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PODZIĘKOWANIE

Realizacja badań własnych, będących podstawą przedstawionej monografii, była 

możliwa dzięki finansowaniu ich przez Komitet Badań Naukowych, głównie w ramach 

projektów 7 T08C 001 16 „ Wpływ fizykochem icznej modyfikacji powierzchni cząstek Al2O3 na 

strukturę powierzchni rozdziału, umocnienie i dekohezję kompozytu cząstki ceramiczne-stop 

A l” i 4 T08C 007 22 „ Metody inżynierii powierzchni w kształtowaniu struktury kompozytów  

z osnowa aluminiową ”, a także prac statutowych macierzystej Katedry Nauki o Materiałach 

Politechniki Śląskiej. W trakcie wykonywania badań korzystano również z  doświadczeń 

Pracowników i aparatury Instytutu Metalurgii i Inżynierii Materiałowej PAN  

im. Krupkowskiego w Krakowie oraz Wydziału Inżynierii Materiałowej Politechniki 

Warszawskiej.
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INDEKS U ŻYTYCH OZNACZEŃ

B E I -  obraz elektronów wstecznie rozproszonych (Backscatered Electron Image)

DSC  -  różnicowa kalorymetria skaningowa (Differential Scanning Callorimetry)

DTA -  termiczna analiza różnicowa (Differential Thermal Analyse)

EDP -  dyfraktogram elektronów (Electron Diffraction Pattern)

ED S  -  spektroskopia rentgenowska z dyspersją elektronów (Energy Disspersive 

X-ray Spectroscopy)

EPMA -  mikroanaliza rentgenowska (Electron Probe Microanalysis)

H RTEM  -  wysokorozdzielcza elektronowa mikroskopia transmisyjna (High-Resolution 

Transmission Electron Microscopy)

HVTEM  -  wysokonapięciowa mikroskopia transmisyjna (High-Voltage Transmission 

Electron Microscopy)

MMCs -  kompozyty z osnową metalową (Metal Matrix Composites)

P M -  metalurgia proszków (Powder Matallurgy)

PRMMCs -  kompozyty z osnową metalową umocnione cząstkami (Particles Reinforced 

Metal Matrix Composites)

PRAIMCs -  kompozyty z osnową aluminiową umocnione cząstkami (Particles Reinforced 

Aluminium Matrix Composites 

SAED  — dyfrakcja elektronów (Selected Area Electron Diffraction)

SEI -  obraz elektronów odbitych (Secondary Electron Image)

SE M  -  elektronowa mikroskopia skaningowa (Scanning Electron Microscopy)

TEM  -  elektronowa mikroskopia transmisyjna (Transmission Electron Microscopy)

WDS -  spektroskopia rentgenowska z dyspersją długości fali (Wavelength Dispersive 

Spectroscopy)

XRD -  dyfrakcja rentgenowska (X-Ray Diffraction)

XRP -  dyfraktogram rentgenowski (X-Ray Pattern)



1. WPROWADZENIE

Przedmiotem monografii jest struktura kompozytów z osnową aluminiową 

umacnianych cząstkami. Skoncentrowano się na charakterystyce struktury połączenia 

pomiędzy osnową i cząstką um acniającą które w kompozytach powstaje z dwóch różnych 

materiałów o różnych właściwościach. Połączenie takie określane jest najczęściej jako 

powierzchnia rozdziału (interface), rzadziej granica rozdziału lub strefa międzyfazowa 

(iinterphase region), i jest trójwymiarowe. W rozprawie używany będzie termin powierzchnia 

rozdziału, która zdefiniowana została jako „obszar kompozytu o zmienionym składzie 

chemicznym, zapewniający połączenie osnowy ze zbrojeniem, niezbędny do przenoszenia 

obciążeń między komponentami” [ 1, 2].

Zagadnienie kształtowania struktury powierzchni rozdziału w kompozytach jest istotne, 

gdyż właściwości połączenia pomiędzy komponentami stanow ią obok właściwości osnowy 

i zbrojenia, podstawowy czynnik determinujący właściwości kompozytu. Na przykład, 

w kompozycie umacnianym cząstkami przy 25% udziale objętościowym cząstek kulistych 

o średnicy 10 jam w lm 3 kompozytu powierzchnia rozdziału osnowa-cząstka zajmuje 

150 000 m~. Dlatego w monografii, stanowiącej podsumowanie dorobku autorki w zakresie 

badań strukturalnych i technologicznych kompozytów z osnową aluminiową umacnianych 

cząstkami, podjęto próbę syntetycznego przedstawienia zagadnień kształtowania struktury 

występującego w nich połączenia. Brak było bowiem znanych sekwencji zmian struktury 

połączenia osnowa-cząstka, występujących podczas wytwarzania tej grupy kompozytów 

różnymi metodami, jak i podczas ich eksploatacji. Dokonano zatem szczegółowej analizy 

problemu i przedstawiono własne schematy strukturalne.

Wiele z zagadnień dotyczących badań własnych poszczególnych typów kompozytów 

zaprezentowano w publikacjach krajowych i zagranicznych, które stanowią uzupełnienie 

prowadzonych rozważań i zostały podane w zestawieniu publikacji wyników prac własnych. 

Natomiast inne zagadnienia badawcze, wynikające również z własnych eksperymentów, 

zostały w pracy rozszerzone, usystematyzowane i przedstawione w odniesieniu do danych 

literaturowych. Dotyczą one w szczególności kompozytów z osnową aluminiową 

otrzymanych za pomocą różnych metod łączenia komponentów -  odlewania zawiesiny, 

prasowania w podwyższonej temperaturze, mechanicznego aglomerowania, a także 

z zastosowaniem różnych procesów przygotowania powierzchni zbrojenia, np. pokrywania 

warstwą niklu lub preparacji w związkach sodu i boru.

9



Materiały do badań wytworzono w Politechnice Śląskiej, w przeważającej większości 

w ramach prac własnych. Podstawowym kryterium doboru warunków wytwarzania materiału 

badawczego była możliwość analizy wpływu wybranych czynników na strukturę powierzchni 

rozdziału osnowa-cząstka. Uwzględniono m.in. wpływ metody łączenia komponentów, różne 

warianty modyfikacji powierzchni cząstek, wpływ temperatury w metodzie prasowania 

oraz wpływ długotrwałego wygrzewania izotermicznego kompozytu.

W przeprowadzonych badaniach zastosowano dostępne metody charakterystyki 

mikrostruktury. Były to głównie metody skaningowej mikroskopii elektronowej (SEM) oraz 

komplementarne metody transmisyjnej mikroskopii elektronowej (ТЕМ) na cienkich foliach.

Skoncentrowanie się na metodach SEM umożliwiło na różnych etapach procesu 

wytwarzania szybką charakterystykę cech budowy determinujących właściwości kompozytu: 

morfologii powierzchni komponentów, rozmieszczenia cząstek w osnowie, mikrostruktury 

osnowy i połączenia, charakteru przełomu, składu chemicznego w mikroobszarach itd. 

Badania SEM stosowano z powodzeniem w rozwiązywaniu zagadnień związanych 

z wytwarzaniem i oceną kompozytów aluminium-cząstki ceramiczne, aluminium-fazy 

międzymetaliczne, szczegółowo omówionych w monografii, jak  i kompozytów aluminium- 

włókna węglowe, magnez-cząstki ceramiczne, AI2O3-M0, АЬОз-Fe, kompozyty cierne 

z węglem szklistym [W -l -  W-61], Poprawność stosowanej metodyki i uzyskane wyniki 

dotyczące struktury kompozytów weryfikowano uczestnicząc w konferencjach 

specjalistycznych, m.in. Microscopy o f Composites organizowanych przez brytyjskie Royal 

Microscopical Society [W -ll, W -l8, W-39, W-44].

Podstawowym celem prezentowanej rozprawy jest przedstawienie występujących 

w kompozytach zależności mikrostruktury powierzchni rozdziału osnowa-cząstka od  

technologii wytwarzania kompozytu. Wyniki badań własnych dotyczących otrzymywania 

kompozytów wykazały bowiem, że warunki wytwarzania i eksploatacji kompozytów  

z osnową aluminiową zbrojonych cząstkami umożliwiają występowanie złożonych zjawisk 

fizycznych i chemicznych, których efektem je s t zróżnicowana mikrostruktura połączenia  

cząstek z  osnową. Natomiast próba usystematyzowania wyników badań własnych 

powierzchni rozdziału osnowa-cząstka pozwoliła stwierdzić, że zróżnicowanie mikrostruktury 

powierzchni rozdziału może występować nie tylko w połączeniach ałuminium-cząstka 

wytwarzanych różnymi metodami i przy zastosowaniu różnych warunków procesu, ale także 

w materiałach technicznych wytworzonych w ustalonych warunkach procesu wytwarzania.

W treści pracy wyróżniono pięć rozdziałów. W pierwszych dwóch przedstawiono 

informacje ogólne oraz syntezę danych dotyczących wpływu różnych technologii
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wytwarzania kompozytów z osnową aluminiową na mikrostrukturę. W ich opracowaniu 

oprócz studiów literaturowych, jak  i wyników wieloletnich własnych prac eksperymentalnych 

wykorzystano doświadczenia zdobyte w renomowanych ośrodkach zajmujących się tą 

tem atyką m.in. University o f  Michigan w Ann Arbor, Department o f Materials University 

o f Oxford, EMPA Swiss Federal Laboratories for Materials Testing and Research.

W  rozdziale 2. przedstawiono również przyjętą w literaturze klasyfikację połączeń 

osnowa-zbrojenie i wyodrębniono metody kształtowania ich mikrostruktury. W rozdziale 3. 

dokonano krytycznej analizy wybranych zaawansowanych metod badań połączeń osnowa- 

cząstka, a także omówiono procesy dekohezji połączenia metal-ceramika w układach 

modelowych oraz uzasadniono zastosowaną procedurę badawczą. Taki układ rozdziałów 2. 

i 3. przyjęto ze względu na brak w kraju opracowań porządkujących omawiane zagadnienia. 

Stanowią one również podstawę do przedstawionej w rozdziale 4. szczegółowej 

charakterystyki mikrostruktury połączeń w kompozytach i jej zmian w  wybranych 

materiałach pod wpływem różnych czynników.

W rozdziale 4. przedstawiono wyniki badań własnych mikrostruktury połączenia 

cząstka-osnowa powstałej w różnych warunkach procesu wytwarzania, w kompozytach 

z osnową aluminiową umacnianych cząstkami ceramicznymi i cząstkami aluminidku niklu 

powstałego in situ. Charakterystyka obejmuje wyniki obserwacji mikrostruktury metodami 

SEM i TEM oraz opracowane modele zmian mikrostruktury połączenia. Uzyskane wyniki 

porównano z danymi literaturowymi dotyczącymi eksperymentów na zbliżonym materiale 

badawczym. Rozdział ten składa się z pięciu części. Przedstawiono wpływ wygrzewania 

izotermicznego na mikrostrukturę konwencjonalnych odlewanych kompozytów z osnową ze 

stopu aluminium z magnezem i cząstkami SiC oraz cząstkami ALO3 modyfikowanymi 

związkami sodu. Omówiono wpływ temperatury prasowania oraz warstwy niklu nałożonej 

na cząstki ALO3 na mikrostrukturę połączenia w kompozycie aluminium-cząstki ALO3, 

otrzymanym w wyniku jednoosiowego prasowania w próżni. Przedstawiono zastosowania 

półproduktu w postaci proszku kompozytowego AI-AI2O3 do wytwarzania kompozytów 

odlewanych i prasowanych na gorąco -  scharakteryzowano mikrostrukturę połączenia 

osnowa-cząstka zarówno w proszku kompozytowym w stanie wyjściowym, 

jak  i w kompozytach. Zaprezentowano kompozyty otrzymane w procesie prasowania na 

gorąco mieszanin proszków oraz proszku kompozytowego zawierających aluminidki niklu 

powstałe in situ z proszku niklu. Podano wyniki badań wpływu warunków prasowania na 

mikrostrukturę cząstek oraz scharakteryzowano połączenie. Przedmiotem rozważań tego
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fragmentu rozprawy jest także odlewany kompozyt z osnową alum iniow ą zawierający 

aluminidki niklu powstałe in situ.

Rozważania podsumowujące uzyskane wyniki badań i poglądy własne dotyczące 

mikrostruktury powierzchni rozdziału badanej grupy materiałów oraz jej zależności od 

zastosowanej technologii zaprezentowano w rozdziale 5.

Publikacje własne, związane z tematyką monografii, wyodrębniono w załączonej 

bibliografii i oznaczono liczbą poprzedzoną literą W [ W -l -  W-61],

2. W PŁ Y W  T E C H N O L O G II W Y TW A R ZA N IA  K O M PO ZY TU  
NA  M IK R O ST R U K T U R Ę  PO Ł Ą C ZE N IA  
O SN O W A  A LU M IN IO W A -C ZĄ STK A

Kompozyty z osnową aluminiową umacnianą cząstkami (PRAlMCs -  Particles 

Reinforced Aluminium Martix Composites) można podzielić na dwie podstawowe grupy, 

przyjmując za kryterium sposób powstania fazy umacniającej. Grupa najwcześniej 

wytwarzana -  to materiały z cząstkami o ustalonych przed połączeniem z osnową składzie 

chemicznym i fazowym oraz morfologii, nazywana czasami dla podkreślenia zasady 

otrzymywania kompozytami ex situ albo in vivo. Druga grupa to kompozyty, których cząstki 

umacniające powstają jako produkt oddziaływania pomiędzy osnową a komponentem, 

będącym prekursorem zbrojenia -  nazywane kompozytami in situ. Dotychczas, zarówno 

w technice, jak i w problematyce publikowanych wyników prac badawczych, dominują 

PRAlMCs typu ex situ  [3-13]. Na rynku światowym potentatem i prekursorem w zakresie ich 

wytwarzania jest firma Duralcan. W Polsce przez dwie minione dekady również prowadzono 

prace dotyczące tych materiałów, co uzasadnia zarówno rodzima baza surowcowa, 

jak  i możliwości techniczne [14-25, W-l -  W-S, W -l7 -  W-58]. W prowadzonych aktualnie 

badaniach szczególnie intensywne zainteresowanie skupione jest na PRAlMCs typu in situ 

[26-30, W -45-W -56 \.

Do otrzymywania kompozytów PRAlMCs stosuje się różne techniki wytwarzania 

oraz modyfikacje składu chemicznego osnowy, jak  i stanu powierzchni cząstek 

umacniających, które mają wpływ na połączenie powstałe pomiędzy komponentami.

Podstawowa klasyfikacja metod wytwarzania kompozytów z osnową metalową 

uwzględniająca stan fizyczny komponentów opracowana przez Chawlę [5] wyróżnia:

- wytwarzanie z komponentów w stanie stałym,

- wytwarzanie z udziałem fazy ciekłej,

- wytwarzanie in situ.

W praktyce, procesy wytwarzania kompozytów są złożone, z udziałem różnych zjawisk 

fizycznych i chemicznych, i dlatego wszelkie przyjęte podziały są umowne. W rozprawie 

przyjęto stosowany najczęściej podział technologii otrzymywania kompozytów z osnową 

alum iniow ą wyodrębniający dwie podstawowe grupy: odlewniczą i metalurgii proszków [7].
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2.1. Metody odlewnicze

Metody odlewnicze, ze względów ekonomicznych, uznawane są za najbardziej 

uzasadnione do otrzymywania kompozytów konstrukcyjnych z osnowa metalową. Dają 

możliwość produkcji masowej wyrobów o zadanych, złożonych kształtach. Głównym 

zadaniem w metodach odlewniczych jest wytworzenie zawiesiny fazy umacniającej w stopie 

osnowy, który następnie krystalizuje w przestrzeni między cząstkami. Otrzymuje się 

materiały o różnym udziale objętościowym i rozmieszczeniu komponentów. Ze względu na 

obecność fazy umacniającej następują również zmiany mikrostruktury osnowy, dotyczące 

mikrosegregacji, makrosegregacji i rozmiarów ziaren [31,32, W-41.W-42],

Podstawowym zadaniem procesu jest otrzymanie bezpośredniego połączenia fazy 

ceramicznej z ciekłym stopem. Ze względu na słabą zwilżalność większości materiałów 

ceramicznych ciekłymi metalami bezpośredni kontakt jest wymuszany przez zmianę 

zwilżalności zarówno przez modyfikację chem iczną jak  i zastosowanie siły zewnętrznej 

(podwyższonego ciśnienia).

W  pracach własnych nad kształtowaniem mikrostruktury stosowano metodę 

wytwarzania kompozytów z zawiesin cząstek w ciekłym stopie osnowy, odlewanych 

konwencjonalnie. W  przypadku kompozytów ex situ do osnowy ze stopu aluminium 

wprowadzano cząstki SiC i AI2O3 [W-17 -  W-21\ oraz proszek kompozytowy (Al-AliCh^p 

[ W-36 -  W42], natomiast w kompozytach in situ cząstki prekursora nowej fazy -  proszek 

niklu [W-54] oraz ilmenit [W-58].

Analiza warunków wytwarzania kompozytów metodami odlewniczymi występujących 

zarówno podczas eksperymentów własnych, jak  i danych literaturowych wykazała, że 

w rozważaniach dotyczących możliwości kształtowania struktury kompozytu należy 

uwzględnić:

- oddziaływanie chemiczne pomiędzy ciekłym metalem i fazą umacniającą w funkcji 

temperatury i czasu;

- zwilżalność fazy umacniającej ciekłym metalem;

- wpływ dodatków stopowych wprowadzonych do osnowy na chemiczne i fizyczne 

oddziaływanie pomiędzy komponentami;

- wpływ modyfikacji powierzchni cząstek fazy umacniającej na oddziaływanie pomiędzy 

komponentami;

- tarcie pomiędzy komponentami i oddziaływanie erozyjne osnowy na fazę um acniającą
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- oddziaływanie gazów w całej objętości odlewów, w tym na granicy osnowa-faza 

umacniająca;

- segregację fazy umacniającej wynikającą z różnicy gęstości komponentów oraz warunków 

odprowadzenia ciepła;

- tworzenie skupisk fazy zbrojącej (klasterów);

- pękanie cząstek fazy umacniającej pod wpływem zwiększonego ciśnienia,

- skurcz osnowy;

- różnicę wartości współczynników cieplnej rozszerzalności komponentów;

- zarodkowanie heterogeniczne stopu osnowy związane z obecnością cząstek;

- zmianę składu chemicznego stopu osnowy spowodowaną rozpuszczaniem się fazy 

umacniającej i przejściem pierwiastków do roztworu, a także tworzeniem się nowych faz;

- procesy rozpuszczania i wydzielania w stanie stałym zarówno w osnowie, jak i na granicy 

rozdziału.

2.2. Metody metalurgii proszków PM

Metody metalurgii proszków są alternatywnymi do odlewniczych metodami 

wytwarzania kompozytów z osnową aluminiową umacnianych cząstkami. Wyodrębnia się 

[7,12,33-38] dwa rodzaje procesów ich wytwarzania -  podstawowy i uzupełniające. Na 

proces podstawowy składają się: mieszanie proszków komponentów, prasowanie na zimno, 

kapsułowanie i/lub odgazowanie oraz łączenie na gorąco z udziałem fazy ciekłej lub bez. 

Procesy uzupełniające stosuje się celem usunięcia porowatości pozostałej po procesie 

podstawowym lub/i dla nadania wyrobom końcowego kształtu. Zalicza się do nich: 

wyciskanie i ciągnienie, walcowanie i prasowanie, kucie oraz izostatyczne prasowanie na 

gorąco.

Metodami metalurgii proszków otrzymywane są również kompozytowe półprodukty 

tzw. proszki kompozytowe — zgodnie z norm ą ISO 3252 są to „proszki, w których każda 

cząstka składa się z co najmniej dwóch różnych materiałów, z których każdy musi mieć 

rozmiar (zwykle > 0,5 ^m) zachowujący indywidualne właściwości makroskopowe” [39]. 

W tej grupie mieszczą się kompozytowe proszki aluminium z cząstkami ceramicznymi, 

metalami i fazami międzymetalicznymi. Jedną z metod wytwarzania tych proszków jest 

proces syntezy mechanicznej, podczas której następuje mechaniczne łączenie oraz 

oddziaływanie chemiczne [29, 30, 39-43].
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W badaniach własnych do otrzymywania kompozytów z osnową aluminiową metodami 

P M  zastosowano jednoosiowe, zwykle dwustopniowe, prasowanie na gorąco w próżni oraz 

trzy rodzaje wsadu: mieszaniny proszku osnowy z cząstkami ceramicznymi [ W-23 -  W-20], 

mieszaniny proszku osnowy z cząstkami faz będących prekursorem cząstek faz 

międzymetalicznych [W-45 -  W-53, W-55 -  W-57] oraz proszek kompozytowy [W-39, W-43]. 

W yniki tych badań potwierdzone studiami literaturowymi wykazały, że mikrostruktura 

kompozytów z osnową aluminiową wytwarzanych metodami PM, w tym połączenia osnowa- 

cząstka umacniająca, zależy od:

- odkształcenia plastycznego osnowy i sprężystego fazy umacniającej, zwykle kruchej;

- tarcia na granicy osnowa-cząstki umacniające;

- tarcia pomiędzy ziarnami proszku aluminium;

- dyfuzji w stanie stałym na granicy ziaren proszek aluminium - proszek fazy umacniającej 

oraz pomiędzy ziarnami proszku osnowy;

- dyfuzji i reakcji chemicznych pomiędzy ciekłym aluminium i cząstkami fazy umacniającej 

w stanie stałym;

- występowania warstwy tlenkowej na ziarnach proszku aluminium.

Wymienione zjawiska często prowadzą w kompozytach wytworzonych metodami P M

do:

- niejednorodności rozmieszczenia cząstek fazy umacniającej i tworzenia przez nią 

skupisk lub pasm;

- pękania cząstek fazy umacniającej;

- powstania defektów makroskopowych i mikroskopowych;

- powstania produktów oddziaływania fizykochemicznego na granicy rozdziału.

Mikrostruktura kompozytu oraz połączenia osnowa-cząstka zależy od technik 

wytwarzania, jak  i składu osnowy oraz stanu powierzchni cząstek fazy umacniającej, które 

m ogą być poddane modyfikacji.

2.3. Modyfikacja przez zmianę składu chemicznego osnowy

W prowadzenie do aluminium krzemu i/lub magnezu jest najbardziej

rozpowszechnionym rozwiązaniem [4,18-20]. Pierwiastki te poprawiają zwilżalność osnową 

cząstek SiC oraz A I 2O 3. Jest to szczególnie istotne w procesach łączenia z udziałem fazy 

ciekłej. W badaniach własnych modyfikację składu chemicznego osnowy stosowano
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w przypadku metod odlewniczych. Osnowy aluminiowej wzbogaconej w magnez używano 

w materiałach z cząstkami SiC oraz AI2O3 oraz z proszkiem kompozytowym Al-Al203 [W-17 

-  W-22]. Stop aluminium z krzemem wykorzystano natomiast w kompozytach zbrojonych 

włóknami węglowymi [W-l -  W-5], Takie wzbogacenie osnowy pierwiastkami stopowymi 

związane jest ze zmianami oddziaływania pomiędzy komponentami, przede wszystkim 

w czasie procesu wytwarzania.

Zwilżanie ceramiki SiC czystym Al do temperatury mniejszej od ok. 730°C jest słabe. 

Stwierdzono, że dopiero w temperaturze powyżej 900°C, w próżni tworzy się gazowy A120  

eliminujący warstwę tlenkową z powierzchni ciekłego aluminium. Umożliwia to bezpośredni 

kontakt Al-SiC i zmniejsza kąt zwilżania 0  [64]. Wprowadzenie do aluminium krzemu lub 

magnezu pozwala prowadzić proces w niższej temperaturze, ponieważ zmniejsza wartość kąta 

zwilżania 0 . Jest to szczególnie istotne, gdyż efektem oddziaływania pomiędzy SiC i ciekłym 

Al jest kruchy i higroskopijny węglik A I 4 C 3 , tworzący się zgodnie z reakcją:

3SiC(s) + 4Al(c) -> A14C3(s) + 3Si(s) ( 1 )

Cechą charakterystyczną tego węglika jest wzrost w uprzywilejowanym kierunku 

krystalograficznym i w konsekwencji jego obecność na granicy rozdziału w postaci igieł lub 

płytek [45]. W pracy [46] wykazano, że zawartość krzemu w osnowie aluminiowej większa 

od 12.3% wag. nie tylko poprawia zwilżalność, ale również ogranicza tworzenie się A I 4 C 3 .

Zwilżanie ceramiki A120 3 przez czyste aluminium w temperaturze poniżej 800°C jest 

również słabe. W temperaturze powyżej 900°C w próżni tworzy się gazowy AI2O usuwający

warstwę tlenku z powierzchni ciekłego aluminium i kąt zwilżania 0  jest mniejszy od 90°.

Dodatek Mg zmniejsza kąt zwilżania 0  w zakresie temperatury 700-1100°C. Magnez reaguje 

z tlenem z powierzchni rozdziału i tworzy MgO oraz M gAhO^ zgodnie z reakcjami :

AI2O3 + 3Mg ->  3MgO + 2Al (2)

AI2O3 + MgO -> MgAl20 4 (3)

Warstwa spinelu MgAl20 4 tworzy się podczas zwilżania tlenku po upływie czasu 

inkubacji, a jej grubość zwiększa się wraz ze wzrostem koncentracji magnezu w stopie. 

W przypadku zastosowania umocnienia cząstkami SiC i modyfikacji składu osnowy 

magnezem produktem oddziaływania może być również faza Mg2Si [47].

Lit wprowadzany do aluminium w ilości 2-3%wag. podobnie jak  magnez poprawia 

zwilżalność ALO3 stopem aluminium [5]. Powoduje oddziaływanie na granicy rozdziału 

zgodnie z reakcjami:

3Li + 2A120 3 3L i02 +4Al (4)
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Li20  + AI2O3 -»  2LiA102 (5)

Dane literaturowe [47] wskazują także na możliwość zastosowania miedzi jako dodatku 

stopowego do aluminium, co prowadzi do tworzenia się spinelu CuA120 4 w wyniku 

oddziaływania z cząstkami AI2O3.

Wprowadzony do osnowy pierwiastek stopowy może pełnić również inna rolę -  

umożliwić wytworzenie in situ warstwy na komponencie umacniającym, np. dodatek tytanu 

tworzy z materiałami węglowymi węglik TiC [6], zwiększając jednocześnie stabilność 

mikrostruktury w podwyższonej temperaturze.

W prowadzenie dodatków stopowych do aluminium oprócz zmian mikrostruktury 

powierzchni rozdziału, wynikającej z poprawy zwilżalności i/lub zwiększenia stabilności, 

zmian właściwości samej osnowy w porównaniu z czystym aluminium (możliwość 

występowania procesów rozpuszczania i wydzielania w stanie stałym), powoduje zmiany 

właściwości technologicznych samego kompozytu -  lejności i zdolności do odkształcania 

plastycznego.

2.4. Modyfikacja fizykochemiczna powierzchni cząstek umacniających

Z m iana stanu powierzchni cząstek umacniających przed połączeniem z osnową może 

polegać na usunięciu z ich powierzchni niekorzystnych pozostałości z procesu wytwarzania 

i/lub rozwinięciu powierzchni (trawienie chemiczne). Zagadnienia te analizowane są na 

wczesnym etapie projektowania procesu wytwarzania i dlatego nie są przedmiotem 

szczegółowych rozważań w monografii. Modyfikacja stosowana w  procesach 

technologicznych polega natomiast na wytworzeniu cienkiej warstwy zapewniającej lepsze 

zwilżanie materiałem osnowy i/lub zwiększającej wytrzymałość i stabilność strukturalną 

połączenia.

W badaniach własnych stosowano następujące metody modyfikacji powierzchni fazy 

umacniającej: preparację cząstek A 12 0 3, SiC i proszku kompozytowego ( A l - A l 2 0 3)cp 

związkami sodu oraz boru [W-17 -  W-22, W-36\ oraz pokrywanie cząstek A 12 0 3 i SiC 

w arstwą niklu [W-25 -  W-30]. Ponadto, prowadzono prace doświadczalne nad zastosowaniem 

powłok TiC oraz TiN na włóknach węglowych [W-l -  W-5].

Pokrycie powierzchni fazy umacniającej powłoką o odmiennych właściwościach 

fizykochemicznych jest problemem zdecydowanie trudniejszym od modyfikacji składu 

chemicznego osnowy zarówno ze względów teoretycznych, jak  i technicznych.
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Podstawowym zagadnieniem jest dobór powłoki pod względem jej składu fazowego 

i morfologii oraz dobór skutecznej metody jej wytworzenia.

Stosowanie do preparacji cząstek ceramicznych (SiC i A 12C>3) wodnego roztworu NaOH 

[18,48] powoduje wytworzenie na ich powierzchni produktów reakcji, zgodnie 

z równaniami:

2SiC +  4NaOH + 7 H20  ->  Na20  • 2S i0 2 + 2N aH C03 + 8H2 (6)

A120 3 + 2NaOH -»  2NaA102 + H20  (7)

Po usunięciu wody z powierzchni tak preparowanych cząstek, w wyniku wygrzewania 

w temperaturze 400°C, ich zwilżanie jest ułatwione [48]. W przypadku cząstek SiC 

modyfikowanych związkami sodu możliwa jest dalsza reakcja z warstwą tlenkową 

pokrywającą aluminium:

Na20  • 2S i02 + A120 3 -»  Na20  • A120 3 • 2SiOz (8)

Znane są przykłady używania w kompozytach z osnową aluminiową trwałych powłok 

ceramicznych TiC, TiN , BN, T i0 2, MgO, A120 3 i S i0 2 [47,49, W-4]. Na uwagę, ze względu 

na swoją skuteczność, zasługuje pokrywanie cząstek SiC powłoką S i0 2 poprzez utlenianie 

[20,49,50]. Dzięki temu na granicy rozdziału cząstek ze stopem aluminium z magnezem 

zamiast niekorzystnego A I 4 C 3  tworzy się spinel MgAl204 :

2A1 + Mg + 2S i02 ->• MgAl20 4 + 2Si (9)

Zwilżanie cząstek ceramicznych osnową umożliwia również ich pokrycie 

mikrowarstwą metalu. Dane literaturowe podają przykłady używania warstw miedzi, niklu, 

kobaltu, strontu wytwarzanych metodami elektrochemiczną chemiczną oraz sol-gel [47, 51- 

55]. Podczas ich kontaktu z osnową rozpuszczają się oraz tworzą nowe fazy. Tym samym 

warstwa metalu może ulegać degradacji w sensie geometrycznym, jak  i transformacji 

strukturalnej. O intensywności tych procesów decydować będą warunki technologiczne. 

W pracy szczególną uwagę poświęcono funkcji powłoki metalu -  niklu w kształtowaniu 

struktury połączenia (rozdz. 4.2) ze względu na brak w literaturze kompleksowego opisu tego 

zagadnienia.

Studia literaturowe i przyjęte założenia potwierdzone badaniami eksperymentalnymi 

dotyczącymi wprowadzenia warstw metalu na granicy cząstka-osnowa dowiodły, 

że rozwiązanie to ma ograniczyć niekorzystne reakcje chemiczne lub/i poprawić zwilżalność, 

ale przede wszystkim umożliwić korzystne mechaniczne zachowanie połączenia, co nie jest 

jednoznaczne z całkowitym wyeliminowaniem obecności produktów oddziaływania.
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2.5. Zwilżalność a właściwości powierzchni rozdziału

W wielu pracach możliwość wytworzenia połączenia ceramika - metal oceniana jest na 

podstawie analizy zwilżania w układzie płytka ceramiczna - kropla metalu (rys. 1) [4 ,5, 

11,44,56-61].

Rys. 1. Schem at określania zwilżalności metodą leżącej kropli ciekłego metalu na podkładce 
ceramicznej

Fig. 1. Wettability determination pattern by the method of liquid metal droplet on ceramic substrate

Zależność pomiędzy kątem zwilżania 0  i napięciem powierzchniowym opisuje 

równanie:

o/v cos 0 +  <Tsi — asv ( 10)

gdzie: o?v -  napięcie powierzchniowe ciecz-gaz, as/ -  napięcie powierzchniowe ciało stałe-

ciecz, Osv -  napięcie powierzchniowe ciało stałe-gaz.

Charakterystyka połączenia ceramiczna cząstka-osnowa metaliczna na podstawie badań 

układu płytka-kropla metalu może być jednak tylko elementem pomocniczym, gdyż 

zwilżalność jest miarą możliwości uzyskania bezpośredniego kontaktu pomiędzy cieczą 

a ciałem stałym, ale nie jest gwarancją powstania silnego połączenia. Dobre zwilżanie 

umożliwia utworzenie połączenia uznawanego za jednorodne, które w zależności od pary 

komponentów zmienia się — od słabego Van der Waalesa do mocnego kowalencyjnego [9].

Równanie (10) dotyczy układu idealnego, tzn. powierzchni jednorodnych chemicznie i 

topograficznie. Powierzchnia często jest chropowata, zawiera ostre bruzdy i dla tej samej pary 

metal-ceramika może występować tylko częściowe zwilżanie. Podobnie wpływają defekty w 

cienkiej warstwie nałożonej na ceramikę celem polepszenia zwilżalności. Wpływ 

mikrostruktury komponentu umacniającego na jego zwilżalność i tym samym strukturę 

połączenia potwierdziły prace własne, dotyczące otrzymywania kompozytów 

z osnową aluminiową umacnianych włóknami węglowymi \ W-1 -  W-5],
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Kształtowanie powierzchni rozdziału w kompozytach z osnową aluminiową 

umacnianych fazami powstałymi in situ, w przeciwieństwie do omówionych kompozytów 

typu ex situ, nie zostało dotychczas wystarczająco scharakteryzowane w dostępnej literaturze. 

Założenia technologiczne procesów wytwarzania tych materiałów przedstawione m.in. 

w pracach [15,26] w skazują że powstające połączenie powinno być zdecydowanie mniej 

zdefektowane od występujących w kompozytach konwencjonalnych. Natomiast jego 

mikrostrukturę będą determinowały warunki prowadzonego procesu technologicznego: rodzaj 

prekursora fazy umacniającej i osnowy oraz temperatura, ciśnienie i czas oddziaływania 

pomiędzy prekursorem fazy umacniającej a osnową. Doświadczenia dotyczące tego 

zagadnienia częściowo omówiono w pracach [W-43, W-48 -  W-5 7], a w niniejszej zostaną 

rozwinięte w rozdziałach 4.4 i 4.5.

2.6. Klasyfikacja połączeń osnowa-cząstka

Mnogość czynników wpływających na kształtowanie mikrostruktury powierzchni 

rozdziału doprowadziła do konieczności opracowania jej klasyfikacji. Badania naukowe 

dotyczące kompozytów rozpoczęto najwcześniej i w szerokim zakresie w Stanach 

Zjednoczonych. Stanowiły podstawę pracy M etcalfe’a [1], która jest ciągle odniesieniem 

rozważań dotyczących tej tematyki badawczej, niezależnie od postępu w nowych 

technologiach i metodach badań. Metcalfe wprowadził podział ze względu na rodzaj 

oddziaływania pomiędzy komponentami na trzy klasy:

Klasa I -  zbrojenie i osnowa nie reagują chemicznie ze sobą i nie rozpuszczają się wzajemnie; 

Klasa II -  zbrojenie i osnowa nie reagują chemicznie ze sobą  ale rozpuszczają się wzajemnie; 

Klasa III -  zbrojenie i osnowa reagują chemicznie ze sobą i na powierzchni rozdziału 

powstaje produkt lub kilka produktów tej reakcji.

Inna, zaproponowana również przez M etcalfe’a [1], klasyfikacja połączeń pomiędzy 

komponentami w kompozytach zawiera sześć typów:

-  mechaniczne -  powstaje wyniku oddziaływania mechanicznego, np. podczas zagęszczania 

osnowy jako efekt tarcia i klinowania;

-  przez zwilżanie i rozpuszczanie;

-  reaktywne;

-  w wyniku reakcji wymiany -  jest odmianą połączenia reaktywnego z występowaniem 

kilku reakcji;
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-  tlenkowe, wyodrębnione dla połączeń tlenek-metal, gdzie powstaje cienka warstwa 

spinelu;

-  mieszane, wyodrębnione dla materiałów, w których charakter oddziaływania pomiędzy 

komponentami może ulegać zmianie w zależności od temperatury.

Monografie dotyczące kompozytów z osnową metalową opracowane później [5] 

zawierają najczęściej klasyfikację uproszczoną, wyróżniająca tylko dwa podstawowe typy 

połączenia  :

- mechaniczne -  powstałe w wyniku klinowania (keying) zbrojenia w osnowie i jego 

zaciskania (gripping) przez osnowę. Wytrzymałość tego połączenia rośnie ze wzrostem 

mikrochropowatości powierzchni zbrojenia;

- chemiczne -  wytworzone dzięki gradientowi potencjału chemicznego i odpowiednio 

dobranym warunkom kinetycznym, umożliwiającym dyfuzję i/lub reakcje chemiczne; 

w efekcie powstaje warstwa lub warstwy o właściwościach innych od komponentów. 

Obecność tych warstw umożliwia powstanie silnego połączenia, ale zbyt duża ich grubość 

może wpływać niekorzystnie na właściwości połączenia i tym samym kompozytu.

3. M IK R O S T R U K T U R A  I W Ł A Ś C IW O Ś C I P O Ł Ą C Z E N IA  

O S N O W A -C Z Ą S T K A

Właściwości technicznych materiałów kompozytowych odbiegają od wynikających 

z reguły mieszania. Za efekt ten głównie odpowiedzialne są struktura i właściwości 

powierzchni rozdziału. Kompozyty konstrukcyjne charakteryzują przede wszystkim 

właściwości mechaniczne. Jednak metodyka bezpośredniej oceny właściwości 

mechanicznych połączenia osnowa-zbrojenie została opracowana tylko dla kompozytów 

warstwowych i umacnianych włóknami [4,7]. Ze względu na rodzaj próbek wyróżnia się dwie 

podstawowe grupy prób -  dla płaskich układów komponentów i układów pojedyncze włókno 

otoczone osnową. Pierwszy rodzaj próbek stosuje się m.in. w próbach czteropunktowego 

zginania, drugi wariant używany jest m.in. w próbach wciskania włókna oraz wyciągania 

włókna.

W przypadku kompozytów umacnianych cząstkami brak je s t próby umożliwiającej 

bezpośrednią ilościową ocenę właściwości połączenia. Wynika to z przestrzennych cech 

materiału umacnianego cząstkami, charakteryzującego się zróżnicowanym rozmieszczeniem 

kształtem i rozmiarem cząstek o średniej średnicy zwykle mniejszej od średnicy używanych 

obecnie włókien. W  nielicznych publikacjach zastosowano nową metodę oceny właściwości 

połączenia, polegającą na pomiarze nanotwardości strefy połączenia [62]. Przydatność tej 

metody jest jednak jeszcze słabo rozpoznana i wymaga dalszych badań.

Zakres charakteryzowania struktury powierzchni rozdziału w kompozytach rozszerza 

się wraz z rozwojem możliwości badawczych. W początkowym okresie badań tych 

materiałów za wystarczającą metodę charakteryzującą połączenia pomiędzy komponentami 

uznawano mikroskopię świetlną. Często jednak ograniczenia tej metody uniemożliwiały 

interpretację występujących różnic właściwości materiału. Obecnie mikroskopia świetlna 

może być stosowana na wstępnym etapie badań wpływu warunków procesu technologicznego 

na mikrostrukturę połączenia. Pozwala ujawnić wady w postaci porów oraz obecność stref 

produktów oddziaływania wynikających z intensywnych procesów fizykochemicznych na 

granicy rozdziału. Obserwowane pod mikroskopem świetlnym na granicy rozdziału pory oraz 

kruche warstwy o rozmiarach rzędu kilku mikrometrów, występujące w postaci otoczek 

wokół cząstek, są miejscem inicjacji dekohezji. Dlatego ich obecność wskazuje na 

konieczność zasadniczych zmian warunków procesu technologicznego już na wstępnym 

etapie jego projektowania.
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Różnice w właściwościach zaawansowanych materiałów kompozytowych występują 

przy zmianach mikrostruktury powierzchni rozdziału obserwowanych głównie przy dużych 

powiększeniach. Dlatego od kilku lat standardem stały się badania kompozytów metodami 

mikroskopii elektronowej [62-70].

W pracach własnych stosowano badania metodami skaningowej mikroskopii 

elektronowej (Scanning Electron Microscopy SEM), prowadzono obserwacje za pomocą 

sygnału elektronów wtórnych (Secondary Electron Image SEI), sygnału elektronów wstecznie 

rozproszonych (Backscattered Electron Image BEI) oraz wykonano analizy składu 

chemicznego w mikroobszarach, rozkłady liniowe i powierzchniowe rentgenowskiego 

promieniowania charakterystycznego pierwiastków [W -l -  W-61]. Jako komplementarne 

stosowano badania metodami transmisyjnej mikroskopii elektronowej (Transmission Electron 

Microscopy TEM) na cienkich foliach — obserwacje w polu jasnym , analizy składu 

chemicznego w mikroobszarach, rozkłady liniowe i powierzchniowe promieniowania 

charakterystycznego pierwiastków, identyfikację fazową m etodą dyfrakcji elektronów [W-28, 

W-43, W-49, W-52]. Doświadczenia własne, jak  i dane literaturowe dotyczące stosowania 

metody dyfrakcji rentgenowskiej {X-Ray Diffraction XRD) do opisu składu fazowego 

kompozytów [ W-54, W-56, W-57], wskazują, że nie jest to metoda przydatna do analizy 

zmian struktury na granicy rozdziału. Wynika to przede wszystkim z jej niewystarczającej 

czułości.

Rozwój mikroskopii elektronowej umożliwił w zakresie badań kompozytów 

charakterystykę:

- mikrostruktury płaskiego przekroju połączenia m etodą skaningowej mikroskopii 

elektronowej (SEM) za pom ocą sygnału elektronów odbitych (SEI), sygnału elektronów 

wstecznie rozproszonych (BEI) oraz analizę składu chemicznego w mikroobszarze 

metodą spektroskopii promieniowania X z dyspersją energii (Energy Dispersive 

Spectroscopy EDS) i spektroskopii promieniowania X z dyspersją długości fali 

(Wavelength Dispersive Spectroscopy WDS);

- przełomu kompozytu, w tym charakterystykę osnowy, strefy połączenia i cząstek

zbrojących, także metodą in situ  (SEI);

- połączenia pomiędzy komponentami metodą TEM za pomocą technik pola ciemnego

i pola jasnego, w tym ujawnienie charakterystycznej struktury dyslokacyjnej, oraz analizę 

składu chemicznego (EDS i WDS) i składu fazowego metodą dyfrakcji elektronów 

w mikroobszarach (Selected Area Electron Diffraction SAED);
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- połączenia pomiędzy komponentami na poziomie atomowym metodami wysokorozdzielczej 

mikroskopii transmisyjnej (High Resolution Transmission Electron Microscopy HRTEM) 

i wysokonapięciowej mikroskopii transmisyjnej (High Voltage Transmission Electron 

Microscopy HVTEM), które umożliwiają charakterystykę struktury krystalicznej.

Wobec tak dużych możliwości badawczych w zakresie opisu budowy połączenia 

osnowa-cząstka i jednoczesnym braku możliwości bezpośredniego określenia właściwości 

tego połączenia powstaje problem: ja k i poziom uszczegółowienia badań strukturalnych 

zapewnia poprawną ocenę wpływu mikrostruktury połączenia na właściwości kompozytu? 

Rozwiązanie tego problemu ma również duże znaczenie w przypadku analizy wpływu zmian 

parametrów procesu wytwarzania kompozytu na mikrostrukturę powierzchni rozdziału. 

W literaturze brak jest bowiem jednoznacznych procedur -  albo charakteryzuje się 

właściwości kompozytu z powołaniem na proces technologiczny bez analizy mikrostruktury 

połączenia, albo charakteryzuje się szczegółowo mikrostrukturę na preparatach 

wymagających żmudnego przygotowania, ale bez analizy jej wpływu na właściwości.

W pracach zarówno przeglądowych, jak i szczegółowych do oceny wpływu 

powierzchni rozdziału na właściwości kompozytów z osnową aluminiową umacnianych 

cząstkami stosuje się najczęściej metody jakościowe. Charakteryzuje się strukturę połączenia, 

wyznacza właściwości kompozytu, a następnie poszukuje cech charakterystycznych 

mikrostruktury wpływających na zmiany właściwości.

Możliwości badań strukturalnych i aktualny zakres zastosowania metalografii 

ilościowej skłaniają jednak do poszukiwania ilościowych zależności struktura —> właściwości 

kompozytu. Badania własne dotyczące tych zagadnień, opisane m.in. w pracach [W-8, W-40 -  

W-42, W-47, W-56], oraz studia literaturowe [31, 32, 37, 38, 71] wykazały, że dobre wyniki 

zastosowania metod metalografii ilościowej uzyskuje się dla: ilościowego opisu udziału 

komponentów, charakterystyki cząstek umacniających i ich rozmieszczenia, oraz 

charakterystyki wielkości ziaren osnowy. Natomiast sformułowanie prostych, jednoznacznych 

ilościowych zależności pomiędzy parametrami stereologicznymi mikrostruktury powierzchni 

rozdziału w kompozycie zawierającym cząstki a jego  właściwościami, przy obecnych 

możliwościach badawczych nie je s t możliwe. Podstawową przyczyną jest konieczność 

uzyskania pełnego obrazu i szczegółowego rozpoznania mikrostruktury połączenia wraz z jej 

statystyczną oceną.

Nie ma uniwersalnej zasady doboru metodyki badań struktury połączenia osnowa- 

cząstki. Musi być jednak spełniony podstawowy warunek -  „aby zinterpretować elementy 

obrazu, potrzebna jest nam wiedza na temat zobrazowanego przedmiotu” [72]. Badania
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mikroskopowe powierzchni rozdziału prowadzone są na dwóch typach preparatów: 

przekrojach płaskich i przełomach. Przekroje płaskie umożliwiają opis rozmieszczenia faz 

i ich identyfikację, określenie składu chemicznego i rozkładu pierwiastków. Na podstawie 

takich wyników możemy wnioskować o oddziaływaniu na granicy osnowa-cząstka podczas 

tworzenia połączenia, jak  i w trakcie eksploatacji materiału. Natomiast obserwacje 

przełomów, oprócz informacji o rozmieszczeniu komponentów w kompozycie, wskazują na 

rolę poszczególnych komponentów oraz połączenia pomiędzy nimi w dekohezji kompozytu. 

Istnieje zatem możliwość wnioskowania na podstawie obserwacji przełomów, powstałych 

w takich samych warunkach, o zmianie właściwości tego samego układu osnowa-cząstka pod 

wpływem zmiennych warunków oddziaływania fizykochemicznego pomiędzy komponentami 

podczas wytwarzania kompozytu. Zagadnienie to zostanie szerzej przedstawione 

w rozdziałach 4.2 i 4.4.

W grupie konstrukcyjnych kompozytów aluminiowych, będącej przedmiotem 

rozważań, występuje plastyczna osnowa i kruche cząstki. Można więc oczekiwać, 

że powierzchnia rozdziału ulegać będzie dekohezji, zgodnie z mechanizmem plastycznym lub 

kruchym. Analizę tego zagadnienia powinny ułatwić wyniki badań SEM modelowych 

połączeń metal-ceramika przedstawione w literaturze, gdzie próbę uogólnienia dekohezji 

podjęto dla dwóch typów połączeń -  płaskiego połączenia metal-ceramika oraz połączenia 

osnowa metaliczna-cząstka ceramiczna.

Połączenia modelowe płaskich par metal-ceramika, najbardziej dogodne metodycznie, 

zastosowali Evans i Dalglaish, którzy w pracy [73] wykazali wpływ na właściwości 

powierzchni rozdziału takich czynników, jak: odporność na pękanie, częstość wad 

strukturalnych oraz zróżnicowanie właściwości sprężystych, plastycznych i cieplnych 

składników. Na podstawie przytoczonych wyników prac własnych oraz prac innych autorów 

wyodrębnili oni podstawowe mechanizmy, które mogą występować podczas rozwoju 

pęknięcia na płaskiej granicy rozdziału metal-ceramika (rys. 2). Rozwój pęknięcia może 

nastąpić poprzez odkształcenie, wywołujące wzrost pustek w metalu bezpośrednio 

przylegającym do ceramiki lub poprzez utratę połączenia wzdłuż powierzchni rozdziału, 

czemu może towarzyszyć obecność strefy odkształcenia plastycznego w metalu. Obecność 

w połączeniu metal-ceramika warstwy powstałej z dodatkowych faz wprowadza dodatkowy 

mechanizm dekohezji -  koalescencję mikropęknięć utworzonych w warstwie pośredniej. 

Zarówno w przypadku bezpośredniego połączenia metal-ceramika, jak i połączenia 

zawierającego dodatkową warstwę technologiczną lub warstwę produktów reakcji wyróżnia 

się dwa podstawowe mechanizmy pękania: plastyczny i kruchy.
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Rys. 2. Schemat mechanizmów dekohezji występujących na powierzchni rozdziału metal-ceramika 
przedstawiony przez Evanasa i Dalglaisha [73]

Fig. 2. Metal -  ceramics interface decohesion patterns by Evans and Dalglaish [73]

Plastyczny mechanizm dekohezji powierzchni rozdziału został zaobserwowany 

w cytowanej pracy [73] w połączeniach A120 3/A1 oraz Al20 3/Cu, gdzie zarodkowanie, wzrost 

i koalescencja pustek występowały w wyniku plastycznego płynięcia metalu w strefie 

przylegającej do ceramiki. Mechanizm ten charakteryzują cechy typowe dla pękania 

plastycznego polikryształów, jednak występują w nim pewne ograniczenia związane 

z grubością warstwy metalu pomiędzy dwoma elementami ceramicznymi i gęstością miejsc 

zarodkowania pustek. W przypadku gdy warstwa metalu pomiędzy dwoma elementami 

ceramicznymi jest zbyt cienka, powstają w nim naprężenia hydrostatyczne uniemożliwiające 

poślizg i tym samym odkształcenie plastyczne. W kompozytach umacnianych cząstkami taki 

lokalny brak odkształcenia plastycznego osnowy występuje tylko w skupiskach cząstek 

wcześniej rozdzielonych metalem.

Stwierdzono, że uprzywilejowanymi miejscami zarodkowania pustek w metalu są 

potrójne granice ziaren ceramiki na granicy rozdziału metal-ceramika i świadczy to 

o wpływie rozmiarów ziarna na energię pękania. Eksperymentalnym potwierdzeniem tej
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zależności dla układu AI2O3/AI jest większa praca pękania w materiale zawierającym tlenek 

glinu o średnicy ziaren D<2pm  w porównaniu z materiałem zawierającym tlenek glinu 

o średnicy £ » 1 0  pm.

Połączenia ceramika-metal, w których obserwuje się kruchy mechanizm dekohezji 

(rys. 2), zaobserwowano w układach Al20 3/Au, ALO^/Pt, Al20 3/Nb, S i0 2/Cu. Ich cechą 

charakterystyczną jest brak produktów reakcji na granicy rozdziału -  zachodzi jedynie 

niewielkie rozpuszczanie ceramiki w metalu i/lub metalu w ceramice. Na przełomie tych 

materiałów występuje wyraźne oddzielenie części ceramicznej od metalicznej, tzn. brak 

cząstek metalu w ceramice i odwrotnie. Ogólnie stwierdzono w tym przypadku, że energia 

pękania jest znacznie większa od pracy adhezji i mniejsza w porównaniu z energią 

charakterystyczną dla pękania plastycznego.

Zarówno plastyczny mechanizm dekohezji, ja k  i mechanizm kruchy mogą wystąpić 

w połączeniach ceramika-metal, w których obecna je s t dodatkowa rozdzielająca cienka 

warstwa -  wytworzona wcześniej na powierzchni ceramiki lub metalu, albo powstała jako 

produkt wzajemnego oddziaływania pomiędzy metalem i ceramiką (rys. 2). Pękanie 

plastyczne przebiega na granicy strefa produktów reakcji-metal i towarzyszy mu 

rozprzestrzenianie się pustek spowodowane odkształceniem plastycznym metalu, a pękanie 

kruche, gdy przebiega na granicy strefy produktów reakcji i ceramiki.

Obecność na granicy rozdziału warstwy amorficznej, która pozostaje głównie na 

ceramicznej powierzchni przełomu, świadczy o dominującym przebiegu pękania na granicy 

metal-warstwa i możliwości wystąpienia przełomu plastycznego. Podobnie w przypadku 

obecności cienkiej warstwy tlenkowej w połączeniu ceramika-metal pękanie przebiega po 

granicy tlenek-metal i następuje pękanie plastyczne. Możliwe jest także pękanie powierzchni 

rozdziału polegające na tworzeniu i koalescencji mikropęknięć w warstwie -  występuje 

wówczas pękanie kruche (rys. 2). Koalescencja mikropęknięć może być stłumiona, gdy strefa 

produktów reakcji jest bardzo cienka lub występują ściskające naprężenia resztkowe.

Dekohezja połączenia osnowa metalowa-cząstki ceramiczne jest bardziej złożona 

w porównaniu z dekohezją połączeń warstwowych. Cząstki ceramiczne są  elementami 

trójwymiarowymi o rozwiniętej powierzchni i często ostrych krawędziach, a także mają 

zróżnicowaną orientację. Dlatego stan naprężeń występujący na granicy rozdziału metal- 

ceramika utrudnia rozważania ilościowe dotyczące przebiegu procesu dekohezji. Pęknięcie 

w tych materiałach rozprzestrzenia się głównie przez wcześniej powstałe w osnowie i łączące 

się ze sobą pustki. Schematy Clyne’a [7] oraz Browna i Embury’ego [74] ilustrujące 

tworzenie przełomu w kompozycie przedstawiono na rysunkach 3 i 4.
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Rys. 3. Schemat Clyne’a przedstawiający tworzenie się w kompozycie z osnową metalową szczelin 

pod wpływem naprężenia rozciągającego [7]
Fig. 3. Tension stress gap formation pattern in the metal matrix composites by Clyne [7]

Rys. 4. Schemat Browna i Embury’ego ilustrujący tworzenie się szczeliny poprzedzone całkowitą 
utratą połączenia osnowy z cząstką [74]

Fig. 4. Matrix -  particie decohesion pattern followed by the gap formation by Brown and Embury [74]

Prace eksperymentalne, w tym badania własne [W-20, W-23, W-24, W-46\ wykazały, że 

pękanie w kompozycie może przebiegać nie tylko w osnowie i po granicach rozdziału, ale 

również może być połączone z dekohezją samych cząstek. Tong i Ravichandran [75] na 

podstawie badań przełomów PRMMCs wyróżnili trzy rodzaje zachowania się cząstek 

sferycznych podczas pękania kompozytu (rys. 5):

- fragmentację cząstek na drobniejsze elementy w wyniku tworzenia się w nich pustek 

wielokierunkowych,

- oddzielanie się cząstek od osnowy bez ich degradacji,

- pękanie cząstek poprzez tworzenie się pojedynczej pustki.
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Rys. 5. Model Tonga i Ravichandrana ilustrujący zachowanie się cząstek sferycznych podczas 
dekohezji kompozytu P R M M C s: a) fragmentacja cząstek w całej objętości, b) oddzielanie się 
cząstek od osnowy, c) pękanie cząstek w wyniku utworzenia pojedynczej pustki [75]

Fig. 5. Spherical particles behavior during the P R M M C s  decohesion by Tong and Ravichandran 
[75]: a) particles shatter in the entire volume, b) particles -  matrix separation, c) single crack 
formation followed by a particle fracture

Hull [76] przedstawił schemat strukturalny tworzenia się pustek w połączeniu metal- 

cząstka, rozróżniając trzy warianty: na granicy cząstka-osnowa, w cząstce oraz na granicy 

rozdziału cząstka-osnowa połączone z poślizgiem (rys. 6). Natomiast zaproponowany również 

przez Hulla [76] schemat przekroju poprzecznego przełomu powstałego w wyniku połączenia 

pustek utworzonych wokół cząstek przedstawia rysunek 7.

c)

Rys. 6. Schem at Hulla ilustrujący zarodkowanie pustek w P R M M C s: a) na granicy osnowa-cząstka, 
b) w cząstce, c) na granicy osnowa-cząstka związane z odkształceniem plastycznym przez 
poślizg lub poślizgiem granic ziaren [76]

Fig. 6. Nucleation of voids in the P R M M C s  by Hull [76]: a) at the matrix -  particle boundary, b) inside 
the particle, c) at the matrix -  particle boundary but associated with the plastic deformation slip 
or grain boundaries slip
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Rys. 7. Schem at przekroju poprzecznego przełomu powstałego w wyniku połączenia pustek utworzo
nych wokół cząstek [76]

Fig. 7. The pattern of the fracture cross -  section formed by consolidation of circum-particle voids [76]

Obliczenia [7], jak  i dane eksperymentalne [77] wskazują, że występują różnice w 

charakterze przełomu PRMMCs w zależności od rozmiaru cząstek. W materiałach z cząstkami 

o rozmiarach rzędu kilku mikrometrów przełom przebiega głównie po granicach rozdziału, a 

rzadko przez cząstki. Pękanie cząstek może być natomiast dominujące, np. w kompozycie 

Al-SiC zawierającym cząstki większe od 20|im [77]. W  pracach [78,79] dla kompozytów z 

osnową Ti określono wartość graniczną średnicy cząstek SiC na 10|im. Przy większych 

rozmiarach cząstek podczas dekohezji kompozytu dominuje ich pękanie.

W pracy [7] analizowano rolę powierzchni rozdziału w dekohezji kompozytu. Do tej 

oceny wykorzystano mikroskopię elektronową w tym obserwacje odkształcenia in situ. 

Stwierdzono, że pustki tworzą się zwykle w bezpośrednim sąsiedztwie cząstek. Sprzyja temu 

umocnienie tego mikroobszaru i wysoki poziom trójosiowych naprężeń. Jednak nadal brak 

jest ilościowych zależności charakteryzujących ten proces i tym samym możliwości 

prognozowania na tej podstawie właściwości kompozytu.

Określono natomiast czynniki sprzyjające powstawaniu pustek na granicy cząstka- 

osnowa podczas dekohezji kompozytu, do których zaliczono:

- duży rozmiar cząstek umacniających;

- dużą wartość granicy plastyczności osnowy;

- dużą wartość zadanego odkształcenia plastycznego;

- kontakt cząstek z podwójnymi i potrójnymi granicami ziaren osnowy;

- tworzenie przez cząstki skupisk, tzw. klasterów;

- małą pracę adhezji na granicy cząstka-osnowa;

- względnie dużą powierzchnię cząstki prostopadłą do kierunku obciążenia;

- m ałą średnią średnicę ziarna osnowy;

- duże wydłużenie cząstki, zgodnie z układem naprężeń.
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Opracowane modele energetyczne i uwzględniające stan naprężeń, opisujące 

powstawanie pustek podczas rozciągania [7] m ają wiele ograniczeń i dotyczą cząstek 

sferycznych. Nie uwzględniają także wpływu udziału objętościowego cząstek w kompozycie. 

Dlatego w analizie procesów dekohezji materiałów PRAIMCs modele te m ają tylko charakter 

poglądowy.

Wnioski wynikające z przedstawionej analizy literaturowej, dotyczącej pękania 

i tworzenia przełomów w kompozytach z osnową metalową umacnianych cząstkami, są 

zbieżne z charakterystyką podaną przez W yrzykowskiego i współautorów [80] dla tworzyw 

metalicznych. W  materiałach tych koncentracja naprężeń zwiększa się ze wzrostem wartości 

ilorazu modułu sprężystości cząstek (np. węglików, azotków, siarczków) i osnowy, 

a utworzenie pustki jest łatwiejsze, gdy rozmiary cząstek są większe. Ponadto, zarodkowanie 

pustki zachodzi po osiągnięciu przez cząstkę rozmiaru krytycznego.
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4. P O Ł Ą C Z E N IE  O S N O W A  A L U M IN IO W A -C Z Ą S T K A  
W  W Y B R A N Y C H  K O M P O Z Y T A C H

Charakterystykę struktury powierzchni rozdziału wykonano na podstawie wyników 

badań własnych dotyczących weryfikacji możliwości kształtowania struktury połączenia 

cząstka-osnowa w wybranych kompozytach. Były to kompozyty z osnową aluminiową typu 

ex situ umacniane cząstkami A120 3 i SiC, oraz typu in situ  umacniane aluminidkami, 

otrzymane m etodą odlewniczą lub metodami metalurgii proszków. Kompozyty odlewane 

wytworzono z zawiesin -  zastosowano urządzenie technologiczne zapewniające tworzenie 

zawiesiny w atmosferze argonu, przy użyciu mieszadła o regulowanej prędkości i nachyleniu, 

szczegółowo opisane w pracy Śleziony [18]. Zawiesiny następnie odlewano grawitacyjnie do 

form grafitowych lub metalowych. Do wytworzenia kompozytów metodami metalurgii 

proszków użyto prasy Degussa. Komponentami były materiały komercyjne, a w niektórych 

wariantach procesu odlewania i prasowania zastosowano proszek kompozytowy otrzymany 

zgodnie z procedurą Formanka [29].

Występowanie zmian mikrostruktury na granicy rozdziału metal-cząstka było 

podstawowym kryterium wyboru materiałów do badań. Opisywane kompozyty 

wyszczególniono w tabelach 1 i 2, gdzie podano ich oznaczenia, użyte do ich wytworzenia 

komponenty oraz podstawowe parametry zastosowanej technologii. Wobec braku norm na 

oznaczanie tego typu materiałów kompozyty oznaczono zgodnie z konwencją: technologia —> 

osnowa -> fa za  umacniająca, (np. LAlMg4-(Al20 3)p -  kompozyt odlewany z osnową ze stopu 

AlMg4 umocniony cząstkami A120 3), przyjmując następujące oznaczenia:

• L -  kompozyt odlewany,

• S  -  kompozyt prasowany na gorąco, liczba przy tych literach oznacza wariant procesu

w tabeli 2 ;

• p -  jako indeks oznacza cząstkę (particie);

• cp -  jako indeks oznacza proszek kompozytowy (compositepowder);

• Ni -  jako indeks oznacza warstwę niklu na cząstce ceramicznej.

W oznaczeniach kompozytów zawierających cząstki faz międzymetalicznych z układu 

równowagi fazowej Al-Ni powstałe in situ, dla uproszczenia podano składniki wyjściowe 

(Al i Ni). Wynika to z możliwości tworzenia z tego samego składu wyjściowego, 

w zależności od warunków procesu, różnego składu fazowego materiału. W praktyce 

powstaje głównie aluminidek Al3Ni.
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Podstawowe narzędzie badawcze zastosowane w badaniach mikrostruktury 

kompozytów stanowił elektronowy mikroskop skaningowy z zimną katodą (FE SEM) Hitachi 

S-4200, wyposażony w energetyczny spektrometr rentgenowskiego promieniowania 

charakterystycznego (EDS) z systemem Noran 3500. Preparaty stanowiły zgłady 

metalograficzne, proszki (umieszczone na przewodzących podkładkach) oraz przełomy 

otrzymane w wyniku zginania. Niektóre preparaty napylano próżniowo złotem, a zgłady 

materiałów zawierających fazy hydrofilowe przygotowywano w środowiskach nie 

zawierających wody (nafta, alkohol). Obserwacje prowadzono głównie techniką elektronów 

odbitych (SEI). Niektóre badane mikroobszary (np. rys. 8,14,16,18) zarejestrowano przy 

dwóch różnych powiększeniach -  prawa część rysunku jest powiększeniem obszaru 

ograniczonego ram ką w części lewej. Na niektórych rysunkach w celu podkreślenia istotnych 

szczegółów wprowadzono dodatkowo strzałki.

Badania mikostruktury prowadzono również przy użyciu transmisyjnego mikroskopu 

elektronowego firmy Philiphs CM-20 wyposażonego w energetyczny spektrometr 

rentgenowskiego promieniowania charakterystycznego EDAX Phoenix system. Preparaty 

stanowiły cienkie folie. Jako metodę uzupełniającą badania zastosowano rentgenowską 

analizę fazową przy użyciu dyfraktometru JDX-7S oraz różnicową analizę termiczną 

termoanalizatorem firmy SETARAM GDTD16.
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Tabela 1. Materiały do badań otrzymane metodą odlewniczą -  charakterystyka technologii
wytwarzania i ich oznaczenia
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Tabela 2. M ateriały otrzymane m etodą metalurgii proszków -  charakterystyka technologii
wytwarzania i ich oznaczenia
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4.1. Połączenie aluminium-cząstka ceramiczna w kompozycie odlewanym

W tej części pracy scharakteryzowane zostaną zmiany struktury powierzchni rozdziału 

w odlewanych kompozytach typu Al-(SiC)p i Al-(Al203)p pod wpływem podwyższonej 

temperatury. Niektóre zagadnienia dotyczące tej problematyki opisane zostały wcześniej 

w pracach własnych [W-l 7 -  W-22].

4.1.1. Charakterystyka połączenia po odlaniu i walcowaniu

Do wytworzenia kompozytów umacnianych cząstkami ceramicznymi SiC i AI2O3 

najczęściej stosowane są cząstki otrzymywane metodą mielenia mechanicznego, które 

niezależnie od granulacji charakteryzuje nieregularny kształt i zdefektowana powierzchnia 

(rys. 8 i 9). Taka budowa cząstek ma wpływ na tworzące się połączenie ceramika-metal bez 

względu na zastosowaną technikę łączenia. W przypadku metody z ciekłą osnową rozwinięta 

powierzchnia cząstek ceramicznych dodatkowo utrudnia zwilżanie, które samoistnie nie 

zachodzi nawet dla układu modelowego: płaska pastylka ceramiczna-kropla ciekłego metalu.

W materiale własnym -  kompozytach LAlM gl-(SiC)p i LAIM gl-( AhOóp  po odlaniu 

i walcowaniu (tab. 1 ) nie stwierdza się na obrazach BEI obecności strefy o innym kontraście 

na powierzchni rozdziału, świadczącej o oddziaływaniu chemicznym (rys. 10). Natomiast na 

przełomach (rys. 11-13) uzyskanych w wyniku zginania obserwuje się:

- pękanie ciągliwe w osnowie;

- pękanie transkrystaliczne części cząstek;

- cząstki częściowo odsłonięte i miejscowo pokryte odkształconą plastycznie osnową.

Struktura i przełom kompozytu świadczą o uzyskaniu dobrego połączenia pomiędzy 

komponentami. Potwierdziły to właściwości tych kompozytów scharakteryzowane w pracy 

[18]. Obserwuje się zróżnicowanie mechanizmu dekohezji w zależności od wielkości cząstek 

analogiczne do przedstawionego w pracach [7,77], w których pękanie cząstek dominuje przy 

granulacji powyżej 10-2Qwm, a przy mniejszej przebiega na granicy cząstka-osnowa.

Cechą charakterystyczną badanych połączeń metal-ceramika jest możliwość ich 

wzajemnego oddziaływania w podwyższonej temperaturze. Pomiędzy cząstkami SiC i Al 

może wystąpić reakcja ( 1) prowadząca do wytworzenia hydrofitowego węglika aluminium 

AI4C3 [5,6,66]. Podobnie pomiędzy cząstkami AI2O3 i magnezem zawartym w stopie osnowy 

aluminiowej mogą wystąpić reakcje (2) i (3) prowadzące do wytworzenia spinelu Al2M g04 

[5]. W kompozytach wytwarzanych na skalę techniczną produkty oddziaływania, AI4C3
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i Al2M g 0 4 na granicach rozdziału ujawniono wyłącznie metodami TEM i HREM  [66-70]. 

Przedstawiona w tych pracach mikrostruktura połączeń ceramika-osnowa zawierających 

produkty oddziaływania pomiędzy komponentami była zróżnicowana w zależności od 

powstałego produktu -  tzn. węglik A I 4 C 3  występował w postaci igieł wyrastających z cząstek 

SiC, a strefa zawierająca ALMgC^ była fazą umiejscowioną równolegle do powierzchni 

cząstek AI2O2.

Rys. 8. Proszek S iC  w stanie dostawy: a) i b) cząstki charakteryzuje nieregularny kształt i rozwinięta 
powierzchnia; S E M

Fig. 8. S E M  micrograph of the as-supplied S iC  powder: a) and b) particles of irregular shapes with 
developed surface

Rys. 9. Proszek Al20 3 w stanie dostawy: a) cząstki charakteryzuje nieregularny kształt i rozwinięta 
powierzchnia, b) lokalnie występują regularne uskoki; S E M  

Fig. 9. S E M  micrograph of the as-supplied Al20 3 powder: a) particles of irregular shapes with 
developed surface, b) local regular faults are visible

38

Rys. 10. Mikrostruktura kompozytów po odlaniu i walcowaniu: a) LA IM g1-(S iC )p i b) LA IM g1-(AI203)p;
nie obserwuje się strefy produktów oddziaływania pomiędzy komponentami; S E M  

Fig. 10. S E M  micrograph of the composites microstructure after casting and rolling: a) LA IM g1-(S iC )p 
and b) LA IM g 1-(AI2C>3)p; interaction zone between components is invisible

Rys. 11. Przełom kompozytu LA IM g1-(S iC )p : a) osnowa (1) odkształcona plastycznie, przełom
przechodzi przez cząstki (2) lub po granicy z pozostawieniem odkrytej cząstki (3),
b) pomiędzy osnow ą (1) odkształconą plastycznie i cząstką (2) obecne pustki; S E M  

Fig. 11. S E M  micrograph of the LA IM g1-(S iC )p composite fracture: a) plastic deformation of the
matrix (1), trans-particle (2) or matrix-particle boundary fracture (3), b) voids are visible 
between the plastically deformed matrix (1 ) and the particle (2)
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Rys. 12 . Przełom kompozytu LA IMg1-(A I20 3)P: a) i b) osnowa (1 ) odkształcona plastycznie, przełom 
przechodzi przez cząstki (2) lub po granicy cząstka-osnowa z zachowaniem miejscowo na 
powierzchni cząstek odkształconej plastycznie osnowy (3 ); S E M  

Fig. 12. S E M  micrograph of the LA IMg1-(A I20 3)p composite fracture: a) and b) plastically deformed 
matrix (1), trans-particle (2) or matrix-particle boundary fracture (3). Fragments of the 
plastically deformed matrix are visible at the particle surface

Rys. 13. Przełom kompozytu LA IMg1-(A I20 3)p: a) i b) widoczne oznaczone strzałkami mikropęknięcia 
pomiędzy cząstką i odkształconą plastycznie osnow ą oraz w cząstkach; S E M  

Fig. 13. S E M  micrograph of the LA IMg1-(A I20 3)p composite fracture: a) and b) micro-cracks inside 
particles or between plastically deformed matrix and the particle indicated by arrows
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4.1.2. Charakterystyka połączenia po długotrwałym wygrzewaniu

Określenie warunków stabilności połączenia pomiędzy komponentami w podwyższonej 

temperaturze i mechanizmu jej utraty stanowi podstawę do sprecyzowania możliwości 

poddania kompozytu dalszym zabiegom technologicznym, np. przeróbka plastyczna i 

obróbka cieplna, a także ustalenia maksymalnej temperatury eksploatacji kompozytu.

Zmiany mikrostruktury, które występują w kompozycie w podwyższonej temperaturze, 

przedstawione zostaną na podstawie eksperymentu polegającego na długotrwałym (do 1500h) 

wygrzewaniu materiałów LAlM gl-(SiC)p oraz LA lM gl-( AhOsjp w temperaturze 400°C oraz 

580°C. Degradacja mikrostruktury powierzchni rozdziału w tych materiałach obserwowana 

była metodą SEM na zgładach i przełomach (rys. 14-22), bez konieczności zastosowania 

wysokorozdzielczych technik mikroskopowych. Ustalono, że zmiany mikrostruktury zależą 

od temperatury i czasu wygrzewania. Charakter tych zmian zależy od rodzaju cząstek 

umacniających. Cechą wspólną jest powstawanie na granicy cząstka-osnowa strefy 

zawierającej produkty reakcji zarówno w kompozycie AlM gl-SiC, jak i AlMgl-AKOs. 

W  zaawansowanym stadium wzrostu tej strefy (np. po lOOOh wygrzewania w temp. 580°C) 

obserwowano znaczące zmniejszenie rozmiarów cząstek SiC i A I 2 O 3  oraz zmianę kształtu 

cząstek, szczególnie wyraźną w przypadku SiC (rys. 16b).

Strefa produktów reakcji pomiędzy komponentami w kompozycie LAlMgl-(SiC)p 

występuje zarówno po wygrzewaniu w temperaturze 400°C, jak i 580°C. Cechy 

morfologiczne tej strefy i ich zmiany wraz z czasem wygrzewania są podobne. W wyższej 

temperaturze -  580°C wzrost strefy jest bardziej intensywny w porównaniu z występującym 

w temperaturze 400°C. Ponadto, występuje efekt „puchnięcia” strefy produktów 

oddziaływania pomiędzy komponentami (rys. 16) podczas kontaktu z wodą i wydzielanie 

gazu o charakterystycznym zapachu. Wskazuje to na obecność w materiale hydrofitowego 

węglika A I 4 C 3 , reagującego z wodą zgodnie z równaniem:

AI4C3 + 12H20  ->• 4Al(OH)3 +3CH, (11)

Zwiększenie czasu wygrzewania kompozytu powoduje zróżnicowanie mikrostruktury 

strefy oddziaływania pomiędzy cząstkami SiC i osnową ze stopu AlM gl. Na podstawie badań 

SEM-EDS wyróżniono trzy podstawowe stadia zmian mikrostruktury połączenia stop Al- 

cząstka SiC:

1. Początkowe -  na granicy rozdziału występują mikroobszary o igłowej/płytkowej budowie, 

które wyrastają z cząstek SiC w kierunku osnowy Al (rys. 14a). Zidentyfikowano w nich Al 

oraz C metodą EDS, co wskazuje na obecność A I 4 C 3 . Fazę o analogicznej budowie w
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pracach [6,68,70] metodą dyfrakcji elektronów zidentyfikowano jako AI4C3. Na granicy 

rozdziału nie stwierdzono obecności kryształów krzemu. Taki typ mikrostruktury uzasadnia 

bardzo prawdopodobna w tym stadium oddziaływania pomiędzy komponentami reakcja glinu 

z nadmiarowym węglem występującym w technicznym węgliku krzemu.

2. Pośrednie -  na granicy rozdziału występują: igły/płytki rosnące pod różnymi kątami 

w kierunku osnowy, w których zidentyfikowano Al oraz C i przyjęto, że jest to A I 4 C 3 ; 

mikroobszary aluminium wzbogaconego w Si oraz mikroobszary stopu osnowy (rys. 14b, 

15). Rozwój strefy oddziaływania cząstka-osnowa w tym stadium jest zróżnicowany. 

Obserwowane są miejscowe ubytki w cząstkach węglika krzemu, co wskazuje na reakcję tego 

węglika z glinem, a w innych miejscach mikrostruktura jest podobna do występującej 

w stadium początkowym.

3. Zaawansowane -  strefa oddziaływania ma grubość zróżnicowaną rzędu kilkunastu 

mikrometrów (rys. 16). Zawiera te same fazy, które występują w stadium pośrednim 

(igły/płytki A I 4 C 3  krzyżujące się ze so b ą  osnowę z mikroobszarami zawierającymi Si) 

oraz fragmenty SiC oddzielone od cząstki macierzystej. Rozmiar cząstek SiC uległ 

zmniejszeniu, a ostre krawędzie zaokrągleniu.

Nieregularny wzrost strefy produktów, w każdym stadium dyfuzyjnego oddziaływania 

cząstka SiC-stop Al, wynika z mechanizmu wzrostu kryształów A I 4 C 3 , który ma charakter 

dyfuzyjny i następuje spiralnie w uprzywilejowanym kierunku krystalograficznym [0001], 

co opisano w pracach [45,69].
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Rys. 14. Mikrostruktura powierzchni rozdziału w kompozycie LA IM g1-(SiC)p po wygrzewaniu 
w temperaturze 400°C w czasie: a) 16h, strefa oddziaływania wokół cząstek nieregularna, 
b) 48h, widoczne fragmenty cząstki S iC  (1) oddzielone przez produkty reakcji (2) od 
cząstki macierzystej (3), zgłady przygotowane w nafcie; S E M  

Fig. 14. S E M  micrograph of the LA IM g1 -(S iC )p composite interface microstructure after heating 
at 400°C: a) 16h, irregular interaction zone around particles, b) 48h, visible fragments of S iC  
particle (1) separated by the reaction products (2) from the mother particle (3), polished in 
kerosene
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Rys. 15. Mikrostruktura strefy produktów oddziaływania stop A IM g l - S iC  powstałej po 48h
wygrzewania w temperaturze 400°C w kompozycie LA IM g1-(S iC )p): a) pomiędzy osnow ą (1) 
i cząstką S iC  (3) widoczny oddzielony fragment S iC  (2) o zaokrąglonych krawędziach oraz 
AI4C 3 (4) produkt reakcji, b) w bezpośrednim sąsiedztwie z osnow ą (1) strefa zawierająca 
AI4C 3 (4); zgład przygotowany w nafcie; S E M  

Fig. 15. S E M  micrograph of the S iC  - A IM g l alloy products interaction zone microstructure after 48h
heating at 400°C in the LA IM g1-(S iC )p composite: a) separated S iC  fragment with rounded 
edges (2) is visible between the matrix (1) and the S iC  particle (3) as well a s the AI4C 3 plate, 
b) the zone containing AI4C 3 (4) closest to the matrix (1); polished in kerosene
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Rys. 16. Mikrostruktura kompozytu LA IM g1 -(S iC )p po wygrzewaniu w temperaturze 580°C w czasie:
a) 72h, wokół cząstek S iC  obecna strefa produktów oddziaływania pomiędzy komponentami 
zdegradowana pod wpływem reakcji z wodą; b) 288h efekt podobny do (a), dodatkowo 
widoczna degradacja cząstki S iC , zgłady przygotowane w wodzie; S E M  

Fig. 16. S E M  micrograph of the LA IM g1 -(S iC )p composite microstructure after heating at 580°C:
a) 72h, the degraded by the reaction with water products interaction zone visible around S iC  
particles; b) 288h, similar effect, additionally the S iC  particle degradation is observed, 
polished in water

Rys. 17. Przełom kompozytu LA IM g1 -(S iC )p po wygrzewaniu w temperaturze 400°C, 5h widoczna 
warstwa produktów oddziaływania oznaczona strzałkami: a) na granicy rozdziału,
b) na odkrytej powierzchni cząstki S iC ; S E M  

Fig. 17. S E M  micrograph of the LA IM g1 -(S iC )p composite fracture after heating at 400°C by 5h;
products interaction layer indicated by arrows: a) at the interface, b) at the exposed surface 
of the S iC  particle
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Rys. 18. Przełom kompozytu LA IM g1-(S iC )p po wygrzewaniu w temperaturze 400°C : a) w czasie 24h,
b) w czasie 48h; na granicy cząstka-osnowa obecna warstwa produktów reakcji, na granicach 
cząstka-warstwa oraz warstwa-osnowa widoczne mikropęknięcia oznaczone strzałkami; S E M  

Fig. 18. S E M  micrograph of the LA IM g1-(S iC )p composite fracture after heating at 400°C: a) 24h,
b) 48h; the products reaction layer is visible at the matrix-particle boundary, micro-cracks 
at both particle-layer and matrix-layer boundaries indicated by arrows

Podczas dekohezji kompozytu LAlMgl-(SiC)p poddanego wcześniej długotrwałemu 

wygrzewaniu następuje pękanie transkrystaliczne cząstek (rys. 17a) oraz pękanie połączenia 

cząstka-osnowa w dwóch wariantach, tj. po granicach strefa produktów oddziaływania- 

cząstka(rys. 17a, 18a) i strefa produktów oddziaływania-osnowa (rys. 17b, 18b).

W kompozycie LA lM gl-(Ah 0 3 )p, w przeciwieństwie do LAlM gl-(SiC)p, 

po wygrzewaniu w temperaturze 400°C metodami SEM na zgładach nie identyfikuje się 

strefy produktów oddziaływania pomiędzy komponentami, a na przełomie (rys. 19) na 

cząstkach występuje strefa odkształconej plastycznie osnowy. Wyraźne efekty oddziaływania 

pomiędzy osnową a cząstkami widoczne są w materiale wygrzewanym w temperaturze 

580°C, a grubość strefy produktów oddziaływania rośnie wraz z czasem, co świadczy 

o dyfuzyjnym charakterze jej wzrostu (rys. 20).

Strefę oddziaływania pomiędzy cząstkami A I 2 O 3  i stopem A lM gl powstającą pod 

wpływem wygrzewania wyróżniają następujące cechy ustalone w badaniach mikrostruktury 

metodą SEM-EDS:

- zwarta i regularna budowa niezależnie od grubości,

- obecność Al, Mg i O, co wskazuje na spinel MgAfeO^

Ponadto, w wyniku wygrzewania następuje zmniejszenie rozmiarów cząstek A I 2 O 3 , 

ale w przeciwieństwie do cząstek SiC nie ulegają one fragmentacji.
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Rys. 19. Przełom kompozytu LA IMg1-(A I20 3)p po wygrzewaniu w temperaturze 400°C w czasie 16h, 
a) i b) widoczna na powierzchni cząstki (1) strefa odkształcona plastycznie (2); S E M  

Fig. 19. S E M  micrograph of the LA IM g1-(A I20 3)P composite fracture after heating at 400°C by 16h: 
a) and b) plastic deformation zone (2) is visible at the particle surface (1 )

Rys. 20. Mikrostruktura kompozytu LA IMg1-(A I20 3)p po wygrzewaniu w temperaturze 580°C w czasie: 
a) 48h, brak efektów degradacji połączenia, b) 1220h, widoczna wokół cząstek strefa 
produktów oddziaływania; S E M  

Fig. 20. S E M  micrograph of the LA IMg1-(A I20 3)p composite microstructure after heating at 580°C:
a) 48h, the junction degradation effects absent, b) 1220h, products interaction zone is visible 
around particles

Dekohezja w kompozycie LAlM gl~(AhOj)p poddanym wcześniej długotrwałemu 

wygrzewaniu następuje na granicy cząstka-osnowa oraz przez cząstki (rys. 21 i 22). W 

pierwszym przypadku na przełomie na powierzchni cząstek obserwuje się fragmenty 

powstałej strefy oddziaływania cząstek z osnową (rys. 2 la , 22a), w drugim -  w  strefie 

produktów oddziaływania obecne są  pustki (rys. 22b).
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Rys. 21. Przełom kompozytu LAIMg1-(A I20 3)p po wygrzewaniu w temperaturze 580°C w czasie:
a) 5h, na powierzchni cząstki (1 ) widoczna odkształcona plastycznie osnowa (2);
b) w czasie14h, cząstka oddzielona od osnowy z widocznymi na powierzchni śladami 
oddziaływania z  osnow ą (3); S E M

Fig. 21. S E M  micrograph of the LAIMg1-(A I20 3)p composite fracture after heating at 580°C:
a) 5h, plastically deformed matrix (2) visible at the particle surface (1); b) 14h, particle 
separated from the matrix; particle-matrix interaction evidence visible at the surface

Rys. 22. Przełom kompozytu LA IMg1-(A I20 3)p po wygrzewaniu w temperaturze 580°C w czasie 72h: 
a) cząstka pokryta produktami oddziaływania, pustki widoczne na granicy rozdziału 
z osnową; b) cząstka uległa pękaniu transkrystalicznemu, pustki widoczne w strefie 
produktów oddziaływania; S E M  

Fig. 22. S E M  micrograph of the LAIMg1-(A I20 3)p composite fracture after heating at 580°C by 72h:
a) a particle covered by interaction products, voids are visible at the matrix-particle interface;
b) the particle after transcrystalline cracking, voids are visible in the products interaction 

zone
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Przeprowadzone badania połączenia metodami SEM pozwalają wyróżnić w skali 

mikroskopowej dwa mechanizmy wzrostu warstw będących produktem oddziaływania 

cząstka ceramiczna-osnowa -  nierównomierny i równomierny. Odpowiadające im schematy 

zmian mikrostruktury przedstawiono na rysunkach 23 i 24.

Nierównomierny wzrost strefy produktów oddziaływania cząstka-osnowa występuje 

w połączeniu stop Al-cząstki SiC. Polega on na dyfuzyjnym wzroście fazy AI4C3 

w charakterystycznych dla niej uprzywilejowanych krystalograficznie kierunkach, 

z wydzielaniem Si. W wyniku tego powstaje rozwinięta powierzchnia rozdziału zawierająca 

kruche fazy, w tym rozdrobnione fragmenty macierzystej cząstki SiC (rys. 23).

Równomierny wzrost strefy produktów oddziaływania cząstka-osnowa obserwowany 

jest w połączeniu stop Al z dodatkiem Mg - cząstki AI2O3 i polega na dyfuzyjnym 

równomiernym wzroście warstwy, której topografia powierzchni uzależniona jest 

od rozwinięcia powierzchni cząstek w stanie wyjściowym (rys. 24).

Rys. 23. Model nieregularnego wzrostu strefy produktów reakcji na granicy rozdziału osnowa-cząstka 
zachodzącego pod wpływem wygrzewania, obserwowanego w kompozycie A IM g1 -(S iC )p:
a) stadium początkowe, b) stadium pośrednie, c) stadium zaawansowane  

Fig. 23. Model of irregular growth of the products reaction zone at the particle-matrix interface in the 
A IM g1 -(S iC )p composite during heating: a) initial stage, b) intermediate stage, c) progressive 
stage

48

Rys. 24. Model regularnego wzrostu strefy produktów reakcji na granicy rozdziału osnowa-cząstka 
zachodzącego podczas wygrzewania, obserwowanego w kompozycie A IM g 1-(Al203)p:
a) stadium początkowe, b) stadium pośrednie, c) stadium zaawansowane  

Fig. 24. Model of regular growth of the products reaction zone at the particle-matrix interface in the 
AIMg1-(A I20 3)p composite during heating: a) initial stage, b) intermediate stage,
c) progressive stage

Przedstawione na podstawie badań SEM procesy wzrostu strefy oddziaływania na 

granicy osnowa aluminiowa-cząstka ceramiczna w podwyższonej temperaturze 

i zaproponowane schematy zmian mikrostruktury są zgodne z wynikami badań 

mikrostruktury powierzchni rozdziału podobnych materiałów uzyskanymi metodami TEM 

i HREM [6,66-70]. W pracach tych zidentyfikowano spinel Al2M g04, który występuje 

w postaci drobnych płytek przylegających do cząstek lub tworzy wokół nich warstwę ciągłą. 

Węglik A I 4 C 3 ma natomiast kształt igieł lub płytek nierównoległych do płaszczyzny cząstki.

Wobec możliwości występowania zmian mikrostruktury połączenia osnowa 

aluminiowa-cząstka ceramiczna, zgodnie z różnymi mechanizmami wynikającymi ze składu 

chemicznego cząstek (A120 3, SiC), powstaje problem kontroli mikrostruktury z uwagi na 

obecność w połączeniu kruchych produktów oddziaływania (odpowiednio: spinel, węglik). 

Warstwa spinelu rośnie wolno, równomiernie i w stosunkowo wysokiej temperaturze. 

Możliwa zatem jest kontrola jej grubości i określenie warunków granicznych,
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po przekroczeniu których powstała warstwa może istotnie obniżać właściwości kompozytu. 

Powstanie spinelu Al2M g04 na granicy rozdziału spowodowane jest obecnością magnezu 

w osnowie. Należy przypuszczać, że zwiększenie koncentracji magnezu w stopie osnowy 

(w przedstawionym materiale zastosowano tylko 1% wag.) zwiększy intensywność wzrostu 

strefy oddziaływania cząstka-osnowa w funkcji czasu.

Natomiast wzrost strefy oddziaływania cząstka-osnowa zawierającej higroskopijny 

A I 4 C 3  następuje nierównomiernie i w niższej temperaturze w porównaniu ze strefą 

zawierającą spinel. Igły lub płytki węglika aluminium powstające na cząstkach węglika 

krzemu w stadium początkowym są odizolowane od siebie. Ich obecność potwierdzona jest 

tylko metodami TEM i HREM. Świadczy to o wytworzeniu połączenia chemicznego, ale 

równocześnie krucha faza nie obniża właściwości mechanicznych. Wyniki niektórych badań 

[70] wskazują nawet na korzystny wpływ tego typu mikrostruktury na właściwości. 

W dalszym stadium wzrostu strefy oddziaływania pomiędzy komponentami igły lub płytki 

kruchej fazy A I 4 C 3  tworzą połączoną sieć, co umożliwia rozwój korozji w środowisku 

zawierającym H20 . Równocześnie w zaawansowanym stadium oddziaływania cząstki SiC 

stanowiące fazę umacniającą ulegają intensywnemu zdefektowaniu. Charakterystyczny dla 

tego typu połączenia osnowa-cząstka ceramiczna nierównomierny przebieg procesu rozrostu 

strefy oddziaływania oznacza znacznie trudniejsze do przewidzenia gwałtowne obniżenie 

właściwości kompozytu. Szczególnie destrukcyjny wpływ obecności A I 4 C 3 na właściwości 

kompozytu potwierdzają bardzo ostre wymagania temperaturowe dotyczące przetwórstwa 

i użytkowania tych materiałów wprowadzone przez firmę Duralcan -  komercyjnego 

producenta kompozytów z cząstkami SiC.
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4.2. Połączenie aluminium-cząstka ceramiczna w kompozycie prasowanym 
na gorąco

W  podrozdziale tym scharakteryzowano powierzchnię rozdziału powstałą w dwóch 

typach kompozytów z osnową aluminiową zawierających cząstki A120 3 bez dodatkowej 

modyfikacji powierzchni oraz pokryte warstwą niklu, otrzymane metodą prasowania na 

gorąco proszków w próżni. Charakterystykę tę poprzedzono informacjami dotyczącymi 

struktury komponentów, która w zastosowanej metodzie wytwarzania odgrywa rolę 

podstawową.

Cechą komponentu, z którego powstaje osnowa kompozytu, tj. proszku aluminium, 

niezależnie od granulacji i zawartości dodatkowych pierwiastków, jest tendencja do 

tworzenia na powierzchni cienkiej warstwy tlenku. Proszek aluminium AGF (dawniej 

oznaczany RAIL-1) zawierający 99,70 % wag. Al oraz 0,13% wag. Fe, 0,06% wag. Si, 

0,001% wag. Cu, użyty do wytworzenia kompozytów metodami P M  charakteryzuje 

nieregularny obły kształt i obecność na powierzchni mikrowyrostków (rys. 25). Strukturę 

materiału otrzymanego w wyniku prasowania na gorąco tego proszku bez żadnych dodatków 

(rys. 26) charakteryzuje obecność drobnodyspersyjnych tlenków. Mikroanaliza rentgenowska 

EDS potwierdziła w tym materiale obecność Fe w mikroobszarach. Cząstkami najczęściej 

używanymi jako zbrojenie w PRAIMCs są proszki AI7O3 oraz SiC, których budowę 

przedstawiono w rozdziale 4.1. (rys. 8 i 9).

Do ilustracji zagadnienia kształtowania mikrostruktury połączenia cząstka ceramiczna- 

aluminium podczas prasowania na gorąco posłużyły materiały SAl-fAhOjjp  i SAl-(Ah0 3 )Pm 

(tab.2). Warunki wytwarzania tych materiałów dobrano na podstawie badań wstępnych 

dotyczących procedury przygotowania mieszanin, wpływu warunków prasowania wstępnego 

oraz ciśnienia i czasu prasowania zasadniczego na mikrostrukturę. Zastosowano zmienną 

temperaturę prasowania zasadniczego (500-640°C, tab. 2). Połączenie metal-ceramika zostało 

utworzone w wyniku oddziaływania pomiędzy aluminiową osnową w stanie stałym 

i cząstkami ceramicznymi — proszek A I 2 O 3 EB-500 Centroszlif (rys. 9), przygotowany 

dwoma sposobami. W materiale SAl-(Al20 3)p zastosowano proszek płukany ultradźwiękowo 

w alkoholu i suszony, bez dodatkowej obróbki chemicznej; natomiast w materiale 

SAl-(Al20})PNi proszek pokryty warstwą niklu metodą elektrochemiczną.



Rys. 25. Proszek Al AG F: a) cząstki o kształcie nieregularnym, b) mikrowyrostki na powierzchni 
cząstek, S E M

Fig. 25. S E M  micrograph of Al A G F  powder: a) particles of an irregular shape, b) micro-appendages 
at the particles surface

Rys. 26. Materiał otrzymany z prasowanego na gorąco proszku A G F: a) zgład z  widocznymi tlenkami 
(strzałka), b) przełom o typowo plastycznym charakterze; S E M  

Fig. 26. S E M  micrograph of the sample obtained by hot pressing of A G F  powder: a) oxides are visible 
(arrow) at finely polished surface, b) typical ductile fracture

Przedmiotem rozważań był wpływ temperatury prasowania oraz modyfikacji struktury 

powierzchni cząstek ceramicznych A l20 3 na mikrostrukturę powierzchni rozdziału i wybrane 

właściwości kompozytu. Zagadnienia dotyczące tej problematyki opisane zostały również 

w pracach własnych [W-23-W-30].
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4.2.1. Charakterystyka połączenia A1-(A20j)p bez modyfikacji niklem

Mikrostruktura kompozytu SAl-(Al20 3)p (rys. 27) wykazuje różnice w zależności od 

temperatury prasowania. W kompozytach prasowanych w niższej temperaturze (500-600°C) 

występują mikropory o różnym kształcie i lokalizacji. Początkowo (S1AI-(A12C>3)P) są one 

obecne zarówno w samej osnowie, jak  i na granicy cząstka-osnowa. Podwyższenie 

temperatury prasowania (S2Al-(Al20 3) p, S3Ał-(Ał20 3) p) prowadzi do ich usuwania z osnowy -  

pozostają jednak na granicy rozdziału cząstka-osnowa, głównie w pobliżu ostrych krawędzi 

cząstek. Dalszy wzrost temperatury prasowania (kompozyt S4 Al-(Ał20 3 )P) zapewnia 

uzyskanie materiału, w którym pory rejestrowane są bardzo rzadko.

Rys. 27. Mikrostruktura kompozytów typu SAI-(A I203)P prasowanych w temperaturze: a) 500°C (S1AI- 
(AI20 3)p), widoczne pory w osnowie i na granicy rozdziału, b) 640°C ( S4AI-(A I20 3)P); S E M  

Fig. 27. S E M  micrograph of the hot-pressed SAI-(A I20 3)p composites microstructure: a) S1AI-(A I20 3)P 
pressed at 500°C, pores are visible in the matrix and at interface, b) S4AI-(AI20 3)P pressed at 
640°C

Temperatura prasowania kompozytu ma również wpływ na charakter przełomów 

(rys. 28-30). Zmiany morfologii przełomu kompozytu osnowa ałuminiowa-cząstki A l2C>3 

ze wzrostem temperatury prasowania można opisać następująco:

I  -  pękanie w osnowie następuje po pierwotnych granicach ziaren proszku Al z niewielkim 

jej odkształceniem plastycznym, cząstki A120 3 są odsłonięte i mechanicznie zakleszczone 

w osnowie z lokalnymi śladami odkształconego plastycznie aluminium (rys. 28a);
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I I  -  pękanie w osnowie ma charakter mieszany -  częściowo następuje po granicach ziaren 

oraz częściowo przez pustki powstałe w wyniku odkształcenia plastycznego, cząstki są 

wyrwane lub odsłonięte ze śladami odkształconego plastycznie aluminium (rys. 28b);

I II  -  pękanie jest ciągliwe w osnowie, następuje przez kruche cząstki lub po granicy 

cząstka/osnowa z zachowaniem na powierzchni cząstek odkształconego plastycznie 

aluminium (rys. 29).

Pustki powstałe w połączeniu osnowy z cząstką podczas pękania kompozytu ilustruje rysunek

30. Obserwowane zróżnicowanie budowy przełomów kompozytu SAl-(AhO})p 

w zależności od temperatury prasowania wskazuje na występowanie zróżnicowanych typów 

połączenia ceramika-metal: mechanicznego, mechaniczno-chemicznego i chemicznego 

(rozdz. 2 .).

Rys. 28. Przełomy kompozytów prasowanych w  temperaturze: a) 500°C -  kompozyt S1AI-(A I20 3)P 
widoczne częściowo połączone ziarna proszku aluminium (1 ) i zakleszczone pomiędzy nimi 
cząstki Al20 3 (2), b) 550°C -  kompozyt S2AI-(A I20 3)P widoczna częściowo odkształcona 
plastycznie osnowa (1) i cząstki Al20 3 (2); S E M  

Fig. 28. S E M  micrograph of the hot-pressed composites fractures: a) S1AI-(A I20 3)P composite pressed 
at 500°C, partially joined Al powder grains (1) are visible and Al20 3 particles (2) seized between 
them, b) S2A I-(A I20 3)P pressed at 550°C, plastic deformation of the matrix (1) is observed and 
Al20 3 (2) particles are visible
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Rys. 29. Przełomy kompozytów prasowanych w  temperaturze: a) 600°C -  kompozyt S3AI-(AI20 3)P,
widoczna osnowa (1) odkształcona plastycznie i cząstki Al20 3 (2); b) 640 °C -  kompozyt
S4AI-(A I20 3)P widoczna osnowa (1) odkształcona plastycznie, pęknięcie przechodzi przez 
cząstkę Al20 3 (2) i po granicy rozdziału z pozostawieniem odkształconej plastycznie osnowy 

na cząstce; S E M
Fig. 29. S E M  micrograph of the hot-pressed composites fractures: a) S3AI-(A I20 3)P composite pressed

at 600°C, plastic deformation of the matrix (1) is observed and Al20 3 (2) particles are visible; b)
S4AI-(A I20 3)P composite pressed at 640°C, plastic deformation of the matrix (1) is observed, 
Al20 3 (2) trans-particle crack is visible and another one along interface;
a part of plastically deformed matrix is visible at the particle surface

Rys. 30. Przełom kompozytu S4AI-(A I20 3)P, połączenie osnowy (1) z cząstką (2): a) pustki w osnowie 
przy ostrej krawędzi cząstki, b) pęknięcie na granicy rozdziału i w cząstce; S E M  

Fig. 30. S E M  micrograph of the S4AI-(A I20 3)P composite fracture, matrix (1) - particle (2) junction: 
a) matrix voids at the sharp particle edge, b) interface and trans-particle cracks

Występujące zmiany mikrostruktury połączenia osnowa-cząstka wpływają na zmiany 

właściwości kompozytu, m.in. gęstości i twardości, które dla opisywanego eksperymentu 

ilustruje rysunek 31.
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оTemperatura prasowania [ С]
S  Twardość HB ■ Gęstość

Rys. 31. Zm iany twardości i gęstości kompozytu typu SA I-(A I20 3)p w funkcji temperatury prasowania 
Fig. 31. SA I-(A I20 3)p composite hardness and density versus pressing temperature

Weryfikacją wyników badań połączenia cząstka-osnowa uzyskanych metodami SEM  

oraz ich interpretacji można przeprowadzić metodą ТЕМ. Podstawowe uzasadnienie 

zastosowania tej metodyki w tym przypadku wynika ze składu chemicznego badanego 

kompozytu (glin i tlen), co przy rozdzielczości EPMA na poziomie 1 ц т 3 i fizykalnych 

problemach z detekcją tlenu nie pozwala bezpośrednio potwierdzić dyfuzyjnego charakteru 

granicy rozdziału. Przeprowadzone badania ТЕМ z EDS materiału charakteryzującego się 

najlepszymi właściwościami, tj. S4 A l-(A h 0 3 )p, uzyskanego w wyniku prasowania 

w najwyższej temperaturze (640°C), dowiodły, że pomiędzy cząstką a osnową może 

występować dodatkowa warstwa (rys. 32). Mikroanaliza wykazała, że zawiera ona aluminium 

i tlen, przy czym zawartość tlenu w tej warstwie je s t mniejsza niż w A I 2 O 3 . Mechanizm 

tworzenia obserwowanej strefy przejściowej pomiędzy cząstką A I 2 O 3  a osnową Al trudno jest 

jednoznacznie wyjaśnić. Może być ona produktem oddziaływania dyfuzyjnego osnowy 

aluminiowej z cząstką A I 2 O 3  lub oddziaływania układu potrójnego osnowa aluminiowa - 

warstwa tlenku pokrywającego osnowę - cząstka A I 2 O 3 .

Wytworzenie materiału w  kontrolowanych warunkach oraz otrzymane wyniki badań 

mikroskopowych były podstawą określenia sekwencji zmian mikrostruktury osnowa 

aluminiowa-cząstka АЬОз. następujących ze wzrostem temperatury prasowania kompozytu 

otrzymywanego metodą P M  (rys. 33).
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Rys. 32. Mikrostruktura połączenia cząstki A l20 3 (1) z  osnow ą Al (3) w  kompozycie SA I-(A I20 3)p, 
na granicy rozdziału obecna strefa przejściowa (2); cienka folia, pole jasne, T EM  

Fig. 32. T E M  micrograph of the Al matrix (3) - Al20 3 particle (1) junction in the SAI-(AI20 3)P 
composite, intermediate zone (2) is observed at the interface; thin foil, bright field

Rys. 33. Model zmian mikrostruktury połączenia pomiędzy osnow ą Al (2) i cząstką Al20 3 (1) 
w kompozycie prasowanym na gorąco, zachodzących ze wzrostem temperatury 
prasowania: a) cząstka zakleszczona mechanicznie w osnowie, na granicy rozdziału obecne 
pory (3); b) na granicy rozdziału pory znacznie mniejsze niż w (a) obecne głównie przy 
narożach cząstek, lokalnie występują strefy oddziaływania dyfuzyjnego (4); c) pory zostały 

usunięte, połączenie ma charakter dyfuzyjny 
Fig. 33. Model of the microstructure evolution of the interface between Al matrix (2) and the Al20 3 

particle (1 ) in hot-pressed composite versus pressing temperature growth: a) a particle 
mechanically gripped in the matrix, voids present at the interface (3); b) voids at the 
interface are considerably smaller than in a), observed mainly at particles corners, local 
appearance of diffusive interaction zones (4) is visible; c) voids disappeared, a bonding 

becom es diffusive
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4.2.2. Charakterystyka połączenia AI-(A203)P modyfikowanego niklem

Pokrycie ceramiki cienką warstwą niklu przed łączeniem jej z aluminium jest jedną 

z koncepcji uzyskania korzystnej mikrostruktury połączenia ceramika-aluminium (rozdz. 2). 

W literaturze to rozwiązanie wymieniane jest zarówno w odniesieniu do cząstek 

ceramicznych [47, 52, 80], jak  i włókien [47, 51, 53-55]. Zbrojenie pokrywano warstwą niklu 

o grubości 0,8 (jm [54], 0,5-1,5 (xm [52], 1,5 |jm [55], 1-3 |a.m [53] oraz stosowano osnowę 

o różnym składzie -  technicznie czyste aluminium [52] i jego stopy zawierające Si, Cu, Mg, 

Ti. Komponenty łączono przy udziale fazy ciekłej -  metodą infiltracji [51,52], metodą 

prasowania z udziałem fazy ciekłej [54], w temperaturze do 900°C. Stwierdzono poprawę 

zwilżania w porównaniu z procesami, w których zbrojenie nie było pokryte powłoką. Badania 

strukturalne w cytowanych pracach prowadzone były metodami mikroskopii świetnej [55] 

lub SEM połączonych z EDS [51-55], przy powiększeniach rzędu 1000x. Stwierdzono 

rozpuszczanie niklu w osnowie oraz obecność fazy A13N. W  pracy [53] dodatkowo 

przeprowadzono rentgenowską analizę fazową i stwierdzono obecność pików pochodzących 

od Al3Ni.

W niniejszej monografii podjęto próbę kompleksowej oceny zastosowania powłok 

niklu na cząstkach ceramicznych oraz ich wpływu na mikrostrukturę i właściwości 

kompozytu z uwzględnieniem etapów badawczych: wytworzenie i charakterystyka powłoki 

na cząstce —> badania DTA cząstek z  powłoką  —> badania DTA mieszanki kompozytowej 

zawierającej cząstki z  powłoką  —» wytworzenie kompozytu metodą prasowania na gorąco 

w różnej temperaturze —» charakterystyka mikrostruktury kompozytu —* charakterystyka 

właściwości kompozytu.

W badaniach własnych, prowadzonych przed opublikowaniem prac [52, 54] przyjęto 

założenie, że grubość warstwy wytworzonej w celu modyfikacji struktury połączenia osnowa- 

cząstka nie powinna być większa od 1 (J.m, warstwa powinna równomiernie pokrywać 

powierzchnię cząstki i dobrze do niej przylegać. W stępnie zastosowano różne metody 

nakładania warstw, tj. napylanie w próżni, pokrywanie elektrochemiczne i pokrywanie 

chemiczne-bezprądowe. Metoda napylania umożliwiła uzyskanie powłok o kontrolowanej 

grubości i dużej czystości, ale była mało wydajna. Z kolei powłoki wytworzone metodą 

elektrochemiczną mają skłonność do oddzielania się od cząstek ceramicznych, zwłaszcza na 

ostrych krawędziach (rys. 34).
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Rys. 34. Cząstka Al20 3 pokryta warstwą niklu metodą elektrochemiczną, widoczne oznaczone 
strzałką odspojenie powłoki od cząstki; S E M  

Fig. 34. S E M  micrograph of the Ni layer deposited electrochemically on the Al20 3 particie, local layer 
-  particie gap  indicated by arrow

Najlepsze wyniki zapewniło wytwarzanie powłoki niklu metodą chemiczną [25]. 

Powłoka spełnia przyjęte założenia -  równomiernie pokrywa rozwiniętą powierzchnię 

cząstek, również w miejscach o złożonej topografii (np. uskoki na płaszczyznach łupliwości). 

Charakteryzuje ją  dobra przyczepność do podłoża. Oprócz składnika podstawowego -  niklu 

zawiera również rejestrowany metodą EDS fosfor.

Powłoka niklu otrzymana metodą chemiczną bezprądową ma budowę złożoną (rys. 35) 

i wyróżnia się w niej trzy strefy:

I s t r e f a - jest zwarta, zbudowana z dyspersyjnych cząstek o rozmiarach rzędu kilkudziesięciu 

nanometrów, występuje bezpośrednio przy powierzchni cząstki ceramicznej;

II strefa -  porowata, zbudowana z cząstek o rozmiarach rzędu kilkuset nanometrów;

III strefa  -  nieciągła, zbudowana z aglomeratów cząstek niklu.
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Rys. 35. Powłoka niklu nałożona na cząstki Al20 3 metodą chemiczną bezprądową obserwowana przy 
różnym powiększeniu -  budowa drobnoziarnista, rozwinięte powierzchnie cząstek 
równomiernie pokryte, strzałkami oznaczono szczegóły powiększone na kolejnych 
obrazach; S E M  [W-28]

Fig. 35. S E M  micrograph of the Ni layer on the Al20 3 particle deposited by the chemical currentless 
method at various magnifications. Fine grain structure, developed particles surfaces covered 
uniformly, magnified details at consecutive im ages [W-28]

Kompozyt SAl-fAhOsjpNi, na przykładzie którego scharakteryzowana zostanie 

mikrostruktura połączenia metal-cząstka ceramiczna z warstwą niklu otrzymano metodą 

prasowania na gorąco (tabela 2).

Informacje wstępne o zachowaniu się w podwyższonej temperaturze komponentów 

i utworzonej przez nie mieszaniny uzyskano za pomocą różnicowej analizy termicznej DTA 

(rys. 36, 37). Na krzywej DTA cząstek A120 3 z powłoką niklu (rys. 36) występuje pik 

egzotermiczny w temperaturze ok. 300°C, świadczący o zmianie struktury powłoki pod
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wpływem wygrzewania z amorficznej w krystaliczną co jest zbliżone do wartości uzyskanej 

m etodą różnicowej kalorymetrii skaningowej (DSC -  Differential Scanning Calorimetry) 

w pracy [52]. Na krzywej DTA mieszaniny proszku aluminium z proszkiem A120 3 pokrytym 

niklem (rys. 37b) obecny jest dodatkowy pik egzotermiczny, bezpośrednio przed 

endotermicznym pikiem odpowiadającym topnieniu aluminium. Piki takie nie występują ani 

na krzywej DTA mieszaniny aluminium z proszkiem A120 3 bez powłoki (rys. 37a), ani na 

krzywej samego proszku A120 3 pokrytego niklem (rys. 36). Uzyskane wyniki badań świadczą 

o oddziaływaniu na granicy rozdziału cząstka-osnowa w temperaturze mniejszej od 

temperatury topnienia osnowy, związanym z obecnością powłoki niklu na powierzchni 

cząstek umacniających.

(a i2o ,)n,

Czas, min

Rys. 36. Krzywa DTA  uzyskana podczas nagrzewania, z prędkością ok.13°C/min, cząstek Al20 3 
pokrytych powłoką niklu 

Fig. 36. DTA  plot for Ni covered Al20 3 particles. Heating rate about 13°C/min
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Rys. 37. Krzywe D T A  uzyskane podczas nagrzewania z  prędkością 13°C/min: a) mieszaniny 
proszków Al i A I2Ó 3 , b) mieszaniny proszków Al i A l20 3 pokrytego powłoką niklu 

Fig. 37. D T A  plots at heating rate of 13°C/min: a) mixture of Al and Al20 3 powders, b) mixture of Al 
powder and Ni covered A l20 3 powder

Wobec stwierdzonego efektu cieplnego związanego z wprowadzeniem na granicę 

rozdziału cząstka-aluminium warstwy niklu powstaje pytanie: Jak powłoka wpływa na 

mikrostrukturę kompozytu? Wybrane wyniki badań strukturalnych przedstawiono na 

rysunkach 38-41 i 44-50. Analiza zmian struktury kompozytu z cząstkami pokrytymi niklem
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(SAl-tAhOjjpNi) ze wzrostem temperatury prasowania, ujawnionych na zgładach 

metalograficznych przy małych powiększeniach, wykazała, że struktura jest podobna do 

obserwowanej w kompozycie bez modyfikacji powierzchniowej cząstek (SAl-fAhO^p). 

W materiałach SlAl-(Al20 })pNi i S2Al-(Al20})PNi lokalnie obecne są mikropory (rys. 38a), 

podczas gdy w materiałach S3AI-(A120})pni , S4SAl-(AhO j)^  są nieliczne (rys. 38b). Ponadto, 

na granicy cząstka-osnowa lokalnie rejestruje się cienką warstwę o grubości mniejszej 

od 1 fam, zawierającą nikiel, a w niektórych mikroobszarach rejestruje się także sygnał 

promieniowania charakterystycznego żelaza pochodzącego z osnowy.

W badanym kompozycie z cząstkami pokrywanymi niklem, podobnie jak 

w kompozycie z cząstkami bez warstwy niklu, obserwuje się wpływ temperatury prasowania 

na dekohezję (rys. 39-41). Zmiany morfologii przełomu kompozytu z osnową aluminiową 

i cząstkami AhOj pokrytymi niklem wraz ze wzrostem temperatury prasowania w zakresie 

temperatury 500-64(fC  można opisać następująco:

/  -  pękanie w osnowie następuje po pierwotnych granicach ziaren proszku Al z niewielkim 

jej odkształceniem plastycznym; cząstki AI2O3 pokryte powłoką, odsłonięte (rys. 39a).

II -  pękanie w osnowie zachodzi częściowo po granicach ziaren i częściowo jest ciągliwe; 

cząstki AI2 O 3 wyrwane lub pokryte powłoką odsłonięte ze śladami odkształconego 

plastycznie aluminium (rys. 39b).

III -  pękanie ciągliwe w osnowie przebiega przez kruche cząstki A120 3 lub po granicy 

cząstka-osnowa z zachowaniem na powierzchni cząstek fragmentów warstwy, jak 

i odkształconego plastycznie aluminium (rys. 40, 41).

W zależności od temperatury prasowania kompozytu z osnową aluminiową 

umacnianego cząstkami AI2O3 pokrytymi niklem, na przełomach obserwowano różne rodzaje 

połączenia metal- ceramika:

- mechaniczne -  cząstki z powłoką zaklinowane w odkształconej plastycznie osnowie, 

(rys. 38a, 39a);

- mechaniczno-chemiczne -  cząstki zaklinowane w osnowie i miejscami połączone 

z odkształconą plastycznie osnową (rys. 39b);

- chemiczne -  cząstki połączone z odkształconą plastycznie osnową (rys. 38b, 40, 41 ).
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Rys. 38. Mikrostruktura kompozytu prasowanego w temperaturze: a) 500°C - materiał S1AI- 
(AI2C>3)pNi widoczne pory w sąsiedztwie cząstek, b) 640°C - materiał S4AI-(AI20 3)PNi, S E M  

Fig. 38. S E M  micrograph of hot-pressed composite microstructure: a) at 500°C - S1AI-(AI20 3)pNi 
composite, voids visible at particles proximity, b) at 640°C - S4AI-(AI20 3)pni composite

Rys. 39. Przełom kompozytu prasowanego w  temperaturze: a) 500°C -  materiał S1AI-(AI20 3)PNi .
widoczna odsłonięta cząstka Al20 3 pokryta powłoką (1) częściowo połączona z osnową  
zakleszczona pomiędzy ziarnami proszku osnowy (2); b) 550°C -  materiał S2AI-(AI20 3)PNi , 
widoczna odsłonięta cząstka A l20 3 pokryta powłoką (1) oraz odkształcona plastycznie 
osnow a (2); SEM

Fig. 39. S E M  micrograph of hot-pressed composite fracture: a) at 500°C -  S1AI-(A I20 3)pNi composite, 
exposed Al20 3 particle covered by Ni layer (1), partially joined with matrix and seized 
between grains of powder matrix (2); b) at 550°C -  S2A I-(A I20 3)pNi composite, exposed Al20 3 
particle covered by Ni layer (1) and plastically deformed matrix (2) are visible
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Rys. 40. Przełom kompozytu prasowanego w temperaturze: a) 600°C -  materiał S3AI-(A I20 3)pNi;
b) 640°C -  materiał S4AI-(A I20 3)pni., przełom przechodzi przez cząstki (1 ) oraz po granicy 
rozdziału z pozostawieniem na jej powierzchni plastycznie odkształconej osnowy (2); S E M  

Fig. 40. S E M  micrograph of hot-pressed composite fracture: a) at 600°C -  S3AI-(A I20 3)pNi composite;
b) at 640°C -  S4AI-(AI20 3)pNi composite, trans-particle (1) and interface fractures. The zone 
of plastically deformed matrix (2) visible at the particle surface

Rys. 41. Przełom kompozytu S4AI-(A I20 3)pNi -  połączenie osnow y (1) i cząstki (2): 
a) pomiędzy odkształconą plastycznie osnow ą i cząstką Al20 3 obecne fragmenty warstwy 
pośredniej (3); b) pęknięcia w osnowie, fragmenty warstwy na cząstce; S E M  

Fig. 41. S E M  micrograph of the S4AI-(A I20 3)pNi composite fracture -  matrix (1) - particle (2) bonding: 
between plastically deformed matrix and the Al20 3 particle visible fragments of intermediate 
layer (3); b) cracks in the matrix, fragments of the layer at the particle surface

Stwierdzono także wpływ temperatury prasowania kompozytu na gęstość i twardość, 

których zmiany dla opisywanego eksperymentu ilustruje rysunek 42.

Wyniki pomiarów twardości i gęstości kompozytu z cząstkami bez powłoki 

(SAl-fAhOjijp rys. 31) i kompozytu z cząstkami pokrytymi niklem (SAl-fAhOjjpM rys. 42) 

wskazują, że wpływ warstwy niklu widoczny jest dopiero po prasowaniu w wyższej 

temperaturze. W materiałach prasowanych w niższej temperaturze (500°C) o dekohezji 

decydują pory w osnowie. Twardość tych materiałów -  SlAl-(Al:Oi)p i SlAl-fAhO^pNi jest
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podobna. Różnice pomiędzy kompozytem z cząstkami modyfikowanymi powierzchniowo 

i niemodyfikowanymi pojawiają się dopiero po prasowaniu w temperaturze 550°C i wyższej. 

Osnowa ma wówczas lepszy kontakt z cząstkami ceramicznymi, a dyfuzja jest bardziej 

intensywna.

5 00 5 5 0  6 0 0
Temperatura prasowania [°C]

I Twardość HB ■ Gęstość

6 40

Rys. 42. Zm iany twardości i gęstości kompozytu typu SAI-(AI20 3)pNi w funkcji temperatury prasowania 
Fig. 42. SAI-(AI20 3)pNi composite hardness and density versus pressing temperature

Wzrost właściwości mechanicznych kompozytu spowodowany zastosowaniem powłoki 

niklu na cząstkach ceramicznych potwierdzają wyniki próby ściskania [ W-25] (rys. 43).

Wyniki badań struktury powierzchni rozdziału powstałej w kompozycie z cząstkami 

AI2O3 pokrytymi powłoką przeprowadzonych metodami SEM z EDS przedstawiono na 

rysunkach 44 i 45. Zarówno na przełomach, jak i zgładach, na granicy pomiędzy cząstką 

i osnową metodą SEM widoczna jest nieciągła warstwa o zmiennej grubości, do ok. 0,2 |am, 

i zróżnicowanej morfologii. W warstwie tej metodą EDS zidentyfikowano Al i Ni, ponadto 

występowały w niej wystające w kierunku osnowy ziarna zawierające Al, Ni i Fe 

(rys. 44, 45). W niektórych mikroobszarach połączenia cząstki z osnową do powierzchni 

cząstki ceramicznej przylegały tylko ziarna fazy z układu równowagi Al-Ni-Fe (rys. 47d), 

a brak było faz z układu Al-Ni, co wskazuje na rozpuszczenie niklu w osnowie.
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Rys. 43. Właściwości mechaniczne materiału osnowy (SAI), kompozytu bez modyfikacji 
powierzchniowej cząstek (S4AI-(AI20 3)P) oraz kompozytu z cząstkami modyfikowanymi 
powierzchniowo niklem (S 4AI-(Al203)PNi ) otrzymanych w takich samych warunkach 
prasowania, wyznaczone w próbie ściskania 

Fig. 43. Mechanical properties of the matrix (SAI), the (S4AI-(AI20 3)P) composite without particle 
surface modification and the (S4AI-(AI20 3)pNi) composite with Ni surface-modified particles. 
All obtained in the compression test for matching pressing conditions
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Rys. 44. Powierzchnia rozdziału w kompozycie S4AI-(AI20 3)pNi scharakteryzowana metodami SEM: 
a) przełom -  pomiędzy osnow ą (1) a cząstką A l20 3 (2) obecna warstwa zawierająca Al i Ni (3) 
oraz mikrocząstka (4) zawierająca Al, Ni i Fe, SE I; b) widmo E D S  pochodzące z cząstki (4); 
S E M

Fig. 44. S E M  micrograph of the (S4AI-(A I20 3)pNi) composite interface: a) fracture -  Al and Ni containing 
layer (3) between the matrix (1) and the Al20 3 particle (2) as well a s the Al, Ni and Fe containing 
micro-particle (4), SE I; b) the particle qualitative analysis (E D S )
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Rys. 45. Połączenie osnowa Al-cząstka Al20 3 pokryta niklem (S E M ) oraz liniowe rozkłady 
rentgenowskiego promieniowania charakterystycznego pierwiastków: a) w kompozycie S1A I- 
(A I20 3)pNi , b) w kompozycie S2AI-(A I20 3)pNi , c) i d ) w kompozycie S4AI-(A I20 3)pNi 

Fig. 45. S E M  micrograph of the Al matrix and Ni-covered Al20 3 particle junction combined with 
characteristic X-ray linescans: a) in the (S1AI-(A I20 3)pNi) composite, b) in the (S2AI-(A I20 3)pNi) 
composite, c) and d) in the (S4AI-(AI20 3)pNi) composite

6 8

Wyniki badań mikrostruktury granicy rozdziału aluminium-cząstka w kompozycie 

(rys. 46 -  50) metodami TEM są zbieżne z wynikami metodami SEM i ujawniają obecność 

nieciągłej warstwy zawierającej Al i Ni, a lokalnie ziaren fazy zawierających Al, Ni i Fe -  

zidentyfikowanej na podstawie dyfrakcji rentgenowskiej jako Al9FeNi2.

Rys. 46. Mikrostruktura połączenia osnowa-cząstka w kompozycie S4AI-(AI20 3)pNi, w którym 
nie występuje dodatkowa warstwa, T EM  cienka folia: a) pole jasne, b) dyfrakcja pochodząca 

z osnowy Al [130], c) dyfrakcja pochodząca z cząstki Al20 3 [712]

Fig. 46. T E M  micrograph of the matrix-particle interface (without of additional layer) microstructure in 
the (S4AI-(AI20 3)pNi) composite, thin foil: a) bright field, b) Al matrix electron diffraction 

pattern [130], c) Al20 3 particle electron diffraction pattern [712]
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Rys. 47. Mikrostruktura połączenia osnow a-cząstka w kompozycie S4AI-(AI20 3)pNi T E M  cienka folia: 
a) pole jasne, b), c), d) i e) rozkłady rentgenowskiego promieniowania charakterystycznego 
w mikroobszarze zaznaczonym strzałką -  widoczna nieciągła warstwa zawierająca Ni i Al 

Fig. 47. T E M  micrograph of the matrix-particle junction microstructure in the (S4AI-(AI20 3)pNi) 
composite, thin foil: a) bright field, b), c), d) and e) characteristic X-ray mapping 
in the microvolume indicated by arrow -  discontinuous layer containing Ni and Al is visible
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Rys. 48. Mikrostruktura połączenia osnowa-cząstka w kompozycie S4AI-(AI20 3)pNi, T EM  cienka folia: 
a) pole jasne, b), c), d) i e) rozkłady rentgenowskiego promieniowania charakterystycznego, 
widoczny mikroobszar zawierający Al, Ni i Fe 

Fig. 48. T EM  micrograph of the matrix-particle interface microstructure in the (S4AI-(AI20 3)PNi) 
composite, thin foil: a) bright field, b), c), d) and e) characteristic X-ray mapping, microvolume 
containing Al, Ni and Fe is visible

71



Label A: czastka  A lFeNi

PIERW IASTEK udział
%wag.

udział
% at.

O K 3,2 6,0

AI K 72,6 81,1
F eK 14,4 7,8
N iK 9,9 5,1
Total 100,0 100,0

0.90 1.70 2.50 3.30 4.10 4.90 5.70 6.50 7.30 8.10

Rys. 49. Wyniki mikroanalizy rentgenowskiej w mikroobszarze zaznaczonym strzałką na rysunku 48, 
błąd względny ok. 10%

Fig. 49. Results of the X-ray quantitative analysis in the microvolume indicated by arrow in Fig.48, 
relative error about 10%

Rys. 50. Mikrostruktura połączenia osnowa-cząstka w kompozycie S4AI-(A I20 3)pNi T E M  cienka folia: 
a) pole jasne, b) dyfrakcja elektronów -  faza A I9FeNi2 [162] z miejsca zaznaczonego  
strzałką

Fig. 50. T EM  micrograph of the matrix-particle interface microstructure in the S4AI-(A I20 3)pNi 
composite, thin foil: a) bright field, b) electron diffraction pattern of the microvolume 
indicated by arrow -  the A I9FeNi2 [162] phase
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Brak ciągłości warstwy produktów oddziaływania na granicy rozdziału osnowa-cząstka 

lub jej całkowity brak świadczy o intensywnym rozpuszczeniu niklu podczas kontaktu 

z aluminium. Jest to zgodne z wynikami przedstawionymi w pracach [51, 53], uzyskanymi 

w innych warunkach technologicznych. Natomiast obecność fazy z układu 

Al-Fe-Ni i jej charakterystyczny kształt można wyjaśnić oddziaływaniem powłoki niklu 

z obecnymi w aluminiowej osnowie mikroobszarami wzbogaconymi w żelazo. Średnia 

koncentracja żelaza w proszku podana przez producenta wynosi 0,13 %wag. Jego obecność 

została potwierdzona punktowo metodą EDS na przekrojach płaskich próbek kontrolnych 

wykonanych z proszku AGF, co świadczy o niehomogenicznym rozmieszczeniu.

Przedstawione wyniki badań metodami SEM i TEM pozwoliły określić schemat zmian 

mikrostruktury połączenia osnowa aluminiowa-cząstka Al20 3 z powłoką niklu w kompozycie 

prasowanym na gorąco, zachodzących wraz ze wzrostem temperatury prasowania, przy 

zachowaniu stałych pozostałych parametrów procesu (rys. 51). Dla uproszczenia pominięto 

w nim pory obecne na granicy rozdziału w kompozytach prasowanych w niższej 

temperaturze SlAl-(Al203)pNi i S2Al-(Ah03)pm, podobnie jak w materiałach S1AI-(A120 3)P 

i S2Al-(Ah03)p (rys. 33 a,b).

Analizę wpływu powłoki niklu na tworzące się w stanie stałym połączenie aluminium - 

cząstka ceramiczna rozszerzono przeprowadzając eksperyment z udziałem ciekłej osnowy 

(materiał LAlMg4-(Al20 3)pm, tab.l), polegający na wytworzeniu zawiesiny pokrytych niklem 

cząstek w stopie AlMg4. Stwierdzono, że obecność powłoki zapewnia dobre zwilżanie 

cząstek jedynie na początku kontaktu ze stopem osnowy. Następuje bowiem rozpuszczenie 

powłoki w stopie stanowiącym osnowę, zmieniają się warunki zwilżania i powstaje 

niehomogeniczna mieszanina ciekłego metalu i cząstek. Po odlaniu powstaje porowate 

połączenie mechaniczne cząstki ze wzbogaconym w nikiel stopem. Utworzenie 

prawidłowego połączenia wymaga zatem prowadzenia złożonego procesu z udziałem fazy 

ciekłej, uwzględniającego dodatkowe ciśnienie zewnętrzne.
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Rys. 51. Model zmian mikrostruktury połączenia cząstka Al20 3 - powłoka Ni - osnowa Al
w kompozycie SA I-(A I20 3)pNii zachodzących ze wzrostem temperatury prasowania: a) 

struktura wyjściowa — cząstka Al203 (1) oddzielona od osnowy Al (2) zawierającej 
mikroobszary wzbogacone w Fe (3), warstwą Ni (4); b) cząstka Al20 3 (1) oddzielona od 
osnowy Al (2) zawierającej mikroobszary wzbogacone w Fe (3), warstwą zawierającą fazy 
z układu Al-Ni (5) oraz fazę z układu Al-Ni-Fe (6); c) cząstka Al20 3 (1) oddzielona 
pojedynczymi cząstkami fazy z układu Al-Ni-Fe (6) od osnowy Al (2) zawierającej 
mikroobszary w zbogacone w Fe (3) i Ni (7)

Fig. 51. Model of the microstructure evolution of the Al20 3 particle - Ni layer - Al matrix interface
in the SA I-(A I20 3)pNi composite with the pressing temperature growth: a) initial structure -  
Al20 3 particle (1) separated from the Al matrix (2) with Fe-enriched microvolumes (3) and Ni 
la y e r ; b) A I2C>3 particle (1) separated from the Al matrix (2) with Fe-enriched microvolumes
(3), the layer containing Al-Ni system phases (5) and Al-N i-Fe system phase (6); c) Al20 3 
particle (1) separated by single particles of the Al-Ni-Fe system phase from the Al matrix (2) 
with Fe (3) and Ni (7) enriched microvolumes
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4.3. Połączenie aluminium-cząstka ceramiczna w proszku kompozytowym 

i kompozytach z niego wytworzonych

Przedstawiono charakterystykę połączenia metal-ceramika powstałego w półprodukcie 

- proszku kompozytowym (Al-AbCb^p oraz w dwóch typach materiałów -  kompozycie 

wytworzonym metodą prasowania na gorąco z proszku kompozytowego (tab. 2) 

i kompozycie powstałym w wyniku odlewnia zawiesiny proszku kompozytowego w stopie 

aluminium (tab. 1). Zagadnienia dotyczące tej problematyki opisane zostały również 

w pracach własnych [W-31 -  W-43\.

4.3.1. Charakterystyka połączenia w proszku kompozytowym (AI-AI2Oi)cp

Wyniki obserwacji SEM powierzchni i przekroju poprzecznego cząstek proszku 

kompozytowego (Al-Al:03) cp przedstawiono na rysunkach 52-54. Cechą struktury 

aluminiowych proszków kompozytowych, niezależnie od rodzaju wprowadzanego proszku 

ceramicznego, jest obecność dyspersyjnych cząstek tlenku aluminium -  produktu utleniania 

aluminium podczas wytwarzania proszku kompozytowego. Ponadto podczas wzrostu cząstki 

kompozytowej (Al-Al203)cp w wyniku aglomerowania występuje tendencja do lokowania się 

cząstek ceramicznych pomiędzy odkształconymi plastycznie cząstkami proszku aluminium. 

Efektem tego jest obserwowane w mikrostrukturze lokalnie łańcuszkowe ułożenie cząstek 

ceramicznych wzdłuż krzywych o różnym promieniu (rys. 53).

Rys. 52. Cząstki proszku kompozytowego (Al-Al20 3)cp: a) widok ogólny, b) pojedyncza cząstka; S E M  
Fig. 52. S E M  micrograph of the (Al-Al20 3)cp composite powder: a) general view, b) single particle
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Rys. 53. Mikrostruktura pojedynczego ziarna proszku kompozytowego (Al-Al20 3)cp; S E M  
Fig. 53. S E M  micrograph of the (AI-Al203)Cp composite powder single grain microstructure

Na powierzchni rozdziału metal-cząstka ceramiczna w proszku kompozytowym 

występują mikropory oraz charakterystyczne mostki odkształconej plastycznie osnowy 

(rys. 54). Taki sposób połączenia wynika z mechanizmu łączenia cząstek, polegającego na 

równoczesnym klinowaniu mechanicznym cząstek ceramicznych w odkształcanym 

plastycznie metalu oraz mikrozgrzewaniu na zimno.

Rys. 54. Połączenie Al-Al20 3 w aglomeracie proszku kompozytowego (Al-Al20 3)cp, obserwowane 
na powierzchni, widoczne pustki na granicy rozdziału; S E M  

Fig. 54. S E M  micrograph of the Al-Al20 3 bonding (observed at surface) in the (Al-Al20 3)cp composite 
powder agglomerate, voids visible at the interface

Obecność w proszku kompozytowym dyspersyjnych cząstek A120 3 oraz drobnych 

ziaren aluminium, które powstały w wyniku aglomerowania ceramiki i metalu w młynie 

wysokoenergetycznym, potwierdzona została w trakcie obserwacji mikrostruktury proszku 

kompozytowego (Al-Ah03)cp prowadzonych metodami TEM z wykorzystaniem cienkich folii 

(rys. 55).
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Rys. 55. Mikrostruktura proszku kompozytowego (Al-Al20 3)cp: a) ziarna Al20 3 (1) w osnowie 
aluminium (2), b) drobne ziarna osnowy, cienka folia; TEM  

Fig. 55. T E M  micrograph of the (Al-Al20 3)cp composite powder: a) Al20 3 grains (1) in the Al matrix 
(2), b) the matrix fine grains, thin foil

4.3.2. Charakterystyka połączenia w kompozycie prasowanym S(A1-Al203)cp

Mikrostruktura połączenia metal-ceramika (rys. 56), obserwowana metodą SEM 

w kompozycie S(Al-Al:03)cp wytworzonym z proszku kompozytowego w wyniku 

jednokierunkowo prasowania na gorąco, jest podobna do powstałej w kompozycie 

otrzymanym z mieszanin proszków, np. S4Al-(Al203)p. Mikropory, obecne na granicy 

rozdziału w proszku kompozytowym, pod wpływem prasowania w podwyższonej 

temperaturze zostają wypełnione osnową. Dekohezja kompozytu następuje zatem przez 

cząstki lub po granicy metal-cząstki z pozostawieniem na nich odkształconej plastycznie 

osnowy (rys. 57). Podstawowa różnica pomiędzy mikrostrukturą materiałów S(AI-Al:03)cp 

i SAl-(Ah03)p dotyczy obecności w kompozycie wytworzonym z proszku kompozytowego 

licznych dodatkowych dyspersyjnych tlenków. Ponadto, częściowo zachowane zostaje 

łańcuszkowe ułożenie pierwotnych cząstek ceramicznych AI2O3 w osnowie, powstałe 

podczas wytwarzania proszku kompozytowego (rys. 56).
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Rys. 56. Mikrostruktura kompozytu S(A I-A I203)cp otrzymanego metodą prasowania na gorąco proszku 
kompozytowego: a) i b) widoczne miejscowo łańcuszkowe ułożenie cząstek ceramicznych 
zaznaczone strzałką; S E M  

Fig. 56. S E M  micrograph of the S(A I-A I203)cp composite microstructure. Material obtained by hot 
pressing of composite powder: a) and b) chains of ceramic particles indicated by arrow are 
visible

Rys. 57. Przełom kompozytu S (A I-A I20 3)cp otrzymanego metodą prasowania na gorąco proszku 
kompozytowego: a) widok ogólny, b) widoczna plastycznie odkształcona osnowa (1 ) 
i cząstki (2); S E M

Fig. 57. S E M  micrograph of the S (A I-A I203)cp composite fracture. Material obtained by hot pressing of 
composite powder: a) general view, b) plastically deformed (strained) matrix (1 ) 
and particles (2) are visible.

4.3.3. Charakterystyka połączenia w kompozycie odlewanym LAlMg4 -(Al-Al20 3 )cp

Jednym z możliwych zastosowań proszków kompozytowych są materiały odlewane. 

Ich cechą charakterystyczną jest zróżnicowana makrostruktura w zależności 

od zastosowanych warunków mieszania i odlewania. Uzyskuje się odlewy zarówno 

z homogenicznym, jak i gradientowym rozmieszczeniem proszku kompozytowego 

w osnowie, a proszek kompozytowy podczas kontaktu z ciekłą osnową ulega częściowej
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deglomeracji [W-36 -  W-42], Ponadto, w odlewach zawierających proszek kompozytowy 

metodami metalografii ilościowej wykazano zwiększenie jednorodności rozmiarów ziarna 

osnowy i równocześnie brak statystycznie istotnych różnic średniego rozmiaru ziarna 

[W-42].

Przeprowadzone badania (tab. 1) dotyczące kształtowania struktury połączenia osnowa- 

cząstka wykazały prawidłowe zwilżenie cząstek proszku kompozytowego (Al-Al20 3)cp 

stopem AlMg4 po ich preparacji związkami sodu (LiAlMg4-(Al-Al20})cp), związkami boru 

(.L2AlMg4-(Al-Ah03)cp), a także bez dodatkowej preparacji (L3AlMg4(Al-Al20 3)cP)- 

W przypadku preparacji związkami sodu i boru otrzymany efekt jest analogiczny do 

obserwowanego w konwencjonalnych procesach wytwarzania zawiesin z cząstkami AI2O3 

i SiC po takiej preparacji [18]. Istotna różnica występuje w przypadku cząstek 

kompozytowych (Al-Al203)cp bez dodatkowej preparacji, które w odróżnieniu od cząstek 

A120 3 tworzą stabilną zawiesinę w stopie AlMg4. Efekt ten wynika ze zmiany warunków 

zwilżania. W konwencjonalnym procesie występuje zwilżanie homogeniczne (układ 

Al20 3/AlMg4), natomiast w przypadku proszku kompozytowego zwilżanie heterogeniczne 

(układ (Al -Al20 3)cp/AlMg4).

Dlatego analizę zagadnienia kształtowania mikrostruktury połączenia osnowa-cząstka 

przeprowadzono dla kompozytu LiAlMg4(AI-Al20})cp wytworzonego z zastosowaniem 

proszków kompozytowych bez dodatkowej preparacji. Proszek kompozytowy w procesie 

przygotowania zawiesiny zostaje zwilżony przez stop AlMg4 i ulega niewielkiej 

deglomeracji. W kompozycie występują zatem dwa rodzaje połączenia metalu z cząstkami 

ceramicznymi: połączenie stop osnowy AlMg4-Al2C>3 (rys. 58) oraz połączenie A1-A120 3 

w obrębie zachowanych w odlewie aglomeratów proszku kompozytowego (rys. 59).

Cechą charakterystyczną przełomów tego kompozytu (rys. 58a) jest zachowanie 

połączenia plastycznej osnowy AlMg4 z częścią zewnętrzną cząstki kompozytowej 

i rozprzestrzenianie się pęknięcia przez te cząstki. Potwierdza to, że obecność w proszku 

kompozytowym technicznie czystego glinu wokół cząstek ceramicznych poprawia ich 

zwilżanie stopem AlMg4 i tym samym zostają one wprowadzone do osnowy. Jednocześnie 

następuje dyfuzja magnezu z osnowy AlMg4 do aluminium w proszku kompozytowym, 

o czym świadczy obecność w aglomeratach lokalnie wydzieleń fazy Al3Mg2 (rys. 58b). 

Dekohezja kompozytu w cząstkach kompozytowych przebiega w aluminium, co wynika 

głównie z zachowania zdefektowanego połączenia mechaniczno-chemicznego pomiędzy 

cząstkami A120 3 i aluminium, ukształtowanego wcześniej podczas wytwarzania proszku 

kompozytowego. Ponadto osnowa cząstki kompozytowej, ze względu na rozdrobnienie ziarna
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i obecność dyspersyjnego tlenku powstałego podczas procesu jej aglomerowania (rys. 59), 

wykazuje zdecydowanie mniejszą zdolność do odkształcenia plastycznego w porównaniu 

ze stopem AlMg4 w stanie lanym.

Rys. 58. Połączenie stop A IM g4  - cząstka kompozytowa (Al-Al20 3)cp w kompozycie L3AIMg4-(A I- 
AI20 3)cp : a) przełom, cząstka Al20 3 (1) w  plastycznie odkształconej osnowie A IM g4  (2) oraz 
fragment cząstki kompozytowej (Al-Al20 3)cp (3); b) zgład trawiony, w mikroobszarze cząstki 
kompozytowej (Al-Al20 3)cp pomiędzy ziarnami Al20 3 obecna oznaczona strzałką faza 
AI3M g 2; S E M

Fig. 58. S E M  micrograph of the A IM g4  alloy - (Al-Al20 3)cp composite particle interface in the L3A IM g4- 
(Al-Al20 3)cp composite: a) fracture; the Al20 3 particle (1) in the plastically strained A IM g4  
matrix (2) and a fragment of the (Al-Al20 3)cp composite particle (3); b) etched finely polished 
surface; A I3M g2 phase indicated by arrow visible between Al20 3 grains in the (Al-Al20 3)cp 
composite particle microvolume

Rys. 59. Połączenie Al-Al20 3 w kompozycie L3AIMg4-(A I-A I20 3)cp w mikroobszarze cząstki 
kompozytowej: a) odsłonięte ziarno Al20 3, na granicy rozdziału widoczne zaznaczone 
strzałką mikroszczeliny; b) widoczny dyspersyjny tlenek aluminium; przełom, S E M  

Fig. 59. S E M  micrograph of the Al-Al20 3 interface in the L3A IMg4-(A I-A I20 3)cp composite (composite 
particle microvolume): exposed Al20 3 grain, visible micro-cracks at the interface indicated by 
arrow: b) dispersive aluminum oxide is visible; fracture
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4.4. Połączenie aluminium - cząstka fazy międzymetalicznej w kompozycie 
prasowanym na gorąco

Kompozyty osnowa aluminiowa-faza międzymetaliczna mogą być wytworzone 

metodą prasowania na gorąco dwoma sposobami: z mieszaniny osnowy i fazy 

międzymetalicznej o wcześniej określonej morfologii [81-85] oraz z mieszaniny osnowy 

z prekursorem, z którego in situ powstaje faza międzymetaliczna będąca produktem jego 

oddziaływania z osnową [86-95]. Warunki łączenia komponentów w pierwszym przypadku 

powinny zapewnić uzyskanie korzystnego połączenia i nieporowatej osnowy o założonej 

mikrostrukturze. Natomiast w drugim zagadnienie jest bardziej złożone, gdyż podczas 

prasowania na gorąco komponentów występuje jednoczesne kształtowanie mikrostruktury: 

nowej fazy, jej połączenia z osnową oraz samej osnowy. Doświadczenia własne, dotyczące 

wytwarzania metodą prasowania na gorąco kompozytów z osnową aluminiową zawierających 

fazy międzymetaliczne, związane są z wytwarzaniem tych faz metodą in situ i obejmują fazy 

z układów równowagi fazowej Al-Ni, Al-Fe oraz Al-Ti [ W-43 -  W-53 i W-55 -  W-61],

Zakres dotychczasowych badań własnych umożliwia omówienie zagadnienia 

tworzenia połączenia na przykładzie kompozytu osnowa aluminiowa-aluminidek niklu. 

Zostanie to poprzedzone charakterystyką samego materiału, w którym cząstki powstały 

z prekursora w postaci proszku metalicznego niklu. Podkreślić należy, że rozpuszczalność Ni 

w Al jest ograniczona i w układzie równowagi fazowej Al-Ni występuje kilka faz (rys. 60).

Rys. 60. Układ równowagi fazowej Al-Ni [96] 
Fig. 60. Al-Ni phase equilibrium diagram [96]
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Można zatem spodziewać się w kompozycie cząstek o różnym składzie w zależności 

od warunków procesu. Potwierdzeniem tej hipotezy są wyniki różnicowej analizy termicznej 

DTA mieszaniny zawierającej 55% wag. proszku aluminium i 45% wag. niklu (rys. 61). 

Obecność pików egzotermicznych w temperaturze mniejszej od piku endotermicznego 

odpowiadającego topnieniu aluminium świadczy o oddziaływaniu pomiędzy komponentami 
w stanie stałym.
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Rys. 61. Krzywe D T A  mieszaniny proszków Al i Ni otrzymane podczas ogrzewania: a ) z  prędkością 
ok.13°C/min, b) z prędkością zm ienną -  początkowo ok. 13°/min, następnie ok. 2°/min 

Fig. 61. D T A  plots of Al and Ni powders mixture: a) at the rate of about 13°C/min, b) at the variable rate 
- initially about of 13°C/min, subsequently about of 2°C/min
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Do wytworzenia cząstek aluminidków niklu w kompozytach z osnową aluminiową jako 

prekursora cząstek użyto proszku niklu (rys. 62). Kompozyty otrzymano z mieszanin 

proszków, zgodnie z opisem podanym w tabeli 2. Charakteryzuje je obecność w osnowie 

cząstek -  produktu oddziaływania niklu z aluminium. Morfologia tych cząstek zależy od 

parametrów procesu prasowania na gorąco (rys. 63-65), co potwierdza wyniki badań DTA 

(rys. 61). Zmiany mikrostruktury wynikające z różnej temperatury prasowania wykazała 

również rentgenowska analiza fazowa XRD (rys. 67-68) -  we wszystkich badanych 

materiałach obecna jest faza AI3NL Jej udział w materiale rośnie z temperaturą, a udział Al 

zmniejsza się \W-47].

Rys. 62. Proszek Ni użyty do wytwarzania cząstek aluminidków: a) widok ogólny, b) pojedyncza 

cząstka; S E M
Fig. 62. S E M  micrograph of the Ni powder -  the component of aluminide particles: a) general view, 

b) single particle
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Rys. 63. Mikrostruktura kompozytu S 1AI-(AI203,Ni)p prasowanego w temperaturze 500°C:
a) zaokrąglone cząstki faz z  układu Al-Ni i cząstki Al20 3 o ostrych krawędziach w osnowie 
Al, b) warstwowe i jednorodne cząstki faz z układu Al-Ni w porowatej osnowie Al; S E M , BE I 

Fig. 63. S E M  micrograph of the S1A I-(A I20 3,Ni)p composite microstructure after hot pressing at
500°C: a) Al-Ni phases system particles of rounded shape and Al20 3 particles with sharp 
edges in the Al matrix, b) multilayered and hom ogeneous Al-Ni phase system particles in 
the porous Al matrix; BE I

Rys. 64. Mikrostruktura kompozytu S2AI-(A I20 3,Ni)p prasowanego w temperaturze 550°C:
a) zaokrąglone cząstki faz z układu Al-Ni i cząstki Al20 3 o ostrych krawędziach w osnowie 
Al, b) warstwowe i jednorodne cząstki faz z układu Al-Ni w porowatej osnowie Al; SEM , BE I 

Fig. 64. S E M  micrograph of the S1AI-(A I20 3,Ni)p composite microstructure after hot pressing at
500°C: a) Al-Ni phases system particles of rounded shape and Al20 3 particles with sharp 
edges in the Al matrix, b) multilayered and hom ogeneous Al-Ni phase system particles in 
the porous Al matrix; B E I
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Rys. 65. Mikrostruktura kompozytu S3AI-(A I20 3,Ni)p prasowanego w temperaturze 600°C: 
a) zaokrąglone cząstki faz z układu Al-Ni i cząstki Al20 3 o ostrych krawędziach w osnowie 
Al, b) jednorodne cząstki faz z układu Al-Ni w osnowie Al; S E M , BE I 

Fig. 65. S E M  micrograph of the S3AI-(A I20 3,Ni)p composite microstructure after hot pressing at 
640°C: a) Al-Ni phases system particles of rounded shape and Al20 3 particles with sharp 
edges in the Al matrix, b) hom ogeneous Al-Ni phase system particles in the porous Al 
matrix; BE I

Rys. 66. Mikrostruktura kompozytu S4AI-(A I20 3,Ni)p prasowanego w temperaturze 640°C: 
a) nieregularne cząstki faz z układu Al-Ni i cząstki Al20 3 o ostrych krawędziach w osnowie 
Al, b) nieregularne, jednorodne cząstki faz z układu Al-Ni w bezpośrednim sąsiedztwie 
cząstek Al20 3; SEM , BE I

Fig. 66. S E M  micrograph of the S3AI-(A I20 3,Ni)p composite microstructure after hot pressing at 
640°C: a) Al-Ni phases system irregular particles and Al20 3 particles with sharp edges 
in the Al matrix, b) irregular, hom ogeneous Al-Ni phase system particles in the proximity 
of Al20 3 particles; BE I
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Rys. 67. Dyfraktogram rentgenowski kompozytu S1AI-(A I20 3,Ni)p, X R D  
Fig. 67. X-ray diffraction pattern (X R D ) of the S1 AI-(AI20 3,Ni)p composite

Rys. 68. Dyfraktogram rentgenowski kompozytu S4AI-(A I20 3,Ni)p, X R D  
Fig. 68. X-ray diffraction pattern (X R D ) of the S4A I-(A I20 3,Ni)p composite
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Zróżnicowanie koncentracji Ni i Al w poszczególnych warstwach cząstek 

warstwowych stwierdzone na podstawie analiz punktowych EDS potwierdzają rozkłady 

rentgenowskiego promieniowania charakterystycznego (rys. 69).

Rys. 69. Mikrostruktura kompozytu S1AI-(AI20 3,Ni)p: a) obraz SE I, b) i c) rozkłady powierzchniowe 
rentgenowskiego promieniowania charakterystycznego Al, Ni 

Fig. 69. The S1AI-(A I20 3,Ni)p composite microstructure: a) secondary electron image (SEI), b) and c) 
Al and Ni X-ray mapping

Ze wzrostem temperatury prasowania kompozytu zachodzi zmiana morfologii cząstek 

powstałych in situ  z niklu, zgodnie z następującą sekwencją;

cząstki niklu kuliste  —> cząstki alum inidku niklu kuliste warstwowe  —* cząstki aluminidku  

niklu kuliste jednorodne  —► cząstki aluminidku niklu nieregularne jednorodne.

Ponadto, ze wzrostem temperatury prasowania kompozytu zmienia się charakter przełomu 

osnowy (rys. 70-73). Początkowo pękanie w osnowie następuje po pierwotnych granicach 

ziaren proszku Al z niewielkim jej odkształceniem plastycznym, a cząstki aluminidków 

pękają międzykrystalicznie lub są wyrywane z osnowy.



Rys. 70. Przełom kompozytu S1AI-(A I20 3,Ni)p prasowanego w temperaturze 500°C: a) pękanie 
w osnowie (1 ) po pierwotnych granicach ziaren proszku aluminium, przez cząstki aluminidku
(2) lub po granicy cząstka-osnowa (3), b) pękanie międzykrystaliczne w warstwowej cząstce 
aluminidku (2) połączonej z osnow ą (1); S E M  

Fig. 70. S E M  micrograph of the S1AI-(A I20 3,Ni)p composite fracture after hot pressing at 500°C:
a) the matrix cracking (1) at the Al powder primary grain boundaries, aluminides trans
particle (2) or matrix-particle boundary (3) cracking, b) intercrystalline cracking in the 
aluminide particle (2), (1 ) matrix
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Rys. 71. Przełom kompozytu S2A I-(A I20 3,Ni)p prasowanego w temperaturze 550°C: a) pękanie 
w osnowie (1 ) mieszane, w cząstkach aluminidku międzykrystaliczne (2 ); b) pękanie 
międzykrystaliczne w cząstce aluminidku (2), na granicy osnowy (1) z cząstką Al20 3 (3) 
obecne pustki; S E M

Fig. 71. S E M  micrograph of the S2AI-(A I20 3,Ni)p composite fracture after hot pressing at 550°C:
a) cracking of mixed type in the matrix (1 ), intercrystalline in aluminide particles (2);
b) intercrystalline cracking in the aluminide particle (2), voids visible at the matrix (1) - A l20 3 
particle (3) interface
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Rys. 72. Przełom kompozytu S3AI-(A I20 3,Ni)p prasowanego w temperaturze 600° C: a) odkształcona 
plastycznie osnowa i kruche cząstki, b) pękanie w osnowie (1 ) plastyczne, w cząstce 
aluminidku (2) międzykrystaliczne, w cząstce Al20 3 (3) transkrystaliczne; S E M  

Fig. 72. S E M  micrograph of the S3AI-(A I20 3,Ni)p composite fracture after hot pressing at 550°C: 
a) plastically strained matrix and brittle particles, b) ductile cracking in the matrix (1), 
intercrystalline in the aluminide particle (2), transcrystalline in the Al20 3 particle (3)

Rys. 73. Przełom kompozytu S4AI-(A I20 3,Ni)p prasowanego w temperaturze 640°C: a) odkształcona 
plastycznie osnowa i kruche cząstki, b) pękanie w osnowie (1 ) plastyczne, w cząstce 
aluminidku (2) międzykrystaliczne, w cząstce Al20 3 (3) transkrystaliczne; S E M  

Fig. 73. S E M  micrograph of the S4AI-(A I20 3,Ni)p composite fracture after hot pressing at 640°C: 
a) plastically strained matrix and brittle particles, b) ductile cracking in the matrix (1), 
intercrystalline in the aluminide particle (2), transcrystalline in the AI2Q 3 particle (3)

Cząstki z faz z układu równowagi Al-Ni, które powstają w materiale otrzymanym 

przez prasowanie na gorąco proszku kompozytowego (Al-Al203-Ni)cp (kompozyt 

S(Al,AhOs,Ni)cP, tab. 2), charakteryzują się podobną morfologią jak w materiałach 

otrzymanych z mieszanin proszków (rys. 74 i 75).
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Rys. 74. Kompozyt S(A I,A I20 3,Ni)Cp : a) warstwowa cząstka z układu Al-Ni w osnowie Al zawierającej 
drobne cząstki Al20 3, zgład; b) warstwowa cząstka z  układu Al-Ni, której wzrost został 
zaburzony sąsiedztwem cząstek A l20 3 , zgład; c) przełom warstwowej cząstki z układu Al-Ni 
o różnym charakterze w każdej warstwie, w środku zaznaczony strzałką odkształcony 
plastycznie Ni; d) przełom warstwowej cząstki z  układu Al-Ni, widoczne oznaczone strzałką 
pęknięcia w zewnętrznej warstwie cząstki z pozostawieniem jej fragmentów w osnowie; S E M  

Fig. 74. S E M  micrograph of the S(A I,A I20 3,Ni)cp composite: a) the Al-Ni system layered particle in the 
Al matrix containing fine Al20 3 particles, finely polished surface; b) the Al-Ni system layered 
particle, its growth affected by Al20 3 particles proximity, finely polished surface; c) the Al-Ni 
system layered particle fracture of various character in each layer, plastically strained Ni 
indicated by arrow in the center; d) the Al-Ni system layered particle fracture, visible cracking 
in the outer particle layer indicated by arrow; particle fragments remained in the matrix
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Rys. 75. Mikrostruktura warstwowej cząstki z układu Al-Ni w kompozycie S(AI,AI20 3,Ni)cp: a) SE I, b) 
i c) rozkłady powierzchniowe rentgenowskiego promieniowania charakterystycznego Al i Ni 

Fig. 75. Microstructure of the layered Al-Ni system particle in the S(AI,AI20 3,Ni)cp composite: 
a) secondary electron image (SEI), b) and c) Al and Ni X-ray mapping

Wyniki badań własnych metodami SEM pozwoliły na uogólnienie charakteryzujące 

podstaw ow e cechy m ikrostruktury m ateriałów  kom pozytowych z  osnową aluminiową  

otrzym anych m etodą prasow ania  na gorąco komponentów zawierających cząstki 

m etalicznego niklu:

- obecne są cząstki zawierające fazy z układu równowagi fazowej Al-Ni, które mają budowę 

warstwową lub jednorodną -  zachowują one kształt cząstek proszku prekursora (Ni) po 

prasowaniu w niższej temperaturze;
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- przełom cząstek warstwowych oraz skład chemiczny i fazowy w poszczególnych warstwach 

zróżnicowane;

- średnia objętość cząstek wytworzonych z tego samego proszku prekursora zależy od 

warunków dyfuzji, a obecność komponentu, który nie bierze udziału w tworzeniu cząstek 

in situ (np. cząstki AI2O3), wpływa na ich wzrost i kształt;

- udział objętościowy aluminiowej osnowy w kompozycie zmniejsza się wraz z dyfuzyjnym 

wzrostem cząstek nowej fazy.

Wyniki badań mikrostruktury cząstek aluminidków niklu metodami transmisyjnej 

mikroskopii elektronowej potwierdzają wyniki badań metodami skaningowej mikroskopii 

elektronowej. Cząstki mają budowę jednorodną (rys. 76) lub warstwową (rys. 78 i 79). 

Cząstki jednorodne tworzy faza Al^Ni, a w cząstkach o budowie warstwowej faza ta 

występuje bezpośrednio przy granicy z osnową.

Rys. 76. Mikrostruktura jednorodnej cząstki aluminidku niklu w kompozycie SA I-(A I203,Ni)p> cienka
folia, TEM : a) pole jasne, b),c),d) rozkłady powierzchniowe rentgenowskiego
promieniowania charakterystycznego Al, Ni, O  

Fig. 76. Microstructure of the hom ogeneous nickel aluminide particle in the SA I-A I20 3,Ni)c
composite, thin foil, TEM : a) bright field, b), c) and d) Al, Ni and O  X-ray mapping
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P ierw iastek  % w ag. % at.
A l K  68,5 82,6
N i K _________ 31.5 17,4

Rys. 77. Charakterystyka cząstki z  rys. 76 -  dyfrakcja elektronów z  fazy A I3Ni [120] oraz wyniki 

analizy składu chemicznego, T EM  
Fig. 77. T E M  characterization of the Fig. 76 particle -  A I3Ni phase [120] electron diffraction pattern 

and X-ray quantification results

Rys. 78. Mikrostruktura cząstki warstwowej aluminidku w kompozycie SAI-(A I20 3,Ni)p, cienka folia, 
TEM : a) pole jasne, b), c), d) rozkłady powierzchniowe rentgenowskiego promieniowania

charakterystycznego Al, Ni i O  
Fig. 78. T EM  micrograph of the layered aluminide particle in the SA I-(A I20 3,Ni)p composite, thin foil:

a) bright field, b), c) and d) Al, Ni and O  X-ray mapping
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Pierwiastek % wag. % at.
Al K 56,3 73,7
Ni K 43,7 26,3

Al

Pierwiastek % at. % at.
Al K 59,8 76,4
Ni K 40,2 23,6

Pierwiastek % wag. % at.
Al K 47,9 66,6
Ni K 52,1 33,4

Rys. 79. Mikrostruktura warstwowej cząstki aluminidku w kompozycie SA I-(A I20 3,Ni)p: fragment cząstki 
zawierający trzy strefy, cienka folia, T EM  pole jasne; wyniki mikroanalizy rentgenowskiego 
promieniowania charakterystycznego w miejscach 1 , 2 i 3 

Fig. 79. T E M  micrograph of the layered aluminide particle in the SA I-(A I20 3,Ni)p composite: the 
particle fragment containing three zones, thin foil, bright field; X-ray quantification results at 
points No. 1,2 and 3

Możliwość kształtowania mikrostruktury cząstek powstałych in situ w kompozycie nasuwa 

pytanie — czy istnieje możliwość kształtowania mikrostruktury ich połączenia z osnową ? 

Analiza charakteru przełomów wszystkich badanych materiałów, w których proszek osnowy 

został prawidłowo połączony, wykazała, że ich dekohezja jest wynikiem ciągliwego pękania 

w osnowie oraz pękania międzykrystalicznego w cząstkach lub po granicy cząstka-osnowa 

(rys. 71-73). W mikroobszarach, w których pękanie następuje w połączeniu osnowy z cząstką 

aluminidku, obserwuje się pękającą krucho cząstkę i odkształconą plastycznie osnowę, 

a także zachowanie pojedynczych ziaren aluminidku w osnowie (rys. 73b, 74d), 

potwierdzające dobre ich połączenie z osnową. Badania składu chemicznego powierzchni 

rozdziału metodą mikroanalizy rentgenowskiej prowadzone na zgładach i cienkich foliach
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wykazały, że niezależnie od budowy cząstek zawierających fazy z układu Ał-Ni, warstwowej 

łub jednorodnej, faza  ałuminidkowa na granicy rozdziału cząstka-osnowa zawsze ma skład 

chemiczny podobny, zbliżony do składu stechiometrycznego AI3NL

Ponadto, na powierzchni rozdziału lokalnie rejestruje się mikroobszary zawierające tlen i 

jego brak wewnątrz cząstek na poziomie koncentracji wykrywanej zastosowaną metodą 

(rys. 76, 78). Tlen w komponentach użytych do wytworzenia kompozytów SAl-(Al2C>3,Ni)p 

występuje na powierzchni cząstek proszku aluminium w postaci cienkiej warstwy A I2 O 3  

oraz w cząstkach ceramicznych A I2 O 3  użytych jako komponent. Śladowe ilości tlenu mogą 

występować również na powierzchni proszku niklu. Obserwowana zwiększona lokalnie 

koncentracja tlenu w kompozycie wokół cząstek aluminidków wskazuje na źródło jego 

pochodzenia z osnowy i świadczy o dominującym mechanizmie wzrostu cząstek przez 

dyfuzję glinu do niklu. Taki rozkład tlenu na granicy rozdziału potwierdza istotny wpływ 

wyjściowego stanu powierzchni proszku osnowy na kształtowanie struktury połączenia z fazą 

zbrojącą powstałą in situ.

Innym efektem obserwowanym na granicy rozdziału w kompozytach wytwarzanych 

metodą PM  z fazami wytworzonymi in situ jest powstanie porowatości związanej 

z niezrównoważonym strumieniem dyfuzji, tzw. efektem Kirkendalla-Frenkla [97]. 

Obserwowano go w kompozytach SlAl-(Al203,Ni)p i S2Al-(Al20 3,Ni)p (rys. 63 i 64) 

oraz innych materiałach wytworzonych z udziałem proszku niklu jako prekursora nowej fazy. 

Szczególnie dotyczy to kompozytów otrzymanych w procesie prasowania w niższej 

temperaturze (tab. 2), np. 460-480°C (rys. 80). Porowatość tego typu widoczna jest na 

zgładach w postaci charakterystycznych regularnych schodkowo ułożonych luk, promieniście 

otaczających cząstkę aluminidku. Takiego zdefektowania powierzchni rozdziału nie 

obserwuje się w materiałach otrzymanych w warunkach, gdzie osnowa jest wystarczająco 

plastyczna, by zastosowane ciśnienie zrównoważyło lokalne niedobory glinu spowodowane 

dyfuzją (np. S3Al-(Al20 3), S4Al-(AI20 3,Ni)p oraz S(Al-Al20 3-Ni)cp). Efekt Kirkendalla może 

wystąpić również w aluminiowych kompozytach ex situ zawierających jako komponent 

wyjściowy aluminidek niklu Ni3Al [84] oraz w innego typu układach reaktywnych [98].

Przeprowadzone badania własne i analiza literatury pozwoliły wyodrębnić podobieństwa 

pomiędzy mikrostrukturą kompozytów aluminiowych zawierających aluminidki niklu powstałe 

in situ a mikrostrukturą kompozytów aluminiowych z aluminidkami niklu ukonstytuowanymi 

ex situ [81-85]:
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- Aluminidki niklu powstałe in situ z proszku niklu mogą mieć budowę warstwową, która 

wystąpi również po transformacji jednorodnych cząstek aluminidków AlNi i AlNi3 

wprowadzonych ex situ spowodowanej ich dyfuzyjnym oddziaływaniem z aluminium.

- Na granicy rozdziału cząstka-osnowa w kompozycie z cząstkami powstałymi in situ zawsze 

obecna jest faza Al3Ni, a w kompozytach ex situ zawierających AlNi i AlNi3 wtedy, gdy 

wytworzono je w zbyt wysokiej temperaturze lub poddano wygrzewaniu.

- W obu typach kompozytów może nastąpić zdefektowanie granicy rozdziału w postaci 

charakterystycznych porów, wynikające z efektu Kirkendalla.

Rys. 80. Zdefektowanie powierzchni rozdziału w kompozycie spowodowane przez efekt Kirkendalla- 
Frenkla w osnowie (1), wokół cząstek aluminidków (2) obecne pory o regularnej schodkowej 
budowie oznaczone strzałkami: a) materiał S2AI-(N i)p, b) materiał S1AI-(N i)p, S E M  

Fig. 80. S E M  micrograph of the composite interface dam aged by the Kirkendall-Frenkel effect in the 
matrix (1 ), voids of regular staircase structure around aluminide particles indicated by arrows: 
a) the S2A I-(N i)p composite, b) the S1AI-(N i)p composite
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4.5. Połączenie aluminium-cząstka fazy międzymetalicznej w kompozycie 

odlewanym

Kompozyty odlewane zawierające fazy międzymetaliczne, podobnie jak otrzymywane 

metodami metalurgii proszków, mogą być wytwarzane zarówno metodami ex situ, 

jak i in situ. Charakterystyka mikrostruktury połączenia cząstka-osnowa przeprowadzona 

zostanie na podstawie wyników badań kompozytu z osnową ze stopu aluminium 

zawierającego fazy z układu równowagi fazowej Al-Ni, powstałe w wyniku oddziaływania 

proszku niklu z ciekłą osnową. Ten typ kompozytu przedstawiony został również w pracach 

własnych [W-46, W-53 i W-54].

Materiał wytworzono z zawiesiny proszku niklu w stopie aluminium (tab.l). Proces 

prowadzono dwustopniowo -  najpierw wprowadzano nikiel do osiągnięcia składu 

eutektycznego, a następnie dodawano proszek niklu, szybko mieszano i odlewano. 

W zależności od warunków procesu, m.in. zawartości składników, czasu i temperatury, 

otrzymuje się materiał o dwóch podstawowych typach mikrostruktury. Jeden -  to kompozyt 

z osnową o składzie eutektycznym i cząstkami Al3Ni, powstałymi w wyniku rozpuszczania 

niklu w ciekłej osnowie i wydzielania aluminidku podczas krzepnięcia (rys. 81, 82). 

W drugim typie materiału obecne są dodatkowo cząstki Al3Ni o kształcie odpowiadającym 

kształtowi cząstek prekursora, powstałe w wyniku dyfuzyjnego oddziaływania pozostałego 

w zawiesinie proszku niklu w stanie stałym ze stopem osnowy (rys. 83b i 84).

Rys. 81. Mikrostruktura kompozytu LAI-(Ni)p: a) i b) w eutektycznej osnowie widoczne płytkowe 
aluminidki A I3Ni powstałe podczas krystalizacji, S E M  

Fig. 81. S E M  micrograph of the LAI-(Ni)p composite microstructure: a) and b) in the eutectic matrix 
visible lamellar A I3Ni aluminides formed during crystallization process
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Rys. 82. Przełom kompozytu LAI-(Ni)p: a), b) i c) w odkształconej plastycznie osnowie widoczne 
powstałe podczas krystalizacji cząstki fazy A I3Ni, które uległy pękaniu transkrystalicznemu; 
S E M

Fig. 82. S E M  micrograph of the LAI-(Ni)p composite fracture: a), b), c) crystallized A I3Ni particles with 
trancrystalline cracking visible in the plastically deformed matrix

MiKrostruktura osnowy ze stopu Al-Ni do ktorego wprowadzano cząstki niklu (rys.62), zgład
(a) oraz przełom kompozytu LAI-(Ni)p z cząstką A l3Ni powstałą z niklu w wyniku dyfuzji (b), 
S E M

S E M  micrograph of the Al-Ni alloy microstructure with inserted Ni particles (Fig.62), finely 
polished surface (a). The LAI-(Ni)p composite fracture with A I3Ni particle formed in the way of 
diffusion (b)

Fig. 83.
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Mikrostruktura cząstek fazy AI3N1 obecnych w kompozycie obserwowana metodami 

SEM jest różna w zależności od mechanizmu ich powstania. Cząstki powstałe podczas 

krzepnięcia w wyniku wydzielania mają budowę płytkową i pękają transkrystaliczne. 

Natomiast cząstki powstałe w wyniku dyfuzji mają budowę ziarnistą i pękają 

międzykrystalicznie. Pękaniu na granicy osnowa-cząstka, niezależnie od typu cząstki

towarzyszy odkształcenie plastyczne osnowy (rys. 82, 84).

Rys. 84. Przełom kompozytu LAI-(Ni)p : a) widok ogólny, b), c) i d) osnowa ze stopu Al-Ni (1) i cząstki 
AI3Ni (2) powstałe w wyniku dyfuzji, przełom przechodzi przez cząstkę (2) po granicach jej 
ziaren -  jej fragmenty oznaczone strzałką pozostają połączone z osnową; osnowa na granicy 
z cząstką odkształcona plastycznie, S E M  

Fig. 84. S E M  micrograph of the LAI-(Ni)p composite fracture: a) general view, b), c) and d) the Al-Ni 
alloy matrix (1 ) and A I3Ni particles (2) formed in the way of diffusion, trans-particle fracture (2) 
fragments of particles joined to the matrix indicated by arrow; matrix at the interface plastically 

deformed
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Świadczy to o korzystnym połączeniu osnowa-cząstka. W przypadku cząstek 

powstałych w wyniku dyfuzji pękanie następuje jednak głównie w cząstkach fazy AljNi -  po 

granicach ich ziaren, przy czym fragmenty cząstek zachowują połączenie z osnową (rys. 84d).

W kompozytach odlewanych zawierających cząstki aluminidku niklu Al3Ni powstałe 

in situ, podobnie jak w prasowanych na gorąco (rys. 80), może wystąpić zdefektowanie 

powierzchni rozdziału spowodowane dyfuzją (rys. 85). Takie zdefektowanie powstaje 

podczas chłodzenia odlewu, gdy parametry procesu umożliwiają intensywne oddziaływanie 

aluminium z cząstkami aluminidkowymi zawierającymi nadmiarowy nikiel -  na granicy 

rozdziału powstają pory Kirkendalla-Frenkla.

0 0 3 4 6 6  1 5 .  0 k V X 1 . 0  0 K  1 8  . 0  m m [0 0 3 4 6 8  1 5 .  0 k V X 7  . 0 0 K  *2 I 5 > V m

Rys. 85. Mikrostruktura kompozytu typu LAI(Ni)p , w którym prekursorem nowej fazy był gruboziarnisty 
proszek Ni o nieregularnej budowie: a) i b) na powierzchni rozdziału osnowa Al (1) 
-  faza A I3Ni (2) zaznaczone strzałkami, regularne pory powstałe w wyniku efektu 
Kirkendalla-Frenkla; S E M

Fig. 85. S E M  micrograph of the LAI(Ni)p composite (coarse-grained Ni powder of irregular shape used 
a s  the new phase precursor): a) and b) at the Al matrix (1) -  A I3Ni (2) interface visible regular 
pores formed as a result of the Kirkendall-Frenkel effect ( indicated by arrows)
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5. PODSUMOWANIE

Mikrostruktura połączenia osnowa-cząstki w kompozytach z osnową aluminiową 

determinowana jest warunkami procesu wytwarzania kompozytu, co oznacza, że prawidłowy 

dobór komponentów wyjściowych nie gwarantuje uzyskania materiału o właściwościach 

wynikających z reguły mieszania. Sekwencja zmian mikrostruktury występujących 

w określonych warunkach technologicznych nie była dotychczas scharakteryzowana.

Analizę wpływu warunków wytwarzania na mikrostrukturę połączenia, przeprowadzoną 

w rozprawie, umożliwiło wytworzenie kilku rodzajów materiałów z osnową aluminiową, 

zawierających cząstki ceramiczne i aluminidkowe, zgodnie z procedurą przyjętą na podstawie 

wcześniejszych badań własnych. Próby technologiczne i badania strukturalne wykazały, 

że w kompozytach z osnową aluminiową utworzenie prawidłowego połączenia pomiędzy 

komponentami wymaga spełnienia warunków wstępnych. W procesie odlewania zawiesin jest 

to zwilżenie zbrojenia osnową, któremu towarzyszy powstawanie produktów oddziaływania 

fizykochemicznego. W procesie prasowania w podwyższonej temperaturze mieszanin 

proszków, jak i proszków kompozytowych wymagany jest dobór ciśnienia, temperatury 

i czasu, który najpierw umożliwi eliminację porów pomiędzy ziarnami proszku, zapewniając 

bezpośredni kontakt pomiędzy komponentami, a następnie oddziaływanie fizykochemiczne.

W rozprawie wykazano możliwość wystąpienia zróżnicowanej mikrostruktury 

połączenia osnowa aluminiowa-cząstka, powstałego z tych samych podstawowych 

komponentów zarówno w wyniku zastosowania różnych parametrów procesu wytwarzania, 

jak i w materiale wytworzonym w jednoznacznie określonych warunkach. Potwierdziły to 

wyniki badań:

- kompozytu AlMgl-(SiC)p odlewanego i walcowanego, w którym na granicy rozdziału 

może powstać płytkowy węglik A14C3, wykazujący uprzywilejowany kierunek wzrostu;

- kompozytu A1-(A1203)p prasowanego w podwyższonej temperaturze, w którym w zależności 

od zastosowanej temperatury prasowania występuje połączenie mechaniczne i/lub 

chemiczne;

- kompozytu Al-(Al203)PNi prasowanego w podwyższonej temperaturze, w którym w wyniku 

oddziaływania powłoki niklu z osnową na granicy rozdziału powstaje alumnidek niklu lub 

aluminidek niklu i żelaza, a także występuje bezpośrednie połączenie cząstki z osnową 

wzbogaconą w rozpuszczony materiał powłoki;
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- kompozytu AlMg4-(Al-Al203)cp odlewanego, w którym obok połączenia powstałego 

w wyniku heterogenicznego zwilżania cząstek kompozytowych (Al-A^C^cp stopem 

AlMg4, zachowane zostaje połączenie mechaniczno-chemiczne ukształtowane podczas 

aglomerowania proszku kompozytowego;

- kompozytu Al-aluminidek niklu powstały in situ , otrzymanego metodą prasowania 

w podwyższonej temperaturze, w którym w na granicy rozdziału mogą występować 

mikroobszary o podwyższonej koncentracji tlenu oraz dodatkowa faza, która stanowiła 

komponent wyjściowy (np. cząstki AI2 O 3 ) i nie tworząc z pozostałymi komponentami 

nowych faz wpływa na kierunek wzrostu oraz morfologię cząstek powstałych in situ.

- kompozytów Al-aluminidek niklu powstały in situ , otrzymanych metodą prasowania 

w podwyższonej temperaturze lub odlewania, w których obok niezdefektowanego 

połączenia mogą wystąpić pory spowodowane efektem Kirkendalla-Frenkla.

Obserwowane metodami skaningowej mikroskopii elektronowej i transmisyjnej 

mikroskopii elektronowej zmiany mikrostruktury zachodzące w kompozytach pod wpływem 

różnych czynników pozwoliły na opracow anie autorskich m odeli m ikrostruktury połączeń  

osnow a alum iniow a-cząstka i sekw encji ich zmian.

Dla kompozytów AlMg-(Al203)p oraz AlMg-(SiC)p odlewanych i walcowanych 

przedstawiono m odele wzrostu s tr e f  oddziaływania osnow a-cząstka p o d  wpływem  

długotrw ałego w ygrzew ania  (rys. 23, 24). Wyróżniono model regularnego wzrostu, 

dotyczący kompozytów AlMg-(Al203)p, oraz model nieregularnego wzrostu — wynikający 

z uprzywilejowanego kierunku wzrostu jednego z produktów oddziaływania, odnoszący się 

do kompozytów AlMg-(SiC)p. Stwierdzono równocześnie, że pomimo różnicy rozmiarów 

pomiędzy mikroobszarami obserwowanymi metodą SEM, TEM i HREM istnieje duże 

podobieństwo mikrostruktury. Dotyczy ono strefy oddziaływania powstałej podczas 

długotrwałego wygrzewania w stanie stałym, obserwowanej metodami SEM i mikrostruktury 

kompozytu po odlaniu, opisanej w literaturze [96-99], obserwowanej metodami TEM 

oraz HREM. Podobieństwo związane jest z obecnością i charakterystyczną budową fazy 

AI3 C 4 .

Dla kompozytów AlMg-(Al203)p i AlMg-(Al203)PNi prasowanych na gorąco 

przedstawiono m odele zm ian m ikrostruktury po łączen ia  p o d  wpływem wzrostu temperatury 

prasow ania  (rys. 33, 51). W przypadku materiału z cząstkami pokrytymi niklem model 

uwzględnia wpływ powłoki i zanieczyszczenia osnowy żelazem.

10 2

Zdaniem autorki przedstawione sekwencje zmian mikrostruktury połączeń, opracowane 

na podstawie eksperymentu własnego, mogą dotyczyć tworzenia połączeń aluminium 

- cząstka ceramiczna w innych warunkach, w których występuje dyfuzja w stanie stałym.

0  intensywności tych zmian decydować będą temperatura, czas i ciśnienie.

Do istotnych wyników rozprawy należy przeprowadzona na podstawie badań 

przełomów metodą SEM analiza dekohezji po łączenia  alum iniowa osnowa-cząstka  

ceram iczna oraz alum iniow a osnow a-cząstka aluminidku niklu pow stałego in situ z  niklu. 

Wykazano podobieństwa pomiędzy dekohezją połączeń metal-cząstka w kompozytach

1 dekohezją modelowych połączeń płaskich metal-ceramika, scharakteryzowaną przez Evansa 

i Dalgleisha (rys. 2) [73].

K ruche  pękanie po granicy osnowa - cząstka występuje w kompozytach:

• A1-(A1203)P i Al-(Al203)pNi prasowanych na gorąco w temperaturze i czasie, które nie 

zapewniają wytworzenia połączenia chemicznego pomiędzy metalem i ceramiką;

• AlMgl-(Al-Al203)Cp odlewanych, lokalnie w mikroobszarach, które zachowały strukturę 

pierwotną proszku kompozytowego.

W kompozytach odlewanych LAlMgl-(SiC)p i LAlMgMAbOi),, poddanych długotrwałemu 

wygrzewaniu, powodującemu rozrost strefy produktów oddziaływania na granicy rozdziału, 

jednoznacznego mechanizmu dekohezji nie ustalono. Dominuje mechanizm plastyczny, 

ale występują także mikropęknięcia na granicy cząstka-strefa produktów oraz w strefie 

produktów wskazujące na mechanizm kruchy.

Plastyczne  pękanie połączenia jest charakterystyczne dla pozostałych badanych 

kompozytów typu Al(SiC)p i Al(Al203)p odlewanych lub prasowanych. Pęknięcie przechodzi 

przez cząstkę lub po granicy osnowa-cząstka -  z pozostawieniem na cząstce odkształconych 

fragmentów osnowy. Dotyczy to również kompozytu zawierającego produkty transformacji 

strukturalnej warstwy niklu.

W kompozytach in situ  zawierających cząstki aluminidków niklu dekohezją połączenia 

następuje zgodnie z mechanizmem plastycznym -  w przypadku cząstek utworzonych 

w wyniku krystalizacji, lub w cząstce z zachowaniem jej fragmentów w osnowie 

odkształconej plastycznie -  w przypadku cząstek utworzonych w wyniku dyfuzji.

W monografii wykazano różnice zachowania się cząstek podczas dekohezji 

kompozytów. Stanowi to rozszerzenie modelu Tonga i Ravichandrana (rys. 5) [75], 

opracowanego dla ceramicznych cząstek kulistych. O ddzielanie się cząstek o d  osnowy bez ich 

degradacji zachodzi we wszystkich badanych kompozytach, w których występuje kruchy
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mechanizm dekohezji połączenia. Obserwowane jest także w kompozytach z cząstkami AI2O3 

i SiC wykazujących plastyczny mechanizm dekohezji połączenia. W  tych kompozytach 

występuje ponadto pękanie cząstek z utworzeniem w nich pojedynczych szczelin. Taka 

dwoistość zachowania wynika ze zróżnicowanej ziarnistości cząstek oraz ich nieregularnego 

kształtu. Jest zgodna z danymi literaturowymi [77], wskazującymi na występowanie progowej 

wielkości cząstki, po przekroczeniu której w wyniku koncentracji naprężenia pękanie rozwija 

się przez cząstkę. Rozpad cząstek na drobne elementy obserwowano w kompozycie 

odlewanym -  zawierającym proszek kompozytowy, który nie uległ deglomeracji. Dotyczył 

tylko cząstek proszku kompozytowego (Al-Al203)cp, które zachowały swoją mikrostrukturę 

podczas kontaktu z ciekłą osnową.

Podczas pękania kompozytów zawierających cząstki aluminidku niklu powstałe in situ 

występuje: pękanie międzykrystaliczne cząstek, oddzielanie cząstek od osnowy oraz ich 

pękanie transkrystaliczne. M ogą zatem występować wszystkie rodzaje zachowania się cząstek 

aluminidkowych, które obserwowane są w  kompozytach zawierających cząstki ceramiczne. 

Decydują o tym warunki tworzenia in situ fazy międzymetalicznej i jej połączenie z osnową.

Badania własne kompozytów i opracowana ich metodyka wykazały uniwersalny 

charakter technik SEM i EPM A stosowanych do opisu mikrostruktury kompozytu 

uwzględniającego połączenie osnowa-cząstka. Są szczególnie przydatne do charakterystyki 

zmian mikrostruktury połączenia pod wpływem  temperatury prasowania i wygrzewania oraz 

do ustalenia mechanizmu dekohezji. Bardziej szczegółowy opis mikrostruktury połączenia 

wymaga zastosowania technik wysokorozdzielczych (TEM, HREM). W  prowadzonych 

badaniach wyniki uzyskane techniką TEM  były komplementarne do SEM (np. połączenie 

AI-AI2O3). Natomiast w  niektórych przypadkach jedynie potwierdziły wyniki obserwacji 

metodą SEM (np. połączenia A l-(A l203)Ni, A l-A l3Ni). Należy podkreślić, że duże możliwości 

badawcze technik wysokorozdzielczych nie są równoznaczne z możliwością ich rutynowego 

stosowania do charakterystyki struktury połączenia w kompozycie konstrukcyjnym. Wynika 

to z czasochłonności przygotowania cienkich folii, ograniczeń objętości przeanalizowanego 

materiału i kosztów aparaturowych.

Do istotnych wyników rozprawy należy charakterystyka możliwości wytwarzania 

i kształtowania mikrostruktury kompozytów z osnową aluminiową, zawierających aluminidki 

niklu powstałe in situ. Wykazano, że zarówno metoda odlewnicza, jak i prasowania na gorąco 

prowadzą do wytworzenia z niklu cząstek AI3NL Uzyskanie kompozytu zawierającego
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jednorodne cząstki aluminidkowe o większej zawartości niklu, np. AlNi, A lN i3, nie jest 

możliwe.

Na podstawie wyników badań mikrostruktury połączenia cząstka-osnowa 

w kompozytach wytworzonych zgodnie z opracowaną procedurą ustalono wpływ warunków 

prowadzenia wybranych procesów wytwarzania na mikrostrukturę kompozytu i połączenia 

pomiędzy komponentami -  tego typu syntetyczne informacje nie były dotychczas 

publikowane w dostępnej literaturze naukowo-technicznej.

1. W  kompozytach otrzymywanych metodą metalurgii proszków zarówno z mieszaniny 

proszków AI-AI2O3, jak i mieszaniny AI-AI2O3 pokrytego warstwą niklu, ze wzrostem 

temperatury prasowania zmienia się charakter połączenia. W  niższej temperaturze prasowania 

uzyskuje się połączenie mechaniczne i pękanie następuje po granicach ziaren proszku 

aluminium i cząstek A 120 3. Zwiększenie temperatury prasowania pozwala uzyskać 

połączenie, dzięki któremu pękanie przebiega przez cząstki lub po granicach osnowa-cząstka 

z pozostawieniem na cząstkach śladów odkształconej plastycznie osnowy.

2. Zastosowanie powłoki niklu na cząstkach ceramicznych wprowadzanych do osnowy 

aluminiowej wywołuje różne efekty zależne od sposobu łączenia komponentów. 

W  kompozytach odlewanych warstwa niklu poprawia zwilżalność cząstek, ale jest to efekt 

krótkotrwały, ograniczony czasem rozpuszczenia niklu w ciekłym stopie osnowy. Natomiast 

w kompozytach otrzymanych w wyniku prasowania w próżni w podwyższonej temperaturze 

obecność powłoki niklu na cząstkach powoduje tworzenie na granicy rozdziału aluminidków 

oraz wzbogacenie osnowy w rozpuszczone składniki powłoki zmieniające również 

właściwości osnowy.

3. W procesie wytwarzania kompozytów z użyciem proszku kompozytowego możliwa 

jest zmiana połączenia metal-ceramika ukształtowanego w proszku kompozytowym podczas 

aglomerowania w  młynach wysokoenergetycznych — decyduje o tym rodzaj stosowanej 

technologii. W  kompozytach powstałych przez prasowanie proszku kompozytowego można 

wytworzyć połączenie podobne jak w otrzymanych z mieszanin proszków A l i AI2O3. 

Natomiast w wytworzonych z zawiesiny proszku kompozytowego w stopie aluminium 

obecne są dwa rodzaje połączenia. Jedno to połączenie stop osnowy-cząstka ceramiczna, 

powstające w wyniku zwilżania heterofazowego. Drugie to zachowane pierwotne połączenie 

aluminium-cząstka o charakterze mechaniczno-chemicznym, ukształtowane podczas 

wytwarzania proszku kompozytowego, które nie jest korzystne i powinno ulec transformacji 

do stanu osiąganego w materiałach prasowanych, np. przez zastosowanie ciśnieniowego 

odlewania.
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4. Na morfologię aluminidków niklu powstałych in situ w osnowie aluminiowej ma 

wpływ temperatura wytwarzania. Metoda odlewnicza wymaga zastosowania wyższej 

temperatury w porównaniu z PM. Cząstki powstają w tych warunkach w wyniku 

rozpuszczania się niklu w ciekłej osnowie i wydzielania fazy Al3Ni podczas krzepnięcia -  

mają wydłużony kształt, ostre krawędzie i pękają transkrystalicznie, albo w wyniku dyfuzji 

pomiędzy proszkiem niklu i osnową -  mają kształt zbliżony do proszku prekursora i pękają 

międzykrystalicznie. Charakter przełomu wskazuje, że korzystniej jest zastosować materiał 

odlewany z cząstkami powstałymi w wyniku wydzielania. Ich rozdrobnienie może być 

zwiększone poprzez złożony proces przeróbki plastycznej kompozytu. Możliwości 

kształtowania mikrostruktury cząstek powstałych w wyniku dyfuzji w kompozytach 

wytworzonych metodami odlewniczymi są ograniczone.

Kompozyty Al-aluminidek niklu uzyskane metodą prasowania osiowego na gorąco 

charakteryzuje przedział temperatury, w którym występuje zależność pomiędzy kształtem 

cząstek powstałych in situ i kształtem cząstek proszku niklu. Ponadto, dzięki dyfuzyjnemu 

wzrostowi cząstek powstałych in situ możliwa jest kontrola ich rozmiarów, jak i udziału 

objętościowego przy zadanym składzie mieszanek komponentów. Zewnętrzna część cząstek 

niezależnie od tego, czy mają mikrostrukturę warstwową, czy jednorodną, zbudowana jest z 

fazy AUNi. W niektórych warunkach prasowania tych kompozytów może wystąpić wada 

mikrostruktury powierzchni rozdziału -  porowatość wynikająca z efektu Kirkendalla.
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Struktura połączenia między osnową aluminiową i cząstkami 
wzmacniającymi w kompozytach

Streszczenie

Mikrostruktura powierzchni rozdziału w kompozytach decyduje o ich właściwościach. 

W rozprawie skoncentrowano się na zagadnieniach kształtowania mikrostruktury połączenia 

osnowa-cząstka w kompozytach z osnową aluminiową wytworzonych metodami 

odlewniczymi i metalurgii proszków.

Przedstawiono, na podstawie studiów literaturowych i doświadczeń własnych, wpływ 

procesów wytwarzania kompozytu na mikrostrukturę kompozytów. Omówiono wpływ 

technologii odlewania i metalurgii proszków oraz metody modyfikacji składu chemicznego 

osnowy i przygotowania powierzchni cząstek. Przedstawiono klasyfikację połączeń metal- 

zbrojenie oraz krytyczny opis metod charakterystyki powierzchni rozdziału w kompozytach.

Na podstawie przygotowanego eksperymentu, umożliwiającego analizę zależności 

mikrostruktury powierzchni rozdziału od technologii wytwarzania, przedstawiono 

charakterystykę mikrostruktury połączenia osnowa aluminiowa-cząstka ceramiczna oraz 

osnowa aluminiowa-aluminidek niklu w materiałach otrzymanych metodami odlewniczymi i 

metalurgii proszków. Do opisu mikrostruktury zastosowano techniki SEM, TEM, EPMA 

i SAED.

W rozprawie przedstawiono autorskie modele mikrostruktury połączenia osnowa 

aluminiowa-cząstka ceramiczna oraz sekwencje jej zmian. Dla kompozytów odlewanych 

Al-SiC i Al-SiC modele dotyczą wpływu długotrwałego wygrzewania materiału. 

Zaproponowano model nieregularnego wzrostu strefy produktów oddziaływania Al-SiC 

związany z nieregularnym wzrostem fazy AI4C3 oraz model regularnego wzrostu strefy 

produktów oddziaływania AI-AI2O3 związany ze wzrostem spinelu A l2Mg04. 

Dla kompozytów AI-AI2O3 otrzymanych metodą prasowania na gorąco proszków modele 

strukturalne opisują wpływ temperatury prasowania oraz zastosowania powłoki niklu na 

cząstkach.

Opisano wpływ temperatury prasowania na morfologię cząstek aluminidków niklu 

powstałych in situ z proszku niklu. Wykazano możliwość zdefektowania powierzchni 

rozdziału aluminium-aluminidek niklu w wyniku efektu Kirkendalla. Scharakteryzowano 

wpływ proszku kompozytowego (Al-Al20 3)cp na mikrostrukturę kompozytu odlewanego 

i prasowanego na gorąco.
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Zaprezentowano charakterystykę dekohezji połączeń aluminium-cząstka, która 

stanowi rozszerzenie modelu Evansa i Dalgleisha opracowanego dla połączeń płaskich. 

Opisano zachowanie się cząstek ceramicznych i aluminidkowych podczas pękania 

kompozytów. Charakterystyka ta stanowi uzupełnienie modelu Tonga i Ravichandrana 

opracowanego dla ceramicznych cząstek kulistych.

W rozprawie wykazano, że mikrostruktura połączenia osnowa-cząstka w kompozycie 

otrzymanym z takich samych komponentów wyjściowych może być zróżnicowana. 

Zróżnicowanie to dotyczy materiałów otrzymanych różnymi metodami, tymi samymi 

metodami przy różnych parametrach, jak i różnych mikroobszarów tego samego materiału.



Structure of interface between aluminium matrix and reinforcement 

particles in composites

Abstract

The properties of composite materials depend on the interface microstructure. The 

dissertation focuses on the problems concerning formation of matrix-particle interface 

microstructure in aluminium matrix composites obtained by means of casting and powder 

metallurgy methods.

The influence of the composite formation processes on composites microstructure was 

presented on the basis of literature and own experiments. The influence of casting technology 

and powder metallurgy methods as well as modification of matrix chemical composition and 

surface preparation of particles methods were described. The classification of metal- 

reinfrocement interfaces and the critical description of interface characterization methods 

were presented.

On the basis of a special experiment allowing for the analysis of relationships between 

interface microstructure and formation technology, the characteristics of aluminium matrix- 

ceramic particles microstructure and aluminum matrix-nickel aluminide composites 

microstructure obtained by casting and hot pressing were provided. SEM, TEM, EPMA and 

SAED methods were used for the microstructure characterization.

The author’s models o f aluminium matrix-ceramic particle interface microstructure 

and sequences o f their changes were presented in the dissertation. The models developed for 

Al-SiC and AI-AI2O3 composites present the influence of prolonged heating on the growth of 

the zone of interaction products. The irregular model of zone growth considered with AI4C3 

irregular growth was proposed for Al-SiC composite and the regular model o f zone growth 

considered with Al2Mg04 spinel formation was proposed for A 1-A1203. The structural models 

of interface microstructure in hot pressed A1-A1203 composites describe the influence of hot 

pressing temperature and nickel coating for ceramic particles.

The influence of pressing temperature on in situ formed nickel aluminides morphology 

was shown. The possibility of the presence of interface defects considered with Kirkendall 

effect was proved. The influence of composite powder (Al-Al203)cp on microstructure 

of composites obtained by casting and hot pressing was characterised.
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The characteristic of decohesion of aluminium-particle interface was presented. 

It constitutes an extension of a model developed by Evans and Dalgleish for the layered 

systems. The damage of ceramic and nickel aluminides particles during composites fracture 

was described. This characteristic is an extension of the Tong and Ravichandran model for 

globular ceramic particles.

In the dissertation, it was proved that differences between the interface matrix-particle 

composite microstructures formed from the same components may occur. The differences can 

be observed in materials obtained by different methods, by the same methods but with 

different parameters and in the same composite in different places.
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