielko$¢ modelu) s3 zdecydowanie mniejsze niz przy podejsciu dru-
gim. Wydaje sie, ze najwiekszy problem zwiazany z podejsciem pierwszym to
fakt, ze niektore efekty, wystepujgce w trakcie niszczenia kompozytéw, nie sg
jednoznacznie zwigzane ze stanem naprezenia/odksztatcenia panujacego
w strukturze i uwzglednienie ich w kryterium zniszczenia jest bardzo trudne.
Podejscie drugie wymaga zamodelowania poszczegdlnych warstw kompozytu
jako osobnych warstw elementéw skoriczonych. Oznacza to zazwyczaj wydtu-
zony czas tworzenia modelu MES i wymaga bardzo duzych mocy obliczenio-
wych. Niemniej samo podejscie wydaje sie prostsze w zastosowaniu i jest bliz-
sze procesom, ktdre majg miejsce w rzeczywistosci. Komercyjne programy MES



40

uzywane do modelowania progresywnego zniszczenia, korzystaja zaréwno
z podejscia ,parametrycznego” (np. LS-DYNA), jak i z podejscia ,z facznikiem”
(np. PAM-CRASH oraz ABAQUS FEA). Pokazuje to wyrazZnie, ze zadna z metod
nie dopracowata sie jeszcze powszechnie akceptowanych, sprawdzonych algo-
rytméw. Co gorsza, znakomita wiekszos$¢ publikacji, w ktérych przedstawiono
w miare pozytywne rezultaty, dotyczy modelowania bardzo prostych struktur,
obcigzanych w sposéb pozwalajacy dos¢ doktadnie przewidzie¢, jakie powinny
by¢ poprawne wyniki obliczen [341, 345, 352]. Szczegdlnie duze osiggniecia
w dziedzinie modelowania wtasciwosci kompozytéw warstwowych typu me-
tal-fazy miedzymetaliczne (Ti-AlsTi oraz Ti6Al4V-AlsTi) ma zespdt badaczy
z Uniwersytetu Kalifornijskiego w San Diego, w sktad ktérego wchodza m.in. Li,
Olevsky oraz Meyers [124, 156, 157]. Dokonali oni skutecznego modelowania
zaréwno mechanizmu zniszczenia takich materiatéw, jak i rozktadu naprezen
wiasnych powstajacych w trakcie ich formowania, wtasciwosci sprezystych
oraz anizotropii wtasciwosci.

2.3. Analiza ukladéw rownowagi Ti-Cu, Ti-Cu-Fe, Ti-Al, Ni-Al
oraz wystepujacych w nich faz

W pracy przedstawiono warstwowe materiaty konstrukcyjne typu metal-fazy
miedzymetaliczne z tytanem, niklem oraz zelazem jako materiatami osnowy.
Z wilasciwosciami tych metali zapoznano sie, analizujac prace Sieniawskiego,
Dobrzanskiego, Przybytowicza i innych [128, 356-363]. W celu petnego zrozu-
mienia proceséw zachodzacych podczas ksztattowania struktury kompozytéw
warstwowych, niezbedna jest dogtebna analiza uktadéw réwnowagi faz Ti-Cu,
Ti-Cu-Fe, Ti-Al oraz Ni-Al.

2.3.1. Uktad réownowagi faz Ti-Cu

Na rysunku 15 przedstawiono wykres ukfadu réwnowagi faz stopéw Ti-Cu
sporzadzony przez Murraya [364].
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Rys. 15. Wykres uktadu réwnowagi faz Ti-Cu [364]

Roztwory state miedzi w tytanie o i f powstaja na osnowie dwéch odmian
alotropowych tytanu. W Tio. moze rozpuscic sie do 1,6% at. miedzi w temperatu-
rze 790°C. W Tip moze rozpusci¢ do 13,5% at. miedzi w temperaturze 1005°C [365].

Faza Ti,Cu zawiera od 67 do 68% at. tytanu [365]. Ti,Cu powstaje w wyniku
przemiany perytektycznej z roztworu ciektego i roztworu statego 3 w temperatu-
rze 1005°C lub w stanie statym podczas przemiany eutektoidalnej w temperaturze
790°C. Ti>Cu wchodzi takze wraz z TiCu w sktad mieszaniny eutektycznej powsta-
jacej z roztworu cieklego o zawartosci 43% at. tytanu w temperaturze 960°C.

Faza TiCu jest fazg niestechiometryczng wystepujaca w zakresie stezen od 48
do 51% at. tytanu, krystalizujgcg bezposrednio z roztworu ciektego w tempera-
turze 982°C [365].

Faza TizCu, jest stechiometryczna i zawiera 42,9% at. tytanu [365]. Mata réz-
nica w skfadzie chemicznym pomiedzy Ti;Cuy i Ti,Cus sprawia duze problemy
w ich rozréznieniu podczas mikroanalizy rentgenowskiej.

Faza Ti>Cus jest stechiometryczna i zawiera 40% at. tytanu [365]. W stanie
statym wystepuje w réwnowadze z fazg TiCu.. Nalezy doda¢, ze Ti,Cus powstaje
tylko w wyniku reakgji w stanie statym.

Faza TiCu, jest stechiometryczna i zawiera 33,3% at. tytanu [365]. Wystepuje
ona tylko w waskim zakresie temperatur pomiedzy 890 a 870°C [364]. W tempe-
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raturze 870°C TiCu, ulega przemianie eutektoidalnej w wyniku, ktérej powstaje
mieszanina sktadajaca sie z TiCuy i Ti,Cus.

Faza TiCu, jest niestechiometryczna i zawiera od 19,1 do 22% at. tytanu
[365], a obecnos$¢ tlenu lub wegla stabilizuje jg [366]. TiCus tworzy eutektyke
razem z TiCu, o zawartosci 27% at. tytanu, powstajacg w temperaturze 875°C.

Roztwor staly tytanu w miedzi zawiera do 8% at. tytanu w temperaturze
przemiany perytektycznej 885°C. Rozpuszczalnos¢ moze znacznie wzrosng¢ jezeli
wystepuje tlen. W roztworach o zawartosci tytanu wiekszych niz 4% wystepuje
silna tendencja do powstawania roztworéw statych uporzadkowanych [365].

Typy sieci krystalicznych oraz wartosci parametréw sieciowych dla faz mie-
dzymetalicznych z ukfadu Ti-Cu sa przedstawione w tabeli 9.

Tabela 9. Uktady krystalograficzne, typy oraz parametry sieci faz miedzymetalicznych ukta-
du Ti-Cu [364]

Faza Ukfad Typ a, nm b, nm ¢, nm
Ti.Cu Tetragonalny MoSiz 0,2944 - 1,0786
TiCu Tetragonalny TiCu 0,3107 - 0,5919
TizCus Tetragonalny TisCuq 0,3126 - 1,9964
Ti>Cus Tetragonalny Ti2Cus 0,3137 - 1,4024
TiCuz Rombowy AuV 0,4363 0,7997 0,4478
TiCua Jednoskosny AusZr 0,4530 0,4342 1,2930

Fazy metastabilne

W stopach miedzi z tytanem mozliwe jest przeprowadzenie utwardzania wy-
dzieleniowego. Umocnienie wywofane jest przez metastabilne fazy bogate w ty-
tan, koherentne z osnowa. W wyzszej temperaturze zachodzi transformacja tych
faz w niekoherentng stabilng faze TiCu.. Mozliwe jest takze utwardzanie wydziele-
niowe stopdéw tytanu z zakresu wystepowania roztworu statego a. Fazg umacnia-
jaca jest w tym przypadku Ti,Cu [367]. Przy gwattownym chtodzeniu roztworu
statego P faza ta ulega przemianie martenzytycznej. Morfologia martenzytu zalezy
od zawartosci miedzi. Dla zawartosci mniejszej od 3,8% at. struktura zawiera duze
ziarna martenzytu, podczas gdy dla zawartosci wiekszych od 3,8% at. miedzi, for-
mowany jest martenzyt o cienkich, dtugich igtach [368, 369]. Wykorzystujac krysta-
lizacje z duzym przechtodzeniem (splat cooling), Giessen [370] uzyskat metastabil-
na faze TiCus;, ktéra nie wystepuje w ukfadzie rownowagi Ti-Cu, a zawiera pomie-
dzy 21 a 25% at. tytanu. Na drodze gwattownego chtodzenia Murty [371] otrzymat
stopy amorficzne zawierajgce pomiedzy 50 a 90% tytanu.
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2.3.2. Uktad rownowagi faz Ti-Cu-Fe

Potréjny uktad réwnowagi faz Ti-Cu-Fe sktada sie z trzech uktadéw podwdj-
nych: Ti-Cu (omoéwionego w poprzednim podrozdziale), Cu-Fe oraz Ti-Fe. Cecha
charakterystyczng uktadu réwnowagi faz Cu-Fe jest brak wystepowania faz mie-
dzymetalicznych. Na rysunku 16 przedstawiono wykres tego uktadu sporzadzo-
ny przez Bakera [372].
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Rys. 16. Wykres uktadu réwnowagi faz Cu-Fe [372]

Roztwor staly zelaza w miedzi zawiera do okoto 0,4% at. zelaza w temperatu-
rze przemiany perytektycznej 1098°C. Wraz ze spadkiem temperatury spada takze
rozpuszczalnos¢ i w temperaturze otoczenia wynosi ona okoto 0,08 % at. [373].

Roztwory state miedzi w zelazie q, y i 8 powstajg na osnowie odmian alo-
tropowych zelaza. W Fea moze rozpusci¢ sie do 1,8% at. miedzi w temperaturze
845°C. W temperaturze otoczenia rozpuszczalno$¢ miedzi spada do okoto 0,17%
at. W Fey moze rozpusci¢ do 13% at. miedzi. W Fed moze rozpuscic sie do 6% at.
miedzi w temperaturze 1491°C [373].

Na rysunku 17 przedstawiono wykres uktadu réwnowagi faz Ti-Fe sporzadzo-
ny przez Okamoto [374].
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Rys. 17. Wykres uktadu réwnowagi faz Ti-Fe [374]

Roztwory stale zelaza w tytanie powstajg na osnowie dwdch odmian alo-
tropowych tytanu. W Tio. moze rozpuscic sie ponizej 0,05% at. zelaza w tempera-
turze przemiany eutektoidalnej 595°C. W temperaturze otoczenia rozpuszczal-
nos$¢ zelaza spada ponizej 0,01% at. W Tiff moze rozpuscic sie do 22% at. zelaza
w temperaturze przemiany eutektycznej 1065°C [375].

Faza TiFe zawiera od 47,5 do 50,3% at. zelaza. Powstaje w wyniku przemiany
perytektycznej w temperaturze 1317°C z roztworu cieklego i fazy TiFe,. TiFe
wchodzi takze wraz z roztworem B w sktad mieszaniny eutektycznej powstajacej
z roztworu cieklego o zawartosci 29% at. zelaza, krystalizujacej w temperaturze
1065°C. Roztwor staty B o zawartosci 15% at. zelaza podlega rozpadowi w wyni-
ku przemiany eutektoidalnej w temperaturze 595°C i wyniku tego powstaje mie-
szanina sktadajaca sie z roztworu statego zelaza w tytanie (niemal czystego Tia)
oraz fazy TiFe [375].

Faza TiFe, jest fazg kongruentng krystalizujgcg bezposrednio z roztworu cie-
kiego w temperaturze 1427°C. Zawiera od 64,8 do 72,5% at. zelaza. Wchodzi
takze wraz z roztworem statym o w sktad mieszaniny eutektycznej powstajacej
z roztworu cieklego o zawartosci 84% at. zelaza, krystalizujacej w temperaturze
1289°C [375].
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Roztwory state tytanu w zelazie a i y powstaja na osnowie odmian alotro-
powych zelaza. W Fea moze rozpusci¢ sie do 9,8% at. tytanu w temperaturze
przemiany eutektycznej 1289°C. Wraz ze spadkiem temperatury rozpuszczalnos$¢
spada i w temperaturze otoczenia wynosi okofo 2,2% at. Maksymalna rozpusz-
czalnos$¢ tytanu w Fey wynosi 0,8% at. w temperaturze 1150°C [375].

Typy sieci krystalicznych oraz wartosci parametréw sieciowych dla faz mie-
dzymetalicznych z ukfadu Ti-Fe sg przedstawione w tabeli 10.

Tabela 10. Uktady krystalograficzne, typy oraz parametry sieci faz miedzymetalicznych
zukfadu Ti-Fe [372]

Faza Uktad Typ a, nm ¢, nm
TiFe Regularny CsCl 0,299 -
TiFe; Heksagonalny MgZn: 0,479 0,782

Badaniami potrdjnego uktadu réwnowagi fazowej Ti-Cu-Fe zajmowali sie
m.in. van Beek [376] oraz Raghavan [377]. Szczegdlnie przydatne sg przekroje
izotermiczne wykonane przez van Beeka. Na rysunku 18 przedstawiono przekroj
izotermiczny ukfadu Ti-Cu-Fe w temperaturze 850°C.

Zawarto$¢ Cu, % at.

Rys. 18. Przekrdj izotermiczny uktadu réwnowagi Ti-Cu-Fe w temperaturze 850°C [376]

W Tio. moze rozpusci¢ w temperaturze 850°C ponizej 0,04% at. zelaza i oko-
to 2% at. miedzi. W Tip rozpuszczalno$¢ zelaza wynosi okoto 18% at., a miedzi
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okoto 5% at. Obecnos¢ miedzi stabilizuje roztwor pri. W fazie TiFe moze rozpu-
$ci¢ sie do 38% at. miedzi. W fazie TiFe, rozpuszczalno$¢ miedzi wynosi okoto
4% at. Obecnos¢ zelaza stabilizuje faze Ti,Cu i moze ona zawiera¢ do 2% at. Fe.
Fazy TiCu, TisCu,, Ti,Cu; oraz TiCu, moga zawiera¢ mniej niz 0,5% at. zelaza
[376, 377]. W tym przekroju wystepuje pie¢ dodatkowych faz, ktére nie wyste-
powaty w uktadach podwojnych. W tabeli 11 przedstawiono sktad faz Ty, T, Ts,
T Oorazt.

Tabela 11. Fazy tréjsktadnikowe wystepujqce w uktadzie Ti-Cu-Fe [376]

Oznaczenie Sktad Typ
T T33Cus7«Fex 1<x<25 Brak odpowiednika w ukfadzie Ti-Cu
T, Ta0CusoxFex 5<x<17 Izomorficzna z faza Ti>Cus
Ts Ta3Cus7xFex 21<x<24 Izomorficzna z faza TizCus
T T37Cue3xFex 6<x<7 Brak odpowiednika w uktadzie Ti-Cu
T TasCuss«Fex 4<x<5 Brak odpowiednika w uktadzie Ti-Cu

Fazy metastabilne

Wykorzystujac krystalizacje z duzym przechtodzeniem, Klement [378] uzyski-
wat przesycone roztwory state miedzi w zelazie i zelaza w miedzi. Metastabilne
stopy zawierajace przesycone roztwory state z ukladu Cu-Fe byly wytwarzane
takze na drodze deformacji wysokoenergetycznych i badane m.in. przez przez
Bachmaiera [379] oraz Qi [380]. Ray [381] uzyskat przesycone roztwory state na
osnowie Tif, zawierajace do 35% at. zelaza oraz metastabilng faze na osnowie
TiFe, zawierajgcg od 35 do 50% at. zelaza. Na drodze gwattownego chtodzenia
Sumiyama [382] otrzymat stopy z ukfadu Ti-Fe o strukturze amorficznej, zawiera-
jace pomiedzy 20 a 75% at. tytanu.

2.3.3. Uktad ré6wnowagi faz Ti-Al

Na rysunku 19 przedstawiono wykres uktadu réwnowagi faz Ti-Al sporzadzo-
ny przez Raghavana [383].
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Rys. 19. Wykres uktadu réwnowagi faz Ti-Al [383]

Roztwory state aluminium w tytanie powstaja na osnowie dwéch odmian
alotropowych tytanu. W Tio. moze rozpuscic¢ sie do 51,5% at. aluminium w tem-
peraturze przemiany perytektycznej 1463°C. W temperaturze otoczenia roz-
puszczalno$¢ aluminium spada do okoto 11% at. W Tifs moze rozpusci¢ do 44,8%
at. aluminium w temperaturze przemiany perytektycznej 1490°C [383-385].

Faza TisAl zawiera od 20,1 do 38,2% at. aluminium. Powstaje w temperaturze
1180°C, w stanie statym, w wyniku przemiany kongruentnej nieporza-
deke>porzadek z roztworu ori 0 zawartosci 30,9% at. aluminium. Wchodzi takze
wraz z fazg TiAl w sktad mieszaniny eutektoidalnej powstajacej z roztworu o
0 zawartosci 39,6% at. aluminium, ktéra zachodzi w temperaturze 1118°C[383-385].

Faza TiAl zawiera od 46,7 do 62,1% at. aluminium. Powstaje w wyniku prze-
miany perytektycznej w temperaturze 1463°C z roztworu ciektego i roztworu sta-
tego i lub bezposrednio w wyniku krystalizacji z roztworu ciektego [383-3851.

Faza TiAl, zawiera od 66,2 do 67,5% at. aluminium [383, 385]. Okamoto [384]
sugerowat jednak, ze jest ona faza stechiometryczna. Powstaje w wyniku prze-
miany perytektoidalnej w temperaturze 1175°C z faz TiAl oraz TisAl:;.
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Faza TisAl:; zawiera od 68,5 do 72,2% at. aluminium. Powstaje w wyniku
przemiany perytektycznej w temperaturze 1416°C z roztworu ciektego i fazy
miedzymetalicznej TiAl lub bezposrednio w wyniku krystalizacji z roztworu cie-
ktego. Wystepuje powyzej temperatury 990°C, w ktérej to ulega rozpadowi
w wyniku przemiany eutektoidalnej [383-385].

Faza TisAlx; zawiera od 72,2 do 73,1% at. aluminium. Powstaje w wyniku
przemiany perytektoidalnej w temperaturze 777°C z faz TiAl, oraz TiAl;. Okamo-
to [384] uwazat jednak, ze jest ona fazag metastabilng i nie zamiescit jej w ukta-
dzie réwnowagi fazowej Ti-Al.

Faza TiAl; jest faza stechiometryczng zawierajaca 75% at. aluminium. Po-
wstaje w wyniku przemiany perytektycznej w temperaturze 1393°C z roztworu
ciektego i fazy miedzymetalicznej TisAls1 lub bezposrednio w wyniku krystalizacji
z roztworu ciektego o zawartosci aluminium wyzszej od 81% at.

Roztwor staty tytanu w aluminium zawiera do 0,147% at. tytanu w tempe-
raturze przemiany perytektycznej 665°C. Wraz ze spadkiem temperatury roz-
puszczalno$¢ tytanu spada i w temperaturze otocznia wynosi zaledwie okoto
0,01% at. [383-385].

Typy sieci krystalicznych oraz wartosci parametréw sieciowych dla poszcze-
gdlnych faz miedzymetalicznych z uktadu Ti-Al sg przedstawione w tabeli 12.

Tabela 12. Uktfady krystalograficzne, typy oraz parametry sieci faz miedzymetalicznych
uktadu Ti-Al [386]

Faza Uktad Typ a,nm c,nm
TisAl Heksagonalny NisSn 0,462 0,577
TiAl Tetragonalny CuAul 0,401 0,407
TiAl> Tetragonalny GayHf 0,398 2,436
TisAl1y Tetragonalny ZrAls 0,392 1,652
TioAl23 Tetragonalny TiAl3 0,384 3,347
TiAls Tetragonalny TiAl; 0,386 0,858

Fazy metastabilne

Metastabilne roztwory state na osnowie Tia. o sieci heksagonalnej, zawieraja-
ce do 60% at. aluminium oraz na osnowie aluminium o sieci RSC, zawierajace
powyzej 75% at. aluminium, byly wytwarzane na drodze stopowania mecha-
nicznego przez Oehringa [387]. Wykorzystujac krystalizacje z przechtodzeniem
Liu [388], uzyskiwat metastabilne fazy niewystepujace w uktadzie réwnowagi.
Obecnos$¢ metastabilnych faz: Tii/Al;, TiveAls, Ti2Al, TisAly, TisAls oraz Ti>Als byta
sygnalizowana takze w publikacjach Batalu [385] oraz Villarsa i Calverta [389].
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2.3.4. Uktad ré6wnowagi faz Ni-Al

Na rysunku 20 przedstawiono wykres uktadu réwnowagi faz Ni-Al sporzadzo-
ny przez Okamoto [390].
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Rys. 20. Wykres uktadu réwnowagi faz Ni-Al [390]

Roztwor staty aluminium w niklu zawiera do 20,2% at. aluminium w tempera-
turze przemiany eutektycznej 1385°C. Wraz ze spadkiem temperatury rozpuszczal-
nos¢ aluminium spada i w temperaturze otocznia wynosi okoto 7,5% at. [390-392].

Faza NisAl zawiera od 24 do 27% at. aluminium. Powstaje w wyniku prze-
miany perytektycznej w temperaturze 1395°C z roztworu ciektego i fazy mie-
dzymetalicznej NiAl [390-392].

Faza NisAl; zawiera od 32 do 36% at. aluminium. Powstaje w wyniku prze-
miany perytektoidalnej w temperaturze 697°C z faz NisAl oraz NiAl [390-392].

Faza NiAl jest fazg kongruentng, ktéra zawiera od 30,8 do 58% at. aluminium.
Krystalizuje bezposrednio z roztworu ciektego w temperaturze 1638°C [390-392].

Faza Ni,Al; zawiera od 59,5 do 63,2% at. aluminium. Powstaje w wyniku
przemiany perytektycznej w temperaturze 1133°C z roztworu ciektego i fazy
miedzymetalicznej NiAl [390-392].
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Faza NiAl; jest fazg stechiometryczng zawierajacg 75% at. aluminium. Po-
wstaje w wyniku przemiany perytektycznej w temperaturze 854°C z roztworu
cieklego i fazy miedzymetalicznej NiAl; [390-392].

Roztwor staty niklu w aluminium zawiera do 0,023% at. niklu w temperatu-
rze przemiany eutektycznej 640°C. Wraz ze spadkiem temperatury rozpuszczal-
nos$¢ niklu spada i w temperaturze otocznia wynosi zaledwie okoto 0,001% at.
[386, 392].

Typy sieci krystalicznych oraz wartosci parametréw sieciowych dla poszcze-
golnych faz miedzymetalicznych z uktadu Ni-Al sg przedstawione w tabeli 13.

Tabela 13. Ukfady krystalograficzne, typy oraz parametry sieci faz miedzymetalicznych
uktadu Ni-Al [386, 389]

Faza Ukfad Typ a, nm b, nm c,nm
NisAl Regularny CusAu 0,357 - -
NisAls Rombowy GasPts ? ? ?
NiAl Regularny CsCl 0,289 - -
Ni2Al3 Heksagonalny NizAl3 0,436 - 0,490
NiAls Rombowy FesC 0,661 0,737 0,481

Fazy metastabilne

Wykorzystujac krystalizacje z przechtodzeniem, Tonejc [393] uzyskiwat meta-
stabilne roztwory state na osnowie aluminium, zawierajgce do 7,7% at. niklu.
Metastabilne fazy: NisAl, oraz n (zawierajaca od 2,3 do 10,1% at. Ni) byly wytwa-
rzane przez Chi [394] na drodze mechanicznego stopowania. Fazy o sktadach
odpowiadajacych fazom stabilnym lecz o innych sieciach krystalicznych byty
uzyskiwane przez Cantora i Cahna na drodze naparowywania [395]. Gwattowne
oziebianie fazy NiAl o zawartosci okoto 64% at. niklu prowadzi do powstania
struktury martenzytycznej. Stopy takie wykazujg efekt pamieci ksztattu [396].



WNIOSKI Z PRZEGLADU LITERATURY

Analiza literatury poswieconej kompozytom warstwowym o osnowie meta-
lowej pozwala stwierdzi¢, ze sg one grupg materiatéw, ktéra rozwija sie od naj-
dawniejszych czaséw [1-12]. Rézne byly i s3 motywy laminowania metali oraz
stopow, np. uzyskiwanie materiatéw zawierajgcych zwiekszong zawartos¢ do-
datkéw stopowych w swojej objetosci, obnizanie kosztéw poprzez faczenie ma-
teriatéw drogich z tanszymi i tatwiej dostepnymi, podnoszenie waloréw este-
tycznych oraz dekoracyjnych, uzyskiwanie specyficznych wiasciwosci fizycznych
itd. O ile w przesztosci produkowano przede wszystkim kompozyty typu metal-
metal, to obecnie rozwijajg sie one niezaleznie w wielu kierunkach, obejmujac
kompozyty typu: metal-metal, metal-ceramika, metal-polimery oraz metal-fazy
miedzymetaliczne [4, 16-124, 139-232]. Wspobtczesne materiaty warstwowe mo-
ga by¢ wytwarzane wieloma réznymi metodami. Najbardziej znang sposréd
metod bezposrednich jest metoda kierunkowej krystalizacji stopéw eutektycz-
nych [7]. Do metod posrednich zaliczamy: faczenie dyfuzyjne, taczenie z jedno-
czesnym odksztatcaniem plastycznym, osadzanie poprzez naparowywanie, osa-
dzanie galwaniczne i natrysk [234-285]. Zastosowane metody majg zasadniczy
wplyw na mozliwos¢ uzyskiwania réznych grubosci warstw, ktére w nowocze-
snych kompozytach warstwowych moga zawierac sie w przedziale od kilku na-
nometréw do kilku milimetréw [4]. Z technicznego punktu widzenia, gtdbwnym
powodem wytwarzania materiatdbw warstwowych byto i jest zoptymalizowanie
kombinacji ich wytrzymatosci, twardosci oraz udarnosci [7]. Uzyteczno$¢ faz
miedzymetalicznych jako materiatu konstrukcyjnego ograniczona jest przez ich
niska plastycznos¢ oraz krucho$¢ w temperaturze otoczenia. Poprawa ich wia-
$ciwosci mechanicznych oraz odpornosci na pekanie moze by¢ uzyskana po-
przez laminowanie ich z plastycznymi metalami [139-148, 155-162]. Rozliczne
publikacje naukowe poswiecone tematyce kompozytéw typu metal-fazy mie-
dzymetaliczne, skupiajg sie przede wszystkim na badaniach wytrzymatosci na
rozcigganie oraz S$ciskanie, petzania, zmeczenia, udarnosci, odpornosci bali-
stycznej oraz podatnosci do ttumienia drgan [94, 286-310, 337]. Szczegdlnie
uwaznie analizowane s3 mechanizmy zniszczenia tego typu materiatéw [311-
327,329-338]. Podjeto takze préby modelowania ich wiasciwosci [340-355]. Ana-
liza uktadéw réwnowagi Ti-Cu, Ti-Cu-Fe, Ti-Al oraz Ni-Al [364, 374, 376, 383, 390]
pozwolita stwierdzi¢, ze wystepuja w nich rozliczne fazy miedzymetaliczne. Dla-
tego na bazie kazdego z nich mozna wytwarza¢ kompozyty warstwowe typu
metal-fazy miedzymetaliczne. Duza ilos¢ faz oraz przemian fazowych w analizo-
wanych uktadach powinna pozwoli¢ na skuteczne podejmowanie préb ksztat-
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towania struktury, a co za tym idzie, takze wtasciwosci mechanicznych wytwa-
rzanych kompozytéw.

Na podstawie przeprowadzonej analizy literatury stwierdzono, ze w bada-
niach wystepuja luki, ktére powinny zosta¢ uzupetnione. W szczegdlnosci brak
jest publikacji uwzgledniajacych kompleksowa analize mozliwosci ksztattowania
struktury kompozytéw warstwowych poprzez sterowanie czasem i temperaturg
ich wygrzewania lub odpowiedniego chtodzenia po zakohczeniu reakcji syntezy
faz miedzymetalicznych.

Uzasadnia to wybér tematu pracy oraz celowo$¢ podjetych badan.



TEZA, CEL | PROGRAM PRACY

Odpowiednio dobierajagc parametry procesu wytwarzania kompozytow,
mozna zmieniac ich strukture. Zmianom struktury materiatéw zawsze towarzy-
szg zmiany wtasciwosci mechanicznych. Zatem, sterujgc struktura, mozna tym
samym sterowac ich wiasciwosciami mechanicznymi. Przedstawiona analiza
literatury oraz wczesniejsze badania wtasne autora upowazniaja do wysuniecia
nastepujacej tezy:

mozZliwe jest ksztattowanie w szerokim zakresie struktury wielowarstwowych

materiatéw kompozytowych, sktadajqcych sie z metali oraz faz miedzymeta-

licznych, uzyskiwanych na drodze wysokotemperaturowych reakcji zacho-
dzqcych na granicy pomiedzy tytanem a aluminium, tytanem a miedziq, ni-
klem a aluminium oraz Zelazem, miedziq a tytanem. Ksztattowanie struktury
tego rodzaju kompozytéw jest mozliwe poprzez: wygrzewanie w temperatu-
rze nizszej od temperatury inicjacji reakcji SHS, sterowanie czasem wygrze-
wania lub odpowiednie chtodzenie po zakoriczeniu reakdji syntezy faz. Stero-
wanie w sposob zaplanowany strukturq stwarza mozliwos¢ prognozowania
wtasciwosci mechanicznych kompozytéw warstwowych o osnowie metali
z udziatem faz miedzymetalicznych.

Zgodnie ze sformutowang tezg przyjeto cel naukowy pracy, ktérym jest prze-
analizowanie mozliwosci ksztattowania wtasciwosci mechanicznych kompozy-
tow warstwowych o osnowie metalowej z udziatem faz miedzymetalicznych.
Dobér metali osnowy miat na celu uzyskanie kompozytéw o matej gestosci
(z osnowa tytanowa), zarowytrzymatych (z osnowga niklowg) oraz relatywnie
tanich (z osnowa zelazna). Zarazem wszystkie te kompozyty musiaty charaktery-
zowac sie wysokimi wilasciwosciami mechanicznymi, a szczegdlnie wysoka wy-
trzymatoscia na rozcigganie, duza udarnoscia oraz wysoka twardoscig warstw faz
miedzymetalicznych.

Dla udowodnienia prawdziwosci tezy i osiaggniecia wyznaczonego celu pracy
niezbedne jest rozwigzanie szeregu zadan szczegdtowych. Do najwazniejszych
z nich nalezy zaliczy¢:

— analize proceséw syntezy faz miedzymetalicznych, zachodzacych podczas

formowania kompozytow warstwowych, ktére byty wytwarzane przy uzy-
Ciu substratéw: tytanu i aluminium, tytanu i miedzi, niklu i aluminium oraz
zelaza, tytanu i miedzi;

— identyfikacje faz miedzymetalicznych wystepujacych w wytworzonych

kompozytach;
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— okreslenie wptywu parametréw proceséw syntezy oraz sposobu chtodze-
nia gotowych kompozytéw na uzyskiwang strukture;

— okredlenie wtasciwosci mechanicznych wytworzonych kompozytéw, ze
szczeg6lnym uwzglednieniem relacji miedzy strukturg a wtasciwosciami;

— kompleksowa analize mechanizméw odksztatcania plastycznego wytwo-
rzonych kompozytéw warstwowych w kontekscie: struktura<>sposéb de-
formacji;

— okreslenie korelacji pomiedzy strukturg a sposobem propagacji pekniec
w warstwach kompozytéw.

Schemat programu badan przedstawiono na rysunku 21.

Analiza przemian strukturalnych zachodzacych w podwyzszonej temperaturze na styku
reagujgcych metali: tytanu i miedz, tytanu i aluminium, niklu i aluminium oraz zelaza,

miedz i tytanu
-

Wytwarzanie kompozytow warstwowych wraz z okresleniem wplywu parametrow
procesow formowania oraz sposobu chtodzenia na uzyskiwang strukture

v

Badania metalograficzne oraz identyfikacja wystepujacych faz miedzymetalicznych

v

Badania wiasciwosci mechanicznych (préba rozciggania, zginania tréjpunktowego,

udamosci oraz pomiary twardosci)

Analiza uzyskanych wynikéw badan

Rys. 21. Schemat programu badari



BADANIA WLASNE

5.1. Dobor i charakterystyka materiatu do badan

W badaniach stosowano metale o czystosci technicznej, a ich sktad chemicz-
ny zbadano i przedstawiono w tabeli 14.

Tabela 14. Sktad chemiczny metali zastosowanych w badaniach

Materiat Oznaczenie Sktad chemiczny, % mas.
Tytan Ti99,5 Ti:99,51; Fe: 0,09; C: 0,08; Al: 0,07; V: 0,03; Cr: 0,02; 0: 0,18; N: 0,02
Nikiel Ni99,6 Ni: 99,57; Cu: 0,11; Co: 0,09; Si: 0,08; Mg: 0,07; Fe: 0,07; Al: 0,01
. Fe: 99,89; C: 0,02; S: 0,02; P: 0,02; Al: 0,02; Si: 0,02; Mn: 0,01; 0: 0,01;
Zelazo Fe99,9
N: 0,01
. Cu: 99,99; Fe: 0,001; Ni: 0,001; Zn: 0,001; Sn: 0,001; Pb: 0,001; Sh:
Miedz Cu99.99 1 4 001; As: 0,001; 5: 0,001; O: 0,001
Aluminium Al99,5 Al: 99,53; Fe: 0,21; Si: 0,16; Zn: 0,05; Cu: 0,03; Ti: 0,02

Po wykonaniu prébek ptaskich do testow (wg PN-EN ISO 6892-1) o dtugosci
100 mm, szerokosci w czesci uchwytowej 20 mm, a w czesci Srodkowej 8 mm
oraz o grubosci uzaleznionej od zastosowanej blachy, wszystkie materiaty zosta-
ty poddane wyzarzaniu rekrystalizujagcemu w temperaturze wtasciwej dla kazde-
go z metali. Obrébke cieplng tytanu prowadzono w prézni, a pozostatych metali
w atmosferze argonu. Nastepnie przystgpiono do badania wtasciwosci mecha-
nicznych materiatéw. Dtugos¢ bazy pomiarowej probek zastosowanych do roz-
ciggania wynosita 50 mm. Préby przeprowadzono przy statej predkosci przesu-
wu belki maszyny wytrzymatosciowej wynoszacej 5 mm/min (¢ = 1,67-102 s™).
Wyniki testéw, ktore sg Srednig z pieciu przeprowadzonych préb, przedstawiono
w tabeli 15.

Tabela 15. Wtasciwosci mechaniczne badanych metali uzyskane w testach wytrzymato-
Sciowych

Materiat Ro2, MPa Rm, MPa A % HV10
Ti99,5 198 248 24 115
Ni99,6 146 448 43 151
Fe99,9 149 257 42 135

Cu99,99 68 219 45 55
Al99,5 26 92 32 35
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W celu redukcji grubosci blach materiaty poddano przerébce plastycznej na
walcarce typu duo. W tabeli 16 przedstawiono etapy przygotowania materiatéw,
ktére nastepnie byty uzywane jako substraty do wytwarzania kompozytéw war-

stwowych.

Tabela 16. Etapy przygotowania materiatow

‘ Gruboéc po- Redukcja grubosci | wyzarzanie rekrystalizujace | Grubos¢
Materiat podczas walcowania, koncowa,
czatkowa, mm
mm Temp., °C Atmosfera mm
0,6—0,4—0,25— 0,6;0,4; 0,25;
Ti99,5 0,6 0,2—0,15—> 700 Préznia 0,2;0,15;0,1;
0,1—0,05 0,05
. 5-52,5-12— .
Ni99,6 5 0,6-50,4 700 Argon 0,6;0,4
Fe99,9 2 2—>1-0,6 700 Argon 0,6
0,7-0,4—0,2— .
Cu99,99 0,7 0,1-50,05 500 Argon 0,1;0,05
1—0,5-0,25—-0,15 0,15;0,08;
Al99,5 1 40,08-50,05 400 Argon 0,05

5.2. Metodyka badan wtasnych
5.2.1. Zastosowane metody badawcze

Analiza procesu formowania kompozytéw warstwowych zostata przeprowa-
dzona w oparciu o badania przemian na granicach pomiedzy reagujagcymi meta-
lami. Przemiany te zachodzity w stanie statym oraz z udziatem fazy ciektej. Do
formowania pofaczen miedzy metalami uzywano trzech rodzajéw piecow:

— prézniowego z zamontowanym ttoczyskiem - stosowanego w niektérych
przypadkach tylko do wstepnego taczenia dyfuzyjnego metali, a w innych
do przeprowadzania catego procesu wytwarzania kompozytéw. Dzieki za-
stosowaniu dzwigni nacisk zawierat sie w przedziale od 720 do 3600 N.
Predkos¢ nagrzewania wynosita okoto 0,25°C/s. Konstrukcja pieca umozli-
wiata zmniejszanie ci$nienia prasowania lub catkowite usuwanie nacisku
przez wpuszczenie argonu do komory roboczej. Powodowato to uniesie-
nie gérnego ttoczyska, ktére mogto by¢ blokowane. Nastepnie ponownie
wypompowywano argon i wytwarzano proznie;

— komorowego - stosowanego podczas ksztattowania struktury kompozy-
tow, gdy zachodzita koniecznosc ich szybkiego chtodzenia;

— rurowego silitowego z atmosferg argonu - stosowanego podczas wytwa-
rzania kompozytéw w temperaturze 1150°C.
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Piece pozwalaty na regulowanie temperatury z dokfadnoscia do +/-1°C.
Zestaw prézniowy uzyskiwat proznie rzedu 102 Pa. Na rysunku 22 pokazano stano-
wisko, ktére zostato skonstruowane do otrzymywania kompozytéw warstwowych.

Nacisk

Piec
| prozniowy

Do pompy prozniowej

Rys. 22. Stanowisko do wytwarzania kompozytéw warstwowych

Probki do badan metalograficznych byty wycinane tarcza diamentowa przy
uzyciu przecinarki wolnoobrotowej Struers. Nastepnie byty zatapiane w zywicy
epoksydowej dobieranej odpowiednio do rodzaju materiatéw. Szlifowanie wyko-
nywano przy uzyciu papieréw sciernych o gradacjach od 120 do 1000. W nastep-
nej kolejnosci, prébki polerowano na szlifierko-polerce Struers uzywajac zawiesin
diamentowych o wielkosciach czastek wynoszacych wstepnie 5 um i ostatecznie
1 um. Obserwacji mikrostruktury dokonywano na mikroskopie optycznym Neo-
phot-2 firmy Carl Zeiss oraz na mikroskopie skaningowym JSM-5400 firmy JEOL
przy napieciu przyspieszajacym 20 keV. Do obserwacji na mikroskopie skaningo-
wym prébki nie byty trawione. W celu ujawnienia granic ziaren metali osnowy oraz
mikrostruktury warstw faz miedzymetalicznych szlify do obserwacji na mikrosko-
pie optycznym byly lekko trawione odczynnikami chemicznymi dobieranymi od-
powiednio dla kazdego metalu:

— kompozyt o osnowie tytanu z fazami miedziowo-tytanowymi trawiono

2 lub 5% wodnym roztworem HF;
— kompozyt o osnowie tytanu z fazami aluminiowo-tytanowymi trawiono
2% wodnym roztworem HF;

— kompozyt o osnowie niklu z fazami aluminiowo-niklowymi trawiono 5%

wodnym roztworem HF;
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— kompozyt o osnowie zelaza z fazami miedzymetalicznymi trawiono dwu-
krotnie: nitalem (5% roztwér HNO; w alkoholu etylowym) w celu ujawnie-
nia struktury faz zawierajacych zelazo oraz 2% wodnym roztworem HF
w celu ujawnienia struktury faz zawierajacych tytan.

Sktad chemiczny faz byt okreslany przy uzyciu mikroanalizatora rentgenow-
skiego ISIS 300 Oxford Instruments. Identyfikacji faz dokonywano, stosujac dy-
fraktometr D/max RAPID II-R firmy Rigaku z anoda miedziang i promieniowanie
Ka. Gestos¢ kompozytéw wyznaczano doswiadczalnie, uzywajac laboratoryjnej
wagi analitycznej i wykonujac pomiary masy kompozytéw w powietrzu i w wo-
dzie. Badania twardosci byly wykonywane przy zastosowaniu mikrotwardoscio-
mierza Hanemanna zainstalowanego na mikroskopie Neophot-2 przy obcigze-
niu 0,98 N dziatajgcym przez 15 s. Préby rozciggania i zginania tréjpunktowego,
przeprowadzono przy uzyciu maszyn wytrzymatosciowych firm Instron oraz
Amsler. W prébie udarnosci uzywano miota Charpy’ego o poczatkowej energii
wynoszacej 294 J. Prostopadtoscienne probki do badan réznity sie ilosciami
warstw. Dobér ilosci warstw metali uzytych do wytwarzania kompozytéw uza-
lezniony byt od grubosci zastosowanych folii oraz od przeznaczenia prébek.
Wymiary prébek zestawiono w tabeli 17.

Tabela 17. Wymiary prébek zastosowanych w badaniach

Préba rozciggania Préba zginania Préba udarnosci
Rodzaj kompozytu
D,mm | S, mm |G, mm | D,mm | S,;mm | G,mm | D,mm | S,;mm | G;mm
50 8 4 40 4 4 40 4 4
Tytan-fazy mm
n:letdZIOWO- RP =30 mm RP=30mm
ytanowe probki bez karbow probki bez karbow
T 50 8 4 40 4 4 40 4 4
ytan-fazy mm
a':T'n'OWO' RP =30 mm prébki RP=30mm
ytanowe bez karbéw prébki bez karbow
Nikiel-fazy mm >0 8 > > 10 10 > 1 1
alurpl(ulnnowo— RP = 40 mm RP =40 mm
niklowe karb V 45°, gt. 2 mm karb V 45°, gt. 2 mm
. 50 8 5 40 4 4 40 4 4
Zelazo - fazy mm
t tmledZ|f).w|0— RP =30 mm RP =30 mm
ytanowo-zelazne probki bez karbéw probki bez karbéw

Oznaczenia: D - dtugos¢, S - szerokos$¢, G - grubos¢, RP - rozstaw podpoér
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Do prébek z kompozytéw przeznaczonych do rozciggania przyklejano klejem
cyjanoakrylanowym ptytki aluminiowe o grubosci 5 mm, ktére umozliwiaty mo-
cowanie w szczekach maszyny wytrzymatosciowej (rys. 23). Dtugos¢ bazy pomia-
rowej prébek wynosita 25 mm.

doklejone
kompozyt plytki
warstwowy z aluminium

Rys. 23. Schemat probki do rozciggania zastosowanej w badaniach

Proby rozciggania przeprowadzano przy statej predkosci przesuwu belki ma-
szyny wytrzymatosciowej, wynoszacej T mm/min (¢ = 0,67-107 s™'). W prébach
zginania i udarnosci stosowano dwa rodzaje prébek: bez nacietych karbéw oraz
znormalizowane z karbem w ksztafcie litery V (stosowane tylko dla kompozytéw
o osnowie niklu). Préby zginania przeprowadzano przy predkosci przesuwu belki
maszyny wytrzymatosciowej wynoszacej 0,2 mm/min lub T mm/min (tylko dla
kompozytéw o osnowie niklu).

5.2.2. Proces wytwarzania kompozytéw warstwowych

Procesy wytwarzania kompozytéw warstwowych o osnowie réznych metali
sktadaty sie z podobnych etapéw. Przedstawiono je schematycznie na rysunku 24.
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| Ciecie blach i folii z metali |

v

| Usuwanie powierzchniowych warstw tlenkow |

'

Naprzemienne ukfadanie metali w celu uzyskania pakietéw o odpowiednich grubosciach

v

| Umieszczanie pakietow w piecu prozniowym z ttoczyskiem |

v

|Przeprowadzanie wstepnego wygrzewania dyfuzyjnegol

v

| Zmniejszanie cisnienia prasowania lub catkowite usuwanie nacisku |

'

| Dogrzewanie probek do temperatury syntezy faz |

v

| Wywieranie nacisku na probki w celu usuniecia porowatosci |

v

| Chiodzenie prébek pod naciskiem do temperatury otoczenia |

Rys. 24. Schemat procesu wytwarzania kompozytéw warstwowych

Blachy i folie z metali byty ciete na prostokatne kawatki o wymiarach 60 mm x
12 mm, a nastepnie szlifowane papierem $ciernym o gradacji 1000. W celu usu-
niecia warstw tlenkéw z powierzchni byly one dodatkowo trawione. Nastepnie
myto je w wodzie i ptukano w etanolu. Po szybkim wysuszeniu uktadano z metali
pakiety o naprzemiennej kolejnosci. W tabeli 18 przedstawiono grubosci sub-
stratow zastosowanych do wytwarzania kompozytéw oraz odczynniki zastoso-

wane do ich trawienia.
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Tabela 18. Grubosci blach oraz folii zastosowanych do
rodzaje uzytych odczynnikoéw do trawienia

wytwarzania kompozytéw oraz

Metal Grubos¢, Odczynnik Grubos¢, Odczynnik
. Reagent Lo
osnowy mm do trawienia mm do trawienia
0,6;0/4;0,25;0,2; 5% roztwor . 5% roztwor
Tytan 0,15 wodny HF Miedz 0,05 wodny HNO3
0,6;04;0,2;0,15; 5% roztwor . 5% roztwor
Tytan 0,1;0,05 wodny HF | Aluminium 0,05 wodny HF
o .
Nikiel 0,6;0,4 Nietrawiony | Aluminium 0,15; 0,08 2% roztwor
wodny HF
o .
Miedz 01 5% roztwor
. 5% roztwor wodny HNOs
Zelazo 0,6
wodny HNOs Tvtan o1 5% roztwor
y ' wodny HF

W tabeli 19 zestawiono parametry proceséw wytwarzania kompozytéw war-
stwowych o osnowie tytanu, niklu oraz zelaza.

Tabela 19. Parametry procesow wytwarzania kompozytéw warstwowych

Wstepne wygrzewanie Synteza faz
dyfuzyjne
Metal
osnowy Reagent
Temp., Czas, Cisnienie, | Temp., Czas, Cisnienie,
°C h MPa °C h MPa
Tytan Miedz 850 0,5 5 900 0,5-5 -
Tytan Aluminium 600 2 5 650 0,33-1 1
Nikiel Aluminium 620 0,17-50 1 1150 4 1
Zelazo Miedz, Tytan 850 0,5 5 900 0,25-2 -

5.2.2.1. Wytwarzanie kompozytéw warstwowych z tytanu i miedzi

Pakiety o naprzemiennej kolejnosci z tytanu i miedzi umieszczano w piecu
prézniowym z ttoczyskiem. Cisnienie prasowania, wynoszace 5 MPa, zapewniato
dobry kontakt miedzy metalami. Nastepnie, w celu dyfuzyjnego potaczenia folii,
podgrzewano pakiety do temperatury 850°C przez 0,5 h. Aby wyeliminowa¢ moz-
liwos¢ wyptywu cieklych faz, na tym etapie procesu podnoszono ttoczysko. Tem-
peratura byta podwyzszana do 900°C, a prébki byly wygrzewane od 0,5 do 5 h.
W kolejnym etapie temperatura byta obnizana do 850°C i ponownie na prébke
wywierano cisnienie 5 MPa. Trwato to przez 0,5 h i miato na celu wyeliminowanie
porowatosci. Nastepnie probka byta schtadzana razem z piecem do temperatury
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otoczenia. Probki przeznaczone do badania mikrostruktury po przyspieszonym
chtodzeniu wstepnie wygrzewano w piecu prézniowym w temperaturze 850°C,
a nastepnie w piecu komorowym po zabezpieczeniu ich przed utlenianiem. Prébki
byty wygrzewane w temperaturze 900°C przez 0,5 h, a nastepnie wyjmowane
z pieca i chtodzone na powietrzu. Cze$¢ prébek wygrzewano w temperaturze
900°C przez 0,5 h, a nastepnie chfodzono razem z piecem do temperatury 880°C,
po czym wyjmowano z pieca oraz chtodzono na powietrzu.

5.2.2.2. Wytwarzanie kompozytéw warstwowych z tytanu i aluminium

Na pakiety sktadajgce sie z naprzemiennie utozonych warstw tytanu i alumi-
nium po umieszczeniu w piecu prézniowym, wywierano cisnienie prasowania
wynoszace 5 MPa i podgrzewano do temperatury 600°C. W tej temperaturze
pakiety przebywaty przez 2 h, co miato na celu umozliwienie dyfuzyjnego pota-
czenia metali. Nastepnie cisnienie prasowania byto zmniejszane do 1 MPa,
a temperature podnoszono do 650°C. W tej temperaturze prébki przebywaty
przez 0,33 lub 1 h. W kolejnym etapie procesu temperatura byta obnizana do
600°C i ponownie na prébke wywierano ci$nienie 5 MPa. Trwato to przez 2 h
i miato na celu wyeliminowanie porowatosci. Nastepnie probka byta schtadzana
razem z piecem do temperatury otoczenia.

5.2.2.3. Wytwarzanie kompozytéw warstwowych z niklu i aluminium

Pakiety o naprzemiennej kolejnosci z niklu i aluminium umieszczano w piecu
prézniowym. Na pakiety wywierano cisnienie prasowania wynoszace 5 MPa
i podgrzewano do temperatury 620°C. W tej temperaturze ci$nienie prasowania
redukowano do 1 MPa, a pakiety byly wygrzewane przez: 0,17; 0,33; 0,5; 1, 2, 5,
10, 20 lub 50 h, a nastepnie wychtadzane razem z piecem do temperatury oto-
czenia. Niektdére probki z kompozytéw (wykonywane przy zastosowaniu folii
aluminiowej o grubosci 0,08 mm) po 2 h wygrzewania w 620°C byty jeszcze wy-
grzewane w temperaturze 1150°C przez 4 h w piecu rurowym, w atmosferze
argonu. Nastepnie takie probki wygrzewano w piecu prézniowym w temperatu-
rze 620°C pod dziataniem ci$nienia 1 MPa, w czasie 1h, ktére miato na celu wy-
eliminowanie porowatosci. W ostatnim etapie préobki byty schtadzane razem
z piecem do temperatury otoczenia.

5.2.2.4. Wytwarzanie kompozytéw warstwowych z zelaza, miedzi i tytanu

Z zelaza, miedzi i tytanu uktadano pakiety w nastepujacej kolejnosci: zelazo-
miedz-tytan-miedz-zelazo i umieszczano je w piecu prézniowym. Cisnienie
prasowania wynoszace 5 MPa zapewniato dobry kontakt miedzy metalami.
Nastepnie, w celu dyfuzyjnego potaczenia folii, podgrzewano pakiety do tem-
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peratury 850°C i przetrzymywano w niej przez 0,5 h. Aby wyeliminowa¢ mozli-
wos¢ wyptywu ciektych faz, na tym etapie procesu podnoszono ttoczysko.
Temperatura byta podwyzszana do 900°C i prébki byly wygrzewane przez 0,25;
0,5 lub 2 h. W kolejnym etapie temperatura byta obnizana do 850°C i ponow-
nie na prébke wywierano ci$nienie 5 MPa. Trwato to przez 0,5 h i miato na celu
wyeliminowanie porowatosci. Nastepnie probka byta schtadzana razem z pie-
cem do temperatury otoczenia.

5.3. Analiza mozliwosci ksztattowania struktury i wtasciwosci
mechanicznych kompozytow warstwowych

W trakcie procesu syntezy faz miedzymetalicznych nastepuje reakcja pomiedzy
metalami i w zaleznosci od temperatury moze przebiega¢ w stanie statym lub
z udziatem fazy ciektej. Gdy mamy do czynienia z reakcjg w stanie statym, przyrost
grubosci warstw faz miedzymetalicznych, a co za tym idzie strukture kompozytu,
mozna regulowac czasem wygrzewania. W przypadku analizowanych uktadéw,
taki sposéb ksztattowania struktury mozna zastosowac w temperaturze do 870°C
(w uktadach réwnowagi faz Ti-Cu oraz Ti-Cu-Fe), w temperaturze do okoto 600°C
(w uktadzie Ti-Al) oraz w temperaturze 620°C (w uktadzie Ni-Al). Gdy jednak mamy
do czynienia z reakcjami z udziatem fazy ciektej, to w zaleznosci od entalpii proce-
séw, moga one by¢ w wiekszym lub mniejszym stopniu egzotermiczne. Reakcje
silnie egzotermiczne (typu SHS - jak w ukfadach Ti-Al oraz Ni-Al) przebiegajg bar-
dzo szybko do petnego przereagowania jednego z metali. Dlatego w tym przy-
padku nie istnieje mozliwos$¢ sterowania strukturg na tym etapie wytwarzania
kompozytéw. W przypadku wystepowania reakcji o niewielkich entalpiach two-
rzenia faz (jak w ukfadach Ti-Cu oraz Ti-Cu-Fe) mozna sterowac strukturg kompo-
zytéw poprzez wydtuzanie lub skracanie czasu ekspozycji reagentéw w odpo-
wiednio dobranej temperaturze. W tym przypadku mozna takze sterowac struktu-
rg warstw faz miedzymetalicznych, stosujac przyspieszone chtodzenie, co prowa-
dzi do powstawania struktury nieréwnowagowej oraz faz metastabilnych. Struktu-
ra wytworzonych faz miedzymetalicznych bardzo znaczaco wptywa na wiasciwo-
$ci mechaniczne kompozytéw warstwowych z analizowanych uktadéw. Szczegé-
towo zostanie to omdéwione w nastepnych rozdziatach.

5.3.1. Ksztatltowanie struktury kompozytow o osnowie tytanu z fazami
miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi

Po przeprowadzeniu procesu syntezy faz w temperaturze 900°C mikrostruk-
tura kompozytow uzyskanych z folii tytanowych i miedzianych, sktadata sie
z dobrze pofaczonych ze soba naprzemiennie utozonych warstw tytanu oraz
warstw faz miedzymetalicznych (rys. 25).
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Rys. 25. Wielowarstwowa mikrostruktura kompozytu tytan-fazy miedzymetaliczne
miedziowo-tytanowe uzyskanego po 0,5 h wygrzewania w temperaturze 900°C

Niezaleznie od czaséw reakgcji, ktére wynosity: 0,5, 1, 2, 3, 4 lub 5 h, nie stwier-
dzono obecnosci warstw miedzi. Na rysunkach 26 i 27 pokazano przyktadowe
warstwy faz miedzymetalicznych, ktére zostaty uformowane w kompozytach po
1oraz2h.

Rys. 26. Mikrostruktura warstw kompozytu uzyskana po 1 h wygrzewania
w temperaturze 900°C
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Rys. 27. Mikrostruktura warstw kompozytu uzyskana po 2 h wygrzewania
w temperaturze 900°C

Zbadano zalezno$¢ pomiedzy gruboscia warstwy faz miedzymetalicznych
a czasem wygrzewania kompozytéw w temperaturze 900°C. Uzyskane wyniki eks-
perymentu opracowano matematycznie. Wraz z pojawieniem sie fazy cieklej
zaobserwowano szybki wzrost grubosci warstw faz miedzymetalicznych. Wyzna-
czona w oparciu o powyzsze dane, funkcja opisujaca zaleznos¢ grubosci strefy
produktéw reakcji miedzy miedzig (o poczatkowej grubosci 50 um) a tytanem,
z udziatem fazy ciektej od czasu, jest wyrazona wzorem:

x=351"+45 (5

gdzie: x — grubos¢ warstwy faz miedzymetalicznych (w um), t — czas reakcji (wy-
razony w godzinach).

Otrzymany wzér opisujacy wzrost grubosci warstw faz miedzymetalicznych
jest w petni koherentny ze wzorem (2), a wartos¢ wyktadnika potegi n = 0,5
$wiadczy o dominacji procesu dyfuzji objetosciowej. Rysunek 28 przedstawia
rzeczywistg i wyliczong przy pomocy wzoru (5) grubos$¢ warstw faz miedzymeta-
licznych w funkgji czasu wygrzewania.
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Rys. 28. Grubos¢ warstw faz miedzymetalicznych miedziowo-tytanowych
w funkcji czasu wygrzewania w temperaturze 900°C

Analiza danych literaturowych [192] oraz wtasne badania doswiadczalne [170]
pozwolity takze sformutowac wzdr na wyznaczenie grubosci warstwy faz miedzy-
metalicznych w zaleznosci od zastosowanych réznych grubosci folii miedzianej:

X:ﬁ._da'

p; 1-w ©

gdzie: x — grubos¢ warstwy faz miedzymetalicznych, dc, — grubos¢ folii miedzia-
nej, pc, — gestos¢ miedzi, pr — gestos¢ faz miedzymetalicznych, w - zawartos¢
tytanu w produktach syntezy faz (w % mas.).

Finalny udziat objetosciowy faz miedzymetalicznych w kompozycie (V)) jest uza-
lezniony od poczatkowego stosunku grubosci substratow. Moze by¢ on wyli-
czony ze wzoru:

r

(1—w)-p"+(1—w-pfj-r )
pCu pr

Vi:

gdzie: r - poczatkowy stosunek grubosci warstw miedzi i tytanu, w — zawartos¢
tytanu w produktach syntezy faz (w % mas.), pc, — gestos¢ miedzi, pr — gestosc
tytanu, o — gestosc faz miedzymetalicznych.
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Woczesdniejsze badania [220-223, 232, 397], prowadzone w temperaturze nizszej
od temperatury topnienia faz miedzymetalicznych (w zakresie od 200 do 850°C)
ujawnity, ze na drodze dyfuzji w stanie statym powstawata na styku tytanu i miedzi
mikrostruktura wielowarstwowa sktadajgca sie z TiCuy, Ti>Cus, TisCu,, TiCu, Ti>Cu oraz
mieszaniny eutektoidalnej fazy Ti,Cu i roztworu statego miedzi w tytanie (o) (rys. 29).

P LA

Rys. 29. Wielowarstwowa mikrostruktura na granicy tytan-miedz utworzona
w stanie stafym w temperaturze 850°C [223]

Poniewaz powstate fazy byly bogate w miedz, reakcja pochtaniata wiecej
miedzi niz tytanu. Z tej przyczyny, granice pomiedzy warstwami faz miedzyme-
talicznych a miedziag migrowaty w gtab warstw miedzi. Ponadto wykazano, ze
miedz jest gtéwnym dyfundujacym pierwiastkiem w uktadzie Ti-Cu [398]. Ental-
pie formowania faz z tego uktadu (tab. 7) sg okoto czterokrotnie za niskie, by
synteza faz mogta przebiega¢ samorzutnie [250]. Zatem dla podtrzymywania
reakcji w uktadzie Ti-Cu jest konieczne state dostarczanie energii cieplnej z ze-
wnatrz. Po przekroczeniu temperatury 885°C pojawia sie jednak faza ciekta i na-
stepuje szybki wzrost warstwy faz miedzymetalicznych. W tym przypadku moz-
na wptywad na powstajaca strukture poprzez zmiane czasu reakgji lub stosujac
rézne predkosci chtodzenia po jej zajsciu. Drugi z tych sposobéw pozwala ste-
rowac wielkoscig przechtodzenia podczas krystalizacji ciektych faz, a co za tym
idzie wptywac na predkos¢ zarodkowania i sposéb rozrostu krysztatéw fazy sta-
tej. Moze takze doprowadzi¢ do powstania struktury nieréwnowagowej.

Badania mikrostrukturalne produktéw przemian oraz analize sktadu che-
micznego powstatych faz w kompozytach warstwowych przeprowadzono przy
uzyciu mikroskopu skaningowego wyposazonego w mikroanalizator rentge-
nowski. Z analizy ukfadu réwnowagi faz Ti-Cu (rys. 15) wynika, ze w trakcie syn-
tezy moze powstac szes¢ réznych faz miedzymetalicznych. Pie¢ z nich zostato
zidentyfikowanych w kompozycie po powolnym chtodzeniu: TiCu (zawierajaca
51,7% at. Ti oraz 48,3% at. Cu), Ti»Cu (69,2% at. Ti oraz 30,8% at. Cu), TiCu4(20,9%
at. Ti oraz 79,1% at. Cu), Ti,Cus (39,9% at. Ti oraz 60,1% at. Cu) i TizCu, (42,9% at.
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Ti oraz 56,1% at. Cu). Na rysunku 30 pokazano przyktadowo wynik mikroanalizy
rentgenowskiej fazy TiCu.

metal zawartos¢
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Ti

Cu

Cu

Intensywnos$¢ promieniowania
N
o
o
2

-

o

o

o
1

Cu

0 15 20
Energia, keV

Rys. 30. Wynik punktowej mikroanalizy rentgenowskiej fazy TiCu
Rysunek 31 przedstawia obserwowang w mikroskopie skaningowym mikro-

strukture kompozytu warstwowego, ktéra utworzyta sie w czasie wygrzewania
przez 0,5 h w temperaturze 900°C.

Rys. 31. Mikrostruktura warstwy faz miedzymetalicznych po 0,5 h wygrzewania
w temperaturze 900°C

Podobne analizy wykonano takze dla kompozytéw, ktére byly wygrzewane
w temperaturze 900°C przez 1, 2, 3, 4 oraz 5 h. Mikrostrukture wraz z opisanymi
obszarami wystepowania faz dla probki po 5 h wygrzewania pokazano na
rysunku 32.
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Rys. 32. Mikrostruktura warstwy faz miedzymetalicznych po 5 h wygrzewania
w temperaturze 900°C

Badania uformowanych warstw faz miedzymetalicznych pozwolity na stwier-
dzenie, ze po 0,5 h wygrzewania w temperaturze 900°C sktadaty sie one z cien-
kich warstewek fazy Ti,Cu, grubych warstw fazy TiCu oraz czastek faz TiCus,
TisCus oraz TiCus (rys. 31). Poniewaz tytan mégt dyfundowac przez warstwy
Ti,Cu oraz TiCu do obszaru reakgji, prowadzito to w dtuzszym czasie wygrzewa-
nia do wzrostu ilosci fazy TiCu kosztem faz TisCu,, Ti>Cus oraz TiCu,. Jest to umo-
tywowane termodynamicznie, gdyz zgodnie z wynikami badan Colineta [250]
faza TiCu ma najwieksza ujemna wartos¢ entalpii formowania sposréd wszyst-
kich faz z uktadu Ti-Cu (tab. 7). Dlatego, gdy czas wygrzewania w temperaturze
900°C byt dtuzszy niz 1 h, dominujaca stawata sie faza TiCu. Po 2 h wygrzewania
w mikrostrukturze warstw faz miedzymetalicznych nie stwierdzono juz wyste-
powania TiCus. Po 4 godzinach nie stwierdzono takze wystepowania fazy Ti,Cus.
Natomiast po 5 h wygrzewania niemal cata warstwa sktadata sie z fazy TiCu oraz
cienkich warstewek fazy Ti>Cu (rys. 32). Badania dyfraktometryczne potwierdzity
obecnos¢ tych faz (rys. 33).
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Rys. 33. Dyfraktogram kompozytu wygrzewanego w temperaturze 900°C przez 5 h
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W tabeli 20 przedstawiono charakterystyke kompozytéw warstwowych
0 osnowie tytanu z fazami miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi, ktére
byly chtodzone razem z piecem.

Tabela 20. Charakterystyka kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami miedzy-
metalicznymi miedziowo-tytanowymi chtodzonych razem z piecem

Czas Poczqtkc?\fva Grubos¢ warstw, mm Udziat .
. grubosc o Wystepujace
wygrzewania |t U objetosciowy fuz
w temp. 900°C, h Y ! ) faz, % y
mm Ti Fazy
0,15 0,122 0,078 39
0,20 0,172 0,077 31 TiCu, TiCus
0,5 0,25 0,225 0,074 25 Ti2Cus, TizCuq
0,40 0,373 0,075 17 TizCu, a
0,60 0,573 0,076 12
0,15 0,118 0,081 41 TiCu, TiCua
1 0,20 0,168 0,080 32 Ti2Cus, TisCua
0,25 0,219 0,080 27 TizCu, a
0,15 0,105 0,094 47
TiCu, Ti2Cus
2 0,20 0,153 0,096 39 i )
TisCugs, Ti2Cu, o
0,25 0,202 0,097 32
0,15 0,095 0,104 52
TiCu, TioCus
3 0,20 0,141 0,108 43 ] )
TizCus, Ti2Cu, o
0,25 0,193 0,107 36
0,15 0,085 0,114 57
TiCu,TizCus
4 0,20 0,133 0,116 47 .
Ti2Cu, o
0,25 0,184 0,115 38
0,15 0,082 0,118 59
0,20 0,128 0,120 48
TiCu
5 0,25 0,181 0,119 40 .
Ti.Cu, o
0,40 0,326 0,123 27
0,60 0,527 0,122 19

W temperaturze 900°C moze rozpuscic sie w tytanie (w jego odmianie alotro-
powej ) okoto 10% at. Cu. Wedtug Kundu [399] utrudniona migracja atomoéow
miedzi w sieci tytanu sprawia, ze metal ten jest pierwiastkiem silnie stabilizuja-
cym sie¢ krystaliczng Tip. Badania wykazaty, ze ciemny obszar widoczny na ry-
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sunkach 27 oraz 28 pomiedzy warstwami faz miedzymetalicznych a tytanem
zawierat od 9,6 do 10,1% at. miedzi. Zaleznie od czasu wygrzewania kompozy-
tow w temperaturze 900°C szerokos¢ tego obszaru wynosita od 20 do 80 pum.
W kompozytach, ktére byly chtodzone wraz z piecem, wystepowata mieszanina
eutektoidalna sktadajaca sie z dwdch faz: Ti,Cu oraz roztworu statego miedzi
w tytanie (a), a w kompozytach chtodzonych na powietrzu, znajdowat sie prze-
chtodzony roztwér staty miedzi w tytanie (B) (rys. 34).

Rys. 34. Mikrostruktura obszaréw wystepujqcych pomiedzy warstwami faz
miedzymetalicznych a tytanem w prébkach: a) chfodzonych razem z piecem oraz
b) w prébkach po chtodzeniu na powietrzu

Najwiekszymi réznicami struktury charakteryzowaty sie warstwy w kompozy-
tach, ktore byty wygrzewane przez 0,5 lub 5 h. Dlatego do dalszych badan za-
kwalifikowano tylko te dwa rodzaje kompozytéw. Rysunek 35 przedstawia ob-
serwowang w mikroskopie skaningowym mikrostrukture, ktéra utworzyta sie
w kompozycie warstwowym wygrzewanym przez 0,5 h w temperaturze 900°C
i nastepnie chtodzonym w sposéb przyspieszony na powietrzu.
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Rys. 35. Mikrostruktura warstwy faz miedzymetalicznych po 0,5 h formowania
w temperaturze 900°C i przyspieszonym chfodzeniu

W tym przypadku zasadniczg cze$¢ warstwy produktéw reakcji syntezy sta-
nowi niejednorodna, dendrytyczna mikrostruktura, ktéra zostata uformowana
podczas krzepniecia fazy ciekfej. Badania wykazaty, ze w mikrostrukturze tej wy-
stepujg podtuzne, listwowe obszary fazy TiCu, pomiedzy ktérymi znajduje sie
mieszanina faz Ti,Cu oraz nierdownowagowej TiCu,, ktéra nie ulegta przemianie
eutektoidalnej w temperaturze 870°C (rys. 36).

Rys. 36. Umiejscowienie wystepowania faz miedzymetalicznych w warstwie
po przyspieszonym chtodzeniu

Badania ilosciowe pozwolity stwierdzi¢, ze takze w przypadku kompozytéw
chtodzonych w sposéb przyspieszony na powietrzu, dominujaca faza jest TiCu.
W tabeli 21 przedstawiono charakterystyke kompozytéw warstwowych o osno-
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wie tytanu z fazami miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi, ktére byly
chtodzone na powietrzu.

Tabela 21. Charakterystyka kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami miedzy-
metalicznymi miedziowo-tytanowymi chtodzonych na powietrzu

Czas Poczatkowa | Grupose warstw, mm Udziat
. grubos¢ s Wystepujace
wygrzewania objetosciowy
900°C. h warstw tytanu, ) faz. O fazy
w temp. , mm Ti Fazy , %
0,15 0,129 0,071 36
0,20 0,172 0,077 30 TiCu
TiCu
0,5 0,25 0,224 0,074 25
TiCuz
0,40 0,374 0,075 18 B
0,60 0,575 0,074 11
0,15 0,084 0,116 58
0,20 0,127 0,122 49 Ticu
5 0,25 0,181 0,118 39 Ti2Cu
0,40 0,328 0,121 27 p
0,60 0,526 0,123 19

Analiza mikrostruktury prébek uzyskanych po wygrzewaniu w temperaturze
900°C, a nastepnie chtodzonych wraz z piecem lub na powietrzu byta impulsem
do przeprowadzenia jeszcze jednego eksperymentu. Polegat on na wygrzewa-
niu prébek w temperaturze 900°C w czasie 0,5 lub 5 h, nastepnie na powolnym
chtodzeniu ich z piecem do 880°C i trzymywaniu ich w tej temperaturze przez
0,5 h oraz na koricowym szybkim chtodzeniu na powietrzu. Dziatania takie po-
wodowaty, ze warstwy faz miedzymetalicznych wygladaty identycznie jak
w prébkach, ktére byly chtodzone wraz z piecem lecz szybkie chtodzenie spra-
wiato, ze nie wystepowaty w nich warstwy mieszaniny eutektoidalnej pomiedzy
tytanem a warstwami faz lecz tylko przesycony roztwor staly miedzi w tytanie
(B). Prébki takie czesciowo miaty strukture réwnowagowg a czesciowo nieréw-
nowagowa.
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Tabela 22. Charakterystyka kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami miedzy-
metalicznymi miedziowo-tytanowymi chtodzonych do temperatury 880°C wraz z piecem
a nastepnie na powietrzu

Czas POCZéltk?\fVa Grubo$¢ warstw, mm Udziat .
. grubos¢ e Wystepujace
wygrzewania | tytanu objetosciowy fazy
w temp. 900°C, h ’ Ti Fazy faz, %
mm
0,15 0,126 0,073 37
0,20 0,173 0,076 31 TiCu, TiCua
0,5 0,25 0,225 0,073 24 TiCus, TisCua
0,40 0373 0,076 17 TizCu, B
0,60 0,574 0,075 12
0,15 0,081 0,119 59
0,20 0,128 0,121 49 Ticu
5 0,25 0,178 0,121 40 Ti.Cu
0,40 0,327 0,122 27 p
0,60 0,527 0,122 19

5.3.2. Whasciwosci kompozytow warstwowych o osnowie tytanu z fazami
miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi

Badania wihasciwosci kompozytéw o osnowie tytanu z fazami miedzymeta-
licznymi miedziowo-tytanowymi rozpoczeto od pomiaréw ich gestosci. Stwier-
dzono, ze zalezy ona przede wszystkim od grubosci zastosowanych substratéw
oraz w mniejszym stopniu od sposobu wytwarzania kompozytéw. Wynosi ona
$rednio: 5,59 g/cm? (dla warstw tytanu o grubosci 0,15 mm), 5,38 g/cm? (dla
warstw tytanu o grubosci 0,2 mm), 5,23 g/cm? (dla warstw tytanu o grubosci
0,25 mm), 4,99 g/cm? (dla warstw tytanu o grubosci 0,4 mm) oraz 4,84 g/cm? (dla
warstw tytanu o grubosci 0,6 mm).

Badania witasciwosci mechanicznych rozpoczeto od pomiaréw twardosci faz
i ich mieszanin. W tabeli 23 przedstawiono uzyskane wyniki.
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Tabela 23. Wyniki pomiaréw twardosci faz wystepujqcych w kompozytach

Faza Twardos¢ HVO,1

TiCu 783
TiCu 681
TisCua 625

Mieszanina faz: TiCua, Ti2Cus oraz TisCus 510+550

Mieszanina faz: Ti-Cu oraz TiCu> 602+631
Mieszanina eutektoidalna: Ti>Cu + roztwér staty o 342
Roztwor staty 3 293
Tytan 273

W przypadku mieszanin nie byto mozliwe wykonanie selektywnych pomiaréw
twardosci dla poszczegélnych faz, ze wzgledu na ich znaczng dyspersje. Uzyskane
rezultaty pozwalajg jednak stwierdzi¢, ze warstwy faz miedzymetalicznych sg oko-
to 2,5 razy twardsze od warstw tytanu zaréwno w kompozytach o strukturze réw-
nowagowej, jak i nierownowagowej. Wykazano wczesniej, ze dominujaca fazag we
wszystkich rodzajach kompozytéw jest TiCu. Jest to zarazem faza o najwyzszej
twardosci sposréd wszystkich faz z tego uktadu. Nadaje ona wysoka twardos¢
kompozytom, podczas gdy nieprzereagowany tytan zapewnia im plastycznosc.

Préoba rozciggania

Na rysunku 37 pokazano przykfadowe krzywe rozciggania kompozytdéw, ktére

byly formowane z tytanu o grubosciach: 0,15 mm, 0,20 mm oraz 0,25 mm przez

0,5 oraz 5 h w temperaturze 900°C, chtodzone razem z piecem do temperatury
880°C, a nastepnie na powietrzu.
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Rys. 37. Krzywe rozciqggania kompozytéw warstwowych tytan-fazy
miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe
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Wszystkie uzyskane krzywe rozciggania miaty charakterystyczny zabkowany
ksztatt wystepujacy w obszarach powyzej granicy plastycznosci. Byto to spowo-
dowane powstawaniem peknie¢ w warstwach faz miedzymetalicznych. W tabe-
lach 24, 25 i 26 przedstawiono witasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwo-
wych o osnowie tytanu z fazami miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi,

wyznaczone w prébach rozciggania.

Tabela 24. Wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami
miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi, chtodzonych razem z piecem, wyznaczone
w prébach rozciggania

Czas Poczatkowa
wygrzewania grubos¢ warstw Ro2, MPa Rm, MPa A %
w 900°C, h tytanu, mm
0,15 294 483 34
0,20 264 443 4,7
0,5 0,25 232 375 53
0,40 225 328 7,6
0,60 214 282 8,1
0,15 398 538 2,2
0,20 321 474 2,8
5 0,25 248 394 3,2
0,40 228 358 53
0,60 219 317 57

Tabela 25. Wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami
miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi, chfodzonych na powietrzu, wyznaczone
w prébach rozciggania

Czas Poczatkowa
wygrzewania grubos¢ warstw Ro2, MPa Rm, MPa A, %
w 900°C, h tytanu, mm
0,15 305 502 6,2
0,20 278 459 74
0,5 0,25 249 382 9,3
0,40 239 335 11
0,60 228 298 12,2
0,15 390 525 4,7
0,20 312 452 6,4
5 0,25 228 366 10,1
0,40 220 339 10,6
0,60 212 300 11,6
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Tabela 26. Wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami
miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi, chtodzonych razem z piecem do temp. 880°C,
a nastepnie na powietrzu, wyznaczone w prébach rozciqgania

Czas Poczatkowa
wygrzewania grubos¢ warstw Ro2, MPa Rm, MPa A %
w 900°C, h tytanu, mm
0,15 284 475 8,4
0,20 250 427 10,6
0,5 0,25 216 354 16,3
0,40 211 311 16,9
0,60 202 276 17,5
0,15 391 524 4,9
0,20 312 451 6,5
5 0,25 226 368 10,2
0,40 219 337 10,8
0,60 211 298 11,5

Analizujac wyniki préb rozciggania mozna tatwo zauwazy¢, ze kompozyty cha-
rakteryzujg sie wzrostem granicy plastycznosci w stosunku do czystego tytanu,
tym wiekszym im mniejsza jest poczatkowa grubos¢ warstw tytanu, a co za tym
idzie, im wiekszy jest udziat objetosciowy warstw faz miedzymetalicznych (rys. 38).

400
—+— 0,5 h i chtodzenie z piecem
—— 0,5 h i chtodzenie na powietrzu
-5~ 0,5 h i chfodzenie mieszane
—e— 5 h i chtodzenie z piecem

350 -=- 5 h i chtodzenie na powietrzu
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dla tytanu R ,= 198 MPa
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Rys. 38. Wptyw grubosci warstw tytanu oraz sposobu chtodzenia na granice plastycznosci
kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe
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Wsréd kompozytdéw wygrzewanych przez 5 h najwyzsza granice plastyczno-
$ci maja te, ktére byty chtodzone razem z piecem. Wynika to z faktu, ze w kom-
pozytach takich oprécz warstw faz miedzymetalicznych wystepujg takze war-
stwy posrednie sktadajgce sie z eutektoidu zawierajacego faze Ti,Cu, co w efek-
cie skutkuje dodatkowym zwiekszeniem objetosci warstw o matej plastycznosci.
Wsréd kompozytéw wygrzewanych przez 0,5 h najwyzszg granicy plastycznosci
charakteryzuja sie te, ktére byly chtodzone na powietrzu. Jest to efekt wystepo-
wania struktury dendrytycznej w warstwach faz miedzymetalicznych oraz faz
nieréwnowagowych.

Na wartos¢ maksymalnego naprezenia uzyskiwanego przez kompozyty pod-
Czas rozciggania rzutuje wartos¢ naprezenia potrzebnego do odksztatcenia
warstw faz miedzymetalicznych i warstw posrednich pomiedzy fazami a tyta-
nem oraz warto$¢ naprezenia zwigzanego z umocnieniem warstw tytanu (rys.
37). Mozna zauwazy¢, ze kompozyty charakteryzujg sie wzrostem wytrzymatosci
na rozcigganie w stosunku do czystego tytanu, tym wiekszym im wiekszy jest
udziat objetosciowy warstw faz miedzymetalicznych. Podobnie jak w przypadku
granicy plastycznosci, takze wytrzymatos¢ na rozcigganie kompozytéw jest silnie
uzalezniona od rodzaju i sposobu wystepowania faz (rys. 39).
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Rys. 39. Wptyw grubosci warstw tytanu oraz sposobu chtodzenia na wytrzymatos¢
na rozciqgganie kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe

Najwyzszg wytrzymatosciag na rozcigganie, niezaleznie od poczatkowej gru-
bosci zastosowanego tytanu, charakteryzujg sie kompozyty wygrzewane przez
5 h i wychtadzane razem z piecem. Natomiast najnizsza wytrzymatos¢ na rozcia-
ganie maja kompozyty wygrzewane przez 0,5 h po chtodzeniu mieszanym (dwu-
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stopniowym), ktére w swojej strukturze zawieraja warstwy rownowagowych faz
miedzymetalicznych oraz warstwy posrednie sktadajace sie z nieréwnowagowe-
go roztworu statego B.

Uzyskane wyniki eksperymentédw opracowano matematycznie. Funkcje opi-
sujgce zaleznos¢ wytrzymatosci na rozcigganie od grubosci zastosowanego ty-
tanu dla kompozytéw warstwowych tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-
tytanowe przyjmuja po aproksymacji postac:

a) dla grubosci tytanu do 0,25 mm

R,=165d %% +a (8)
b) dla grubosci tytanu od 0,25 mm do 0,6 mm
Rn=235d % +b 9

gdzie: d — grubosc¢ zastosowane;j folii tytanowej, mm; g, b — state zalezne od pa-
rametréw wytwarzania kompozytéw (tab. 27).

Tabela 27. Wartosci statych a i b ze wzoréw (8) i (9)

Czas wygrzewania kompozytéw warstwowych Wartos¢ statych

w temperaturze 900°C oraz sposéb ich wychtadzania a b
0,5 godziny wygrzewania i chtodzenie mieszane 0 0
0,5 godziny wygrzewania i chtodzenie z piecem 10 12
0,5 godziny wygrzewania i chtodzenie na powietrzu 30 25
5 godzin wygrzewania i chtodzenie mieszane 44 22
5 godzin wygrzewania i chtodzenie na powietrzu 45 22
5 godzin wygrzewania i chtodzenie z piecem 55 45

Analizowano takze mechanizmy deformacji plastycznej kompozytéw, obser-
wujac zmiany topografii wypolerowanych scianek prébek, zachodzace podczas
odksztatcania. W tym celu rozciggane prébki obcigzano i odcigzano kilkakrotnie
oraz poddawano obserwacjom mikroskopowym po kazdym etapie odksztatca-
nia plastycznego. W poczatkowym etapie zauwazono, ze na powierzchniach
ziaren tytanu pojawiaty sie pasma poslizgu, a jednoczesnie nie udato sie zaob-
serwowac zadnych zmian w warstwach faz miedzymetalicznych. Swiadczyto to
o inicjacji odksztatcenia plastycznego w warstwach tytanu, podczas gdy warstwy
faz miedzymetalicznych odksztatcaty sie tylko sprezyscie. Eroglu [400] stwierdzit,
ze fazy miedzymetaliczne z ukfadu Ti-Cu charakteryzuja sie wyzsza plastyczno-
$cig od faz z innych uktadéw, ale wczedniejsze badania [223-231] dowiodly, ze
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mozliwe jest plastyczne odksztatcanie warstw zawierajacych przede wszystkim
TiCus. W kompozytach Ti-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe dominu-
jace sa jednak twarde i kruche fazy TiCu oraz Ti,Cu. Nie stwierdzono s$ladéw ich
deformacji plastycznej. Dlatego powstawanie peknie¢ w warstwach faz mie-
dzymetalicznych byto charakterystyczng cecha dalszych etapéw odksztatcania.
W zaleznosci od wystepujacej struktury, a co za tym idzie, od sposobéw wytwa-
rzania kompozytéw warstwowych rézne byly sposoby deformacji. Réznice te
w znaczacy sposob wpltywaly na wydtuzenia kompozytéw, uzyskiwane w pro-
bach rozciggania (rys. 40).

30
—+— 0,5 h i chtodzenie z piecem
—&— 0,5 h i chtodzenie na powietrzu
25 -2~ 0,5 h i chtodzenie mieszane
—e— 5 h i chtodzenie z piecem
-= 5 h i chfodzenie na powietrzu
—o- 5 h i chtodzenie mieszane
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Poczatkowa grubo$¢ warstw tytanu, mm

Rys. 40. Wptyw grubosci warstw tytanu oraz sposobu chtodzenia na wydtuzenie
kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe

W kompozytach chtodzonych razem z piecem odksztatcaty sie przede
wszystkim warstwy tytanu, natomiast odksztatcenie plastyczne warstw faz mie-
dzymetalicznych oraz warstw posrednich sktadajacych sie z eutektoidu byto
pomijalnie mate. Dlatego materiaty tego typu miaty najmniejsze wydtuzenia
sposréd wszystkich badanych kompozytéw. W prébkach wygrzewanych przez
0,5 h powstawaty pekniecia wzdtuz i w poprzek warstw faz. W préobkach wy-
grzewanych przez 5 h przede wszystkim powstawaty pekniecia w poprzek
warstw faz miedzymetalicznych (rys. 41).
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Rys. 41. Propagacja peknie¢ w kompozytach wychtadzanych razem z piecem po:
a) 0,5hib)po 5 hwygrzewania

Charakterystyczng cechg deformacji tego typu kompozytéw byto takze wyste-
powanie peknie¢ wzdtuz ptytek kruchej fazy Ti,Cu w eutektoidzie (rys. 41).
Umozliwiato to propagacje peknie¢ od warstw faz miedzymetalicznych do
warstw tytanu. Poniewaz dzieki duzej adhezji nie nastepowato rozwarstwianie
kompozytéow, swobodne odksztatcanie warstw tytanu byto blokowane przez
potaczone z nimi warstwy faz miedzymetalicznych. W zwigzku z tym mozliwos$¢
odksztatcania sie tytanu zawezata sie do stref pomiedzy peknieciami w war-
stwach faz miedzymetalicznych. Ograniczato to sposobnos¢ rotacji ziaren tytanu
i wymuszato odksztatcenie w pasmach $cinania. Takie zachowanie jest bardzo
charakterystyczne dla kompozytéw skfadajacych sie z warstw kruchych oraz
plastycznych [143, 194]. Dalsze odksztatcanie kompozytéw powodowato wzrost
ilosci peknie¢ w warstwach faz miedzymetalicznych i umozliwiato znaczne lo-
kalne odksztatcanie sie tytanu. W zaleznosci od grubosci warstw tytanu (dodat-
kowo zmniejszonej przez warstwy posrednie kruchego eutektoidu) szybciej lub
wolniej nastepowat wzrost ilosci pasm $cinania w okolicach peknie¢. Poniewaz
pekniecia dziataly jak karby, to w konsekwencji silnego odksztatcenia tytanu
dochodzito do lokalnego zrywania jego warstw, konczacego sie rozerwaniem
prébek z kompozytéw. Dlatego kompozyty chtodzone razem z piecem w zalez-
nosci od grubosci warstw tytanu charakteryzowaty sie wydtuzeniem wynosza-
cym zaledwie od 2,2 do 8,1% (tab. 24). W kompozytach chtodzonych na powie-
trzu oraz chtodzonych dwustopniowo mechanizm deformacji byt podobny do
opisanego wczesdniej: do pewnego momentu kompozyty odksztatcaty sie spre-
zyscie a nastepnie powstawaty pekniecia w warstwach faz miedzymetalicznych -
poprzeczne i wzdtuzne w warstwach faz rownowagowych (rys. 42) oraz zgodne
z kierunkami listew kruchej fazy TiCu w strukturach dendrytycznych.
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Rys. 42. Pekniecia w prébce uzyskanej po 0,5 h wygrzewania oraz dwustopniowym
chtodzeniu powstate w trakcie rozciggania

Jednak w przypadku kompozytow w ktérych wystepowat roztwér staty B,
mogty odksztatca¢ sie zarébwno warstwy tytanu, jak i dodatkowo warstwy po-
$rednie. Na rysunku 43 pokazano slady pasm poslizgu, ktére pojawity sie w ziar-
nie roztworu statego 3 podczas rozciggania.

pasma poslizgu m

o PO ¥

_pekniecia

20 pm
Rys. 43. Slady pasm poslizgu w ziarnach roztworu statego 3

Zwiekszato to znacznie grubosc stref podatnych na odksztatcenie plastyczne
w poréwnaniu z kompozytami chtodzonymi razem z piecem. Dlatego w wyniku
wzrostu ilosci peknie¢ w warstwach faz miedzymetalicznych nastepowato
wspdlne odksztatcanie warstw tytanu i warstw roztworu statego p. Po okresie
umocnienia odksztatceniowego nastepowato zrywanie warstw. Na rysunku 44
pokazano mikrostrukture prébki w miejscu zerwania.
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Rys. 44. Mikrostruktura kompozytu zawierajqcego warstwy posrednie
roztworu statego Sw miejscu zerwania

Mozliwo$¢ deformacji plastycznej tytanu oraz roztworu statego 3 miata bez-
posrednie przetozenie na wielkos¢ uzyskiwanych wydtuzen, ktére wynosity od
4,7 do 12,2% dla kompozytéw chtodzonych na powietrzu oraz od 4,9 az do
17,5% dla kompozytéw chtodzonych dwustopniowo w zaleznosci od grubosci
warstw zastosowanego tytanu.

Préba zginania

Na rysunku 45 pokazano przyktadowe krzywe w ukfadzie obcigzenie-
przemieszczenie uzyskane podczas zginania rownolegtego i prostopadtego do
warstw. Badane prébki byty wytwarzane z tytanu o grubosci 0,15 mm, wygrze-
wane w temperaturze 900°C przez 0,5 oraz 5 h i chtodzone razem z piecem do
temperatury 880°C, a nastepnie na powietrzu.

a) 300 b) 300
2501 = obcigzenie réwnolegte do warstw 2501 - obcigzenie réwnolegle do warstw
200+ obcigzenie prostopadte do warstw 200+
z z
) g
= =
& 1504 8 150
Koy Koy
o o
e e
© 100 © 100 - O0bcigzenie prostopadte do warstw
50 50
0 T T T T 7 0 T T T T 7
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Przemieszczenie, mm Przemieszczenie, mm

Rys. 45. Przyktadowe krzywe uzyskane w prébach zginania tréjpunktowego
w dwdch prostopadtych kierunkach dla prébek po: a) 0,5 h oraz b) 5 h wygrzewania
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Uzyskane krzywe mialy charakterystyczne ksztatty w zaleznosci od kierunku
oddziatywania obcigzenia. Gdy byto ono prostopadte do warstw, krzywe wyka-
zywaty niemal prostoliniowa zalezno$¢ miedzy obcigzeniem i przemieszczeniem
az do osiggniecia maksymalnej sity, w ktérym to punkcie byto inicjowane pek-
niecie i nastepowat skokowy spadek obcigzenia. Powstate pekniecie propagowa-
to sie w warstwie tytanu oraz w warstwie posredniej, ale nie przebiegato na
wskro$ prébki. Byto ono zatrzymywane i odchylane przez kruche warstwy Ti>Cu,
co powodowato delaminacje. Takie lokalne delaminacje moga znacznie redu-
kowa¢ naprezenia, odchylajac pekniecia nawet o kat dochodzacy do 90° i odsu-
wajac je od pfaszczyzn narazonych na dziatanie najwiekszych naprezen. Wedtug
Lesuera [4] wzrost dtugosci odchylen peknie¢ znacznie obniza lokalne napreze-
nia wystepujace na czubkach pekniec. Dalsze obcigzanie skutkowato powstawa-
niem kilku poprzecznych peknie¢ w warstwie faz miedzymetalicznych oraz ko-
lejnych peknie¢ w nastepnej warstwie posredniej oraz tytanu (rys. 46).

a) | obciazenie
Ti | warstwa faz
delaminacja
A Ti
! pe\kniecie f
b)

Rys. 46. Propagacja pekniecia w zginanej prébce
obciqzanej prostopadle do kierunku warstw

Taki proces niszczenia kolejnych warstw byt powtarzany do czasu az wszyst-
kie warstwy popekaty, co skutkowato schodkowym ksztattem krzywych uzyski-
wanych w prébach zginania (rys. 45). Przedstawiony mechanizm niszczenia jest
okreslany w literaturze jako typowy dla kompozytéw sktadajacych sie z naprze-
miennie utozonych warstw kruchych i plastycznych [107, 148]. Nie zauwazono
wyraznego wptywu metody otrzymywania kompozytéw na mechanizmy nisz-
czenia prébek podczas zginania w kierunku prostopadtym do warstw. Pekniecia
powstajace w warstwach tytanu réwnie tatwo propagowaty sie w warstwach
posrednich sktadajacych sie z eutektoidu, jak i w warstwach z roztworu statego
B. Jedynie sporadycznie w probkach wygrzewanych w temperaturze 900°C przez
0,5 h i chtodzonych na powietrzu, w ktérych wystepowata struktura dendrytycz-
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na oraz nierébwnowagowe fazy miedzymetaliczne, dochodzito do catkowitej
delaminacji wzdtuz warstw Ti,Cu (rys. 47).

/I ¥delaminacja;
i

, o

Rys. 47. Catkowita delaminacja wzdtuz warstwy Ti,Cu w kompozycie
powstata podczas préby zginania

Gdy obciazenie zginajace byto réwnolegte do warstw, krzywe w ukfadzie ob-
cigzenie-przemieszczenie wzrastaty w sposéb ciagty (prostoliniowo do granicy
plastycznosci i nastepnie wykazywaty pewne odchylenie), az do osiggniecia
maksymalnej sity, w ktédrym to punkcie byto inicjowane jedno gtéwne pekniecie,
po czym nastepowat skokowy spadek obcigzenia. Z analizy fraktograficznej ja-
sno wynikato, ze powstate pekniecie przebiegato przez wszystkie warstwy jed-
noczesnie, powodujac rozdzielenie probek, ktére wykazywaty bardzo ograni-
czone odksztatcenie plastyczne (rys. 45). Podczas obcigzania réwnolegtego do
warstw nie zauwazono wystepowania delaminacji.

Wytrzymatos¢ na zginanie bytfa obliczana z zaleznosci:
3F../
9 2ab? (10
gdzie: Fne — maksymalna sita podczas testu zginania, /| — rozstaw podpoér,
a - szerokos$¢ prébki, b — grubos¢ prébki.

W tabelach 28, 29 i 30 przedstawiono wyniki pomiaréw wytrzymatosci na
zginanie kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami miedzymeta-
licznymi miedziowo-tytanowymi.
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Tabela 28. Wytrzymatos¢ na zginanie w dwdch prostopadtych kierunkach kompozytow

warstwowych chfodzonych razem z piecem

Czas Poczatkowa Wytrzymatos¢ na zginanie, MPa
wygrzewania grubos¢ warstw
W 900°C, h tytanu, mm Prostopadle do warstw Réwnolegle do warstw

0,15 307 325

0,20 271 302

0,5 0,25 263 289
0,40 252 266

0,60 229 248

0,15 335 355

0,20 317 341

5 0,25 298 307
0,40 276 288

0,60 258 274

Tabela 29. Wytrzymatos¢ na zginanie w dwdch prostopadtych kierunkach kompozytéw

warstwowych chtodzonych na powietrzu

Czas Poczatkowa Wytrzymatos¢ na zginanie, MPa
wygrzewania grubos¢ warstw
W 900°C, h tytanu, mm Prostopadle do warstw Réwnolegle do warstw

0,15 252 264

0,20 224 244

0,5 0,25 209 237
0,40 195 212

0,60 172 192

0,15 277 297

0,20 234 253

5 0,25 221 244
0,40 209 229

0,60 191 216
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Tabela 30. Wytrzymatos¢ na zginanie w dwdch prostopadtych kierunkach kompozytow
warstwowych chtodzonych razem z piecem do temperatury 880°C a nastepnie na powietrzu

Czas Poczatkowa Wytrzymatos¢ na zginanie, MPa
wygrzewania grubos¢ warstw
W 900°C, h tytanu, mm Prostopadle do warstw Réwnolegle do warstw

0,15 264 273

0,20 234 259

0,5 0,25 221 246
0,40 208 227

0,60 187 211

0,15 289 311

0,20 248 285

5 0,25 235 258
0,40 221 244

0,60 209 231

Analizujac wyniki préb zginania mozna fatwo zauwazy¢, ze kompozyty charak-
teryzuja sie anizotropia wtasciwosci — wszystkie kompozyty obcigzane réwnolegle
do warstw majg wyzsza wytrzymatosé na zginanie niz analogiczne obcigzane pro-
stopadle do warstw. Jak wcze$niej wyjasniono, wynika to z r6znych mechanizméw
ich niszczenia. Jednocze$nie zauwazono, ze wytrzymatos¢ na zginanie kompozy-
téw wzrasta wraz ze zmniejszajaca sie poczatkowa gruboscig warstw tytanu, a co
za tym idzie, wraz ze zwiekszajacym sie udziatem objetosciowym warstw faz mie-
dzymetalicznych (rys. 48 49).

-+ 0,5 h i chtodzenie z piecem
350 —+ 0,5 h i chfodzenie na powietrzu
- 0,5 h i chfodzenie mieszane
—e— 5 h i chtodzenie z piecem
- 5 h i chfodzenie na powietrzu
—o- 5 h i chfodzenie mieszane

300

N
(43
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N
o
o

Wytrzymatos¢ na zginanie Ry, MPa
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0,15 0,2 025 03 0,4 0,5 0,6

Poczatkowa grubo$¢ warstw tytanu, mm

Rys. 48. Wptyw grubosci warstw tytanu oraz sposobu chtodzenia na wytrzymatos¢
na zginanie kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe
w kierunku prostopadtym do warstw
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Rys. 49. Wptyw grubosci warstw tytanu oraz sposobu chfodzenia na wytrzymatos¢
na zginanie kompozytow tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe
w kierunku réwnolegtym do warstw

Uzyskane rezultaty sa zgodne z wynikami prac Folsoma [401, 402], ktory stwier-
dzit, Zze gtéwnym czynnikiem wptywajacym na wytrzymatos$¢ na zginanie kompozy-
téw z kruchymi warstwami jest indywidualna grubo$¢ warstw. Dlatego najwyzsza
wytrzymatos$¢ na zginanie zaréwno w kierunku prostopadtym, jak i réwnolegtym
do warstw maja kompozyty po 5 h wygrzewania, ktére byty chtodzone razem
z piecem. Wynika to z wyjasnionego wczesniej faktu, ze w kompozytach takich
oprécz warstw faz miedzymetalicznych wystepujg takze warstwy posrednie sktada-
jace sie z eutektoidu zawierajacego faze Ti,Cu, co w efekcie skutkuje dodatkowym
zwiekszeniem objetosci warstw o matej plastycznosci. Z drugiej strony, najnizsza
wytrzymatosé na zginanie zaréwno w kierunku prostopadtym, jak i réwnolegtym
do warstw majg kompozyty po 0,5 godziny wygrzewania, ktére byly chtodzone na
powietrzu. Jest to efektem wystepowania struktury dendrytycznej, faz nieréwno-
wagowych oraz pojawiajacych sie czesto catkowitych delaminacji (rys. 47).

Wyniki eksperymentdédw opracowano matematycznie. Funkcje opisujace za-
leznos¢ wytrzymatosci na zginanie od grubosci zastosowanego tytanu dla kom-
pozytow warstwowych tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe przyj-
muja postac:

a) dla obcigzania w kierunku prostopadtym do warstw

Ry=150d°* +g (11)
b) dla obcigzania w kierunku réwnolegtym do warstw

Ry=165d°* +h (12)
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gdzie: d - grubos¢ zastosowanej folii tytanowej, mm; g, h — state zalezne od pa-
rametréow wytwarzania kompozytéw (tab. 31).

Tabela 31. Wartosci statych g i h ze wzoréw (11) i (12)

Czas wygrzewania kompozytéw warstwowych w temperatu- Wartos$c statych

rze 900°C oraz sposob ich wychtadzania g h
0,5 godziny wygrzewania i chtodzenie na powietrzu 0 0
0,5 godziny wygrzewania i chtodzenie mieszane 15 15
5 godzin wygrzewania i chtodzenie na powietrzu 15 20
5 godzin wygrzewania i chtodzenie mieszane 35 40
0,5 godziny wygrzewania i chtodzenie z piecem 60 60
5 godzin wygrzewania i chtodzenie z piecem 920 85

Préba udarnosci
Rezultaty testéw przedstawiono w tabeli 32.

Tabela 32. Udarnos¢ w dwdch prostopadtych kierunkach kompozytéw warstwowych
0 osnowie tytanu z fazami miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi: A — prébki chfodzone
razem z piecem, B - probki chfodzone na powietrzu, C — prébki chfodzone dwustopniowo

Czas Poczatkowa Udarnosc, J/em?

wygrzewania grubos¢ warstw Prostopadle do warstw Réwnolegle do warstw
w 900°C, h tytanu, mm A B C A B C
0,15 7 6 11 5 4 6

0,20 9 8 14 7 6 9

0,5 0,25 10 11 17 9 9 12
0,40 13 15 24 13 13 18

0,60 15 18 29 15 16 21

0,15 3 5 6 2 4 5

0,20 5 9 10 3 7 8

5 0,25 6 12 13 4 9 10
0,40 10 17 19 9 13 14

0,60 13 20 24 12 15 17

Badania fraktograficzne pozwolity stwierdzi¢, ze w prébkach udarnosciowych
dziafaty identyczne mechanizmy niszczenia jak podczas zginania tréjpunktowego.
Podczas tamania w kierunku prostopadtym do warstw, pekniecia powstajace
w warstwach tytanu réwnie tatwo propagowaty sie w warstwach posrednich skfa-
dajacych sie z eutektoidu, jak i w warstwach z roztworu statego (3. Byly one jednak
blokowane i odchylane przez kruche warstwy Ti,Cu, co powodowato miejscowe
delaminacje. Podczas tamania w kierunku réwnoleglym do warstw, pekniecia
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przebiegaly przez wszystkie warstwy jednoczesnie, powodujac roztam prébek,
ktére wykazywaty bardzo ograniczone odksztatcenie plastyczne. Analizujac wyniki
préb udarnosci, mozna zauwazy¢, ze podobnie jak podczas préb zginania, kom-
pozyty charakteryzujg sie anizotropia wtasciwosci. Probki maja wyzszg udarnosc
w kierunku prostopadtym do warstw. Jednoczesnie okazato sie, ze udarnos¢ kom-
pozytdéw wzrasta wraz ze wzrostem udziatu objetosciowego warstw tytanu (rys. 50).

30
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-2~ 0,5 h i chfodzenie mieszane
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—+ 0,5 h i chfodzenie z piecem
—+ 0,5 h i chfodzenie na powietrzu
5 -5~ 0,5 h i chfodzenie mieszane 5
—e- 5 h i chtodzenie z piecem
-=- 5 h i chtodzenie na powietrzu
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Rys. 50. Wptyw grubosci warstw tytanu na udarnos¢ kompozytéw z fazami
miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi w kierunku:
a) prostopadtym do warstw oraz b) réwnolegtym do warstw

Najwyzszg udarnos¢ zaréwno w kierunku prostopadtym, jak i rownolegtym do
warstw maja kompozyty, ktore byly chtodzone dwustopniowo. Jest to efektem
wystepowania struktury rownowagowej w warstwach faz oraz ich dobrego pofta-
czenia z warstwami posrednimi sktadajacymi sie z roztworu statego [3, ktére razem
z warstwami tytanu mogty absorbowad energie uderzenia. Z drugiej strony, naj-
nizsza udarnos¢ zaréwno w kierunku prostopadtym, jak i rownolegtym do warstw
maja kompozyty po 5 h wygrzewania, ktére byly chtodzone razem z piecem.
W kompozytach takich oprécz kruchych warstw faz miedzymetalicznych wystepu-
ja takze kruche warstwy posrednie sktadajace sie z eutektoidu zawierajacego faze
Ti,Cu. W efekcie skutkuje to zmniejszeniem zdolnosci kompozytéw do absorbo-
wania energii uderzenia.

5.3.3. Ksztatltowanie struktury kompozytéw o osnowie tytanu z fazami
miedzymetalicznymi aluminiowo-tytanowymi

Kompozyty o osnowie tytanu z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-
tytanowymi sg najczesciej badanymi materiatami warstwowymi typu metal-fazy
miedzymetaliczne. Dzieje sie tak, poniewaz aluminidki tytanu TisAl, TiAl oraz AlsTi
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charakteryzuja sie bardzo korzystnymi wtasciwosciami (wysoka wytrzymatoscia,
sztywnoscig oraz odpornoscig na utlenianie w podwyzszonej temperaturze)
w poréwnaniu z konwencjonalnymi stopami tytanu [125]. Zwlaszcza kompozyty
Ti-Al:Ti wzbudzajg duze zainteresowanie, gdyz charakteryzuja sie najnizszg gesto-
$Cig oraz najnizsza ceng (aluminium jest relatywnie tanie). Podstawowe koncepcje
ich wytwarzania zostaty opracowane przez Rawersa i Almana na poczatku lat 90.
XX wieku [139-146]. Sa one jednak nadal przedmiotem badan, czego przyktadami
sq prace Vecchia [93, 94, 147, 148, 152, 155, 156, 162] oraz Penga [159, 160].
Wydawac by sie mogto, ze przy tak duzej liczbie publikacji poswieconej tej tema-
tyce trudno bytoby znalez¢ jakie$ zagadnienia, ktére nie zostaty jeszcze przebada-
ne. Okazuje sie jednak, ze temat ten nie zostat do kofca wyczerpany. Niemal we
wszystkich pracach synteza faz miedzymetalicznych byta przeprowadzana do
konca, tj. do wyczerpania warstw aluminium (Vecchio, Peng), czesto z wykorzysta-
niem reakgcji SHS (Rawers i Alman) i dopiero takie kompozyty poddawane byty
réznorodnym badaniom. Dlatego w niniejszej pracy przeprowadzono badania
mozliwosci ksztattowania struktury tego rodzaju kompozytéw poprzez wygrze-
wanie w temperaturze nizszej od temperatury inicjacji reakcji SHS oraz w krétkim
czasie, co umozliwito pozostawienie warstw nieprzereagowanego aluminium.

Po przeprowadzeniu procesu syntezy faz w temperaturze 650°C mikrostruk-
tura kompozytéw uzyskanych z folii tytanowych i aluminiowych sktadata sie po
0,33 h reakgji z dobrze potaczonych ze soba naprzemiennie utozonych warstw
tytanu, faz miedzymetalicznych oraz nieprzereagowanego aluminium lub po 1 h
reakcji tylko z warstw tytanu i faz miedzymetalicznych (rys. 51).

L TR
y migdzy
R S B O P G

fazy miedzymetaliczne

Rys. 51. Mikrostruktura kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne aluminiowo-tytanowe
uzyskanych z folii tytanowej i aluminiowej o grubosci 0,05 mm po:
a) 0,33 horaz b) 1 h wygrzewania w temperaturze 650°C

Z analizy uktadu réwnowagi Ti-Al (rys. 19) wynika, ze w trakcie syntezy moze
powstac sze$¢ réznych faz miedzymetalicznych. Jednak podczas badan przy
pomocy mikroskopu skaningowego wyposazonego w mikroanalizator rentge-
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nowski wykryto, ze powstawata tylko jedna z nich — Al;Ti i to niezaleznie od dtu-
gosci czasu wygrzewania w temperaturze 650°C. Na rysunku 52 pokazano wynik
mikroanalizy rentgenowskiej fazy Al;Ti.
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Rys. 52. Wynik punktowej mikroanalizy rentgenowskiej fazy Al;Ti

Badania dyfraktometryczne potwierdzity, ze kompozyty wygrzewane przez
0,33 h zawieraly tytan, aluminium oraz faze AlsTi. Nie stwierdzono wystepowania
nieprzereagowanego aluminium w zadnym z kompozytéw wygrzewanych przez

1 h(rys. 53).
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Rys. 53. Dyfraktogramy kompozytéw wygrzewanych w temperaturze 650°C przez:
a) 0,33 horazb)przez1h
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Zastosowany sposob wytwarzania kompozytéw (opisany w podrozdziale
5.2.2.2)) sprawial, ze warstwy byly dobrze ze soba potaczone i niemal nie wyste-
powata porowatos¢. Grubos$¢ uzyskiwanych podczas formowania warstw AlsTi
byta niezalezna od poczatkowego stosunku grubosci zastosowanych folii z tyta-
nu i aluminium. Dowodzito to, ze tylko $cisle okreslona ilo$¢ tytanu przereago-
wywata z aluminium podczas reakcji syntezy. Badania Xu [389] oraz Yao [403]
przeprowadzane w zakresie temperatury od 520 do 650°C wykazaty, ze zaréwno
tytan, jak i aluminium dyfundujg wzajemnie do siebie, ale wzrost fazy AlsTi na-
stepuje gtéwnie w kierunku aluminium. Kinetyka dyfuzji w niskiej temperaturze
jest zdominowana przez dyfuzje atomoéw tytanu wzdtuz granic warstw fazy AlsTi,
podczas gdy reakcja na granicy Al;Ti/Al w wyzszej temperaturze jest limitowana
przez zwiekszong dyfuzje atoméw tytanu w glagb warstw aluminium, co jest
skutkiem zwiekszonej rozpuszczalnosci tytanu w aluminium [389]. Takze war-
stewki tlenkéw na powierzchniach reagujacych metali z poczatku kontroluja
kinetyke reakcji. Wedtug Haracha [152] po rozpadzie warstw tlenkowych jest
formowana dwufazowa warstwa Al + Al;Ti, a ciepto wydzielane podczas reakcji
egzotermicznych zwigzanych z formowaniem fazy Al;Ti (tab. 7) podnosi tempe-
rature. Poniewaz badane probki byly wygrzewane w temperaturze 650°C, ktéra
jest tylko o 10°C nizsza od temperatury topnienia aluminium, po uformowaniu
sie dwufazowych warstw Al + Al;Ti pojawiata sie lokalnie faza ciekfa. Ciekte alu-
minium odgrywa waznga role w powstawaniu czastek fazy Al;Ti oraz podczas
formowania ciggtych warstw [152]. Co wiecej, obecnos¢ fazy ciektej jest bardzo
korzystna gdyz aluminium moze dyfundowa¢ po granicach ziaren tytanu, ktére-
go rozpuszczanie sie zachodzi duzo szybciej, a to zarazem przyspiesza kinetyke
reakcji syntezy. Badania wykazaty, ze po 0,33 h wygrzewania w temperaturze
650°C, w kompozytach wystepowaty warstwy AlsTi oraz obszary reakcji, ktére
zawieraty czastki fazy AlsTi w osnowie aluminium (rys. 54a).

Rys. 54. Mikrostruktura warstw uformowanych podczas wygrzewania
w temperaturze 650°C przez: a) 0,33 horazb) 1 h
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Wedtug Penga [160] czastki fazy AlsTi powstajg pod dziataniem naprezen wy-
stepujacych podczas wzrostu warstw faz miedzymetalicznych, co w rezultacie
skutkuje ich kruszeniem. Takie oderwane od warstwy czastki s3 wciggane do
cieklego aluminium przez prady termiczne i pozostajg tam po krystalizacji cie-
czy. Po 1 h wygrzewania w temperaturze 650°C warstwy aluminium catkowicie
przereagowaty, w wyniku czego w kompozytach wystepowaty tylko warstwy
tytanu oraz jednofazowe warstwy Al;Ti (rys. 54b). Formowanie Al;Ti jako jedynej
fazy miedzymetalicznej podczas bezposredniej reakcji cieklego aluminium
z tytanem jest uzasadnione termodynamicznie, poniewaz charakteryzuje sie ona
najnizszg energig formowania (tab. 33).

Tabela 33. Zmiana energii formowania faz AlTis, AlTi oraz Al;Ti w przedziale temperatury od
20do 660°C [159]

Energia formowania w przedziale temperatury 20+660°C

Faza miedzymetaliczna e e
cdzy (zalezno$¢ liniowa), x103 J/mol

AlTis od-27,6 do-23,3
AlTi od-32,4do-21,8
AlsTi od-37,2do -30,7

Badania Rawersa [404] udowodnity, ze takze podczas syntezy aluminidkéw
tytanu na drodze metalurgii proszkéw, faza Al;Ti powstaje przed uformowaniem
sie jakichkolwiek innych faz nalezacych do uktadu réwnowagi Ti-Al.

W tabeli 34 przedstawiono charakterystyke kompozytéw warstwowych
0 osnowie tytanu z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-tytanowymi.

Tabela 34. Charakterystyka kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu z fazami miedzy-
metalicznymi aluminiowo-tytanowymi

Czas Poczqtkc?\fva Grubos¢ w§rstw Udziat objetosciowy faz, %
wygrzewania grubos¢ w kompozycie, mm
N warstw tytanu, . ] ] ] ] ]
w temp. 650°C, h mm Ti Al+ AlTi | AlsTi Ti Al+ AlsTi | AlsTi
0,05 0,0416 | 0,0265 | 0,0128 44,4 28,3 27,3
0,10 0,0917 | 0,0262 | 0,0129 63,8 18,2 18,0
033 0,15 0,1414 | 0,0266 | 0,0127 731 13,8 13,1
0,20 0,1916 | 0,0263 | 0,0128 83,0 11,4 5,6
0,40 0,3915 | 0,0265 | 0,0129 90,9 6,1 3,0
0,60 0,5916 | 0,0264 | 0,0128 93,8 4,2 2,0
0,05 0,0176 - 0,0558 24,0 - 76,0
0,10 0,0672 - 0,0561 54,5 - 45,5
: 0,15 0,1173 - 0,0559 67,7 - 323
0,20 0,1675 - 0,0562 74,9 - 251
0,40 0,3674 - 0,0560 86,8 - 13,2
0,60 0,5674 - 0,0561 91,0 - 9,0
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Analiza mikrostruktury kompozytéw po 1 h wygrzewania w temperaturze
650°C wykazata takze, ze centralne obszary uformowanych warstw Al;Ti zawiera-
ty znaczne ilosci czastek Al,Os (rys. 54b). Pochodzity one z powierzchniowych
warstw tlenkow, ktére wystepowaty na foliach aluminiowych. Po rozkruszeniu
sie, byty spychane przez wzrastajgce warstwy AlsTi w kierunku ciektego alumi-
nium. Migracja warstw tlenkowych z powierzchni folii aluminiowych ku srodko-
wi formowanych warstw faz miedzymetalicznych byta wczesniej obserwowana
podczas formowania aluminidkéw nalezacych do ukfadéw Ni-Al [180, 181, 189,
190] oraz Mg-Al [217-219]. Jest to niekorzystne zjawisko, poniewaz wszelkie
czastki tlenkéw akumulowane w srodkowych strefach warstw faz miedzymeta-
licznych moga by¢ przyczyna powstawania peknie¢ oraz rozwarstwien.

5.3.4. Whasciwosci kompozytow warstwowych o osnowie tytanu z fazami
miedzymetalicznymi aluminiowo-tytanowymi

Badania wilasciwosci kompozytéw o osnowie tytanu z fazami miedzymetalicz-
nymi aluminiowo-tytanowymi rozpoczeto od pomiaréw ich gestosci. W zaleznosci
od grubosci zastosowanych materiatébw wynosi ona $rednio: 3,66 g/cm? (dla
warstw tytanu o grubosci 0,05 mm), 4 g/cm?® (dla warstw tytanu o grubosci
0,1 mm), 4,14 g/cm? (dla warstw tytanu o grubosci 0,15 mm), 4,22 g/cm?® (dla
warstw tytanu o grubosci 0,2 mm), 4,35 g/cm® (dla warstw tytanu o grubosci
0,4 mm) oraz 4,4 g/cm? (dla warstw tytanu o grubosci 0,6 mm).

Badania wtasciwosci mechanicznych kompozytéw rozpoczeto od pomiaréow
twardosci warstw. W tabeli 35 przedstawiono uzyskane wyniki.

Tabela 35. Wyniki pomiaréw twardosci warstw w kompozytach tytan-fazy miedzymetalicz-
ne aluminiowo-tytanowe

Warstwa Twardos¢ HVO0,1
Ti 176
Al + AlsTi 145
AlsTi 515

Uzyskane rezultaty pozwalajg stwierdzi¢, ze jednofazowe warstwy Al;Ti sg
okoto 3 razy twardsze od warstw tytanu oraz okoto 3,5 razy twardsze od warstw
aluminium zawierajgcego czastki fazy AlsTi.

Préoba rozciggania

Na rysunku 54 pokazano przyktadowe krzywe rozciggania kompozytdéw, ktére
byly formowane z tytanu o grubosci 0,15 mm w temperaturze 650°C przez 0,33
oraz 1 h.
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Rys. 55. Krzywe rozciggania kompozytéw Ti-(Al;Ti + Al) oraz Ti-Al;Ti

Wszystkie uzyskane krzywe rozciagania miaty charakterystyczny dla kom-
pozytéw typu metal-fazy miedzymetaliczne zgbkowany ksztatt. Byt on spowo-
dowany powstawaniem peknie¢ w warstwach fazy AlsTi powyzej granicy pla-
stycznosci. Na wartos¢ maksymalnego naprezenia uzyskiwanego przez kom-
pozyty podczas rozciggania rzutowata wartos¢ naprezenia potrzebnego do
odksztatcenia warstw fazy miedzymetalicznej oraz wartos$¢ naprezenia zwigza-
nego z umocnieniem odksztatceniowym warstw plastycznych. W kompozytach
Ti-Al;Ti nastepowato znaczne umocnienie warstw tytanu podczas odksztatca-
nia, natomiast w kompozytach Ti-(Al;Ti + Al) zawierajacych oprécz tytanu takze
plastyczne warstwy aluminium byto ono duzo mniejsze. W tabeli 36 przedsta-
wiono wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych Ti-Al;Ti oraz Ti-
(AlsTi + Al), uzyskane w prébach rozciggania.
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Tabela 36. Wtiasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych o osnowie tytanu
z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-tytanowymi wyznaczone w probach rozciggania

Czas Poczatkowa
wygrzewania grubos¢ warstw Ro2, MPa Rm, MPa A, %
w 650°C, h tytanu, mm
0,05 155 216 16,4
0,10 167 224 16,8
0,15 172 230 17,3
0,33
0,20 179 238 17,7
0,40 182 246 19,2
0,60 188 253 21,3
0,05 234 454 3,2
0,10 231 388 8.2
: 0,15 228 350 10,8
0,20 223 324 1,7
0,40 215 289 13,3
0,60 206 270 15,2

Analizujac wyniki préb rozciggania, mozna zauwazy¢, ze czas wygrzewania
w temperaturze 650°C oraz zastosowana grubos¢ folii tytanowej znacznie wpty-
waja na whasciwosci wytrzymatosciowe i plastyczne kompozytéw (rys. 56 i 57).

500

-+ R, Ti-Al3Ti (1h)
450 =+ Ry, Ti-Al3Ti (1h)

<= Ry Ti-(Al3Ti+Al) (0,33h)
-0 Ry, Ti-(Al; Ti+Al) (0,33h)
400 dia tytanu R ,= 198 MPa
Rn = 248 MPa

o
200 /_W—’O/" }
100

0,05 0,1 0,15 0,2 03 04 05 06
Poczatkowa grubo$¢ warstw tytanu, mm

150

Rys. 56. Wptyw grubosci warstw tytanu oraz czasu wyzarzania w temperaturze 650°C
na granice plastycznosci oraz wytrzymatosc na rozciqganie kompozytéw tytan-fazy
miedzymetaliczne aluminiowo-tytanowe
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Rys. 57. Wptyw grubosci warstw tytanu oraz czasu wyzarzania w temperaturze 650°C
na wydtuzenie kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne aluminiowo-tytanowe

Kompozyty Ti-AlsTi (po 1 h wygrzewania) charakteryzujg sie wzrostem grani-
cy plastycznosci i wytrzymatosci na rozcigganie oraz spadkiem wydtuzenia
w stosunku do czystego tytanu, tym wiekszym im mniejsza byta grubos¢ warstw
zastosowanego tytanu, a co za tym idzie, im wiekszy jest udziat objetosciowy
warstw faz miedzymetalicznych. W kompozytach Ti-(AlsTi + Al) (po 0,33 h wy-
grzewania) wystepuje odwrotna tendencja: wraz ze spadkiem grubosci zasto-
sowanego tytanu maleja wtasciwosci mechaniczne kompozytéw. Spowodowa-
ne jest to z jednej strony wzrostem udziatu objetosciowego warstw aluminium
(odpowiedzialnych za spadek granicy plastycznosci oraz wytrzymatosci na roz-
cigganie), a z drugiej strony wzrostem udziatu objetosciowego warstw faz mie-
dzymetalicznych (odpowiedzialnych za spadek wydtuzenia).

Na podstawie wynikéow eksperymentalnych wyznaczono funkcje opisujace
zaleznos$¢ wytrzymatosci na rozcigganie od grubosci warstw zastosowanego
tytanu. Po aproksymacji przyjmuja one postac:

a) dla kompozytéw Ti-(AlsTi + Al)

Rn=105d%* + 160 (13)
b) dla kompozytéw Ti-AlsTi

Rm=110d7°% + 140 (14)
gdzie: d - grubosc¢ zastosowanej folii tytanowej, mm.

Analizowano takze mechanizmy deformacji plastycznej kompozytéw, poste-
pujac w identyczny sposéb jak w przypadku kompozytéw opisanych wczesniej
w podrozdziale 5.3.2. W poczatkowym etapie badan zauwazono na powierzch-
niach ziaren tytanu oraz aluminium, pasma poslizgu, a jednoczeénie nie udato
sie zaobserwowa¢ zadnych zmian w warstwach Al;Ti. Swiadczylo to o inicjacji
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odksztatcenia plastycznego w warstwach metali, podczas gdy warstwy fazy mie-
dzymetalicznej odksztatcaty sie tylko sprezyscie. Wystepowanie peknie¢ w war-
stwach fazy Al;Ti byto charakterystyczng cechg w dalszych etapach odksztatca-
nia. Pekniecia powstawaty na porach lub czgstkach tlenkéw wewnatrz warstw
Al;Ti i propagowaty gtéwnie w poprzek warstw fazy. Zdolnos¢ metali do od-
ksztatcania plastycznego sprawiata, ze mogto powsta¢ wiele peknie¢ w war-
stwach faz przed zniszczeniem kompozytéw. Wraz z permanentnym wzrostem
ilosci peknie¢ w warstwach Al;Ti, warstwy tytanu i aluminium stopniowo przej-
mowaly na siebie cate obcigzenie zewnetrzne. W rezultacie odksztatcenie pla-
styczne warstw metali byto zlokalizowane w pasmach $cinania i ograniczone do
matych obszaréw pomiedzy peknieciami w sasiednich warstwach AlsTi (rys. 58).

peknigcia

AlsTi

A+ALTi

5

Al,Ti

pasma $cinania

Rys. 58. Miejsce zerwania probki zkompozytu Ti-(Al;Ti + Al) z widocznymi wieloma
peknieciami w warstwach Al;Ti

Jest oczywiste, ze umocnienie odksztatceniowe kompozytoéw (rys. 55) powsta-
wato podczas odksztatcania warstw tytanu oraz aluminium. Gdy liczba i rozktad
peknie¢ w warstwach faz miedzymetalicznych osiagnely krytyczne zageszczenie,
nastepowato rozerwanie prébek poprzez $ciecie warstw metali. Jednoczesnie
mozna zauwazy¢, ze wszystkie kompozyty, ktore oprocz warstw tytanu zawieraty
plastyczne warstwy aluminium, charakteryzowaty sie znacznie wiekszym wydtuze-
niem, (rys. 57), wynoszacym od 16 do 21%. Dla kompozytéw wytwarzanych z tyta-
nu o grubosci 0,6 mm wygrzewanych przez 0,33 h wydtuzenie osiggneto warto$¢
maksymalng stanowigca 89% wartosci dla czystego tytanu. Jedynym odstepstwem
od opisanego modelu deformacji byly kompozyty wytwarzane z tytanu o grubosci
0,05 mm i wygrzewane przez 1 h w temperaturze 650°C, ktére charakteryzowaty sie
najwyzsza wytrzymatoscig na rozcigganie, wynoszaca 454 MPa. Poniewaz po prze-
reagowaniu posiadaty one najciefnsze warstwy tytanu (0,0176 mm), to warstwy te
byly zbyt cienkie aby zaabsorbowa¢ energie wyzwalang podczas pojawiania sie
peknieé. W rezultacie w czasie rozciggania pojawiato sie tylko jedno gtéwne pek-
niecie (rys. 59), a wydtuzenie prébek wynosito tylko okoto 3%.
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Rys. 59. Miejsce zerwania prébki wykonanej z tytanu o grubosci 0,05 mm charakteryzujqcej
sie kruchym przefomem

Rezultaty uzyskane podczas rozciggania kompozytéw Ti-Al;Ti sg zgodne
z wynikami prac Rawersa i Almana [139-146], Vecchia [93, 94, 147, 148, 152, 155,
156, 162] oraz Penga [159, 160], ktorzy dowiedli, ze mechanizmy niszczenia tych
kompozytéw sg kontrolowane przez zmieniajacy sie stosunek objetosciowy
warstw faz miedzymetalicznych oraz warstw tytanu.

Proba zginania

Na rysunku 60 pokazano przyktadowe krzywe w uktadzie obcigzenie-
przemieszczenie uzyskane podczas zginania rownolegtego i prostopadtego do
warstw dla probek wytwarzanych z tytanu o grubosci 0,1 mm, ktére byty wy-
grzewane w temperaturze 650°C przez 0,33 oraz 1 h.
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- Ti-Al3Ti obc. réwnolegle

- Ti-AlsTi obc. prostopadle

- Ti-(Al3Ti+Al) obc. réwnolegle
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Rys. 60. Przyktadowe krzywe uzyskane w prébach zginania tréjpunktowego kompozytéw
Ti-Al3Ti oraz Ti-(Al;Ti + Al) w dwdch prostopadtych kierunkach
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Krzywe zginania dla obu rodzajéw prébek uzyskane podczas obcigzania pro-
stopadtego do warstw maja podobne ksztatty. Zawieraja one po kilka gwattow-
nych spadkéw obcigzenia, ktére sg zwigzane z pekaniem kolejnych warstw faz
miedzymetalicznych oraz obszary, w ktérych nastepowato plastyczne odksztat-
canie sie warstw metali. Pekniecia powstajace w warstwach AlsTi wytwarzaty
znaczna koncentracje naprezen na granicy faza-metal. Powodowato to powsta-
wanie pasm $cinania, ktore propagowaty od peknie¢ przez warstwy tytanu lub
aluminium do nastepnych warstw Al;Ti. Nastepny spadek obcigzenia nastepo-
wat w momencie krytycznego odksztatcenia i zainicjowania pekniecia w kolejnej
warstwie faz miedzymetalicznych. Taki proces byt powtarzany do momentu po-
pekania wszystkich warstw, co skutkowato schodkowym ksztattem krzywych
zginania. Niemniej jednak ksztatty krzywych zginania wyraznie ujawniaja réznice
miedzy tymi dwoma rodzajami probek. Krzywe uzyskiwane dla kompozytéw Ti-
Al;Ti zachowuja niemal prostoliniowa zaleznos$¢ obcigzenia i przemieszczenia az
do osiggniecia maksimum, w ktérym to momencie byto inicjowane pekniecie
i nastepowat pierwszy spadek obcigzenia. Gléwne pekniecie propagowato sie
w warstwie tytanu, ale nie przebiegato na wskro$ prébki. Byto ono zatrzymywa-
ne i odchylane przez warstwy Al;Ti, powodujac wzdtuzne pekniecia w ich srod-
ku. Byto to mozliwe poniewaz jak wykazano wczesniej (w rozdz. 5.3.3), sSrodkowe
obszary warstw faz miedzymetalicznych byly ostabione obecnoscig wtracen
AlLO;. Dalsze obcigzanie powodowato poprzeczne pekanie warstw AlsTi oraz
formowanie nowych peknie¢ w nastepnej warstwie tytanu (rys. 61).

a) jobciazenie

peknigcie wzdiuzne

Rys. 61. Propagacja peknie¢ w kompozycie Ti-Al;Ti obciqzanym prostopadle do warstw

Z drugiej strony, krzywe zginania dla kompozytéw Ti-(AlsTi + Al) nie zachowuja
prostoliniowosci i zgbkowane odchylenia obcigzenia byly juz zauwazalne przed
osiaggnieciem maksymalnej sity. Byto to spowodowane powstawaniem drobnych
peknie¢ w warstwach Al:Ti i ich zatrzymywaniem na granicach Al:Ti/Al oraz
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AlL:Ti/Ti. Dalsze obcigzanie powodowato poprzeczne pekanie warstw Al;Ti oraz
formowanie peknie¢ w warstwach tytanu i aluminium. Nie stwierdzono wystepo-
wania delaminacji warstw. Ponadto w kompozytach Ti-(Al;Ti + Al) nie zauwazono
wystepowania wzdtuznych peknie¢ w srodkowych obszarach warstw AlsTi.

Krzywe zginania dla obu rodzajéw prébek uzyskane podczas obcigzania row-
nolegtego do warstw maja takze podobny ksztatt (rys. 60). Wzrastajg w sposob
ciagly (prostoliniowo do granicy plastycznosci i nastepnie wykazujac pewne od-
chylenie) az do osiggniecia maksymalnej sity. Wtedy nastepowato jedno gtéwne
pekniecie potaczone ze skokowym spadkiem obcigzenia. Z analizy wynika, ze
pekniecia zarbwno w kompozytach Ti-AlsTi, jak i Ti-(AlsTi + Al) przebiegaty przez
wszystkie warstwy jednocze$nie powodujac, zniszczenie prébek przy ograniczo-
nym odksztatceniu plastycznym. Podczas obcigzania réwnolegtego do warstw nie
zauwazono wystepowania wzdtuznych peknie¢ w warstwach AlsTi. Wytrzymatos¢
na zginanie prébek byta obliczana z zaleznosci (10). W tabeli 37 przedstawiono
wyniki pomiaréw wytrzymatosci na zginanie kompozytéw warstwowych o osno-
wie tytanu z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-tytanowymi.

Tabela 37. Wytrzymatos¢ na zginanie kompozytéw warstwowych Ti-Al;Ti oraz Ti-(Al;Ti + Al)
w dwdch prostopadtych kierunkach

Czas Poczatkowa Wytrzymatos¢ na zginanie, MPa
wygrzewania grubos¢ warstw
W 650°C. h tytanu, mm Prostopadle do warstw Réwnolegle do warstw
0,05 184 171
0,10 168 153
0,15 153 144
0,33
0,20 147 133
0,40 136 117
0,60 125 110
0,05 316 262
0,10 279 245
1 0,15 258 234
0,20 243 221
0,40 216 196
0,60 205 167

Analizujgc wyniki préb zginania trojpunktowego, mozna zauwazy¢, ze
wszystkie kompozyty obcigzane prostopadle do warstw maja wyzsza wytrzyma-
to$¢ na zginanie niz analogiczne obcigzane réwnolegle do warstw. Wynika to
z r6znych mechanizmow ich niszczenia. Jednocze$nie okazato sig, ze wytrzyma-
to$¢ na zginanie kompozytdéw wzrasta wraz ze zwiekszajagcym sie udziatem obje-
tosciowym warstw Al;Ti (rys. 62).
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Rys. 62. Wptyw grubosci warstw tytanu na wytrzymatos¢ na zginanie kompozytéw
Ti-AlsTi oraz Ti-(Al;Ti + Al) w dwdch prostopadtych kierunkach obcigzania

Uzyskane rezultaty sg zgodne z wynikami prac Penga [159, 160 ] oraz raportem
Vecchia [93], ktérzy stwierdzili, ze gtdwnym czynnikiem wptywajacym na wytrzy-
matos¢ na zginanie kompozytéw Ti-AlsTi jest indywidualna grubos$¢ warstw,
a szczegolnie grubos¢ warstw Al;Ti. Dlatego najwyzsza wytrzymatosé na zginanie
zarédwno w kierunku prostopadtym, jak i réwnolegtym do warstw maja kompozyty
Ti-Al;Ti, do ktérych wytwarzania zastosowano najciensze folie tytanowe. Z drugiej
strony, najnizsza wytrzymatosc na zginanie zaréwno w kierunku prostopadtym, jak
i rownoleglym do warstw majg kompozyty Ti-(AlsTi + Al), ktére byly wytwarzane
z najgrubszych folii tytanowych. Na bazie danych eksperymentalnych dokonano
aproksymacji i wyznaczono funkcje opisujace zaleznos¢ wytrzymatosci na zgina-
nie od grubosci zastosowanego tytanu. Przyjmuja one postac:

a) dla kompozytéw Ti-Al;Ti obcigzanych w kierunku prostopadtym do warstw

Ry=150d%*+40 (15)

b) dla kompozytéw Ti-Al;Ti obcigzanych w kierunku réwnolegtym do warstw
Ry=155d "% +25 (16)
¢) dla kompozytéw Ti-(AlsTi+Al) obcigzanych w kierunku prostopadtym do warstw
Ry,=118d " (17)
d) dla kompozytéw Ti-(AlsTi + Al) obcigzanych w kierunku réwnolegtym do warstw
Ry=103d " (18)

gdzie: d - grubosc¢ zastosowanej folii tytanowej, mm.
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Préoba udarnosci

Prébki do badania udarnosci byly identyczne wymiarowo z zastosowanymi
w testach zginania tréjpunktowego. Jedyna réznica polegata na predkosci od-
ksztatcania. W probkach udarnosciowych po testach zidentyfikowano identycz-
ne sposoby pekania jak w prébkach po zginaniu. Dowodzito to, ze takie same
mechanizmy niszczenia zachodzity podczas odksztatcania z duzg predkoscia, jak
podczas powolnego zginania. Rezultaty testéw przedstawiono w tabeli 38.

Tabela 38. Udarnos¢ w dwdch prostopadtych kierunkach kompozytéw warstwowych
Ti-Al;Ti oraz Ti-(Al;Ti + Al)

Czas Poczatkowa Udarnos¢, J/cm?
wygrzewania grubos¢ warstw ]
W 650°C. h tytanu, mm Prostopadle do warstw Réwnolegle do warstw
0,05 38 16
0,10 53 22
0,15 62 27
0,33
0,20 65 28
0,40 68 29
0,60 70 32
0,05 6 4
0,10 18 1
: 0,15 25 18
0,20 28 19
0,40 31 22
0,60 36 25

Analizujgc wyniki préb udarnosci, mozna zauwazy¢, ze podobnie jak pod-
czas préb zginania kompozyty charakteryzujg sie anizotropia wtasciwosci -
wszystkie famane prostopadle do warstw maja wyzszg udarnos¢ niz analogicz-
ne tamane réwnolegle do warstw. Jednoczesnie okazato sig, ze udarnos¢ obu
rodzajéw kompozytdw wzrasta wraz ze wzrostem udziatu objetosciowego
warstw tytanu (rys. 63).
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Rys. 63. Wplyw grubosci warstw tytanu na udarnos¢ kompozytéw
Ti-AlsTi oraz Ti-(Al;Ti + Al) w dwdch prostopadtych kierunkach

Obecnos¢ warstw aluminium w kompozytach takze dodatkowo podnosi udar-
nos¢, gdyz moga one zaabsorbowac wieksza energie niz warstwy tytanu i fazy Al;Ti.
Dlatego kompozyty Ti-(AlsTi + Al) charakteryzuja sie wyzsza odpornoscia na ude-
rzenia zarowno w kierunku prostopadtym, jak i réwnolegtym do warstw w poréw-
naniu do kompozytow Ti-Al;Ti. Co wiecej, kompozyty Ti-(AlsTi + Al), ktore byly wy-
twarzane z folii tytanowych o grubosciach od 0,1 do 0,6 mm miaty wyzszg udar-
nos¢ (od 53 do 70 J/cm?) w kierunku prostopadlym do warstw niz czysty tytan.

5.3.5. Omoéwienie wynikéw badan kompozytow o osnowie tytanu

Proces tworzenia faz miedzymetalicznych w temperaturze 900°C na granicy
tytan-miedz przebiega z udziatem fazy ciektej. Wygrzanie pakietéw odpowied-
nio dobranych pod wzgledem grubosci, naprzemiennie utozonych blaszek tyta-
nowych i folii miedzianych, prowadzi do przereagowania catej miedzi i pozwala
uzyskac¢ kompozyty. Materiaty te charakteryzujg sie dobrym potgczeniem warstw
i bardzo nieznaczng porowatoscig. Badania wykazaty, ze w kompozytach chto-
dzonych powoli razem z piecem moga wystepowac fazy: Ti,Cu, TiCu, TisCu,,
Ti>Cu; i TiCus. W kompozytach chtodzonych na powietrzu wystepuje struktura
dendrytyczna skfadajaca sie z faz: Ti,Cu, TiCu oraz nierownowagowej fazy TiCus,.
Jednak w przypadku obu rodzajéw kompozytéw dominujaca fazg jest TiCu, kté-
ra ma najnizszg entalpie formowania i ktérej ilos¢ zwieksza sie kosztem innych
faz wraz z wydtuzaniem czasu wygrzewania. Poniewaz miedz dyfunduje do tyta-
nu, to w zaleznosci od sposobu chtodzenia moga wystepowacd na styku warstw
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tytanu i warstw faz miedzymetalicznych dwa rodzaje struktury. W kompozytach
chtodzonych wraz z piecem wystepuje mieszanina eutektoidalna sktadajaca sie
z dwéch faz: Ti,Cu oraz roztworu statego miedzi w tytanie (a), a w kompozytach
chtodzonych na powietrzu znajduje sie tam przechtodzony roztwér staty miedzi
w tytanie (B). Rezultaty powyzszych badan pozwalajg stwierdzi¢, ze struktura
i sktad fazowy kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe
zaleza tylko od czasu wygrzewania oraz sposobu ich chtodzenia. Ustalono, ze
warstwy faz miedzymetalicznych sg okoto 2,5 razy twardsze od warstw tytanu
zarowno w kompozytach o strukturze rGwnowagowej, jak i nierbwnowagowej,
a twardos¢ ich rosnie wraz ze wzrostem zawartosci fazy TiCu. Kompozyty charak-
teryzuja sie takze wzrostem granicy plastycznosci i wytrzymatosci na rozcigganie
w poréwnaniu do czystego tytanu, tym wiekszym im wiekszy jest udziat objeto-
sciowy warstw faz miedzymetalicznych. Dlatego najwyzszg granice plastycznosci
(okoto 2 razy wieksza niz dla tytanu, dochodzacg do 398 MPa), wytrzymatos¢ na
rozcigganie (takze okoto 2 razy wieksza niz dla tytanu, osiggajaca maksymalnie
538 MPa) oraz wytrzymatos¢ na zginanie (maksymalnie do 355 MPa w kierunku
réwnolegtym i do 335 MPa w kierunku prostopadtym do warstw) majg kompo-
zyty wytworzone w najdtuzszych czasach wygrzewania (5h), chtodzone razem
z piecem. Wynika to z faktu, ze w kompozytach tych oprécz warstw faz miedzy-
metalicznych wystepuja takze warstwy posrednie sktadajace sie z eutektoidu
zawierajgcego faze Ti,Cu, co skutkuje dodatkowym zwiekszeniem objetosci
warstw o matej plastycznosci i duzej wytrzymatosci. Z drugiej jednak strony
w tych kompozytach odksztatcaja sie przede wszystkim warstwy tytanu, nato-
miast odksztatcenie plastyczne warstw faz miedzymetalicznych oraz warstw
eutektoidu jest pomijalnie mate. W zwigzku z tym charakterystyczng cechg ich
deformacji jest wystepowanie peknie¢ wzdtuz ptytek kruchej fazy Ti,Cu w eutek-
toidzie, co umozliwia propagacje poprzecznych peknie¢ od warstw faz miedzy-
metalicznych do warstw tytanu. Dlatego materiaty tego typu maja wydtuzenia
wynoszace zaledwie od 2 do 8% oraz mata udarnos¢. Nieco nizsze wiasciwosci
wytrzymatosciowe maja kompozyty po chtodzeniu dwustopniowym, w ktérych
mikrostrukturze wystepuja warstwy rownowagowych faz miedzymetalicznych
oraz warstwy posrednie skfadajace sie z nierbwnowagowego roztworu statego
B. Ich granica plastycznosci dochodzi do 391 MPa, a wytrzymatos¢ na rozcigga-
nie osigga maksymalnie 524 MPa. Jednak w przypadku kompozytéw, w ktérych
wystepuje roztwér 3 plastycznie moga odksztatcac sie zaréwno warstwy tytanu,
jak i dodatkowo warstwy posrednie. Zwieksza to znacznie grubos¢ stref podat-
nych na odksztatcenie plastyczne i dlatego wydtuzenie dla takich kompozytéw
wynosi od 5 az do 17%, w zaleznosci od grubosci warstw tytanu. Charakteryzuja
sie one takze najwiekszg udarnoscig (wynoszacg maksymalnie 29 J/cm? w kie-
runku prostopadtym i 21 J/cm?, w kierunku réwnolegtym do warstw), ktéra jest
jednak prawie o potowe mniejsza od udarnosci tytanu.
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W celu szerszego rozpoznania mozliwosci ksztattowania struktury kompozy-
tow warstwowych o osnowie tytanu, wytworzono takze materiaty z fazami alu-
miniowo-tytanowymi. Stwierdzono, ze w temperaturze 650°C na granicy tytan-
aluminium przebiega proces tworzenia jedynie fazy AlsTi. Wygrzanie pakietow
odpowiednio dobranych pod wzgledem grubosci naprzemiennie utozonych
blaszek tytanowych i folii aluminiowych prowadzi do przereagowania alumi-
nium. Sterujac czasem wygrzewania, mozna wytwarza¢ kompozyty sktadajace
sie z dobrze pofaczonych ze soba naprzemiennie utozonych warstw tytanu, fazy
Al;Ti oraz nieprzereagowanego do korica aluminium lub tylko z warstw tytanu
i AlsTi. Zauwazono takze niekorzystne zjawisko wystepujace szczegdlnie podczas
formowania kompozytow Ti-Al;Ti, polegajace na migracji pokruszonych warstw
tlenkowych z powierzchni folii aluminiowych ku $rodkowi formowanych warstw
faz miedzymetalicznych, co w konsekwencji moze pogarsza¢ wihasciwosci me-
chaniczne. Kompozyty Ti-Al;Ti charakteryzujg sie wzrostem granicy plastyczno-
$ci (do 234 MPa), wytrzymatosci na rozcigganie (do 454 MPa) oraz wytrzymatosci
na zginanie (maksymalnie do 262 MPa w kierunku réwnolegtym i do 316 MPa,
w kierunku prostopadtym do warstw) w stosunku do czystego tytanu. Wzrost jest
tym wiekszy im mniejsza jest grubos$¢ warstw tytanu, a co za tym idzie, im wiekszy
jest udziat objetosciowy warstw fazy Al;Ti. W kompozytach Ti-(AlsTi + Al) wystepu-
je odwrotna tendencja - wraz ze spadkiem grubosci warstw tytanu maleja wta-
sciwosci wytrzymatosciowe kompozytdéw. Spowodowane jest to wzrostem udziatu
objetosciowego warstw aluminium. Jednak kompozyty Ti-(AlsTi + Al) charaktery-
zuja sie znacznie wiekszymi wydtuzeniami (do 21%) w poréwnaniu do kompozy-
tow Ti-AlsTi (szczegdlnie tych o najwiekszej wytrzymatosci, dla ktérych wydtuze-
nie wynosi tylko okoto 3%). Udarnos¢ obu rodzajow kompozytéw wzrasta wraz
ze wzrostem udziatu objetosciowego tytanu, a obecnos¢ warstw aluminium
dodatkowo ja podnosi. Dlatego kompozyty Ti-(AlsTi + Al) charakteryzuja sie wyz-
szg odpornoscig na uderzenia zaréwno w kierunku prostopadtym, jak i rownole-
glym do warstw w poréwnaniu do kompozytéw Ti-AlsTi. Co wiecej, niektére
przebadane kompozyty Ti-(Al:;Ti + Al) maja nawet 1,5-krotnie wyzsza udarnos$¢
(wynoszaca do 70 J/cm?) w kierunku prostopadlym do warstw niz tytan, ktéry
byt zastosowany w badaniach.

Porownujac ze sobg kompozyty o osnowie tytanu z fazami miedzymetalicz-
nymi miedziowo-tytanowymi oraz aluminiowo-tytanowymi, wytwarzane z iden-
tycznych wymiarowo reagentdéw, mozna stwierdzi¢, ze pierwsze z nich zawsze
charakteryzuja sie wyzszymi wiasciwosciami wytrzymatosciowymi. Dlatego mo-
ze dziwic¢ fakt niemal wyfacznego zainteresowania badaczy kompozytami war-
stwowymi z fazami aluminiowo-tytanowymi. Poniewaz jednak tytan oraz stopy
tytanu sg stosowane przede wszystkim przy wytwarzaniu konstrukg;ji lekkich (np.
w lotnictwie), wyttumaczeniem tego paradoksu moze by¢ mniejsza gestosc
kompozytéow z uktadu Ti-Al w poréwnaniu do materiatéw z ukfadu Ti-Cu. Ge-
sto$¢ uzyskanych kompozytéw tytan-fazy aluminiowo-tytanowe wynosi w za-
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leznosci od grubosci zastosowanych materiatéw od 3,66 do 4,4 g/cm?, natomiast
dla kompozytéw z fazami miedziowo-tytanowymi od 4,84 do 5,59 g/cm?. Oce-
niajac z tej perspektywy, mozna stwierdzi¢, ze kompozyty z fazami aluminiowo-
tytanowymi, charakteryzuja sie lepszym stosunkiem ich wytrzymatosci do gesto-
$ci, ktéry wynosi dla nich do 124 MPa/g/cm?® w poréwnaniu do maksymalnie
96 MPa/g/cm?® dla kompozytéw z fazami miedziowo-tytanowymi. Co wiecej,
kompozyty z fazami aluminiowo-tytanowymi, a szczegdlnie zawierajgce dodat-
kowo warstwy aluminium, charakteryzuja sie duza udarnoscia, nawet do 2,5 razy
wiekszg od kompozytéow z fazami miedziowo-tytanowymi i do 1,5 razy wiekszg
od monolitycznego tytanu.

5.3.6. Ksztaltowanie struktury kompozytow o osnowie niklu z fazami
miedzymetalicznymi aluminiowo-niklowymi

Kompozyty o osnowie niklu z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-
niklowymi nalezg do grupy czesto badanych materiatéw warstwowych. Wynika
to z bardzo korzystnych wihasciwosci aluminidkéw niklu, a szczegdlnie z ich wy-
sokiej wytrzymatosci oraz odpornosci na utlenianie w wysokiej temperaturze.
Dlatego kompozyty Ni-NiAl oraz Ni-NisAl s3 uwazane za materiaty mogace z po-
wodzeniem zastepowac drogie superstopy [191]. Szczegdlne zainteresowanie
wzbudzajg materiaty zawierajace faze NisAl, poniewaz wykazuje ona anormalng
zaleznos¢ granicy plastycznosci od temperatury oraz jest doskonale stabilna
w wysokiej temperaturze [405]. Niestety, faza NisAl jest takze bardzo krucha
w temperaturze pokojowej. Mozna temu przeciwdziataé, stosujac taczenie z ni-
klem, gdyz warstwy fazy NisAl (o uporzagdkowanej sieci krystalicznej L1,) formo-
wane na drodze reakcji syntezy z folii niklowej oraz aluminiowej moga by¢ kohe-
rentne z warstwami niklu. W konsekwencji warstwy Ni/NisAl maja mozliwos$¢
wspdlnego odksztatcania plastycznego. Podstawowe koncepcje wytwarzania
kompozytéw warstwowych na osnowie niklu zostaty opracowane przez Rawersa
i Almana na poczatku lat 90. XX wieku [139-146] — nadal jednak sg przedmiotem
intensywnych badan [172-193]. W niniejszym rozdziale przedstawiono wyniki
badan mozliwosci ksztattowania struktury tego rodzaju kompozytéw poprzez
sterowanie czasem wygrzewania w temperaturze nizszej od temperatury inicja-
¢ji reakcji SHS oraz temperaturze pozwalajacej na uzyskanie warstw sktadajacych
sie tylko z fazy NisAl.

Po przeprowadzeniu syntezy faz w temperaturze 620°C mikrostruktura kom-
pozytéw uzyskanych z folii niklowych i aluminiowych skfadata sie z dobrze pota-
czonych ze sobg naprzemiennie utozonych warstw niklu oraz warstw faz mie-
dzymetalicznych niklowo-aluminiowych (rys. 64).
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Rys. 64. Wielowarstwowa mikrostruktura kompozytu nikiel-fazy miedzymetaliczne niklowo-
aluminiowe uzyskanego po 1 h wygrzewania w temperaturze 620°C

W temperaturze 620°C kompozyty warstwowe byty wytwarzane z zastosowa-
niem dyfuzji w stanie statym, dlatego czynnikiem majacym gtéwny wpltyw na
strukture byt czas wygrzewania. Zastosowano dziewie¢ ré6znych czaséw: 0,17; 0,33;
0,5;1,2,5,10, 20 lub 50 h. Na rysunku 65 pokazano typowa mikrostrukture warstw
faz miedzymetalicznych, ktéra zostata uformowana po 1i po 50 h wygrzewania.

Rys. 65. Mikrostruktura warstw faz miedzymetalicznych uformowanych po:
a) 1ib) 50 h wygrzewania w temperaturze 620°C

Z analizy uktadu réwnowagi faz Ni-Al (rys. 20) wynika, ze w trakcie syntezy moze
powstac pie¢ réznych faz miedzymetalicznych: NiAl;, Ni>Al;, NiAl, NisAl; oraz
NisAl. W badanych kompozytach, niezaleznie od czasu wygrzewania, stwierdzo-
no wystepowanie tylko dwoch faz miedzymetalicznych: Ni>Al; i NiAl; oraz roz-
tworu statego niklu w aluminium (a). Na rysunku 66 pokazano przyktadowo wy-
nik mikroanalizy rentgenowskiej fazy Ni,Als.
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Rys. 66. Wynik punktowej mikroanalizy rentgenowskiej fazy Ni,Al;

Badania dyfraktometryczne potwierdzity, ze w zaleznosci od czasu wygrze-
wania kompozyty zawieraty nikiel, roztwér staty a, NiAl; oraz NiAls lub tylko
nikiel oraz Ni,Al; (rys. 67).
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Rys. 67. Dyfraktogramy kompozytdw wygrzewanych w temperaturze 620°C przez:
a) 1horazb) 50 h
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Energie formowania faz: Ni,Al;, NiAl;, NiAl i NizAl w temperaturze 620°C wy-
nosza odpowiednio: =310, =166, —-132 oraz —42 J/mol [406, 407]. Dlatego formo-
wanie fazy Ni,Al; jako jedynego produktu po 50 h wyzarzania jest termodyna-
micznie uzasadnione. Reakcje pomiedzy foliami z niklu i aluminium zaleza od
dyfuzji atomoéw przez cienkie warstwy Al,O; znajdujace sie na powierzchni folii
aluminiowej. Analizy SEM jednoznacznie wykazaty, ze zaréwno atomy niklu, jak
i atomy aluminium moga dyfundowac przez tlenkowa bariere (rys. 68).

AlKe, 1948 Ty
M .

Rys. 68. Rozktad liniowy Al oraz Ni w warstwie a) oraz mapa
ich wystepowania b) po 2 h wygrzewania w 620°C

Ni Kq, 407

W przypadku badania kinetyki reakcji pomiedzy niklem i aluminium wyste-
powanie warstewek Al,O; jest bardzo korzystne, gdyz moga one by¢ uzyte jako
przemieszczajace sie znaczniki (rys. 69).

Rys. 69. Mechanizm powstawania warstw faz miedzymetalicznych i migracji warstw Al,O;3
a) —»d) podczas reakcji miedzy Ni oraz Al w temperaturze 620°C

a) b) c) d)
NiAl; NiAl;
ALO, ALO, ALO, ALO,
NiAl NipAls| [NiAl NipAls| [NiAly NipAl
Ni | Al Ni || Ni Ni || Ni Ni || Ni Ni
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Zauwazono, ze warstwy fazy Ni,Al; powstajg po ich zewnetrznych stronach
(od strony niklu), natomiast po wewnetrznej stronie powstaja warstwy fazy NiAl;
oraz roztwoér a (rys. 69b). Wraz z wydtuzajacym sie czasem wygrzewania w 620°C
nastepuje migracja warstw tlenkéw do srodka nowo utworzonych warstw faz
miedzymetalicznych. Wedtug Xia [192] podczas formowania warstw faz mie-
dzymetalicznych wystepuje kilka etapoéw. W pierwszym z nich nastepuje jedno-
czesny wzrost warstw NiAl; oraz Ni>Als, ale warstwy NiAl; rosng znacznie szybciej
powstajac na drodze dyfuzji reaktywnej zachodzacej zgodnie z réwnaniem: Ni +
3Al — NiAl;. Po wyczerpaniu aluminium warstwa faz sktada sie z regularnych
warstw Ni>Al; (przylegajacych do warstw niklu), nieregularnych warstw NiAl;
oraz obszaru reakgcji sktadajacego sie z czastek NiAl; w osnowie roztworu statego
a (rys. 65a i 68). W nastepnym etapie nastepuje transformacja, podczas ktorej
rozrastajg sie warstwy Ni,Als. Zachodzi ona poprzez dyfuzje niklu do warstw
NiAl; zgodnie z réwnaniem: Ni + NiAl; — NiAls. Nieregularny ksztatt granicy
NiAls/Ni,Al; $wiadczy o nieréownomiernej szybkosci reakgji (rys. 70).

N.izAI3

Rys. 70. Nieregularny ksztatt granicy NiAls/Ni-Als w kompozycie
po 2 h wygrzewania w temperaturze 620°C

Poniewaz wieksza czes¢ dyfundujacych atomow jest wykorzystywana do for-
mowania i wzrostu warstw NiAls;, skutkuje to deficytem atoméw Ni potrzebnych
do rozbudowy warstwy NiAls. Dlatego wraz z uptywem czasu wygrzewania, war-
stwy NiAl; staja sie coraz ciensze w stosunku do warstw Ni,Als, az zanikajg zupet-
nie. Stabilng strukturg w temperaturze 620°C sg warstwy Ni,Al:/Ni (rys. 65b).
Na rysunku 71 przedstawiono zmiany grubosci warstw Ni>Al; oraz NiAl; + a
w zaleznosci od czasu wygrzewania w temperaturze 620°C.
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Rys. 71. Grubos¢ warstw Ni-Al; oraz NiAl;+ aw funkcji czasu wygrzewania
w temperaturze 620°C

Zaleznos¢ pomiedzy gruboscia warstwy faz miedzymetalicznych, a czasem
wygrzewania moze by¢ wyrazona zaprezentowanym wczesniej ogolnym réw-
naniem (2). Wiadomym jest, ze gdy wyktadnik potegi jest réwny 1, to proces jest
kontrolowany przez reakcje chemiczne, natomiast gdy jest rowny 0,5 — to proces
jest kontrolowany gtéwnie przez dyfuzje objetosciowa. Stwierdzono, ze oba
mechanizmy miaty miejsce podczas formowania warstw Ni,Als. Pierwszy z nich,
wystepujacy przez pierwsze p6t godziny wygrzewania, charakteryzowat sie line-
arnym przyrostem grubosci warstwy i odpowiadat reakcjom na granicach faz.
Drugi, wystepujacy po po6t godziny wygrzewania, charakteryzowat sie parabo-
licznym ksztattem, co jest charakterystyczne dla dyfuzji objetosciowej (rys. 71).
Wyniki te sg catkowicie zbiezne z pracami Wojewody i Zieby [239, 240] oraz Pie-
raggiego [408]. Znajac gestos¢ aluminium oraz fazy NiAl; [126] i wiedzac, ze
udziat wagowy niklu w fazie Ni>Al; wynosi 0,58, mozna zastosowac¢ wzoér (6)
i obliczy¢ grubos¢ warstwy Ni,Als, ktéra powstanie po catkowitym przetransfor-
mowaniu warstwy aluminium w faze NiAl:

x_Pu Ay _ 27 _dy
p; 1-w 4,66 1-0,58

=1,38d, (20)

gdzie: x — grubos¢ warstwy Ni,Als, dy — grubos¢ folii aluminiowej, pa — gestosc
aluminium (2,7 g/cm?®), pi — gestos¢ fazy Ni>Al; (4,66 g/cm?), w — zawartos¢ niklu
w fazie Ni,Als.

Zgodnie ze wzorem (20) po zastosowaniu folii aluminiowej o grubosci 0,15 mm
(tak jak w niniejszych badaniach) i po jej catkowitym przereagowaniu powinno
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sie teoretycznie otrzymaé warstwy fazy Ni,Al; o grubosci 0,207 mm. W rzeczywi-
stosci grubos¢ takich warstw po 50 h wygrzewania byta bardzo zblizona i wynosita
0,212 mm. W tabeli 39 przedstawiono charakterystyke kompozytéw warstwowych
o osnowie niklu, z fazami miedzymetalicznymi niklowo-aluminiowymi, ktére byty
wytwarzane w temperaturze 620°C.

Tabela 39. Charakterystyka kompozytéw warstwowych o osnowie niklu, z fazami miedzy-
metalicznymi niklowo-aluminiowymi, wytwarzanych w temperaturze 620°C

Poczatkowa Grubos¢ warstw, mm .
Czas . Udziat .
. grubosc . Wystepujace
wygrzewania warstw niklu i i i obj. fazy
w temp. 620°C, h ’ Ni Ni2Als NiAls + o faz, %
mm
04 0,397 27,8 ;
0,17 0018 | 0,135 Al, o, NiAL,
0,6 0,597 20,4 NizAlz
04 0,395 28,0 ;
033 0034 | 0120 Al o, NiAl,
0,6 0,596 20,5 NizAl3
0,4 0,395 28,2
0,5 0,050 0,105 o, NiAls, Ni2Alz
0,6 0,595 20,7
04 0,392 28,6
1 0,109 0,048 a, NiAls, NiAlz
0,6 0,593 20,9
0,4 0,372 30,5
2 0,139 0,025 o, NiAls, Ni2Alz
0,6 0,581 22,0
04 0,376 31,6
5 0,165 0,009 NiAls, Ni2Als
0,6 0,575 23,2
0,4 0,359 34,5
10 0,185 0,005 NiAls, Ni2Als
0,6 0,560 25,3
04 0,350 36,4
20 0,200 0 Ni2Alz
0,6 0,549 26,7
04 0,338 38,5
50 0,212 0 Ni2Alz
0,6 0,537 28,3

W kolejnym etapie badan przystagpiono do wytwarzania kompozytéw zawie-
rajacych faze NisAl. Po przeanalizowaniu danych literaturowych, a w szczegélno-
$ci prac Zhu [126], Almana [143], Kima [177] oraz Wanga [189-191] stwierdzono,
ze nalezy przeprowadzi¢ wygrzewanie prébek w temperaturze 1150°C. Do ba-
dan uzywano kompozytéw, ktére wczesniej byly przez 2 h wygrzewane w 620°C
i wytwarzane przy zastosowaniu folii aluminiowej o grubosci 0,08 mm. Doswiad-
czalnie ustalono, ze 4 h przetrzymywania w temperaturze 1150°C jest czasem
optymalnym. Mikrostruktura tak wytwarzanych kompozytéw sktadata sie z na-
przemiennych warstw niklu oraz NisAl (rys. 72).
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Rys. 72. Mikrostruktura warstwy faz miedzymetalicznych uformowanych po dwuetapowym
wygrzewaniu (przez 2 h w 620°C a nastepnie przez4 h w 1150°C)

Czasami w srodkowych obszarach warstwy faz mozna zauwazy¢ bardzo cien-
kie warstewki fazy NiAl oraz pory (rys. 72). Wystepowanie porowatosci wynika
prawdopodobnie ze zmian gestosci powstajacych faz. Wyliczenia Susana [409]
pokazuja, ze w przypadku przereagowania 75% at. Ni z 25% at. Al i po utworze-
niu fazy NizAl powinna wystepowac okoto 9% porowatos¢. Wedtug Misiotka
[410] niektore pory moga by¢ formowane jako wynik dziatania efektu Kirkendal-
la, ktéry wystepuje w uktadzie Ni-Al. Takze obecnos¢ cieklej fazy podczas reakg;ji
syntezy faz moze by¢ przyczyng wystepowania niewielkich jam skurczowych.
Na rysunku 73 pokazano wynik mikroanalizy rentgenowskiej fazy NisAl.
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Rys. 73. Wynik punktowej mikroanalizy rentgenowskiej fazy Ni;Al

Badania dyfraktometryczne potwierdzity, ze kompozyty po 4 h wygrzewania
w temperaturze 1150°C zawieraty nikiel, NisAl oraz NiAl (rys. 74).
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Rys. 74. Dyfraktogram kompozytu wygrzewanego w temperaturze 1150°C przez4 h

Wedtug Zhu [126] wystepuja trzy etapy podczas formowania warstw NisAl.
W pierwszym z nich w temperaturze nizszej od 660°C pojawia sie faza ciekta po
roztopieniu sie roztworu o. Przyspiesza to reakcje formowania fazy NiAls. W tem-
peraturze 854°C faza NiAl; ulega przemianie perytektycznej (rys. 20) i przy stale
obecnej fazie ciektej przebiega rozrost warstw fazy Ni,Als. Po osiggnieciu tempera-
tury 1133°C faza Ni,Al; ulega dekompozycji i nastepuje drugi etap formowania,
w ktérym pomiedzy warstwami niklu a mieszaning sktadajaca sie z fazy ciektej
i fazy Ni>Al; powstaje warstwa fazy NiAl. Na tym etapie zanika faza ciekfa. W ostat-
nim, trzecim etapie, na drodze dyfuzji w stanie statym, atomy niklu i aluminium
przemieszczajg sie w przeciwnych kierunkach i powstaje faza Nis;Al. Po odpowied-
nio dtugim czasie cata warstwa sktada sie z fazy Ni;Al. Wystepowanie fazy ciekiej
podczas kolejnych etapéw formowania warstwy NisAl sprawia, ze ciggte warstewki
Al,O;, ktore byly obecne w kompozytach po wygrzewaniu w temperaturze 620°C,
rozpadajg sie pod wptywem naprezen powierzchniowych na drobne wtracenia
wystepujace rownomiernie w catej objetosci warstwy faz (rys. 75).

0 Kg, 172 f\

Ni Kg, 557 \/

VWWW
A Ko 162

Rys. 75. Wtrgcenia Al,O; wystepujqce w srodkowym obszarze warstwy
faz miedzymetalicznych
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Analiza liniowa zawartosci pierwiastkow, wykonana w poprzek granicy
Ni/NisAl, wykazata obecno$¢ aluminium w warstwach niklu, co dowodzi, ze tylko
cze$¢ aluminium przereagowata w warstwy NisAl (rys. 76).

Ni Kg, 1007

Al Kg, W
Rys. 76. Analiza liniowa w poprzek granicy Ni/Ni;Al oraz czqstki fazy NiAl wystepujqce
w warstwie metalowej

Okazato sig, ze czes$¢ aluminium wdyfundowata do warstw niklu, tworzac roz-
twor staly y zawierajacy do 7,5% at. Al oraz czastki fazy NisAl. Rozmiary tych cza-
stek byty relatywnie mate (od 0,2 do 1 um) i w sposéb ciagty zmniejszaly sie w gtab
warstw niklu. Obecnos¢ czastek fazy NisAl w warstwach niklu blisko granicy z fazg
NisAl byta opisywana wczesniej przez Almana [142] i Wanga [189-191]. Czastki te,
posiadajgc uporzadkowang sie¢ krystaliczng L1, o parametrze a = 3570 nm, sg
koherentne z osnowa o sieci A1 i parametrze a = 3524 nm. Wykazujg przy tym
zalezno$¢ typu szescian-przy-szescianie z osnowa niklowa, w ktérej ptaszczyzny
(001) oraz kierunki [100] fazy NisAl oraz osnowy sa réwnolegte do siebie.

Znajac gestosc fazy NisAl [409] i wiedzac, ze udziat wagowy niklu w fazie NisAl
wynosi 0,87, mozna zastosowac wzér (6) i obliczy¢ grubo$¢ warstwy, ktéra po-
wstanie po catkowitym przetransformowaniu warstwy aluminium w faze NiAl:

x=Pu. Ay _27 _dy
p, 1-w 7,5 1-0,87

=2,77d, (21)

gdzie: x — grubos$¢ warstwy NizAl, da — grubos¢ folii aluminiowej, pu - gestosc¢
aluminium, o — gestosc fazy NisAl (7,5 g/cm?), w — zawartos¢ niklu w fazie NisAl.
Zgodnie ze wzorem (21) po zastosowaniu folii aluminiowej o grubosci 0,08

mm (tak jak w niniejszych badaniach) i po jej catkowitym przereagowaniu po-
winno sie teoretycznie otrzymac warstwy fazy NisAl o grubosci 0,222 mm.
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W rzeczywistosci grubos$¢ warstw byta nieco mniejsza, co byto zapewne spowo-
dowane czesciowym wdyfundowaniem aluminium do warstw niklu. W tabeli 40
przedstawiono charakterystyke kompozytéw warstwowych o osnowie niklu
z fazami miedzymetalicznymi niklowo-aluminiowymi, ktére byty wytwarzane
w temperaturze 1150°C.

Tabela 40. Charakterystyka kompozytéw warstwowych o osnowie niklu z fazami miedzy-
metalicznymi niklowo-aluminiowymi wytwarzanych w temperaturze 1150°C

Czas Poczatkowa Grubos¢ warstw, mm
wygrzewania grubos¢ warstw ] ] ] Udziat obj. faz, %
w temp. 1150°C, h niklu, mm Ni NisAl + NiAl
0,4 0,254 0,218 46
4
0,6 0,457 0,215 32

5.3.7. Wlasciwosci mechaniczne kompozytow warstwowych o osnowie
niklu z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-niklowymi

Wystepowanie réznych faz uformowanych podczas syntezy w temperaturze
620°C oraz 1150°C mozna potwierdzi¢ na drodze pomiaréw twardosci. Dlatego
badania wtasciwosci mechanicznych kompozytéw warstwowych o osnowie niklu
z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-niklowymi rozpoczeto od pomiaréw
twardosci faz i ich mieszanin. W tabeli 41 przedstawiono uzyskane wyniki.

Tabela 41. Wyniki pomiaréw twardosci faz wystepujqcych w kompozytach

Faza Twardos$¢ HVO,1

NiAls 510

Ni2Alz 734+784
NiAl 860

NisAl 554+586
Mieszanina faz: roztwor staty o + NiAls 155
Mieszanina faz: roztwor staty y + NizAl 280
Nikiel 230

W przypadku mieszanin nie byto mozliwe wykonanie selektywnych pomia-
row twardosci dla poszczegolnych faz ze wzgledu na ich znaczna dyspersje. Du-
ze fluktuacje twardosci faz Ni,Al; oraz NisAl wynikajg z ich niejednorodnosci
strukturalnej oraz mozliwego zréznicowania stosunku niklu do aluminium, gdyz
obie te fazy sg niestechiometryczne i wystepuja w pewnych zakresach stezeh
(rozdz. 2.3.4.). Uzyskane rezultaty pozwalaja jednak stwierdzi¢, ze warstwy
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dominujacej po wyzarzaniu w temperaturze 620°C fazy Ni>Al; sa okoto 3 razy
twardsze od warstw niklu. Warstwy fazy NisAl, ktére dominujg po wyzarzaniu
w temperaturze 1150°C, majg nieco mniejsza twardos¢, tym niemniej sg okoto
2,5 razy twardsze od warstw niklu. Warstwy faz miedzymetalicznych (a szczegél-
nie Ni,Al;) nadajg wysoka twardos¢ i sztywnos$¢ kompozytom, podczas gdy nie-
przereagowany nikiel zapewnia im wytrzymatosc¢ i plastycznos¢.

Proba rozciggania w temperaturze pokojowej

Na rysunku 77 pokazano przykltadowe krzywe rozciggania dla kompozytéw
Ni-(Ni,Al; + NiAl;) po wygrzewaniu przez 2 h w temperaturze 620°C oraz Ni-(NisAl
+ NiAl) po wygrzewaniu przez 4 h w 1150°C.

900
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Naprezenie, MPa
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100 1 - Ni-(Ni2 Alz + NiAl3)
2 - Ni-(NizAl + NiAl)
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Wydtuzenie A, %

Rys. 77. Krzywe rozciqggania kompozytéw warstwowych Ni-(Ni,Al; + NiAl;)
oraz Ni-(NisAl + NiAl) w temperaturze pokojowej

Krzywe rozciggania dla kompozytéw Ni-(Ni>Al; + NiAls) miaty charakterystycz-
ny zabkowany ksztalt powyzej granicy plastycznosci (krzywa 1 na rys. 77), ktéry
byt spowodowany peknieciami w warstwach faz miedzymetalicznych. Krzywe
rozciggania dla kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) byly odmienne i charakteryzowaty
sie jednorodnoscig przyrostu naprezenia oraz bardzo duzym odksztatceniem
plastycznym (krzywa 2 na rys. 77). W tabeli 42 przedstawiono wihasciwosci me-
chaniczne kompozytéw Ni-(Ni,Al; + NiAls) uzyskane w prébach rozciggania.
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Tabela 42. Wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych Ni-(Ni,Al; + NiAl;) wyzna-
czone w probach rozciggania

Czas Poczatkowa
wygrzewania grubos¢ warstw Ro,, MPa Rm, MPa A, %
w 620°C, h niklu, mm
0,4 115 318 27
0,17
0,6 120 328 29
0,4 116 376 23
0,33
0,6 120 416 25
0,4 124 405 19
0,5
0,6 126 465 21
0,4 130 483 14
1
0,6 132 539 15
0,4 136 615 10
2
0,6 135 630 12
0,4 140 267 8
5
0,6 139 302 10
0,4 146 245 7
10
0,6 144 294 9
04 156 228 6
20
0,6 152 291 8
04 164 225 6
50
0,6 161 285 7

Analizujac wyniki préb rozciggania mozna, zauwazy¢, ze kompozyty Ni-(NiAls
+ NiAls) charakteryzujg sie wzrostem granicy plastycznosci, ktéry nastepuje wraz
ze wzrostem udziatu objetosciowego warstw faz miedzymetalicznych (rys. 78).
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Rys. 78. Wplyw czasu wygrzewania w temperaturze 620°C na umowngq granice
plastycznosci kompozytéw Ni-(Ni-Al; + NiAl;)

Jednak dopiero po 10 h wygrzewania wartos¢ Ro. jest wieksza dla kompozy-
tow niz dla czystego niklu. Wsréd badanych kompozytéw najwyzsza granice
plastycznosci maja te, ktére byly wygrzewane przez 50 godzin. Wynika to z faktu,
ze w kompozytach tych oprécz niklu wystepuja niemal wytgcznie warstwy NiAl;
o stosunkowo wysokiej granicy plastycznosci (tab. 4).

Na wartos¢ maksymalnego naprezenia uzyskiwanego przez kompozyty pod-
Czas rozciggania rzutuje warto$¢ naprezenia potrzebnego do odksztatcenia
warstw faz miedzymetalicznych oraz warto$¢ naprezenia zwigzanego z umoc-
nieniem warstw niklu (rys. 77). Mozna takze zauwazy¢ znaczny wptyw czasu wy-
grzewania na wytrzymatos$¢ na rozcigganie (rys. 79).
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Rys. 79. Wytrzymatos¢ na rozcigganie kompozytéw Ni-(Ni,Al; + NiAl;) w funkcji czasu
wygrzewania w temperaturze 620°C
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Przez pierwsze dwie godziny wygrzewania wytrzymatos$¢ na rozcigganie ro-
sta, osiggneta maksimum i nastepnie gwattownie spadta do osiggniecia mini-
mum — po 50 h. Wzrost byt rezultatem przemian strukturalnych i zwiekszania
objetosci wysokowytrzymatych warstw faz miedzymetalicznych. Spadek wy-
trzymatosci byt efektem degradacji warstw faz miedzymetalicznych, spowodo-
wanej przez wtracenia Al,O;, ktére wystepowaly wtedy w postaci ciagtych
warstw na nowo powstatych granicach Ni,Als/Ni,Als. Dlatego miejsca zerwania
probek wygrzewanych dtuzej niz 2 h byty ekstremalnie postrzepione, a niemal
wszystkie granice Ni,Als/Ni;Al; byty rozwarstwione. Bardzo podobne rezultaty
otrzymat Xia [192], ktéry badajac kompozyty Ni-Ni>Al; stwierdzit, ze w zaleznosci
od techniki wytwarzania osiggaty one wytrzymato$¢ na rozcigganie od 580 do
722 MPa po 1 h wygrzewania w 620°C, a nastepnie nastepowat w nich spadek
wytrzymatosci do 210 MPa, po czasie dtuzszym niz 3 h. Z drugiej jednak strony
Alman [142-144] utrzymywal, ze wytrzymato$¢ na rozcigganie kompozytéw
Ni-Ni>Al; po 2 h wygrzewania wynosita tylko 220 MPa. Taka duza rozbiezno$¢
wynikéw spowodowana byta zapewne przez dodatkowga obrébke w temperatu-
rze 800°C, zastosowang przez Almana w celu usuniecia porowatosci.

Analizowano takze mechanizm deformacji plastycznej kompozytéw Ni-(Ni>Als
+ NiAls), obserwujac zmiany topografii wypolerowanych $cianek prébek, zacho-
dzace podczas odksztatcania. Stwierdzono przy tym, ze nie réznit sie on zbytnio od
mechanizmdw niszczenia kompozytéw omawianych w poprzednich rozdziatach.
W poczatkowym etapie na powierzchniach ziaren niklu pojawiaty sie pasma posli-
zgu, a jednoczesnie nie udato sie zaobserwowa¢ zadnych zmian w warstwach faz
miedzymetalicznych. Po przekroczeniu granicy plastycznosci warstw faz miedzy-
metalicznych pojawity sie w nich pekniecia, przy czym w kompozytach wygrze-
wanych do 2 h dominowaty pekniecia poprzeczne, natomiast po dtuzszym czasie
wystepowaly zarazem pekniecia poprzeczne, jak i wzdtuzne (rys. 80).

Rys. 80. Topografia kompozytu Ni-(Ni-Al; + NiAl;) po prébie rozciqgania z widocznymi
wzdtuznymi i poprzecznymi peknieciami w warstwach faz miedzymetalicznych
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Mozliwos$¢ odksztatcania sie niklu zawezata sie do stref pomiedzy peknieciami
w warstwach faz miedzymetalicznych. Ograniczato to sposobnos¢ rotacji ziaren
niklu i wymuszato odksztatcenie w pasmach Scinania. Jak juz wczesniej wspo-
mniano, takie zachowanie jest charakterystyczne dla wiekszosci kompozytéw
sktadajacych sie z warstw kruchych oraz plastycznych [143, 194]. Dalsze od-
ksztatcanie kompozytéw powodowato wzrost ilosci peknie¢ w warstwach faz
i umozliwiato znaczne lokalne odksztatcanie sie niklu. W zaleznosci od grubosci
jego warstw, szybciej lub wolniej, nastepowat wzrost ilosci pasm poslizgu w oko-
licach peknieé. Poniewaz pekniecia dziataty jak karby (rys. 80 zdjecie SEM) to
w konsekwencji silnego odksztatcenia niklu dochodzito do rozrywania jego
warstw. Identyczny mechanizm deformacji plastycznej dla kompozytéw
Ni-Ni,Al; zostat szczegétowo przebadany i opisany przez Rawersa [145, 146].
Wielkos$¢ uzyskiwanych przez kompozyty wydtuzen byta silnie uzalezniona od
grubosci zastosowanych warstw niklu oraz od czasu wygrzewania w temperatu-
rze 620°C (rys. 81).
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Rys. 81. Wplyw czasu wygrzewania w temperaturze 620°C na wydtuzenie
kompozytdw Ni-(Ni,Al; + NiAl;)

Oczywiscie czas wygrzewania wptywat na sktad i strukture warstw faz mie-
dzymetalicznych. Dlatego najwieksze wydtuzenia miaty kompozyty po najkrot-
szym czasie wygrzewania (wynoszacym 0,17 h), sktadajace sie z niklu, cienkich
warstewek faz miedzymetalicznych i duzej ilosci plastycznego roztworu statego
na bazie aluminium. Gwattowny spadek wydtuzenia nastepowat wraz ze wzro-
stem grubosci warstw fazy Ni,Als. Po czasie wygrzewania dtuzszym niz 5 h na
obnizenie plastycznosci kompozytéw wptywaty takze wtracenia Al,Os wystepu-
jace w postaci ciggtych warstewek na nowo powstatych granicach Ni,Als/NiAls.
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Dlatego minimalnym wydtuzeniem charakteryzowaty sie kompozyty po 50 h
wygrzewania, ktére zarazem miaty najgrubsze warstwy fazy NiAl; oraz zawieraty
znaczne ilosci tlenkdéw w ich srodkowych obszarach.

Zupetnie inaczej podczas préb rozciggania zachowywaly sie kompozyty
Ni-(NisAl + NiAl). Swiadczy o tym ksztatt krzywych rozciggania (rys. 77), na ktérych
nie pojawiaty sie wahania naprezenia, a co za tym idzie, nie wystepowato inten-
sywne pekanie warstw faz miedzymetalicznych. Materiaty takie znacznie umacnia-
ty sie odksztatceniowo i wykazywaty bardzo duze wydtuzenia. W tabeli 43 przed-
stawiono wiasciwosci mechaniczne kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) uzyskane
w prébach rozciggania.

Tabela 43. Wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych Ni-(Ni;Al + NiAl) wyzna-
czone w prébach rozciggania

Czas Czas Poczatkowa
wygrzewania wygrzewania grubos¢ warstw | Roz, MPa Rm, MPa A %
w 620°C, h w 1150°C, h niklu, mm
0,4 265 875 24
2 4
0,6 257 826 27

Analizujgc wyniki, mozna zauwazy¢, ze wraz ze spadkiem grubosci warstw ni-
klu kompozyty Ni-(NisAl + NiAl) charakteryzuja sie wzrostem granicy plastyczno-
$ci i wytrzymatosci na rozcigganie. Wyniki prac Wanga [189-191] dowodzg, ze po
zastosowaniu 12-krotnie ciefiszych folii niklowych i 15-krotnie ciefiszych folii
aluminiowych od tych, ktérymi postugiwat sie autor, mozna uzyskaé kompozyty
Ni-NisAl, ktérych granica plastycznosci wynosi 341 MPa, a wytrzymatos¢ na roz-
cigganie az 1050 MPa. Oczywiscie, przyrost wtasciwosci wytrzymatosciowych
nastepuje kosztem wiasciwosci plastycznych, dlatego wydtuzenie kompozytéw
spada wraz ze spadkiem grubosci warstw niklu z 27 do 24%, a w kompozytach
Wanga wynosi 18%. Tak wysokie wihasciwosci wytrzymatosciowe i plastyczne
kompozytow Ni-(NisAl + NiAl) sg rezultatem szczegdlnego mechanizmu defor-
macji, ktéry réznit sie zasadniczo od wszystkich omawianych dotychczas. Zgod-
nie z klasyfikacjg Ritchie'go (rys. 14f) byt to mechanizm, w ktérym pekanie na-
stepowato po okresie rownomiernego odksztatcania plastycznego warstw
i przewezeniu (rys. 82).
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Rys. 82. Przekréj wzdtuzny w miejscu zerwania kompozytu Ni-(Ni;Al + NiAl)
zwidocznym przewezeniem

Byto to mozliwe, poniewaz jak wspomniano w poprzednim rozdziale war-
stwy fazy NisAl moga by¢ koherentne z warstwami niklu i ulega¢ wspoélnie de-
formacji plastycznej. Obserwacje zmian topografii wypolerowanych prébek,
ktére zachodzity podczas odksztatcania, dowiodly, ze w poczatkowym etapie
na powierzchniach ziaren niklu pojawity sie pasma poslizgu, a jednoczesnie nie
zauwazono zadnych zmian w warstwach fazy Nis;Al. Jednak po przekroczeniu
granicy plastycznosci faz miedzymetalicznych pojawity sie takze w nich pasma
poslizgu (rys. 83).

Rys. 83. Pasma poslizgu w ziarnach fazy Ni;Al powstate
podczas deformacdji plastycznej

Co wiecej, dyslokacje z warstw niklu, ktére spietrzaly sie na granicach
Ni/NizAl, byly w stanie po uzyskaniu odpowiedniego naprezenia na czole spie-
trzenia uruchamiac dyslokacje w warstwach NisAl (rys. 84).
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Rys. 84. Pasma poslizgu w warstwie niklu oraz Ni;Al
w sqsiedztwie granicy miedzyfazowej

Wedtug Wanga [189] rezultatem tego byfa takze redukcja koncentracji na-
prezen na granicach miedzy ziarnami fazy NisAl, ktére byly prostopadie do
warstw niklu. Skutecznie zapobiegato to powstawaniu peknie¢ poprzecznych
w kompozycie wzdtuz granic NisAl/NizAl. Takze obecnos¢ czastek fazy NisAl
w warstwach niklu (lub roztworu statego vy) blisko granicy z warstwami NisAl (rys.
76) nie utrudniata odksztatcania plastycznego. Wyniki prac Sikki [405] dowodza,
ze podczas deformacji dyslokacje przemieszczajace sie w osnowie niklowej,
przecinaja te wydzielenia, a nie zapetlaja sie na nich.

Po wygrzewaniu w temperaturze 1150°C ciggte warstewki Al,O;, ktére byty
przyczyna spadku wiasciwosci mechanicznych kompozytéw Ni-(Ni>Al; + NiAl;),
zmienity sie w odizolowane wtracenia wewnatrz warstw fazy NisAl oraz na grani-
cach NisAl/NisAl lub NisAl/NiAl (rys. 75). Podczas rozciggania koncentracja napre-
zenrh wokét czgstek Al,O; powodowata powstawanie niewielkich peknie¢ na gra-
nicach NizAl/NisAl lub Ni;Al/NiAl. Sprawiato to, ze ziarna fazy NisAl mogty tatwiej
odksztatcac sie razem z potgczonymi z nimi warstwami niklu. Dlatego oczywiste
jest, ze tak duze umocnienie odksztatceniowe jakie mozna zauwazy¢ podczas
rozciagania tych kompozytéw (rys. 77) jest spowodowane wspolnym odksztat-
caniem sie potaczonych warstw niklu oraz warstw fazy NisAl.

Préoba rozciagania w temperaturze podwyzszonej

Do rozciggania w temperaturze 300 oraz 500°C uzywano préobek z kompozy-
tow Ni-(Ni,Al; + NiAl;), ktére byly wygrzewane przez 2 h w temperaturze 620°C,
natomiast do rozciggania w temperaturze 700°C uzywano prébek z kompozy-
tow, ktore byty wygrzewane przez 5 h, poniewaz nie wystepowat w nich roztwoér
staty niklu w aluminium, ktéry mogtby sie roztopi¢. Na rysunku 85 pokazano
przyktadowe krzywe rozciggania dla kompozytéw Ni-(Ni,Al; + NiAl;) oraz
Ni-(NisAl + NiAl) uzyskane w temperaturze 700°C.
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Rys. 85. Krzywe rozciqggania kompozytéw warstwowych Ni-(Ni,Al; + NiAl;)
oraz Ni-(Ni;Al + NiAl) uzyskane w temperaturze 700°C

Podobnie jak w przypadku rozciggania w temperaturze pokojowej, krzywe
uzyskane dla kompozytéw Ni-(Ni>Al; + NiAl;) miaty charakterystyczny zagbkowany
ksztatt, spowodowany powstajgcymi peknieciami w warstwach faz miedzymeta-
licznych, a krzywe dla kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) byty gfadkie i to niezaleznie
od temperatury badania. W tabeli 44 przedstawiono witasciwosci mechaniczne
obu rodzajéw kompozytéw uzyskane w probach rozciggania w temperaturze
300, 500 oraz 700°C.

Tabela 44. Wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych Ni-(Ni-Al; + NiAl;) oraz
Ni-(NisAl + NiAl) wyznaczone w prébach rozciggania w temperaturze podwyzszonej

Poczatkowa Temperatura
Kompozyt grubos¢ warstw peratt o Ro2, MPa Rm, MPa A %
. deformacji, °C
niklu, mm
300 129 596 13
0,4 500 97 337 17
700 45 245 21
Ni-(Ni2Als + NiAls)
300 131 553 15
0,6 500 104 308 18
700 52 224 25
300 281 822 21
04 500 297 769 18
700 334 645 14
Ni-(NizAl + NiAl)
300 275 804 22
0,6 500 283 752 20
700 315 617 15
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Analizujgc wyniki prob, mozna zauwazy¢, ze kompozyty Ni-(Ni>Al; + NiAl;)
charakteryzuja sie stopniowym spadkiem granicy plastycznosci, ktéry nastepuje
wraz ze wzrostem temperatury odksztatcania. Jest to zjawisko charakterystyczne
dla wiekszosci kompozytéw warstwowych z fazami miedzymetalicznymi [143,
154,171, 181, 206, 229]. Jednak kompozyty Ni-(NisAl + NiAl) wykazuja odmienng
tendencje i wraz ze wzrostem temperatury odksztatcania rosnie ich granica pla-
stycznosci (rys. 86).
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Rys. 86. Wplyw temperatury na umowngq granice plastycznosci kompozytéw
Ni-(Ni,Al; + NiAl;) oraz Ni-(NisAl + NiAl)

Spowodowane jest to anormalng zaleznosciag granicy plastycznosci od tem-
peratury, wystepujaca dla fazy NisAl [405]. Zjawiskiem tym zajmowat sie Karntha-
ler [411], ktory stwierdzit, ze jest ono spowodowane zablokowaniem mozliwosci
ruchu oraz rozmnazania sie superdyslokacji wystepujacych w uporzadkowanych
sieciach krystalicznych NisAl. Podczas odksztatcania w temperaturze pokojowej
superdyslokacje dysocjujg na dwie lub wiecej dyslokacji, a te juz moga sie prze-
mieszcza¢. W temperaturze podwyzszonej mechanizm ten jest utrudniony.
Dlatego najwyzsza granice plastycznosci miat kompozyt Ni-(NizAl + NiAl) wytwa-
rzany z blachy niklowej o grubosci 0,4 mm, ktéry miat najwiekszy udziat objeto-
$ciowy fazy Nis;Al. W temperaturze 700°C byta ona okoto 7-krotnie wyzsza niz dla
kompozytu Ni-(Ni,Al; + NiAl;).

Wraz ze wzrostem temperatury odksztatcania spada wytrzymato$¢ na rozcia-
ganie obu rodzajéw kompozytéw (rys. 87).
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Rys. 87. Wplyw temperatury na wytrzymatos¢ na rozcigganie kompozytéw
Ni-(Ni-Al;+ NiAls) oraz Ni-(NiAl + NiAl)

Do temperatury 300°C spadek ten jest niewielki, natomiast w temperaturze
wyzszej jest gwattowny, szczegdlnie dla kompozytdéw Ni-(Ni>Al; + NiAls). Spowo-
dowane jest to przede wszystkim gwattownym obnizeniem witasciwosci wy-
trzymatosciowych osnowy niklowej w wyzszej temperaturze [362]. Niemniej
jednak wytrzymatos$¢ na rozcigganie kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) w temperatu-
rze 700°C jest okoto 3-krotnie wyzsza niz kompozytdéw Ni-(Ni,Als + NiAls), a nawet
poréwnywalna z ich wytrzymatoscig w temperaturze pokojowe;j.

Badania fraktograficzne probek z kompozytu Ni-(Ni>Al; + NiAls) wykazaty, ze do
temperatury 500°C mechanizm niszczenia byt identyczny jak w temperaturze po-
kojowej — nastepowato kruche pekanie warstw faz miedzymetalicznych oraz od-
ksztatcanie warstw coraz bardziej plastycznego niklu. W prébkach, ktére byly od-
ksztatcane w temperaturze 700°C stwierdzono znacznie mniejsza ilo$¢ pekniec
w warstwach faz miedzymetalicznych, co jednoznacznie swiadczyto o uplastycz-
nieniu takze tych warstw. Podobne spostrzezenia poczynili wczesniej takze Rawers
i Alman [139-146] podczas rozciggania kompozytéw Ni-NiAl; w zakresie tempera-
tury od 25 do 650°C. Badania mechanizmu deformacji kompozytéw Ni-(NisAl +
NiAl), w temperaturze pokojowej, wykazaty, ze warstwy niklu mogty odksztatcac sie
razem z warstwami Nis;Al. Wraz ze wzrostem temperatury zdolnos¢ wspélinego
odksztatcania sie warstw niklu, warstw fazy NisAl oraz czastek fazy NisAl w war-
stwach niklu (lub roztworu statego y) ulegata stopniowemu zmniejszaniu. Sprawia-
to to, ze powstawaty miejsca skoncentrowanych naprezen na granicach faz, ktore
nie podlegaty relaksacji. Dlatego w warstwach fazy NisAl pojawialy sie poprzeczne
pekniecia wzdtuz granic ziaren. W rezultacie, wydtuzenie kompozytéw Ni-(NisAl +
NiAl) spadato wraz ze wzrostem temperatury odksztatcania (rys. 88).



130

30

25

Wydtuzenie A, %
> S

-
o

5 —# Ni-(NizAlz + NiAl3)/0,6 Ni

—— Ni-(NizAl3 + NiAl3)/0,4 Ni

—o— Ni-(Ni3Al + NiAl)/0,6 Ni

—&— Ni-(Ni3Al + NiAl)/0,4 Ni

20 300 500 700
Temperatura, °C

Rys. 88. Wptyw temperatury na wydtuzenie kompozytéw Ni-(Ni-Al; + NiAl;)
oraz Ni-(Ni;Al + NiAl)

Badania fraktograficzne probek z kompozytu Ni-(NisAl + NiAl) wykazaty, ze do
temperatury 300°C obraz przetoméw byt bardzo zblizony do otrzymanych

w temperaturze pokojowej — plastyczne warstwy niklu przewezaty sie, a warstwy
NisAl pekaty transkrystalicznie (rys. 89a).

Rys. 89. Obraz przetomdéw prébek z kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) odksztatcanych
w temperaturze: a) 300i b) 700°C

W prébkach badanych w temperaturze 500 i 700°C warstwy fazy NisAl pekaty
transkrystalicznie lub po granicach ziaren, natomiast warstwy niklu wykazywaty
przetomy ciagliwe z duzg iloscig jamek wyrwan zmieniajacych sie od matych do
duzych, wraz ze wzrostem temperatury (rys. 89b). Podobne spostrzezenia po-

czynit takze Wang [191] podczas rozciggania kompozytéow Ni-NisAl w zakresie
temperatury od 20 do 800°C.
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Proba zginania

Na rysunku 90 pokazano przyktadowe krzywe w uktadzie obcigzenie-
przemieszczenie uzyskane podczas zginania réwnolegtego i prostopadtego do
warstw kompozytéw Ni-(Ni>Al; + NiAls) oraz Ni-(NisAl + NiAl), uzyskanych z niklu
o grubosci 0,4 mm.
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Rys. 90. Krzywe uzyskane w prébach zginania tréjpunktowego dla kompozytéw
Ni-fazy miedzymetaliczne badanych w dwdch prostopadtych kierunkach

Uzyskane krzywe miaty catkowicie rézne ksztatty w zaleznosci od kierunku obcia-
zenia. Gdy byto ono réwnolegte do warstw kompozytéw Ni-(Ni,Al; + NiAl;), krzywe
wzrastaty prostoliniowo do granicy plastycznosci a nastepnie wykazywaty pewne
odchylenie. Przed osiggnieciem sity maksymalnej widoczne byty wahania obciaze-
nia, ktére byly spowodowane inicjowaniem pekniec. Po osiggnieciu sity maksymal-
nej powstawato gtéwne pekniecie i nastepowat skokowy spadek obcigzenia. Z ana-
lizy wynikato, ze powstate pekniecie przebiegato przez wszystkie warstwy jednocze-
$nie, powodujac zniszczenie probki, ktdéra wykazywata ograniczone odksztatcenie
plastyczne (rys. 90). Krzywe zginania dla prébek z kompozytéow Ni-(NisAl + NiAl) uzy-
skane w kierunku réwnolegtym do warstw miaty podobny ksztatt. Zakres odksztat-
cenia plastycznego byt znacznie wiekszy i co za tym idzie, nastepowato wieksze
umocnienie odksztatceniowe. Potwierdzity to wyniki uzyskane w prébach rozcigga-
nia, w ktérych warstwy fazy NisAl moga podlega¢ deformacji plastycznej wraz z po-
tgczonymi z nimi warstwami niklu. Podczas obcigzania réwnolegtego do warstw, nie
stwierdzono wystepowania delaminacji w zadnym z obu rodzajéw kompozytow.

Przy obcigzeniu prostopadtym do warstw kompozytéw Ni-(NiAl; + NiAls),
wykresy obcigzenie-przemieszczenie, wykazywaty niemal prostoliniowa zalez-
nos$¢, az do osiagniecia maksymalnej sity, w ktérym to punkcie byto inicjowane
pekniecie na powierzchni i nastepowat skokowy spadek obcigzenia. Powstate
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pekniecie propagowato sie w warstwie niklu, ale nie przebiegato na wskro$
prébki. Bytlo ono zatrzymywane i odchylane przez kruche warstwy Ni,Al; lub
NiAl;, co powodowato delaminacje. Dalsze obcigzanie skutkowato powstawa-
niem kilku poprzecznych peknie¢ w warstwie faz miedzymetalicznych oraz ko-
lejnych peknie¢ w nastepnej warstwie niklu. Taki proces niszczenia kolejnych
warstw byt powtarzany do czasu az wszystkie warstwy popekaty, co skutkowato
schodkowym ksztattem krzywych uzyskiwanych w prébach zginania (rys. 90).
Przedstawiony mechanizm niszczenia jest bardzo zblizony do mechanizméw
niszczenia kompozytéw warstwowych na osnowie tytanu opisanych w po-
przednich rozdziatach i jest okreslany w literaturze jako typowy [107].

Nieco inaczej wygladaty krzywe uzyskane podczas zginania w kierunku pro-
stopadtym do warstw kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl). Wykazywaty one znacznie
wiekszg ilo$¢ spadkdéw obcigzenia, po ktorych nastepowaty okresy umacniania
odksztatceniowego. Spadki obcigzenia odpowiadaty propagowaniu pekniec
w warstwach niklu oraz powstawaniu delaminacji wzdtuz granic NisAl/NiAl lub
NisAl/NisAl. Takie delaminacje z jednej strony sprawialy, ze jednostronnie uwol-
nione warstwy fazy NisAl mogty odksztatcac sie plastycznie (podobnie jak pod-
czas préby rozciggania), a z drugiej strony redukowaty naprezenia zwigzane
z peknieciami i utrudniaty ich propagacje do nastepnych warstw. Dlatego kolej-
ne spadki obcigzenia nastepowaty po okresach odksztatcenia plastycznego i po
osiagnieciu krytycznych naprezen potrzebnych do renukleacji peknie¢ w na-
stepnych warstwach. Podobne sekwencje zdarzeh wystepujace podczas testéw
zginania kompozytéw warstwowych opisywali wczesniej Cao [98, 198] oraz
Pozuelo i Carreno [25-28, 40]. W tabeli 45 przedstawiono wyniki pomiaréw wy-
trzymatosci na zginanie kompozytéw warstwowych o osnowie niklu z fazami
miedzymetalicznymi aluminiowo-niklowymi. Wytrzymatos¢ na zginanie byta
obliczana z zaleznosci (10).

Tabela 45. Wytrzymatos¢ na zginanie kompozytéw warstwowych Ni-(Ni,Al; + NiAl;) oraz
Ni-(Ni;Al + NiAl) w dwdch prostopadtych kierunkach

. Poczatkowa Wytrzymatos¢ na zginanie, MPa
Rodzaj i
kompozytu grubos¢ warstw b dled y edled
niklu, mm rostopadle do warstw oéwnolegle do warstw

04 422 480

Ni-(Ni2Al3 + NiAls)
0,6 368 405
- . 04 575 607

Ni-(NisAl + NiAl)
0,6 481 526

Analizujagc wyniki préb zginania tréjpunktowego, mozna zauwazy¢, ze
wszystkie kompozyty obcigzane réwnolegle do warstw maja nieco wyzsza wy-
trzymatos¢ na zginanie niz analogiczne obcigzane prostopadle do warstw. Wyni-
ka to z réznych mechanizméw ich niszczenia. Jednoczesnie zauwazono, ze wy-
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trzymatos$¢ na zginanie kompozytéw wzrasta wraz ze zwiekszajacym sie udzia-
tem objetosciowym warstw faz miedzymetalicznych. Dlatego najwyzsza wy-
trzymatos¢ na zginanie zaréwno w kierunku prostopadtym, jak i réwnolegtym do
warstw, maja kompozyty Ni-(NisAl + NiAl) wytwarzane z niklu o grubosci 0,4 mm.

Préba udarnosci
Prébki famano w kierunku prostopadtym oraz réwnolegtym do warstw. Wyniki
testow przedstawiono w tabeli 46.

Tabela 46. Udarnos¢ kompozytéw warstwowych Ni-(Ni,Al; + NiAl;) oraz Ni-(NisAl + NiAl)
w dwdch prostopadtych kierunkach

. Poczatkowa Udarnos¢, J/cm?
Rodzaj i
kompozytu grubos¢ warstw b died iy ealed
niklu, mm rostopadle do warstw 6wnolegle do warstw
04 45 19
Ni-(Ni2Al3 + NiAls)
0,6 58 26
- . 04 128 32
Ni-(NizAl + NiAl)
0,6 155 43

Badania wykazaty, ze udarno$¢ obu rodzajow kompozytéw wzrastata wraz ze
wzrostem udziatu objetosciowego warstw niklu. Rezultat ten nie jest zaskakujacy
poniewaz nikiel jest jednym z metali o najwiekszej udarnosci, ktéra wynosi okoto
280 J/cm? [412]. Analizujac wyniki prob odpornosci na dziatanie naprezen dyna-
micznych, mozna zauwazyc¢ takze, ze wszystkie kompozyty testowane prostopadle
do warstw maja znacznie wyzszg udarnos¢ niz analogiczne badane réwnolegle do
warstw. W prébkach z obu rodzajéow kompozytéw badanych réwnolegle do
warstw, zainicjowanie mikropeknie¢ w karbach powodowato powstanie gtéwnych
pekniec i ich tatwa poprzeczng propagacje we wszystkich warstwach faz miedzy-
metalicznych jednoczesnie. Wyginanie prébek w czasie odksztatcania powodowa-
to rozszerzanie peknig¢, a zarazem inicjowato proces dekohezji w warstwach niklu
i w konsekwencji prowadzito do zniszczenia (rys. 91a).

kierunek

a) b) s uderzenia c) %
delaminacje

gtéwne pekniecie pekniecia

Rys. 91. Mechanizmy niszczenia prébek, wystepujqce podczas testéw udarnosci:
a) jednoczesne pekanie wszystkich warstw, b) wielokrotne poprzeczne pekanie warstw faz
miedzymetalicznych oraz c) delaminacje wzdtuz granic Ni;Al/NiAl lub Ni;Al/NizAl

Stosunkowo niskg udarnos¢ kompozytéw z karbami nacietym prostopadle do
warstw mozna ttumaczy¢ tym, ze po popekaniu warstw faz miedzymetalicznych,
wszystkie warstwy niklu jednoczesnie ulegaty rozrywaniu, a deformacja plastyczna
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dokonywata sie w bardzo ograniczonych obszarach prébek bezposrednio pod
karbami. Jednak pomimo podobnych mechanizméw niszczenia mozna zauwazy¢,
ze kompozyty, w ktérych wystepowaty warstwy faz NisAl + NiAl maja o okoto 60%
wyzsza udarno$¢ niz kompozyty zawierajace warstwy NiAls + NiAl; (tab. 46).
Wynikato to najprawdopodobniej z podatnosci fazy NisAl do deformacji plastycz-
nej, a tym samym do absorbowania wiekszej energii uderzenia.

W prébkach z kompozytéw Ni-(Ni,Als + NiAl;) badanych prostopadle do
warstw, kolejne warstwy niklu (zaczynajac od strony karbu) byty rozciaggane i po-
jawiaty sie liczne poprzeczne pekniecia w warstwach faz miedzymetalicznych (rys.
91b). Nie wystepowato tu jedno gtéwne pekniecie. W rezultacie, odksztatcanie
niklu byto zlokalizowane w pasmach scinania wystepujacych pomiedzy peknie-
ciami w warstwach faz, co prowadzito do jego umocnienia i w konsekwencji peka-
nia. Jednak koniecznos$¢ odksztatcania plastycznego niklu — warstwa po warstwie
- az do ich rozdzielenia oraz kilkakrotnie wiekszy obszar deformacji plastycznej niz
w przypadku kompozytéw badanych réwnolegle do warstw, jest przyczyna prze-
szto dwukrotnie wigkszej energii potrzebnej do ztamania kompozytéw testowa-
nych prostopadle do warstw.

Prébki z kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) odksztatcane prostopadle do warstw
wykazywaty najwyzsza udarno$¢, ktéra byta okoto 2,5-krotnie wieksza niz dla
préobek z kompozytéw Ni-(Ni,Als + NiAls). Za tak wysokie wiasciwosci odpowie-
dzialny byt specyficzny mechanizm deformacji, zwany w literaturze mechani-
zmem predelaminacji [40]. Polegat on na powstawaniu delaminacji wzdtuz gra-
nic Ni;Al/NiAl lub NisAl/NisAl przed dotarciem do nich poprzecznych pekniec
(rys. 91c). Skutkowato to uwolnieniem warstw NisAl, ktére mogty sie odksztatcac
plastycznie wraz z warstwami niklu, redukowato naprezenia zwigzane z peknie-
ciami i utrudniato ich propagacje do nastepnych warstw. Pojawianie sie peknie¢
w kazdej kolejnej warstwie nastepowato po okresach odksztatcenia plastyczne-
go i po zaabsorbowaniu duzej ilosci energii uderzenia. Niemniej jednak najwyz-
sza udarnos¢ uzyskana dla kompozytu Ni-(NisAl + NiAl) byta prawie o potowe
mniejsza od udarnosci czystego niklu.

5.3.8. Omoéwienie wynikow badan kompozytéw o osnowie niklu

W temperaturze 620°C, na granicy nikiel-aluminium, przebiega w stanie sta-
tym proces tworzenia faz miedzymetalicznych. Wygrzanie pakietow odpowied-
nio dobranych pod wzgledem grubosci naprzemiennie utozonych blaszek ni-
klowych i folii aluminiowych prowadzi do catkowitego przereagowania alumi-
nium i pozwala uzyska¢ kompozyty warstwowe nikiel-fazy miedzymetaliczne.
Wystepuja tylko dwie fazy miedzymetaliczne: Ni>Al; i NiAl; oraz roztwor staty
niklu w aluminium (o). Poniewaz w temperaturze 620°C najnizszg energie for-
mowania ma faza Ni,Al;, jej ilos¢ zwieksza sie kosztem pozostatych faz wraz
z wydtuzaniem czasu reagowania. Po 20 h wygrzewania cata warstwa sktada sie
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juz tylko z fazy Ni,Als. Zauwazono takze, ze warstwy Ni,Al; powstaja od strony
niklu i rozrastajac sie spychaja warstwy Al,Os (ktére wystepowaty na powierzchni
folii aluminiowych) do srodka nowo utworzonych warstw faz miedzymetalicz-
nych. Podczas formowania kompozytéw w temperaturze 620°C dyfuzja alumi-
nium do warstw niklu zachodzi na bardzo niewielka gtebokos¢, poniewaz wiek-
szos¢ dyfundujacych atoméw jest wykorzystywana do formowania i wzrostu
warstw NiyAls.

Aby uzyskac¢ kompozyty, w ktérych wystepuje faza NisAl nalezy je wygrzewac
w temperaturze 1150°C. Dla zastosowanych w niniejszej pracy grubosci blaszek
niklowych i folii aluminiowych optymalnym czasem reakcji sg 4 h, po ktérych
wytworzone kompozyty sktadaja sie z warstw niklu oraz NisAl. Czasami w $rod-
kowych obszarach warstw faz wystepuja takze cienkie warstewki fazy NiAl i pory
bedace efektem zmian gestosci powstajacych faz oraz niewielkie jamy skurczo-
we. Wystepowanie fazy ciektej podczas kolejnych etapéw formowania warstwy
NisAl sprawia, ze ciggte warstewki Al,Os, ktére byly obecne w kompozytach po
wygrzewaniu w temperaturze 620°C, rozpadaja sie pod wptywem naprezen po-
wierzchniowych na drobne wtracenia wystepujace réwnomiernie w catej obje-
tosci warstwy NisAl. Badania ujawnity takze obecnos¢ aluminium w powierzch-
niowych warstwach niklu, co dowodzi, ze nie cate aluminium zostaje przekon-
wertowane w warstwy NisAl. Czes¢ wdyfundowuje do warstw niklu, tworzac
warstwe posrednia sktadajaca sie z roztworu statego y oraz relatywnie matych
czastek fazy NisAl, ktorych wielko$¢ w sposdb ciggty zmniejsza sie w gfab warstw
niklu. Czastki te sg koherentne zaréwno z roztworem vy, jak i niklowa osnowa.
Rezultaty powyzszych badan pozwalajg stwierdzi¢, ze struktura i sktad fazowy
kompozytéw nikiel-fazy miedzymetaliczne aluminiowo-niklowe zalezg od czasu
i temperatury wygrzewania. Warstwy, dominujgcej po wyzarzaniu w temperatu-
rze 620°C fazy Ni,Al;, sg okoto 3 razy twardsze od warstw niklu. Warstwy fazy
NisAl, ktéra dominuje po wygrzewaniu w temperaturze 1150°C, maja nieco
mniejszg twardos¢, ale i tak sg okoto 2,5 razy twardsze od niklu. Dlatego warstwy
faz miedzymetalicznych nadajg wysoka twardos$¢ i sztywnos$¢ kompozytom,
podczas gdy nieprzereagowany nikiel zapewnia im wytrzymatos¢ i plastycznosc.
Kompozyty Ni-(Ni>Al; + NiAls) charakteryzuja sie stalym wzrostem granicy pla-
stycznosci, ktéry nastepuje wraz ze wzrostem udziatu objetosciowego warstw
faz miedzymetalicznych. Jednak dopiero po 10 h wygrzewania, gdy warstwy faz
sktadaja sie niemal wylacznie z Ni>Al; wartos¢ Ry jest wieksza dla kompozytéw
niz dla czystego niklu. Wystepuje takze $cista korelacja pomiedzy czasem wy-
grzewania a wytrzymatoscig na rozcigganie. Przez pierwsze 2 h wygrzewania
w temperaturze 620°C wytrzymato$¢ rosnie osiggajac maksymalng wartos$¢ 630
MPa, a nastepnie po dtuzszym czasie spada, osiggajac po 50 h minimalna war-
tos¢ 230 MPa. Wzrost jest rezultatem przemian strukturalnych i zwigkszania ob-
jetosci wysokowytrzymatych warstw faz miedzymetalicznych. Spadek wytrzyma-
tosci jest efektem degradacji warstw faz, spowodowanej przez wtracenia Al,O;,
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ktére wystepujg w postaci ciagtych warstw na nowo powstatych granicach
Ni,Al:/Ni>Al;, i podczas odksztatcania powodujg powstawanie wzdtuznych i po-
przecznych peknie¢ oraz rozwarstwien. Te same czynniki wptywajg na wtasciwosci
plastyczne kompozytéw. Dlatego najwieksze wydtuzenia maja kompozyty Ni-
(NiAl; + NiAl;) po najkrotszym czasie wygrzewania (maksymalna warto$¢
A = 29%). Sktadaja sie one z niklu, cienkich warstewek faz miedzymetalicznych
i duzej ilosci plastycznego roztworu statego niklu w aluminium. Gwattowny spa-
dek wydtuzenia (do minimalnej wartosci 6%) nastepuje wraz ze wzrostem gru-
bosci warstw fazy Ni,Al; i po pojawieniu sie znacznych ilosci tlenku aluminium
w ich srodkowych obszarach.

Zupetnie inaczej podczas préb rozciggania zachowuja sie kompozyty Ni-(NisAl
+ NiAl). Materiaty takie znacznie umacniaja sie odksztatceniowo i wykazujg bardzo
duze wydtuzenie (do 27%). Charakteryzuja sie one wzrostem granicy plastycznosci
(do 265 MPa) i wytrzymatosci na rozcigganie (do 875 MPa), ktéry nastepuje wraz ze
wzrostem udziatu objetosciowego warstw faz miedzymetalicznych. Tak wysokie
wiasciwosci wytrzymatosciowe i plastyczne kompozytédw Ni-(NisAl + NiAl) sa rezul-
tatem szczegdlnego mechanizmu deformacdji, ktéry rézni sie zasadniczo od wy-
stepujacych w innych, badanych w niniejszej pracy materiatach. Polega on na
wspolnej deformacji plastycznej warstw fazy NisAl z warstwami niklu, ktére s3 ze
sobg koherentne. Po wygrzewaniu w temperaturze 1150°C ciagte warstewki Al,O;,
ktére sg przyczyna spadku wihasciwosci mechanicznych kompozytéw Ni-(NiAls +
NiAl;), zmieniajg sie w odizolowane wtracenia wewnatrz warstw fazy NisAl oraz na
granicach NizAl/NizAl lub Ni;Al/NiAl. Podczas rozciggania koncentracja naprezen
wokét czastek Al,O; powoduje powstawanie niewielkich peknieé. Sprawia to, ze
ziarna fazy NisAl zostaja jednostronnie uwolnione i moga odksztatcac sie razem
z pofaczonymi z nimi warstwami niklu. Dlatego tez tak duze umocnienie odksztat-
ceniowe jakie mozna zauwazy¢ podczas rozciggania tych kompozytéw jest spo-
wodowane wspolnym odksztatcaniem sie potaczonych warstw Ni oraz NisAl. Pré-
by rozciggania w podwyzszonej temperaturze wykazaty kolejne réznice miedzy
obydwoma rodzajami kompozytéw. Kompozyty Ni-(Ni,Al; + NiAls;) charakteryzuja
sie stopniowym spadkiem granicy plastycznosci, ktéry nastepuje wraz ze wzro-
stem temperatury odksztatcania. Kompozyty Ni-(NisAl + NiAl) wykazujg odmienng
tendencje — ze wzrostem temperatury odksztatcania rosnie ich granica plastycz-
nosci. Spowodowane jest to anormalng zaleznoscig granicy plastycznosci od tem-
peratury, wystepujaca dla fazy NisAl. Dlatego w temperaturze 700°C kompozyty
o najwiekszym udziale objetosciowym fazy NizAl maja granice plastycznosci okoto
7-krotnie wyzsza niz kompozyty Ni-(Ni,Al; + NiAl;). Wraz ze wzrostem temperatury
odksztatcania spada wytrzymato$¢ na rozcigganie obu rodzajéw kompozytow.
Niemniej jednak wytrzymato$¢ na rozcigganie kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl)
w temperaturze 700°C jest okoto 3-krotnie wyzsza niz kompozytéw Ni-(NizAl; +
NiAl3), a nawet poréwnywalna z ich wytrzymatoscia w temperaturze pokojowe;j.
W temperaturze 700°C nastepuje uplastycznienie warstw faz Ni,Al; oraz NiAl;,
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dlatego wydtuzenie kompozytéw zawierajacych te fazy wzrasta nawet do 25%.
Odwrotna tendencja wystepuje w kompozytach Ni-(NisAl + NiAl). Wraz ze wzro-
stem temperatury zdolno$¢ wspélnego odksztatcania sie warstw niklu oraz warstw
fazy NisAl ulega stopniowemu zmniejszaniu. Sprawia to, ze zwigksza sie koncen-
tracja naprezen na granicach faz, ktére nie moga by¢ zrelaksowane. Dlatego
w warstwach fazy Ni;Al pojawiaja sie poprzeczne pekniecia wzdtuz granic ziaren.
W rezultacie wydtuzenie kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) spada wraz ze wzrostem
temperatury odksztatcania, osiggajac minimalng wartos¢ wynoszaca 14% w tem-
peraturze 700°C. Préby zginania trojpunktowego oraz proby udarnosci potwier-
dzity wyniki uzyskane w prébach rozciggania pokazujace, ze warstwy fazy NisAl
mogaq podlega¢ deformacji plastycznej wraz z potagczonymi z nimi warstwami ni-
klu. Sprawia to, ze kompozyty Ni-(NizAl + NiAl) maja wyzsza wytrzymatosé zaréw-
no na zginanie (maksymalnie 575 MPa prostopadle do warstw i 607 MPa réwnole-
gle do warstw), jak i udarnos¢ (do 155 J/cm? prostopadle do warstw i 43 J/cm?
rownolegle do warstw) w poréwnaniu do kompozytéw Ni-(Ni>Al; + NiAls). Za tak
wysoka udarnos¢ prostopadle do warstw, ktéra jest okoto 2,5-krotnie wieksza niz
dla prébek z kompozytéw Ni-(Ni,Al; + NiAls), odpowiedzialny jest specyficzny me-
chanizm deformacji zwany mechanizmem predelaminacji. Polega on na powsta-
waniu delaminacji wzdtuz granic NisAl/NiAl lub Ni;Al/NisAl przed dotarciem do
nich poprzecznych pekniec. Skutkuje to uwolnieniem warstw NisAl, ktére moga sie
odksztatca¢ plastycznie wraz z warstwami niklu, redukcjg naprezenia zwigzana
z peknieciami i utrudnieniem ich propagacji do nastepnych warstw. Renukleacja
peknie¢ w kazdej kolejnej warstwie nastepuje po okresach odksztatcenia plastycz-
nego i po zaabsorbowaniu duzej ilosci energii uderzenia. Chociaz najwyzsza udar-
nos¢ uzyskana dla kompozytu Ni-(NizAl + NiAl) jest duza, to jest rGwnoczesnie
o potowe mniejsza od udarnosci czystego niklu.

5.3.9. Ksztattowanie struktury kompozytow o osnowie zelaza z fazami
miedzymetalicznymi

Wedtug danych literaturowych najczesciej spotykanymi kompozytami war-
stwowymi o osnowie zelaza z fazami miedzymetalicznymi sa materiaty powstate
w wyniku reakgji z aluminium [207-211]. W niniejszych badaniach postanowiono
wykorzysta¢ miedz, ktora fatwo taczy sie na drodze dyfuzji z zelazem, ale z dru-
giej strony nie tworzy z nim zadnych faz miedzymetalicznych (rys. 16 - ukfad
réwnowagi fazowej). Zatem w kompozytach warstwowych zelazo-miedz nie
wystepowatyby zadne fazy wzmacniajace. Wykazano jednak w rozdziale 5.3.1, ze
miedz reaguje szybko z tytanem tworzac szereg faz miedzymetalicznych. Dlate-
go kompozyty warstwowe o osnowie zelaza formowano z trzech metali utozo-
nych w pakiety w nastepujacej kolejnosci: zelazo-miedz-tytan-miedz-zelazo.
W celu przeanalizowania proceséw zachodzacych podczas formowania kompo-
zytow w pierwszym etapie badan wygrzewano prébki w temperaturze 850°C
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przez 0,5 h, chtodzono je razem z piecem i badano zacza, ktére powstaty w wy-
niku dyfuzji w stanie statym. Dyfuzja zachodzita pomiedzy warstwami miedzi
i dwoma substratami: zelazem oraz tytanem. W ztgczach dyfuzyjnych na styku
zelaza i miedzi zgodnie z przewidywaniami stwierdzono obecnos$¢ roztworéw
statych. Ztagcza dyfuzyjne na styku tytanu i miedzi sktadaty sie z pieciu oddziel-
nych warstw (rys. 92).

Rys. 92. Mikrostruktura ztqcz Fe-Cu oraz Ti-Cu powstatych w wyniku dyfuzji w stanie statym
po 0,5 h wygrzewania w temperaturze 850°C

Badania z uzyciem mikroanalizatora rentgenowskiego wykazaty, ze patrzac
od strony miedzi byty to warstwy faz TiCus, TisCus, TiCu i Ti,Cu oraz warstwa eu-
tektoidu Ti>Cu + roztwér staty miedzi w tytanie (). Badania dyfraktometryczne
potwierdzity obecnos¢ tych faz (rys. 93).
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Rys. 93. Dyfraktogram kompozytu wygrzewanego w temperaturze 850°C przez 0,5 h

Faza ciekta w uktadzie Ti-Cu (rys. 15) pojawia sie juz w temperaturze 875°C,
w ktérej to wystepuje przemiana eutektyczna zachodzaca zgodnie ze wzorem:
L — TiCus + TisCua4. Dlatego podczas wytwarzania kompozytéw z zelaza, miedzi
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i tytanu, ktére wstepnie byly wygrzewane w temperaturze 850°C przez 0,5 h,
a nastepnie w temperaturze 900°C, reakcje zachodzity z udziatem fazy ciekiej
(podobnie jak podczas wytwarzania kompozytéw o osnowie tytanu z fazami
miedziowo-tytanowymi, ktére byly opisane w rozdziale 5.3.1). Stosowano trzy
doswiadczalnie dobrane czasy wygrzewania: 0,25; 0,5 oraz 2 h. Na rysunku 94
pokazano mikrostrukture warstwy faz miedzymetalicznych, ktéra zostata ufor-
mowana po 0,25 h wygrzewania w temperaturze 900°C.

Rys. 94. Mikrostruktura obszaru reakcji w warstwie faz miedzymetalicznych
uformowana po 0,25 h wygrzewania w temperaturze 900°C

Charakterystyczng cecha tej mikrostruktury s obszary eutektyki TiCus +
TisCu4 jednoznacznie swiadczace o przejsciu strefy reakcji w stan pétptynny oraz
wystepowanie tylko faz z uktadu réwnowagi Ti-Cu. W temperaturze 900°C tytan
i zelazo maja identyczny typ sieci krystalicznej (A2), jednak dyfuzja atoméw mie-
dzi zachodzi znacznie szybciej w kierunku tytanu niz w kierunku zelaza. Zwigza-
ne jest to z réznymi mechanizmami dyfuzji. Do zelaza, miedz dyfunduje wolno
mechanizmem wakancyjnym wzdtuz linii dyslokacji oraz po granicach ziaren.
Natomiast na styku miedz-tytan zachodzi szybko dyfuzja reaktywna. Hong [397]
wykazat, ze miedz jest gtéwnym dyfundujacym pierwiastkiem w uktadzie Ti-Cu,
a badania Kundu [399] udowodnity takze, ze atomy miedzi dyfundujg gtebiej
w sieci krystaliczne tytanu niz odwrotnie. Dlatego po 0,25 h wygrzewania w tem-
peraturze 900°C warstwy tytanu catkowicie przereagowaty, a warstwy miedzi,
ktére pozostaty, miaty jeszcze grubosé okoto 40 um. Stwierdzono takze, ze war-
stwy miedzi skutecznie zablokowaty dyfuzje tytanu do zelaza, gdyz nie odnoto-
wano obecnosci zadnych faz z uktadu réownowagi Ti-Fe.

Po wydtuzeniu czasu wygrzewania do 0,5 h warstwy czystej miedzi zniknety
catkowicie (rys. 95).
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Rys. 95. Mikrostruktura obszaru reakcji w warstwie faz miedzymetalicznych
uformowana po 0,5 h wygrzewania w temperaturze 900°C

Znikniecie bariery z miedzi utatwito dyfuzje zelaza do obszaru reakcji oraz ty-
tanu do warstw zelaza i spowodowato pojawienie sie faz z potréjnego uktadu
réwnowagi Ti-Cu-Fe (rys. 18). Po 2 h wygrzewania w temperaturze 900°C stwier-
dzono, ze warstwy faz miedzymetalicznych uformowalty sie na drodze przemian
zachodzacych w stanie statym (rys. 96).

Rys. 96. Mikrostruktura obszaru reakcji w warstwie faz miedzymetalicznych
uformowana po 2 h wygrzewania w temperaturze 900°C

Badania z uzyciem mikroanalizatora rentgenowskiego wykazaty, ze od strony
zelaza wystepowaly cienkie warstwy fazy TiFe, zawierajace 0,2% at. Cu. Pod nimi
wystepowaty dosy¢ grube warstwy fazy zawierajacej 49,6% at. Ti, 30,1% at.
Fe oraz 20,3% at. Cu. Wykorzystujac trojkat sktadu sporzadzony przez van Beeka
(rys. 18), stwierdzono, ze jest to faza TiFe (rys. 97).
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Rys. 97. Wynik punktowej mikroanalizy rentgenowskiej fazy TiFe zawierajqcej miedz

Tak duza zawartos¢ miedzi w tej fazie moze dziwi¢, lecz zgodnie z wynikami prac
van Beeka [376] w TiFe moze rozpuscic sie az do 38% at. miedzi.

Srodkowe obszary warstw faz miedzymetalicznych sktadaty sie z mieszaniny
wielu réznych faz. Osnowe stanowity fazy: TiCu, Ti;Cu, oraz TiCu, (zawierajace do
okoto 0,1% at. Fe), natomiast owalne czastki widoczne na rysunku 96 skfadaty sie
z fazy Ti,Cu zwierajacej do okoto 0,4% at. Fe. Badania dyfraktometryczne po-
twierdzity obecnos¢ tych faz (rys. 98).
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Rys. 98. Dyfraktogram kompozytu zelazo-fazy miedzymetaliczne wygrzewanego
w temperaturze 900°C przez 2 h

W rezultacie zastosowanego procesu wytwarzania oraz po doswiadczalnym
dobraniu odpowiednich parametréw (temperatury 900°C i czasu 2 h) powstawat
finalny produkt bedacy kompozytem, ktéry skfadat sie z warstw zelaza i warstw
wielofazowego stopu tréjsktadnikowego (rys. 99).
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Rys. 99. Wielowarstwowa struktura kompozytu wytworzonego z folii Fe, Cu
oraz Ti uzyskanego po 2 h wygrzewania w temperaturze 900°C

5.3.10. Whasciwosci mechaniczne kompozytow warstwowych o osnowie
zelaza z fazami miedzymetalicznymi

Badania wtasciwosci mechanicznych kompozytéw rozpoczeto od pomiaréw
twardosci faz i ich mieszanin. W tabeli 47 przedstawiono uzyskane wyniki.

Tabela 47. Wyniki pomiardéw twardosci faz oraz mieszaniny wystepujqcych w kompozytach
zelazo-fazy miedzymetaliczne

Faza Twardos¢ HVO,1
TiFe 681
Mieszanina faz: TiCu, TiCu, TisCus oraz TiCus 520+572
Zelazo 154

Wyniki badan pozwolity na stwierdzenie, Zze warstwy faz miedzymetalicznych
sg okoto 4 razy twardsze od warstw zelaza. Najtwardsze byty warstwy fazy TiFe
wystepujace pomiedzy warstwami zelaza i wielofazowag mieszaning. Réznice
w pomiarach twardosci mieszaniny wynikaty z jej niejednorodnosci struktural-
nej, co zarazem uniemozliwiato selektywne pomiary twardosci poszczegdlnych
faz wchodzacych w jej sktad.

Préby rozciagania kompozytéw przeprowadzano, uzywajac probek przygo-
towanych do analizy mechanizméw deformacji. Dlatego ich zewnetrzne po-
wierzchnie byly wypolerowane i trawione. Na rysunku 100 przedstawiono przy-
kladowa krzywa rozciggania kompozytu zelazo-fazy miedzymetaliczne.
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Rys. 100. Krzywa rozciggania kompozytu warstwowego zelazo-fazy miedzymetaliczne

Krzywe rozciggania miaty zabkowany ksztatt w zakresie powyzej granicy pla-
stycznosci. Byto to spowodowane powstawaniem peknig¢, ktdrym towarzyszyty
gtosne efekty dzwiekowe styszalne podczas testu. Podczas analizy mechani-
zmow deformacji, rozciggane prébki obcigzano i odcigzano kilkakrotnie oraz
poddawano obserwacjom mikroskopowym po kazdym etapie odksztatcania
plastycznego. W poczatkowym etapie zauwazono, ze na powierzchniach ziaren
zelaza pojawiaty sie pasma poslizgu bez zadnych widocznych zmian w war-
stwach faz miedzymetalicznych. W kolejnym etapie stwierdzono pojawienie sie
niewielkich peknie¢ w warstwach kruchych faz TiFe, oraz TiFe pomiedzy war-
stwami zelaza i wielofazowa mieszaning. Poniewaz fazy uktadu Ti-Cu charaktery-
ZUja sie wyzsza plastycznoscig od faz z innych uktadéw [223-231, 400], mieszani-
na faz Ti>Cu, TiCu, TisCu4 oraz TiCu, byfa w stanie zablokowa¢ w pewnym zakre-
sie propagacje poprzecznych pekniec (rys. 101).

zatrzymane pekniecie|

A

Rys. 101. Mikropekniecie zatrzymane na granicy TiFe/mieszanina faz
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Stwierdzono, ze warstwy sktadajgce sie z mieszaniny faz nie sa w stanie efek-
tywnie odksztatcac sie plastycznie w zbyt duzym zakresie. Dlatego powstawanie

poprzecznych peknie¢ w tych warstwach byto charakterystyczng cecha dalszego
odksztatcania kompozytu (rys. 102).

zatrzymane peknigcia

pasma poslizgu

Rys. 102. Poprzeczne pekniecie warstwy faz miedzymetalicznych

Wraz z permanentnym przyrostem ilosci poprzecznych peknie¢ w warstwach
faz miedzymetalicznych, warstwy zelaza przejmowaty cate zewnetrzne obcigzenie.
Poniewaz nie nastepowato rozwarstwianie kompozytéw, swobodne odksztatcanie
warstw metalu byto blokowane przez pofgczone z nimi warstwy faz miedzymeta-
licznych. Dlatego deformacja plastyczna warstw zelaza byta ograniczona tylko do
mikroobszaréw pomiedzy peknieciami w sgsiadujacych warstwach faz miedzyme-
talicznych, a to z kolei wymuszato odksztatcanie w pasmach scinania (rys. 103).

Rys. 103. Deformacja warstwy Zelaza w pasmach scinania pomiedzy peknieciami

Umocnienie odksztatceniowe widoczne na krzywej rozciggania (rys. 100) byto
spowodowane odksztatceniem plastycznym warstw zelaza. Takie zachowanie
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jest charakterystyczne dla kompozytéw sktadajacych sie z warstw kruchych oraz
plastycznych, co zostato takze potwierdzone w przypadku kompozytéw oma-
wianych w poprzednich rozdziatach. Poniewaz pekniecia dziataty jak karby,
w konsekwencji silnego lokalnego odksztatcenia zelaza dochodzito do zrywania
jego warstw, konczacego sie rozdzieleniem probek kompozytow. W tabeli 48
przedstawiono wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych o osnowie
zelaza z fazami miedzymetalicznymi.

Tabela 48. Wtasciwosci mechaniczne kompozytéw warstwowych o osnowie zelaza z fazami
miedzymetalicznymi wyznaczone w prébach rozciggania, zginania i udarnosci

Préba rozciggania Préba zginania Préba udarnosci
- R Wytrzymatos¢ na zginanie, MPa Udarnos¢, J/cm?
Mf’; MP’a A % Prostopadle do | Réwnolegle do | Prostopadle do | Réwnolegle do
warstw warstw warstw warstw
187 280 49 173 215 82 28

Warstwowe kompozyty o osnowie Zelaza charakteryzowaty sie okoto 8-krotnie
mniejszym wydtuzeniem niz czyste zelazo, ale zarazem wyzsza granicg plastycz-
nosci oraz wyzsza wytrzymatoscig na rozcigganie.

Na rysunku 104 pokazano przyktadowe krzywe w ukfadzie obcigzenie-
przemieszczenie uzyskane podczas zginania réwnolegtego i prostopadtego do
warstw kompozytu.
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Rys. 104. Krzywe uzyskane w prébach zginania tréjpunktowego w dwdch prostopadtych
kierunkach dla prébek z kompozytéw zelazo-fazy miedzymetaliczne
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Krzywe zginania dla prébek, uzyskane podczas obcigzania prostopadtego do
warstw, zawieraty po kilka gwattownych spadkéw obciagzenia, ktére byly zwigza-
ne z pekaniem kolejnych warstw faz miedzymetalicznych oraz zakresy, w ktérych
nastepowato plastyczne odksztatcanie sie warstw Zzelaza. Poprzeczne pekniecia
powstajace w warstwach faz wytwarzaty znaczng koncentracje naprezen w ob-
szarach wystepowania kruchej fazy TiFe. Powodowato to powstawanie rozle-
gtych delaminacji wzdtuz warstw TiFe (rys. 105).

Rys. 105. Pekniecia w warstwach faz oraz delaminacja wzdtuz warstwy TiFe w kompozycie
powstata podczas préby zginania tréjpunktowego prostopadtego do warstw

Rezultatem takiego mechanizmu deformacji byta relatywnie niska wytrzyma-
tos¢ na zginanie kompozytow obcigzanych prostopadle do warstw (tab. 48).
Krzywe zginania dla probek uzyskane podczas obcigzania réwnolegtego do
warstw wzrastaly az do osiggniecia maksymalnej sity, w ktorym to punkcie byto
inicjowane gtéwne pekniecie i nastepowat skokowy spadek obcigzenia. Z analizy
wynikato, ze powstate pekniecie przebiegato przez wszystkie warstwy jednocze-
$nie, powodujac rozdzielenie probek, ktére wykazywaty ograniczone odksztat-
cenie plastyczne. Podczas obcigzania réwnolegtego do warstw nie zauwazono
wystepowania peknie¢ wzdtuz warstw fazy TiFe.

Proby udarnosci potwierdzity obserwacje dokonane podczas préb zginania,
co dowodzito, ze takie same mechanizmy zachodzity podczas odksztatcania
z duza i mafa predkoscig. Kompozyty testowane prostopadle do warstw miaty
przeszto trzykrotnie wyzsza udarno$¢ niz analogicznie badane réwnolegle do
warstw (tab. 48). Za tak duza réznice odpowiedzialny byt mechanizm predela-
minacji wystepujacy podczas odksztatcania prostopadtego do warstw. Polegat
on na powstawaniu delaminacji wzdtuz warstw fazy TiFe przed dotarciem do
nich poprzecznych peknie¢. Skutkowato to uwolnieniem warstw zelaza, ktére
mogly sie odksztatca¢ plastycznie, redukowato naprezenia zwigzane z peknie-
ciami i utrudniato ich propagacje do nastepnych warstw. Dlatego udarnos¢
kompozytéw zelazo-fazy miedzymetaliczne w kierunku prostopadtym do
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warstw byfa wyzsza od udarnosci wiekszosci stali, ale zarazem okoto trzykrotnie
mniejsza od udarnosci czystego zelaza.

5.3.11. Omowienie wynikéw badan kompozytéw o osnowie zelaza

Podjeto probe wytworzenia kompozytéw o osnowie zelaza z wykorzystaniem
miedzi, ktéra fatwo taczy sie z nim na drodze dyfuzji, ale zarazem nie tworzy zad-
nych faz miedzymetalicznych. Dlatego aby powstaty wzmacniajace fazy musi zo-
sta¢ w tym przypadku zastosowany trzeci reagent. Wybor padt na tytan, ktéry jak
wykazano we wczesniejszych rozdziatach reaguje szybko z miedzia. W konse-
kwencji reakgji zachodzacych pomiedzy blaszkami zelaza oraz miedzianymi i tyta-
nowymi foliami w temperaturze 900°C, powstajg kompozyty. Po 0,25 h reakg;ji
warstwy tytanu przereagowuja catkowicie, pozostawiajac cienkie (ok. 40 um) war-
stwy miedzi. Charakterystyczng cecha powstatej struktury sg obszary eutektyki
TiCu, + TisCu4 jednoznacznie swiadczace o przejsciu strefy reakcji w stan potptynny
oraz wystepowanie faz tylko z uktadu réwnowagi Ti-Cu. Po wydtuzeniu czasu wy-
grzewania do 0,5 h warstwy czystej miedzi znikajg catkowicie, co ufatwia dyfuzje
zelaza do obszaru reakgji oraz tytanu do warstw zelaza i powoduje pojawienie sie
faz z potréjnego uktadu rownowagi Ti-Cu-Fe. Po 2 h wygrzewania w temperaturze
900°C warstwy faz miedzymetalicznych formuja sie ostatecznie na drodze prze-
mian zachodzacych w stanie statlym. Od strony Zzelaza wystepuja warstwy faz TiFe,
oraz TiFe (zawierajgce dodatkowo miedz), a srodkowe obszary skfadajg sie z mie-
szaniny wielu réznych faz (TiCu,, TiCu, TisCus oraz Ti-Cu zawierajacych dodatkowo
zelazo). W rezultacie zastosowanego procesu wytwarzania powstaje kompozyt,
ktory sktada sie z warstw zelaza i warstw wielofazowego stopu tréjsktadnikowego.
Twardos¢ wielofazowych warstw jest okoto 4 razy wyzsza od warstw zelaza. Kom-
pozyty o osnowie zelaza charakteryzuja sie okoto 8-krotnie mniejszym wydtuze-
niem niz czyste zelazo, ale zarazem wyzszg granica plastycznosci oraz wyzsza wy-
trzymatoscig na rozcigganie. Zauwazono, ze podczas deformacji plastycznej pod-
czas rozciggania, mieszanina faz Ti,Cu, TiCu, Ti;Cu4 oraz TiCu, jest w stanie zablo-
kowa¢ w pewnym zakresie propagacje poprzecznych peknie¢ powstajacych
w kruchych warstwach TiFe, oraz TiFe. O znacznej kruchosci tych faz $wiadcza
takze wyniki préb zginania oraz udarnosci w kierunku prostopadtym do warstw,
podczas ktérych powstaja rozlegte delaminacje wzdtuz warstw TiFe.

5.4. Potencjalne mozliwosci aplikacji kompozytow warstwowych
o osnowie tytanu, niklu lub zelaza z fazami miedzymetalicznymi

Kompozyty warstwowe o osnowie tytanu, a szczegoélnie z fazami aluminiowo-
tytanowymi moga by¢ implementowane w konstrukcjach lekkich, np. rakieto-
wych lub lotniczych, poniewaz charakteryzuja sie nizsza gestoscia od czystego
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tytanu. S one zarazem wytrzymate na dziatanie obcigzen statycznych, jak i po
odpowiednim uformowaniu moga by¢ odporne na dziatanie naprezen dyna-
micznych, osiggajac udarnos¢ wyzsza od monolitycznego tytanu. Dlatego moga
by¢ takze uzywane jako bariery przeciwwybuchowe lub materiaty kuloodporne
[93, 124, 159]. Kompozyty o osnowie tytanu z fazami miedziowo-tytanowymi
charakteryzuja sie znacznie wyzszg wytrzymatoscia, poréwnywalng nawet do
wytrzymatosci stali konstrukcyjnych. Charakteryzuja sie one wieksza gestoscia
od tytanu, ale zarazem mniejsza od stali. Prawdopodobnie moga znalez¢ zasto-
sowanie jako ttumiki drgan [4, 94]. Kompozyty warstwowe o osnowie niklu
z fazami aluminiowo-niklowymi sa materiatami, ktore charakteryzujg sie bardzo
duzym wzrostem wilasciwosci wytrzymatosciowych w poréwnaniu do czystego
niklu. Z powodzeniem mogga one pracowac¢ w wysokiej temperaturze i dlatego
sg alternatywa dla drogich superstopdéw [142, 179, 191]. Szczegblnie kompozyty
zawierajace faze NisAl moga znalez¢é zastosowanie jako materiaty zaroodporne
i zZarowytrzymate. Materiaty takie w temperaturze pokojowej zachowuja sie jak
plastyczne stopy, natomiast w temperaturze podwyzszonej zwiekszaja sie ich
wiasciwosci wytrzymatosciowe, a spadajg wihasciwosci plastyczne. Kompozyty
warstwowe o osnowie stosunkowo taniego zelaza s3 materiatami, ktére moga
by¢ atrakcyjne z powoddéw ekonomicznych. Jednak w praktycznych aplikacjach
czesciej sa spotykane kompozyty, w ktorych stosowana jest stal (np. konstruk-
cyjna lub nierdzewna). Materiaty takie charakteryzuja sie wiekszg sztywnoscia
i wytrzymatoscia od materiatdw monolitycznych, natomiast ich warstwy ze-
wnetrzne zachowuja wiasciwosci charakterystyczne dla materiatéw wyjscio-
wych. Czyni je to materialami przysztosci, ktére moga znalez¢ zastosowanie
w przemysle energetycznym, chemicznym, petrochemicznym, okretowym oraz
spozywczym [138].

Aplikacja wynikéw badan wigzataby sie takze z koniecznoscig wytwarzania
duzych arkuszy kompozytéw warstwowych typu metal-fazy miedzymetaliczne.
Bytoby to bardzo trudne metoda jaka byta zastosowana w badaniach laborato-
ryjnych ze wzgledu na konieczno$¢ wywierania nacisku w warunkach wysokiej
prézni i dos¢ wysokiej temperatury. Stosowane sa jednak alternatywne metody,
w ktérych nie jest konieczne wygrzewanie w piecu prézniowym, np.: zgrzewanie
folii pod naciskiem w efekcie nagrzewania oporowego [93, 157] lub wytwarzanie
elastycznych form z zespawanych blach stalowych, pomiedzy ktérymi sa
umieszczane pakiety folii i po wypompowaniu powietrza oraz zaspawaniu uzy-
skiwana jest statyczna préznia [259]. Zastosowanie powyzszych metod znacznie
uproscitoby proces wytwarzania kompozytéw warstwowych i obnizyto koszty.
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Inspiracjg do przeprowadzenia badan eksperymentalnych, dotyczacych moz-
liwosci ksztattowania wihasciwosci mechanicznych warstwowych materiatéw
kompozytowych o osnowie metalowej, byto studium literaturowe, uwzglednia-
jace stosowanie tego typu materiatéw w budowie i eksploatacji maszyn.

W Swietle analizy literaturowej wydaje sie uzasadnione, ze zamiast ceramiki
lub polimeréw w kompozytach warstwowych o osnowie metalowej warto sto-
sowac wybrane fazy miedzymetaliczne. Jednak pomimo znacznej ilosci publika-
¢ji naukowych, dotyczacych wytwarzania kompozytéw warstwowych o osnowie
metalowej z fazami miedzymetalicznymi, brak jest publikacji uwzgledniajacych
kompleksowg analize mozliwosci ksztattowania struktury tego rodzaju kompo-
zytdéw poprzez wygrzewanie w temperaturze nizszej od temperatury inicjacji
reakcji SHS miedzy foliami metali, sterowania czasem wygrzewania lub odpo-
wiedniego chiodzenia po zakonczeniu reakcji syntezy. Analiza ta powinna doty-
czy¢ réwniez uktadéw rownowagi faz, wtasciwosci poszczegdlnych faz miedzy-
metalicznych w nich wystepujacych oraz przemian fazowych zachodzacych
w czasie formowania kompozytéw, poczynajac od nagrzewania, poprzez wy-
grzewanie dyfuzyjne, synteze faz miedzymetalicznych i etap chtodzenia.

Z tego tez wzgledu autor podjat sie tej analizy, wybierajac cztery uktady réw-
nowagi: Ti-Cu, Ti-Cu-Fe, Ti-Al oraz Ni-Al, na bazie ktérych wytwarzano kompozyty
o osnowie tytanu, niklu lub zelaza z fazami miedzymetalicznymi. Dobér metali
osnowy miat na celu uzyskanie kompozytéw o matej gestosci (z osnowa tytano-
wa), zarowytrzymatych (z osnowa niklowg) oraz relatywnie tanich (z osnowg zela-
zng). Zarazem wszystkie te kompozyty musiaty charakteryzowac sie wysokimi wia-
$ciwosciami mechanicznymi, a szczegdlnie wysoka wytrzymatoscia na rozcigganie,
duza udarnosciag oraz wysoka twardoscig warstw faz miedzymetalicznych.

Wyniki badan pozwolity na sformutowanie wnioskéw majacych charakter po-
znawczy i uzytkowy.

1. W zaleznosci od warunkéw przebiegu reakgji syntezy faz miedzymetalicz-
nych, mozna sterowac strukturg wytwarzanych kompozytéw poprzez re-
gulowanie czasem wygrzewania w odpowiedniej temperaturze albo po-
przez odpowiednie chtodzenie po zakofAczeniu reakgji syntezy. Jesli reak-
Cje przebiegajg w stanie statym, tak jak podczas formowania kompozytéw
Ni-(Ni,Al; + NiAl;) w temperaturze 620°C, przyrost grubosci warstw faz
miedzymetalicznych, a co za tym idzie strukture kompozytéw, mozna re-
gulowac tylko czasem wygrzewania. Jesli reakcje przebiegajg z udziatem
fazy cieklej, to aby sterowac strukturg kompozytéw nie mozna dopuscic¢
do inicjacji reakcji SHS w catej objetosci reagujacych metali. Dogrzanie
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substratéw, tak jak w przypadku kompozytéw Ti-Al;Ti oraz Ti-(AlsTi + Al),
do temperatury nizszej od topnienia aluminium sprawia, ze ciecz pojawia
sie lokalnie i reakcja nie zachodzi gwattownie. Pozwala to na przerwanie
reakcji i pozostawienie warstewek nieprzereagowanego aluminium.
W przypadku zachodzenia reakcji o niewielkich entalpiach tworzenia faz,
tak jak podczas formowania kompozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne
miedziowo-tytanowe, mozna sterowac strukturg kompozytéw poprzez
wydtuzanie lub skracanie czasu ekspozycji reagentéw w odpowiednio do-
branej temperaturze oraz stosujac przyspieszone chtodzenie, co w konse-
kwencji prowadzi do powstawania struktury nierownowagowej oraz faz
metastabilnych. W niektérych przypadkach, tak jak podczas wytwarzania
kompozytéw Ni-(NisAl + NiAl) oraz Fe-fazy miedzymetaliczne potréjnego
ukfadu Ti-Cu-Fe, aby uzyskac¢ pozadang strukture konieczne jest takie do-
branie temperatury i czasu wygrzewania, aby po przebiegu reakcji z udzia-
tem fazy ciektej mogly jeszcze zajs¢ przemiany w stanie statym.

. Znaczny wplyw na wiasciwosci mechaniczne kompozytéw uzyskiwanych

z zastosowaniem aluminium ma obecnos¢ warstewek Al,Os, ktére znajdo-
waly sie na powierzchni filii aluminiowych, a ktére sg przemieszczane przez
wzrastajgce warstwy faz miedzymetalicznych do srodka nowo powstatych
warstw. Nagromadzenie czastek Al,O; powoduje powstawanie wzdtuznych
pekniec i rozwarstwien w czasie odksztatcania, co wptywa na obnizenie wta-
$ciwosci mechanicznych kompozytéw Ni-NiAl; oraz Ti-Al;Ti. Wystepowanie
fazy ciektej podczas kolejnych etapéw formowania kompozytéw Ni-(NizAl +
NiAl) sprawia, ze ciggte warstewki Al,O; rozpadajg sie pod wptywem naprezen
powierzchniowych na drobne wtracenia wystepujace rownomiernie w catej
objetosci warstwy faz. Takie rownomiernie rozmieszczone wtracenia nie
wplywajg juz znaczaco na wiasciwosci wytrzymatosciowe kompozytow.
Poréwnujac ze soba kompozyty o osnowie tytanu z fazami miedzymeta-
licznymi miedziowo-tytanowymi oraz aluminiowo-tytanowymi, mozna
stwierdzi¢, ze pierwsze z nich charakteryzujg sie wieksza wytrzymatoscia.
Jednak kompozyty z fazami aluminiowo-tytanowymi charakteryzuja sie
lepszym stosunkiem wytrzymatosci do gestosci oraz wiekszg udarnoscia.

Porownujac kompozyty o osnowie niklu z fazami Ni,Als + NiAl; oraz NisAl +
NiAl, mozna stwierdzi¢, ze duzo lepszymi wiasciwosciami mechanicznymi
zarbwno w temperaturze otoczenia, jak i podwyzszonej charakteryzuja sie
kompozyty, w ktérych wystepuje faza Ni;Al. Zwigzane jest to z koherencja
tej uporzadkowanej fazy z niklowg osnowa. Dlatego kompozyty Ni-(NisAl
+ NiAl) zachowuja sie bardziej jak stopy niz jak kompozyty warstwowe,
wykazujac znaczne umocnienie odksztatceniowe oraz duze wydtuzenie.

Podczas deformacji plastycznej kompozytow Fe-fazy miedzymetaliczne,
mieszanina faz Ti,Cu, TiCu, TisCus oraz TiCus jest w stanie zablokowad
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w pewnym zakresie propagacje poprzecznych peknie¢ powstajacych
w kruchych warstwach TiFe, oraz TiFe.

Teze naukowa pracy udowodniono, wykazujac, ze mozliwe jest ksztattowanie
w szerokim zakresie struktury i wkasciwosci mechanicznych warstwowych materia-
téw kompozytowych sktadajacych sie z metali oraz faz miedzymetalicznych uzy-
skiwanych na drodze wysokotemperaturowych reakcji zachodzacych na granicy
pomiedzy tytanem a aluminium, tytanem a miedzig, niklem a aluminium oraz
zelazem, miedzig a tytanem. Dowiedziono rowniez, ze mozliwe jest wyznaczenie
funkcji matematycznych opisujacych zaleznos$¢ wytrzymatosci na rozcigganie oraz
zginanie od grubosci zastosowanych reagentéw, co umozliwia prognozowanie
wilasciwosci mechanicznych uzyskiwanych kompozytéw warstwowych.

Rozwigzano wszystkie zaplanowane zadania szczeg6towe, co pozwolito na
sformutowanie szerokiej charakterystyki badanych kompozytéw warstwowych
oraz w petni wyczerpato zatozony cel pracy.

Innowacyjny charakter monografii wynika z faktu, ze kompozyty tytan-fazy
miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe, opracowane w 2006 roku, i wnikliwie
badane przez kolejne lata s3 pomystem autorskim. Takze teoretyczne koncepcje
na temat mozliwosci ksztattowania struktury i wtasciwosci mechanicznych kom-
pozytéw tytan-fazy miedzymetaliczne miedziowo-tytanowe zostaty przeprowa-
dzone wytacznie przez autora, a badania eksperymentalne potwierdzity stusz-
nos$¢ jego zatozen. W odréznieniu od wiekszosci prac poswieconych kompozy-
tom o osnowie tytanu z fazami miedzymetalicznymi aluminiowo-tytanowymi,
wytwarzano je w temperaturze nizszej od temperatury inicjacji reakcji SHS oraz
w dosy¢ krotkich czasach, co umozliwito pozostawienie warstw nieprzereago-
wanego aluminium. Po raz pierwszy dokonano poréwnania kompozytéw
o osnowie tytanu z fazami miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi oraz
aluminiowo-tytanowymi. Dokonano takze poréwnania kompozytéw o osnowie
niklu z réznymi fazami miedzymetalicznymi z uktadu réwnowagi Ni-Al. Udo-
wodniono, ze w ukfadach réwnowagi, w ktérych nie wystepuja fazy miedzyme-
taliczne - co ma miejsce w ukfadzie zelazo-miedz - mozliwe jest zastosowanie
odpowiednio dobranego trzeciego reagenta (w tym przypadku — tytanu), ktory
zapewnia powstanie pozadanych faz wzmacniajacych.

Wyniki pracy pozwalajg na okreslenie kierunkéw dalszych badan kompozy-
tow warstwowych o osnowie metalowej z fazami miedzymetalicznymi. Pozada-
ne byloby przeanalizowanie mozliwosci ksztattowania struktury i wtasciwosci
mechanicznych kompozytéw warstwowych z innych uktadéw réwnowagi niz
przedstawione w niniejszej pracy. Nalezatoby takze zastosowa¢ do wytwarzania
kompozytéow warstwowych stopy. Materiaty takie mogtyby sie charakteryzowad
bardzo interesujagcymi wtasciwosciami, a dodatkowo mozna by jeszcze modyfi-
kowa¢ ich wiasciwosci mechaniczne stosujgc obrobki cieplne.
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KSZTALTOWANIE WLASCIWOSCI MECHANICZNYCH
KOMPOZYTOW WARSTWOWYCH O OSNOWIE METALOWE)J
ZUDZIALEM FAZ MIEDZYMETALICZNYCH

Streszczenie

W pracy przedstawiono wyniki badan kompozytéw warstwowych o osnowie
tytanu z fazami miedzymetalicznymi miedziowo-tytanowymi i aluminiowo-
tytanowymi, niklu z fazami aluminiowo-niklowymi oraz zelaza z fazami potroj-
nego uktadu réwnowagi Ti-Cu-Fe. Stwierdzono, ze analizy uktadéw réwnowagi
fazowej stopow oraz zapoznanie sie z wtasciwosciami poszczegdlnych faz, po-
zwalajg odpowiednio dobra¢ parametry proceséw wytwarzania kompozytéw,
ktére z kolei maja zasadniczy wptyw na wiasciwosci mechaniczne omawianych
materiatéw. Przesledzono przemiany strukturalne zachodzace w podwyzszonej
temperaturze na styku reagujacych metali oraz przeprowadzono identyfikacje
faz miedzymetalicznych wystepujacych w kompozytach. Przeanalizowano
wptyw sposobu chtodzenia na powstajaca strukture oraz sktad fazowy. Wykona-
no badania wtasciwosci mechanicznych i szczegétowo przesledzono mechani-
zmy niszczenia kompozytéw ze szczegdlnym uwzglednieniem sposobu propa-
gacji pekniec¢. Dowiedziono, ze praktycznie przy kazdym zestawieniu substratéw
mozna uzyskiwa¢ kompozyty warstwowe charakteryzujace sie unikatowymi
wiasciwosciami. Wykazano, ze kompozyty takie moga by¢ wykorzystywane jako
alternatywa dla ogélnodostepnych materiatdéw konstrukcyjnych.



DESIGNING THE MECHANICAL PROPERTIES
OF LAMINATED METAL-INTERMETALLICS
COMPOSITES

Summary

This work summarises and details the research conducted on laminated
titanium-intermetallics, nickel-intermetallics and iron-intermetallics composites.
It was affirmed that profound analysis of phase diagrams permitted the
parameters of processing to be well matched. Investigations were concerned
with the progress of reactions and structural transformations at high
temperature between reacting metals and the formed intermetallic compounds
were identified in the reaction zones. Also the influence of the cooling rate on
the microstructures and formed intermetallic phases was investigated. Tensile
strength, flexural strength and impact toughness measurements were
performed on the materials with different microstructures to establish their
mechanical properties and fracture behaviour. Especially it was looked into the
influence of the microstructure on the propagation of cracks. It was proved that
almost all combinations of metals could be used to produce laminated metal-
intermetallic composites with unique properties. Therefore the laminated
materials could be considered as an alternative to the commonly used structural
materials.



