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1. W PROW ADZENIE

Tem peratura m inim alnej p lastycznośc i (T M P -  ductility  m inim um  tem perature) je st  
term inem , który nie je s t  p o w szech n ie  u żyw an y, ch ociaż  dobrze oddaje istotę efektu  
zw ią za n eg o  z  w ystęp ow an iem  m inim um  m akroskopow o m ierzonej p lastycznośc i m ateriału w  
funkcji tem peratury odkształcania. A lternatyw nym i term inam i są: w ysokotem peraturow a  
p lastyczn ość  (hot ductility), w ysokotem peraturow a kruchość lub kruchość na gorąco (hot 
brittleness), ja k k o lw iek  term iny te m o g ą  obejm ow ać problem atykę o dużo szerszym  zakresie  
niż  T M P. Ściślej rzecz ujm ując, TM P charakteryzuje s ię  w ystęp ow an iem  przejśc iow ego  
m inim um  p la styczn ośc i w  pośrednim  zakresie pod w yższon ej tem peratury ob serw ow anym  w  
eksp erym en cie  pom iaru p lastycznośc i próbek m eta low ych  w  funkcji tem peratury odk szta ł­
cania. N ajpopu larniejszym  sp osob em  jej badania je s t  próba rozciągania, stąd najczęściej TM P  
w yrażana je s t  ja k o  temperatura, w  której obserw ow ane je s t  m in im um  przew ężen ia  lub 
w y d łu żen ia  [1 -8 ]. E fekt ten je s t  rów nież ob serw ow an y  przy innych sp osob ach  odkształcania , 
na przykład w  próbie skręcania [5 ,8 -1 0 ], zginania  lub udarności [1 1 -1 3 ], śc iskan ia  lub 
prasow ania [14], w a lco w a n ia  lub kucia  [5 ,1 3 ,1 4 ].

E fekt w y stęp ow an ia  tem peratury m inim alnej p lastyczn ośc i znany je s t  od daw na i dobrze  
ud okum entow any w  literaturze [15]. Stw ierdzono go  w ielok rotn ie  d la m ied zi i jej stop ów  [16-  
-31 ], d la stali [1 0 ,1 3 ,3 2 -4 5 ] i innych polikrysta licznych  m etali i sto p ó w  [1 1 ,1 2 ,4 6 -4 9 ].  
System atyczn e  badania w yk azały , że  efek t ten je s t  w sp ó ln ą  cech ą  w ie lu  m etali i stop ów , ale 
nie w ystęp uje  za w sze , ch o c ia ż  są  to przykłady sp oradyczne [1 7 ,4 1 ], nie licząc przypadków  
stw ierd zenia  odkształcania  nadplastyczn ego  w  tych stopach. P om im o w ie lo le tn ich  badań tego  
efektu , n ie udało się  w yjaśn ić  jed n ozn aczn ie  istoty  tak iego  zach ow ania  się  m ateriałów , 
zw ła szcza  w  odn iesien iu  do bardzo różnorodnego składu ch em iczn eg o  stop ów , w  których  
efek t ten u jaw niono, szerok iego  zakresu szyb k ośc i odkształcan ia  10'4- l  O2 s ' 1 i różnych w  
w ielu  eksperym entach , n ieokreślon ych  w ie lk o śc i ziarna. S tosun kow o często  i chętn ie TM P  
badano w  m ied zi i w  jej stopach. N a  ten tem at istn ieje duża liczba inform acji literaturowych. 
Jednakże rów n ież  duża różnorodność sto p ó w  m ied zi, jak ie  zo sta ły  poddane badaniom , różno­
rodność, a często  n iezn ajom ość  ich struktury w y jścio w ej do eksperym entu, oraz różnorodne  
warunki i m etody zastosow an ych  badań (n iejednokrotnie nie do k oń ca  ok reślone) są  przynaj­
m niej je d n ą  z  przyczyn , które utrudniają u og ó ln ien ie  i eksp lik ację  efek tu  T M P.

Z  an a lizow anych  eksperym entów  w yn ik a  w ła śc iw ie  o c zy w is ty  w n io sek , że  na ja k o śc io w e  
i ilo śc io w e  p aram etry0 T M P m ają w pływ : skład ch em iczn y  i struktura w y jśc io w a  badanego  
stopu oraz warunki odkształcania, tj. temperatura i szy b k o ść  odkształcania , stan naprężenia  
i odk szta łcen ia  w  analizow anej próbce, jak  rów nież kształt i stan pow ierzchn i próbki, przy 
czym , jak  ju ż  w spom niano, w  w ięk szo śc i analizow anych  przypadków  m inim um  plastycz­
n ości w  tem peraturze p od w yższonej za w sze  w ystęp uje  (i to w  bardzo szerok im  zakresie  
w y m ien io n y ch  czyn n ik ów ). W  za leżn o śc i od stanu tych czyn n ik ów  i w arunków  odkształcania  
w  m etalu w y stęp u ją  trzy tem peraturow e obszary odk szta łcen ia  p lastycznego: n iskotem peratu­
row y (zd ecy d o w a n ie  poniżej tem peratury rekrystalizacji), w ysokotem peraturow y (zd ecy ­
d ow anie  pow yżej tem peratury rekrystalizacji) i pośredni (przejśc iow y  w  zakresie 0 ,3 -0 ,6 
tem peratury h o m o lo g iczn ej) łą czą cy  te obszary, w  którym  zazw yczaj w ystęp uje  TM P.

Za parametry TMP można uznać temperaturę, w której występuje minimum, oraz plastyczność ma­
teriału w tej temperaturze. W praktyce można jednak mówić o zakresie temperatury, w którym stop 
charakteryzuje się małą plastycznością, oraz o małej wartości średniej plastyczności w tym zakresie 
temperatury.
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W  zakresie  tym  m o g ą  fun kcjonow ać m ikrom echan izm y w ła śc iw e  d la  teg o  zakresu tem p e­
ratury, a le  ró w n ież  m ech an izm y niskotem peraturow e i w ysokotem peratu row e, zw ła szcza  
w  zakresie  tem peratury łączą cy m  w sp om n ian e obszary. S to so w a n ie  różn ych  szy b k o śc i 
odk szta łcan ia  i za ch od zące  zm ian y  strukturalne pow odują, ż e  w  zakresie  T M P  m o g ą  
p rzeb iegać różne m ikrom echan izm y, w  różnych kom binacjach , jed n ak  dla w ię k sz o śc i  
przypadków  n ie  zm ien ia  to  faktu w y stęp o w a n ia  m in im um  p la sty czn o śc i w  pośrednim  
zakresie tem peratury. O kazało  się , ż e  ż y w io ło w o  przez w ie le  lat p row ad zon e badania nad 
określen iem  w ła sn o śc i m ied zi i jej sto p ó w  w  tem peraturze p o d w y ższo n e j, i m niej często  nad 
w y jaśn ien iem  z jaw isk  od p o w ied zia ln y ch  za  w y stęp o w a n ie  p rzejśc io w eg o  m in im um  m akro­
sk o p o w o  m ierzonej p lastyczn ośc i w  tem peraturze p o d w y ższo n ej, w  zasad zie  n ie  dały  
o czek iw a n y ch  rezultatów . W ydaje s ię  praw dopodobne, że  w  p o szc z eg ó ln y c h  stopach  m iedzi 
(jak i innych stopach) w  za leżn o śc i od składu ch em iczn eg o  i w arunków  odk szta łcania  
w y stęp u ją  różne p rzyczyny i m ech an izm y o d p o w ied zia ln e  za  zm n iejszen ie  p lastyczn ośc i. 
W  takiej sytuacji określen ie  jed n eg o  m odelu  (m echan izm u ) o p isu ją ceg o  za ch o w a n ie  się  
m osią d zó w  lub stop ów  m ied zi, c zy  generaln ie m etali, je s t  p rzed sięw zięc iem  am bitnym  
z  jednej strony, a le  z  drugiej strony obarczonym  m ałym  p raw d opod ob ień stw em  su kcesu . Stąd 
też  w yk rycie  jednej w spólnej p rzyczyn y  obn iżan ia  s ię  p la sty czn o śc i m ied zi i jej sto p ó w  lub 
w y łą czn ie  m o sią d zó w  w  T M P je s t  m ało  praw dopodobne, ch o c ia ż  e fek t ten  w ystęp uje  
p o w szech n ie . R ó w n ie  trudno je s t  ok reślić  i w y jaśn ić  dużo m niej liczn e  przypadki, w  których  
efek t T M P  n ie  w ystęp uje  [1 7 ,4 1 ]. R aczej na leży  sąd zić , że  stoch a sty czn e  o d d zia ływ an ie  
różnych m ech a n izm ó w  prow adzi do pow staw an ia  ja k o śc io w o  podobnej sytuacji w  skali 
m akrosk opow ej, odp ow ied zia lnej za  o b n iżen ie  m akroskopow ej p la sty czn o śc i w  przejśc io ­
w y m  zakresie  tem peratury p o d w y ższo n ej, stąd teza  pracy przed staw iona  w  rozd zia le  „C el 
i zakres pracy” (punkt 3 .1 ). P odstaw ę do sform ułow an ia  te zy  w y p row ad zon o  w  pu nk cie  2 .6 .  
Z tak iego  stanu zagadn ien ia  w yn ik ają  inne problem y, jak  na przykład problem  tzw . „ czy sto śc i  
eksp erym en tu” p row ad zącego  do eksp likacji T M P  i jed n o zn a czn eg o  ok reślen ia  w p ływ u  
badanych czy n n ik ó w  na T M P. Z agadn ien ie  to szerzej zo sta ło  o m ó w io n e  w  dysku sji w y n ik ó w  

badań.

2. PRZEGLĄD I ANALIZA EFEKTU TEMPERATURY 
MINIMALNEJ PLASTYCZNOŚCI

2.1. Temperatura minimalnej plastyczności w jednofazowych mosiądzach, 
w miedzi i jej innych jednofazowych stopach

P lastyczn ość, będąc antonim em  kruchości, je s t  łatw iej m ierzalna n iż  kruchość i z  tego  
w zg lęd u  je s t  p o w szech n ie  używ an ym  term inem  do określania w ła sn o śc i m etali w  tem pera­
turze p o d w y ższo n ej. Stąd też  tem peraturę m aksym alnej kruchości (m inim alnej p lastyczn ośc i)  
w yraża s ię  zazw yczaj za  p o m o cą  w sk a źn ik ów  p lastyczn ośc i (w  przypadku próby rozcią­
gania -  za  p o m o cą  w yd łu żen ia  i przew ężen ia). Spośród używ an ych  w  literaturze term inów  
określających  zd o ln o ść  m ateriału do odkształceń  p lastycznych , w  tym  w  tem peraturze pod­
w y ższo n e j, m ożna w yróżn ić  d w ie  grupy: jedną, którą s ię  w iąże  z  p o jęc iem  p la sty c z n o śc i2), 
oraz drugą, którą s ię  w ią że  z  p ojęciem  o d k sz ta łca ln o śc i3). P odzia ł ten m a w  zasadzie  
zn a czen ie  form alne, p on iew aż w ła sn o śc i p lastyczne m ateriału określane s ą  przez badanie  
odk szta łca lnośc i zu n ifik ow an ego  detalu, jak im  je s t  próbka do prób rozciągania, ściskania, 
skręcania itd. R ó w n ież  często  używ an y  term in od k szta łcen ia  na gorąco n iek o n ieczn ie  m usi 
być jed n o zn a czn y  z  term inem  szerszym , jak im  je s t  odk szta łcan ie  w  tem peraturze p o d w y ż­
szonej. W spom niana term inolog ia  d oty czy  w łasn ośc i m ateriału w  skali m akroskopow ej. Już 
na tym  p o z io m ie  istn ieje problem  jed n o zn a czn eg o  określania  i m o ż liw o śc i porów nyw ania  
w ła sn o śc i p lastycznych . D ysku sja  d otycząca  problem u pom iaru p la sty czn o śc i w  skali m ezo- 
lub m ikroskopow ej staje s ię  je sz c z e  bardziej sk om plikow an a ze  w zg lęd u  na trudność w ypra­
co w an ia  jednozn aczn ej m iary p lastycznośc i.

Praktyczne zn a czen ie  znajom ości w łasn ośc i p lastycznych  sto p ó w  w  temperaturze  
p o d w y ższo n ej, a je sz c z e  bardziej m o ż liw o ść  je j kontrolow ania, je s t  nie do przecenienia. 
Inform acje o  zach ow aniu  się  sto p ó w  podczas w ysokotem peratu row ego odkształcania  m ają 
przede w szystk im  znaczen ie  tech n o lo g iczn e , a le rów n ież  eksp loatacyjne, tym  bardziej że  
efek t T M P d oty czy  w ięk szo śc i m etali i stopów . W śród tej grupy m etali m iedź, podobn ie jak  
i szereg  je j stop ów , charakteryzuje s ię  w y stęp ow an iem  T M P. P rzeprow adzono szereg  badań 
i prób d otyczących  określania i eksp likacji efektu  m inim um  p lastyczn ośc i m ied zi i jej stopów  
[1 -9 ,1 2 -2 9 ,5 0 -5 4 ].

Zakres tem peratury w y stęp ow an ia  w artości m in im aln ych  p la sty czn o śc i oraz jej poziom  
w  obszarze m inim um , jak  w sk azu ją  dane literaturowe, z a le żą  od czy sto śc i m ied zi i struktury 
w y jśc io w ej (stanu m etalu i w ie lk o śc i ziarna). W  pracach [2 5 ,4 2 -4 4 ] zaprezen tow ano w ynik i 
prób rozciągan ia  m iedzi o  różnej czy sto śc i, w  zakresie 9 9 ,9 0 -9 9 ,9 8 % , w ykazu jąc za leżn ość  
T M P od ilo śc i za n ieczy szczeń  i dom ieszek , ch ociaż  w  tym  przypadku siln iej na T M P od­
działuje struktura w y jśc io w a  m ied zi, a przede w szystk im  w stęp n y  gn io t na z im n o  (rys. 1 i 2 ) 
oraz szy b k o ść  odkształcania. P rzedstaw ione w yn ik i w sk azu ją  na m o ż liw o ść  zw iązk u  TM P  
z  tem peraturą początku rekrystalizacji statycznej m iedzi (1 8 0 -2 3 0 °C  [5 5 ,5 6 ]) , zw ła szcza  
m iedzi w stęp n ie  odkształconej na zim no. P rzedstaw ione w  pracy [21] w yn ik i badań nie  
u w zg lęd n ia ją  ew entualnych  zm ian w ie lk o śc i ziarna m ied zi, jak  rów nież  n ie  określają  
szy b k o śc i odkształcania, przy której pom iary zosta ły  dokonane. R o zciągan ie  zrea lizow ano na

2 ) Pojęcie plastyczności dotyczy własności plastycznych materiału.
J) Przez odkształcalność rozumie się zdolność przerabianego plastycznie detalu do zmiany kształtu 

bez naruszenia jego ciągłości.
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Rys. l:  Plastyczność miedzi o czystości 99,90% w funkcji temperatury rozciągania w zależności od 
struktury wyjściowej: krzywe 1 - po walcowaniu na gorąco i wyżarzaniu w 620°C, krzywe 2 - 
po walcowaniu na zimno z gniotem 7%, krzywe 3 - po ciągnieniu na zimno z gniotem 7% [25]

Fig. 1. Plasticity o f  copper with purity o f 99.90%, as a function o f test temperature, in relation to 
initial structure: curve 1 - after hot rolling and annealing at 620°C, curve 2 - after cold rolling 
with 7% strain, curve 3 - after cold drawing with 7% strain [25]

próbkach o  d łu g o śc i pom iarow ej 50  m m  i m ożna dom n iem ać, że  zo sta ły  w yk on an e zgo d n ie  
z  ó w c z e sn ą  norm ą d o ty czą cą  rozciągania, a w  zw iązk u  z  tym  identyczną, ch oć  n iezn an ą  dla 
w szy stk ich  przypadków , sz y b k o śc ią  odkształcania.

B adania w p ły w u  szy b k o śc i odkształcania  na T M P w  m ied zi [1 7 -2 4 ,4 3 ,4 4 ]  w yk aza ły , że  w  
zakresie  1 0 '3- 1 0"1 s "1 w p ły w  ten je s t  n iew ie lk i, a przy szy b k o śc i od k szta łcan ia  1 0 " s_l w  stop ie  
C u Z n l T M P  n ie  w ystęp uje  [21]. Brak pełnych  danych d oty czą cy ch  przeprow adzonych  ek sp e­
rym en tów  u n iem o żliw ia  ich ocen ę . P ó źn ie jsze  badania [29] w p ły w u  szy b k o śc i odkształcania  
w  zakresie  4 1 0 ‘4- 4 1 0 ‘2 s ' 1 na T M P m ied zi O FH C  (praw dopodobna c zy s to ść  m ied zi pow yżej 
9 9 ,9 6 % ) o  w y jśc io w ej w ie lk o śc i ziarna 50 |im  oraz stopu CuZnO,25 o  w ie lk o śc i ziarna 70  
w y k a za ły , że  T M P  p rzem ieszcza  s ię  do w y ższej tem peratury w raz z e  w zrostem  szyb k ośc i 
o d k szta łcan ia  w  zakresie od ok o ło  4 0 0 -5 0 0 °C  oraz ze  z w ięk szen iem  stężen ia  cynku (rys. 3). 
Przy tym  średni p oziom  w y d łu żen ia  w  zakresie  T M P  d la  m ied zi w y n o s ił 0 ,3 , a d la stopu  
CuZnO,25 od p o w ied n io  0 ,2 . Interesujące i n iew yjaśn ion e  je s t  ko lejne  zm n iejszen ie  się  
w y d łu żen ia  m ied zi w  zakresie  7 0 0 -8 0 0 °C  (rys. 3).

N a  p la sty czn o ść  sto p ó w  C u-Z n, a tym  sam ym  na T M P, oprócz szy b k o śc i odk szta łcania  
w y w iera  w p ły w  stężen ie  cynku. B adan ia  p la sty czn o śc i sto p ó w  C u-Z n o  różnym  stężen iu
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Rys. 2. Plastyczność miedzi o czystości 99,96% (a) i 99,98% (b) w funkcji temperatury rozciągania 
w zależności od struktury wyjściowej: krzywe 1 - po walcowaniu na gorąco i wyżarzaniu 
w 620°C, krzywe 2 - po walcowaniu na zimno z gniotem 7%, krzywe 3 - po ciągnieniu na 
zimno z gniotem 29% (a) i 21% (b) [25]

Fig. 2. Plasticity o f  copper with 99.96% (a) and 99.98% (b) purity as function o f  test temperature, in 
relation to initial structure: curve 1 - after hot rolling and annealing at 620°C, curve 2 - after 
cold rolling with 7% strain, curve 3 - after cold drawing with 29% (a) and 21% (b) strain [25]

cynku w y k a za ły  w y stęp ow an ie  T M P w  zakresie 4 0 0 -7 0 0 °C  w  za leżn o śc i od  stężen ia  cynku  
i szyb k ośc i odkształcan ia  [21] (rys. 4). Z  badań tych w yn ika, ż e  T M P stw ierd zon o dla badanej 
m iedzi o  czy sto śc i 99 ,99%  i m osiąd zów  o  stężen iu  cynku 1 ,5 ,  10, 20  i 30%  przy szyb k ośc i 
odkształcania  2-10"J s "1 i 1,4-10 2 s"1. D la szybk ości odkształcania  2 T 0 '3 s ' 1 n ie stw ierdzono  
TM P dla m osiądzu  C u Z nl (badania realizow ano do tem peratury 7 0 0 °C ) oraz w ykazano brak 
za leżn o śc i T M P  od stężen ia  cynku (rys. 4a). N atom iast przy szyb k ośc i odkształcania  
1 ,4 1 0 "  s 1 n ie stw ierdzono T M P dla m iedzi (badania prow adzono do 6 0 0 °C ) oraz odm iennie  
niż przy m niejszej szyb k ośc i odkształcania  stw ierdzono za leżn o ść  T M P od stężen ia  cynku  
(rys. 4b). Praw dopodobne je st , że  T M P m iedzi m oże  w ystąp ić  w  w yższej n iż  6 0 0 °C  tem pe­
raturze [4 2 ,5 5 ]. Jednocześn ie  n ie potw ierdzone zo sta ły  w yn ik i badań [32] d otyczące w p ływ u  
szyb k ośc i odkształcania  na T M P, p on iew aż z  badań [21] w ynika, że  szy b k o ść  odkształcania  
nie w p ływ a , bądź zw ięk szen ie  szyb k ośc i odkształcan ia  zm n iejsza  T M P, ch ociaż  porów nanie  
tych w y n ik ó w  je s t  o  ty le  ryzyk ow ne, że  d oty czy  innego zakresu szybk ośc i.

S zereg  prac [5 ,1 6 ,1 9 ,2 1 -2 4 ,5 0 ,5 1 ], zm ierzających do ustalenia  przebiegu krzyw ych  
za leżn o śc i p lastyczn ośc i m o sią d zó w  C uZ n30 lub o zb liżon ym  stężen iu  cynku od temperatury
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Rys. 3. Wydłużenie miedzi (OFHC) (a) oraz stopu CuZnO,25 (b) w funkcji temperatury rozciągania 
przy różnych wartościach szybkości odkształcania, według [29]

Fig. 3. Elongation o f copper (OFHC) (a), and CuZn0.25 alloy (b) as a function o f  tensile test tempe­
rature for different strain rates, according to [29]

Temperatura odkształcania, °C Temperatura odkształcania, °C

Rys. 4. Przewężenie jednofazowych mosiądzów dwuskładnikowych o różnym stężeniu cynku, w funkcji 
temperatury rozciągania, przy dwóch wartościach szybkości odkształcania: a) 2-10'3 s ',  
b) 1,4-102 s~', według [21]

Fig. 4. Reduction o f  area o f  binary, monophase brasses, with a different Zn concentration, as a 
function o f  tensile test temperature for two strain rates: a) 2-1CT3 s'J, b) 1.4-102 s~\ according 
to [21]

rozciągan ia , w skazuje  na ro zb ieżn ośc i w  przeb iegu krzyw ej p la styczn ośc i -  w y stęp u ją  różne  
w artości T M P , jak  i poz iom u  p la sty czn o śc i, z w ła sz cz a  w  obszarze T M P. N iem n iej b ez­
sp rzeczn ie  potw ierdza  się  ja k o śc io w y  charakter k rzyw ych  p la sty czn o śc i z  w ystęp ującym  
m inim um .

Z  a n a lizow an ych  danych literaturow ych w yn ik a , że  na e fek t T M P  m ają  w p ły w  cztery  
p o d sta w o w e czynniki: tem peratura odkształcania , szy b k o ść  odkształcania , sk ład ch em iczn y  
m etalu oraz struktura w y jśc io w a  m etalu . O  ile  stosu n k ow o ła tw o  je s t  kon tro low ać tem p e­
raturę, trudniej szy b k o ść  odkształcania , o  ty le  dotrzym anie id en tyczn ego  składu ch em iczn eg o  
w  różn ych  eksperym entach  je s t  praktycznie n iem o żliw e , a je s z c z e  trudniejsze je s t  ca łk ow ite  
w y e lim in o w a n ie  lub usta len ie  na identyczn ym  (m o żliw y m  do porów nania) p o z io m ie  liczby
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Rys. 5. Zależność wydłużenia od temperatury rozciągania z  szybkością 3 1 0'3 s'1 odlewanych stopów 
Cu-Ni (a) oraz wpływ zanieczyszczeń na poziom plastyczności stopów Cu-Ni w TMP (b) 
[30,31]

Fig. 5. Elongation's relation o f Cu-Ni cast alloys, versus temperature o f tensile test, with strain rate of 
31  O'3 s '1 (a) and influence o f  impurities for elongation's value in ductility minimum tem­
perature (b) [30,31]

i stężen ia  p ierw iastków  d om ieszk o w y ch  i za n ieczy szczeń . P odobn ie przedstaw ia s ię  sprawa 
średniej w ie lk o śc i ziarna, której rów n ież  n ie  m ożna w y tw o rzy ć  w  sp osób  um ożliw ia jący  
porów nanie sto p ó w  o różnym  sk ład zie  chem iczn ym . Stąd praw dopodobnie w yn ik ają  roz­
b ieżn ośc i w  prezentow anych  w yn ikach , które są  skutkiem  ogran iczonych  m o ż liw o śc i zreali­
zow an ia  „ czy steg o  eksperym entu” w  warunkach analizow ania w p ły w u  składu ch em iczn ego  
i w ie lk o śc i ziarna. Z auw ażony w cześn iej problem  w p ływ u  stężen ia  cynku, d om ieszek  i zan ie­
czy szczeń  je s t  bardziej sk om plikow any. W ykazano, że  p lastyczn ość  stopu i T M P za leżą  od 
czy sto śc i m ied zi [5 2 -5 4 ]. Z auw ażono rów n ież  taką za leżn o ść  od stężen ia  cynku. Sposób  
w ytw arzania  m osiąd zów  do eksperym entu przew ażnie  p o lega  na m ieszan iu  czystej m iedzi 
(o określonej, ale jednak  ograniczonej czy sto śc i) i c zy steg o  cynku (rów n ież  o  ograniczonej 
czy sto śc i). Stąd zw ięk szając  stężen ie  cynku w  m osiądzu  zw ięk sza  się  stężen ie  dom ieszek  
i zan ieczy szczeń , które zm niejsza ją  p lastyczność stopu. D la tego  trudne, a b yć  m o że  n ie­
m o ż liw e  je s t  o d d zie len ie  odd zia ływ an ia  cynku oraz d o m ieszek  i za n ieczy szczeń  na TM P.

Podobne w n iosk i m ożna w yciągn ąć  z prac [3 0 ,3 1 ] d otyczących  badania w ysokotem pera­
turowej p lastycznośc i stop ów  C u-N i. Badania przeprow adzone na od lew anych  stopach C u-N i
0  stężen iu  niklu od 6-30% , przy szyb k ośc i odkształcania  3 1 0"3 s ' 1 i w zg lęd n ie  porów nyw alnej 
w ie lk o śc i ziarna od  2 9  do 57  (im  w yk azały , że  TM P w ystęp uje  d la w szy stk ich  stop ów
1 pod obn ie  jak  dla m osiąd zów  za leży  od stężen ia  d o m ieszek  i za n ieczy szczeń  oraz stężen ia  
niklu (rys. 5), przy czym  najsilniej obn iża  p lastyczność bizm ut, a najsłabiej siarka. 
Stw ierdzono rów nież skum ulow ane odd zia ływ an ie  p ierw iastków  ślad ow ych  na obn iżen ie  
plastyczn ośc i stop ów  C u-N i. Jednak naw et dla najczystszego  stopu, jak i m ożna było  uzyskać, 
stw ierdzono w y stęp ow an ie  TM P. Z aprezentow ane w yn ik i analizy  chem iczn ej pierw iastków  
ślad ow ych  w skazują  na d u żą  n iejednorodność badanych stop ów  lub na n ied osk on a łość  m etod  
pom iarow ych.

P odobne za leżn o śc i p lastyczności od stężen ia  d o m ieszek  i za n ieczy szczeń  jak  dla stopów  
C u-N i stw ierd zon o dla lanego m osiądzu w y so k o n ik lo w eg o  C u Z n 2 1 N il3  (rys. 6) [14]. 
W  pracy tej potw ierdził s ię  siln ie jszy  w p ły w  o ło w iu  n iż  siarki na poziom  p lastyczności, jak  
rów nież za leżn o ść  TM P od stężen ia  innych d o m ieszek  i za n ieczy szczeń , ch ociaż  i w  tym
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Rys. 6. TMP dla mosiądzu CuZn21NH3 o różnym stężeniu S  i Pb [14]

Fig. 6. Ductility minimum temperature for CuZn21Nil3 brass with different concentration o f  S  and 
Pb [141

Temperatura odkształcania, °C Stężenie Si, %

Rys. 7. Zależność przewężenia mosiądzu CuZn25 (M75) w funkcji temperatury odkształcania (a) 
i stężenia krzemu (b): krzywa 1 - CuZn25, krzywa 2 - CuZn25SiO,16, krzywa 3 - CuZn25SiO,5 
i krzywa 4 - CuZn25SiO,68 [57]

Fig. 7. Reduction o f  area fo r  CuZn25 brass as a function o f deformation temperature (a) and silicon 
concentration (b): curve 1 - CuZn25, curve 2 - CuZn25SiO. 16, curve 3 - CuZn25Si0.5, curve 
4 - CuZn25Si0.68 [57]

2. Przegląd i analiza efektu temperatury’ minimalnej plastyczności 15

Rys. 8. Zależność przewężenia od temperatury rozciągania dla mosiądzu M80 o różnym stężeniu: 
a) manganu, b) ceru, według [58,59]

Fig. 8. Reduction o f area versus tensile test temperature for M80 brass, with different concentration 
of: a) manganese, b) cerium, according to [58,59]

przypadku nieznana je s t  szyb k ość  odkształcan ia  oraz w ie lk o ść  ziarna (szerzej -  struktura 
w y jśc io w a ) p o szczeg ó ln y ch  stopów .

P odobn ie  ja k  o  innych pierw iastkach m ożna m ó w ić  o w p ły w ie  krzem u na T M P (rys. 7) 
[5 7 ], przy czym  najm niejszy w p ły w  na zm n iejszen ie  p la styczn ośc i stw ierd zon o przy stężeniu  
0,5% , oraz o  w p ły w ie  M n i C e [5 8 ,5 9 ], które rów n ież  w  za leżn o śc i od stężen ia  zw ięk sza ją  lub 
zm niejsza ją  p lastyczn ość  w  strefie  TM P (rys. 8).

2.2. Wpływ dodatków stopowych, domieszek i zanieczyszczeń na plastycz­
ność mosiądzów w zakresie temperatury minimalnej plastyczności

P o d sta w o w y  sk ładnik  sto p o w y  m o sią d zó w  -  cynk  -  w  za leżn o śc i od stężen ia  w y w iera  
w p ły w  na w ysokotem peratu row ą p lastyczn ość . U w a ża  się , że  w szy stk ie  stopy m ied zi z 
cynkiem  o stężen iu  cynku 1-30%  w yk azu ją  T M P [21 ], przy czy m  p la sty czn o ść  m o sią d zó w  w  
zakresie T M P  zm n iejsza  s ię  w raz ze  zw ięk sza n iem  się  stężen ia  Zn. O dm ienne za ch o w a n ie  się  
stopu C u Z n l, w  którym  nie stw ierdzono T M P w  zakresie do 7 0 0 °C  [21 ], je s t  trudne do 
w yjaśn ien ia , ch o c ia ż  m ożna tutaj podejrzew ać sk um u low any w p ły w  innych czy n n ik ó w  niż  
ty lko stężen ia  cynku. T ak klarow ny w p ły w  stężen ia  cynku w  m osiądzach  na ich p lastyczność  
w  strefie  T M P n ie  potw ierdza się , gd y  zestaw ia  się  rezultaty innych prac [1 -8 ,1 8 -2 9 ]. 
G eneralnie porów nanie zach ow an ia  się  m iedzi i m o sią d zó w  d w usk ładn ik ow ych  podczas  
odkształcan ia  w  tem peraturze pod w yższon ej sk łan ia do przypuszczen ia , ż e  pod staw ow ym  
pow odem  je s t  n iejednorodny przeb ieg  procesu  od k szta łcen ia  p la styczn ego  z  ograniczonym  
(n iejednorodnym ) przeb iegiem  procesów  aktyw ow anych  c iep ln ie  w  p rzejściow ym  zakresie  
tem peratury p o d w yższon ej. Pogląd taki przynajm niej c zę śc io w o  m o że  potw ierdzać fakt,
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Temperatura homologiczna T/Ttop

Rys. 9. Odkształcenie w funkcji temperatury skręcania metali i stopów o różnej EBU, według [60]

Fig. 9. Deformation as a function o f torsion test temperature for metals and alloys with different 
stocking fault energy, according to [60]

że  p la sty czn o ść  m etali (o d k szta łcen ie) oraz jej przeb ieg w  funkcji tem peratury odkształcan ia  
m o że  ró w n ież  z a le że ć  od  energii błędu u łożen ia  (E B U ) [60] (rys. 9).

M in im um  p la sty czn o śc i obserw ow ane w  zakresie  0 ,4 -0 ,7  tem peratury h om olog iczn ej 
bardzo w yraźn ie  w yk azu ją  m etale o  m ałej E B U , takie jak  na przykład n ik iel lub m ied ź, w  któ­
rych in ten sy w n o ść  przeb iegu  zdrow ien ia  d y n am iczn ego  je s t  m niejsza  i zazw yczaj prow adzi 
do form ow ania  się  m ałych  podziaren, które w  procesie  od k szta łcen ia  p la sty czn eg o  n ie  są  
zw ią za n e  z  b lok ow an iem  ruchu granic ziaren. Z achodzi natom iast tak ie um acnianie , które 
ogran icza  m o ż liw o ść  relaksacji naprężeń w  punktach p rzec ięc ia  s ię  granic ziaren, 
p ow stających  w  w yn ik u  p oślizgu  po granicach ziaren i w  k on sek w en cji prow adzi do 
p ow staw an ia  pustek i p ękn ięć  n iezb ęd nych  do akom odacji p o ślizg u  po granicach ziaren. 
T rzeba jed n ak  zau w ażyć, że  op isan y  m ech an izm  m o że  za ch o d z ić  w  w arunkach w y stęp o w a n ia  
p o ś lizg u  po granicach ziaren, k tórego udział w yraźn ie  s ię  zm n iejsza  z  o b n iżen iem  tem p e­
ratury odk szta łcan ia  i zw ięk sza n iem  szy b k o śc i odkształcania . Z  drugiej strony znana je st  
za leżn o ść  przeb iegu  p rocesów  d yn am iczn ego  zdrow ien ia  i rekrystalizacji od E B U . W pływ  
cynku na zm ian y  E B U  je s t  n iew ątp liw y , ja k k o lw iek  inne o d d zia ływ an ie  w  procesach  dyna­
m iczn eg o  starzenia z g n io to w eg o  na w y stęp o w a n ie  m inim um  p la sty czn o śc i potw ierdzono  
w  próbach rozciągan ia  b ik ryszta łów  m osiądzu  C uZ n30, gd z ie  m in im um  p lastyczn ośc i 
stw ierd zon o  w  tem peraturze ok o ło  6 5 0 °C  przy szy b k o śc i odk szta łcan ia  1 ,6 7 -10-4 s "1 [18]. 
P rzejście  od przełom u transkrystalicznego do przełom u m ięd zyk rysta liczn ego  następuje w  
tem peraturze ok o ło  2 0 0 °C , a pon ow n e pojaw ien ie  s ię  przełom u transk rysta liczn ego  obser­
w u je  s ię  w  tem peraturze 50 0 °C . S tw ierdzono, ż e  m ięd zyk rysta liczn y  przełom , ob serw ow an y  
po odk szta łcen iu  bik ryszta łów  w  zakresie 2 0 0 -5 0 0 °C , w  w yn ik u  pod zia łu  bikryształu na 
granicach ziaren w  rzeczy w isto śc i je s t  przełom em  m akrosk opow o p lastycznym . W  ten sp osób  
p ozorn ie  m ięd zyk rysta liczn y  przełom  pow sta je  w  w yn ik u  k oa lescen cji m ikrorozd zie lczych  
p ęk n ięć  pow sta jących  w zd łu ż  p łaszczyzn  ( 1 1 1 ), które są  gen erow an e w  w yn ik u  koncentracji
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Rys. 10. Krzywe równego przewężenia w % dla mosiądzów dwuskładnikowych w zależności od stęże­
nia miedzi i temperatury rozciągania, według [61]; prędkość rozciągania próbek 30 mm/min

Fig. 10. Equal reductions o f area in % curves for binary brasses in relation to copper concentration 
and tensile test temperature, according to [61]; tensile test velocity o f  30 mm/min

naprężeń na sp iętrzeniach dyslok acji. Z daniem  autorów  [18], w  zw iązk u  z  pow yższym i 
faktam i ja sn e  je st, że  dyn am iczne starzenie zg n io to w e  odgryw a najw ażn iejszą  rolę w  m iędzy- 
krystalicznym  n iszczen iu  b ikryształów  m osiądzu  C uZ n30. W  odróżnien iu , badania m ono­
kryszta łów  jed n o fa zo w eg o  m osiądzu [17] w y k a za ły  w  próbie rozciągan ia  brak w yraźnego  
m inim um , natom iast w  zakresie ok o ło  6 5 0 -8 5 0 °C  stw ierdzono m aksim um  w yd łu żen ia  
d o ch od zącego  do 2 0 0 %, co m oże  w sk a zy w a ć  na isto tną  rolę pow ierzchn i granicznych  
w  w y stęp ow an iu  efektu  T M P. Jednocześn ie  w  trakcie odkształcania  m onokryształu  m osiądzu  
stw ierdzono w ysokotem peratu row ą granicę p la styczn ośc i i zęb aty  charakter krzywej 
p łyn ięcia , co  zdaniem  autorów  pracy [17] m o że  b yć  rozw ażane ja k o  e fek t d yn am icznego  
starzenia z g n io to w eg o . U jaw niono  rów nież, ż e  odk szta łcen ie  zach od zi w  w yn ik u  pełzan ia  
(w leczen ia ) d yslok acji w ew nątrz kryształu.

Innym  pow od em  zm niejszan ia  s ię  p lastycznośc i m o sią d zó w  je d n o fa zo w y ch  w  tem p e­
raturze p o d w yższon ej, sp o w od ow an ego  w p ły w em  cynku, je s t  p ow staw an ie  n ierów n ow ago­
w y ch  cząstek  fa zy  typu (3 (rys. 10), zw ła szcza  w  m osiądzach  o  dużym  stężen iu  cynku [6 1 ,6 2 ], 
ch ociaż  zdaniem  autora pracy [62] n ie  je s t  to jed y n a  przyczyna.

O d d zia ływ an ie  cynku w  jed n o fa zo w y ch  stopach Cu-Zn m oże  być rozpatryw ane na różnych  
p łaszczyzn ach , p o czą w szy  od je g o  um acniającego działan ia w  procesie  odkształcania, a skoń­
c zy w szy  na je g o  w p ły w ie  na przeb ieg  p rocesów  dyfu zyjn ych . W szystk ie  te odd ziaływ an ia  
m ają w ię k sz y  lub m niejszy  w p ły w  na ostateczny  w yn ik  pom iaru w yd łu żen ia  do zerw ania  
próbki w  tem peraturze p od w yższonej i na charakter efektu  T M P, który jednak w yraźnie  
za leży  ró w n ież  od stężen ia  cynku w  m osiądzach  (rys. 1 0 ), co  potw ierdzałoby m ięd zy  innymi 
zw iązk i T M P  z m ałą  w artośc ią  E B U .
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M ied ź, jak  i w  sz c ze g ó ln o śc i m osiąd ze  je d n o fa z o w e  s ą  trudno obrabialne p la sty czn ie  na 
gorąco z  pow od u  z a n iec zy szc z eń  p ierw iastkam i n isk otop liw ym i, takim i ja k  arsen, antym on, 
bizm ut, siarka, se len , tellur, o łó w  i cyna. P ierw iastki te o b n iża ją  energ ię  p o w ierzch n i grani­
czn ych , stw arzając d ogod n e warunki do pow staw an ia  n o w y ch  w ew n ętrzn y ch  p ow ierzchn i na 
granicach ziaren w  postaci porów  i pustek. S egregacje  w sp o m n ia n y ch  p ierw iastków  
w y stęp u ją ce  w  m osiąd zach  w  postaci siatki c ien k ich  film ó w  na granicach  ziaren m o g ą  
p o w sta w a ć  w  zakresie  jed n o fa z o w y m  w  z a leżn o śc i od tem peratury i stężen ia . S tw ierdzono, że  
grubość takich film ó w  n ie  przekracza 1 - 1 0  rzęd ów  a to m o w y ch  i m ają  o n e  strukturę n ie ­
ró w n o w a g o w y ch  zw ią zk ó w  m ięd zym eta liczn ych . C zęsto  w sp om n ian e film y  w  określonych  
w arunkach p rzech o d zą  w  stan c iek ły . W  obu om aw ianych  przypadkach film y  zarów no  
w  stan ie sta łym , ja k  i c iek ły m  prow ad zą  do p ow staw an ia  p ęk n ięć  pod czas odkształcania . 
M o żliw o śc i pow staw an ia  takich  p ękn ięć  potw ierdzono  w  pracach [6 3 -6 7 ]. Sytu acja  w  tym  
zakresie je s t  n ie  do końca jasn a , p o n iew a ż  trudno jed n o zn a czn ie  w y ja śn ić , d laczego  
w  w y ższej tem peraturze negatyw n e o d d zia ływ an ie  w spom n ian ych  f ilm ó w  ustaje oraz ja k ie  
interakcje w y stęp u ją  p o m ięd zy  różnym i p ierw iastkam i w ystęp u jącym i w  stop ie . N a  przykład, 
że la zo  p otęguje  w p ły w  cy n y  na pow staw an ie  p ęk n ięć  na gorąco , ch o c ia ż  gen era ln ie  w y w iera  
m ały  w p ły w  na zm n iejszen ie  p la sty czn o śc i w  stężen iu  do 0 ,05% . P o w y żej teg o  stężen ia  m o że  
ograniczać w zrost ziarna i p o d w y ższa ć  tem peraturę rekrystalizacji, co  m o że  być p rzyczyn ą  
niekom pletnej rekrystalizacji i w  k on sek w en cji w ię k sz e g o  u m ocn ien ia  stopu [65]. R ó w n ież  
o łó w  w y w o łu je  m n iejsze  sk łon n ości do pękania w  to w a rzy stw ie  tlenu. U w a ża  się , że  grani­
czn e  stężen ie  o ło w iu  m o że  w y n o s ić  0 ,5%  w  o b ecn o śc i tlenu , g d y  b ez  tlen u  n ie  p ow in no  
przekraczać 0 ,02%  (w  m ied zi b eztlen o w ej) [68 ]. Z  drugiej strony sam  tlen  ró w n ież  pow oduje  
z m n iejszen ie  p la sty czn o śc i w  strefie  T M P  w  m ied zi [53]. R ó w n ież  fo sfo r  u żyw an y  jak o  
o d tlen ia cz  m o że  m ieć  w p ły w  na o p ó źn ien ie  rozrostu ziarna, a le  ró w n ież  k orzystn ie  w p ły w a ć  
na za p ob iegan ie  p ęk n ięc io m  na gorąco , ja k k o lw iek  generaln ie  w  zb y t du żych  ilo ściach  
w p ły w a  na zm n iejszen ie  p lastyczn ośc i i d latego je g o  stężen ie  n ie  p o w in n o  przekraczać  
0 ,0 0 6 %  [65].

Z askakujące w yn ik i uzysk ano p od czas p la sty czn eg o  odk szta łcan ia  c ien k ich  fo lii b ikrysz- 
ta łó w  m osiądzu  C uZ n30, m ied zi, srebra i niklu [6 9 ,7 0 ]. S tw ierdzono, że  od k szta łcan ie  
c ien k ich  fo lii b ik ryszta łów  ju ż  w  zakresie tem peratury zb liżo n y m  do tem peratury h o m o lo ­
g icznej 0 ,5  prow adzi do nadtopień granic ziaren. Tem peratura nadtapiania c ien k ich  fo lii 
bik ryszta łów  była  n iższa  w tedy , k iedy  p ła szczy zn a  granicy  b y ła  ró w n o leg ła  do aktyw nych  
dyslok acji śrubow ych, n iż  w  przypadku aktyw nych  dyslok acji k ra w ęd ziow ych . Z aobser­
w o w a n o  tendencję  w sk azu jącą  na w ię k sz ą  sk ło n n o ść  do nadtopień  na granicach w raz z  
w ię k sz ą  g ę sto śc ią  sp iętrzeń d yslok acji. N ie  zaob serw ow an o  o b ja w ó w  p e łn eg o  zd row ien ia  lub 
rekrystalizacji aż do tem peratury topn ien ia , co  w yd aje  s ię  być zrozu m ia łe , z w a ży w sz y  że  
badania d o ty czą  c ien k ich  fo lii w yk on an ych  z  b ik ryszta łów . P rezentow ane w  pracach [6 9 ,7 0 ]  
w yn ik i są  bardzo c iek a w e, ch o c ia ż  nie n a leży  przecen iać ich zn a czen ia  z e  w zg lęd u  na 
trudności w  transponow aniu ich do w arunków  od k szta łcan ia  m ateriału m a sy w n eg o .

K rzem  znany je s t  ja k o  pierw iastek  ham ujący p rzeb ieg  p ro cesó w  dyfu zyjn ych  [66 ], 
o d p o w ied zia ln y  za  kruchość m o sią d zó w  a  [5 7 ,7 1 ,7 2 ]. W ed łu g  autorów  [72] o d d zia ływ an ie  
krzem u o  stężen iu  0,3%  p o leg a  na przesunięciu  tem peratury rekrystalizacji m o sią d zó w  
o ło w io w y c h  o  100°C  w  stronę w y ższej tem peratury, co  m a z w ią ze k  z  rozszerzen iem  strefy  
obn iżon ej p lasty czn o śc i. P odobn ie  autorzy pracy [73] uw ażają, że  dodatek krzem u w  ilo ści 
0 ,5 4 -2 ,1 2 %  w  m osiądzach  rozszerza  tem peraturow y zakres obn iżon ej p la sty czn o śc i w  w yn iku  
opóźn ian ia  przeb iegu  p ro cesó w  aktyw ow an ych  c iep ln ie . K rzem  ham uje p ro cesy  zdrow ien ia  
p od czas o d k szta łcen ia  p la sty czn eg o  w  n iższy m  zakresie  tem peratury p o d w y ższo n ej oraz 
z w ięk sz a  stab iln ość  d efek tó w  struktury p ow stających  w  trakcie up orządkow ania  fa zy  a , przy­
czyn ia jąc  s ię  do zm n iejszen ia  p la sty czn o śc i [5 7 ,7 2 ]. B adan ia  nad o k reślen iem  optym alnego ,
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ze w zg lęd u  na p lastyczn ość , stężen ia  krzem u w  m osiądzach  w sk a zu ją  na w ie lk o ść  0,5% . 
Poniżej i pow yżej tego  stężen ia  p lastyczn ość  m osiądzu  je s t  m niejsza  (rys. 7), co  -  podobnie  
jak w  innej pracy [57] -  zdaniem  jej autorów  zw iązan e je s t  z  ham ow aniem  lub przyspie­
szen iem  p ro cesó w  dyfu zyjn ych  w  m osiądzach  a. P odobn e od d zia ływ an ie  stw ierdzono  
w  przypadku m anganu [58], gd z ie  dodatki 0 ,0 5 -0 ,1 5 %  p ow od u ją  zw ięk szen ie  średniego  
poziom u p lastyczn ośc i w  strefie T M P (rys. 8). G eneralnie w  pracach [5 7 ,5 8 ] uw aża się , że  
zm niejszen ie  p lastyczn ośc i m osią d zó w  w  zakresie tem peratury pośredniej z w ią z a n e je s t  ze  
zw ięk szo n y m  stopniem  m etastab ilności stopu, który m o że  b yć  zm ien ian y  przez dodatki 
pierw iastków  stop ow ych  w  w yn iku  ich w p ły w u  na kinetykę p rocesów  dyfuzyjnych .

P odobne o d d zia ływ an ie  na p lastyczn ość  m o sią d zó w  i brązów  stw ierd zon o w  przypadku  
dodaw ania ceru lub innych m etali z iem  rzadkich, p ierw iastków  p rzejśc io w y ch  z  grupy Cr, Zr, 
Ti, V , także A g , a w  niektórych przypadkach Cd, m etali a lka licznych  oraz uranu [5 9 ,6 3 , 
7 4 ,7 5 ]. W  przypadku m o sią d zó w  dodatek ceru w  ilo śc i 0 ,0 5 -0 ,1 5 %  w  za leżn o śc i od stężen ia  
pow oduje zm n iejszen ie  kruchości w  strefie T M P lub w ręcz  zanik  m in im um  p lastyczn ośc i 
(rys. 8). P odobn ie  w  przypadku brązów  dodatek 0 ,0 0 5 -0 ,4 %  C e lub zestaw u  kilku p ierw ia­
stków  z grupy z iem  rzadkich pow odu je zw ięk szen ie  p lastyczn ośc i w  strefie  T M P. P ierw iastki 
p rzejściow e, w  zakresie sum aryczn ego  stężen ia  0 ,2 -0 ,8%, rów n ież  odd zia łu ją  korzystnie na 
zw ięk szen ie  p lastyczn ośc i w  T M P. K orzystne o d d zia ływ an ie  tych  p ierw iastków  tłu m aczy  się  
odd zia ływ an iem  na przeb ieg  p rocesów  d yfu zyjn ych  [59] oraz ham ow aniem  p rocesów  
kaw itacji [63 ]. Praw dopodobne je s t  rów nież odd zia ływ an ie  w sp om n ian ych  p ierw iastków  na 
p lastyczn ość  w  w yn ik u  m ałej ich rozp uszcza lności w  roztw orze sta łym  i w  zw iązk u  z  tym  
dużej sk ło n n o śc i do w iązania  a tom ów  p ierw iastków  za n ieczy szczeń , co  m o że  ograniczyć  
negatyw n e o d d zia ływ an ie  film ó w  na granicach ziaren lub segregacji, natom iast m oże  
uaktyw nić inny rodzaj odd zia ływ an ia  na p lastyczn ość , jak im  je s t  odd zia ływ an ie  wtrąceń  
i w y d zie leń  na granicach ziaren. U w aża  się , że  bezpośrednia  przyczyna m ałej p lastyczności 
w  zakresie T M P  sto p ó w  m iedzi w ią że  s ię  z  od d zia ływ an iem  w trąceń i w y d z ie leń  na granicach  
ziaren [2 1 ,6 0 ,6 8 ,7 1 ,7 2 ] . U sytuow an e na granicach ziaren cząstk i w p ły w a ją  ham ująco na 
przeb ieg rekrystalizacji dynam icznej oraz są  m iejscam i zarodkow ania porów  i pustek [76-78]. 
Proces zarodkow ania  i w zrostu  porów  na granicach ziaren za leży  od  w ie lk o śc i w ystępujących  
na granicach ziaren cząstek , ch o c ia ż  istn ieją  przykłady i teorie, w  których p ow staw an ie  porów  
w  procesach  kaw itacji m iędzykrystalicznej n ie w ym aga  udziału cząstek  innej fazy  na 
granicach ziaren [7 9 ,8 0 ]. O dd zia ływ anie  cząstek  na granicach ziaren m o że  b yć  dużo bardziej 
z ło żo n e  i za leżn e  od tem peratury i szyb k ośc i odkształcania. W ykazano w  próbach tarcia 
w ew n ętrzn ego , że  cząsteczk i G e 0 2 i S i 0 2 w  m ied zi p rzyczyn iają  s ię  do ham ow ania poślizgu  
po granicach ziaren i pow odują, że  p o ślizg  ten zachodzi w  w y ższej o  o k o ło  4 0 0 °C  tem pe­
raturze n iż  d la  m ied zi i o ok o ło  3 0 0 °C  w y ższej n iż  dla stopu n ieu tlen ion ego  w ew n ętrzn ie  
[81]. M o żliw y  je s t  podobny w p ły w  innych cząstek , na przykład A120 3. Ilustracją w p ływ u  
cząstek  na granicach ziaren na p la sty czn o ść  w  strefie T M P je s t  o d d zia ływ an ie  cząstek  
A120 3 na p lastyczn ość  m iedzi w  T M P [21]. R ó w n ież  i w  tym  przypadku interesujące jest  
w yjaśn ien ie , d la czeg o  w  w yższej tem peraturze o d d zia ływ an ie  to je s t  n iew id o czn e . P ew nym  
w yjaśn ien iem  m o że  być p rzypuszczen ie , że  w  w yższej tem peraturze przestają  b yć  ham ow ane  
procesy  rekrystalizacji dynam icznej lub p o ślizgu  po granicach ziaren, ew en tualn ie  skuteczniej 
przeb iegają  m ech an izm y akom odacyjne.

W ystępujące w  o sn o w ie  atom y pierw iastków  za n ieczy szczeń , d o m ieszek  i p ierw iastków  
stop ow ych  w yk azu ją  sk łon n ość  do segregacji. W  licznych  pracach w yk azan o [7 8 -8 2 ], że  w  
m osiądzach  segregacje  p ierw iastków  w y stęp u ją  często  i są  efek tem  praktycznie obserw o­
w anym  z a w sze . Z  drugiej strony w yk azan o, że  p ow ażn ą  p rzy czy n ą  pękania m iędzykry- 
sta liczn ego  w  stopach m iedzi są  w łaśn ie  segregacje  a tom ów  za n ieczy szczeń  i pierw iastków  
stop ow ych  [6 3 ,6 6 ,8 3 -8 8 ]. P ow staw anie  segregacji ró w n ow agow ych , oparte na m ocnych
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p od staw ach  teo retyczn ych , w  rzeczy w isto śc i budzi w ie le  w ą tp liw o śc i i trudności interpre­
tacyjn ych . W  o sta teczn ym  rozrachunku w  praktyce trudno o d p o w ied z ieć , c zy  m am y do 
czy n ien ia  z  p rocesem  p ow staw an ia  segregacji ró w n o w a g o w y ch  c z y  n ieró w n o w a g o w y ch , czy  
z  n ieró w n o w a g o w y m  procesem  rozp uszczan ia  w ak ansów , c zy  w  końcu istn iejące  segregacje  
s ą  efek tem  n iep e łn eg o  ujednorodnien ia  stopu po od lew an iu . W  isto c ie , z  punktu w id zen ia  
pękania n ie  je s t  w ażn e, z  pow odu  ja k ieg o  rodzaju segregacji nastąpiło  p ęk n ięc ie , ja k k o lw iek  
w p ły w  p o szc z eg ó ln y c h  rodzajów  segregacji na proces pękania m ięd zy k ry sta liczn eg o  n ie  je s t  
do koń ca  znany. P o w staw an ie  segregacji stw ierd zon o ró w n ież  w  w yn ik u  procesu  nazyw an ego  
d yfu zyjn ie  indukow anym  ruchem  granic ziaren [9 1 -9 4 ], który ob serw o w a n o  w  m osiądzach  
jed n o fa z o w y c h  w  tem peraturze w ła śc iw ej d la działan ia  dyfuzji po granicach ziaren, bez  
udziału  zew n ętrzn ie  ind ukow anego  odk szta łcen ia  p la sty czn eg o . W  w yn ik u  tak iego  ruchu 
granic ziaren o b serw ow an o  w zrost stężen ia  cynku w  strefie  granicy  o  o k o ło  2%  m as. [93]. D o  
w y ob rażen ia  s ą  p od obn e efek ty  na m igrujących  granicach w  w arunkach d y n am iczn ie  przeb ie­
gającego  procesu  o d k szta łcen ia  w e  w spom nian ym  zakresie  tem peratury.

O g ó ln ie , praw d opod obny w p ły w  p ierw iastk ów  tow arzy szą cy ch  m ied zi w  jej stopach na 
pow staw an ie  e fek tu  T M P  m ożna ok reślić  w  czterech obszarach:

•  w  roztw orze sta łym  w p ły w  na strukturę d y slo k a cy jn ą  i p rzeb ieg  p ro cesó w  d yfu zyjn ych ,
•  w p ły w  w  w yn ik u  p ow staw an ia  w trąceń i w y d z ie leń  (czą stek  innej fazy ) na granicach  

i w ew n ątrz ziaren,
•  w p ły w  w  w yn ik u  pow staw an ia  segregacji na granicach ziaren,
•  w p ły w  w  w yn ik u  p ow staw an ia  sta łych  i c iek ły ch  film ó w  na granicach ziaren.

W y se lek cjo n o w a n ie  praw dopodobnych  czy n n ik ó w  m o g ą cy ch  b yć  p rzy czy n ą  niskiej
p la sty czn o śc i w  zakresie  T M P , a w yn ik ających  z  o b ecn o śc i w  stop ie  p ierw iastk ów  sto p o ­
w y c h , d o m ieszek  i za n ieczy szczeń , w skazuje , że  obszar ten  je s t  bardzo szerok i. O bejm uje  
w ła śc iw ie  w szy s tk ie  problem y m eta lo zn a w cze  w y stęp u jące  w  m etalach  (m o sią d za ch ) w  
trakcie procesu  odk szta łcen ia  p la sty czn eg o  w  p od w y ższo n ej tem peraturze (w sp om n ian e  czy n ­
niki m ają  w p ły w  na p rzeb ieg  teg o  procesu). Z  drugiej strony zm n iejsza n ie  s ię  p la sty czn o śc i w  
tem peraturze pośredniej ob serw ow an e je s t  w  czy sty ch  m etalach oraz przy różnym  stężeniu  
innych p ierw iastków . D od atk ow o sk ład ch em iczn y  ró w n ież  w p ły w a  na w ie lk o ść  ziarna  
i decyd u je  o  przeb iegu  różnych  m ech a n izm ó w  odk szta łcan ia  z  różn ą  in ten sy w n o ścią  
i ud zia łem  w  różnym  zakresie  tem peratury od k szta łcan ia  i szy b k o śc i od k szta łcan ia  [9 5 ,9 6 ]. 
Stąd pytanie: c o  je s t  p ierw otną  i p o d sta w o w ą  p rzy czyn ą  w y stęp o w a n ia  T M P? C zy m ożna  
ok reślić  h ip otetyczn y  m ech an izm  o d p o w ied zia ln y  za  w y stęp o w a n ie  T M P  dla abstrakcyjnego  
m etalu , w  którym  w y stęp o w a ły b y  atom y w y łą czn ie  je d n e g o  p ierw iastka, na przykład m ied zi?  
T e pytania w y ty c za ją  kierunek dalszej analizy , w  w yn ik u  której sform u łow an a  zo stan ie  teza  
pracy.

2.3. Wpływ szybkości odkształcania i wielkości ziarna na plastyczność 
mosiądzów a w zakresie temperatury minimalnej plastyczności

Z w ią zek  szy b k o śc i odk szta łcan ia  i w ie lk o śc i ziarna z  p la sty czn o śc ią  m etali realizu je się  
przez m ik rom ech an izm y odk szta łcen ia  p lasty czn eg o  p rzeb iegające m ięd zy  innym i przy  
określonej szy b k o śc i od k szta łcan ia  i w ie lk o śc i ziarna. P rzeb ieg  m ech a n izm ó w  odk szta łcania  
p la sty czn eg o  m eta li, analizu jąc to  zagadn ien ie  szerzej, za le ży  od składu ch em iczn eg o  
i struktury m etalu (w ie lk o śc i ziarna), tem peratury odkształcan ia , szy b k o śc i odkształcania  
i naprężenia. L iczn e  badania na ten tem at próbow ano p o d su m ow ać w  pracach [9 6 -9 8 ]. N a  
uzysk anych  na drodze o b liczen io w ej m apach m ech a n izm ó w  odk szta łcan ia  określon o  zakresy
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w ystęp ow ania  p o szczeg ó ln y ch  znanych m ech an izm ów  odk szta łcan ia  w  za leżn o śc i od tem ­
peratury odkształcania  i naprężenia d la określonego  m etalu o  określonej w ie lk o śc i ziarna  
(rys. 1 1 ).

Temperatura,°C 
-200 0 200 400 600 800 1000

Temperatura homologiczna T/Ttop

Rys. 11. Mapa odkształcenia plastycznego dla miedzi o wielkości ziarna 100 pm [95]: I -  idealna 
wytrzymałość, II - niskotemperaturowe odkształcenie plastyczne, Ilia - potęgowe pełzanie, 
lllb - niskotemperaturowe pełzanie, IIlc - wysokotemperaturowe potęgowe pełzanie, IV - 
rekrystalizacja dynamiczna (obszar zakropkowany), V - dyfuzyjne płynięcie, Va - dyfuzja po 
granicach ziaren, Vb - dyfuzja w rurkach dyslokacji

Fig. U. Plastic deformation map for copper with 100 pm grain size [95]: 1 - ideal strength, II - low 
temperature plastic deformation, Ilia - power creep, lllb - low temperature creep, IIlc - high 
temperature power creep, IV - dynamic recrystalisation (points cover area), V- diffusion flow, 
Va - grain boundary diffusion, Vb - diffusion in dislocations tubes

M apy te, m ające raczej charakter pog ląd ow y, dobrze oddają  z ło ż o n ą  sytuację, jaka  
w ystępuje  w  rzeczyw istych  stopach, zw ła szcza  odkształcanych  w  zakresie, w  którym  m o g ą  
funkcjonow ać różne m ech an izm y odkształcania.

N a  atom ow ym  p o z io m ie  odk szta łcen ie  p lastyczne zachodzi w  w yniku: p o ślizgu  pojedyn­
czych d yslok acji, poślizgu  grup dyslok acji, pełzan ia dyslokacji i tow a rzy szą ceg o  w ysokiej 
tem peraturze ruchu odd zie ln ych  atom ów , a w  odn iesien iu  do zm ian y  kształtu i w ie lk o śc i  
ziarna -  w  w yn ik u  p o ślizgu  po granicach ziaren (u w zg lęd n ia jącego  ruch d efek tów  w  
granicach i obszarach przygranicznych) oraz m ech an iczn ego  bliźn iakow ania. W szystk ie  
w y m ien ion e  p rocesy  w  istotny sp osób  w p ływ ają  na p łyn ięcie  p lastyczne. Z e w zg lęd ó w  
praktycznych w  pracy [95] d la op isu  odkształcen ia  p lastyczn ego  c ia ła  sta łego  z  udziałem  
w ym ien ion ych  m ech an izm ów  odkształcen ia  na p o ziom ie  atom ow ym  p od zie lon o  j e  na pięć  
grup:
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1) Z n iszczen ie  c ia ła  sta łego  następujące przy naprężeniu od p ow iadającym  idealnej w ytrzy­
m a ło śc i. P lastyczn e  p ły n ięc ie  zaczy n a  się  po przekroczeniu  id ea ln ego  naprężenia  ścinania.

2 ) N isk otem p eraturow e odk szta łcen ie  p lastyczne w  w yn ik u  p o ślizg u  d yslok acji kontrolo­
w an ego: a) tarciem  s iec i (lub naprężeniam i P eierlsa), b) innym i przeszk odam i, c) fo n o ­
n o w y m  lub innym i typam i ham ow ania. N a  ten typ odk szta łcen ia  w p ły w a  adiabatyczne  
nagrzew anie.

3) N isk otem p eraturow e p lastyczne od k szta łcen ie  w  w yn ik u  b liźn iak ow an ia .
4 )  P la styczn e  o d k szta łcen ie  typu pełzan ia  p rzeb iegającego  w  z g o d z ie  z  z a le żn o śc ią  p o tęg o w ą  

w  w yn ik u  p o ś lizg u  dyslok acji lub p o ślizg u  i pełzan ia  (p e łzan ie  d y slok acyjn e). T en typ  
od k szta łcen ia  m o że  być  kontro low an y przez: a) p ro cesy  p o ślizg u  d y slok acji, b) za leżn e  od  
d yfu zji o b jętośc iow ej pe łzan ie  dyslok acyjn e  (p e łzan ie  w ysok otem p eratu row e), c) pełzan ie  
za leżn e  od dyfuzji w  rurkach d yslok acji (n iskotem peraturow e p e łza n ie ), d) zjaw iska  
zw ią za n e  z  naruszeniem  p o tęg o w eg o  prawa p ełzan ia  (przejściem  od  p e łzan ia  i p o ślizgu  
d yslok acji ty lko  do p o ślizg u  dyslok acji), e) m ech an izm y pełzan ia  H arpera-D orna [9 8 ,9 9 ], 
f) m ech a n izm y  pełzan ia  to w arzyszące  dynam icznej rekrystalizacji.

5 ) P la sty czn e  p ły n ięc ie  -  pe łzan ie  typu w ak a n so w eg o , kon tro low an e albo d y fu zją  ob jęto ­
ś c io w ą  (p e łza n ie  N abarro-H erringa [1 0 0 ,1 0 1 ])  lub d yfu zją  po granicach ziaren (pełzan ie  
C o b le  [1 0 2 ]) bądź w zajem n e o d d zia ływ an ie  na pow ierzchn iach  rozdziału  (na  przykład  
p o ś liz g  po granicach ziaren). W e w szy stk ich  tych  przypadkach n a leży  u w zg lęd n ia ć  p e ł­
zanie  d y slok acyjn e  ja k o  p o d sta w o w y  m ech an izm  p ły n ięc ia  p la sty czn eg o .

S z c z e g ó ło w y  op is w ym ien io n y ch  m ech a n izm ó w  od k szta łcen ia  p la sty czn eg o  za m ieszczo n o  
w  pracy [95].

M akroskop ow e zm ienn e określające przeb ieg  odk szta łcen ia  p lasty czn eg o  to  naprężenie  
ścinające cts (lub d ew iatorow a c zęsto ść  p o la  naprężeń), tem peratura odk szta łcan ia  T , szyb k ość  
odk szta łcania  e', odk szta łcen ie  £ i czas odk szta łcan ia  t .  W szy stk ie  w y m ien io n e  zm ienn e  
w yb ió rczo  m o g ą  być  zm ienn ym i n ieza leżn ym i. A n alizu jąc pod tym  w zg lęd em  naprężenie  
i szy b k o ść  odkształcania, zm ien n ą  n ieza leżn ą  m o że  być jed n a  z  nich; druga w ó w cz a s  staje się  
zm ien n ą  zależną. Jeżeli w  tych kategoriach rozw ażać szy b k o ść  odk szta łcan ia , to każdy  
m echanizm  odk szta łcen ia  m ożna op isać  jak o  za leżn o ść  szy b k o śc i od k szta łcan ia  od naprę­
żen ia  g s, tem peratury T  i struktury m ateriału S w  danym  m om en cie:

e' =  f  (cts, T, Sz, Sn). (1)

W p ływ  struktury m ożna rozpatryw ać w  d w óch  grupach param etrów: zm ien n e  parametry 
struktury Sz (na przykład g ęsto ść  i rozkład dyslok acji, w ie lk o ść  ziarna), które zm ien ia ją  s ię  w  
trakcie procesu  odkształcen ia , a określają  stan strukturalny m ateriału w  danym  m om en cie , 
oraz sta łe (n iezm ien n e) param etry struktury w yrażające w ła sn o śc i m ateriału (na przykład  
parametr siec i, o b jętość  atom ow a, energia  w iązań  atom ow ych , w sp ó łczy n n ik  dyfuzji i inne). 
W  rzeczy w isto śc i m ięd zy  o b iem a grupam i param etrów  istn ieją  w ew n ętrzn e  zw iązk i p o lega­
ją c e  na w p ły w ie  jed n y ch  param etrów na drugie, ale na dodatek takie zw ią zk i m o g ą  
w y stęp o w a ć  w ew n ątrz w y m ien io n y ch  grup. Ponadto w szy stk ie  te  param etry m o g ą  ulegać  
zm ian om  w  w yn ik u  lokalnej zm ian y składu ch em iczn eg o  w  rzeczy w isty ch  m etalach. Sytuacja  
taka je s t  pow od em  tego , że  do dnia d z isie jszeg o  n ie  przed staw iono p ełn eg o , adekw atnego  
op isu  zm ian strukturalnych zach od zących  pod czas procesu  o d k szta łcen ia  p la styczn ego , 
z w ła sz cz a  w  zakresie  zm ien n ych  param etrów struktury, a to w  k o n sek w en cji prow adzi do 
k o n ieczn o śc i w prow adzan ia  za ło żeń  upraszczających d o tyczących  struktury, w  o p is ie  m echa­
n izm ó w  od k szta łcan ia  i za leżn o śc i szy b k o śc i odk szta łcania  od m akrosk opow ych  param etrów  
procesu  od k szta łcen ia  p lasty czn eg o  [95].
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P o w y ższa  analiza potw ierdza w cześn ie jsze  sp ostrzeżen ia , że  ob serw ow an y  w  próbie 
rozciągania, w  szerok im  zakresie  szyb k ośc i odkształcania  (1 0 "4 -1 0 2 s '1), efek t T M P za leży  od  
struktury i szy b k o śc i odkształcania. O bserw ow an y zakres T M P w  m osiądzach  od 3 0 0 -7 0 0 °C  
w skazuje na m o ż liw o ść  pow staw an ia  efektu  T M P w  warunkach dzia łan ia  różnych m echa­
nizm ów  odk szta łcen ia  p lastyczn ego , przeb iegających pojed yn czo  lub rów n oleg le , zw ła szcza  
w  warunkach zm ian strukturalnych zach odzących  w  zakresie  TM P. G eneralnie z  analizo­
w anych danych eksperym entalnych (punkt 2 .1 )  w ynika, że  T M P w ystęp uje  n ieza leżn ie  od 
zastosow anej szyb k ośc i odkształcania, której zw ięk szen ie  pow odu je przesun ięcie  m inim um  
p lastyczności do w yższej temperatury. Jednak w  stosunku do tej generalnej tendencji 
zaobserw ow an o szereg  w yjątk ów  [2 1 ], które m o g ą  w yn ik ać  z  nieokreślonej w  eksp erym en cie  
struktury i je j zm ian przeb iegających  w  trakcie odkształcania.

Jednym  z e  zm ien n ych  param etrów strukturalnych, który w yraźn ie  w p ły w a  na zakres TM P  
i poziom  p lastyczn ośc i w  tym  zakresie, je s t  w ie lk o ść  ziarna. W p ły w  w ie lk o śc i ziarna na
zachow anie  s ię  m ateriału je s t  znany od daw na. N ajbardziej znaną z a le żn o śc ią  [1 0 3 -1 0 5 ],
określającą zm ian y dolnej granicy p lastycznośc i m etali p o likrysta licznych  w  funkcji średniej 
w ie lk o śc i ziarna d, j e s t  za leżn o ść  H alla-Petcha:

o y =  <70 +  ky d ' 1/2 (2 )
gdzie:

<j0 -  granica p lastyczn ośc i m onokryształu  (naprężen ie tarcia siec i), 
ky -  stała określająca w p ły w  granic ziaren na ruch d yslok acji (w ytrzym ałość  granic 

ziaren).
Podobna do za leżn o śc i H alla-P etcha za leżn o ść  (3 ) op isu je  zm iany naprężenia p łyn ięcia  cxE 
polikryształu w  funkcji średniej w ie lk o śc i ziarna d [106]:

<7E =  CTOE +  kf d ' l/2 (3)
gdzie:

a o e i k f -  stałe o  w artościach różnych od  podobnych  w  rów naniu H alla-Petcha, przy 

czym  ky >  k f , a ct0 <  a OE •
W pływ  granic ziaren i w ie lk o śc i ziarna na m akrosk opow e w ła sn o śc i p lastyczne m ateriału  

jest zw iązan y  z  od d zia ływ an iem  struktury dyslokacyjnej. Przykładem  m o że  b yć  m o żliw o ść  
zam iany w ie lk o śc i ziarna w  rów naniu H alla-P etcha przez w ie lk o ść  kom órek w  p otędze m inus  
jeden, w  przypadku odkształcania  m etali o  w yk szta łconej kom órkow ej strukturze d yslok a­
cyjnej. R ó w n ież  przy analizie  naprężenia p łyn ięcia  cte uw aża  się  [1 0 6 ], ż e  c e lo w e  je s t  u w zg lę ­
dnienie n iejednorodnego rozkładu dyslok acji na przekroju ziarna i w p ły w u  na naprężenie  
p łyn ięcia  d yslok acji w  przygranicznych obszarach ziaren p c , niezb ęd nych  g eo m etryczn ie  dla 
zachow ania  c ią g ło śc i polikryształu  na granicach ziaren, oraz u w zg lęd n ien ie  w p ły w u  d y s lo ­
kacji ro zm ieszczo n y ch  stoch astyczn ie  ps, a pow stających  pod obn ie  ja k  przy rozciąganiu  
m onokryształu. W  zw iązk u  z  p o w y ższy m  naprężenie p łyn ięcia  a E m ożna op isać  zależn ością:

cte = ct0 +  A  G b p 1/2 (4)
gdzie:

ct0 i A  — stałe,
G -  m oduł sp rężystości poprzecznej, 
b -  w ektor Burgersa.

Zakładając, że  g ęsto ść  dyslokacji ro zm ieszczon ych  stochastyczn ie  p s '/2 je s t  odw rotnie  
proporcjonalna do średniej d łu gości poślizgu  X ,  a średnia g ęsto ść  dyslokacji niezbędnych  
geom etryczn ie  w  obszarach przygranicznych pG je s t  odw rotn ie proporcjonalna do w ie lk ośc i
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ziarna d, m ożna ok reślić  w kład tych dyslok acji w  naprężenie p ły n ięc ia  o d p o w ied n io  ja k o  crs -  
sk ła d o w a  p och od ząca  od dyslok acji stochastycznych  (5 ) i c G -  sk ła d o w a  p och o d zą ca  od  
d yslok acji n iezb ęd nych  g eo m etryczn ie  w  obszarach przygran icznych  (6 ):

a s =  K tflA .)  

ctg =  K 2 ( l /d ) 1/2

(5)

(6)
gdzie:

K i i K 2 -  stałe.
Z akładając dalej, że  ud zia ł przygranicznych stre f w  ziarnie w y p ełn io n y ch  dyslokacjam i 

geom etry czn ie  n iezb ęd nym i określa  stosun ek  7JA, naprężen ie p ły n ięc ia  a s w  polikryszta le  
op isu je  w yrażen ie  (7):

° E= o 0+
K , X 

+  — 
d

K ,

d 2 )

(7)

D la  m ałych  od k szta łceń  X =  d w yrażen ie  (7 ) sprow adza  s ię  do w yra żen ia  (4 ). Jed n ocześn ie  
o b liczen ia  naprężen ia  p ły n ięc ia  a e w ed łu g  rów nania (7 ) dają  w y n ik i zg o d n e  z  eksperym entem  
dla m etali i sto p ó w  o s iec i A l  przy odkształcaniu  do w artości um ow nej granicy p lastyczn ośc i 
n ieza leżn ie  od  E B U . Stała  K i zw ięk sza  się  w raz z e  zw ięk sza n iem  naprężen ia  p ły n ięc ia  a 0, 
natom iast stała K 2 przyjm uje w artości b lisk ie  stałej ky z  rów nania H alla-P etcha.

P rzed staw ion e za leżn o śc i n ie u w zg lęd n ia ją  w p ły w u  tem peratury odk szta łcan ia  (tem pera­
tury p o d w y ższo n e j), ja k k o lw iek  w  zakresie  do tem peratury rekrystalizacji n a leży  s ię  sp o d z ie ­
w a ć  zb liżonej zg o d n o śc i z  eksp erym en tem . Z  drugiej strony, n a leży  s ię  sp o d z iew a ć  p od o­
bn ego  w p ły w u  (przynajm niej ja k o śc io w e g o ) o b ecn o śc i granic ziaren i w ie lk o śc i ziaren na 
procesy  od k szta łcan ia  m etali w  tem peraturze p o d w y ższo n ej. A n a liza  w p ły w u  w ie lk o śc i  
ziaren na szy b k o ść  odk szta łcan ia  w  tem peraturze p od w y ższo n ej prow adzi do w yra żen ia  poda­
neg o  w  pracy [107]. S z c z e g ó ło w ą  analizę  w p ły w u  w ie lk o śc i ziarna i granic ziaren na w ła s­
ności p lastyczne i inne w ła sn o śc i m ech an iczn e  m etali i sto p ó w  z a m ieszczo n o  w  pracy [108].

O gó ln e  rów nan ie (8 ), op isu jące  za leżn o śc i szy b k o śc i od k szta łcan ia  e' od naprężenia  
pły n ięc ia  cte w  stan ie ustalonym , rów n ież  u w zg lęd n ia  w ie lk o ść  ziarna [109]:

8 =
A D p ,b

p /  \  

° e
k T UJ U J

(8)

gdzie:
a -  stała w ym iarow a, 
p i n -  sta łe m ateriałow e, 
k — stała B oltzm anna,
D  -  w sp ó łczy n n ik  dyfuzji, 
d -  średnia w ie lk o ść  ziarna, 
b -  w ektor Burgersa,
|i  -  m odu ł sp rężystośc i poprzecznej.

W  przypadku pełzan ia  d yfu zy jn eg o  szy b k o ść  odk szta łcan ia  z a le ży  od  w ie lk o śc i ziarna, 
i tak d la pe łzan ia  N abarro-H erringa, p rzeb iegającego  w  w y ższej tem peraturze, w  której 
dom inu je d yfu zja  o b ję to śc io w a  [1 0 0 ,1 0 1 ], określana je s t  w y rażen iem  D v/d 2, gd z ie  D v -  
w sp ó łczy n n ik  dyfuzji ob ję to śc io w ej, d -  w ie lk o ść  ziarna. W  niższej tem peraturze, w  której
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dom inuje dyfu zja  po granicach ziaren, w ystęp uje pełzan ie  C ob le  [102] i odpow iadające jem u  
w yrażenie Db/d3, gd z ie  Db -  w sp ó łczy n n ik  dyfuzji po  granicach ziaren. W  pozostałych  
w yrażeniach, op isu jących  za leżn o ść  szyb k ośc i odkształcan ia  d la różnych m ech an izm ów  
odkształcania  p lastyczn ego , n ie  w ystęp u ją  w yraźn ie param etry op isu jące w p ły w  w ie lk ośc i  
ziarna lub innych e lem en tó w  struktury, jednak  w p ły w  struktury zaw arty je s t  w  stałych w y stę ­
pujących w  tych w yrażeniach  [9 5 ,9 6 ].

G eneralnie w p ły w  w ie lk o śc i ziarna na p rzeb ieg  procesu  odk szta łcen ia  p lastyczn ego  je st  
w yraźny, ja k k o lw iek  trudno p o w ied z ieć , ż e  je s t  op isan y  jed n o zn a czn ie , w  sp osób  pełny  
i adekw atny. W ynika to z  natury polikryształu . Praktycznie n iem o żliw e  je s t  w ytw orzen ie  
polikryształu o  identyczn ych  co  do w ie lk o śc i ziarnach. Stąd k o n ieczn o ść  p o słu g iw an ia  się  
średnią w ie lk o śc ią  ziarna, g d y  tym czasem  m ikrom echan izm y odk szta łcen ia  p lastyczn ego  
funkcjonują w  obszarze jed n eg o  bądź kilku ziaren. L okalne stoch astyczn e  zróżn icow anie  
w ie lk o śc i ziarna prow adzi do lokalnego  od m ien n ego  ilo śc io w o  i ja k o śc io w o  przeb iegu  
procesu odk szta łcen ia  p lastyczn ego  w  tych obszarach. T e czą stk o w e zdarzenia  sk ładają  się  na 
rezultat m akrosk opow y, co  je s t  p rzyczyną n iezg o d n o śc i op isu  opartego na w artościach  
średnich. P odobne problem y d o ty czą  g ęsto śc i d yslok acji oraz innych param etrów  struktu­
ralnych, n ie  w spom inając o  trudnościach pom iarow ych  w artości średniej.

D ane eksperym entalne dotyczące  w p ływ u  w ie lk o śc i ziarna p otw ierdzają  za leżn o ść  p lasty­
czn ości od w ie lk o śc i ziarna oraz za leżn o ść  T M P od teg o  parametru. Jednak n iejednorodność  
w ie lk o śc i ziarna oraz praw dopodobnie lokalny charakter przeb iegu od k szta łcen ia  w  zakresie  
TM P utrudniają określen ie  jed n o zn a czn ie  i p recyzyjn ie  charakteru teg o  w p ły w u .

2.4. Wpływ kawitacji międzykrystalicznej na plastyczność

W zakresie T M P przy stosow anej często  m ałej szyb k ośc i odkształcan ia  praw dopodobne  
jest za ch od zen ie  różnego typu p rocesów  pełzan ia  d y fu zyjn ego  i p o ślizgu  po granicach ziaren. 
Z jaw isk iem  tow arzyszącym  tym  procesom  je s t  kaw itacja m iędzykrystaliczna. E fekt taki 
stw ierdzono rów n ież  w  m osiądzach  jed n o fa zo w y ch  [1 1 0 ,1 1 1 ]. W  m osiądzu  CuZnlO  stw ier­

dzono T M P jak o  5 0 0 °C  przy szyb k ośc i odkształcania  3 ,5 -1 0"3 s"1, a zm niejszan ie  szybk ości 
odkształcania do p oziom u 10 ' 5 s ' 1 prow adziło  do obn iżan ia  T M P. Za przyczynę zm niejszan ia  
się  p la styczn ośc i autorzy pracy uznali proces kaw itacji [ 1 1 0 ].

Z nane od daw na zjaw isko  kaw itacji m iędzykrystalicznej p o lega  na pow staw an iu  m ikro- 
szcze lin  (pustek, porów ) na granicach ziaren podczas odk szta łcen ia  p lasty czn eg o  w  tem p e­
raturze pod w yższon ej i zw iązan e  je s t  z  dzia łan iem  naprężenia i p o ślizg u  po granicach ziaren. 
A by p o ś lizg  po granicach ziaren m ó g ł przeb iegać bez naruszenia sp ó jn o ści m etalu , kon ieczne  
jest w sp ó łd zia łan ie  następujących m ech an izm ów  akom od acyjn ych  [ 1 1 2 ]:

•  akom odacja  przez sprężyste odk szta łcen ie  ziaren,
•  akom odacja  przez p lastyczne p ły n ięc ie  obszarów  w ew n ątrz ziaren; to od k szta łcen ie  

plastyczne m o że  za ch od zić  przez p o ś lizg  lub b liźn iak ow an ie  lub -  co  m a m iejsce  naj­
częśc ie j -  przez pe łzan ie  dyslokacyjne.

•  akom odacja  przez dyfuzję; dyfu zyjn y  przep ływ  m aterii zachodzi przez ziarna usuw ając  
n iedop asow an ia  generow an e przez p o ślizg  po granicach ziaren.

W przypadku gd y  akom odacja  n ie  zachodzi lub je s t  n iedostateczna, na granicach ziaren  
pojaw iają  s ię  m ik roszczelin y  [ 1 1 2 ].

Z jaw isk o  pow staw an ia  m ikroszczelin  na granicach ziaren zau w ażon o  podczas pełzan ia  
m etali, np. m iedzi i je j stop ów , i w  tych warunkach było  szeroko badane [1 1 3 -1 1 6 ]. P odo­
b ieństw o m ięd zy  pełzan iem  rozum ianym  ja k o  próba rozciągan ia  ze  stałym  obciążen iem ,
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z  ok reślo n ą  p ręd k o śc ią  pe łzan ia , do od k szta łcen ia  przez rozc iągan ie  z  pośred n ią  szy b k o śc ią  
odk szta łcan ia  p o zw a la  na sto so w a n ie  tych  w y n ik ó w  badań w  szerszy m  zakresie  n iż  ty lk o  dla  
przypadków  pełzan ia , w  tym  ró w n ież  d la analizow ania  przyczyn  T M P  [1 1 0 ]. K aw itację  
m ięd zy k ry sta liczn ą  stw ierd zon o  ró w n ież  p od czas od k szta łcan ia  n a d p lastyczn ego  w  m osią ­
dzach [1 1 7 -1 1 9 ] , brązach a lu m in iow ych  [1 2 0 ], w  stopach  A l [1 2 1 ,1 2 2 ] oraz w  stalach  
w ę g lo w y c h  i s to p o w y ch  [1 2 3 ], n ie  p rzeszk od ziło  to jednak  w  u zysk iw an iu  dużych  w yd łu żeń  
w  porów naniu  z  w y d łu żen ia m i uzysk iw an ym i w  zakresie  T M P.

W e w szy stk ich  p rzytoczon ych  przypadkach m ik ro szcze lin y  b y ły  dobrze w id o czn e  p od czas  
obserw acji m ikrosk op ow ych , p o n iew a ż  ich w ie lk o ść  by ła  p o rów n yw aln a  z  w ie lk o śc ią  ziarna.

P odczas rów nom iern ego  nad p lastyczn ego  rozciągan ia  m ik ro szcze lin y  ro zm ieszcza ją  się  
rów nom iern ie  w zd łu ż  d łu g o śc i pom iarow ej próbki, natom iast n ie  w y stęp u ją  zu p e łn ie  w  częśc i  
ch w y to w ej. W  przypadku rozciągan ia  n iestab iln ego  m ik ro szcze lin y  m ają tendencję  do kon­
centracji w  szy jce  [ 1 2 2 ].

Z jaw isk a  kaw itacji n ie  zaob serw ow an o  pod czas prób śc isk an ia  p rzep row ad zon ych  w  iden­
tyczn ych  warunkach (tem peraturze i szy b k o śc i odk szta łcan ia) co  próby rozciągania.

W  m osiądzach  o b jętość  m ik roszczelin  V f i ich w ie lk o ść  z w ięk sz a ją  się  w raz z e  z w ię k sz e ­
niem  szy b k o śc i odk szta łcan ia  s' i odk szta łcen ia  e  [1 1 9 ]. P od ob n e z a leżn o śc i za ch o d zą  dla  
stali F eN i4 M o 3 T i2  [1 1 8 ]. D la  obu m ateria łów  określon o  za leżn ość:

V f = K 3 8c (9 )
gdzie:

V f -  ob ję to ść  m ikroszczelin , 
c -  w yk ład n ik  odk szta łcen ia ,
K 3 -  stała.

Przed zerw an iem  próbek w zg lęd n a  ob ję to ść  m ik roszczelin  w y n o s iła  0 ,0 2 -0 ,0 3 . W zrost tem ­
peratury prow ad ził do zm niejszan ia  s ię  o b jętośc i m ikroszczelin .

K aw itacja  m o że  m ieć  decydujący  w p ły w  na zm n iejszen ie  w ła sn o śc i p lastycznych  m etali 
i sto p ó w , ch o c ia ż  zaobserw o w a n o  j ą  w  m ateriałach, w p raw dzie  w  n ie liczn y ch , odkształcają­
cych  s ię  n ad p lastyczn ie, a w ię c  w yk azu jących  duże w y d łu żen ie  do zn isz cz en ia  (zazw yczaj  
p ow yżej 100% ). N a le ży  przypuszczać, ż e  m ateriały u legające  kaw itacji w  trakcie pełzan ia , na 
przykład stop y  na o sn o w ie  Cu, Fe, A l, b ęd ą  rów n ież  p o d leg a ły  kaw itacji w  warunkach  
od k szta łcen ia  nad p lastyczn ego  (o  ile  takie b ęd zie  m ożna zrea lizo w a ć) i p od obn ie  stop y  na 
o sn o w ie  T i, Zr, Pb, w  których kaw itacja  w  cza s ie  pe łzan ia  n ie  za ch o d z i, n ie  b ęd ą  u leg a ły  
kaw itacji w  w arunkach nadplastycznych . Z ryw anie s ię  próbek w  w arunkach p ły n ięc ia  nad­
p la sty czn eg o  m o że  za ch o d z ić  w  w yn ik u  bardzo du żeg o  p rzew ężen ia  (b e z  o b ja w ó w  kaw itacji) 
lub kruchego pękania w  obrębie szyjk i [ 1 2 2 ] zw ią za n eg o  z  r ó w n o leg le  z a ch o d zą cą  kaw itacją. 
Jednak w ie le  sto p ó w  w yk azu je  za a w a n so w a n ą  kaw itację po du żym  od k szta łcen iu  w  m o ­
m en cie  zerw ania  próbki.

Z jaw isk o  kaw itacji w ystęp uje  w  w ie lu  m etalach p od czas odk szta łcan ia  w  zakresie  tem p e­
ratury odpow iadającej tem peraturze h om o lo g iczn ej 0 ,3 -0 ,9 , przez p o w sta w a n ie  pękn ięć  
w  punktach potrójnego łą czen ia  s ię  granic ziaren lub pow staw an ia  m ik ro szcze lin  na granicach  
ziaren. P roces ten m ożna rozpatryw ać ja k o  zarod kow an ie , stab ilizację  i w zrost m ikroszczelin , 
który w  k o n sek w en cji prow adzi do zerw ania  (zn iszczen ia ) próbki.

N ad przeb ieg iem  p o szczeg ó ln y ch  etapów  kaw itacji oraz nad m ech an izm am i funkcjonu­
ją cy m i w  trakcie teg o  procesu przeprow adzono w ie le  badań [1 2 2 -1 3 1 ] , które w  dużym  
stopniu  zja w isk o  to w y ja śn iły . N adal jed n ak  pozostaje  w ie le  prob lem ów  i z ja w isk  n iezu pełn ie  
w y jaśn ion ych . D o ty czy  to  w p ły w u  kaw itacji na p la sty czn o ść  sto p ó w  odk szta łcan ych  w  strefie  
T M P.
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2 .4 .1 . Z a r o d k o w a n ie  m ik r o sz cz e lin

P oczątk ow o sąd zon o, że  h om ogen iczn e  zarodkow anie m ik roszczelin  zachodzi przez 
aglom erację s iec io w y ch  w ak ansów . P óźn iejsze  badania w y k a za ły  jednak , że  m ikroszczeliny  
nie m o g ą  pow staw ać bezpośrednio  przez grupow anie s ię  w ak an sów  [1 2 2 ,1 3 2 ] podczas 
p o ślizgu  po granicach ziaren i dzia łan ia  naprężenia. W praw dzie p o ś lizg  po granicach ziaren  

je st  k o n ieczn y  do zarodkow ania, a le nie w ystarczający.
D o  op isu  zarodkow ania m ikroszczelin  sto so w a n y  je s t  m odel heterogen icznego  zarodko­

w ania, oparty na kom binacji od d zia ływ an ia  naprężenia i p o ślizgu  po granicach ziaren [113]. 
Brak je s t  pełnych  i system atyczn ych  badań nad zarodkow aniem  m ikroszczelin  w  czasie  
odk szta łcen ia  p lastyczn ego , jednak w iad om o, że  istn ieją  pew ne szc ze g ó ln ie  podatne do tego  
m iejsca . Z auw ażon o, że  m ik roszczelin y  pow sta ją  na granicach m ięd zy fa zo w y ch  1 w  punktach  
p o łączen ia  trzech granic ziaren w  brązach a lum in iow ych  [ 1 2 0 , 1 2 2 ] , na granicach m ięd zy ­
fazo w y ch  w  m osiądzach  [1 1 7 ], a także na p rzecięciu  granic ziaren z  bliźn iakam i [124]. 
Bardziej sz c z e g ó ło w e  badania przeprow adzone na m osiądzach  d w u fa zo w y ch  z  dodatkiem  Fe 
[1 3 3 ] w yk aza ły , że  zarów no p od czas pełzan ia  stopu gruboziarn istego, jak  i podczas 
odk szta łcen ia  nad p lastyczn ego  m iejscem  zarodkow ania m ik roszczelin  b y ły  w y d z ie len ia  Fe 
na granicach ziaren. P odobne w n iosk i w y c ią g n ięto  z  obserw acji stali stopow ej o  strukturze 

ot +  y [134] stw ierdzając, że  m iejscam i zarodkow ania  są  w y d z ie len ia  w ę g lik ó w  na granicach  

ziaren.
W arunki p ow staw an ia  p ękn ięć w  punktach p o łączeń  trzech granic ziaren p od czas poślizgu  

po granicach określił Stroh [124] za leżnością:

x =  1^
V ( 10 )

gdzie:
x — naprężenie styczn e,
Y -  energia  pow ierzchn iow a,
|j. -  m oduł sp rężystości poprzecznej,
L -  d łu gość  pow ierzchn i poślizgu .

W  za leżn o śc i (1 0 ) L określa o d leg ło ść  pom ięd zy  w ystęp am i (protuzjam i) na granicach ziaren  
bądź o d leg ło ść  pom ięd zy  w yd zie len iam i leżącym i na granicy. W  zw iązku z  tym , z  za leżn ości 
tej w yn ika, że  p o ś lizg  po granicach ziaren m o że  p ow o d o w a ć  zarodkow anie m ikroszczelin  
zarów no na granicach w o ln ych  od cząstek , jak  i na cząstkach leżących  na granicy. W  rzeczy­
w isto śc i m ik ro szczelin y  zarodkują w tedy , gd y  szy b k o ść  p o ślizgu  po granicach ziaren je st  na 
ty le  duża, by pow stające w  w yn iku  p o ślizg u  sp iętrzen ie naprężenia n ie  m o g ło  być  zrelakso­
w an e przez dyfu zję  lub p o ś lizg  transkrystaliczny. P ow staw anie  m ikroszczelin  na granicach  
ziaren będzie  trudniejsze n iż  w  punktach ich potrójnego połączen ia , p o n iew a ż  o d leg ło ść  
p o m ięd zy  protuzjam i lub cząsteczk am i na granicach ziaren je s t  m niejsza  an iżeli pom iędzy  
m iejscam i połączen ia  trzech granic ziaren.

W  przypadku m niejszych  o d leg ło śc i L naprężen ie m usi osiągn ąć  w ię k sz e  w artości, co  
utrudnia p ow staw an ie  m ikroszczelin . P om im o to w  praktyce p od czas odk szta łcen ia  obserw uje  
s ię  m ik roszczelin y  zarów no w  punktach połączen ia  trzech granic, ja k  i na granicach ziaren. 
M o że  to być sp o w o d o w a n e  zbieraniem  się  g a zó w  w  m ik roszczelin ach  lub pow staw aniem  
segregacji na granicy, co  prow adzi do zm n iejszen ia  s ię  energii p o w ierzch n iow ej, a tym  
sam ym  ła tw iejszeg o  zarodkow ania  m ikroszczelin . W y d zielen ia  w ystęp ujące b lisk o  punktów  
p o łączen ia  trzech granic ziaren m o g ą  być rów nież p rzy czy n ą  obn iżen ia  energii pow ierz­
chn iow ej ułatw iając p ow staw an ie  m ikroszczelin  na granicy m ięd zy fa zo w ej w y d z ie len ie  -  
o sn o w a  [1 2 2 ]. S zereg  m odeli zarodkow ania m ik roszczelin  op isan o  w  pracy [113].
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Z m o d y fik o w a n y  m odel zarodkow ania , opracow any w  oparciu o  ruch d yslok acji po granicach  
ziaren, u su w a szereg  n iejasn ości w ystęp ujących  w  poprzednich  m odelach  [1 2 6 ], jed n a k  do tej 
pory n ie  zn a lez io n o  p ełn eg o  teorety czn eg o  uzasad nien ia  zarod kow an ia  m ik ro szcze lin  na 
w ystęp ach  granic ziaren. N atom iast zarod kow an ie  m ik ro szcze lin  przy w y d z ie len ia ch  na 
granicach ziaren je s t  bardziej praw dopodobne, g d y ż  p o w staw an ie  ich przez b ezpośredn ią  
k on densację  w a k an sów  w y m a g a ło b y  n ierealn ie  n isk iej adhezji na gran icy  w y d z ie le n ie  -  
o sn ow a. T akże ob n iżen ie  adhezji w y m agające  lok a ln ego  o d k szta łcen ia  je s t  m o ż liw e  w  cza sie  
p la styczn ego  o d k szta łcen ia  sto p ó w  z  w y d zie len ia m i na granicach ziaren, pod czas p o ślizg u  po 
granicach ziaren z  dużym i szy b k o śc ia m i. E fekt taki m a m iejsce  p od czas o d k szta łcen ia  nad- 
p la styczn ego , a przyp u szczen ie  to  je s t  w  z g o d z ie  z  w y stęp o w a n iem  w  drugim  stadium  
krzyw ej n ad p lastyczn ości m a k sym aln ego  udziału  p o ślizg u  po granicach  ziaren w  ca łk ow itym  
o d k szta łcen iu  w raz z  m aksym aln ym  natężen iem  kaw itacji.

N a  w y ja śn ien ie  pow staw an ia  m ik roszczelin  przy n iższy m  naprężen iu , n iż  w y n ik a ło b y  to z  
rów nania Stroha, p o zw ala  m odel in icjow an ia  m ik roszczelin  przy w y d zie len ia ch  [1 3 5 ]. M odel 
ten opracow ano na pod staw ie  za ło żeń  u zysk anych  z  sym u lacji p o ślizg u  po granicach ziaren  
z  jed n o czesn y m  p ow staw an iem  barier dyslok acji i sp iętrzen ia  naprężenia w  pob liżu  w y ­
dzieleń . D od atkow o u w zg lęd n io n o  relaksację naprężenia z a ch o d zą cą  na określonej d łu gości 
granicy. G łów n ym  o sią g n ięc iem  tych  badań je s t  o b n iżen ie  stałej w  rów naniu Stroha, co  
w ła śn ie  w y jaśn ia  zarod kow an ie przy n iższy m  naprężeniu . P rzed staw ion y  m odel prow adzi 
rów n ież  do w n iosk u , ż e  w y d z ie len ia  są  up rzyw ilejow anym  m iejscem  zarod kow an ia  m ikro­
szcze lin , co  potw ierdza eksperym ent. O pierając s ię  na zm o d y fik o w a n y m  m odelu  Stroha- 
-Sm itha-B arnaby w yk azan o , że  duże w y d z ie len ia  są  sz c ze g ó ln ie  up rzyw ilejow an ym i m iej­
scam i tw orzen ia  s ię  m ik roszczelin  [ 1 2 0 ].

Interesujące badania m ied zi o strukturze uzyskanej w  w yn ik u  p e łzan ia  przeprow adzono  
przy u życiu  w y so k o n a p ięc io w eg o  m ikroskopu e lek tro n o w eg o  [1 2 7 ]. S tw ierdzono, że  m ikro- 
sz c ze lin y  tw o rzą  s ię  w  p ob liżu  cząstek  na granicach ziaren, z a w sz e  ty lk o  z  jed n ej strony  
granicy . W e w czesn y m  stadium  w zrostu  m ik ro szcze lin y  m ają  kształt p o lied ryczn y . D o  
pow stan ia  m ik ro szcze lin y  k o n ieczn e  je s t  przek roczen ie  krytycznej w artości p rzem ieszczen ia  
granicy  rów nej (54  ±  5 ) ' 10 m  [127]. N a  p od staw ie przep row ad zon ych  badań opracow ano  
schem at zarod kow an ia  m ik roszczelin  w  m iedzi (rys. 1 2 ).

Rys. 12. Schemat zarodkowania mikroszczelin w wyniku spiętrzania dyslokacji [107]

Fig. 12. Scheme o f  voids nucléation as resuit o f  dislocations pile up [107]

Spiętrzen ia  d yslok acji w  pob liżu  cząstek  p ow sta ją  ja k o  efek t p o ś lizg u  po granicach ziaren  
i o d k szta łcen ia  kryształu. Z pom iarów  s iec i d yslok acji w yn ik a , że  e fek tyw n a  d łu g o ść  sp ię ­
trzenia d y slo k a cji przy czą stce  w yn osi:
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lp = lg + loCOS0 (11)
gdzie:

lg -  d łu g o ść  sp iętrzen ia  dyslok acji na granicy,
10 -  d łu g o ść  sp iętrzen ia  dyslok acji w  o sn o w ie,

0  -  kąt p o m ięd zy  10 a granicą  ziarna.

P rzed staw ion y  schem at w yjaśn ia  czas inkubacji zarodkow ania m ikroszczelin  jak o  czas 
potrzebny do pow stania  barier dyslokacji.

Przegląd przeprow adzonych badań w skazuje , że  zarodkow anie m ikroszczelin  na w y d zie ­
len iach i w trąceniach je s t  bardziej praw dopodobne od zarodkow ania na granicach w oln ych  od
cząstek . K aw itacja  na granicach pozb aw ion ych  cząstek  je st  m o ż liw a  ty lko  jako  w yn ik
odd zia ływ an ia  za n ieczy szczeń  na granicach ziaren [ 1 2 2 ].

2 .4 .2 . S ta b iliza c ja  m ik r o sz cz e lin

T erm od ynam iczna  stab iln ość oraz odporność m ikroszczelin  na dyfu zyjn e  zgrzew anie  się  
m a m iejsce , w  przypadku gd y  prom ień m ik roszczelin y  r osią g a  w artość  krytyczną [128]. 

W artość tę określa  zależność:

rK =
o

(12)

gdzie:
y -  energia  p ow ierzchn iow a, 

ct -  naprężenie.
K rytyczn ą  szy b k o ść  p o ślizgu  po granicach ziaren, przy której pow stają  stab ilne m ikro­

szcze lin y , określa  w yrażenie:

U >
D B 5

2 , a t  l n -  
r y

gdzie:
U  -  szy b k o ść  p o ślizgu  po granicach ziaren,
D b — w sp ó łczy n n ik  dyfuzji po granicach ziaren,

8 -  grubość granicy ziarna,
Y -  energia  pow ierzchn iow a, 
r -  prom ień cząstk i, 
x -  naprężenie, 
a -  w ie lk o ść  cząstki.

M ik roszcze lin y  są  stab ilizow ane przez p o ś lizg  po granicach ziaren i o sią g a ją  krytyczną  
w ie lk o ść , gd y  prędkość zarodkow ania  w y n o si ok o ło  10 nm /s [122]. W  ob liczonej w artości 
krytycznej szyb k ośc i poślizgu  po granicach ziaren n ie  u w zg lęd n io n o  dyfu zyjn ego  roz­
pu szczan ia  s ię  a tom ów  gazu oraz segregacji za n ieczy szczeń  na granicach ziaren, które to 
czyn nik i stab ilizu ją  m ikroszczeliny .

Z achodzi praw dopodobieństw o, że  za leżn ość  (1 2 ) w yp row ad zon o  dla sz c ze g ó ln eg o  przy­
padku w y stęp ow an ia  cząstek  na granicach ziaren, p on iew aż kształt m ik roszczelin  pow sta łych  
w  ob ecn o śc i cząstek  w skazuje , że  w ie lk o ść  m ikroszczelin  za leży  n ie  ty lko  od energii p o w ie ­
rzchniow ej [122]. Ponadto za leżn o ść  (1 2 ) w skazuje, że  m usi istn ieć  m inim alna w ie lk o ść  
w y d zie leń  lub w trąceń, na których m o g ą  zarodkow ać m ik roszczelin y .
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D od atek  0 ,07%  C e obn iża  p oziom  kaw itacji w  m osiądzach  d w u fa zo w y ch  [1 2 7 ]. E fekt ten 
m ożn a  tłu m a czy ć  obn iżen iem  naprężenia p ły n ięc ia  i zm n iejszen iem  segregacji z a n ieczy ­
szczeń  na granicach ziaren.

2 .4 .3 . W z r o s t  m ik r o sz cz e lin

M ik ro szcze lin y  o  w ie lk o śc i w ięk szej n iż  krytyczna m o g ą  w zrastać przez  absorpcję  
w a k a n só w  [1 2 7 ,1 3 1 ,1 3 6 -1 4 4 ] . W akanse p o w sta ją  na granicach ziaren prostopadłych  do  
kierunku d z ia ła jącego  naprężen ia  rozc iągającego , natom iast ich  dyfu zja  w zd łu ż  pow ierzchn i 
m ik ro szcze lin y  pow odu je  je j w zrost. P o ś liz g  po granicach ziaren p rzyczyn ia  s ię  do w zrostu  
m ik roszczelin  w sp ó łd zia ła jąc  je d n o c z eśn ie  z  ich d yfu zyjn ym  w zro stem  [1 4 5 ].

W  przypadku du żych  odk szta łceń  i zn a czn ego  p o ślizg u  po granicach ziaren, charakterysty­
czn y ch  dla nad p lastyczn ego  p łyn ięcia , o d d zia ływ an ie  o d k szta łcen ia  na w zrost m ikroszczelin  
je s t  praw dopodobnie  dużo w ię k sz e  n iż  dyfuzji. P otw ierdzają  to  n ieregularne kszta łty  m ikro­
sz c ze lin  po odk szta łcen iu  [1 1 7 ,1 2 9 ]. P rzy m n ie jszy ch  odk szta łcen iach  i m n iejszym  udziale  
p o ślizg u  po granicach ziaren praw dopodobne je st , że  w p ły w  dyfu zji na w zrost m ikroszczelin  
b ęd zie  w ięk szy , a  naw et przew ażający.

2 .4 .4 . Z n isz c z e n ie

M ożna w yróżn ić  dw a m ech an izm y zryw ania  s ię  próbek z  pow odu  kaw itacji pod dzia łan iem  
m ałych  naprężeń [ 1 2 2 ]:

•  rozw arstw ian ia  s ię  m ateriału na skutek ła ń cu szk o w eg o  układania s ię  m ikroszczelin  
(v o id  interlinkage b y  tearing),

•  grupow ania  s ię  m ik roszczelin  w  ścianki i pow staw an ia  p rzew ężen ia  w  sąsiadujących  
z  m ik ro szcze lin a m i ziarnach (v o id  sh eetin g  b y  neck ing).

Przy m ałym  naprężeniu krytyczna d łu g o ść  pęk n ięc ia  G riffitha, z w ła sz cz a  dla drobno­
ziarn istego  m ateriału, m o że  n ie  b y ć  osiągn ięta , p o n iew a ż  ła ń cu szk o w e  uk ładanie  s ię  m ikro­
sz c ze lin  j e s t  ham ow ane w  punktach łą czen ia  s ię  trzech granic ziaren. M echan izm  zryw ania  
s ię  w  w yn ik u  układania się  m ik roszczelin  w  ściank i p o w in ien  zatem  d o m in o w a ć  p od czas  
o d k szta łcen ia  przy m ałym  naprężeniu  i m ałej szy b k o śc i odkszta łcania . Z a ch od zący  rozrost 
ziarna m o że  jednak  zw ięk sza ć  kaw itację poprzez w zrost naprężen ia i u m o ż liw ia ć  operow anie  
drugiego  m echanizm u. Z ryw anie s ię  próbek na skutek ła ń cu szk o w eg o  układania s ię  m ikro­
szcze lin  stw ierd zon o w  stalach [5 9 ,6 6 ] i brązach a lu m in io w y ch  [1 2 9 ]. W  m osiąd zu  za w ie ­
rającym  3%  F e [1 3 3 ] m aksym aln e w y d łu żen ie  n ie  w y stęp u je  przy sz y b k o śc i odkształcen ia , 
dla której o siągn ięto  m aksym aln ą  w artość parametru m 4). N a jw ięk sze  w y d łu żen ie  w ystęp uje  
przy szy b k o śc i odkształcania , d la której parametr m  w yk azu je  je sz c z e  w y so k ie  w artości przy  
d ostateczn ie  n isk iej in tensyw ności kaw itacji.

W ażnym i czyn n ikam i kontrolującym  p oczą tek  zryw an ia  próbki na sk utek  układania się  
m ikroszczelin  w  ścianki są: w artość parametru m, w ie lk o ść  m ik ro szcze lin , ich geom etria  
i o d le g ło ść  p o m ięd zy  n im i. W p ły w  tych  param etrów  na zerw an ie  próbki o p isu je  n ierów n ość  
M cL intocka. Z m o d y fik o w a n ą  w ersję  n ierów n ości M cL in tock a  za sto so w a n o  do op isan ia  
zerw ania próbki nad plastyczn ie  od k szta łco n eg o  stopu m ied zi [1 2 4 ] w  za k resie  tem peratury  
5 0 0 -6 0 0 °C :
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4) Parametr m określa czułość naprężenia na szybkość odkształcania; m = d log a  /  d log e1, gdzie: 
a  - naprężenie płynięcia, e' - szybkość odkształcania.
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gdzie:
z  -  n iecen tryczn ość  m ikroszczelin ,
Fzb2 -  czyn n ik  w zrostu  m ikroszczeliny ,
2 b' — p o z io m a  szerok ość  m ikroszczeliny ,
lb ' -  p oziom a o d leg ło ść  m ięd zy  m ikroszczelinam i,
n -  w yk ład nik  um ocnienia,
m  — param etr c zu ło śc i naprężen ia na szy b k o ść  odkształcania.

M echan izm  pow staw an ia  m ikroszczelin  w  stop ie  m ied zi za leżn y  je s t  od temperatury 
od k szta łcen ia  [124]. W  tem peraturze 4 0 0 °C  kaw itacja nie w ystęp uje i przełom  w ykazuje  
charakter p lastyczny . W  tem peraturze 5 0 0 -5 5 0 °C  kaw itacja przeb iega w yraźn ie, a zerw anie  
następuje w  w yn ik u  układania s ię  m ikroszczelin  w  łańcuszki oraz w  ścianki. W zrost tem ­
peratury do 8 0 0 °C  pow odu je, ż e  zerw anie  następuje przez rozprzestrzen ian ie s ię  pękn ięć  
w zd łu ż  granic ziaren w  w yn iku  łań cu szk o w eg o  u łożen ia  m ikroszczelin .

2 .4 .5 . M in im a ln y  c za s  p o tr z eb n y  d o  z er w a n ia

Form ą m atem atycznego  ujęcia  zjaw isk  zach odzących  podczas procesu kaw itacji są  próby  
ob liczen ia  m in im aln ego  czasu  potrzebnego do zerw ania  próbki p od czas rozciągania. 
O bliczen ia  takie sporządzono ty lko dla przypadku pełzan ia  [1 3 9 ,1 4 6 ,1 4 7 ]. Próbę ujęcia tego  
zagadn ien ia  podjęto  w  pracy [1 3 0 ], a  sk orygow ano w  [1 3 1 ]. R o zw a żo n o  d w ie  kategorie  
m ikroszczelin  pow stających  na granicach ziaren w o ln y ch  od wtrąceń oraz tw orzących  się  na 
granicach ziaren zaw ierających cząstk i. Ponadto u w zg lęd n ion o  p ięć  kszta łtów  m ikroszczelin  
w  za leżn o śc i od  m iejsca  ich  pow staw an ia  [1 3 0 ]. D la  tak przyjętych za łożeń  i po u w zg lęd n ie­
niu korekty [131] w yp row adzono w yrażen ie  na m in im alny czas potrzebny do zerw ania  próbki 
przy za ło żen iu  stałej liczb y  zarodków  [13 0 ,1 3 1 ]:

t 3 ^  kT  1 Fy(ct) V dA  

r 32  Q D B5 ,   ̂ |  FB(a ) J  f ( A )
k o + P g )

gdzie:
pm -  liczba  m ikroszczelin  n a jed n ostk ę,

Q  -  o b jętość  atom u,
D B -  w sp ó łczy n n ik  dyfuzji po granicach ziaren,

8  -  grubość granicy,
Ooo -  zew nętrzne naprężenie przyłożone,
pg -  c iśn ien ie  gazu znajdującego s ię  w ew nątrz m ikroszczeliny ,
Fv(oc) i F B( a )  -  funkcje określające geom etryczn e  w ła sn o śc i m ik roszczelin ,
A  -  funkcja określająca p ow ierzchn ię  granicy za jętą  przez m ik roszczelin y .

W  rzeczy w isto śc i, w  cza s ie  odkształcania  liczba  zarodków  rośnie, a szy b k o ść  zarodko­

w an ia  w y n o si [130]:

4n yP m = ^ D B8 [ l  + ^ l ( Pmax- P) e xP
V

4 y \ Fv(a )  

o l  kT4

a
gdzie:

ys -  sw obod na  energia o sn ow y,
Pmax— m aksym alna liczba  m o żliw y ch  m iejsc  zarodkow ania  n a jed n o stk ę  pow ierzchn i, 

o n -  lokalne naprężen ie norm alne do pow ierzchn i granicy  ziarna.

(1 6 )
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P rzek szta łcen ie  rów nań (15) i (16) prow adzi do rów nania  ca łk o w eg o  ok reśla jącego  czas do  
zerw an ia  próbki tr, przy c ią g ły m  zarodkow aniu  m ik roszczelin  [130]:

0 ,5  =  j j p l  (t -  Y ) Pm f[A (t  -  Y )]d t dY  (1 7 )

gdzie:
Y  -  czas p o w staw an ia  zarodków .

R o zw ią za n ie  rów nania  (17) p o zw a la  w y zn a czy ć  m in im aln y  czas potrzebny do zerw ania  
próbki m ied zianej w  za leżn o śc i od  tem peratury [1 3 0 ]. Jako zm ien n e param etry w  rozw iązaniu  
brano pod  u w a g ę  w ie lk o ść  ziarna i cząstek , liczb ę  czą stek  na jed n o stk ę  p o w ierzch n i oraz ich  
o bjętość .

W  w yn ik u  zm n iejszen ia  s ię  szyb k ośc i od k szta łcan ia  m in im aln y  czas do zerw ania  je st  
d łu ższy  i w ystęp uje  w  n iższej tem peraturze. Podobne rezultaty otrzym ano analizując w ie lk o ść  
ziarna. Z m n iejszen ie  w ie lk o śc i ziarna w y d łu ża  m in im aln y  cza s do zerw an ia  i przesuw a  
tem peraturę, d la  której w sp om n ian y  cza s je s t  obserw ow an y , do n iż sz eg o  zakresu. Przepro­
w ad zon e badania w y k a za ły  także, ż e  z e  zm n iejszen iem  s ię  w ie lk o śc i czą stek  i ich liczb y  na 
jed n ostk ę  pow ierzchn i granicy  p o d w y ższa  s ię  p la sty c z n o ść 51. O b liczen ia  czasu  do zerw ania  
dla  stałej o b jętośc i drugiej fa zy  w ystęp ującej w  rozpatryw anym  sto p ie  przy zm iennej 
w ie lk o śc i i ud zia le  cząstek  [130] w skazują, że  ze  w zrostem  w ie lk o śc i cząstek  m in im aln y  czas  
do zerw ania  przesuw a się  do w y ższej tem peratury i o sią g a  w ię k sz e  w artości.

U zy sk a n e  rezultaty c z ę śc io w o  korelu ją  z  w yn ik am i eksp erym en ta lnym i dotyczącym i 
w y stęp o w a n ia  T M P, a le w o b ec  m ałej pow tarza lności (w  zakresie  i lo śc io w y m ) w y n ik ó w  
ek sp erym en tów  oraz trudności eksp erym en ta lnych  w  dotrzym aniu  w sp o m n ia n y ch  param e­
trów  generaln ie  korelacja  ta je s t  m ała. U sp raw ied liw ien iem  m ałej korelacji ek sp erym en tów  
z ob liczen ia m i je s t  n iezap rzecza ln y  fakt zm ian y  w artości n iektórych z e  w spom nian ych  
param etrów  w  trakcie procesu odkształcania . P rzeprow adzone o b liczen ia  n ie  uw zg lęd n ia ją  
w p ły w u  w ie lu  czy n n ik ó w  i w  du żym  stopniu  s ą  uproszczone. P o zw ala ją  jednak  o c en ić  w p ływ  
różnych  param etrów  strukturalnych i z jaw isk a  kaw itacji m ięd zyk rysta licznej na p lastyczn ość  
m ied zi.

2.5. Wpływ odcynkowania na temperaturę minimalnej plastyczności

Z arów no w  próżni, ja k  i w  pow ietrzu  m o sią d ze  w  tem peraturze p o w y żej 5 0 0 °C  u legają  
od cynk ow an iu . K ied y  cynk dyfunduje w  kierunku pow ierzch n i i odparow uje, w  m osiądzu  
zach od zi k la sy czn y  efek t K irkendalla [1 4 8 ] p o leg a ją cy  na tym , ż e  sk ierow an y  na zew nątrz  
strum ień atom ów  cynku je s t  w ięk szy  n iż  sk ierow any do w ew n ątrz strum ień a tom ów  m iedzi. 
P row adzi to  do lokalnych zm ian  ob jętośc i, najczęściej na granicach ziaren, ja k  ró w n ież  do  
m n ożen ia  i sp iętrzania d yslok acji, co  w  e fek c ie  oprócz lokalnej zm ian y  sk ładu ch em iczn eg o  
prow adzi do p ow staw an ia  m ikroszczelin  i pękn ięć  na granicach ziaren [1 4 9 -1 5 1 ]. M o żliw e  
je st , ż e  reakcje dyfu zyjn e p otęgow an e s ą  przez p rzeb ieg  procesu  o d k szta łcen ia  p lastyczn ego  
oraz przez za ch o d zą ce  zm ian y  strukturalne. B adania tych  relacji w sk a zu ją  na za leżn o ść  
sz y b k o śc i dyfu zji od  zach od zących  zm ian  strukturalnych [1 5 2 ,1 5 3 ].

5> W tym przypadku plastyczność jest iloczynem czasu do zerwania i szybkości odkształcania. Przy 
niezmiennej szybkości odkształcania czas do zerwania pośrednio może określać plastyczność i słu­
żyć do jej porównywania.
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M echan izm  odcynk ow an ia  m o sią d zó w  przeb iega w  trzech stadiach charakteryzujących się  

różnym  stopniem  zm ian strukturalnych [154]:
•  w  stadium  p ierw szym  prędkość odcynk ow an ia  op isu je  prawo paraboliczne; w  stadium  

tym  zm ian y  strukturalne s ą  pom ija ln ie  m ałe,
•  w  stadium  drugim  stop ień  zach odzących  zm ian strukturalnych zw ięk sza  się , a następnie  

w  sp osób  c ią g ły  zm n iejsza  się ,
•  w  stadium  trzecim  grubość pow stałej pow ierzchn iow ej w arstw y odcynkow anej 

zw ięk sza  s ię  proporcjonalnie do drugiego p ierw iastka czasu , a szyb k ość  odcynkow ania  
opisu je  w  przybliżeniu  prawo paraboliczne.

C zas tw orzen ia  s ię  p ow ierzchn iow ej w arstw y odcynkow anej staje s ię  krótszy przy 
w y ż sz y m  początkow ym  stężen iu  cynku, w  w yższej tem peraturze procesu odcynk ow an ia , jak  
ró w n ież  w  w arunkach istn iejących  n iejed norodności składu ch em iczn eg o .

D la  m o sią d zó w  a  przeb ieg  procesu  odcynk ow an ia  sk la sy fik ow an o  ja k o  trzy typ y  reakcji, 

w  których:
1 )  w ystęp u je  ty lk o  I stadium  odcynk ow an ia ,
2) w ystęp u je  I i II stadium  odcynkow ania,
3 ) w y stęp u ją  w szy stk ie  trzy stadia.

W  m osiądzach  o  m ałym  stężen iu  cynku zach odzi p ierw szy  typ reakcji, a w  m osiądzach

0 dużym  stężen iu  cynku -  typy  2  i 3.
N ie  n a leży  s ię  sp o d z iew a ć , ż e  od cynk ow an ie  je s t  p o d sta w o w ą  p rzy czy n ą  w y stęp ow an ia  

T M P, ja k k o lw iek  pow stające ew en tualn ie , w  p rocesie  przygotow ania  próbek i w  procesie  
następ nego  od k szta łcen ia  p lastyczn ego , m ik roszczelin y  na granicach ziaren i lokalne zm iany  
sk ładu ch em iczn eg o , zw ła szcza  na pow ierzchn i w  trakcie od k szta łcen ia  p lastyczn ego , m o g ą  
s ię  przyczyn iać do zm niejszen ia  s ię  p lastyczn ośc i. W pływ  efektu odcynk ow an ia  raczej m oże  
m ieć  zn a czen ie  ep izod yczn e , p o n iew a ż  proces ten przeb iega w  zasadzie  pow ierzch n iow o
1 stosun kow o w o ln o  (np. po 50  m in grubość w arstw y odcynkow anej w y n o si 100 (im ) i dla  
d użych  e lem en tó w  je s t  to efek t pom ijaln ie m ały, ch ociaż  m oże  być źródłem  zarodków  
p ękn ięć . W  przypadku próby rozciągania, gd y  próbki m ają  średnicę 5 -1 0  m m , efek t ten m oże  
w y w iera ć  w ię k sz y  w p ływ , a le czas rozciągania próbek je s t  stosun kow o krótki. Z drugiej 
strony n ie  na leży  przecen iać w p ływ u  od cynk ow an ia  na T M P, p on iew aż efek t ten w ystępuje  
w  czystej m ied zi i innych stopach n ie  zaw ierających cynku.

2.6. Prawdopodobne przyczyny występowania temperatury minimalnej 
plastyczności

P od sta w o w ą  i bezpośredn ią  przyczyną  pękania (n iszczen ia ) m ateriału je s t  odk szta łcen ie  
p lastyczne. C zas, w  jak im  odk szta łcany  m ateriał u lega  zn iszczen iu , za le ży  od przeb iegających  
w  nim  m ech a n izm ó w  odk szta łcen ia  p la styczn ego  i praw ie z a w sz e  tow arzy szą cy ch  tym  
m ech a n izm o m 6) „zak łóceń ”, które w ystęp u ją  i pojaw iają  s ię  stoch astyczn ie  w  różnym  
natężeniu . R ó w n ież  p lastyczn ość  m iedzi i jej stop ów , pod obn ie  ja k  innych m etali, za leży  od  
m ech a n izm ó w  w ystęp ujących  podczas od k szta łcen ia  p lastyczn ego . R odzaj m ech an izm ów  
działających  w  cza sie  od k szta łcen ia  p lastyczn ego  oraz ilo śc io w y  ich ud zia ł z a le ż ą  od pięciu  
m akrosk opow ych  zm ienn ych  (patrz punkt 2 .3 ). A n alizując od k szta łcen ie  p lastyczne w  próbie 
rozciągania, m ożna problem  sprow adzić  do trzech pod staw ow ych  param etrów: tem peratury

6) Mówiąc o mechanizmach odkształcenia plastycznego, autor ma na myśli mechanizmy modelowe, 
które w rzeczywistości w opisywanej formie prawie nigdy nie występują.
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odk szta łcan ia , szy b k o śc i odk szta łcania  i struktury (w y jśc io w ej oraz ch w ilo w e j, zm ieniającej 
s ię  w  trakcie odk szta łcen ia ). P o za  tym  m ożna je sz c z e  u w zg lęd n ia ć  c ec h y  g eo m etryczn e  
próbki, które m o g ą  m ieć  w p ły w  na p lastyczn ość . N atom iast struktura m ateriału w  dużym  
stop niu  z a le ży  od  j e g o  składu ch em iczn eg o . Ź ródłem  pow sta jących  „ za k łó ceń ” są  zm ian y  
i n iejed norodności strukturalne oraz n iejed norodności g eo m etryczn e  w y stęp u jące  w  m ateriale.

W  z a leżn o śc i od  tem peratury odkształcania , m ech an izm y od k szta łcen ia  p la styczn ego  
i tow a rzy szą ce  im zm ian y  strukturalne d z ie li s ię  na n iskotem peraturow e i w y so k o tem p e­
raturowe. N isk otem p eraturow e m ech an izm y odk szta łcen ia  p la sty czn eg o , do których za licza  
s ię  p o ś liz g  i b liźn iak ow an ie , zd row ien ie  d yn am iczn e  i to w a rzy szą ce  tem u m ech an izm y  
u m ocn ien ia , za ch o d zą  w  tem peraturze pon iżej tem peratury h o m o lo g iczn ej 0 ,4 . W y so k o tem ­
peraturow e m ech an izm y, do których za licza  s ię  m ięd zy  innym i p e łzan ie  d yfu zy jn e , p o ś lizg  po 
granicach ziaren, p e łzan ie  d y slok acyjn e  i tow a rzy szą ce  im  zja w isk a  zd ro w ien ia  i rekry­
sta lizacji dyn am icznej, za ch o d zą  w  tem peraturze pow yżej tem peratury h o m o lo g iczn ej 0 ,4 . 
D o d atk ow o tem peratura m o że  b y ć  czyn n ik iem  w y w o łu ją cy m  zm ia n y  strukturalne, w  tym  
fa zo w e, oraz zm ian y  składu ch em iczn eg o  w  w yn ik u  przeb iegu  p ro cesó w  dyfu zyjn ych . 
U sta len ie  tem peratury h o m o lo g iczn ej 0 ,4  ja k o  odd zielającej fu n k cjon ow an ie  n iskotem peratu­
row ych  i w ysok otem p eratu row ych  m ech a n izm ó w  od k szta łcen ia  p la sty czn eg o  m a charakter 
przyb liżon y , p o n iew a ż  w p ły w  p o zo sta ły ch  w y m ien io n y ch  param etrów  odk szta łcan ia  m o że  
p o w o d o w a ć  zm ian y  tem peratury fun kcjonow an ia  o k reślon ego  m ech an izm u o d k szta łcen ia  p la­
sty czn eg o . Z akres w y stęp o w a n ia  T M P  w  m ied zi i m osiądzach  je s t  szerok i (patrz punkt 2 .1 )  
i w  przyb liżen iu  m ożn a  g o  ok reślić  ja k o  3 0 0 -7 0 0 °C , co  odp ow iada  w  przyb liżen iu  tem p e­
raturze h o m o lo g iczn ej 0 ,3 -0 ,7 5 . Zakres ten obejm uje tem peraturę zm ia n y  m ech a n izm ó w  
od k szta łcan ia  z  n iskotem peraturow ych  na w ysokotem peratu row e, co  p otw ierd zon o  w  pracach  
[2 1 6 ,1 9 ,2 9 ] . P o zw a la  to  na w y c ią g n ięc ie  w n iosk u , że  w  zakresie  T M P  m o g ą  fun kcjonow ać  
różne m ech a n izm y  o d k szta łcen ia  p la styczn ego , które w  k o n sek w en cji p row ad zą  do pod o­
b n ego  ja k o śc io w o  efek tu  w ystęp o w a n ia  m inim um  p la sty czn o śc i w  tem peraturze pośredniej 
i w  zw iązk u  z  tym  do pod obn ego  ja k o śc io w o  w  skali m akroskopow ej zach o w a n ia  s ię  m ate­
riału.

Podobna analiza m o że  d o ty czy ć  w p ły w u  szy b k o śc i odkształcania . Z osta ła  on a  dokonana  
w  pu nk cie  2 .3 . Z  analizy  tej w yn ika, ż e  różne m ech an izm y m o g ą  fu n k cjon ow ać dla tej sam ej 
szy b k o śc i odkształcania . Jeżeli pod kreślić , że  dane eksp erym en ta lne d o ty czą ce  m ied zi i m o ­
sią d zó w  w sk a zu ją  na T M P  w y stęp u jącą  w  zakresie  szy b k o śc i odk szta łcan ia  10'5-1 0 2 s '1, to 
ró w n ież  i z  takiej analizy  w yn ik a , że  w  zakresie T M P  m o g ą  fun k cjon ow ać różne m ech an izm y  
prow ad zące do pod obn ego  ja k o śc io w o  m ak rosk op ow ego  efektu .

W  eksp erym en cie  w y zn aczan ia  T M P  w  próbie rozciągan ia  m ożn a  przyjąć, że  tem peratura  
i szy b k o ść  odk szta łcania  s ą  zm ien n ym i n ieza leżn y m i (co  je s t  przyb liżen iem ). Z a ło żen ie  takie  
trudno przyjąć w  stosunku do struktury z  tych  sam ych  p o w o d ó w , które o m ó w io n o  w  punkcie

2 .3 . A n a lo g iczn ie  do w yrażen ia  (1 )  m ożn a  przyjąć, że  o d k szta łcen ie  w  próbie  rozciągan ia  e 
(w y d łu żen ie  lub p rzew ężen ie) je s t  funkcją  szy b k o śc i od k szta łcan ia  s', tem peratury odk szta ł­
cania T  i struktury m ateriału S, przy czy m  parametr S m ożna p o d z ie lić  na c z ę ść  zm ien n ą  Sz 
i n iezm ien n ą  Sn:

s  =  f ( s ' , T , S 2, S „ ) .  (1 8 )

O ile  za ło żen ie  sta łośc i szy b k o śc i i tem peratury od k szta łcan ia  w  c za s ie  eksperym entu  m ożna  
utrzym ać, o  ty le  z  ca łą  p e w n o śc ią  m ożna się  sp o d z iew a ć  trudnych do ok reślen ia  zm ian  
struktury w  trakcie odk szta łcan ia  oraz prob lem ów  z  jed n o zn a czn y m  ok reślen iem  struktury 
w y jśc io w e j. Stąd trudności w  jed n o zn a czn y m  o p is ie  od k szta łcen ia  p la sty czn eg o  w  zakresie  
T M P. Z  tego  też  w yn ik ają  poszu k iw an ia  przyczyn  w y stęp o w a n ia  T M P  w  obszarze struktury

2. Przegląd i analiza efektu temperatury minimalnej plastyczności 35

i jej zm ian oraz ich w p ływ u  na przeb ieg m ech an izm ów  odkształcania  p lastycznego . Pow ażna  
c z ę ść  analiz  d o ty czy  w p ły w u  składu ch em iczn eg o  na strukturę, a  tym  sam ym  na w y stę ­
p ow anie  T M P. W  tym  zakresie m ożna w y m ien ić  w cześn iej om aw iane:

•  praw dopodobny w p ły w  składu ch em iczn eg o , w  tym  dodatków  stop ow ych  na E B U  
i przeb ieg  p ro cesó w  dyfu zyjn ych , a w  k on sekw en cji na przeb ieg  procesu odkształcenia  

i p ro cesó w  aktyw ow anych  c iep ln ie ,
•  praw dopodobny w p ły w  za n ieczy szczeń  p ierw iastków  n isk otop liw ych  przez tw orzen ie  

c iek ły ch  i stałych film ó w  na granicach ziaren,
•  praw dopodobny w p ły w  za n ieczy szczeń  przez tw orzenie  cząstek  na granicach ziaren  

i w ew n ątrz ziaren zakłócających  p o ślizg  po granicach ziaren i p rocesy  rekrystalizacji 

dynam icznej,
•  praw dopodobny w p ły w  koncentracji ró w n ow agow ych  i n ieró w n o w a g o w y ch  w  ob sza ­

rach przygranicznych ,
•  praw dopodobny w p ły w  w y d zie leń  faz  n ierów n ow agow ych .

W  naw iązaniu  do zm ian strukturalnych w yn ik ających  ze  zm ian y  składu ch em iczn eg o  lub 
z  innych p o w o d ó w  m ożna m ó w ić  o  praw dopodobnym  w p ły w ie  n iektórych znanych  procesów  

i m ech an izm ów , jak:
•  kaw itacji m ięd zyk rysta licznej, która m o że  w y stęp o w a ć  w  zakresie tem peratury zb liżo ­

nym  do T M P  oraz przy m niejszej szy b k o śc i odkształcania ,
•  ew en tualnym , ale m niej praw dopodobnym , procesu odcynk ow an ia  w  m osiądzach  lub 

p ro cesó w  podobnych ,
•  starzenia zg n io to w eg o ,
•  w ie lk o śc i ziarna, w  tym  n iejednorodności w ie lk o śc i ziarna.

W szystk ie  z  w ym ien io n y ch  praw dopodobnych przyczyn zo sta ły  z id en ty fik ow an e w  m osią ­
dzach, a ich  w k ład  w  zm niejszan ie  p lastyczn ośc i je s t  w yraźny, ch o c ia ż  trudny do ilo śc io w eg o  
określen ia . Z przeprow adzonej analizy  trudno w yróżn ić  którykolw iek  z  czyn n ików , tym  
bardziej ż e  efek t T M P  obserw uje s ię  w  różnych sytuacjach z  w yraźnym  udziałem  kilku lub 
jednej ze  w spom nian ych  przyczyn. N iew ą tp liw y  je s t  jednak w p ły w  niejednorodności składu 
c h em iczn eg o  i za n ieczy szczeń  na w y stęp o w a n ie  TM P. W  takiej sytuacji istotna w ydaje się  
o d p o w ied ź  na pytanie, które zosta ło  w cześn iej ju ż  zadane (punkt 2 .3 ). C zy  m o żliw e  je st  
zn a lez ien ie  h ip otetyczn ego  m echanizm u, który w yjaśn ia łb y  w y stęp o w a n ie  TM P w  abstra­
kcyjnym , czy sty m  m etalu składającym  się , na przykład, w y łą czn ie  z  a tom ów  m iedzi?  W ydaje  
się , że  w  takim  przypadku poszu k iw an ia  pow in ny być sk ierow ane na zjaw iska  w ystępujące  
w  trakcie odkształcania  i zw iązan e ze  zm ianam i struktury dyslokacyjnej i w p ły w em  w ie lk o śc i  
i n iejednorodności w ie lk o śc i ziarna oraz na p o ślizg  po granicach ziaren, który w  tym  
przypadku pow in ien  przeb iegać b ez  w ięk szy ch  przeszkód nie prow adząc do kaw itacji 
m iędzykrystalicznej (jeśli uznać, że  protuzje na granicach ziaren nie są  przeszk od ą  dla po­
ś lizgu ). B adania poślizgu  po granicach ziaren w yk aza ły  j e g o  cy k liczn o ść , k tórą F .N . R h ines  
p o łą czy ł ko lejno  z  następującym  po so b ie  u m ocn ien iem  i zdrow ien iem . P o śliz g  po granicach  
ziaren zm ien ia  s ię  w  cza sie  próby pełzan ia  a n a log iczn ie  d o  zm ian odk szta łcen ia  o g ó ln eg o  
[155]. W kład p oślizgu  po granicach ziaren w  od k szta łcen ie  o g ó ln e  z w ięk sz a  s ię  z  p od w y ż­
szen iem  tem peratury do określonej granicznej w artości zależnej od  w ie lk o śc i ziarna i ze  
zm n iejszen iem  naprężenia p łyn ięcia . W edług  różnych badaczy w kład ten, w  za leżn o śc i od 
tem peratury i naprężenia (szy b k o śc i odkształcania) oraz w ie lk o śc i ziarna i sk ładu ch em i­
czn eg o  stopu, m oże  w y n o sić  0-80% . N a  przykład, d la m ied zi i m osiądzu  C uZ n20 udział 
p o ślizg u  po granicach ziaren w  ca łk ow itym  odk szta łcen iu  z w ięk sz a  s ię  d o  70 -80%  z e  zm niej­
szen iem  szy b k o śc i odkształcania  do 10'9- 10 ‘8 s ' 1 [155].
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G en eraln ie  trudno jed n a k  w yob razić  so b ie  p o ś liz g  b e z  k o n ieczn o śc i j e g o  akom od acji przez  
od k szta łcen ie  p la sty czn e  obszarów  przygran icznych  i w nętrza ziarna. P otw ierdza to szereg  
sp ostrzeżeń  ek sp erym en ta lnych  w skazujących  na śc is łe  p o w iązan ie  p o ś lizg u  po granicach  
ziaren z  p o ś liz g ie m  w ew n ątrz ziaren [155]:

•  energ ia  aktyw acji odk szta łcen ia  p la styczn ego  w  w arunkach in ten sy w n eg o  p o ślizgu  
w z d łu ż  granic ziaren w  m ateriale m on o- i p o lik rysta liczn ym  j e s t  jed n a k o w a  i pokryw a  
się  z  en erg ią  aktyw acji sam od yfuzji ob ję to śc io w ej,

•  w y stęp u je  n iejed norodność p o ślizg u  na różnych odcinkach  granic ziaren,
•  istn ieje za leżn o ść  w artości i prędkości p o ślizg u  w z d łu ż  granic od  orientacji sy s tem ó w  

p o ślizg u  w  sąsied n ich  ziarnach,

•  istn ieje  w p rost proporcjonalna z a le żn o ść  m ięd zy  w a rto śc ią  p o ś lizg u  w z d łu ż  granic  
a o d k szta łcen iem  w  ziarnach,

•  w ystęp u je  okres inkubacji p o ślizg u  w zd łu ż  granic ziaren.
U znając generaln ie , ż e  od k szta łcen ie  p la styczn e  ta k ieg o  abstrakcyjn ie czy s te g o  m etalu  

będzie  ró w n ież  p row ad ziło  do n iejed norodnego  o d k szta łcen ia  p la sty czn eg o , które b ęd zie  się  
w yraża ło  n iejednorodnym  rozk ładem  struktury dyslok acyjn ej i g ę s to śc i d yslok acji (różna  
energia  zm aga zy n o w a n a  w  tych  obszarach) w  skali m ezo - i m akrosk opow ej, to w  zakresie  
tem peratury p rzejściow ej (um ożliw ia jącej przeb ieg  p ro cesó w  a k tyw ow an ych  c iep ln ie ) m oże  
dojść  do lokalizacji odk szta łcen ia  w  w yn ik u  n iejed norodnego  p rzeb iegu  p ro cesó w  odk szta ł­
cania  i n iejed norodnego , w y m u szo n eg o  p ierw szym  procesem , przeb iegu  p ro cesó w  a k tyw o­
w a n y ch  c iep ln ie .

Taki h ip otetyczn y  m ech an izm , który m ożna uznać za  p o d sta w o w y  o d p o w ied zia ln y  za  
w y stęp o w a n ie  T M P  w  m etalach, b ęd zie  zap ew n e  siln ie  w zm a cn ia n y  przez w ięk szo ść  
w cześn iej w y m ien io n y ch , praw dopodobnych  przyczyn  w y stęp o w a n ia  T M P. A  w yróżn ien ie  
w sp o m n ia n eg o  h ip o te ty czn eg o  m ech an izm u m o że  stan ow ić  p od staw ę do sform u łow an ia  tezy  
pracy.

3. BADANIA WŁASNE

3.1. Cel i zakres badań -  teza pracy

C elem  n in iejszej pracy j e s t  próba eksp likacji efektu  m inim alnej p la sty czn o śc i (T M P) 
w  m osiądzach  jed n o fa zo w y ch . M akroskop ow y efek t T M P, obserw ow any  ja k o  m inim um  
w yd łu żen ia  i przew ężen ia  w  funkcji tem peratury rozciągania, w  sw ej isto c ie  je s t  sk om pli­
kow an y  z e  w zg lęd u  na z ło ż o n o ść  pro cesó w  przeb iegających  w  rzeczy w isty ch  polikryształach  
oraz w ie le  trudnych do ustalenia czy n n ik ó w  w p ływ ających  na ich przeb ieg . W śród w ie lu  
praw dopodobnych m ikrom echan izm ów  od p ow ied zia ln ych  za w y stęp o w a n ie  teg o  efektu  
najw ygodn iej by łob y  uznać jed en  na ty le  un iw ersalny, że  m ó g łb y  op isać  takie zach ow anie  
m ateriału w  m o ż liw ie  najw iększej liczb ie  eksperym entów . O czy w iste  je st , że  n ie  m ożna  
w y k lu czy ć  różnych  działających  jed n o cześn ie  m ikrom echan izm ów , z w ła sz cz a  rozpatrując  
ca łą  ga m ę m etali i stop ów , w  których T M P je s t  obserw ow ana. N a  dodatek w spom nian e  
m ech an izm y m o g ą  b yć  neutralne, p o tęgow ać efek t T M P lub w prost przec iw nie  -  ła g o d z ić  go.

W  prezentow anej pracy p o s ta w io n o  tezę: p o d s ta w o w y m  m e c h a n iz m e m  o d p o w ie d z ia ln y m  
za  e fe k t  m in im a ln e j p la s ty c zn o śc i  w  m o sią d za c h  je d n o fa zo w y c h  j e s t  n ie je d n o ro d n e  
o d k sz ta łc e n ie  i  je d n o c z e ś n ie  fu n k c jo n u ją c y ,  w y w o ła n y  p r z e z  p r o c e s  n ie je d n o ro d n e g o  
o d k sz ta łc a n ia , n ie je d n o ro d n y  p r z e b ie g  p r o c e só w  a k tyw o w a n yc h  c ie p ln ie  w  o d k sz ta łc o n y ch  
o b sza ra c h , w  k tó ry ch  e n e rg ia  zm a g a zy n o w a n a  o s ią g n ę ła  d o s ta te c zn ą  w a rto ść . M e c h a n izm  
te n  fu n k c jo n u je  w  za k r e s ie  zb liżo n y m  d o  te m p e ra tu ry  za p o c zą tk o w a n ia  p r o c e s ó w  a k ty w o ­
w a n y c h  c iep ln ie . S k u tk ie m  je g o  fu n k c jo n o w a n ia  j e s t  lo k a liza c ja  o d k sz ta łc e n ia  w e  
w sp o m n ia n y c h  o b sza ra c h  i  w  k o n se k w e n c ji  p ę k a n ie  m a te r ia łu  n a  s ty k u  o b sza ró w

o d k sz ta łc o n y c h  i  n ie o d k sz ta łco n yc h .
L okalne zm ian y  i n iejednorodności składu ch em iczn eg o  i struktury w p ły w a ją  na przebieg  

p rocesów  zw iązan ych  z  odk szta łcen iem  i dzia łan iem  tem peratury, a  w ystęp u jące  zm niej­
szan ie  s ię  p lastyczn ośc i je s t  n ajczęściej skutkiem  w spom nian ego  w p ły w u  na zw ięk szen ie  
niejed norodności odkształcania  z  jednej strony oraz m oże  być p rzyczyną  zm niejszan ia  n ie­
jed n orod n ośc i odkształcania  z  drugiej strony, pow odując o słab ien ie  m inim um  p lastyczności.

R o zs ze rze n ie m  p o s ta w io n e j  tezy j e s t  b a rd z ie j u n iw e rsa ln a  k o n c e p c ja  m o d e lu  m ie jsc  
„ tw a rd y ch  i  m ię k k ic h ”, k tó ra  m o że  o p isy w a ć  m a k ro sk o p o w o  p r z e b ie g  o d k sz ta łc en ia  
w  z a k r e s ie  T M P  w e  w szys tk ic h  p rzy p a d k a c h , w  k tó ry ch  fu n k c jo n u ją c e  w  m e ta la ch  m ik ro -  
m e c h a n izn ty  prowadzą d o  teg o , ze  u d z ia ł  o b ję to śc io w y  m ie jsc  „ m ię k k ic h ” j e s t  fu n k c ją  
te m p e ra tu ry  i  p r o w a d z i  d o  lo k a liza c ji  w  n ic h  o d k sz ta łc en ia . T em p era tu ra  m in im a ln e j  
p la s ty c zn o śc i  p o k ry w a  s ię  z tem p e ra tu rą , w  k tó re j u d z ia ł o b ję to śc io w y  m ie jsc  „ m ię k k ic h ” 
o s ią g a  p e w n ą  p ro g o w ą , k ry ty c zn ą  ze  w zg lę d ó w  m e c h a n ic zn y c h , w a rto ść .

W  pracy przeprow adzono szeroko zakrojone badania p la sty czn o śc i m o sią d zó w  je d n o ­
fa zo w y ch  w  funkcji tem peratury w  różnych warunkach: d la zm ieniającej s ię  szybk ości 
odkształcania , zm ien ia jącego  się  stanu naprężenia, w ie lk o śc i ziarna oraz stanu w y jśc io w eg o  
m ateriału , w  celu  określen ia  lub potw ierdzen ia  czy n n ik ó w  w p ływ ających  na TM P.

D la  zw eryfik ow an ia  postaw ionej tezy  przeprow adzono badania i pom iary: m echaniczne, 
m eta lograficzne na m ikroskop ie św ie tln y m  i e lek tronow ym , energii aktyw acji procesu  
od k szta łcen ia  p lastyczn ego , tarcia w ew n ętrzn ego , C O D  i densom etryczne.

D la  zw eryfik ow an ia  kon cepcji m odelu  m iejsc  „twardych i m ięk k ich” przeprow adzono  
o b liczen ia  za leżn o śc i u p lastyczn ien ia  m o sią d zó w  w  funkcji o b ję to śc io w eg o  udziału m iejsc  
„m ięk k ich” , dla dw óch  w ariantów  m odelu , za p o m o cą  zm od yfik ow an ej d la potrzeb m odelu  

m etod y e lem en tó w  sk ończon ych .
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3.2. Materiał i próbki do badań

Z a sad n icze  badania przeprow adzono na laboratoryjnych w ytop ach  m o sią d zó w  o sk ładzie  
ch em iczn y m  p rzed staw ionym  w  tabeli 1 .

T abela 1
Skład ch em iczn y  badanych m o sią d zó w  w  % m as.

Stop Zn Si Fe Pb Cr Cd Sn S P Cu

C u Z n l 0 ,7 0 ,0 1 2 0 ,0 5 5 0 ,1 9 0 0,001 < 0 ,0 0 0 5 0 ,0 3 6 0 ,0 0 8 0 ,0 0 3 reszta

C uZ n4 4 ,2 0 ,0 1 4 0 ,0 10 0 ,0 0 5 - - 0,001 0 ,0 0 6 0,002 reszta

C uZ nlO 10,4 0 ,0 10 0 ,0 7 0 0 ,0 0 5 0,001 - 0 ,0 0 5 0 ,001 0,002 reszta

C uZ n32 3 1 ,7 0 ,0 0 9 0 ,0 1 5 0 ,0 9 0 - - 0 , 1 1 0 0 ,002 0,001 reszta

Ponadto stw ierd zon o w e  w szy stk ich  w ytop ach  stężen ie  A s i Sb pon iżej 0 ,0 0 0 2 %  m as., B i 
pon iżej 0 ,001%  oraz stężen ie  O poniżej 20  ppm  i s tężen ie  N  pon iżej 30  ppm . N ie  stw ierd zon o  
ob ecn o śc i N i, A l i M n.

S top y  w ytap ian o  w  indukcyjnym  p iecu  ty g lo w y m  w  tyg lach  ceram iczn ych  zaw ierających  
p ow yżej 50%  SiC , a następnie od lew an o  z  tem peratury w  zakresie  1 0 0 0 -1 100°C  do w lew n ic ,  
z  których otrzym ano w lew k i o  w ym iarach c() 125 m m  x 3 5 0  m m . N a stęp n ie  przez w y c isk a n ie  
na prasach hydrau licznych  w  tem peraturze od  8 0 0 -9 0 0 °C  uzysk ano  pręty o  średnicy  20  m m , 
które następ nie  przeciągano na z im n o na w ym iar <(> 15 m m .

D la  zróżn ico w a n ia  w ie lk o śc i ziarna w  próbkach c z ę ść  prętów  w yżarzan o  w  tem peraturze  
8 0 0 °C  przez 2 -3  g o d z in y  uzyskując m ateriał gruboziarn isty  o średniej średn icy  ziarna od 64  
do 2 7 4  (im  w  za leżn o śc i od  składu ch em iczn eg o  m o sią d zó w  (n ajm n iejsze  ziarno w  C u Z n l, 
a n a jw ięk sze  w  C uZ n32). D rugą  c zę ść  prętów  w yżarzano w  tem peraturze 4 0 0 °C  przez 0 ,5  do 
1 g o d z in y  otrzym ując stop y  drobnoziarniste o  średniej średnicy  ziarna w  zakresie  16-24  jim.

B adania m eta lograficzne badanych m o sią d zó w  w y k a za ły , że  m ają  on e  ty p o w ą  dla tego  
rodzaju sto p ó w  strukturę roztworu sta łego  z e  średn ią  i lo śc ią  w trąceń n iem eta liczn ych .

B adania dodatkow e (p o rów n aw cze) zrea lizow an o  na p rzem y sło w o  od lew a n y ch  m osiądzach  
jed n o fa zo w y ch  i m ied zion ik lu  o  sk ład zie  ch em iczn y m  p rzed staw ionym  w  tabeli 2 .

T abela 2
Skład ch em iczn y  badanych sto p ó w  w  % m as.

Stop Zn N i Si Pb Sn C S Fe Cu

C uZ n32 3 2 ,4 - 0 ,0 0 9 0 ,0 0 3 0 , 1 1 - 0 ,0 0 3 0 ,0 9 reszta

C u Z n 2 7 N il8 2 6 ,0 5 18,1 0 ,0 10 0 ,0 1 2 0 ,0 6 - 0 ,0 0 5 0 , 1 0 reszta

C u N i25 < 0 ,0 0 5 2 4 ,7 0 ,0 0 7 0 ,0 0 6 < 0,001 0 ,0 1 4 0 ,0 0 9 0 ,3 6 reszta

P onadto stw ierd zon o w  w y m ien io n y ch  m ateriałach w y stęp o w a n ie  następujących  p ierw ia­
stków : Cr, A s , B i, Sb  o  stężen iu  pon iżej 0 ,0 0 0 2  %  m as. oraz O  i N  o  stężen iu  pon iżej 2 0  ppm.

M o sią d z  C u Z n32 otrzym ano w  postaci w y c in k a  w le w k a  o  w ym iarach  130 x 2 1 0  x  
7 0 0  m m . W lew ek  o  m asie  1 M g w y tw orzon o  k o n w en cjon a ln ą  m eto d ą  przem ysłow ą . W  celu  
w yk on an ia  próbek do badań c zę ść  p rzem y sło w eg o  w ytop u  m osiądzu  C u Z n32 p o c ięto  na 
prostop ad łośc ian y  o  w ym iarach  2 0  x  2 0  x 70  m m  zorien tow an e prostopadle do o si w lew k a , 
a drugą c z ę ść  na odcink i 130 x 130 x 2 1 0  m m , które następnie przekuto w  tem peraturze
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7 0 0 °C  na pręty o  <(> 2 0  m m . Stop C u Z n 2 7 N il8  uzyskano m eto d ą  c ią g łe g o  od lew an ia  w  postaci 
płyty  o  grubości 15 m m  i szerok ości 3 0 0  m m . N a stęp n ie  p ły tę  p o c ięto  na prostopadłościany  
o w ym iarach 15 x  15 x  70  m m . C zęść  p rzem y sło w o  w y to p io n eg o  w lew k a  m ied zio n ik lo w eg o  
o w ym iarach 130 x  2 1 0  x  5 0 0  m m  pocięto  m ech an iczn ie  na fragm enty o  w ym iarach 2 0  x  20

x 80  m m  w ycinając  j e  prostopadle do o si w lew ka .
Z  tak przygotow an ego  m ateriału z  w y to p ó w  laboratoryjnych i p rzem ysłow ych  w ykonano  

próbki d o  prób rozciągan ia  i skręcania (rys. 13a,b) oraz do badania udarności typu Charpy V  
w ed łu g  P N -E N  1 0 0 4 5 -1 :1 9 9 4 . Próbki do pom iaru C O D  za p o m o cą  kom paktow ej próby N O D  

w yk on an o  z e  sto p ó w  C uZ nlO  i C uZ n32 zgo d n ie  z  rys 13c.

O

60°

c)

Rys. 13. Próbki do badań: a) w próbie rozciągania, b) w próbie skręcania, c) w kompaktowej próbie 
NOD

Fig. 13. Samples for: a) tensile test, b) torsion test, c) compact NOD test
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3.3. Metodyka badań

3 .3 .1 . P r ó b y  r o zc ią g a n ia  i sk rę c a n ia  w  te m p e r a tu r z e  p o d w y ż sz o n e j

P róby rozc iągan ia  w  tem peraturze p od w y ższo n ej rea lizow an o z  sz y b k o śc ią  odkształcania
4 ,2 -1 0 °  s '1, 4 ,2 -1 0 _1 s '1, 0 ,8 5 -10 1 s ' 1 i 1 ,65-10 2 s '1. D o  prób rozciągan ia  z  p ierw szy m i d w iem a  
szy b k o śc ia m i za sto so w a n o  m aszyn ę  w y trzy m a ło śc io w ą  IN S T R O N  1195 o  m aksym aln ym  
zakresie  o b c ią żen ia  100 kN  i zakresie prędkości rozciągan ia  0 ,0 5 -5 0 0  m m /m in . Pom iaru siły  
d o k on yw an o  za  p o m o cą  w y m ien n y ch  g ło w ic  d yn am om etrycznych  o  zakresach do 100 N , do  
5 kN  i do 100 kN . R ejestrację krzyw ych  rozciągan ia  rea lizow an o  za p o m o c ą  rejestratora 
e lek tro n iczn eg o  przy p rzełożen iach  m ięd zy  p ręd k ością  p rzesuw u belk i a p ręd k o ścią  p rzesuw u  
taśm y 1:10, 1:20 i 1:50.

N a g rzew a n ie  próbek pod czas prób rozciągan ia  o d b y w a ło  s ię  w  p iecy k u  o  tem peraturze  
znam ionow ej 1000°C  w spółpracu jącym  z  e lek tron icznym  regulatorem  tem peratury i term o- 
parą Pt-PtR h u m ieszczo n ą  w  pob liżu  d łu gości pom iarow ej próbki rozciągan ej. Z astosow an y  
układ u m o ż liw ia ł regu lację tem peratury z  d ok ła d n o ścią  ±  2°C . Próby rea lizow an o  w  zasadzie  
w  pow ietrzu , ja k  ró w n ież  d la n iektórych serii próbek w  próżni, stosując sp ecja ln y  zestaw  
firm y Instron.

Próby rozciągan ia  z  szy b k o śc ią  0 ,8 5 -1 0 1 s "1 i 1 ,65-10 2 s ' 1 rea lizow an o na sp ecja ln ie  zbud o­
w anej m aszy n ie  w yk orzystu jąc sy stem  g rzew czy  będ ący  na w y p o sa żen iu  w cześn iej w sp o ­
m nianej m aszy n y  Instron 1195 (rys. 14). U rząd zen ie  to  zaopatrzono w  65 kg sw o b o d n ie  spa­
dającą m asę z  w y so k o śc i h =  56  cm , co  daw ało  p o czą tk o w ą  prędkość  ro zc ią g a n ia  3 ,3 4  m /s. 
P o n iew a ż  w  trakcie rozciągan ia  energia  spadającej m asy  pochłan iana je s t  przez próbkę, 
zm n iejsza  s ię  prędkość spadania m asy, a co  za  tym  id z ie  -  prędkość rozc iągan ia  i w  k on se­
kw en cji szy b k o ść  odkształcania . Jeże li przyjąć, że  energia  z n iszczen ia  próbki je s t  taka sam a

Fig. 14. Scheme o f  device fo r  dynamic tensile test
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jak  w  próbie z  szy b k o śc ią  odkształcania  4 ,2 -1 0 ‘l s '1, t.j. ok o ło  50  N m , i u w zg lęd n ić  tę stratę 
energii, to  k oń cow a prędkość rozciągan ia  próbki w y n ies ie  ok o ło  3 ,0 6  m /s, co  odpow iada  
k oń cow ej szyb k ośc i odk szta łcania  1 ,53-10 2 s '1. P odobn ie  uzyskano szy b k o ść  0 ,8 5 -1 0 1 s"1.

W  obu próbach rozciągania, statycznej i dynam icznej, ze  w zg lęd u  na zm ianę d ługości 
próbki w  trakcie próby, szy b k o ść  odk szta łcan ia  zm n iejsza ła  się . P on iew aż zm ian y  d łu gości 
próbek b y ły  stosu n k ow o n iew ie lk ie  (m ałe  w y d łu żen ia  próbek), zaniedbano te zm ian y okre­
ślając p o czą tk o w ą  szy b k o ść  rozciągania. S zy b k o ść  odkształcan ia  próbki w  cza sie  rozciągania  

określano z  prostej za leżn ości:

- Vr
8 r  <19>

gdzie:
e' -  początkow a szy b k o ść  odkształcania, 
v r -  prędkość rozciągania,
L -  d łu g o ść  pom iarow a próbki.

D la  określen ia  p lastyczn ośc i sto p ó w  w y zn aczan o  w y d łu żen ie  w zg lęd n e  e  i przew ężen ie  
próbek Z. W ydłu żen ie  liczo n o  jak o  stosunek  przyrostu d łu gości próbek do d łu gości 
pom iarow ej próbki (rys. 13a), a przew ężen ie  jak o  stosun ek  redukcji przekroju do przekroju  
p o czą tk o w eg o , zgod n ie  z norm ą P N -E N  1 0 0 0 2 -1 + A C 1 :1 9 9 8 .

Próby skręcania w  tem peraturze p od w yższonej przeprow adzono na p lastom etrze skrętnym  
P S -A /7 8  produkcji O środka B a d a w czo -R o zw o jo w eg o  M aszyn H utn iczych  H uty „Z ygm unt”. 
W  plastom etrze rea lizow ano pom iar s iły  o siow ej i m om entu sk ręcającego za  p o m o cą  m ostka  
ten som etryczn ego  K W S 3 0 7 2  firm y H ottinger. K ształt i w ym iary próbek przedstaw iono na 
rys. 13b. W artości m om entu skręcającego, s iły  osio w ej oraz kąta sk ręcen ia  w yznaczan o  
z krzyw ych  skręcania rejestrow anych autom atycznie.

O b liczen ia  naprężen ia p ły n ięc ia  dokonano w  oparciu o  h ip otezę w y tę że n io w ą  Hubera. Po 
uw zg lęd n ien iu  za łożeń  odpow iadających  próbie skręcania oraz w ym iarów  próbek za leżn ośc i 
op isu jące  naprężenie oraz od k szta łcen ie  przedstaw iają  się  następująco:

_ V p 2 + 7 5 M  2  ( 2 0 )

A ■ ' Pgdzie:
P -  siła  o siow a ,
M s -  m om ent skręcający,

=-
9n

a p -  naprężen ie p łyn ięcia .

Y = 0— (2D
L

gdzie:
y  -  odk szta łcen ie  w  cza s ie  skręcania,
0 -  kąt skręcen ia  
R -  prom ień próbki,
L -  d łu gość  próbki.

P orów nanie  od k szta łcen ia  w  próbach rozciągan ia  i skręcania w y m a g a  p rzeliczen ia  odkształ­
cen ia  y zgo d n ie  z  za le żn o śc ią  w y zn a czo n ą  przez kryterium  von  M issesa:

T 2 n n R

gdzie: =  V3 L  (“ >

s r -  od k szta łcen ie  w  c za s ie  rozciągania, 
n -  liczba  obrotów  podczas skręcania.
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Stąd w y lic z o n o  od k szta łcen ie  e rdla sk ręcen ia  o  jed en  obrót d la próbki o  w ym iarach  L = 20  mm  
i R = 3 mm:

s rn- ' =  0 ,5 4 4 .  (2 3 )

S zy b k o ść  odk szta łcan ia  w  próbie skręcania w y zn a czo n o  z  za leżn ośc i:

2 jr R n£ =
V 3L 60

[s ’ 1 ] .  (2 4 )

D la  porów n ania  w y n ik ó w  uzysk anych  z  próby sta ty czn eg o  rozciągan ia  i próby skręcania  
w y zn a czo n o  p ierw szą  ró w n o w a żn ą  szy b k o ść  skręcania  o d p ow iad ającą  rozciągan iu  z  pręd­
k o śc ią  5 0 0  m m /m in  i sz y b k o śc ią  odk szta łcania  £' =  4 ,2 -1 0 ' 1 s_l, rów n ą  4 6  obr/m in. D rugą  
szy b k o ść  skręcania  usta lon o  na n a jw y ższy m  p o z io m ie  w y n ik ającym  z  m o ż liw o śc i urządzenia  
i w y m iarów  próbki, to je s t  1 1 0 0  obr/m in, czem u odp ow iada  szy b k o ść  odk szta łcan ia  10  s '1.

Próby skręcania  rea lizow an o w  tem peraturze 5 0 0 , 6 0 0 , 7 0 0  i 8 0 0 °C  oraz d la niektórych  
próbek w  3 0 0  i 4 0 0 °C , stosując w y g rzew a n ie  próbek przed p róbą przez  5 i 6 0  m in. Próbki 
nagrzew an o w  p iecu  s ilito w y m  rurow ym  będącym  na w y p o sa żen iu  plastom etru skrętnego. N a  
każdy wariant pom iarow y skręcano 3  próbki.

3 .3 .2 . B a d a n ia  m e ta lo g r a fic z n e

B adania m eta lograficzn e  na m ikroskop ie  św ie tln y m  przep row ad zon o d la  w ybranych  
próbek po odk szta łcen iu , na zg ład ach  w zd łu żn y ch  i pop rzecznych  do kierunku odkształcania , 
przygotow u jąc  zg ła d y  m eto d ą  kon w encjonalną . Próbki ink ludow ano w  ep id ian ie  i sz lifo w a n o  
na papierach ściernych . W  da lszym  ciągu  próbki p o lerow an o  m ech an iczn ie  stosu jąc pasty  
diam entow e. C h em iczn e  traw ien ie  zg ła d ó w  o d b y w a ło  się  w  od czynn ik ach  zaproponow anych  
w  norm ie P N -7 5 /H -0 4 5 1 2 . O b serw acje  z g ła d ó w  p row ad zon o na m ikroskop ach  św ie tln y ch  
firm y R eichert i O pton przy p o w ięk szen iu  1 0 0 -1 0 0 0 x .

W  celu  zbadania  substruktury sto p ó w  zasto so w a n o  tech n ik ę  transm isyjnej m ikroskopii 
elektronow ej z  zasto so w a n iem  selek tyw nej dyfrakcji e lektronów , a  do obserw acji użyto  
c ien k ich  fo lii  o trzym anych  przez e lek tro iskrow e o d cin an ie  fragm en tów  próbek, śc ien ian ie  
m ech a n iczn e  oraz polerow an ie  e lek tro lityczn e. D o  polerow an ia  e lek tro lity czn eg o  za sto so ­
w an o  od czy n n ik  o  sk ład zie  za leżn y m  od składu c h em iczn eg o  bad anego  stopu. Skład  
p o d sta w o w y  przed staw ia ł s ię  następująco: 50  g  CrC>3 +  4 0 0  m l H 3PO 4 +  50  m l H 20  oraz  
5 0  g  CrC>3 +  2 5 0  g  kw asu o c to w eg o .

P roces po lerow ania  rea lizow an o w  tem peraturze 2 0 -4 0 °C  przy nap ięciu  7 -2 5  V , co  od p o­
w iadało  g ę sto śc i prądu 0 ,2 -1 0  A /c m 2. O bserw acje c ien k ich  fo lii  zrea lizo w a n o  na m ikroskop ie  
e lek tronow ym  B S  5 4 0  firm y T esla . A b y  n ie  d o p u ścić  do osad zan ia  s ię  w ę g lo w o d o r ó w  oraz  
nagrzew ania preparatu, w  cza s ie  obserw acji za sto so w a n o  przystaw k ę antykontam inacyjną  
o z ięb ia n ą  c iek ły m  azotem .

3 .3 .3 . P ró b y  u d a rn o śc i

Próby udarności w  tem peraturze pok ojow ej przep row ad zon o z g o d n ie  z  norm ą P N -E N  
1 0 0 4 5 -1 :1 9 9 4 , natom iast próby udarności w  tem peraturze p o d w y ższo n ej -  zg o d n ie  z  
P N -7 4 /H -0 4 3 7 2 . W e  w szy stk ich  przypadkach sto so w a n o  próbki typu C harpy V  z  karbem  
o kącie  4 5 °  z  w yją tk iem  próbek drobnoziarnistych łam anych  w  tem peraturze p o d w y ższo n ej, 
które w  celu  zaostrzen ia  próby w yk on an o  z  karbem  n iezn orm alizow an ym  o kącie  2 5 ° . Próby 
udarności rea lizow an o  na sze śc iu  próbkach w  każdej tem peraturze badania.
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3 .3 .4 . P o m ia r y  d e n so m etr y cz n e

Pom iary g ęsto śc i próbek przed i po odkształcen iu  p lastycznym  zrea lizow ano za pom ocą  
hydrostatycznego  w ażen ia . W ażen ie  rea lizow ano na od ciętych , n ieodk szta łconych  łbach  
próbek w y trzy m a ło śc io w y ch  i od k szta łconych  ich częśc ia ch  pom iarow ych . Przed w ażeniem  
próbki poddano elek tro lityczn em u polerow aniu  w  celu  uzyskania  czystej i gładkiej p ow ie­
rzchni. W ażen ie  odb yw ało  s ię  kilkakrotnie w  pow ietrzu i w  brom ku etylenu  o  gęstośc i 
2 ,1 7  g /cm 3 na w a d ze  sza lkow ej z  d ok ła d n o ścią  0 ,0 0 0 0 1  g . W ażen ie  w  c ie c z y  realizow ano  
w  koszyk u  z  drutu m ied zian ego  o  średnicy 0 ,2  m m . K ażdą próbkę w ażon o  trzykrotnie i przed 

w a żen iem  każdej próbki w ażono koszyk .

3 .3 .5 . P o m ia r y  C O D

P om iary przeprow adzono w  celu  określen ia  w p ływ u  tem peratury próby na w artość C O D  
(Crack O pening  D isp lacem en t). P on iew aż  prow adzenie  pom iarów  C O D  w  sp o só b  k lasyczn y  
w  próbie zg in an ia  z  zastosow aniem  sp ecja ln ego  ekstensom etru w  tem peraturze pod w yższon ej  
j e s t  k ło p o tliw e  i w  niektórych warunkach n iew ykon a lne , za sto so w a n o  próbę up roszczon ą  
[1 5 7 -1 5 9 ]. Pom iary przeprow adzono w  próbie rozciągan ia  na próbkach z  naciętym i karbami 
o określonym  i różnym  prom ien iu zaokrąglenia  karbu (od  0,1 d o  2  m m  -  rys. 13c). Przed  
próbą rozciągan ia  w  p o d w yższon ej tem peraturze dokonano p om iarów  i zarejestrow ano kształt 
przekroju w zd łu żn eg o  karbu (rys. 15) na m ikroskop ie projekcyjnym  przy dużym  p o w ięk ­

szen iu  (5 0 -1 0 0 x ).

Rys. 15. Schemat określenia wielkości NOD i długości rozciągniętej strefy plastycznej Lpi, gdzie: 
a - profil karbu przed próbą rozciągania, b - profil karbu po próbie rozciągania, R - promień 
zaokrąglenia karbu

Fig. 15. Scheme o f  NOD and length o f  a plastic zone Lp/ determination after tensile, where: a - notch 
profile before tensile test, b - notch profile after tensile test, R - radius o f  notch's curvature

Po zerw aniu  próbki i jej z łożen iu  p on ow n ie, sześciok rotn ie  d ok on yw an o  pom iarów  roz­
w arcia  karbu (N O D  -  notch open in g  d isp lacem en t) i rejestracji j e g o  kształtu. E kstrapolacja  
za leżn o śc i N O D  od prom ienia zaokrąglen ia  karbu do w artości zero daje w artość  C O D .

3 .3 .6 . A n a liz a  ren tg en o w sk a

Ja k o śc io w ą  an a lizę  ren tgen ow sk ą przeprow adzono na próbkach litych , pobranych z  blach, 
prętów  lub w le w k ó w  od p ow ied n io  do kierunku od k szta łcen ia  p la sty czn eg o  lub o si odlew ania. 
D o  badań w yk orzystan o  dyfraktom etr rentgenow ski D ron 2 ,0 , stosując filtrow ane prom ie­
niow an ie  anody kobaltow ej. D o  badania składu ch em iczn eg o  stopu w  m ikroobszarach



wykorzystano mikroanalizator rentgenowski JX 3a firm y JEOL, stosując standardowe para­
metry pracy oraz standardowe m etody jakościowe i ilościowe.

3 .3 .7 . P om iary  tarcia w ew nętrzn ego

Tarcie wewnętrzne mierzono na wahadle skrętnym z lusterkowym układem pomiarowym, 
stosując metodę pomiaru logarytmicznego dekrementu tłum ienia przy określonych am plitu­
dach Ao i An, mierząc liczbę drgań. Tłumienie w tym  przypadku określano jako:

Q - l = ! lnĄ i L .
7i A n (25)

Tłumienie mierzono w  różnej temperaturze w zakresie od 25 do 700°C. Próby realizowano 
z szybkością nagrzewania 2 K/min przy różnym przełożeniu oraz stałej wahadła ustalonej 
najczęściej w zakresie 0,1291-0,4413. Pomiary tłum ienia prowadzono przy częstotliwości 
w zakresie 0,9-1,8 Hz przy maksymalnej amplitudzie odkształcenia mniejszej niż 10'4 
w całym zakresie stosowanej temperatury.

Próbki do badania w postaci drutu o średnicy 1 mm wykonano z prętów wyciskanych na 
gorąco o średnicy 19 mm, które przeciągano na zimno na średnicę 1 mm, z zastosowaniem 
wyżarzania międzyoperacyjnego. Po przeciągnięciu próbki wygrzewano w dwóch wariantach, 
analogicznie jak  próbki do prób rozciągania, w celu zróżnicowania wyjściowej wielkości 
ziarna.
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3.3 .8 . P om iary  energii aktyw acji odkszta łcen ia  p lastycznego

Pomiarów energii aktywacji odkształcenia plastycznego dokonano realizując próby rozcią­
gania w zakresie tem peratury 300-900°C ze stałymi prędkościami rozciągania, co odpowia­
dało szybkościom odkształcania odpowiednio 4,2-10° s' 1 i 4,2-10'' s"1. Z pomiarów wydłu­
żenia próbki, przy założeniu jej stałej objętości, wyznaczano rzeczywiste przekroje próbki 
i z krzywej rozciągania wyznaczano rzeczywiste naprężenie płynięcia.

Opierając się na równaniach typu:

OCCeXP( - | r ]  (26)

oraz na analizie regresji liniowej wykreślono zależność l o g a - T '1, a odpow iednią energię 
aktywacji odczytano jako tangens nachylenia otrzymanych prostych.

3.3 .9 . S tatystyczne op racow an ie w yn ików  badań

W pracy wystąpiły dwa rodzaje zależności funkcyjnych: liniowe i krzywoliniowe. W celu 
analizy zależności funkcyjnych i do wykreślenia wykresów posłużono się analizą regresji 
liniowej w stosunku do zależności liniowych oraz analizą regresji krzywoliniowej w stosunku 
do zależności nieliniowych. W drugim przypadku zastosowano regresję w ielom ianową dobie­
rając stopień wielomianu od 3-5. Ostatecznie określono stopień wielomianu w zależności od 
liczby punktów pomiarowych. W obu przypadkach funkcje regresji wyznaczano przy zało­
żonym poziom ie ufności 0,95.

Dla wszystkich zależności funkcyjnych w analizowanych przypadkach, tj. zależności 
wydłużenia, przewężenia, plastyczności i wytrzymałości od temperatury, wyznaczano
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współczynniki korelacji określające związki między dwiem a zmiennymi: zależną (losową) 
i zm ienną niezależną ustaloną z góry w  doświadczeniu (tem peratura próby).

Dla regresji liniowej dla zmiennych losowej X i niezależnej T  wyznaczano współczynnik 
korelacji liniowej określany na podstawie obserwacji xn, tn (n= l,2 , ....N) według wyrażenia:

N

r  -  (27)
K x t _  n r  1 7  s x  s .

K x „ - x X t n - t )
n= l_______________________

V n = l  n = l

gdzie:
mxt -  moment korelacyjny zmiennych X i T, 
sx -  odchylenie standardowe zmiennej losowej X, 
st -  odchylenie standardowe zmiennej T.

W przypadku gdy zależność między zmiennymi wyznaczona przez smugę na wykresie 
punktowym korelacji nie była liniowa, wyznaczano współczynnik korelacji krzywoliniowej, 
zwany też wskaźnikiem korelacji, określony wzorem:

i ( x ,  -  x ) (5 ,  -  5 )

R . ;  =
n=l

[ n  n  s  o .  (28)
Z  (x n - x ) 2 z ( x n - x )2 * Sx

V n= l  n =1

przy czym funkcja regresji x„ = x ( tn) zawiera efekt nieliniowy.
W yznaczano również stosunek korelacji r\2 (29) jako stosunek zmienności punktów funkcji 

regresji x (t) do zmienności punktów obserwowanych x(t).

i n

n x i l i ! /  ■ (29)
n £ (x " _ x )

n=l

Przeprowadzono również badania istotności otrzymanych współczynników korelacji oraz 
funkcji regresji stosując test F Snedecora, oparty na analizie wariancji w równaniu regresji.

3.4. Wyniki badań

3 .4 .1 . W ynik i prób  rozciągania m osiądzu C u Z n l

Wyniki prób rozciągania mosiądzu CuZnl przeprowadzone w temperaturze podwyższonej 
wykazują, że temperatura minimalnej plastyczności (TM P) występuje we wszystkich analizo­
wanych przypadkach, niezależnie od wyjściowej wielkości ziarna i zastosowanej szybkości 
odkształcania (rys. 16 i 17). Dla mniejszej wyjściowej wielkości ziarna (24 (im) zakres TMP 
lokuje się w wyższym zakresie temperatury 600-800°C, a dla większej wielkości ziarna 
(64 |im ) -  w zakresie 400-600°C. Zależność TMP od szybkości odkształcania dla mniejszej
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Rys. 16. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZnl o wielkości 
ziarna 24 fum rozciąganego z szybkością odkształcania: 1 - 4,21(T3 s'1, 2 - 4,2-10’' s'1, 
3 -0 ,8 5  10' s ' , 4 -  1.65-102 s '

Fig. 16. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  CuZnl brass, with initial 
grain size o f  24 frn, pulled with strain rate: 1 - 4.2-10'3 s'1, 2 - 4.2-I f f 1 s '1, 3 - 0.85101 s'1, 
4 -  1.65 102 s'1

Rys. 17. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZnl o wielkości 
ziarna 64 f.tm rozciąganego z szybkością odkształcania: 1 - 4,2- 1CT3 s'J, 2 - 4,2-10'' s'1, 
3-0.85-10' s ' , 4 -  1.65-102 s '

Fig. 17. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature for CuZnl brass, with initial 
grain size o f  64 /m , pulled with strain rate: 1 - 4.2-10'3 s'', 2 - 4.2-10'' s'1, 3 - 0.85-10' s'1, 
4 -  1.65-102 s '
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Temperatura próby, °C

e’ = 4,2-10'3 s'1 
d = 24 (im

Rys. 18. Zależność wytrzymałości mosiądzu CuZnl od temperatury rozciągania 

Fig. 18. Tensile strength versus tensile test temperature for CuZnl brass

w ie lk o śc i ziarna w yk azu je  tendencję sp adk ow ą w raz ze  w zrostem  szy b k o śc i odkształcania  do  
o k o ło  8 2 0 °C  d la  szyb k ośc i 4 ,2 1 0 °  s ' 1 i do  o k o ło  5 9 0 °C  dla szyb k ośc i 1 ,65-10 2 s '1. N atom iast 
dla w ięk szej w y jścio w ej w ie lk o śc i ziarna (64  (am) n ajn iższą  T M P stw ierd zon o dla szybk ości

odkształcania  4 ,2 -1 0 1 s ' 1 (rys. 16 i 17).
P om iary w ytrzym ałośc i m osiądzu  C u Z nl przeprow adzone dla obu analizow anych  w y jśc io ­

w y ch  w ie lk o śc i ziarna oraz szyb k ośc i odkształcan ia  4 ,2 -1 0 '3 s ' 1 i 4 ,2 -1 0 ' s ' 1 ujaw niają, że  
za leżn o ść  w ytrzym ałośc i od  tem peratury badania m a praw ie lin io w y  przeb ieg , m onoton iczn ie  
zm niejszając s ię  w raz ze  w zrostem  tem peratury badania, co  z ilustrow ano na rys. 18.

3 .4 .2 . W y n ik i p ró b  ro zc ią g a n ia  m o sią d z u  C u Z n 4

Próby rozciągan ia  m osiądzu  C uZn4 przeprow adzone w  tem peraturze p od w y ższo n ej w yk a­
zują, że  T M P w ystęp uje w e  w szystk ich  analizow anych  przypadkach n ieza leżn ie  od 
w y jśc io w ej w ie lk o śc i ziarna i zastosow anej szyb k ośc i odk szta łcan ia  (rys. 19 i 2 0 ). D la  obu
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- - -  -----  CUU 4uu 600 800 1000
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Rys. 19. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZn4 o wielkości 
ziarna 22 pm rozciąganego z szybkością odkształcania: 1 - 4,2-1C3 s'1, 2 - 4,2-10'1 s '1, 
3 - 0,8510' s ‘, 4 -1 ,6510 s''

Fig. 19. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  CuZn4 brass, with initial
grain size o f  22 pm, pulled with strain rate: 1 - 4.2-10'3 s'1, 2 - 4.2-10'1 s '1, 3 - 0.85-10‘ s '1, 
4-1 .65  102 s'1
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Rys. 20. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZn4 o wielkości
ziarna 229 pm rozciąganego z szybkością odkształcania: 1 - 4,210'3 s'1, 2 - 4 ,210 '' s'1, 
3 - 0,85-10' s'1, 4 - 1,65 102 s '

Fig. 20. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  CuZn4 brass, with initial
grain size o f 229 pm, pulled with strain rate: 1 - 4.2- 10T3 s'1, 2 - 4.210T1 s'1, 3 - 0 8 5 1 0 1 s'1 
4 - 1 .6 5 1 &  s '
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Rys. 21. Zależność wytrzymałości mosiądzu CuZn4 od temperatury rozciągania 

Fig. 21. Tensile strength versus tensile test temperature for CuZn4 brass

wyjściowych wielkości ziarna (22 (im i 229 (xm) zakres TMP lokuje się w zakresie tempe­
ratury 500-600°C. Zależność TMP od szybkości odkształcania dla większej wielkości ziarna 
wykazuje tendencję wzrostową wraz ze wzrostem szybkości odkształcania i wynosi 480- 
-540°C dla szybkości 4,2-10° s’1 do około 620°C dla szybkości 1,65-102 s’1. Natom iast dla 
mniejszej wyjściowej wielkości ziarna najniższą TMP stwierdzono dla szybkości odkształ­
cania 4 , 2 1 0 1 s"1 (około 5 0 0 °C -ry s . 19).

Pomiary wytrzymałości mosiądzu CuZn4 przeprowadzone dla obu analizowanych wyj­
ściowych wielkości ziarna oraz szybkości odkształcania 4 ,2T 0"3 s"1 i 4,2-10"' s"' umożliwiają 
stwierdzenie, że zależność wytrzymałości od temperatury badania ma przebieg monotoniczny 
zmniejszając się wraz ze wzrostem temperatury badania, co zilustrowano na rys. 21 .

3 .4 .3 . W y n ik i p ró b  ro zc ią g a n ia  m o sią d zu  C u Z n lO

Próby rozciągania mosiądzu CuZnlO przeprowadzone w  temperaturze podwyższonej 
wykazują, że temperatura minimalnej plastyczności (TM P) występuje we wszystkich
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Rys. 22. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZnlO o wiel­
kości ziarna 24 pm rozciąganego z szybkością odkształcania: 1 - 4 ,210~3 s~‘, 2 - 4,2-I f f '  s'',
3 - 0 ,8 5 1 0 's ‘, 4 -1 ,6 5 1 0 * s '

Fig. 22. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  CuZnlO brass, with ini­
tial grain size o f  24 pm, pulled with strain rate: 1 - 4.2-1 O'3 s'1, 2 - 4.2-I f f '  s '1, 3 - 0.85 10' s '1,
4 -  1.65-102 s '

Temperatura próby, °C Temperatura próby, 'C

Rys. 23. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZnlO o wiel­
kości ziarna 185 pm rozciąganego z  szybkością odkształcania: 1 - 4,2-l f f 3 s~', 2 - 4,2-10'' s~',
3-0 ,85-10 ' s ' ,  4 -1 ,65-1Ó2 s '

Fig. 23. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  CuZnlO brass, with ini-
size o f  185 pm, pulled with strain rate: 1 - 4 .2-lff3 s '1, 2 - 4.2-I f f '  s '1, 3 - 0.85-1 O' s '1,

4 -  1.65-102 s '1
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Rys. 24. Zależność wytrzymałości mosiądzu CuZnlO od temperatury rozciągania 

Fig. 24. Tensile strength versus tensile test temperature for CuZnlO brass

analizowanych przypadkach niezależnie od wyjściowej wielkości ziarna i zastosowanej 
szybkości odkształcania (rys. 22 i 23). Dla mniejszej wyjściowej wielkości ziarna (24 urn) 
zakres TMP lokuje się w zakresie 380-650°C, a dla większej wielkości ziarna (185 (im) 
w zakresie 450-700°C. Zależność TMP od szybkości odkształcania dla mniejszej wielkości 
ziarna wykazuje tendencję wzrostową wraz ze wzrostem szybkości odkształcania do około 
390°C dla szybkości 4 ,2T 0 '3 s’1 i do około 650°C dla szybkości 1,65-102 s’1 (rys. 22). Nato­
miast dla większej wyjściowej wielkości ziarna najniższą TMP stwierdzono dla szybkości 
odkształcania 4,2-10' s' 1 (rys. 23). TMP określana na podstawie wyników wydłużenia 
i przewężenia koreluje ze sobą, z wyjątkiem wyników uzyskanych dla dużej wielkości ziarna 
i szybkości odkształcania 0,85-10 s' .

Pomiary wytrzymałości mosiądzu CuZnlO przeprowadzone dla obu analizowanych wyj­
ściowych wielkości ziarna oraz szybkości odkształcania 4,2-10‘3 s’1 i 4,2-10"' s' 1 ujawniają, że 
zależność wytrzymałości od temperatury badania ma przebieg monotoniczny zmniejszając się 
wraz ze wzrostem temperatury badania, co zilustrowano na rys. 24.
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Rys. 25. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZn32 o wiel­
kości ziarna 16 pm rozciąganego z szybkością odkształcania: 1 - 4 ,210'3 s ' ,  2 - 4 ,2 -lff' s '1,
3 -0 .8 5 1 0 ' s ' ,  4 -1,65-I P s 1

Fig. 25. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  CuZn32 brass, with ini­
tial grain size o f  16 pm, pulled with strain rate: 1 - 4.2-I f f3 s '1, 2 - 4.2-10'1 s'1, 3 - 0.85-10‘ s '1,4 -  1.65-102 s '

Temperatura próby, °C T
K y ’ Temperatura próby, °C

Rys. 26. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania mosiądzu CuZn32 o wiel­
kości ziarna 274 pm rozciąganego z  szybkością odkształcania: 1 - 4,2-10 s '1, 2 - 4,2- l f f '  s '1,
3 -0,85-10' s ' ,  4 -  1,65-102 s '

Fig. 26. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  CuZn32 brass, with ini­
tial grain size o f274 pm, pulled with strain rate: 1 - 4.2-I f f3 s'1, 2 - 4.2-I f f '  s'', 3 - 0.85-10' s '1,4 -  1.65-102 s'1

3 .4 .4 . W y n ik i p r ó b  r o zc ią g a n ia  m o sią d z u  C u Z n 3 2

Próby rozciągania mosiądzu CuZn32 przeprowadzone w  tem peraturze podwyższonej 
wykazują, że tem peratura minimalnej plastyczności (TM P) występuje we wszystkich
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Rys. 27. Zależność wytrzymałości mosiądzu CuZn32 od temperatury rozciągania 

Fig. 27. Tensile strength versus tensile test temperature for CuZn32 brass

analizowanych przypadkach niezależnie od wyjściowej wielkości ziarna i zastosowanej 
szybkości odkształcania (rys. 25 i 26). Dla mniejszej wyjściowej wielkości ziarna (16 (im) 
zakres TMP lokuje się w zakresie temperatury 550-610°C, a dla większej wielkości ziarna 
(274 (im) w zakresie 450-630°C. Zależność TMP od szybkości odkształcania dla mniejszej 
wielkości ziarna wykazuje tendencję spadkową wraz ze wzrostem szybkości odkształcania 
około 600°C dla szybkości 4,2-10'3 s' 1 i do około 550°C dla szybkości 1,65-102 s' 1 (rys. 25). 
Natom iast dla większej wyjściowej wielkości ziarna najniższą TMP stwierdzono dla szyb­
kości odkształcania 4,2-10'3 s' 1 (rys. 26). TMP określana na podstawie wyników wydłużenia 
i przewężenia koreluje ze sobą, z wyjątkiem wyników uzyskanych dla dużej wielkości ziarna 
i szybkości odkształcania 4,2-10'' s' (rys. 26).

Pomiary wytrzymałości mosiądzu CuZn32 przeprowadzone dla obu analizowanych wyj­
ściowych wielkości ziarna oraz szybkości odkształcania 4,2-10'3 s' 1 i 4,2-10'' s' 1 umożliwiają 
stwierdzenie, że zależność wytrzymałości od temperatury badania ma przebieg monotoniczny 
zmniejszając się wraz ze wzrostem temperatury badania (rys. 27).
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Rys. 28. Zależność wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania odlewanych mosiądzów
CuZn32 (a) i CuZn27Nil8 (b) oraz miedzioniklu CuNi25 (c) rozciąganych z szybkością 
odkształcania: 1 - 4,2-1(T3 s'1, 2 - 4,2-I f f1 s'1

Fig. 28. Elongation and reduction o f  area versus tensile test temperature fo r  cast alloys: a) CuZn32, 
b) CuZn27Nil8 and c) CuNi25, pulled with strain rates: I - 4.2- I f f3 s '1, 2 - 4.2-I f f '  s '1
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3 .4 .5 . W y n ik i p ró b  ro zc ią g a n ia  o d le w a n y c h  s to p ó w  m ied zi

Wyniki prób rozciągania próbek z odlewanych mosiądzów CuZn32 i CuZn27N il8 oraz 
odlewanego miedzioniklu CuNi25 wykazują występowanie TMP we wszystkich analizo­
wanych przypadkach (rys. 28). Dla mosiądzu CuZn32 zakres TMP określono jako 450- 
-650°C, dla C uZn27N il8 również jako 450-650°C, a dla miedzioniklu CuNi25 600-800°C. 
Dla wszystkich stopów zaobserwowano tendencję przemieszczania się TMP do wyższej 
temperatury wraz ze wzrostem szybkości odkształcania w zakresie 4 ,2T 0 '3 s_l-4,2-10' 1 s '1. 
Stwierdzono również, że zakres TMP jest wyraźnie wyższy dla miedzioniklu CuNi25 niż dla 
mosiądzów CuZn32 i CuZn27N il8.

3 .4 .6 . W y n ik i p ró b  sk ręca n ia  w  p o d w y ższo n e j te m p er a tu r z e

W ysokotemperaturowe próby skręcania odlewanych mosiądzów CuZn32 oraz 
C uZn27N il8 wykazują, podobnie jak  dla rozciągania, występowanie temperatury minimalnej 
plastyczności, która zmienia się w zależności od składu chemicznego stopów, zastosowanej 
szybkości odkształcania oraz czasu wygrzewania próbek przed rozpoczęciem próby (rys. 29). 
Dla mosiądzu CuZn32 odkształcanego z szybkością 4,2-10'' s' 1 i wygrzewanego przez 5 min 
TMP wynosi około 480°C, a dla odkształcanego z szybkością 10 s' -  około 450°C. Nato­
miast dla mosiądzu C uZn27N il8 wygrzewanego przez 5 min i odkształcanego z szybkością 
4,2-10' 1 s' 1 TMP wynosi około 530°C, a dla mosiądzu odkształcanego z szybkością 10 s' 1 -  
około 650°C. Poziom wartości odkształcenia do zniszczenia obu badanych mosiądzów 
generalnie jest mniejszy w przypadku wygrzewania przed próbą skręcania przez 5 min, 
a większy po wygrzewaniu przed próbą wynoszącym 60 min. W szczególności największe 
różnice w poziomie wartości odkształcenia próbek obserwowano w zakresie temperatury 
odpowiadającym TM P (rys. 29).

200 300 400 500 600 700 800 200 300 400 500 600 700 800
Temperatura próby, °C Temperatura próby, °C

Rys. 29. Zależność odkształcenia w funkcji temperatury skręcania odlewanych mosiądzów dla różnych 
szybkości odkształcania: 4,2-Iff1 s'' - krzywe 1 i 3, 10 s' - krzywe 2 i 4; czas wygrzewania 
próbek przed odkształcaniem: a) 5 min, b) 60 min

Fig. 29. Deformation o f cast brasses versus torsion temperature for different strain rates: 4.2-1 f f ' s'1 
- curves 1 and 3, 10 s'1 - curves 2 and 4; time o f  samples holding before deformation: 
a) 5 min, b) 60 min
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Rys. 30. Wpływ temperatury skręcania na maksymalne naprężenie uplastyczniające mosiądzów odle­
wanych, wygrzewanych przed próbą przez 5 i 60 min i odkształcanych z szybkością 4,2-1 O'1 s"‘

Fig. 30. Influence o f  a torsion temperature fo r  maximal flow stress o f  cast brasses, held before defor­
mation during 5 and 60 min, and deformed with strain rate o f  4.2-1 O'1 s'1

P om iary m aksym aln ego  naprężenia up lastyczn ia jącego  w  z a le żn o śc i od  tem peratury  
badania w skazują  na podobny przeb ieg  tej za leżn o śc i d la badanych w ariantów . D la  o d lew a ­
nego  m osiądzu  C uZ n32 stw ierdzono m o n oton iczn y  i zb liżo n y  do lin io w eg o  przeb ieg  zm ian  
m aksym aln ego  naprężenia u p lastyczn iającego  w  za leżn o śc i od  tem peratury badania. W artości 
m aksym aln ego  naprężen ia u p lastyczn iającego  zm n iejsza ją  s ię  w raz z e  w zrostem  tem peratury  
skręcania d la obu badanych szyb k ośc i odkształcan ia  oraz obu badanych w artości czasu  
w y g rzew a n ia  (rys. 3 0  i 3 1 ). W artości m aksym aln ego  naprężen ia  u p la sty czn ia ją ceg o  dla  
m osiądzu  C uZ n32 są  generaln ie  w ię k sz e  po krótszym  w y g rzew an iu  przed próbą skręcania  
(rys. 3 0  i 3 1 ), n ieza leżn ie  od  zastosow anej szy b k o śc i odkształcania .

D la  o d lew a n eg o  m osiąd zu  C u Z n 2 7 N il8  ró w n ież  stw ierd zon o  m on o to n iczn e  zm ian y  
w artości m ak sym aln ego  naprężenia u p lastyczn iającego  od tem peratury skręcania, ja k k o lw iek  
ich p rzeb ieg  od b ieg a  zn aczn ie  od za leżn o śc i lin iow ej. W artości m aksym aln ego  naprężenia  
u p lastyczn ia jącego  s ą  w yraźn ie  w y ż sz e  po krótszym  w y g rzew a n iu  przed próbą skręcania
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Rys. 31. Wpływ temperatury skręcania na maksymalne naprężenie uplastyczniające mosiądzów odle­
wanych, wygrzewanych przed próbą przez 5 i 60 min i odkształcanych z szybkością 10 s'1

Fig. 31. Influence o f  a torsion temperature for maximal flow stress o f  cast brasses, held before defor­
mation during 5 and 60 min, and deformed with strain rate o f 10 s'1

dop iero d la w y ższej tem peratury skręcania (rys. 30  i 3 1 ), co  odróżnia  w spom nian e charakte­

rystyki od m osiądzu  C uZn32.

3 .4 .7 . W y n ik i p o m ia r ó w  u d a rn o śc i m o sią d z ó w

P om iary udarności zrea lizow ano w  tem peraturze pod w yższon ej w  zakresie  3 0 0 -8 0 0 °C , 
oraz w  tem peraturze pokojow ej d la próbek w yżarzanych przez 10 0  godzin  w  zakresie tem p e­

ratury 3 0 0 -7 5 0 °C , d la stopu CuZnlO  o w yjściow ej w ie lk o śc i ziarna 2 4  i 185 (im. W yniki 
badań gruboziarn istego stopu C uZ nlO  w yk azu ją  w y stęp ow an ie  m inim alnej pracy łam ania  
o k o ło  3 0  J w  tem peraturze 5 0 0 °C . Praca łam ania w  tem peraturze 3 0 0 °C  w y n o si o k o ło  112 J, 
a w  tem peraturze 7 0 0 °C  -  ok o ło  80 J (rys. 32). Z m iany udarności podczas badania w  k o lej­
nych tem peraturach s ą  stosun kow o n iew ielk ie , co  pow oduje, że  przeb ieg  krzyw ej za leżn ośc i 
pracy łam ania  od tem peratury badania je s t  „łagodny” . W  zakresie tem peratury 3 0 0 -3 5 0 °C
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Rys. 32. Zależność udarności w funkcji temperatury badania mosiądzu CuZnlO o różnej wyjściowej 
wielkości ziarna

Fig. 32. Relationship o f  toughness as a function o f  test temperature fo r  CuZnlO brass with different 
initial grain size

Rys. 33. Zależność udarności badanej w temperaturze pokojowej, w funkcji temperatury wyżarzania 
mosiądzu CuZnlO o różnej wyjściowej wielkości ziarna

Fig. 33. Relationship o f  toughness, tested at room temperature, as a function o f  annealing 
temperature, fo r  CuZnlO brass with different initial grain size

i 7 0 0 -7 5 0 °C  próbki n ie  u legają  z łam aniu , lecz  ty lk o  z g ię c iu , p o m im o za sto so w a n ia  najostrzej­
szy ch  w arunków  próby w ed łu g  P olskiej N orm y.

Próby udarności drobnoziarn istego m osiądzu  C uZ nlO  zrea lizow an o  na próbkach z  karbem  
o  n iezn orm alizow an ym  kącie  2 5 ° , p o n iew a ż  w ię k sz o ść  prób udarności z  karbem  znorm a­
lizo w a n y m  k o ń czy ła  s ię  z g ię c ie m  próbek, a  n ie  ich  z łam aniem . B adania te  w ykazują , że  
w  z a le żn o śc i udarności o d  tem peratury badania w y stęp u je  sto su n k o w o  szerok i zakres tem p e­
ratury (4 0 0 -6 5 0 °C ), w  którym  praca łam ania  o s ią g a  w artości m in im aln e na p o z io m ie  ok o ło
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8 J (rys. 33 ). W  zakresie tem peratury 3 0 0 -4 0 0 °C  i 7 0 0 -8 0 0 °C  obserw ow ano  duże zm iany  
pracy łam ania od ok o ło  88 do  6 J i od p ow ied n io  od  18 do 72  J (rys. 3 2 ).

P om iary udarności w  tem peraturze pokojow ej m o sią d zó w  C uZ nlO  w yżarzonych  w  zakresie  
3 0 0 -7 5 0 °C  w ykazują , ż e  udarność ich  za le ży  o d  w y jśc io w ej w ie lk o śc i ziarna i generalnie  
m o że  być  op isan a  lin io w ą  z a le żn o śc ią  od  tem peratury badania (rys. 3 3 ). D la  m osiądzu o  w yj­
śc iow ej w ie lk o śc i ziarna 185 pm  zm ian y  pracy łam ania  w  funkcji tem peratury w yżarzania są  
bardzo n iew ie lk ie  (rys. 33). N atom iast d la m osiądzu  o w y jścio w ej w ie lk o śc i ziarna 24  pm  
zm ian y pracy łam ania są  w ięk sze  i generalnie udarność zm n iejsza  się  w raz ze  w zrostem  
tem peratury w yżarzania  (rys. 3 3 ), co  praw dopodobnie zw iązan e je s t  ze  w zrostem  w ie lk ośc i 
ziarna w  trakcie w yżarzania. P o zio m y  udarności dobrze korelu ją  z  udarn ością  stopu grubo­
ziarn istego  i udarn ością  stopu drobnoziarnistego w y ża rzon ego  w  tem peraturze 7 50°C .

3 .4 .8 . W y n ik i p o m ia r ó w  C O D

W  w yn ik u  przeprow adzonych  prób rozciągan ia  z  d w iem a  szy b k o śc ia m i odkształcania  
i p om iarów  karbu zrea lizow anych  d la  m osiądzu  CuZnlO  oraz C uZ n32 o  dużej w ie lk o śc i 
ziarna określono  w artości N O D  w  za leżn o śc i od tem peratury próby i w ie lk o śc i zaokrąglenia  
karbu (rys. 3 4 ). W  w yn ik u  ekstrapolacji w artości N O D  w  funkcji prom ien ia  zaokrąglenia  
karbu do w artości R  =  0  (R  — prom ień zaokrąglenia karbu) otrzym ano w artości C O D  dla

różnych w artości tem peratury rozciągan ia  (rys. 34).
A n a liza  za leżn o śc i w artości C O D  o d  tem peratury rozciągan ia  w skazuje, ż e  w artość C O D  

m osiądzu  C uZ nlO  rozciągan ego  z  sz y b k o śc ią  odkształcan ia  4,2-10" s ' 1 za le ży  od  tem peratury  
rozciągan ia  i o sią g a  w artość m in im aln ą  w  tem peraturze 5 0 0 °C  (rys. 3 5a). N atom iast m osiądz  
C uZ n32 rozciągany  z  sz y b k o śc ią  odkształcan ia  4 ,2 -1 0 ‘3 s ' 1 m in im aln ą  w artość C O D  uzyskuje  

w  tem peraturze 6 0 0 °C  (rys. 35b).

Promień karbu R, mm

Rys. 34. Zależność NOD od promienia karbu oraz temperatury rozciągania dla mosiądzu: a) CuZnlO 
o wielkości ziarna 185 pm, odkształcanego z szybkością 4,2-10'' s'1, b) CuZn32 o wielkości 
ziarna 16 pm, odkształcanego z szybkością 4,2-1 O'3 s'1

Fig. 34. Relationship o f NOD as a function o f radius o f notch and tensile test temperature for brass: 
a) CuZnlO with initial grain size o f  185 pm, deformed with strain rate o f 4.2-1 O'1 s'1, b) 
CuZn32 with initial grain size o f  16 pm, deformed with strain rate o f  4.2-10'3 s '1
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Rys. 35. Zależność COD od temperatury rozciągania dla mosiądzu: a) CuZnlO o wielkości ziarna 
185 pm, odkształcanego z szybkością 4,2 -10'' s '1, b) CuZn32 o wielkości ziarna 16 pm, od­
kształcanego z szybkością 4,2-1O'3 s '1

Fig. 35. Relationship o f  COD against tensile test temperature for brass: a) CuZnlO with initial grain 
size o f  185 pm, deformed with strain rate o f  4.2 -lff‘ s~!, b) CuZn32 with initial grain size o f 16 
/um, deformed with strain rate o f  4.2-10'3 s'1

3 .4 .9 . W y n ik i b a d a ń  m e ta lo g r a fic z n y c h  na m ik r o sk o p ie  św ie tln y m

B a d a n ia  m e ta lo g ra f ic z n e  m o s ią d zu  C u Z n l
W wyniku badań próbek o wyjściowej wielkości ziarna 24 |im  po rozciąganiu z szybkością 

4 ,2 1 0 ' s“' w zakresie temperatury 300-350°C ujawniono drobnoziarnistą strukturę roztworu 
stałego a  o wielkości ziarna porównywalnej z w ielkością wyjściową, z wtrąceniami nieme­
talicznymi. Ziarna roztworu stałego są w  niewielkim stopniu wydłużone w kierunku rozcią­
gania (rys. 36a). W ydłużenie ziaren zm niejsza się wraz ze wzrostem tem peratury odkształ­
cania, natomiast zwiększa się zróżnicowanie ich wielkości (rys. 36b). Pęknięcia i mikro- 
szczeliny lokalizują się na granicach ziaren najczęściej w towarzystwie obszarów gruboziar­
nistych. W raz z tem peraturą odkształcania wzrasta liczba pęknięć.

Po rozciąganiu w temperaturze 500°C obserwuje się całkowity zanik wydłużonych ziaren 
roztworu stałego a  oraz pojawienie się drobnych zrekrystalizowanych ziaren na powierzchni 
próbki (rys. 36c) z licznymi pęknięciami przebiegającymi od powierzchni w  głąb próbki 
(rys. 36d). Jednocześnie wraz ze wzrostem tem peratury odkształcania w zakresie 600-800°C 
obserwuje się wzrost wielkości ziaren oraz zwiększenie niejednorodności ich wielkości, 
a zwiększająca się liczba mikroszczelin łączy się ze sobą w układy pęknięć (rys. 36). Po 
rozciąganiu w temperaturze powyżej 900°C obserwuje się strukturę zrekrystalizowanych 
ziaren o zmniejszającym się zróżnicowaniu wielkości ziarna.

W  strukturze stopu C uZnl o wielkości ziarna 64 pm  po odkształcaniu z szybkością
4,2-10'3 s“‘ w zakresie temperatury 300-350°C ujawniono niewielkie wydłużenie ziaren bez 
wyraźnych pęknięć. W ielkość ziarna po odkształceniu je s t porównywalna z w ielkością 
wyjściową. Po odkształceniu w 400°C wydłużenie ziaren w kierunku rozciągania nie wystę­
puje, obserwowano natomiast pęknięcia na granicach ziaren oraz nieliczne ślady niejedno­
rodnego odkształcania oraz przebiegu procesów aktywowanych cieplnie w obszarze granic 
ziaren (rys. 37). W zrost temperatury rozciągania w zakresie 500-650°C prowadzi do powsta­
nia pęknięć wewnątrz i na powierzchni próbek, przy w niewielkim stopniu zwiększającej

Rys. 36. Struktura stopu CuZnl o wyjściowej wielkości ziarna 24 pm oaKsztatcariegu t
4.2-I f f3 s ‘ w temperaturze: a) 350°C, b) 450°C, c) 500°C, d) i e) 600°C,f) 750°C

Fig. 36. Structure o f  CuZnl brass with initial grain size o f  24 pm, deformed with strain rate oj
4.2-lO'3 s'1, at temperature of: a) 350°C, b) 450°C, c) 500°C, d) and e) 600°C,f) 750°C

się wielkości ziaren oraz zwiększającej się niejednorodności ich wielkości (rys. 37e,f). W tym 
zakresie temperatury obserwowano duże ziarna o długich „ząbkowanych” granicach z pęknię­
ciami wzdłuż tego typu granic i śladami przebiegu procesów aktywowanych cieplnie. Duża 
liczba pęknięć lokalizuje się na granicach ziaren w pobliżu obszarów o większej wielkości 
ziarna. Po odkształcaniu powyżej 750°C obserwowano strukturę zrekrystalizowanych ziaren
roztworu stałego a  o zmniejszającej się niejednorodności wielkości ziarna.

Po odkształceniu drobnoziarnistego stopu CuZnl z  szybkością 4,2 10‘' s ' w zakresie 300- 
-450°C obserwowano strukturę w  małym stopniu wydłużonych ziaren roztworu stałego a ,
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Rys. 37. Struktura stopu CuZnI o wyjściowej wielkości ziarna 64 pm odkształcanego z szybkością 
4,2l(T3 s '  w temperaturze: a) 300°C, b) 350°C, c) 400°C, d) 450°C, e) 550°C,f) 650°C

Fig. 37. Structure o f  CuZnl brass, with initial grain size o f  64 pm, deformed with strain rate oj
4.2-l(r3 s ',  at temperature of: a) 300°C, b) 350°C, c) 400°C, d) 450°C, e) 550°C, f)  650°C

przy czym wydłużenie ziaren ze wzrostem temperatury intensywnie się zmniejsza, natomiast 
zwiększa się niejednorodność wielkości ziarna (rys. 38a). Pęknięcia i mikroszczeliny loka­
lizują się na granicach ziaren w strefach zmiany wielkości ziarna. Po rozciąganiu w 500°C 
wydłużenie ziaren nie występuje, a liczba pęknięć zwiększa się w  porównaniu z  próbkami 
rozciąganymi z szybkością 4,2-10'3 s"1. Zwiększa się również niejednorodność wielkości 
ziarna oraz liczba pęknięć wewnątrz i na powierzchni próbek (rys. 38b,c). Odkształcanie 
w  zakresie 550-700°C powoduje utworzenie struktury o dużej liczbie pęknięć lokalizujących 
się na granicach i wewnątrz ziaren w strefach styku obszarów grubo- i drobnoziarnistych
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Rys. 38. Struktura stopu CuZnl o wyjściowej wielkości ziarna 24 pm odkształcanego z szybkością 
4,2-10r' s J w temperaturze: a) 400°C, b) i c) 500°C, d) 650°C, e) 700°C,j) 750°C

Fig. 38. Structure o f CuZnl brass, with initial grain size o f  24 pm, deformed with strain rate oj
4.2- 10r‘ s ',  at temperature of: a) 400°C, b) and c) 500°C, d) 650°C, e) 700°C, f)  750°C

(rys. 38d-f). Zaobserwowano również w iększą tendencję do łączenia się mikroszczelin 
w większe pęknięcia. Ponadto następuje jednoczesny wzrost wielkości ziarna w miarę pod­
wyższenia temperatury rozciągania (rys. 38). Po odkształcaniu powyżej 800°C w próbkach 
występuje struktura zrekrystalizowanych ziaren roztworu stałego a  o malejącym zróżnico­
waniu wielkości ziaren oraz malejącej liczbie pęknięć.

Po rozciąganiu gruboziarnistego stopu CuZnl z szybkością4 ,2TO"1 s_l w  zakresie tempera­
tury 300-350°C obserwowano wydłużone w kierunku rozciągania ziarna roztworu stałego a  
(rys. 39a). Po odkształceniu w 350°C występują sporadycznie nieliczne pęknięcia (rys. 39b).
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Rys. 39. Struktura stopu CuZnl o wyjściowej wielkości ziarna 64 /on odkształcanego z szybkością 
h) 750°C W temperalUrZe: a) 30°°C' b) 350°C- c> 450°C. d) i ej 500°C, f i  550°C, g) 650°C,

Fig. 39. Structure o f  CuZnl brass with initial grain size o f  64 /m , deformed with strain rate of 

g)650°C, h) 75eo T atUre °f  ^  30°°C' b) 35°°C' C; ^  *  ° nd ^  ^  f> £ £
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Obserwowano również sporadycznie ślady niejednorodnego odkształcania i przebiegu 
procesów aktywowanych cieplnie. Liczba pęknięć wyraźnie się zwiększa po odkształceniu 
w zakresie 400-500°C i pozostaje podobna po odkształceniu w  zakresie temperatury do 700°C 
(rys. 37). W zakresie 550-700°C pęknięcia przebiegają najczęściej wzdłuż granic ziaren, 
którym sporadycznie towarzyszą ślady przebiegu procesów aktywowanych cieplnie. W całym 
zakresie badanej temperatury wielkość ziarna jest zbliżona do wielkości wyjściowej 
(rys. 39f-h). Obserwowane pęknięcia przebiegają wzdłuż granic ziaren, najczęściej granic 
„ząbkowanych”, chociaż ostatni z wymienionych efektów dla analizowanej większej szyb­
kości odkształcania występuje rzadziej niż dla 4,2-10'3 s '1. W miarę wzrostu temperatury 
odkształcania w zakresie 550-700°C wyraźniej obserwowano tendencję do łączenia się mikro- 
szczelin i pęknięć w większe pęknięcia (rys. 39). Po odkształcaniu w temperaturze powyżej 
850°C występuje struktura zrekrystalizowanych ziaren o mało zróżnicowanej wielkości 
ziarna.

Rozciąganie stopu CuZnl realizowane z szybkością odkształcenia 0,85-10 1 s' 1 i 1,65-102 s' 1 
generalnie prowadzi do powstawania podobnej struktury odpowiednio do stosowanej tem ­
peratury odkształcania i dla określonej wyjściowej wielkości ziarna. Odkształcanie stopu 
gruboziarnistego w 300°C ze wspomnianymi szybkościami odkształcania prowadzi do 
powstania struktury o nieznacznie wydłużonych ziarnach w kierunku odkształcenia plasty­
cznego z nielicznymi śladami niejednorodnego odkształcenia oraz nielicznymi pęknięciami 
po granicach ziaren, najczęściej w obszarze wskazującym na niejednorodne odkształcenie.

W zrost temperatury odkształcania w zakresie 350-450°C prowadzi do powstawania 
struktury z efektami opisanymi dla próbek rozciąganych w 300°C, z silnie zanikającą 
tendencją do kierunkowości struktury (rys. 40). Po odkształcaniu w wymienionym zakresie 
temperatury obserwowano ponadto powstawanie obszarów o zróżnicowanej wielkości ziarna 
z pęknięciami lokalizującymi się najczęściej w strefach na granicy styku obszarów grubo­
ziarnistych i drobnoziarnistych. Ostatnio opisana tendencja nasila się w wyższych tempe­
raturach wspomnianego zakresu. Sporadycznie występują również pęknięcia przebiegające od 
powierzchni w głąb próbek.

Po rozciąganiu w temperaturze 500-650°C w dolnym zakresie tego przedziału częściej 
w ystępują pęknięcia powstające na powierzchni próbek, natomiast w całym wspomnianym 
przedziale temperatury nadal występuje struktura o zróżnicowanej wielkości ziarna z licznymi 
pęknięciami przebiegającymi po granicach obszarów gruboziarnistych i drobnoziarnistych 
(rys. 40c-f). Jednocześnie znacznie wyraźniej obserwowano pęknięcia przebiegające po 
granicach ziaren w towarzystwie śladów przebiegu procesów aktywowanych cieplnie. 
Zmniejszająca się wraz ze wzrostem temperatury odkształcania tendencja do powstawania 
obszarów o zróżnicowanej wielkości ziarna utrzymuje się po odkształceniu w zakresie do 
750°C (rys. 40g). Efektowi temu towarzyszy zmniejszanie się liczby pęknięć.

Rozciąganie w zakresie temperatury powyżej 800°C prowadzi do powstawania struktury 
o zrekrystalizowanych ziarnach o mało zróżnicowanej wielkości z niewielką liczbą pęknięć 
(rys. 40h).

Rozciąganie drobnoziarnistego stopu CuZnl w zakresie 300-450°C prowadzi do powsta­
wania struktury o wydłużonych ziarnach w kierunku odkształcenia plastycznego, o niejedno­
rodnej wielkości ziarna, z pęknięciami po granicach ziaren lokalizujących się w strefach 
zmiany wielkości ziarna (rys. 41a-d). W ydłużenie ziaren, wyraźnie widoczne dla niższych 
temperatur wspomnianego zakresu, zanika po odkształceniu w wyższej temperaturze. 
Pozostaje jednak nadal, a nawet nasila się efekt powstawania struktury o zróżnicowanej 
wielkości ziarna przy generalnej tendencji do wzrostu wielkości ziarna (rys. 41). Pęknięcia 
w większej liczbie nadal lokalizują się na granicach ziaren na obrzeżach obszarów 
gruboziarnistych. Dalszy wzrost temperatury odkształcania w zakresie 500-700°C prowadzi
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Rys. 40. Struktura stopu CuZnI o wyjściowej wielkości ziarna 64 pm odkształcanego z szybkością:
a) 0.85-10' s '  w 350°C, b) 1,65-102 s '  w 400°C, c) 0,8510' s '  w 500°C, d) 0.85102 s~‘ w
550°C, e) 1,65-10* s ‘ w 500°C,f) 0.85-1 O* s 1 w 600°C, g) 1.65-10* s'1 w 750°C, h) 1,65-10* s 1 
w 800°C

Fig. 40. Structure o f  CuZnl brass with initial grain size o f  64 pm, deformed with strain rate of: 
a) 0.85-10' s 1 at 350°C, b) 1.6510* s ‘ at 400°C, c) 0 .8510' s '  at 500°C, d) 0.85-10* s ‘ at 
550°C, e) 1.65-10*s ‘ at 500°C,f) 0.85-1 O*s'1 at 600°C, g) 1 .65-l& s‘ at 750°C, h) 1.65-10*s'1 
at800°C
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Rys. 41. Struktura stopu CuZnl o wyjściowej wielkości ziarna 24 pm odkształcanego z szybkością: 
a) 1,65-10* s~' w 350°C - przekrój wzdłużny, b) 1,65-10* s'1 w 350°C - przekrój poprzeczny, 
c) 0,85-10' s'1 w 400°C, d) 0,8510' s '  w 450°C, e) 1,65-10* s'' w 500°C, f)  0.85-101 s'' 
w 550°C, g) 1,65-10*s '  w 600°C, h) 0,85-10' s 1 w 700°C

Fig. 41. Structure o f CuZnl brass with initial grain size o f 24 pm, deformed with strain rate of: 
a) 1.65-10* s'1 at 350°C - longitudinal section, b) 1.65-10* s'1 at 350°C - transverse section, 
c) 0.85-10' s '  at 400°C, d) 0.85-10' s '  at 450°C, e) 1.65 102 s ‘ at 500°C, f)  0.85-101 s'1 
at 550°C, g) 1.65-10* s '  at 600°C, h) 0.85-10's'1 at 700°C
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do tw orzenia struktury, w  której opisane efekty nasilają się, powodując w zrost wielkości 
ziarna i liczby pęknięć (rys. 41e-h). Obserwowano obszary o dużym zróżnicowaniu wielkości 
ziarna wskazujące na selektywny wzrost niektórych ziaren (rys. 41g,h), z nadal wyraźnie 
rysującą się tendencją do powstawania pęknięć na obrzeżach obszarów gruboziarnistych. 
Dopiero po odkształcaniu w zakresie powyżej 800°C zarysowuje się tendencja do zm niej­
szania się zróżnicowania wielkości ziarna i zm niejszania się liczby pęknięć, a w temperaturze 
900°C obserwowano zrekrystalizowane ziarna prawdopodobnie o małej niejednorodności 
wielkości wypełniające ca łą  objętość próbki.

B a d a n ia  m e ta lo g ra f ic z n e  m o s ią d zu  C u Z n 4

Rozciąganie gruboziarnistego stopu CuZn4 z szybkością odkształcania 4,2-10 '3 s '1 w  za­
kresie tem peratury 300-450°C powoduje powstanie struktury ze słabo wydłużonym i ziarnami 
w  kierunku odkształcenia plastycznego. Równocześnie w  strukturze próbek obserwowano 
słabe ślady niejednorodnego odkształcenia plastycznego oraz towarzyszące im pęknięcia 
i mikroszczeliny powstające najczęściej w miejscach łączenia się trzech granic ziaren oraz na 
przecięciu bliźniaków z granicą ziarna (rys. 42 i 43). Sporadycznie obserwowano w  wymie­
nionych miejscach ślady przebiegu procesów aktywowanych cieplnie.

Odkształcanie w zakresie 500-600°C prowadzi do powstania struktury z liczniejszymi 
pęknięciam i i m ikroszczelinami generalnie zlokalizowanym i w  m iejscach podobnych do 
opisanych poprzednio dla niższej temperatury, niemniej pęknięcia te  przebiegając wzdłuż

Rys. 42. Struktura stopu CuZn4 o wyjściowej wielkości ziarna 229 pm odkształcanego z szybkością 
4,2-lff3 s ‘ w temperaturze: a) 350°C, b) 500°C, c) 550°C, d) 650°C

Fig. 42. Structure o f  CuZn4 brass, with initial grain size o f  229 pm, deformed with strain rate oj 
4.2-I f f3 s'1, at temperature: a) 350°C, b) 500°C, c) 550°C, d) 650°C
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pierwotnych granic ziaren częściej występują w towarzystwie śladów przebiegu procesów 
aktywowanych cieplnie -  w  postaci drobnych zrekrystalizowanych ziaren dekorujących 
pierwotną granicę ziarna (rys. 42c). W omawianym zakresie temperatury tw orzą się również 
obszary o zróżnicowanej wielkości ziarna, w których pęknięcia przebiegają po obrzeżach stref 
gruboziarnistych. Generalnie, wraz ze wzrostem temperatury odkształcania zwiększają się 
obszary zajmowane przez drobne zrekrystalizowane ziarna, a liczba i wielkość pęknięć, 
najczęściej zlokalizowanych we wspomnianych wyżej miejscach, stopniowo się zmniejsza.

Rys. 43. Struktura stopu CuZn4 o wyjściowej wielkości ziarna 229 pm odkształcanego z szybkością 
4,2-I f f3 s '1 w temperaturze: a) 400°C, b) i c) 450°C, d) 500°C, e) 550°C, f)  750°C (obraz 
elektronów wtórnych SEM)

Fig. 43. Structure o f  CuZn4 brass, with initial grain size o f 229 pm, deformed with strain rate oj 
4.2-I f f3 s'1, at temperature: a) 400°C, b) and c) 450°C, d) 500°C, e) 550°C,f) 750°C (SEIJ
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Rys. 44. Struktura stopu CuZn4 o wyjściowej wielkości ziarna 22 fjm odkształcanego z  szybkością 
4,2-1(T3 s ‘ w temperaturze: a) 300°C, b) 550°C, c) 600°C, d) 750°C

Fig. 44. Structure o f  CuZn4 brass, with initial grain size o f  22 fjm, deformed with strain rate oj
4.2-I0T3 s ‘, at temperature: a) 300°C, b) 550°C, c) 600°C, d) 750°C

R o zcią g a n ie  w  tem peraturze p ow yżej 8 0 0 °C  prow adzi do pow staw an ia  struktury o  drobniej­
szy ch  od  w ie lk o śc i w y jśc io w ej i m ałej n iejednorodności w ie lk o śc i zrekrystalizow anych  
ziarnach, w yp ełn ia jących  ca łą  o b jętość  próbki.

R o zcią g a n ie  drobnoziarn istego stopu C uZ n4 z  szy b k o śc ią  odk szta łcan ia  4 ,2 -1 0 ' s ' 1 w  za­
kresie tem peratury 3 0 0 -3 5 0 °C  prow adzi do pow staw an ia  struktury o  m ało  w yraźn ie  w y d łu ­
żo n y ch  ziarnach roztworu sta łego  a  zg o d n ie  z  kierunkiem  od k szta łcen ia  p lastyczn ego , 
z  n ie liczn y m i obszaram i o  zróżn icow anej w ie lk o śc i ziarna, a także z  n ie liczn y m i p ękn ięciam i 
i m ikroszczelinam i z lok a lizow an ym i na granicach ziaren (rys. 4 4 a). O d k szta łcan ie  w  zakresie  
4 0 0 -4 5 0 °C  prow adzi do zaniku k ieru nk ow ości struktury oraz s to p n io w eg o  p o w ięk sza n ia  się  
obszarów  o  zróżn icow anej w ie lk o śc i ziarna i zw ięk sza n ia  s ię  liczb y  p ęk n ięć , które lokalizu ją  
s ię  na granicach ziaren, na obrzeżach  obszarów  gruboziarn istych .

W  w yn ik u  w zrostu  tem peratury odk szta łcan ia  w  zakresie  5 0 0 -7 5 0 °C  p ow sta je  struktura 
zaw ierająca liczn e  obszary  o  zróżn icow anej w ie lk o śc i ziaren z  liczn y m i pękn ięc iam i i m ikro­
szcze lin a m i z lo k a lizo w a n y m i n ajczęściej na obrzeżach  s tr e f gruboziarn istych  oraz na  
p ow ierzchn i próbek, b iegnącym i prostopadle w  g łąb  próbki (rys. 4 4 b ,c ). W raz z e  w zrostem  
tem peratury od k szta łcan ia  n iejednorodność w ie lk o śc i ziarna sto p n io w o  s ię  zm n iejsza , a po  
od k szta łcen iu  p o w y żej 8 0 0 °C  c a łą  o b jętość  próbek w y p e łn ia ją  zrekrysta lizow an e ziarna  
roztw oru sta łeg o  a  o  m ało  zróżn icow anej w ie lk o śc i ziarna, w ięk szej od  w ie lk o śc i w y jśc io w ej  
(rys. 44d ).
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R ozcią g a n ie  stopu C uZ n4 realizow an e z  sz y b k o śc ią  odk szta łcan ia  0 ,8 5 -1 0 1 s ' 1 i 1 ,65-10 2 s"1, 
podobn ie jak  dla stopu C u Z n l, generalnie prow adzi do pow staw an ia  podobnej struktury 
od p ow ied n io  do stosow anej tem peratury odkształcania  i d la określonej w y jścio w ej w ie lk ośc i 
ziarna. O dkszta łcanie  gruboziarn istego stopu C uZ n4 w  3 0 0 °C  z e  w spom nian ym i szy b k o ś­
ciam i odk szta łcan ia  prow adzi do p ow staw an ia  struktury o  n iezn aczn ie  w yd łu żon ych  ziarnach 
w  kierunku od k szta łcen ia  p lastycznego  z  n ie liczn ym i śladam i niejednorodnego odkształcenia  
oraz n ie liczn y m i pękn ięciam i po granicach ziaren, często  w  obszarze w skazującym  na

niejednorodne odk szta łcen ie.
W zrost tem peratury odk szta łcan ia  w  zakresie 3 5 0 -4 5 0 °C  prow adzi do pow staw an ia  stru­

ktury (rys. 4 5 a -c ) z  siln ie  zanikającą tendencją  do k ierunkow ości struktury. P o odkształcaniu  
w  w y m ien io n y m  zakresie tem peratury pow sta ją  ponadto obszary o  zróżn icow anej w ie lk o śc i  
ziarna z  pękn ięciam i przeb iegającym i w zd łu ż  granic, lokalizującym i s ię  n ajczęściej w  stre­
fach na granicy  styku obszarów  gruboziarnistych i drobnoziarnistych oraz pod obn ie  ja k  dla  
innych m o sią d zó w  -  pękn ięc ia  pow stające na pow ierzchn i próbek (rys. 4 5 b ). O statnio opisana  
tendencja nasila  s ię  w  w y ższy ch  tem peraturach w sp om n ian ego  zakresu.

P o  rozciągan iu  w  tem peraturze 5 0 0 -6 5 0 °C , w  doln ym  zakresie  te g o  przedziału , częśc ie j  
obserw ow ano  pękn ięc ia  pow stające na pow ierzchn i próbek, natom iast w  całym  w sp o m n ia ­
nym  przedziale tem peratury nadal w ystęp uje  struktura o zróżnicow anej w ie lk o śc i ziarna  
z liczn ym i pękn ięciam i przeb iegającym i po granicach obszarów  gruboziarn istych i drobno­
ziarn istych  (rys. 4 5 d ). Jednocześn ie  zn aczn ie  w y raźn iejsze  s ą  p ęk n ięc ia  przeb iegające po  
granicach ziaren w  tow arzystw ie  ślad ów  przebiegu p rocesów  aktyw ow anych  ciep ln ie. 
Z m niejszająca s ię  w raz ze  w zrostem  tem peratury odkształcania  tendencja  do pow staw ania  
obszarów  o zróżnicow anej w ie lk o śc i ziarna utrzym uje się  po odk szta łcen iu  w  zakresie do  
7 5 0 °C  (rys. 4 5 g ) . E fek tow i tem u tow arzyszy  zm niejszan ie  s ię  liczb y  pękn ięć. R ozciągan ie  
w  zakresie  tem peratury pow yżej 8 00°C  prow adzi do pow staw an ia  struktury o zrekrystalizo­
w an ych  ziarnach o  m ało zróżn icow anej w ie lk o śc i z  n iew ie lk ą  liczb ą  p ękn ięć  (rys. 45h).

R o zciągan ie  drobnoziarnistego stopu C uZ n4 w  zakresie 3 0 0 -4 5 0 °C  z  sz y b k o śc ią  odkształ­
can ia  0 ,8 5 -1 0 1 s ' 1 i 1 ,65-10 2 s’1, pod obn ie  jak  w e  w szystk ich  badanych m osiądzach , prow adzi 
do p ow staw an ia  struktury o w yd łu żon ych  ziarnach w  kierunku odk szta łcen ia  p lastycznego  
o niejednorodnej w ie lk o śc i ziarna, z  pęknięciam i po granicach ziaren lokalizujących się  
w  strefach zm ian y  w ie lk o śc i ziarna. W yd łu żen ie  ziaren w yraźn ie  w id o czn e  d la  n iższej tem pe­
ratury w sp om n ian ego  zakresu zanika po odkształcen iu  w  w y ższej tem peraturze. Pozostaje  
jednak nadal, a naw et nasila  s ię  efek t pow staw an ia  struktury o  zróżnicow anej w ie lk o śc i ziarna 
przy generalnej tendencji do w zrostu  w ie lk o śc i ziarna. P ęk n ięc ia  w  w ięk szej liczb ie  nadal 
lo k a lizu ją  s ię  na granicach ziaren na obrzeżach  ob szarów  gruboziarn istych . D a lszy  w zrost 
tem peratury odkształcan ia  w  zakresie 5 0 0 -7 0 0 °C  prow adzi do struktury zaw ierającej opisane  
dla n iższej tem peratury odkształcania  e fek ty , których w y stęp o w a n ie  nasila  się  w raz ze  
w zrostem  tem peratury odkształcania, prow adząc do w zrostu  w ie lk o śc i ziarna i liczb y  pęknięć. 
O bserw ow an o  obszary o  dużym  zróżn icow aniu  w ie lk o śc i ziarna w sk azu jące  na se lek ty w n y  
w zrost n iektórych ziaren, z  nadal w yraźn ie rysującą się  tendencją  do pow staw an ia  pękn ięć  na 
obrzeżach obszarów  gruboziarnistych. D opiero po odkształcaniu  w  zakresie pow yżej 800°C  
następuje w yraźne zm niejszan ie  s ię  zróżn icow ania  w ie lk o śc i ziarna i zm n iejszan ie  s ię  liczb y  
pękn ięć , a  w  tem peraturze 9 0 0 °C  obserw ow ano zrekrystalizow ane ziarna o  m ałej n iejed no­

rodności w ie lk o śc i ziarna, w yp ełn iające  ca łą  ob jętość  próbki.

B a d a n ia  m e ta lo g ra f ic zn e  m o s ią d zu  C u Z n lO
R ozciągan ie  gruboziarn istego stopu CuZnlO  odkształcanego z  sz y b k o śc ią  4 ,2 -1 0 "3 s "1 

w  tem peraturze 3 0 0 °C  prow adzi do struktury, w  której w yd łu żen ie  ziaren w  kierunku od­
kszta łcen ia  p lastyczn ego  j e s t  bardzo słabo w idoczne . P o odkształceniu  w  zakresie 3 5 0 -4 5 0 °C



Rys. 45. Struktura stopu CuZn4 o wyjściowej wielkości ziarna 229 pm odkształcanego z szybkością: 
a) i b) 0 ,8510' s '  w 450°C, c) 1,6510? s '' w 450°C, d) 0,85-10' s~' w 500°C, e) 1.65 102 s '  
w 550°C, f)  0,85-10' s '' w 600°C, g) 1,6510V  w 750°C, h) 1,65-10? s '  w 800°C

Fig. 45. Structure o f  CuZn4 brass with initial grain size o f  229 pm, deformed with strain rate of: 
a) andb) 0.85-10' s '  at 450°C, c) 1.65-102 s'1 at 450°C, d) 0.85-10' s '  at 500°C, e) 1.65-10? s '  
at 550°C, f)  0 .85-10's' at 600°C, g) 1.65 102s '  at 750°C, h) 1.65 102 '' -------
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Rys. 46. Struktura stopu CuZnlO o wyjściowej wielkości ziarna 185 pm odkształcanego z szybkością
4.2-10'3 s '  w temperaturze: a) 350°C, b) 450°C, c) 500°C, d) 550°C, e) 600°C,f) 650°C

Fig. 46. Structure o f CuZnlO brass, with initial grain size o f 185 pm, deformed with strain rate oj
4.2-10T3 s ',  at temperature: a) 350°C, b) 450°C, c) 500°C, d) 550°C, e) 600°C,f) 650°C

tworzy się struktura dużych ziaren roztworu stałego a  z nielicznymi i słabymi śladami niejed­
norodnego odkształcenia oraz mikroporami o charakterze pustek kawitacyjnych lokującymi 
się wzdłuż granic ziaren i pęknięciami zlokalizowanymi najczęściej w punktach łączenia się 
trzech granic ziaren oraz na przecięciu granic ziaren z bliźniakami. W ystępują również 
charakterystyczne pęknięcia przebiegające od powierzchni próbki (rys. 46a) oraz nieliczne 
ślady przebiegu procesów aktywowanych cieplnie (rys. 46b). W zrost temperatury odkształ­
cania do 500°C w zasadzie nie powoduje istotnych zmian w obrazie struktury, jakkolwiek 
nasila się występowanie wcześniej opisanych efektów (rys. 46c). Po odkształceniu stopu
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Rys. 47. Struktura stopu CuZnlO o wyjściowej wielkości ziarna 24 /on odkształcanego z szybkością 
4,2-10f3 s ‘ w temperaturze: a) 350°C, b) 400°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 650°C,J) 800°C

Fig. 47. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size o f  24 /un, deformed with strain rate oj
4.2-l f f 3 s ‘, at temperature of: a) 350°C, b) 400°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 650°C, f i  800°C

w temperaturze 550°C w strukturze widoczne są obszary drobniejszych zrekrystalizowanych 
ziaren (rys. 46d), a w zakresie temperatury odkształcania 650-800°C obserwowano strukturę 
ziaren o niejednorodnej wielkości (rys. 46f), z  pęknięciami lokalizującymi się w  strefach 
granicznych między obszarami drobnoziarnistymi i gruboziarnistymi. Po odkształceniu
powyżej 800°C występuje struktura zrekrystalizowanych ziaren roztworu stałego a  o małym 
zróżnicowaniu wielkości.

Po odkształceniu drobnoziarnistego stopu CuZnlO z szybkością odkształcania 4 ,2-10'3 s"1 
w  tem peraturze 300-350°C obserwowano wydłużone w kierunku rozciągania ziarna roztworu
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Rys. 48. Struktura stopu CuZnlO o wyjściowej wielkości ziarna 24 /mi odkształcanego z  szybkością 
4,2-l f f 1 s'1 w temperaturze: a) 300°C, b) 400°C, c) i d) 550°C, e) 600°C,fi 700°C

Fig. 48. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size o f  24 /on, deformed with strain rate oj
4.2-l f f  ‘ s ‘, at temperature of: a) 300°C, b) 400°C, c) and d) 550°C, e) 600°C,fi 700°C

stałego a  o niejednorodnej wielkości z licznymi śladami niejednorodnego odkształcania 
i pęknięciami występującymi na granicach ziaren (rys. 47a). W zrost temperatury odkształ­
cania prowadzi do powstania struktury, której kierunkowy charakter je s t coraz słabszy. 
Strukturę cechuje zróżnicowana wielkość ziarna z wyraźnymi śladami niejednorodnego 
odkształcania i mniej wyraźnymi śladami przebiegu procesów aktywowanych cieplnie, 
którym tow arzyszą pęknięcia lokalizujące się na granicach ziaren (rys. 47b,c) oraz często 
w pobliżu dużych ziaren (rys. 47d). Po odkształceniu w temperaturze 500°C nadal obserwo­
wano duże zróżnicowanie wielkości ziarna oraz bardziej wyraźne ślady przebiegu procesów
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aktywowanych cieplnie w obszarze granic ziaren oraz liczne pęknięcia i m ikroszczeliny 
(rys. A id). W zrost tem peratury odkształcania do 650-800°C prowadzi do powstawania 
struktury o zróżnicowanej wielkości ziarna, chociaż stopniowo, wraz ze wzrostem tem pe­
ratury, niejednorodność ta ulega zmniejszeniu (rys. 47e). Nadal w ystępują mikropęknięcia 
i mikroszczeliny, których liczba i w ielkość ulega stopniowemu zm niejszeniu wraz ze 
wzrostem temperatury, oraz zm ienia się ich kształt z wydłużonego na sferyczny. Po odkształ­
ceniu w  tem peraturze wyższej od 800°C powstaje struktura zrekrystalizowanych ziaren
0 małym zróżnicowaniu wielkości, które w ypełniają całą objętość próbki (rys. 47f).

W wyniku rozciągania próbek drobnoziarnistych z szybkością odkształcania 4 ,2 -10' 1 s' 1 
w tem peraturze 300-450°C pow stają struktury wydłużonych ziaren roztworu stałego a  w kie­
runku odkształcenia plastycznego (rys. 48a) z niewielką liczbą pęknięć po granicach ziaren. 
W zrost temperatury odkształcania w wymienionym zakresie powoduje stopniowy zanik 
wydłużonych ziaren i pojawienie się struktury o zróżnicowanej w ielkości ziarna (rys. 48b) 
z pęknięciami i mikroszczelinami występującymi w  strefach styku obszarów gruboziarnistych
1 drobnoziarnistych. W zakresie tem peratury odkształcania 500-650°C rozw ija się struktura
0 większej wielkości równoosiowych ziaren ze zm niejszającą się liczbą mikroszczelin na 
granicach (rys. 48d,e). Podwyższanie tem peratury rozciągania prowadzi do struktury o zwięk­
szonej jednorodności wielkości ziarna i ze znacznie m niejszą liczbą m ikroszczelin (rys. 48f).

Próbki z gruboziarnistego mosiądzu CuZnlO po rozciąganiu z szybkością 4,2-10' 1 s' 1 w za­
kresie tem peratury 300-450°C w ykazują strukturę niejednorodnie odkształconego roztworu 
stałego a  ze śladami odkształcenia w postaci pasm poślizgu, m ikrobliźniaków i charaktery­
stycznego powierzchniowego reliefu (rys. 49a). W yraźne ślady odkształcenia plastycznego 
często w ystępują na ograniczonej części zgładu, w pobliżu granic ziaren, a obszarom tym 
tow arzyszą pęknięcia i m ikroszczeliny zlokalizowane na granicach ziaren (rys. 49a-d). Po 
odkształceniu w  temperaturze 500°C liczba pęknięć występujących na granicach ziaren 
zwiększa się, a udział metalograficznych śladów niejednorodnego odkształcenia plastycznego 
się zm niejsza (rys. 49e-g). Jednocześnie w próbkach odkształconych w tem peraturze 500°C 
obserwuje się długie „pofalowane” granice ziaren, wzdłuż których w ystępują mikroszczeliny. 
Sporadycznie w ystępują drobne zrekrystalizowane ziarna dekorujące pierwotne granice 
ziaren. W zrost temperatury odkształcania do 650-800°C prowadzi do powstawania struktury 
małych zrekrystalizowanych ziaren ze zm niejszającą się liczbą pęknięć i mikroszczelin 
(rys. 49h). Powyżej 800°C w  całej objętości próbki w ystępują drobne zrekrystalizowane 
ziarna.

Rozciąganie gruboziarnistego stopu CuZnlO z szybkością odkształcania 0,85-101 s' 1 
w temperaturze 300°C prowadzi do powstania słabo wykształconej struktury o wydłużonych 
w kierunku odkształcenia plastycznego ziarnach roztworu stałego a  z nielicznymi pęknię­
ciami i mikroszczelinami (rys. 50a).

Obserwacje próbek po odkształceniu w zakresie tem peratury 350-500°C ujaw niają struk­
turę nie w ykazującą zgodnej z odkształceniem plastycznym kierunkowości. Po odkształceniu 
w niższej temperaturze wspomnianego zakresu obserwowano strukturę ze śladami niejedno­
rodnego odkształcenia plastycznego, w  towarzystwie których w ystępują mikropęknięcia 
(rys. 50b,c). Po odkształceniu w wyższej temperaturze wspomnianego zakresu, a zwłaszcza 
w tem peraturze 500°C, obserwuje się strukturę z wyraźnymi i intensywnymi śladami nie­
jednorodnego odkształcenia, którym tow arzyszą ślady przebiegu procesów aktywowanych 
cieplnie w postaci specyficznego reliefu lub np. drobne zrekrystalizowane ziarna oraz 
pęknięcia i mikroszczeliny (rys. 50d). W temperaturze 550-650°C efekty te nasilają się
1 niezbyt często obserwowano drobne zrekrystalizowane ziarna układające się wzdłuż pierwo­
tnych granic ziaren, którym zwykle tow arzyszą pęknięcia przebiegające wzdłuż tych granic
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Rys. 50. Struktura stopu CuZnlO o wyjściowej wielkości ziarna 185 pm odkształcanego z  szybkością 
0,85-10' s ‘ w temperaturze: a) 300°C, b) 400°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 550°C, f)  700°C

Fig. 50. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size o f  185 pm, deformed with strain rate oj 
0.85-10' s '1, at temperature of: a) 300°C, b) 400°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 550°C,f) 700°C

(rys. 50e). Po odkształceniu w wyższej tem peraturze obszary drobnych ziaren powiększają
się, a pęknięcia i mikroszczeliny lokują się w  strefach styku obszarów  gruboziarnistych i dro­
bnoziarnistych.

Po odkształceniu w temperaturze 700°C prawie w całej próbce występuje struktura ziaren 
o niejednorodnej wielkości ziarna (rys. 50f) z mniej licznymi i mniejszymi pęknięciami 
lokującymi się najczęściej w pobliżu obszarów gruboziarnistych. Po odkształceniu w tempe­
raturze wyższej niż 800°C w całej objętości próbki w ystępują zrekrystalizowane ziarna 
o małej niejednorodności wielkości.
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Rys. 51. Struktura stopu CuZnlO o wyjściowej wielkości ziarna 24 pm odkształcanego z szybkością 
0,85-10' s '  w temperaturze: a) 300°C, b) 400°C, c) 500°C, d) 550°C

Fig. 51. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size o f 24 pm, deformed with strain rate oj
0.85-101 s'1, at temperature: a) 300°C, b) 400°C, c) 500°C, d) 550°C

Odkształcanie drobnoziarnistego stopu CuZnlO z szybkością 0,85-101 s' 1 w temperaturze 
300°C prowadzi do powstania wyraźnie wykształconej struktury wydłużonych ziaren 
roztworu stałego a  (rys. 5 la), o niejednorodnej wielkości, z nielicznymi pęknięciami wzdłuż 
granic ziaren. W raz ze wzrostem temperatury odkształcania w zakresie 350-550°C wydłu­
żenie ziaren zm niejsza się i w temperaturze 400°C nie występuje. Natom iast powstaje 
struktura ziaren o niejednorodnej wielkości (rys. 5 lb), czasami dużej (rys. 51c), z pęknięciami 
i mikroszczelinami najczęściej zlokalizowanymi na styku obszarów drobnoziarnistych 
i gruboziarnistych (rys. 5 ld).

Dalszy wzrost temperatury odkształcania prowadzi do powstawania struktury o coraz mniej 
zróżnicowanej wielkości ziarna i powyżej 800°C całą objętość próbki wypełniają zrekrysta­
lizowane ziarna o mało zróżnicowanej wielkości.

Rozciąganie próbek z gruboziarnistego mosiądzu CuZnlO z szybkością odkształcania
1,65-102 s"1 w temperaturze 300°C prowadzi do powstawania struktury wydłużonych w kie­
runku odkształcenia plastycznego ziaren roztworu stałego a .  Kierunkowy charakter struktury 
dobrze je st widoczny przy mniejszym powiększeniu. Przy większym powiększeniu obser­
wowano natomiast ślady niejednorodnego odkształcania w postaci mikrobliźniaków, pasm 
poślizgu i charakterystycznego reliefu oraz sporadycznie mikroszczeliny i pęknięcia. Po 
odkształceniu w temperaturze 350°C kierunkowy charakter struktury nie występuje, natomiast 
są dużo bardziej wyraźne ślady niejednorodnego odkształcenia, które lokalizują się w pobliżu
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Rys. 52. Struktura stopu CuZnlO o wyjściowej wielkości ziarna 185 pm odkształcanego z szybkością 
1,65-103 s~' w temperaturze: a) 350°C, b) i c) 400°C, d) 450°C, e) if)  500°C

Fig. 52. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size o f  185 pm, deformed with strain rate oj
1.65-102 s ‘, at temperature of: a) 350°C, b) and c) 400°C, d) 450°C, e) andf) 500°C

granic ziaren (rys. 52d), najczęściej przy przecięciach bliźniaków z granicami i w pobliżu 
miejsc połączenia trzech granic ziaren. Stwierdzono również nieliczne pęknięcia i mikro- 
szczeliny. W zrost tem peratury odkształcania w  zakresie do 600°C powoduje zm niejszanie się 
ilości obserwowanych efektów niejednorodnego odkształcania, wzrost liczby i wielkości 
pęknięć (rys. 52b-f) oraz powstawanie struktury o niejednorodnej wielkości ziarna z tendencją 
do koncentracji pęknięć w strefach granicznych między ziarnami dużym i i małymi (rys. 52e).

Po odkształceniu w zakresie temperatury 600-800°C nadal obserwuje się strukturę niejed­
norodnych pod względem wielkości ziaren roztworu stałego a  z pęknięciami, których liczba
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Rys. 53. Struktura stopu CuZnlO o wyjściowej wielkości ziarna 185 pm odkształcanego z szybkością 
1,65-102 s 1 w temperaturze: a) 600°C, b) 650°C, c) 700°C, d) 850°C, e) 900°C, f)  950°C

Fig. 53. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size o f  185 pm, deformed with strain rate oj
1.65-102 s~', at temperature of: a) 600°C, b) 650°C, c) 700°C, d) 850°C, e) 900°C,f) 950°C

stopniowo się zmniejsza. Po odkształceniu w zakresie 600-650°C w obszarach dużych ziaren 
stwierdzono długie granice z  drobnymi sferycznymi mikroporami (rys. 53a,b). Podczas roz­
ciągania w temperaturze 850-950°C tworzy się struktura o bardziej jednorodnym  i drobniej­
szym ziarnie z w yraźną tendencją do zmniejszania się liczby i wymiarów pęknięć i mikro- 
szczelin oraz zmiany ich kształtu z wydłużonego na sferyczny (rys. 53d-f).

Badania drobnoziarnistego mosiądzu CuZnlO rozciąganego z szybkością odkształcania
1,65-102 s' 1 w temperaturze 300°C wykazują, że powstała struktura ma wyraźnie kierunkowy 
charakter wydłużonych ziaren w kierunku odkształcenia plastycznego (rys. 54a). Tendencja



■Vo. t . uuuiuuru stopu cuZnlU o wyjściowej wielkości ziarna 24 pm odkształcanego z  szybkością
1,65-102 s 1 w temperaturze: a) 300°C, b) 450°C, c) id ) 650°C, e) 700°C,j) 950°C

Fig. 54. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size o f  24 pm , deformed with strain rate oj 
1.6510* s ' ,  at temperature of: a) 300°C, b) 450°C, c) and d) 650°C, e) 700°C,J) 950°C

do powstawania struktury wydłużonych ziaren występuje również w próbkach po odkształ­
ceniu w tem peraturze 350°C, jednocześnie obserwuje się w  nich nieliczne pęknięcia i ślady 
niejednorodnego odkształcenia. Ze wzrostem temperatury odkształcania wzrasta w próbkach 
liczba pęknięć, a  struktura charakteryzuje się niejednorodną w ielkością ziarna (rys. 54b) 
z  tendencją do pękania w strefie zmian wielkości ziarna. Po rozciąganiu w  tem peraturze 600- 
-950°C charakter struktury nie zm ienia się, natomiast liczba pęknięć w próbkach stopniowo
się zm niejsza, podobnie ja k  zm niejsza się niejednorodność wielkości ziarna przy względnie 
ustabilizowanej jego  wielkości (rys. 54c-f).
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B a d a n ia  m e ta lo g ra f ic zn e  m o s ią d zu  C u Z n 3 2
Obserwacje zgładów nietrawionych wzdłużnych i poprzecznych próbek gruboziarnistych 

ze stopu CuZn32, po rozciąganiu do zerwania, wykazują mikroszczeliny i pęknięcia, których 
gęstość (liczba na jednostkę powierzchni) zmienia się w zależności od temperatury i szyb­
kości odkształcania. Dla szybkości odkształcania 4 ,2 1 0'3 s' 1 stwierdzono jakościowo, że dla 
niższego zakresu temperatury rozciągania gęstość mikroszczelin jest mniejsza i wraz ze 
wzrostem temperatury odkształcania zwiększa się, a następnie ponownie się zmniejsza.

N a zgładach trawionych próbek po odkształceniu w temperaturze 300°C ujawniono 
nieznaczne wydłużenie ziaren w kierunku odkształcenia. Obserwowano nieliczne pęknięcia 
przebiegające wzdłuż granic ziaren (rys. 55a). Inicjacja pęknięć najczęściej następuje 
w punktach łączenia się trzech granic ziaren oraz w miejscach przecięcia się bliźniaków 
z granicami ziaren. Pęknięciom tym często towarzyszą granice o charakterystycznym „ząbko­
wanym” kształcie. Wraz ze wzrostem temperatury odkształcania do 350°C, wzdłuż długich 
granic ziaren fazy a  pojawiają się drobne zrekrystalizowane ziarna (rys. 55b) często w towa­
rzystwie wspomnianych granic o „ząbkowanym” kształcie. W zdłuż tych miejsc lub w ich 
pobliżu w ystępują pęknięcia i mikroszczeliny (rys. 55c), jak  również w miejscach łączenia się 
trzech granic ziaren oraz przecięcia granic z bliźniakami.

Po rozciąganiu w temperaturze 400 i 450°C liczba wcześniej opisanych elementów 
struktury zwiększa się (rys. 55d,e), a opisane efekty pękania wzdłuż pierwotnych granic 
ziaren „dekorowanych” drobnymi zrekrystalizowanymi ziarnami są bardziej wyraźne.

W strukturze próbek odkształconych w temperaturze 500°C obserwowano drobne i większe 
zrekrystalizowane ziarna ułożone wzdłuż pierwotnych granic dużych ziaren (rys. 55d), które 
niejednokrotnie na dużej długości miały kształt „ząbkowany”. Między drobnymi zrekrysta­
lizowanymi ziarnami oraz rzadziej w ich wnętrzu występują mikropęknięcia. Strefy zrekry- 
stalizowanych ziaren występują w postaci pasm i są  większe (szersze) niż po odkształceniu 
w niższej temperaturze. W ystępują również jeszcze większe obszary zrekrystalizowanych 
ziaren z mikroszczelinami na granicach i sporadycznie wewnątrz ziaren.

Po odkształceniu w  temperaturze 550°C objętość obszarów zrekrystalizowanych jest 
w iększa z wyraźnym występowaniem niejednorodnej wielkości ziarna (rys. 55e) i tylko 
wyjątkowo obserwowano elementy struktury opisane dla próbek odkształconych w niższej 
temperaturze.

W próbkach rozciągniętych w zakresie 600-900°C objętość obszarów zrekrystalizowanych 
jest coraz większa i praktycznie obejmuje całą objętość próbki (rys. 55f). W ystępujące w tej 
strukturze mikroszczeliny są  mniejsze, a ich liczba zmniejsza się wraz ze wzrostem tempe­
ratury odkształcania. M ikroszczeliny te często przypom inają swym charakterem pustki 
kawitacyjne, a ich liczba szacunkowo je st większa niż w próbkach odkształcanych w tempe­
raturze 300°C.

Obserwacje nietrawionych zgładów próbek z drobnoziarnistego stopu CuZn32 po rozcią­
ganiu w zakresie 300-900°C z szybkością 4,2-10'3 s '1, podobnie jak  dla stopu gruboziar­
nistego, w ykazują tem peraturową zależność liczby pęknięć i mikroszczelin, jakkolw iek mniej 
w yraźną niż dla stopu gruboziarnistego.

Rozciąganie drobnoziarnistego stopu CuZn32 w zakresie temperatury 300-450°C z szyb­
kością 4 ,2T 0‘3 s' 1 prowadzi do powstawania struktury o wydłużonych ziarnach roztworu 
stałego a  wzdłuż kierunku rozciągania. Po odkształceniu w temperaturze 300°C kierunkowy 
charakter struktury jest wyraźny. Stosunkowo nieliczne pęknięcia i mikroszczeliny występują 
po granicach i sporadycznie wewnątrz ziaren. Wraz ze wzrostem temperatury rozciągania 
wspomniana kierunkowość struktury zmniejsza się i częściej obserwowano mniej liczne 
wydłużone ziarna o zróżnicowanej wielkości w towarzystwie drobnych, prawdopodobnie 
równoosiowych ziaren (rys. 56). Pęknięcia i mikroszczeliny występują częściej z tendencją do
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Rys. 55. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 pm odkształcanego z szybkością 
4,2-10'3 s ‘ w temperaturze: a) i b) 350°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 550°C, f)  700°C

Fig. 55. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  274 pm, deformed with strain rate oj 
4.2-l f f 3 s ‘, at temperature of: a) and b) 350°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 550°C, f)  700°C

lokalizowania się w  strefach obszarów gruboziarnistych. Po odkształceniu w temperaturze 
500°C i wyższej nie obserwowano wydłużonych w kierunku odkształcania ziaren. Natomiast 
wyraźnie obserwowano zróżnicowanie wielkości ziarna (rys. 56), które w raz ze wzrostem 
tem peratury stopniowo się zmniejsza. Pęknięcia i mikroszczeliny, liczne dla niższego prze­
działu tem peratury w zakresie 500-800°C, w wyższym przedziale tem peratury z tego zakresu 
w ystępują rzadziej. W  niższym zakresie tem peratury zaobserwowano w yraźną tendencję do 
lokalizacji pęknięć i mikroszczelin na granicach ziaren w  strefach oddzielających obszary 
gruboziarniste od drobnoziarnistych (rys. 56a-c). W  temperaturze powyżej 800°C w  całej
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Rys. 56. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 16 pm odkształcanego z szybkością 
4,2-ICO3 s'1 w temperaturze: a) 450°C - przekrój wzdłużny, b) 500°C, c) 550°C, d) 800°C

Fig. 56. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  16 pm, deformed with strain rate oj
4.2-l f f 3 s'1, at temperature of: a) 450°C - longitudinal section, b) 500°C, c) 550°C, d) 800°C

objętości próbki obserwowano zrekrystalizowane ziarna roztworu stałego a  o małym stopniu
zróżnicowania wielkości ziarna (rys. 56d).

Obserwacje nietrawionych zgładów wzdłużnych i poprzecznych próbek z gruboziarnistego 
stopu CuZn32 po próbie rozciągania wykazują obecność pęknięć i mikroszczelin, których 
gęstość zmienia się w funkcji temperatury i szybkości odkształcania. Dla szybkości odkształ­
cania 4 ,2 -10'1 s'1 gęstość mikroszczelin i pęknięć w niższej temperaturze je s t mniejsza niż 
w temperaturze wyższej i zwiększa się ze wzrostem temperatury rozciągania podobnie jak  dla 
szybkości odkształcania 4,2 1 0’3 s '1, chociaż tendencje te dla większej szybkości odkształcania 
są mniej wyraźne.

Po odkształceniu w temperaturze 300°C ujawniono strukturę dużych ziaren roztworu 
stałego a  z bliźniakami odkształcenia i liniami poślizgu biegnącymi często z miejsc łączenia 
się trzech granic ziaren (rys. 57a). Mikroszczeliny powstawały najczęściej w miejscach 
przecięć granic ziaren z bliźniakami i w miejscach połączeń trzech granic ziaren. Generalnie 
jednak liczba mikroszczelin po odkształceniu w  tej temperaturze je s t niewielka.

Po odkształceniu w temperaturze 350°C obraz struktury próbek je st podobny do opisanego 
dla temperatury 300°C, z tym że liczba mikroszczelin i pęknięć je st niewielka, ale zauwa­
żalnie większa i są  one nieco większe. Ponadto sporadycznie w ystępują niewielkie obszary 
drobnych zrekrystalizowanych ziaren wzdłuż pierwotnych granic ziaren (rys. 57b). W stru­
kturze próbek rozciągniętych w temperaturze 400°C zaobserwowano drobne zrekrystali­
zowane ziarna na powierzchni próbek oraz rozmieszczone wzdłuż pierwotnych granic dużych
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Rys. 57. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 fum odkształcanego z szybkością 
4,2-1C' s '1 w temperaturze: a) 300°C, b) 350°C, c) 400°C, d) i e) 500°C, j)  650°C

Fig. 57. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  274 pm, deformed with strain rate oj 
4.21CT1 s '1, at temperature of: a) 300°C, b) 350°C, c) 400°C, d) and e) 500°C,f) 650°C

ziaren roztworu stałego a  (rys. 57c). W tego rodzaju miejscach najczęściej pow stają pęknięcia 
i mikroszczeliny.

W próbkach odkształconych w zakresie 450-500°C mikropęknięcia pow stają w podobnych 
miejscach, które wcześniej opisano (rys. 57d), z tym że liczba pęknięć je s t większa. Oprócz 
pasmowych układów drobnych zrekrystalizowanych ziaren ułożonych wzdłuż pierwotnych 
granic ziaren stwierdzono obszary drobnych zrekrystalizowanych ziaren o większych roz­
miarach. W obszarach tych pęknięcia są  drobniejsze i pow stają na granicach ziaren i spora­
dycznie w ich wnętrzu.
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Rys. 58. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 16 pm odkształcanego z szybkością 
4,2-10'' s ‘ w temperaturze: a) 350°C - przekrój wzdłużny, b) 350°C - przekrój poprzeczny, 
c) 500°C, d) 550°C

Fig. 58. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f 16 pm, deformed with s train rate oj
4.2-10'' s~', at temperature of: a) 350°C - longitudinal section, b) 350°C - transverse section,
c) 500°C, d) 550°C

Odkształcenie w zakresie 550-700°C prowadzi do powstawania większych obszarów 
zrekrystalizowanych, których wielkość zwiększa się wraz ze wzrostem temperatury odkształ­
cania (rys. 57f). Rozszerzenie się obszarów zrekrystalizowanych zachodzi od powierzchni 
w głąb próbki oraz od granicy ziarna w kierunku jego środka. W tym zakresie temperatury 
obserwowano również fragmenty strukturalne charakterystyczne dla struktury uzyskiwanej 
w niższej temperaturze. Rekrystalizacja w całej objętości próbki następuje w  próbkach 
odkształcanych w zakresie 700-900°C. Również dla stopu drobnoziarnistego, odkształcanego 
z szybkością 4 ,2T 0 ' 1 s' 1 w zakresie temperatury 300-900°C stwierdzono zależność liczby 
pęknięć od temperatury odkształcania, jakkolw iek zależność ta  oceniana jakościowo na 
zgładach nietrawionych je s t słabo widoczna.

Badania struktury drobnoziarnistego stopu CuZn32 rozciąganego z szybkością odkształ­
cania 4,2-10' 1 s' 1 w zakresie 300-450°C wykazują, że w tym zakresie temperatury występuje 
struktura wydłużonych w kierunku rozciągania ziaren roztworu stałego a  (rys. 58a), 
z oznakami niejednorodności odkształcenia oraz stosunkowo nielicznymi pęknięciami 
i mikropęknięciami. Ze wzrostem temperatury odkształcania obserwuje się zwiększenie 
niejednorodności wielkości ziarna z tendencją do lokalizacji mikropęknięć w obszarach 
gruboziarnistych lub na styku obszarów gruboziarnistych i drobnoziarnistych (rys. 58b).
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Rys. 59. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 /m  odkształcanego z szybkością 
0,8510' s '1 w temperaturze: a) 500°C, b) 450°C, c) i d) 550°C

Fig. 59. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  274 /im, deformed with s train rate oj
0.85-IO' s'1, at temperature of: a) 500°C, b) 450°C, c) and d) 550°C

Rozciąganie w tem peraturze w  zakresie 500-800°C prowadzi do powstawania struktury bez 
wyraźnego ukierunkowania w stosunku do kierunku odkształcania, z występowaniem  efektu 
niejednorodnej wielkości ziarna (rys. 58c,d). Po odkształceniu w niższej tem peraturze tego 
zakresu w ystępują pęknięcia i m ikroszczeliny po granicach ziaren w  strefach oddzielających 
obszary gruboziarniste od drobnoziarnistych. Po odkształceniu w wyższej temperaturze tego 
zakresu niejednorodność wielkości ziarna ulega zmniejszeniu oraz zm niejsza się liczba 
pęknięć. Po rozciąganiu w temperaturze powyżej 800°C całą objętość próbki wypełniają 
zrekrystalizowane ziarna o małym zróżnicowaniu wielkości z nielicznymi pęknięciami 
i mikropęknięciami.

Obserwacje struktury gruboziarnistego stopu CuZn32 odkształcanego z szybkością 
0,85-10 1 s' 1 w skazują (rys. 59), że w zakresie temperatury 300-450°C występuje niewielkie 
wydłużenie ziaren, zwłaszcza po odkształceniu w temperaturze 300°C. W ydłużenie ziaren po 
odkształceniu w  temperaturze 450°C je s t słabo zauważalne. W  wymienionym zakresie 
tem peratury w ystępują pęknięcia i mikroszczeliny, które lokalizują się w połączeniach trzech 
granic ziaren, na przecięciu bliźniaków z granicą ziarna, jak  również wzdłuż pierwotnych 
granic ziaren „dekorowanych” drobnymi zrekrystalizowanymi ziarnami (rys. 59a). Po od­
kształceniu w  wymienionym zakresie temperatury wyraźnie w idoczne są  efekty niejedno­
rodnego odkształcenia w  postaci mikrobliźniaków i pasm poślizgu często towarzyszących 
występującym pęknięciom i mikroszczelinom.
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Po odkształceniu w  zakresie 500-800°C częściowo obserwowano efekty opisane dla 
struktur powstałych w wyniku odkształcenia w zakresie 300-450°C. Najczęściej jednak 
obserwowano drobne zrekrystalizowane ziarna na pierwotnych granicach ziaren oraz warstwę 
drobnych zrekrystalizowanych ziaren na powierzchni próbek (rys. 59c). Pęknięcia i mikro­
szczeliny najczęściej lokalizują się na granicy obszaru drobnych zrekrystalizowanych ziaren. 
W zrost temperatury odkształcenia prowadzi stopniowo do wypełniania się całej objętości 
próbki drobnymi zrekrystalizowanymi ziarnami, niejednokrotnie o zróżnicowanej wielkości 
(rys. 59d). Powyżej 800°C efekty powyższe nie w ystępują lub w ystępują sporadycznie, a całą 
objętość próbki wypełniają zrekrystalizowane ziarna o małej niejednorodności wielkości.

Rozciąganie drobnoziarnistego stopu CuZn32 z szybkością odkształcania 0,85-101 s' 1 
w  zakresie tem peratury 300-450°C prowadzi do powstawania struktury wyraźnie ukierun­
kowanej zgodnie z kierunkiem odkształcenia plastycznego. W tym zakresie temperatury 
obserwuje się wydłużone ziarna roztworu stałego a  o zróżnicowanej wielkości, z pęknięciami 
i mikroszczelinami zlokalizowanymi na granicach ziaren (rys. 60a).

Odkształcanie próbek w temperaturze w zakresie 500-800°C prowadzi do powstawania 
struktury, w której nie występuje efekt ukierunkowania ziaren. W  niższej temperaturze tego 
zakresu zaobserwowano zrekrystalizowane ziarna o zróżnicowanej wielkości z pęknięciami 
zlokalizowanymi w strefie stykania się obszarów drobnoziarnistych z gruboziarnistymi 
(rys. 60e,f). W wyższej temperaturze wspomnianego zakresu występuje struktura o mniej­
szym zróżnicowaniu wielkości ziarna. Powyżej 800°C występuje struktura zrekrystalizo­
wanych ziaren o mało zróżnicowanej wielkości ziarna, które wypełniają objętość badanych 
próbek (rys. 60f).

Obserwacje zgładów nietrawionych, wzdłużnych i poprzecznych, próbek gruboziarnistych 
i drobnoziarnistych ze stopu CuZn32, po rozciąganiu do zerwania z szybkością odkształcania 
1,65-102 s '1, wykazują mikroszczeliny i pęknięcia, których gęstość (liczba na jednostkę 
powierzchni) oraz wielkość zm ienia się w  zależności od temperatury. Podobnie jak  dla innych 
stosowanych w pracy szybkości odkształcania stwierdzono jakościowo, że dla zakresu niższej 
temperatury rozciągania gęstość mikroszczelin jest mniejsza i wraz ze wzrostem temperatury 
odkształcania zwiększa się, a następnie ponownie się zmniejsza.

N a zgładach trawionych próbek gruboziarnistych, odkształconych z szybkością 1,65-102 s' 1 
w temperaturze 300-450°C, ujawniono nieznaczne wydłużenie ziaren w kierunku odkształ­
cenia. Obserwowano nieliczne pęknięcia lokalizujące się na granicach ziaren oraz oznaki 
niejednorodnego odkształcenia w postaci mikrobliźniaków odkształcenia oraz pasm poślizgu 
przebiegających często w pobliżu połączenia trzech granic ziaren (rys. 61a,b). W miarę 
wzrostu temperatury odkształcania liczba pęknięć i mikroszczelin zwiększa się oraz 
zm niejsza się kierunkowy charakter struktury, który po odkształceniu w  400-450°C jest 
prawie niewidoczny.

Odkształcanie w temperaturze 500-800°C prowadzi do powstawania struktury bez znamion 
kierunkowości. D la niższej temperatury tego zakresu obserwowano strukturę z występują­
cymi obszarami drobnych zrekrystalizowanych ziaren rozmieszczonych wzdłuż pierwotnych 
granic ziaren oraz większymi obszarami drobnych zrekrystalizowanych ziaren. Pęknięcia 
i m ikroszczeliny są  relatywnie liczne i lokalizują się wzdłuż pierwotnych granic ziaren 
dekorowanych drobnymi zrekrystalizowanymi ziarnami i w pobliżu stref styku obszarów 
drobnoziarnistych i gruboziarnistych (rys. 61d-f). Obserwowano również charakterystyczne 
efekty występowania warstwy drobniejszych zrekrystalizowanych ziaren na powierzchni 
próbki, której „grubość” zwiększa się wraz ze wzrostem tem peratury odkształcania. 
Dla wyższej temperatury tego zakresu obserwuje się coraz większe wypełnienie objętości 
próbek obszarami drobniejszych w  stosunku do pierwotnych zrekrystalizowanych ziaren.
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Rys. 60. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 16 pm odkształcanego z szybkością 
0,85-101 s '1 w temperaturze: a) 300°C - przekrój wzdłużny, b) 300°C - przekrój poprzeczny, 
c) 400°C - przekrój wzdłużny, d) 400°C - przekrój poprzeczny, e) 550°C, f)  800°C

Fig. 60. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  16 pm, deformed with strain rate oj 
0.85-10' s '1, at temperature of: a) 300°C - longitudinal section, b) 300°C - transverse section, 
c) 400°C - longitudinal section, d) 400°C - transverse section, e) 550°C,f) 800°C

Jednocześnie obserwuje się zróżnicowanie wielkości ziarna. Odkształcanie w  zakresie 
powyżej 800°C prowadzi do struktury, w  której opisane efekty w ystępują w  stopniu minimal­
nym lub nie występują. Cała objętość próbki wypełniona je st zrekrystalizowanymi ziarnami 
o małej niejednorodności wielkości ziarna.

Rozciąganie drobnoziarnistego mosiądzu CuZn32 z szybkością odkształcania 1,65-102 s’1 
w zakresie tem peratury 300-450°C prowadzi do struktury o ziarnach wydłużonych w  kierunku
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Rys. 61. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 pm odkształcanego z szybkością 
l,651Cr s ‘ w temperaturze: a) 350°C, b) 400°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 650°C, f)  800°C

Fig. 61. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  274 pm, deformed with strain rate oj
1.65102 s ' ,  at temperature of: a) 350°C, b) 400°C, c) 450°C, d) 500°C, e) 650°C,f) 800°C

odkształcania. Efekt ten zanika stopniowo w miarę podwyższania tem peratury odkształcania 
we wspomnianym zakresie. Jednocześnie wraz ze wzrostem temperatury coraz wyraźniejsze 
staje się zjawisko powstawania struktury o niejednorodnej wielkości ziarna (selektywny 
wzrost ziaren -  rys. 62b-e). Występujące pęknięcia i mikroszczeliny lokalizują się na
granicach ziaren i rzadziej wewnątrz.

Po rozciąganiu w temperaturze 500-800°C w  obserwowanych strukturach nie występuje 
efekt kierunkowości. W tym zakresie temperatury obserwowano zrekrystalizowane ziarna 
o niejednorodnej wielkości, z pęknięciami i mikroszczelinami przebiegającymi najczęściej
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Rys. 62. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 16 pm odkształcanego z szybkością

1,65-10* s ‘ w temperaturze: a) 350°C - przekrój wzdłużny, b) 350°C - przekrój poprzeczny,
c) i d) 550°C, e) 600°C, f)  800°C

Fig. 62. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  16 pm, deformed with strain rate oj
1.65102 s '1, at temperatureof: a) 350°C - longitudinal section, b) 350°C - transverse section,
c) and d) 550°C, e) 600°C, f)  800°C

w strefie styku obszarów drobnoziarnistych i gruboziarnistych. Efekt ten zm niejsza się wraz 
ze wzrostem temperatury odkształcania (rys. 62f) i nie występuje powyżej 800°C.

B a d a n ia  m e ta lo g ra f ic z n e  o d le w a n e g o  m o s ią d zu  C u Z n 3 2  

Wyniki przeprowadzonych badań mosiądzu CuZn32 w stanie lanym nie w ykazują 
istotnych różnic m iędzy strukturą próbek poprzecznych i wzdłużnych, ja k  również między
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Rys. 63. Struktura lanego stopu CuZn32 po rozciąganiu z  szybkością odkształcania 4,2-10'3 s '1 w tem­
peraturze: a) 500°C (czas wygrzewania przed odkształceniem t„ = 5 min), b) 500°C (tw = 
60 min), c) i d) 600°C (t„ = 60 min)

Fig. 63. Structure o f cast CuZn32 alłoy after tensile test with strain rate 4.21Cf3 s'1, at temperature: 
a) 500°C (time o f  holding before deformation t„ = 5 min), b) 500°C (t„ = 60 min), c) and 
d) 600°C (tw = 60 min)

strukturą próbek wygrzewanych przez 5 i 60 min przed rozciąganiem. Obserwacje próbek 
odkształcanych z szybkością 4,2-10'3 s' 1 w zakresie temperatury do około 700°C wykazują, że 
występuje w nich struktura dużych, źle trawiących się obszarów o charakterze podendryty- 
cznym, która ujawnia się w postaci specyficznego reliefu w trakcie zmiany ostrości obrazu. 
W spomniane obszary oddzielone są długimi granicami, często przebiegającymi w poprzek 
całej próbki.

W strukturze próbek odkształconych w zakresie TM P (400-600°C) stwierdzono liczne pęk­
nięcia wewnątrz próbek (rys. 63a,b) oraz pęknięcia biegnące od powierzchni w głąb próbki, 
niejednokrotnie na duże odległości (rys. 63c,d). W spomniane obszary podendrytyczne często 
traw ią się niejednorodnie, co ujawnia rozwinięty charakter oddzielających je  granic. W prób­
kach odkształconych w temperaturze nieco powyżej TMP, na powierzchni próbek obserwo­
wano w ąską strefę drobnych zrekrystalizowanych ziaren, której szerokość w miarę wzrostu 
temperatury rozciągania zwiększa się, obejmując duże obszary próbki (rys. 63c,d). Wraz ze 
wzrostem temperatury odkształcania zwiększa się wielkość zrekrystalizowanych ziaren.

W strukturze próbek odkształcanych z szybkością 4,2-10‘3 s' 1 w zakresie temperatury 450- 
-700°C obserwowano drobne zrekrystalizowane ziarna w postaci wąskiego, czasami przery­
wanego pasma, przebiegającego od powierzchni w głąb próbki, z ziarnami rozmieszczonymi
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Rys. 64. Struktura lanego stopu CuZn32 po rozciąganiu z szybkością odkształcania 4,2-10'3 s '1 w tem­
peraturze: a) i b) 700°C (czas wygrzewania przed odkształceniem tw = 60 min), c) 700°C (t„ = 
5 min), d) 800°C (tw = 5 min)

Fig. 64. Structure o f  cast CuZn32 alloy after tensile test with strain rate 4.2-l f f 3 s~‘, at temperature:
a) and b) 700°C (time o f  holding before deformation t„ = 60 min), c) 700°C (t„ = 5 min),
d) 800°C (ty, = 5 min)

po obu stronach granic obszarów podendrytycznych (rys. 64a). W zdłuż takich granic naj­
częściej pow stają rozległe pęknięcia, których liczba zm niejsza się wraz z podwyższeniem 
tem peratury rozciągania. W  próbkach odkształcanych w 700 i 800°C wielkość obszarów 
zrekrystalizowanych osiąga znaczne rozmiary (rys. 64), jednocześnie liczba pęknięć 
zm niejsza się, a przede wszystkim zm niejsza się ich długość (rys. 64c).

W  próbkach odkształcanych z szybkością 4,2-lG' 1 s' 1 w  zakresie do 700°C również 
stwierdzono strukturę charakteryzującą się istnieniem dużych obszarów podendrytycznych 
oddzielonych długimi granicami o rozwiniętym kształcie (rys. 65). Obszary te, w  odróżnieniu 
od podobnych w próbkach odkształcanych z szybkością 4,2-10'3 s"1, traw ią się lepiej i w pełni 
ukazują strukturę w układzie dendrytycznym. Pęknięcia przebiegające wzdłuż długich granic 
ujawniono ju ż  w próbkach rozciąganych w 400°C (rys. 65e,f). W tych próbkach wygrze­
wanych przed odkształceniem przez 60 min stwierdzono na ich powierzchni bardzo cienką 
strefę drobnych zrekrystalizowanych ziaren (rys. 65d).

Charakterystyczne zm iany struktury zachodzące podczas rozciągania odlewanego mosiądzu 
CuZn32 w zależności od tem peratury odkształcania przebiegają podobnie dla obu zastoso­
wanych szybkości odkształcania, z tym że zachodzą w odpowiednio wyższej temperaturze 
stosownie do wpływu szybkości odkształcania na TMP.

3. Badania własne
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Rys. 65. Struktura lanego stopu CuZn32 po rozciąganiu z  szybkością odkształcania 4,2-10~‘ s~‘ w tem­
peraturze: a) 300°C (czas wygrzewania przed odkształceniem t„ = 5 min), b) 300°C (tw = 
60 min), c) 350°C (t„ = 5 min), d), e) i f )  400°C (tu = 60 min)

Fig. 65. Structure o f  CuZn32 cast alloy after tensile test with strain rate o f  4.2-I f f1 s'1, at temperature 
of: a) 300°C (time o f  holding before deformation tw = 5 min), b) 300°C (t„ = 60 min), c) 
350°C (t„ = 5 min), d), e) and f)  400°C (t„ = 60 min)

B a d a n ia  m e ta lo g ra fic zn e  o d le w a n e g o  m o sią d zu  C u Z n 2 7 N il8  
Badania metalograficzne próbek z lanego mosiądzu CuZn27N il8 po rozciąganiu z szyb­

kością odkształcenia 4 ,2 1 0 ‘3 s' 1 wykazują istnienie struktury dendrytycznej lub podendryty- 
cznej w  całym zakresie badanej temperatury odkształcania, natomiast nie w ykazują istotnych 
różnic między strukturą próbek poprzecznych i wzdłużnych, jak  również między strukturą 
próbek wygrzewanych przez 5 i 60 min przed rozciąganiem. Po rozciąganiu w  temperaturze
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Rys. 66. Struktura lanego stopu CuZn27Nil8 po rozciąganiu z szybkością odkształcania 4,2-10'3 s~‘ 
w temperaturze: a) 500°C, b)-d) 800°C (czas wygrzewania przed odkształceniem 5 min)

Fig. 66. Structure o f  CuZn27Nil8 cast alloy after tensile test with strain rate o f  4.2-10'' s 'J, at tempe- 
rature of: a) 500°C, b)-d) 800°C (time o f holding before deformation 5 min)

500°C zaobserwowano w strukturze próbek pęknięcia przebiegające w zdłuż granic obszarów 
o różnej orientacji dendrytów oraz przechodzące przez te obszary (rys. 66a,b). W tym drugim 
przypadku w pobliżu pęknięć w ystępują niewielkie zmiany w strukturze spowodowane 
odkształceniem i procesami aktywowanymi cieplnie. W raz ze wzrostem tem peratury od­
kształcenia wspomniane zmiany strukturalne obejm ują większe obszary oraz nadal w ystępują 
pęknięcia, a na powierzchni próbek zarejestrowano strefy drobnych zrekrystalizowanych 
ziaren (rys. 66c). W ewnątrz próbek nawet po odkształceniu w  tem peraturze 800°C występuje 
struktura dendrytyczna, miejscami w znacznym stopniu zniekształcona (rys. 66d).

Obserwacje próbek odkształcanych z szybkością 4,2-10' 1 s' 1 w skazują na ten sam charakter 
zmian struktury w zależności od temperatury rozciągania jak  dla 4 ,2 -103 s '1. Stwierdzono 
liczne pęknięcia na powierzchniach styku dendrytów (rys. 67). Strefy drobnych zrekrysta­
lizowanych ziaren ujawniono w  próbkach odkształcanych w  tem peraturze 600°C (rys. 67b,c). 
W strukturze próbek rozciąganych w 800°C stwierdzono występowanie stref zrekrysta­
lizowanych ziaren, przebiegających wzdłuż granic obszarów dendrytycznych o różnej 
orientacji (rys. 67d-f) oraz pęknięcia występujące w takich miejscach.

B a d a n ia  m e ta lo g ra f ic z n e  o d le w a n e g o  m ie d z io n ik lu  C u N i2 5

Rozciąganie odlewanego stopu CuNi25 z szybkością odkształcania 4,2-10‘3 s’1, w zakresie 
tem peratury 300-450°C, prowadzi do uzyskania struktury o bardzo wyraźnym charakterze

3. Badania własne
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Rys. 67. Struktura lanego stopu CuZn27NiI8 po rozciąganiu z szybkością odkształcania 4,2-10 s
w temperaturze: a) 500°C (czas wygrzewania przed odkształceniem tw = 60 min), b) 600°C 
(t„ = 5 min), c) 600°C (t„ = 60 min), d) 700°C, e) i f )  800°C (t„ = 5 min)

Fig. 67. Structure o f  CuZn27NiI8 cast alloy after tensile test with strain rate o f  4.2-10'' s ' , at tempe­
rature of: a) 500°C (time o f  holding before deformation tw = 60 min), b) 600°C (t„ = 5 min), 
c) 600°C (tw = 60 min), d) 700°C, e) and f)  800°C (tw = 5 min)

podendrytycznym z nielicznymi pęknięciami na granicach i wewnątrz ziaren oraz licznymi 
pasmami poślizgu przebiegającymi na znaczne odległości (rys. 68a). Po odkształceniu 
w  450°C sporadycznie pow stają nieliczne pęknięcia w punktach potrójnego łączenia granic 
ziaren.

Po rozciąganiu w  temperaturze 500°C częściej obserwowano pęknięcia na granicach ziaren 
(rys. 68c), które występują również po odkształceniu w zakresie temperatury 500-750°C
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Rys. 68. Struktura lanego stopu CuNi25 po rozciąganiu z  szybkością odkształcania 4,2 10'3 s'1 w tem­
peraturze: a) 300°C, b) 400°C, c) 500°C, d) i e) 600°C, J) 700°C

Fig. 68. Structure o f  CuNi25 cast alloy after tensile test with strain rate o f 4.2-l( ï3 s '1, at temperature 
of: a) 300°C, b) 400°C, c) 500°C, d) and e) 600°C, f)  700°C

(rys. 68d). Po odkształceniu w temperaturze 700°C zaobserwowano drobne zrekrystalizowane 
ziarna na powierzchni próbek (rys. 68f). W strukturze próbek rozciąganych powyżej 600°C 
istnieją liczne granice ziaren o charakterystycznym ząbkowanym kształcie z drobnymi zrekry- 
stalizowanymi ziarnami wzdłuż tych granic.

Rozciąganie z szybkością 4,2-10“1 s' 1 w  zakresie tem peratury 300-750°C prowadzi do 
zmian strukturalnych podobnych do opisanych wcześniej dla mniejszej szybkości odkształ­
cania (rys. 69 i 70). Po odkształceniu w zakresie 300-500°C stwierdzono strukturę dużych 
ziaren roztworu stałego a  w układzie dendrytycznym, w których w ystępują pasma poślizgu
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Rys. 69. Struktura lanego stopu CuNi25 po rozciąganiu z szybkością odkształcania 4,2-l f f 1 s '1 w tem­
peraturze: a) 300°C, b) 350°C, c) 400°C, d) 450°C, e) 500°C.f) 600°C

Fig. 69. Structure o f  CuNi25 cast alloy after tensile test with strain rate o f 4.21Cf‘ s~', at temperature 
of: a) 300°C, b) 350°C, c) 400°C, d) 450°C, e) 500°C,f) 600°C

przebiegające wewnątrz i od powierzchni próbek (rys. 69a), oraz nieliczne pęknięcia w połą­
czeniach potrójnych granic ziaren (rys. 69b). Po odkształceniu w 550°C obserwowano liczne 
pęknięcia na powierzchni i wewnątrz próbek przebiegające wzdłuż granic ziaren (rys. 69e).

Po rozciąganiu lanego miedzioniklu CuNi25 w temperaturze wyższej od około 600°C 
widoczne są  liczne pęknięcia po granicach ziaren, granice „ząbkowane” (rys. 70a,b), a  po 
odkształceniu w 700°C występują drobne zrekrystalizowane ziarna na powierzchni próbek 
(rys. 70c). W yjątkowo ziarna takie obserwowano w próbkach po odkształceniu w 500°C 
(rys. 69e).
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Rys. 70. Struktura lanego stopu CuNi25 po rozciąganiu z  szybkością odkształcania 4,2- ltT1 s '1 w tem­
peraturze: a)-c) 700°C, d) 750°C

Fig. 70. Structure o f  CuNi25 cast alloy after tensile test with strain rate o f  4.2-l f f '  s '1, at temperature 
of: a)-c) 700°C, d) 750°C

B a d a n ia  m e ta lo g ra f ic z n e  p o  sk rę c a n iu  o d lew a n yc h  m o s ią d zó w
Generalnie struktury mosiądzów po wysokotemperaturowym skręcaniu są  podobne do stru­

ktur m osiądzów po wysokotemperaturowym rozciąganiu, jakkolw iek odpow iadają innemu 
zakresowi temperatury odkształcenia, zwłaszcza dla większej szybkości odkształcania, ja k ą  
m ożna było zrealizować w przypadku skręcania. Podobnie jak  dla mosiądzów po rozciąganiu, 
badania metalograficzne nie w ykazują istotnych różnic między strukturą próbek poprze­
cznych i wzdłużnych, jak  również między strukturą próbek wygrzewanych przez 5 i 60 min 
przed skręcaniem.

Struktura odlewanych próbek z mosiądzu CuZn32 odkształcanych z szybkością 4 ,2 -1 0 'V 1 
w zakresie 300-500°C charakteryzuje się występowaniem dużych, źle trawiących się obsza­
rów o charakterze podendrytycznym -  ziaren oddzielonych długimi granicami o rozwiniętym 
kształcie (rys. 71). Podendrytyczny charakter tych obszarów ujawnia się w postaci specyfi­
cznego reliefu w  trakcie zmiany ostrości obrazu. Ujawniono również, że w strukturze próbek 
po skręcaniu w ystępują liczne pęknięcia przebiegające wzdłuż granic wspomnianych obsza­
rów podendrytycznych, od powierzchni w głąb próbki niejednokrotnie na znaczne odległości. 
Pęknięcia te w ystępują najliczniej w temperaturze 500°C -  to je s t w TM P (rys. 71 b-d). 
W  strukturze próbek skręcanych w 500°C obserwowano cienkie strefy drobnych zrekrysta- 
lizowanych ziaren oraz pojedyncze ziarna na powierzchni próbek i rozmieszczone po obu 
stronach granic obszarów podendrytycznych (rys. 71 d), przebiegających od powierzchni 
w głąb próbek, wzdłuż których najczęściej przebiegają pęknięcia.

3. Badania własne
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Rys. 71. Struktura lanego stopu CuZn32 po skręcaniu z szybkością odkształcania 4,2-1 O'1 s' w tempe­
raturze: a) 400°C, b)-d) 500°C, e)-h) 700°C (czas wygrzewania przed odkształceniem 5 min)

Fig. 71. Structure o f  CuZn32 cast alloy after torsion test with strain rate o f  4.2-I f f1 s'1, at temperature 
o f  a) 400°C, b)-d) 500°C, e)-h) 700°C (time o f holding before deformation 5 min)
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/fy.y. 72. Struktura lanego stopu CuZn32 po skręcaniu z szybkością odkształcania 10 s'' w tempera­

turze: a) 450°C, b) 500°C, c) 550°C, d) i e) 600°C, ]) i g) 700°C, h) 800°C (czas wygrzewania 
przed odkształceniem 5 min)

Fig. 72. Structure o f  CuZn32 cast alloy after torsion test with strain rate o f  10 s '1, at temperature of:
a) 450°C, b) 500°C, c) 550°C, d) and e) 600°C, f )  and g) 700°C, h) 800°C (time o f  holding 
before deformation 5 min)
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Rys. 73. Struktura lanego stopu CuZn27Nil8 po skręcaniu z szybkością odkształcania 4,2-10'' s'1 
w temperaturze: a) 550°C, b) 650°C (czas wygrzewania przed odkształceniem 5 min)

Fig. 73. Structure o f  CuZn27Nil8 cast alloy after torsion test with strain rate o f  4.2-10'' s'1, at tem- 
perature of: a) 550°C, b) 650°C (time o f holding before deformation 5 min)

Wraz z podwyższeniem temperatury skręcania powyżej 500°C zaobserwowano w struk­
turze lanego mosiądzu CuZn32 wzrost grubości powierzchniowej strefy zrekrystalizowanych 
ziaren oraz grubości stref przebiegających wzdłuż granic obszarów podendrytycznych. 
Dopiero skręcanie w 700°C prowadzi do struktury, w której zrekrystalizowane ziarna 
obejm ują całą objętość próbki, a ich wielkość zwiększa się od powierzchni w głąb próbki 
(rys. 71e-h). W tych próbkach stwierdzono również mikropęknięcia na granicach zrekrysta­
lizowanych ziaren.

W  próbkach mosiądzu CuZn32 skręcanych z szybkością odkształcania 10 s‘1 stwierdzono, 
że w  temperaturze niższej od TMP powstają w trakcie odkształcenia rozległe pasma poślizgu 
oraz pęknięcia w pobliżu powierzchni próbki przechodzące w pasma poślizgu i obszary 
o drobnych zrekrystalizowanych ziarnach selektywnie rozciągające się od powierzchni w głąb 
próbki (rys. 72). W próbkach odkształconych w tym zakresie temperatury występuje podobna 
jak  dla szybkości odkształcania 4,2-10'' s' 1 struktura dużych obszarów podendrytycznych, 
jednak miejscami lepiej trawiąca się; w obszarach tych widoczne są  ślady odkształcenia 
plastycznego i przebiegu procesów aktywowanych cieplnie (rys. 72).

Po skręcaniu w  temperaturze zbliżonej do TMP w strukturze mosiądzów stwierdzono wy­
stępowanie rozległych mikropęknięć wzdłuż granic obszarów podendrytycznych (rys. 72d) 
oraz strefy drobnych zrekrystalizowanych ziaren na powierzchni próbki i rozmieszczonych 
wzdłuż granic obszarów podendrytycznych. Wraz ze wzrostem temperatury odkształcenia 
powyżej 550°C strefa drobnych zrekrystalizowanych ziaren zwiększa się od powierzchni 
w głąb próbki i po odkształceniu powyżej 700°C obejmuje całą objętość próbki (rys. 72d-f), 
przy czym podobnie jak  dla mniejszej szybkości odkształcania wielkość ziarna jest zróżni­
cowana i zwiększa się w kierunku wnętrza próbki, a w strukturze zrekrystalizowanych ziaren 
występują mikropęknięcia na granicach ziaren (rys. 72g,h).

Badania metalograficzne mosiądzu C uZn27N il8 skręcanego z szybkością 4,2-10'' s' 1 
w ykazują istnienie struktury dendrytycznej w całym zakresie stosowanej temperatury od­
kształcania. Po odkształceniu w 550°C zaobserwowano w strukturze próbek mikropęknięcia 
biegnące wzdłuż granic obszarów o różnej orientacji dendrytów (rys. 73a). W strukturze 
próbek odkształcanych powyżej 550°C oprócz wspomnianych mikropęknięć stwierdzono 
zmiany w strukturze dendrytycznej spowodowane odkształceniem i procesami aktywo­
wanymi cieplnie oraz drobne zrekrystalizowane ziarna na powierzchni próbek (rys. 73b).
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Rys. 74. Struktura lanego stopu CuZn27NH8 po skręcaniu z  szybkością odkształcania: a) 4,2-ICO1 s'1 
w temperaturze 800°C oraz z szybkością odkształcania 10 s'1 w temperaturze: b) 550°C, 
c) 650°C, d) 800°C (czas wygrzewania przed odkształceniem dla wszystkich próbek 5 min)

Fig. 74. Structure o f  CuZn27Nil8 cast alloy after torsion test with strain rate of: a) 4.2-10'1 s '1 at 
temperature 800°C, and with strain rate o f  10 s '1 at temperature of: b) 550°C, c) 650°C,
d) 800°C (time o f  holding before deformation fo r  all options 5 min)

Obserwacje struktury próbek mosiądzu C uZn27N il8 odkształcanych z szybkością 10 s' 1 
ujaw niają ten sam charakter zmian w strukturze w zależności od tem peratury skręcania ja k  dla 
szybkości odkształcania 4,2-10' 1 s"1, z tym że analogiczne zm iany obserwowano w wyższym 
zakresie tem peratury odpowiednio do wyższej TM P stwierdzonej dla szybkości 10 s’1 
(rys. 74).

3 .4 .10. W ynik i badań m etalograficznych  w  transm isyjnym  m ikroskop ie elektronow ym

Obserwacje cienkich folii wykonanych z badanych mosiądzów nie pozw alają na uchwy­
cenie generalnych zmian struktury zachodzących w TM P wynikających z zastosowania różnej 
szybkości odkształcania, dla różnych mosiądzów o różnej w ielkości ziarna.

Obserwacje cienkich folii z mosiądzu C uZnl w mikroskopie elektronowym po rozciąganiu 
w 350°C, niezależnie od wielkości ziarna, ujawniają występowanie komórkowej struktury 
dyslokacyjnej (rys. 75) o dużej gęstości dyslokacji w  ściankach komórek. W  pobliżu szeroko- 
kątowych granic ziaren struktura dyslokacyjna charakteryzuje się dużą niejednorodnością pod 
względem kształtu i wielkości komórek dyslokacyjnych. W strefach tych obserwowano często 
występowanie podłużnych komórek dyslokacyjnych (rys. 75), co może wskazywać na zróżni­
cowany przebieg procesów odkształcenia i aktywowanych cieplnie w  porównaniu z innymi

3. Badania własne
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Rys. 75. Struktura stopu CuZnl po odkształcaniu w  temperaturze 350°C: a) e '= 4 ,2 1 0 '3 s ' 1, d=64 pm. 
b) i c) e'=4,2 I0r' s~', d= 64 pm, d)-f) e '= 4 ,2 1 0 '3 s~‘, d= 24 pm, (cienkie folie)

Fig. 75. Structure o f  CuZnl brass after deformation at temperature o f  350°C: a) e'=4.2-103 s'1, d= 
64 pm, b) and c) e'=4.210'1 s'1, d=64 pm, d)-f) e'=4.2 10'1 s’\  d=24 pm, (thin foils)

obszarami. Struktury obserwowane dla różnych badanych wielkości ziarna i szybkości 
odkształcania nie wykazują istotnych jakościowych różnic.

Zastosowanie odkształcenia w temperaturze wyższej od 450°C sprzyja tworzeniu się 
nieprostoliniowych, powyginanych, „ząbkowanych” granic ziaren (rys. 76). W niektórych 
przypadkach w strefie granic ziaren tw orzą się drobne obszary, które m ogą być nowymi 
drobnymi ziarnami (rys. 76). W  omawianym zakresie temperatury w  roztworze stałym a  
występuje komórkowa struktura dyslokacyjna o zróżnicowanym stopniu wykształcenia, 
natomiast w pobliżu granic ziaren występują komórki dyslokacyjne o zmiennej wielkości
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Rys. 76. Struktura stopu CuZnl po odkształcaniu w temperaturze 450°C: a) i b) e'=4,210'3 s~', d= 
64 pm, c) £’=4,2-10'' s~‘, d=64 pm, d) i e) e'=4,2 ICf1 s'1, d=24 pm ,j) £’=4,2-10'' s '1, d=24 pm, 
(cienkie folie)

Fig. 76. Structure o f  CuZnl brass after deformation at temperature of450°C: a) and b) e '= 4 .2 1 0 '3 s ' 1, 

d= 64 pm, c) e ’= 4 .2 1 0 '' s~', d= 64 pm, d) and e) £’=4.2- 1(T3 s~', d= 24  pm, f)  e '= 4 .21C f' s~', 
d= 24 pm, (thin foils)

i kształcie (rys. 76). Rozciąganie w temperaturze 500°C nie powoduje istotnych zmian 
strukturalnych. Proces odbudowy zgniecionej struktury odbywa się na drodze zdrowienia 
dynam icznego, co prowadzi do tworzenia się komórkowej struktury dyslokacyjnej (rys. 77).

W zrost szybkości odkształcania do 4,2-10' 1 s' 1 prowadzi do powstawania struktury o nie­
znacznie większym zagęszczeniu dyslokacji w  ściankach w porównaniu z komórkami 
powstającymi przy mniejszej szybkości odkształcania. Granice ziaren w ykazują tendencję do
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Rys. 77. Struktura stopu CuZnl po odkształcaniu w temperaturze 500°C: a) £’=4,2-10'3 s~‘, d= 64 pm, 
b) £’=4,2-10'' s~', d = 6 4 pm, c)-e) e'=4,21CT3 s ~', d= 24 pm, f)  £’= 4 ,2 1 0 '' s~‘, d= 24 pm, (cien­
kie folie)

Fig. 77. Structure o f  CuZnl brass after deformation at temperature 500°C: a) e '= 4 .2 1 0 '3 s ~‘, d=  
64 pm, b) ^4.2-lO T1 s~', d = 6 4 pm, c)-e) e ’=4.2- UT1 s ~', d= 24 pm ,f) £’= 4 .2 1 0 '' s~', d= 24 pm, 
(thin foils)

wyginania się, a w ziarnach przylegających do tych granic, w strefie przygranicznej 
w ystępują komórki dyslokacyjne o zróżnicowanej wielkości i różnej gęstości dyslokacji 
(rys. 77d,e). Z uwagi na niejednorodną strukturę dyslokacyjną nawet niskoenergetyczne 
granice bliźniacze ulegają wygięciu tworząc łukowato zakrzywione granice.

Obserwowane wtrącenia niemetaliczne w większości przypadków określono jako Cu20  
(rys. 78b-d). W trącenia te są przyczyną zakotwiczenia granicy, tak że wygięcie granicy
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Rys. 78. Struktura stopu CuZnI po odkształcaniu: a) i b) w 500°C, e'=4,21 f f 3 s ' 1, d=24 pm, e )  w 
700°C, £'=4,2-l f f '  s '1, d=64 pm, f)  w 700°C, £'=4,2-10'3 s'1, d=24 pm; c) dyfraktogram 
z rys. b, d) rozwiązanie dyfraktogramu z rys. c, (cienkie folie)

Fig. 78. Structure o f  CuZnl brass after deformation: a) and b) at 500°C, £'=4.2-1 f f1 s'1, d=24 pm, 
e) at 700°C, £l= 4.21ff' s '1, d=64 pm, f)  at 700°C, e '=4.2- I f f3 s '1, d=24 pm; c) diffraction 
pattern from fig. b, d) solution o f  diffraction pattern from fig. c, (thin foils)

zachodzi między sąsiednimi komórkami dyslokacyjnymi rozdzielonym i obszarami o zróżni­
cowanej gęstości dyslokacji. Zdrowienie dynamiczne je st dominującym procesem aktywo­
wanym cieplnie, jak i zachodzi przy wyższej tem peraturze odkształcania (rys. 78), czego 
efektem je st występowanie komórkowej struktury dyslokacyjnej o zróżnicowanym stopniu 
wykształcenia. Po odkształceniu w  700°C granice dyslokacyjne są  słabiej wykształcone niż 
po odkształceniu w tem peraturze niższej.
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Rys. 79. Struktura stopu CuZnl0 po odkształcaniu: a) w 300°C, £’= 4 ,2 lff' s'1, d= l6 pm, b) w 450°C, 
e"=4,2-lff1 s '1, d=185pm, c) w 500°C, e'=4,21ff‘ s ‘, d=185pm, d) w 550°C, e'=4,21 f f1 s ', 
d=185pm, e) w 550°C, £’=4,2-l f f '  s~‘, d=16pm, f)  w 700°C, £’=4,2-lff‘ s'1, d=16pm, 
(cienkie folie)

Fig. 79. Structure o f  CuZnlO brass after deformation: a) at 300°C, £'=4.2-lffI s'!, d=!6pm, b) at 
450°C, e'=4.2-Iff1 s ',  d=185pm, c) at 500°C, £'=4.21ff‘ s '.  d=185pm, d) at 550°C, 
e'=4.2-lff' s ' ,  d=185pm, e) at 550°C, £'=4.2-lff‘ s ‘, d=16pm, f)  at 700°C, e"=4 .21 ff1 s ',  
d=16 pm, (thinfoils)

Obserwacje w mikroskopie elektronowym cienkich folii z mosiądzu CuZnlO pozwalają 
stwierdzić, że zarówno próbki ze stopu gruboziarnistego, jak  i drobnoziarnistego po odkształ­
ceniu z szybkością 4,2-10 '3 s' 1 i 4,2-10'' s’1 (rys. 79) w zakresie temperatury 400-600°C mają 
strukturę o zróżnicowanej gęstości dyslokacji w różnych obszarach ziaren oraz w różnym 
stopniu wykształconą komórkową strukturę dyslokacyjną. Jednocześnie z umiarkowaną
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Rys. 80. Struktura stopu CuZnl 0 o wyjściowej wielkości ziarna: a)-c) 185 pm, d)-fi 16 pm, odkształca­
nego z szybkością 1,65 102 s'1 w temperaturze: a) 400°C, b) 800°C, c) 950°C, d) 600°C, e) if)  
650°C, (cienkie folie)

Fig. 80. Structure o f  CuZnlO brass, with initial grain size: a)-c) 185 pm, d)-f) 16 pm, deformed with 
strain rate 1.65-10? s'1, at temperature: a) 400°C, b) 800°C, c) 950°C, d) 600°C, e) and f)  
650°C, (thin foils)

częstotliwością obserwowano szerokokątowe granice ziaren z wygięciami i uskokami. Po 
odkształcaniu z dużą szybkością, tj. 0,85-10 1 s' 1 i 1,65-102 s' 1 (rys. 80), również obserwuje się 
duże zróżnicowanie gęstości dyslokacji w obrębie poszczególnych ziaren oraz znacznie 
częściej niż dla mniejszej szybkości odkształcania charakterystyczne granice szerokokątowe 
z wygięciami, uskokami i „ząbkowaniami” oraz obszary o komórkowej strukturze dysloka- 
cyjnej (rys. 80). Obserwowano również drobne sferyczne ziarna wewnątrz większych ziaren.
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Rys. 81. Struktura stopu CuZn32: a) powierzchnia części środkowej wlewka bez odkształcenia, pole 
ciemne z (111) P, b) dyfraktogram z rys. a, c) rozwiązanie dyfraktogramu z rys. b, d)-f) po skrę­
caniu z szybkością odkształcania 10 s'1 w temperaturze: d) i e) 600°C, f) 700°C, (cienkie folie)

Fig. 81. Structure o f  CuZn32 brass: a) surface o f middle part o f undeformed ingot, dark fie ld  from  
(U l)  p , b) diffraction pattern from fig. a, c) solution o f  diffraction pattern from fig. b, d)- 
-fi after torsion test with strain rate o f 10 s'1, at: d) and e) 600°C, f) 700°C, (thin foils)

Badania cienkich folii wykonanych z wlewka z mosiądzu CuZn32 ujawniają strukturę 
fazy a  z bardzo niewielkim udziałem fazy (3' (rys. 81) występującej na granicach ziaren 
roztworu stałego a ,  głównie w postaci pojedynczych wydłużonych płytek. Faza (5' występuje 
zarówno w głowie, w stopie, jak  i w części środkowej wlewka, tak na powierzchni, jak  
i w rdzeniu. Obserwacje cienkich folii z różnych obszarów wlewka wykazują, że faza P' 
w rdzeniu w lewka występuje w postaci rozległych pojedynczych ziaren, a jej udział jest 
większy niż w warstwie powierzchniowej wlewka.
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Rys. 82. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 pm odkształcanego z szybkością 
4,2-10'1 s '1 w temperaturze: a) 300°C, b) 400°C; c) dyfraktogram z  rys. b, d) rozwiązanie 
dyfraktogramu z rys. c, (cienkie folie)

Fig. 82. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  274 pm, deformed with s train rate oj
4.2-l(T3 s'1, at temperature of: a) 300°C, b) 400°C; c) diffraction pattern from fig. b,
d) solution o f  diffraction pattern from fig. c, (thin foils)

W fazie a  będącej osnow ą mosiądzu CuZn32 stwierdzono zróżnicow aną pod względem 
gęstości i układów strukturę dyslokacyjną oraz wyraźnie zaznaczającą się strukturę dendryty- 
czną. W przestrzeniach międzydendrytycznych często obserwowano w trącenia niemetaliczne, 
które w ystępują w stanie niezmienionym również w mosiądzu po odkształceniu (rys. 81d,e). 
Obserwowane zróżnicowanie kontrastu w obszarach dendrytycznych (rys. 81 f) prawdo­
podobnie wynika z nierównomiernie przebiegającego procesu ścieniania elektrolitycznego 
i je s t związane z niejednorodnością składu chemicznego tych obszarów. Badania cienkich 
folii z próbek odlewanego mosiądzu CuZn32 po odkształceniu plastycznym w podwyższonej 
temperaturze (po rozciąganiu i skręcaniu) pozw alają stwierdzić, że faza p1 występuje zazwy­
czaj w postaci wydłużonych ziaren. W  ziarnach roztworu stałego a  w ystępuje struktura 
o dużej gęstości dyslokacji i różnych układach dyslokacji.

Badania metalograficzne cienkich folii z mosiądzu CuZn32, o wyjściowej strukturze 
uzyskanej w wyniku wyżarzania i odkształcenia w zakresie TM P, nie w ykazują istotnych 
jakościow ych różnic w  strukturze, wynikających z wielkości ziarna. Próbki odkształcane 
w zakresie tem peratury 300-450°C z szybkością odkształcania 4,2-10'3 s"1 w ykazują strukturę 
roztworu stałego a  o zróżnicowanej strukturze dyslokacyjnej pod względem gęstości dyslo­
kacji i ich układów (rys. 82 i 83). Miejscami w ziarnach roztworu stałego a  w ystępują 
bliźniaki odkształcenia o zmiennej szerokości. W pobliżu strefy przełomu próbki obserwuje
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Rys. 83. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 pm odkształcanego z szybkością
4.2-ICT3 s'1 w temperaturze: a) i b) 450°C, e) i f)  500°C; c) dyfraktogram z rys. b, d) rozwią­
zanie dyfraktogramu z rys. c, (cienkie folie)

Fig. 83. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f 274 pm, deformed with strain rate oj
4.2-1 O'3 s'1, at temperature of: a) and b) 450°C, e) and f)  500°C; c) diffraction pattern from  
fig. b, d) solution o f  diffraction pattern from fig. c, (thin foils)

się strukturę dyslokacyjną o dużej gęstości dyslokacji i bardzo słabo wykształconej strukturze 
komórkowej. Układy takie częściej obserwuje się w próbkach odkształcanych z dużą szyb­
kością. Po odkształcaniu stopów w zakresie 400-450°C w  cienkich foliach w ystępują miej­
scowo „pofalowane” lub „zygzakowate” granice ziaren oraz skupiska i spiętrzenia dyslokacji 
tych granic. W nielicznych miejscach stwierdzono występowanie płytek fazy p1 o dużej 
smukłości (rys. 82b-d).
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Rys. 84. Struktura stopu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 /Jm odkształcanego z szybkością 
4,2-10'' s '1 w temperaturze: a) 300°C, b) 400°C, c)-e) 500°C,j) 600°C, (cienkie folie)

Fig. 84. Structure o f  CuZn32 brass, with initial grain size o f  274 pm, deformed with strain rate oj 
4.2-10'' s '1, at temperature of: a) 300°C, b) 400°C, c)-e) 500°C,f) 600°C, (thin foils)

Po odkształcaniu z szybkością 4,2-1 O'3 s' 1 (rys. 83) w pierwotnych ziarnach niezrekrystali- 
zowanych stwierdzono bliźniaki ze znaczną gęstością dyslokacji (rys. 83b-d). W próbkach 
rozciąganych w  500°C w ystępują obszary częściowo zrekrystalizowane, w  których miejsca 
o niskiej gęstości dyslokacji poprzedzielane są równoległymi pasmami splotów dyslokacji 
o dużej gęstości (rys. 83e,f). Po odkształcaniu w coraz wyższej tem peraturze w badanych 
foliach w ystępują coraz liczniejsze obszary zrekrystalizowane.

W próbkach odkształcanych z szybkością 4,2-10' 1 s’1 w zakresie tem peratury do 350°C nie 
ujawniono istotnych zmian struktury w porównaniu z próbkami odkształconymi z m niejszą
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Rys. 85. Struktura lanego stopu CuZn27Nil8 po wstępnym wygrzewaniu przez 60 min i skręcaniu 
z szybkością odkształcania 10 s'1 w temperaturze: a) 450°C, b) 500°C; c) dyfraktogram 
z rys. b, d) rozwiązanie dyfraktogramu z rys. c, (cienkie folie)

Fig. 85. Structure o f  CuZn27Nil8 cast brass, after holding before deformation during 60 min, and 
after torsion test with strain rate o f  10 s'1, at temperature of: a) 450°C, b) 500°C; c) diffra­
ction pattern from fig. b, d) solution o f  diffraction pattern from fig. c, (thin foils)

szybkością (rys. 84a). Natom iast w cienkich foliach uzyskanych z próbek rozciąganych 
w 400°C obserwowano częściowo zrekrystalizowane obszary z występującymi w nich nie­
licznymi dyslokacjami (rys. 84b), obok równoległych pasmowych stref o dużej gęstości 
dyslokacji znajdujących się w ich otoczeniu. Strefy o większej gęstości dyslokacji zawierają 
grupy dyslokacji położonych blisko siebie, tworzących zakrzywione lub „zygzakowate” 
granice niskokątowe.

Po odkształceniu w 500°C nadal występują obszary częściowo zrekrystalizowane (rys. 84), 
z równoległymi układami szeregów dyslokacji usytuowanych obok obszarów o nieuporząd­
kowanym układzie dyslokacji (rys. 84c,d). Podobnie jak  dla mniejszej szybkości odkształ­
cania, w obszarach o większej gęstości dyslokacji w ystępują bliźniaki odkształcenia. Obser­
wacje próbek odkształconych w temperaturze wyższej ujaw niają większy udział struktury 
zrekrystalizowanej. Odkształcanie próbek z w iększą szybkością nie prowadzi do istotnych 
zmian jakościowych w strukturze cienkich folii. Istnieją pewne różnice ilościowe w występo­
waniu opisanych elementów struktury w  odniesieniu do szybkości odkształcania oraz zmiany 
dotyczące zakresu temperatury, w którym wspomniane elementy występują.

Obserwacje cienkich folii z odlewanego mosiądzu CuZn27N il8 poddanego odkształceniu 
plastycznemu (rys. 85) nie wykazują istotnych różnic w strukturze materiału rozciąganego 
i skręcanego. Po odkształceniu w zakresie temperatury 450-500°C stwierdzono strukturę
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Fig. 86. Structure o f  CuZn27Nil8 cast brass, after holding before deformation by 60 min, and torsion 
test with strain rate o f  10 s'1, at temperature of550°C: a) and d) structure pattern, b) diffra­
ction pattern from fig. a, c) solution o f  diffraction pattern from fig. b, (thin foils)

roztworu stałego cc o dość dużej zróżnicowanej gęstości dyslokacji w  różnych układach oraz 
obecność nielicznych cienkich płytek fazy P' na granicach roztworu stałego a  (rys. 85). 
Badania struktury cienkich folii po odkształceniu w temperaturze 550°C w ykazują również 
obecność fazy p' (rys. 86a-c) oraz roztworu stałego a  o zróżnicowanej pod względem gęstości 
i układów strukturze dyslokacyjnej i obszary o charakterystycznym pasmowym układzie 
(rys. 86d) będące skupiskami bliźniaków odkształcenia o charakterystycznych powyginanych 
i łukowatych granicach.

3 .4 .11. W yniki pom iarów  energii aktyw acji odkształcen ia  p lastycznego  m osiądzów

Obliczenia energii aktywacji odkształcenia mosiądzów C uZ nl, CuZn4, CuZnlO i CuZn32 
dla stałych szybkości odkształcania 4,2-10'3 s' 1 i 4,2-10'' s' 1 wskazują, że w  zależności od 
tem peratury odkształcania w ystępują dwa zakresy poziomów energii aktywacji procesu 
odkształcania mosiądzów: niskotemperaturowy, dla którego energia aktywacji osiąga wartości 
niższe w zakresie 100 do 200 kJ/mol, oraz wysokotemperaturowy, w którym energia akty­
wacji osiąga wartości wyższe na poziomie 200 do 500 kJ/mol (rys. 87-90). Można 
zaobserwować tendencję, że poziom energii aktywacji generalnie jest niższy dla mosiądzów 
o niższym stężeniu cynku oraz niższy dla mniejszej wielkości ziarna i szybkości odkształcania.

Rys. 86. Struktura lanego stopu CuZn27Nil8 po wstępnym wygrzewaniu przez 60 min i skręcaniu 
z szybkością odkształcania 10 s'1 w temperaturze 550°C, a) i d) obraz struktury, b) dyfrakto- 
gram z rys. a, c) rozwiązanie dyfraktogramu z rys. b, (cienkie folie)
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Rys. 87. Wyniki pomiaru energii aktywacji odkształcenia plastycznego mosiądzu CuZnl

Fig. 87. Results o f energy activation measurement o f plastic deformation for CuZnl brass

1/T-103, K'1 1/T-10 , K

Rys. 88. Wyniki pomiaru energii aktywacji odkształcenia plastycznego mosiądzu CuZn4 

Fig. 88. Results o f  energy activation measurement ofplastic deformation fo r  CuZn4 brass
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Rys. 89. Wyniki pomiaru energii aktywacji odkształcenia plastycznego mosiądzu CuZnlO 

Fig. 89. Results o f  energy activation measurement ofplastic deformation fo r  CuZnlO brass

1/T-103, 1C1 ...  „

Rys. 90. Wyniki pomiaru energii aktywacji odkształcenia plastycznego mosiądzu CuZn32 

Fig. 90. Results o f  energy activation measurement ofplastic deformation for CuZn32 brass
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Tendencje te nie są wyraźne, a ponadto w ystępują od nich odstępstwa. Temperatura zmiany 
energii aktywacji procesu odkształcenia plastycznego mosiądzów oscyluje w  granicach 400- 
-600°C. Szczegółowe wartości energii aktywacji odkształcenia plastycznego mosiądzów 
zestawiono na rys. 87-90.

3.4 .12. W ynik i pom iarów  tarcia w ew nętrznego

Pomiary tarcia wewnętrznego prowadzone były w próżni, w związku z tym zostały 
ograniczone do badań stopu CuZnl ze względu na najm niejszą skłonność tego stopu do 
powierzchniowego odcynkowania, które bardzo intensywnie zachodzi dla pozostałych stopów 
o wyższym stężeniu cynku.

Przeprowadzone pomiary tarcia wewnętrznego Q_1 dla stopu C uZnl o trzech strukturach 
wyjściowych: po zgniocie, po wyżarzaniu w 450°C /lh  (wielkość ziarna 24 ^m), po wyża­
rzaniu w 800°C/2h (wielkość ziarna 64 |im), wykazują na spektrach tłum ienia występowanie 
pików w zakresie temperatury 350-450°C. Dla stopu o strukturze wyjściowej po zgniocie pik 
tłum ienia stwierdzono w temperaturze 336°C. Dla stopu o strukturze wyjściowej po wyża­
rzaniu w 450°C /lh , o wielkości ziarna 24 |im , pik tłumienia stwierdzono w temperaturze 
375°C, natomiast dla stopu o strukturze wyjściowej po wyżarzaniu w  800°C/2h, o wielkości 
ziarna 64 |im  -  w  temperaturze 419°C. Spektra tłum ienia -  zależność tarcia wewnętrznego 
Q_l w funkcji temperatury -  przedstawiono dla poszczególnych wariantów na rys. 91-93. 
Ponadto wyznaczono czas relaksacji t  dla analizowanych wariantów, przyjmując warunek 
co t=  1, gdzie co = 27tf jest częstotliwością oscylacji przy maksimum tłumienia. Z zależności 
logarytmu czasu relaksacji od odwrotności temperatury w  K dla analizowanych wariantów 
wyznaczono energię aktywacji procesów odpowiedzialnych za powstawanie pików tłumienia

Temperatura,°C

Rys. 91. Spektrum tłumienia dla stopu CuZnl o strukturze wyjściowej po zgniocie na zimno

Fig. 91. Mechanical attenuation spectrum for CuZnl alloy with initial structure after cold deformation
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Temperatura, C

Rys. 92. Spektrum tłumienia dla stopu CuZnI o strukturze wyjściowej po wyżarzaniu w 450°C/lh 
(wielkość ziarna 24 pm)

Fig. 92. Mechanical attenuation spectrum fo r  CuZnl alloy with initial structure after annealing at 
450°C/Ih (grain size o f  24 pm)

Temperatura, °C

Rys. 93. Spektrum tłumienia dla stopu CuZnl o strukturze wyjściowej po wyżarzaniu w 800°C/2h 
(wielkość ziarna 64 pm)

Fig. 93. Mechanical atténuation spectrum fo r  CuZnl alloy with initial structure after annealing at 
800°C/2h (grain size o f  64 pm)

(rys. 94). Energia aktywacji wynosi odpowiednio 134 kJ/mol dla próbek zgniecionych, 
146 kJ/m ol dla wyżarzonych o wielkości ziarna 24 (im i 167 kJ/mol dla próbek wyżarzonych 
o wielkości ziarna 64 (im. Dla analizowanych wariantów stwierdzono również duże różnice 
w  poziom ie tłum ienia, który je s t najwyższy dla stopu zgniecionego, m niejszy dla stopu 
wyżarzonego o wielkości ziarna 24 (im i najniższy dla stopu wyżarzonego o wielkości ziarna 
64 (im.
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Rys. 94. Wykres Arrheniusa czasu relaksacji dla stopu CuZnl; d  - wielkość ziarna, AH - energia akty­
wacji procesu relaksacji

Fig. 94. Arrhenius plot o f relaxation time fo r  CuZnl alloy; d  - grain size, AH - activation energy 
o f relaxation process

3.4 .13. W yniki pom iarów  densom etrycznych

W celu określenia zmian objętości mikroszczelin -  pustek powstających w procesie 
odkształcenia plastycznego w funkcji temperatury, przeprowadzono ważenie hydrostatyczne 
próbek odkształconych z 10% wydłużeniem. Ważenie realizowano w celu określenia gęstości 
odkształconej części próbki i nieodkształconej części próbki (łba). Za miarę objętości mikro­
szczelin przyjęto różnicę gęstości między łbem a odkształconą częścią pomiarową próbki. 
Zależność objętości mikroszczelin od temperatury rozciągania dla szybkości odkształcania 
4,2-10" s' 1 przedstawia rys. 95a. W zakresie temperatury 300-450°C objętość mikroszczelin 
uzyskuje małe wartości, na poziomie średnio około 0,2%. Pomiary obarczone były dosyć

Temperatura odkształcania, °C

Rys. 95. Zmniejszenie gęstości próbek z mosiądzu CuZn32 o wyjściowej wielkości ziarna 274 pm, 
w funkcji temperatury rozciągania, odkształcanych do 10% wydłużenia z  szybkością: 
a) 4,2-1 OT3 s 1, b) 4,2-1 OT1 s ‘

Fig. 95. Abatement o f  sample density o f CuZn32 brass with initial 274 pm grain size, as a function oj 
tensile test temperature, after 10% elongation with strain rate of: a) 4,2-!0'3 s'1, b) 4,2-10'1 s'1

200 300 400 500 600 700
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dużym błędem, gdyż pewna część wyników uzyskała wartości ujemne. Te wyniki zostały 
odrzucone. W  zakresie tem peratury 450-550°C objętość m ikroszczelin osiąga wartości 
najwyższe, średnio około 1-2%, przy czym wartości ujemne dla tego zakresu temperatury 
odkształcania uzyskiwano sporadycznie. Powyżej 600°C objętość m ikroszczelin stopniowo 
zm niejsza się w raz ze wzrostem tem peratury odkształcania.

D la próbek rozciąganych z  szybkością odkształcania 4,2-10' 1 s' 1 stwierdzono, że objętość 
mikroszczelin uzyskuje wartości średnie na poziomie 0,2 -0,3%  w  całym  zakresie badanej 
tem peratury (rys. 95b). W  zakresie 500-600°C obserwowano niewielki wzrost objętości 
m ikroszczelin, w skrajnym przypadku do około 1%. Generalnie dla większej szybkości 
odkształcania wyniki pomiaru objętości mikroszczelin osiągają wartości mniejsze.

4. OMÓWIENIE WYNIKÓW BADAN

Teorie naukowe do końca lat siedemdziesiątych XX w. kształtowały się pod wpływem 
paradygmatu newtonowsko-kartezjańskiego nazywanego paradygmatem deterministyczno- 
mechanistycznym. Koncepcja I. Newtona zakładała skrajnie zdeterminowany obraz ruchu 
wszystkich ciał, czas niezależny od materii i płynący zawsze w jednym  kierunku oraz 
statyczność świata. W edług tej koncepcji rozwiązanie problemu jest sum ą rozwiązań części, 
na które problem można podzielić (zasada redukcjonizmu). Deterministyczne rozumienie 
rzeczywistości spowodowało wąskie widzenie przyczynowości. Stąd też następujące 
założenia teoretyczne:

• przyczyna jest skutkiem zajścia,
•  takie same przyczyny wywołują takie same skutki,
• skutki są zależne od przyczyny,
• skutek nie tworzy przyczyny, lecz jest przez n ią wywołany.

Założenia te pozwoliły na opracowanie wielu ciekawych i formalnie poprawnych modeli 
teoretycznych.

W wyniku gwałtownego rozwoju nauk został sformułowany nowy paradygmat nazywany 
ewolucyjno-dynamicznym. N a jego kształtowanie zdecydowany wpływ miały:

•  teoria ewolucji i związane z n ią  powszechne prawo rozwoju,
•  prawo entropii, które zakwestionowało odwracalność procesów i pozostałe zasady 

termodynamiki,
•  teoria względności, której konsekwencją było nowe postrzeganie rzeczywistości 

i stwierdzenie, że żaden składnik rzeczywistości nie istnieje samodzielnie, a każde 
zdarzenie oddziałuje na inne zdarzenia,

•  teoria systemów, z której wynika, że im bardziej skomplikowaną strukturę ma system, 
tym bardziej wzrasta liczba elementów, które m ogą decydować o zachowaniu się 
całości; nie bez znaczenia są także występujące w systemach efekty synergiczne i kata­
lityczne,

• koncepcja chaosu deterministycznego, według której wszystkie dynamiczne systemy, 
o więcej niż dwóch stopniach swobody, m ogą się charakteryzować chaotycznością 
zachowania, co powoduje ich nieprzewidywalność w dłuższym okresie.

Zachodzące zmiany nie ominęły również metaloznawstwa i zapewne spowodują dalsze 
zmiany w rozumieniu jego współczesnych problemów i metody. Traktując metal jako dyna­
miczny i bardzo złożony system o skomplikowanej strukturze, można się oprzeć na szeregu 
założeniach paradygmatu ewolucyjno-dynamicznego.

We współczesnym metaloznawstwie istnieje wiele problemów, których wyjaśnienie 
wymaga powiązania efektów obserwowanych w skali makro ze zjawiskami i mechanizmami 
zachodzących w skali mikro i mezo. Często efekty obserwowane w skali makro związane są 
z przebiegiem wielu różnych mechanizmów i procesów przebiegających w skali mikro- bądź 
mezoskopowej, z różnym ich udziałem i stochastycznie się układającą ich lokalizacją w skali 
mikro-, mezo- i makroskopowej. Przykładem takiego efektu może być efekt nadplastycznego 
odkształcenia lub pozornie jego zaprzeczenie, czyli efekt występowania temperatury mini­
malnej plastyczności (TMP), który określa temperaturę odkształcania metalu (zazwyczaj 
podwyższoną), w której makroskopowo mierzona plastyczność próbek osiąga wartość mini­
malną. Najczęściej TMP bada się w wysokotemperaturowej próbie rozciągania, w której 
m iarą plastyczności jest wydłużenie i przewężenie próbek ze wszystkimi konsekwencjami 
wynikającymi z takiego eksperymentu. Podejrzenie stochastycznego charakteru tego efektu 
i, jak  wynika z postawionej tezy pracy, prawdopodobnej przyczyny tego efektu, którą może
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Rys. 96. Zależność wydłużenia i przewężenia drobnoziarnistych mosiądzów dwuskładnikowych od tem­
peratury i szybkości odkształcania: a) 4,2-10'1 s'1, b) 1,65 102 s~‘

Fig. 96. Relationship o f  elongation and reduction o f  area for fine-grained binary brasses versus 
temperature and strain rate of: a) 4.2-I0'3 s '1, b) 1.65-id2 s'1

być niejednorodne odkształcenie i w  konsekwencji niejednorodny przebieg procesów aktywo­
wanych cieplnie, ogranicza możliwości zaplanowania tak zwanego „czystego eksperymentu” . 
Ponieważ niejednorodne odkształcenie je s t wynikiem nie tylko budowy krystalicznej metali, 
ale również wynikiem szeregu innych niejednorodności, takich ja k  chemiczna, geometryczna, 
w ielkości ziarna, term iczna itp., to zaplanowanie „czystego eksperymentu” w yklucza wystę­
powanie wspomnianego efektu, bądź go istotnie osłabia utrudniając jego badanie. Ponieważ 
praw dopodobną przyczyną efektu TM P są  niejednorodności i w konsekwencji niejednorodne 
odkształcenie, to warunki badania tego efektu są  związane z jednoczesnym  oddziaływaniem 
różnych czynników, co daje wrażenie, że eksperyment je s t „nieczysty” , a wynika z istoty tego 
efektu -  niejednorodności.
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Rys. 97. Zależność wydłużenia i przewężenia drobnoziarnistych mosiądzów dwuskładnikowych od tem­
peratury i szybkości odkształcania: a) 4,2 -1(T3 s'1, b) 1.65-102 s'1

Fig. 97. Relationship o f  elongation and reduction o f  area fo r  coarse-grained binary brasses versus 
temperature and strain rate of: a) 4.2-lOf3 s'1, b) 1.65 -102 s'1

Przeprowadzone próby odkształcania mosiądzów w temperaturze podwyższonej jedno­
znacznie wykazują, że TMP je s t obserwowana dla wszystkich badanych mosiądzów i innych 
badanych stopów miedzi niezależnie od stężenia cynku i niklu, jak  również od stanu 
wyjściowego stopu (stopy odlewane, kute, wyciskane i przeciągane). W ystępowanie TMP 
stwierdzono zarówno dla stopów gruboziarnistych o wielkości ziarna zbliżonej do 200 |im, 
jak  i dla stopów drobnoziarnistych o wielkości ziarna o rząd mniejszej, tj. około 20 (im. 
Również występowanie TM P stwierdzono zarówno w przypadkach rozciągania i skręcania, 
z różną szybkością odkształcania w stosunkowo szerokim zakresie 10"3- 102 s '1, a nawet 
w warunkach kucia. W literaturze spotyka się opisy eksperymentów, w których efekt TMP 
obserwowano przy szybkości odkształcania 10'5- 10'  s' 1 (patrz punkt 2 .1).
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Rys. 98. Zależność wydłużenia i przewężenia od szybkości i temperatury odkształcania dla drobnoziar­
nistego mosiądzu CuZnlO

Fig. 98. Relationship o f  elongation and reduction o f  area versus strain rate and deformation 
temperature for fine-grained CuZnlO brass

Analiza wyników prób rozciągania wskazuje, że TMP występuje jako pewien zakres 
temperatury, w którym stop charakteryzuje się obniżoną plastycznością. W zależności od 
wymienionych wyżej parametrów, a więc wielkości ziarna, szybkości odkształcania oraz 
składu chemicznego i historii technologicznej stopu, wielkość temperaturowego zakresu TMP 
i jego  położenie na osi temperatury, jak  również średni poziom (obniżonej) plastyczności 
ulegają zmianom. Trudno określić zależność tych zmian od wymienionych czynników, 
ponieważ zależności te nie są w pełni jednoznaczne. Można natomiast określić podstawowe 
tendencje w charakterze tych zmian, pomimo że w ystępują wyjątki, które być może 
potw ierdzają regułę. Próbę ujęcia wzajemnych zależności przedstawiono na rys. 96-99. 
Generalnie można stwierdzić, że zwiększanie stężenia cynku w mosiądzach wpływa na 
zm niejszenie TMP, natomiast zwiększanie szybkości odkształcania podwyższa TM P i często 
je st przyczyną rozszerzenia temperaturowego zakresu obniżonej plastyczności, zwłaszcza 
stopów o małym stężeniu cynku. Podobnie wpływa wielkość ziarna, powodując występo­
wanie TM P w wyższym zakresie temperatury dla mniejszego ziarna. Bezwzględna wartość 
tych zmian (wielkość przesunięcia TMP, zmiany w średniej lub minimalnej wartości wydłu­
żenia lub przewężenia w zakresie TM P) je s t różna i nieproporcjonalna do miary wymie­
nionych czynników, a czasami prawie zerowa, nie licząc wspomnianych wcześniej wyjątków. 
Sugeruje to stochastyczny charakter analizowanego efektu, który zależy od przebiegu mecha­
nizmów odkształcenia plastycznego i ewentualnie równolegle przebiegających procesów 
aktywowanych cieplnie oraz wpływu na te procesy wielu wcześniej wymienionych czynni­
ków („zakłóceń procesu odkształcania”) i temperatury odkształcania.

Stosunkowo duży zakres szybkości odkształcania zastosowany w niniejszych eksperym en­
tach od 10"J do 102 s' 1 wskazuje, że TM P występuje w obszarach funkcjonowania różnych 
m echanizm ów odkształcenia, w których istnieje zawsze zakres tem peratury funkcjonowania 
procesów aktywowanych cieplnie, w tym rekrystalizacji dynamicznej (rys. 100). Można 
wykazać, korzystając z mapy odkształcenia plastycznego miedzi i przyjmując na podstawie 
przeprowadzonych badań oraz danych literaturowych, że zakres TM P mosiądzów wynosi

4. Omówienie wyników badań 127

Rys. 99. Zależność wydłużenia i przewężenia od szybkości i temperatury odkształcania dla gruboziar­
nistego mosiądzu CuZn32

Fig. 99. Relationship o f elongation and reduction o f  area versus strain rate and deformation 
temperature for coarse-grained CuZn32 brass
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Rys. 100. Mapa odkształcenia plastycznego dla miedzi jak  na rys. 11 [95]; na mapie zaznaczono 
zakres temperatury rekrystalizacji statycznej i zakres temperatury minimalnej plastyczności 
dla mosiądzów

Fig. 100. Plastic deformation map for copper as fig. 11 [95]; on the map is marked a range o f static 
recrystalisation temperature and ductility minimum temperature fo r  brasses
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Rys. 101. Zależność wielkości ziarna od zgniotu i temperatury wyżarzania, według [55,62]

Fig. 101. Relationship o f  grain size versus strain and annealing temperature, according to [55,62]

400-600°C, zakres początku rekrystalizacji statycznej miedzi 180-230°C [55,56,62], a zakres 
temperatury wyżarzania rekrystalizującego miedzi i mosiądzów dwuskładnikowych odpowie­
dnio 300-400°C i 230-370°C, że TMP mosiądzów występuje między zakresem temperatury 
rekrystalizacji statycznej i rekrystalizacji dynamicznej (pole zakropkowane -  dane ekspe­
rymentalne dla miedzi -  rys. 100). Nie zważając na to, że mapę odkształcenia plastycznego 
miedzi wyliczono dla ziarna o wielkości 100 urn [95] oraz że dane obliczeniowe zależą 
również od wielkości odkształcenia, można stwierdzić, że TM P występuje w zakresie 
temperatury, w którym niejednorodnie urucham iają się procesy aktywowane cieplnie tylko 
w obszarach materiału do tego zdolnych. Aby procesy takie mogły zachodzić, w strukturze 
musi być przekroczona pewna wartość energii zmagazynowanej w wyniku odkształcenia 
plastycznego [159,160]. A więc w stosunkowo niskiej temperaturze procesy aktywowane 
cieplnie m ogą przebiegać tylko w obszarach o odpowiednio dużym zgniocie. Realizowanie 
takiego procesu w odpowiedniej temperaturze przy zgniocie krytycznym może prowadzić do 
selektywnego wzrostu ziaren we wspomnianych obszarach, co w warunkach dynamicznych 
je st raczej utrudnione. Niemniej obserwowano obszary, w których następuje selektywny 
wzrost ziarna i powstawanie pęknięć (rys. 36,37,40,45,46,51,52,59,60). Gniot krytyczny dla 
miedzi i m osiądzów kształtuje się w zakresie 5-7% (rys. 101), a w warunkach dynamicznych 
może sięgnąć nawet 20%  (rys. 102) w zależności od temperatury odkształcania. W prawdzie 
zaprezentowane wyniki odnoszą się do średniej średnicy i średniej powierzchni ziarna, przez 
to nie uwzględniają lokalnej niejednorodności wielkości ziarna oraz prawdopodobnego sele­
ktywnego wzrostu ziaren w niektórych obszarach, ale w skazują na zależność gniotu kryty­
cznego od temperatury odkształcania, jak  również nasuwają pytanie, jak  się zmienia gniot 
krytyczny w zależności od wyjściowej wielkości ziarna i szybkości odkształcania.

W pierwszym etapie odkształcenia (np. rozciągania próbki) w wyniku niejednorodnego 
odkształcenia7) tylko w niewielkiej części objętości próbki w ystępują obszary zgniecione 
[148], w których energia zm agazynowana osiąga wartości umożliwiające przebieg procesów 
aktywowanych cieplnie (zmierzających do odbudowy odkształconej struktury stopu). 
W wyniku tego w odpowiedniej temperaturze odkształcania może powstać stan równowagi, 
w którym odkształcenie próbki nie przebiega jednakow o w całej je j objętości, a stabilnie 
w stochastycznie rozmieszczonych obszarach, w których zachodzi lokalizacja odkształcenia

7) Za miarę niejednorodnego odkształcenia przyjęto stosunek obszarów, w których odkształcenie przy 
danym naprężeniu zachodzi, do całkowitej objętości próbki.
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Rys. 102. Zależność średniej powierzchni ziarna od gniotu i temperatury odkształcenia plastycznego 
dla mosiądzu CuZnl5 [55,158]

Fig. 102. Relationship o f average grains surface versus strain and temperature o f  plastic deformation 
fo r  CuZnl5 brass [55,158]

i lokalizacja przebiegu procesów aktywowanych cieplnie (zdrowienie lub rekrystalizacja 
dynamiczna).

Przy tak przebiegającym odkształceniu powstają pęknięcia na granicach wspomnianych 
obszarów, które są przyczyną koncentracji naprężeń i kolejnej lokalizacji odkształcenia 
w kolejnych mikroobszarach, pękania i w następstwie zniszczenia (zerwania) próbki. W im 
mniejszej objętości próbki takie procesy zachodzą, tym prędzej dochodzi do zniszczenia 
próbki, co w rezultacie daje efekt makroskopowo małej plastyczności metalu. Jeżeli uznać, że 
zaproponowany stochastycznie przebiegający mechanizm odkształcania i niszczenia próbki 
w zakresie TMP jest prawdopodobny, to tym samym uzasadniona może być teza, że TMP jest 
związana z niejednorodnym odkształceniem i niejednorodnym przebiegiem ogólnie rozu­
mianych procesów aktywowanych cieplnie. Tak postawiony problem może prowadzić do 
koncepcji modelu odkształcania w warunkach powstawania w metalu struktury z miejscami 
„twardymi” i „miękkimi” [1-3], w którym przy określonym poziomie naprężeń metal 
odkształca się w wyniku lokalizacji odkształcenia w miejscach „miękkich”, czego konse- 
kw encjąjest przedwczesne zniszczenie próbki (jej kruchość w skali makro).

Badania metalograficzne próbek odkształconych w zakresie TMP, wykonane na mikro­
skopie świetlnym, dobitnie wskazują na niejednorodny przebieg odkształcenia plastycznego 
i procesów aktywowanych cieplnie. Tam gdzie przeważają procesy rekrystalizacji, jest to 
szczególnie widoczne, natomiast tam gdzie dom inują procesy zdrowienia, je s t to mniej 
wyraźne. Dotyczy to głównie próbek o strukturze wyjściowej po przeciąganiu i wyżarzaniu, 
zarówno gruboziarnistych, jak  i drobnoziarnistych. W przypadku stopów odlewanych, po ich 
odkształceniu obserwowano mniej wyraźne ślady niejednorodnego odkształcenia i przebiegu 
procesów aktywowanych cieplnie. Niemniej jednak występowanie drobnych zrekrystalizo- 
wanych ziaren po pierwotnych granicach ziaren, często w towarzystwie pęknięć przebie­
gających wzdłuż granic ziaren, dekorowanych drobnymi ziarnami, obserwowano w wielu 
przypadkach we wszystkich badanych stopach odlewanych (rys. 63,64,67,69,72).
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Generalnie na podstawie przepro­
wadzonych badań metalograficz­
nych m ożna wyróżnić dwa prze­
biegi zm ian struktury obserwowa­
nych po odkształcaniu w tem pera­
turze podwyższonej stopów o stru­
kturze wyjściowej uzyskanej w  wy­
niku przeciągania i wyżarzania. 
Przebiegi te można przede wszy­
stkim odróżnić dla stopów drobno­
ziarnistych i gruboziarnistych oraz 
mniej wyraźnie dla małej i dużej 
szybkości odkształcania, jak  rów­
nież dla małego i dużego stężenia 
cynku.

Dla stopów gruboziarnistych 
(rys. 103) w temperaturze poniżej 
TMP obserwuje się klasyczne stru­
ktury po odkształceniu plastycznym 
na zimno. W  zakresie niskotempe­
raturowej części strefy TM P obser­
wuje się występowanie pęknięć po 
granicach ziaren w  towarzystwie 
drobnych zrekrystalizowanych zia­
ren (rys. 103). W zakresie wysoko­
temperaturowej strefy TM P obser­
w uje się obszary drobnych i dużych 
ziaren, a pęknięcia najczęściej prze­
biegają po granicach obszarów 
gruboziarnistych i drobnoziarni­
stych (rys. 103). Odkształcanie w 
tem peraturze wyższej od TM P pro­
wadzi do powstawania struktury 
zrekrystalizowanej o mniejszej od 
wyjściowej w ielkości ziarna. Przed­
stawiony przebieg je st bardziej 
w yraźny dla mniejszej szybkości 
odkształcania i stopów o wyższym 
stężeniu cynku.

W stopach o wyjściowej struk­
turze drobnoziarnistej (rys. 104) 
przebieg zmian struktury jakoś­
ciowo je st bardzo podobny do po­
przedniego, ale pozbawiony etapu 
powstawania drobnych zrekrysta­
lizowanych ziaren na granicach 
ziaren pierwotnych. W obu przy­
padkach w  niskotemperaturowej 
strefie TM P obserwuje się również

Rys. 103. Schemat zmian struktury mosiądzów o wyjścio­
wej strukturze gruboziarnistej w trakcie od­
kształcania w temperaturach podwyższonych

Fig. 103. Schema o f  structure changes o f  coarse-grained 
brasses during deformation at elevated tempe­
ratures
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Powyżej TM P

pęknięcia po granicach ziaren, bez 
występowania drobnych zrekrystali­
zowanych ziaren dekorujących gra­
nicę pierwotną, co może sugerować, 
że niekoniecznie mięknięcie obsza­
rów przygranicznych i lokalizacja 
odkształcenia w tej strefie muszą za­
chodzić na drodze rekrystalizacji dy­
namicznej lub jest to wynik wzajem­
nych proporcji wielkości obszarów 
odkształconych i wielkości ziarna.

W ymienione czynniki, a więc wiel­
kość ziarna, szybkość odkształcania, 
stężenie cynku, w różny sposób mogą 
wpływać na przebieg opisanego me­
chanizmu niejednorodnego odkształ­
cenia i niejednorodnego przebiegu 
procesów aktywowanych cieplnie.

W ielkość ziarna generalnie ma 
wpływ na stopień niejednorodności 
odkształcenia. W  stopie o większym 
ziarnie należy się spodziewać więk­
szej niejednorodności odkształcenia 
niż w stopie drobnoziarnistym. Rów­
nocześnie wielkość obszarów mięk­
kich w  stopie drobnoziarnistym po­
winna być mniejsza. Z drugiej strony 
im mniejsze ziarno, tym mniejsza 
droga swobodna dla dyslokacji i w 
konsekwencji większa gęstość dyslo­
kacji w porównaniu z ziarnami du­
żymi, a tym samym większe prawdo­
podobieństwo, że energia zmagazy­
nowana wcześniej w  trakcie procesu 
odkształcenia osiągnie wartość odpo­
w iednią dla przebiegu procesów akty­
wowanych cieplnie.

Przy mniejszej szybkości od­
kształcania możliwy je st również

Rys. 104. Schemat zmian struktury mosiądzów o wyj­
ściowej strukturze drobnoziarnistej w trakcie 
odkształcania w temperaturach podwyższo­
nych

Fig. 104. Schema o f  structure changes o f  fine-grained 
brasses during deformation at elevated tempe­
ratures

poślizg po granicach ziaren i w związku z tym mechanizm odkształcania zaproponowany 
przez Gifkinsa [161] -  model „płaszcza i rdzenia” (rys. 105). W  tym przypadku widać, że 
wielkość ziarna może mieć wpływ na wielkość strefy odkształconej, na wielkość zarodków 
rekrystalizacji i w  konsekwencji na przebieg lub nie rekrystalizacji dynamicznej lub metady- 
namicznej w  obszarach przygranicznych. Wykazano ścisłe powiązanie poślizgu po granicach 
ziaren z poślizgiem wewnątrz ziaren oraz cykliczność poślizgu po granicach ziaren związaną 
z kolejno następującym po sobie umocnieniem i zdrowieniem [155].

Alternatywą je s t mięknięcie na skutek innych mechanizmów. Poślizg po granicach ziaren 
w  badanych stopach, zwłaszcza gruboziarnistych, prawdopodobny przy szybkości odkształ­
cania rzędu 10'J s“1 i mniejszej, musi wywoływać silną akomodację przez odkształcenie
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Rys. 105. Model „płaszcza" i „rdzenia" Gifkinsa [161], wyjaśniający akomodację odkształceniową 
podczas poślizgu po granicach ziaren

Fig. 105. Gifkins' model o f  „coat and core" [161], explaining deformation accommodation during 
grain boundary sliding

plastyczne obszarów przygranicznych. Stąd wyraźne ślady rekrystalizacji tych obszarów 
w stopach odkształcanych (rys. 54). Przy większej szybkości odkształcania liczba tych śladów 
w postaci drobnych ziaren dekorujących granice pierwotne wyraźnie się zmniejsza, co może 
mieć związek ze zmniejszeniem udziału poślizgu po granicach ziaren i szybszym osiąganiem 
w  obszarach odkształconych odpowiedniej dla przebiegu procesów aktywowanych cieplnie 
energii zmagazynowanej.

Oczywiste jest, że skład chemiczny, a w  szczególności stężenie cynku w mosiądzach 
dw uskładnikowych istotnie wpływa na przebieg procesu odkształcenia plastycznego, a tym 
samym na zachowanie się stopu w zakresie TMP. Znana i oczywista je s t umacniająca rola 
cynku w procesie odkształcenia plastycznego. Mniej oczywisty je st wpływ cynku na przebieg 
procesu odkształcenia plastycznego i procesów aktywowanych cieplnie. W zrost stężenia 
cynku w mosiądzach powoduje zm niejszanie się energii błędu ułożenia (EBU) (rys. 106). Od 
pewnego stężenia cynku (około 10% ) w mosiądzach obserwuje się zm ianę charakteru 
poślizgu. W iąże się to z wpływem cynku na energię błędu ułożenia i w konsekwencji na 
tworzenie się różnych struktur dyslokacyjnych i przebieg różnych procesów aktywowanych 
cieplnie (zdrowienia dynamicznego i rekrystalizacji dynamicznej). Stwierdzono, że w mosią­
dzach o stężeniu cynku poniżej 10% dom inują procesy zdrowienia dynam icznego, co koreluje 
z  zaprezentowanym i wynikami badań. W stopach o stężeniu cynku większym dom inują 
procesy rekrystalizacji dynamicznej [161]. Relacje te m ogą być wzm acniane lub osłabiane 
przez wpływ wielkości ziarna oraz tem peratury i szybkości odkształcania.

W spomniane ju ż  niejednorodności składu chemicznego m ogą potęgować przebieg nie­
jednorodnego odkształcenia. Niejednorodności te m ogą powstawać jako  efekt niedoskonałego 
procesu wytwarzania metali, ale również m ogą być nieuniknione i powstawać samorzutnie 
w  wyniku specyficznego przebiegu procesów dyfuzji, w leczenia pierwiastków, np. cynku, 
przez m igrującą granicę ziarna [92,93], co może prowadzić nawet do 2%  zróżnicowania 
stężenia cynku. W wyniku nierównowagowego, lokalnego wzrostu stężenia cynku może 
powstawać w mosiądzach nierównowagowa faza P' stwierdzona w cienkich foliach oraz 
rentgenograficznie w mosiądzach odlewanych, z całą pew nością wywołująca lokalnie inny 
przebieg procesu odkształcenia (potęguje niejednorodność odkształcania) i ewentualnych 
procesów aktywowanych cieplnie. Fazę P’ obserwowano w mosiądzu CuZn32, natomiast nie
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Rys. 106. Wpływ stężenia cynku na energię błędu ułożenia w mosiądzach [161]

Fig. 106. Influence o f zinc concentrations on stacking fault energy ofbinary brass [161]

obserwowano w  pozostałych mosiądzach dwuskładnikowych, co nie ma wpływu na jako­
ściowy przebieg zmian plastyczności stopów w funkcji temperatury.

Skutki niejednorodności chemicznych są  oczywiste, jeżeli dyskutuje się zróżnicowanie 
naprężenia niezbędnego do odkształcenia (obszary o zróżnicowanym składzie chemicznym 
m ają różne własności mechaniczne). Zazwyczaj nie zauważa się, że lokalne zmiany składu 
chemicznego m ogą wpływać na lokalną zmianę EBU, a w konsekwencji na lokalnie zróżni­
cowany przebieg procesu odkształcenia i procesów aktywowanych cieplnie, co może 
prowadzić do lokalizacji odkształcenia i pękania stopu. W  szczególności EBU wpływa na 
układy dyslokacyjne formujące się podczas odkształcenia plastycznego. To z kolei kontroluje 
intensywność poślizgu poprzecznego i wspinania dyslokacji, które decydują o ilości energii 
zm agazynowanej.

Stopy o dużej EBU (poniżej 10% Zn) wykazują stały wzrost natężenia zdrowienia dyna­
micznego wraz ze wzrostem odkształcenia. Wiąże się to ze zdolnością do magazynowania 
energii i następnego jej wykorzystania, co związane jest z niekorzystnymi warunkami dla 
procesów wspinania dyslokacji i poślizgu poprzecznego. W  stopach o małej EBU (powyżej 
20%  Zn) wzrasta skłonność stopu do rekrystalizacji dynamicznej, jakkolw iek również 
zdrowienie dynamiczne odgrywa ważną rolę przy odkształceniu powyżej 30%. Zwiększanie 
odkształcenia silnie intensyfikuje proces zdrowienia dynamicznego, prawdopodobnie 
z powodu dużej ilości energii zmagazynowanej [162]. Tego typu relacje m ogą mieć istotny 
wpływ na przebieg procesu odkształcenia plastycznego i procesów aktywowanych cieplnie 
w mikroobszarach, zwłaszcza w niższej temperaturze (zakres TM P) oraz przy mniejszych lub 
przynajmniej średnich odkształceniach (wielkość odkształcenia w mikroobszarach je st nie­
znana), charakterystycznych dla TMP.

Niewykluczony je st również przebieg procesów aktywowanych cieplnie, statycznych lub 
metadynamicznych. Próbki użyte do badań m ogą być odkształcone przed próbą rozciągania, 
a więc zawierać energię zm agazynowaną pochodzącą z wcześniejszych procesów wytwa­
rzania próbki (na przykład w próbkach odlewanych lub w  wyniku obróbki mechanicznej), co 
często się zdarza w przypadku miękkich mosiądzów. W takich przypadkach podczas nagrze­
wania do wysokotemperaturowej próby rozciągania lub w pierwszych stadiach przebiegu 
próby w  obszarach tych, w zależności od wielkości odkształcenia i innych wcześniej
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opisanych warunków, m ogą przebiegać statyczne procesy aktywowane cieplnie, które 
w efekcie m ogą prowadzić do powstawania obszarów miękkich i w konsekwencji do dalszej 
lokalizacji procesu odkształcenia plastycznego i pękania. W pływ odkształcania się tych 
obszarów na m akroskopową plastyczność próbek je s t nieznany i może zależeć od 
wzajem nego stosunku obszarów miękkich powstających dynam icznie i statycznie. Przykła­
dem takiego procesu m ogą być obserwowane po odkształceniu drobne zrekrystalizowane 
ziarna na powierzchni próbek z pęknięciami przebiegającymi prostopadle od tej strefy w głąb 
próbki (rys.39-41,44-46,52,61,63,64,69-71). Strefy te pow stają prawdopodobnie w wyniku 
zgniotu powierzchniowego w  procesie toczenia próbek oraz rekrystalizacji statycznej 
w czasie nagrzewania próbek do próby rozciągania lub metadynamicznie.

W takiej sytuacji nasuwa się spostrzeżenie, że właściwie dla wystąpienia efektu TM P nie 
je s t istotne, jak ie mechanizm y prowadzą do powstania obszarów „m iękkich” i „twardych” 
w stopie, ponieważ na tym etapie dochodzi do niejednorodnego odkształcenia oraz jego 
lokalizacji w wyniku równoległego przebiegu procesów aktywowanych cieplnie. Faktem jest, 
że jakościow y opis takiego mechanizmu może wydawać się oczywisty lub nie, w zależności 
od tego, ja k  daleko m ożna go związać w  sposób ilościowy z wywołującymi go mikro- 
mechanizmami. Takie zadanie je s t znacznie trudniejsze, a być może współcześnie nawet 
niewykonalne.

Pomiary energii aktywacji procesu odkształcenia plastycznego również potwierdzają, że 
w zakresie TM P dochodzi do zmiany mechanizmów odkształcenia plastycznego, co związane 
je st ze zm ianą energii aktywacji procesu odkształcenia plastycznego w zakresie temperatury 
zbliżonym do zakresu TMP (punkt 3.4.11).

Zwykle stosow aną m etodą pomiaru energii aktywacji Q wysokotemperaturowego procesu 
odkształcania je s t stosowanie zależności Arrheniusa w postaci (30) [148] i obliczenia wartości 
Q z nachylenia linii prostej odpowiadającej danym eksperymentalnym we współrzędnych 
log e1 - T 1 przy stałym naprężeniu [163-166].

e *cce xp (-^ ) (3Q)

Ze względu na trudność w stosowaniu maszyn umożliwiających zagwarantowanie stałego 
naprężenia w ygodniejszą m etodąjest zastosowanie równania typu:

OCCeXP( " ^ )  <31>
i w ykreślenia wyników we współrzędnych log a  - T ' 1 przy stałej szybkości odkształcania 
[165].

Prezentowane w pracy wyniki uzyskano przy stosowaniu drugiej z podanych metod. Obie 
jednak z zaprezentowanych metod dają wyniki pozorne, a przynajmniej obarczone błędem 
jeśli chodzi o wartość energii aktywacji, ponieważ nie biorą pod uwagę faktu zmienności 
parametru m -  czułości naprężenia na szybkość odkształcania z temperaturą. Dla uwzglę­
dnienia tego faktu zaprezentowane równania powinny być stosowane w zmodyfikowanej
postaci:

Q N 'e cc e j c p ——j a  m (32)

a wartość Q oblicza się z nachylenia linii we współrzędnych m '‘log a  - T 1 przy stałym s' lub:

a  cc exp /  _Q_
RT

? m
(33)
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i w tedy wartość Q wyznacza się z nachylenia linii we współrzędnych m log e' - T  przy 
stałym naprężeniu [166].

Znane są  inne metody wyznaczania energii aktywacji odkształcenia plastycznego, w tym 
również dokładniejsza metoda wyznaczania energii aktywacji Q z zależności w układzie 
współrzędnych log e' - log a  [167-169]. Dyskusja na temat dokładności i zakresu stosowania 
poszczególnych metod określania energii aktywacji odkształcenia plastycznego trwa od 
dawna i do dzisiaj nie została zakończona.

W analizowanym przypadku zastosowanie innych opisanych metod pomiaru energii 
aktywacji wiązałoby się z kłopotami sprzętowymi, a ewentualny wysiłek w podwyższeniu 
dokładności pomiaru w zasadzie nie byłby rekompensowany możliwością wyciągania innych 
jakościowo wniosków. Ponadto nie należy się spodziewać w realizowanym eksperymencie 
dużych wartości i zmian parametru m, co znacznie ograniczy niedokładność pomiaru.

Uzyskane wyniki potwierdzają również przewidywany różny przebieg mechanizmów 
odkształcenia i procesów aktywowanych cieplnie w zależności od stężenia cynku w mosią­
dzach. Dla stężenia cynku do 10% energia aktywacji je s t zbliżona do energii aktywacji 
dyfuzji po granicach ziaren w m iedzi8) (dla zakresu niskotemperaturowego) i samodyfuzji 
objętościowej miedzi w zakresie wysokotem peraturowym 9*. W artości te wyraźnie odbiegają 
od cechujących mosiądz o stężeniu cynku 32%, zwłaszcza w zakresie wysokotemperatu­
rowym. Jedną z prawdopodobnych przyczyn może być bardziej istotny udział cynku w  prze­
biegających procesach dyfuzyjnych i prawdopodobny inny udział różnych mechanizmów 
odkształcenia i procesów aktywowanych cieplnie, np. rekrystalizacji dynamicznej. Stwier­
dzono [95], że w niskiej temperaturze lub przy dużej szybkości odkształcania, o zależnościach 
pomiędzy ct i e' decyduje dyfuzja międzyfazowa (marginalna w omawianym przypadku 
występowania nierównowagowej fazy [3') lub dyfuzja w rurkach dyslokacjil0), podczas gdy 
w wysokiej temperaturze i przy małej szybkości odkształcania decyduje dyfuzja objęto­
ściowa. Może to w pewnym stopniu wyjaśniać różnice w energii aktywacji określonej dla 
mosiądzów o różnym stężeniu cynku. Bezspornym faktem jest zmiana energii aktywacji 
w zakresie TMP, co świadczy o zmianie mechanizmów odkształcenia w tym zakresie 
temperatury, tj. 400-600°C.

Obserwowane w badaniach metalograficznych zmiany strukturalne i pęknięcia obszarów 
granic ziaren stały się podstawą do podjęcia, ograniczonych zresztą do jednego stopu, obser­
wacji tłum ienia granic ziaren w eksperymencie tarcia wewnętrznego. W literaturze donoszono 
o wielu badaniach tłumienia powierzchni granicznych podczas pomiaru tarcia wewnętrznego
[173.174], często wiążąc występowanie piku tłumienia od granic ziaren z występowaniem 
poślizgu po granicach ziaren [155,173-175]. Jednak pełne wyjaśnienie tego efektu jeszcze nie 
nastąpiło. Istnieje wiele luk w opisach zjawisk związanych z rozpraszaniem energii przez 
powierzchnie graniczne, prawdopodobnie z powodu nierozwiązanego problemu struktury 
powierzchni granicznych. Spośród sugerowanych modeli wyjaśniających tłum ienie powie­
rzchni granicznych można wymienić modele opierające się na poślizgu po granicach ziaren
[155.175], migracji protuzji granic ziaren [176], tłum ienia przez dyslokacje w granicach 
ziaren [177], czy w końcu migracji granic ziaren [178,179]. Spośród wymienionych modeli 
wszystkie są  prawdopodobne i być może zjawisko tłum ienia przez powierzchnie graniczne

8) Energia aktywacji dyfuzji po granicach ziaren QB wynosi 1/2 Qv, tj. w miedzi około 104 kJ/mol 
[81,148,171].

9) Energia aktywacji samodyfuzji w czystych metalach Qv wynosi 34Tm w  kal. (gdzie Tm — tempera­
tura topnienia w K); dla miedzi wynosi 197 kJ/mol [95,148,170].

10) Energia aktywacji dyfuzji w rurkach dyslokacji w miedzi wynosi 117 kJ/mol [172].
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je s t w ypadkow ą wielu wymienionych mechanizmów, z których wszystkie m ogą być kontro­
lowane dyfuzją po granicach ziaren. Uwzględniając, że poślizg po granicach ziaren ściśle 
związany je s t z poślizgiem wewnątrz ziarna, to przyjęcie do rozważań tylko tego mechanizmu 
również nie gwarantuje jednoznaczności.

Przeprowadzone dla stopu C uZnl pomiary tarcia wewnętrznego wykazują, że w stopach 
tych o różnej strukturze wyjściowej (wielkości ziarna) obserwowano klasyczne piki tłum ienia 
granic ziaren obserwowane dla czystej miedzi i dla wielu innych metali [180,181]. Z danych 
literaturowych wynika, że tem peratura piku tłum ienia i samo tłum ienie zm ieniają się w zależ­
ności od wielkości ziarna, od udziału i wielkości wtrąceń niemetalicznych lub wydzieleń [81].

Stwierdzone piki tłum ienia niekoniecznie są ściśle związane z zakresem występowania 
TM P, chociaż zazwyczaj poprzedzają TM P i znajdują się w zakresie temperatury, w którym 
zaczyna się obserwować zm niejszanie plastyczności stopu. Uzyskane wyniki bardzo dobrze 
korelują z danymi uzyskanymi dla stopów CuSiO,l oraz dla stopów CuGeO,2 [81], zarówno 
w zakresie poziomu tłumienia, jak  i temperatury piku tłumienia. Dla czystej miedzi pik 
tłum ienia obserwowano w temperaturze 300°C przy niższym poziomie tłum ienia (rys. 91) 
[180]. M oże to sugerować, że pierwiastki rozpuszczone w stopie, podobnie jak  cząsteczki, 
w yw ierają wpływ na przebieg zjawiska tłum ienia przez powierzchnie graniczne.

Pomiary czasu relaksacji oraz wyznaczone wartości energii aktywacji procesu tłum ienia są 
zbliżone do danych literaturowych dla czystej miedzi (138 kJ/mol) [180], jak  i dla wspo­
mnianych stopów CuSiO,l i CuGeO,2 [81] i zbliżone są do energii aktywacji dyfuzji po 
granicach ziaren w miedzi (107 kJ/mol). Ponadto energie te są  zbliżone do energii aktywacji 
procesu odkształcenia plastycznego w niskotemperaturowym zakresie TM P dla stopu CuZnl 
(rys. 87).

Znane z literatury wyrażenie (34) [181] wyraźnie wskazuje na zależność czasu relaksacji 
t  od wielkości ziarna:

a ri
GdT =  ^  (3 4 )

gdzie:
a -  w ielkość ziarna,
ri -  współczynnik lepkości warstwy granicznej, 
d -  efektywna grubość granicy,
G -  moduł sprężystości poprzecznej.

Znane są  również wyrażenia uwzględniające wpływ cząstek w stopie [81]:

T = 0 , 1 4 H t i . P ! d . _ L  (35)
EQ \ 7 5D B

gdzie:
k -  stała Boltzmanna, 
v -  współczynnik Poissona,
E -  moduł sprężystości wzdłużnej,
Q  -  objętość atomowa, 
d — wielkość ziarna, 
p — średnica cząstek,
X -  odległość cząstek,
5 -  grubość granicy,
Db — w spółczynnik dyfuzji po granicach ziaren.

W stawiając do wyrażenia (35) wartości p = 0 i X = 0, otrzym ujemy bardzo zbliżone wyra­
żenie do wyrażenia (34), jakkolw iek trudno wyobrazić sobie rzeczywisty stop bez wtrąceń.

4. Omówienie wyników badań 137

Przedstawione wyniki pomiaru tarcia wewnętrznego, a w szczególności zgodność energii 
aktywacji procesu tłumienia powierzchni granicznych z energią aktywacji dyfuzji po 
granicach ziaren, sugerują, że prawdopodobnym procesem kontrolującym przebieg tłumienia 
przez granice ziaren jest poślizg po granicach ziaren, przebiegający w miedzi i mosiądzach 
w zakresie temperatury powyżej 300°C. Ten zakres temperatury przynajmniej częściowo 
pokrywa się z zakresem TMP w mosiądzach. Poślizg po granicach ziaren jako jeden z możli­
wych mechanizmów odkształcania metali w temperaturze podwyższonej może mieć swój 
udział w zmniejszaniu się plastyczności stopu, zwłaszcza w przejściowym zakresie tempe­
ratury odkształcania i szybkości odkształcania. W łaściwy dla funkcjonowania poślizgu po 
granicach ziaren je s t zakres wysokiej temperatury i małej szybkości odkształcania. Przy 
małym odkształceniu (na przykład przy badaniu tarcia wewnętrznego) m ożliwa je st sprężysta 
akom odacja poślizgu po granicach ziaren. Przy większym odkształceniu konieczna jest 
akomodacja plastyczna, wywołująca odkształcenie w przygranicznym obszarze sąsiadujących 
ziaren (model „płaszcza i rdzenia”). Jak wcześniej wspomniano, może to prowadzić do nie­
jednorodnego przebiegu odkształcenia i procesów aktywowanych cieplnie i ewentualnej 
lokalizacji odkształcania. Jednak nie należy przypuszczać, że poślizg po granicach ziaren 
w temperaturze przejściowej (TMP) jest jedynym  mechanizmem odpowiedzialnym za wystę­
powanie minimum plastyczności. Stwierdzenie to jest prawdopodobne, tym bardziej że TMP 
obserwowana była w różnych warunkach dotyczących struktury wyjściowej oraz warunków 
odkształcania, a zwłaszcza większej szybkości odkształcania, przy której intensywny poślizg 
po granicach ziaren jest mało prawdopodobny, a o odkształceniu plastycznym metalu decy­
dują inne mechanizmy. Pomimo braku dowodów na występowanie w tym zakresie szybkości 
odkształcania poślizgu po granicach ziaren, w stopach tak odkształcanych rejestrowano 
występowanie TMP. Podobne wnioski nasuwają przeprowadzone badania densometryczne 
próbek po odkształceniu plastycznym.

Pomiary gęstości próbek po 10% odkształceniu wykazały odmienność w przebiegu 
zależności różnicy gęstości próbek odkształconych i nieodkształconych w funkcji temperatury 
odkształcania dla szybkości odkształcania 4,2-10'3 s' 1 i 4,2-10' 1 s' 1 (rys. 95). Różnice dotyczą 
przede wszystkim średniego poziomu objętości mikroszczelin, który w zakresie powyżej 
TMP jest wyższy dla próbek po odkształceniu z szybkością 4,2-10 'J s '1. Generalnie jednak 
obserwuje się tendencję do wzrostu objętości mikroszczelin w zakresie TMP dla próbek 
odkształcanych z obiema szybkościami odkształcania.

Przedstawione zależności wskazują prawdopodobnie, że ewentualna kawitacja międzykry- 
staliczna, rozumiana jako proces powstawania mikroszczelin na granicach ziaren w wyniku 
procesów pełzania lub poślizgu po granicach ziaren, nie jest procesem, a raczej nie jest 
jedynym  procesem, kontrolującym przebieg zmian plastyczności przy szybkości odkształ­
cania 4,2-10‘3 s' 1 w zakresie TMP. Objętość mikroszczelin w zakresie do około 500°C jest 
mała, na poziomie 0 ,2%, a powyżej tej temperatury wzrasta średnio prawie o rząd wielkości. 
Mimo to powyżej 500°C plastyczność stopu się zwiększa (rys. 95). Z takiego układu wyni­
ków należy sądzić, że ewentualna kawitacja zachodzi w temperaturze powyżej 500°C, a jej 
wpływ na poziom plastyczności stopu jest niewielki.

W próbkach po odkształceniu 10% z szybkością odkształcania 4,2-10'' s' 1 w  zakresie 300- 
-700°C objętość mikroszczelin kształtuje się średnio na poziomie 0,3-0,4%  z tendencją do 
wzrostu w zakresie TMP i jest zbliżona do średniej objętości mikroszczelin stwierdzonej 
w próbkach odkształcanych z m niejszą szybkością w zakresie 300-450°C. Pozwala to na 
przypuszczenie, że kawitacja międzykrystaliczna przy szybkości odkształcania 4,2-10'’ s"1 nie 
zachodzi lub zachodzi w dużo mniejszym stopniu. Zestawione fakty są  zgodne z danymi 
literaturowymi (punkt 2.4), z których wynika, że kawitacja międzykrystaliczna jest
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obserwowana w zakresie temperatury powyżej 0,4 Ttop. przy małej szybkości odkształcania 
(poniżej 10'3 s '1).

Przeprowadzone badania różnicy gęstości próbek obarczone są dużym błędem niesystem a­
tycznym zbliżonym do 100%, głównie spowodowanym wprowadzaniem do cieczy pom ia­
rowej razem z próbką powietrza. Świadczą o tym uzyskiwane ujemne wartości różnicy 
gęstości między próbką nieodkształconą a odkształconą, których częstotliwość uzyskiwania 
była w iększa dla zakresu temperatury i szybkości odkształcania, dla których otrzymywano 
małe wartości różnicy gęstości. Pomimo tych błędów, jakim i obarczone są  omawiane wyniki, 
jakościow y obraz zmian objętości mikroszczelin w zależności od tem peratury odkształcania 
i szybkości odkształcania nie budzi zastrzeżeń. Szacowanie objętości mikroszczelin na 
podstawie obserwacji zgładów metalograficznych próbek po 10%  odkształceniu potwierdza 
opisane tendencje. Dotyczy to również zwiększania się objętości mikroszczelin po odkształ­
ceniu w  zakresie TMP. Przebieg zmian struktury obserwowanych w  próbkach po 10% 
odkształceniu bardzo dobrze koreluje ze strukturą próbek rozciąganych do zerwania.

Z zaprezentowanego obrazu zachowania się materiału w  zakresie TM P w ynika podsta­
wowy wniosek, że nie je s t istotne, w jak i sposób dochodzi do niejednorodnego odkształcenia 
i powstania obszarów o różnym odkształceniu, ponieważ w konsekwencji oddziaływania 
pośredniej temperatury (zakres TM P) przebiegają niejednorodnie procesy aktywowane 
cieplnie prowadząc do powstania stabilnego układu obszarów „m iękkich” i „twardych” 
w materiale, gdzie odkształcenie lokalizuje się w obszarach „m iękkich” i prowadzi do pękania 
i w konsekwencji zerwania próbki. Stąd kolejny wniosek, że zachowanie materiału w  takich 
warunkach może opisywać prosty makroskopowy płaski model próbki metalowej składający 
się z obszarów „m iękkich” odkształcających się przy mniejszym naprężeniu i „twardych” 
odkształcających się przy większym naprężeniu.

4.1. Koncepcja modelu miejsc „twardych i miękkich”

Proces odkształcenia plastycznego metali w swej istocie je s t procesem niejednorodnym 
[148], to znaczy że odkształcenie plastyczne przebiega kolejno w różnych obszarach metalu. 
W ynika to z budowy krystalicznej metali i możliwości odkształcania się różnych obszarów 
stopu przy różnym naprężeniu (odkształcają się w pierwszej kolejności obszary, w których 
potrzebne do tego naprężenie je s t mniejsze). W rzeczywistych próbkach wykonanych z metali 
polikrystalicznych niejednorodne odkształcenie, jak  ju ż  wspomniano wcześniej, może być 
ponadto wywołane niejednorodnością składu chemicznego, niejednorodnością wielkości 
ziarna, niejednorodnością rozkładu temperatury czy niejednorodnością geom etryczną prowa­
dzącą do koncentracji naprężeń itp. W zakresie temperatury, w którym procesy aktywowane 
cieplnie nie zachodzą, nie obserwuje się efektu TMP, ponieważ nie zachodzi zjawisko 
„m ięknięcia” obszarów o większym gniocie. Natom iast umocnienie się jednych obszarów 
zazwyczaj prowadzi do odkształcenia w innych obszarach, co w efekcie daje większe 
wartości, na przykład wydłużenia lub przewężenia.

Odkształcanie w zakresie temperatury zbliżonej do temperatury początku funkcjonowania 
procesów aktywowanych cieplnie powoduje, że procesy te m ogą zachodzić tylko w obszarach 
o największym odkształceniu (największej energii zm agazynowanej), a w ięc nielicznych 
w początkowych etapach procesu odkształcania i w niższej temperaturze. To w konsekwencji 
wywołuje lokalizację procesu odkształcenia w małej objętości materiału, powstanie pęknięć 
w strefach granicznych pomiędzy obszarami „m iękkimi”, w których zachodzą procesy 
aktywowane cieplnie, a obszarami „twardymi”, które przy danym poziom ie naprężenia nie
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Rys. 107. Modele A i B przebiegu odkształcenia w zakresie TMP 

Fig. 107. A and B models o f deformation in the range o f DMT

odkształcają się, a związku z tym, w których odkształcenie jest zbyt małe, by procesy te 
mogły zachodzić. Przy krytycznej liczbie pęknięć dochodzi do przebiegu procesów odkształ­
cenia w warunkach koncentracji naprężeń i makroskopowego niszczenia próbki. W efekcie 
makroskopowe wskaźniki plastyczności są  małe, a stop w tym zakresie temperatury makro­
skopowo je st „kruchy”, pomimo że w mikroobszarach odkształcenie może być duże.

W  temperaturze wyższej większa ilość obszarów (również te o mniejszym odkształceniu 
i mniejszej energii zmagazynowanej) może podlegać działaniu procesów aktywowanych 
cieplnie, co przy odpowiednio wysokiej temperaturze umożliwia zachodzenie procesów akty­
wowanych cieplnie w całej objętości próbki. W takim przypadku makroskopowe wskaźniki 
plastyczności próbki do zniszczenia są większe. Hipotetyczny makroskopowy przebieg 
procesu odkształcenia w zakresie TMP m ogą zilustrować dwa różne jakościowo, chociaż 
w swej istocie podobne, modele A i B (rys. 107). Przedstawiony ogólny opis makroskopo­
wego modelu odkształcenia plastycznego metali w zakresie TMP opiera się na trudnym do 
zmierzenia, a tym samym do zdefiniowania, pojęciu niejednorodnego odkształcenia.

M iarą niejednorodności odkształcenia może być prosty stosunek objętości obszarów, 
w których odkształcenie plastyczne przebiega przy określonym poziomie naprężenia, do 
całkowitej objętości próbki. W warunkach modelowych jest to stosunkowo łatwe do okre­
ślenia, natomiast w warunkach eksperymentalnych dużo trudniejsze. Przy tak zdefiniowanej 
mierze niejednorodności odkształcenia zaprezentowane modele A i B (rys. 107) są  jako­
ściowo identyczne, jakkolw iek ich zróżnicowanie ma swoje uzasadnienie w obserwacjach 
eksperymentalnych.
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4.2. Weryfikacja modeli A i B

W celu zweryfikow ania modeli dla potrzeb symulacji komputerowej przyjęto następujące 
założenia:

•  płaski stan odkształcenia,
•  objętość obszarów „m iękkich” (grubość warstwy „m iękkiej” dla modelu A) je st funkcją 

temperatury,
•  wielkość i kształt ziaren (rozpatrywanych elementów) je s t stały,
• w tem peraturze 700°C całe ziarno jest wypełnione „m iękkim ” materiałem jako wynik 

wzrostu „m iękkich” obszarów („miękkiej” warstwy),
•  własności materiału miękkiego odpow iadają danym eksperymentalnym dla temperatury 

700°C, a materiału twardego dla temperatury 300°C,
• obciążenie działające na próbkę nie powoduje dużych odkształceń ziaren, wywołuje 

natomiast przekroczenie granicy plastyczności materiału warstw granicznych. W ymaga 
to uwzględnienia nieliniowych związków konstytutywnych w metodzie elementów 
skończonych. W eryfikacje modeli A i B oparto na metodyce przedstawionej w pracach 
[182,183].

4 .2 .1 . M o d e l f iz y c z n y  o śr o d k a  sp r ę ż y s to -p la s ty c z n e g o

Do opisu ośrodka sprężysto-plastycznego przyjęto znane związki teorii plastycznego pły­
nięcia. Zakładając, że rozpatrywany ośrodek je st geometrycznie liniowy, przyjęto następujące 
związki między przemieszczeniem i tensorem odkształcenia:

f  ad u j d u j1
£ij _ 2 d x j d x j

dla Xj e  V. (36)

— + X j= 0  dla X| e  V (37)

(39)

Równanie równowagi dla takiego obszaru ma postać:

dXj

przy warunkach brzegowych, dla brzegu obciążonego siłami:

O jjn ^ P j dla Xj e  5 V  (38)

dla brzegu z narzuconymi przemieszczeniami:

u i= fi(xk) dla xke  5V
gdzie:

V — analizowany obszar,
nj -  normalna do brzegu,
Xi -  współrzędne obszaru,
Xk -  siły masowe w  obszarze V,
Pi -  siły brzegowe,
Uj -  przemieszczenia,
sjj -  tensor odkształcenia,
ery -  tensor naprężenia,
d V ~  brzeg z narzuconymi przemieszczeniami,
d  V — obszar obciążony.

Związki (36)-(38) są  prawdziwe dla przyrostów wielkości Uj, xij; Py i przyjm ują postać:
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de y = — 
u 2

^SdU: 3 d U :A
1 +  -

v 5 x j d x ,
(40)

^ + dx, = 0 <40a>
SX|

d o jjn j= d P i (40b)

duj =  d f  i(xk). (40c)

Równanie konstytutywne w tym przypadku przyjmie postać:

* ’. = i ^ ( de. +r k : de“ 5i ) ' T ^ dX^  <4I>

fi F
de,j =  d l —  = dXSij (41 a)

gdzie:
F -  powierzchnia płynięcia plastycznego zdefiniowana przez wyrażenie:

<4 2 >

sy = 0 ij - 5y Go -  dewiator naprężenia, 
a  = f(e) -  naprężenie dla stanu jednoosiowego rozciągania,
8jj -  delta Kroneckera,
S i/ -  plastyczna składowa odkształcenia,
dA. -  przyrost parametru X obliczony przy założeniu hipotezy wiążącej przyrost dewia­

tora odkształcenia i dewiatora naprężenia:

d ep
dX = ^  (43)

su
lub: 3 jgP

dX = - H Ł .  (43a)
2  O:

gdzie:
def = d e j -  przyrost składowej plastycznej dewiatora odkształcenia,

Oj = /—sklskl -  intensywność naprężenia,

d£j = ^ £ kl£k, -  intensywność odkształcenia.

W efekcie przyrost parametru X określa wyrażenie:

F ds s~
d X" 4  ̂ '  ' ~  (44)

— a  E k + -----------
gdzie: 9 l  k 2 l + v

E k = —  -  współczynnik sprężystości wzdłużnej dla stanu jednoosiowego rozciągania. 
d£
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Zakładając również, że odkształcenie plastyczne nie powoduje zmian objętości, lecz tylko 

zmiany postaci, można zapisać d s ^  = 0 .  W tedy zależność (41) przyjm uje formę:

d a u = D ijki(d£k|-d E k k) (45)
gdzie:

D^ =I ^ ( 5ik5j'+T r ^ ^ 5s'5ii)-
Rozwiązanie układu równań (39) i (40) w przypadku ogólnym je st możliwe tylko na drodze 

numerycznej przez odpow iednią dyskretyzację rozpatrywanego obszaru V. Do rozwiązania 
zastosowano metodę elementów skończonych.

4.2.2. D ysk retyzacja  ośrodka

Założono, że zjawiska zachodzące w obszarze V m ają cechy pozwalające na ich opis 
w układzie współrzędnych 0xy, tzn. że można zastosować związki płaskiego stanu naprężenia 
lub odkształcenia.

Do dyskretyzacji płaskiego obszaru V przyjęto elementy trójkątne (jako elementy, z któ­
rych składa się sześciokąt w modelu A), w których założono liniowe funkcje kształtu 
(rys. 108).

Fig. 108. Element o f  digitising (FEM)

Przemieszczenie wewnątrz elementu opisano związkiem:

{u}= [N] • {A} (46)
gdzie:

[N] = {N (x,y)] -  funkcje kształtu, 

f u(x, y)l
{u} = < > -  składowe przemieszczeń,

|v (x ,y )J

{A} = coI{ui, V i,u j, Vj, Uk, Vk} -  przemieszczenia węzłowe.

W ewnątrz elementów stan odkształcenia i związany z nim stan naprężenia opisują macierze:

{б} — col {ex, Ey, 2 yxy} (47)

{ a} = co l {ax, a y, тху}. (48)
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M acierz współczynników sprężystości dla płaskiego stanu naprężenia ma postać:

[D] =

1 v 0

v 1 0

0 0
1 — v

(49)

natomiast dla płaskiego stanu odkształcenia ma postać następującą:

[D] =

1 — v v 0 

v l - v  0

1 - 2v
0 0

(1 + v) ( l - 2v)
(50)

W prowadzając dodatkowo macierz operatorową [E]:

[E] =

0
_Э_
Эх

0 —
Эу

d_ d_ 

Эу Эх
można zapisać:

(51)

(52)

(53)

{e} = [E] {u} = [E] [N] {A} = [B] {A}

W yrażenia (46), (49) i (50) są słuszne również dla przyrostów odpowiednich wartości {duj, 
{ds} i {der} i wtedy równanie konstytutywne przyjmie postać:

{da} = [D] ({ds} -  {dEp}) = [D] {dE} -  {dap}
gdzie:

{dsp} -  przyrost odkształceń plastycznych,
{d<7p} -  wektor wstępnych naprężeń plastycznych.

W yrażenie (53) można zapisać w postaci:

{da} = [D] [B] {dA} — [D] {dep}.

W prowadzając zasadę prac przygotowanych można otrzymać:

- I  {dx}T[N] {8A}dve -  f {dP;}T[N] {5A}dse + \ {da}T{d5e}dve-  {RW}T{5A} = 0
SJ-

gdzie:
{dR|} = I {dx}T[N]dve -  wektor sił objętościowych nałożony na w ęzeł elementu,

v°

{dRs} = I {dP; }T[N]dve _  wektor sił brzegowych rozłożony na węzły elementu,

(54)

(55)

{dRw} -  wektor sił węzłowych.
Przyjmując:

{dR} = {dR,} + {dRs} + {dRw} (56)
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8£=tB ]{5A } (57)

oraz uwzględniając zależność (54) m ożna równanie (55) zapisać w postaci:

|[B ]T[D ][B ]{dA }dve{5A }-{R }T{ A } - |[B ]T[D]{d£p}dve = 0 . (58)
Vc ve

W prowadzając oznaczenia:

[K] = I [B]T[D] [B] dve -  macierz sztywności,
vc

{dR} = J[B]T[D] {dsp} dve -  wektor sił początkowych,
vc

otrzym ano po agregacji po elementach obszaru V podstawowy układ równań pozwalający 
otrzymać rozwiązanie:

[K] {dA} = {dR} +  {dR*}. (59)

Zakładając w równaniu wektora sił początkowych, że znany je st przyrost odkształceń 
plastycznych, można określić wektor {dRa}, rozwiązać równanie względem {dA} i określić 
proces iteracyjny.

4 .2 .3 . A lg o r y tm  r o zw ią z a n ia  n u m e r y c z n e g o

Równanie (55) można rozwiązać na drodze iteracyjnej. G raficzną ilustrację przebiegu 
procesu iteracyjnego przedstawia rys. 109.

Rys. 109. Ilustracja algorytmu rozwiązania iteracyjnego 

Rys. 109. Illustration o f  iteration solution algorithm

W pierwszym przybliżeniu przyjęto, że:
[K ]{dA }0 ={dR },

skąd wyznaczono wektor odkształcenia {de}0 traktowany jako początkowy:
{de}o —> {dep}° = dA.o {s} —> {dRCT}i 

{da} =  [D] ({de} - {dep}°
gdzie:

{s} -  dewiator tensora naprężenia,

dX0 = {d e} T { s } / 4 a 2 (E k + |  J L ) ] .
9  2  1 +  v

(6 0 )

(6 1 )
(6 1 a )
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Znając macierz {dR°}i, rozwiązuje się równanie:

{K } {dA}i =  {dR °}i, (62)

a następnie określa się: {de},, {dep}i, {da}i, {dRa}, sprawdzając warunek plastyczności. 
Proces iteracyjny zostaje zakończony, jeśli warunek plastyczności je s t spełniony z dokła­
dnością s; | F | < e.

Po każdym kroku iteracyjnym konstruowana jest macierz całkowitych przemieszczeń, 
naprężeń i odkształceń:

{d e }n+i =  {s}„  +  { d s } „ , (63a)

{da}„+i =  {a }„  +  { d a } „ , (6 3 b )

{A }n+i =  {A}„ +  {d A }„ . (63c)

Przedstawiony proces iteracyjny można powtarzać dla kolejnych przyrostów obciążenia 
i analizować w ten sposób zachowanie się obiektu poddanego obciążeniu wywołującemu 
w nim odkształcenia trwałe.

4 .2 .4 . M o d e l z n isz cz en ia  m a ter ia łu

Ponieważ model ośrodka sprężysto-plastycznego przedstawiony w pracy nie ma ograniczeń 
w zakresie wielkości odkształceń plastycznych, wprowadzono dodatkowe kryteria zniszczenia 
materiału opierając się na pracach Kołmogorowa [184] i innych [1 8 5 ,1 8 6 ] oraz ustalono 
stopień zniszczenia materiału próbki w postaci:

<6 4 >

gdzie: 0
ep — intensywność odkształcenia plastycznego,
£|p -  intensywność odkształcenia plastycznego w momencie zniszczenia materiału, 

zależna od stanu naprężenia określanego przez parametr y = — - ,  
ao = ( a n  +022 + CT33),
a  i -  intensywność naprężenia.

Ponieważ funkcja e fpi(y) dla analizowanych mosiądzów je st nieznana, założono, że je s t stała 
i równa intensywności odkształcenia dla próby rozciągania Ej tens w temperaturze 300  i 700°C . 
W tedy wyrażenie (6 4 ) przyjmie postać:

H ( s P )  =  — —  } d ( e f )  (65)
^  i tens o

gdzie:
Ei tens -  intensywność odkształcenia plastycznego dla próby rozciągania.

W zakresie obliczeniowym maksymalny poziom zniszczenia H(EPi) wynosi 0 ,3 5 9 . Dla tej 
wartości z  danych eksperymentalnych wyznaczono wartości epX3oo = £tens3oo ■ 0 ,3 5 9  i odpo­
wiednio wartość ePx7oo dla temperatury 3 0 0  i 70 0 °C . Znając wartości z symulacji kompu­
terowej oraz cytowane wartości epX3oo i ePx7oo, zbudowano wykres stopnia uplastycznienia 
materiału w funkcji grubości warstwy „miękkiej” dla modelu A (rys. llO a), co odpowiada 
jakościowo eksperymentalnej zależności wydłużenia w funkcji temperatury dla badanych 
mosiądzów.
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4.2.5. W ery fikacja  m odelu B

W modelu B założono, że objętość próbki wypełniona je st ziarnami o stałej wielkości 
i kształcie, z których część odpowiada własnościom mosiądzu w tem peraturze 300°C -  ziarna 
„twarde”, a druga część własnościom mosiądzu w temperaturze 700°C -  ziarna „m iękkie” . 
W tem peraturze 300°C 100% ziaren je st „twardych”, a w temperaturze 700°C -  100% ziaren 
je st „m iękkich . Stąd można założyć, że objętość (a ściślej pole powierzchni) ziaren 
„m iękkich” je st funkcją temperatury i zwiększa się z tem peraturą (udział objętości ziaren 
„miękkich do całej objętości próbki osiąga wartość 1 dla 700°C). W prowadzając identyczne 
warunki obliczeniowe jak  dla modelu A oraz przyjmując, że dla tem peratury 300°C 
£x3oo= 0,37, a dla temperatury 700°C £X7oo= 0,3, wykonano obliczenia. Zależności stopnia 
uplastycznienia próbek od udziału ziaren „m iękkich” w całej objętości próbki ilustruje 
rys. 1 lOb.

Rys. 110. Wyniki weryfikacji obliczeniowej modelu A i B 

Fig. 110. Computational verification results o f  A and B model

5. PODSUMOWANIE

Zaproponowany „zgrubny” makroskopowy model odkształcenia plastycznego w zakresie 
TMP w swej prostocie jest uniwersalny, jako że można przytoczyć wiele mikromechanizmów 
funkcjonujących w metalach odkształcanych w temperaturze podwyższonej, które m ogą mieć 
wpływ na hipotetyczny proces powstawania miejsc „twardych” i „m iękkich” w metalach i na 
ich wzajemne relacje. W mosiądzach jednofazowych prawdopodobnym mechanizmem 
kontrolującym ten proces jest niejednorodne odkształcenie i niejednorodny przebieg procesów 
aktywowanych cieplnie. Proces taki jest prawdopodobny w większości metali i stopów, 
chociaż w wielu przypadkach proces niejednorodnego odkształcania potęgowany jest przez 
występujące lub powstające w procesie odkształcania równowagowe lub nierównowagowe 
niejednorodności składu chemicznego i wynikające z tego konsekwencje, jak  powstawanie 
wtrąceń, cząstek lub warstw czy ziaren drugiej fazy. Interesującym przykładem potwierdzają­
cym funkcjonowanie modelu A w rzeczywistości są  badania efektu temperatury minimalnej 
plastyczności w stalach [10,13,32-45]. Minimum plastyczności w stalach niskostopowych 
badanych w zakresie 600-900°C występuje przeważnie w temperaturze 750°C. W raz ze 
zwiększeniem stężenia węgla temperatura minimalnej plastyczności obniża się proporcjo­
nalnie do zmiany temperatury A 3 . Uważa się, że podstawowym czynnikiem odpowiedzialnym 
za pojawianie się minimum plastyczności w obszarze przemiany y a  je s t grubość warstwy 
ferrytu na granicach ziaren austenitu, lub udział objętościowy ferrytu [32,38-42]. Grubość 
warstwy ferrytu zależy oczywiście od temperatury, ale również od czasu wytrzymania 
w temperaturze przemiany. Zmiana grubości warstwy ferrytu od 7-10 |_im do 43 (un w stali 
zawierającej 0,032% Nb powoduje wzrost przewężenia od 40 do 70% (rys. 111).
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Rys. 111. Zależność przewężenia od grubości warstwy ferrytu stali niskowęglowej o zawartości 
0,032% Nb, rozciąganej w temperaturze 750°C [41]

Fig. 111. Dependence o f reduction o f  area versus layer ferrite thickness o f  low carbon steel with 
content o f  0.32% Nb, pulled at 750°C [41]

Przedstawione wyniki bardzo dobrze potwierdzają funkcjonowanie modelu A. Ale wystę­
powanie temperatury minimalnej plastyczności stwierdzono również dla innej postaci ferrytu. 
Podczas izotermicznego wytrzymania w temperaturze początku przemiany y —> a  postać
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powstającego ferrytu je st różna dla stali niskowęglowych z N b i B. W  stali z N b ferryt 
występuje w postaci cienkiej warstwy na granicach ziaren austenitu, natomiast w stali z B 
w ystępuje w postaci globulamej, co poprawia plastyczność, ale nie likwiduje efektu m ini­
malnej plastyczności [42]. Przykład stali z borem potwierdza możliwość funkcjonowania 
modelu B. Chociaż również i w stali z borem, w wyniku dynam icznego wydzielania się 
ferrytu w trakcie odkształcania, powstaje siatka ferrytu po granicach ziaren austenitu, jednak 
grubość warstwy w tym  przypadku je s t większa niż w stali z Nb, co polepsza plastyczność 
[42].

Obniżona plastyczność stali w zakresie występowania cienkiej warstwy ferrytu po grani­
cach ziaren austenitu je s t spowodowana niejednorodnym odkształceniem między fazami a  i y 
oraz jego lokalizacją w obszarach ferrytu na skutek różnicy własności obu faz [37,40,41]. 
W ielce prawdopodobny je st również w tym przypadku niejednorodny przebieg procesów 
aktywowanych cieplnie w obszarach odkształcanych. Podobnych efektów m ożna próbować 
poszukiwać w mosiądzach dwufazowych lub o granicznym stężeniu cynku.

Charakterystyczną cechą tem peratury minimalnej plastyczności w stalach podeutektoidal- 
nych je s t fakt jej niezmienności przy stosowaniu różnych szybkości odkształcania. Obserwuje 
się natomiast zwiększenie plastyczności wraz ze zwiększeniem szybkości odkształcania 
w zakresie do 101 s '1, co wiązane je s t ze zmniejszeniem udziału poślizgu po granicach ziaren 
od około 30% do zera [41]. Dotyczy to TM P w zakresie około 750°C. W stalach obserwuje 
się co najmniej trzy zakresy temperaturowe występowania minimum, w których z dużym 
prawdopodobieństwem można się doszukać funkcjonowania modelu miejsc „twardych 
i miękkich”, a minimum plastyczności występuje przy progowym minimalnym udziale miejsc 
„m iękkich” w objętości próbki, w których zachodzi lokalizacja odkształcenia.

Przeprowadzone obliczenia i dokonane porównania z  wynikami eksperym entów dla 
różnych metali w skazują na możliwość potwierdzenia funkcjonowania wspomnianych modeli 
A i B w  rzeczywistości, przez wykazanie, przynamniej jakościowo, zależności makrosko­
powo mierzonej plastyczności od udziału w objętości próbki miejsc, w których może się 
lokalizować odkształcenie plastyczne. Im udział tych miejsc je s t mniejszy, tym m niejsza 
m ierzona m akroskopowo plastyczność. W  rzeczywistości przebieg tego procesu je s t bardziej 
złożony, czego wynikiem je st brak korelacji ilościowej między wynikami eksperymentu 
a obliczeniami, zw łaszcza jeśli chodzi o wyznaczenie TM P oraz określenie wyjściowej 
„progowej” minimalnej objętości miejsc „m iękkich”, która prawdopodobnie je s t zależna od 
charakterystyki stopu i warunków odkształcenia, a ma wpływ na przebieg analizowanych 
krzywych plastyczności (rys. 112). Trudno sobie wyobrazić, by model taki w rzeczywistości 
funkcjonował przy objętości miejsc „miękkich” bliskiej zero. Istnieje prawdopodobnie 
pewien progowy (graniczny, najmniejszy) udział miejsc „m iękkich” w  objętości próbki, 
poniżej którego wspomniany model nie „funkcjonuje” w  odróżnieniu od modelu obliczenio­
wego, a wpływ niejednorodnego odkształcania na plastyczność nie występuje lub je s t mały. 
W spomniany progowy udział może być zależny od parametrów strukturalnych i geom e­
trycznych (np. niejednorodności wielkości ziaren lub kształtu miejsc „m iękkich”), ale również 
może zależeć od stochastycznego rozkładu m iejsc „m iękkich” w objętości próbki (rozkład 
równom ierny lub nierównomierny z występującymi koncentracjami).

Poszukiwanie dowodów i poszlak potwierdzających przebieg odkształcania w  zakresie 
temperatury minimalnej plastyczności zgodnie ze wspomnianym modelem je s t stosunkowo 
łatwe, gdy wspomniane obszary „m iękkie” i „twarde” oddzielone są  granicami między- 
fazowymi. Dużo trudniej, a czasami w cale nie m ożna obszarów takich obserwować w  stopach 
jednofazow ych, jakkolw iek można je  zaobserwować po śladach niejednorodnie przebie­
gającej rekrystalizacji (np. w mosiądzach lub brązach). W przypadku gdy dominującym 
procesem je s t zdrowienie dynamiczne, obserwacje takie są  o wiele mniej skuteczne.

5. Podsumowanie
149

1 0% 100%
Udział miejsc “miękkich”

Rys. 112. Schemat ilustrujący wpływ wartości progowej P na przebieg krzywej plastyczności, przy 
założeniu że udział objętościowy miejsc „ miękkich ” M  jest funkcją temperatury; T - udział 
miejsc „ twardych ” w objętości próbki

Fig. 112. Schema illustrating an influence o f  threshold value P on plasticity curve's course, at assump­
tion, that „soft” places participation M  is a function o f  temperature; T - „hard" places 
participation in a sample volume

Przeprowadzone badania i analizy nie doprowadziły do ostatecznego udowodnienia 
postawionej tezy, ale również zdecydowanie uniemożliwiają je j odrzucenie. W iele dowodów 
i analiz wskazuje jednak na duże prawdopodobieństwo funkcjonowania opisanego modelu 
miejsc „twardych” i „miękkich” , a niektóre podobieństwa występujące w  identycznym, 
jakościowym  zachowaniu się różnych metali i stopów i towarzyszące tem u zm iany stru­
kturalne sugerują, że zaproponowany model mógłby być uniwersalny, czego stwierdzenie 
wymaga dalszych badań i analiz rezultatów opublikowanych dla różnych metali i stopów.
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ZAŁĄCZNIK 
Analiza statystyczna wyników badań

Analizę statystyczną w zakresie ograniczonym do wyników prób rozciągania (zależności 
wytrzymałości, wydłużenia i przewężenia od temperatury rozciągania) przeprowadzono 
zgodnie z opisem zamieszczonym w punkcie 3.3.9. Ponieważ w analizowanym przypadku 
stosunek korelacyjny (29) jest równy uogólnionemu współczynnikowi korelacji (28) 
w ramach analizy wyznaczono współczynniki korelacji zestawione w tabeli 3 oraz przepro­
wadzono badania istotności otrzymanych współczynników korelacji i równań regresji.

Tabela 3
Zestawienie współczynników korelacji stosowanych równań regresji do opisu badanych

zależności

Stop Wielkość
ziarna,

Hm

Szybkość 
odkształ­
cania, s' 1

W ytrzymałość 
w funkcji 

temperatury*)

Wydłużenie 
w funkcji 

temperatury^

Przewężenie 
w funkcj i 

temperatury**

R2 R1 A5 A3 Z5 Z3

CuZnl

24

4,2-10'3 1,0 1,0 0,97 0,95 0,97 0,96

4,2-10'' 1,0 1,0 0,94 0,86 0,98 0,89
0,85-10' - - 0,99 0,94 0,99 0,97
1,65-102 - - 0,98 0,96 0,98 0,89

64

4,2-10'3 0,99 0,98 0,91 0,72#) 0,96 0,75

4,2-10'' 0,99 0,99 0,92 0,85 0,97 0,88
0,85-10' - - 0,99 0,97 1,0 1,0
1,65-łO2 - - 0,98 0,96 0,98 0,97

CuZn4

22

4,2-10'3 0,99 0,98 1,0 0,96 1,0 0,96
4,2-10' 1 0,99 0,97 0,98 0,97 0,99 0,95
0,85-10' - - 1,0 0,96 1,0 0,96
1,65-102 - - 0,99 0,99 0,99 0,99

229

4,2-10'3 0,98 0,98 0,99 0,99 0,99 0,96
4,2-10' 1 0,99 0,98 0,99 0,95 0,99 0,98
0,85-10' - - 0,99 0,94 0,99 0,94

1,65-102 - - 0,99 0,98 0,99 0,98

C uZn10

24

4,2-10'3 1,0 1,0 1,0 0,99 1,0 1,0

4,2-10'' 1,0 1,0 1,0 0,99 0,99 0,98
0,85-10' - - 1,0 0,98 0,99 0,96
1,65-102 - - 0,96 0,93 0,95 0,9

185

4,2-10'3 1,0 1,0 1,0 0,99 0,99 0,98
4,2-10'' 1,0 0,99 1,0 0,98 0,98 0,97

0,85-10' - - 1,0 0,98 0,97 0,97
1,65-102 - - 0,98 0,86 0,98 0,84
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Stop Wielkość
ziarna,

Hm

Szybkość 
odkształ­
cania, s' 1

W ytrzymałość 
w funkcji 

tem peraturył)

W ydłużenie 
w  funkcji 

temperatury**

Przewężenie 
w funkcji 

temperatury**
R2 R1 A5 A3 Z5 Z3

CuZn32

16

4,2-10'3 1,0 0,96 1,0 0,96 0,99 0,98
4,2-10‘‘ 0,99 0,96 0,99 0,97 1,0 0,99
0,85-10 1 - - 0,97 0,81 0,99 0,97
1,65-102 - - 0,97 0,96 0,98 0,89

274

4,2-10'3 1,0 0,96 0,99 0,98 0,99 0,97
4,2-10' 1 1,0 0,97 0,99 0,98 0,99 0,93
0 ,8 5 1 0 ' - - 0,99 0,95 0,99 0,96
1,65-102 - - 0,98 0,91 0,99 0,92

;   --------------
' oznaczenia:

R1 -  regresja liniowa, <
R2 -  regresja paraboliczna,
A3, Z3 -  regresja wielomianowa trzeciego stopnia,
A5, Z5 -  regresja wielomianowa piątego stopnia.
#) mały współczynnik korelacji i poziom istotności powyżej 0,05.

Dla wszystkich analizowanych przypadków (oprócz jednego) współczynniki korelacji 
liniowej i nieliniowej były istotne przy założonym współczynniku ufhości 0,95. Do oceny 
istotności zastosowano test F Snedecora dla regresji nieliniowej i test t-Studenta dla regresji 
liniowej (tabela 4).

Tabela 4
Wyniki testów istotności

R1 test t-Studenta dla współczynnika ufności 1 - a  = 0,95
R2 test F Snedecora dla współczynnika ufności 1 - a  = 0,95
A3 test F Snedecora dla współczynnika ufności 1 - cc = 0,95
Z3 test F Snedecora dla współczynnika ufhości 1 - a  = 0,95
A5 test F Snedecora dla współczynnika ufności 1 - a  = 0,95
Z5 test F Snedecora dla współczynnika ufności 1 - a  = 0,95

EKSPLIKACJA EFEKTU MINIMALNEJ PLASTYCZNOŚCI 
MOSIĄDZÓW JEDNOFAZOWYCH

STRESZCZENIE

Praca dotyczy eksplikacji makroskopowo obserwowanego efektu związanego z występo­
waniem minimum na krzywej plastyczności w funkcji temperatury. W pracy postawiono tezę, 
że podstawowym mechanizmem odpowiedzialnym za efekt minimalnej plastyczności 
w mosiądzach jednofazowych jest niejednorodne odkształcenie i jednocześnie funkcjonujący, 
wywołany przez proces niejednorodnego odkształcania, niejednorodny przebieg procesów 
aktywowanych cieplnie w odkształconych obszarach, w których energia zmagazynowana 
osiągnęła dostateczną wartość. Mechanizm ten funkcjonuje w zakresie temperatury zbliżo­
nym do początku operowania procesów aktywowanych cieplnie. Skutkiem jego funkcjono­
wania jest lokalizacja odkształcenia w tych obszarach i w konsekwencji pękanie materiału na 
styku obszarów odkształconych i nieodkształconych.

Skład chemiczny i jego lokalne zmiany oraz zmiany struktury w pływ ają na przebieg 
procesów związanych z odkształceniem i działaniem temperatury w różny sposób. Wystę­
pujące zmniejszanie się plastyczności, z jednej strony, jest najczęściej skutkiem wspomnia­
nego wpływu na zwiększenie niejednorodności odkształcania. Z drugiej strony wpływ ten 
może być przyczyną zmniejszania niejednorodności odkształcania.

Rozszerzeniem postawionej tezy jest bardziej uniwersalna koncepcja modelu miejsc 
„twardych i miękkich”, która wyjaśnia efekt minimalnej plastyczności opisując makro­
skopowy przebieg odkształcenia w zakresie TMP, we wszystkich przypadkach, w których 
funkcjonujące w metalach mikromechanizmy prowadzą do powstania sytuacji, gdzie udział 
objętościowy miejsc „miękkich” jest funkcją temperatury i prowadzi do lokalizacji w nich 
odkształcenia. Temperatura minimalnej plastyczności pokrywa się z temperaturą, w której 
udział objętościowy miejsc miękkich osiąga pewną „progową”, krytyczną ze względów 
mechanicznych, wartość.

W pracy przeprowadzono badania plastyczności mosiądzów jednofazowych (dwuskładni­
kowych C uZ nl, CuZn4, CuZnlO, CuZn32 oraz wieloskładnikowego C uZn27N il8 i stopu 
CuNi25) w funkcji temperatury (w zakresie 300-900°C), dla szybkości odkształcania (10'3- 
- 102 s_1), przy różnym stanie naprężenia (próby rozciągania i skręcania) i wielkości ziarna 
(około 20 i 200 |im) oraz stanu wyjściowego materiału (przerobiony plastycznie i odlewany), 
w celu określenia czynników wpływających na TMP oraz potwierdzenia danych literatu­
rowych. Dla uzasadnienia tezy pracy przeprowadzono badania i pomiary: własności mecha­
nicznych, metalograficzne na mikroskopie świetlnym i elektronowym, energii aktywacji 
procesu odkształcenia plastycznego, tarcia wewnętrznego, COD i densometryczne.

Dla potwierdzenia wyników eksperymentalnych zweryfikowano koncepcję modelu miejsc 
„twardych i miękkich” dokonując obliczeń zależności plastyczności mosiądzów w funkcji 
objętościowego udziału miejsc „miękkich”, dla dwóch wariantów wspomnianego modelu, 
opierając się na zmodyfikowanej dla potrzeb modelu metodzie elementów skończonych.

Zaproponowany model miejsc „twardych i miękkich” opisuje zachowanie się mosiądzów 
w warunkach efektu minimalnej plastyczności, ale może być stosowany do opisu podobnego 
efektu w innych metalach i stopach. W spomniany model, wprawdzie w sposób tylko jako­
ściowy, wiąże przebieg procesu odkształcenia plastycznego w skali mikro i mezo z przebie­
giem procesu w skali makroskopowej, jednak otwiera drogę do dalszych badań i poszukiwań, 
zgłębiających problem makroskopowej istoty plastyczności i jej zależności od składu 
chemicznego i struktury metali i stopów.



EXPLICATION OF MINIMUM PLASTICITY EFFECT 
OF MONO-PHASE BRASSES

SUMMARY

The work refers to explication o f  macroscopic observed minimum plasticity effect 
connected with existence, for metals and alloys, o f  ductility minimum temperature (DMT) for 
a dependence o f  plasticity versus deformation temperature.

The explication process was based on the following argument: that basic mechanism 
responsible for minimum plasticity effect in mono-phase brasses, is heterogeneous 
deformation and simultaneously working, developed by process heterogeneous deformation, 
heterogeneous course o f thermal activated processes in deformed areas o f  metal, in which 
stored energy reached sufficient value. The mechanism works in the range o f  temperature 
close to the beginning o f  operating o f  thermal activated processes. Its result is location of 
deformation in these areas and in consequence cracking o f  material in junction points of 
deformed and undeformed areas.

The chemical composition and its local changes and structure changes influence on the 
course o f processes connected with deformation and thermal activation in a different manner. 
The plasticity diminishing, from one side, is most often a result o f  the above-mentioned 
influence on enlargement o f  deformation inhomogeneity. From the other side, the above- 
mentioned influence can be a reason o f  diminishing deformation inhomogeneity, causing 
most often weakness o f  minimum plasticity effect., or in an extreme chance o f  its 
disappearance

The widening o f  the presented argument is more universal idea o f  a model o f  „hard and soft” 
places, which explains a minimum plasticity effect describing a macroscopic course o f 
deformation in the range o f  DMT. This model can describe behaviour o f  metals in DM T in all 
cases, in which working in metals micro-mechanisms induced a situation, where voluminal 
share o f  „soft” places is a function o f  deformation temperature and drives to a location o f 
deformation. DM T agrees with temperature in which voluminal share o f  „soft” places in a 
volume o f  sample reaches critical (threshold) value from a mechanical point o f  view.

In the work widely conceived plasticity investigations o f  mono-phase, binary brasses 
(C uZ nl, CuZn4, CuZnlO, CuZn32), multiple brass CuZn27N il8 and CuNi25 alloy were 
performed in function o f  deformation temperature (in the range 300-900°C), for strain rates in 
the range ( lO ’-lO2 s '1), at different stress state (tension and torsion test), and a different initial 
structure o f  material (grain size about 20 and 200 |im after cold work and annealing and after 
cast), in order to determine factors influencing on DM T and confirmations literature date.

The following investigations and measurements as: mechanical properties, metallographic, 
energy activation, internal frictions, COD and densometric, were accomplished in order to 
justify  the work argument

To confirm experimental results, the model o f  „hard and soft” places was verified by 
calculations o f  brasses plasticity as a function o f  a voluminal share o f  „soft” places in volume 
o f  a sample, basing on modified finite elements method.

The main result o f  the work is an elaboration o f  the model, which describes plastic 
behaviour o f  brasses in the range o f  DMT, and can be practical used for description o f  similar 
effects in other metals and alloys. The presented model, only in qualitative manner, joins the 
course o f  plastic deformation in a micro and mezzo scale with the course o f  this process in a 
macro scale, but opens way to further research exploring deeply this problem.
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