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1. WPROWADZENIE. ZNACZENIE KSZTALTOWANIA CECH
METALOWEJ OSNOWY KOMPOZYTU

Mozliwosci ingerowania w zainicjowany proces krzepniecia - nastepujacy po wlaniu
ciektego kompozytu do formy - sg ograniczone. Czasy krzepniecia liczone sg od utamkoéw
sekund irzadko siegajg pojedynczych minut. Wyjatek stanowig technologiczne procesy
tworzenia odlewéw kompozytowych in situ o ukierunkowanej strukturze. Tworzenie
kompozytu opiera sie na skutecznym przewidywaniu zachodzacych zjawisk i wasciwym
przygotowaniu elementéw procesu w celu uzyskania pozadanej struktury oraz oczekiwanych
wiasciwosci kompozytowego odlewu.

W materiatach kompozytowych konieczne jest wykorzystanie charakterystycznych cech
zarbwno osnowy, jak i zbrojenia, a takze innych faz wspotobecnych, a pochodzacych
z technologicznego procesu wytwarzania. Przewidywany stan obcigzenia i technologiczne
warunki wytwarzania warunkujg dobor komponentéw przy projektowaniu odlewanej czesci
kompozytowej. Optymalizacja materiatlowa obecnie polega gtownie na doborze
komponentéw i rodzaju faz strefy przejSciowej. Wystepujace w strefie granicznej fazy
przejsciowe sa otoczone osnowg. Konsekwencjg dazenia do optymalizacji witasciwosci
kompozytu jest sterowanie metaliczng mikrostrukturg osnowy w newralgicznej przestrzeni
wokot czastek zbrojenia.

Procesy wytwarzania odlewanego kompozytu, zwigzane z krzepnieciem wielofazowego
uktadu ciekto-statej dyspersji, rozpoczynajg sie w temperaturze wyzszej niz likwidus.
W poréwnaniu do tradycyjnych stopéw odlewniczych, warunki krzepniecia kompozytu réznig
sie m.in. wielokrotnie zwiekszong powierzchnig kontaktu ciektego stopu z dodatkowgq fazg
dyspersyjnego zbrojenia. Zjawiska chemiczne i fizyczne w skali makrouktadu: ,,odlew-
forma-otoczenie” wymagajg rozszerzenia o dodatkowe elementy wiasciwe skali
mikrouktadu: ,,czastki zbrojgce-fazy strefy przejscia z metaliczng osnowg-osnowa
w przestrzeni miedzy czastkami-forma-otoczenie”. Dopiero potaczenie obu ukiadow
tworzy klasyczny krzepngcy ukiad kompozytowy. Uzasadnione wydaje sie zbadanie
czynnikow wplywajacych na proces krzepniecia odlewéw kompozytowych. Uklad
sktadnikéw strukturalnych kompozytu tworzy system ze wzgledu na wiasciwosci
termofizyczne i cechy geometryczne:

1. Przewodnictwo cieplne,

2. Ciepto wiasciwe,

3. Wspotczynnik akumulacji ciepta,

4. Wspbtczynnik wymiany ciepta,

5. Temperatura poczatkowa,

6. Szybkos$¢ odprowadzania ciepta odniesiona do catosci lub fragmentu odlewu, ktéra jest
zwigzana z przyjeta technologia wytwarzania (np. rodzajem materiatu formierskiego),

7. Pojemnosc¢ cieplna formy odniesiona do pojemnosci cieplnej odlewu,

8. Udziat objetosciowy komponentéw,

9. Morfologia powierzchni kontaktu komponentéw identyfikowana z cechami zbrojenia
przy zatozeniu petnego zwilzania zbrojenia przez osnowe,

10. Stopien rozwiniecia powierzchni zewnetrznej odlewu lub fragmentu w stosunku do jego
objetosci oddajacej ciepto i reprezentowanej przez modut krzepniecia.

Strukture kompozytu fizycznie ksztattujg elementy zbrojace i sposéb ich roztozenia w
objetosci, ale takze wielkosci typowe dla osnowy, jak: wielko$¢ dendrytéw, odlegto$¢ miedzy
gateziami dendrytow, odlegtos¢ miedzyptytkowa w eutektykach oraz liczba, wielko$é¢ i postac
wad, np. porowato$ci gazowej i skurczowej. W osnowie mozna sterowa¢ wielkosciami
opisujacymi cechy uzytkowe odlewu kompozytowego, takimi jak: predkos$¢ przyrastania
warstwy zakrzeptej, czas krzepniecia, gradient temperatury, itp.
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Przyjmuje sie, ze drobnoziarnista struktura krysztatdw rédwnoosiowych osnowy
kompozytu jest tg najbardziej pozadang - bezpieczng ze wzgledu na stan obcigzen
eksploatacyjnych.  Sensem tworzenia poszczeg6lnych elementéw z  materiatdw
kompozytowych jest m.in. przypisanie poszczegélnym elementom odpowiednich dla nich
standw obcigzenia. Strefa przejsciowa, pomimo swego lokalnego charakteru, swymi
parametrami mechanicznymi bezposrednio wyznacza jako$¢ kompozytu jako catosci. Czastki
zbrojace, roéznigce sie wzgledem osnowy witasnos$ciami wytrzymatoSciowymi i sprezystymi,
stanowiag objetoSciowe przeszkody dla ruchu dyslokacji i powodujg wydatny wzrost
krytycznego naprezenia uplastyczniajgcego, poslizgu i granicy plastycznosci. W poréwnaniu
do tradycyjnych stopéw, materiaty umacniane posiadajg zmniejszong podatno$¢ na
odksztatcenie plastyczne.

Pelne sprzezenie ptaszczyzn sieciowych, z ktérego wynika koherencja granicy kontaktu,
nastepuje przy izomorficznosci komponentéw. Jest to jednak przypadek rzadki, a na og6t
przewazajg réznice parametrow sieci miedzy komponentami. W dyspersyjnych kompozytach
in situ w miare wzrostu fazy zbrojacej (3D, 2D lub ID) wzrastajg takze naprezenia w strefie
granicznej, osiggajac warto$¢ krytyczng, przy ktdérej nastepuje utrata sprzezenia ptaszczyzn
sieciowych komponentow i powstanie dyslokacji wynikajagcej z niedopasowania. Skutkiem
jest woéwczas relaksacja naprezen i przeksztatcanie granic z koherentnych w quasi-
koherentne. Newralgiczno$¢ strefy przejscia w kompozytach ex situ objawia sie rowniez
w tym aspekcie tworzenia kompozytu. Gdy sieci komponentéw nie sg izomorficzne, to
zerwanie  koherencji  nastepuje w  miejscu  najwiekszych  roéznic  odlegtosci
miedzyptaszczyznowych, czyli na granicy faz. Fazy zbrojace czy tez fazy strefy przejscia
rosng najszybciej w kierunkach najlepszej zgodnosci odlegto$ci miedzyatomowych z osnowa.
Taki stan nie sprzyja uzyskiwaniu maksymalnego efektu umocnienia i ogranicza ponadto
odksztatcalno$é plastyczng.

W dyspersyjnych kompozytach ex situ, ale takze in situ wprowadzane czgstki posiadajg
losowg orientacje przestrzenng i tylko niektére ich powierzchnie potencjalnie moga tworzyé
koherentne granice miedzyfazowe - pod warunkiem wasciwego doboru faz zbrojacych i/lub
faz strefy przejscia. Z punktu widzenia tworzenia odlewow kompozytowych znaczenie ich
pierwotnej struktury jest oczywiste. Maksimum efektow jest mozliwe po przeprowadzeniu
obrébki cieplnej lub plastycznej. Jest wowczas mozliwe osiggniecie nawet nadplastycznych
wilasciwosci stopow zbrojonych dyspersyjnie. Struktura drobnoziarnista jest pozadana
w pierwszym rzedzie w otoczeniu czastek, a nastepnie w pozostatej przestrzeni
miedzyczasteczkowej. W pracach, dotyczacych zarowytrzymatych dyspersyjnie umacnianych
kompozytdw, wymienia sie niezbedne ilosci czastek zbrojenia na poziomie 2,5K3 %, przy
wielkos$ci: 0,01-H),1 [xm przy $rednich odlegtosciach miedzy nimi rzedu 0,1 [im [1-5-7]. Przy
minimalizacji wielko$ci zbrojenia rzeczywiste odlegto$ci miedzy czasteczkami zbrojgcymi
takze malejg zatem przy niewielkim udziale objetoSciowym stopien jego dyspersji jest
wysoki, stwarzajac mozliwosci plastycznej i cieplnej obrébki odlewu o zatozonej postaci
geometrycznej wraz z wymaganymi naddatkami. Wéwczas newralgiczna strefa plastycznej
osnowy rozcigga sie na calg przestrzen osnowy kompozytu.

Stan strukturalny dyspersyjnych kompozytéw ex situ oraz in situ szczegdlnie silnie
wptywa na ich wiasciwosci mechaniczne w wysokich temperaturach, tj. 0,8Tlop. Takze
w takich materiatach  pierwszorzednego znaczenia nabierajg procesy krystalizacji
i krzepniecia.

Fazy strefy przejscia moga siega¢ w przestrzenie komponentéw. CzesSciej osnowa,
bedaca w stanie cieklym, stanowi obszar lokalizacji produktow reakcji miedzy
komponentami. Procesy krzepniecia i krystalizacji osnowy ulegajg rozszerzeniu sie na
dodatkowo krystalizujgce fazy. Wplyw faz strefy przejScia charakteryzowany jest ich
strukturg i negatywnym wpltywem jej defektow oraz minimalnymi wiasciwosciami
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mechanicznymi. Przyjmuje sie, ze stabe wigzanie w strefie przejscia jest wskazane dla
poprawy odpornosci na kruche pekanie osnowy - w efekcie ro$nie plastyczno$¢ osnowy [3,4].
Energia pekania jest S$cisle zwigzana z mikrostrukturg strefy przejscia [6]. Pekniecia
zmeczeniowe komérek dendrytycznych odlewanego kompozytu Al-SiCp maja swoje zrodto
w strefie przejScia czastek zbrojacych, skad nastepuje propagacja nieciggtosci kierunku
osnowy [7]. RoOznice w rozszerzalnosci cieplnej generuja duze naprezenia [8, 9].
W podobnych sytuacjach lokalny stan naprezen jest identyfikowany metodami dyfrakcji
zbieznej wigzki elektronéw [9]. Metoda ta pozwala bada¢ state sieciowe w obszarach
pojedynczych nanometréw. W opracowaniu [10] stwierdzono stosunkowo duzg gesto$é
dyslokacji w aluminiowej osnowie, w otoczeniu czastek TiB2 w poréwnaniu do ziaren
osnowy. Wiekszg liczbe dyslokacji obserwowano w poblizu granicy osnowa-czastka.
Ponadto, nie stwierdzono istnienia zadnych wspotzaleznosci krystalograficznych osnowy
i czastek TiB2 Analiza wykazata jedynie pojedyncze przypadki wystepowania koherencji
miedzy komponentami. Obecno$¢ pojedynczych dyslokacji na granicy kwalifikuje jg jako
semikoherentna.

Znaczne zréznicowanie wiasciwosci skiadnikow kompozytu wymaga precyzyjnego
ksztattowania struktury osnowy w poblizu granic miedzyfazowych.

Prezentowane opracowanie jest préba znalezienia analogii i opisu ksztattowania cech
odlewanego kompozytu przez sterowanie kinetyka krzepniecia osnowy w bezposrednim
otoczeniu czastek zbrojacych. Przedmiotem badan sa dwie grupy czynnikéw: wiasciwosci
termofizyczne skiadnikdéw strukturalnych oraz cechy geometryczne zbrojenia, ktore - jak
zatozono - istotnie wptywajg na kinetyke ruchu ciepta.



2. ANALIZA AKTUALNEGO STANU WIEDZY

2.1. Zwigzek morfologii zbrojenia ze zjawiskami powierzchniowymi

Wielko$¢ elementéw zbrojacych w kompozytach odlewanych miesci sie w zakresie nm
i siega dziesigtek i setek jum. Technologie wytwarzania kompozytéw obejmujg rdzne,
nachodzace na siebie zakresy wielkosci czastek. Wynika to z réznorodnosci potrzeb
kompozytowych skojarzeA. Bardziej zréznicowane technologicznie sg techniki oparte na
wytwarzaniu kompozytow z objetosci, z metalicznej osnowy - kompozyty in situ.
Uzyskiwane wielkoSci czastek nalezg do dolnego zakresu podanych wymiaréw. Pomimo
réznic w zjawiskach powierzchniowych w kompozytach in situ i ex situ mozliwo$¢ ich
kontroli i sterowania ma charakter podstawowy. Zwilzanie jest podstawowym procesem
warunkujgcym wytworzenie kompozytu w stanie ciektym. Na ogét stosowane sg techniki
wytwarzania oparte na wykorzystaniu energii powierzchniowej rozdziatu lub inaczej, tagczenia
faz. Gtdwnym aspektem stosowania substancji aktywnych powierzchniowo jest wysoka
zdolno$¢ zwilzania czastek zbrojacych w kompozytach ex situ lub zdolno$é rozwijania
powierzchni reaktywnych w kompozytach in situ tworzonych za pomocg aktywatoréw statych
lub gazowych. Przy stabym zwilzaniu aktywatorem fizyczny mechanizm procesu bedzie tylko
tak dobry, jak doktadne jest zwilzenie aktywatorem.

Przy wytwarzaniu kompozytdw w warunkach bedacych na granicach korzystnych
zjawisk powierzchniowych niebezpieczenstwem jest spontaniczne tworzenie aglomeratow.
Konsekwencjg moze by¢ odrzucenie catosci lub czesci czastek zbrojacych.

Miarg wielkosSci charakteryzujacej skuteczno$¢ analizowanych zjawisk jest warto$é
swobodnej energii wiasciwej, odniesionej do powierzchni rozdziatu faz. Warto$¢ energii jest
tym mniejsza, im wieksza jest reaktywno$¢ aktywujacej substancji. Zjawiska powierzchniowe
towarzyszace procesom technologicznym wytwarzania, bardzo silnie zalezg od czystosci
powierzchni kontaktu. W procesach zarodkowania energie powierzchniowe oraz katy
zwilzania majg olbrzymie znaczenie dla uzyskiwanych potaczen. Z uwagi na wysokga czutosé
zachodzacych zjawisk jako$¢ przygotowania powierzchni powinna by¢ szczegdlnie wysoka.
Typowy uktad koloidalny cechuje sie stopniem rozdrobnienia fazy zbrojacej w cieklej
metalicznej osnowie w zakresie 1-HO0O nm. Wymagany stan rozdrobnienia i rozproszenia
mozna uzyskaé na dwa sposoby:

1. W procesie kondensacji czasteczkowej lub atomowej. Na drodze przejscia od stanu
molekularnego do stanu czastek w zadanym zakresie wielkosci wykorzystuje sie zaréwno
procesy fizyczne, jak i reakcje chemiczne. Otrzymuje sie elementy utworzone przez
wigzania metaliczne, jonowe lub kowalencyjne na drodze oddziatywan chemicznych lub
dzieki sitom miedzyczasteczkowym. Proces ma na celu generowanie sit kohezji;

2. W procesie dyspersji - rozpraszania uktadéw makroskopowych do poziomu wymaganych
wielkosci elementéw. Rozdrabnianie makrouktadéw polega na wykorzystaniu naprezen
Sciskajgcych czesto w potgczeniu z innymi naprezeniami w zaleznosci od udamosci,
plastyczno$ci i sprezystosci rozdrabnianego materiatu w stanie statym. W przypadku
rozpraszanych cieczy dominujgprocesy, w ktérych wystepujg naprezenia rozciggajace lub
rozciggajace i $cinajgce. W obu przypadkach sa to dziatania dekohezyjne.

Nadrzednym celem w procesie tworzenia kompozytu jest uzyskanie sit adhezji miedzy

komponentami, na poziomie wielkosci sit kohezji osnowy. Na wielko$¢ kata zwilzania

wplywa faza gazowa, na ogo6t niepozadana w zadnym z etapdw wytwarzania i eksploatacji
kompozytu. Konieczno$é eliminacji fazy gazowej lub ograniczenia mozliwosci jej tworzenia

sprawia, ze preferowane sa techniki oparte na tworzeniu faz zbrojacych bezposrednio w

ciektej osnowie lub cieklym os$rodku, pozostajgcym w powinowactwie fizycznym badz

chemicznym z przyszig ciektg osnowa kompozytu. Wiaza sie z tym wtorne zjawiska, takie jak
separacja, agregacja i koalescencja czastek.

Powyzsze zaleznosci prowadza do wnioskéw, ze liczba czastek, ktére nie beda
eliminowane z metalicznej kapieli, jest zalezna w sposéb odwrotnie proporcjonalny do ich
tacznej powierzchni oraz do sinusa potowy kata zwilzania. Odlegto$¢ miedzy czastkami moze
by¢ tym mniejsza, im mniejsza jest powierzchnia czastki i mniejszy jest kat zwilzania.
Pewnego komentarza wymaga przyjete zatozenie réwnosci liczby czastek i liczby kropli

Oddziatywania miedzy czasteczkami ciata statego i cieczy mozna przedstawi¢ w postaci

energetycznej, opisujagcej mikrooddziatywania:

A Ndv @-u >

gdzie:
C - stata oddzialywania przyciggajacego van der Waalsa, N —liczba atoméw (jonéw) ciata statego
w jednostce objetosci, dV - element objetosci ciata statego w odlegtosci r od czasteczki (atomu, jonu).

Energie oddzialywania u wyraza przyblizona zaleznos$¢:
u=-Cr'é (2.1.2)

Konieczne jest uwzglednienie wptywu jonéw na strukture metalu, a stad periodycznosci
wiasciwosci. Nalezy takze uwzglednic¢ anizotropie krystalograficzng powierzchni, okreslajaca
m.in. powierzchniowg gestos¢ atomow i elektronéw [11]. Dla powierzchni polikrystalicznych
przyjmuje sie usrednionewartosci ciepta adsorpcji.Przy matychodlegtosciach, oprécz sit
przyciggania, wystepuje oddziatywanie odpychajgce.R6wnanie opisujagceodpychajace
oddziatywanie ma postac:

u=Br‘m (2.1.3)

gdzie:
B i m oznaczaja state charakterystyczne dla danego ukfadu; warto$¢ m jest najczesciej réwna 12,

r - odlegto$¢ miedzy Srodkami atomow lub czasteczek.

Sity odpychania i przyciggania miedzy dwiema czasteczkami wyraza zaleznos¢
Lennarda-Jonesa [12]:

«wW=4-4- (271'4)
r r

Oddziatywanie krotkiego zasiegu wystepuje miedzy czasteczkami oddalonymi od siebie
na odlegto$¢ ponizej / nm. Oddziatywania dalekiego zasiegu majg miejsce przy odlegtosciach
do 100 nm i wiekszych. Miedzy czastkami makroskopowymi wystepujg analogiczne
oddziatywania. Skutkiem ich sg zjawiska koalescencji i flokulacji. Czgstki w agregacie, zwanym
flokulatem, tracq swoje indywidualne wiasciwosci kinetyczne, a flokulat przemieszcza sie w
ciektym osrodku jako wyizolowany twor. W procesie flokulacji, w przeciwiefstwie do
koalescencji, nie zachodzi zmniejszanie powierzchni. Procesy koalescencji i flokulacji sg
zwigzane ze stabilnoScig uktadéw koloidalnych. Uktad dyspersyjny jest stabilny, gdy sity
odpychania sg wieksze od sit przyciggania miedzy czastkami. Wypadkowa energii
oddziatywan jest proporcjonalna do promienia czastki i maleje znacznie wolniej, wraz
z odlegtoscia, niz w przypadku oddziatywania izolowanej pary czasteczek. Jezeli sity
przyciggania miedzy czastkami przewyzszajg sity odpychania, to funkcja wypadkowa energii
potencjalnej wykazuje wyrazne minimum odpowiadajgce stanowi koagulacji. Stan jest
nieodwracalny. Swiadczy to o niestabilnosci uktadu dyspersyjnego. Bariera energetyczna
powoduje, ze w bliskim otoczeniu czgstek sg one odpychane i tworzg stan dyspersji
warunkowo stabilnej. Termodynamicznym stanem réwnowagi jest metastabilny stan czastek,



utrzymujacy sie dzieki dostatecznie wysokiej barierze energetycznej, charakterystycznej dla
stabilnych uktadow dyspersyjnych.

Matematyczny opis energii oddziatywania miedzy czastkami makroskopowymi,
w ktorych uwzgledniony jest ksztatt powierzchni, wielko$¢ czastki i odlegto$¢ miedzy nimi,
podat van der Waals. W przypadku roznych materiatdw czastek, tworzacych koloidalng
dyspersje, energia oddziatywan dyspersyjnych opisywana jest zalezno$cig Hamakera. Stata
Hamakera H zalezy od ksztattu czagstek, wiasciwosci osrodka miedzy czgstkami i sktonnosci
do polaryzacji atoméw powierzchniowych czastki [13]. Zaletg rownania i statej catkowania
Hamakera jest mozliwo$¢ przejscia od wielkosci molekularnych, reprezentowanych stala
Londona, do wielko$ci makroskopowych, korzystajac z napiecia powierzchniowego.

Oddziatywania miedzy czasteczkami zalezg od o$rodka. W poréwnaniu do prozni kazdy
osrodek dyspergujacy zmniejsza energie przyciggania, niekiedy nawet o dwa rzedy wielkosci.
Poza fizycznym charakterem histerezy procesu zwilzania w przypadku oddziatywan
zwigzanych z dyfuzjg chemiczng, proces zwilzania moze skutkowa¢ wytworzeniem lokalnych
nieciggtosci osrodka dyspergujacego, na drodze jednokierunkowego (bez wymiany)
transportu masy. Niebezpieczenstwo takie ma miejsce wowczas, kiedy mozliwosci regulacji
reakcjami zachodzacymi miedzy komponentami sg ograniczone lub mechanizm zjawisk
zwilzania nie jest rozpoznany w wystarczajgcym stopniu. Sytuacja taka dotyczy zaréwno
kompozytow ex situ, jak i in situ, gdzie w celu uzyskania poprawnego pofaczenia
komponentéw stan zachodzacych reakcji fizykochemicznych zwigzany jest z lokalnym
ubytkiem objetosci. W potagczeniu z efektami przemiany fazowej ciato state - ciecz prowadzi
to do lokalnej porowatos$ci. Procesy dyfuzji, zachodzace w calym zakresie temperatur
tworzenia ieksploatacji kompozytu, moga powodowa¢ zmiany stezenia i tworzenie
roztworow. Procesy te charakteryzujg sie znaczng intensywnos$cia w temperaturach
krzepniecia i powyzej nich, sg takze funkcjg czasu [14]. Lokalne zmiany gestosci, twardosci
i przewodnictwa elektrycznego i in. sg skutkiem réznic w szybkosci dyfuzji sktadnikéw
uktadu - tzw. efektu Kirkendalla [15719]. Zjawisko wystepuje nie tylko w przypadku
mechanizmu wakansowego, ale takze w ukfadach, gdzie wedréwka atoméw nastepuje po
granicach ziaren [19]. W przypadkach, kiedy droga dyfuzji jest znacznie wieksza niz
odlegtosci miedzy ujsciami wakansow [2CM-23], iloSciowgq ocene efektéw dyfuzyjnych nalezy
okresla¢ ze wzoréw Darkena [24, 25]. Efektowi Kirkendalla moze towarzyszy¢ efekt
Frenkela, objawiajacy sie porowatoscig po tej stronie uktadu, z ktoérej w jednostce czasu
odprowadzone jest wiecej masy niz jest do niej doprowadzone. Zwiekszony ruch jondw
jednego z pierwiastkdw jest rownowazony przeciwnie skierowanym ruchem pustych weztow,
ktére tgczac sie tworzag pory czesto w ksztatcie regularnym kul lub oktaedréw. Procesy
dyfuzyjne na granicy kontaktu prowadzg do tworzenia zwigzkéw chemicznych lub faz
miedzymetalicznych. Poczatkowe stadium to tworzenie roztwordw statych po nasyceniu
nastepuje tworzenie nowej fazy, bez zachowania proporcji stechiometrycznych. Maksymalne
stezenie sktadnikdéw wystepuje na granicy kontaktu. Wzrost fazy granicznej nastepuje do
wyczerpania jednego ze skiadnikéw. Produktem reakcyjnej dyfbzji chemicznej moze by¢
wiecej niz jedna faza. Czastkowe wspoétczynniki dyfuzji sktadnikéw w zasadzie nigdy nie sg
sobie rowne, a proces tworzenia nowej fazy zachodzi tylko po jednej stronie granicy faz.
Dyfuzja, ktérej wynikiem jest produkt staty, moze zachodzi¢ w uktadzie faza stala - faza stata
i faza stala - faza gazowa [26]. Efekt Kirkendalla - Frenkela dotyczy réznych technologii
i zostat zaobserwowany m.in. przy prasowaniu proszkéw, wytwarzaniu kompozytow
warstwowych i odlewanych [27, 28, 29]. Wydaje sie, ze w przypadku dominacji transportu
masy na drodze dyfuzji chemicznej ksztatt poréw w analizowanych procesach, zgodnie z
obserwacjami Frenkela, powinien zmierza¢ do zwartych obszaréw o stabo rozwinietych
powierzchniach w postaci bryt wypuktych. Natomiast w przypadku ograniczonej dyfuzji
chemicznej lokalne zmiany wiasciwosci fizycznych beda powodowaé nieciggtosci o
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rozwinietej powierzchni, przy wyraznym podobieAstwie ksztatltu przeciwlegtych linii

granicznych obszaru nieciagtosci.

Nadrzedno$¢ procesu zwilzania nad pozostatymi elementami przyjetej techniki
wytwarzania odlewanych kompozytéw wynika z nieodwracalnosci skutkéw ztego zwilzania.
Podsumowujgc, mozna sformutowaé nastepujace uwagi:

1. Na wielko$¢ kata zwilzania wptywa faza gazowa, na ogot niepozadana na zadnym
z etapdw wytwarzania i eksploatacji kompozytu. Wynika to z ograniczonych mozliwosci
s}osowania wystarczajgco aktywnych gazéw.

2. Srodki aktywujace zjawiska powierzchniowe muszg jednoczesnie aktywowac procesy
heterogenicznego zarodkowania osnowy, nastepujace po zwilzaniu.

3. Dobo6r zbrojenia powinien stanowi¢ kompromis miedzy wielkoScig energii
powierzchniowej ograniczajacej agregacje czastek a reaktywnoscig fizykochemiczna.
Wynikiem powinno by¢ poprawne zwilzanie i mozliwo$¢ sterowania udziatem
i morfologig faz strefy przejscia.



2.2. Zarodkowanie osnowy kompozytu

W procesach krystalizacji odlewanych kompozytéw przewaza zarodkowanie
katalityczne. Zarodkowanie jest inicjowane przez reakcje fizyczne lub fizykochemiczne,
aw ich wyniku tworzone sg nowe fazy. Charakteryzujg sie one niskg barierg energetyczng
oraz waskim przedziatlem metastabilnosci w poréwnaniu do klasycznego zarodkowania
heterogenicznego - bez substancji katalizujgcych.

Zaktada sie zalezno$¢ wartosci napiecia powierzchniowego podioze - zarodek od stopnia
dopasowania sieci krystalicznej substancji powierzchniowo czynnej, katalizatora i zarodka.
Wynika stad, ze temperatura zarodkowania heterogenicznego moze ulec zwigkszeniu w miare
powiekszania stopnia dopasowania sieci krystalograficznej podtoza ifazy krystalizujgcej
[30, 31], lecz nie zawsze znajduje to potwierdzenie doswiadczalne. Brak takiej zaleznosci
w odniesieniu do platyny i srebra podali M. Glicksman i W. Childs [32]. W takim przypadku -
jak podaje E. Fra$ [33] - istotniejszg role w zarodkowaniu spetnia fizykochemiczny stan
powierzchni katalizatora niz stopiefh dopasowaniajego sieci do krystalizujacej fazy.

W odniesieniu do podobnych proceséow zastosowanie moze znalez¢ sformutowanie -
»,zarodkowanie aktywowane”. Pod tym sformutowaniem nalezaloby rozumieé proces
zarodkowania z udziatem substancji powierzchniowo aktywnych - na granicy ciecz - ciato
state lub gaz - ciecz.

Wedtug oczekiwanego dziatania takiego aktywatora, powinien on utatwia¢ zwilzanie,
czyli umozliwia¢ zblizenie materiatbw na odlegtosci oddziatywan fizycznych, a w ich
nastepstwie inicjowac reakcje chemiczng z wytworzeniem produktéw o zatozonych cechach
mechanicznych: najlepiej wysokiej wytrzymatosci, przy odksztatceniach plastycznych
wiekszych od pozostatych komponentéw. Strefa przejscia powinna sie charakteryzowaé
zatozonymi wiasciwosciami termofizycznymi i korzystng morfologia. W zasadzie nalezy
unika¢ powiok ciggtych, oddzielajagcych osnowe od zbrojenia. Lokalizacja produktéw
pozadanych reakcji, bedgcych nastepstwem zwilzania w objetosci elementéw zbrojacych, jest
mato prawdopodobna, co wynika z wiekszej intensywno$ci proceséw dyfuzyjnych
zachodzgcych w ciektej osnowie.

Znakomita wiekszo$¢ proces6w technologicznych  wytwarzania kompozytéw
odlewanych opiera sie na wykorzystywaniu réznych oddziatywan fizycznych, ktérych
efektem mechanicznym sg lokalne chwilowe zmiany ci$nienia w kapieli metalowej. Jesli
element cieczy przejmuje wylgcznie obcigzenia normalne, wowczas lokalna deformacja
elementu objetosci jest proporcjonalna do $cisliwosci cieczy. Jednak najbardziej pozgdanym
stanem wplywu lokalnego pola cisnien jest wywotanie sit stycznych, deformujacych element
objetosci ciektego metalu do postaci zapewniajagcej mu rozwijanie powierzchni
w bezposrednim kontakcie z elementem zbrojenia. Poza zmianami energii powierzchniowej,
nastepuje takze lokalne rozproszenie na powierzchni kontaktu komponentow faz
utrudniajacych zwilzanie. Lokalne zmiany ci$nienia na granicy komponentéw sg generowane
w wielu stosowanych technologicznych procesach wytwarzania kompozytéw i ich odlewania
[34*47].

Czesto przypadkowym efektem dziatania technologicznego jest przekraczanie dolnych,
krytycznych warto$ci wewnetrznego cisnienia stopu. Towarzyszy temu powstawanie kawern.
Zamykanie prézniowych przestrzeni wypetnionych parami metalu odbywa sie¢ w momencie
zaniku czynnika sprawczego i powoduje lokalny intensywny wzrost cis$nienia. Dziatanie
ciSnienia moze mie¢ charakter staly lub tez zmienny. Zmienne ci$nienie w niektorych
przypadkach sprzyja oczyszczaniu powierzchni miedzyfazowej i aktywowaniu zjawisk
powierzchniowych.

Po zwilzeniu komponentéw zbrojacych krystalizujagca faza pozostaje energetycznie
rbwnowazona przez faze stalg. Rozwigzanie réwnania Clausiusa - Clapeyrona dla matych
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zmian temperatury i objetosci oraz przyjecie statych wartosci ciepta krystalizacji i objetosci
daje wystarczajace przyblizenie wynikéw.

Niewielkie zmiany cisnienia pozostajg praktycznie bez wplywu na réwnowagowg
temperature krystalizacji. Jest to wielko$¢ rzedu 10"1 K/MPa [33]. Jednak w przypadkach
zaistnienia kawitacji przyrosty cisnienia mogg powodowac wzrost temperatury krystalizacji
0 dziesigtki  stopni. Tym tlumaczone jest zwiekszenie szybkosci krystalizacji
w przechtodzonych metalach pod wptywem zabiegéw wibracji [33]. Obecno$¢ obcych faz
oraz technologiczne czynniki wytwarzania, zwigzane z fizycznym i chemicznym
oddziatywaniem na ciektg osnowe kompozytu, podnoszg temperature krystalizacji

W teorii zarodkowania heterogenicznego najczesciej przyjmuje sie, ze stykajacy sie ze
statym podtozem klaster ma ksztatt ptaskiego wycinka kulistego. Rozwijanie powierzchni
zbrojenia prowadzi do zamiany powierzchni z teoretycznej, stanowigcej ptaszczyzne, na
powierzchnie celowo uksztattowang.

W og6lnym przypadku, po obnizeniu temperatury ponizej rownowagowej T<Tr zmiana
catkowitej wiasciwej energii swobodnej cieczy jest podawana dla zarodka kulistego oraz dla
zarodka bedacego odcinkiem kuli. Poza ksztattem zarodka istotny jest promien krzywizny
powierzchni zarodkowania [49, 50]. Podstawg analiz powinny by¢, ze wzgledu na procesy
zarodkowania, wielkosci rzedu: kilkudziesieciu~kilkuset A. Wynika to z wielkosci zarodkow.
Zakres wielkosci czastek zbrojacych w kompozytach obejmuje 4 rzedy (10"810'4 m). Dzieki
specjalnemu przygotowaniu powierzchni mozna znacznie zmienia¢é wielko$¢ kata
zarodkowania, zmieniajagc tym samym wielkosci zarodka [51,52]. Wytworzenie defektow
powierzchniowych o gtebokosci rzedu ok. 100 A daje znaczne zmniejszenie energii
zarodkowania [48].

W procesach in situ wielko$¢ i ksztatt powstajgcych elementéw zbrojacych zalezg od
mozliwosci sterowania parametrami technologicznymi w procesach zarodkowania
lkrystalizacji oraz od doboru sktadnikow ciektej osnowy w stanie poczatkowym.

Elementy zbrojagce wprowadzane z zewnatrz charakteryzowane sg w pierwszej kolejnosci
wymiarem charakterystycznym, ktéry wynika z analizy sitowej i przeswitow oczek
w znormalizowanych  zestawach.  Wiekszo$¢  typowych  materiatéw  zbrojacych,
wprowadzanych z zewnatrz, frakcjonuje sie przez mielenie. Niektdre z nich powstaja tez jako
produkty proces6w spalania lub syntezy, jak np. mikrosfery glinokrzemianowe, ktére
wowczas moga posiadac ksztatt zblizony do kulistego, sferycznego lub nieregularnych ziaren
réwnoosiowych o znacznie rozwinietej powierzchni, jak np. krzemionka koloidalna, czy
syntetyczna sadza. W zdecydowanej wiekszosci przypadkédw mamy jednak do czynienia
z czastkami, bedacymi w przyblizeniu réwnoosiowymi wielo$cianami. Poza proporcjami
gabarytéw czastek, wazng ich cechg jest spos6b aktywacji powierzchniowej, ktéry w wielu
przypadkach polega na podstawowym zabiegu - rozwijaniu powierzchni zewnetrznej.

Wiasciwe zwilzenie stwarza warunki zarodkowania katalitycznego bgdz aktywowanego
i/lub dynamicznego. Podczas wytwarzania elementéw zbrojacych, poprzez ich mielenie,
pekanie materiatu zbrojgcego nastepuje po powierzchniach minimalnej kohezji. Trawienie
tych powierzchni moze sie okaza¢ w poréwnaniu do innych powierzchni, najtrudniejsze.
Wazny jest ksztatt wystepow i zagtebien. Przy tej samej wielkoSci powierzchni rozwiniecia
jej posta¢ moze utatwia¢ lub utrudniaé zwilzanie. W materiatach polikrystalicznych kazda
ptaszczyzna krystalograficzna generuje jamki roznigce sie wielkos$cig, liczebnoscig
i rownomiernosciag roztozenia [52]. Korzystajac z przyrostu energii Gibasa w przemianie
fazowej, mozna wyznaczy¢ krytyczng warto$¢ promienia zarodka powstatego w stozkowej
jamce trawienia cieplnego. Warto$¢ powinna by¢ niniejsza niz dla zarodka w ksztalcie
odcinka kuli utworzonego na powierzchni ptaskiej.

Przyjmujac w postaci ogdlnej zmiane energii swobodnej Gibbsa dla krystalizujacego
metalu lub stopu, wskazane bytoby rozpatrzenie wptywu dodatkowej powierzchni, jakag
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stanowia elementy zbrojgce. Nastepuje zwiekszenie powierzchni zarodkotwoérczych oraz
zmiana fizykochemicznych warunkéw tworzenia zarodkéw. Przy n-krotnym podziale
szescianu (stopien dyspersji n) stosunek powierzchni po podziale do powierzchni
poczatkowej wynosi (/0”). Dla rosngcej liczby podziatdw wielko$¢ przyrostu energii
powierzchniowej zalezy od rodzaju materialu oraz od jego stanu skupienia. Ciata state
posiadaja okoto dziesieciokrotnie wyzsze wartosSci energii powierzchniowych od cieczy.
Wigze sie to z wysokg temperaturg topnienia i energig kohezji [12]. W pracach H. Jonesa
i M.G. Leaka [53*55] zamieszczono wartosci energii powierzchniowych niektérych metali.

Charakter tych oddziatywan na etapie projektowania kompozytu zalezy od technicznej
odpowiedzialno$ci konstrukcji. Wraz z rosngcym stopniem dyspersji zbrojenia i rosngcym
dazeniem do rozwijania jego powierzchni konieczne jest uwzglednienie tych elementow w
ocenie stanu energetycznego uktadu kompozytowego. Jesli technologie tworzenia kompozytu
wykorzystujg dodatkowo oddziatywania fizyczne, jak np.: pola elektryczne, magnetyczne,
konieczne jest ich uwzglednienie w ogdlnym bilansie energetycznym:

dG =-SdT +VdP + Qdy/ + BdM + 'L/iidnj —codA (2.2.1)

gdzie:
S - entropia, T - temperatura, V - objetos¢, P - ci$nienie, Q - fadunek elektryczny, y - potencjat elektryczny,
M - moment magnetyczny, B - indukcja magnetyczna, //, - potencjat chemiczny skiadnika, n, - ilo§¢

sktadnika i (mol), co - energia powierzchniowa, A - powierzchnia, indeksy: o, z, V, A - odnosza sie
odpowiednio do osnowy, zbrojenia, objetosci i powierzchni.

Wszystkie procesy dynamicznego oddziatywania na kapiel w procesie tworzenia
ciektego kompozytu mozna rozpatrywac jako wzrost energii Fermiego [56], a takze energii
wewnetrznej cieczy. Powieksza sie zatem takze metastabilno$¢ uktadu, przyspieszajac w ten
sposob krystalizacje. Makroskopowe lub lokalne zwiekszanie cisnienia w kapieli ciektego
kompozytu jest termodynamicznie analogiczne do zwigkszania stopnia przechtodzenia.
Znajduje to potwierdzenie w teorii W. Tillera, dotyczacej zarodkowania w metalach i stopach,
a opisanych réwnaniem Clausiusa-Clapeyrona.

Na tej podstawie mozna poréwna¢ potencjalne zarodkowanie aktywowane na
powierzchniach czastek zbrojgcych do zarodkowania w warunkach zwiekszonego cisnienia,
wyznaczajagc pole sitowe jako skutek oddziatywan fizycznych i odnoszac sity do
niescisliwych powierzchni zbrojenia. Nastepnie wyznacza sie temperature TE i wstawia jg do
zaleznosci na krytyczny promien zarodka homogenicznego lub heterogenicznego.

Wptyw zbrojenia na cato$¢ stanu energetycznego kompozytu jest wielokrotnie wiekszy
niz wptyw oddziatywan fizycznych fazy przejsciowej, chyba ze nowo powstate fazy w strefie
granicznej jakosciowo roznig sie od komponentéw wiasciwosciami elektrycznymi lub
magnetycznymi. Korzystajac z zalezno$ci na energie swobodng - funkcji Helmholtza
i potencjatu termodynamicznego Herringa, mozna wykaza¢ wspdtzaleznos$¢ i rownowaznosc
oddziatywan fizycznych i chemicznych, gtéwnie w strefie granicznej reprezentowanej przez
powierzchnie kontaktu, lecz takze w objetosci otaczajacej powierzchnie kontaktu.

W obszarze miedzyfazowym gesto$¢, cisnienie, sktad chemiczny i wasciwosci fizyczne
zmieniaja sie w zakresie od wartosci charakterystycznych dla osnowy, do wartosci typowych
dla fazy zbrojacej. Dla zastosowan zwigzanych z ukfadami wielofazowymi tworzenie
kompozytéw, w ktérych fazy strefy przejscia sg w poréwnywalnej skali z pozostatymi
sktadnikami  strukturalnymi, wskazane by byto postugiwanie sie  koncepcja
E. A. Guggenheima, uwzgledniajacg niezerowg grubo$¢ fazy powierzchniowej o cechach
i whasno$ciach dodatkowej fazy objetoSciowej. Zréznicowanie energii powierzchniowej
wystepuje zaréwno na roznych ptaszczyznach krystalograficznych tego samego metalu, jak
ina réznych kierunkach krystalograficznych nalezacych do wspdlnej plaszczyzny. Jedli
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przyjac, ze energia powierzchniowa jest proporcjonalna do niewysycenia wigzan atomowych,
woéwczas minimalng energie powierzchniowg beda posiadatly ptaszczyzny krystalograficzne
gestego upakowania atomoéw [57]. Energetyczny nadmiar powierzchniowy mozna
zobrazowac ilorazem ilosci substancji i powierzchni miedzyfazowej [52].

Z réwnania Younga-Laplace’a wynika bezposrednio, ze w warunkach quasi-statycznych
praca sit powierzchniowych jest réwna pracy objetoSciowej (przy pominieciu oddziatywan
chemicznych sktadnikéw) [58]. Przyjmujac wartos¢ sit nad powierzchnigjako zerowa, np. dla
otoczenia prézni, uzyskuje sie zgodno$¢ z doswiadczeniem: $ciskaniem drobnych czgstek
fazy statej oraz skurczem poréw w krzepngcym metalu. Ziarna w metalach i stopach w
postaci wieloscianéw posiadajg wynikajace stad cisnienie Laplace’a. Znajac energie
powierzchniowa, mozna wyznaczy¢ wielko$¢ cisnienia pod powierzchnig graniczng w
metalicznej osnowie kompozytu. Wyznaczanie energii powierzchniowej w réznych
warunkach tworzenia kompozytdw czesto wymaga okreslenia jej przy réznych temperaturach.
Zwiazek opisujacy te zalezno$¢ ma charakter proporcji z temperaturowym wspotczynnikiem
proporcjonalnosci. W wiekszosci przypadkéw gesto$¢ powierzchniowa materiatow jest
mniejsza niz w pozostatej fazie objetosciowej i wowczas wspotczynnik ma warto$¢ ujemna.

W roztworach statych, fazach miedzymetalicznych oraz zwigzkach chemicznych
wyznacza sie wartoSci energii powierzchniowej, zakladajgc zerowa absorpcje
powierzchniowg i temperature 0 K. Wykorzystuje sie zwigzek miedzy powierzchniowg
energig wewnetrzng e a energig powierzchniowg co, co sprowadza sie do warunku réwnosci
obu energii w temperaturze 0 K dla czystych metali oraz zmniejszenia powierzchniowej
energii wewnetrznej s o warto$¢ oddziatywan chemicznych zwigzanych z nadmiarem
powierzchniowym.

Wymagane szczeg6lne wihasciwosci rozwinietych powierzchni komponentéw zbrojacych
sq zwigzane takze ze znacznym, w pordwnaniu do powierzchni, niewysyceniem wigzan
atomowych na krawedziach. Lokalny, dodatkowy efekt energetyczny, pozostajacy w zwigzku
z topografig i morfologig krysztatow, wplywa na inicjowanie i przebieg generowania
dyfuzyjnej strefy przejSciowej miedzy komponentami [51].

W literaturze prezentujgcej zagadnienia zarodkowania znaczng cze$¢ poswiecono
procesowi tworzenia struktur krysztatow réwnoosiowych. W wielu pracach eksponuje sie
tworzenie specjalnych warunkoéw cieplnych dla tatwego zarodkowania heterogenicznego,
przy szybkiej krystalizacji objetoSciowej. Czesto sg to zagadnienia dotyczace wybranych
technologii odlewniczych, ktére w przypadku kompozytéw tgczy wplyw na proces
zarodkowania zewnetrznych czynnikow fizycznych.

Dla zaistnienia zarodkowania niezbedne jest wystapienie witasciwego przechtodzenia
cieczy przed frontem krystalizacji [52, 59*68]. Zarodki znajdujgce sie w innych obszarach
odlewu powstajg na granicach faz - miedzy innymi przez kontakt ciekiego metalu
z elementami formy, w tym gtéwnie uktadu wlewowego [60*66, 68*71]. Modele opisujace
zarodkowanie to miedzy innymi:

e tzw. ,big bang” oparty na zarodkowaniu krysztatbw zamrozonych, powstatych na

powierzchni wneki formy - B. Chalmersa [68],

* model oparty na zarodkotwdrczym dziataniu krysztatdw oderwanych od powierzchni

wneki formy - A. Ohno [69],

* model dyspersji krysztatbw powstatej w kapieli poprzez ich nadtapianie i rozmnazanie

- Jaksona i in. [70],
¢ model deszczowy - zarodkéw powstajacych na powierzchni cieklego metalu

- R Southina [66],

» model zarodkowania przed frontem krystalizacji W. Tillera [60] lub S. Witzkego [61],
* modele uwzgledniajgce zewnetrzne pola sitowe - wymuszong konwekcje i w jej
nastepstwie fragmentacje dendrytow na skutek:

15



- fluktuacji temperatury [65, 70],

- mechanicznego dziatania ciektego metalu [71].

- potagczonego wptywu czynnikoéw: kinetycznego, stezeniowego i cieplnego [72*75].

Chemicznie i fizycznie aktywna substancja powierzchniowo czynna moze by¢
zarodkotwdrcza, takze na whasnej powierzchni kontaktu z ciektym metalem. W procesie
zarodkowania, przy wspomaganiu zwilzania fizycznymi oddziatywaniami, sumaryczna
powierzchnia miedzyfazowa jest wielokrotnie wieksza niz w tradycyjnych stopach.
Dodatkowo aktywowana, moze zmienia¢ swojg powierzchnie kontaktu w zaleznosci od
temperatury, lokalnego skltadu chemicznego, chwilowego stezenia i intensywnosci
zewnetrznego pola sitowego.

Podsumowujac, odpowiednie rozwiniecie powierzchni zbrojenia stanowi podstawowy
zabieg maksymalizacji liczby zarodkow krystalizacji. Warunkiem niezbednym jest uzyskanie
petnego zwilzenia powierzchni zbrojenia metaliczng osnowa. Proces zarodkowania powinien
by¢ intensyfikowany przez stosowanie oddziatywan fizycznych ichemicznych. Wybér
sposobu rozwiniecia powierzchni, chemicznego i/lub fizycznego aktywowania zjawisk

powierzchniowych nalezy rozpatrywa¢ indywidualnie dla wybranego skojarzenia
materiatowego.

2.3. Warunki wzrostu osnowy kompozytu

Czastki zbrojace, inicjujac krystalizacje jednej lub wielu faz, moga ksztattowaé strukture
w strefie graniczacej ze zbrojeniem oraz w giebi osnowy. Zréznicowanie struktury osnowy
kompozytu polega na wystepowaniu ziaren réwnoosiowych o réznym stopniu rozdrobnienia,
jak réwniez ziaren o wyraznie dominujacym jednym z wymiaréw. Czesto obszary krysztatow
rébwnoosiowych i krysztatbw wydtuzonych wystepuja obok siebie - w poblizu zbrojenia.
Czastki takze grupujg sie po granicach ziaren - w przestrzeniach miedzydendrytycznych. W
wybranych przyktadach, pokazanych na rys. 2.2.1, mozna wyré6zni¢ w strukturach osnéw
kompozytowych analogie i prawidtowosci. Na mikrografiach pokazano struktury réznych
kompozytéw, w ktérych pokazano elementy zbrojagce wraz z bliskim otoczeniem metalicznej
osnowy. Widoczna jest charakterystyczna r6znorodno$é struktur w bezposrednim sgsiedztwie
zbrojenia w poréwnaniu do pozostatych miedzyczasteczkowych przestrzeni osnowy.

W kompozytach in situ struktury ukierunkowane wystepuja w catej objetosci lub czesci
objetosci odlewu. Ksztatt powierzchni miedzyfazowej ciecz - Kkrysztat zalezy m.in. od
gradientu temperatury w poblizu frontu krystalizacji. W. Tiller dokonat szacunkowej oceny
wptywu dyfuzji sktadnika oraz transportu ciepta [87]. Zasieg dziatania dyfuzji wjednostce
czasu, przy jednostkowym gradiencie stezenia, jest okoto sto razy mniejszy niz droga
przemieszczenia frontu krystalizacji. Wjednostce czasu, przy jednostkowym gradiencie
stezenia, jest okoto sto razy mniejszy niz droga przemieszczenia frontu krystalizacji. Zasieg
transportu ciepta w jednostce czasu, przy jednostkowym gradiencie temperatury, jest ok. 100
razy wiekszy niz wielko$¢ przemieszczenia frontu krystalizacji. Powierzchnia miedzyfazowa,
ktéra szybciej reaguje na zmiane warunkéw termodynamicznych, dominuje w ksztattowaniu
struktury.

Rozwinieta powierzchnia miedzyfazowa moze by¢ definiowana za pomocg promienia
krzywizny. Moze by¢é roéwniez rozpatrywana w kategoriach gtownych czynnikow
krystalizacyjnych: przyrostu temperatury lub ci$nienia lub tez zmiany stezenia
i przedstawiana jako sktadnik przechtodzenia [33].

Rownanie Gibbsa-Thomsona pokazuje zalezno$¢ rownowagowej temperatury
krystalizacji powierzchni ptaskiej i zakrzywionej frontu krystalizacji. Zalezno$¢ zasadniczo
odnosi sie do czystych metali. Zaktada sie bowiem réwno$¢ réwnowagowych
wspotczynnikéw rozdziatu skiadnika miedzy cieczg i krysztatem ptaskim i zakrzywionym.
Wzrost rozwiniecia powierzchni heterogenicznego zarodkowania, a tym samym wzrost
powierzchni frontu wzrostu krysztatéw oraz minimalizacja promienia krzywizn, prowadzi do
zmniejszania réwnowagowej temperatury krystalizacji. Mozna wyznaczyé promien
krzywizny powierzchni miedzyfazowej ciecz-ciato stale i odpowiadajagcg mu temperature
powierzchni rozdziatu [70].
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Rys. 2.2.1. Wybrane przyktady charakterystycznych mikrografii struktur w kompozytach odlewanych: a), b)
kompozyt in situ z eutektyczng osnowg A1(Cu)-A12Cu+A120 3 [76], c) i d) kompozyt in situ na bazie
stopu Al-Si odlew piaskowy [77], e), kompozyt ex situ AISi5Mg2+wtdkna weglowe, pow. 800x [78]
f) kompozyt ex situ AlSil2Cu2Fc+Cgr (naturalny grafit ptatkowy) pow. 600x [78] g), h) kompozyt ex
situ AISill+Cgr (syntetyczny grafit spektralnie czysty) pow. 600x [79], i) kompozytu ex situ
Mg+SiCp oraz MgRE3+ [80]; j) granica rozdziatu SiCp/MgRE3, TEM, pow. 38 000x oraz
dyfrakcja iglastych wydzielen, o$ pasa [010], [80], k), 1) kompozyt ex situ AISiMg+SiCp [81], n)
kompozyt ex situ AlSi9+Pb [82], 0),p), ), s),t) osnowy (A356) oraz kompozyty ex situ z czastkami
SiC w ilosci 10 i 20 %, [83, 84], u) w) kompozytu eutektycznego in situ (a)Al-Al3Fe, v = 9,04 105
[em/s], v = 2,78 10'5¢cm/s, [85] z) kompozyt in situ Ni3AI+TiC [86]

Fig. 2.2.1. Selected examples of structure micrographs for cast composites a), b) in situ composite with eutectic
matrix AI(Cu)-Al2Cu+Al20 3[76], c¢) and d) in situ composite with Al-Si matrix, sand mould casting
177]. e) ex situ composite AISi5Cu2+carbon fibers, mag. 800x [78], f) ex situ composite
AIlSil2Cu2Fe+Cp (natural flake graphite) mag. 600x [78], g) and h) ex situ composite AISill+C»
(synthetic graphite spectrally pure) mag. 600x [79], i) ex situ composite Mg+SiCp and MgRE3+
[80]; j) interface in SICp/MgRE3, TEM, mag. 38 OOOx and diffraction for needle - shape inclusions,
zone axis [010], [80], k) and 1) ex situ composite AISiMg+SiCp [81], n) ex situ composite AISi9+Pb
[82], 0),p), r), s),t) matrix (A356) and ex situ composite with SiC particles (10 and 20 %
reinforcement content) [83, 84], u) and w) in situ eutectic composite (a)Al-Al3Fe, v = 9,04 10'5em/s,
v = 2,78 10%5cm/s, [85], z) in situ composite Ni3AI+TiC [86]

Zalezno$¢ rozpatrywana w funkcji powierzchni teoretycznego, heterogenicznego ziarna
w ksztatcie odcinka kulistego, ulokowanego na ptaskiej powierzchni, jest uzasadniona dla
stanu statego podtoza, natomiast dla stanu ciektego i gazowego - w ograniczonym zakresie.
Miedzyfazowa powierzchnia ptaska w warunkach tworzenia zarodka jest przypadkiem
szczegblnym. Istotg dziatan, zwigzanych ztworzeniem kompozytéw, jest minimalizacja
katow zwilzania, ale takze regulacja katéw miedzyfazowych osnowy dla optymalizowania
morfologicznych cech osnowy w obszarze bezposredniego otoczenia komponentéw
zbrojacych.
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Powierzchnia réwnowagowa jest wycinkiem kuli - i jest to najbardziej prawdopodobna
morfologicznie powierzchnia, przy zatozeniu izomorficznego dziatania napiecia
powierzchniowego w catym zakresie powierzchni miedzyfazowej. Jednak zasadnicze pytanie
nadal zwigzane jest z wielkoscig kata zwilzania i uksztattowaniem powierzchni elementéw
zbrojacych. Jesli sposéb przygotowania powierzchni odpowiada stanowi maksymalnego jej
rozwiniecia, przy zachowaniu katéw tworzenia, np. jamek trawienia cieplnego, ok. 60°,
woéwczas przy zalecanym matym kacie zwilzania rzedu pojedynczych lub kilkunastu stopni
(maksymalnie do 60°), powstata powierzchnia tworzenia krysztatu jest wklesta, a co za tym
idzie, odpowiednie promienie krzywizn, zgodnie z przyjetymi uprzednio zatozeniami,
przyjmuja wartosci ujemne. Taki przypadek, niezaleznie od ksztatltu utworzonej wklestej
powierzchni, prowadzi do lokalnego wzrostu temperatury powierzchni rozdziatu powyzej
wartosci temperatury réwnowagowej. Proporcje przyrostu temperatury sg analogiczne do
odpowiednich  spadkéw  temperatury, spowodowanej wypuklymi  powierzchniami
miedzyfazowymi tworzenia ziaren. Krystalizacja osnowy kompozytu polega w znacznej
mierze na generowaniu wielu krysztatow nie posiadajacych regularnego ksztattu. Statystyczna
powtarzalno$¢ cech morfologicznych struktur osnowy jest w przypadku kompozytow
uzasadniona tylko w kompozytach in situ. Natomiast niekoniecznie jest pozgdana
w pozostatych kompozytach. Wynika to moze z potrzeby odmiennych wiasciwosci w skali
mikroskopowej. Wiasciwosci mechaniczne determinowane sa przez obszary najstabsze -
rozdziatu faz. Jest to warunek konieczny do uzyskania wiasciwego kompozytu, poprzez
maksymalne wykorzystanie precyzyjnie dobieranych witasciwosci komponentow. Zmienno$é¢
ksztattu ziaren, bedgca wyznacznikiem cech mechanicznych kompozytu jako catosci, wymaga
opisu. Ziarna, ktdre bez reszty wypetniajg przestrzen, spetniajg prawo Eulera.

W prostym przypadku réwnowagi sit powierzchniowych dwufazowej osnowy i czastki
zbrojacej spetniony by¢ musi warunek Neumana, réwnos$ci napie¢ powierzchniowych.

Granice miedzy ziarnami tej samej fazy majg jednakowe energie powierzchniowe,
natomiast granice miedzy ziarnami réznych faz majg inne warto$ci energii powierzchniowych
i inne napiecia powierzchniowe. Osnowe kompozytéw mozna czesto traktowac jako
potaczenie dwoch faz okreslonych dwoma wektorami sit powierzchniowych oraz katem
miedzy nimi. Uzyskanie ptaskich $cian jest mozliwe tylko woéwczas, gdy ukiad ma
zrébwnowazone nadmiary powierzchniowe energii, czyli jest stabilny. Katy tetraedryczne dazg
do wartosci 109,5°. Warunki zwigzane z wypetnieniem przestrzeni i rownowagi napie¢
powierzchniowych spetniajg ziarna w postaci cztemastoscianéw. Ksztatt kulisty jest
uprzywilejowany z zatozenia w warunkach izotropowego pola napiecia powierzchniowego.
Przy anizotropii napiecia powierzchniowego, spowodowanego odmiennosScig energii
powierzchniowych w zalezno$ci od orientacji krystalograficznej na powierzchni krysztatu,
wystapig granice o niesferycznych ksztattach [70]. Przy krystalizacji pojedynczych
krysztatlow, zgodnie z prawem Gibbsa, rGwnowagowy ksztatt odpowiada minimalnej energii
powierzchniowej przy statej objetosci.

Ksztatt  ziarna, wedlug Woulfa, jest zwigzany z energiami (napieciami
powierzchniowymi). Znajac wielkosci napie¢ powierzchniowych faz wzgledem ciata statego
komponentu zbrojagcego, mozna okresli¢ pozadany ksztatt powierzchni czastek zbrojacych,
zapewniajagcych minimum energii powierzchniowej krysztaldbw wzrastajagcych na ich
powierzchniach.

Celowe jest przeprowadzenie analiz warunkéw wzrostu krysztatdw osnowy w
kompozytach ex situ iin situ w uktadach mikroskopowych, na poziomie wielkosci czastek
zbrojacych, otoczonych przyporzadkowang im objetoscig stopowej osnowy.

Czynniki wptywajace na wzrost krysztatow osnowy kompozytu mozna podzieli¢ na dwie

grupy:
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e czynniki fizyczne zwigzane z termofizycznymi witasciwosciami skiladnikow
strukturalnych tworzacych kompozyt oraz czynnikami zwigzanymi z morfologia
strefy przejScia miedzy komponentami,

e czynniki chemiczne, bezposrednio ksztattujgce stezenie sktadnikow na froncie
krystalizacji oraz w szczeg6lnosci w strefie przejscia miedzy komponentami, wraz
z reaktywnymi pokryciami technologicznymi.

Procesy dyfuzyjne w kompozytach réznig sie wptywem na strukture osnowy kompozytu

i wynikajg z technologii wytwarzania oraz rodzaju skojarzenia materiatowego.

Wyznacznikami wzrostu krysztatéw osnowy sg gtownie:

e udziat objetosciowy i masowy zbrojenia,

« morfologia zbrojenia,

» wilasciwosci termofizyczne komponentéw,

» stopien oddziatywan chemicznych miedzy komponentami,

e mikro- i makrozaburzenia ciggto$ci metalicznej osnowy w sasiedztwie zbrojenia
zZwigzane z procesami wytwaérczymi,

e Kkinetyka krzepniecia w skali pojedynczej czastki otoczonej osnowg oraz w skali
makro w uktadzie odlew-forma-otoczenie.

Niezaleznie od udziatu objetoSciowego faz, mniejsza powierzchnia ich rozdzialu daje
niniejsza energie swobodng ukladu. Wptyw energii granic ziaren mozna uwzgledni¢,
pomijajac wptyw powierzchni, za pomoca witasciwej energii swobodnej granicy. Na
podstawie prawa addytywnosci, energie faz mozna przedstawi¢ jako sume energii
swobodnych, objetosciowych i powierzchniowych.

Stopy okotoeutektyczne posiadajg najwiekszg z mozliwych w przyjetym ukiadzie
rGwnowagi energie swobodna, co wynika z drobnodyspersyjnego charakteru fazy /?. Granica
faz eutektycznych osigga wielkosci rzedu rrt w 1 cm3 stopu. Najmniejszg ws$rod eutektyk
energie swobodng posiadajg eutektyki sferoidalne, nastepnie Kkrystalizujgce kierunkowo
witokniste i plytkowe. Charakteryzowane jest to sumarycznym stosunkiem powierzchni
miedzyfazowej do udziatu objetoSciowego XS/Vv. Efekt dazenia uktadu do minimalnej
energii swobodnej objawia sie tworzeniem powierzchni granicznych, dajgcych minimalng
energie powierzchniowg wtasciwg coi. Wowczas sg one réwnolegte do piaszczyzn gestego
upakowania atomoéw, czyli o niskich wskaznikach Millera {hkl} [87]. Im mniejsza energia
swobodna uktadu, tym stabilniejsza jego mikrostruktura [89]. Poniewaz energia objetosciowa
jest stata, wiec powyzsze sformutowanie sprowadza sie do energii powierzchniowych.
Przyktadem skutku stabilnosci strukturalnej jest niezmienno$¢ mikrostruktury w czasie
dtugotrwatego ogrzewania w temperaturze 0,9 Te [88]. Przedstawione rozwazania, dotyczgce
mikrostruktury kompozytu, wskazujg na konieczno$¢ i rzeczywistg mozliwos¢ ksztattowania
struktury osnowy kompozytu. Szczeg6lne znaczenie posiadajg zabiegi stosowane
w kompozytach ex situ, w ktérych znaczna wielko$¢ czastek zbrojacych, uzasadniona
wymaganiami trybologicznymi, skutkuje czesto obnizonymi wiasciwosciami
wytrzymatoSciowymi.

Stabilno$¢ procesu wzrostu zorientowanej krystalizacji jest mozliwa woéwczas, gdy
gradient temperatury, na froncie krystalizacji, ma warto$¢ statg. Uzyskuje sie, wskutek tego,
makroskopowo ptaski front. Struktura charakteryzuje sie stalg odlegtoscig miedzyptytkowa
w eutektykach i statoScig promienia wierzchotkéw w dendrytach. W systemie odlew-forma-
otoczenie roznica skrajnych temperatur powoduje makroskopowg stabilno$¢ gradientu
temperatury i analogiczng stabilnos$¢ struktury lub stabilno$¢ powtarzalnosci struktury.

Wiele opracowan, obejmujacych swa tre$ciag stabilnos¢ frontu, bazuje na dominacji
kryteridw transportu masy - dyfuzji chemicznej w ewentualnym potgczeniu z dyfuzjg ciepta
[64 *68], bedac konsekwencjg i rozwinieciem pracy W.W. Mullinsa i F. Sekerki [90].
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W wiekszos$ci opracowan, dotyczacych metali i stopéw jw., kinetyka przebiegu zjawisk
cieplnych jest pomijana lub drugoplanowa. W pracy [91] rozwaza sie przypadki zaburzen,
ktérych skutkiem jest niestabilno$¢ odlegtosci miedzyplytkowej - odmiennej od S$redniej
wartos$ci oczekiwanej, jednak przy zachowaniu ptaskiego frontu krystalizacji.

Rozwaza sie takze falowe odksztatcenie morfologii frontu. W pracy W.W. Mulinsa
i F. Sekerki [90] dowiedziono, ze dowolne zaburzenie, wystepujace przed frontem
krystalizacji, powoduje zaburzenie ksztattu dendrytu w postaci sfalowania jego pobocznicy.
Krzepnacy ukfad reaguje na perturbacje, wystepujgce w bezposrednim sagsiedztwie frontu
krystalizacji, natychmiastowg zmiang struktury do postaci, stanowigcej najszybszg odpowiedz
na zaistniate zaburzenie.

Warunki ksztattujgce proces krystalizacji eutektycznej to:

- minimalnego przechtodzenia W. Tillera [92] oraz

- maksymalnej predkosci wzrostu C. Zenera [93].

Wspo6lna, z zatozenia, idea tych warunkéw odnosi sie do stanu izotermicznego. Takie
zatozenie, stuszne w metalach i niektorych stopach w odniesieniu do wielofazowych
skojarzen, czesto o diametralnie odmiennych cechach faz, moze prowadzi¢ do koniecznosci
stworzenia odmiennego modelu.

W  zaleznosci od lokalnej liczby zarodkéw  krystalizacji i intensywnosci
ukierunkowanego ruchu ciepta oraz swobody wzrostu, pojawiajg sie zaburzenia w plaskiej
powierzchni. Zainicjowany stan niestabilnosci utrwala sie lub pogtebia, czemu towarzyszy
deformacja ksztattu powierzchni dendrytu. Przebieg zmiennosci ksztattu komérki - o rosnacej
oscylacji wynika z naktadania sie procesu dyfuzji masy na oscylacyjng dgzno$¢ do stanu
rbwnowagi wzrastajgcej komorki dendrytycznej. Nalezy oczekiwa¢ podobnych efektéw nie
tylko w funkcji dtugosci komorki, ale takze w funkcji czasu krzepniecia. Wynika stad lokalna
oscylacyjna wspotzalezna zmienno$¢ stezenia oraz przewodnosci cieplnej. Kinetycznymi
czynnikami, pozwalajagcymi na ocene podobnego stanu, moga by¢ pochodne temperatury po
czasie i/lub po kierunku. Stan ogo6lnej niestabilnosci kompozytu w poréwnaniu do
klasycznego stopu jest znaczny, co jest spowodowane zwiekszonym wplywem energii
powierzchniowej, sumarycznej granicy kontaktu komponentow.

Podstawowe zasady wzrostu eutektyk K.A. Jacksona i J.D. Hunta [95] oraz W. Tillera

[92] zostaly dobrze zweryfikowane m. in. dla modelowych, regularnych stopow
eutektycznych, np.: Pb-Sn i Al-Cu. Potwierdzenie uzyskano bgdz na podstawie oceny tacznej
grubosci faz X, badZz to oceny stopnia przechtodzenia AT. W eutektykach nieregularnych
wzrost fazy S$cianowej odbiega od og6lnego pojecia anizotropii. Wystepuje tu wyrazne
odchylenie od oczekiwanego kierunku wzrostu. Na skutek powstajagcych rozgatezien
i nierownolegtosci ocena parametrow X lub AT jest niedoktadna. Podstawg opracowania
wspodiczesnych teorii wzrostu eutektyki nieregularnej byto uwzglednienie na froncie
krystalizacji wypuktosci i zagtebien charakterystycznych dla fazy nieScianowej. Pierwsze
rozwigzania podali T. Sato i Y. Sayama [96], a nastepnie W. Kurtz i D.J. Fischer [97].
Kolejny model, oparty na tzw. dwdch punktach operatywnych, podali P. Magnin i W. Kurtz
[98]. Uwzglednione, czasowo pojawiajace sie zagtebienie w fazie niescianowej pozwolito na
opis wzrostu eutektyki nieregularnej. W zblizonym do rzeczywistosci modelu E. Guzika [99],
przyjmujacym, obok charakterystycznego zagtebienia, takze odlegtos$é, o ktdrg faza $cianowa
wyprzedza nieScianowg, uzyskano przyblizenie opisu do stanu wystepujagcego w uktadzie
Fe-C, ale przede wszystkim w Al-Si. Dla kierunkowych kompozytéw in situ, utworzonych
z eutektyk nieregularnych, prawo wzrostu posiada nastepujaca postac:

U \G 2E'+GE"v) + 42 X2{Kx + GE"")+ K24A =Q (2.3.1)

gdzie:
E’, E”,E”\ <P’ - stale materiatowe, G - gradient temperatury, K, i K2 - state z modelu Jacksona i Hunta.
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Uwzgledniajac mozliwosci ksztattowania struktury, mozna wyznaczy¢ kilka obszarow
wiedzy technologicznej, ktére prowadzag do tworzenia materiatdw kompozytowych,
z wykorzystaniem réznych mechanizméw umacniania:

e nadrodze kierunkowej lub innej sterowanej krystalizacji kompozytéw in situ

e czastkami lub krotkimi widknami wiskerami dyspersyjnymi w technologii ex situ

e drobnodyspersyjnymi czastkami w warunkach kontrolowanej i sterowanej
kinetyki reakcji tworzenia czastek in situ

* roztworowe, wykorzystujgce duze stezenie defektow sieciowych, ktéremu sprzyja
szybka krystalizacja
e zespolone, wykorzystujgce potgczenie powyzszych zabiegéw - w szczegoélnosci:
- przez tgczenie technologii in situ i ex situ
- przez taczenie technologii umacniania roztworowego w technologii in situ i ex
situ.

W podsumowaniu wydaje sie zasadne postawienie pytan:

1. Czy w kompozycie wielko$¢ zaburzenia ksztattujagcego powierzchnie dendrytow jest

mniejsza niz w stopie bazowym?

2. Czy na skutek zréznicowania fizycznego komponentéw moga wystapi¢ efekty

oscylacji strukturalnej?

3. Czy stan przejscia od struktury zorientowanej do niezorientowanej moze by¢

zwigzany ze specyfikg kinetyki ruchu ciepta w kompozycie?

Odpowiedzi na dwa pierwsze pytania stanowig przyczynek do przysztych badan.
Wymagajg one w pierwszej kolejnosci analizy w mikroskali (pojedynczych czastek), a
nastepnie sprawdzenia, czy kompozytowy uktad zrédet i oporéw cieplnych moze generowac
oscylacyjnie zmienne strumienie ciepta. Préba odpowiedzi na trzecie pytanie jest
przedmiotem badan prezentowanych w dalszej czesci pracy.

2.4. Struktura osnowy kompozytu

Granica plastycznosci i wielkos¢ odksztatcenia plastycznego kompozytu najczesciej
determinujg zakres stosowania kompozytu. Istnieje mozliwos$¢ analizy plastycznej deformacji
osnowy kompozytu, przy uwzglednieniu morfologii elementéw wchodzacych w skiad
struktury odlewu. Wskazane jest wykorzystanie w tym celu rownania Halla - Petcha [100,
101, 102] okreSlajacego wielko$¢ granicznego odksztatcenia plastycznego w zaleznos$ci od
oporu sieci krystalicznej osnowy i dtugosci powierzchni, po ktérej nastepuje poslizg.

Dtugos$¢ powierzchni poslizgu ,,d” umozliwia uwzglednienie wielkosci i ksztattu
krysztatdw osnowy wokdt powierzchni zbrojenia. Mozna by takze wykorzysta¢ modyfikacje
zwiazku autorstwa Marckrotta [103] w odniesieniu do wymiaréw trzech faz: dla osnowy
kompozytu, np. dwufazowego stopu AlSi oraz zbrojenia.

Inne analizy uwzgledniajg w stopach udziat poszczegdlnych faz, zaktadajac np. rownos¢
odksztatcenn sktadnikow strukturalnych lub réwno$¢ naprezen tzw. osnowy i fazy
wzmacniajacej [104*106], w odniesieniu do stopdw lub specjalnie modyfikowanych stopéw
lub tez kompozytéw in situ (przy zatozeniu w petni poprawnego, immersyjnego zwilzania).
Przez analogie do stopdw, strukture kompozytow metalowych mozna okresla¢ przez
identyfikacje iloSciowg i chemiczng wystepujacych faz, a ws$réd morfologicznych
wiasciwosci przez ksztatt, wielko$¢ oraz stopien dyspersji. W kompozytach czeste jest
pomijanie postaci zbrojenia. Wiekszo$¢ opracowan dotyczgcych kompozytdw zawiera jedynie
informacje o rodzaju, udziale i ziarnistosci zbrojenia.

Stan krystaliczny osnowy kompozytu nawet lokalnie moze by¢ radykalnie zréznicowany.
W otoczeniu elementédw zbrojgcych mozna obserwowac wystepowanie struktury kolumnowej
lub podobnej oraz réwnoosiowej. Obserwuje sie wystepowanie w bliskim otoczeniu
krysztatow réwnoosiowych z wyraznie ukierunkowanymi krysztatami tej samej fazy lub
dodatkowych faz osnowy.

Technologiczne zmniejszanie plastyczno$ci osnowy nastepuje na skutek hamowania
ruchu dyslokacji. Nastepuje na skutek kotwiczenia dyslokacji oraz tarcia miedzy ruchomymi
dyslokacjami a rdzeniami dyslokacji. W kompozytach umacnianych dyspersyjnie sg to
nanometryczne czastki faz zbrojgcych, ale takze atomy domieszek. Natomiast w kompozytach
ex situ podobny efekt bedzie skutkiem obecnosci w strefie przejscia produktéw reakcji
chemicznej miedzy komponentami. Najcze$ciej w poréwnaniu z osnowg sg to kruche fazy,
jak np.: SiC, Al4cs3, TiC. Udziat podobnych faz powinien by¢ niewielki i w zadnym
przypadku nie powinny tworzy¢ ciagtej powtoki miedzy osnowag a zbrojeniem. Ich wielko$¢
powinna by¢ minimalna, przy wysokim stopniu rozproszenia w osnowie. Produkty reakcji
lokujg sie na powierzchni zbrojenia i w przestrzeni osnowy. Pozadane jest przy tym
spetnienie warunku co najmniej poréwnywalnej adhezji produktéw reakcji do zbrojenia z
kohezja osnowy. Plaszczyzna poslizgu przy rozcigganiu w krysztale regularnym, Sciennie
centrowanym, charakteryzuje sie maksymalnym naprezeniem przy katach kierunku poslizgu
rownym 45° oraz pochyleniu ptaszczyzny réwnym 35° w odniesieniu do osi rozciagania.
Zgodnie zréwnaniem Schmida [100, 107*109], warto$¢ naprezenia plastycznego zalezy
takze od orientacji krysztatow w przestrzeni.

Warto$¢ krytycznego naprezenia pos$lizgu zalezy od domieszek znajdujacych sie
w weztach lub pomiedzy weztami krystalicznej sieci osnowy, a pochodzgcych z procesu
technologicznego - przyktadowo od substancji powierzchniowo czynnych. Waéwczas
krytyczne naprezenie uplastyczniajgce mozna okresli¢ z zalezno$ci Motta i Nabarra [110].

Odksztatcenie plastyczne, po wystapieniu dyslokacji, moze by¢ takze wynikiem stabego
ich kotwiczenia lub, przy silnym kotwiczeniu, odksztatcenie plastyczne nastepuje przez nowe
dyslokacje, powstate w miejscach przekroczenia krytycznych naprezeh - w miejscach ich
kumulacji. W przypadku gdy domieszka wydziela si¢ po granicach ziaren roztworu statego,
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tak jak to jest w stopach Al-Si, naprezenie krytyczne poslizgu mozna okresli¢ z zaleznosci
Orowana lub Ansella i Lenela [110]. Daje ona lepszg korelacje ze stanem rzeczywistym, tj.
dla czastek o ksztaklcie odbiegajacym od sferoidalnego, stad moze mie¢ wieksze znaczenie dla
analizy zjawisk powierzchniowych w kompozytach. Os$rodkami kumulacji naprezen sg
wszystkie defekty strukturalne, w tym takze gazowe i skurczowe oraz state badz ciekle
kompozytowe fazy zbrojgce. Gtdwnym czynnikiem hamujacym poslizg sg granice ziaren i
wzajemny wptyw ziaren juz zdeformowanych. Stopien ich rozwiniecia oraz wielko$¢, a takze
orientacja wptywajg na wielko$¢ sumarycznego naprezenia, ktérego skutkiem jest
odksztatcenie plastyczne. W stopach Al-Si faza a ma liczbe systemoéw poslizgu powyzej 5.
Krystalizacja odlewow kompozytowych in situ jest przyktadem postugiwania sie technologia
dla uzyskania zamierzonych celéw uzytkowych [76, 85, 86, 99, 111*117]. Stopy AI-Si
posiadajg korzystny uktad mechanicznych witasciwosci jako osnowy kompozytowej. Ze
wzrostem zawarto$ci krzemu ilo$¢ plastycznego roztworu a maleje. Jednak dla wielu
praktycznych zastosowan nawet nadeutektyczne stopy stanowig bardzo dobre osnowy.
Makroskopowo przyjmuje sie, ze powyzej 30 % udziatu objetoSciowego fazy kruchej faza
plastyczna traci ceche ciggtosci [118], czemu towarzyszy zmniejszenie odksztatcenia
plastycznego do wartosci bliskiej plastycznemu odksztatceniu fazy /2. Roztozenie krzemu jest
rozetowe. W niemodyfikowanym stopie wystepuje kulisty szkielet ptytkowy, a w
modyfikowanym witéknisty [119*121]. Zmianie pierwotnej postaci krzemu towarzyszy
wzrost plastycznos$ci, ktdra jest najwieksza w siluminach sferoidalnych. Krzem, ze wzgledu
na niewielkie odksztatcenia plastyczne, inicjuje pekanie osnowy kompozytu. Najmniejsza
praca pekania krzemu jest zwigzana z ptaszczyzng (111) i wynosi 890 mJ/m2 [118]. Od
miejsca pekniecia krzemu nastepuje propagacja mikropeknie¢ w gigb fazy a, powodujac
zniszczenie w skali makroskopowej. Krystalizacja nastepuje pod wptywem przechtodzenia,
ktore zalezy od ilosci wystepujacych domieszek, spektrum wydzielania ciepta krystalizacji,
wielkosci zakrzywienia frontu krystalizacji oraz ilosci ciepta tworzenia roztworu.
Poszczeg6lne skiadniki powodujg zmniejszenie wymaganego przechtodzenia. Do uktadu
typowego dla stopéw [122] nalezatoby doda¢ sktadnik przechtodzenia zwigzany z obecnoscig
elementdw zbrojacych, zwiekszajgcych powierzchnie zarodkowania heterogenicznego,

stanowigcego  dodatkowe  zarodki  krystalizacji, wraz  z aktywatorami  zjawisk
powierzchniowych, wedtug réwnania:

ST=AT- (ATc +ATr +ATh +ATg +ATk) (2.4.1)
gdzie:

AT - og6lne przechtodzenie

ATG czes$¢ przechtodzenia, zwigzana z dyfuzja sktadnikéw

ATr - cze$¢ przechtodzenia, zwigzana z krzywizng frontu krystalizacji
ATH-j.w. zwigzana z oddawaniem ciepta krystalizacji

ATO -j.w. zwigzana z utworzeniem roztworu rzeczywistego

ATK- odnosi sie do krzepniecia z udziatem komponentéw zbrojacych i wynosi:

ATK =AT+ + AT +ATne (2.4.2)
gdzie:
ATdx, ATpx, ATn,: - sktadowe przechtodzenia spowodowane odpowiednio: dodatkowymi zarodkami

krystalizacji, zwiekszong powierzchnig zarodkowania, modyfikujacym dziataniem dodatkéw
poprawiajacych zjawiska powierzchniowe.

Kryterium stezeniowe wydaje sie by¢ dominujace w opisie wzrostu krysztatow. Ocena
taka, pomimo atutéw, pozostawia takze pole dla innych kryteridw, zwigzanych np. z
wplywem przewodnictwa cieplnego. Ro6znice w przewodnictwie cieplnym, spowodowane
lokalnymi zmianami skitadu chemicznego, powodujg ukierunkowanywzrost — w strone
wiekszej czystoSci chemicznej iwiekszej przewodnosci cieplnej. Na przyktadzie
aluminiowego stopu A. Ohno i T. Montegi [123] uzasadnili wystepowanie w przysciennej
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strefie formy warstwy krysztatdw o znacznym stopniu rozdrobnienia i losowej orientacji.
Cechy geometryczne krysztatow sg funkcjg gradientu temperatury przed frontem krystalizacji,
predkosci frontu krystalizacji oraz stezenia pierwiastka stopowego w fazie cieklej.
Podstawowe cechy geometryczne to:

e wymiar poprzeczny - grubo$¢ komaorki lub gatezi I rzedu,

e odlegto$¢ miedzy gateziami Il rzedu.

W skali atomowej ksztatt powierzchni krysztatu zalezy od topografii frontu krystalizacji.
Aluminium, miedZz i np. zelazo majg krysztaty niescianowe - dendryty o zaokraglonych
powierzchniach, podobnie odpowiadajgce im roztwory state. Dla przyktadu, fazy weglikowe
i krzem moga posiadaé¢ budowe $cianowg o charakterystycznych ostrych, wyraznych, ptaskich
powierzchniach. Wielu autoréw [122, 124*127] podaje, ze w skali mikroskopowej ksztatt
krysztatbw zalezy od gradientu temperatury na froncie krystalizacji, predkosci
przemieszczania si¢ frontu krystalizacji oraz zmiany stezenia sktadnika stopowego w fazie
cieklej. Dotyczy to w szczegolnosci zarodkéw powstatych na obcych wtragceniach: statych,
ciektych lub gazowych. Taki uktad wiernie odpowiada warunkom tworzenia kompozytow.

W krysztatach réwnoosiowych, takze traktowanych jako dendryty [108], rézne sg
koncepcje ich tworzenia [61, 122, 123, 126, 129]. W wigkszoSci rozwazan Kkrysztaty
rbwnoosiowe nastepujg wytgcznie po krysztatach kolumnowych, co jest wynikiem
charakterystycznej zmienno$ci temperatury. Przypisuje sie tworzeniu krysztatow pewien
przestrzenny aspekt, ktéry wigze sie automatycznie z kierunkowosciag zachodzacych zjawisk.
Przyktadem innej koncepcji jest teoria odrywania sie nowo powstatych krysztatow od
zarodkotwérczej powierzchni, np. formy [123]. W pracy [128] pokazano mozliwos$¢
wyznaczenia granicy przejscia krysztatow kolumnowych w réwnoosiowe. W prezentowanym
przyktadzie przedmiotem badan byta odlegto$¢ przejscia struktury krysztatow kolumnowych
w krysztaty réwnoosiowe w walcowym, aluminiowym odlewie AICU3 wykonanym w
miedzianej kokili, chtodzonej wodg. Badania wykonano stosujagc metody eksperymentalng i
symulacyjng. W pracy M. Rappaza i C.A. Gandina [129] przedstawiono wptyw cieplnych
warunkéw na mechanizmy tworzenia struktury dendrytycznej. Badania przeprowadzono na
odlewach walcowych o wielkosci (p 50x110 ze stopéw AISi5 i AlSi7, uzyskujac zblizone do
doswiadczalnych wielko$ci krysztatow, orientacje oraz potozenie strefy przejscia
kolumnowych krysztatéw w réwnoosiowe.



2.5. Wptyw czastek na strukture i wiasnosci kompozytu

Materiaty zbrojgce, stosowane w kompozytach ex situ, rzadko sg materiatami
naturalnymi, jak np. mika lub talk, krzemionka, itp. Znamiennym przyktadem moga tu by¢
ptatkowe odmiany grafitow kopalnych. W takich przypadkach materialy takie poddaje sie
standaryzacji fizycznej i chemicznej. Kolejng grupe stanowig materialy odpadowe réznych
procesow technologicznych; sg to np. popioty, pyty powstajagce w przemystowych procesach
spalania. Charakterystycznym materiatem dla tej grupy sa mikrosfery glinokrzemianowe.
Znakomitg wiekszo$¢ materiatow zbrojacych stanowia zwiazki i fazy wytworzone sztucznie,
np. na drodze syntezy chemicznej, jak np. w przypadku weglika krzemu (SiC). Produkty
poddaje sie nastepnie frakcjonowaniu. W kompozytach in situ czgstki majg odmienne cechy
geometryczne i wielko$¢, co wynika z warunkdw ich powstawania. Zr6znicowanie wielkosci
czastek wymaga rozpatrywania rownomiernosci roztozenia czastek w osnowie w skalach
makro-, mikro-, sub- i mezostrukturalnych Najczesciej stosowane wielkosSci czastek
pozwalajg zawezi¢ obszar do analizy substruktur, tj. wielkosci z zakresu 10"5h-10'8 m [130].

Rownomierno$¢ roztozenia czastek w osnowie, na ktdrg moze wptywac postepujacy
front krystalizacji, zalezy od zdolno$ci pochtaniania czastek przez front lub przemieszczania
ich przez postepujacy front krystalizacji [111]. Przy znacznym udziale matych czgstek
0 rozwinietej powierzchni moze dochodzi¢ do tworzenia aglomeratow, a nastepnie ich
mechanicznego zamykania przez granice komdrek lub lokowania ich miedzy komérkami
dendrytycznymi, badz tez miedzy gateziami dendrytow przy krystalizacji objetoSciowe;j.
Teoretycznie mozna sformutowac dwie koncepcje dziatania czastek na front krystalizacji:

»  spietrzenie i zageszczenie czastek przed frontem krystalizacji wywotuje site, pochodzgcy
od masy czastek wypychanych przez powierzchnie rozdziatu faz porownywalng z sitg
tworzenia powierzchni rozdziatu faz,

* male wymiary kanatéw pomiedzy sasiednimi czastkami powodujg op6r przemieszczania
sie frontu krystalizacji por6wnywalny z oporem przesuwania si¢ frontu za czastkami.
Pierwsza koncepcja sprzyja transportowaniu czastek przed frontem, druga za$§ wskazuje na

przewage sktonnosci do pochtaniania czastek przez front.

Wptyw predkosci krystalizacji na strukture kompozytu AlSi - 10SiC badali A. Labib,
H. Lin i F.H. Samuel [131], ktérzy stwierdzili, ze przy predkosci chlodzenia 20 K/s uzyskuje
sie strukture rownomiernie rozmieszczonych czastek SiC, natomiast przy predkosci
chtodzenia 1K/s strukture nieréwnomiernie rozmieszczonych czastek tworzacych sie¢
oplatajgcg duze ziarna osnowy. Powstawanie takiej struktury ttumaczone jest jako wynik
odpychania niewielkich czastek podczas krystalizacji, pochtaniania ich przez front
lzamykania przez ramiona dendrytbw w obszarach miedzyziamowych. Podobnie
P.A. Kamezis, G. Durrant i B. Cantor [132] przedstawiajg zr6znicowanie roztozenia czastek
w przestrzeniach miedzydendrytycznych, w zaleznosci od szybkosci krzepniecia. Odmiennie
prezentujg to zjawisko S. Kumai i wspdtpracownicy [7], lokujac czastki niezaleznie od
wielo$ci i rodzaju w przestrzeniach miedzydendrytycznych. Wskazujg ponadto na zwigzek
rbwnomiernoséci roztozenia czastek z wielkoscig dendrytéw. Wedlug A.A. Wertmana
i wspotautorow [133], decydujacy wptyw na zachowanie sie czastek w cieklym metalu ma
warto$¢ pracy adhezji i wielko$¢ czastek. Wedtug K. Mamro [134], o wynurzaniu sie
niemetalicznych czastek z cieklego metalu decyduje zmniejszenie swobodnej energii
powierzchniowej ukiadu: ciecz - czastka. Lepkos¢, jako wynik sit tarcia, przeciwdziata
procesom segregacji. Wedlug A.G. Metcalfe'a [135], adsorpcja atoméw metalu na
powierzchni ceramiki prowadzi do tworzenia warstw przejsciowych, ktére zachowujg swojg
strukture nawet po przetopieniu kompozytu. Czastka moze sie poruszaé¢ w kapieli metalowej
pod wptywem pdl sitowych: grawitacyjnego, czy np. elektromagnetycznego. Prawo Stokesa
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opisuje predko$¢ ruchu czastki pod wptywem dziatania pola grawitacyjnego, przy
uwzglednieniu lepkosci dynamicznej cieczy.

B. Chalmers i D. Uhlmann [136] wykazali, ze istnieje krytyczna predkos¢ krystalizacji,
powyzej ktorej czastki, bedace w cieklej osnowie, sg wchianiane przez front krystalizacji,
natomiast przy mniejszych predkosciach czastki sg od niego odpychane. Predko$¢ krytyczna
przemieszczania sie frontu krystalizacji dla danego uktadu osnowa - zbrojenie zalezy od
wiasciwosci osnowy, ale rowniez od wielkosci czastki kulistej.

Wyniki badan modelowych wskazuja, ze wraz ze wzrostem wymiaru czastki kulistej
predko$¢ przemieszczania frontu krystalizacji ulega zmniejszeniu lub inaczej: duze czastki
wymagaja mniejszej predkoSci przemieszczania sie frontu krystalizacji, zapewniajgcej ich
wchtoniecie do wnetrza krysztatu. Czastki o wielko$ci powyzej 40 |xm, przy predko$ciach
krystalizacji powyzej 100 mm/s, sg pochtaniane przez przemieszczajacy sie front krystalizacji
stopu osnowy. Dla wielkosci czastek 507120 (im predko$¢ krytyczna krystalizacji jest jeszcze
mniejsza - ponizej 20 mm/s. Predko$¢ krystalizacji kompozytéw aluminium - czastki
ceramiczne, odlewanych do form piaskowych i metalowych, jest znacznie wigksza niz
wyznaczona ze wzoru predkosé krytyczna.

Na czgstke znajdujacg sie w cieklej metalowej osnowie dziatajg sity wyporu, sity
lepkos$ci oraz sity zwiazane z energig powierzchniowa i pochodzace od zewnetrznych pdl
sitowych i bezwiadnosci czastek. Ich wypadkowej przeciwdziata sita zwigzana z tworzeniem
ciata statego. O dynamice tego ruchu moéwi predkos$é krystalizacji w jednostce czasu w
zakresie krzepniecia. Uktad tych sit moze sprzyja¢ wbudowywaniu czastek w przestrzen
krysztatlu lub ich separacji, drogg odpychania przez postepujgcy front krystalizacji lub
krzepniecia. Czynnikiem decydujacym jest przewaga przyspieszenia postepujacego frontu nad
przyspieszeniem bezwtadnos$ci czastek oraz catej reszty wystepujacych sit. Podstawowe sity
zwigzane z ruchem czastek to sita wyporu, sita tarcia pochodzaca od lepkosci i sita
powierzchniowa [111], ktéra wynosi:

d
F,=InRAa( "V (2.5.1)
v/
gdzie:
4/=Xcz/Xm- iloraz wspoétczynnikéw przewodnictwa cieplnego czastki i metalu, v - predko$¢ przemieszczania
frontu krystalizacji, 1 - odlegto$¢ czastki od frontu krystalizacji, Ac=aczs-ozc - rbéznica napigc
powierzchniowych granicy rozdzialu faz czastka-faza stata, czastka-ciekly metal, da - odlegtos¢
miedzyatomowa.

Przyjmujac jednostkowg mase czastek i osnowy, mozna wyznaczy¢ przyspieszenie, przy
ktorym czastka zostanie wchionieta przez front krystalizacji. Warunki tego stanu posiadajg
uwarunkowania lokalne i chwilowe. Wyznaczenie przyspieszenia frontu krystalizacji polega
na wyznaczeniu ilorazu pochodnych po czasie i kierunku w jednostce czasu krzepniecia
w analogicznych dla czastek zbrojenia warunkach. Z uptywem czasu sita wyporu zanika.
Wigze sie to ze zmiang stanu skupienia z cieklego na staly. Przy lepkosci, wzrastajacej ze
spadkiem temperatury, wptyw sit wyporu zanika i jest tym mniejszy, im blizej frontu
krystalizacji znajduje sie czastka zbrojenia. Z uptywem czasu kierunek i zwrot sity przestajg
by¢ istotne, poniewaz modut wektora sity wyporu osigga warto$¢ zerowa. Wptyw sit wyporu
ujawnia sie natomiast przy odlewaniu kompozytowych czesci maszyn. Niektére technologie
wymagajg stosowania wysokich zakreséw temperatur przegrzania cieklego kompozytu.
Wowczas efekty segregacyjne znacznie poprzedzajg proces krystalizacji.

Lepkos¢ wplywa na lejno$¢ oraz zdolno$¢ wypetniania wneki formy ciekltym
kompozytem. Lepko$¢ zawiesiny powinna byé rozwazana jako sita tarcia
miedzyczasteczkowego osnowy i miedzyfazowego komponentdw. W otoczeniu rzeczywistej
czastki lepko$¢ zalezy nie tylko od udziatu objetosciowego czastek, lecz takze od profilu
powierzchni czastek. Zgodnie z prawem Stokesa, lepkos¢ metalicznej osnowy wplywa na
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predkos$¢ ruchu czastek pod wptywem réznicy gestosci komponentow. Wedtug Streka [146],
lepko$¢ ciekto - stalej mieszaniny zalezy wylgcznie od udziatu objetosciowego statych
czastek w cieczy, zgodnie z nastepujaca przyktadowa zaleznoscia:

% =% (1+2,5°+10,25%) (2.5.2)

gdzie:
% 1|0 - lepko$¢ dynamiczna odpowiednio: dyspersji (kompozytu) i cieczy (osnowy), Vp- udziat objetoSciowy.

Lepko$¢ w warstwie przysciennej jest mniejsza niz w gtebi cieczy. J. Braszczynski podat
zalezno$¢ wiazaca naprezenia $cinajagce w warstwie przysciennej z odpowiadajacg im
lepkoscia [51]. Wskazat w ten sposéb na metodyke wytwarzania kompozytéw
z wykorzystaniem  technik mechanicznego mieszania komponentéw. Dla ukadu
komponentéw charakteryzowanego napieciem powierzchniowym i katem zwilzania lepko$é
w warstwie granicznej zalezy od powierzchni kontaktu komponentéw i odlegtosci miedzy
czastkami w kwadracie. Lepko$¢ w warstwie granicznej pozostaje taka sama jak w giebi
kapieli tylko dla teoretycznego przypadku zerowego kata zwilzania. Materiaty stanowigce
zbrojenie w kontakcie z metalami lub stopami nigdy nie wykazujg zerowego kata <9. Na
podstawie obu zalezno$ci mozna wyznaczy¢, dla wybranego uktadu komponentéw,
maksymalne obnizenie lepkosci w warstwie granicznej i dobra¢ parametry mieszania, aby
wykorzysta¢ lokalne zmniejszenie lepkosci do tworzenia kompozytu w stanie ciektym.

W zalezno$ciach opisujagcych wplyw czastek wystepuje wspotczynnik przewodzenia
ciepta. Poza lepkos$cig zasadniczo wplywa na procesy krzepniecia. Rozktad izoterm w
kotowych obiektach otoczonych stopem dla réznych uktadéw przewodnos$ci stopu
i rozpatrywanego elementu zamieszczono w opracowaniu E. Frasia [111]. W analizach
procesu krzepniecia konieczne jest uwzglednienie ciepta krystalizujgcych faz, ktérego
wydzielanie jest funkcjg temperatury. Wraz z cieptem krystalizacji w wielu skojarzeniach
materiatowych nalezatoby uwzglednia¢ takze ciepto innych przemian, jak np. w zbrojacych
materiatach kwarcowych - ciepto przemian np. krystobalit - trydymit, ktoérych zakres
temperatur moze wplywa¢ na pole temperatur krzepngcej osnowy aluminiowej. Struktura
kompozytdw narazona jest rowniez na defekty nieciggtoSci stanowigce wady strukturalne.
Moga wystepowaé na skutek roznej rozszerzalnoSci cieplnej komponentow i porowatosci
gazowej powstatej na skutek adsorpcji gazu na powierzchni zbrojenia. Jest to wada, ktora
moze ulatwia¢ powstawanie i propagacje mikropeknie¢. Nieciggtosci mogg by¢
spowodowane takze natozeniem sie obu niekorzystnych zjawisk. W odniesieniu do
kompozytéw AlSi-SiC omawiane zjawiska przedstawiono w pracy [138].

Z badan I. Hyli i J. Sleziony [137] wynika, ze w przypadku odpowiednio szybkiego
chtodzenia odlewu rozmieszczenie zbrojenia jest réwnomierne, niezaleznie od udziatu
i wielkosci czastek w stopie. Przedstawiono kompozyt A1Sil1-Al20 310 (dp=30 /um) krzepnacy
w formie grafitowej i piaskowej. Ograniczenie segregacji zalezy takze od modutu krzepniecia
kompozytowego odlewu, pomimo to wyniki wskazujg na potencjalne mozliwosci sterowania
strukturg, a wynikajace bezposrednio z technologii odlewniczych. Wykonane badania procesu
krzepniecia kompozytéw w réznych warunkach wykazaty, ze istnieje silna zalezno$¢
pomiedzy warunkami chtodzenia odlewu a strukturg rozmieszczenia zbrojenia w odlewie.
Wptyw obecnosci czastek ceramicznych na charakter procesu krzepniecia moze by¢ zwigzany
z ich katalitycznym oddziatywaniem na zarodkowanie stopu osnowy.

Dob6r materiatu zbrojagcego polega na mozliwie maksymalnym wykorzystaniu
podobienstwa strukturalnego powierzchni zarodkotworczej z krystalizujgcg faza.
W kompozytach in situ wytwarzanie czastek zbrojagcych z ciektej kapieli czesciowo
odpowiada zabiegowi modyfikacji przez zwiekszanie liczby zarodkéw krystalizacji.
Charakterystyke zwigzkéw TiC, TiB2i AIB2 tworzacych dodatkowe zarodki krystalizacji
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aluminium i roztworéw statych podano w pracach [139,140]. W nadeutektycznych stopach
Al-Si  wytworzenie czastek AIP dziala zarodkotwoérczo na krzem. Czynnikiem
umozliwiajacym modyfikacje jest podobienstwo strukturalne krysztatdbw zwigzku do
krysztatdw krzemu.

Czastki zbrojace, przy zréznicowaniu wilasciwosci termofizycznych i rozwinietej
powierzchni, lokalnie zaburzajg ruch ciepta. Wystepowanie ruchu ciepta w obecnosci
nierébwnosci na powierzchni zbrojenia sprzyja wzrostowi dendrytycznemu. Nieregularna
eutektyka aluminiowo - krzemowa cechuje sie $cianowymi krysztatami krzemu
i nieScianowymi krysztatami roztworu a. Wskaznikiem rodzaju powstajacych krysztatéw jest
stosunek réznicy entropii topnienia AS do statej Boltzmanna k, ktory dla aluminium i krzemu
wynosi odpowiednio: 1 i 3 [141]. Zmiany warunkoéw ruchu ciepta bedg wplywaé na
morfologie krystalizujgcych faz. W pierwszej kolejnosci na krzem stanowigcy faze
przedeutektyczng.



2.6. Krzepniecie kompozytu

W analizie przeptywu ciepta podstawowe jest réwnanie rdzniczkowe energii lub
przewodnictwa Fouriera-Kirchhoffa. Warunkiem ruchu ciepta jest wystepowanie réznicy
temperatur, ktore czesto okresla sie wektorowym pojeciem gradientu temperatury. Podstawg
analiz ruchu ciepta w odlewie, ale takze w materiale formy, jest wyznaczenie odpowiednich
skalarowych p6l temperatury. Wyznaczajac nastepnie pochodne temperatury mozna okresli¢
struktury metalu, rozktady naprezen strukturalnych oraz rozkltady naprezen cieplnych,
zwigzanych z polem temperatur. Procesy stygniecia lub nagrzewania ciala sg procesami
nieustalonymi. W teorii cieplnych procesow odlewniczych najwiekszg role odgrywa
przewodzenie ciepta. Obszerny matematyczny opis procesu krzepniecia przedstawiony jest w
pracach B. Mochnackiego iJ. Suchego [142] oraz W Longi [152].

Osnowa stanowi na ogo6t objetoSciowa wiekszo$¢ materiatu kompozytowego. Gdwnie
wjej objetosci tworzone sg obszary faz przejSciowych, determinujacych ostateczne
mechaniczne wiasciwosci kompozytu. Na og6t krystalizacja zachodzi wytacznie w objetosci
osnowy, rzadziej dotyczy takze pozostatych komponentow. Ciekly stan dyspersji, takze
emulsji kompozytowej, charakteryzowany jest lepkoscig, gestoscia, lejnoscig w funkcji
temperatury oraz udziatem objetosciowym. W opisie geometrycznych cech zbrojenia, ktory
z zatozenia wptywa m.in. na reologiczne wt#asciwosci pltynu, mozna sie postuzyé
wyrdznikiem opisujagcym przewage jednego z wymiaréw elementow zbrojgcych. Czesto jest
nim krytyczna dtugo$¢ /*. Przedstawia ona na ogo6t warto$¢ h=7xD (7 $rednic elementu
zbrojacego). Mozna przyja¢ pewne uzupetnienie pojecia zbrojenia rozproszonego
(dyspersyjnego), w ktérym proporcje miedzy gabarytami mieszcza sie ponizej wskazanej
umownej granicy, obejmujac w ten sposéb wiskery, czastki, krétkie wiékna, itp. Podobng
funkcje spetnia wspotczynnik ksztattu, modut morfologiczny przedstawiony w dalszej czesci
pracy. W wiekszoséci zastosowan mamy do czynienia z czastkami zbrojgcymi, ktérych
geometryczng cechg charakterystyczngjest rownoosiowosc.

W badaniach metali i stopéw, stanowigcych potencjalnie osnowe kompozytu,
transformacje strukturalne definiuje sie w funkcji predkosci przyrastania warstwy zakrzeptej -
przemieszczania frontu krystalizacji oraz gradientu temperatury. WielkoSci najistotniejsze,
wplywajgce na jako$¢ struktury, dotycza stanu cieklego - za ich pomocg okresla sie
witasciwosci charakterystyczne dla stanu statego. W tablicach 2.6.1 i 2.6.2 zestawiono
przyktady wielkosci opisujgcych strukturalne wiasciwosci stopoéw. Zaleznosci zawierajg
predkos$¢ krzepniecia i gradient temperatury w réznych ztozeniach, np. ilorazu lub iloczynu z
réznymi wyktadnikami. lloczyn predkosci krzepniecia i gradientu temperatury (Gv)
wyrazony jest w (K/cm)-(cm/s)=K/s, natomiast iloraz (G/v) posiada wymiar: (K/cm):(cm/s) =
=(K-s)/cm . Wynika stad potrzeba przeprowadzenia analizy podobnych zwigzkéw, aby
wyznaczy¢ wartosci, przy ktérych powstaja krysztaty réwnoosiowe:

VE R (2.6.1)
v
otrzymujac np. szybko$¢ stygniecia fazy cieklej, statejlub szybkos¢ krzepniecia. lloczyn tych
wielkosci:

£=V-G =—

~ 2.6.2
dt dl ( )

wskazuje na zmienno$¢ temperatury, przypadajaca na jednostke czasu i diugosci wzdtuz
kierunku ruchu ciepta, a temperatura w kwadracie uwydatnia warto$§¢ zmiennosci.
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Tablica 2.6.1

Strukturalne wielko$ci zwigzane z pochodnymi temperatury po czasie i kierunku

W ielkos$é Formuta
strukturalna
G&XGS
Skurczowa q/(TZF<C
mikronicciggtos$é
strukturalna GS(TS) vu\<C ot

Gs'(tf)°'66'V"1<CH

Stabilnos¢ frontu G/V>ATsI/D
krystalizacji
NO,5
ST
d =K, D,
GL'Vfy
Grubos$¢ komérki lub
gatezi dendrytyczncj 1
rzedu
AT~P mATn GL D,
yVf eka mAT,,
ST
DAS = A- _
GL-Vi
Odlegtos¢ miedzy
gateziami Il rzedu DI -In ST

DAS =55 A -k O\cw-Co)m, G1 -Vf

HB = 46,7 - 0,68 +t°5
Twardosé
Brinella HB =50,2-0,75 -f*’5lub
w symulacji HB = 27,2-151,9 *DAS05

Rm=-2,6SDAS + 319,85
DAS =11,84-/°2

Wytrzymato$é na
rozciaganie
w symulacji

Odlegtosé miedzy dd =AdG[V}
dendrytami
Transformacja
kolumnowo GL<Gm
réwnoosiowa
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Metoda, autor

krytycznego gradientu
temperatury
Niyama
Hansen i Sahm
V L= szybko$¢ strugi metalu
zasilajacego
Leeiin.

ATsl - przedziat temperatur
krzepnigecia 1182, 183]
KB- wsp. zalezny od stopu
G1 - gradient T przed
frontem krystalizacji
Vf- pr. krystalizacji
[184]

ATkr- przyrost T likwidus
dla stezenia pocz. C,,i przy
wierzchotku komérki Cw
5T - przcchtodzenie
kinetyczne cieczy
DL-wsp. dyfuzji domieszki
w st.. cieklym
[59,122,186]

ATSN- przyrost T miedzy
podstawg a wierzchotkiem
k,,- wsp. rozdziatu
domieszki

[65]

[186, 195]
m i- wsp. kierunkowy
likwidusa

nicmodyfikowany
AlSi7TMg0O,35Fe0,12

[187]
modyfikowany
AlSiTMg0O,35Fe0,12
AIS|7MQO,41 [188]
MPa, |im, s

Aj, k,j - wsp. zalezne od
sktadu stopu
[189]



Widknista struktura

Mollard,

eutektyki przy Gl . mL(Ce-Ca) Flemings

_ . Al-Si 9
ptaskim _fron_(_:le dl Fra$

krystalizacji [190,1951

Toloui-

12V =C,-GI-°%67 Al-Si Hellawell

[126, 118]

J. Liu, Y.

Srednia odlegtosé X3 =C 2G 048-L Al-Si Zhan, B.

miedzyptytkowa w
eutektykach

Shang [1911
Kurtz-Fisher

. X2V =C3-Gzoal Al-Si
nieregularnych [65, 1921
5238V =C4G°'6 Al-Si Khan, Elliott
[1931
Khan-
X2'5V =C5-GZ'*5 Al-Si Ourdjini-Eliot
[194]

G iV, C, X- odpowiednio: gradient i predkos$¢ krystalizacji, stata, odlegto$¢ miedzyptytkowa, indeksy: crit,
z, s, 1,2,3,4,5 - oznaczaja odpowiednio: liczbe kryterialng, gradient po osi z, solidus, cyfry odrézniaja
rézne state. G - K/cm, V - cm/s, L - uwiktana funkcja gradientu, szybkosci krzepniecia i przechtodzenia,
* - wartos$ci wspoétczynnika proporcjonalnosci A oraz wyktadnika potegi s, zaleza od rodzaju stopu]
przyktadowe wartosci podano w tablicy 12.2, DAS - fim, w tablicy usunieto t*, wstawiajac w jego miejsce
zalezno$¢ tk=8T/(GL V), s wskazujac na zwigzki z GL V.

Tablica 2.6.2
Warto$ci wspoétczynnika proporcjonalnosci A oraz wyktadnika s w réwnaniu (*) na DAS [1961

Warto$¢ wspotczynnika proporcjonalnosci A oraz wyktadnika s z tablicy 2 6 1
Stop Stop modyfikowany - rodzaj

niemodyfikowany modyfikatora A s
AlSi7Mg0,3 9,4 0,31
AISi7MgO,3 - s6d 9,7 0,30
AISi7Mg0,3 - antymon 8,3 0,33
AISi7MgO,3 - stront 71 0,37
AIlSi9Mg0,3 - stront 7.8 0,35
AISil IMgO,2 - stront 6,9 0,38
forma kwarcowa - prébka O 12. 20 mm
AISi7MgO,3 71 0,39
AlISi9Mg0,3 7:1 0,39
AISil IMgO,2 71 0,39
kokila - prébka G>16 mm
AlISi7Mg0,3 7,0 0,36
AlSi9MgO,3 7,0 0,36
AISil IMgO,2 7,0 0,36
Wykorzystujac zwigzek na lokalny czas krzepniecia:
tke5T/(GLVH), s (*) ' (2.6.3)
oraz szybkosc¢ stygniecia fazy ciekiej
Rs= GL-VF, K/min (**) (2.6.4)

mozna powigza¢ doswiadczalnie wyznaczone wielko$ci DAS w prébie schodkowej:
DAS=176,4Rs03L pm dla stopu AlSi6,9Mg0,33Fe0,076
DAS=361,IRs047 pm dla stopu AlISi7TMg0,3Fe0,002

oraz w probie odlewanej prostej phyty:
DAS=129,9Rs02 pm dla stopu AlSi6,9Mg0,33Fe0,076 [197].
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Zalezno$¢ (*) z tablic 2.6.1, 2.6.2 jest stosowana w komercyjnych programach
symulacyjnych, np.: Magma i Simulor.

Wielu autoréw jest zgodnych co do mozliwosci wykorzystania makromodeli
numerycznych w ocenie procesu krzepniecia w mikroskali, pod warunkiem jednak
rozszerzenia modeli o procesy zarodkowania [150, 176, 180].

W pracy A.E. Aresa i C.E. Schvezova [181] badano modelowe stopy Pb-Sn. Przy
ustalonej szybkosci odprowadzania ciepta i przy tym samym gradiencie temperatury oraz
strumieniach cieplnych, podczas transformacji dtugos$¢ krysztatow kolumnowych wzrasta ze
wzrostem stezenia skiadnika stopowego. Stan ten nie ma zwigzku z zarodkowaniem,
poniewaz w analogicznych warunkach, struktura krysztatdéw réwnoosiowych niewiele sie
zmienia ze zmiang sktadu stopu. Wynika to stad, ze ré6znym szybkosciom stygniecia mozna
przypisa¢ takie same wartosci krytyczne gradientu temperatury. Autorzy w swoim
opracowaniu zwracajg uwage na zwigzki jednego z czynnikow charakteryzujgcych przeptyw
ciepla, tj. zaleznej od temperatury przewodnosci cieplnej, ktora zalezy takze od skiadu
chemicznego, w tym réwniez chwilowego sktadu chemicznego, utozsamianego ze stezeniem
dodatku stopowego w sasiedztwie frontu krystalizacji.

Opis kinetyki krzepniecia i krystalizacji za pomocg pochodnych temperatury wymaga
wstepnej oceny cieplnych witasciwosci komponentdw. W pierwszym kroku dobrze spetniajg
takie potrzeby wartosci state - wyznaczone jako $rednie ze stanu ciektego oraz z zakresu
krzepniecia. Wsréd wielkosci cieplnych pierwszorzedne znaczenie posiada wspotczynnik
przewodzenia ciepta, ktérego warto$¢ bardzo silnie zalezy od czystosci metalu. Jeszcze jedna
cecha moze stanowi¢ wyrdznik wtasciwosci cieplnych. Niektére materiaty, jak np. weglowe
czy kwarcowe Ilub magnezytowo — chromitowe, majg charakterystyki przewodnictwa
cieplnego rosnagce w funkcji temperatury, podczas gdy zdecydowana wiekszo$¢ - malejace ze
wzrostem temperatury. Materiaty ceramiczne, poza weglem i weglikami, z uwagi na jonowo-
kowalencyjny charakter wigzan chemicznych w niskich temperaturach wykazuja niewielkie
przewodnictwo, jednak ze wzgledu na zmienno$¢ przerwy energetycznej miedzy pasmem
podstawowym a pasmem przewodnictwa niektére potaczenia posiadajg cechy metaloidow -
nawet w najwyzszych temperaturach zachowuja sie jak izolatory. Ponadto, réznice w zakresie
przewodnictwa cieplnego miedzy r6znymi materiatami o cechach cieplnych izolatoréw wraz
ze wzrostem temperatury maleja. Naturalng cechg metali i wiekszosci stopdw jest malejacy ze
wzrostem temperatury wspoétczynnik przewodzenia ciepta. Podobienstwa i rdéznice
w przewodnictwie cieplnym metali istopéw wynikajg z wielkosci udziatlu dodatkéw
stopowych, ktére zmieniajg proporcje miedzy przewodzeniem fononowym a elektronowym.
Przyktadowo w wysokostopowej osnowie kompozytu udziat obu rodzajéw przewodnictw jest
porownywalny. Zasadniczo inaczej zachowujg sie pod tym wzgledem metaloidy Ilub
poiprzewodniki stanowigce najczesciej elementy zbrojace. Ze wzrostem temperatury ich
cieplne przewodnictwo rosnie. Szczeg6élnym przyktadem tej grupy materiatow jest krzem.
W temperaturze bliskiej zera bezwzglednego przewodnictwo cieplne jest bliskie zeru,
nastepnie rosnie ze wzrostem temperatury, by osiggngé maksimum w temperaturze
kilkudziesieciu K (zaleznie od czystosci), a nastepnie maleje. W temperaturze 300 K warto$¢
wspotczynnika przewodzenia ciepta krzemu wynosi 148 W/mK [198].

Ocene cieplnego wspoétdziatania komponentéw w procesie krzepniecia podjeto
w opracowaniu [155]. Wybranym wiasciwosciom cieplnym przypisano usrednione, wazone
wartosci osnowy i zbrojenia przyjeto w ten sposdb ich niezmienno$¢ w funkcji temperatury.
Jest to rozwigzanie pozwalajgce znacznie uprosci¢ szacowanie procesu Kkrzepniecia
odlewanego kompozytu z czastkami dyspersyjnymi.

Rozpatrywane przez autoréw kompozyty (Al-SiC) to ztozenie komponentdw o ré6znym
wspoétczynniku przewodzenia ciepta (A"Ap), réznym cieple wiasciwym (cc cp i roéznej
gestosci (pc,pp). Uwzgledniony jest udziat czgstek ceramicznych Vpw stosunku do objetosci
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odlewu V. Do obliczen cieplnych kompozytéw wprowadza sie usredniong wazong posta¢ tych
wielkosci uwzgledniajgc w ten sposéb udziat objetoSciowy zbrojenia.

Usrednione wielkoSci mozna wykorzysta¢ w réwnaniu Fouriera i rozwigzaniach Stefana.
Zaktada sie przy tym bilans ciepta odlewu krzepnacego z bardzo malg intensywnoscig
stygniecia. Funkcje zrodta przyjmuje sie dla zmniejszonej o zbrojenie objetosci kompozytu.
W efekcie otrzymuje sie réwnanie rozniczkowe bilansu ciepta krzepngcego kompozytu.
Przedstawione rozwazania pomijaja wptyw morfologii granicy kontaktu oraz stopien
dyspersji fazy zbrojacej. Podana metoda wyznaczania usrednionych wartosci cieplnych
prowadzi do opisu krzepniecia odlewu kompozytowego jako catosci.

Znaczenie badania procesdw krzepniecia wuzasadnia szereg badan wilasciwosci
mechanicznych takze w powigzaniu ze strukturg [7, 138, 154]. Witasciwosci mechaniczne
kompozytu sg rozpatrywane najczeSciej w makroskali, przez potgczenie standardowych
witasciwosci stopu osnowy z wiasciwosciami zbrojenia. Korelacje miedzy komponentami i ich
zwigzek z wihasciwosciami uzytkowymi sg opisywane w wielu opracowaniach [7, 14, 29, 35,
76, 80, 84, 86, 105, 115, 117, 131, 138, 156*160]. Przyktadowe rozwigzanie pozwalajace
bada¢ aluminiowy, odlewany kompozyt z czgstkami ceramicznymi weglika krzemu, pod
wzgledem jego wiasciwosci mechanicznych, zawarto w opracowaniu [154]. Wtiasnosci
mechaniczne kompozytu AI-SiC badano przy uzyciu trojwymiarowego, elastoplastycznego
elementu brzegowego. Do opisu uzyto i rozwinieto dwie dziedziny: ze statymi elementami
brzegowymi i komoérek liniowych dziedziny. Prezentowana metoda, wedlug autoréw,
zapewnia dobrg doktadnos¢ i ogranicza liczbe btedow spowodowanych konstrukcjg siatki.

Analizy procesu krzepniecia kompozytéw nalezg do nielicznych, co wynika miedzy
innymi ze ztozono$ci procesu. Potwierdzajg to autorzy pracy [163]: J. Braszczynski iM.
Cisowska, ktdérzy podjeli sie oceny procesu krzepniecia hybrydowych kompozytéw AlSi-
SiC,Cgr za pomocg metody ATD oraz w podobnych badaniach inni autorzy [164*166].

Analize oddziatywan miedzy kulistymi czastkami a osnowg w krzepnagcym kompozycie
przedstawiano w pracach E. Majchrzak, B. Mochnackiego i J.S. Suchego [167*170].
Wykorzystano symulacje krzepniecia opartg na metodzie elementéw skonczonych takze z
uwzglednieniem krystalizacji fazy zbrojacej. Przedstawiono kinetyke krzepniecia w postaci
zmian temperatury w funkcji czasu i odlegtosci od czastki. Wyznaczono miedzy innymi
przyrosty warstwy zakrzeptej oraz zmienno$¢é temperatury w czastce w zaleznosci od jej
wielkosci. W pracach uwzgledniono wptyw czastek sasiednich. Wykazano efektywnos$¢
stosowania modeli numerycznych w cieplnej analizie procesdw odlewania kompozytow.

Pomimo istnienia analiz z zakresu krzepniecia kompozytow, brak jest opracowan
kinetyki krzepnigcia kompozytéw uwzgledniajgcych zmienno$¢ pochodnych z temperatury
w otoczeniu czastek zbrojenia podczas krzepniecia.

3. ZAKRES, CEL | TEZA PRACY

W pracy badano kinetyke krzepniecia metalicznej osnowy odlewanego kompozytu
z dyspersyjnymi elementami tworzacymi wraz z osnowga materiat inzynierski o zatozonych
wiasciwosciach uzytkowych. Oddziatywania wzajemne tzw. zbrojenia z osnowag majg
charakter chemiczny i fizyczny. Przedmiotem pracy byto maksymalne wykorzystanie
istniejacych mozliwosci technologicznych dla optymalizowania najbardziej newralgicznej
strefy kompozytéw, tj. strefy granicznej miedzy komponentami. Opis struktur kompozytéw
jest zdominowany przez chemiczne aspekty oddziatywania komponentéw. Wiekszos¢
literatury dotyczacej krystalizacji i krzepniecia kompozytéw odnosi sie do identyfikacji faz
powstatych na drodze reakcji in situ. Wplyw czastek zbrojacych na wtasciwosci kompozytow
jest dobrze poznanym obszarem wiedzy o kompozytach. Praca swym zakresem obejmuje
fizyczna analize oddziatywania komponentéw na strukture osnowy kompozytu w otoczeniu
zbrojenia.

W przestrzeni odlewu kompozytowego, gtéwnie w otoczeniu pojedynczych elementow
zbrojacych, nalezy oczekiwaé zréznicowanych warunkéw wzrostu krysztatdbw. Wynika to ze
zroznicowanych pél stezen oraz chwilowych i lokalnych zmian pd6l temperatury. Zmiany
struktury w bezposrednim otoczeniu czastek zbrojacych wynikajg ze zmiennosci pola
temperatury, charakteryzowanego pochodnymi z temperatury po czasie i kierunku.

W tradycyjnym odlewie ukierunkowane, wydtuzone krysztaty wystepujg w sasiedztwie
Scian formy. Wyrazne jest rozréznienie krysztatow: kolumnowych powstatych na skutek
krzepniecia kierunkowego, przy ujemnym gradiencie temperatury, od réwnoosiowych
powstatych przy bliskim zera gradiencie temperatury podczas krzepniecia objetoSciowego.

W materiatach kompozytowych przestrzen lokalnych oddziatywan determinujacych
strukture moze by¢ znacznie wieksza niz w tradycyjnych stopach. Mozliwo$¢ tworzenia
odmiennych struktur, spowodowana obecnos$cig zbrojenia, powinna byé wykorzystana do
sterowania i optymalizacji struktury kompozytu jako catosci.

Celem pracy jest wykazanie, ze dobierajgc wasciwosci termofizyczne komponentéw
oraz geometryczne czastek zbrojagcych mozna skutecznie wptywac na kinetyke ruchu ciepta
w strefie granicznej komponentéw. Sterowanie strukturg osnowy kompozytu to podobnie jak
w klasycznych stopach sterowanie parametrami Kinetycznymi ruchu ciepta. Wplywanie na
mikrostrukture osnowy w strefie granicznej w kompozytach zbrojonych matymi czastkami
przy skrajnie wysokich udziatach moze sie rozcigga¢ na calg objetos¢ osnowy. Wymagane
warunki krystalizacji i krzepniecia odlewu kompozytowego odpowiadajg wiekszosci
tradycyjnych technologii odlewniczych.

Teza pracy jest nastepujgca:
Mozliwe jest sterowanie kinetyka ruchu ciepta poprzez dobér wielkosci,
udziatu i morfologii elementéw zbrojagcych oraz termofizycznych
wiasciwosci sktadnikéw strukturalnych kompozytu.

W celu udowodnienia tezy pracy przyjeto metodyke badawcza, ktéra uwzgledniajac,
teoretycznie, zabiegi i czynnos$ci zwigzane z tworzeniem kompozytu w stanie ciektym
koncentruje sie na doswiadczalnym i symulacyjnym badaniu kinetyki procesu krzepniecia.
Niektdre tresci zawarte w czesci obejmujacej badania wtasne byty wczesniej opublikowane.
Prezentowane badania stanowigw czesci ich kompilacje.
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4, METODYKA | KONCEPCJA BADAN

Badania morfologii czgstek zbrojenia

Badania miaty na celu okreslenie wielko$ci zakresu zmian powierzchni kontaktu osnowy
i zbrojenia w zalezno$ci od postaci geometrycznej czastek zbrojacych. Przyjeto jej zwigzek z
transportem ciepta, a tym samym z kinetykga procesu krzepniecia.

Poddano analizie typowe ceramiczne czastki zbrojgce. Rzeczywiste czastki materiatow
zbrojacych réznig sie stopniem rozwiniecia powierzchni zewnetrznej. Analizowano ksztat
czastek z pominieciem technologicznego rozwiniecia powierzchni. Takie zatozenie uznano za
wystarczajgce dla uzasadnienia konieczno$ci opisu geometrycznej postaci czastek. Wyboru
badanych materiatéw dokonano kierujgc sie wymaganiami stawianymi dla kompozytow
odpornych na zuzycie cierne o wysokim wspétczynniku tarcia.

Wptyw morfologii czastek powinien sie ujawnia¢ w technologicznym procesie
wytwarzania oraz podczas eksploatacji kompozytu. Proces wytwarzania mozna podzieli¢ na
kilka etapéw. Intuicyjnie, w kazdym z elementéw procesu wptyw morfologii zbrojenia moze
by¢ istotny. Elementy procesu wytwarzania kompozytu:

- wprowadzanie komponentéw zbrojacych w technologii ex situ,

- tworzenia kompozytu w stanie cieklym - tworzenie potgczenia miedzy komponentami,

- odlewania kompozytu,

- krystalizacji i krzepnigcia.

Rozpatrzono wprowadzenie do umownej objetosci szesciennego odlewu dodatkowej
objetosci materiatu stanowigcego zbrojenie. Objeto$¢ zbrojenia przyjeto w postaci szeSciennej
bryty przed jej przysztym rozdrobnieniem. Poréwnano przyrosty powierzchni kontaktu.
Przyrost objetosci odlewu spowoduje przyrost wymiaru z a do wartosci x, oraz powierzchni -
do nowej wartosci z indeksem nx:

V=a3; (4.1)

(I+KV =x3

X = a(l + k)3

S =6a2

S,,= 6x2 “2
SSk=6a2(1 +k)3 =(1+/Dj (4.3)
s _ 6aij(l+ k)%_\l (4.4)

gdzie: V - objeto$¢ szeSciennego odlewu o powierzchni zewnetrznej S, Vz - objeto$¢ zbrojenia, S, - nowe
zwiekszone pole powierzchni odlewu, k - objetoSciowy udziat zbrojenia przed rozdrobnieniem w przedziale

Catkowitg powierzchnie kontaktu metalu z obcym skiadnikiem nalezy powiekszy¢ o
powierzchnie wprowadzonego zbrojenia:

SN=SIMt+sw
Sw=06(x- af
2
s,,=6a2((|+*)1-2(l+*)]l+l (4.5)
SRV (14 %) T + 4.6
—S—(I YE-2(1+*)7+1 (4.6)
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AS =S,,-S

AS=6a2 (I+k)l - 2(1+ +11-6a2 4.7)

AS = 6a2 (1 +Kk)$ - 2(1+K):

gdzie: S,, - nowa powierzchnia ukfadu osnowa-zbrojenie, Sw - dodatkowa powierzchnia zbrojenia w ksztalcie
sze$cianu.

Frakcjonowanie (rozdrobnienie) bryty szeScianu zbrojenia okresla warto$¢ n bedaca
wyktadnikiem dyspersji: d=10".

Rozwazono najprostszy z przypadkéw, w ktérym czastki zbrojace wystepuja w postaci
bryt foremnych: kul, szeScianéw i czworoscianéw.

Jesli przyjac, ze wprowadzono do cieklego metalu pewng objeto$¢ zbrojenia, stanowigca
udziat réowny k, objeto$¢ odlewu wynoszacg V=a, stopien dyspersji n, to woéwczas,
przyjmujac czastki o ksztalcie szeSciennym, spowoduje to przyrost powierzchni wobec
pierwotnej objetosci szesSciennej:

5 (4. 8)
As =6a* (10"-1)
Gdyby czastki byty kulami o tej samej objetosci co szesciany,
a3:I03n-4’} r3
3 (4.9)

gdzie: r- promien kuli,

przyrost powierzchni wynositby:

= i6**)3 10" * 0,81 +10"
6, N (4.10)

AS (627 10"-6 a2* (0,81+10"-6)a2

Dla czastek w ksztatcie czworos$cianéw foremnych:

=103, (2)I1*3

» (4.11)
| z
*=1232 610~"a
gdzie: k - krawedz czworoscianu,
otrzymamy:
i
c 17393-12
?“JL: 2 Z - 10”=1,20-10"

S , 6, (4.12)

AS-- 1232 33210" -6 a2«(l,20-10"-6)az2
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Przy zachowanym udziale objetoSciowym catkowita powierzchnia rozwinigcia czastek
kulistych jest o okoto 20 % mniejsza od powierzchni czgstek szesciennych. Analogicznie,
czastki czworos$cienne powodujgprzyrost powierzchni o 20 %.

Roznice, aczkolwiek znaczne - siegajace 40 %, nie sg reprezentatywne dla rzeczywistych
warunkow tworzenia kompozytdw. Pierwotny dobér cech geometrycznych zbrojenia odbywa
sie, bowiem poprzez analize sitowg. WoOwczas czastki segregowane sg na podstawie
wymiaréw gabarytowych, rozumianych jako promien kuli opisanej na czastce réwnoosiowej.
Zaktadajac skrajny przypadek, ze czastka szeScienna o boku a odpowiada doktadnie
przeSwitowi oczka w sicie, to czastki utworzone przy tym samym stopniu dyspersji i przy tym
samym udziale objetosciowym bedg w poréwnaniu do szeScianu:

kulami o $rednicy:
D=1,24 a (4.13)

czworos$cianami o wymiarze kuli opisanej:
Dcz=1,84 a (4.14)
gdzie: a -jest wymiarem krawedzi sze$cianu.

Wprowadzajac czastki po analizie sitowej - o poréwnywalnych skrajnych wymiarach
w tym samym udziale wagowym lub objeto$ciowym, wprowadza si¢ w rzeczywistosci czastki
réznigce siewielokrotnie powierzchnig rozwiniecia. Wazny jest przy tym jednostkowy
stosunek powierzchni do objeto$ci, co obrazuje wspdtczynnik oznaczony jako modut
morfologiczny Mm [143].

gdzie:
F, V - odpowiednio powierzchnia zewnetrzna oraz objeto$¢ zbrojenia dyspersyjnego.

Modut morfologiczny jest odwrotnoscig modutu krzepniecia. W odréznieniu od modutu
krzepniecia wskazuje w kompozycie na wielko$¢ powierzchni wnikania ciepta (powierzchni
rozwiniecia strefy miedzy komponentami), przypadajaca na jednostkowg ilo$¢ ciepta
zmagazynowang w zbrojeniu (proporcjonalng do objetosci), przy czym zalezno$¢ wigze
réwniez wielko$¢ czastek.

Praktyczne znaczenie modutu morfologicznego polega na rozszerzeniu informacji
0 wiasciwosciach kompozytu oraz uzytych w nim komponentéw zbrojacych. Podanie ilosci
1ziarnistoSci dowolnego materiatu zbrojgcego niewiele méwi o wielkosci powierzchni
rozdziatu faz. 1lo$¢ powierzchni kontaktu komponentéw przypadajgca na jednostke objetosci
zbrojenia (M) moze przybliza¢ cieplne zalezno$ci w procesach krystalizacji i krzepniecia.

Petny obraz wptywu zbrojenia jest ztozeniem cech morfologicznych samego zbrojenia
z cechami morfologicznymi lokalnej nieciggtosci osnowy, odpowiadajacej wprowadzonej
czastce zbrojacej. Podobienstwo ksztattu obu powierzchni, tworzacych strefe przejscia, zalezy
od jakos$ci zwilzenia. Przy doskonatym zwilzeniu obie powierzchnie mozna opisa¢ tg samg
powierzchniowg funkcjg rozrozniajac ja znakiem ,+” lub w zaleznosci od rodzaju
komponentu. W $lad za rosngcg poprawnoscig zwilzenia nastepuje wzrost oddziatywan
adhezyjno - chemicznych, ktérych skutkiem jest lokalna zmiana wtasciwosci termofizycznych
i mechanicznych, w gtéwnej mierze osnowy, ale takze zbrojenia. Obserwowane zmiany
wilasciwosci sg nastepstwem proceséw dyfuzyjnych, ktérych intensywnos$é jest zalezna od
stanu skupienia, temperatury, wielkosci powierzchni kontaktu reagentéw, czasu kontaktu i
potencjatéw termodynamicznych tworzenia zwigzkow.

Wobec stwierdzonego znacznego zréznicowania powierzchni zbrojenia w zaleznosci od
ksztattu i wymiar6w podjeto analize potencjalnych materiatéw zbrojacych.
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Badania morfologii zbrojenia postuzyly ocenie cech geometrycznych rzeczywistych
materiatow zbrojacych.

Badano proporcje miedzy maksymalnymi prostopadtymi wymiarami oraz zwiazki
miedzy objetosScig i powierzchnig przekroju a obwodem granicy ziarnowej w przekroju.
Analize geometrycznych wiasciwosci elementéw zbrojgcych mozna prowadzi¢ w dwojaki
sposob. Tradycyjna metoda, oparta na analizie powierzchni metalograficznego zgtadu, nadaje
sie do oceny poprawnos$ci spetnienia technologicznych wymogéw wytwarzania gotowego
materiatu. Druga metoda, polegajgca na analizie potencjalnego dyspersyjnego dodatku,
powinna dawaé¢ informacje o cechach geometrycznych zbrojenia przed stworzeniem
kompozytu, dla potrzeb prognozowania jego przysztych wiasciwosci. Uzasadnione wydaje sie
zatem wykonywanie bezposrednich badan dyspersoidu —nawet bez jego inkludowania.
Analiza opiera sie wowczas na powtarzanym badaniu rzutéw poszczeg6lnych populacji
czastek na ptaszczyzne obserwacji mikroskopowej. Daje to obraz maksymalnego przekroju i
obwodu badanych czastek. Metode nalezy poleci¢ do stosowania dla czgstek o ksztatcie bryt
wypuktych, ktére przewazajg w technikach tworzenia kompozytéw ex situ. Najczesciej
analizy prowadzi sie dla czastek o wysokiej twardosci, jak np. korund lub karborund. Przyjety
sposo6b analizy pozwala poming¢ czesto bardzo klopotliwg preparatyke prébek do badarn.

Badania wtasciwosci eksploatacyjnych i technologicznych

Badanie wi#asciwosci technologicznych ma uzasadnienie tylko wowczas, kiedy jest
mozliwe uzyskanie wymaganych wiasciwosci eksploatacyjnych. Czynniki sterujagce procesem
wytwarzania musza zapewnia¢ jednocze$nie ksztattowanie obu grup wtasciwosci. Badanie ma
na celu zbadanie korelacji miedzy komponentami zgodnie z tezg pracy.

Przeprowadzenie badan zasadniczych oparto na wynikach analizy geometrycznych cech
zbrojenia. Wybrano kilka podstawowych uzytkowych i technologicznych wiasciwosci
kompozytéw uzasadniajgcych potrzebe ich przeanalizowania pod katem procesu krzepniecia.
Sposrod wiasciwosci  eksploatacyjnych wybrano wielkosci sterujgce kinetyka procesu
krzepniecia. Natomiast sposrod wiasciwosci eksploatacyjnych badano gtdwnie wielkosci
zwigzane z trybologicznymi cechami kompozytu. Badano zalezno$¢ odpornosci na zuzycie
cierne, twardosci Brinella, wytrzymatosci na Sciskanie, przedziatu czasu krzepniecia i zakresu
temperatur krzepniecia w funkcji parametrow kompozytu: ilosci zbrojenia, jego modutu
morfologicznego, temperatury tworzenia kompozytu oraz wspétczynnika akumulacji ciepta
zbrojenia:

AtAT,R,i?c,HB = f(/,M mTM,b) (4.16)

Wspétczynnik przewodnictwa cieplnego materiatéw zbrojagcych wsrdéd wiasciwosci
cieplnych zdecydowanie najsilniej zmienia sie w funkcji temperatury oraz w przestrzeni
podziatlu na izolatory cieplne, poiprzewodniki i przewodniki. Tradycyjna nomenklatura
odnosi sie do poje¢ termoizolator, metaloid, metal. Ro6znice miedzy wspotczynnikiem
przewodnictwa cieplnego tych materiatbw mieszczg sie w wielkos$ciach rzedéw. Witasciwosci
fizyczne, takie jak ciepto wiasciwe, gestos¢ masy, rdéznig sie miedzy sobg w obszarach tego
samego rzedu. Znaczne roznice przewodnos$ci cieplnej w analizowanych wielkosciach
ograniczajg wykorzystanie statystycznych planéw eksperymentu. Zawarta w planie
eksperymentu pojemnos$c¢ cieplna b w zatozeniu powinna by¢ odpowiednikiem podstawowych
whasciwosci cieplnych czastek ceramiki tworzgcych kompozyt. Najsilniej na ruch ciepla
wptywa przewodnictwo cieplne. Bioragc pod uwage konieczno$¢ powigzania zwigzkow
morfologicznych i termofizycznych zbrojenia w badaniach wytypowano akumulacje ciepta
jako wielko$¢ reprezentatywng dla pozostatych, podstawowych wielkosci termofizycznych
zwigzanych prostymi zalezno$ciami matematycznymi. Na warto$¢ wspdtczynnika akumulacji
ciepta osnowy wptywa gtownie ciepto krystalizacji:
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(4.17)

w pozostatych przypadkach wspétczynnik akumulacji ciepta okreslano z zaleznosci:
bz="pcp (4.18)

Dyfuzyjnos¢ cieplng wyznaczono w analogiczny sposéb. Podane zaleznosci odnoszg sie
odpowiednio do osnowy i zbrojenia:

AT

az =— (4.19)
P°p
gdzie: indeks z odnosi sie do zbrojenia.
W badaniach przyjeto jako zbrojenie: kwarc, karborund i korund. W tablicy
4.1 zestawiono, usrednione w zakresie temperatury krzepnigecia, podstawowe wilasciwosci
termofizyczne komponentéw uzytych do wykonania kompozytéw [171, 172]. W badaniach
zastosowano jako osnowe okotoeutektyczny stop Al-Si.

Tablica 4.1
Zestawienie u$rednionych termofizycznych wtasciwosci komponentow

Gestosc Ciepto Przewodno$¢ Dyfuzyjno$é¢ Akumulacja

. Ciepto . . .
masy witasdciwe . . cieplna cieplna ciepta
krystalizacji L
Komponent p or X a b
106g/m3  kJ/kgK kJikg W/mK 106mys  LOAWSU/

/(m 2K)

Si02 2,3 1,04 - 1.6 0,67 1,96

ai2o 3 3,9 1,07 - 3.7 0,89 3,93

SiC 2,9 1,03 - 16.5 5,52 7,02
AIl1Sil 1* 2,5 1,19 389 130,0 0,53 178,87

*) dane dla stopu osnowy wyznaczono jako $rednie warto$ci wystepujacych na granicach zakresu temperatur
krzepniecia stopu okotoeutektycznego, przyjmujac zakres temperatur AT=4 K [168].

Uzasadnienie zastosowania piasku kwarcowego jako zbrojenia wynika z naturalnego
pochodzenia tego materiatu. Cechg charakterystyczng tzw. piasku wzorcowego jest prawie
idealnie kulisty ksztatt ziaren. Do badan wytypowano materiaty, ktorych czastki posiadajg
ksztatty mozliwie najbardziej zblizone do teoretycznych [149]. Materiatem podstawowym, do
ktérego dobrano, pod wzgledem wielkos$ci, pozostate materiaty zbrojgce, byt wzorcowy
piasek kwarcowy (Si02). Wartosci $rednich modutéw wyznaczono na podstawie rzutéw
prostopadiych czastek, a nie ich przekrojow na zgtadach.

Zastosowanie dwuskfadnikowego znormalizowanego stopu niesie, poza tatwoscig
interpretacji wynikéw, takze pewien aspekt utylitarny. Co prawda obecno$¢ niektorych
pierwiastkéw, jak np. magnezu, poprawia warunki zwilzania, ale pocigga za sobg
powstawanie dodatkowych faz, np.:

- podwdjnej eutektyki Al + Mg2Si w temperaturze 868 K,

- potréjnej eutektyki Al + Mg2Si + Si w temperaturze 828 K.

Niemniej obecno$¢ zanieczyszczen badz ograniczonych domieszek, np. zelaza, ale réwniez
chromu, powoduje podobne efekty zwigzane z tworzeniem nastepujacych faz:

Al + FeSiAls + Si w temperaturze 848 K,

Al + Si + FeMg3Si6Al8w temperaturze 840 K,

Al + FeSiAl5w temperaturze 885 K.
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Krystalizujgce fazy tworzg sie w temperaturach bliskich temperatury eutektycznej
Al-Si - 850 K. Obecnos¢ zbrojenia w osnowie zmienia zachodzace procesy, stad ograniczenie
efektoéw cieplnych, zwigzanych z krystalizacjg innych faz, jest konieczno$cig. Wyniki badania
kompozytéw odniesiono do stopu osnowy, bez czastek zbrojgcych. Jako aktywatora zjawisk
powierzchniowych uzyto substancji powierzchniowo czynnej w wodnym roztworze
eutektycznej mieszaniny tlenkéw boru i sodu, wraz z dodatkami zwigzkéw organicznych.
llos¢ uzytego aktywatora zwilzania wynosita 0,24 %o w stosunku do masy odlewu prébnego
[36]. Dwudzielne formy wykonano z termoizolacyjnego, lekkiego, korundowego materiatu
formierskiego o wspotczynniku przewodnos$ci cieplnej X= 0,13*0,1717=473 - 8@ k W/mK.
Przyjety materiat pozwala na zwolnienie zachodzacych proceséw cieplnych, co jest konieczne
m.in. ze wzgledu na waski zakres temperatury krzepniecia okotoeutektycznej osnowy
kompozytu.

Do oceny zatozonych wiasciwosci technologicznych  wykorzystano metody
diagnozowania stopow w stanie ciektym, tj. analizy: termiczng i elektryczng (ATD i ARD lub
AED). Metody posiadajg analogiczne podstawy fizyczne: przewodnictwo cieplne
i elektryczne [165,166]. Do wytworzenia kompozytdw zastosowano czastki zbrojace bedace
ceramicznymi izolatorami lub pdtprzewodnikami - metaloidami. Elektryczne oddziatywanie
zbrojenia jest podobne do oddzialywan cieplnych. W obu przypadkach czastki stanowig
lokalny op6r. Jesli uwzgledni¢ ich wptyw na catkowitg rezystancje elektryczng w funkcji
temperatury, wowczas metodyka badawcza oparta wytgcznie na metodzie ATD moze by¢
wzbogacona przez potgczenie z metodg ARD. Wyniki nalezy interpretowaé przy
uwzglednieniu réznic miedzy zjawiskami cieplnymi i elektrycznymi - traktujac jednak
metode ATD jako wiodgcg. W metodzie ATD wielko$¢ istotna jest mierzona bezposrednio.
Pomiar obarczony jest nieuniknionym btedem inercji czujnika termoelektrycznego.
W metodzie ARD wnioskowanie o cieplnych wiasciwosciach obiektu dokonywane jest
praktycznie bezinercyjnie - jednak na podstawie posredniego pomiaru wielkosci nie cieplnej,
lecz elektrycznej. Istota pomiaru opiera sie¢ na do$¢ ograniczonej analogii, mianowicie na
zwigzku Widemanna-Franza-Lorenza:

Z,=A (4.20)

oT
gdzie:
Xe- wspotczynnik przewodzenia ciepta za pomoca elektronéw,
0 - przewodno$¢ elektryczna,
T - temperatura bezwzgledna,
L- liczba Lorenza 2,2-°2,9*10'8 V2K 2dla czystych metali w temp. 291 K

W przeprowadzonych badaniach intensywno$¢ ruchu ciepta ograniczono do minimum.
Jako materiat form zastosowano specjalnie przygotowana, termoizolacyjng formierskg mase
korundowa, co daje nastepujace korzysci badawcze:

- wydluza czasy pomiarowe analizowanych wielkos$ci, co przy ustalonym czasie daje
zmniejszenie wptywu btedéw pomiarowych,

- stanowigc jeden ze skrajnych stanéw fizycznego zakresu wytwarzania kompozytoéw
odlewanych, stwarza mozliwosci maksymalnego wykorzystania tradycyjnych technik
odlewania kompozytéw, przy dowolnie wiekszych predkosciach stygniecia,

- weryfikuje technologie wytwarzania, wykazujgc pomijalng segregacje grawitacyjna.
Taki wybor czynnikéw zostat podyktowany m. in. brakiem informacji co do ogélnych zasad
projektowania uktadéw zasilania dla odlewéw kompozytowych. Poza koniecznoscig zbadania
Teologicznych witasciwosci ciektych kompozytow, ktére takze powinny zaleze¢ od przyjetych
czynnikéw wejsciowych. W celu zbadania witasciwosci uzytkowych wykonano badania
wytrzymatosci na Sciskanie (PN-EN 10004), twardosci (PN-EN ISO 6506-1) oraz zuzycia
ciernego (PN-67/M-04306). Oznaczenie wielkos$ci zuzycia ciernego przeprowadzono metodg
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wirujacej przeciwprobki, przy tarciu technicznie suchym, na urzadzeniu typu Skoda-Savine nr
10455. Badania przeprowadzono zgodnie z ¢wiartkowym planem eksperymentu Hartleya,
opartym na hiperszescianie, przy trzech poziomach czynnikéw sterujgcych. Szczegdly
eksperymentu przedstawiono w pracy [174].

Doswiadczalne i symulacyjne badanie procesu krzepniecia elementarnego obszaru
kompozytowego

Analize symulacyjng potagczono z doswiadczalnymi badaniami walidacyjnymi
elementarnego uktadu o cechach kompozytu. Celem badan bylo potwierdzenie przyjetych
fizycznych modeli, opisujgcych ruch ciepta w podstawowym uktadzie, mozliwie najwierniej
oddajacym specyfike mikroobszaru kompozytowego. Badania walidacyjne najcze$ciej maja
na celu gtéwnie weryfikacje baz danych materialowych. W prezentowanym przypadku
weryfikacja przyjetych w programach danych materiatowych jest drugorzedna. Przedmiotem
weryfikacji jest charakter zmian pochodnych temperatury krzepngcego metalu, w sasiedztwie
ceramicznego elementu zbrojgcego.

Podstawowym, teoretycznym przypadkiem, reprezentujgcym geometrie mikroobszaru
kompozytowego, jest zbrojgca, kulista czastka otoczona osnowg. Przeprowadzone
doswiadczenia opieraja sie na centralnym potozeniu walcowej czastki zbrojacej, ktéry to
ksztatt umozliwia wykonanie eksperymentu. W poréwnaniu do przeprowadzonych w dalszej
czesci badan symulacji, centralne umieszczenie czastki jest uproszczeniem. W wiekszosci
dalszych symulacji czastka byta utozona na drodze strumienia cieplnego. Przeprowadzenie
symulacji opartej na sferycznym modelu nie stwarza trudno$ci w przeciwieAstwie do
wykonania eksperymentu. Brak alternatywnych technik badawczych prowadzi do préb
zbadania zachodzacych fizycznych zjawisk metodami symulacyjnymi. Jednoczesne
przeprowadzenie doswiadczenia fizycznego isymulacji wymusza, poza specjalnie dobrang
geometrig badanego uktadu, takze szczegdlny dob6r skojarzeh materiatowych, dajacych w
rownolegtej realizacji symulacji i doswiadczenia najwiecej informacji. Symulacje cieplne
odtwarzajg doswiadczalny uktad symetryczny osiowo, ztozony z nastepujacych sktadnikéw:

e« walcowej, umownej czastki zbrojagcej umieszczonej centralnie w poczatku uktadu
wspotrzednych,

. osnowy, otaczajacej czastke zbrojaca, charakteryzujgcej sie wysokim przewodnictwem
cieplnym,

. otoczenia powyzszego ukiadu, tj. osrodka o usrednionych cechach komponentow
tworzacych kompozytowe otoczenie,

» kokili otaczajgcej krzepnacy uktad.

Ponadto przyjeto:

e pionowa 0$ symetrii uktadu

» zerowe warto$ci pionowych sktadowych strumieni cieplnych

e« komponenty modelowego mikroobszaru odpowiadajg, pod wzgledem cieplnym,
skrajnym skojarzeniom materiatowym

Funkcje zbrojenia petnity:

» grafit -jako przyktad zbrojenia o0 maksymalnym przewodnictwie cieplnym oraz

» wildknina korundowa - jako przyktad zbrojenia o minimalnym przewodnictwie cieplnym.

Ponadto, zostaly przyjete dalsze wspolne zatozenia:

e istnieje statystyczna, geometryczno-cieplna powtarzalno$¢ mikroobszaréw: ,czastka-

osnowa” w przestrzeni kompozytu,
* badany obszar znajduje sie w centrum odlewu, a jednostkowe strumienie cieplne sg
jednakowe we wszystkich kierunkach.
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Badania symulacyjne
Badanie procesu krzepniecia odnosi sie zarébwno do zjawisk na poziomie mikro: na

celowo uksztattowanej powierzchni czastek zbrojacych, w przestrzeni stopowej osnowy, jak
i skali makro, tj. w uktadzie wlewowym i wnece formy. Badania, oparte na wykorzystaniu
komercyjnych programéw symulacyjnych, prowadzono w skali zapewniajacej poprawno$¢
fizycznej interpretacji zachodzacych zjawisk. Zastosowanie programu symulacyjnego
pozwala na dowolng, wirtualng lokalizacje termoelementéw. Pozwala wyeliminowac
bezwitadnos$¢ i wzajemny wplyw na siebie wielu termopar ustawionych w dowolnie matym
obszarze. Istnieje mozliwo$¢ analizy p6l temperatury wraz z przemieszczajagcym sie frontem
krystalizacji. Najcenniejszg jednak zaleta jest mozliwo$¢ dowolnego kojarzenia cieplnych
i geometrycznych witasciwosci badanych uktadéw. Takie analizy, zwigzane z wielokrotnymi
przeliczeniami, sg nieosiggalne w technikach eksperymentalnych. Rozpatrywany ukfad jest
w skali makro. Skala wielkos$ci w programach symulacyjnych nie wptywa na sposéb obliczen.

Programy symulacyjne oparte na zaleznoSciach Fouriera-Kirchhoffa znalazty szerokie
zastosowanie do metali i stopéw. W materiatach kompozytowych zbrojonych czastkami
proces krzepniecia ma odmienny charakter. Przedstawiono propozycje rozpisania rownania na
sktadniki kompozytu w nawigzaniu do morfologii zbrojenia. Mozna wykazaé, ze ksztatt
czastki wptywa na ruch ciepta w ukladzie kompozytowym osnowa-zbrojenie. Przyjeto:
elementarng objeto$¢ zbrojenia AV, powierzchnie kontaktu AF - o zerowej grubosci, ktora
jest wspolna dla osnowy i zbrojenia oraz reprezentuje petny kontakt fizyczny komponentow
oraz modut morfologiczny Mm

Przyjmujac jako stan poczatkowy tworzenia kompozytu uktad, w ktorym istnieje
wyréwnanie temperatury osnowy i zbrojenia oraz petny kontakt fizyczny, wielko$¢ strumienia
cieplnego przypadajacego na jednostke powierzchni w kierunku normalnym do powierzchni
miedzyfazowej jest iloczynem skalarnym wersora n i gradientu temperatury:

gn(r,t) =-Xn°gradT(r,t) (4-21)

1los¢ ciepta przeptywajacego przez powierzchnie AF w czasie At

Q,(r,t) =-An° gradT AFAt (4-22)

gdzie:
X- wspotczynnik przewodnictwa cieplnego,
r - uog6lniona zmienna przestrzeni, t - czas, T - temperatura,
F - powierzchnie transportu ciepta.

W og6lnym ujeciu, réwnanie energii, zgodnie z | Zasada Termodynamiki, dla dyspersyjnych
elementoéw zbrojgcych mozna przyjac jako:

cpd L AN TN AT . 9 YARSTIrgyIAT (4.23)
At dr dr
DlaAt-+0
cp ATy = @ apBT0 D) ay (4.24)
8t dr dr
gdzie:

¢, p,iV - oznaczajg odpowiednio: ciepto whasciwe, gestos¢ masy i objeto$¢, magazynujaca ciepto.

Biorgc pod uwage wasciwosci geometryczne i morfologiczne zbrojenia, ktore sa praktycznie
niezalezne od zmian temperatury w funkcji czasu i potozenia:
dT(rj) = AF_H ~dT(r,t)1 (4 25)
dt AV dr srJ
gdzie:

AF . . . m .
stata - Mn¥ okresla wptyw postaci morfologicznej zbrojenia.
K
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Badano dynamike transportu ciepta ksztaltujgcego strukture osnowy kompozytu.
W rozpatrywanej, kontrolnej, objetosci mikroobszaru - w centrum odlewu kompozytowego
umieszczono czastke zbrojgca o ksztatcie bryt foremnych: kuli, szeScianu, czworoscianu lub
o0 ksztatcie rzeczywistym - przyktadowo weglika krzemu SiC. Procesy cieplne, zachodzace
w kompozycie, opisane sg réwnaniami przewodnictwa ciepta. Nieustalone pole temperatury
w dwufazowej, na przyktad okotoeutektycznej, matrycy, krzepnacej w przedziale temperatury
opisuje rownanie Fouriera - Kirchhoffa w postaci [122, 144]:
CC(To)p0(T0)— = div[z,, (t,,)gradT,(r,t) ]+ LOpQ 8S°1f'~ (4.26)

gdzie: o ot

c° “ciepto whasciwe, LO - ciepto krystalizacji, p0 - gesto$¢ masy, X0—wspoétczynnik przewodzenia ciepta,

SO " funkcja udziatu fazy statej, TO, r, t oznaczajg temperature, uog6lnione wspétrzedne przestrzenne oraz

czas; indeks: o - odnosi sie do osnowy, 1- odnosi sie do stanu ciektego.

Natomiast dla zbrojenia:

=MJss-di{\(Tz]grad"rA+L2od" A (4.27)

ot

gdzie: ¢z, pz, Xz, Lz- parametry termofizyczne materiatu zbrojenia, Sz- funkcja udziatu fazy statej w krzepnacym

zbrojeniu; Tz r, As, t - odpowiednio temperatura, uog6lnione wspétrzedne przestrzenne, przyrost grubosci
zbrojenia oraz czas; indeks z - odnosi sie do zbrojenia,

przy czym, przyjmujac:

AN -
4 o 0 (4.28)
dla Tsoiz> Tzgjo, dla zbrojenia dyspersyjnego bez przemian fazowych - gdy czastki nie ulegajg
nadtapianiu ani stopieniu, po wyréwnaniu zréznicowanych temperatur poczatkowych:

CZ(L ypziTz) » j~ =MmAs'divWz(rz)sradTz(r,/)] (4.29)

Przeksztatcone réwnanie Fouriera, wskazujgc na zwigzki kinetyki ruchu ciepta
w uktadzie osnowa-zbrojenie, daje w swym ogdlnym zapisie obraz zmian zachodzacych
w krzepngcym kompozycie [145].

Ruch ciektego metalu w stosunku do elementow w stanie statym wywotuje
intensywniejszy w poréwnaniu do warunkéw stacjonarnych transport ciepta. Zasadne jest
zweryfikowanie wielko$ci oddziatywan spowodowanych ruchem wzglednym komponentéw
zgodnie z modelem Newtona - Fouriera.

Stan poprzedzajacy proces krzepniecia w kompozycie charakteryzuje sie nieustalonym
optywem cieczy wokot czastek ciata statego. Gesto$¢ strumienia ciepta przejmowanego przez
ptyn od powierzchni ciata statego wynosi:

g=a(Ts-TP) (4.30)
gdzie:
a - wspoétczynnik przejmowania ciepta, W/m2 K; Ts - temperatura powierzchni $cianki, TP- temperatura
ciektego metalu osnowy.

Gesto$¢ strumienia ciepta w kierunku prostopadtym do powierzchni ciata stalego-zbrojenia
mozna réwniez opisa¢ prawem Fouriera. Wowczas gradient temperatury w zbrojeniu przy
powierzchni zewnetrznej wynosi:
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% )r~ x {T-'T] (431)

Wraz ze spadkiem temperatury komponentow i malejgca predkoscig wzgledng komponentow
na skutek rosngcej lepkosci osnowy oraz rosngcym stopniem uporzadkowania jonéw przed
przej$ciem w stan staty zanika ruch. Dla osnowy powyzszy zapis mozna przedstawic:

(4-32)

Strumien ciepta przejmowany przez powierzchnie kontaktu osnowa-zbrojenie jest rowny
spadkowi entalpii ciektego metalu o strumieniu masy m’:

m’=dm/dt (4.33)
przy czym gesto$¢ strumienia masy to:
(j=dm7dA (4.34)
a(Tz-Ta)dA=-m'cpd(T2- Ta) (4.35)
fadA = Aa

(4.36)

A a--m c nln-f--—--—-m-mmn- r-

{Tz -T a\

gdzie: @ - $rednia warto$¢ wspétczynnika na powierzchni wymiany, (Tz—TO\ oraz (Tz~TO\ - réznice

temperatur miedzy komponentami po stronie naptywajacego i odptywajacego strumienia metalu wzgledem
czastki, TE0 - odpowiednio temperatura zbrojenia i osnowy, dA - reprezentuje elementarna powierzchnig
kontaktu komponentéw; A - sumaryczna powierzchnia kontaktu komponentéw - powierzchnia przejmowania
ciepta, cp- jest cieptem wiasciwym ciektej osnowy, ktére w matych zakresach temperatur krzepniecia, tj. np.
w przypadku stopéw okotoeutektycznych mozna przyjaé jako wartos$¢ statg, m’- strumiern masy.

Strumien masy zwiazany z wymiang ciepta z czastka zbrojacg musi omywac czastke, zatem
przekréj, ktérym bedzie do czastki przyptywal, jest réwny rzutowi prostopadtemu czastki
w kierunku wektora predkosci strumienia masy. Przy czastce wypuktej powierzchnia rzutu
bedzie rowna maksymalnemu przekrojowi czastki. 110$¢ przeptywajacej masy zalezy nie tylko
od wielko$ci przekroju, ale takze od ksztattu przekroju. Trudng do ustalenia warto$¢
strumienia masy mozna wyznaczy¢ ze zwigzku:

m'=m-v-— 4.37
5 (4.37)

gdzie:
m - porcja masy metalu omywajacego czastke do momentu ustania wzglednego ruchu, v - predkos¢ wzgledna,
F - pole powierzchni rzutu czastki, O - obwod rzutu czastki.

Warto$¢ predkosci mozna oszacowac na podstawie réznicy w gestosci masy miedzy
komponentami. Przy konwekcji wymuszonej nalezy uwzgledni¢ wpltyw pél sitowych.
Koniecznym zabiegiem technologicznym jest wytwarzanie naprezen $cinajagcych w ciektym
metalu przez intensywne mieszanie. Celem jest dynamiczna poprawa zjawisk zwilzania.
Przyktadem jest wytwarzanie wzglednej predkosci miedzy komponentami podczas ich
nagrzewania i mieszania w piecu indukcyjnym. Gdy komponenty w fazie tworzenia
kompozytu znajdg sie w polu dziatania sit elektromagnetycznych, przyspieszenie wzglednego
ruchu mozna wyznaczy¢ z réznicy magnetycznej przewodnos$ci wiasciwej komponentow.
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Warto$¢ wspoétczynnika m mozna wyznaczy¢ na podstawie udziatu zbrojenia w
kompozycie. Wielko$¢ powierzchni F jest tatwa do wyznaczenia metodami analizy iloSciowej
na podstawie pomiardw czastek zbrojacych przed wprowadzeniem ich do metalu - czyli
w postaci sypkiej po wszystkich niezbednych zabiegach technologicznych. O - obwdd rzutu
czastki - podobnie jak poprzednio wielkos¢ mozna wyznaczy¢ dla pojedynczych obiektéw
oraz populacji statystycznej. Wowczas warto$¢ usrednionego wspdiczynnika wymiany
wyniesie:

m'en (T -T\

a= -rS 4.38
A 1yc -ra ( )
Infe-ag (4 39)
MmA (T2-T0)2 | ;
gdzie: Mm- jest modutem morfologicznym.
taczac prawa Newtona i Fouriera, mozna podja¢ prébe oszacowania gradientu

temperatury w osnowie i zbrojeniu kompozytu. Na wielko$¢ wspétczynnika przejmowania
ciepta istotny wptyw, poza nieustalonym jego polem temperatury, ma takze nieustalony ruch
metalu. Transport ciepta posiada charakter dynamiczny. Wystepuje op6zniony ruch metalu po
torze krzywoliniowym o trudnym do okreslenia op6znieniu a. Przy intensywnym mieszaniu
komponentéw moze dochodzi¢ do kawitacji. Zmiana stanu skupienia osnowy wiaze sie z
radykalna zmiang wielkosci wspotczynnika przejmowania ciepta [202]. Rzad wielkosci
wspotczynnikdw przejmowania ciepta przy uwzglednieniu konwekcji w cieklych metalach
wynosi 10*-404, W/(m' K) [203]. Podczas przejSciaze stanu gazowego w ciekly
wspotczynnik wymiany ciepta moze przekroczy¢ warto$¢ 105. Taki
oznacza¢ znaczng predko$¢ wzgledng komponentéw. Dla wielu rozwiazan przyjecie
konwekcji swobodnej moze by¢ wystarczajagco doktadne.

Podczas tworzenia kompozytu dyspersyjnego mozna wyroznié trzy charakterystyczne (ze
wzgledu na przejmowanie ciepfa) stany:

1. Stan zréznicowanej temperatury poczatkowej komponentéw, ktdremu towarzyszy
przemieszczanie sie ich przy wystepowaniu wzglednej predkosci zaleznej od
technologii wytwarzania. Jednocze$nie wystepuje oddawanie przez uktad ciepta do
formy i otoczenia. Stan uktadu temperatur poczatkowych mozna definiowac na dwa
sposoby. ATkomponentow O, ATkomporentow 'O

2. Chwilowy stan wyréwnania temperatury ATkorporenton= 0, przy ktérym ze wzgledu
na wymiane ciepta wzgledny ruch komponentéw przestaje mie¢ znaczenie;

3. Stan, wktorym ze spadkiem temperatury i rosngcej lepkoscizanika ruch
i wspotczynnik wymiany ciepta maleje do zera.

Powyzszym stanom odpowiada nastepujgca zaleznos¢:
a(Tz-TO)dA =-m'cpd(Tz- Ta) (4.40)

Przyjmujagcpomijalnie matg  zmienno$¢ powierzchni wymiany ciepta w zakresie
rozpatrywanych temperatur otrzymamy:

a =ZjLic In it il (44,)
n'o(e-1d, <4'41)

W analizowanym stanie 1 ATkOmponentow=| (Tz~To) | osigga takze warto$¢ maksymalng

i prowadzi do maksymalnej warto$ci wspdtczynnika wymiany ciepta. Krdtkotrwaty stan 2,
ktérego czas trwania jest odwrotnie proporcjonalny do réznicy w przewodnosci cieplnej
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stan nie zawsze musi

komponentéw i wprost proporcjonalny m.in. do objetosciowego udziatu zbrojenia m?’,
przyjmuje warto$¢ z zakresu miedzy stanem 1 a zerem 0. Proponuje sig, aby dla uproszczenia
warto$¢ predkosci wzglednej komponentéw, a zatem i warto$¢ m’usredni¢ przyjmujac
liniowa zmiane predkosci od wartosci maksymalnej ze stanu 1 do 0 w stanie 3.

Stan 3, ktérego czas trwania zalezy od szybkosci odprowadzania ciepta z catego uktadu
osnowa - zbrojenie do formy i nastepnie do otoczenia. W praktyce istotne réznice wystepuja
przy odlewaniu do form ceramicznych i metalowych. Gtéwnie przy szybkim odprowadzaniu
ciepta mozliwe jest chwilowe odwrotne réznicowanie temperatur komponentéw i odwrécony
ruch ciepta - do zbrojenia np. przy matym przewodnictwie cieplnym zbrojenia, duzej jego
pojemnos$ci cieplnej i szybkim chtodzeniu odlewu. Odwrécony ruch ciepta moze mie¢
charakter chwilowy ijednoczesnie lokalny.

Warto$¢ predkosci wzglednej v maleje nie tylko ze spadkiem temperatury, ale takze w
miare zblizania sie porcji masy do powierzchni zbrojenia. Przy powierzchni czastki zanika.
Stan krzepniecia ciektego kompozytu na ogét charakteryzuje sie zblizong do zera predkoscig
wzgledng komponentéw spowodowang rosnaca lepkoscia dynamiczng osnowy. Nawet przy
znacznej roznicy temperatur w otoczeniu powierzchni czastek.

W przyjetych rozwazaniach przyjeto zerowy wspoétczynnik wymiany ciepta. Uznano jako
wystarczajgce badania symulacyjne oparte na modelu przewodzenia ciepta.

Przedstawione w dalszych czesciach pracy obliczenia symulacyjne analizujg skrajne
cieplne skojarzenia komponentdw. Miedzy rozpatrywanymi przypadkami rozcigga sie
dziedzina mniej skrajnie zr6znicowanych materiatow.

W pierwszej kolejnosci do analizy wytypowano ptaski przypadek, w ktérym osnowa
aluminiowa zawiera centralnie umieszczong czastke ceramiczng. Otoczenie obszaru to
z trzech stron petna izolacja cieplna, a czwarty bok stanowi stop aluminium - krzem
0 wielko$ci obszaru rownej badanemu uktadowi osnowa-zbrojenie. Tak przyjety uktad
pozwala uchwycié istote zmian zwigzanych z kinetyka ruchu ciepta.

Szeroko dyskutowanym problemem wiarygodnosci wynikéw symulacji jest doktadnos¢
wyznaczania gradientu temperatury. W tym zakresie nie ma skutecznej metodyki
postepowania [204-K206], Wydaje sie, ze mozliwoscig realizacji zadan mikroskopowych, jak
np. krzepniecie kompozytéw, jest wstepna walidacja wynikéw symulacji, a nastepnie
wirtualne przemieszczanie termopar wzgledem, czy wraz z frontem Kkrystalizacji.
Modelowanie krzepniecia odlewéw klasycznych stopow jest ztozonym problemem: rozwaza
sie deterministyczne modele uwzgledniajgce warunki transportu masy energii, lub tez
w mikromodelach definiuje sie krystalizacje w warunkach izotermicznych. Rozwaza sie takze
krystalizacje bazujgc na modelach stochastycznych opisujacych morfologie faz metodg Monte
Carlo lub Cellular Automaton [207]. Analizuje sie wielkos¢ i ksztatt krystalizujgcych
dendrytéw w funkcji gradientu temperatury i wymiarow fraktalnych [208].

Wedtug [205], korzystajac z empirycznych algorytméw postprocessingowych, mozna
szacowac niektére parametry strukturalne oraz witasciwosci mechaniczne. Ponadto w wielu
publikacjach [130, 177, 179, 210, 211] przedstawione jest modelowanie mikro-
makroskopowe struktury krystalicznej. Symulacja mikroskopowa opiera sie¢ na zarodkowaniu,
wzroscie krysztatdw i wydzielaniu ciepta krystalizacji. Potgczenie w skali makro ruchu ciepta
z wynikami symulacji mikro pozwala wyznacza¢ morfologie strukturalng w kazdym punkcie
bryty odlewu. Niektére publikacje, zwigzane z krystalizacja zorientowang, wskazujg na
pomijanie elementu kinetyki przebiegu zjawisk dyfuzji termicznej i chemicznej, traktujac je
jako nieskonczenie szybkie [215,216].

Niezaleznie od rozwoju technik prognozowania struktury w metalach, stopach
1kompozytach stosowanie modeli makro do oceny zjawisk mikro jest tak dtugo stuszne, jak
dtugo stuszne sg fizyczne prawa opisujgce wiasciwosci substancji. Na podstawie oceny
istotnosci wptywu czynnikéw fizycznych przyjeto dostepng metodyke ich badania. Opiera sie
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ona na fizycznym modelu ruchu ciepta przez przewodzenie i symulacji krzepniecia
termofizycznie i geometrycznie zréznicowanych uktadéw kompozytowych. Przeprowadzone
badania symulacyjne nie majg odniesienia do klasycznego mikromodelu. Zwigzek okre$lenia
mikroobszar odnosi sie do rzeczywistej wielkosci badanych uktadéw pojedynczych czastek.
Nie modeluje sie mikrostruktury, nie rozwaza sie procesow dyfuzyjnych. Zastosowane
symulacje na prezentowanym etapie sg konieczne dla rozpoznania wptywu podstawowych
czynnikéw fizycznych na kinetyke ruchu ciepta.

Metodyka doboru materiatéw w badaniach symulacyjnych
W$réd materiatdbw zbrojacych, ze wzgledu na cieplne wiaSciwosci, mozna wyréznic

cztery grupy:

1. Materialy termoizolacyjne, o skrajnie niskich wspétczynnikach przewodnictwa - na
poziomie utamkéw W/mK,

2. Materialy dobrze przewodzace ciepto, bedace poza klasyfikacjg ceramiki - wsérdd nich
metaliczne komponenty zbrojace oraz grafitowe. Materiaty grafitowe w zaleznosci od
technologii wytwarzania, ale takze grafity naturalne o przewodnictwie cieplnym
w zakresie 50+200 W/mK,

3. Materiaty weglowe (poza grafitowymi) o przewodnictwie cieplnym 4+8 W/mK oraz
materiaty amorficzne kwarcowe o przewodnictwie do 2 W/mK,

4. Materialy ceramiczne dobrze przewodzgce ciepto na bazie weglika krzemu. Fazy
zawierajgce weglik krzemu w zaleznosci od wudzialu objetoSciowego, maja
przewodnictwo, do 10 W/mK, podczas gdy technicznie czysty SiC osigga nhawet
80 W/mK.

W wiekszosci materiatdw krystalicznych wystepuje dodatkowo anizotropia wiasciwosci
cieplnych, ktérej wpltyw pominieto. Przy zatozonym odprowadzaniu ciepta na zewnatrz
ujawni sie rézny charakter przewodnosci cieplnej komponentéow, w tym takze sktadnikow
strukturalnych osnowy. Uklad bedzie generowal zmienne w funkcji czasu, przestrzeni i
temperatury, gradienty temperatury i predkosci zmian temperatury.

Przy zalozeniu poczatkowej rownosci temperatury komponentéw w procesie tworzenia
kompozytu, co odpowiada wspdlnemu zakresowi temperatury AT dla osnowy i zbrojenia,
stosunek ciepta osnowy i zbrojenia mozna przedstawi¢ nastepujaco:

, pM ~U IE (4.42,
P'CZT,-T)
gdzie:

p, ¢, L - odpowiednio gesto$¢ masy, ciepto witasciwe i ciepto krystalizacji, a indeksy: o, z - dotycza
osnowy i zbrojenia.

Dla stopéw aluminium i popularnej ceramiki lqgeel 2, przy czym goérna warto$¢ dotyczy
czastek grafitowych, a dolna korundowych. Moga zaistnie¢ trzy przypadki: kiedy iloraz jest
mniejszy od 1, rowny 1 i wiekszy od 1. Z pierwszego zwigzku wynika, ze zbrojenie, po
uzyskaniu tej samej temperatury, posiada wiecej ciepta niz otaczajgca go osnowa. Odwrotnie
niz w trzecim z przypadkéw. Stan réwnosci licznika z mianownikiem, jako szczegdlny, jest
trudny do uzyskania, tym bardziej jesli uwzgledni sie, ze igestos¢ i ciepto wiasciwe sa
zmienne w funkcji temperatury. Jednak nie powinno sie wyklucza¢ takich hipotetycznych,
przyblizonych chociazby stanéw, przynajmniej w zakresie temperatur krzepniecia. Trzeci
przypadek, polegajacy na zmniejszonej w stosunku do osnowy pojemnosci cieplnej zbrojenia,
stanowi pewng osobliwos¢. W trakcie krzepniecia moze znacznie skroci¢ czas krzepniecia,
zmniejszajac gtowny gradient temperatury i zwiekszajac jednoczesnie predkos$¢ stygniecia.
Nalezy przy tym zwréci¢ uwage na poczatkowe zatozenie: rownosci temperatury poczatkowej
osnowy i zbrojenia. Jest to stan szczeg6lny, pomijajac dokiadno$¢ pomiarowg proceséw,
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nawet laboratoryjnych. Kazda réznica warunkéw poczatkowych powoduje réznice w polu

temperatur, moze wobec tego wptywac na strukture.

Temperatura zbrojenia nizsza od osnowy to w procesach technologicznych najczesciej
spotykany stan, wynikajacy ze stosownego zatozenia, ze zbrojenie nagrzewane jest w krétkim
czasie od osnowy, zapewniajgc poprawno$¢ zwilzenia. Zbrojenie dyspersyjne, ktore
w poréwnaniu do witéknistego trudno jest nagrza¢ rownomiernie, np. za pomocg przeptywu
pradu elektrycznego, wymaga réwnie doktadnej preparacji cieplnej. Wydaje sie, ze z punktu
widzenia procesOw zwilzania temperatura zbrojenia wyzsza niz osnowy jest korzystniejsza.
Szczeg6lnos¢ przypadku wyréwnania temperatury poczatkowej komponentdw polega na jego
chwilowosci. Nalezy podkresli¢ technologiczng celowos$¢ takiego stanu, ktéry minimalizuje
cieplne zaburzenia w ukladzie. Problem nie polega jednak na trudnosci uzyskania -
w procesach laboratoryjnych jest tylko kwestia technicznego doboru aparatury. W procesach
przemystowych wigze sie z utrzymaniem w odpowiednio dobranym czasie zadanej
temperatury i dostarczeniem odpowiedniej ilosci ciepta. Proces przemystowy musi by¢
nieczuty na typowe zaburzenia w przyjetych - niewyszukanych doktadnosciach pomiarowych.
Ponizej zestawiono podstawowe elementy cyklu wytwarzania kompozytu ex situ:

1. Po przeprowadzeniu typowych zabiegéw metalurgicznych na cieklym stopie osnowy,
przegrzewa sie stop do temperatury zapewniajacej zwilzenie zbrojenia, przy
jednoczesnym uwzglednieniu zmniejszonej lejnosci kompozycji, na skutek obecnosci
zwiegkszonej ilosci fazy statej. Wielko$¢ odpowiedniego przegrzania mozna oszacowaé
na 20+140 K w zaleznosci od rodzaju stopu i iloSci wprowadzanego dodatku, czasu
trwania tworzenia pozagdanego stanu ciekiej dyspersji.

2. W momencie rozpoczecia wprowadzenia zbrojenia, nastepuje wyréwnywanie temperatur
osnowy i zbrojenia —zgodnie z zasadg transportu ciepta, spowodowanego rdéznicg
temperatur. Cechg tego stanu jest malejagca niejednorodnos$¢ pola temperatury.
Wyrdwnaniu temperatur stuzy dostarczanie ciepta z urzadzenia topialnego, przy
jednoczesnym mieszaniu kapieli.

3. Po usunieciu zZrédta ciepta nastepuje oddawanie ciepta i najczesciej ustaje intensywny
ruch kapieli. Woéwczas natychmiast tworzy sie stan rdznicowania temperatury
komponentéw. Podczas wypetniania wneki formy nastepuje jednoczesne, najbardziej
intensywne chtodzenie cieklej dyspersji.

4. Nastepstwem chtodzenia kapieli jest zr6znicowanie pola temperatury w zbrojeniu oraz
w jego bezposrednim sasiedztwie.

Swiadomo$¢ istnienia powyzszych zjawisk prowadzi do spostrzezen:

e kapiel w celu minimalizacji réznic temperatury komponentéw powinna by¢ w catym
cyklu tworzenia kompozytu, intensywnie mieszana,

e jedyny sposob zachowania ruchu ciektego kompozytu we wnece formy do skrzepniecia -
to stosowanie pél elektromagnetycznych, co jednocze$nie zwigksza sktonno$¢ do
krzepniecia objetosciowego.

Jesli przewodnictwo cieplne zbrojenia jest mniejsze niz osnowy, to nawet pomijajac
statystycznie niewielki opdr cieplny na granicy faz, od pewnego momentu, wyznaczonego
witasciwg temperaturg i czasem, czastki zbrojace tworzg objetosci o najwyzszej temperaturze.
Najczesciej tez 0 mniejszej wiasciwej pojemnosci cieplnej w poréwnaniu do krystalizujgcego
stopu osnowy, wydzielajgcego w krotkim czasie ciepto krystalizacji. Jesli natomiast
przewodnictwo cieplne zbrojenia jest wieksze niz osnowy, wéwczas tylko w przypadku,
kiedy proces technologiczny tworzenia kompozytu w stanie ciektym nie doprowadzit do
rzeczywistego wyréwnania temperatur, moze nastgpi¢ ruch ciepta do czastek zbrojacych.
Mozna wtedy uzyska¢ stan typowy i najbardziej pozadany dla odlewania suspensyjnego
z tzw. mikroochtadzalnikami wewnetrznymi. Jednak taki efekt wymaga precyzyjnego
przeliczenia dyfuzji ciepta w funkcji czasu i temperatury krzepniecia osnowy.
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Posiadajgc do dyspozycji czynniki ekstensywne i intensywne, mozna tak je dobiera¢, aby
ilosci zmagazynowanego ciepta w komponentach byty jednakowe lub rézne. Komplikacje
nastepujg wéwczas, kiedy na skutek réznic w przewodnosci cieplnej transport ciepta jest na
tyle odmienny, ze implikuje to w materiale niekorzystne wi#asciwosci, np. istotne
zréznicowanie rozszerzalnosci cieplnej tuz ponizej temperatury solidus, co moze w procesie
stygniecia, prowadzi¢ do dekohezji, lub raczej deadhezji komponentéw, a to z kolei prowadzi
do nieuchronnej degradacji kompozytu. Czynnikami intensywnymi moga by¢ wszystkie
czynniki uktadu osnowa-zbrojenie. Jednak zdecydowanie najtatwiej sterowaé temperatura.
Pozostate czynniki, takie jak: gestos¢ i ciepto wiasciwe komponentdw, w niewielkim zakresie
moga by¢ regulowane z powodu niewielkiego zakresu zmiennos$ci. Regulacja wasciwosci
cieplnych, za pomocg skfadu chemicznego, moze sie ogranicza¢ do wyboru czystosci
chemicznej. Temperatury poczatkowe dajg mozliwo$¢ regulowania cieptem elementarnym,
natomiast pozostate sktadniki dajg poréwnywalnie niewielkie mozliwosci, ale moga
ksztattowac charakterystyki oddawania ciepta w funkcji temperatury.

W symulacyjnych analizach, ptaskich i przestrzennych, w prostokgtnych uktadach
wspotrzednych postuzono sie przekrojami czastek w postaci foremnych figur: trojkatow,
kwadratéw, sze$ciokatow i kot oraz czastkami w postaci bryt foremnych: czworosciandw,
szeSciandw i kul. Takie przyjecie geometrii i morfologii czastek pozwala uszeregowac czastki
wedtug wielkoSci powierzchni rozwiniecia w stosunku do ich objetosci, a zatem takze
w sensie cieplnym - przewodnosci cieplnej w odniesieniu do odpowiadajacej jej pojemnosci
cieplnej. Na podstawie przeprowadzonych obliczen symulacyjnych uzyskano wyniki
w postaci rozktadéw temperatur, szybko$ci przyrastania warstwy zakrzeptej, czaséw
krzepnigcia i gradientdw temperatury. Korelacja miedzy termofizycznymi czynnikami
ksztattujacymi strukture osnowy musi takze uwzglednia¢ morfologiczne oddziatywanie
dyspersyjnego zbrojenia [145, 149, 151, 153, 173, 199+201].

Je$li w skojarzeniu materialtowym konieczna jest, ze wzgledu na pozadang strukture,
zatozona predko$¢ odprowadzania ciepta, to w materiale 0 mniejszym przewodnictwie
cieplnym osiggniecie zatozonej predkosci jest mozliwe tylko przy wyzszym gradiencie
temperatury. Inaczej, wymuszajac zatozong predko$¢ stygniecia na granicy materiatow
réznigcych sie przewodnictwem cieplnym, powstaly gradient temperatury bedzie tym
wiekszy, im mniejsze jest np. przewodzenie cieplne czastki w stosunku do osnowy. Czas
wyréwnywania gradientu i jego minimalizacji bedzie tym wiekszy, im wiekszg pojemnosé
cieplng bedzie posiadat obiekt - np. czgstka, w stosunku do osnowy oraz im mniejszg bedzie
miat powierzchnie oddawania ciepta. Im doskonalsze zwilzenie, tj. im blizej warunkéw IlI
rodzaju, tym mniejsze zaburzenia w ruchu ciepta. Obszary braku zwilzenia wypetnione gazem
stanowig opor cieplny, ktéry w skojarzeniach ceramika - metal moze by¢ traktowany jako
opér nieskonczony ze wzgledu na proces zarodkowania, krystalizacji i krzepniecia.
Odpowiada temu stan, w ktéorym w materiale o mniejszej przewodnosci cieplnej, przy
zatozonej (wymuszonej wiasciwosciami formy) szybkosci oddawania ciepta, dtugosé
krysztatdw kolumnowych bedzie wieksza niz w analogicznym przypadku, przy wysokiej
przewodnos$ci cieplnej. Nalezy przy tym kontrolowa¢ lokalny stan chemiczny uktadu,
tj. stezenia pierwiastkéw stopowych oraz zwigzkéw i faz aktywujacych zjawiska
powierzchniowe, lub nowo powstatych, na skutek procesow zwilzania i sterowanego
zarodkowania. Podczas wyznaczania pochodnych temperatury po czasie i przestrzeni
doktadno$¢ podziatu odcinka czasowego i odcinka przestrzeni oraz przedziatlu badanych
temperatur powinna by¢ definiowana w zaleznosci od skali badanych zjawisk. Je$li nie mozna
tego dokona¢, to nawet walidacyjne zabiegi, bedac mniej lub bardziej doktadne, moga
stanowi¢ oddzielny problem analizy biedéw.

Pogladowy schemat koncepcji badan pokazano na rysunku 4.1.
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Rys. 4.1. Schemat koncepcji badan i metodyki dowodzenia tez
Fig. 4.1. Conception of studies and methodology for theses prove

gdzie: . o ot -
AT - zakres temperatury krzepniecia, At - zakres czasu krzepnigcia, Rt, - odpornos$¢ na zuzycie,

HB - twardos$¢ Brinella, Rc - wytrzymatos$¢ na $ciskanie.



5. WYNIKI BADAN WEASNYCH

5.1. Morfologia zbrojenia

Badania przeprowadzono za pomocg zestawu do analizy iloSciowej - ,Magiscan 2”
ztozonego z komputera i sprzezonego z nim mikroskopu optycznego firmy ,,Joyce-Loebl”.
Poréwnano cechy geometryczne czastek Al203 oraz SiC. Nastgpnie odniesiono wyniki do
proporcji geometrycznych bryt foremnych. Badano frakcje czastek: 120, 150, 180;
odpowiadaty one ziarnisto$ci $redniej kolejno: 115, 97, 81 pm. Nastepnie dokonano
pomiardw i rejestracji nastepujacych wielkoSci:

. maksymalnej powierzchni rzutu czastki na ptaszczyzne,

. charakterystycznych - maksymalnych wymiaréw czastek, ktére nazwano umownie:
»dtugose” i ,szerokosc”,

. obwodu rzutu czastki na ptaszczyzne pomiarowa.

Szczego6towy opis badan zamieszczono w pracach wiasnych [147+151].

W tablicach 5.1.1 i 5.1.2 pokazano wyniki pomiaréw losowo wybranych prébek Al203
i SiC poddanych analizie ilosciowej. W kolumnach nr 3 zamieszczono réznice miedzy
warto$cig mierzongpowierzchni pola rzutu czastki na ptaszczyzne obserwacji mikroskopowej
a warto$cig $rednig z dokonanych pomiaréw, w 4 kolumnie natomiast zestawiono iloraz
wartosci mierzonej do wartosci $redniej pdl powierzchni. Ponadto wyr6zniono dwie czastki
najbardziej zblizone do czastki ,$redniej” - sg to czastki oznaczone numerami 12 i 22. Ze
wzgledu na przypadkowo$¢ badanej partii  materiatu  zbrojacego, jako losowa
i reprezentatywng, dla skrajnie réznych wiasnosci geometrycznych, wybrano czastke

o0 numerze 22. Z uwagi na jej ksztatt i wymiary w dalszej czesci odtworzono geometrie tej
czastki w postaci wirtualnej.

Tablica 5.1.1
Zestawienie rozrzutu p6l powierzchni przyktadowych czastek
n zbrojacych Al2030 ziarnistosci 63 nm

Nr Pole powierzchni Odchylenie od wartosci $redniej
pom. P mm2 | P-P$r | nrai’ P/Psr 1/1

1 2 3 4

1 0,0097975 0,0055 2,28

2 0,00158999 0,0027 0,37

3 0,00384481 0,0005 0,89

4 0,00041088 0,0039 0,10

5 0,00011066 0,00419 0,03

6 0,00013696 0,0042 0,03

7 0,00274510 0,0016 0,64

8 0,00397633 0,0003 0,93

9 0,01003970 0,0057 2,34
10 0,00036643 0,0039 0,09
n 0,00220857 0,0021 0,51
12 0,00414593 0,0002 0,96
13 0,00110836 0,0031 0,26
14 0,00093241 0,0034 0,22
15 0,01406950 0,0098 3,27
16 0,00533774 0,0010 1,24
17 0,00980204 0,0055 2,28
18 0,00335049 0,0010 0,78
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21
22
23
24
25
26
27
28
29
30

Nr
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0
)

0,00107390
0,00578943
0,00446702
0,00098320
0,00655495
0,00330786
0,01288680
0,00336500
0,002504250
0,007296880
0,002822610
0,004297363

0,0032
0,0015
0,0002
0,0033
0,0023
0,0010
0,0086
0,0009
0,0018
0,0030
0,0015

cd. tablicy 5.1.1

0,25
1,35
1,04
0,23
1,53
0,77
3,00
0,78
0,58
1,70
0,66

Srednia warto$¢ arytmetyczna

Tablica 5.1.2

Zestawienie rozrzutu pdl powierzchni przyktadowych
czastek zbrojacych SiC o ziarnistosci 63 nm
odchylenie od wartosci $redniej

pole powierzchni
P [mm2]
2

0,0095245
0,0126120
0,0049305
0,0048570
0,0049564
0,0051240
0,0056214
0,0056764
0,0092658
0,0067164
0,0085569
0,0034902
0,0025024
0,0034257
0,0037777
0,0051037
0,0034249
0,0041360
0,0041750
0,0056507
0,0103027
0,0067400
0,0036571
0,0058429
0,0058760
0,0054894

| P-PSr| [mm2]
3
0,0040
0,0071
0,0006
0,0006
0,0005
0,0004
0,0002
0,0002
0,0038
0,0012
0,0031
0,0020
0,0030
0,0020
0,0017
0,0003
0,0021
0,0014
0,0013
0.0002
0,0048
0,0013
0,0018
0,0004
0,0004

P/P* [1/1]
4
1,74
2,30
0,90
0,89
0,90
0,93
1,03
1,03
1,69
1,22
1,56
0,63
0,46
0,63
0,69
0,94
0,62
0,75
0,76
1,03
1,88
1,22
0,67
1,06
1,07

Srednia warto$¢ arytmetyczna
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Przyjmujac w 4 kolumnie warto$¢ Sredniej dla catej proby réwng 1, zakres zmiennosci
pola powierzchni badanych czastek miesci sie w zakresie od 3 do 327 %, przy czym
w szerokiej tolerancji £20 % mieSci sie zaledwie 5 czagstek z 30, przy tolerancji +30 % jest
nadal zaledwie 8 czastek z 30. Istotne jest, iz tak znaczne zrdznicowanie wielkos$ci czagstek
w ramach jednej frakcji moze prowadzi¢ do bteddéw, zarébwno w ocenie udziatu
objetosciowego, jak i znacznych rozbieznos$ci w ocenie $Sredniej wielkosci czastek zbrojacych,
a takze w ocenie wptywu zbrojenia na wtasciwosci krzepnacego kompozytu.

Przedstawiona analiza najczesSciej uzywanych materiatbw zbrojacych dostepnych na
rynku wskazuje na zasadnicze roznice w morfologii czgstek w badanym zakresie.
Stwierdzono:

1. Czastki weglika krzemu w poszczeg6lnych frakcjach sg zré6znicowane znacznie bardziej
niz czastki tlenku aluminium:

réznice w wielkosci przekrojow czastek kolejnych frakcji SiC wynosza
w przyblizeniu okoto 100 %,

réznice w wielkosci przekrojow czastek kolejnych frakcji Al120 3 wynosza okoto
10 + 43 %.

2. Ksztakt czgstek wskazuje na znaczng ich statystyczng regularno$é. Proporcje miedzy
obwodem przekroju a jego powierzchnig (lub tez polem powierzchni a objetoscia)
bardziej odpowiadajg zaleznosciom typowym dla szescianéw niz dla kul.

3. Zaréwno czastki A1203 jak i SiC wykazujg znaczne podobienstwo ksztattu
w poszczegolnych frakcjach. Stosunek wymiaréw charakterystycznych w przekrojach
»,dtugosci” do ,szeroko$ci” jest staty dla wszystkich frakcji SiC i wynosi 1,43.
Analogicznie, dla czastek Al203 stosunek ten zmienia sie niewiele, przyjmujac wartosci
1,53 lub 1,57.

4. Czastki Al.Os posiadajgwiekszg powierzchnie rozwiniecia od czastek SiC.

Istnieje mozliwo$¢ przyjecia dwojakich zatozen przy analizie oddziatywania elementéw
zbrojacych w osnowie kompozytu:

1 Czastki posiadajg ten sam wymiar gabarytowy, wynikajacy z przeswitu oczek zestawu
sit dzielgcego sypki materiat zbrojagcy na wymagane frakcje.
2. Czastki zajmujg elementarng - sze$cienng objeto$¢ osnowy o tym samym udziale

objetosciowym, lecz odmiennym wymiarze gabarytowym.

Dla utatwienia oceny zwigzku ksztaltu czastek i rozwiniecia powierzchni czastek
zastosowano modut morfologiczny Mm. W tablicy 5.1.3 zestawiono wielkosci modutu
morfologicznego czastek o ksztattach bryt foremnych w wielkos$ciach, najczesciej
stosowanych w technikach kompozytéw ex situ. Zestawienie sporzadzono zaktadajgc
maksymalny gabarytowy wymiar czastek wynikajacy z analizy sitowej, zgodnie z
wymaganiami technologicznymi.

Tablica 5.1.3
Wi ielkos$ci modutéw morfologicznych w czastkach o ksztatcie bryt idealnych w zaleznosci
od wielkosci czastek, urn

Modut morfologiczny Wymiar przeswitu oczka znormalizowanego sita

\l\an 71 56 40 32 20 16 10
lim
KULA 0,085 0,107 0,50 0,188 0,300 0,375 0,600
Ksztatt WALEC 0,120 0,52 0,212 0,265 0,424 0,530 0,849
czastki SZESCIAN 0,147 0,186 0,260 0,325 0,520 0,650 1,039

CZWOROSCIAN 0,761 0,964 1,35 1,688 2,700 3,375 5,400

Z przedstawionych analiz wynika, ze wraz ze zmniejszaniem wymiaréw czastki
zroznicowanie modutu morfologicznego wzrasta. Szczegdlnie szybko wzrasta on dla czastek
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o0 rozwinietej powierzchni. Przyktadem bryty o duzej powierzchni rozwinigcia jest
czworoscian. Czworo$cian stanowi morfologiczng granice foremnych bryl, za ktérymi
nieforemne rzeczywiste czastki tworza przestrzen znacznie rdéznigcych sie postaci
geometrycznych. W pordwnaniu do rzeczywistych czastek o spreparowanej powierzchni
bryty idealne niewiele réznig sie modutem.

W celu przeprowadzenia dalszych badan uzasadniajagcych przyjete tezy pracy podjeto
badania morfologii czastek zbrojagcych dla wybranej grupy modelowych czastek
ceramicznych. Do badan wytypowano materiaty, ktorych czastki posiadajg ksztatty mozliwie
najbardziej zblizone do teoretycznych. Przyjeto, ze w obszarze jednej frakcji czgstki posiadajg
statystycznie ten sam wymiar gabarytowy, bedacy promieniem kuli opisanej na czgstce,
awynikajacy z przeswitu oczek zestawu sit, dzielgcego sypki materiat zbrojagcy na wymagane
frakcje. W nastepnej kolejnosci znajdujg sie typowe czastki: SiC, A1203 wytwarzane
syntetycznie, a powstajgce na skutek mielenia. W tablicy 5.1.4 zestawiono S$rednie
reprezentatywne powierzchnie, obwody gabarytowe, wymiary: umowng dtugos¢ i szerokos$¢.
Ponizej podano takze liczebno$¢ odpowiednich populacji czastek. W ostatnim wierszu tablicy

zamieszczono ostateczny wynik, jakim jest wartos¢ modutu.
Tablica 5.1.4.

Zaleznosci geometryczne w modelowych czastkach ceramicznych
Piasek kwarcowy  Weglik krzemu ~ Tlenek aluminium

Srednia Odchyl. Srednia Odchyl. ~ Srednia  Odchyl.
stand. stand. stand.

Powierzchnia
lim2

31102 13401 20743 4788 16564 5959

Dtugosc 236 74 221 40 203 50
nm

Szerokos¢ 185 52 146 23 127 33

Obwod
nm

656 255 586 77 546 116

Liczba obiektéw 49 w 12 polach 56 w 8 polach 50 w 7 polach

Dtueosé 128 151 1,59
Szerokos¢

Mm1/nm 0,021 0,028 0,033

Wykazano znaczne zrdznicowanie postaci geometrycznej czastek posiadajagcych
ksztatt rzeczywistych materiatdw zbrojacych.



5.2. Eksperymentalne badania procesu krzepniecia

Prezentowane badania dos$wiadczalne majg na celu potwierdzenie zwigzku miedzy
cieplno-geometrycznymi wt#asciwosciami zbrojenia a wiasciwosciami technologicznymi
i uzytkowymi odlewu kompozytowego. Uzyskanie pozytywnych wynikow uzasadnia badanie
ruchu ciepta miedzy komponentami w procesie krzepniecia.

Macierz eksperymentu przedstawia tablica 5.2.1.
1.Parametry technologiczne:
e temperature tworzenia kompozytu - temperatura mieszania i zalewania T m»
e procentowy udziat wagowy dodatku zbrojgcego I.
2. Wiasciwosci geometryczne i termofizyczne zbrojenia:
« modut morfologiczny zbrojenia Mm
e akumulacje ciepta b.
3.Czynnikami wyjsciowymi - wiasciwosciami badanymi byty:
o zakres temperatury krzepniecia AT,
o zakres czasu krzepniecia At,
e odpornos$¢ na zuzycie R,
o twardo$é H,
e wytrzymatos$¢ na $ciskanie Rc.

Tablica 5.2.1
Macierz planu eksperymentu wraz z wynikami przeprowadzonych badan

o K;:T;g_onent los[(svsms)/ | ™m AT At R, H Rc
jacy 1(m2K)! lllam %  °C °C s /mm3  HB MPa

1 2 5 4 5 6 7 8 9 10 11
1 SiC 7,02 0,028 1 720 10,1 155,6 17,460 42,4 256,44
2 SicC 7,02 0,028 3 680 10,2 180,3 4,240 47,6 319,78
3 Si02 1,96 0,021 1 720 9,0 146,3 1,800 46,8 221,34
4 Si02 1,96 0,021 3 700 11,2 146,4 4,391 49,3 290,95
5 ai2 3 3,93 0,033 1 700 5,0 97,2 1,608 49,3 225,13
6 ai2o 3 3,93 0,033 3 700 5,6 1215 31,910 43,4 268,23
7 SiC 7,02 0,028 2 700 13,6 266,1 5,290 47,2 279,24
8 Si02 1,96 0,021 2 700 6,6 121,8 2,421 51,1 231,97
9 ai2 3 3,93 0,033 2 680 4,3 139,9 2,419 46,9 304,49
10 ai2o 3 3,93 0,033 2 700 4,7 200,7 2,116 49,7 297,15
11 ai2o 3 3,93 0,033 2 720 6,4 113,5 17,220 41,1 221,92

Poréwnawczo
osnowa

12 AlSill 178,87 - - 680 1,2 1511 0,467 48,0 236,20
13 AIlSill 178,87 - - 700 3,0 95,1 0,457 46,8 235,03
14 AIlSill 178,87 - - 720 2,7 131,7 0,467 46,7 194,55
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W tablicy 5.2.2 pokazano wielkosci odchylen standardowych badanych wielkosci dla 4
pomiaréw. Na rysunkach 5.2.1 i 5.2.2 pokazano przyktadowe wykresy zalezno$ci temperatury
i napiecia elektrycznego oraz ich pochodnych po czasie w funkcji czasu krzepngcych
odlewow prébnych. Wykresy reprezentujg typowe dla metod rozbieznosci w identyfikacji
punktéw charakterystycznych. Pomijajac ich interpretacje, jako wiodacg przyjeto metode
ATD. Punkty ekstremalnych efektow cieplnego i elektrycznego przyjeto do wyznaczenia
zakreséw temperatury i czasu krzepniecia. Wyniki badan przedstawiono w publikacjach

wiasnych [148, 161, 162, 174].

Tablica 5.2.2
Zestawienie wartosci odchylen standardowych badanych wtasciwosci kompozytéow
Lp. Odch. st. AT Odch. st. At Odch. st. R, Odch. st. HB Odch. st. Re

1 1,890 12,30 16,51 4,92 57,23
2 2,430 38,92 2,60 1,80 6,98

3 1,380 33,69 0,07 4,70 57,43
4 1,780 28,96 10,60 1,20 42,81
5 0,690 8,35 0,11 0,70 56,50
6 0,330 19,46 36,66 5,09 32,32
7 1,640 55,92 1,56 2,17 63,26
8 2,520 18,54 0,23 1,36 57,23
9 0,900 24,26 0,23 2,73 1,31
10 1,240 8,13 0,09 1,61 1,65
11 2,090 12,98 16,75 3,63 46,77

Rys. 5.2.1. Krzywe ATD z punktami ekstremalnych efektéw cieplnych na pochodnej dT/dt
Fig. 5.2.1. TDA curves with indicated extreme head effect on temperature derivative
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Rys. 5.5.2. Krzywe AED z punktami ekstremalnych efektéw elektrycznych dU/dt
Fig. 5.2.2. EDA curves with indicated extreme electrical effect on voltage derivative

Rys. 5.2.3. Mikrografic: a) struktury stopu AlSil 1 bez dodatku zbrojacego, b) struktury kompozytu AISil 1
+3SiC, c) AISil 1+3A120 3, d) AISil 1+3Si02 (pow. 300 x)

Fig. 5.2.3. Micrographs of: a) AISil 1 alloy structure without reinforcing addition, b) AISil 1 +3 SiC
composite structure, ¢c) AISil 1 +3A1203 d) AISil1+3Si02(mag. 300 x)
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Charakterystyczne mikrostruktury uzyskanych kompozytdw pokazano na rys. 5.2.3.
Czastki karborundu, korundu i krzemionki (rys. 5.2.3. b+d) otoczone sg osnowg roztworu
a z pierwotnymi krysztatami krzemu, ktére w poréwnaniu do osnowy bez czgstek zbrojgcych
(rys. 5.2.3. a) sg znacznie niniejsze iréwnoosiowe. Widoczne jest takze charakterystyczne
zréznicowanie ksztattu, typowe dla uzytych materiatdw.

Metodg regresji krokowej sporzadzono réwnania funkcji opisujgcych witasciwosci
technologiczne i eksploatacyjne, w zalezno$ci od czynnikéw sterujacych, przy wytwarzaniu
badanych materiatbw kompozytowych: At, AT, RP Ra HB=f(Mm I, T,J. Wykresy
sporzadzone na podstawie uzyskanych zaleznos$ci przedstawiono na rysunkach 5.2.4. i 5.2.5.
Zakres czasu krzepniecia osnowy kompozytu At:

A<=3301.19-3.98 108-Mm*+798.72 In(Mm) (5.2.1)
Zakres temperatury krzepniecia osnowy kompozytu AT:

Ar=(31.77-667.3 +0.014-Tm-2475.04 Mn?2 M +0.003 /5)2 (5.2.2)
m

Wskaznik odpornosci na zuzycie cierne Rt:
Rt = (-8,388 + 1648266 +M md + 0.024844 o/ 4 +3.72 +10“11 +Tm4)2 (5.2.3)
Wytrzymatos$¢ na Sciskanie Rc:
Rc =528.05+0.98-/3—1.T10-9 -7>w4 (5.2.4)
Twardo$¢ Brinella HB:

HB =-15369 - 2.06-1-22.43 +Tm-118.7 « +1177.1 + (5.2.5)

Wiasnosci technologiczne i uzytkowe zwigzane z pojemnoscig cieplng zbrojenia:
At, AT, R,. Rc, HB=f(b, I, Tm)

Zakres czasow krzepniecia osnowy kompozytu At:
At =0,003937 b5+ 5,039573 M °*5 (5.2.6)
Zakres temperatur krzepniecia osnowy kompozytu AT:
Af =(-1,08546 b +0,199363 ® +0,130934 -b2+ 8,4 +10'6T 2)2 (5.2.7)
Wskaznik odpornosci na zuzycie cierne Rt :
Rt = (-4,28874 «b05-18,6022 b '1+ 0,091426 13+ 4,510'8°T3)2 (5.2.8)

Wytrzymatos$¢ na Sciskanie Rc:
Rc = 1032,763 -1,15079 -Tm+ 0,73333 b2+5,019666 W2 (5.2.9)

Twardo$¢ Brinella HB:

HB = 0,112985 ¢ Tm+12,24957 ¢h 1-2,1¢10'13¢T" (5.2.10)
W tablicy 5.2.3 zestawiono parametry statystyczne poszczegdlnych rownarn.

61



Tablica 5.2.3
Statystyczne podsumowanie parametréow zaleznosci (5.2.1-j-5.2.10)
Nr réwnania 5.2.1 At = zm. zalezna At, R=0,63543713 R2=0,40378035 Popraw. R2=0,25472544
F(2,8)=2,7089 p<0,12636 Btad std. estymacji: 41,138

BETA Biad st. BETA B Bilad st.B t(8) poziom p
W. wolny 3301.195 1373,488 2,403511 0,042941
Mrad -3,1211 1,340979 -4E+08 ,71E+08 -2,32748 0,048352
In(Mm) 3,063115 1,340979 798.7188 349,6653 2,284238 0,051728
Nr réwnania 5.2.2 AT = f(M,,,,1,Tn), zm. zalezna AT1L,: R=0,97400247 R2=0,94868080 Popr.. R-=0,91660631
F(5,8)=29,577 p<0,00006 Btad std. estymacji: 0.21306 t(8) poziom p
W. wolny 31,77219 9,146147 3,473833 0.008395
Mm -38887,3 9968,077 -667,305 171,052 -3,90118 0,00454
™ 0,281229 0,09469 0,014211 0,004785 2,969979 0,01787
Mn2 -1.5E+07 5605957 -2475,04 952,1934 -2,59931 0,03165
1/Mm -11,5446 2,297081 -0,5034 0,100163 -5,02575 0,00102
15 14610476 5600704 0,002532 0,00097 2,608686 0,03119
Nr réwnania 5.23 Rt = f(MmI1,TJ zm. zalezna R,15 R=0,80167337 RJ}0,64268019 Popraw. R}0,53548424
F(3,10)=5,9954 p<0.01321 Btad std. estymacji: 1,0262 t(10) poziom p
W. wolny -8,38828 3,763535 -2,228830  0,049941
Mn# 0.484084 0,192993 1648266 657125,8 2,508296 0,031003
14 0,52925 0,204561 0,024884 0,0093022 2,587247 0,027078
Tm4 0,496991 0.201165 3.72E-11 1,51E-11 2,470565 0,033073
Nr réwnania 5.2.4 Rc= f(MmI,Tn) zm. zalezna Rc. R=0,78839172 R =0.62156151 Popraw. R}¥0.52695i89
F(2,8)=6,5697 p<0,02051 Btad std. estymacji: 24,795 (8) poziom p
W. wolny 528,0571 118,7252 4,447724 0,002146
11 0,288472 0.250296 0.986108 0,855608 1,152523 0,28238
Tm4 -0,60472 0.250296 -1.1E-09 4,66E-10 -2,41602 0,042111
Nr réwnania 5.2.5 HB = f(M,I,Tn) zm. zalezna HB, R=0,92648109 R2=0,85836721 Popraw. R2=0,76394535
F(4,6)=9,0908 p<0.01016 Btad std. estymacji: 1,5640 (6) poziom p
W. wolny -15369,1 4801,7 -3,20076 0,018582
| -0,49697 0,189658 -2,06527 0,788166 -2,62035 0,039568
Tm -97,6466 29,85631 -22,431 6,858473 -3,27055 0,017022
-0,54293 0,159142 -118,724 34.80013 -3,4116 0,014291
P05 96,77208 29,83877 1177.104 362,9491 3,243165 0,017617
Nr réwnania 5.2.6 At= f(b,I,Tn): zm. zalezna At, R=0,97524540 R2= 0,95110359 Popraw. R = 0,94023772
F(2,9)=87,531 p<,00000 Btad std. estymacji: 39,152 t(9) poziom p
b5 0,219415 0,089616 0.003937 0,001608 2,448389 0,036854
i 0,833605 0,089616 5,039573 0,541774 9,301975 6,51E-06
Nr réwnania 5.2.7 AT = f(b,1,Tn) zm. zalezna AT"*5, R=0,99773588 R2=0,99547688 Popraw. R2=0,99289225
F(4,7)=385,15 p<,00000 Btad std. estymacji:0,23650 t(7) poziom p
b -1,79454 0,349329 -1,08546 0,211298 -5,1371 0.001343
| 0,15152 0,070059 0,199363 0,092181 2,16274 0,067335
b2 1,299212 0,226084 0,130934 0,022785 5,746591 0.000701
Tt 1,47661 0,15604 8.4E-06 8.88E-07 9,463001 3.07E-05
Nr réwnania 5.2.8 R, = f(b,I,Tn) zm. zalezna R,*5. R=0,96004739 R2=0,92169100 Popraw. R"0O,87694299
F(4,7)=20,597 p<0,00057 Btad std. estymacji: 1,0083 t(7) poziom p
-3,07081 1,200958 1,28873 1,677272 -2,55697 0,037718
b1l -2,1067 0,675984 -18,6022 5,968927 -3,1165 0,016926
J 0,480489 0,17653 0,091426 0,03359 2,721846 0,029686
Tnj 5,421244 1,693467 4,5E-08 1.4E-08 3,20127 0,015039
Nr réwnania 5.2.9 R, = f(b,1,Tn) zm. zalezna R,, R=0,88343255 R2=0,78045307 Popraw. R2=0,71458899
F(3,10)=11,849p<0,00125 Bfad std. estymacji: 20,167 t(10) poziom p
W. wolny 1032,763 286,9447 3,699173 0,004855
Tm -0,44511 0,157059 -1.15079 0,406057 -2,83406 0,017728
b2 0,362415 0,154976 0,73333 0,313585 2,338534 0,041443
0,447806 0,163772 5,019666 1.835794 2,734329 0,021037
Nr réwnania 5.2.10 HB = f(b,1,Tn) zm. zalezna HB, R=0,99909493 R20,99819068 Popraw. R2=0,99751219
F(3,8)=1471,2 p<0,00000 Btad std. estymacji: 2,3393 t(8) poziom p
Tm 1,691017 0,199639 0,112985 0,013339 8,470378 2,89E-05
b-’ 0,085018 0,035571 12,24957 5,125133 2,390098 0,043849
Tm5 -0,77298 0,202179 -2,1E-13 552E-14 -3,82323 0,005066

gdzie: R,F - to odpowiednio wskaznik korelacji i test Fischera.

AT =DT =f(M m,Tm,1)
b)/ =const,l =1,/=2,/-3

a) At=Dt=f(M J
DT T=>/1

R,=f(MmTm,I)
c¢)/ =const,l =1,/=27-3
R t=>/1

dRc=f(Tm,I)

AT (DT), At (Dt), R, Rc H
°C, s, I/mm3, MPa, HB

HB =f(M m,Tm,l)
e)/ =const,l =1,/=2,1=3
R t=>/1t

Rys. 5.2.4. Zwigzek uzytkowych witasciwoséci kompozytéw z temperaturg ich tworzenia (Tm), postacia

geometryczna czastek ceramicznych (Mm i ich ilo$cia (1); a) zakres czasu krzepniecia At (Dt) =f(Tm
Mm 1), b) zakres temperatury krzepniecia AT (DT)=f(Tm Mm 1), c) odporno$¢ na zuzycie Rt, =f(Tm
Mm 1), d)wytrzymatos$¢ na $ciskanie Rc, =f(Tm Mm 1), e) twardosci H=f(Tm Mm 1), f) opis uktadu

osi wspotrzednych

Fig. 5.2.4. Relation between composite properties and its creation temperature (Tn), morphology modulus (Mm

and reinforcement quantity (1); a) solidification interval At (Dt) =f(Tm Mm I), b) solidification range
AT (DT)=f(Tm M, 1), c) wear resistance Rt, =f(Tm M, 1), d) compression strength Rc, =f(Tm Mm 1),
e) hardness H=f(Tm Mm 1), f) coordinate system description
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a) At=Dt=f(b,TJ

R, = f(b,Tm,I)
¢)l =const,1=17=2,7=3
R, 1=>71

e)HB = f(b,Tm)

Rys. 5.2.5. Zwigzek uzytkowych wtasciwosci kompozytéw z temperaturg ich tworzenia (Tm), pojemnoscia
cieplng czastek ceramicznych (b) i ich iloscig (1); a) zakres czasu krzepniecia At (Dt) =f(Tm b, 1),
b) zakres temperatury krzepniecia AT (DT)=f(Tn®b, I), ¢c) odpornos$¢ na zuzycie Rt, =f(Tm b, 1),

Stop osnowy 1,2+2,9 K

AT =DT =f(b,Tm,l)
b) 1 =const,! =17=2,7=3
DT t=>7t

Stop osnowy
195-236 MPa

Rc =f(b,Tm,I)
d)l=constl =17=2,1=3
R, t=>/1

AT (DT), At(Dtl 1 Rt R, H

°C,S, 1/mm3, MPa, HB

10 Ws /(m K)
f)

d)wytrzymatos$¢ na Sciskanie Rc, =f(Tm b, 1), e) twardosci H=f(Tm b, 1), f) opis uktadu osi

wspotrzednych

Fig. 5.2.5. Relation between composite properties and its creation temperature (Tm), heat accumulation (b) and
reinforcement quantity (1); a) solidification interval At (Dt) =f(Tm b, 1), b) solidification range AT
(DT)=f(Tm b, I), c) wear resistance Rt, =f(Tm b, 1), d) compression strength Rc, =f(Tm b, 1), e)

hardness H=f(Tm b, 1), f) coordinate system description
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Analiza wynikéw
1. Wiasnosci technologiczne

Wsréd badanych czynnikéw wytwarzania kompozytow wpltyw temperatury tworzenia
kompozytu (temperatury zalewania) jest mato istotny w poréwnaniu do wpltywu modutu
morfologicznego i witasciwosci cieplnych czastek zbrojenia (Mm i b). Podobnie, zupetnie
nieistotny w badanym zakresie jest wptyw ilosci zbrojenia (7). Wzrost pojemnosci cieplnej
zbrojenia (b) wydiuza zakres czasu krzepniecia. Podobnie dziata modut morfologiczny
czastek, jednak tylko do wartosci Mm=0,0275 I/mm, natomiast powyzej tej wartosci wzrost
modutu czgstek powoduje skracanie zakresu czasu krzepniecia.
e Zakres czasu krzepniecia

Obserwowane zmiany zakresu czasu krzepniecia, w poréwnaniu do typowych zakreséw
dla stopu osnowy, réznig sie niewiele. Ogolnie przewaza sktonno$¢ do zmniejszania zakresu
czasu krzepniecia. Efekt skrocenia zakreséw temperatury i czasu Kkrzepniecia jest
rownowazny wzrostowi szybkosci spadku temperatury. Jest skutkiem szybszego
nastepowania zjawisk podczas krzepniecia. Ta niewielka zmiana moze by¢ spowodowana
relatywnie mniejszg iloScig stopu w kompozytowej objetosci kontrolnej. Podobne stany moga
sprzyja¢ powstawaniu struktur drobnoziarnistych. Jednoczes$nie ich skutkiem ubocznym jest
mniejsza zdolno$¢ do infiltracji i samozasilania.
e Zakres temperatury krzepniecia

Podobnie jak w poprzednim punkcie, wptyw temperatury zalewania jest mato istotny
w stosunku do wptywu modutu (Mm) i pojemnosci cieplnej (b). Dziatanie obu wielkosci jest
odwrotne - na krancach przedziatdw modut (Mm) daje skrécenie zakresu temperatury
krzepniecia, a pojemno$¢ cieplna (b) odwrotnie - powoduje jego wydtuzenie. Wartosci
ekstremalne funkcje osiggajg, odpowiednio: maksimum pierwszej przypada na warto$¢
modutu Mm~0,026 I/mm, minimum drugiej wystepuje przy b~4,5 10 (Ws°®'5/(m2K). Ponadto,
wraz ze wzrostem zawarto$ci zbrojenia (/) oraz, nieznacznie, ze wzrostem temperatury
tworzenia kompozytu rosnie zakres temperatury krzepniecia. W poréwnaniu do stopu osnowy
mozna zakres zmienia¢ od utamkéw do ok. 18 K, podczas gdy w stopie osnowy zaledwie
miedzy 1a 3 K.
2. Wiasciwosci uzytkowe:
e Odporno$¢ na zuzycie

W poréwnaniu do osnowy, odporno$¢ na zuzycie kompozytow jest wieksza o ponad
2rzedy. Odporno$¢ na zuzycie (Rt) ro$nie wraz ze wzrostem temperatury tworzenia
kompozytu, jednak znacznie silniej wzrasta przy rosnacej zawartosci zbrojenia. Rosnacy
modut zbrojenia takze podnosi warto$¢ odpornosci na zuzycie (/?,). Wptyw pojemnosci
cieplnej jest nieliniowy. Maksimum funkcja osigga przy pojemnosci 6=4,5 10 (Ws ' )/((m*K).
e Wytrzymato$¢ na Sciskanie

Wytrzymato$é na Sciskanie Rc kompozytéw jest znacznie wigksza niz stopu osnowy.
Zwiekszenie tej wartosci z 236 MPa do 320 MPa stanowi wzrost o ponad 'A. Wytrzymato$é
na $ciskanie Rc istotnie zalezy od temperatury tworzenia kompozytu i jest tym wieksza, im
wartos$¢ temperatury jest nizsza. Podobna zaleznos$¢ dotyczy stopu osnowy. Wytrzymatos$é nie
zalezy, w badanym zakresie, od modutu, lecz istotnie wzrasta z rosngcg pojemnoscia cieplng i
udziatem czastek ceramicznych.
e Twardo$¢ Brinetla

Twardo$¢ Brinetla {HB), w odréznieniu od pomiaru wytrzymatosci, jest pomiarem
lokalnym, a nie makroskopowym. Mimo iz badanie jest formalnie zblizone do oznaczenia
wytrzymatosci na Sciskanie, to zasada pomiaru dotyczy bardziej osnowy kompozytu niz jego
catosci. W oznaczeniu uzyskano znacznie szerszy zakres twardos$ci niz w stopie osnowy.
Maksymalne zréznicowanie wartosci w kompozycie wynosi (1,3 - 5,8 HB) i wyraznie zalezy
od zawartosci czastek zbrojacych. Wplyw pojemnosci cieplnej zbrojenia na twardo$¢ jest
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silniejszy niz jego ilosci. Wptyw modutu, aczkolwiek istotny, jest relatywnie mniejszy i wraz
Z jego wzrostem obserwuje sie spadek twardo$ci, co potwierdza tym samym fizyczny wplyw
geometrii czastek na wasciwosci osnowy.

Whnioski

1. Wielko$¢ zakresu czasu krzepniecia zalezy od modutu krzepniecia i pojemnosci cieplnej.
Wptyw pozostatych czynnikéw wytwarzania jest mato istotny. Obie wielkosci (Mm i b)
stwarzajg warunki dla sterowania zakresem czasu krzepniecia w makroskali odlewu
kompozytowego jako catosci. Ze wzgledu na nieliniowo$¢ zmian zakresu czasu
krzepniecia w funkcji modutu i pojemnosci cieplnej, jego wielkos$¢ nalezy kazdorazowo
traktowaé indywidualnie.

2. Zwiekszenie zakresu temperatur krzepniecia zwigzane jest ze wzrostem ilosci zbrojenia
i temperatury tworzenia kompozytu, co moze wskazywaé na bezposredni zwigzek
z sumaryczng powierzchnig kontaktu i witasciwosciami cieplnymi komponentéw, oraz
zjakosScig zjawisk powierzchniowych. Wysokie temperatury sprzyjajg wysokiej
skutecznosci zwilzania, ale zwiekszajg takze chtonno$¢ gazéw. Ponadto, wptyw modutu
morfologicznego (M) oraz pojemnosci cieplnej (b) jest przeciwny - w przyblizeniu tam,
gdzie wystepuje maksimum wptywu modutu, wystepuje jednoczes$nie minimum wptywu
pojemnosci cieplnej. W poréwnaniu do stopu osnowy, zmienia sie jakoSciowo zakres
mozliwos$ci regulacji zakresem temperatur krzepniecia z bardzo waskiego, obejmujacego
- ATO=1-3 K, do ATk=0-18 K.

3. lstnieje zwigzek czasu i zakresu temperatury krzepniecia z wiasnoSciami
morfologicznymi struktury i wiasciwosciami uzytkowymi kompozytu. Uzyskane zwigzki
maja charakter makroskopowy. Wyjasnienie istoty zjawisk wymaga analizy zjawisk w
skali mikro oddziatywan miedzy pojedynczg czastka a otaczajgcaja osnowa.

4. Wzrost odpornosci na zuzycie, zwigzany ze wzrastajgcym udziatem zbrojenia, jest
oczywisty, jednak dla maksymalizacji efektu nalezy zwieksza¢ warto$¢ modutu
i optymalizowac wtasnosci cieplne zbrojenia, a takze maksymalizowa¢ zwilzanie przez
zwiegkszanie temperatury tworzenia kompozytu.

5. Przy zalozonej ilosci i wielko$ci czastek brak zwigzku wytrzymatosci mechanicznej
z modutem morfologicznym jest jedynie potwierdzeniem poprawnos$ci zwilzania, co
jednoczes$nie potwierdza korzystny wptyw rosngcej iloSci zbrojenia. Wzrost
wytrzymatosci, zwigzany z obnizaniem temperatury tworzenia kompozytu, wigze sie ze
wzrostem kinetyki krzepniecia, tj. wyzszymi wartoSciami pochodnych temperatury po
czasie ipo kierunku.

6. Woazrost zawartosci czastek powoduje w badanym zakresie zmniejszenie twardosci
osnowy kompozytu. Zmienione warunki krystalizacji wzgledem stopu osnowy mogg
powodowac rozdrobnienie struktury.

7. Spadek twardosci i wytrzymatosci, ze wzrostem temperatury tworzenia kompozytu, przy
jednoczesnym wzroscie wywotanym rosngcym udziatem zbrojenia i rosngca pojemnoscia
cieplng, wskazuje na istotny wptyw kinetyki ruchu ciepta na krystalizujgcg osnowe.

8. Istnieje rzeczywista mozliwo$¢é sterowania parametrami technologicznymi wytwarzania
kompozytu dla regulowania kinetyka ruchu ciepta i poprzez modyfikowanie struktury
osnowy kompozytu ksztattowanie wiasciwosci uzytkowych kompozytu.

9. Dobér geometrycznych i termofizycznych cech komponentéw zbrojacych nalezy
traktowaé kazdorazowo indywidualnie.

10. Podstawowe czynniki technologiczne wytwarzania, takie jak: temperatura tworzenia
i odlewania kompozytu, udziat i ziarnisto$¢ czastek zbrojenia, nalezy uzupetnié
o optymalizowane termofizyczne i geometryczne wiasno$ci zbrojenia w celu
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maksymalnego wykorzystania cech komponentéw do sterowania strukturg osnowy

kompozytu.

Przedstawione wnioski odnoszg sie do przyjetego, waskiego zakresu badan kompozytow.
Zwigzki wyznaczono przy niewielkiej iloSci duzych czagstek zbrojenia i niewielkim zakresie
krzepniecia osnowy. Wyniki badan wiasnosci technologicznych sg zgodne z oczekiwanymi
wiasciwosciami typowymi dla grupy kompozytéw odpornych na zuzycie. Prawdopodobny
jest wptyw cieplno-geometrycznych parametrow komponentéw na wiasciwosci uzytkowe
itechnologiczne. Uzyskane wyniki stanowig przestanke podjecia symulacyjnych badan

krzepniecia kompozytow.



5.3. Doswiadczalne i symulacyjne badanie procesu krzepniecia
elementarnego obszaru kompozytowego

Badane skojarzenia materiatowe pokazano schematycznie na rysunku 5.3.1 i ztozono je
z nastepujacych elementéw:
1.1. Zbrojenie o skrajnie niskim przewodnictwie cieplnym (materiat Kadet Wk 1,24),
1.2. Zbrojenie o skrajnie wysokim przewodnictwie cieplnym (grafit syntetyczny Els 395),
2. Osnowa aluminiowa (99,99 % Al),
3. Kompozytowe umowne otoczenie, tj. stop Al o cechach termofizycznych usrednionych
miedzy umownymi komponentami, stanowigcymi rdzen i osnowe,
4. Kokila wykonana ze stopu AlISil2CuNiMg,
5. Odlew odizolowano od otoczenia wzdtuz osi OZ (materiat Kadet Fk 1,08).
Warunki poczatkowe, temperatura, °C:

e rdzen 300

e osnowa 720

e otoczenie kompozytowe 720

« kokila 300

e izolacja w kierunku pionowym 300

Bezposrednim wynikiem doswiadczenia, podobnie jak z symulacji, jest pole temperatury
w przestrzeni elementarnego ukladu kompozytowego. Realizacja zadania polegata na
rejestracji mierzonej temperatury przez zestaw 15 termoelementéw NiCr-Ni rozmieszczonych
rownomiernie wzdtuz linii spiralnej. W ten sposéb zaden z termoelementéw nie pozostawat
»W cieniu” sagsiedniej. Termoelementy umieszczono w potowie wysokos$ci odlewu.

Zgodnie z przyjetymi zatozeniami wykonano dwa dos$wiadczenia: z rdzeniem o niskim
przewodnictwie cieplnym oraz z rdzeniem o wysokim przewodnictwie cieplnym. Dla
analogicznych warunkéw przeprowadzono symulacje. Dodatkowo wykonano symulacje
odpowiadajacg warunkom doswiadczeniu z rdzeniem o matym przewodnictwie cieplnym.
Inaczej niz w do$wiadczeniu zatozono jednakowga temperature poczatkowag komponentéw
réwna 993 K.

zréznicowanych wtasciwosciach cieplnych
Fig. 5.3.1. Scheme of experimental studies of matrix solidification process in system were it
encloses core with significantly different heat properties
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Geometrie ukladu doswiadczalnego pokazano na rysunku 5.3.1, natomiast
symulowanego obszaru pokazano na rysunku 5.3.2. W obliczeniach symulacyjnych
postuzono sie zestawem programéw ColdCAST, w ktérych wyznaczanie rozktadow
temperatury oparto na metodzie réznic skoriczonych [175].

Rzeczywiste, poczatkowe temperatury eksperymentow odbiegaty od zatozonych, co jest
widoczne na wykresach p6l temperatur przedstawionych na kolejnych rysunkach 5.3.3 i 5.3.4.
Maksymalne odchylenie od zatozonych temperatur poczatkowych w doswiadczeniach wynosi
5,5% dla zbrojenia i 1,8% dla osnowy w pierwszym doswiadczeniu oraz odpowiednio 6% i
3,4% w drugim doswiadczeniu. Dla zminimalizowania wplywu bezwtadnosci
termoelementéw ich przewody elektrycznie izolowano powloka z maczki cyrkonitowej i
krzemianu etylu o grubosci dziesigtych czesci milimetra.

IR A R I RN : A NER RN IR RN R IR R RERERRINE

mlacja konpozatu

Rys. 5.3.2. Przyktadowe okno programu symulacyjnego z modelowanym uktadem
Fig. 5.3.2. Example ofscreen showing software window with modeled system

Uzyskane wyniki badan przedstawiono w postaci wykreséw. (Wyniki badan
zamieszczono w publikacji [176].)

Na kolejnych rysunkach przedstawiono pola temperatur w funkcji czasu krzepniecia na
kierunku oddawania ciepta oraz w tych samych wspdtrzednych pochodne temperatury po
czasie ikierunku. Wyniki doswiadczenia poréwnano z wynikami symulacji na rysunkach
5.3.3 i 5.3.4. Na rysunkach 5.3.375.3.5 podano czas w sekundach, a wielko$¢ promienia
definiuje sie za pomocg 10 punktéw pomiarowych odlegtych od siebie 0 7 mm. Rzeczywista
dtugosé na kierunku oddawania ciepta w prezentowanym uktadzie wspdtrzednych wynosi
70 mm iodpowiada 10 punktowi pomiarowemu. Rysunki 5.3.3 i 5.3.4 odnoszg sie
odpowiednio douktadu =z rdzeniem odpowiadajgcym czastce o matym i duzym
przewodnictwie cieplnym. Rysunek 5.3.5 dotyczy symulacji, w ktorej zatozono wyréwnane
temperatury poczatkowe komponentow w ukiadzie z czastkg o malym przewodnictwie

cieplnym.
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dT/dl [K/cm]

svmulacii dnew i

ykres gradientu

Rys. 5.3.3. Powierzchnie: temperatury, pochodnej temperatury po czasie i gradientu temperatury w funkcji czasu

Fig. 5.3.3.

i kierunku ruchu ciepta w zakresie temperatur i czaséw krzepnigcia elementarnego obszaru
kompozytowego, zawierajacego zbrojenie o matym wspétczynniku przewodzenia ciepta. T=f (t, r)
[°C=f (s, x 7mm)] - a) ib); dT/dt=f (t, r) [K/s=f (s, x 7mm)] - c) i d); dT/dr=f (t, r)
[K7cm==f(s, x 7 mm)] - e) i f). Wykresy a), c) i e) odnoszasie do doswiadczenia, natomiast b), d) i f)
symulacji. Zatozono zréznicowane temperatury poczagtkowe komponentéw - TATO0, AT=420 K
Surfaces of: temperature, temperature derivative after time and thermal gradient in function of time
and heat flow direction in range of solidification temperature and interval for composite elementary
system containing reinforcement with low heat conductivity coefficient. T=f(t, r) [°C=f(s, x 7Tmm)] -
a) and b); dT/dt=f(t, r) [K/s=f(s, x 7Tmm)] - ¢) and d); dT/dr=f(t, r) [K/cm=f(s, x 7mm)] - e) and p.
Diagrams a), ¢) and e) show experimental results, b), d) and f) simulation results. Different initial
temperature for components was assumed - TATO0, AT=420 K

Analiza krzepniecia obszaru zawierajgcego zbrojenie o matym przewodnictwie cieplnym

Na podstawie pol temperatury oblicza sie pochodne temperatury po czasie i kierunku.
Stosowanie makromodelu jest obarczone niedoktadnosciami. Wynikajg one ze ztozonosci
rzeczywistego uktadu w poréwnaniu do modelu, w ktdrym odtwarza sie tylko te czynniki
procesu, ktdre sa najbardziej istotne. Jednak w przeciwienstwie do rzeczywistego ukiadu
»Czastka zbrojgca-osnowa”, makromodel jest pozbawiony czynnika weryfikujgcego
poprawno$¢ zwilzenia zbrojenia. Ponadto, makromodel zawiera sztuczne granice miedzy
charakterystycznymi strefami, ktérym towarzyszg naturalne opory cieplne. W poréwnaniu do
stanu rzeczywistego sa trudne do okre$lenia i wysoce indywidualne. Uktadowi odpowiadajg
cztery powierzchnie kontaktu ciat statych z ciektymi. Zaktada sie idealny kontakt fizyczny
miedzy nimi. Prawdopodobnie z tej przyczyny czas krzepniecia osnowy badanego obszaru,
wynikajacy z symulacji w poréwnaniu do doswiadczenia, jest ponad 6-krotnie krotszy. Takze
bezwiadno$¢ czujnikbw temperatury powoduje przesuniecie w czasie rejestrowanych
temperatur oraz sptaszczenie szczeg6lnie dynamicznych zmian temperatury. Biedy zwigzane
z nierbwnomiemos$cig rozktadu temperatury w poczatkowym czasie dosSwiadczenia
przewazajg wsréd innych czynnikow zaktocajacych proces.

Rozklady temperatury

. poczatek rejestracji temperatury w do$wiadczeniu nastepuje od momentu rozpoczecia
nagrzewania elementéw formy. Po osiggnieciu temperatur poczatkowych uktadu
nastepuje jednoczesne zalewanie formy cieklym aluminium oraz stopem
AISil2CuNiMg o jednakowej temperaturze 720 °C - zgodnej z zatozonymi warunkami
poczatkowymi;

. poczatkowa, najwyzsza temperatura, rejestrowana w ukladzie symulowanym,
odpowiada wypetnieniu formy metalem o temperaturze 720 °C- w obecnos$ci elementow
nagrzanych zgodnie z zatozeniem do 300 °C;

. na odpowiednich wykresach rys. 5.3.3 a) i b) widoczne jest zréznicowanie stanu
poczatkowego. Widoczne jest obnizenie maksymalnej temperatury poczatkowej ponizej
wymaganej wartosci 720 °C. W doswiadczeniu dodatkowo jest mocno zréznicowana
w poszczegOlnych punktach pomiarowych, co wynika z losowo zmiennych lokalnych
objetosci metalu, zapetniajacego wneke formy. Nalezy podkresli¢, ze zastosowany
w symulacyjnym kodzie model nie uwzgledniat zapetniania wneki formy metalem,
wobec czego nie uwzgledniat takze jego wptywu na rozktad temperatur poczgtkowych
w odlewie;

. charakterystyczny przystanek temperatury, zwigzany z cieptem krystalizacji, wystepuje
na obu wykresach. Maksimum, ktére w przypadku doSwiadczenia jest przesuniete w
kierunku osnowy moze wskazywa¢ na niewiele wiekszy od przyjetego wspétczynnik
przewodzenia ciepta ceramicznego zbrojenia;

. ksztatt powierzchni wykresu podczas nagrzewania zbrojenia w do$wiadczeniu wykazuje
lokalne maksimum roéwnolegte do osi czasu. Przyczyng jest rézna szybko$é
nagrzewania warstwy przypowierzchniowej zbrojenia ijego wnetrza;

. podobny, cho¢ znacznie mniejszy, efekt odnosi sie do wyniku uzyskanego z symulacji;

. prostoliniowym odcinkom izoterm z symulacji odpowiadajg znieksztatcone odcinki
izoterm doswiadczalnych, co jest wynikiem zr6znicowanej temperatury poczatkowej, w
strudze metalu podczas zapetniania wneki formy;

. zabkowane odcinki izoterm sg wynikiem przyjetego podziatu siatki symulowanego
obszaru;

. pozostate fragmenty wykreséw wskazuja na fizyczne podobienstwo doswiadczenia
z symulacja.

71



Rozktady pochodnych

opisane powyzej rozktady temperatury znajdujg swoje odpowiedniki na powierzchniach
pochodnych temperatury po czasie i kierunku;

losowe zréznicowanie temperatury spowodowane zapetnianiem wneki formy powoduje
znaczne zréznicowanie pochodnych, ktére nie prowadzg do jednoznacznych wnioskoéw;
lokalne dwa maksima réwnolegte do osi czasu, wystepujace w przestrzeni czastki,
wyraznie widoczne w wynikach z symulacji. Sg zwigzane z rdznicami predkosci
nagrzewania przypowierzchniowych czeSci zbrojenia. Wykresy z symulacji
i doswiadczenia sg zblizone. Na wykresie z doSwiadczenia maksimum jest jedno, jego
warto$¢ jest mniejsza ijest bardziej rozciggniete w czasie;

nierownomiemos$¢, sfalowanie na wykresie z symulacji, rozciggajace sie wzdiuz
przekatnej uktadu wspétrzednych czas-kierunek nie posiada odpowiednika na wykresie
z doswiadczenia, co jest spowodowane, odmiennym od zatozonego w symulacji,
wydzielaniem spektralnego ciepta krystalizacji. Na wykresie z doswiadczenia wystepuje
wieksze zroznicowanie pochodnej, jednak nie ukfada sie ono wzdluz przekatnej. Na
wykresie z symulacji krzepniecie nastepuje réwnomiernie w funkcji czasu i kierunku.
W doswiadczeniu nie uzyskano podobnej rownomiernosci;

kolejne lokalne maksimum na powierzchni wykresu z doswiadczenia, potozone
w poblizu poczatku uktadu wspétrzednych, jest wynikiem zaburzen poczatkowych,
obserwowanych na wykresie temperatury i nie mozna mu nadac¢ interpretacji zwigzanej
z modelem fizycznym;

lokalne minimum na wykresie z symulacji, wystepujace na poczatku i koncu zakresu
krzepnigcia, jest wyrazne na wykresie z doswiadczenia tylko dla poczatku zakresu
krzepniecia.

Rozktady gradientu temperatury

réznice miedzy doswiadczeniem a symulacjag, wystepujagce na poczatku czasu
krzepnigcia, sa spowodowane, opisanymi poprzednio, efektami brzegowymi, zwigzanymi
z losowg zmiennoS$cig temperatury podczas zalewania;

opisane uprzednio podwojne maksimum zwigzane z rdéznicami nagrzewania
przypowierzchniowych oraz wewnetrznych przestrzeni czastki zbrojacej, posiada takze
tutaj swoj odpowiednik;

podobnie jak w przypadku powierzchni pochodnej temperatury po czasie, odpowiednie
efekty sa wydluzone w zakresie czasu Kkrzepniecia, dodatkowo, na poczatkowe
maksimum natozony zostat efekt poczatkowy, co spowodowato zwiekszong w stosunku
do symulacji warto$¢ obserwowanego maksimum;

analogicznie do wykresow temperatury, na powierzchni wykresu z dos$wiadczenia
wyrazniejsze jest drugie lokalne maksimum, ktérego centrum jest przesuniete w gigb
zbrojenia o ok. 30%. Jak nalezato oczekiwa¢, pochodna kierunkowa lepiej oddaje zmiany
zwigzane ze zmiennoscig temperatury w przestrzeni.
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Rys.)5.3.4. Powierzchnie: temperatury, pochodnej tempera)tury po czasie, gradientu temperatury w funkcji
czasu, kierunku ruchu ciepta w zakresie temperatur i czaséw krzepniecia obszaru kompozytowego,
zawierajacego zbrojenie o duzym wspoétczynniku przewodzenia ciepta. T=f(t,r) [°C=f(s, x 7 mm)]
-a) i b); dT/dt=f (t,r) [K/s=f (s, x 7 mm)] - ¢) i d); dT/dr=f (t,r) [K/cm=f(s, x 7 mm)] - e) i f).
Wykresy a), c) i e) odnosza sie do doswiadczenia, natomiast b), d) i f) - symulacji. Zatozono
zrdznicowane temperatury poczatkowe komponentéw - Tz<To, AT=420 K

Fig. 5.3.4. Surfaces of: temperature, temperature derivative after time and thermal gradient in function of time
and heat flow direction in range of solidification temperature and interval for composite system
containing reinforcement with high heat conductivity coefficient. T=f (t, r) [°C=f(s, x 7Tmm)] - a)
and b); dT/dt=f(t, r) [K/s=f (s, x 7Tmm)] - ¢) and d); dT/dr=f (t, r) [K/cm=f(s, x 7mm)] - e) and f).
Diagrams a), ¢) and e) show experimental results, b), d) and f) simulation results. Different initial
temperature for components was assumed - TATO, AT=420 K
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Analiza krzepnigecia obszaru zawierajgcego zbrojenie o duzym przewodnictwie cieplnym

. poczatkowe temperatury, przyjete w symulacji i w doswiadczeniu, nie sg jednakowe
w kazdym punkcie pomiarowym. Wynika to ze wskazanych wcze$niej wad pomiaru
temperatury oraz losowego rozlewania metalu w poczgtkowych chwilach zapetniania
wneki formy;

. wykresy pochodnych temperatury po czasie i kierunku, po oddzieleniu efektu
brzegowego, sg podobne, zaréwno pod wzgledem ksztattu, jak i maksymalnej wartosci
zwigzanej z nagrzewaniem zbrojenia;

. na skutek poréwnywalnych wielko$ci wspotczynnika przewodzenia ciepta komponentow
oraz pozostatych parametréw cieplnych zbrojenia grafitowego i osnowy, ruch ciepta
w osnowie i zbrojeniu jest w niewielkim stopniu zréznicowany. Stan taki, mimo ze mato
prawdopodobny, jest osiggalny. Warunki doswiadczenia sg probg oceny kinetyki ruchu
ciepta w uktadzie kompozytowym zblizonym do uktadu rzeczywistego.

Analiza krzepniecia obszaru zawierajacego zbrojenie o matym przewodnictwie cieplnym
przy wyréwnanych temperaturach poczatkowych

Rozktad temperatury - rys. 5.3.5 a

Zarobwno w zbrojeniu, jak i w osnowie nastepuje spadek temperatury w catym zakresie
krzepniecia. Zmiany temperatury w zbrojeniu sg wolniejsze niz w osnowie. Obserwuje sie
opdznienie w wystgpieniu poczatku i konca zakresu czasu krzepniecia w poréwnaniu do stanu
zréznicowania temperatur poczagtkowych komponentow (TZT0):
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Rys. 5.3.5. Wykresy: temperatury, pochodnej temperatury po czasie, gradientu temperatury w funkcji czasu, kierunku

ruchu ciepta w zakresie temperatur i czaséw krzepniecia obszaru kompozytowego zawierajacego zbrojenie o
matym wspotczynniku przewodzenia ciepta, a), b)- T=f(t,r) [°C=f(s, x 7 mm)]; c), d) - dT/dt=f (t,r) [K/s=f (s,
x 7 mm)]; e), f) - dT/dr=f (tr) [K/cm=f (s, x 7 mm)]. Wykresy a), c), e) odnosza sie do symulacji, przy
zatozeniu jednakowych temperatur poczatkowych komponentéw Tz=To=720 °C. Natomiast wykresy b), d) i f)
- do symulacji o zréznicowanej temperaturze poczatkowej komponentéw AT=420 K, TO>TZ

Fig. 5.3.5. Surfaces of: temperature, temperature derivative after time and thermal gradient in function of time and heat

flow direction inrange of solidification temperature and interval for composite system containing
reinforcement with high heat conductivity coefficient. T=f (t, r) [°C=f (s, x 7mm)] - a) and b); dT/dt=f(t, r)
[K/s=f (s, x 7mm)] - c¢) and d); dT/dr=f (t, r) [K/cm=f(s, x 7mm)] - e) and f). Diagrams a), ¢) and e) show
simulation results with equal initial temperature of components assumed Tz=To=720 °C. Diagrams b), d) and f)
show simulation results with different initial temperature of components assumed AT=420 K, TO>TZ

wraz ze wzrostem przewodnictwa cieplnego, maleje wielko$¢ zmian temperatury na
kierunku ruchu ciepta i w funkcji czasu. W miare zblizania sie do granicy komponentéw
zmiany w osnowie oraz w zbrojeniu siegajg wartoSci posredniej. Zroznicowanie
temperatur w funkcji czasu siega tym glebiej w objeto$¢ komponentu, im wieksze jego
przewodnictwo cieplne;

w poréwnaniu do przypadku z rdézng temperaturag komponentéw, gdzie wyréwnanie
temperatur jest opoznione, szybkos$¢ zmian temperatury w osnowie jest znacznie
mniejsza. Ciepto osnowy oddawane jest, po czesci, do otoczenia i do zbrojenia. Zakres
czasu krzepniecia osnowy, aczkolwiek opdzniony, jest poréwnywalny w obu
przypadkach. St*o/St*o”l. Mimo to udziat czasu krzepniecia w zakresie czasu spadku
temperatury od zalania do temperatury solidus jest relatywnie mniejszy dla przypadku
wyroéwnanej temperatury. Udzial przystanku temperatury jest mniejszy w catym
rozwazanym przedziale.

Rozktad pochodnych temperatury

widoczne na wykresie (rys. 5.3.5 ¢ i ) dwa obszary lokalnych minimalnych wartosci sa
réwnolegte do osi kierunku i odpowiadajg na wykresie temperatury, spadkom
temperatury: poprzedzajgcemu i konczacemu zakres przystanku temperatury;

opdznienie ruchu ciepta zawartego w zbrojeniu jest widoczne jako przesuniecie
w piaszczyznie poziomej obu lokalnych, minimalnych obszaréw;

predko$¢ zmian temperatury po czasie jest najwieksza po zakoAczonym procesie
krzepniecia. Zgodnie z wcze$niejszymi uwagami, sg one zréznicowane: bardziej strome
po stronie zbrojenia niz po stronie osnowy, co wynika z rdéznic w przewodnictwie
cieplnym. Ujemne wartosci odpowiadajg chtodzeniu, a dodatnie - nagrzewaniu. Dla
poréwnania zamieszczono pochodne po czasie, odpowiadajace c) - wyréwnanej i d) -
zroznicowanej temperaturze poczgtkowej komponentow;
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« na wykresie gradientu temperatury widoczny jest obszar lokalnego minimum,
przechodzacy w poblizu przekatnej ptaszczyzny , kierunek-czas”. Jest to obszar zwigzany
z wydzielaniem ciepta krystalizacji osnowy i jest typowy dla wszystkich stopéw
w klasycznym krzepnieciu, niezaktéconym obecnoscia zbrojenia;

e obszar lokalnego minimum w poczatkowej fazie krzepniecia wystepuje gtdwnie
w obszarze czastki (zgodnie z rysunkiem 5.3.2 - miedzy punktem 3 a 4 zawarta jest
granica miedzy komponentami). Jest on spowodowany szybszym odprowadzaniem
ciepta z osnowy niz ze zbrojenia;

e zakumulowane w zbrojeniu ciepto po krétkim czasie posiada relatywnie wiekszg warto$¢
niz ciepto w osnowie, co odpowiada wystepowaniu na wykresie gradientu lokalnego
maksimum ze znakiem dodatnim;

e dla poréwnania (rys. 5.3.5 e i f) stan, w ktérym nastepuje nagrzewanie czastki od
osnowy, nie musi wykazywac¢ tego lokalnego maksimum, jesli nagrzewanie zbrojenia
zabiera duze ilosci ciepta w czasie. Wowczas omawiane lokalne maksimum zostanie
wchtoniete przez poréwnywalnie duzy efekt cieplny, zwigzany z podwdéjnym wydatkiem
cieplnym do otoczenia i do zbrojenia, o poréwnywalnych temperaturach poczatkowych;

. rozktad gradientu temperatury wskazuje na mozliwo$¢ jego intensywnej zmiennosci
zwigzanej, takze ze zmiang znaku w obszarze poczagtkowym zakresu krzepniecia osnowy
kompozytu;

 koncowy efekt, zwigzany z wystgpieniem kolejnego lokalnego minimum -
pierwszoplanowego w przyjetym uktadzie wsp6trzednych, jest zwiazany z koncowym
spadkiem temperatury w zakresie krzepniecia i z wydzielaniem ciepta zmagazynowanego
w czastce, ktére naktada sie na koricowy etap wydzielania ciepta krystalizacji;

e w przeciwienstwie do stanu z dos$wiadczenia 1, pochodne temperatury po czasie
i kierunku przed zakresem krzepniecia przyjmujg warto$ci ujemne, przy tym znacznie
mniejsze niz w stanie zréznicowania temperatur poczgtkowych komponentow.

Mozliwo$¢ regulacji poczatkowymi temperaturami komponentdw jest technicznie

tatwiejsza niz dobor materiatow zbrojagcych o podobnych wiasciwosciach mechanicznych,

lecz réznych termofizycznych. Jednak, takze regulacja temperatury posiada swoje
ograniczenia. Wplyw temperatury poczatkowej tworzenia kompozytu w siluminach mozna
pokrotce scharakteryzowaé nastepujgco:

e g6rna warto$¢ temperatury przegrzania powinna by¢ na tyle niewysoka, aby nie
adsorbowaé gazéw, gtdwnie wodoru na powierzchni i w objetosci ciektego stopu -stad
jako maksymalngtemperature przegrzania nalezatoby przyja¢ 780 °C,

* wyjatek od reguty moga stanowi¢ stopy nadeutektyczne, gdzie w zaleznosci od
morfologii krzemu w stopie zaleca sie przegrzewanie stopu do temperatury 850 °C,
anawet wyzej - do 950 °C. Uzyskuje sie tym sposobem szybsze rozpuszczenie
pierwotnych krysztatdw krzemu. Podobnie jak w innych procesach dyfuzyjnych, stopien
dyfuzji jest funkcjg czasu i temperatury,

e warunki poprawnej zwilzalno$ci wymagajg stosowania wysokich temperatur, czesto
znacznie wyzszych od zalecanych w przetwdérstwie stopdéw aluminiowo-krzemowych
720-740 °C,

» wysoka temperatura, obnizajac warto$¢ energii powierzchniowej, sprzyja tez tworzeniu
tlenkdw utrudniajacych z kolei zwilzanie,

¢ minimalizacja ilosci tlenkow i og6lna poprawa warunkow zwilzania, przy stosowaniu np.
powierzchniowych aktywatoréw zwilzania, pozwala znacznie zmniejszy¢ temperature
poczatkowg osnowy i relatywnie, maksymalnie skréci¢ czas tworzenia kompozytu
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w stanie cieklym. Prowadzi to do stosowania pozgdanych technologicznie temperatur

osnowy i tworzenia kompozytow w skrajnie krotkich czasach - w przeptywie,

e przyjecie temperatury tworzenia kompozytu, ze wzgledu na wiasciwosci osnowy na
nieco rozszerzonym poziomie 680-740 °C, jest realne i wrecz wskazane. Warunki
tworzenia kompozytu, z powodu czynnikéw chociazby ekonomicznych, powinny by¢
podporzadkowane takim wymaganiom,

e zwigzane z procesem tworzenia kompozytu zabiegi modyfikacji i rafinacji, pod
wzgledem wymagan cieplnych, nie powinny zaktdca¢ przebiegu tworzenia kompozytu,
lecz raczej go wspomagac - najlepiej przy zachowaniu wskazanych temperatur,

e minimalizacja temperatury poczatkowej osnowy powoduje réwniez, poza minimalizacjg
chwilowych wartosci pochodnych temperatury po czasie, takze ogranicza efekty
skurczowe. Minimalizuje tez réznice w rozszerzalnoSci cieplnej komponentéw, co
sprzyja mechanicznej stabilnosci kompozytu.

Bioragc pod uwage nadrzedno$¢ wiasciwosci strefy przejscia, mozliwos$¢ sterowania jej
wiasciwosciami moze sie okazaé réwnowazna pozostatym wilasciwosciom uzytkowym
kompozytu. W klasycznym ujeciu ta strefa powinna by¢ najbardziej plastyczna. Sprzyja temu
struktura krysztatow réwnoosiowych o mozliwie najwiekszym stopniu rozdrobnienia.
Przedstawione powyzej przypadki tworzenia materiatbw kompozytowych, wskazujg na
mozliwo$¢ wystagpienia istotnych roznic w ruchu ciepta, a zatem takze w strukturze
tworzonych materiatéw w zaleznos$ci od temperatur poczatkowych.

Whnioski

1. Sposréd czynnikéw, wptywajacych na proces krzepniecia kompozytu, nalezy wskazac na
termofizyczne korelacje miedzy komponentami oraz temperatury poczatkowe tworzenia
kompozytdw, przy ustalonych proporcjach miedzy iloscig komponentéw. Jak wykazano,
istnieje mozliwo$¢ sterowania szybkosciami i gradientami temperatury, co stwarza
warunki regulowania strukturg kompozytu w bezposrednim sasiedztwie zbrojenia.

2. Dob6ér temperatur poczgtkowych komponentéw powinien by¢ indywidualny w zaleznosci
od rodzaju wiasciwosci termofizycznych komponentéw. Temperatura osnowy powinna
by¢ mozliwie najnizsza, zapewniajgc jednoczesnie poprawne warunki tworzenia
kompozytu.

3. Istnieje  mozliwo$¢ sterowania kinetyka krzepniecia osnowy kompozytu przy
niezmienionych temperaturach technologicznych  stosowanych w tradycyjnych
aluminiowych stopach odlewniczych poprzez dobér termofizycznych wiasciwosci

komponentow.



5.4. Symulacja krzepniecia podstawowego kompozytowego ukiadu
cieplno-geometrycznego

Badania przedstawione w poprzednim rozdziale wykazaly przydatnos¢ analizy
symulacyjnej w jakoSciowej ocenie zjawisk. Prowadzac badania walidacyjne sprawdzono
charakter wptywu zréznicowanego cieplnie zbrojenia na kinetyke krzepniecia analizowanych
obszaréw. Badania przedstawione ponizej majg na celu sprawdzenie wptywu gestosci
podziatu siatki i wielkosci czastki na wyniki analogicznych jak poprzednio parametrow
kinetyki  cieplnej  podczas krzepniecia  elementarnego, hipotetycznego  uktadu
kompozytowego. W badaniach przyjeto otoczenie o duzym i matym przewodnictwie
cieplnym. Zmienno$¢ zatozonych wielkosci ma charakter dwupoziomowy, co stuzyto
okresleniu kierunku zachodzacych zmian.

Podstawowy charakter przeprowadzonych symulacji opiera sie na kilku elementach:

. dwuwymiarowosci analiz,

e jednokierunkowosci ruchu ciepta,

e prostopadtosci i rownolegtosci powierzchni miedzyfazowych, wzgledem badanego
kierunku ruchu ciepta,

e zréznicowanym zageszczeniu siatki podziatu badanych obszaréw,

e zréznicowanej wielkos$ci czastki zbrojacej,

e zréznicowanych warunkach brzegowych i poczatkowych.

W prezentowanej czeSci badan jako materiat osnowy zastosowano aluminium cechujace
sie wysokim przewodnictwem cieplnym - typowym dla najszerszej obecnie grupy
kompozytéw odlewanych, mianowicie opartych na stopach aluminium. Jako materiat czastki
przyjeto materiat korundowo-kwarcowy (Kadet Fes 126). Materiat zblizony jest
witasciwosciami cieplnym do mikrosfer glinokrzemianowych. Us$rednione w zakresie
temperatur krzepniecia parametry cieplne zamieszczono w tablicy 5.4.1.

Tablica 5.4.1
W asciwosci termofizycznc przejete w obliczeniach symulacyjnych

Materiat warto$¢  jednostka
ciepto wtasciwe osnowy cp, 2,803-106 J/(m3-K)
wspotczynnik przewodzenia ciepta osnowy K 144 W/(m-K)
ciepto krystalizacji osnowy L 0,980-109 J/m3

ciepto wtasciwe Al20 3ISi07 Qi 4,983-106  J/(m3-K)
wspétczynnik przewodzenia ciepta zbrojenia Al-0, K 0,12 W/(m-K)

Model poddany analizie stanowi plaski prostokagtny element zbrojgcy wraz
z prostokgtnym obszarem osnowy. Badany obszar jest ograniczony z trzech stron
zaizolowanymi termicznie granicami. Czwarty bok prostokata stanowi powietrze lub materiat
petnigcy funkcje kokili, jednak o wiasciwosciach cieplnych zblizonych do obszaru
kompozytowego i o temperaturze typowej dla kokili, réwnej 573 K. Wybrane aspekty badan
przedstawiono w pracach [212-214].

Uktad bez czastki

Podstawg poréwnawczego opisu symulacji jest proces krzepniecia osnowy kompozytu -
bez czastek zbrojgcych. Obrazujg to wykresy pokazane na rysunku 5.4.1.
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Rys. 5.4.1. Wyniki obliczen symulacyjnych dla rozpatrywanego obszaru metalu osnowy bez czastki.
Zalezno$ci a) temperatury oraz b) pochodnej po czasie i c) kierunku w funkcji czasu
krzepniegcia i kierunku oddawania ciepta T, dT/dt, dT/dI=f (t,I) [°C, K/s, K/cm=f(s; x0,2 cm)]

Fig. 5.4.1. Simulation results for studied region without reinforcing particie (pure matrix). Temperature
distribution a) and its derivative after time b) and direction c) in fimetion of solidification time

and heat flow direction T, dT/dt, dT/dI=f(t,I) [°C, K/s, K/cm]=f (s; x0,2 cm)]

Odlegtosci miedzy izotermami posiadajg niejednakowa warto$¢. Nieliniowo$¢é wystepuje
zarowno w funkcji czasu, jak i kierunku. Izotermy, poczatkowo réwnolegte do osi kierunku,
zmieniajg sie z czasem na réownolegte do osi czasu, przechodzac przez zakres przystanku
temperatury, zwigzanego z krystalizacja. W zaleznosci od przyjetego modelu spektralnego
ciepta krystalizacji, charakterystyczny pik zwigzany z maksymalnym efektem cieplnym
wystepuje na poczatku lub na koncu zakresu krzepniecia. Ten efekt implikuje wyrazny skok
wartosci na wykresie pochodnych. Lokalne minimum pochodnej przemieszcza sie wzdtuz
krzepngcego obszaru oraz wraz z uptywem czasu oddawania ciepta. W wyniku tego, na obu
wykresach pochodnych widoczne sg kolejne obszary minimum, wystepujgce wzdiuz
przekatnej ptaszczyzny kierunek - czas (X-Y). Jest to spowodowane zmiang stanu skupienia,
postepujacg w funkcji czasu i przestrzeni. Jesli obie wielkos$ci zeskalowa¢ do prostokatnej
ptaszczyzny osi kierunku ruchu ciepta i czasu, wéwczas mogg sie one ujawnia¢ wiasnie jako
minimum utozone liniowo wzdtuz przekatnej obu zmiennych, wyznaczajacych ptaszczyzne.
Zmienna dT/dt wzdtuz minimum najpierw maleje do wartoéci (-280) K/s, dalej rosnie,
osiagajac (-10) K/s, nastepnie znéw maleje do wartosci ok. (-30) K/s. Wynika stad, ze ruch
ciepta jest najwolniejszy w centralnych obszarach badanego obszaru, a lokalne centrum
cieplne przemieszcza sie od geometrycznego $rodka w kierunku izolowanej granicy - jednak
nie osiggajac jej. Ponadto w badanym obszarze powstajag dwa lokalne minima pochodnej
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temperatury po czasie - na poczatku i konAcu zakresu krzepniecia, spowodowane wysoka
réznicg temperatur zwigzang z wydzielaniem ciepta krystalizacji. Podobne obszary wystepuja
na wykresie gradientu temperatury. PodobiefAstwo polega gtéwnie na lokalizacji miejsc
wystepujacych zmian. Minimum po stronie kofAca czasu krzepniecia wskazuje na mniej
kierunkowy charakter ruchu ciepta, co jest spowodowane mniejszg réznicg temperatur.

Uktad kompozytowy

Przeprowadzone symulacje wykonano dla dwdch réznych wielkosSci czastek i przy
dwoch réznych podziatach siatki. Podstawowy uktad pokazano na rysunku 5.4.2 a). Przyjetg
powierzchnie czastki nastepnie zwiekszono czterokrotnie oraz czterokrotnie zwiekszono
zageszczenie siatki, co pokazano na rys. 5.4.2 i 5.4.3. Jest to zwigzane z celem tej czesci
badan, ktérym jest sprawdzenie: czy wielko$¢ analizowanych czastek oraz gesto$¢ podziatu
siatki w mikroobszarach wptywa na charakter zmiennosci pochodnych temperatury. Na
kolejnych rys. 5.4.4 a) i b) przedstawiono pola temperatury przy réznym stopniu zageszczenia
siatki w funkcji czasu - wzdtuz kierunku oddawania ciepta.

TmSi dii el

b)
Rys. 5.4.2. Mikroobszary kompozytu o standardowym podziale siatki: a) mata i b) duza czastka
Fig. 5.4.2. Micro - regions of composite with standard mesh division (big and small particle)

Rys. 5.4.3. Mikroobszary kompozytu o zageszczonym podziale siatki: a) mata i b) duza czastka
Fig. 5.4.3. Micro - regions of composite with concentrated mesh division: a) small and b) big particle
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Analizie poddano przypadek charakteryzujacy sie wolnym oddawaniem ciepta do
otoczenia, stanowigcego powietrze o temperaturze 293 K.

Wszystkie  wyznaczone  zalezno$ci  temperatury sg podobne.  Przykladowo
zaprezentowano analizowane wykresy z mniejszg czastkg zbrojgca pokazang na rysunku
5.4.4. Zatozono znaczne (420 K) zréznicowanie temperatury poczatkowej komponentow.

a)
Rys. 5.4.4. Przykiadowe rozktady temperatur w funkcji czasu na kierunku osi cieplnej badanego uktadu
komponentéw TZTO: na rys. b) zageszczenie siatki podziatu przestrzeni jest czterokrotnie

wieksze niz narys. a) (mafa czastka, normalna, niezageszczona siatka)
Fig. 5.4.4. Examples of temperature distribution in function of time on heat flow direction for studied
composite system TZTO: in fig. b) mesh concentration is four times greater than in fig. a) (small

particle, normal mesh)

Analogiczne wykresy sporzadzono dla ukladu z czastkg o czterokrotnie zwigkszonej
powierzchni. Na kolejnym rysunku 5.4.5 pokazano przyktadowe wykresy rozktadu pochodnej
temperatury po czasie, przy zréznicowanym stopniu zageszczenia siatki.

dT/dt, [K/s]

1, x0,2 [cm]

Wykres pochodiffitemp-po czasie - duza czastka, gesta siatka,

b)

Rys. 5.4.5. Rozkiad pochodnej temperatury po czasie w funkcji czasu, na kierunku oddawania ciepta
w zakresie krzepniecia osnowy badanego obszaru TZATO0. Rys. a) i b) rdéznia sie gestoscia

podziatu siatki. Na rys. b) podziat jest czterokrotnie zageszczony w stosunku do a), (duza

czastka)

Fig. 5.4.5. Distribution of temperature derivative after time in function of time on heat flow direction and
in matrix solidification range for investigated system TZT,,. Fig. a) and b) differs in mesh
concentration. In fig. b) mesh concentration is four times greater than in fig. a), (big particle)

Wartosci pochodnej w zakresie czaséw i przestrzeni sg poréwnywalne, a rdéznice
pomijalnie mate i sg one konsekwencjg zageszczenia siatki. Obserwuje sie nieznaczne
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zwiekszenie czuto$ci oznaczenia. Zmiany nie wplywajg na charakter przebiegu badanych
wielkosci. Swiadczy to o stabilnosci przyjetego podstawowego modelu matematycznego.

e — liv i

a) b)
Rys. 5.4.6. Rozktady pochodnych temperatury w funkcji czasu krzepniecia, na kierunku ruchu ciepta, dla

przypadku wyréwnanych temperatur komponentéw TZT0=993 K; a) pochodna po czasie,
b) gradient (duza czastka, gesta siatka)

Fig. 5.4.6. Distribution of temperature derivative after time in function of time on heat flow direction for

case with equal components temperature TZT0=993 K; a) derivative after time, b) thermal
gradient (big particie, concentrated mesh)

wyiucsKraaieniutemperaturyam aczastka gesta siatka Tz=T0=993 K(

Jak wynika z wykresow pokazanych na rys. 5.4.5, charakter przebiegu pochodnych nie
zmienia sie przy zageszczaniu siatki. Uwagi dotyczgce pochodnych sg analogiczne do uwag
dotyczacych rozktadu temperatury. Na wszystkich wykresach, a w szczegdlnoséci na wykresie
gradientu temperatury, widoczny jest istotny wptyw obecnosci czastki zbrojace;j.

Niewielkie réznice w pochodnych po czasie, rejestrowalne w podanej skali odniesienia -
wiasciwej dla przedziatu krzepniecia, sg widoczne pomimo prawie doskonatej izolacji
cieplnej. Transport ciepta odbywa w sposéb skrajnie spowolniony. Z uwagi na minimalizacje
zmian temperatury w funkcji czasu pochodne temperatury po czasie nie przedstawiajg
radykalnego wptywu uktadu komponentow na kinetyke ruchu ciepta. Niemniej, zmiany sg
wyrazne.

Wykres gradientu temperatury, podobnie jak poprzednio, przedstawia stan, w ktérym
zakres krzepniecia poprzedzony i zakonczony jest spadkiem temperatury o podobnej
intensywnosci. Gradient w przestrzeni do przystanku temperatury posiada niewielka
tendencje malejgcag co jest zwigzane z rosngcg tendencjg spadku temperatury w kierunku
powierzchni oddawania ciepta. Czastka, znajdujgc sie na kierunku ruchu ciepta, zaburza
gradient, powodujac jego wzrost do warto$ci dodatnich w czastce i jej bezposrednim
otoczeniu. Wolniejsze oddawanie ciepta przez czastke powoduje lokalnie odwrdcony ruch
ciepta - z centrum cieplnego czastki do osnowy. Jesli ten elementarny strumien posiada zwrot
przeciwny do gtéwnego strumienia cieplnego, woéwczas odejmuje sie od niego, o0siggajac

warto$¢ maksymalng 2 K/cm. Jesli rozpatrywac ztozenie gtdwnego strumienia cieplnego ze
strumieniem pochodzgcym od czgstki o zwrocie od jej centrum cieplnego do otoczenia,
woéwczas strumienie cieplne dodaja sie, osiggajac wartos¢ minimalng ok. (-6 K/cm). Wynika
stad, ze elementarny strumieri cieplny czastki wynosi 2 K/cm, a gtdwny strumien cieplny
4 K/cm. Po osiggnieciu temperatury przemiany osnowa oddaje ciepto ze zréznicowang
szybkoscig spowodowang réznicami w przewodnosci cieplnej w stanie statym i ciektym. Stad
na wykresie gradientu obszar matej zmiennosci, prawie zerowego gradientu oraz obszaru jego
spadku, zaburzanego obecnoscia czastki, ktdra daje lokalne minimum siegajgce potowy czasu
krzepniecia, powodujac, ze w otoczeniu czastki, warto$ci gradientu sg mniejsze niz
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w analogicznym obszarze bez czastki. Koniec zakresu krzepniecia objawia sie kolejnym
skokiem gradientu - analogicznym ze zmianami w poczatku krzepniecia.

Uktad kompozytowy z czgstkami o roznej wielkosci z otoczeniem dobrze przewodzacym
ciepto i r6znymi uktadami temperatur poczatkowych

Nastepna cze$¢ badan, nalezaca do innego kranca badanej dziedziny, stanowi uktad
podobny do poprzedniego, z tg roznicg ze zwiekszona zostala szybkos$¢ oddawania ciepta
oraz, co pozostaje w zwigzku z ideg analizy, porownano wptyw wielkosci czastki zbrojacej
w osnowie kompozytu. Pozostate wtasciwosci badanego uktadu nie ulegty zmianie. Te cze$é
badan opublikowano w pracach [208,209].

Analogicznie do wczes$niej rozwazanych przypadkoéw, uznano za konieczne sprawdzenie
wplywu gestosci podziatu siatki na przebiegi badanych wielkosci. Na rys. 5.4.7 (a, b)
pokazano rozktady temperatury oraz (c i d) jej pochodnej po czasie. Zarébwno ksztalt, jak
i wartosci ekstremalne wykreséw (a, b) oraz (c, d) sg poréwnywalne. lzotermy, nie bedace
réwnolegte do osi kierunku na wykresie o zwiekszonym zageszczeniu siatki, nie posiadajg
charakterystycznych, oscylacyjnych zaburzen. Analogicznie do wczesniej rozwazanych
przypadkdw, precyzyjniejsze powierzchnie odpowiedzi wynikajg z zastosowania zwiekszonej
gestosci siatki. Zabieg zageszczenia siatki nie wptywa na charakter obserwowanych zmian
uzyskanych wynikéw. W odniesieniu do poprzednio prezentowanych wynikéw, takze
wykresy z rysunku 5.4.7 odnoszg sie do duzej czastki.

W poréwnaniu do poprzednio prezentowanych wykreséw, w ktorych ciepto z obszaru
wolniej przekazywane byto do otoczenia, widoczne sg intensywniejsze zmiany temperatury
w funkcji czasu i kierunku ruchu ciepta. Na wykresach wystepujg obszary, gdzie obserwuje
sie wyrazny wzrost temperatury w funkcji czasu krzepniecia. Obszary takie mieszczg sie
w przestrzeni osnowy miedzy czastkg a otoczeniem. Ujawnia sie w ten sposob istotny wptyw
czastki, zwigzany z roznicg w przewodnictwie cieplnym komponentdw. Czastka zbrojaca
stanowi opor cieplny, a elementarne strumienie cieplne, optywajac czastke, sumuja sie za nig
skutkiem czego temperatura za czastkg rosnie w funkcji czasu. Jesli taki stan wystepuje, to
w szczegOlnych warunkach moze sie powtarza¢ cyklicznie, np. na skutek obecnosci wielu
czastek lub na skutek nieliniowos$ci zmian przewodnictwa cieplnego komponentow w funkcji
temperatury. Ponadto catkowity zakres czasu krzepniecia ulegt skroceniu blisko do potowy
warto$ci w poréwnaniu do odprowadzania ciepta do powietrza stanowigcego otoczenie.
Proporcjonalnie do skrocenia czasu krzepniecia wzrost udziat czasu wyréwnywania
temperatur poczatkowych komponentow. W poréwnaniu do warunkéw wolnego
odprowadzania ciepta ,ingerencja” czastki w zakres krzepniecia jest wieksza. Pochodna
temperatury po czasie wskazuje zmienno$¢ wartosci w czastce, ale takze w jej otoczeniu.

Szczegolnie silna zmienno$¢ wystepuje w poblizu poczatku krzepniecia. 1
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Rys. 5.4.7. Rozktady temperaiury a) i b) eraz pechednej pe czasie 6) i d) w funkeji ezasu kFzepRigeia,
wzdtuz kierunku oddawania ciepta. Na rysunkach poréwnano wptyw gestosci podziatu siatki na

przebieg zmian w analizowanych obszarach a) i c¢) normalny podziat siatki oraz b) i d)
czterokrotnie zwigkszony podziat siatki

Fig. 5.4.7. Distribution of temperature a), b) and its derivative after time c), d) in fonction of solidification
time on heat flow direction. In following figures the mesh concentration influence on change
course was compared; a) and c) standard mesh, b) and d) concentrated mesh (four times)

Poczatkowe, podwdjne maksimum na powierzchni pochodnej (rys. 5.4.7.) zmienia sie
w krotkim czasie w pojedyncze, $wiadczac o wyréwnywaniu temperatur w czastce. Warto$¢
maksimum maleje w funkcji czasu, jednak wystepuje az do konca zakresu krzepniecia.
Warto$¢ bliskg zera pochodna osigga w poblizu potowy zakresu czasu krzepniecia. Warunki
podczas poczatkowych chwil krystalizacji w otoczeniu czastki sg diametralnie odmienne
w poréwnaniu do otoczenia bez czastki zbrojacej.

Istotne réznice w charakterystykach pochodnych temperatury wystepuja przy czastce
0.zmniejszonym czterokrotnle rozmiarze (rys. 5.4.8) w stosunku do wykreséw odnoszacych
sie do duzej czastki (rys. 5.4.7).

Konsekwenc;ehuzyskanych WynlkOWjest pytanie: Jakajest reakcja uktadu na wyréwnane
temperatury poczjtkowe komponentow?

a) b)
Rys. 5.4.8. Rozktady a) pochodnej po czasie oraz b) gradientu temperatury w funkcji czasu krzepniecia,

wzdtuz kierunku oddawania ciepta dla obszaru zawierajacego mata czastke, przy otoczeniu
szybko odbierajagcym ciepto i gestym podziale siatki

Fig. 5.4.8. Distribution of temperature derivative after time a) and thermal gradient b) in function of

solidification time along the heat flow direction, for region containing small particle,
surroundings with fast heat uptake and concentrated mesh
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Wczesniej dla poréwnania przedstawiono przypadek, w ktérym poczatkowe temperatury

komponentéw sa zréznicowane odwrotnie, tj. zgodnie z pozagdang maksymalizacja zjawisk
powierzchniowych temperatura zbrojenia jest wyzsza od temperatury cieklej osnowy
metalicznej w momencie rozpoczecia procesu tworzenia kompozytu w stanie ciektym.

Odwrotne zréznicowanie temperatury poczagtkowej komponentéw

Rozwazono przypadek, ktéry, mimo sporadycznego stosowania w praktyce, z powodu

swej atrakcyjnosci technologicznej zostat ponizej przyblizony. Zatozono szybkie chtodzenie
uktadu z mniejszg czgstkg oraz zastosowano zageszczong siatke podziatu badanego obszaru.
Przyjeto wyzszg od osnowy temperature poczatkowg zbrojenia (Tz=1103 K, T0=993 K).
Uzyskane wyniki i ich analiza:

1

10.

Po krotkim okresie wyréwnywania temperatury, ktérego dtugos$é zalezy od wielkosci
czastki i réznicy temperatury czastka dziatajgc jako cieplny opér, zmniejsza
zréznicowanie temperatur w przestrzeni miedzy czastkg a otoczeniem. W przestrzeni od
czastki do izolowanej cieplnie $ciany hamuje ona intensywno$¢ ruchu ciepta, powodujac
kumulacje przed graniczng powierzchnig miedzyfazowg, co objawia sie na wykresie jako
lokalne ekstremum réwnolegte do osi czasu wzdtuz catego zakresu krzepniecia.

Wykresy pochodnej po czasie r6znig sie od wykreséw obszaru pozbawionego czastki,
obecnoscia lokalnego zaburzenia w postaci lokalnego minimum, ktérego przyczyna jest
taka sama jak w punkcie 1. Wielko$¢ zaburzenia jest tym wieksza, im szybciej
odprowadzane jest ciepto.

Odpowiedz ukfadu na zréznicowanie temperatur poczgtkowych widoczna jest jako
minimum przy Tz>TO oraz jako maksimum przy TATO - rys. 5.4.9 (b, c¢). Odpowiednio
tez wartosci pochodnych w obszarach poczatku krzepniecia réznig sie znakiem,
co pokazujgrys. d) ie).

Ekstremalne wartosci pochodnych w obszarach z malymi czastkami sg ok. 4 razy
wieksze w poréwnaniu do wartosci pochodnych z obszaréw z duzymi czgstkami.

Wykres gradientu, podobnie jak pochodnej po czasie, posiada minimum réwnolegte do
osi czasu, przechodzace przez caly zakres krzepniecia. Minimalna warto$¢ odpowiada
cieplnemu centrum czastki, ktdrego potozenie jest zmienne i w przyblizeniu pokrywa sie
z 0sig symetrii cieplnej i geometrycznej.

Skrajnie zréznicowane wartosci gradientow wystepujg na poczatku procesu. Wielko$¢
ekstremalnej warto$ci gradientu zalezy od r6znicy temperatur poczatkowych ijest do niej
wprost proporcjonalna. Dla zadanych roznic temperatur komponentow (AT=100 lub
=420 K) ekstremalne wartosci sg w takiej samej proporcji jak %.

W przypadku gdy TZTO0, zmienno$¢ gradientu wzdtuz kierunku oddawania ciepta
cechuje sie wystepowaniem lokalnego minimum po stronie ujemnych wartosci
w przestrzeni miedzy otoczeniem a czastkg oraz wystepowaniem lokalnego maksimum
z wartoéciami dodatnimi w przestrzeni miedzy izolacjg a czastkag. Dla poczatkowego
warunku TZATO0rozktad jest doktadnie odwrotny (rys. 5.4.9 f~ i).

Przebieg gradientu temperatury po minieciu efektébw wyréwnania temperatury az do
konAca zakresu krzepniecia nie zalezy od temperatur poczatkowych.

Zréznicowanie gradientow temperatury w zaleznosci od temperatur poczatkowych,
dotyczy wylacznie temperatury i czaséw poprzedzajgcych proces krzepniecia. Przebieg
procesu krzepniecia nie zalezy od réznicy temperatur poczatkowych, pod warunkiem ze
proces wyréwnywania temperatury zakonczy sie przed wejsciem uktadu komponentow
w zakres krzepnieciarys. j) i k).

Pochodne temperatury po czasie i kierunku zalezag wytgcznie od wiasciwosci
termofizycznych zbrojenia i proporcji udzialu komponentéw tylko wdéwczas, gdy
wyréwnanie temperatury komponentéw nastapi przed wejSciem w zakres krzepniecia
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kazdego elementu objetosci mikroobszaru kompozytowego, obejmujgcego pojedynczg
czastke z przynalezngjej objetoScig osnowy, wynikajaca z zatozonego udziatu zbrojenia
w kompozycie.

11. Zmienno$¢ gradientu temperatury oraz pochodnej temperatury po czasie bezposrednio
przed krzepnieciem zalezy od temperatur poczatkowych tym silniej, im wiekszy jest
udziat zbrojenia w osnowie i tacznie z wtasciwosciami termofizycznymi moze wptywaé
na strukture.

Obserwowane, skokowe zmiany temperatury i pochodnych wynikajg ze specyfiki
algorytmu programu symulacyjnego. Wymadg ciggtosci symulowanego obszaru wymusza
ciggtos¢ zmian temperatury. Stad im bardziej wzrasta stopien dyspersji obszaru, tym bardziej
model matematyczny zbliza sie do modelu definicyjnego - fizycznego, gdzie pochodne sg
granicg przy podziale dagzacym do wymiaru zerowego zmiennej. Zblizenie do definicji moze
by¢ lepsze lub gorsze i nigdy nie siegnie ideatu. Niemniej, im blizej powierzchni granicznej
komponentéw, tym zréznicowanie temperatury w osnowie jest wieksze, a roznice
temperatury miedzy komponentami sg mniejsze. Dobrze przewodzaca osnowa, wobec Zle
przewodzgcego zbrojenia, spetnia funkcje nadgzng. Osnowa jest elementem spetniajacym w
gtébwnej mierze funkcje wyréwnywania temperatury. Im wiecej zbrojenia i im mniejsza
pojemnos$é cieplna osnowy w stosunku do zbrojenia, tym mniejsza jest wyrdéwnujgca rola
osnowy.
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Rys. 5.4.9. Rozktady a) temperatury, b) i d) pochodnej po czasie oraz f) gradientu temperatury w funkcji czasu
krzepniecia wzdtuz kierunku oddawania ciepta dla uktadu komponentéw, w ktérym czastka zbrojaca
posiada wyzszg temperature poczatkowa niz osnowa - T0=993 K, Tz=1093 K. Dla poréwnania na rys.
c), e) i g) podano odpowiedniki wykreséw uktadu o odwrotnym zréznicowaniu temperatur
poczatkowych. Rys. d), e), h) i i) dotyczg poczatku zakresu krzepnigcia

Fig. 5.4.9. Distribution of temperature a), its derivative after time b), d) and thermal gradient f) in fonction of
solidification time along the heat flow direction and for system where particie temperature is higher
than the matrix temperature T0=993 K, T2=1093 K. For comparison in fig. c), ) and g) show system
with inversed temperature of components. Fig. d), e), h) and i) consider start o f solidification range

Uktad kompozytowy. Wyréwnana temperatura poczatkowa komponentéw

Analiza uzyskanych wynikow
Wykres na rysunku 5.4.10. T=f(t,l) pokazuje charakterystyczng zmiennos¢ temperatury:

e czastka zachowuje sie jak opér cieplny, spowalniajgc ruch ciepta i stanowigc
jednoczes$nie magazyn ciepta, co objawia sie widocznym maksimum temperatury
wystepujagcym réwnolegle do osi czasu, w catym zakresie krzepniecia;

* hamujace dziatanie najsilniej jest widoczne w poczatkowym czasie krystalizacji, kiedy
przystanek temperatury jest tym wiekszy, im blizej izolowanej powierzchni - poczatku
uktadu wspoétrzednych;

e niewielkie op6znienie w oddawaniu ciepta z czastki w stosunku do osnowy ma takze
zwiagzek z hamujgcym dziataniem czastki, wynikajagcym z roznicy w przewodnosci
cieplnej;

¢ nastepuje zachodzenie na siebie dwoch zjawisk, a mianowicie:

- swobodnego - niehamowanego oddawania ciepta do otoczenia przez osnowe
znajdujacg sie za czastkg co zobrazowane jest na wykresie odcinkiem od punktu
13 do 20 na osi kierunku oraz

- zwolnionego oddawania ciepta czastki i osnowy, znajdujgcej sie przed barierowym
oporem cieplnym - z odcinka od 0 do 13 punktu na osi kierunku.

e skutkiem obu zjawisk jest wystapienie lokalnego minimum temperatury, a nastepnie
lokalnego maksimum. Amplitudy ekstremow rosng z oddalaniem sie od czastki;

e mozna wyznaczy¢ osobliwe obszary przestrzeni osnowy, w ktérych temperatura
w funkcji czasu maleje, a nastepnie rosnie;

e w przestrzeni przed czastkg gdzie ruch ciepta jest wolniejszy, nie obserwuje sie
podobnego efektu, niemniej widoczny jest wzrost szybkosci ruchu ciepta wraz
ze zblizaniem sie do powierzchni oddawania ciepta, co objawia sie skroceniem zakresu
czasu miedzy temperaturg likwidus a solidus. Na skutek odmiennej od osnowy
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pojemnosci i przewodnosci cieplnej, ciepto zmagazynowane w czastce jest oddawane
w nizszej temperaturze, tj. ok. 883 K. Ponadto widoczny jest przystanek temperatury,

ktérego wielko$¢ zmienia sie w czasie i w przestrzeni.

Rys. 5.4.10. Rozktad temperatury wyznaczony na kierunku oddawania ciepta w funkcji czasu w zakresie
krzepnigcia. 0s kierunku tworzy 20 punktéw wyznaczania temperatury.

T=f(t, 1), [°C]=f(fs], [nr punktu pomiarowego])
Fig. 5.4.10. Temperature distribution evaluated on heat flow direction in function of time - in solidification
range. Axis crates 20 points for temperature measurement. T=f(t, 1), [°C]=f([s], [measuring

point number])

Na rysunkach 5.4.1 K5.4.13 pokazano przebieg zmienno$ci pochodnych temperatury po
czasie i kierunku w analizowanym obszarze.

Przed czastkg na powierzchni derywacyjnej wida¢ charakterystyczne minimum zwigzane
z wydzielaniem ciepta krystalizacji, ktérego warto$¢ maksymalna wzrasta wraz z uptywem
czasu i jest tym wieksza, im dalej od hamujacego wptywu oporu i pojemnosci cieplnej
czastki. Podobnie jak w poprzednio rozwazanych przypadkach, wptyw czgstki mozna okresli¢
jako tlumienie zjawisk ruchu ciepta, co szczegdlnie dobrze widoczne jest w przestrzeni za
czastkg poczynajgc od punktu 13 do 20, ale takze w tym obszarze widoczne sg szybsze
fluktuacje pochodnej po czasie w okolicach poczatku krystalizacji. Przejawia sie to takze
krétszym czasem zmian za czgstkg- po stronie powierzchni oddawania ciepta, tzn. brak jest
ostrego piku zwiazanego z konAcem wydzielania ciepta krystalizacji. W odr6znieniu od
poprzedniego zwigzku, gradient temperatury wykazuje znacznie wieksze zréznicowanie,
zmieniajac swoje wartosci w okolicy powierzchni czastki, ale takze zmieniajagc znak.
Zmienno$¢ ta dotyczy zaréwno przestrzeni, jak i czasu. Jest to radykalna, jako$ciowa
odmiennos$¢ transportu ciepta w otoczeniu czastki zbrojacej, w poréwnaniu do obszaru
pozbawionego czastek, czyli czystego metalu lub stopu. Na kolejnych rysunkach 5.4.13
i5.4.14 poréwnano przebiegi zmiennosci pochodnych na kierunku oddawania ciepta

w sgsiedztwie czastki - przed czastkg i za nig.
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Rys. 5.4.11. Rozktady pochodnych temperatur, a) - po czasie dT/dt=f(t,I) K/s, b) - po kierunku oddawania
dT/dI=f(t,I) K/cm

Fig. 5.4.11. Temperature derivatives distribution, a) - after time dT/dt=f(t,I) K/s, b) - after heat flow
direction dT/dI=f(t,l) K/cm
|

dT/dt, [

1, x0,2 [cm]
1 x0,2 [cm] —

Wykres fluksii Tz~T0=993 K-przed czastka
_ Wykres fluksji temperatury Tz=To-993 K2~ b«.m

a)
Rys. 5.4.12. Rozktady pochodnej temperatury po czasie w funkcji odcinkéw osi cieplnej a) przed czastka

b) za czastka - postepujac w kierunku powierzchni granicznej odbierajacej ciepto (fragmenty
wykresu z rys. 5.4.12 b{

Fig. 5.4.12 Temperature derivative after time in function of heat axis sections a) ahead of the particle,
b) behind the particle - in heat uptake surface direction (section of diagrams 5.4.12 b).

dT/dl [K/cm

1,x0,2 [cm] , [s]

Wykres gradientutemperatury Tz=To~993 K za czastka

Rys. 5.4.13. Rozktady pochodnej temperatury po kierunku oddawania ciepta a) przed czqstl?% b) za czastka
—ﬁ)ﬁtepujqc w kierunku powierzchni granicznej odbierajacej ciepto (fragmenty wykresu z rys.

Fig. 5.4.13. Temperature derivative after heat flow direction distribution a) ahead of the particle, b) behind
the particle - in heat uptake surface direction (section of diagram 12 b)
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Modelowy uktad kompozytowy odpowiadajagcy matej i duzej czastce stanowi 1 lub 4%
zbrojenia w osnowie. Taki udziat zapewnia istotng zmiane witasciwosci trybologicznych. Na
szczeg6lng uwage zastugujg przebiegi zmiennosci pochodnych w poczatkowym zakresie
krzepniecia. Te zakresy odpowiadajg za morfologie strukturalng osnowy kompozytu.
Pochodna temperatury po czasie niewiele zmienia sie wzdtuz kierunku ruchu ciepta. Znacznie
wiekszg zmienno$¢ gradientu zarejestrowano przed czgstkag gdzie obserwuje sie oscylacyjng
zmienno$¢ gradientu, ktdry przyjmuje wartosci dodatnie i ujemne. Przy czym w bilansie,
w sposéb naturalny, przewaza gradient ujemny. Za czastkg zmienno$¢ gradientu jest znaczna
tylko dla poczatkowego czasu krzepniecia, a nastepnie stabilizuje sie.

Podsumowanie

Jako wynik przeprowadzonych analiz zaprezentowano iloczyn i iloraz pochodnych
temperatury po czasie i kierunku. PrzeliczeA dokonano dla symulowanego stanu, w ktorym
przyjeta temperatura zbrojenia byta wyzsza niz osnowy. Przeanalizowano obszar zawierajacy
mniejszg z rozpatrywanych, kwadratowych czastek zbrojacych (rys. 5.4.3 a). Przedstawiono
ztozenie dobrze przewodzacej osnowy aluminiowej ze Zle przewodzaca ceramika korundowa.
Na rysunku 5.4.14 przedstawiono wykresy obu zwigzkéw w funkcji czasu i kierunku ruchu
ciepta. Wykresy, na podstawie ktérych wyznaczono zwigzki, zamieszczono na rys. 5.4.9
(b, ). lloczyn i iloraz pochodnych jest ujemny tylko w tych obszarach, w ktérych gradient
temperatury jest dodatni, czyli zachowuje sie osobliwie. Z wykreséw wynika, ze przed
osiggnieciem temperatury likwidus kierunek ruchu ciepta w funkcji czasu i przestrzeni w
czastce jest ujemny, a nastepnie dodatni, co jest zwigzane z akumulacjg w czastce ciepta
krystalizacji, i przebiega w funkcji czasu intensywniej po stronie czastki blizszej wnetrza
odlewu. W czesci przestrzeni blizszej otoczeniu analizowanego obszaru maksymalne lokalne
warto$ci  funkcji wystepuja przy wspotrzednych czasu temperatury likwidus oraz
w przestrzeni, za i przed czastka.

a b

)Rys. 5.4.14. Zestawienie zalezno$ci wigzacych pochgdne temperatury w obszarze zawierajacym czastke
zrys. 5.4.3 a) w przedziale temperatury i czasu krzepniecia, dla stanu, w ktérym czastka
zbrojgca posiada temperature poczatkowa wyzszg niz osnowa (Tz=1093 K, T0=993 K).
Wykresy przedstawiaja zmiany w czastce zbrojacej ijej otoczeniu w funkcji czasu i w funkcji
odlegtosci od powierzchni wneki formy odbierajacej ciepto, a) iloraz pochodnych
temperatury: po czasie ikierunkowej dT/dt:dT/dI=f(t,l), cm/s, b) iloczyn pochodnych
temperatury: po kierunku i po czasie dT/dI-dT/dt=f(t,l), K2Z(cm s)

Fig. 5.4.14. Collection of relations bonding temperature derivatives in region containing reinforcing
particle (fig. 5.4.3 a) in range of solidification, for state in which the particle has greater
temperature than the matrix (Tz=1093 K, Tc=993 K). Diagrams show changes in
reinforcement particle and its neighborhood in function of time and distance from heat uptake
surface, a) Derivatives after time and direction quotient dT/dt:dT/dI=f(t,lI), cm/s, b) derivatives
after time and direction product dT/dI-dT/dt=f(t,l), K2/(cm s)
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Zaleznosci pokazane na rys. 5.4.14, wskazujgc na znaczne zrdznicowanie, zardwno
w funkcji czasu, jak i przestrzeni, wymagajg precyzyjnego powigzania z mikrostrukturg
osnowy kompozytu. Zaktadajgc podobienstwo zjawisk cieplnych, zachodzacych tak w skali
mikro, jak i makro, mozna przedstawi¢ nastepujgce wnioski:

e zmienno$¢ pochodnych temperatury w przedziale krzepniecia osnowy moze by¢
przyczyng charakterystycznej zmiennosci morfologicznej struktury osnowy
w kompozytach;

e zarejestrowany zmienny przebieg gradientu temperatury, a przede wszystkim
zmienno$c¢ jego znaku w funkcji czasu i potozenia analizowanego obszaru wzgledem
czastki, jest spowodowany w pierwszym rzedzie réznicami we wiasciwosciach
cieplnych komponentow. Istnieje mozliwos¢ wplywania na kinetyke krzepniecia
temperaturg poczatkowa komponentow przy precyzyjnym okre$leniu stanu uktadu
w zakresie krzepniecia;

» zaleznie od zastosowanej formuty do prognozowania struktury w otoczeniu czastek
zbrojacych, celowa jest analiza iloczynu badz ilorazu pochodnych z temperatury po
czasie lub przestrzeni;

e zmieniajgc warunki cieplne ukiadu kompozytowego przed procesem Krystalizacji

ulegajg takze zmianie warunki zarodkowania, ktérych wptyw na krystalizacje nalezy
przeanalizowa¢ oddzielnie.

5.5. Symulacje Kkrzepniecia ptaskich obszaréw zawierajacych czgstki
0 ksztattach regularnych i rzeczywistych

Celem badan byto okreslenie zwigzku morfologii zbrojenia z przebiegiem krzepniecia
kompozytu. Analize oparto na poréwnaniu kinetyki krzepniecia mikroobszaru, zawierajgcego
czastki rzeczywiste z kinetyka krzepniecia mikroobszarow, zawierajacych czastki regularne.
Analizie poddano typowe, termofizyczne skojarzenia materiatowe: okotoeutektyczng osnowe
Al-Si oraz zbrojenie korundowe i karborundowe.

Prezentowana cze$¢ wynikéw badan miata takze na celu poréwnanie charakteru
zmienno$ci gradientu temperatury w bezposrednim otoczeniu czastek o ksztatcie figur
regularnych: trojkata, kwadratu, szesSciokata, kota oraz o ksztatcie czagstek rzeczywistych.
Wykorzystano profesjonalny, komercyjny program oparty na metodzie elementow
skonczonych Simtec RWP [217]. Specyfikg podobnych programoéw jest zmienny stopien
geometrycznego podziatu i digitalizacji badanej przestrzeni. Pocigga to za sobg zr6znicowang
doktadno$¢ wyznaczania wszystkich wielkosci, bedacych przedmiotem symulacji.
Zastosowany program posiada wiasne rozbudowane procedury postprocessingowe,
wyznaczajace wielkosci opisujgce kinetyke ruchu ciepta. Podobnie jak w innych programach
doktadnos$¢ wyznaczania temperatury ksztattuje wielko$¢ btedu parametru obliczonego na jej
podstawie. W $lad za tym wielko$¢ btedu zalezy takze od stopnia réwnania obliczanej
wielkosci oraz od liczebnosci podziatu przedziatu czasu iprzestrzeni, przy wyznaczaniu
pochodnych. Definicyjna doktadnos$¢ podziatu w przypadku pochodnych temperatury jest nie
do osiggniecia. Przyblizenie z zatozonym biedem jest koniecznym kompromisem. We
wszystkich symulacjach zachowano zblizony podziat powierzchni i zblizong liczbe
elementéw siatki. W przeprowadzanych symulacjach badano kinetyke ruchu ciepta, traktujac
dalszoplanowo iloSciowg ocene badanych zjawisk. (Wybrane fragmenty badan przedstawiono
w pracach [218, 219].)

Przyjeto kwadratowy obszar okotoeutektycznej aluminiowo-krzemowej osnowy.
W centrum osnowy zostaty kolejno wrysowane czastki idealne oraz rzeczywiste Al203
(z tablicy 5.1.1) o numerze 22 oraz SiC (z tablicy 5.1.2 o numerze 7; rozdziat 5.1 Morfologia
zbrojenia). Obszar otoczono z trzech stron cieplng izolacjg. Czwarty bok, odbierajgcy ciepto,
stanowit powietrze o temperaturze poczatkowej 293 K. Przyjety ukiad daje minimalng
kinetyke ruchu ciepta. Obszary zostaly automatycznie podzielony na tréjkaty siatki.
Zamodelowano udziat powierzchniowy réwny 11,3 % dla A1203 oraz 11,8 % dla SiC. Czastki
regularne zapisano przy zachowaniu udziatu powierzchniowego réwnego 7,6 %. Réznice w
udziale wynikajg z daznosci do zachowania poprawnosci stopnia rozwinigcia czastek
rzeczywistych - gtéwnie korundowej, przy zachowaniu mozliwie niezmienionej siatki
podziatu.

W analizie przyjeto temperature zbrojenia rowng 573 K, nizszg od temperatury osnowy
iizolacji bokéw analizowanego obszaru - 993 K. Wtiasciwosci termofizyczne przyjeto
bezposrednio z bazy danych programu i zamieszczono w tablicy 5.5.1.

Tablica 5.5.1
Materiat wartosé jednostka
ciepto whasciwe osnowy Cno 2,633T06
wspétczynnik przewodzenia ciepta osnowy 112 W/(m-K)
ciepto krystalizacji osnowy L 1,080-10** Jinr’
ciepto wiasciwe A120 3 cAI23 4,983-106 J/(mJK)
ciepto whasciwe SiC GiC 3,022-10*"  J/(m3-K)
wspétczynnik przewodzenia ciepta zbrojenia Al1203 A3 8,72 W/(m-K)
wspétczynnik przewodzenia ciepta zbrojenia SiC ~Sic 16,50 W/(m-K)
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Wyniki badan i ich analiza

W wyniku przeprowadzonej symulacji uzyskano pola temperatury natozone na badany
mikroobszar w funkcji czasu. Wsrod wielorakich mozliwosci, jakie dajg procedury
postprocesingowe programu, wybrano tylko te, ktérych interpretacja jest jednoznaczna. Na
rysunku 5.5.1 (b”e) pokazano wyniki symulacji oraz na rys. a) sposob siatkowania
powierzchni symulowanych obszaréw. Wyniki obliczen podawane sag w sposdb analogowy,
utatwiajgc intuicyjng, ale takze i merytoryczng ocene badanych zjawisk.

€)

Rys. 5.5.1. Przyktadowe obrazy ekranéw programu symulacyjnego z krzepniecia elementarnego obszaru
kompozytowego zawierajacego czastke AI203 w ksztatcie kota: a) sposéb digitalizacji
przestrzeni badanego obszaru, b)*e) z wynikami obliczen symulacyjnych: pole temperatury,
predkos$¢ przyrastania warstwy zakrzeptej (szybkos$¢ krystalizacji), czas krzepniecia, gradient
temperatury w zakresie krzepniecia

Fig. 5.5.1. Screen examples for simulation analysis of singular composite micro - region containing A120 3
particle with circular shape: a) digitalization of investigated region, b)-=-e) simulation results:

temperature field, crystallization rate, solidification time, thermal gradient in range of
solidification

Obrazy (b”e) po prawej stronie posiadajg barwng skale wartosci prezentowanej
wielkosci. Pokazano przyktadowe rozktady dotyczace symulacji krzepnigcia obszaru
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zawierajacego czastke kotowa. W analogiczny sposéb postepowano w pozostatych
przypadkach, wykonujac razem 11 symulacji, facznie z poréwnawczg oceng kinetyki
krzepnigecia w obszarze samej osnowy stopowej, pozbawionej czastki zbrojacej. Na rys. (b"e)
pokazano kolejno rozktady:
b) temperatury dla ustalonej chwili krzepniecia badanego obszaru, °C,
c) szybkoSci przyrastania warstwy zakrzeptej, mm/min,
d) czasu krzepniecia osnowy, s,
e) gradientu temperatury wyznaczonego w przedziale krzepniecia, K/cm
(jednostki wyznaczanych wielkosci sa przypisane programowo do wynikow).
Na rysunku 5.5.2 przedstawiono zapis geometrii rzeczywistych czgstek a) korundu
i b) karborundu, ktérym w symulacji przypisano odpowiednie wiasciwosci termofizyczne.
Natomiast czastkom o ksztatcie regularnym przypisano dwa razy odmienne wiasciwosci
cieplne, tj.: korundu i karborundu. Szczeg6lnym i charakterystycznym przyktadem rozktadu
temperatury jest stan wystepujacy bezposrednio po wzglednym wyréwnaniu temperatury
komponentéw, a pokazany na rys. 5.5.1 (b). Po nagrzaniu sie czgstki do wspdlnej temperatury
lepiej przewodzaca osnowa szybciej oddaje ciepto do otoczenia. Bezwtadno$é cieplna czastki
jest wieksza niz osnowy.

b
g)ys_ 5.5.2. Przyktady geometrii mikroobszaréw zawieraj;,cych pojedyncza czastke - utworzone dla potrzeb
badan symulacyjnych. Pokazano obrazy ekranu z geometrig badanych rzeczywistych czastek:
a) SiC i b) A120 3
Fig. 5.5.2. Examples of micro - regions geometry containing single partilce - created for simulation
reasons. In figures geometry for real particles is shown: a) SiC, b) A120 3

Mozna znalez¢ fragmenty w przestrzeni i przedziaty czasu, w ktorych chwilowy ruch
ciepta jest skierowany odwrotnie do ogdlnego, wypadkowego strumienia cieplnego.
Przyktadem jest fragment zakresu temperatury (5777600 °C) z wykresu na rysunku 5.5.3 c),
w rozpatrywanym fragmencie wykresu. Podobne stany mozna zaobserwowa¢ we wszystkich
analizowanych obszarach - niezaleznie od ksztaltu czastek i ich rodzaju,
tj. w przyjetym zakresie przewodnictwa cieplnego i ciepta wiasciwego. Przyktad zachowania
pokazano na rysunku 5.5.3 i dotyczy on szeSciokatnej czastki Al203. Rys. a) obrazuje stan
nagrzewania czastki, rys. b) pokazuje wzgledne wyrdéwnanie temperatury, rys. (c) stan
chwilowego, odwrotnego ruchu ciepta do czastki w przestrzeni miedzy otoczeniem a czastka
Podobnie jak na rys. 5.5.3. (b, d), lecz w mniejszym zakresie. Nastepnie uktad powraca do
ogdblnego kierunku ruchu ciepta ze zwrotem w strone otoczenia. Rys. 5.5.3 e) i f) obrazujg
stan, w ktorym czastka stanowi lokalny magazyn ciepta.
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Rys. 5.5.3. Wybrane rozkilady temperatury w obszarze kompozytowym z hipotetyczng czastkg Al2 3

Fig. 5.5.3.

w ksztatcie szescianu: a), b) stan wyréwnywania temperatury; c), d) przyktadowe rozktady
temperatury w zakresie temperatury i czasu krzepniecia; e) i f) przykiady przesunigtego
w czasie w stosunku do osnowy stygniecia czastek; c) i f) widoczne fragmenty obszaru
o odwrotnym od ogdlnego zwrocie w kierunku ruchu ciepta

Selected temperature distributions in composite region with hypothetical A120 3 particle with
cube geometry: a), b) equal temperature state; c), d) examples of temperature distribution in
solidification range; e), f) examples of shifted cooling of particle in relation to the matrix;
c) and f) fragments of regions with reversed heat flow direction
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Stwierdzono chwilowg zmienno$¢ zwrotu w strumieniu ciepta, a zatem zmienno$¢ znaku
gradientu temperatury w stanie ciektym tuz przed przejSciem w stan staty. Biorgc za podstawe
oceny rysunki 5.5.1 b) oraz 5.5.3 c) mozna wyznaczy¢ na osi cieplnej punkt graniczny, od
ktérego rownoczesnie nastepuje ruch ciepta do otoczenia i do czastki. Ten punkt moze
posiada¢ zmienne w funkcji czasu potozenie. Cechg tego punktu, wynikajaca z ciggtosci
temperatury w przestrzeni, jest jednakowa warto$¢ bezwzgledna gradientu, pomimo réznych
jego znakéw po obu stronach punktu. Rozkiad gradientu temperatury, wyznaczony na
podstawie procedur postprocessingowych programu - rys. 5.5.1 e), nie ujawnia
przedstawionego schematu, co jest spowodowane sposobem jego obliczania. Warto$ci podane
na wykresie sg wyznaczone w zakresie temperatur likwidus - solidus bez uwzglednienia
znaku (informacja twoércow programu).
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Rys 5.5.4. USredniony gradient temperatury w zakresie temperatury krzepniecia: a) osnowy bez czastek
zbrojacych, kompozytu w funkcji odlegto$ci od powierzchni oddawania ciepta dla czastek
AIl20 3w ksztalcie: b) tréjkata, c) kwadratu, d)szesciokata, e) kota, oraz f) czastki rzeczywistej

Fig. 5.5.4. Average thermal gradient in solidification range: a) for matrix without reinforcing particle,
composite in function of distance to the heat uptake surface for A1203 particles with geometry
of: b) triangle, c) square, d) hexagon, e) circle, f) real particle
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Sporzadzono ptaskie wykresy gradientu temperatury, szybkos$ci krzepniecia (przyrastania trojkat
warstwy zakrzeptej) oraz czasu krzepniecia badanych obszaréw kompozytowych. g 400
Na rysunkach 5.5.475.5.9 pokazano badane wielkosci w funkcji odlegtosci do ;9’400 L
powierzchni oddawania ciepta do otoczenia. Wykresy utworzono, wyznaczajgc odpowiednie .
wartosci na osi cieplnej podzielonej na 18 czesci. Dla poréwnania wynikéw symulaciji,
wartosci zakresow czasu i odlegtosci sprowadzono do wartosci wzglednych, przyjmujac
za 1 (100%) catkowity czas i odlegto$¢ w analizowanym zakresie zmian.
odlegtosé, [1/1] odleglosc, [1/1]
a) b)
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Rys. 5.5.6. Srednia szybko$¢ przyrastania warstwy zakrzeptej w zakresie temperatur krzepniecia, w funkcji
odlegto$ci od powierzchni oddawania ciepta: a) osnowy bez czastek zbrojacych, kompozytu
z czastkami Al120 3 o ksztalcie: b) trojkata, c) kwadratu, d)szesciokata, e) kota oraz f) czastki
rzeczywistej.

Fig. 5.5.6. Average crystallization rate in solidification range, in function of distance to the heat uptake surface:
a) for matrix without reinforcing particle, composite with Al12 3 particles with geometry of:

odlegtos¢, [1/1]
b) triangle, c) square, d) hexagon, e) circle, f) real particle

€)

Rys. 5.5.5. U$redniony gradient temperatury w zakresie temperatur krzepniecia kompozytu w funkcji
odlegtosci od powierzchni oddawania ciepta dla czastek SiC: a) w ksztatcie tréjkata,
b) kwadratu, c)sze$ciokata, d) kota, oraz e) czastki rzeczywistej

Fig. 5.5.5. Average thermal gradient in solidification range: a) for matrix without reinforcing particle,
composite in function of distance to the heat uptake surface for SiC particles with geometry of:
b) triangle, c) square, d) hexagon, e) circle, f) real particle
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Rys. 5.5.7. Srednia szybko$¢ przyrastania warstwy zakrzeplej w zakresie temperatur krzepniecia, w funkcji
odlegtosci od powierzchni oddawania ciepta kompozytu z czastkami SiC o ksztatcie: a) tréjkata,
b) kwadratu, c)szesciokata, d) kota, oraz c) czastki rzeczywistej

Fig. 5.5.7. Average crystallization rate in solidification range, in function of distance to the heat uptake
surface: a) for matrix without reinforcing particle, composite with SiC particles with geometry
of: b) triangle, c) square, d) hexagon, e) circle, f) real particle
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Rys. 5.5.8. lloraz czasu krzepnigcia obszaru kompozytu zc zbrojeniem M2 3i czasu krzepnigcia osnowy
w funkcji odlegtosci od powierzchni oddawania ciepta w obszarze z czastka o ksztatcie:
a) tréjkatnym, b) kwadratowym, c) szeSciokatnym, d) kotowym oraz e) czastki rzeczywistej

Fig. 5.5.8. Quotient of solidification time for composite region with Al20 3reinforcement and solidification
time of matrix in function of distance to the heat uptake surface with particle geometry of:

a) triangle, b) square, c) hexagon, d) circle, e) real particle
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Rys. 5.5.9. lloraz czasu krzepniecia obszaru kompozytu zc zbrojeniem SiC i czasu krzepniecia osnowy
w funkcji odlegtosci od powierzchni oddawania ciepta w obszarze z czastka o ksztakcie:
a) trojkatnym, b) kwadratowym, c) sze$ciokatnym, d) kotowym oraz e) czastki rzeczywistej
Fig. 5.5.9. Quotient of solidification time for composite region with SiC reinforccmcnt and solidification

time of matrix in function of distance to the heat uptake surface with particie geometry of:
a) triangle, b) square, c) hexagon, d) circle, e) real particie

Analiza liniowych wykreséw gradientu temperatury, predkosci i czasu krzepniecia

W przedstawionych wykresach badanych zalezno$ci wystepujg analogie. Na wykresach
gradientu widoczne sa dwa maksima, przy wspolnym trendzie wzrastania wartosci funkcji
w poblizu granicy oddawania ciepta. W obszarze bez czgstki zbrojacej krzywa jest rosngca
bez charakterystycznych maksiméw. W zaleznosci od ksztattu czastki pierwsze lub drugie
maksimum posiada warto$¢ wieksza. W przypadku czastek kwadratowych, szesSciokatnych
i rzeczywistych maksimum znajdujace sie blizej granicy oddawania ciepta posiada wartosci
wieksze niz znajdujgce sie po stronie wnetrza obszaru. W przypadku kota ocena jest
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niejednoznaczna i wymaga dokiadniejszego zbadania, natomiast w przypadku czgstki
tréjkatnej kolejno$¢ jest odwrotna, co jest prawdopodobnie spowodowane szczeg6lnym
utozeniem trojkata wzgledem kierunku ruchu ciepta. Kazde inne utozenie czastki tréjkatnej
powoduje zwiekszenie oporu w ruchu ciepta. Takze utozenie pozostatych czgstek jest
szczegblne w stosunku do kierunku ruchu ciepta, jednak w pozostatych przypadkach wplyw
potozenia nie jest istotny. Maksymalne wielko$ci gradientu temperatury w obszarach
zawierajgcych czastki regularne korundowe sg wieksze niz odpowiedniki w obszarach z
regularnymi czastkami karborundowymi. Maksymalne wartosci gradientu w obszarach z
Al203 sg wieksze niz usrednione maksymalne wartosci gradientu w obszarach z SiC.
Zestawienie uzyskanych wartosci przedstawiono w tablicy 5.5.2.

W przypadku kiedy sposob dyskretyzacji obszaru moze wplywa¢ na wartosci lokalne
i/lub chwilowe, jedynym sposobem ich poréwnywania sa metodyki wykorzystujgce

usrednione wartosci w czasie i przestrzeni. Nalezy wyraznie podkresli¢: tylko
postprocesingowe obliczenia gradientu wykazujg wyrazny wpltyw sposobu podziatu
analizowanej przestrzeni na chwilowe i lokalne wartosci gradientu. Dla ilustracji na

rys. 5.5.10 pokazano rozkiad gradientu temperatury w stopie osnowy kompozytu, nie
zawierajagcym czastek zbrojacych oraz dla poréwnania rozktad czasu krzepniecia.

W tablicy 5.5.2, w 6 wierszu zamieszczono iloraz wspétczynnikéw przewodnictwa
cieplnego karborundu i korundu. Zgodnie z prawem Fouriera, warto$¢ gradientu temperatury
jest odwrotnie proporcjonalna do przewodnos$ci cieplnej, co pomimo niedoskonatosci
w podziale siatki i obliczeniach gradientu znalazto tutaj peitne potwierdzenie, walidujac
uzyskane wyniki.

Tablica 5.5.2
Zestawienie maksymalnego gradientu temperatury w badanych obszarach z réznymi czastkami
zbréjacymi zproporcja w przewodnictwie cieplnym zbrpjenia .
Wielkosé Ksztatt czastki zbrojacej Warto$é

badana trojkat  kwadrat szesciokat koto czastka rzeczywista  $rednia
Maks. G
58 50 31 38 29 41,2
Al , [K/cml
Maks. G
18 31 18 23,4
SiC [K/cml 1 i
Maks. G 17 9
Osnowa [K/cml
o 1203 [1/1] 3.4 15 17 12 » 1,88*
GsiC (1,76)
4sc  [1/1] . 189
'3A|203

W komérce z (*) podano najpierw warto$¢ $rednig ilorazu gradientu temperatury w otoczeniu czastek
A120 3 i SiC. Druga warto$¢ z (*) dotyczy ilorazu $rednich wartosci gradientu temperatury w analogicznym
uktadzie.

W celu uzupetniania uzyskanych informacji przeanalizowano w dalszej kolejnosci
szybkos$¢ przyrastania warstwy zakrzeptej oraz czas krzepnigcia. W przypadku zbrojenia
korundowego regutg jest brak punktow ekstremalnych. Podczas gdy w przypadkach ze
zbrojeniem karborundowym miedzy czastkg a umownym otoczeniem odlewu wystepuje przy
granicy lokalne maksimum predkosci krystalizacji. Oba stany sg spowodowane
prawdopodobnie proporcjami:

. udziatu komponentow,

e wspobiczynnika przewodnictwa cieplnego komponentow,

e temperatur poczatkowych.

Brak jestjednoznacznych podstaw do doktadniejszego ustalenia przyczyn zaistniatych roznic.
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Rys. 5.5.10. Poréwnanie wptywu réwnomiernosci podziatu siatki na wyniki obliczen postprocessingowych
obszaru bez czastki zbrojacej: a) gradient temperatury, b) czas krzepnigcia

Fig. 5.5.10. Comparison of mesh distribution influence on post processing calculation results for region
without the particie: a) thermal gradient, b) solidification time

W przypadku czastek karborundowych (SiC) czas krzepnigcia osnowy w sasiedztwie
czastki, w poblizu granicy z otoczeniem jest o ok. 30% krétszy niz w przypadku osnowy bez
zbrojenia. Jest on poréwnywalny w przestrzeni miedzy czastkg a resztg odlewu. Przy samej
granicy kompozyt krzepnie w krdtszym czasie niz metal bez zbrojenia. Rdznice siegajg 10 %.
Ksztatt czastki nie wptywa na czas krzepniecia poszczegélnych fragmentow analizowanego
obszaru wzdtuz kierunku ruchu ciepta. Czas krzepnigcia wszystkich obszaréw
kompozytowych jest nieznacznie krétszy niz metalu bez czastek. Réznice wynikajg z ilosci
krzepnacej osnowy zmniejszonej o warto$¢ udziatu zbrojenia. Nieco odmiennie wygladajg
wyniki dotyczgce czasu krzepniecia osnowy kompozytu przy korundowych czastkach
zbrojgcych. Wykresy wskazujg na istnienie, miedzy czgstkg a powierzchnig oddawania ciepta,
fragmentéw obszaru, gdzie czas krzepniecia jest o ok. 40760 % dtuzszy niz osnowy
pozbawionej zbrojenia. Jest to zapewne spowodowane kumulacyjnym dziataniem czastek,
ktére zwalniajg ruch ciepta, podtrzymujac ciepto w zakresie temperatur przejécia w stan staty.
Praktycznie, niezaleznie od ksztattu, czas krzepniecia w pozostatych fragmentach jest krétszy
niz osnowy bez zbrojenia.

Pewne elementy, zwigzane z procesem krzepniecia kompozytéw, maja w sensie
iloSciowym znaczenie drugorzedne. Do takich elementow nalezy zaliczy¢ cieplne
oddziatywania:

czastek wzajemnie na siebie oraz

faz strefy przejécia oraz niepetnego zwilzenia na kinetyke ruchu ciepta.

Drugorzedno$¢ wynika ze skali zjawiska. Mozna przyja¢, ze obszary braku zwilzenia i faz
strefy przejscia wystepujg w ilosciach o rzad mniejszych niz zbrojenia w osnowie. Podobnie
jest w przypadku oddziatywan miedzy czastkami zbrojagcymi, ktére moga byé
nieporéwnywalnie mniejsze od uprzednio badanych zwigzkéw. Przeprowadzone ptaskie
symulacje obszaréw z 8 czastkami, nie dajgce jednoznacznych wynikdéw, pominieto w
analizie. Jednak dzieki nim opracowano metodyke postepowania w dalszych przestrzennych
symulacjach.

Podsumowanie

1 Wokoét czastek zbrojacych gradient temperatury przyjmuje wartosci ekstremalne,
w szczeg6lnosci w czasie i temperaturach poprzedzajacych proces krzepnigcia.

2. Miejsce wystgpienia maksymalnych wartosci gradientu zalezy od ksztattu czastki i jej
utozenia wzgledem kierunku ruchu ciepta.
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Granice komponentéw, prostopadte do kierunku ruchu ciepta, generujg najwieksze pole
powierzchni pod krzywymi gradientu temperatury.

Najwieksze amplitudy zmian powstajg w miejscach o znacznie zréznicowanym
wspotczynniku przewodnictwa cieplnego komponentow.

Proporcje maksymalnych warto$ci generowanych gradientéw sg zblizone i poréwnywalne
do odwréconej proporcji przewodnictwa cieplnego, co wskazuje na zgodno$¢ z prawem
Fouriera.

Wplyw ksztattu czagstek zbrojgcych na czas krzepniecia catego elementarnego obszaru jest
nieistotny, jednak wystepuje niewielkie skrocenie czasu krzepnigcia ukladu
kompozytowego w stosunku do czasu krzepniecia stopu osnowy. Czastki AlI203 Zle
przewodzace ciepto wydtuzajg lokalnie czas krzepniecia nawet do 60%.

Whptyw ksztattu czastek zbrojacych na szybko$¢ przyrastania warstwy zakrzeptej jest
nieistotny. RoOznice w przebiegu funkcji sg pomijalne. Wystepujg istotne réznice w
przebiegu zmiennosci funkcji w zaleznosci od rodzaju materiatu zbrojenia. W obu
grupach wykreséw wystepujg wykresy odmienne (po jednym) od reszty, co wskazuje na
koniecznos$¢ dalszych analiz.

Przy wzrastajacym przewodnictwie cieplnym zréznicowanie maksymalnych predkosci
krzepniecia maleje, cho¢ w przestrzeni wokdét zbrojenia predkos¢ krzepniecia wzrasta
w poréwnaniu do zbrojenia stabiej przewodzacego ciepto. Uktad o mniejszym
zréznicowaniu przewodnictwa cieplnego jest bardziej czuty i bardziej zréznicowany.
W tym przypadku takze ujawnia sie wpfyw bezwtadnosci cieplnej zbrojenia. Wieksza
oporno$é cieplna wygtadza chwilowe, lokalne szybkoS$ci przyrastania warstwy zakrzeptej.
Intensywny ruch ciepta w bliskim otoczeniu czastki sprzyja tworzeniu drobnoziarnistych
struktur, zblizonych do modyfikowanych.

Fizyczne oddzialywanie zbrojenia moze intensyfikowa¢ procesy heterogenicznego
zarodkowania osnowy kompozytu.



5.6. Przestrzenne symulacje Kkrzepniecia hipotetycznych  skojarzen
kompozytowych. Wplyw niepetnego zwilzenia zbrojenia na kinetyke
ruchu ciepta

Zbadanie prawidtowos$ci rzadzacych ruchem ciepta w obszarze kompozytowym, poza
przedstawionymi uproszczonymi stanami, wymaga oceny: synergii czastek, niepeinego
zwilzenia oraz faz strefy przejécia w ksztattowaniu struktury. Stanem idealnym i pozadanym
jest taki, w ktérym czastki zbrojace posiadajg zamierzone wiasciwosci termofizyczne,
chemiczne i morfologiczne oraz wymiary. Dazenie do ideatu polega z jednej strony na
dobrym rozpoznaniu wilasciwosci komponentow, jak rdéwniez dostepnych mozliwosci
technologicznych, a z drugiej strony polega na ekonomicznej optacalnosci projektowanych
skojarzen materiatowych. Realia technologii przemystowych narzucajg czesto, odmienne od
laboratoryjnych, warunki tworzenia kompozytow. Relatywne odchylenie od ideatu
powstawania kompozytu powoduje, na ogoét, jakosciowe zmiany w technologii wytwarzania.
Za najwazniejsze odstepstwa od laboratoryjnych parametréw nalezy uznac:

niepetne zwilzenie komponentéw zbrojacych metaliczng osnowg

niedoskonate proporcje stechiometryczne fazy zbrojacej,

rozmyta statystycznie koherencje komponentéw,

lokalne i przypadkowe koncentrowanie produktéw reakcji fizykochemicznych miedzy

reagujgcymi komponentami a aktywatorami zwilzania lub zarodkowania.

Trojwymiarowa analiza ruchu ciepta w stosunku do ptaskich analiz stanowi konieczne
uzupetnienie lub raczej niezbedne rozwiniecie przyjetej metodyki badan. W przypadku
czgstek o rozwinietej powierzchni analogia miedzy ptaskim a przestrzennym ujeciem nie
sprawdza sie. Podobnie w analizach steorologicznych - przyjmowany powierzchniowy udziat,
zrownany z udziatem objetosciowym, ma matematyczny sens wytacznie w ujeciu
statystycznym. W badanych, elementarnych obszarach zawierajagcych czastki o réznym Mm
analogie miedzy zwigzkami geometrycznymi na ptaszczyznie i w przestrzeni sg niewtasciwe.
Stad koniecznos$¢ przestrzennej weryfikacji wynikéw uzyskanych z ptaskich symulacji. Poza
tym, przestrzenne symulacje stanowig probe oceny stanu krzepniecia rzeczywistego,
siluminowego kompozytu zbrojonego dyspersyjnymi czgstkami weglika krzemu, takze
z uwzglednieniem niepetnego zwilzenia. Powstate w ten sposéb na granicy strefy przejscia
przestrzenie gazowe sg wazne ze wzgledu na ruch ciepta. W zestawieniu z pozostatymi
materiatami strukturalne nieciggto$ci gazowe stanowig znaczny opor cieplny. Produkty
reakcji miedzy komponentami w strefie przejcia posiadaja cieplne witasciwosci zblizone
jednoczesnie i do osnowy - i do zbrojenia. Ich podobny wptyw i mata ilo$¢ w stosunku do
prawdopodobnych wielkosci nieciggtosci gazowych, jako mato istotne, zostaty pominiete w
prezentowanych rozwazaniach.

Symulacje krzepniecia mikroobszaréw kompozytowych wykonano réwniez przy uzyciu
kodu symulacyjnego opartego na metodzie elementow skonczonych Simtec RWP. Modelowy
mikroobszar ztozony jest z szescianu stanowigcego osnowe okotoeutektycznego stopu Al-Si.
W centrum obszaru umieszczano kolejno karborundowe czastki o hipotetycznym ksztatcie
bryt foremnych: czworoscianu, szescianu i kuli. Objeto$¢ kazdej z czastek stanowita 10%
objetosci osnowy. Przyjeto przestrzenny ruch ciepta. W ten sposéb centralnie ulokowane
czastki stanowig zatozone, lokalne centra cieplne krzepngcego odlewu. Takie zatozenie
odréznia przedstawione ponizej symulacje od podstawowych przedstawionych uprzednio.
Otoczenie badanego obszaru stanowitl materiat o usrednionych termofizycznych
wiasciwosciach osnowy i zbrojenia tworzacego uktad elementarny (AlSil2+SiCp10). Podczas

procedury modelowania geometrii postuzono sie skalg podobienstwa k=103 i przyjeto
nastepujgce proporcje wymiarow:
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e dlugos¢ krawedzi szescianu osnowy: - 5,28,

e dlugosé krawedzi czworo$cianu zbrojenia: - 5,00,
e dlugos¢ krawedzi szescianu zbrojenia: - 2,45,
e $rednica kuli zbrojenia: - 3,04, cm

Wyznaczono wartosci modutu morfologicznego, ktéry wynosit dla:

. czworos$cianu: Mmz=2,95,

e szeScianu: Mnez=2,45,

o Kkuli: Mn,k=1,97, l/cm.

Usrednione witasciwosci termofizyczne przyjete w symulacjach zamieszczono w tablicy 5.6.1.
Tablica5.6.1

Usrednione witasciwosci materiatéw uzytych w symulacjach
warto$¢  jednostka

Materiat

ciepto wasciwe osnowy cas  3,068-106 J/(MmI-K)
wspétczynnik przewodzenia ciepta osnowy X, 167 Wi/(m-K)
ciepto krystalizacji osnowy L 1,285-10" J/imJ
ciepto whasciwe SiC Csic  3,22-106  J/ICm™-K)

wspotczynnik przewodzenia ciepta zbrojenia SiC XdC 16,50 W/(m-K)

W centrum analizowanego obszaru umieszczono poczatek uktadu wspétrzednych.
Przyjeto nastepujace temperaturowe warunki poczatkowe - dla zbrojenia, osnowy, otoczenia
kompozytowego, powietrza - odpowiednio: 300, 720, 720, 25 °C. Przyjmujac dane
termofizyczne bezposrednio z bazy danych programu, przeprowadzono obliczenia, zaktadajac
trojwymiarowy charakter transportu ciepta do otoczenia kompozytowego, stanowiacego czes¢
uktadu odlew - forma - otoczenie. W przedstawionych wynikach obliczen wykorzystano,
wyznaczone przez procedury preprocesingowe, pola temperatur. Pozostate wielkosci
zwigzane z kinetyka ruchu ciepta wyznaczono poza programem, podobnie jak w poprzednich
analizach. Wybrane wyniki badan przedstawiono w pracach [220+222].

Poszczeg6lne mikroobszary podzielono przekrojami, co pokazano na rysunku 5.6.1,
a nastepnie w kazdym z przekrojow wyznaczono temperature w punktach znajdujacych sie na
cieplnej osi przekroju. Sporzadzono po trzy przekroje w kazdym z analizowanych obszaréw
kompozytowych. Ponizej zamieszczono wyniki uzyskane dla reprezentatywnych, centralnych
ptaszczyzn przekrojow. Analizie poddano gtéwnie gradient temperatury i szybko$¢ zmian
temperatury podczas krzepniecia kompozytu. Na rys. 5.6.1 podano istote wzajemnej
przestrzennej orientacji komponentéw w obszarach poddanych obliczeniom symulacyjnym.
Jako 0§ ruchu ciepta przyjeto prostg prostopadtg do wysokosci ostrostupa (podstawowej bryty
w przyjetej analizie), przyjmujac jednoczes$nie jego szczegblne potozenie, w ktérym podstawa
jest réwnolegta do Sciany szescianu osnowy. Na osi cieplnej umieszczono 30 punktow
pomiaru temperatury, znajdujgcych sie w weztach siatki. Zréznicowanie gestosci siatki,
bedace witasciwoscig programu, pomimo préb eliminacji przy odwzorowaniu podobszarow,
wprowadza istotne zmiany zageszczenia, co jest widoczne najwyrazniej jako jej zageszczenie
w wierzchotku czworo$cianu. Przyjeto zatem jako priorytetowe zblizone zageszczenie siatki
w osnowie badanych obszaréw. Ponadto przyjeto, pomimo ewidentnej symetrycznosci

obszaréw, petng analize - po obu stronach osi, aby oceni¢ symetryczno$é¢ uzyskanych
wynikow, weryfikujagc w ten sposéb ich poprawno$¢ ze wzgledu na doktadno$¢ podziatu
siatki.

Poszczeg6lne czastki w ksztalcie bryt foremnych podzielono ptaszczyznami przekrojow,
ktére charakteryzujag ruch ciepta w otoczeniu czastek. Sposéb potozenia plaszczyzn,
w ktorych analizowano ruch ciepta, pokazano na rys. 5.6.1. Catkowity wymiar gabarytowy
czastek przyjeto jako ,1”. Odniesienie do wymiaru gabarytowego wynika zjednakowego
udziatu objetosciowego rozpatrywanych czastek. W analizach przyjeto, jako reprezentatywne,
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przekroje posrednie miedzy maksymalnymi i minimalnymi powierzchniami przekrojow.
Oznaczano czas i temperature osiggania temperatury likwidus oraz solidus przez
poszczeg6lne punkty rozpatrywanych przekrojow. Dokladnie w zakresie odpowiadajgcym
przedziatlowi krzepniecia w poszczegbélnych brytach wyznaczono gradient temperatury
w osnowie. Badano jego zmienno$¢ w funkcji czasu krzepniecia.

t

Rys. 5.6.1. Schemat lokalizacji i ksztattdéw czastek zbrojacych, wyrézniajacych przeprowadzone
przestrzenne symulacje krzepniecia mikroobszaréw kompozytowych

Fig. 5.6.1. Scheme of particle localization and geometry distinguishing conducted simulations of composite
micro - regions

Wykresy sporzadzono w funkcji odlegtosci od powierzchni granicznej, odbierajgcej
ciepto okreslonej bezwymiarowo jako [1/1] iczasu [1/1] - z zakresu krzepniecia. Uzyskane w
wyniku obliczen tablice rozktadow temperatury w badanej przestrzeni, w zakresie czaséw
i temperatur krzepniecia, opracowano matematycznie za pomocg programu Excel. Graficzne
zalezno$ci utworzono w wiekszos$ci za pomocg programu Mathcad.

Systematyka przedstawienia wynikow:

e obszar badanego przekroju pokazany za pomocg programu Simtec RWP,
e wykresy temperatury w otoczeniu przedziatu krzepniecia,

e wykresy usrednionych gradientow temperatury w przedziale krzepnigcia badanego
przekroju,

» wykresy usrednionych pochodnych temperatury po czasie w przedziale krzepniecia
badanego przekroju.

Na rysunku 5.6.2 pokazano przyktady przekrojow, w ktérych wyznaczano pola
temperatur oraz pochodne temperatury po czasie i Kierunku. Przekroje znajdujg sie
w potowie wysokos$ci badanego obszaru.
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Rys. 5.6.2. Geometria przekrojow osiowych badanych mikroobszaréw z czastkami w ksztafcie: a) kuli na
poziomie (0,25 D), b) czworoscianu na poziomie (0,25 H), c) szescianu na poziomie (0,25 a)

Fig. 5.6.2. Axial section of investigated micro - regions with particle geometry of: a) sphere on (0,25 D)
level, b) tetrahedron on (0,25 H) level, c) cube on (0,25 a) level

Wyniki obliczen symulacyjnych iich analiza

Analizowany przypadek jest z punktu widzenia wiasciwosci termofizycznych mato
zréznicowanym cieplnie skojarzeniem komponentéw. Jako zbrojenie przyjeto w analizie
weglik krzemu, czyli ceramike o bardzo wysokim przewodnictwie cieplnym. Na wykresach
okazanych na rysunku 5.6.3 przedstawiono przyktadowe, charakterystyczne wykresy zmian
temperatury i jej pochodnych po czasie i kierunku, podczas krzepniecia badanych
mikroobszaréw. Wskazane, wybrane wykresy sporzadzono analogicznie do poprzednich,
tj. w funkcji czasu krzepniecia i kierunku oddawania ciepta. O$ cieplna odpowiadajaca osi
kierunku na wykresach zaczyna sie na jednej krawedzi umownej osnowy ikonczy sie na
drugim, przeciwlegtym jej brzegu dzielac obszar na 30 odcinkéw jednostkowych. Takie
przyjecie osi pozostaje w zgodzie z poprzednimi symulacjami, jednak jego konsekwencjajest
osiowa, lustrzana symetria gradientu temperatury. W sensie matematycznym jest to
prawidtowe, lecz w sensie fizycznym w potowie wykresu nalezy uwzgledni¢ zmiane znaku
zgodnie z zasadg zwrotu wektoréw: znak gradientu odwrotny do znaku zwigzanego ze
zwrotem strumienia cieplnego. Zgodnie z przyjeciem czastki w centrum obszaru,
nagrzewaniu czastki musi towarzyszy¢ znak dodatni, ajej stygnieciu - znak ujemny. Przyjecie
wartosci bezwzglednej gradientu spowodowatoby zatarcie rzeczywistych zmian znaku
funkcji.
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Rys. 5.6.3. Wybrane, przyktadowe wykresy zmian temperatury i gradientu temperatury w funkcji
bezwymiarowego czasu krzepniecia i bezwymiarowej odlegto$ci na kierunku oddawania
ciepta. O$ cieplna przechodzi przez S$rodek obszaru zawierajgcego  czastke:
a)-i*e) czworoscienng regularng; f)-=i) sze$cienng; oraz j)+m) kulistg. Zaleznos$ci temperatury:
a), b) oraz f), j). Zalezno$ci gradientu temperatury: c), d), oraz g), h) i k). Zaleznosci
pochodnej temperatury po czasie: €), i), m)

Fig. 5.6.3. Selected examples of température changes, its derivative and thermal gradient in fonction of
dimensionless solidification time and dimensionless distance in heat llow direction. Heat axis
goes through the center of micro region containing reinforcing particie with geometry of:
a)+e) tetrahedron; f)-H) cube; j)-M) sphere. Temperature relations: a), b) and f), j). Gradient
relations: c), d) and g), h), k). Derivative after time relations: e), i), m)

Wyselekcjonowane zaleznos$ci temperaturowe réznig sie miedzy sobg. Odpowiadajace im
zaleznosci gradientowe sg takze znacznie zréznicowane. W przypadku czastek o zwartym
ksztatcie - kuli i szeScianu gradienty temperatury w poczatkowym okresie, w warstwach
przypowierzchniowych, sg najwieksze. Ich wysoka zmienno$¢ odnosi sie (jak w poprzednich
symulacjach) w gtéwnej mierze do strefy granicznej. Najszybciej wyrdwnanie temperatury
nastepuje w obszarze z czastka czworoscienng (rys. 5.6.3 (a, b). Jest to widoczne przed
osiggnieciem temperatury likwidus oraz po wyjsciu osnowy poza temperature solidus. Spadek
temperatury zbrojenia, podczas krzepnigcia osnowy - szybszy niz w osnowie, jest
spowodowany brakiem wydzielania ciepta krystalizacji. W przypadku obszaru z czastka
szeScienng efekt wyréwnania temperatury nastepuje znacznie poOzniej (o 8+12 %
zakresu tL-s). Jako czas wyrownania temperatury komponentéw przyjeto maksimum
temperatury zbrojenia, ktére aczkolwiek nie daje prostoliniowosci izotermy, jednak stanowi
pewne przyblizenie rownosci temperatur. Wazna jest charakterystyczna oscylacja temperatury
zbrojenia wokot chwilowej temperatury osnowy. Na rys. 5.6.3 a), b) zbrojenie przed
osiggnieciem maksimum posiada temperature nieznacznie nizszg niz osnowa. Wejscie
w temperature likwidus osnowy jest wczesniejsze o 2 % w stosunku do zbrojenia.
W rozwazanym przypadku izoterma likwidus w catym obszarze - osnowy i zbrojenia - jest
linig prostag op6zniona co najmniej o wskazane 2 %. W dalszej kolejnosci osnowa utrzymuje
statg temperature w catej dziedzinie, a temperatura zbrojenia nieznacznie maleje i ponownie
roénie. Po minieciu lokalnego maksimum, znajdujagcego sie przed osiggnieciem przez
otaczajacg osnowe temperatury solidus maleje do konca badanego zakresu poczatkowo
szybciej niz osnowa, a potem wolniej - nie wyréwnujac temperatury do przyjetego konca
czasu krzepniecia.

W przypadku czastki szesciennej wszystkie efekty wymienione poprzednio sg zblizone,
jednak roznice sa istotne. Poczatkowe wyrdwnanie temperatury nastepuje pdzniej, tuz przed
wejsciem osnowy w zakres temperatury krzepniecia. Oscylacyjna zmienno$¢ temperatury jest
relatywnie mniejsza, co objawia sie miedzy innymi wezszym w przestrzeni zréznicowaniem
temperatury po przekroczeniu temperatury solidus w osnowie. Cieplne zmiany w osnowie
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polegaja na wydtuzeniu zakresu czasu krzepniecia, ktéry w przestrzeni miedzy czastkami jest
dtuzszy 06 %, a w poblizu czastki o 12 %. Zréznicowanie temperatury na koncu czasu
krzepniecia, objetego dziedzing funkcji, jest wieksze niz w czworoscianie i dotyczy mniejszej
powierzchni. Temperatura osnowy przy czworoscianie osigga, po zakonczonym krzepnieciu,
nizszag wartos¢, a zakres zmian jest rozleglejszy. W przypadku czastki o bardziej rozwinietej
powierzchni wyréwnywanie temperatury w osnowie jest szybsze i zachodzi w wiekszej czesci
osnowy. Ruch ciepta w obszarze zawierajagcym czgstke kulistg niewiele odbiega od przypadku
z szeScianem. Wyréwnanie temperatury komponentéw, wraz z osiggnieciem maksymalnej
temperatury w zbrojeniu, nastepuje po upitywie 6% czasu od osiggniecia przez osnowe
temperatury likwidus. Zmiany w zakresie czasu krzepniecia sg zblizone do wystepujgcych
w obszarze z szeScianem. Obserwuje sie typowe nadazanie zmian cieplnych w czgstce za
zmianami w jej otoczeniu. Zréznicowanie temperatur w obszarze jest wieksze niz w uktadzie
z szeScianem. Ponadto, po uptywie czasu z zakresu dziedziny uktad posiada najwyzsze
lokalne wartosci temperatury z przebadanych obszardw.

Jak wynika z przedstawionych wykresdw, usrednione gradienty temperatury wyraznie
zmieniajg sie w bezposrednim otoczeniu czastek zbrojacych. Najwieksze zmiany dotycza
stanu poczatkowego wyréwnywania temperatury oraz poczatku i konca krzepniecia.
Obecno$¢ tych zmian mozna wyjasni¢ odmiennymi wiasciwosciami termofizycznymi
komponentéw, a zréznicowanie ich wielkosci morfologig zbrojenia. Od geometrycznego
centrum czastki do jej granicy oraz od granicy w gtgb osnowy mozna zaobserwowaé malejaca
zmienno$¢ gradientdw. Gradienty te ustalaja sie w miare oddalania od granicy kontaktu
czastka - osnowa. Dazenie do wyrdéwnania temperatury jest najbardziej skuteczne
w obecnosci czastki czworosciennej. W pozostatych obszarach, z czastkg szeScienngi z kulg
sg niewielkie roéznice w wyréwnywaniu temperatury, jednak wystepujg wieksze zakresy
wysokiego gradientu i szeregujac je wzrastajagco, nalezy po czworoscianie umiesci¢
w kolejnosci szescian i kule. W przebiegu zmiennosci analizowanym wzgledem czasu mozna
wyroznic trzy charakterystyczne zakresy:

1. Poczatkowy, wyréwnywania temperatury komponentéw, najbardziej zréznicowanego
gradientu w otoczeniu czgstki zbrojgcej, co zwigzane jest z najwyzszymi temperaturami
w badanym uktadzie. Widoczne jest zr6znicowanie w zaleznosci od ksztattu zbrojenia.
Na wykresie objetos¢ zamknieta pod powierzchnig gradientu jest najwieksza dla czastki
kulistej, a najmniejsza dla czworos$ciennej.

2. Obszar bezposrednio poprzedzajacy wejscie w zakres temperatury likwidus-solidus
szczeg6towo pokazano na rys. 5.6.3 (d, h). Wigze sie on ze zmiang znaku gradientu
wzdtuz osi kierunku ruchu ciepta. Gradient poczgtkowo zmierza do zera, przed granicg
z cz3stka osigga przeciwny znak. Na granicy zmienia sie i siega ekstremalnie wysokiej
wartosci w poblizu drugiej granicy, po czym tuz za nig ponownie zmienia znak. Zmiana
znaku nastepuje po obu stronach czastki. Przed wejsciem w obszar temperatury likwidus
nastepuje wyréwnanie gradientu na poziomie zerowym. Intensywno$¢ zmian gradientu
jest najwiekszakolejnow kuli, sze$cianie i czworo$cianie,natomiastprzestrzen zmian
zaréwno zakresu czasu, jak i odlegtosci jestnajwieksza wobszarach z czastka
w malejacej kolejnosci: kula, szescian, czworo$cian. Na granicach arbitralnie przyjetych
przedziatéw proporcja najwiekszych gradientéw temperatury, odniesionych do gradientu
w obszarze z czastka czworoscienng jest nastepujaca:

i= A =256 (5.6.1)
G cz
i="r-= 147 (5.6.2)

gdzie: Gsz, Gez - gradient temperatury w otoczeniu czastki szesciennej i czworosciennej.
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W przypadku obszaru z czagstkg czworoscienng cata dziedzina jest przestrzenig istotnej
zmiennos$ci gradientu, podczas gdy w pozostatych obszarach jest to zaledwie
bezposrednie sasiedztwo czgstek zbrojacych.
3. Zakres Srodkowy niewielkiej zmiennosci powierzchni gradientu lub jej stabilizacji na
poziomie zerowym. Stabilizacja jest spowodowana wydzielaniem ciepta krystalizacji.
W tym zakresie wystepujg lokalnie oscylacyjnie zmienne wartosci funkcji w odniesieniu
do przestrzeni, ale takze i czasu. Przyktadem, w ktérym zmiany sg najwyrazniejsze, jest
obszar z czastka o ksztatcie kuli (rys. 5.6.3 k). Grzbiety wystepujace po granicach
zbrojenia wynikajg z niewielkiego zr6znicowania temperatury komponentéw, co wynika
z roznicy w przewodnosci cieplne;j.
4. Koncowy, w ktorym po wyjsciu z zakresu krzepniecia i zwigzanymi z tym lokalnie
ekstremalnymi warto$ciami gradientu w osnowie, nastepuje przejscie do stabilizacji
funkcji na poziomie bliskim zeru. W objetoSci czastki, posiadajacej przewaznie wyzszg
temperature niz osnowa, oraz w jej otoczeniu wystepujg po granicach ekstremalne
wartosci gradientu szybko gasngce w funkcji kierunku i czasu. Sg to stany analogiczne
do wystepujacych w zakresie poczatkowym, jednak ze zmienionym znakiem. Tym razem
przeptyw ciepta odbywa sie z przeciwnym zwrotem - od czastki do osnowy.
Im wieksza powierzchnia kontaktu komponentéw, tym szybciej zachodzg zjawiska cieplne:
przede wszystkim nagrzewanie zbrojenia. Skréceniu ulega czas osiggania maksymalnej
temperatury, przy czym jej maksymalna warto$¢ tez jest wyzsza. Duza szybko$¢ nagrzewania
czworos$cianu w funkcji czasu $wiadczy tym razem o wysokiej dynamice, ktéra wsréod
badanych czastek jest najwyzsza. Ponadto, im wieksza powierzchnia czastki, tym niniejsze
zroznicowanie w zakresie czasu krzepniecia przy samej powierzchni czastki i na brzegach
badanego obszaru. Ogo6lnie, w calym badanym zakresie wystepuje wydtuzenie czasu
krzepniecia wraz ze zmniejszaniem sie powierzchni zbrojenia. Maksymalne wydtuzenie
zakresu czasu krzepniecia miedzy czastkg czworo$cienng a kulista wynosi prawie 28%,
natomiast réznica w zakresie czasu krzepniecia miedzy obszarami z czastkg kulistg
i szeSciennagjest niewielka.

Przyjmujac staty udziat objetoSciowy zbrojenia wraz ze wzrostem powierzchni kontaktu
komponentéw, przypadajagcym na jednostke objetosci zbrojenia, potwierdza sie istotny wptyw
ksztattu czastek na rozktad temperatury i pochodnych temperatury po czasie i kierunku.

Mikroobszar kompozytu wraz z czastkg w ksztatcie kuli z nieciggtosciami na granicy
kontaktu

Kolejny krok w analizie to poréwnanie ruchu ciepta w warunkach jednakowej
temperatury poczatkowej komponentéw. W ogolnej analizie taki uktad obrazuje najstabsze
oddziatywanie komponentow w zakresie temperatury i czaséw krzepniecia. Dodatkowo
poddano ocenie wptyw nieciggtosci na granicy kontaktu - jako skutku niepetnego zwilzenia.
Nieciagtosciom przypisano 10 % powierzchni nie zwilzonego zbrojenia. Nieciggtosci
zamodelowano przyjmujagc je jako okragte, wypukio-wkleste pecherze powietrza,
(rysunek 5.6.4).  Minimalna grubo$¢ pecherzy wynika z dziatania programu,
tj. minimalnej - dwukrotnej liczby warstw i minimalnej wartosci katow w komérkach
podziatu, tj. 4 °.

W kazdym z analizowanych przekrojow umieszczono 11 wirtualnych termoelementow -
punktéw obliczania i rejestrowania temperatury w zakresie krzepniecia metalicznej osnowy.
Podobnie jak poprzednio, punkty rozlokowano rdédwnomiernie wzdtuz osi cieplnej
na gtéwnych kierunkach oddawania ciepta.

W analizie wplywu niepetnego zwilzania czastek kulistych poczatek ukiadu
wspotrzednych ulokowano w centrum rozpatrywanych kulistych czastek. W prezentowanej
analizie badano ruch ciepta, poczynajagc od centrum czastki do otoczenia, przez osnowe
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kompozytu. Ograniczenie analizy do potowy obszaru wynika z potwierdzenia symetrycznosci
uzyskanych wynikéw w zakresie pochodnych temperatury. Podobnie jak uprzednio, przyjeto

warunki brzegowe.

Rys. 5.6.4. Geometria przekroju osiowego badanego mikroobszaru z czastkgw ksztatcie kuli

zawierajacego nieciggtosci na granicy kontaktu
Fig. 5.6.4. Axial section of micro region with sphere particle containing discontinuity on the interface

Wykresy uzyskanych zaleznos$ci pokazano na rysunku 5.6.5.

Poi¢ temperatury kula 13 Tz=T0=993K

dT/apc/s]

1,x0,26 [cm]

Pochodna po czasie kula 13

0) d)

G Pole temperatury kula i brak zwilzeniaTz=T0=993 K_
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R)ys. 5.6.5. Wybrane, przyktadowe wykresy zmian temperatury i gradientu temperatury oraz pochodnej
temperatury po czasie w funkcji bezwymiarowego czasu Kkrzepnigcia i bezwymiarowej
odlegtosci na kierunku oddawania ciepta. O$ cieplna przechodzi przez $rodek obszaru
zawierajacego czastke kulistg a), b), ¢) zwilzong metaliczng osnowg w 100 % oraz d), e) f)
zwilzong w 90 %. Na rys. f) minimalna warto$¢ bezwzgledna pochodnej po czasie siega
wartosci wiekszej niz 2 K/s

Fig. 5.6.5. Selected examples of temperature changes, its derivative and thermal gradient in fimction of
dimensionless solidification time and dimensionless distance in heat flow direction. Heat axis
goes through the center of micro region containing reinforcing particie: a), b), c) wetted
in 100 % by the metal matrix; d), e), f) wetted in 90 %; in fig. f) minimal absolute value
of derivative after time reaches above 2 K/s

Analiza wynikéw przeprowadzonej symulacji

Zaleznosci temperatury w funkcji czasu i kierunku oddawania ciepta uwidaczniajg
charakterystyczny przystanek zwigzany z wydzielaniem ciepta krystalizacji. Zwolniony
spadek temperatury, w poréwnaniu do uktadu ze zréznicowang temperaturg, wystepuje
w osnowie oraz w zbrojeniu. Na skutek zwolnienia oddawania ciepta czastka zbrojaca
zachowuje sie podobnie do osnowy, wykazuje takze przystanek temperatury, ktory maégtby
wskazywaé na zachodzaca przemiane fazowa. Jednak jest to podobienstwo pozorne.
Poczawszy od wspoétrzednej kierunku 1=0,6 (6 punkt), zaczyna sie obszar czastki zbrojacej.
W obszarze czastki, w catym zakresie krzepniecia osnowy, temperatura jest wyzsza niz
osnowy. Czastka zachowuje sie jak magazyn ciepta. Przy granicy z osnowg jest widoczne
stopniowe narastanie temperatury. W tym miejscu izotermy widoczne na wyKkresie
przebiegaja ukosnie do osi kierunku. Ich nierdwnolegto$¢ wystepuje takze w przestrzeni
samej czastki, nie tylko w strefie granicznej, ale tam zmiany sg niniejsze. Zmiany temperatury
w strefie granicznej wystepujg takze w osnowie, lecz na skutek znacznego przewodnictwa
cieplnego sg one znacznie szybsze w funkcji czasu i przestrzeni. Na wykresach pochodnych
temperatury jest widoczna kinetyka tych zmian. Gradient, po stronie osnowy, osigga ujemne
wartosci rzedu dziesigtych czesci (-0,2+-0,5) W/(cmK), przy granicy z czastkg zatamuje sie,
osiggajac warto$¢ (-78) W/(cmK), stanowigcg minimum. Gradient w przestrzeni czastki
wynosi ok. (-5) W/(cmK) i przechodzi do strefy granicznej - do minimum funkcji tagodniej
niz w osnowie. Na wykresie pochodnej po czasie widoczne sg charakterystyczne zmiany
zwigzane z krzepnieciem, ale przede wszystkim widoczna jest znacznie wigksza amplituda
lokalnych ekstreméw w osnowie, ktére w poblizu temperatury likwidus przenoszg sie do
obszaru zbrojenia. Szybko$¢ zmian temperatury K/s w osnowie jest zblizona do szybkosci
w zbrojeniu. W osnowie, w zakresie krystalizacji, szybko$¢ jest prawie stata, posiada
niewielkg warto$¢ ze znakiem ujemnym (-0,3) K/s, natomiast w zbrojeniu warto§¢ modutu
nieznacznie rosnie, a w poblizu temperatury likwidus maleje. W uktadzie z czastkg o
niepetnym zwilzeniu spadek temperatury w czastce nastepuje pdézniej, przy wiekszej réznicy
temperatury komponentdw. Wynikiem takiego stanu jest wieksza warto§¢ maksymalna
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gradientu temperatury - o ok. 12 % rys. 5.6.4 (b i e). W centrum szczeliny powietrznej
nastepuje lokalne hamowanie ruchu ciepta. W tym podobszarze temperatura zmienia sie
najwolniej. Na wykresie gradientu wystepuje skok od ekstremalnej warto$ci gradientu do
warto$ci prawie zerowej. Widoczne dwa obszary minimalnych wartosci gradientu
odpowiadajg dwdém granicom materiatbw o roznych wspotczynnikach przewodnictwa
cieplnego. Widoczny jest jego nieliniowy spadek gradientu temperatury w funkcji czasu
i osigganie lokalnego minimum w okolicach czasu konca krzepniecia.

Specyfika cieplnego dziatania nieciggtosci strukturalnej w granicy przejscia, zgodnie
z oczekiwaniami, polega na hamowaniu mchu ciepta - lokalnej cieplnej inkubacji.
Wydtuzenie przedziatu czasu krzepniecia w stosunku do uktadu o petnym zwilzeniu wynosi
31%. W poroéwnaniu do rozwazanego uprzednio przypadku, zréznicowania temperatur
poczatkowych (tz<TO w analogicznym obszarze z czastkg kulista, przy petnym zwilzeniu,
wydtuzenie zakresu czasu krzepniecia jest ponad 20 - krotne, za$ przy niepetnym zwilzeniu
jest blisko 28 - krotne. Zestawienie odpowiednich wartosci pokazano w tablicy 5.6.2.

Tablica 5.6.2
Charakterystyczne zwiagzki czasu krzepniecia uktadéw kompozytowych AISi-SiCp przy réznych
temperaturach poczatkowych komponentéw

Czas Czas konca Zakres czasu .
Badany uktad L o lloraz zakresow
Lp. poczatku krzepniecia krzepniecia o
S czasu krzepniecia
krzepniecia At=(t,-ts)
Czastka kulista s 171
1. TZ&TO - 5 o . Ip. 2/1:
petne zwilzenie 204
(Ip- 2)
= Ip.. 3/2:
2. TET 100 650 550 P
petne zwilzenie 1,31
= Ip. 3/1
& T&L 100 850 750 b
niepetne zwilzenie 27,8
Czastka
czworoscienna
* TZ:TO ilzeni 13 35 22 Ip. 3/4
petne zwilzenie 341
#P- > .

Whnioski i spostrzezenia
Ogélnie uzyskane wyniki potwierdzaja uzyskane w poprzednich symulacjach stanowigc

ich uzupetnienie i rozszerzenie;

1. Obszarem o najwyzszej zmiennosci jest granica kontaktu komponentow.

2. Lokalnie w funkcji kierunku, przed osiggnieciem temperatury likwidus, gradient
temperatury zmienia znak.

3. Wraz ze wzrostem powierzchni strefy granicznej, tj. rosngcym modutem
morfologicznym, ros$nie gradient temperatury w cieczy przed osiggnieciem temperatury
likwidus.

4. Wraz z rosngcym modutem zwieksza sie takze szybkos$¢ lokalnych wzrostow badz
spadkéw temperatury.

5. Dobierajac ksztatt czastek zbrojgcych i temperatury poczatkowe, mozna dla przyjetych
komponentéw sterowaé¢ pochodnymi temperatury po czasie i kierunku oraz zakresem
czasu krzepniecia w procesie krystalizacji kompozytu. Mozna tworzy¢é kompozyty
minimalizujgc takze naprezenia cieplne podczas ich tworzenia.

6. Dobierajgc ksztatt oraz parametry termofizyczne komponentéw, mozna otrzymywac
kompozyty dyspersyjne o cechach charakterystycznych dla tzw. odlewania
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suspensyjnego z mikroochtadzalnikami wewnetrznymi. Przyktadem takiego rozwigzania
jest przedstawiony przypadek obszaru kompozytowego zawierajgcego czastke
czworos$cienng weglika krzemu w otoczeniu siluminowej, okotoeutektycznej osnowy.

7. Zasieg sterowania kinetycznymi parametrami ruchu ciepta obejmowa¢ moze calg
objeto$¢ osnowy, co pokazano na przyktadzie obszaru z czgstkg czworoscienna.

8. Przy udziale objetoSciowym powyzej zbadanych 10 % istnieje mozliwo$¢ sterowania
morfologiag  strukturalng  calej osnowy  kompozytu. Wystepuje  wysokie
prawdopodobienstwo, ze poziom 10 % mozna znacznie obnizy¢.

9. Obecno$¢ obszarow niepetnego - 90 % zwilzenia dziata niekorzystnie, generujac
w strefie granicznej, przed osiggnieciem przez osnowe temperatury likwidus, wyzsze
gradienty temperatury - o 12 % i réwnocze$nie 4 - krotnie wiekszg szybko$¢ spadku
temperatury - wydtuzajagc zakres czasu krzepniecia o 31 %.

Czastki weglika krzemu, pod wzgledem swej budowy, okreslanej modutem
morfologicznym Mm sg statystycznie najbardziej zblizone do bryty czworoscianu foremnego,
tzn. poréwnywalny jest w rzeczywistej czastce weglika krzemu i hipotetycznej
czworosciennej stosunek powierzchni wymieniajacej ciepto do jednostki objetosci
magazynujacej ciepto. Zaktadajac wielko$¢ obszaréw braku zwilzenia proporcjonalng do
wielkos$ci powierzchni kontaktu, nalezy oczekiwac istotnego wptywu niepetnego zwilzenia na
proces krzepniecia. Zmniejszona powierzchnia miedzyfazowa to takze redukcja efektu
zarodkowania heterogenicznego. W sumie, stan niepelnego zwilzenia moze sprzyjaé
tworzeniu struktur gruboziarnistych.

Dobierajac temperatury poczatkowe oraz ksztatt czastek, mozna skréci¢ zakres czasu
krzepnigcia ponad 30 - krotnie. Podsumowujgc, szybko$¢ zmian temperatury w ustalonych
warunkach brzegowych istotnie zalezy od warunkéw poczatkowych. Istotno$¢ czynnikow
wptywajgcych na dtugo$¢ zakresu czasu krzepniecia nalezy uszeregowaé nastepujgco:
najsilniej wplywa roznica temperatur poczatkowych komponentéw, nastepnie jako$é
zwilzenia (jesli jest ona bliska 100 %) i ksztakt czastek zbrojagcych. W przedstawionym
skojarzeniu komponentéw, typowym dla przemystowych zastosowan, mozna skutecznie
sterowac ruchem ciepta podczas krzepniecia.

5.7. Symulacje przestrzenne. Synergia czastek w warunkach niepetnego
zwilzenia oraz obecnosci faz strefy przejscia

Podjeto probe odwzorowania przestrzennego wspotdziatania cieplnego 27 czastek na
proces krzepniecia osnowy kompozytu w ich otoczeniu. W wyniku badan porédwnano zmiany
w Kinetyce ruchu ciepta przy zmiennej geometrii wyidealizowanych czgstek niemetalicznych.
Rozpatrzono dwa cieplne ztozenia materiatowe. Ich hipotetyczne potgczenie stworzono,
dobierajgc witasnosci termofizyczne sposréd znormalizowanych materiatow inzynierskich,
znajdujacych sie w bazach danych programéw symulacyjnych Simtec RWP oraz Magma-
Soft. Przyjeto zatem nastepujace ztozenia komponentow:

osnowe o skrajnie wysokim wspoétczynniku przewodzenia ciepta z czastkami zbrojenia

o skrajnie niskim wspotczynniku przewodzenia ciepta (I<,f /.p|), tworzac materiat

o maksymalnie odmiennych witasciwos$ciach cieplnych oraz odwrotnie,

osnowe o skrajnie matym wspdtczynniku przewodzenia ciepta z czastkami zbrojenia

o skrajnie wysokim wspotczynniku przewodzenia ciepta (j, | pf), tworzac w ten sposéb

materiat 0 maksymalnie zblizonych wasciwos$ciach cieplnych komponentéw.

W odréznieniu od poprzednio prezentowanych symulacji, tym razem odstgpiono od
aluminiowej osnowy. Dla proponowanych ztozen materiatowych wybrano z baz danych
programéw stopy o wymaganych eksperymentem wiasciwosciach cieplnych, pomijajac
chemiczne, dyfiizyjne oddziatywania komponentow. W tablicy 5.7.1 zamieszczono uzyte
w procedurach symulacyjnych charakterystyczne, usrednione wartosci termofizycznych
wilasciwosci faz tworzacych kompozyty. Otoczenie krzepnacego obszaru odpowiadato
wiasciwosciami cieplnymi, aluminiowo-krzemowej kokili, zapewniajac wysoka szybkos¢
odprowadzania ciepta. Taki dobdér materiatdbw w symulacji pozwala oceni¢ mozliwos¢
sterowania parametrami krzepniecia, nawet w skrajnie krétkotrwatych procesach
odlewniczych. Podstawowy mikroobszar z czgstkg kulistg pokazano na rysunku 5.7.1. Kazdy
z elementéw obszaru (rys. 5.7.1) skladat sie z czastki zbrojgcej (w postaci kuli, szescianu lub
czworoscianu foremnego), stanowiacej 10% objetosci mikroobszaru, osnowy iwarstwy
granicznej. Przyjeto strefe graniczng w postaci osrodka ciggtego, w ktorym 10 % udziatu
stanowi powietrze, 10 % - fazy przejsciowe, a pozostate 80 % objetosci stanowi materiat
osnowy. Jako model geometryczny symulacji przyjeto przestrzen ztozong z 27 elementarnych
mikroobszaréw pokazanych na rysunku 5.7.2.

Parametry termofizyczne fazy przejSciowej zostaty przyjete jako wartosci $rednie
osnowy i ceramiki. Sktadniki warstwy granicznej réwnomiernie rozmieszczono na
powierzchniach czastek zbrojgcych. Wirtualny model stworzono, stosujac skale podobienstwa
k=103 przyjeto, jak w poprzednich symulacjach, nastepujace proporcje wymiarow:

e dlugos¢ krawedzi elementarnego sze$cianu osnowy: - 5,28,

e dlugos¢ krawedzi czworos$cianu zbrojenia: - 5,00,

. dtugos¢ krawedzi szesScianu zbrojenia: - 2,45,

. Srednica kuli zbrojenia: - 3,04 cm.
Wyznaczono warto$ci modutu morfologicznego MneF/V, ktéry wynosit dla:
e czworoscianu: Mntz=2,95,

« szes$cianu: Mnsz=2,45,

o kuli: Mn¥=1,97 l/cm.

gdzie: V i F oznaczajaodpowiednio objetos¢ powierzchnie czastki.

Korzystajac z cieplnej symetrii uktadu, w celu skrécenia obliczen w procedurach
symulacyjnych wykorzystano czwarta cze$¢ modelowanego obszaru, zgodnie z rys. 5.7.2 b).
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Rys. 5.7.1. Podstawowy mikroobszar kompozytowy zbrojony czastkg w ksztatcie kuli
Fig. 5.7.1. Basic micro - region of composite reinforced with sphere particle

a) b)
Rys. 5.7.2. a) Przyktadowy mikroobszar kompozytowy z czastkami w ksztatcie kuli, b) czwarta cze$¢
mikroobszaru kompozytowego poddana obliczeniom symulacyjnym
Fig. 5.7.2. a) Example of composite micro - region reinforced with sphere particle, b) fourth part of
composite micro - region subjected to simulation

Przyjeto nastepujgce warunki poczatkowe:

1. Temperatury dla pierwszego z rozpatrywanych ztozen (X«T

e poczatkowa osnowy: TOi=Tzai=I 130 °C,

e likwidus - solidus wynosi (TL=1080, Ts=1082 °C, (ATLs=2) K),
» poczatkowa czastek: TPi=930 [°C], (ATolpl=200, ATLpi=150).

2. Temperatury dla drugiego z rozpatrywanych ztozen (X,j, 3p|):

* poczatkowa osnowy: Toi=Tzai=1500 °C,

e likwidus - solidus wynosi: TL=1454, Ts=1399 °C, (ATLS=51) K),
e poczatkowa czastek: TPi=1300 °C, (AToipi=200, ATLpi=154) K.
3. Temperatura otoczenia, tj. kokili Al-Si: To=Tk=300 °C.
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Tablica 5.7.1
Zestawienie usrednionych w funkcji temperatury termofizycznych wtasciwosci faz tworzacych kompozyty
w obliczeniach symulacyjnych

I ztozenie (Xt tal) | 1l ztozenie(/™J,, X,,t) Powietrze
Wi ielkos¢ w obszarach
X - faza L faza
termofizyczna  osnowa zbrojenie L osnowa zbrojenie . braku
przejéciowa przejSciowa A
zwilzenia
X W/mK 335,0 0,68 167,0 34,8 52,3 43,6 0,077
cw  106-J/m3K 4,18 0,29 2,24 5,30 3,77 4,53 0,0003
p Mg/m3 8,96 0,30 4,63 7,20 2,27 4,74 1,29-10-5
L J/m3 1800 . - 2320 - - -
T, °C 1082 - - 1454 - - -
Ts °C 1080 - - 1399 - - -
gdzie:

X, cw, p, L, Tu oznaczaja odpowiednio: przewodnictwo cieplne, ciepto wtasciwe, gestos¢ masy, ciepto
krystalizacji i temperatury: likwidus, solidus.

Celem przeprowadzonych obliczen symulacyjnych byto wyznaczenie p6l temperatury,
w zakresie czasu i temperatury krzepniecia, w bezposrednim sasiedztwie czastki zbrojenia.
Przyjete warunki poczatkowe zapewniaja, zblizone w obu przypadkach, zréznicowanie
poczatkowe temperatury osnowy i zbrojenia, takze wzgledem poczatkowej réznicy miedzy
czastka a temperaturg likwidus. Ponadto, dobor zakresu temperatur krzepniecia miat na celu
wyeksponowanie skrajnych warunkéw tworzenia kompozytu. Mianowicie, dla uktadu
o zblizonych wi#asciwosciach termofizycznych przyjeto szeroki zakres temperatury
krzepnigcia (ATLS=51 K), za$ dla ukladu odwrotnego - zakres temperatury krzepniecia
osnowy dobrano krotki (ATLs=2 K). W ten sposéb oba przypadki stanowig skrajne,
najtrudniejsze technologicznie ztozenia cech komponentow.
(Wybrane wyniki badarn zamieszczono w pracach [221,222].)

w
14 15

=
N —

Rys. 5.7.3. Przyktadowe rozmieszczenie 15 punktéw pomiarowych temperatury na geometrycznej osi
w elementarnym obszarze kompozytowym z czastka szeScienng; rozmieszczenie materiatow
(1 - osnowa, 2 - warstwa graniczna, 3 - czastka zbrojaca), rozmieszczenie punktéw
wyznaczania temperatury w osnowie w otoczeniu czastki

Fig. 5.7.3. Example of 15 measuring points distribution on geometrical axis in composite elementary region
with cubic particle; material arrangement (1 - matrix, 2 - boundary layer, 3 - reinforcing
particle), distribution of measuring points for temperature determination in composite matrix

Zbadanie zachowania uktadu, przy uwzglednieniu takze obecnosci obszaréw niepetnego
zwilzenia i faz strefy przejscia, zbliza prezentowane rozwigzania do przemystowych aplikaciji.
Na pojedynczg serie danych skiadajg sie temperatury zebrane z 15 punktow pomiarowych,
utozonych na trzech prostopadtych osiach elementarnego obszaru kompozytowego. W sumie
zebrano 9 serii danych - po 3 dla kazdego przypadku (kula, szeécian, czworoscian foremny).
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Rozmieszczenie punktdw pomiarowych przedstawia rysunek 5.7.3. Odlegto$¢ punktow
pomiarowych (nr 2 i nr 14) od czastki zbrojacej, dla ktorych przedstawiono wyniki, stanowi
ok. 10 % wymiaru elementarnego obszaru, tj. ok. 5 mm. Z wielko$ci opisujacych kinetyke
ruchu ciepta przytoczono tylko zaleznos$ci gradientu temperatury jako wielkos$ci najbardziej
czutej na zmiany wywotane geometryczno-termofizycznym zréznicowaniem komponentéw.

Wykresy uzyskanych zaleznosci temperatury i gradientu temperatur

Do analizy wytypowano punkty znajdujace sie najblizej strefy granicznej i oznaczone
numerami 2 i 14. Punkt 2 odpowiada zewnetrznej, a punkt 14 - wewnetrznej cze$ci badanego
obszaru. Sporzadzono dwuwymiarowe zalezno$ci temperatury i jej gradientu w punktach
graniczacych z czastkami w funkcji czasu krzepniecia osnowy. Podstawg analizy sg wykresy
sporzadzone dla punktéw lezacych we wnetrzu odlewu. Wykresy utworzone dla punktow
nr 2 zamieszczono dla poréwnania skali oddziatywan rozpatrywanego uktadu materiatow.
Z uwagi na asymetrie czastki czworosciennej wzgledem uktadu wspotrzednych pokazano
wyniki w odniesieniu do osi X i Y - prostopadtych do wysokosci bryty w przyjetym uktadzie.
Analize w kierunku osi Z pominieto ze wzgledu na prawdopodobienstwo popetnienia btedow
w obliczeniach symulacyjnych. Wt#asciwosciag uzytego programu symulacyjnego jest
tworzenie siatki przestrzennej po stworzeniu siatki ptaskiej (w ptaszczyznie X, Y), co moze
powodowaé znieksztatcenie siatki oraz wplywa¢ na wyniki obliczen symulacyjnych.
W pozostatych brytach analize ograniczono do jednej osi ze wzgledu na powtarzalnosé
wynikoéw. Uzyskane wyniki w postaci wykreséw temperatury i gradientu w funkcji czasu
krzepnigcia zamieszczono na rysunkach 5.7.4 i 5.7.5. Zestawienie zakresu czasu krzepniecia
ijego sktadnikow dla ztozen materiatéw w symulacjach zestawiono w tablicy 5.7.2.
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Rys. 5.7.4. Zaleznos$ci temperatury i gradientu temperatury w funkcji czasu w otoczeniu zakresu
krzepniecia iw funkcji Kkierunku ruchu ciepta -
kompozytowych o odmiennych witasciwosciach cieplnych (AQ|
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Fig. 5.7.4. Temperature and its gradient in function of time and heat flow direction for solidification range
neighborhood - in direction of main heat flow axis for composite micro - regions containing
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Rys. 5.7.5. Zaleznos$ci temperatury i gradientu temperatury w funkcji czasu w otoczeniu zakresu
krzepniecia iw funkcji kierunku ruchu ciepta - wzdtuz gtéwnej osi cieplnej obszaréw
kompozytowych o zblizonych witasciwosciach cieplnych komponentéw (XJ, Xpi), przy
réznym, idealnym ksztatcie czastek zbrojgcych

Fig. 5.7.5. Temperature and its gradient in function of time and heat flow direction for solidification range
neighborhood - in direction of main heat flow axis for composite micro - regions containing
materials with similar thermal properties Xpj) and different particle geometry

Tablica 5.7.2
Zestawienie sktadnikéw zakresu czasu krzepnigcia dla skrajnych ztozen materiatéw tworzacych kompozyt.
A - dla materiatéw zréznicowanych wtasciwosciach cieplnych, B - dla materiatéw o zblizonych witasciwosciach

cieplnych
A. Pierwsze ztozenie komponentéw: X\ Xpj,
Ksztatt Kier. Whnetrze odlewu Brzeg odlewu
czastki - ruchu  czas poczatku Czas kofica Zakres Czas poczatku Czas konca Zakres
ciepta krzepniecia krzepnigecia tsi4 czasu krzepniecia krzepniecia czasu
tl4 A tjsl4 tl2 ts2 A tjs2
S
| 2 3 4 5 6 7 S
Czwo- 0§ X 26 99 73 8 60 52
roscian 0§ Y 28 95 67 4 59 51
Wart. 27 97 70 6 59,5 515
Sredn
Sze- 0s X 68 126 58 10 73 63
Scian
Kula 0§ X 68 124 56 10 70 60
B. Drugie ztozenie komponentéw: XoJ, Xp|
Whnetrze odlewu Brzeg odlewu
Ksztatt Kier. Czas poczatku Czas konca Zakres Czas poczatku Czas konca Zakres
czastKi ruchu Krzepniecia krzepniecia czasu krzepniecia krzepniecia czasu
ciepta 4 w Atisk 2 ts2 AtR2
s
1 2 3 4 5 6 7 8
Czwo- 0$X 4 43 39 2 15 13
roscian 0§ Y 2 31 29 4 8 4
Wart. 3,5 37 34 3 11,5 8,5
Sredn
Sze- 05X 2 51 49 2 12 10
Scian
Kula 0$ X 2 58 56 2 9 7
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Uzyskane wyniki i ich analiza

Na podstawie rozktadéw temperatur w mikroobszarach stwierdzono, ze zréznicowanie
wiasciwosci cieplnych komponentéw powoduje rézng temperature w czastce i osnowie
w sposob analogiczny do wynikéw uzyskanych z poprzednich symulacji. Istota zmian
gradientu temperatury pozostaje takze zblizona. Gdy przyjmujemy $rodek w centrum odlewu
lub czastke na drodze ruchu ciepta, uzyskuje sie zmienno$¢ znaku jak w prezentowanych
wynikach. Przyjmujac kazda czastke jako lokalne centrum cieplne, zmienno$¢ znaku ma
odmienny charakter. Zaréwno zmiana znaku, jak i zmienno$¢ wartosci - jej oscylacja
wzgledem zera, jest cecha charakterystyczng badanych ukiadéw. Ekstremalne wartosci
gradientu obserwuje sie w strefie granicznej.

W pierwszym z badanych skojarzen komponentéw (JOTI pl.) stwierdzono:

1. W ukladzie z czgstkg czworoscienng gradient ma niewielkg warto$¢ ujemng. Wieksza
ilos¢ ciepta oddawana jest najpierw do czastki, potem do otoczenia. Czastka na drodze
stanowi opor cieplny. Wraz z uptywem czasu, warto$¢ gradientu dazy do zera, a po
minieciu temperatury solidus zmienia znak. W czasie krystalizacji cze$¢ ciepta
krystalizacji odbierana jest przez czastke. Stata warto$¢ temperatury osnowy w zakresie
temperatury likwidus-solidus w potgczeniu z pochtanianiem ciepta przez zimniejsza
czastke daje ujemng w przyblizeniu liniowo rosngca warto$¢ gradientu o kacie wzrostu
zaleznym od przewodnosci cieplnej zbrojenia w odniesieniu do osnowy. W badanym
uktadzie zewnetrzna cze$¢, oddajac statg w funkcji czasu ilos¢ ciepta, posiada
niezmienng warto$¢ temperatury we wszystkich kierunkach, co wynika z podobnego
cieplnego przewodnictwa metalicznych materiatdbw osnowy i otaczajacej kokili.
Nagrzewanie czastki i chtodzenie osnowy w funkcji czasu maleje liniowo. Liniowos$¢
spadku wynika, zjednej strony ze skrajnie odmiennych w#asciwosci cieplnych
komponentéw, a z drugiej strony, z przyjetego w obliczeniach ksztattu funkcji
spektralnego ciepta krystalizacji, ktéra daje liniowo$¢ zmian temperatury w zakresie
krzepniecia.

2. W przypadku czastek o wiekszym od czworoscianu module morfologicznym (Mmn)
gradient stabilizuje sie na poziomie zerowym tzn. nie ma zmian temperatury na
gtownych kierunkach ruchu ciepta podczas krzepniecia kompozytu. Mozliwos$é
sterowania parametrami kinetycznymi jest mozliwa tylko w przypadku zastosowania
czastek o powierzchni rozwiniecia wiekszej od czastek o ksztatcie zblizonym do kuli
i szeScianu. Na skutek mniejszej powierzchni kontaktu w badanym zakresie czasu
czastki: kulista i szeScienna, po stronie zewnetrznej, nie nadazajg wyréwnaé temperatury
z osnowg co wyjasnia dodatnig malejgcg warto$¢ gradientu po zewnetrznej stronie
czastki.

3.  Zro6znicowanie temperatury poczatkowej komponentéw w stosunku do likwidusu
osnowy, réwne ok. 200 K daje w przypadku czastki czworosciennej, w pierwszym
przypadku, niewielkg warto$¢ gradientu r6zng od zera mniej wiecej w 2 zakresu czasu
krzepniecia. Taki stan moze sprzyja¢ tworzeniu struktur ukierunkowanych.

4.  Odwrotne zroznicowanie temperatury poczatkowej komponentdw wywota zblizone
wielkosci gradientu, jednak o przeciwnym znaku, spowalniajac ponadto ruch ciepta
i zmniejszajac rzeczywiste przechtodzenie. Moze to dodatkowo pogiebia¢ efekt
ukierunkowanego wzrostu duzych ziaren.

5. Roéznica miedzy temperaturg poczatkowg komponentow powinna by¢ na tyle wysoka,
aby zapewni¢ poprawne zwilzanie metalem, a w jego nastepstwie heterogeniczne
aktywowanie zarodkowania osnowy. Jednocze$nie, réznica temperatury poczatkowej
komponentéw powinna by¢ na tyle niska, aby zapewni¢ warunki odpowiadajace
tworzeniu struktury ukierunkowanej, badz tez krysztatéw rownoosiowych.
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6.

W prezentowanych przyktadach udato sie okre$li¢ graniczng warto$¢ modutu, dla
ktérego w przyjetych warunkach wptyw ksztattu w zatozonych warunkach cieplnych
przestaje by¢ istotny, np. w poréwnaniu do cieplnego dziatania szybko odbierajgcej

ciepto kokili.

W drugim zitozeniu ()*|, Xp[), na skutek zblizonych przewodnosci cieplnych

komponentéw, warto$ci gradientu temperatury sg wieksze niz w przypadku pierwszego
ztozenia materiatow. Dotyczy to zaréwno bezwzglednej wartosci gradientu, jak i jego
zmienno$ci w funkcji czasu. Jest to zwigzane z tatwiejszym rozprzestrzenianiem sie ciepta
i zwiekszeniem szybkoscijego ruchu.

1

Pomimo znacznie mniejszego (ok. 10 - krotnie - 335/34,8 W/(mK)) przewodnictwa
cieplnego osnowy niz w pierwszym przypadku, szybko$¢ oddawania ciepta
kompozytowego obszaru elementarnego jest znacznie wieksza w poréwnaniu z uktadem
z osnowa o matym przewodnictwie cieplnym. Srednio, czas krzepniecia jest krotszy
w wewnetrznej czesci obszaru - ponad dwukrotnie.

Poczatkowe zréznicowanie temperatury komponentéw powoduje zaistnienie ujemnego
gradientu, ktorego warto$¢ rosnie nieliniowo do warto$ci maksymalnej - zerowej,
a nawet dodatniej (czworoscian 0$ Y). Maksimum jest osiggane w ok. k4 poczatkowej
czesci zakresu krzepniecia. Im mniejszy modut, tym bardziej maksimum zbliza sie do
potowy zakresu czasu Krzepniecia.

Wraz ze zmniejszajagcym sie modutem maleje szybko$é zmian gradientu w czasie.
W poczatkowej fazie gradient szybko dazy do wartosci zerowej, a nastepnie im blizej
zera, tym wolniej sie zmienia. Tendencja pogiebia sie wraz z rosnacg warto$cig modutu,
co odpowiada malejacej wartosci przechtodzenia.

Stan zerowania sie gradientu odpowiada warunkom stabilizacji temperatury w zakresie
przemiany fazowej. Stan taki, dla czastek o matej powierzchni rozwiniecia, o matym
module, mozna regulowaé w szerokim zakresie. W drugim z rozwazanych przypadkéw
stanowi on 25+30 % zakresu czasu krzepniecia, wobec blisko 100 % w pierwszym
uktadzie materiatow tworzacych kompozyt.

Malejgca warto$¢ ujemnego gradientu (rosngca warto$¢ bezwzgledna) wskazuje na
rosngcy stopien przechtodzenia przed osiggnieciem temperatury solidus. W przypadku
czastek o duzym module zakres zerowego gradientu ogranicza sie praktycznie do punktu,
ale tez siega wartosci dodatnich, co oznacza nieznaczne nagrzewanie osnowy na skutek
lokalnie i chwilowo wyzszej temperatury czastki niz osnowy. Jest to mozliwe dzieki
wiekszemu od czastki przewodnictwu cieplnemu osnowy, a w dalszej kolejnosci, dzieki
wihasciwosciom materiatu formy. Podtrzymywanie ciepta sprzyja krotkotrwatemu
wzrostowi ziaren, dajac prawdopodobnie preferencje istnieniu ziaren o jednej, wspolnej
wielkosci.

Pomimo znacznie mniejszego przewodnictwa cieplnego ceramicznych materiatow
zbrojacych, istnieje mozliwo$¢ wykorzystania ich jako mikroochfadzalnikéw dla
ksztahowania struktury w bezposrednim sasiedztwie elementéw zbrojacych.

Whnioski

1

Maksymalny zakres czasu krzepniecia w zilozeniu pierwszym (X«f ~>4) jest
okoto dwukrotnie diuzszy niz w drugim (Xol, ~PT)? nawet PrzY zaledwie 10% udziale
zbrojenia. Jego wptyw na szybkos$¢ zachodzacych proceséw cieplnych jest nadrzedny
wobec wiasciwosci cieplnych osnowy.

Przy znacznym zréznicowaniu wiasciwosci cieplnych komponentow (/°t 7pl)» zakres
czasu krzepniecia kompozytu w zaleznosci od modutu czastek zmienia sie w niewielkim
zakresie - rosnie z rosngcym modutem, a roznica zakresow czasu krzepniecia wynosi

okoto 25 %.
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10.

11.

Jesli wihasciwosci cieplne komponentow sa zblizone (2J., /A f), wowczas obserwuje sie
odwrotny wptyw ksztattu na zakres czasu krzepniecia, ktéry ro$nie wraz z malejagcym
modutem morfologicznym zbrojenia. W tym przypadku réznica siega ok. 65%.

Czastki reprezentujgce wiekszy modut morfologiczny generujg wieksze gradienty
temperatury w swym otoczeniu, w zakresie temperatury krzepniecia. RoOznice
w gradientach spowodowane zblizonymi modutami kuli i szeScianu sg niewielkie.

Im wiegksze jest przewodnictwo cieplne osnowy, tym mniejsza jest strefa zréznicowania
gradientu w osnowie. Jednocze$nie mniejsza jest przestrzerh osnowy otaczajacej czastke,
na ktdrg mozna wptywaé w procesach technologicznych.

Takze w czystych metalach i stopach eutektycznych tworzacych osnowe kompozytow,
istnieje skuteczna mozliwo$¢ sterowania kinetyka ruchu ciepta.

Symetryczno$¢ zmian cieplnych w obrebie pojedynczego elementu zbrojgcego jest tym
blizsza doskonatosci, im mniejsze jest zr6znicowanie cieplne komponentow.

Wptyw brzegowych powierzchni stanowiacych forme bezposredniego otoczenia
kompozytowego odlewu jest tym wiekszy, im mniejsze jest zréznicowanie cieplne
komponentow.

Dobierajac termofizyczne wiasciwosci komponentdw mozna skutecznie regulowaé
wartosciami gradientu w objetosci kompozytu.

W analizie gradientu temperatury wskazane jest roznicowanie warunkéw jego badania.
Jesli przewazajacy jest wpltyw pojemnosci cieplnej zbrojenia wzgledem otaczajacej
osnowy, wskazane jest traktowanie elementu zbrojgcego jako lokalnego magazynu ciepta
i lokalizowanie $rodka uktadu wspoétrzednych odniesienia w jego cieplnym centrum. Jesli
natomiast, co wystepuje czesciej, w stosunku do pojemnosci cieplnej osnowy pojemnosc
cieplna wtiasciwa jest mniejsza dla zbrojenia, wowczas mozna element zbrojacy
traktowac bardziej jako opor na drodze ruchu ciepta i lokalizowaé tym samym $rodek
uktadu wspotrzednych w centralnym punkcie cieplnym odlewu. Wymaga to jednak
uwzglednienia synergii czgstek stojgcych na kierunku analizowanego kierunku ruchu
ciepta.

Przy niewielkich zawartosciach zbrojenia, wymaganych szczegdlnymi wiasciwosciami
trybologicznymi, udziat objetosSci strefy granicznej osnowy jest mniejszy niz udziat
zbrojenia, zatem wplyw moze w takich warunkach by¢ pomijalnie maty, nieistotny
statystycznie. Wyniki badan symulacji uzupeiniajg wyniki badan doswiadczalnych,
w ktérych zakres czasu krzepnigecia kompozytu jako calosSci nie zalezat od modutu
morfologicznego zbrojenia.

5.8. Podsumowanie symulacji

Na podstawie przeprowadzonych symulacji stwierdzono peing analogie zachodzgcych
zjawisk. Wraz ze wzrostem liczby czynnikdw ich interpretacja jest coraz bardziej ztozona.
Dobierajac pojedynczo czynniki wejsciowe, zwiekszajac stopierh doktadnosci odwzorowania
oraz stosujac dwie r6zne metody obliczeniowe w dwu réznych programach zbadano kinetyke
ruchu ciepta. Stosujgc skrajne skojarzenia materialowe wyznaczono takze skrajne
zréznicowanie badanych wielkos$ci. Dzieki przeprowadzonej analizie stwierdzono mozliwo$¢
poprawnego wnioskowania co do charakteru zmiennosci temperatury oraz jej pochodnych po
czasie i kierunku. Wykazano mozliwo$¢ wykorzystania w tym celu prostych w realizacji
i szybkich metod opartych na dwuwymiarowej (2D) symulacji. Na przykiadzie
przeprowadzonej symulacji (2D) pokazano koncepcje wykorzystaniajej wynikow.

Minimalizowanie oddziatywan komponentdw mozna osiggnaé, stosujagc komponenty
o0 zblizonych wiasciwosciach termofizycznych. ldealny stan jest praktycznie nieosiggalny.
Konieczno$¢ ksztattowania struktury pierwotnej osnowy, atym samym kompozytu jako
catosci, wymaga zblizenia wiasciwosci cieplnych komponentéw, przede wszystkim
w zakresie krzepniecia osnowy. Im bardziej czysty metal lub tez, im blizej skiadu
eutektycznego, tym zakres temperatur krzepniecia jest mniejszy. Im szybszy jest ruch ciepta
oraz im krotszy proces tworzenia kompozytu w stanie ciektym, tym krotszy jest takze zakres
czasu krzepniecia. Ztozenie wszystkich wtasciwosci cieplnych ukitadu kompozytowego,
tj. zbrojenia, osnowy, faz strefy przejScia, obszaréw niepetnego zwilzenia oraz formy
odlewniczej, wptywa w osnowie na wielko$¢ przestrzeni zmian strukturalnych, wywotanych
wspotdziataniem komponentéw. Stopien niedopasowania termofizycznego mozna okreslié,
poréwnujac pole temperatury oraz pola pochodnych z temperatury po czasie i kierunku.
Na rysunku 5.8.I(a, c, ) pokazano wykresy temperatury gradientu temperatury i pochodnej
po czasie obszaru analogicznego z kompozytowym, bez czastki zbrojacej. Pozostawiajgc takie
same warunki poczatkowe i brzegowe, poréwnano wyniki uzyskane z obu obszaréw. Na rys.
5.8.1 g) pokazano rdznice temperatur na kierunku ruchu ciepta w funkcji czasu krzepniecia
obszaru kompozytowego i obszaru bez czastki. Na wszystkich wykresach pochodnych
widoczny jest pas przebiegajacy po przekatnej podstawy uktadu wspotrzednych z licznymi
pikami dodatnich badZz ujemnych wartosci. Ich obecno$¢ jest spowodowana wydzielaniem
ciepta krystalizacji, ktéra w uzytym programie zmienia sie skokowo w kazdej elementarnej
komoérce siatki podziatu. Na rys.5.8.1 h), i) pokazano réznice pochodnych z temperatury po
kierunku (h) i po czasie (i) uktadéw z czastka i bez niej.

W kazdym z przypadkéow wartosci liczbowe, bedace catkami powierzchniowymi,
reprezentujg wielko$¢ cieplnego niedopasowania komponentéw lub tez ich zréznicowania
w procesie krzepniecia. Podobnie mozna postgpi¢c w innych zakresach temperatury,
uzupetniajac informacje o kompozytach w stanie ciektym i statym. Zmienno$¢ roznicy
temperatury, aw konsekwencji roznicy gradientu, jest najwieksza na granicach czastki
z osnowg. Gilebokos$¢ wnikania ciepta w czastke jest mniejsza niz w osnowe, co jest
spowodowane roznicg w przewodnosci cieplnej. Im wieksze przewodnictwo osnowy, tym
zasieg zmian jest wiekszy, a wartosci ekstremalne mniejsze. Réznice temperatury i gradientu
malejg w funkcji czasu, a ich zrédtem jest poczatkowa roznica temperatury komponentéw.
Niemniej, jak wykazaty to wczes$niejsze analizy, nawet jednakowa temperatura poczatkowa
generuje prawie natychmiastowe zroéznicowanie w osnowie temperatury i jej gradientu.
Ro6znica temperatury pokazana na rys 5.8.1 g), poza wartoscig liczbowg niedopasowania
cieplnego, okresla zasieg cieplnych zmian w osnowie w funkcji czasu i przestrzeni.
Analogicznie, zalezno$¢ gradientu wyznacza przestrzen zmian strukturalnych. Z kolei
liczebno$¢ zmian, zmienno$¢ réznicy pochodnych po czasie jest relatywnie mniejsza niz
zarejestrowana zmienno$¢ spowodowana cieplnymi efektami krystalizacji. Efekty
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krystalizacji obszaru z czastkg i bez niej sg podobne lub wrecz identyczne. W obu
przypadkach natozyty sie na siebie sumujac sie i zmniejszajgc tym samym wplyw zbrojenia.
W przypadku pochodnej po czasie moze by¢ uzasadnione rozwazenie réznicy modutow
pochodnych. Niemniej, gradient temperatury w rozwazanych przypadkach moze mieé
decydujacy wptyw na morfologie lokalnych struktur.
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h)

Rys. 5.8.1. Zestawienie temperatury i pochodnych temperatury w przedziale temperatury i czasu krzepniecia;

(a, ¢, e) - w obszarze bez czgstki; (b, d, f) zawierajacym czastke. Czastka zbrojgca posiada
temperature poczatkowa wyzszg niz osnowa (Tz=820 °C, To=720 °C); a), b) - rozkiady
temperatury; c), d) - pochodna temperatury po kierunku; e), f) - pochodna temperatury po czasie;
g) - réznica temperatury pomiedzy stygnacymi uktadami: kompozytowym i stopowym;
h) - réznica gradientu temperatury pomiedzy stygngcymi uktadami: kompozytowym i stopowym;
i) - réznica pochodnych temperatury po czasie pomiedzy stygnacymi uktadami: kompozytowym
i stopowym

Fig. 5.8.1. Collected results for temperature and its derivatives in region without a particle (a, c, e) and with a

particle (b, d, f) in solidification range. Reinforcing particle has initial temperature higher than the
matrix (Tz=820 °C, To=720 °C). a), b) - temperature distribution, c), d) - temperature derivative
after direction, e), f) - temperature derivative after time, g) - temperatures difference between the
systems: composite and alloy, h) thermal gradients difference between the systems: composite and
alloy, i) - temperature derivatives difference between the systems: composite and alloy

Wnioski

1. Symulacja krzepniecia umozliwia liczbowe okreslenie stopnia zréznicowania
termofizycznego komponentéw.

2. Istnieje  mozliwo$¢ uwzglednienia geometrii czastek zbrojagcych, a wiec takze
liczbowego okreslenia wptywu geometrii.

3.

Podobnie, istnieje mozliwo$¢ uwzglednienia cieplnego i geometrycznego wptywu faz
strefy przejécia i obszarow niepetnego zwilzenia.



6. KONCOWE PODSUMOWANIE | WNIOSKI

W pracy przeanalizowano wybrane fizyczne wielkos$ci opisujgce kinetyke ruchu ciepta.
Mozliwosci sterowania wiasciwosciami elementéow zbrojagcych sa podporzadkowane
wybranym, uzytkowym cechom kompozytow. Rozszerzajgc wymagania w stosunku do
zbrojenia, osnowy, faz strefy przejscia i jakosci zwilzenia podjeto probe petniejszego ich
wykorzystania do sterowania kinetyka krzepniecia osnowy kompozytu.

Uzyskane wyniki potwierdzajg celowos$¢ zaostrzenia kryteriow doboru komponentéw
sterujgc tym samym:

- zwilzaniem  zbrojenia  metaliczng osnowg poprzez  ksztattowanie  energii
powierzchniowych faz,

- zarodkowaniem i wzrostem krystalizujagcych faz gtéwnie w odniesieniu do eutektyki
aluminiowo-krzemowej,

- wiasciwosciami eksploatacyjnymi itechnologicznymi odlewanych kompozytow.

Przedstawiono zréznicowanie morfologiczne przyktadowych syntetycznych materiatéw
zbrojacych oraz sposéb doboru czastek zbrojacych pod wzgledem ich morfologii.

Potwierdzono wpltyw morfologii strefy granicznej oraz cieplnych wiasciwosci
komponentdw na parametry kinetyki ruchu ciepta. Wykazano takze istotny wptyw temperatur
poczatkowych. W ocenie uwzgledniono takze wplyw sgsiednich czastek otaczajgcych
analizowany elementarny ukitad kompozytowy: ,pojedyncza czastka i odpowiadajgca jej
objeto$¢ osnowy”. Przeanalizowano skrajne, pod wzgledem cieplnym, skojarzenia
materialowe potwierdzajagc tym samym znaczenie zbadanych zwiazkéw dla skojarzen
znajdujacych sie pomiedzy nimi. Wykazano wptyw morfologii strefy kontaktu komponentow
juz przy nieznacznym zroznicowaniu modutu morfologicznego zbrojenia, typowym dla
powszechnie stosowanych ksztattdéw materiatdbw zbrojacych. Ztozono$¢ zachodzacych
zjawisk dowiodta koniecznosci indywidualnego analizowania kazdego materiatu
kompozytowego. Wykazano, ze mikroskala zjawisk nie wyklucza ich tatwego przeniesienia
na skale catego odlewu kompozytowego. Opracowano koncepcje iloSciowego prognozowania
cieplno-morfologicznego dopasowania komponentéw. Koncepcja opiera sie na Kkilku
elementach. Sg nimi:

- wyznaczenie modutu morfologicznego dla statystycznie reprezentatywnych czastek,

- wykonanie symulacji 2D krzepniecia elementarnego obszaru z czgstkg i bez niej,

- obliczenie pochodnych po czasie i kierunku oraz ich ilorazu badz iloczynu dla obu
elementarnych obszaréw,

- okre$lenie wybranych wiasciwosci strukturalnych i przyjecie liczb kryterialnych badz
zaleznoSci opisujgcych wiasciwosci strukturalne,

- wyznaczenie réznicy miedzy temperaturg i/lub jej pochodnymi dla obszaréw z czastka
zbrojaca i bez czastki.

Wyniki uzyskane na podstawie wykonanych badan i analiz dowodzg stusznosci
postawionej tezy. Prowadzg do sformutowania nastepujgcych wnioskow i spostrzezen:

1. Wykazano wptyw cieplnych i geometrycznych cech skojarzenia kompozytowego na
wybrane wasciwosci uzytkowe i technologiczne odlewanych kompozytow.

2. We wszystkich badaniach potwierdzono wptyw morfologii strefy granicznej miedzy
komponentami i wiasciwosci cieplnych komponentdéw na kinetyke ruchu ciepta,
reprezentowang przez pochodne z temperatury po czasie i kierunku.

3. Stwierdzono konieczno$¢ indywidualnego rozpatrywania kompozytéw pod wzgledem
sterowania kinetykaruchu ciepta w otoczeniu zbrojenia podczas krzepniecia.

4. Opracowano procedure weryfikacji komponentow ze wzgledu na ich cieplno-
morfologiczne dopasowanie. Procedura opiera sie na statystycznym, morfologicznym
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opisie  zbrojenia i poréwnaniu kinetyki krzepniecia elementarnego obszaru
kompozytowego ze stopowym.

5. lIstnieje mozliwo$¢ oddziatywania na kinetyke krzepniecia kompozytu w krotkotrwatych
zabiegach tworzenia kompozytu w szczegélnosci w przeptywie wykorzystujac efekt
dziatania czastek zbrojenia jako mikroochtadzalnikow.

6. Stwierdzono charakterystyczng dla badanych uktadéw zmiennos$¢ wielkosci opisujgcych
ruch ciepta. Zmienno$¢ posiadata cechy gasngcej oscylacji, co powinno znalez¢ swoje
odzwierciedlenie w strukturze kompozytéw i wymaga dalszych badan.

Whioski wskazujgce na mozliwo$¢ sterowania strukturg w otoczeniu czastek postuzyty do
opracowania koncepcji podwdjnie zbrojonych materiatbw odpornych na zuzycie. Cechg
charakterystycznag technologii tych materiatbw jest trudno$¢ uzyskania witasciwosci
wytrzymatosciowych wyzszych niz stopu osnowy. Wymagane warunkami zuzycia znaczne
rozmiary czastek nie dajg umocnienia. Niezbedne ilosci czastek zmniejszajace wielko$¢
zuzycia nawet o rzad sg na poziomie 2+4%. W przeciwienstwie do czastek o minimalnych
rozmiarach, wytwarzanych na drodze reakcji in situ, nie moga one skutecznie wptywac na
strukture catej objetosci osnowy kompozytu. Zaproponowano zatem podwéjne zbrojenie
osnowy duzymi oraz matymi czastkami. W kompozytach in situ odlegtosci miedzy czastkami
i ich mata wielko$¢ dajg efekt umocnienia, za$ duze czastki kompozytéw ex situ korzystnie
wplywaja na wiasciwosci trybologiczne. Nastepstwem koncepcji sg préby wytwarzania
kompozytéw in situ z wykorzystaniem bezposredniego utleniania kapieli metalowej za
pomocg 0zonu wytworzonego z powietrza w elektrycznym generatorze ozonu [77, 223+225].
Skutkiem obrobki gazowej jest powstanie w objetosci osnowy czastek o wielkosci rzedu
0,5+2 fim bedacych wielofazowymi tlenkami skiadnikéw stopowych. Do tak wytworzonego
materialu zgodnie z koncepcjg nalezatoby wprowadzi¢ czastki o wymiarach 20+300 |im
z uzyciem technologii ex situ.



30.
31.
32.

33.
34.
35.
36.

37.
38.
39.

LITERATURA

Adamczyk J.: Metaloznawstwo teoretyczne cz. 2 Odksztatcenie Plastyczne, Umocnienie i Pekanie, Wyd. Pol. SI.,
Gliwice 2002.
Wilcox B. A., Clauer A. H.: The Superalloys, Sims C. T., Hagel W. C. (ed.), J. Wiley- Int.Publ., New York 1972.
Donachie M. J.: Superalloys Source Book, ASM Metals Park, Ohio 1984.
Polle J. M. i in.: Advanced High - Temperature Structural Materials and Protective Coatings, Koul A. K. (ed.), Nat.
Res. Counsil Canada, 1994, s.32.
Benjamin J. S. w: Advanced in High, ASM, 1996,s.85.
Adamczyk J.: Inzynieria wyrobéw stalowych, Wyd. Politechniki Slaskiej, Gliwice 2000.
Kumai S., Hu J,, Higo Y., Nunomura S.: Acta Mater., v 44 nr 6, 1996, s. 2249.
Hemas A.: Zarowytrzymatos¢ stali i stopéw, Wyd. Politechniki Slaskiej, Gliwice 2000.
DiefendorfR.J., Boisvert R.P.: RMS, Pittsburgh, 1988, 157.
Kostka A., Lelatko J., Gigla M., Morawiec H.: Kompozyty (Composites) 2002, v. 2, nr 5, 296.
Rodin T.N.: J. Am. Chem. Soc., 1950 72, s. 327.
Dutkiewicz. E. T.: Fizykochemia powierzchni, WNT, Warszawa 1998.
Sonntag H.: Koloidy, PWN, Warszawa 1982.
Froyen L.: Trans. JWRI, v. 30, 2001, s. 391.
Kirkendall E.O.: Trans. Am. Inst. Min. Enrgs, 1942, s. 104.
Smigelskas A.D., Kirkendall E.O.: Trans. Am. Inst. Min. Enrgs, 1947, s. 130.
Da Silva L., Mehl R.: J. Metals, v. 3, 1951, s. 155.
Seitz W.: Diffuzija w mietattach. Moskwa, lzd. Inostrannoj Litieratury,1958.
Hwang J.C.M., Pan J.D., Balluffi R.W.: J. Appl. Phys. v. 50, 1979, s. 1349.
Kucera J., Stransky, K.: Metali. Trans., A, v. 13, 1982, s. 1658.
Riabienko A. W. i in.: Mietall. Mietattowied. Czistych Mietatow, No. 14, s.47.
Solunskij W.1., Gieguzin J, E.: Fiz. Mietall. Mietaltowied., v. 52, 1981, s. 571.
Murch G.E.: Philos. Mag., A 45, 1982, s. 565.
Jarzebski Z.: Dyfuzja w metalach i stopach, Wyd. Slask, 1987,s.  245.
Darken L.S.: Trans. AIME, v. 175, 1948, s. 184.
Mrowec S.: Teoria dyfuzji w stanie statym - wybrane zagadnienia, PWN, Warszawa 1989.
Olszéwka - Myalska A.: Kompozyty (Composites)3, 2003, v. 6, s. 88.
Xia Z., LiuJ., Zhu Z., Zhago Y.: J. of Mater. Sci., v. 34, 1999, s. 3731.
Sleziona J.: Ksztattowanie wtasciwosci kompozytéw stop Al - czastki ceramiczne wytwarzanych metodami
odlewniczymi, ZN Pol. $1., 1994, Hutnictwo nr 47.
Crosley P., Douglas A., Mondolfo L.: The Iron and Steel Inst., nr 110, London, 1968, s.10.
Bramfitt B.: Metali. Trans., 1970, s. 1987.
Gliksman M., Childs W.: Acta Metali., 1962, s. 925.
Fra$ E.: Teoret. Podst. Kryst., cz. 1, skr. uczeln., nr 930, Krakéw 1984, s 82.
Sobczak J., Sobczak N.: Przeglad Odlewnictwa, 1996, s. 31.
Cholewa M.: Dyspersyjne odlewnicze kompozyty aluminiowo-grafitowe. Pr. dokt., Gliwice 1992, s. 90.
Cholewa M., Gawronski J Sposob otrzymywania kompozytéw metalicznych z czastkami metalicznymi
i niemetalicznymi, Patent P 275564, 1998.
Mitko M., Tomczynski S: Krzepn. Met. i St., 1999, v.I, nr 40, s. 165.
Mitko M., Tomczynski S.: Kompozyty (Composites) 2002 ,v. 2, nr4, s. 220.
Cholewa M., Gawronski J., Janerka K.: Sposéb wytwarzania kompozytéw odlewanych z zastosowaniem transportu
pneumatycznego do wprowadzania elementéw zbrojacych do ciektej osnowy kompozytu. Patent P-335 033, 1999.
Cholewa M., Gawronski J., Janerka K., Szajnar J.: Krzepn. Met. i St., 1999 nr 1/99, z. 39, s. 33.
Janerka K., Gawronski J., Piatkiewicz Z.,Cholewa M., Szajnar J., Szlumczyk H., Jezierski J.: Krzepn.Met. i St., 1999,
nr 1/99 z. 39, s. 121.
Gawronski J., Cholewa M., Szajnar J., Janerka K.: Krzepn.Met. i St., 1999, nr 1/99, z. 40, s. 109.
Janerka K, Gawronski J, Cholewa M, Szajnar J, Szlumczyk H, Jezierski J.: Krzepn. Met. i St., vI, nr 40, 1999, s. 133.
Gawronski J., Cholewa M., Szajnar J., Janerka K.: A. Metali. SI., Koszyce, 2/99, nr 5, s. 488.
Gawronski J., Janerka K., Cholewa M., Szajnar J.: A. Metali. SI., Koszyce, 2/99, nr 5s. 492.
Gawronski J., Cholewa M., Szajnar J., Janerka K.: 9 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice 1999, s.217.
Cholewa M.: Arch. Odlewn., v. 3, nr 9. 2003 s.81.
Verma A. R.: Crystal growth and dislocations. Butterw. Sci. Publ., London, 1953.
Chalmers B.: Principles of Solidification, John Wiley & Sons, New York, 1964, s.68.
Braszczynski J.: Krystalizacja odlew6w, WNT, Warszawa, 1991.
Oostdijk J.C.: Van idem tot kristalliet. Pr. dokt. Delft, Drukkerij J., H. Pasmans, 1967.
Missol W.: Energia powierzchni rozdziatu faz, Wyd. Slask, Katowice, 1975.
Jones H., Leak M.G.: Metali. Sci., v. 1, 1967, s. 211.
Jones H.: Metali. Sci., v. 5, 1971, s. 15.
Jones H.: Scripta Met., v. 6, 1972, s. 423.
Mitko M., Braszczynski J.: Mater. Sci., 1982, v. 1,s.3.
Allen B.C.: Trans. Metali. Soc. AIME, v. 245, 1969, s. 2089.
Guggenheim E.A.: Termodynamics, Amsterdam, North-Holland Publ.Co, 1950.
Burden M.H., Hunt J.D., J. Cryst. Growth, Trans., vol. 22, 1974, s. 109.

134

60.
61.
62.
63.
64.
65.
66.
67.
68.
69.
70.
71.
72.
73.
74.

75.
76.

77.

79.
80.
81.
82.
83.
84.
85.
86.
87.
88.
89.
90.
91.
92.
93.
94.
95.
96.
97.
98.
99.

100.
101.
102.
103.
104.
105.
106.
107.
108.
109.
110.
111.
112.
113.
114.
115.
116.
117.
118.
119.
120.
121.
122.

Tiller W.: Trans, ofthe Metali. Soc., v. 224, s. 448.

Witzke S., RiquetJ., Durand F.: Acta Metallurgica, vol.29, 1981, s. 365.

Fredrikson H., Hillert M.: Met.Trans., v. 3, 1972, s. 565.

Elliot R.: The British Foundryman, No. 10, 1964, s. 164.

Batandin G.: Formirowanijc kristalliczeskowo strojenija otliwok, Maszinistr., Moskwa, 1973.

Flemings M.: Solidification processing, Met. Trans., vol,5, 1974, s. 2121.

Southin R.: TMS-AIME, v.229, 1967, s. 46.

Kurz W., Fisher D.J.: Fundamentals solidification, Trans, Tech. Publ., Paris, 1984.

Chalmers B.: J. Aust. Int. Met.,v.8, 1963, s. 224.

Ohno A.: The solidification ofmetals, Chijin Shoken, Tokyo, 1980.

Jackson K., HuntJ., Uhlmann D., Seward T.: Trans, ofthe Metali. Society of AIME, v. 23, s. 61.
Langenberg F.C., Prestel G., Honeycutt C.R.: Trans. TMS-AIME, v. 221, 1961, s. 993.

SzajnarJ.: Krzepn. Met. i St. v. 2, nr 44, 2000, s. 341.

Szajnar J.: Acta Metali. SI., v. 7, nr 3, 2001, s. 400.

Szajnar J.: Transformacja struktury kolumnowej w réwnoosiowg przy krzepnigeciu odlew6éw z wymuszong konwekcja
wirujagcym polem magnetycznym, Zesz. Nauk. Pol. Sl. v.138, Wyd. Pol. $I., Gliwice, 2001.

Szajnar J.: Krzepn. Met. i St, v. 2, nr 42, 2000, s. 33.

Peng Yu, Cheng-Ji Deng, Nan-Gang Ma, Man-Yan Yau, Dickon H.L. Ng: A.: Materialia, Pergamon, v.51, 2003, s.
3445.

Cholewa M.: Arch. Odlewn, 2002, v 2, nr4, s. 88.

Wolnica D.: Wplyw rodzaju umocnienia na wiasnosci kompozytéw konstrukcyjnych,Pr. dyplom, mag. Pol. $I.
Gliwice 1998 (na podst. materiatéw udostepnionych przez K. Odl. Pol. Czest.).

Cholewa M.: Dyspersyjne odlewnicze kompozyty aluminiowo-grafitowe, Gliwice 1992.

Braszczynska K., Zyska A., Braszczynski J.: Kompozyty (Composites) v.8, 2003, s. 355.

Zyska A., Braszczynski J.: Kompozyty (Composites), Wyd. Pol. Czest., 1998, s. 141.

Konopka Z.: Metalurgia, v.9 Czestochowa 1999, s. 41.

Nagarajan S. Dutta B.: Comp. Sci. and Techn., v. 59, Elsevier, 1999, s. 897.

Nagarajan S., Dutta B., Surappa M.K.: Comp. Sci. and Techn. v. 59 Elsevier, 1999, s. 351.

Guzik E., Kopycinski D.: Kompozyty (Composites), v. 6, 2003 s. 110.

Fra$ E., Janas A., Kurtyka P., Wierzbinski S.: Kompozyty (Composites), v. 6, 2003 s. 136.

Tiller W.: Journal ofthe Iron and Steel Inst., v. 192, 1959, s. 338.

Grabski M., W.: Struktura granic ziam w metalach, Wyd. Slask, Katowice, 1969.

Kurz W., Sam P., M.: Gerichtet erstarrte eutektische Legirungcn Werkstoffe, Sprinter Verlag, Berlin, 1975.
Mullins W.W., Sekerka. F.: J. Appl. Phys., v.35, 1964, s. 444.

Strassler S., Schneider W.R.: Phys. Cond. Matter., 1974 s. 153.

Tiller W.: Liquid metals and Solidification, ADM, Cleveland, Ohio, 1958, s. 276.

Zener C.: Trans. A. | M. E, v. 167, 1946, s. 550.

Gliksman M. Schafer R.: The Iron and Steel Institute, London, 1978, s.33.

Jackson K.A., Hunt J.D.: Trans. Metali. Soc. AIME v. 236, 1966, s. 1129.

Sato T., Sayama Y.: J. Cryst. Growth, v. 22, 1974, s. 259.

Fisher D.J., Kurz W.: Acta Metali, v. 28, 1980, s. 777.

Magnin P., Kurz W.: Acta Metali, v. 35, 1987, s. 1119.

Guzik E., Model wzrostu eutektyki nieregularnej na przyktadzie eutektyki grafitowej w stopach Fe-C, Rozprawy -
Monografie AGH 1994, v. 15.

Ashby M.F., Jones D.R.H.: Materiaty inzynierskie, Warszawa, WNT, 1995.

Nedopekin F.V., Belousov V.V., Bondarenko V.l.: Processy Litja, v.4, 1994, s. 85.

Wyrzykowski J.W., Pleszak E., Sieniawski J.: Odksztatcenie i pekanie metali, Warszawa, WNT, 1999.
Tensi H.M., Hogerl J.: Metallwissenschaft und Technik, 1994, v. 10, s. 776.

Gurland J.: Mater. Sci. and Eng., v. 40, 1979, s. 59.

Majmudar B.S., Pandey A.B.: Metali, and Mater. Trans. v. 31 A, 2000, s. 937.

Staronka A., Holtzer M.: Il Konf. Zjaw. Pow. w Proc. Odlewn., PAN, Oddz. Poznan, Kotobrzeg, 1994, s. 141
Bemsztejn M.L., Zajmowskij W.A.: Struktura i wiasciwo$ci mechaniczne metali, WNT, Warszawa 1973
Buch A.: Wiasciwosci mechaniczne czystych metali, WNT, Warszawa, 1968

Francois D., Pineau A., Zaoui A.: Comporement Mecanique des materiaux, v. 1, Editions Hemes Paris 1991.
Wyatt O.H., Dew-Hunghes D.: Wprowadzenie do inzynierii materiatowej, WNT Warszawa, 1978.

Fra$ E.: Krystalizacja metali, WNT, Warszawa, 2002.

Raabe D., Mattissen D.: Acta Metali. v. 46, 1998, s. 5973.

Tee K.L., Lu L., Lai M.O.: Composite Structures, v. 47, 1999, s. 589.

Shyu R.F., Weng F.T., Ho C.,T.: J. of Mater. Proc. Technol., v. 122, 2002, s. 301.

Liuzhang O., Chengping L., Xiandong S., Meiqgin Z., Min Z.: Materials Letters, v. 57, 2003, s. 1712.
Huang W., Nie X., Xia Y.: Composites Part, A, v. 34, 2003, s. 1161.

Qin S., Chen C., Zhang G., Wang W., Wang Z.: Mater. Sci. and Eng., A, v. 272, 1999, s. 363.

Toluoi B., Hellawell A.: Acta Metali., v. 24, 1976, s. 565.

Poniewierski Z.: Krystalizacja, struktura i wtasciwosci siluminéw, WNT, Warszawa, 1989.

Wasilewski P.: Siluminy - Krzepn. Met. i St, v. 21,1999.

Pietrowski S.: Siluminy, Wyd. Pol. £6dzkiej, £6dZ 2001.

Fra$ E.: Teoretyczne podstawy krystalizacji, cz. |, Metale i stopy jednofazowe, Wyd. AGH, Krakéw, 1984.

135



123. Ohno A., Motegi T.: Institute Cast. Met. Japan, v. 2, 1977, s. 28. 186. Miyata Y., Suzuki T., Uno J.: Metall. Trans, v. 16A, 1985, s. 1799.

124. Ohno A.: Zatvierdevanie metallov, Metallurgija, Moskwa, 1980. 187.  www.inse.mtu.edu.aluminium-silicon alloy castings.
125. Tiller W.A.: The Science of Crystallization, Cambridge University Press, 1991. 188. Brown S., Spittle J.A., JanesJ.D.: J.of Mater., 2002, s. 45.
126. Braszczynski J.: Teoria proceséw odlewniczych, PWN, Warszawa, 1989. 189. Odorizzi S. i in.: Servizi Grafici Edytoriali, Padva, Italy, 2001.
127. Gawronski J., Szajnar J.: Krzepn. Met. i St., v. 10, Katowice, 1986, s. 115. 190. Mollard F., Flemings M.: Trans, of the Metall. Sei. AIME, v. 239,1967, s. 1526.
128. Wang C.Y., Beckermann C.: Metali, and Mater. Trans., A, v. 25, 1994, s. 1081. 191. LiuJ, Zhan Y., Shang B.: Acta Metall. Mater., v. 38, 1990, s. 1625.
129. Rappaz M., Gandin C.A.: Acta Metali. Mater., v. 41, 1993, s. 345. 192.  Kurtz W.,Fisher D. J.: Acta Metall., v. 28, 1980, s. 777.
130. Sobczak J.: Podstawy syntezy stopéw, I. O., Krakéw, 1997, s. 90. 193. Khan S., Eliot R.: Acta Metall. Mater., v. 41,1993, s. 2433.
131. Labib A, Lin H., Samuel F., H.: Mater. Sci. Eng., A 160, 1993, s. 81. 194. Khan S., Ourdjini A., Eliot R.: Mater. Sci. Technol. v. 8,1992, s. 516.
132. Kamezis P.A., Durrant G., Cantor B.: Materials Processing, Elsevier Science, 1998, s. 218. 195. Fra$ E., Krzepniecie metali i stopéw, PWN, Warszawa, 1992.
133.  Wertman A.A., Muszkadami Z.A., Mczedisziwik W.A., Jakobson A.M.: Lit. Proizwodstwo, v. 2, 1970. 196. Jaquet J.C., Hotz W.: Cast Metals, v. 4, nr 4, 1992, s. 200.
134.  Mamro K.: Odtlenianie stali, Wyd. Slask, Katowice 1976. 197. Schindelbacher G.: GieRerei - Praxis, v. 17,1995, s. 309.
135. Metcalfe A.G.: Kompozicjonnyje materiaty, I. Mir, Moskva, 1978, s.77. 198.  Talar J,, Duda P.: Rozwigzywanie prostych i odwrotnych zagadnien przewodzenia ciepta, WNT, Warszawa, 2003.
136. Chalmers B., Uhlmann D.: J. of Appl. Physics, v. 35, 10, 1964, s. 2986. 199. Cholewa M., Gawronski J.: Krzepn. Met. i St, Katowice, 1998, s. 171.
137. Hylal, Slcziona J.: Krzepn. Met. i St., nr 38, Katowice, 1998, s. 175. 200. Cholewa M.: Krzepn. Met. i St., Katowice, 1999 v.Inr 40, s. 93.
138. Li Ch,, Ellyin F., Koh S., Oh S.J.: Mater. Proc., Els. Sci., 1999, s. 328. 201. Cholewa M.: Kompozyty (Composites), Czgstochowa, 2000, s. 34.
139. Dittrich E.: Neue Hutte, v.2, 1958, s. 93. 202. Skladzien J.: Termokinetyka i termodynamika, Skrypt ucz., Pol. Sl., nr 1213, Gliwice, 1985.
140.  Poniewierski Z.: Krystalizacja struktura i wtasciwosci siluminéw, WNT, Warszawa, 1989. 203.  WidniewskiS.: Wymiana ciepta, PWN, Warszawa, 1998.
141.  Guy A, G.: Introduction to Materials Science, McGraw-Hill Book Co., New York, 1971. 204. Ignaszak Z., Mikotajczak P.: Arch. Techn. Masz. i Autom, v. 18, 1998, s.163.
142.  Mochnacki B., Suchy J.: Modelowanie i symulacja krzepniecia odlewéw, Warszawa, PWN, 1993. 205. Kapturkiewicz W.: Modelowanie krystalizacji odlewéw zeliwnych, Wyd. Nauk. Akapit, Krakéw, 2003.
143. Cholewa M.: 8 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 1999, s. 75. 206. Ignaszak Z.: Walidacja w systemach inzynierii wirtualnej w odlewnictwie, Konf. Srawozd. Kom. Hutn. PAN,
144. Majchrzak E., Mochnacki B.: Metody numeryczne, Wyd. Pol. Sl., Gliwice 1996. Krynica, 2002.
145. Cholewa M.: Krzepn. Met. i St., Katowice, 2000, v. 2, nr 44, s. 65. 207.  Stefanescu D.,M., Pang H.: Canadian Metallurgical Quarterly, v. 37, nr 3-1 s. 229.
146. Strek F.: Mieszanie i mieszalniki, WNT, Warszawa, 1981. 208. Sasikumar R., Sreenivasan R.: Acta.Metall. .Mater., v. 42, nr 7, s 2381.
147.  Cholewa M., Gawronski J: Krzepn. Met. i St, v. 31, Bielsko-Biata, 1997, s. 23. 209. Kraft T, Chang Y.A.: J.of Mater., 1997, s. 20.
148.  Gawronski J, Cholewa M, Szajnar J: A. Metali. SI, v. 7, t. 1,2001, s. 391. 210. Gandin C.A., Rappaz M.:, Acta Mctall. Mater., v. 43, 1994, s. 2233.
149. Cholewa M.: Krzepn. Met. i St., Katowice, 2000, v. 2, nr44, s. 57. 211. Thevoz P., Gaumann M., Gremaud M.: J.of Mater.. 2002.
150. Cholewa M, Gawronski J.: M. Konf. Zvysovanie akosti v zliverenstvie, Zylina, 1997, s. 87. 212. Cholewa M.: Arch. Techn. Masz. i Autom, 2004, s. 39.
151. Cholewa M, Gawronski J.: Krzepn. Met. i St., Katowice, 2000, v. 2, nr 44,s. 71. 213. Cholewa M.: Kompozyty (Composites), Wyd. Pol. Czest., Czestochowa, v. 11,2004, s. 444.
152. Longa W.: Krzepniecie odlewéw, Wyd. Slask, Katowice, 1985. 214. Cholewa M. 12 th Intern. Sci. Conf. AMME. Gliwice, 2003, s. 147.
153.  Pcrzyk M., Waszkiewicz S., Kaczorowski M., Jopkiewicz A.: Odlewnictwo,WNT, Warszawa, 2000. 215. Favier J.J.: Ann. Chim. Franc.,v.5 1980, s. 268.
154. GOmy Z., Sobczak J.: Kompozyty odlewane, red. J. Suchy, Comission 8.1. Cast Composites, CIATF, Opole, 1995, s. 216. Carlberg T., Fredriksson H.: Cryst. Growth, v 42, 1997, s. 526.
39. 217. Weiss K., Honsel Ch., Gundlach J.: Przeglad Odlewnictwa v.6, 1994, s. 12.
155.  Braszczynski J.,Zyska A.: Arch. Techn. Masz. i Autom., v.18 nr specj., Poznan, 1998, s. 98. 218. Cholewa M.: 8 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 1999, s. 75.
156. Dobrzanski L.A.: Metalowe materialy inzynierskie, WNT, Warszawa, 2004. 219. Cholewa M.: A. Metall. SI Koszyce, 2/99 nr 5s. 478.
157. Dobrzanski L.A., Wiodarczyk A., Adamiak M.: 12 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 2003, s. 297. 220. Cholewa M:, 14 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 2005, s. 35.
158. Dobrzanski L.A., Piec M.: 12 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 2003, s. 271. 221. Cholewa M: Arch. Odlewn, v.I, nr2/2,2001, s. 63.
159. Dobrzanski L.A., Krupinski M., Konieczny J.: 12 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 2003, s. 229. 222. Cholewa M., Gawronski J.: Kompozyty (Composites) v.3, nr 6, Wyd. Pol. Czest., 2003, s. 115.
160. Dobrzanski L.A., Kasprzak W., Sokotowski J.H.: 12 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 2003, s. 225. 223. Cholewa M.: A. Metall. SI. 2002, vol. 8, No. 2, s. 158
161. Cholewa M., Gawronski J., Ignaszak Z.: ICAM’ 97 Strasbourg, Francja, 1997J, s. 401. 224. Cholewa M.: A. Metall. SI 2002, vol. 8, No. 2, s. 225
162. Cholewa M., Gawronski J., Ignaszak Z.: 7 th Intern. Sci. Conf. AMME, Gliwice, 1998, s. 75. 225. Cholewa M.: Arch. Odlewn, vol. 2, nr4, 2002, s. 87.

163.  Braszczynski J., Cisowska M.: Krzepn. Met. i St., Katowice 1999, v.7, nr 40, s. 75.

164. Pietrowski S., Wihadysiak R., Pisarek B.: Krzepn. Met. i St., Katowice 1999, v. 1, nr 40 s. 49.

165. Dudyk M., Minkus K.: Krzepn. Met. i St., Katowice, v. 19, 1994 s. 111.

166. Dudyk M.: Krzepn. Met. i St, Katowice, v. 22, 1995 s. 154.

167. Majchrzak E., Mochnacki B., Suchy J.S.: Int. J. Cast Metals Res., 1999, nr 12, s. 241.

168. Majchrzak E., Mochnacki B., Suchy J.S.: 5 th Intern. Sci. Conf. AMME. Gliwice, 1996, s.  189.

169. Majchrzak E., Mochnacki B., Suchy J.S.: Il Cast Comp. Conf. CIATF, 1998, s. 29.

170. Majchrzak E., Mochnacki B., Suchy J.S.: 5 th World Conf. on the Comp. Modeli, of Free end Mov. Bound. Probl.
Moving Boundaries, Ljubljana, Slovenija, 1999, s. 37.

171.  Pawtowski S., Serkowski S.: Materiaty ogniotrwate w metalurgii, cz.l, skr. ucz., Nr 1892, Gliwice, 1995.

172.  program symulacyjny CasTech.

173. Cholewa M., Gawronski J.: Krzepn. Met. i St., Katowice,1998, s. 165.

174. Cholewa M.: R. i Met. Niez., 2005, s. 67.

175. Jura Z.: Krzepn. Met. i St,. v. 30, Katowice, 1997 s. 119.

176. Cholewa M.: Arch. Odlewn., v. 4, nr 14, 2004, s. 627.

177. Thevoz Ph., Desboilles, Rappaz M.: Metali. Trans. A., v. 20A, 1989, s. 311.

178.  Fra$ E., Kapturkiewicz W., Lopez H.F.: AFS transactions, 92-48, 1992, s. 583.

179. Kapturkiewicz: Model and numerical simulation of casting crystallization, Publ. of the Academy of Mining and
Metallurgy, v 109, s. 10.

180. Majchrzak E., Longa W.: 62 World Foundry Congress Metalcasting - Progressing into the 21st Century”,
Philadelphia, 1996, s. 25.

181. Ares A.E., Schvezov C.E.: Metali. And Mater. Trans.v. 31A, 2000, s. 1611.

182.  Rutter J., W.,Chalmers B.: Canadian Journal of Physics, 1953, s. 31.

183. Tiler W.A,, Jackson K., A., Rutter J., W.,Chalmers B.: Acta Mctall., 1953, 1, s. 428.

184. Kac A.,M.: Lit. Proizw., v. 7, Moskwa, 1980, s. 2.

185. MaD., Sam P.R.: Giesserei-Forschung, 1992, v. 44, nr2,s. 80.

136 137


http://www.inse.mtu.edu.aluminium-silicon

138

KINETYKA KRZEPNIECIA KOMPOZYTOW DYSPERSYJNYCH
Streszczenie

Przedmiotem pracy jest kinetyka ruchu ciepta w osnowie kompozytu w bliskim otoczeniu
czastek zbrojgcych. Badano zwigzek miedzy Kinetyka krzepniecia a termofizycznymi
wiasciwosciami komponentow oraz ksztattem i wielkoScig czastek zbrojenia. Zakres pracy
obejmowat niewielkie zawartosci zbrojenia na poziomie 1+10% udzialu objetoSciowego.
Osnowy przyjmowane w badaniach to technicznie czyste metale lub stopy eutektyczne
0 wysokim przewodnictwie cieplnym oraz stopy o niewielkim przewodnictwie cieplnym.
Przyjeto elementy zbrojace o skrajnych wartosciach przewodnictwa cieplnego, o ksztattach
foremnych figur i bryt do rzeczywistych ksztattdw typowych dla powszechnie stosowanych
materiatdw zbrojgcych. Metodyka badawcza polegata na wykazaniu zréznicowania postaci
geometrycznej czastek idealnych geometrycznie oraz rzeczywistych. Nastepnie wykazano
wpltyw cieplno-geometrycznych wiasciwosci na uzytkowe i technologiczne kompozytdw.
Poréwnano kinetyke ruchu ciepta w makromodelu doswiadczalnym i symulacyjnym.
Przeprowadzono symulacyjne badania analizujac skrajne i szczegélne zakresy badanych
wielkosci cieplnych i geometrycznych. W badaniach stosowano zakresy temperatury typowe
dla wytwarzania kompozytéw i malo odbiegajagce od stosowanych w odlewaniu metali
1stopéw. Koncepcja badan obejmowata trzy elementy:

1. Analize teoretyczng tworzenia kompozytu w stanie cieklym, wraz z analizg
skutecznosci proceséw zwilzania i zarodkowania oraz wptywu czastek na procesy
wytwarzania odlewéw kompozytowych.

2. Analize dosSwiadczalng zwigzku termofizycznych wilasciwosci komponentow
i morfologii strefy granicznej z technologicznymi iuzytkowymi wilasciwosciami
kompozytow.

3. Badania symulacyjne pol temperatur, pochodnych z temperatury po czasie i po
kierunku ruchu ciepta przy zréznicowanych warunkach poczatkowych i brzegowych.
Zastosowano programy symulacyjne oparte na metodzie elementéw brzegowych
i réznic skonczonych. Przeprowadzono symulacje ptaskie i przestrzenne modeli
elementarnych uktadéw zawierajacych pojedyncze czastki a takze uktadéw z wieloma
czastkami. Uwzgledniono wptyw faz strefy przejscia i niepetnego zwilzenia.

Postawiono nastepujgca teze:

Mozliwe jest sterowanie kinetyka ruchu ciepta poprzez dobor wielkosSci, ilosci i morfologii
elementéw zbrojgcych oraz termofizycznych wilasciwosci sktadnikow strukturalnych
kompozytu.

W wyniku przeprowadzonych badan opisano podobienstwa i réznice wystepujace w
kinetyce krzepniecia w zaleznosci od przyjetych czynnikéw wejsciowych. Pozytywnie
zweryfikowano przyjeta teze. Przedstawiono metodyke, ktéra ilosSciowo okresla stopien
dopasowania komponentéw pod katem optymalizacji kinetycznych czynnikow ksztattujgcych
strukture osnowy kompozytu. Wyznaczono kierunki dalszych badan.



SOLIDIFICATION KINETICS OF DISPERSIVE COMPOSITES

Abstract

Main object of this work is heat flow kinetics in composite metal matrix in close
neighborhood of reinforcing particles. Investigated was the relation between the solidification
kinetics and components thermo - physical properties, reinforcement size and geometry.
Domain of work enclosed reinforcement content in range of 1+10%. Metal matrix
investigated consisted of technically pure metals or eutectic alloys with high thermal
conductivity and alloys with low thermal conductivity. Selected reinforcing particles were
essentially solid particles, with high and low thermal conductivity and variable geometry from
spherical and regular to real particle shape. Studies methodology consisted of demonstrating
differences between the geometry of hypothetical and real particles. Next the influence of
thermo - geometrical properties on composite technological properties was shown. The heat
flow kinetics in experimental and simulation macro - model. Simulation was conducted for
extreme and particular ranges of investigated thermal and geometrical quantities. Temperature
ranges used were close to those used in composite manufacturing. Studies conception
consisted of the three elements:

1. Theoretical analysis enclosing composite creation from liquid state with efficiency
analysis of wetting and nucléation processes and particles influence on cast
composites manufacturing.

2. Experimental analysis of relations between components thermo - physical properties
and particle - matrix interface morphology and selected technological composite
properties.

3. Simulation analysis of temperature fields, its derivatives after time and heat flow
direction with different initial and boundary conditions. Simulation software based on
boundary element method and finite difference method was applied. Investigation
enclosed flat and three - dimensional regions studies with single and numerous
particles. Analyzed were the transition zone phase’s influence and incomplete wetting.

Following thesis was set:
Heat flow kinetics can be controlled by selection of reinforcing particles size, content and
morphology and components thermo - physical properties.

As results the similarity and differences occurring in solidification kinetics caused by
input variables selection were described. Work thesis was positively verified. Essential and
significant diversification of heat flow parameters was identified in domain of investigated
relations. Methodology was shown, which quantitive described components matching in
regard to kinetic factors influencing the matrix structure optimization. Further studies
directions were determined.
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