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WSTEP

Tytan ijego stopy z uwagi na swoje wasciwosci znajdujg coraz wieksze zastoso-
wanie w lotnictwie, kosmonautyce, przemys$le chemicznym, spozywczym, energety-
ce imedycynie. Szersze zastosowanie znalazty stopy tytanu charakteryzujace sie do-
brag wytrzymatos$cig wtasciwg, zarowytrzymatoscig, odpornoscig korozyjna
w wiekszosci agresywnych Srodowisk, obojetno$cig biologiczng itp. [1-8]. W roku
2000 produkcja $wiatowa wyniesie ponad 1 milion ton wyrobéw ze stopéw tytanu,
z czego przewazajaca cze$é stanowié beda stopy dwufazowe a+ji. Stosowanie stopdw
tytanu pomimo wielu niepowtarzalnych zaletjestjeszcze hamowane ich wysokg cena,
wynikajacg ze skomplikowanych i energochtonnych procesé6w wytwarzania i prze-
twarzania. Stopy tytanu sg takze materiatem o duzych perspektywach rozwojowych
z uwagi na znaczne zasoby tytanu w skorupie ziemskiej [1-4].

Krajowy przemyst nie wytwarza tytanu ijego stopdw. Potrzeby lotnictwa, w mniej-
szym stopniu przemystu chemicznego i innych gatezi gospodarki, zaspokajane sg im-
portem pétwyrobéw lub gotowych wyrobow. W procesach przetworstwa potwyro-
boéw napotyka sie wiele trudnos$ci, wynikajacych przede wszystkim z niemoznosci
spetnienia wymagan dotyczacych mikrostruktury izwigzanych z tym wasciwosci me-
chanicznych. Przyczyn nalezy upatrywa¢ miedzy innymi w braku odpowiednich urza-
dzen idoswiadczenia technologicznego. Przekroczenie temperatury przemiany alo-
tropowej w procesach przerébki plastycznej lub obrobki cieplnej prowadzi do
nieodwracalnych zmian mikrostruktury w postaci nadmiernego rozrostu ziarn, ogra-
niczajacego uzycie wyrobéw. Opanowanie metod rozdrobnienia mikrostruktury bez
koniecznosci stosowania nie zawsze mozliwego ponownego procesu przerébki pla-
stycznej powinno sie przyczyni¢ do poprawy wiasciwosci mechanicznych.

W literaturze zagranicznej i krajowej opublikowano wiele artykutéw i monografii
opisujacych przemiany fazowe oraz okre$lajacych zwiazkijakosciowe i ilosciowe po-
miedzy mikrostrukturg i wiasciwosciami [9-13]. Wynika z nich jednoznacznie, ze
wysoki poziom witasciwosci mechanicznych stopow tytanu moze by¢ osiggniety pod
warunkiem uzyskania jednorodnej, drobnoziarnistej mikrostruktury [1, 14].

Wielkos¢ ziarna stopow tytanu mozna ksztattowa¢ w procesach topienia i krysta-
lizacji oraz poprzez przerébke plastyczng [1, 2, 6, 15]. Najskuteczniejszag metodg roz-
drabniania ziarna tytanu ijego stopow jest jak dotad potaczenie proceséw przerébki
plastycznej, prowadzonej w $cisle okreslonych warunkach technologicznych, z wyza-
rzaniem rekrystalizujagcym. Jednak znacznej czesci pétwyrobow i wyrobow ze stopow
tytanu nie poddaje sie przerobce plastycznej (wlewki, odlewy), a w przypadku wyro-
boéw o $rednich i duzych przekrojach jej efekt jest niezadowalajacy [2, 15].

Obrébka cieplna stopéw o gruboziarnistej wyjsciowej mikrostrukturze ogranicza
sie jedynie do prostych zabiegdw wyzarzania. Proby zastosowania obrobki cieplnej



do rozdrobnienia ziarna stopdw tytanu nie przyniosty pozytywnych rezultatow [16,17].
Ich brak ttumaczy sie wystepowaniem matych odksztatcert i naprezen podczas prze-
miany alotropowej, uniemozliwiajacych uzyskanie krytycznego stopnia odksztatce-
nia, koniecznego dla wywotania rekrystalizacji [18, 19]. Zaznaczy¢ nalezy, ze dane
literaturowe wartosci odksztatcen i naprezen wystepujacych podczas przemiany alo-
tropowej w tytanie cechujg sie duzymi rozbieznosciami [19-21].

Przedstawiony stan zagadnienia stanowit podstawe do podjecia badan wtasnych
nad oceng mozliwosci rozdrabniania ziarna wyrobéw wykonanych z tytanu ijego
stopéw w procesach obrébki cieplnej, bez wczeéniejszego odksztatcenia. W aspekcie
poznawczym dotyczyty dogtebnego poznania zjawiska zgniotu fazowego oraz okre-
Slenia zwigzanych z tym odksztatcen i naprezen towarzyszacych przemianom fazo-
wym w gruboziarnistych, wielosktadnikowych stopach tytanu, jak réwniez czynni-
kow determinujacych jego skale. W praktyce otrzymane wyniki badan powinny
wykaza¢ mozliwosci rozdrabniania ziarna tytanu ijego stopéw o wyjsciowej mikro-
strukturze gruboziarnistej wytacznie zabiegami obrobki cieplnej.

1. SKLAD FAZOWY | PRZEMIANY
STRUKTURALNE W STOPACH TYTANU

Tytan w zalezno$ci od temperatury wystepuje w jednej z dwoch odmian alotropowych.

Odmiana alotropowa Tia jesttrwata do temperatury 1155 K. Krystalizuje w ukta-
dzie heksagonalnym o statej sieciowej « =0,29503 nm, ¢ = 0,46831 nm oraz
c/la= 1,5873 [1, 22]. W stopach tytanu z aluminium, tlenem, azotem i weglem wyste-
puje jako faza a, a pierwiastki te sgjej stabilizatorami. Charakteryzuje sie umiarkowa-
na wytrzymatosciag oraz dobrg plastycznoscia.

Odmiana alotropowa Tij3 jest trwata w zakresie temperatury od 1155 K do tem-
peratury topnienia. Krystalizuje w uktadzie regularnym przestrzennie centrowanym
0 statej sieciowej a = 0,3283 nm [1,23]. W stopach tytanu wystepuje jako faza /3, bedaca
roztworem statym pierwiastkdw stabilizujacych te faze (Mo, V, Nb, Ta, Fe, Cr, Mn).
W przypadku kiedy stop zawiera pewng zawarto$¢ pierwiastkow stabilizujgcych fa-
ze p (tzw. zawarto$¢ krytyczna - c. f) mozliwe jest wystepowanie tej fazy w tempera-
turze pokojowej. Jest to metastabilna faza pm[1, 24], otrzymywana podczas szybkie-
go chtodzenia z temperatury stabilnosci fazy p i sktonna do rozpadu na stabilne fazy a
1p. Przy zawartos$ci pierwiastkéw stabilizujagcych faze P znacznie wiekszej od zawartosci
krytycznej w temperaturze pokojowej wystepuje termodynamicznie stabilna faza P [24],
charakteryzujaca sie dobrymi wiasciwosciami wytrzymato$ciowymi i plastycznymi.

W stopach tytanu oprécz wymienionych, stabilnych faz a i P podczas szybkiego
chtodzenia z zakresu temperatury wystepowania fazy p, a takze przy wysokim cisnie-
niu otrzymuje sie metastabilne fazy: a', a", coi pm[25].

Faza a'jest przesyconym roztworem statym pierwiastkéw w Tia. Ma komorke
elementarng o parametrach zblizonych do fazy a. Faza a' jest typowa fazg martenzy-
tyczng, podobng do innych faz tego typu w stali i stopach metali niezelaznych [11,26].
Mikrostruktura fazy a' charakteryzuje sie budowg iglastg. Na rentgenogramach linie
dyfrakcyjne pochodzace od tej fazy sg rozmyte, co zwigzane jest z wystepowaniem
duzych naprezen wewnetrznych [27]. Jest bardziej plastyczna niz martenzyt stali we-
glowej.

Faza a" jest takze przesyconym roztworem statym pierwiastkdw w Tia. Powstaje
tylko w obecnosci tych pierwiastkéw, ktérych promien atomowy jest zblizony do pro-
mienia atomowego tytanu. Wedtug Lokszina [28] faza a" tworzy sie w stopach Ti-Me,
w ktorych stosunek promieni atomowych Ti:Me jest mniejszy lub réwny 1,07 (Nb,
Ta, W, Mo, Re iV). Faza a" tworzy sie w stopach o duzej zawartosci pierwiastkow
stopowych i krystalizuje w uktadzie rombowym [29]. Jest rdwniez fazg martenzytycz-
ng ijej mikrostruktura charakteryzuje sie budowg iglasta [30]. Ma mniejszg twardo$é
oraz wiekszg plastyczno$¢ niz faza a'. Obserwowano takze, ze fazy a' ia" nigdy nie
wystepujg jednocze$nie, ponadto zmiany statych sieciowych przy przejsciu fazy a’
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w faze a'" zachodzg w spos6b ciagty. Pozwolito to niektorym autorom [31, 32] na
wysuniecie hipotezy, ze faza a" jest efektem niedokoriczonej przemiany martenzy-
tycznej f3—=a'podczas hartowania.

Faza cotworzy sie zaré6wno podczas chtodzenia, jak i starzenia stopéw tytanu,
w ktérych zawarto$¢ pierwiastkow stopowych stabilizujgcych faze /3jest zblizona do
zawartos$ci krytycznej (rys. 1- Kp= 1,0). Krystalizuje w strukturze heksagonalnej o sta-
tych sieciowych a = 0,46 nm, ¢ = 0,282 nm ic/a = 0,613 [1, 33], chociaz stwierdzono
réwniez wystepowanie tej fazy w strukturze rombowej [34]. Wedtug Bagariackiego [35]
faza tojest fazg typu elektronowego i powstaje tylko wtedy, kiedy stata sieciowa
fazy P wynosi 0,3255-0,326 nm, a stezenie elektron6w waha sie w granicach
4,06-4,2 elektron/atom. Faza cojest zawsze koherentnie zwigzana z faza /?, a ponie-
waz nie ma budowy iglastej i nie towarzyszy jej pojawienie sie reliefu na powierzchni,
nazwano ja martenzytyczng faza szczegdlnego rodzaju. Jej obecnosci w strukturze
towarzyszy zawsze duza twardos$¢ oraz kruchos¢ stopow [36].

0 1 2 3 wu
Wspétczynnik stabilnosci fazy /3 KN

Rys. I. Klasyfikacja stopoéw tytanu w oparciu o uktad réwnowagi Ti - pierwiastek stabilizujacy faze /3 [37]

Fig. I Classification o ftitanium alloys based on the equilibrium system Ti- p phase stabilizer [37]

Sktad fazowy wspoétczesnych stopdw tytanu jest zalezny przede wszystkim od
sktadu chemicznego iobrobki cieplnej. Stanowig go gtéwnie stabilne fazy a ip. Pew-
nym wyjatkiem sg zarowytrzymate stopy tytanu, zawierajace w strukturze znaczne
ilosci faz miedzymetalicznych, oraz obrabiane cieplnie stopy dwufazowe (a +P), kt6-
re na pewnych etapach obrobki majg w swoim sktadzie fazy metastabilne a', a", pm
i c0[38]. Ro6wnowagowag strukture stopow tytanu mozna ustali¢ warto$cig wspotczyn-
nika stabilnosci fazy p - K,, [2, 38-40], definiowanego jako stosunek rzeczywistej
zawarto$ci pierwiastkow stabilizujagcych faze p w stopie do ich krytycznej zawartosci
w stopie dwusktadnikowym Ti-Me. W stopach wielosktadnikowych wspotczynnik
Kp jest sumg ilorazéw rzeczywistej zawartosci kazdego pierwiastka stabilizujgcego

11
faze P (cpc,, .., cn) do jego krytycznej zawarto$ci w podwdjnym stopie z Ti (Cikryp
-2kryp

Kn=m (1)

-ikiyt ¢ 2kryt Lnkryt

Techniczne stopy tytanu prébowano poczatkowo klasyfikowaé wedtug sktadu
chemicznego, a nastepnie wedtug wtasciwosci mechanicznych. Opracowano réwniez
klasyfikacje stopow tytanu uwzgledniajgca obydwa wymienione kryteria [39-41]. Naj-
czesciej jednak klasyfikacje stopow tytanu opiera sie na kryterium struktury w stanie
rownowagi, z wykorzystaniem wspotczynnika stabilnosci fazy p~ Kp [ 40, 41]. Po-
zwala to wyr6zni¢ szes¢ podstawowych grup stopow (rys. 1):

1 stopy a - Kf<0,1,

2. stopy pseudo-a, zawierajgce w strukturze w stanie wyzarzonym ok. 5% fazy p
(Kp=10,1-0,25),

3. stopy (a+P) typu martenzytycznego, zawierajagce w stanie wyzarzonym 5-25%
fazy P lub fazy a 'ia"po chtodzeniu w wodzie (Kp= 0,3-0,9),

4. stopy (a+P)typu przejéciowego, zawierajagce w stanie wyzarzonym 25-50% fazy p,
a po chtodzeniu w wodzie metastabilng faze pmoraz faze co(Kp = 1,0-1,4),

5. stopy pseudo-/?, po chtodzeniu w wodzie majgce strukture fazy p (Kp = 1,6-2,5),

6. stopy p o strukturze fazy p w stanie wyzarzonym (Kp > 3,0).

Przemiany fazowe w stopach tytanu sg ztozone i charakteryzuja sie duzg r6zno-
rodnoscig. Szczeg6lnie dotyczy to stopéw z pierwiastkami przejSciowymi, najczesciej
stosowanymi w stopach przemystowych. Struktury metastabilne, nie odpowiadajace
stanowi réwnowagi termodynamicznej, mozna otrzymac¢ w trakcie obrébki cieplnej
poprzez krotkotrwate grzanie lub szybkie chtodzenie. W niektérych przypadkach stan
metastabilny odtwarza sktad fazowy charakterystyczny dla wyzszej temperatury, na-
tomiast w innych przypadkach mozna otrzymac fazy metastabilne nigdy nie wystepu-
jace w stanie rownowagi [42]. Tworzenie sie faz metastabilnych w stopach tytanu jest
determinowane czynnikiem termodynamicznym, fazy metastabilne majg bowiem mniej-
szg wartos$¢ energii swobodnej F w poréwnaniu z wysokotemperaturowg faza p (rys. 2).

a) c)

P<xx 1p<0 1P<-M

Rys. 2. Zmiany energii swobodnej faz w stopach tytanu przy réznej zawartosci pierwiastkéw stopowych [42]
Fig. 2. Changes offree energy ofphases in titanium alloys with different content o falloying elements [42]
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Powstawanie faz metastabilnych przed fazami typu réwnowagowego wynika gtow-
nie z wiekszego dopasowania sieci i sktadu chemicznego tych pierwszych w stosunku
do fazy wyjsciowej. W czystym tytanie i stopach o matej zawartosci pierwiastkow
stopowych warunki termodynamiczne sg takie, ze w zaleznosci od predkosci chtodze-
nia i temperatury mozliwe jest wydzielanie sie zaréwno stabilnej fazy a, jak i fazy
martenzytycznej a'(rys. 2a). W stopach o $redniej zawarto$ci pierwiastkow stabilizu-
jacych faze /?, w zaleznosci od predkos$ci chtodzenia i temperatury, wystepujg warunki
zapewniajgce zar6wno mozliwo$é powstania stabilnej fazy a, metastabilnych faz a*
ia", atakze fazy przejsciowej co (rys. 2b). Duza zawarto$¢ pierwiastkow stabilizujg-
cych faze P ustala warunki termodynamiczne, w ktérych rozpad wysokotemperaturo-
wej fazy p w zaleznosci od temperatury i predkos$ci chtodzenia odbywa sie z wydzie-
laniem stabilnej fazy a lub przejSciowej fazy co (rys. 2c).

Teoria i praktyka obrobki cieplnej wykazata, ze do najwazniejszych przemian
wystepujacych w tytanie ijego stopach nalezy zaliczy¢:

e przemiane alotropowg tytanu a<->p i przemiane fazowg a+p<->p w stopach
dwufazowych,

e przemiane martenzytyczng p—a'i p—a'\

e przemianeg eutektoidalng P~>a +TiX.

Przemiana alotropowa

Przemiana alotropowa w czystym tytanie, zwigzana z przebudowg sieci krysta-
licznej, przebiega zarobwno mechanizmem $cinania, jak i mechanizmem dyfuzyjnym.
Jednak w obydwu przypadkach przemiana wymaga przemieszczenia atomow na odle-
gtosci wieksze od miedzyatomowych [43, 44]. Cechg charakterystyczng przemiany
ct~>P jest bezwarunkowe zachowanie orientacji krystalograficznych pomiedzy faza-
mi a ip (rys. 3), ktére Burgers [45] okreslit dla cyrkonu, a Newkirk i Geisler [46]
potwierdzili dla tytanu:

(0001)al| (110)/J oraz [112]a| [111]0 )

Charakterystyczne jest réwniez ito, ze przemiana ct—>P w dowolnych warunkach
nagrzewania przebiega z zachowaniem jednej z 12 mozliwych orientacji krystalogra-
ficznych, identycznej do tej, wedtug ktérej przebiegato tworzenie fazy a przy chto-
dzeniu. To zjawisko ,,dziedzicznosci struktury” warunkuje przebieg przemiany a —P,
chociaz jak dotgd nie znalazto racjonalnego wyttumaczenia [43, 44, 46].

Zarodkowanie nowej fazy podczas przemiany alotropowej metali z reguty odby-
wa sie przy zachowaniu $cistych zalezno$ci krystalograficznych pomiedzy fazami
iw tym wzgledzie tytan nie stanowi wyjatku. Jednak dla wigekszo$ci metali zalezno$¢
ta nie determinuje zwigzku pomiedzy fazg wyjsciowgq i powstajgca, poniewaz wywo-
tane w procesie przemiany naprezenia strukturalne zwigzane z odksztatceniami sie-
ciowymi, spowodowanymi roznicg objetosci wtasciwej faz i ich wspétczynnikoéw roz-
szerzalnos$ci cieplnej, sprzyjaja przeorientowaniu tworzacej sie fazy i utracie

Rys. 3. Uktad komérek clemcntarnych Tia i Ti/? podczas przemiany alotropowej a<->(5(a) oraz zmiany
potozen atoméw ptaszczyzny {110} (b) w ptaszczyzng {0001} (c) podczas przemiany sieci regu-
larnej przestrzennie centrowanej w.sie¢ heksagonalng [1]

Fig. 3. Tia and Tip elementaiy cells system during allotropie transformation a<->p (a) and changes of
positions ofthe //10} piane (b) into the 10001} piane (e) during the transition from a regular

body—eentred lattice to a hexagonal one [1]

wyjsciowego dopasowania. Zjawisko takie wystepuje np. w trakcie przemiany alotro-
powej zelaza, kiedy w procesie wzrostu zarodkow fazy Fe/, wskutek duzej réznicy
objetosci wiasciwej faz Fea i Fe/, zaleznosSci krystalograficzne pomiedzy fazami zo-
stajg naruszone oraz zerwane [1, 11]. W tytanie w wyniku dobrego dopasowania roz-
miar6w komorek elementarnych faz Tia i Ti/3nie ma istotnej przyczyny dla zmiany
orientacji krysztatdw fazy p podczas przemiany cx—p. Cyklowi przemian a—p—a
nie towarzyszy pojawienie sie ziarn o nowej orientacji krystalograficznej, z czym z kolei
sg zwigzane mate naprezenia wewnetrzne. Jest to przyczyng wystepowania, nieko-
rzystnego z praktycznego punktu widzenia, zjawiska powrotu ziarn podczas obrdbki
cieplnej do poprzedniej orientacji i rozmiarow.

W trakcie wolnego nagrzewania przemiana oc—>p odbywa sie w trzech etapach:
utworzenie poprzez mechanizm $cinania zarodkéw fazy P, przede wszystkim w ob-
szarze granic ziarn, ich wzrost w wyniku mechanizmu dyfuzyjnego az do zetkniecia
sie poszczeg6lnych obszarow z jednoczesnym odtworzeniem wyjsciowej struktury
ziarnistej, a nastepnie ich rozrost. Przy predkoSci nagrzewania powyzej 20 K/s po-
wstajg warunki zarodkowania fazy p nie tylko na granicach ziarn, ale i wewnatrz ziarn.
Autorzy pracy [47] ttumaczg ten fakt pojawieniem sie znacznych naprezen, zwigza-
nych z anizotropig rozszerzalnosci cieplnej ziarn o r6znej orientacji, zdolnych do zmiany
warunkdéw zarodkowania w oparciu 0 mechanizm $cinania. Im wigkszy jest poziom
tych naprezen, tym silniejsza jest tendencja do ich relaksacji, ktéra z kolei utrudnia
przebieg przemiany mechanizmem $cinania. Jednak w opinii wielu badaczy [1,10-12,47]
przemiana a<->P w warunkach duzych predkosci nagrzewania i chtodzenia na wszyst-
kich etapach odbywa sie z udziatem mechanizmu $cinania.
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Podczas chtodzenia tytanu z zakresu temperatury wystepowania fazy p zachodzi
przemiana odwrotna /3—a. Przy matej predkos$ci chtodzenia przemiana zachodzi przez
zarodkowanie i wzrost ziam fazy a w wyniku mechanizmu dyfuzyjnego [48]. Pierw-
sze zarodki fazy a tworzg sie bezposrednio na granicach ziam fazy /2. Natomiast przy
szybkim chtodzeniu (predko$¢ chtodzenia > 100 K/s) przemiana p—>a zachodzi we-
dtug mechanizmu typowego dla przemiany martenzytycznej [49-51]. Przemiana a<->P
niezaleznie od predkosci nagrzewania i chtodzenia zawsze zachodzi do konca, cho-
ciaz stwierdzono istotny wptyw tych predkosci na temperature przemiany [52-54].

Tytan w poréwnaniu z zelazem ma wieksze state sieciowe, mniejszg energie wig-
zan miedzyatomowych oraz mniejsze wartosci statych sprezystosci i wspétczynnika
cieplnej rozszerzalnoS$ci liniowej [1, 11]. Przemiana alotropowa tytanu a—p takze
rézni sie kilkoma cechami szczeg6lnymi w poréwnaniu z przemiang alotropowa zela-
za a->y [1, 11,55, 56]:

e ciepto przemiany a—P wynosi 3570 J/mol ijest 4-krotnie wieksze niz ciepto prze-
miany a—>y dlatego zapoczatkowanie przemiany w tytanie jest znacznie trudniej-
sze niz w zelazie, natomiast sama przemiana przebiega szybciej,

e zmianaobjeto$ci podczas przemiany a—p wynosi 0,15-0,3% ijest $rednio 20 razy
mniejsza niz przy przemianie a—y (4,3%),

e naprezeniawewnetrzne podczas przemiany a—p, oszacowane na podstawie teore-
tycznych rozwazan sg réwne okoto 1/10 naprezeri obliczonych dla przemiany a->y,

« modut sprezystosci (E) tytanu w catym zakresie temperatury jest okoto dwa razy
mniejszy niz dla zelaza; stad energia sprezysta, zwigzana z zarodkowaniem nowej
fazy podczas przemiany alotropowej, jest odpowiednio mniejsza i wptywa to silnie
na wzrost zarodkéw nowej fazy,

e samodyfuzja w Tia i Ti/?jest znacznie wigksza niz w Fea i ¥ey.

W szystkie wyszczeg6lnione cechy charakterystyczne przemiany alotropowej a<->p
majg decydujacy wptyw na ksztattowanie sie mikrostruktury tytanu ijego stopéw pod-
czas nagrzewania do temperatury wyzszej od temperatury przemiany i nastepnego
chtodzenia. Z tych powod6w wzrost zarodkéw w tytanie zachodzi z duzg predkoscia,
a do jego zapoczatkowania wymagane jest niewielkie przegrzanie (przechtodzenie).
To z kolei prowadzi do matej histerezy temperaturowej przemiany. Z powodu Sciste-
go zachowania zaleznos$ci krystalograficznych pomiedzy fazg powstajacg i zanikajaca
w granicach makroskopowego ziarna fazy /3 zwykle wystepujg2-3 subziama fazy a [57].

Szczeg6blng cechg odrézniajaca przemiane fazowg a+p~>p w dwufazowych sto-
pach tytanu od przemiany a—p w stopach jednofazowych jest obecnos¢ w wyjscio-
wej strukturze stopéw dwufazowych pewnej zawartosci fazy p. Mozliwo$¢ zarodko-
wania fazy p w obszarach fazy a nie moze by¢ w peini wykluczona, jednak
w wiekszosci przypadkdéw przemiana a+p~>p rozwija sie poprzez zwiekszenie obje-
tosci fazy p w wyniku przemieszczenia granicy miedzyfazowej a/p. Wyjsciowa
faze p, w tym przypadku, mozna traktowac jako pewnego rodzaju zarodek, ktérego
warunkiem wzrostu jest jednoczesne przemieszczanie pierwiastkéw stabilizujgcych
faze p z obszaréw fazy a do granicy miedzyfazowej a/p.

Dyfuzyjny mechanizm przemiany a+P~>P mozna poddac analizie w oparciu
o schemat uktadu réwnowagi fazowej (rys. 4). Przy nagrzewaniu stopu o sktadzie cO
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powyzej temperatury TOzachodzi ciggte zwiekszanie udziatu fazy /3, przy tym zawarto$¢
pierwiastkoéw stabilizujgcych faze p w fazach a i p zmienia sie wzdtuz linii cap i Qpa,
a odlegto$¢ miedzy liniami przedstawia r6znice stezen na granicy miedzyfazowej. Prze-
miana konczy sie w temperaturze T, utworzeniem fazy p o sktadzie rownowagowym cQ

Zawarto$¢ pierwiastka stabilizujgcego faze /? ¢, %

Rys. 4. Schemat uktadu réwnowagi fazowej Ti - pierwiastek stabilizujacy faza P [58]
Fig. 4. Diagram ofphase equilibrium system Ti - p phase stabilizer [58]

Wedtug przedstawionego schematu przemiana moze zachodzi¢ tylko w przypad-
ku, gdy dyfuzja pierwiastkow stopowych ze wzbogaconych obszaréw wyjsciowej fa-
zy p jest w stanie zapewni¢ utworzenie rownowagowej zawarto$ci wysokotempera-
turowej fazy p o odpowiednim sktadzie chemicznym. Takie warunki mogg jedynie
zaistnie¢ podczas bardzo wolnego nagrzewania, potgczonego z wygrzewaniem (rys. 5a).
Sktad fazowy i zawarto$¢ pierwiastkow stabilizujgcych faze P w petni odpowiadajg
uktadowi réwnowagi réwniez przy pewnym zwiekszeniu predko$ci nagrzewania, jed-
nak tylko do momentu wystarczajacej ruchliwosci dyfuzyjnej atomow (rys. 5b). W prze-
ciwnym przypadku nastepuje moment, kiedy korzystne warunki tennodynamiczne
w okres$lonej objetosci fazy a inicjuja przemiane a->P, ale jej przebieg jest hamowa-
ny niedostateczng zawartoscig sktadnikéw stopowych na granicy miedzyfazowej
(rys. 5c). Wystepuje wiec zmniejszenie zawartosci fazy P lub przemiana przebiega
mechanizmem bezdyfuzyjnym. Mechanizm bezdyfuzyjny dopuszcza mozliwos$é prze-
biegu przemiany a—P bez spetnienia warunkéw stezeniowych, z p6zniejszym roz-
dziatem sktadnikéw stopowych pomiedzy obszarami wyjsciowej i nowo utworzonej
fazy p [58, 59].

Faza p utworzona w momencie zakonczenia przemiany a+p~>p charakteryzuje
sie duzg niejednorodnos$cia sktadu chemicznego. Szczegdlnie dotyczy to pierwiast-
kéw stabilizujgcych faze p [60]. Niejednorodno$¢ ta wptywa na strukture otrzymang
zaréwno podczas wolnego, jak i szybkiego chtodzenia.



Rys. 5. Schemat zmiany zawarto$ci pierwiastkow stabilizujgcych faza /3 na przekroju ptytki fazy p pod-
czas przemiany fazowej a+p~>p przebiegajacej w réznych warunkach i wedtug r6znych mecha-
nizméw: a) wyzarzanie izotcrmicznc (mechanizm dyfuzyjny), b) nagrzewanie ciggte (mecha-
nizm dyfuzyjny), c) nagrzewanie z duzg predkoscig (mechanizm bczdyfuzyjny)

Fig. 5. Diagram ofthe change ofp phase stabilizers content on the p phase lamella section during the
phase transition a+p—pproceeding in different conditions and according to different mechani-
sms [59]: a) isothermal annealing (diffusion mechanism), b) continuous heating (diffusion me-
chanism), c) high rate heating (non-diffusion mechanism)

Wzrostowi ziam fazy a podczas wolnego chtodzenia towarzyszy dyfuzyjny roz-
dziat pierwiastkow stopowych w strukturze; pierwiastki stabilizujgce faze fi z rosng-
cych krysztatow fazy a dyfundujg do osnowy. W granicach wyjsciowego ziarna fa-
zy p tworzg sie kolonie jednakowo zorientowanych ptytek fazy a, pomiedzy ktorymi
znajdujg sie obszary wzbogacone w pierwiastki stabilizujgce faze /3 oraz zanieczysz-
czenia. W stopach o duzej zawartos$ci pierwiastkow stabilizujagcych faze /? {K~> 0,1)
w obszarach tych tworzy sie faza /3 [59]. Grubos¢ ptytek fazy a jest determinowana
predkoscia chtodzenia i zawartoscig sktadnikow stopowych [59,60]. Zwiekszenie pred-
kosci chtodzenia i zawartosci sktadnikéw stopowych prowadzi zawsze do rozdrobnie-
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nia mikrostruktury ptytkowej. Przemiana a+fi—P wedtug najnowszych teorii (rys. 6)
jest realizowana w kilku etapach [60-62]. Przemianajest poprzedzona procesami dy-
fuzyjnymi, w wyniku ktdrych tworzg sie strefy zubozone i wzbogacone w pierwiastki
stabilizujgce faze fi. Najbardziej prawdopodobnymi miejscami wystepowania strefzu-
bozonych sg obszary bytej fazy a. W trakcie wolnego chtodzenia w pierwszej kolej-
nosci na granicach ziarn pierwotnej fazy /3 tworzg sie alotriomorficzne wydzielenia
fazy a. Szybkos¢ wzrostu tych wydzielen jest bardzo mata. Ponadto zachowujg uprzy-
wilejowang orientacje w stosunku do jednego z sgsiadujacych ziarn fazy p. Pojawie-
nie sie fazy a o innej objetosci wtasciwej sprzyja powstaniu naprezen i bedacych wy-
nikiem ich relaksacji skupisk dyslokacji, szczeg6lnie w miejscach styku trzech ziarn,
w ktdrych zarodkuje ptytkowa faza a. Jej wzrost odbywa sie w gtgb ziarna, w kierun-
ku przeciwnym do wydzielern alotriomorficznych (rys. 6), ze $cistym zachowaniem
okre$lonej przez Burgersa [45] relacji krystalograficznej do fazy wyjsciowej. Taki
mechanizm przemiany fazowej wystepuje, dopdki sg warunki do realizacji przemiany
dyfuzyjnej. W przeciwnym przypadku (duza predko$¢ chtodzenia) zachodzi przemiana
bezdyfuzyjna typu martenzytycznego [50, 51].

Rys. 6. Schemat przemiany p—a+p podczas chtodzenia stopow tytanu od temperatury wystepowania

fazy P [60, 61]
Fig. 6. Diagram ofP —ta+P transilion cluring cooling oftitamum alloysfrom the temperalure ofPphase

occurrence [60, 6!]

Przemiana martenzytyczna

W tytanie i stopach tytanu w warunkach utrudnionego zarodkowania i wzrostu
ziarn stabilnej fazy a (duza predko$¢ chtodzenia, niska temperatura) moze zachodzic¢
przemiana martenzytyczna [ 50, 51]. Przemiana martenzytyczna przebiega w wyniku
przesunie¢ atomow i odksztatcenia sieci roztworu statego krystalizujgcego w uktadzie
regularnym przestrzennie centrowanym wedtug mechanizmu [63, 64]:

[IN1(112)/3 s[2TT3](2112)a i [111](Toi)j8 = [2113]1(TOI I)a 3)

oraz poprzez tworzenie blizniakéw: {111} lub {112} [63]. Ptaszczyznami habitus w sto-
pach tytanu sg najczesciej ptaszczyzny typu {334} lub {344} [64]. Pomiedzy fazami



martenzytycznymi a' i a" wystepuja okreslone przez Burgersa orientacje krystalo-
graficzne [45]. Przemianie martenzytycznej towarzysza znaczne odksztatcenia
sieci [65]. Na przyktad podczas przemiany P~>armozna zaobserwowac:

e 10% skurcz wzdtuz kierunku [111]/3, ktéry odpowiada kierunkowi [2 1 10]a\

¢ 10% wydtuzenie wzdtuz kierunku [0 11]j8, ktory odpowiada kierunkowi [01 10]a,
* 3% wydtuzenie wzdtuz kierunku [01 T]/3, ktéry odpowiada kierunkowi [0001ja"',

Mniejsze odksztatcenia wystepujgpodczas przemiany martenzytycznej j5—a'*[65].

Podczas hartowania i odksztatcania na zimno stopéw dwusktadnikowych Ti-V,
Ti-Mn, Ti-Fe o wspo6tczynniku Kp ok. 1,0, zachodzi przemiana atermiczna fi—ho [67],
polegajaca najednoczesnym przemieszczeniu atoméw na odlegtosci nie wigksze niz
odlegtosci miedzyatomowe, tj. wedtug mechanizmu typowego dla przemiany mar-
tenzytycznej. Przemieszczenia atomow sg niewielkie, rzedu 1/10 odlegto$ci miedzy-
atomowych [67, 68] i nastepujg w przeciwnych kierunkach, przez co mogg sie wza-
jemnie znosi¢. W dostatecznym stopniu wyjasnia to brak reliefu na powierzchni po
przemianie p—Ho [50-51].

Przemiany martenzytyczne w stopach tytanu wedtug najnowszych teorii [69] re-
alizujg sie w wyniku przemieszczenia atoméw w dwoch stadiach. Pierwsze stadium,
wystepujace we wszystkich przypadkach, polega na spontanicznym, jednoczesnym
przemieszczeniu atomdw do przejsciowego potozenia metastabilnego. Jesli tempera-
tura poczatku przemiany Ms jest dostatecznie wysoka, to rozpoczyna sie drugie sta-
dium przemiany - atomy z potozenia przejSciowego przechodza w potozenie charak-
terystyczne dla fazy a" lub a'. Przy niskiej temperaturze drugie stadium przemiany
nie zachodzi i w temperaturze pokojowej zachowana zostaje struktura przejsciowa,
odpowiadajaca pierwszemu stadium przemiany, tj. faza to [67, 68]. Potwierdzono to
doswiadczalnie oraz teoretycznie, okreslajac przemieszczenia atoméw w sieci krysta-
licznej podczas przemiany martenzytycznej [69]. Dowodzi to, ze fazy a" i tosg fazami
posrednimi, jako stadia przemiany p->a’.

W wyniku przemiany martenzytycznej w tytanie ijego stopach tworzy sie faza
martenzytyczna o morfologii charakterystycznej dla martenzytu masywnego (listwo-
wego) lub iglastego (ptytkowego). Ze zwiekszeniem zawartosci sktadnikéw stopo-
wych obserwuje sie stopniowe przejscie od martenzytu masywnego do ptytkowego [70].
Charakterystyczng cechg martenzytu masywnego jest znaczna gestos¢ dyslokacji we-
whnatrz listew, bedgca wynikiem procesow akomodacji naprezen towarzyszacych prze-
mianie martenzytycznej. W przypadku martenzytu ptytkowego akomodacja naprezen
prowadzi przede wszystkim do zwiekszenia gestosci blizniakow [70]. Podobny efekt
wystepuje przy przejsciu od fazy martenzytycznej a'do a" [69].

Sktad fazowy dwufazowych stopéw tytanu, nagrzanych do temperatury w zakre-
sie przemiany fazowej a+p—>p, ksztattuje sie w wyniku czesciowej przemiany a+P~>P
i sktada sie z nieprzemienionej fazy a oraz powstatej fazy p, przy czym udziat objeto-
Sciowy faz zalezy od sktadu chemicznego stopu, mikrostruktury wyjsciowej, predko-
§ci i temperatury nagrzewania.

Zarbwno przemiana a+p—>p przy nagrzewaniu, jak i przemiany zachodzace pod-
czas chtodzenia istotnie zmieniajg substrukture faz. Tworzenie sie defektow w fazach
a ip jestwynikiem relaksacji naprezen powstajagcych wskutek roznicy objetosci wita-

19

Sciwej faz i wspotczynnikow ich rozszerzalnosci cieplnej, a takze odksztatcen zwigza-
nych z przebudowa sieci [71]. Relaksacja tych naprezen objawia sie przede wszystkim
w fazie a. Sposéb i wielko$¢ relaksacji naprezen sg determinowane przez sktad che-
miczny faz podczas przemiany, strukture wyjsciowga i warunki nagrzewania i chtodze-
nia [71]. Relaksacja naprezen w fazie a powoduje pojawienie sie blizniakéw, mikro-
blizniakéw, rzadziej btedéw utozenia idyslokacji bedacych efektem poslizgoéw. Efekty
relaksacji naprezen w fazie p pojawiajg sie, kiedy procesy te sg utrudnione w fazie a.
Moze to wystgpi¢ przy znacznej zawartosci aluminium w fazie a, ktory jestjej stabi-
lizatorem oraz przy duzej zawartosci fazy P w strukturze stopu [71]. W pewnym stop-
niu zdefektowanie fazy p moze by¢ réwniez wynikiem zdefektowania pochodzacego od
fazy a iprzekazywanego w procesach przebudowy sieci podczas przemiany a+p->p [72].



2. SPOSOBY KSZTALTOWANIA WIELKOSCI
ZIARNA STOPOW TYTANU W PROCESACH
TECHNOLOGICZNYCH

2.1. Topienie i krystalizacja

Materiatem do produkcji tytanu jest ggbka tytanowa, produkowana w kilku ga-
tunkach réznigcych sie pomiedzy sobg zawartoscig zanieczyszczen. Stopy tytanu na-
tomiast otrzymuje sie przez topienie odpowiednich sktadnikow stopowych, przygoto-
wanych w postaci zapraw, w piecach tukowych, indukcyjnych, plazmowych
i elektronowych.

Makrostrukturawlewkdw tytanu ijego stopéw zasadniczo sktada sie z trzech znacz-
nie réznigcych sie stref: krysztatdw kolumnowych (przy $ciankach krystalizatora),
krysztatdw dendrytycznych i ziam rownoosiowych (Srodek wlewka) [73].

Mikrostruktura wlewkow i odlewo6w stopow tytanu charakteryzuje sie gruboziar-
nisto$cigoraz ptytkowa morfologig faz a i  w obrebie ziam pierwotnej fazy p. Wiel-
kos¢ ziarna zalezy od $rednicy wlewka, stopnia przegrzania kapieli, szybkosci krysta-
lizacji oraz zawarto$ci sktadnikéw stopowych. Zwiekszenie energii dostarczanej
podczas topienia (np. pradu tuku) podwyzsza temperature kgpieli i warstw powierzch-
niowych metalu, co prowadzi do wzrostu $redniej $rednicy ziarna (rys. 7).

0340 mm (7 kA) 0560 mm (25 kA)
0430 mm (12 kA) 0750 mm (37 kA)

0340 mm (12 kA)

Rys. 7. Zmiany S$redniej $rednicy ziarna na przekroju wlewka stopu Ti-6Al-2Mo-2Cr w zaleznosci od
natezenia pradu tuku i Srednicy wlewka [74]

Fig. 7. Changes ofthe average grain diameter on the section ofthe Ti-6Al-2Mo~2Cr alloy ingot depen-
ding on the arc current intensity and the ingot diameter [74]
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Na wielko$¢ ziarna stopdw tytanu znaczaco wplywa réwniez $rednica wlewka
(rys. 7). Szczego6lnie duze rozdrobnienie ziarna ma miejsce przy topieniu i odlewaniu
matych objetosci metalu i przy bardzo duzych predkosciach krystalizacji [75, 76].
Stopien przegrzania decyduje o liczbie potencjalnych zarodkéw krystalizacji w jedno-
stce objetosci krystalizujgcego stopu przy zarodkowaniu heterogenicznym. Mozliwos$¢
przeksztatcenia potencjalnych zarodkow krystalizacji w krystality jest zalezna od stopnia
przechtodzenia stezeniowego (predkosci wzrostu zarodkéw) i liczby zarodkéw two-
rzacych sie w jednostce objetosci metalu ciektego przed frontem krystalizacji [75].
Ttumaczy to zmniejszenie $redniej Srednicy ziarna z rozszerzeniem zakresu tempera-
tury krystalizacji, $cile zwigzanego z zawarto$cig sktadnikdw stopowych (rys. 8). Z ko-
lei ze zmniejszeniem predkosci krystalizacji lub zwigekszeniem czasu przebywania
metalu w stanie ciektym obserwuje sie rozrost ziarna [76].

Zakres temperatury krystalizacji AT, K

Rys. 8. Zmiany $redniej $rednicy ziarna na przekroju wlewka o $rednicy 430 mm (15 kA) w funkcji
szeroko$ci przedziatu krystalizacji i sktadu chemicznego stopu [74]

Fig. 8. Changes ofthe average grain diameter on the section ofan ingot of 430 mm diameter (15 kA) as
ajiinction ofthe width of the ciystallisation interval and the chemical composition ofalloy [74]

Uwzgledniajac gruboziarnisto$¢ makrostruktury stopdw tytanu ijej niekorzystny
wptyw na zachowanie sie wlewkow i odlewoéw w dalszych procesach przetwarzania,
waznym elementem procesu technologicznego produkcji potwyroboéw iwyrobéw byto
opracowanie metod rozdrabniania struktury na etapie topienia oraz krystalizacji.

Mieszanie ciektego metalu sprzyja zmniejszeniu ziarna we wlewkach i odlewach
[77, 78]. Pole magnetyczne, powodujace mieszanie ciektego metalu, zmniejsza gra-
dient temperatury i utatwia zarodkowanie i wzrost krysztatdw réwnoosiowych [79].
W warunkach laboratoryjnych wykazano mozliwos$¢ ksztattowania makrostruktury
przez zmiany kierunku pola magnetycznego, powodujgce zmiany kierunku ruchu cie-
ktego metalu. Metoda ta pozwolita na ponad dwukrotne zmniejszenie szerokosci stre-
fy krysztatéw kolumnowych i o ok. 30% S$redniej $rednicy ziam réwnoosiowych [74, 79].

Innym sposobem poprawy pierwotnej makrostruktury tytanu ijego stopéw jest
wibracja cieczy. Efekt mieszania ciektego metalu towarzyszacy wibracji stwarza sprzy-
jajace warunki dla krystalizacji objetoSciowej. Zastosowanie tej metody pozwala na
trzykrotne zmniejszenie szerokosci strefy krysztatdbw kolumnowych, nie zmieniajac
przy tym rozmiar6éw ziam réwnoosiowych [80].
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Rozdrobnienie ziarna osigga sie takze poprzez zastosowanie topienia z garnisa-
zem [81], potaczonego z odlewaniem do wlewnicy lub metalowego krystalizatora.
Zmniejsza sig przez to stopien przegrzania metalu oraz wyklucza przegrzanie gérnej
czesci wlewka. Rozdrobnienie ziarna jest rowniez mozliwe przy stosowaniu metod cig-
gtego odlewania [82].

Postawowym sposobem rozdrobnienia makro- i mikrostruktury tytanu ijego sto-
péw jest proces modyfikacji trudno topliwymi czastkami, stanowigcymi dodatkowe
zarodki krystalizacji [83-85]. W tym celu stosuje sie metale ziem rzadkich, proszki
i wegliki trudno topliwych metali oraz bor [83, 85].

Badania nad wykorzystaniem modyfikatoréw w procesach ksztattowania mikro-
struktury stopéw wykazaty, ze najskuteczniejszym modyfikatorem jest bor, ktérego
zawarto$¢ w stopie wynosi ok. 0,01% [83, 85]. Dodatek boru powoduje dwukrotne
zmniejszenie szerokosci strefy krysztatéw kolumnowych, 10-krotne zmniejszenie roz-
miaréw ziarn réwnoosiowych oraz znaczne rozdrobnienie ptytkowej fazy a, tworzg-
cej sie w wyniku przemiany P~>a+P podczas chtodzenia [85]. Efekty modyfikacji
ulegaja zwielokrotnieniu wraz ze zwigkszeniem zawartosci sktadnikow stopowych.
Jednak wprowadzenie boru powyzej 0,02% w procesie modyfikowania powoduje
zwiekszenie sktonnosci stopdw do kruchego pekania wskutek pojawienia sie w mi-
krostrukturze ptytkowych wydzieleA weglikoborkow tytanu [83, 85].

22 Przeré6bka plastyczna

W produkcji potwyroboéw i wyrobow ze stopow tytanu metodami przerobki pla-
stycznej na gorgco istotne znaczenie, decydujgce o przebiegu samego procesu, jak
i 0 uzyskanych wtasciwosciach, maja czynniki:

« temperatura, czas i warunki nagrzewania,

e temperatura poczatku i konca odksztatcania,

« predko$¢ odksztatcania,

e sumaryczny ijednostkowy gniot, szczeg6lnie po ostatnim wygrzewaniu,
¢ predkos¢ chtodzenia po odksztatcaniu.

Zwiekszenie stopnia odksztatcenia prowadzi do znacznego rozdrobnienia mikro-
struktury (rys. 9a). Rozdrobnienie ziarn podczas odksztatcania w zakresie wystepo-
wania fazy P dokonuje sie w znacznie wiekszym stopniu niz w przypadku odksztatca-
nia w obszarze dwufazowym. Odksztatcanie w pewnym zakresie temperatury obszaru p
prowadzi do nieoczekiwanego rozdrobnienia ziarna (rys. 9b). Ttumaczy sie to rozwo-
jem procesOw rekrystalizacji dynamicznej w odksztatcanej fazie P, powodujgcych po-

jawienie sie nowych ziarn [86, 87]. Oczywiscie bardzo czesto obserwuje sie rozrost
zrekrystalizowanych ziarn wskutek procesow rekrystalizacji wtornej.

Oprocz sktadu chemicznego, temperatury i stopnia odksztatcenia istotny wptyw
na wielkos$¢ ziarna wywiera predko$¢ chtodzenia po odksztatceniu. Zwykle wzrost
predkosci chtodzenia rozdrabnia ziarno (rys. 9c), chociaz nierzadko obserwuje sie
zjawisko odwrotne, szczegdlnie po niewielkich odksztatceniach. Ma to miejsce
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woéwczas, kiedy czas przebywania materiatu w wysokiej temperaturze zmniejszy sie
do tego stopnia, ze nie zdgza zajs¢ procesy rekrystalizacji dynamicznej [87].

a) _d)

TEP P

Odksztatcenie, % Temperatura, K Predkos$¢ chtodzenia, K/s  Temperatura, K

Rys. 9. Wplyw stopnia odksztatcenia (a), temperatury (b), predkosci chtodzenia (c) i temperatury wyza-
rzania (d) na parametry geometryczne mikrostruktury stopéw tytanu (D - $rednia $rednica ziarna
fazy p, d - $rednia $rednica kolonii ptytkowej fazy «, b grubos¢ ptytek fazy a) [39]

Fig. 9. Influence ofthe strain degree (a), temperature (b), cooling rate (c) and annealing temperature (d)
on the geometric parameters o fthe titanium alloys microstructure (D - average diameter of p phase
grain, d - average diameter ofa phase lamellar colony, b - thickness o fa phase lamellas [39]

Obrébka cieplna prowadzona po przerébce plastycznej nie wptywa zasadniczo na
wielkos¢ ziarna. Wieksze zmiany obserwuje sie w obrebie parametréw ptytkowej fa-
zy a (rys. 9d). Zmiany ksztattu oraz wielkosci ziarna fazy P prowadzg do jednocze-
snych zmian mikrostruktury w obrebie ziarn (rys. 9), przy czym ich sitag napedowg
staje sie predkos$¢ chtodzenia po odksztatcaniu [39, 88-91].

Proces ksztattowania mikrostruktury odksztatcanych stopow tytanu skiada sie
z dwdéch podstawowych i réwnowaznych etapow:

» ksztattowanie mikrostruktury na skutek procesow zwigzanych z odksztatcaniem,
e ksztattowanie mikrostruktury w wyniku przemian fazowych p—a i p—a+p, za-
chodzacych podczas chtodzenia po odksztatcaniu.

Oddziatywanie tych dwéch niezaleznych proceséw na mikrostrukture i wiasci-
wosci stopow tytanu zalezy w gtdwnej mierze od sposobu realizacji odksztatcenia.
Istniejg trzy zasadnicze sposoby prowadzenia przerobki plastycznej stopéw tytanu,
determinowane gtownie temperaturg procesu [39, 92, 93].

W produkcji wyrobéw o ztozonych ksztattach iduzych przekrojach, wykonanych
ze stopéw o duzej zawartosci sktadnikow stopowych, procesy przerobki plastycznej
prowadzi sie catkowicie w obszarze jednofazowym p. W tym zakresie temperatury
stopy charakteryzujg sie najlepszg technologiczng plastycznoscia, umozliwiajaca sto-
sowanie wiekszych gniotow i predkosci odksztatcenia [39]. W trakcie odksztatcenia
realizowanego w zakresie jednofazowym p ze wzrostem odksztatlcenia zmienia sie
ksztatt ziarn od rownoosiowego, charakterystycznego dla stanu wyjsciowego (rys. 10,1),
na wydtuzony, zgodny z kierunkiem ptyniecia metalu (rys. 10, 2-3). W okre$lonych
warunkach w mikrostrukturze pojawiajg sie drobne, rGwnoosiowe ziarna fazy P o roz-
miarach 30-100 pm (rys. 10, 4), a w przypadku petnej rekrystalizacji mikrostruktura
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Rys. 10. Schematzmian mikrostruktury stopéw tytanu w procesach odksztatcania prowadzonego w tern-

s'- inpcraturzc rcsu wystepowania fazy p oraz p6zniejszego chtodzenia [39]

fig. /0. Diagram oftitanium alloys microstructure changes in deformation processes conducted at
the temperature of P phase occurrence range and in a subsequent cooling process [39]
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stopu w catosci jest zbudowana z réwnoosiowych ziarn (rys. 10, 5) [39]. Jednak przy-
padek taki rzadko wystepuje w praktyce, z uwagi na fakt, ze rekrystalizacja odbywa sie
z udziatem niewielkiej liczby zarodk6w, co moze doprowadzi¢ do wystgpienia rekrysta-
lizacji wtérnej i rozrostu ziarna do rozmiaréw przekraczajagcych nawet rozmiary wyj-
Sciowe [39]. Substruktura wewnatrz ziarn jest bardziej zr6znicowana i zalezy nie tylko
od warunkow odksztatcania plastycznego, ale przede wszystkim od predkos$ci chtodze-
nia po odksztatcaniu [39, 40]. Warunki chtodzenia w trakcie przemiany p—a+p nie
majg wiekszego wptywu na wielko$¢ ziarna pierwotnej fazy /i. Rozdrobnienie ziarna
w tym schemacie odksztatcania wymaga zastosowania bardzo duzych odksztatcen oraz
Scistego przestrzegania pozostatych warunkéw temperaturowo-czasowych.

Podczas odksztatcania realizowanego w temperaturze obszaru wystepowania faz
(a+P)w procesie biorgudziat zaréwno faza /?,jak ipierwotna faza a, pozostata w struk-
turze po nagrzaniu stopu do temperatury odksztatcania. Jej zawarto$c¢ jest tym wieksza,
im nizsza jest temperatura procesu. Struktura fazy fi w tym schemacie odksztatcania
podlega podobnym zmianom jak przy odksztatcaniu w obszarze jednofazowym fi,
ztym ze w tym przypadku ulega przyspieszeniu i zwielokrotnieniu proces jej rekry-
stalizacji, a procesy rekrystalizacji wtornej nie majg warunkéw do petnego rozwoju.
Nowe rownoosiowe ziarna fazy p pojawiaja sie nie tylko na granicach ziarn, ale i we-
wnatrz ziarn [39, 40]. Srednia $rednica zrekrystalizowanych ziarn miesci sie w prze-
dziale 5~t0 nm.

Rézne stadia zmian morfologii mikrostruktury wewnatrz ziarn fazy P przedsta-
wia rys. 11. Ze wzrostem stopnia odksztatcenia ksztatt ptytkowych wydzielen fazy a
ulega znacznym zmianom; szczeg0lnie dotyczy to wydzieleA na granicach ziarn oraz
prostopadtych do kierunku odksztatcania (rys. 11, 1-3). Po odksztatceniu powyzej 50%
uzyskuje sie strukture widknistg i rozpoczyna sie proces rekrystalizacji dynamicznej,
prowadzacy do otrzymania ziarn fazy a o ksztalcie sferoidalnym, o rozmiarach rzedu
kilku jim (rys. 11,4-5) [39, 92]. Jesli proces odksztatcania prowadzony jest w tempe-
raturze zblizonej do goérnej granicy obszaru dwufazowego, to w mikrostrukturze stopu
obok sferoidalnej fazy a pojawia sie réwniez plytkowa faza a, powstata z fazy P
w trakcie chtodzenia po odksztatcaniu, oraz zwigksza sie wielko$¢ ziarna fazy p
(rys. 11,6). Po odksztatceniu wigkszym od 50% uzyskuje sie najwieksze rozdrobnie-
nia ziarna, jednak wymaga to $cistego dotrzymania warunkéw temperaturowych oraz
pokonania znacznych oporéw ksztattowania, gdyz w tym zakresie temperatury stopy
tytanu charakteryzujg sie najmniejszg technologiczng plastycznoscig [94—96].

W praktyce przemystowej czesto stosuje sie przerdbke plastyczng, podczas ktorej
odksztatcenie rozpoczyna sie w zakresie temperatury wystepowania fazy p, a koiczy
w zakresie dwufazowym (a+P) [39]. Mikrostruktura uzyskana po takiej obrébce zale-
zy od stopnia odksztatcenia w zakresie dwufazowym. Po odksztatceniu wiekszym
od 60% tworzy sie mikrostruktura analogiczna jak po odksztatceniu wytgcznie w za-
kresie dwufazowym (a+p). Przy mniejszych odksztatceniach otrzymana mikrostruk-
tura charakteryzuje sie znaczng niejednorodnos$cia, polegajacg na wystepowaniu ob-
szarow z globularng i ptytkowg faza a (rys. 12) [39]. Rozmiary ziarna fazy P przy
tym sposobie odksztatcania ksztattowane sg gtdwnie w poczatkowym etapie, kiedy
proces odbywa sie w zakresie jednofazowym p (rys. 12, I*).
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Rys. 11. Schemat zmian mikrostruktury stopéw tytanu w procesach odksztatcania prowadzonego w tem-
peraturze wystepowania faz (a+p) i p6zniejszego chtodzenia [39]

Fig. 11. Diagram of titanium alloys microstructure changes in deformation processes conducted at
the temperature of (a+P) phases occurrence and in a subsequent cooling process [39]

W oparciu o przedstawione spostrzezenia mozna stwierdzié¢, ze przerdbka pla-
styczna na goraco jest najefektywniejszym sposobem ksztattowania mikrostruktury
tytanu ijego stopdw. Warunkami uzyskania drobnoziarnistej mikrostruktury o $red-
niej $rednicy ziarna rzedu kilku jam ze sferoidalng fazg a jest prowadzenie procesu
w catosci w zakresie dwufazowym (a+p), z odksztatceniem minimum 50% i przy
zastosowaniu predkosci chtodzenia, pozwalajgcej na peing rekrystalizacje pierwotng
bez wywotywania efektow rekrystalizacji wtérnej, ktéra mogtaby prowadzi¢ do po-
nownego rozrostu zrekrystalizowanych ziarn.

2.3.0brébka cieplna

Podstawg obrébki cieplnej stopow tytanu sg przemiany fazowe, zachodzgce pod-
czas nagrzewania i chtodzenia na skutek wystepowania tytanu w dwdéch odmianach
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Rys. 12.  Schemat zmian mikrostruktury stopdw tytanu w procesach odksztatcania prowadzonego w prze-
dziale temperatury, ktérego poczatek lezy w obszarze wystepowania fazy p, koniec w obszarze
dwufazowym (a+P), i pézniejszego chtodzenia [39]

Fig. 12. Diagram oftitanium alloys microstructure changes in deformation processes conducted at
the range o f temperature, the beginning o fwhich lies within the region ofP phase occurrence,
the end in the two-phase region (a+P), and in a subsequent cooling process [39]

alotropowych. Zabiegami obrébki cieplnej mozna wywota¢ wiele pozadanych zmian
mikrostruktury i zwigzanych z tym zmian wasciwosci mechanicznych [26, 97-100].

Najwazniejszym parametrem geometrycznym mikrostruktury stopow tytanujestwiel-
kos¢ ziarna pierwotnej fazy fi, oddziatujaca nie tylko bezposrednio na zmiany wtasci-
wosci, ale rowniez w sposob posredni determinujgca morfologie produktdw jej rozpa-
du [39, 40]. Stwierdzono doswiadczalnie [101-103], ze w trakcie nagrzewania przy
przejsciu przez zakres temperatury przemiany a+/3-+/3, zamiast spodziewanego roz-
drobnienia ziarna, jak to ma miejsce np. w stali, obserwuje si¢jedynie znaczny rozrost
ziarna (rys. 13). Wykazano réwniez, ze wéwczas rozdrobnienie ziarna jest mozliwe
jedynie pod warunkiem nagrzewania stopu poddanego przerobce plastycznej na zimno
lub na gorgco [39]. Wyzarzanie izotermiczne stopoéw tytanu w zakresie temperatury
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przemian fazowych a—p i a+p—p powoduje skokowy rozrost ziarna (rys. 13) i na-

stepnie dalszy wzrost z podwyzszeniem temperatury zgodnie z zaleznoscia:

D=kx" (4)
gdzie: D - S$rednia Srednica ziarna,
r — czas,
n - wspoéiczynnik wzrostu,
k - wspo6tczynnik zalezny od predkoS$ci rozrostu ziarna i zmieniajacy sie

wraz z temperaturg wedtug prawa Arrheniusa [104]:

k = kOexp(- —Q '

% J (5)
gdzie: ko - stata,
Q - energia aktywacji migracji granicy,
R - stata gazowa,
T - temperatura, K.
Temperatura
Rys. 13. Schemat zmian $redniej $rednicy ziarna stopéw tytanu przy nagrzewaniu: - izotcrmicznym,

V2- ciggtym (v, « 2) [104]

Fig. 13. Diagram of changes of the average titanium alloys grain diameter at: v. —isothermal.

v2- continuous (vt « vd heating [104]

Szybki rozrost ziarna w temperaturze przemiany jest nastepstwem catkowitego
rozpuszczenia pierwotnej fazy a wystepujacej na granicach ziarn w postaci ciaggtej
siatki i stanowigcej efektywng bariere rozrostu ziarn [103]. Zauwazono jednak, ze im
skuteczniejsze dziatanie tej bariery w obszarze dwufazowym, tym bardziej intensyw-
ny rozrost ziarna nastepuje po jej catkowitym usunieciu [102, 103].

Wystepujacy przy szybkim nagrzewaniu cigglym na granicy obszaréw (a+p)/p
skokowy rozrost ziarna nie jest tak istotny i zanika przy predkos$ci nagrzewania
v? > 10 K/s (rys. 13). Stad wielko$¢ ziarna otrzymana po nagrzewaniu ciagtym jest
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znacznie mniejsza dla poréwnywalnej temperatury nagrzewania. Kinetyke rozrostu
ziarna w obszarze temperatury wystepowania fazy p przy nagrzewaniu ciggtym wy-
raza sie zaleznoS$cia [104]:

' Qgt tpV

V,

Vv RT N

gdzie: T - temperatura nagrzewania,
Tp - temperatura konca przemiany a—p lub a+p~>p,
vn - predko$é nagrzewania.

Brak efektu skokowego rozrostu ziam przy przejSciu przez zakres temperatury
przemiany podczas nagrzewania ciggtego jest spowodowany przede wszystkim znacz-
nym skréceniem czasu wytrzymania stopu w wysokiej temperaturze i przesunieciem
zakresu temperatury przemian w kierunku wyzszych wartosci [105, 106]. Wydaje sie
rowniez, ze niejednorodnos¢ sktadu chemicznego w obrebie fazy P, wystepujaca za-
wsze podczas szybkiego nagrzewania, moze by¢ czynnikiem o dziataniu podobnym
do wydzielen fazy a w zakresie dwufazowym (a+p).

Rozdrobnienie ziarna austenitu przy nagrzewaniu stali spowodowane jest zgnio-
tem fazowym przemiany a-* /[106]. Wptyw zgniotu fazowego jest uwarunkowany
temperaturg, czasem i mechanizmem relaksacji naprezen wewnetrznych podczas prze-
mian fazowych. Ze wzgledu na matg r6znice objetosci wiasciwej faz a i p w stopach
tytanu i istnienie sprzyjajagcych warunkoéw do ich relaksacji [107-109] powstajace
podczas przemiany naprezenia nie prowadza do rozdrobnienia ziarna nawet przy du-
zej predkosci nagrzewania [105,106]. Wysoka temperatura przemian fazowych iskton-
no$¢ faz krystalizujgcych w sieci regularnej przestrzennie centrowanej (faza P) przede
wszystkim do poligonizacji, a nie do rekrystalizacji [110, 111], nie pozostajg bez wpty-
wu na brak efektéw rozdrobnienia ziarna w czasie nagrzewania stopéw tytanu.

Zmiany objetosciowe zachodzace w tytanie podczas przemiany alotropowej ba-
dat Sadovski [19] juz w 1960 r. Prowadzit ocene mozliwos$ci rozdrabniania ziarna
tytanu w wyniku rekrystalizacji wywotanej zgniotem fazowym i temperaturg. Tytan
techniczny chtodzono w wodzie z zakresu temperatury fazy p i nastepnie wyzarzano
w temperaturze zblizonej do temperatury przemiany. Nie stwierdzono oznak rekrysta-
lizacji ani ponizej, ani powyzej temperatury przemiany az do temperatury topnienia.
Wyzarzanie rekrystalizujgce probek odksztatconych na zimno, wykonane dla poréw-
nania, doprowadzito do utworzenia nowej mikrostruktury sktadajgcej siezpoliedrycz-
nych ziam. Do podobnych spostrzezeh doszli Syutkin i Wyatkin [112], wykazujac
ponadto, ze nawet wielokrotne hartowanie z zakresu temperatury wystepowania fazy p,
potaczone z pdzniejszym wyzarzaniem, nie prowadzi do rozdrobnienia ziarna. Zaprzy-
czyne tego zaréwno Sadovski, jak iinni autorzy [19,107-109, 112] uwazajg niedosta-
teczng wielko$¢ naprezen i odksztatcen zwigzanych ze zgniotem fazowym podczas
przemiany alotropowej. Odksztatcenia sg tak mate, ze nagrzewanie tytanu ijego sto-
poéw powyzej temperatury przemiany alotropowej, niezaleznie od warunkéw nagrze-
wania i chtodzenia, w zasadzie nigdy nie pozwala otrzyma¢ nawet wielkosci ziarna
wyjsciowego.
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Gtéwnym czynnikiem determinujgcym warto$¢ tego odksztatcenia A jest efekt
objetosciowy przemiany i mozna to przedstawi¢ zaleznos$cig [19]:

, 1 A0 _1 &p-&a
3 0. "3 gTa <7)

gdzie: AQ - ro6znica objetosci komorek elementarnych faz a i /3,
Q - objetos¢ komérki elementarnej fazy zanikajacej,
Qa - objetos¢ wiasciwa fazy a:

ai-c”y]3
= a | (8)

Q/t - objetos¢ wiasciwa fazy /2

aB
=2 (9)
a,c- stale sieciowe.

Zmiana objetosci podczas przemiany a —p w tytanie okre$lona r6znymi metoda-
mi badan jest r6zna. Na przyktad Spreadborough i Christian [113] za pomocg pomia-
row rentgenowskich okreélili jej wartos¢ w przedziale 0,15-0,5%. Sadovski [19]
i Minc [114] z kolei, opierajac si¢ na pomiarach dylatometrycznych oszacowali te zmia-
ne w przedziale 0,08-0,17%. Podobng warto$¢ (0,17+0,1%) w teoretycznych rozwa-
zaniach i obliczeniach otrzymali English i Powell [115] ijest to najczesciej cytowana
w literaturze warto$¢ efektu zmiany objetosci.

Do obliczenia naprezen wewnetrznych, towarzyszacych przemianie alotropowej
tytanu ze zmiang objetoSci wasciwej, Sadovski [19] wykorzystat zasady teorii spre-
zystos$ci i otrzymat zalezno$¢:

c=AE (10)

gdzie: E - modut sprezystosci w temperaturze przemiany.

Réwnanie (10) okresla cisnienie hydrostatyczne wywotane przez sferyczny zaro-
dek powstaty ze zmiang objetoSci w nieskonczonej izotropowej osnowie. Obliczone
w ten sposob naprezenia wewnetrzne dla tytanu wynosza ok. 30 MPa, podczas gdy dla
zelaza ok. 380 MPa [19].

Autorzy pracy [107] okreélili natomiast efekt objetoSciowy przemiany alotropo-
wej tytanu w oparciu o zmiane gestosci faz. Przyjeto, ze gesto$¢ Tia w temperaturze
przemiany wynosi 4,402-103kg/m3, a gesto$¢ Tip odpowiednio 4,32-4,35-103 kg/m3.
Po uwzglednieniu tych zatozen ustalono, ze zmiana objetosci podczas przemiany wy-
nosi 2,0%, a naprezenia 350 MPa, czyli osiggajg poziom ustalony dla zelaza (380 MPa).

Tytan ijego stopy charakteryzujg sie wystepowaniem pewnych anomalii w zmia-
nach objetosci w zalezno$ci od temperatury. Zmiany objetosci sa bardziej widoczne
podczas nagrzewania, gdzie obserwuje sie wyrazny spadek objetosci. Natomiast pod-
czas chtodzenia zwiekszenie objetosci jest tak nieznaczne, ze w niektorych stopach
przemiany fazowej metodg dylatometryczng nie mozna w ogoéle obserwowac¢. Wyka-
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zano réwniez [115], ze zmiany objeto$ci towarzyszace przemianom a<->P i a+p<->p
w tytanie ijego stopach nie sg izotropowe, a rejestrowany dylatometrycznie efekt wy-
padkowy tych zmian jest bardzo niewielki.

W tytanie ijego stopach jak dotad poprzez obrobke cieplng w odréznieniu od stali
nie udato sie uzyskaé znaczgcego rozdrobnienia ziarna. Obecnie wiele uwagi poswie-
ca sie zagadnieniom cyklicznej obrébki cieplnej, ktéra jest jednym z bardziej efek-
tywnych sposobdw ksztattowania mikrostruktury i wtasciwosci mechanicznych tyta-
nuijego stopow [116-142]. Podstawowgprzyczyngzmian mikrostruktury w procesach
cyklicznej obrobki cieplnej sg mikroodksztatcenia plastyczne wywotane naprezenia-
mi wewnetrznymi. Pojawiajg sie podczas grzania i chtodzenia oraz przemian fazo-
wych wskutek oddziatywania mikroobjetosci metalu o réznych objetosSciach witasci-
wych i réznej rozszerzalno$ci cieplnej. Rezultaty cyklicznej obrobki cieplnej sg zalezne
od sktadu chemicznego stopoéw i warunkéw temperaturowo-czasowych.

Cykliczng obrébke cieplng mozna prowadzi¢ przez [133, 139, 143]:

e nagrzewanie stopu do temperatury zakresu wystepowania fazy P,
* nagrzewanie stopu do temperatury zakresu dwufazowego (a+p).

W pierwszym przypadku mikrostruktura wyjsciowa podlega catkowitej zmianie,
natomiast w drugim ogdlny charakter mikrostruktury pozostaje bez zmian wskutek
zachowania pewnej ilosci pierwotnej fazy a.

Cykliczna obrdbka cieplna z nagrzewaniem do temperatury wystepowania fazy p
z kazdym kolejnym cyklem obrébki powoduje, ze tworzgca sie podczas chtodzenia
dwufazowa struktura {a+p) w wyniku proceséw dyfuzyjnego rozpadu fazy P zanika,
a nastepnie wydziela sie ponownie. Jej efektem jest powstanie rozwinietej, subziarni-
stej mikrostruktury, w ktorej liczba defektow i stabilno$¢ mikrostruktury zwiekszaja sie
z cyklu na cykl [135, 136, 144, 145].

Tworzenie sie poligonalnej struktury jest efektem sktonnosci faz o strukturze A2
do relaksacji naprezeh poprzez poligonizacje, natomiast w znacznie mniejszym stop-
niu poprzez procesy rekrystalizacji. Jednym z mechanizmoéw zapewniajacych stabil-
no$é subziarnistej struktury poligonalnej jest wedtug wielu autoréw [144, 145] utwier-
dzanie granic niskokatowych atomami domieszek hamujacych ich migracje. Powstanie
stabilnej, ziarnistej substruktury jest efektywnie wykorzystywane do poprawy przede
wszystkim zarowytrzymatosc¢i stopdw. Powoduje réwniez istotne zwiekszenie wy-
trzymatosci, udarnosci i odpornosci na pekanie. W niewielkim natomiast stopniu przy-
czynia sie do poprawy wydtuzenia i przewezenia stopow [144, 146, 147].

Podczas drugiego sposobu obrébki, polegajacego na nagrzewaniu do temperatury
obszaru dwufazowego, procesy relaksacji naprezen bedace efektem przemian fazo-
wych prowadzga gtéwnie do zmian morfologii pierwotnej fazy a. W wyniku proce-
sow fragmentacji, sferoidyzacji i koagulacji nastepuje zmiana ptytkowej fazy a na
rownoosiowg, a niekiedy nawet sferoidalna. Prowadzi to do znacznego zwiekszenia
plastycznosci, udarnosci, wytrzymatos$ci zmeczeniowej przy minimalnym zmniejsze-
niu wytrzymatosci doraznej [147-150].

Mozliwosci ksztattowania mikrostruktury ziarnistej stopéw tytanu bez stosowa-
nia odksztatcenia, tylko w wyniku wielokrotnego nagrzewania do temperatury obsza-
ru wystepowania fazy p i chtodzenia, byty przedmiotem wielu badari [151-156].
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Podstawg wykorzystania cyklicznej obrébki cieplnej do zmiany ziarnistej mikrostruk-
tury stopow tytanu jest hipoteza o zwiekszeniu liczby defektow w wyniku przemian
fazowych a<->)3 lub a+(3<->p.

W procesach ksztattowania wielkosci ziarna w cyklicznej obrébce cieplnej nalezy
jednoczes$nie uwzgledni¢ dwa aspekty: konieczno$¢ wywotania maksymalnie mozli-
wego zdefektowania, ktére moze wywotaé rekrystalizacje, a nastepnie zapewnienie
optymalnych warunkéw do jej rozwoju podczas wyzarzania rekrystalizujgcego
[152, 154-156].

Ogolnie twierdzi sie, ze poprzez cykliczng obrobke cieplng i wyzarzanie rekrysta-
lizujgce nie udaje sie skutecznie rozdrabnia¢ ziarna tytanu ijego stopow, ze wzgledu
na mate naprezenia i odksztatcenia wynikajace ze zgniotu fazowego wystepujacego
podczas przemian fazowych [119, 122, 124, 134, 136, 151-153].

Analiza wynikéw dotychczasowych badan [19, 119, 124, 133, 136, 152-156] tego
zagadnienia wykazata kilka przyczyn niekorzystnie wptywajacych na koncowy wy-
nik stosowanych zabiegow cieplnych. Mate odksztatcenia towarzyszace przemianom
fazowym w tytanie ijego stopach wymagajg uzyskania podczas cyklicznie powtarza-
nych zabiegéw cieplnych kumulacji defektéw, przez co nalezy rozumie¢ nie tylko
tworzenie defektow, ale rdwniez przeciwdziatanie ich anihilacji w trakcie kolejnych
cykli cieplnych. Wymaga to zastosowania duzych predkos$ci nagrzewania i ogranicza-
nia do minimum czasu wygrzewania stopu w obszarze jednofazowym /3. Spetnienie
tych warunkéw bedzie utatwione przy uzyciu nagrzewania oporowego lub indukcyj-
nego. Cykliczna obrdbka cieplna stosowana przewaznie przez autoréw cytowanych
prac [19, 119, 124, 133, 136, 138] to wielokrotne hartowanie. W tych warunkach
podczas chtodzenia dokonuje sie przemiana martenzytyczna. Przemiana martenzy-
tycznaw polu naprezen wewnetrznych, wywotanych cyklicznymi zmianami tempera-
tury, pozwala na zachowanie cze$ciowej koherencji pomiedzy faza zanikajacg a two-
rzgca sie fazg martenzytyczng, co znacznie zmniejszaprawdopodobiefAstwo pojawienia
sie dodatkowych defektow. Podczas pOzniejszego nagrzewania w stopie dominujg
przede wszystkim procesy rozpadu fazy martenzytycznej, ktére powoduja znacznie
mniejsze efekty objetosciowe, podobnie jak i przemiany martenzytyczne, niz prze-
miany typu a—@i a+p~>p. W celu zwiekszenia gestosci tworzgcych sie defektow
nalezy stosowac takie predkos$ci nagrzewania i chtodzenia, ktére zapewniajag w pekni
dyfuzyjny charakter przemian i umozliwiajag dodatkowo wykorzystanie efektow na-
prezen cieplnych.

Relaksacja naprezen w stopach tytanu odbywa sie gtownie poprzez blizniakowa-
nie ptytek fazy a oraz w znacznie mniejszym stopniu w wyniku poslizgu, powoduja-
cego niewielki wzrost gestosci dyslokacji w fazie a i minimalny w fazie p. Tymcza-
sem warunkiem koniecznym do rozdrobnienia ziarn dwufazowych stopdw tytanu jest
wywotanie rekrystalizacji fazy p. Wymaga to uzyskania w procesach obrébki cieplnej
znacznej gestosci defektdw w catej objetosci ziarna przede wszystkim tej fazy.

Nie mniej waznym czynnikiem, ktdry nalezy uwzglednia¢ w procesach ksztatto-
wania ziarna z wykorzystaniem cyklicznej obrébki cieplnej, jest prawidtowy wybér
warunkéw wyzarzania rekrystalizujagcego. Nagromadzona w wyniku cyklicznej ob-
robki wstepnej dodatkowa energia jest na tyle mata, ze prowadzenie wyzarzania
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rekrystalizujgcego standardowymi metodami w zakresie temperatury wystepowania
fazy p albo nie spowoduje rekrystalizacji na skutek konkurencyjnych proceséw poli-
gonizacyjnych, lub rekrystalizacja bedzie sie rozwija¢ poprzez migracje granic ziarn
pierwotnych. Taki mechanizm rekrystalizacji, charakterystyczny dla stopéw tytanu
o matym stopniu odksztatcenia [110, 111, 157-164], chociaz powoduje pojawienie
sie nowych ziarn, to jednak praktycznie nie prowadzi do zmniejszenia wielkosci ziarna.

Autorzy pracy [164] postawili hipoteze, ze przyczyngwszystkich nieudanych préb

rozdrabniania ziarna w wyniku cyklicznej obrébki cieplnej i wyzarzania rekrystalizu-
jacego jest nie tyle mata liczba defektdw po cyklicznej obroébce wstepnej, co nieprawi-
dtowo dobrany zakres temperatury wyzarzania rekrystalizujgcego. Metale o struktu-
rze A3 (faza a) po odksztatceniu wykazujgw trakcie pézniejszego wyzarzania gtéwnie
sktonnos$¢ do rekrystalizacji, podczas gdy metale o strukturze A2 (faza p) do poligoni-
zacji. Prowadzenie wyzarzania rekrystalizujagcego w zakresie temperatury wystepo-
wania fazy P [164] moze wiec by¢ przyczyng braku dostatecznych efektow rekrysta-
lizacji. Uwzgledniajac te uwarunkowania nalezy koficowe wyzarzanie rekrystalizujgce
prowadzi¢ w znacznie nizszej temperaturze (obszar dwufazowy), zwiekszajac jedno-
cze$nie czas wyzarzania.

W stopach tytanu opro6cz stabilnych faz a i p moga wystepowaé réwniez fazy
metastabilne a', a", pmi coo znacznie r6znigcych sie objetosciach wiasciwych. Cy-
kliczna obrobka cieplna moze réwniez prowadzi¢ do otrzymania znacznej liczby de-
fektow, bedacych efektem zgniotu fazowego towarzyszacego przemianom z udziatem
faz metastabilnych [165-170].

W wyniku dotychczasowych badan zagadnienia rozdrabniania ziarna podczas cy-
klicznej obrobki cieplnej i wyzarzania rekrystalizujgcego udato sie w kilku przypad-
kach otrzymac pewne efekty dla tytanu technicznego [122, 139, 154, 156]. Brak jest
natomiast danych o uzyskaniu pozytywnych rezultatow dla stopow o strukturze (a+P),
ktorych wielkos¢ ziarnajest czynnikiem decydujacym o ich wtasciwosciach [171].



3. ODDZIALYWANIE WIELKOSCI ZIARNA
NA WEASCIWOSCI TYTANU | JEGO STOPOW

Analiza literatury [139, 151, 154, 162, 171] Swiadczy o ztozonosci zagadnien
dotyczacych relacji wielko$¢ ziama<h>witasciwosci mechaniczne. Wynika to z braku
mozliwosci uzyskania dla danych stop6w zmieniajgcej sie w szerokich granicach $red-
niej $rednicy ziarna, jak réwniez zmiany morfologii sktadnikéw fazowych wraz ze
zmiang wielkos$ci ziarna.

W stopach tytanu, w szczeg6lnosci w stopach dwufazowych, wystepuje duze zréz-
nicowanie morfologii mikrostruktury: wielko$¢ ziarna i substruktura ziarn, o czym
decydujg: sktad chemiczny, sposoby i warunki topienia, krystalizacji, przerébki pla-
stycznej oraz obrobki cieplnej. Mikrostruktury stopéw tytanu w zaleznosci od morfo-
logii jej sktadnikéw mozna klasyfikowaé w dwoch grupach:

e drobnoziarnista mikrostruktura fazy a lub p dla stopéw jednofazowych lub ich
mieszanina dla stopow dwufazowych (rys. 14a),

e gruboziarnista mikrostruktura poliedrycznych ziarn fazy a lub p dla stopow jed-
nofazowych lub charakteryzujaca sie koloniami naprzemianlegle utozonych ptyt-
kowych faz a i p w obrebie ziarn pierwotnej fazy P o duzych rozmiarach dla sto-
pow dwufazowych (rys. 14b)

Rys. 14.  Modele mikrostruktuiy dwufazowych stopéw tytanu: a) drobnoziarnistej, b) gruboziarnistej ptytkowej
Fig. 14. Models of the microstructure of two-phase titanium alloys: u) fine-grained microstructure,
b) lamellar coarse-grained microstructure

Rdéznorodnos$é mikrostruktury, ktorg uzyskuje sie w stopach tytanu pod wptywem
zmian w technologii, wskazuje na szerokie mozliwosci zmian ich wHasciwosci. Mi-
krostruktury drobnoziarniste (I grupa) réznig sie pomiedzy sobg ksztattem i $rednig
Srednicg wydzielen pierwotnej fazy a w mikrostrukturze dwufazowej lub wielkoscig
ziarna w strukturze jednofazowej. Znacznie wieksze zréznicowanie mikrostruktury
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wykazujg stopy gruboziarniste, szczegdlnie dwufazowe (Il grupa), r6znigce sie po-
miedzy sobg $rednig Srednicg ziarna pierwotnej fazy P (D), $rednig Srednicg kolonii

ptytek faz a i P (d) oraz gruboscig ptytek fazy a (b).
Otrzymane wyniki badan wskazujg, ze najbardziej wrazliwe na zmiany S$redniej
$rednicy ziarna sg wtasciwosci plastyczne, a szczeg6lnie przewezenie stopow (rys. 15).
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Rys.15.  Wptyw S$redniej $rednicy ziarna na wiasciwosci mechaniczne dwufazowego stopu tytanu

Ti-6AMMo-2Zr-Si [39]
Fig. 15. Influence of the grain average diameter oil mechanical properties of the two—phase

Ti-6Al-4Mo-2Zr-Si titanium alloy [39]
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Z analizy danych eksperymentalnych [39,40, 172-174] wynika, ze zmniejszenie
przewezenia dla gruboziarnistej, ptytkowej mikrostruktury w poréwnaniu z drobno-
ziarnistg moze siega¢ 70-80%, a wydtuzenia 40-50%, podczas gdy obnizenie witasci-
wosci wytrzymato$ciowych R i R{)1 nie przekracza 10-20%. Szczegdlnie jest to wi-
doczne dla stopéw poddanych przechtadzaniu i starzeniu (tab. 1). Mozna to ttumaczy¢
uaktywnieniem sie tylko pierwotnych systemoéw pos$lizgu w duzych ziarnach podczas
odksztatcenia wskutek rozciggania, co z kolei powoduje powstanie znacznych spie-
trzen dyslokacji, blokujgcych dalsze odksztatcenie plastyczne. Pekanie zachodzi w tym
przypadku gtdwnie na granicach ziarn juz w poczatkowym stadium odksztatcenia
[175-176]. W stopach o drobnoziarnistej mikrostrukturze wystepuje znacznie wiecej
systemo6w poslizgu, zmniejsza sie sktonno$¢ do blokowania dyslokacji i tworzenia ich
spietrzen, a wiec i prawdopodobienstwo powstawania mikropekniec.

Tabela 1
Wptyw mikrostruktury wyjsciowej i obrébki cieplnej na wiasciwosci
mechaniczne dwufazowego stopu tytanu Ti-6 AW V [39, 40, 177-179]

Obrobka cieplna

Wiasciwosci Wyzarzanie
mechaniczne

Przechtadzanie + starzenie
Grupa mikrostruktury Grupa mikrostruktury

Rm, MPa 1000 960 1170 1050
R 02, MPa 950 900 1120 950
A% 16 10 12 6
Z,% 56 25 50 9
KCU, kJ/m2 500 450 250 450
KCV, ki/m2 200 260 140 260
K]C, MPa-mml?2 1800 3500 2200 3500
Z90, MPa 550 450 620 450
R Z . MPa 500 540 580 540

Autorzy wielu prac [180-185], oprocz gruboziamistos$ci, w grupie czynnikow de-
cydujacych o matych wtasciwosciach plastycznych stopow wymieniajg réwniez ptyt-
kowy (iglasty) ksztatt pierwotnej fazy a oraz mikrosegregacje sktadu chemicznego,
gtownie pierwiastkow stabilizujgcych faze fi, na granicach ziarn i w obszarach przy-
granicznych. Czynnik ostatni, towarzyszacy zawsze gruboziarnistej mikrostrukturze,

37

uwidacznia sie szczegdlnie wyraznie w stopach poddanych przechtadzaniu i starze-
niu, gdyz prowadzi do niejednorodno$ci w umocnieniu poszczegolnych stref ziarna.
To z kolei powoduje znaczne zmniejszenie wszystkich wiasciwosci, szczeg6lnie pla-
stycznych (tab. 1), w stopniu praktycznie dyskwalifikujacym wyroby do dalszego za-
stosowania.

Zalezno$¢ pomiedzy wiasciwosciami wytrzymatosciowymi a wielkoscig ziarna
stopow tytanu opisuje réwnanie Halla-Petcha, przy czym w przypadku stopéw o phyt-
kowej mikrostrukturze gruboziarnistej za wielko$¢ ziarna przyjmuje sie $rednig $red-
nice kolonii ptytek réwnolegtych (d), scisle zwigzana ze $rednig $rednica ziarna pierwot-
nej fazy fi (O) [39, 40, 186, 187]. Potwierdzono doswiadczalnie [39, 40, 98, 99, 184]
wystepowanie tej zaleznosci dla stopéw poddanych przechtadzaniu i starzeniu. W przy-
padku stopu Ti-6A1-4V zalezno$¢ empiryczng pomiedzy wytrzymatos$cia na rozcia-
ganie Rm wydtuzeniem A i $rednig $rednicg ziarna D wyrazono réwnaniem [104]:

Rm=630+7-1,4-102 3-103+2,45m04+D~5) (11)

Autorzy [188] wykorzystujagc metody statystyki matematycznej ustalili wystepo-
wanie $cistych zaleznosci pomiedzy wtasciwosciami wytrzymato$ciowymi i plastycz-
nymi a wielkoscig ziarna i parametrami geometrycznymi mikrostruktury ptytkowej
stopéw. Otrzymane réwnania (tab. 2) wskazuja, ze zwiekszenie wielkosci ziarna po-
woduje zmniejszenie wiasciwosci wytrzymatosciowych i plastycznych. Podobnie
wptywa $rednia srednica kolonii ptytek rownolegtych (d) po przekroczeniu 30
i grubos¢ ptytek (b) powyzej 3 (im. Przy mniejszych wartos$ciach $redniej $rednicy
kolonii ptytek rownolegtych i grubosci ptytek ich wptyw na wiasciwosci plastyczne

jest zdecydowanie pozytywny.
Tabela 2

Zalezno$ci do okre$lania wtasciwos$ci mechanicznych stopu Ti-6 AIMNV [188]

Wiasciwosci Zaleznosé Uwagi
mechaniczne
1380 - 0,04D - 1,1d - 100b d <30; b<3
Rm, MPa 1180-0,030 -0,15rf - Ab d>30; b>3
7-0,0150 + 0,5d + 6b d <30; b <3
A% 18-0,070 -0,02d -0,8b d>30; b> 3
14-0,030 + \d + Ab d <30; b<3
Z,% 48 - 0,020 -0,l1d -3,4/) d>30; b>3

Uwaga: O, d ib w [Im
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Analiza wzajemnych relacji pomiedzy witasciwosciami mechanicznymi a para-
metrami geometrycznymi mikrostruktury stopdw tytanu pozwolita réwniez ustali¢
[189-193], ze drobnoziarnista mikrostruktura (rys. 14a) przewyzsza gruboziarnistg
mikrostrukture (rys. 14b) pod wzgledem wytrzymatosSci zmeczeniowej, ale w przy-
padkach kiedy $rednia $rednica ziarna nie przekracza 100-200 |xm, ustepuje jej pod
wzgledem wytrzymatosci na petzanie i odpornosci na kruche pekanie.

Udarno$¢ (KCU) jest nieco wieksza dla mikrostruktury | grupy (tab. 1), natomiast
udamos$¢ (KCV) dla mikrostruktury Il grupy. Stwierdzono doswiadczalnie, ze mate-
riat o drobnoziarnistej mikrostrukturze charakteryzuje sie duzg energig zarodkowania
mikropeknie¢ i matg energia ich propagacji, natomiast dla materiatow gruboziarni-
stych sytuacja jest doktadnie odwrotna [194, 195].

Zwigkszenie $redniej $rednicy ziarna powoduje znaczny wzrost odpornosci na
pekanie, szczegodlnie dla stopéw o Sredniej $rednicy ziarna nie przekraczajgcej
300-500 |im (rys. 16). Jestto spowodowane korzystnym oddziatywaniem mikrostruk-
tury ptytkowej, zwiekszajacej droge propagacji szczeliny oraz zmniejszajgcej pred-
koS¢ jej rozprzestrzeniania sie poprzez utrudnianie jej rozwoju w wyniku czestych
zmian kierunku utozenia ptytek fazy a w poszczegdlnych koloniach [196-205].

Wytrzymato$¢ na petzanie i czas do zniszczenia w podwyzszonej temperaturze
zwieksza sie wyraznie ze wzrostem S$redniej $rednicy ziarna od 5 do 50 (im (rys. 17).
Przy dalszym rozro$cie ziarna nastepuje mniej intensywny przyrost wskaznikéw zaro-
wytrzymatosci (wytrzymato$é na petzanie i czas do zniszczenia) i od $rednicy ziarna
150-200 [im nastepuje zmniejszenie czasu do zniszczenia.

Wytrzymato$é zmeczeniowa (Z%)) ze wzrostem S$redniej Srednicy ziarna zmniej-
sza sie (rys. 18); poczatkowo w przedziale D = 5-150 [iin nieznacznie, a nastepnie
intensywnie i dla ziarna o $redniej $rednicy 900 (im stanowi okoto 60% warto$ci wy-
trzymatosci zmeczeniowej charakteryzujacej mikrostrukture drobnoziarnistg. Efekt ten
jest wynikiem lepszej plastycznosci, a stad wiekszej energii zarodkowania mikropek-
nie¢, charakterystycznej dla mikrostruktury drobnoziarnistej [207-214].

Srednia $rednica ziarna fazy /2, [nm

Rys. 16. Zalezno$¢ wspétczynnika intensywno$ci naprezen stopu Ti-6Al-4V od $redniej $rednicy
ziarna pierwotnej fazy /? [205]

Fig. 16. Dependence ofK[stress intensityfactor ofthe Ti-6A1-4V alloy on the average grain diameter
ofprimary fiphase [205]
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Srednia $rednica ziarna fazy /3, (im

Rys. 17. Wplyw mikrostruktury na czas do zniszczenia prébek stopu Ti-6A1-4V podczas petzania w tem-

peraturze 773 K i przy naprezeniu 380 MPa [206]
Fig. 17. Influence of the microstructure on the time until afailure of the Ti 6A1-4V alloy test pieces

during creep at a temperature o f 773 K and at stress o 380 MPa [206]

Srednia $rednica ziarna fazy (3, jam

Rys. 18. Wytrzymato$¢ zmeczeniowa stopu Ti-6A1—4V w zaleznosci od $redniej $rednicy ziarna pier-

wotnej fazy [i [207]
Fig. 18. Fatigue strength ofthe Ti-6Al-4V alloy depending on the average grain diameter ofprimary

Pphase [207]

Przytoczone uwagi potwierdzaja ztozone oddziatywanie wielko$ci ziarna na uzyt-
kowe witasciwosci stopow tytanu. Potwierdzajg rowniez koniecznos$¢ ksztattowania
jego rozmiaréw i substruktury wewnatrz ziarn z uwzglednieniem warunkéw eksplo-
atacji. Ogolnie najlepszy zesp6t wiasciwosci mechanicznych zapewniajg mikrostruk-
tury drobnoziarniste, szczegdlnie wtedy, gdy jest mozliwe zastosowanie umacniajacej
obrobki cieplnej. Elementom konstrukcji o wiekszych przekrojach, stosowanym w sta-
nie wyzarzonym ze wzgledu na ograniczone mozliwosci hartowania, optymalne wta-
$ciwosci zapewnia mikrostruktura o $redniej $rednicy ziarna D = 50-150 (tm i mie-
szanej globulamo-ptytkowej morfologii faz. Stopy o takiej mikrostrukturze zachowuja
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dobre wtasciwosci wytrzymatosciowe i plastyczne, udarno$¢ i wytrzymato$¢ zmecze-
niowga, a wiec cechy charakterystyczne dla mikrostruktury drobnoziarnistej. Jedno-
cze$nie zyskuja w poréwnaniu ze stopami drobnoziarnistymi zwiekszenie wytrzyma-
tosci na pelzanie, odpornosci na pekanie oraz innych wskaznikéw okres$lajgcych
przydatno$¢ do pracy w warunkach znacznej koncentracji naprezen [196, 198-200,
203-205, 211, 213,215]. Zréznicowanie wtasciwosci stopow o takiej mikrostrukturze
bedzie uwarunkowane przede wszystkim udziatem poszczegdlnych rodzajow morfo-
logii faz w mieszanej globularno-ptytkowej mikrostrukturze oraz $rednig Srednicag
kolonii ptytek i gruboscig ptytek. W znacznym stopniu te parametry geometryczne
mikrostruktury mozna ksztattowac¢ w procesach obrobki cieplnej podczas nagrzewa-
nia ciggtego z duzg predkoscig oraz kontrolowanego chtodzenia [105, 106, 216].

4. ZALOZENIA, CEL | TEZA PRACY

Podstawowym czynnikiem strukturalnym decydujacym o witasciwosciach uzyt-
kowych stopow tytanu jest wielko$¢ ziarna. Szczeg6lnie niekorzystne oddziatywanie
gruboziarnisto$ci mikrostruktury na witasciwos$ci mechaniczne tytanu ijego stopéw
jest zagadnieniem ciggle nierozwigzanym i stad dgzenie do opracowania metod sku-
tecznego ksztattowania rozmiaréw ziarna, majgcego znaczenie podstawowe dla grupy
stopow dwufazowych.

Mozliwosci rozdrabniania gruboziarnistej mikrostruktury stopéw tytanu w proce-
sach obrébki cieplnej wystepuja tylko w przypadku, kiedy jest poprzedzona przeréb-
kg plastyczng. Odksztatcenie plastyczne, prowadzone w $ci$le okreslonych warunkach
technologicznych w potgczeniu z wyzarzaniem rekrystalizujgcym, jest praktycznie naj-
skuteczniejszg i w zasadzie jedyng metodga rozdrabniania ziarna tytanu ijego stopow
[39, 40, 88-93]. Zastosowanie tego rodzaju obrébki jest jednak ograniczone wytacz-
nie do wyrob6w o matych przekrojach.

Proby wywotania rekrystalizacji w tytanie ijego stopach w wyniku przemiany
alotropowej a<->P, podobnie jak ma to miejsce w przypadku stopow zelaza, nie przy-
niosty pozytywnych rezultatow [19, 151-153, 164]. Przemiana ta nawet w warunkach
wielokrotnego nagrzewania i chtodzeniawywotuje jedynie zjawiska poligonizacji. THu-
maczy sie to niedostateczng wielkoscig zgniotu fazowego i naprezeh towarzyszacych
przemianie alotropowej w stopach tytanu, spowodowanego mata réznica objetosci
wiasciwych faz a i fi oraz przebiegiem przemiany przy $cistym zachowaniu orienta-
cji krystalograficznych pomiedzy fazg wyjsciowg i powstajagcg [19, 115].

Celowe jest wiec dalsze poszukiwanie nowych sposobéw ksztattowania wielko-
§ci ziarna tytanu ijego stopéw poprzez obrébke cieplng z wykorzystaniem przemian
fazowych, bez udziatu przerdbki plastycznej. Projektujac zabiegi takiej obrobki nale-
zy uwzgledni¢ jednocze$nie dwa kryteria:

» konieczno$¢ uzyskania maksymalnego zdefektowania struktury krystalicznej po-
przez obrobke wstepna,

» zapewnienie warunkéw niezbednych do rozdrobnienia ziarna podczas pdzniejsze-
go wyzarzania.

Aby rozwigza¢ to zagadnienie, podjeto badania przedstawione w niniejszej rozpra-
wie. Ich gtdwnym celem byto okreslenie teoretycznych podstaw i praktycznych mozliwo-
§ci rozdrabniania ziarna tytanu ijego stopéw wytgcznie w procesie obrébki cieplnej.

Efekt objetoSciowy wystepujacy podczas przemiany alotropowej stopow tytanu
jest o rzad wielko$ci mniejszy niz w stali. Nie zapewnia to warunkéw do wywotania
proces6w prowadzacych do rozdrobnienia ziarna. W stopach tytanu oprécz stabilnych
faz a i P moga wystepowaé réwniez fazy metastabilne a\ a", Pmi co o znacznie
réznigcych sie objetosciach wiasciwych. Mozna wiec zatozy¢, ze tworzenie sig,
rozpuszczanie i ponowne wydzielanie tych faz prowadzi do wywotania zgniotu
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fazowego niezbednego do rozpoczecia procesu rozdrobnienia ziarn. Znaczne zrézni-
cowanie i anizotropia wspotczynnikow rozszerzalnosci cieplnej i modutéw sprezysto-
$ci, wspotczynnikow dyfuzji i samodyfuzji, wytrzymatosci, plastycznos$ci oraz stop-
nia wyjsciowego zdefektowania poszczeg6lnych faz réwniez powinny sprzyjaé
powstawaniu naprezen cieplnych oraz strukturalnych. Naprezenia te w warunkach ob-
rébki cieplnej moga sie tagczy¢ z naprezeniami wywotanymi zgniotem fazowym, co
doprowadzi¢ moze do odksztatcenia plastycznego w lokalnych objetosciach wewnatrz
ziarn. Odksztatcenie plastyczne w zaleznosci od jego stopnia i warunkéw pézniejszej
obrébki cieplnej moze inicjowaé procesy poligonizacji lub rekrystalizacji mikrostruk-
tury stopow.

Metale o strukturze A3 (faza a) po odksztatceniu majg sktonno$¢ do rekrystaliza-
cji w trakcie p6zniejszego wyzarzania. Natomiast metale o strukturze A2 (faza fi) maja
sktonno$¢ do poligonizacji. Do otrzymania wiec efektow rozdrobnienia réwnie waz-
nym zagadnieniem staje sie wiasciwy dobdr temperatury wyzarzania.

Formutujac teze rozprawy zatozono, ze przyczyna nieudanych dotychczas préb
rozdrabniania ziarna tytanu ijego stopdw poprzez obrébke cieplnajest:

» niespetnienie warunkow umozliwiajagcych taczenie efektéw zgniotu fazowego to-
warzyszacego przemianie alotropowej —stosowanie duzych predkosci nagrzewa-
nia i chtodzenia nie gwarantujgcych w petni dyfuzyjnego charakteru przemian a<->p
i a+p<->p, ktory stwarza mozliwos$¢ otrzymania wiekszych zmian objeto$ciowych
oraz zdefektowania niz przemiany typu martenzytycznego lub przemiany zwigza-
ne z rozpadem faz martenzytycznych; natomiast mate predkosci nagrzewania i chto-
dzenia utatwiajg anihilacje defektdw w kolejnych cyklach,

e nieprawidtowy dobo6r warunkéw obrébki cieplnej, przede wszystkim predkosci na-
grzewania i chtodzenia, w zalezno$ci od sktadu chemicznego stopdw i parametréw
geometrycznych mikrostruktury wyjsciowej - mozna zatozy¢, ze dla kazdego sto-
pu istnieje okreslony zakres predkosci nagrzewania i chtodzenia, zapewniajgcy moz-
liwo$¢ otrzymania znacznej liczby defektow,

e niewtasciwy dobor zakresu temperatury wyzarzania rekrystalizujgcego; do rozdrob-
nienia ziarna tytanu ijego stopéw warunkiem koniecznym jest wywotanie rekry-
stalizacji fazy fi. Wymaga to wytworzenia w procesach cyklicznej obrdbki cieplnej
znacznej liczby defektow przede wszystkim w catej objetosci fazy p. Nagromadzo-
na w wyniku cyklicznej obrébki wstepnej dodatkowa energia jest na tyle mata, ze
prowadzenie wyzarzania rekrystalizujagcego standardowymi metodami w zakresie
temperatury wystepowania fazy p albo nie spowoduje rekrystalizacji wskutek kon-
kurencyjnych proceséw poligonizacyjnych, lub rekrystalizacja bedzie sie rozwija¢
poprzez migracje granic ziarn pierwotnej fazy fi.
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Analiza dotychczasowego stanu wiedzy dotyczacej stopow tytanu, przytoczone
zatozenia oraz wyniki badan wtasnych w tym zakresie pozwolity sformutowac naste-

pujaca teze rozprawy:

Przemiany fazowe w gruboziarnistych stopach tytanu w warunkach
wielokrotnego powtarzania cyklu nagrzewanie”™-Khtodzenie prowa-
dza do kumulacji zdefektowania struktury krystalicznej, wywotane-
go zgniotem fazowym oraz naprezeniami cieplnymi i strukturalnymi.
Zdefektowanie to jest determinowane skiadem chemicznym iwyj-
Sciowg mikrostrukturg stopu, zakresem temperatury cyklu cieplnego,
predkosciag nagrzewania i chtodzenia oraz liczbg cykli. Mozliwe jest
osiggniecie takiego poziomu zdefektowania struktury krystalicznej,
ktére w trakcie p6zniejszego wyzarzania prowadzi do rozdrobnie-

nia ziarna.

Celem udowodnienia tej tezy w pracy skoncentrowano uwage na:
e teoretycznej i eksperymentalnej ocenie zgniotu fazowego i naprezen spowodowa-
nych przemiang alotropowg Tia<->Ti/3,
¢ okresleniu czynnikéw zewnetrznych i strukturalnych decydujgcych o wartosci zgnio-

rekrystalizacji,
« potwierdzeniu eksperymentalnym mozliwosci rozdrabniania ziarna tytanu ijego
stopdw wytgcznie poprzez obrdbke cieplng, bez uprzedniego odksztatcenia pla-

stycznego.



5. PROGRAM BADAN

Dla potwierdzenia tezy oraz zrealizowania celu rozprawy przyjeto program badan
przedstawiony narysunku 19. Charakterystyka przemiany alotropowej Tia-0Ti/3 oraz
teoretyczna i eksperymentalna ocena zgniotu fazowego i naprezen spowodowanych
przemiangalotropowgaw stopach tytanu byty pierwszym etapem badan. Poznanie czyn-
nikéw zewnetrznych i strukturalnych, decydujacych o wartosci zgniotu fazowego i na-
prezen, umozliwito ustalenie sposobdw i warunkéw obrébki cieplnej, ktérej celem byto
otrzymanie mikrostruktury maksymalnie zdefektowanej. Kolejnym etapem byto prze-
prowadzenie oceny efektdw obrobki cieplnej z uwzglednieniem przyjetego kryterium.
To z kolei umozliwito optymalizacje warunkow wstepnej obrébki cieplnej oraz dobér
temperatury iczasu wyzarzania rekrystalizujacego. Badania w koicowym etapie obej-
mowaly eksperymentalne potwierdzenie mozliwosci rozdrabniania ziarna tytanu ijego
stopdw wytacznie poprzez obrébke cieplng oraz ustalenie wptywu tego rozdrobnienia
na niektore wiasciwosci uzytkowe.

51 M ateriat do badan

Badania przeprowadzono na probkach wykonanych z tytanu technicznego ojedno-
fazowej strukturze a oraz trzech gatunkéw martenzytycznych dwufazowych stopow
tytanu (a+p) o zréznicowanej zawartosci sktadnikéw stopowych, gtéwnie pierwiast-
kow stabilizujgcych faze /3 (tab. 3). Zmienna zawartos$¢ pierwiastkéw stabilizujacych
faze p iwarto$ci tzw. wspoétczynnika stabilnosci fazy /3, K,, gwarantowata obecnos¢
w mikrostrukturze tych stopéw zréznicowanej zawartosci fazy p. Wszystkie stopy
wyzarzono przez 1h w temperaturze zakresu stabilnosci fazy p i wolno chtodzono
(z piecem) po wyzarzaniu. Pozwolito to we wszystkich przypadkach na otrzymanie
mikrostruktury zblizonej do réwnowagowej, o bardzo grubym ziarnie, ktérego $red-
nia $rednica wynosita ok. 0,48 mm dla tytanu technicznego i ok. 0,5 mm dla pozosta-
tych stopéw dwufazowych (a+p).

Rys. 19. Schemat programu badan

Fig. 19.

Diagram ofthe research programme
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Sktad chemiczny, %

State sieciowe, nm
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Tabela 3 5 2
Sktad chemiczny i charakterystyka badanych stopéw o

M etodyka badan

Stop W celu rozwigzania podjetych zagadnier zastosowano odpowiedni zestaw metod
° g badawczych, pomiarowych i obliczeniowych:
'-"._- u * badania dylatometryczne,
> > g t’h » mikroskopie Swietlng i elektronowa,
E 3 E ; 01 » metalografie iloSciowa,
e % 3:_, S S . reﬁtgenowlska analize strukturalna,
2 = < 1 « mikroanalize rentgenowska,
@ Si * badania elastometryczne,
= P ¢ badania metodga anihilacji pozytonow,
« pomiary mikrotwardosci, wtasciwosci wytrzymatosciowych, plastycznych i udamosci,
Al - 6,2 6,1 53 ¢ obliczenia teoretyczne odksztatcen sieciowych,
v ) 45 ) 5 « obliczenia teoretyczne z wykorzystaniem metod modelowania i symulacji kompu-
' terowej:
Mo _ ; 2.3 47 - zmiany stopnia i kinetyki przemiany w funkcji sktadu chemicznego stopu,
parametrow geometrycznych mikrostruktury wyjsciowej oraz predkosci i tem-
Cr - - 15 11 peratury nagrzewania,
- zmiany sktadu chemicznego faz biorgcych udziat w przemianach,
Fe 03 03 0.6 0.9 - zmiany wartos$ci statych sieciowych faz a i fi w funkcji temperatury,
Ti reszta - efektdw objetosciowych podczas przemiany fazowe;j.
Badania dylatometryczne celem okreslania warto$ci temperatury przemian fazo-
Kp 0,05 0,35 0,48 1,05 wych, zmian liniowych (objetoSciowych) podczas przemiany fazowej, wptywu pred-
Zawartosc kosci nagrzewania i chtodzenia na te parametry przeprowadzono na dylatometrze bez-
fazy/? Vp.% - 9,6 16,0 35,0 wzglednym LS-4. Do badan zastosowano probki cylindryczne 04x15 mm. Aby
] ' wyeliminowac wptyw utleniania, probki podczas badan znajdowaty sie w atmosferze argonu.
Srednia $rednica Ze wzgledu na znaczne rozmiary ziarn pierwotnych i wydzielen wewnatrz ziarn
ziarna fazy / 0,48 0,5 mikroskopia Swietlna byta podstawowga metodg pozwalajagca na petng charakterystyke
D «, mm zjawisk strukturalnych zachodzacych w badanych materiatach podczas prowadzonych
procesow cieplnych. Mikrostrukture stopdw ujawniano poprzez trawienie w odczyn-
aa 0,2950 0,2930 0,2924 0,2920 niku Krolla (2% kwasu fluorowodorowego + 10% kwasu azotowego + 88% wody)
zgtadow polerowanych elektrolitycznie. Polerowanie elektrolityczne przeprowadzo-
no w roztworze zawierajagcym: 5% kwasu nadchlorowego, 35% n—butanolu i 60%
ca 0,4683 0,4651 0,4644 0,4639

metanolu w temperaturze ponizej 250 K, przy napieciu okoto 25 V. Obserwacje mi-
krostruktury prowadzono na mikroskopie Swietinym Reichert, przy powiekszeniach od 50
aD 0,3283 0,3230 0,3220 0,3212 do 500 razy.

W celu okre$lenia zmiany wielko$ci ziarna po réznych zabiegach obrobki ciepl-
nej zastosowano drugi wariant metody Jeffriesa-Sattykowa [217]. Badania prowa-
dzono na matéwce mikroskopu Neophot2 przy powiekszeniach 50 i 100 razy. Wyzna-
czano: $rednig powierzchnie ziarna - A, odchylenie standardowe - S(A) i $rednig
$rednice ziarna - D.

Do oceny uzyskanego zdefektowania wykonano réwniez pomiary mikrotwardo-
§ci przy uzyciu specjalnej przystawki do mikroskopu Swietlnego Reichert. Zastoso-
wano metode Yickersa i obcigzenie 200 N/20 s.
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Wykorzystanie mikroskopii elektronowej transmisyjnej i techniki cienkich folii
umozliwito przede wszystkim ocene rodzaju i stopnia zdefektowania (pomiar gestosci
dyslokacji) uzyskanego w wyniku zastosowanej obrébki cieplnej oraz obserwacje sub-
stuktury stopéw tytanu. Obserwacje substruktury prowadzono przy wykorzystaniu mi-
kroskopu JEM-100B, przy napieciu przyspieszajgcym 100 kV i powiekszeniach do
100000 razy. Cienkie folie otrzymano przez polerowanie elektrolityczne w roztworze
zawierajagcym: 5% kwasu nadchlorowego, 35% n-butanolu i 60% metanolu, w tempe-
raturze ponizej 250 K i przy napieciu 15 V. Gestos¢ dyslokacji wyznaczano z mikro-
fotografii, metodg siecznych [217]. Dla kazdego wariantu obrébki dokonano mini-
mum 500 zliczen przecie¢ linii dyslokacji z siecznymi. Do okreslania grubosci folii
wykorzystano metode klina (,,pragzkéw jednakowej grubos$ci”) [218, 219]. Ustalono
$rednig grubo$¢ folii wynoszacg 0,184+0,035 |rm i te warto$¢ przyjeto przy oblicza-
niu gestosci dyslokacji.

W celu okre$lenia sktadu fazowego stopow, pomiaru statych sieciowych i zmian
stopnia zdefektowania prowadzono badania rentgenowskie z wykorzystaniem dyfrak-
tometru rentgenowskiego JDX-7S firmy JEOL. Do oszacowania zmian stopnia zde-
fektowania zastosowano pomiar szerokosci catkowej wybranych linii dyfrakcyjnych
fazy a - {100}, {101}, {102} ifazy fi - {100} i {200}. Wykonano tez wysokotempe-
raturowe badania rentgenowskie celem okreslenia zmian statych sieciowych poszcze-
go6lnych faz w funkcji temperatury nagrzewania. Zakres temperatury badan dobrano
tak, aby otrzymac petny przebieg dyfuzyjnych przemian fazowych a—P lub
Nagrzewanie prowadzono z predkoscig ok. 0,1 K/s. Potozenia linii dyfrakcyjnych okre-
$§lano metodg maksimum, obliczanego jako ekstremum funkcji parabolicznej aprok-
symujacej krzywa dyfrakcyjng [140, 220, 221].

Zmiany podziatu pierwiastkéw stopowych (aluminium, molibden, wanad, chrom
i zelazo) pomiedzy poszczegdlne fazy stopu podczas nagrzewania wyznaczono przy
uzyciu mikroanalizatora rentgenowskiego JXA -50A firmy JEOL. Badania prowadzono
przy napieciu przyspieszajacym 25 kV. Wyniki pomiarow poddano procedurze ko-
rekcji z wykorzystaniem zmodyfikowanej metody ZAF i odpowiedniego programu
komputerowego [222].

Pomiary modutu Younga (E) w zakresie temperatury od pokojowej do konca prze-
miany a—>(i lub a+p->p wykonano za pomocg elastomatu typu 1.024 firmy Forster.
Modut Younga obliczano na podstawie pomiaréw czestotliwosci rezonansowych drgan
gietnych [223].

Poprzez zastosowanie metody anihilacji pozytondw dokonano pomiaru czasu zy-
cia pozytonow dla wybranych prébek tytanu technicznego. Pomiary przeprowadzono
w temperaturze pokojowej, po naniesieniu na badany materiat zrédta 2NaCl. Szero-
kos$¢ potowkowa krzywej wynosita 310 ps, natomiast liczba zliczer pod krzywa osia-
gata wartosci 3-5m106. Otrzymane krzywe analizowano programem komputerowym
»,POSITRONF1T”, a wyniki pomiaréw dwustanowym modelem putapkowania, dajg-
cym zaréwno obraz sumarycznego zdefektowania, jak i pochodzgcego od defektéw
punktowych, liniowych i powierzchniowych [224, 225].
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Badania wtasciwos$ci mechanicznych prowadzono na maszynie wytrzymatos$cio-
wej ZD 10/90 firmy VEB Werkstoffprufmaschinen, zgodnie znormaPN-912/H-04310.
W oparciu o prébe statyczng rozciggania wyznaczano wytrzymato$¢ na rozcigganie,

umowng granice plastycznosci, wydtuzenie i przewezenie.
Proby udarnosci wykonano zgodnie z normg PN-79/H-04370 na mtocie

Charpy’ego o energii 150 kJ, stosujac prébki z karbem U.



6. WYNIKI | OMOWIENIE WYNIKOW BADAN

61 Przemiany fazowe ia'l'(5<'>Poraz zjawisko

ZGNIOTU FAZOWEGO

W poczatkowym etapie badan skoncentrowano si¢ na charakterystyce przemian
fazowych a—p i a+p—p zachodzacych zarébwno w warunkach izotermicznych, jak
i podczas ciggtego nagrzewania i chtodzenia tytanu ijego stopéw. Doktadne poznanie
mechanizméw i kinetyki oraz zakresu temperatury tych przemian, a takze wptywu
predkosci nagrzewania i chtodzenia utatwi dob6r wiasciwej obrébki cieplnej oraz jej
warunkow.

Przemiana a—P w tytanie technicznym w warunkach izotermicznych przebiega
wedtug mechanizmu dyfuzyjnego poprzez zarodkowanie ziarn fazy p i ich wzrost.
Przemiana rozpoczyna sie w temperaturze 1123 K tworzeniem zarodkéw ziarn fazy p,
gtéwnie na granicach ziarn fazy a. W temperaturze 1153 K wystepujgjuz tylko poje-
dyncze, nieprzemienione ziarna fazy a (rys. 20b), a w temperaturze 1173 K przemia-
na jest zakonczona. Po hartowaniu z tej temperatury mikrostrukture stopu stanowi
martenzytyczna faza a'(rys. 20c). Ze wzgledu na duze podobieAstwo morfologiczne
faz a i a'w tytanie technicznym nie udaje sie zaobserwowac przemiany odwrotnej
P—>a przy chtodzeniu. Po catkowitym zakonczeniu przemiany p~>a mikrostrukture
stopu stanowi faza a z licznymi wydtuzonymi subziamami w obrebie duzych ziarn
fazy p (rys. 20d).

Przy izotermicznym wygrzewaniu dwufazowego stopu Ti-6 A1-4V w zakresie tem-
peratury 973-1273 K zmniejsza sie objetos¢ wzgledna fazy a, zmniejsza sie tez gru-
bos¢ ptytek tej fazy (tab. 4, rys. 21). Zwigksza sie natomiast zawarto$¢ fazy P w mi-
krostrukturze, przy malejgcej w niej zawartosci wanadu, ktory jest jej stabilizatorem.
Rozpuszczanie ptytkowych wydzieleri pierwotnej fazy a poprzedzone jest ich frag-
mentacjg. Najintensywniej procesy te zachodza w sgsiedztwie granic ziarn (rys. 21b—d).
Pierwotna faza a wystepujaca w postaci ciggtej siatki na granicach ziarn ulega najp6z-
niej rozpuszczeniu (rys. 21e). Proces ten poprzedzony jestjej fragmentacja i czescio-
wa sferoidyzacjg (rys. 21d). Po wygrzewaniu stopu w temperaturze wyzszej od tem-
peratury korica przemiany a+p—p otrzymuje sie w mikrostrukturze tylko faze p,
w ktérej zawarto$é stabilizatora tej fazy (wanadu) jest na tyle mata, ze podczas harto-
wania w catosci przemienia si¢ w martenzytyczng faze a'(rys. 21f).
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Rys. 20. Mikrostruktura tytanu technicznego w stanic wyjsciowym (a) i po wygrzewaniu przez 1,0h
w temperaturze: b) U53 K, c), d) 1173 K; b), c) chtodzenie w wodzie, d) chtodzenie z piecem

Fig. 20. Microstructure of technical titanium at its initial state (a) and after holding, for 1,0 h, at
a temperature ofb) 1153 K, c), d) 1173 K; li), ¢) water-cooling, d) cooling withfurnace

Tabela 4
Sktad fazowy oraz rozdziat pierwiastkéw stopowych
pomiedzy poszczegélne fazy stopu Ti-6AIMNV
w zalezno$ci od temperatury hartowania po 1,0 h wygrzewaniu

Sktad fazowy Sktad chemiczny, % Grubos¢

Temperatura Vv Wanad Aluminium Piytek
hartowania, K fazy a ,

a R a R a R (am

293 0,920 0,080 2,45 28,02 6,76 5,34 3,14

973 0,883 0,117 1,98 22,89 6,62 5,31 3,11

1073 0,815 0,185 1,29 1549 6,71 5,45 2,85

1123 0,759 0,241 0,82 12,46 6,80 5,41 2,72

1153 0,705 0,295 0,84 10,66 6,69 5,48 2,52

1203 0,545 0,455 0,74 8,27 6,56 5,54 1,91

1223 0,411 0,589 0,79 6,24 6,47 5,49 1,24

1243 0,227 0,773 0,57 572 6,53 5,64 0,76

1263 - 1,000 - - - - -
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c)

Rys. 21. Mikrostruktura stopu Ti-6A1-4V w stanic wyjsciowym (a) oraz chtodzonego w wodzie po
wygrzewaniu przez | h w temperaturze: b) 1123 K, ¢) 1233 K, d) 1243 K, ¢) 1253 K, f) 1273 K

Fig. 21. Microstructure ofthe Ti-6Al-4V alloy al its iniliul stale (a) and water-cooled holding, fur 1h,
at a temperature of: b) 1123, c¢) 1233, d) 1243, e) 1253,}) 1273 K

Podczas wolnego chtodzenia z zakresu temperatury wystepowania fazy p zacho-
dzi przemiana odwrotna p~>a+p. Przemiana przebiega wedtug mechanizmu dyfuzyj-
nego z tworzeniem zarodkéw i ich wzrostem. W stopie Ti—6A1—4V podczas chiodze-
nia z predkoscig 0,1 K/s rozpoczyna sig¢ ona w temperaturze ok. 1173 K od utworzenia
ciggtej siatki wydzielen fazy a na granicach ziarn oraz ptytkowych zarodkéw fazy a,
rosnacych od granicy ziarn (rys. 22a). Po zakonczeniu procesu zarodkowania fazy a
na granicach ziarn rozpoczyna sie proces wzrostu zarodkéw w gtgb ziarn (rys. 22b).
Jednoczes$nie uaktywniajg sie procesy zarodkowania ptytek na granicach kolonii. Prze-
miana przy tej predkosci chtodzenia zostaje zakoriczona w temperaturze ok. 1073 K
i mikrostruktura stopu powraca do stanu zblizonego do wyjsciowego (rys. 2la, 22c).
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Rys. 22. Mikrostruktura stopu Ti6 Al 4V wygrzewanego przez 1,0 h w temperaturze 1273 K, chtodzo-
nego z piecem do temperatury: a) 1173 K, b) 1123 K, ¢) 1073 K, a nastepnie w wodzie

Fig. 22. Microstructure ofthe Ti—6Al—4V alloy heldfor 1,0 li at a temperature of 1273 K, cooled with
thefurnace to a temperature of: a) 1173 K, b) 1123 K, ¢) 1073 K, and afterwards water-cooled

Przemiana a—p w tytanie technicznym przy nagrzewaniu ciggtym przebiega
w bardzo waskim przedziale temperatury (ok. 50 K), ktory przesuwa sie do wyzszej
temperatury ze wzrostem predkos$ci nagrzewania (rys. 23a). Temperaturowy zakres
przemiany odwrotnej P->a jest rowniez waski, ajego potozenie zalezy od predkosci
chtodzenia (rys. 23b). Przemianie towarzyszy zmniejszenie objeto$ci podczas nagrze-
wania oraz bardzo niewielki jej wzrost podczas chtodzenia. Po zakoniczeniu przemia-
ny podwéjnej a<->P na probkach dylatometrycznych obserwuje sie niewielkie, trwate
zmniejszenie ich dtugosci oraz niewielka histereze temperatury przemiany (rys. 24).

W stopach dwufazowych (a+fi) w warunkach ciggtego nagrzewania i chtodzenia
zachodzg przemiany a+P~>P i p—a+p. Przemiana a+p—p przebiega w szerokim
przedziale temperatury rzedu kilkuset stopni, uwarunkowanym predkos$cig nagrzewa-
nia i chtodzenia (rys. 25-27). Przemiane fazowg a+P~>P charakteryzujg znaczace
zmniejszenie dtugos$ci proébek oraz duza histereza temperatury przemiany w poréwna-
niu do przemiany odwrotnej p~>a+p (rys. 28).

Analiza zmian mikrostruktury podczas przemiany a+p~>p, przebiegajgcej w wa-
runkach izotermicznych i anizotermicznych, pozwolita przedstawi¢ jej kolejne stadia
w postaci zaproponowanego modelu (rys. 29).



54

a)

0,01 01 1 10 100
Predkos¢ nagrzewania, K/s
1200

1150

w3

1100

b!
CL

1000
0,01 0,1 1 10

Predkos¢ chtodzenia, K/s

Rys. 23. Wplyw predkosci nagrzewania (a) i chtodzenia (b) na zakres temperatury przemiany a<->p
tytanu tcchniczncgo

Fig. 23. Influence of heating (a) and cooling rate (b) on the range of the temperature oj the a<>(3
transition of technical titanium

Temperatura, K

Rys. 24. Dylatogram tytanu tcchniczncgo
Fig. 24. Dilatogram of technical titanium

55

* 1400
1300
1200
1100

Annry
1000

>m g8Y =
2= @™ D

01 1 1°

Predkos¢ nagrzewania, K/s
1200
b) 1150

ca
CL 1050

900
01 1 1°

Predkos¢ chlodzenia, K/s

Wptyw predkosci nagrzewania (a) i chtodzenia (b) na temperature przemiany a+p(->pstopu Ti-6AMV
Rys. 25. . i . .
Fig. 25. Influence of heating (a) and cooling rate (b) on the temperature of a+P<-*P transition of
the Ti-6Al-4V alloy
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Predkos¢ nagrzewania, K/s
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Rys. 26. Wptyw predkosci nagrzewania (a) i chtodzenia (b) na temperature przemiany a+P<->P stopu
Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fc

Fig. 26. Influence of heating (a) and cooling rate (b) on the temperature o f a+P<->P transition of
the a+p*->p ofthe Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fe alloy
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Rys. 27. Wptyw predkosci nagrzewania (a) i chtodzenia (b) na temperature przemiany a+P<-+P stopu
) Ti-5Al-5Mo-5V-Cr-Fc
Fig- 27 nfiuence of healing (a) and cooling rale (b) on the temperature of the a+p<->p transition of
the Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fe alloy

Temperatura, K

Rys. 28. Dylatogram stopu Ti-6Al-4V
Fig. 28. Dilutogram ofthe Ti-6Al-4V alloy
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Rys. 29. Schemat kolejnych stadiéw przemiany a+P~>P
Fig. 29. Diagram ofsubsequent stadia of a+P~>P transition

W stanie wyjsciowym na granicy dwéch ziarn fazy p wystepuje gruba, ciggta
siatka wydzielen fazy a, koherentnych z ziarnem 1 W obrebie ziarna widoczne sg
charakterystyczne rdwnolegte ptytki faz a ip (rys. 29a). W poczatkowym etapie prze-
miany zachodzg procesy rozpuszczania, poprzedzone fragmentacjg ptytkowych wy-
dzielen fazy a (rys. 29b). Siatka fazy a na granicy zwieksza swojg grubo$¢, natomiast
w bezposrednim sasiedztwie granicy przebiegajg intensywne procesy rozpuszczania
wydzielen fazy a. Spowodowane jest to tym, ze faza a wydzielajgc sie na granicach
ziarn wymusita dyfuzje atomow pierwiastkdw stabilizujagcych faze p z obszaru grani-
cy do obszaréw przygranicznych, wzbogacajac je w pierwiastki znacznie obnizajace
temperature przemiany. W dalszym stadium z podwyzszeniem temperatury nastepuje
rozpuszczanie czeSci wydzielen fazy a (rys. 29¢). Jednocze$nie ziarno 2, charaktery-
zujace sie brakiem koherencji z fazg a na granicy ziarn, ma sktonno$¢ do rozrostu,
napotykajac jednak bariere w postaci grubej siatki wydzielen fazy a. Wydzielenia
w obrebie ziarn w nastepnym etapie ulegajg dalszemu rozpuszczeniu. Jednoczes$nie
siatka wydzielen na granicach najpierw ulega fragmentacji i nastepnie rozpuszcza sie
intensywnie. Krzywizna granic ziarn zwieksza sie (rys. 29d). Procesy rozpuszczania
fazy a zarobwno w obrebie ziarn, jak i na granicy nasilajg sie w poblizu temperatury
konca przemiany (rys. 29e¢). Ziarno 2 moze sie swobodnie rozrasta¢ (rys. 29f) po
catkowitym rozpuszczeniu fazy a na granicach ziarn (ostatnie stadium przemiany
a+p~>p). Catkowitemu przekrystalizowaniu zawsze wiec towarzyszy zjawisko rozro-
stu ziarna.
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Nie uwzgledniajgc zjawisk zachodzacych na granicach ziam iw obszarach przy-
granicznych, gtdwnie wptywajacych na kinetyke przemiany i hamowanie rozrostu
ziarna, mozna w duzym uproszczeniu przyjaé, ze przemiana fazowa a+p—>ppolega
na dyfuzyjnym przemieszczaniu granicy miedzyfazowej a/fi w kierunku fazy fi, kté-
remu towarzyszy dyfuzyjne przemieszczanie pierwiastkdw stabilizujgcych faze fi z ob-
szarow fazy a do fazy fi.

Dotychczas przeprowadzone badania wskazuja, ze przemiana p —a+p rozpoczy-
na sie na granicach ziam (rys. 30a) utworzeniem ciagtej siatki wydzielen fazy a
(rys. 30b), a nastepnie zarodkowaniem ptytkowych wydzielerh fazy a na tych grani-
cach (rys. 30c). Przechtodzenie powoduje wzrost zarodkéw oraz tworzenie nowych
na granicach kolonii ptytek wewnatrz ziam fazy p (rys. 30d). Dalsze przechtodzenie
prowadzi do wzrostu juz istniejgcych zarodkéw lub zarodkowania nowych wydzielen
i ich wzrostu w obrebie ziam, az do zapetnienia catego obszaru ziarna koloniami réw-
nolegtych ptytek faz a i fi (rys. 30e).

Podstawowym celem dotychczasowych badan byta teoretyczna i eksperymental-
na ocena zgniotu fazowego i naprezen towarzyszacych przemianom fazowym a<->fi
i a+p<->p w tytanie ijego stopach. Ocena tych wielkosci miata istotne znaczenie za-
rowno ze wzgledéw poznawczych - pozwolita zweryfikowac¢ dane literaturowe w réz-
nych zrodtach [1, 19, 107-109, 112-115], r6znigce sie niekiedy znacznie pomiedzy
soba, jak réwniez praktycznych - pozwolita prognozowa¢ mozliwosci wykorzystania
zjawiska zgniotu fazowego w procesach obrébki cieplnej, prowadzacych do rozdrob-
nienia ziarna oraz projektowanie warunkow takiej obrébki cieplne;j.

a) b)

Rys. 30. Schemat kolejnych stadiéw przemiany fj—a+f)
Fig. 30. Diagram ofsubsequent stadia of [S->a+p transition
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Tytan ijego stopy charakteryzuja sie wystepowaniem pewnych anomalii w zmia-
nach objetosci w zaleznosci od temperatury i wykonane badania potwierdzity ich obec-
no$¢. Podczas nagrzewania obserwowano z reguty wyrazne zmniejszenie objetosci
(rys. 24,28), natomiast podczas chtodzenia zmiany sg tak mate, ze w niektorych przy-
padkach przemiany fazowej metodg dylatometryczng nie mozna obserwowac. Ponad-
to zwiekszenie predkosci nagrzewania i chtodzenia moze, whrew oczekiwaniom, zmia-

ny te zwielokrotni¢ (rys. 28, 31).

Temperatura, K
273 473 673 873 1073 1273 1473

Rys. 31. Dylatogram stopu Ti-6A1-4V
Fig. 31. Dilatogram ofthe Ti-6Al-4V alloy

W wyniku przemiany fazowej a<->p i a+p<->p wystepuje trwata zmiana wydtu-
zenia prébki A/ (rys. 24, 28, 31). Do oceny odksztatcenia przemiany wprowadzono
wskaznik trwatego odksztatcenia A = Al/IQDodatkowo rozrézniano sktadowg odksztat-
cenia podczas nagrzewania - Aiwr i sktadowg odksztatcenia podczas chtodzenia- Adv
(rys. 28).

Stwierdzono, ze odksztatcenie trwate jest znacznie wieksze podczas nagrzewania
oraz minimalne podczas chtodzenia, rézni sie co do znaku i maksymalne odksztatce-
nie wystepuje przy matej oraz umiarkowanej predkosci nagrzewania i chtodzenia
(rys. 32). Wzrost zawartosci sktadnikow stopowych - wspdétczynnika stabilnosci
fazy p - Kp, zwieksza warto$¢ odksztatcen i to zar6wno podczas nagrzewania, jak
i chtodzenia oraz przesuwa zakres wystepowania najwiekszych odksztatcen w kierun-
ku mniejszej predkosci nagrzewania i chtodzenia (rys. 32).
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b)

c)

d)

Rys. 32.

Fig. 32.

Predkos¢ nagrzewania (chtodzenia), K/s

0,01 01 1 10 100
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-1,2
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Ol = lamoo A

mnagrzewanie -chtodzenie J

Zmiana odksztatcenia trwatego A podczas przemiany fazowej w zaleznosci od predkosci nagrzewania
i chtodzenia: a) tytan tcchniczy, b) Ti-6AMV, c) Ti -6A1--2Mo-2Cr- Fe, d) Ti-5Al-5Mo-5V-Cr-Fc
Change o fA plastic strain during phase transition depending on the heating and cooling rate:
a) technical titanium, b) Ti-6Al-4V, c) Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fe, d) Ti-5Al-5Mo~5V-Cr-Fe
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Odksztatcenie probek zachodzi réwniez w warunkach wielokrotnego powtarza-
nia cyklu nagrzewanie<h>chtodzenie w zakresie temperatury przemian fazowych. Naj-
wiekszgwarto$¢ odksztatcenia otrzymano w pierwszym cyklu obroébki (rys. 33). W ko-
lejnych cyklach warto$¢ ta zmniejsza sie i przyjmuje staty poziom po 5 cyklach (rys. 34).
W catym badanym zakresie liczby cykli zaréwno jednostkowa (w pojedynczym cy-
klu), jak i sumaryczna warto$¢ odksztatcenia jest znacznie wieksza w przypadku sto-
pu dwufazowego (a+[i). Stwierdzono takze, ze decydujacy udziat w odksztatceniu
w czasie jednego cyklu ma sktadowa A

Rys. 33.

Fig. 33.

Rys. 34.

Fig. 34.

Temperatura, K
273 473 673 873 1073 1273

Dylatogram tytanu technicznego w warunkach wielokrotnego cyklu nagrzcwanic<~>chtodzenic
w zakresie temperatury 973<h>1223 K

Dilatogram o ftechnical titanium in the conditions o fa multiple heating*-x:ooling cycle within
the range oftemperature of 97371223 K

Liczba cykli n
5 10

< 03 Tytan techniczny Ti-6Al-4V |
S -°-6
B
5 -0,9
N
£ -1,2
"D
(o} -15

Whplyw liczby cykli nagrzcwanic<”>chtodzcnic w zakresie temperatury przemiany fazowej ao/3
na zmiane odksztatcenia tytanu technicznego i stopu Ti-6A1-4V

Influence of the number of heating<->cooling cycles within the range ofthe a<->f3 phase
transition temperature on the change o fdeformation o ftechnical titanium and the Ti-6AI~4V alloy
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Zjawisko anomalnej zmiany odksztatcenia rejestrowanego w kolejnych cyklach
obrdbki ttumaczy¢é mozna réwnowagowag mikrostrukturg stanu wyjsciowego (mikro-
struktura wyjsciowa do drugiego i kolejnych cykli jest r6zna) oraz wynikami badan
Englisha i Powella nad anizotropowym charakterem odksztatcen, jakie majg miejsce
w procesie przemian fazowych stopéw tytanu [115].

Analiza podstawowych zaleznosci krystalograficznych podczas przemiany fazo-
wej p—>a - réwnanie (2) - wykazuje, ze z jednej orientacji fazy p moze powstac
12 orientacji fazy a. Na rysunku 35 przedstawiono jedng z 12 mozliwych orientacji
faz p ia. Podczas przemiany ptaszczyzna (110)” ulega transformacji do ptasz-
czyzny (0001)a, a kierunek [i 11]a do kierunku [1120]a . Przemieszczenia atomow
podczas transformacji mozna przedstawi¢ w postaci trzech wektoréw sktadowych:

JI - wydtuzenie wzdtuz kierunku [111], proporcjonalnie do zmiany odlegtosci
pomiedzy sasiednimi atomami,

V - zmiana kata pomiedzy kierunkami <111>z 70°32"' na 60°, a takze odlegtosci
pomiedzy sagsiednimi atomami M i N,

iv' - zwiekszenie odlegtosci pomiedzy ptaszczyznami (110)".

Rys. 35. Potozenie atoméw w fazach p i a na ptaszczyznie (110)"i (0001)
Fig. 35. Atoms position in P and a phases on (HO)" and (000l)aplanes

Uwzgledniajgc przedstawione zatozenia oraz szczeg6towg metodyke badan [55]
obliczono odksztatcenie komorki fazy p wzdtuz trzech wybranych kierunkéw iwszyst-
kich 12 wzajemnych orientacji, wystepujacych podczas przemiany fazowej P~hx w ty-
tanie technicznym i p—a+p w stopach dwufazowych. Otrzymane wyniki (tab. 5)
wskazujg na znaczne zréznicowanie odksztatcenia dla poszczegélnych orientacji i kie-
runkéw zaréwno co do wartosci, jak i znaku. Potwierdzajg anizotropowy charakter
odksztatcen sieciowych w stopach tytanu [115]. Suma wartosci obliczonych odksztat-
cen dla wszystkich 12 mozliwych orientacji, niezaleznie od przyjetego kierunku
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w fazie B, jesttaka sama. Stad wniosek, ze tylko w przypadku obecnosci w mikrostruk-
turze wszystkich 12 mozliwych orientacji fazy a odksztatcenie moze by¢ izotropowe.
Mimo iz réznice wartosci odksztatcer dla poszczeg6lnych orientacji i kierunkéw sg
znaczne, np. dla tytanu technicznego od -11,03 do 9,25%, to w obecnosci wszystkich
12 mozliwych orientacji usredniona warto$¢ odksztatcenia (warto$¢ odksztatcenia przy-
padajgca najedng orientacje) jest znacznie mniejsza (dla tytanu technicznego wynosi
zaledwie 0,09%) i ma charakter izotropowy. Oczywiscie w przypadku pozostatych
badanych stopow usrednione wartosSci odksztatcen sg znacznie wieksze i sg poréwny-
walne z wynikami pomiaréw dylatometrycznych (rys. 32). Trudno natomiast czynié
takie poréwnania w przypadku odksztatceh obliczonych dla poszczegdlnych orientacji.

W warunkach wielokrotnego cyklu nagrzewanie-ochtodzenie istnieje prawdopo-
dobienstwo wystapienia coraz wiekszej liczby mozliwych orientacji fazy a. Powinno
to wptynaé na warto$¢ odksztatcenia trwatego A (rys. 32-34), pozostajagcego w Scistej
zaleznosci z udziatem poszczeg6lnych orientacji w mikrostrukturze stopu po zakon-
czeniu przemiany.

Z przeprowadzonych obliczen wynikajg réwniez wnioski praktyczne. Anizotro-
powy charakter odksztatcen sprawia, ze wyniki badan dylatometrycznych nie odzwier-
ciedlajg w peini stanu rzeczywistego. Sytuacja taka moze wystapi¢ z chwilg pojawie-
nia sie w mikrostrukturze znacznej liczby mozliwych orientacji fazy a. Duze
odksztatcenia dla niektérych orientacji i kierunkéw stwarzajg praktyczne mozliwosci
otrzymania znacznego zdefektowania mikrostruktury, pod warunkiem ze uda sie tak
kontrolowac przebieg przemiany fazowej, aby te uprzywilejowane orientacje mogty
powstawac.

Oceny odksztatcen i naprezen podczas przemian fazowych a<->R ia+R<->8 mozna
dokonaé¢, wykorzystujgc réwnania (7-10) [19].

State sieciowe fazy a badanych stopéw zmieniaja si¢ liniowo w miare podwyz-
szania temperatury (rys. 36-39). Jest to wynikiem raczej rozszerzalno$ci cieplnej niz
zmian skladu chemicznego tej fazy. Faza B w tytanie technicznym rozpoczyna sig
wydziela¢ w temperaturze 1123 K ijej stata sieciowa zwieksza si¢ wraz z podwyzsza-
niem temperatury. Natomiast faza 8 w badanych stopach tytanu wystepuje w catym
zakresie temperatury. Stata sieciowa tej fazy réwniez zwieksza sie liniowo, ale tylko
do temperatury poczatku przemiany a+R8—R. Po przekroczeniu temperatury poczatku
przemiany a+R—R (925-975 K dla badanych stop6w) rozpoczyna sie intensywne,
nieliniowe zwiekszanie statej sieciowej fazy B, ktore trwa do temperatury konca prze-
miany, ajego przyczynajest wzrost zawartosci fazy 8 w mikrostrukturze ijednocze-
snejej zubozenie w pierwiastki stabilizujgce faze B (tab. 4). Zmiany objetosci witasci-
wej faz zachowujg sie adekwatnie do zmiany statych sieciowych, co wynika z réwnan
(8) 1 (9).

Charakter zmian statej sieciowej fazy B determinuje takze zmiany wielkosci od-
ksztatcenia trwatego A. Okreslona (réwn. 7) warto$¢ odksztatcenia trwatego tytanu
technicznego jest minimalna w temperaturze konca przemiany i nieco wieksza w tem-
peraturze poczatku przemiany (rys. 36). Dla stopéw dwufazowych maksymalne od-
ksztatcenie rzedu 1,5-2,0% wystepuje w temperaturze poczatku przemiany i znacznie
zmniejsza sie, przyjmujac wartosci minimalne w temperaturze korica przemiany
(rys. 37-39).
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Rys. 39.

Fig. 39.
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Poniewaz podwyzszenie temperatury powoduje tylko niewielkie zmniejszenie mo-
dutu sprezystosci E, wiec o wartosci naprezen wewnetrznych towarzyszacych prze-
mianie fazowej w stopach tytanu, okreslonych na podstawie réwnania (10), decyduje
przebieg zmiany odksztatcenia. W tytanie technicznym naprezenia podczas przemia-
ny a—>p nie przekraczaja 100 MPa (rys. 36), a w temperaturze korica przemiany sg
minimalne. Natomiast naprezenia towarzyszace przemianie a+p->p w stopach dwu-
fazowych (a+P) sq bardzo duze. Wykazuja tendencje wzrostowga ponizej temperatury
poczatku przemiany i osiagajg najwieksze wartosci 1200-1500 MPa w temperaturze
poczatku przemiany. Szybko ulegajg zmniejszeniu w zakresie temperatury zblizonym
do temperatury konca przemiany a+p—p (rys. 37-39).

W tabeli 6 zestawiono wartosSci odksztatcen i naprezeh podczas przemiany fazo-
wej a<->p i a+p<->p w tytanie ijego stopach dla predkosci nagrzewania i chtodzenia
ok. 0,1 K/s. Zrédtem tych danych sa:

» obliczenia napodstawie zmiany warto$ci statych sieciowych i modutu Younga w za-
kresie temperatury przemiany (rys. 36-39),

¢ badania dylatometryczne (rys. 32),

e rozwazaniateoretyczne zaleznos$ci krystalograficznych pomiedzy fazami a i P pod-
czas przemiany p~>a (tab. 5).

Wynika stad, ze:

« wartos$ci odksztatcenia podczas przemiany fazowej, uzyskane r6znymi metodami,
znacznie sie r6znig. Najmniejsze rdznice dotyczg tytanu technicznego, ponadto te
wyniki wykazujg réwniez duzg zgodnos$¢ z danymi literaturowymi [1,19,112-115],

e wzrost zawarto$ci sktadnikoéw stopowych stabilizujgcych faze P zwieksza znacznie
warto$ci odksztatcenia i naprezenia podczas przemiany fazowej a<->P i a+p<->p,

¢ odksztatcenia i naprezenia dla wszystkich badanych stopéw sg duze w poczatko-
wym stadium przemiany i znacznie zmniejszajg sie w temperaturze zblizonej do
temperatury konica przemiany fazowej a<->p i a+p<->p,

¢ odksztatcenia otrzymane na podstawie badan dylatometrycznych oraz obliczen teo-
retycznych dla wszystkich badanych stopéw mieszczg sie w przedziale wartosci
okreslonych w oparciu o state sieciowe w zakresie temperatury przemiany,

« wyniki obliczen dokonanych w oparciu o teoretyczne rozwazania zaleznosci kry-
stalograficznych pomiedzy fazami w trakcie przemiany wyznaczaja tylko ramy moz-
liwych odksztatcen.

Sie¢ heksagonalna fazy a powoduje znaczng anizotropie zmian wydtuzenia pro-
bek w badaniach dylatometrycznych. Sumaryczne wydtuzenie jest wypadkowga udzia-
tu poszczeg6lnych orientacji w mikrostrukturze stopu po zakonczeniu przemiany.
Otrzymany w badaniach dylatometrycznych efekt koncowy moze wiec, w zaleznosci
od mikrostruktury wyjsciowej i warunkéw sprzyjajacych rozwojowi tej lub innej orien-
tacji, prowadzi¢ do wyciaggniecia catkiem sprzecznych wnioskéw. Wydaje sie, ze bar-
dziej wiarygodnym sposobem oceny efektdw objetosciowych przemian bedzie okre-
$lenie zmian objetosci wiasciwej faz biorgcych udziat w przemianie. Wymaga to
prowadzenia wysokotemperaturowych badan rentgenowskich celem precyzyjnego
oszacowania statych sieciowych tych faz. Duza liczba parametrow istotnie oddziatu-
jacych na wielko$¢ efektow objetoSciowych (sktad chemiczny i fazowy stopu, morfo-
logia sktadnikéw mikrostruktury, gérna i dolna temperatura cyklu cieplnego, pred-
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naprezenia przemiany fazowej w stopach tytanu podczas nagrzewania i chtodzenia
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ko$¢ nagrzewania i chtodzenia, liczba cykli) wymusza niejako prowadzenie badan
metoda symulacji komputerowej i weryfikacji wybranych wariantéw w warunkach
rzeczywistych. Wymagato to skonstruowania fizycznego modelu przemiany fazowej
ijego matematycznego opisu w taki sposéb, aby mozliwe byto $ledzenie zmiany stop-
nia przemiany z temperaturg, rozdziatu pierwiastkow stopowych pomiedzy poszcze-
golne fazy biorgce udziat w przemianie i zmian statych sieciowych.

Mikrostrukture (rys. 40a) typowga dla badanych dwufazowych stopéw tytanu
mozna przedstawi¢ w postaci modelu (rys. 14b). Charakteryzuje sie ona grubym
ziarnem pierwotnej fazy fi i koloniami naprzemianlegle utozonych ptytkowych faz a
i P wewnatrz tych ziam. Parametry geometryczne charakteryzujace takg mikrostruk-
ture to: $rednia $rednica ziarna pierwotnej fazy fi- D, $rednia $rednica kolonii ptytek
faz a i P- d oraz grubos$¢ ptytki fazy a - b.

Rys. 40. Mikrostruktura dwufazowego stopu tytanu
Fig. 40. Microslructure of lwo-phase lilanium alloy

Do okreslenia stopnia przemiany a+p~+p przyjeto jej fizyczny model, uwzgled-
niajacy wyniki badan [105, 226-230]. W zatozeniach do modelu przyjeto, ze:

e przemiana w catym stosowanym zakresie predkosci nagrzewania polega na dyfu-
zyjnym przemieszczaniu granicy miedzyfazowej a/p w kierunku zwiekszenia za-
wartosci fazy P, przy petnym zachowaniu réwnowagowych warunkéw stezenio-
wych na granicy miedzyfazowej; pozwala to przyja¢ za podstawe obliczen uktad
rbwnowagi fazowej Ti-pierwiastek stabilizujacy faze P (rys. 4 la),

e wspotczynniki dyfuzji pierwiastkow stopowych zarébwno w fazie a, jak i p sa
niezalezne od stezenia,

« predko$¢ nagrzewania jest stata w catym badanym zakresie temperatury,

« plytkowa mikrostrukture wyjsciowg traktowano jako strukture okresowg, ztozong
z naprzemianlegle utozonych ptytek faz a ip o okresie 2L igrubosci ptytek fazy p 21.

Poczatek uktadu przyjeto w $rodku ptytki fazy p, co oznacza granice miedzyfa-
zowg a/p w potozeniu g0=/(rys. 41b). Przy takim zatozeniu przemiana fazowa a+p—p
polega na tym, ze z podwyzszeniem temperatury zachodzi przemieszczanie granicy

a/p od potozenia poczatkowego g0 = / do potozenia konicowego gk= L. Srednia za-
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warto$é pierwiastka stabilizujgcego faze /3 w stopie - cOjest zwigzana z parametrami
geometrycznymi mikrostruktury zaleznoscia:

~ _ co ~ Cct0
L~1 Cp0-CO (12)

Stezenie c(Mic™ jest rowne zawartosci pierwiastka stabilizujagcego faze fi w po-
szczegdlnych fazacn w temperaturze poczatku przemiany fazowej TQ Profil stezenia,
w fazach a ip w temperaturze T0, ma ksztatt prostokatny o warto$ci odpowiednio caQ
. Warunkiem koniecznym do przebiegu przemiany w temperaturze wyzszej od TQ
jest osiggniecie na granicy miedzyfazowej stezenia cap i Wartosci stezenia cap
i Cpa okresla uktad rownowagi fazowej dla kazdej temperatury przemiany (rys. 41a).
Jesdli predko$¢ nagrzewania jest dostatecznie mata, to profil stezen pozostaje prosto-
katny dla kazdej z faz az do temperatury kofca przemiany Tk.

Zmiane stezenia c,, i ca w procesie przemiany fazowej a+p—p w dowolnym
punkcie fazy p i a wzdtuz osi x (rys. 41a) po czasie t mozna opisac, przy zatozeniu ze
wspotczynnik dyfuzji nie zalezy od stezenia, za pomocga rownan:

dco d2cB

~dt~~ DpA~dx*~ dla0 <x <g (13)
dlag <x <L 14

dt a( dxz2 g -

gdzie: D,,(t) iDJt) - wspdtczynniki dyfuzji pierwiastkow stabilizujgcych fazeP, od-
powiednio w fazach fii a.

a) b)

M 5O *

Stezenie ¢, % Potozenie granicy a/p, mm

Rys. 41. Schemat uktadu réwnowagi fazowej Ti-picrwiastck stabilizujgcy faze P (a) oraz zmiana steze-
nia pierwiastka stabilizujacego faze p i potozenia granicy miedzyfazowej w procesie przemia-
ny podczas nagrzewania (b)

Fig. 41. Diagram ofphase equilibrium system Ti—£phase stabilizer (a) and the change o fconcentration
of the P phase stabilizer and of the interface position in the transition process during heating (b)
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Przemieszczenie granicy miedzyfazowej powinno sie odbywac przy zachowaniu
bilansu masy:

dce

dt . dx (15)
Uktad réwnar (13) - (15) opisuje przemiang fazowg kontrolowang dyfuzja, prze-
biegajaca w statej temperaturze. Mozna go wykorzysta¢ do opisu przemiany fazowej,
przebiegajacej w warunkach nagrzewania ciggtego, przy zatozeniu ze czas t i tempe-

ratura T spetniajg zalezno$ci:
t=f(T) i dt—fdT (16)

Woéwczas uktad réwnan (13) - (15) mozna przedstawi¢ w postaci:

dcB . 3 ch
———=f Da(T)— £ dlaO <x<e 17)
dT P dx2
72, = §'D,(D— dlag <x <L (18)
ar 174z
DAT) 0o
i i (19)
fdT eH dx

Warunki brzegowe, uwzgledniajgce charakterystyczne cechy mikrostruktury wyj-
Sciowej i przemiany fazowej mozna zapisa¢ nastgpujaco:

ca(g,T)=cap(T) (20)
cp(9,T) = cpa(T) (21)
dg =0 (22)
dx
defl -0
dx » (23)

Warunki (20) i (21) wynikajg z przyjetego zatozenia, ze stezenia na granicy mie-
dzyfazowej odpowiadajg przyjetemu uktadowi réwnowagi fazowej. Natomiast wa-
runki (22) i (23) wyrazajg brak strumieni dyfuzji w srodku ptytek faz a i p wskutek
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zatozonej geometrycznej symetrii mikrostruktury. Warunki poczatkowe sg okreslane
rownowagowymi stezeniami poczatkowymi stopu:

ca (*»0) ~ caP ("0) = ca0 (24)

cp(xfi) = cl3a(To) = Cpo (25)

Niezmiennos$¢ zawartosci sktadnika w stopie w dowolnym momencie przemiany
moze stuzy¢ jako warunek normowania:

s L
g~cpdx+(L-g)~cadx =Lco (26)

Rozwigzania réwnan (17) i (18) poszukiwano wsrod znanych iczesto uzywanych

w zastosowaniach praktycznych rozwigzaniach Il prawa Ficka (tab. 7). Funkcja btedu

- Erfc stosowana do opisu stezer spetnia swoja role tylko w uktadzie pétnieskoriczo-

nym. Funkcja (tab. 7-2) bardzo dobrze okre$la rozktad stezenia pierwiastka o ma-

sie M, dyfundujacego z cienkiej warstwy do podtoza. Dwie kolejne funkcje (tab. 7-3, 4)

przedstawiajg rozktad stezen w warunkach postepujgcej homogenizacji. Pierwszaz nich

wykorzystywana jest dla stopéw jednofazowych o poétokresie mikrostruktury /, nato-

miast druga dla stopéw dwufazowych o okresie mikrostruktury L i odlegtosSci pomie-
dzy Srodkami ptytek a.

Tabela 7

Funkcje opisujace rozktady stezeri na przekroju faz najczesciej uzywane
w praktyce i obliczeniach

Zrédto
Lp- Posta¢ funkcji
danych
(
1. c(x,r)=cnerfc —"r— 105,
2JDt
/ M '
2. C(*‘t;<- — . expf—X2- 2281
mk Dt 4Dt
\ )
.o nXx r K2Dt]
3. c¢(x,/)= Cq+ P sin exp (18]
Y I > 12
"inal ( h2p2 \
4, C/(X,t\)=g1_a+ g) 2¢O sin nn a rm x n<n [229]
L np=1"K L J "L 12
\ /
oo C
B LT (2271

n=0v*~n v
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Konieczno$¢ zachowania wymienionych warunkéw brzegowych ipoczatkowych,
ograniczenia w przydatnos$ci dotychczas charakteryzowanych funkcji, zatozenia przy-
jetego modelu przemiany (rys. 41b) oraz doSwiadczalnie obserwowane profile stezen
pierwiastkdw stopowych na przekroju faz (rys. 42) wskazujg na rozwigzania réwnan
(17) i (18) w postaci szeregobw zaproponowanych przez Zenera (tab. 7-5). Przyblizo-
ne rozwigzanie przedstawione w postaci dwoch pierwszych wyrazéw szeregu jest na-

stepujace:

exp{{x-L flka\
La0 T nal (27)

exp{(A)2/ ~ }
cp ~ Cljo + wpl (28)

gdzie: wa] i w~ - wspoétczynniki rownania, w rozwazanym przypadku, niezalezne

wprost od temperatury,
wspdtczynniki rownania wyrazone w postaci zaleznosci:

~ma' \p
K = A\ Da(r)f'(T)dt (29)
ro
T
A« = Jd/i(t)!'(t)<e (30)

gdzie: r —zmienna catkowania.

a) b)

Rys. 42. Rozkfad liniowy molibdenu w stopie Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fc (a) i wanadu w stopie Ti-6A1-4V (b)
Fig. 42. Linear distribution of molybdenum in the Ti-6Al-2Mo0—2Cr-Fe alloy (a) and vanadium

in the Ti-6Al-4V (b) alloy
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Réwnania (27) i (28) po uwzglednieniu warunkéw brzegowych (20) i (21) mozna

przedstawi¢ w postaci:

6a =Gao *(Bap - Gao 9@)@"‘; (* - L)Z,T (g' L)ZL

2 2
CP =CPO + (cpa -Cpo) exP' X 8

A« (32)

W celu okre$lenia przemieszczenia granicy miedzyfazowej g podczas nagrzewa-
niu do réwnania (19) podstawiono zr6zniczkowane réwnania (31) i (32) otrzymujac
J/\

zaleznos¢:

(cfia cap)jf/.{ﬂ, 2 exp{cap caO)(g L) 2 icpa cpo)s

Aa Ap (33)
Réwnanie (33) ma posta¢ réwnania rézniczkowego niejednorodnego:
dg _ 2f° [ cP0~cPa Da cao~cqu | 2 ~a Cg0~ caP
7~ l"p3 cpa cap Aa cpa ~ cap ' .a cpa cap (34)
Rozwiazania rownania (34) nalezy poszukiwac jako ztozonej catki typu:
g =IN(7)exp{-fi(7)Vr (35)

Ostatecznym rozwigzaniem rownania (34), z uwzglednieniem zaleznosci (29) i (30)
oraz warunku poczatkowego g() = /, jest rownanie:

T.CPa caP 0 Dao
XexXp) fdM_ ~ &£ x£ la]M H rc mdzx
L<\CPa cap dv 0 Dpo Cpa-cap dv J Da0
xel i jf A j
T,[cPa capdr 0 DPO Cpa-capdr J Da0o i
(36)
gdzie: lu v, r - zmienne catkowania,
D (h), - wspoétczynniki przedeksponencjalne w zaleznosciach temperatu-

rowych wspétczynnikéw dyfuzji DJIT) i Dp(T).

(31)
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Przemieszczenie granicy miedzyfazowej a/fi wygodniej jest przedstawiac tak,
aby niezaleznie od rozdrobnienia mikrostruktury wyjsciowej potozenie poczatkowe
byto jednakowe i odpowiadato utamkowi zawartosci fazy fi w stopie, natomiast poto-
zenie koncowe byto réwne 1,0. Stad wprowadzono parametry, definiowany jako sto-
pieA przemiany:

pP(T)=-"p- (37)

Réwnania (31), (32), (36) i (37) pozwalaty na okre$lenie potozenia granicy mie-
dzyfazowej, stopnia przemiany fazowej a+p~>p w dowolnej temperaturze, tempera-
tury poczatku i konca przemiany oraz rozktadu stezenia pierwiastkow stabilizujacych
faze P na przekroju faz przy nagrzewaniu ciggtym z r6znymi predkosciami w dowol-
nym stopie Ti- pierwiastek stabilizujgcy faze p. Znajomos$¢ rozktadu stezenia pier-
wiastkow stabilizujgcych faze p na przekroju faz umozliwiata takze oszacowanie $red-
niej zawartosci danego sktadnika stopowego w poszczegdlnych fazach podczas
przemiany. Pozwalato to oszacowac¢ zmiany statych sieciowych faz a i P [231, 232].
Przyjeto, ze stata sieciowa danej fazy w temperaturze przemiany wynosi:

n
a=ar,+YjAaC (38)
1=

gdzie: aTi - stala sieciowa tytanu po uwzglednieniu rozszerzalnosci cieplnej,
¢ - zawarto$¢ i-tego pierwiastka w danej fazie w % at.,
Aai- zmiana statej sieciowej po dodaniu 1,0% at. i-tego pierwiastka.
Catkowita objeto$¢ wiasciwa stopu byta okreslana zgodnie z regutg mieszania
jako suma iloczynéw objetosci wtasciwych faz biorgcych udziat w przemianie, obli-
czanych na podstawie réwnania (8) i (9) oraz ich udziatéw objetosciowych:

Qc=¢ipp +egia(\-p) (39)

Zastosowanie przedstawionej metody obliczeniowej do okre$lania temperaturo-
wych i stezeniowych warunkéw przemiany a+P~>P byto w miare proste dla stopu
Ti-6A1-4V. Stop ten o zawarto$ci tylko jednego pierwiastka stabilizujgcego faze a
(aluminium) ijednego stabilizujgcego faze P (wanad) jest tworzywem prawie mode-
lowym. W przypadku stopéw wielosktadnikowych, zawierajacych kilka pierwiast-
kéw stabilizujgcych faze P (pozostate stopy dwufazowe), zagadnienie to znacznie si¢
komplikuje. W takim przypadku warunki stezeniowe na granicy miedzyfazowej beda
okreslane na podstawie ztozonych uktadéw rownowagi. Znaczng przeszkode stanowi
rowniez brak danych dotyczacych wspoétczynnikow dyfuzji w uktadach wielosktadni-
kowych. W toku obliczeA prowadzonych dla stopéw wielosktadnikowych przyjeto
pewne zalozenie upraszczajace, ze o postepie przemiany w danej temperaturze decy-
duje ten pierwiastek stopowy, ktérego dyfuzja jest najwolniejsza. W praktyce ozna-
czato to wykonanie obliczen stopnia przemiany w danej temperaturze oddzielnie dla
kazdego z pierwiastkow stabilizujagcych faze [i Dopiero po ustaleniu warto$ci minimal-
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nej parametru p dla pierwiastka stabilizujgcego faze [i, dyfundujacego najwolniej,

wykonywano ponowne obliczenia wspotczynnikow stezeniowych dla pozostatych sktad-

nikéw stopowych.

W obliczeniach stopnia przemiany, dla uproszczenia zagadnienia, nie uwzgled-
niano wptywu aluminium z uwagi na znacznie wigksze wartosci wspotczynnikéw
dyfuzji aluminium w tytanie w poroéwnaniu do pierwiastkéw stabilizujgcych faze /3.
Natomiast uwzgledniano wptyw aluminium na state sieciowe faz poddanych analizie.
Przyjeto réwniez, ze w catym zakresie temperatury przemiany segregacja aluminium
pomiedzy poszczeg6lne fazy stopu nie ulega zasadniczym zmianom, co jest zgodne
z wynikami badan przedstawionych w tab. 4.

W oparciu o przyjety fizyczny model przemiany a+p—>p, jego matematyczny
opis i rozwigzanie w postaci rownania (36) wykonano program komputerowy, wyko-
rzystujacy algorytm obliczen (rys. 43). W celu zrealizowania tego algorytmu obliczen
nalezy poda¢ nastepujace dane wejsciowe:

e zakres temperatury TQ- Tm przemiany; przyjeto dolng temperature zakresu
TQ= 873 K - temperature, w ktérej wspotczynniki dyfuzji zaczynajg wykazywaé
zauwazalne zmiany. Znaczenie fizyczne temperatury Tm. gdy warunki dyfuzyjne
nie umozliwig zakonczenia przemiany w zakresie TQ- T , to przyjmuje sie, ze
przemiana a+[i—p powyzej tej temperatury odbywa sie mechanizmem bezdyfu-
zyjnym. Praktyczniejest to temperatura przemiany fazowej stopu Ti-6A1 z uwzgled-
nieniem wptywu aluminium i zanieczyszczen na podwyzszenie tej tempera-
tury. W obliczeniach przyjeto warto$¢ Tm= 1340 K dla stopéw Ti-6A1-4V
iTi-6Al-2Mo0-2Cr-Fe oraz Tm- 1250 K dla stopu Ti-5AI1-5Mo0-5V-Cr-Fe ze
wzgledu na mniejszg zawarto$¢ aluminium,

e predko$¢ nagrzewania - v w przedziale 0,01-100,0 K/s. W obliczeniach przyjeto,
ze temperatura w trakcie nagrzewania ciggtego zmienia si¢ liniowo ze zwieksze-
niem czasu nagrzewania t wedtug zaleznosci:

T = TO+vt (40)
e zawarto$¢ wyjsciowg fazy p w stopie (tab. 3),

e grubo$¢ wyjsciowa ptytek fazy a\ b dla wszystkich stopéw wynosi 3,14 pim(tab. 4).
Warto$¢ ta byta podstawa do wyznaczania pozostatych parametréw geometrycz-

nych mikrostruktury wyjsciowej: grubosci ptytek fazy p~ Ii okresu mikrostruktury
L w oparciu o rownanie (12) oraz zalezno$¢:
b=2(L-I) (41)

« zawarto$¢ poczatkowa pierwiastkéw stabilizujgcych faze P w stopie - cO(tab. 3),
e zawarto$¢ poczatkowg pierwiastkéw stabilizujgcych faze p w fazie a i P, odpo-
wiednio caQ i Cpy wartosci okre$lano uwzgledniajagc uktad rownowagi fazowej
Ti-pierwiastek stabilizujgcy faze p, zawarto$¢ poczatkowg pierwiastkéw stabilizu-
jacych faze P w stopie cQi sktad fazowy stopu (tab. 8),

temperaturowe zaleznos$ci zawarto$ci pierwiastkdw stabilizujacych faze P w fa-
zach a i P na granicy miedzyfazowej w stanie rGwnowagi; przyjety w zatozeniach

Rys. 43.

Fig. 43.

Algorytm programu obliczania stopnia przemiany fazowej
Algorithm o fthe phase transition degree calculation programme
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do modelu schemat uktadu réwnowagi (rys. 41a) pozwala te zaleznosci z dosta-
tecznie duzg doktadnos$cia przedstawié¢ za pomocg rownan:

cafi (T) —cao
Tm-To (42)

T -T
cPa(T) —CpO
(43)
e wartosci wspétczynnikow dyfuzji pierwiastkow stabilizujgcych faze /? w fazach a
ip iich zaleznoSci temperaturowe (tab. 8),
« stale sieciowe Tia i Ti/? (tab. 8),
e wartos$ci wspotczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej Tia i Ti/? (tab. 8),
e przyrost temperatury AT, przyjeta warto$¢ w obliczeniach - 10 K,
« doktadno$é obliczen, majaca znaczenie dla zastosowanej procedury normowania,
prowadzonej w oparciu o réwnanie (26).
Tabela 8
Wspdtczynniki dyfuzji, przyrost statej sieciowej, masa atomowa, state sieciowe
i wspotczynniki rozszerzalnosci cieplnej wybranych pierwiastkow [1, 105, 233-235]

Pierwiastek
B 11a  Ti Al \Y
Wspoi czynnik P Mo cr Fe
cpo
p % 28,00 28,00 15,00 15,00
c a0 2,00 1,00 0,50 0,01
D po 10,00 2,80
o 10"8m~s 74,00 82,00
D a0 3,10 7,00 10,00 80,00
)
Qp mol 1453 1390 1532  105,2
Q a0 145,3 154,5 157,8 125,6
Masa atomowa 47,90 26,98 50,94 95,94 52,00 55,85
a -0,0019 -0,0009 -0,0005 -0,0017 -0,0018
Aa a
nm/% at. ¢ -0,0011 -0,0011 -0,0006 -0,0020 -0,0021
P -0,0002 -0,0026 -0,0023 -0,0037 -0,0066

State a, nm 0,2950 0,3283

SIeciowe ¢ nm  0,4683
11,0 )
ty - 1fi Ak” o
c 134

Realizacja algorytmu obliczen (rys. 43) umozliwiata dla danego stopu, danej tem-
peratury, predkosci nagrzewania i parametrow geometrycznych mikrostruktury wyj-
Sciowej okres$lenie:

e stopnia przemiany - parametrp, ktérego warto$¢ dla danego stopu, niezaleznie od
innych czynnik6w, ulega zmianie od warto$ci odpowiadajacej objeto$ci wzglednej
fazy p w mikrostrukturze wyjsciowej do 1,0,

e zawarto$ci pierwiastkow stabilizujgcych faze fi w fazie a i p oraz parametrow
rozktadu tych pierwiastkow na przekroju ptytek poszczegdélnych faz,

¢ wartosci statych sieciowych fazy a ip,

* objetosci wiasciwej fazy a ip,

« catkowitej objetosci wiasciwej stopu.

W celu weryfikacji poprawnosci zatozen teoretycznych i obliczen zaproponowa-
nego modelu dyfuzyjnej przemiany fazowej i oceny ich dopasowania do rzeczywi-
stych warunkow obrobki cieplnej wykonano:
¢ badania dylatometryczne wptywu predkos$ci nagrzewania na temperature przemia-

ny fazowej i zmiany objetosciowe podczas ich przebiegu,

« wysokotemperaturowe badania rentgenowskie do okreslenia statych sieciowych i ob-
jetosci wihasciwych fazy a ip,

¢ badania rozdziatu pierwiastk6w stopowych pomiedzy poszczeg6lnymi fazami me-
toda mikroanalizy rentgenowskiej.

Stopien przemiany p wszystkich badanych stopéw zalezy od temperatury prze-
miany i predko$ci nagrzewania (rys. 44 -46). Kinetyka przemiany jest minimalna w sta-
dium poczatkowym przemiany i zwieksza sie z podwyzszeniem temperatury. Dla wigk-
szych predkosci nagrzewania przy wyzszej temperaturze proces przemiany ulega
istotnemu przy$pieszeniu. Taka kinetyka przemiany determinuje przesuniecie tempe-
ratury konca przemiany w strone coraz wyzszych wartosci.

Temperatura, K

Rys. 44.  Stopien przemiany a+p~>p stopu Ti-6Al-4V w zaleznosci od temperatury i predkosci nagrzewania
Fig. 44. Degree 0fa+ p—>ptransition ofthe Ti 6A1-4Valloy depending on the temperature and rate of
heating
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Rys. 45.

Fig. 45.

Rys. 46.

Fig. 46.

Temperatura, K
Stopien przemiany a+fi—tp stopu Ti-6Al-2Mo0-2Cr-Fc w zaleznosci od temperatury i predko-
§ci nagrzewania

Degree of a+fi—tp transition ofthe Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fe alloy depending on the temperature
and rate ofheating

Temperatura, K

Stopien przemiany a+P~>P stopu Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fc w zaleznosci od temperatury i pred-
kosci nagrzewania

Degree of ttifi >/itransition of the Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fe alloy depending on the temperatu-
re and heating rate
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Mate zr6znicowanie stopnia przemiany w stadium poczatkowym, niezaleznie od pred-
kosci nagrzewania, wynika z matej ruchliwosci atomoéw pierwiastkow stabilizujacych fa-
ze P - pierwiastkéw odpowiedzialnych za przebieg i kinetyke przemiany. Predko$¢ prze-
miany znacznie wzrasta przy podwyzszaniu temperatury w wyniku intensyfikacji procesu
dyfuzji, szczegdlnie w temperaturze zblizonej do temperatury korica przemiany.

Zwiekszenie predkosci nagrzewania powoduje podwyzszenie temperatury poczatku
i kofca przemiany (rys. 44-46). Przy predkos$ci ok. 100 K/s przemiana zachodzi jedy-
nie cze$ciowo i stopied przemiany jest tym mniejszy, im wieksza jest predkos$¢ nagrze-
wania i wieksza zawarto$¢ pierwiastka stopowego. Predkos¢ te przyjeto jako krytycz-
ng ipo jej przekroczeniu przemiana odbywa sie wedtug mieszanego mechanizmu
dyfuzyjno-bezdyfuzyjnego.

Zmiane zawartosci wanadu w fazach fi i a przedstawiono na rys. 47 dla predko-
§ci nagrzewania: 0,01, 1,0 i 100 K/s. Zauwazy¢ mozna, ze gradient stezenia wanadu
w obu fazach jest najwiekszy w poblizu granicy miedzyfazowej a/p, poniewaz kon-
centracja atomoéw pierwiastka, koniecznych do dalszego rozwoju przemiany, odbywa
sie przede wszystkim przez ich migracje z obszarow przylegajacych do granicy. Jest
to szczegdlnie widoczne dla duzych predko$ci nagrzewania (rys. 47c). Zwigekszenie
predko$ci nagrzewania powoduje wzrost niejednorodnosci stezenia wanadu na prze-
kroju faz a ip. Tylko dla matej predkosci nagrzewania v = 0,01 K/s profil stezenia ma
ksztatt prostokatny az do zakoriczenia przemiany i przebieg przemiany jest zblizony do
rejestrowanego w warunkach izotermicznych. Dla duzych predkosci nagrzewania roznica
stezenia wanadu we wzbogaconych i zubozonych obszarach fazy p wynosi kilka procent.

Dokonano takze oceny wptywu poszczegdlnych pierwiastkow stabilizujgcych fa-
ze P na kinetyke przemiany w stopach wielosktadnikowych (rys. 48). Stwierdzono,
ze kinetyka przemiany dla matych i umiarkowanych predkosci nagrzewania w catym
zakresie temperatury kontrolowana jest dyfuzjg molibdenu. Natomiast przy wiekszych
predkosciach nagrzewania o kinetyce przemiany w dolnym zakresie temperatury de-
cyduje molibden, a w gérnym zakresie wanad.

Analiza krzywych obliczeniowych (rys. 49-50) stop6w 0 znaczaco r6znej zawartosci
pierwiastkdw stabilizujgcych faze P wykazata, ze stopiers przemiany dla tej samej tempe-
ratury zalezy nie tylko od predkosci nagrzewania, ale rowniez od dyspersji mikrostruktury
wyjsciowej, w tym przypadku okresu L, w rzeczywistosci za$ grubosci ptytek fazy a.
Wzrost grubosci ptytek fazy a powoduje przesuniecie przemiany w kierunku wyzszej
temperatury oraz to, ze przemiana nie zawsze przebiega do konca. Jest to szczegdlnie
widoczne w stopie o duzej zawartosci pierwiastkow stabilizujacych faze P, w ktérym prak-
tycznie tylko przy bardzo matej predkosci nagrzewania przemiana zawsze zachodzi do
konica (rys. 50). Mozna réwniez zauwazy¢, ze wzrost grubosci ptytek fazy a izawartosci
pierwiastkdw stabilizujacych faze [i zwieksza wptyw predkosci nagrzewania na kinetyke
przemiany. Tylko dla stopu o matej zawarto$ci pierwiastkow stabilizujacych faze P
(Ti-6AW V) idlamatej predkosci nagrzewania (v < 1,0 K/s), gdy warunki dyfuzji pozwa-
lajg na zabezpieczenie na granicach miedzyfazowych a/fi odpowiedniej koncentracji wa-
nadu, wptyw predkos$ci nagrzewania i grubosci ptytek fazy a na kinetyke i zakres tempe-
ratury przemiany jest niewielki (rys. 49). Oczywiscie dla wiekszej predkosci nagrzewania,
kiedy warunki dyfuzji bardzo sie r6znig od rbwnowagowych, réwniez w tym stopie zazna-
cza sie wyrazny wplyw predkosci nagrzewania oraz grubosci ptytek fazy a na kinetyke
przemiany.
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18 Stopien przemiany

0,0
0,5 1,0 15 2.0

Okres struktury L, |im

Zmiany stezenia wanadu na przekroju ptytek faz /3i a stopu Ti-6AI*4V w zalezno$ci od stop-
nia przemiany i predkosci nagrzewania: a) 0,01, b) 1,0 i ¢) 100 K/s

Changes o fvanadium concentration on the section off) and a phases lamellas of the Ti-6Al-4V
alloy depending on the transition degree and heating rate: a) 0,01, b) 1,0 i ¢) 100 K/s

85

a) 1,0
Pierwiastek

>> 0,8

C

o

5 Cr

E 06

CL
g o4
a

0,2
b) o
Pierwiastek

c

ro

CL

Ly

@

950 1050 1150
Temperatura, K
Rys. 48. Stopiefi przemiany a+fi-tf) stopu Ti-5Al-5Mo0-5V-Cr-Fc w zaleznosci od temperatury, obli-
czany dla molibdenu, wanadu, chromu i zelaza. Predko$¢ nagrzewania: a) 1,0, b) 100 K/s
Fig. 48. Degree of a+[->ft transition ofthe Ti-5Al-5Mo-5V-Cr-Fe alloy depending on the temperatu-

re, calculatedfor molybdenum, vanadium, chromium and iron. Heating rate: a) 1,0, b) 100 K/s

Podkresli¢ nalezy duzy wptyw zawartosci sktadnikow stopowych na przebieg,
kinetyke i zakres temperatury przemiany a+p~>p. Wzrost wspoétczynnika stabilnosci

fazy P~Kp powoduje:
» obnizenie temperatury przemiany dla poréwnywalnej predko$ci nagrzewania,

e rozszerzenie zakresu temperatury przemiany,
* zwiekszenie wrazliwo$ci stopdw na zmiane predkosci nagrzewania i dyspersji mi-

krostruktury (grubosci ptytek).



86

a)

b)

c)

Rys. 49.

Fig. 49.
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Stopien przemiany a+p~*p stopu Ti-6A1-4V w zalezno$ci od temperatury, predkosci nagrze- Rys. 50. Stopien przemiany a+p~*p stopu Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fc w zalezno$ci od temperatury, pred-

wania i grubosci ptytek fazy a (okresu - Lf. a) 1,0, b) 2,0ic) 5,0 |im kosci nagrzewania i grubosci ptytek fazy a (okresu - L): a) 1,0, b) 2,0 ic) 5,0 pm
Degree 0j a+p—*p transition oj the Ti-6A!-4V alloy depending on the temperature, heating Fig. 50. Degree ofa+P—=ptransition ofthe Ii 5Al 5Mo 5V Cr Fe alloy depending on the temperatu-
rate and a phase lamellas thickness (of L period): a) 1,0, b) 2,0, ¢) 5,0 pm re, heating rate and a phase lamellas thickness (of L period): a) 1,0, b) 2,0 and ¢) 5,0 pm
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Zmiany temperatury poczatku i kofnca przemiany a+p~>p, wyznaczone na pod-
stawie rozwazan teoretycznych i badan dylatometrycznych dla réznych predkosci na-
grzewania, przedstawia rys. 51. W obliczeniach jako temperature poczatku przemiany
przyjeto temperature, w ktérej wspotczynniki dyfuzji wykazujg zauwazalne zmiany
wartosci w poréwnaniu do stanu wyjsciowego. Temperaturg korica przemiany jest
temperatura, dla ktérej stopien przemianyp = 1,0. Otrzymane dane wskazuja, ze w ca-
tym badanym zakresie predkos$ci nagrzewania wyniki obliczeh pozostaja w dobrej
zgodno$ci z danymi doSwiadczalnymi. Niewielkie rozbieznosci, dotyczace szczegd6l-
nie temperatury konca przemiany, moga by¢ efektem zar6wno niedoskonatosci przy-
jetego modelu przemiany, jak i matej doktadnosci metod dylatometrycznych.

1300
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0,01 0,1 1 10 100
Predko$¢ nagrzewania v, K/s

Temperatura: Tp-eksp. A Tk -eksp. mTK - obi. -Tp - obi.

Rys. 51. Whptyw predkosci nagrzewania na zakres temperatury przemiany a+p~>p badanych stop6w:
a) Ti-6AMV, b) Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fc, c¢) Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fc

Fig. 51. Influence of heating rate on the range of a+p~->p transition temperature of the investigated
alloys: a) Ti-6Al-4V. b) Ti 6Al-2Mo-2Cr-Fe. c) Ti-5Al-5Mo0-5V-Cr-Fe
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Na rysunkach 52-53 przedstawiono przyktad zmiany statych sieciowych i objetosci
wiasciwej fazy a i /i, uzyskanych na podstawie obliczen i badan eksperymentalnych po
nagrzewaniu stopéw z predkoscig 0,1 K/s. State sieciowe fazy a wzrastajg liniowo
z podwyzszeniem temperatury. Zmiana kinetyki przemiany nie ma wptywu na state
sieciowe. O charakterze zmian statych sieciowych fazy a decydujgprzede wszystkim
zmiany wspotczynnika rozszerzalnos$ci cieplnej. Jest to zrozumiate, jesli wiadomo, ze
zawarto$¢ pierwiastkdw stabilizujgcych faze fi w fazie a jest niewielka, a zawartosé¢
aluminium w fazie a pozostaje niezmieniona w catym zakresie temperatury przemia-
ny (tab. 4). Znacznie wigksze zmiany dotyczg statej sieciowej fazy P i sg podobne do
zmiany stopnia przemiany a+P~>P(rys. 52-53). Zwiekszenie zawartosci fazy P w mi-
krostrukturze stopéw powoduje znaczny wzrost statej sieciowej, gtbwnie wskutek zu-
bozenia tej fazy w pierwiastki bedace jej stabilizatorami. Dotyczy to wanadu w przy-
padku stopu Ti-6AlM-V oraz molibdenu, wanadu, chromu i zelaza w przypadku stopu
Ti-5A1-5M0-5V-Cr-Fe. Zmiany statej sieci fazy P sg zwiazane przede wszystkim
ze zmianami sktadu chemicznego (zawartoSci pierwiastkow stabilizujgcych faze P)
i temperatury (rozszerzalno$¢ cieplna) (rys. 54). Objetos¢ wiasciwa (rown. 39) (obje-
tos¢ przypadajaca najeden atom) fazy a i P (rys. 52-53) jest determinowana zmiang
ich statych sieciowych. Po poczatkowym okresie ich liniowego wzrostu obserwuje sie
znaczne odchylenie od przebiegu liniowego, szczegdlnie w zakresie temperatury, w kto-
rym predkos$¢ przemiany jest umiarkowana. Od momentu wzrostu predkosci przemia-
ny réwniez objeto$¢ wasciwa stopu intensywnie sie zwigksza. O zmianie objetosci
wiasciwej stopu decyduje wiec gtdwnie kinetyka przemiany i zmiana statej sieciowej
fazy p. Stopien odchylenia krzywej zmian objetosci wasciwej stopu od poczatkowe-
go przebiegu liniowego moze by¢ traktowany jako skutek efektu objetosciowego to-
warzyszacego przemianie. Przy uwzglednieniu zaleznos$ci (7) mozna go tatwo przeli-
czy¢ na warto$¢ trwatego odksztatcenia i tym samym poréwnywaé z odpowiednig
wartoscig otrzymang w badaniach dylatometrycznych.

Z danych (rys. 51-53) wynika, ze rezultaty obliczen dotyczace zakresu temperatury
przemiany, stopnia przemiany, statych sieciowych iobjetosci whasciwej faz, otrzymane
w oparciu o przyjety model przemiany i matematyczny opis, pozostajgw zadowalajacej
zgodnosci z danymi doswiadczalnymi. Najwiekszg zgodno$¢ wynikow obliczen i da-
nych eksperymentalnych uzyskano dla stopu Ti-6A1-4V. Jest to zrozumiate, jesli po-
réwna sie sktad chemiczny stopéw (tab. 3) i uwzgledni ztozono$é proceséw dyfuzyj-
nych na granicach miedzyfazowych podczas przemiany fazowej a+p—p w stopach
wielosktadnikowych. Ze wzgledu na dyspersje sktadnikow mikrostruktury nie udato sie
oceni¢ eksperymentalnie rozktadu pierwiastkow na przekroju poszczegdlnych faz i po-
réwna¢ z danymi obliczeniowymi (réwnania 34 i 35) (rys. 47). Dokonano natomiast
pomiaru $redniej zawarto$ci pierwiastkéw stabilizujgcych faze P w ziarnach poszcze-
gélnych faz i pordwnano z wynikami obliczen (rys. 55-56). Poniewaz rozktad stezenia
poszczeg6lnych pierwiastkdw na przekroju faz a i P jest zmienny (rys. 47), obliczano
wiec Srednig warto$¢ stezenia metodg catkowania. Rdwniez w przypadku dwéch sto-
poéw o skrajnie réznej zawartosci pierwiastkéw stabilizujgcych faze p otrzymano duza
zgodnos$¢ obliczen z danymi doswiadczalnymi. Dotyczy to szczegoélnie stopu Ti-6A1-4V
(rys. 56), ktory ze wzgledu na obecno$¢ tylko jednego pierwiastka stabilizujgcego faze p
jest materiatem modelowym. Zgodno$¢ wynikow w przypadku dwoch pierwiastkow
stopu o wiekszej zawartosci sktadnikow stopowych jest mniejsza (rys. 55).
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Rys. 52.  Wplyw temperatury na state sieciowe (a-c), stopien przemiany a+p~>p (d) oraz objeto$¢ wia- Rys. 53. Wptyw temperatury na state sieciowe (a-c), stopiefi przemiany a+(3—f3(d) oraz objetos¢ wta-
$ciwg faz a i P (c i f) stopu Ti-6Al 4V nagrzewanego z predkoscig 0,1 K/s $ciwg faz a i P (c i f) stopu Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fc nagrzewanego z predkosciag 0,1 K/s
m eksperyment, — obliczenia teoretyczne m eksperyment, — obliczenia teoretyczne
Fig. 52. Influence oftemperature on lattice constants (a-c), the degree of a+p~*p transition (d) and Fig. 53. Influence oftemperature on lattice constants (a-c), the degree of a+p—>ptransition (d) and specific
specific volume ofa and p phases (e andf) ofthe Ti-6Al-4V alloy heated at a rate ofO. | K/s volume of a and P phases (e andf) ofthe Ti-5Al-5Mo~5V-Cr-Fe alloy heated at a rate of 0,1 K/s

m experiment, — theoretical calculations m experiment, — theoretical calculations
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Rys. 54. Wplyw temperatury na sktadowe statej sieciowej fazy p stopu Ti-6Al-4V podczas nagrzewa-

nia z predkoscig 0, | K/s

Fig. 54. Influence o) temperature on the constituents off} phase lattice constant o fthe Ti-6Al-4V alloy

during heating at a rate 0f0,1 K/s
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Rys. 55. Zmiana zawarto$ci molibdenu (a-b) i wanadu (c-d) w fazie a i P stopu Ti-5A1-5M0-5V-Cr-Fe
podczas przemiany przy nagrzewaniu z predkoscig 0,1 K/s
m eksperyment, — obliczenia teoretyczne

Fig. 55. Change of the content o f molybdenum (a~b) and vanadium (c-d) in a and p phases of
the Ti-5Al-5Mo-5V—€r-Fe alloy during the transition when heating at a rate of 0.1 K/s
m  experiment. — theoretical calculations
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Rys. 56. Zmiana zawarto$ci wanadu w fazie a (a) i p (b) stopu Ti-6A1-4V podczas przemiany przy
nagrzewaniu z predkoscig 0,1 K/s
m eksperyment, — obliczenia teoretyczne

Fig. 56. Change o fvanadium content in a (a) and P (b) phases o fthe Ti-6Al-4V alloy during the transition
when heating at a rate 0f0,1 K/s
m  experiment, — theoretical calculations

Wyniki obliczen i badan eksperymentalnych otrzymane w tym stadium pracy po-
twierdzity przydatno$¢ proponowanego fizycznego modelu przemiany a+p~>p w dwu-
fazowych stopach tytanu ijego matematycznego opisu do okre$lania temperatury po-
czatku i konca przemiany, kinetyki przemiany, rozdziatu pierwiastkéw pomiedzy
poszczeg6lnymi fazami, zmiany statych sieciowych i efektéw objetoSciowych pod-
czas przemiany. Model i matematyczny opis przemiany umozliwiajg analize tych zja-
wisk w warunkach ekstremalnych, trudnych do osiggniecia w praktyce.

Wzrost zawarto$ci pierwiastkow stabilizujgcych faze /3 powoduje znaczne obni-
zenie, szczegdlnie temperatury konca przemiany (rys. 57a), zwieksza efekty objeto-
sciowe przemiany oraz przesuwa je w Kierunku nizszej temperatury, gdzie osiggaja
warto$ci maksymalne (rys. 57b). Zwigkszenie zawartosci pierwiastkow stabilizuja-
cych faze p nie ma natomiast wigkszego wptywu na kinetyke przemiany.

Wykonano obliczenia zmiany objetosci wtasciwej stopéw o minimalnej i maksy-
malnej zawartosci pierwiastkow stabilizujgcych faze p dla réznych predkosci nagrze-
wania i poréwnywalnej dyspersji sktadnikéw mikrostruktury (rys. 58-59). Stopien
odchylenia krzywej zmiany objetosci wtasciwej od poczatkowego, liniowego prze-
biegu jest bardzo zréznicowany, a wystepowanie maksimum tego odchylenia przesu-
wa sie w kierunku wyzszej temperatury ze wzrostem predko$ci nagrzewania. Jest to
oczywiste, jesli uwzgledni sie wptyw predkosci nagrzewania na stopien i kinetyke
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przemiany (rys. 44-46) oraz zmiane temperatury poczatku i kofica przemiany (rys. 51).
Stwierdzono, ze dla stopu Ti—6Al—4V maksymalne odksztatcenie A = 0,44% wyste-
puje przy predkosci nagrzewania 1,0 K/s (rys. 58). Wigksze odksztatcenie (A = 0,84%)
wystepuje podczas przemiany a+p~>p stopu Ti-5AI-5Mo0-5V-Cr-Fe dla matej pred-
kosci nagrzewania 0,01 K/s (rys. 59).

850 900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250 1300

Temperatura, K

Ti-6Al-4V — Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fe Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fe

Rys. 57. Stopien przemiany (a) i objeto$¢ wtasciwa (b) badanych stopéw Ti-6Al-4V, Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fe
i Ti-=5AI-5M0—5V-Cr-Fc podczas nagrzewania z predkos$cig 0,1 K/s

Fig. 57. Degree oftransition (a) andspecific volume (b) o fthe investigated Ti-6Al-4V, Ti-6Al-2Mo~2Cr-Fe
and Ti-5A1-5Mo—-5\—Cr—e during heating at a rate 0f0,1 K/s

Analiza wynikow obliczen teoretycznych (rys. 60) wykazata mniejsze wartosci
w poroéwnaniu do danych uzyskanych w badaniach dylatometrycznych. Otrzymane
wyniki zgodne sg natomiast co do kierunku zmian i zakresu predkos$ci nagrzewania,
przy ktorej efekty objetoSciowe osiagajg wartosci maksymalne.

Stwierdzono na podstawie obliczen (rys. 60, 61a) oraz w wyniku badan dylatome-
trycznych, ze kazdy stop charakteryzuje sie predkoscig nagrzewania, przy ktorej efekt
objetoSciowy osigga wartosci maksymalne (rys. 61a), jednak nie wigksze niz 0,84%. Im
wieksza jest w stopie zawarto$¢ pierwiastkow stabilizujgcych faze P, tym mniejsza pred-
ko$¢ nagrzewania, przy ktdrej stop osiaga maksymalng warto$¢ odksztatcenia trwatego A.

W ieksza zawarto$¢ pierwiastkow stabilizujgcych faze p powoduje wzrost odksztat-
cen podczas przemiany. Efekt ten dodatkowo nasila sie dla matej predkos$ci nagrzewa-
nia (rys. 61a). Stanowi to kolejne potwierdzenie roli fazy p ipierwiastkdw stabilizu-
jacych faze p w odksztatceniach powstajgcych podczas przemiany.

a)

b)

c)

d)

e)

Rys. 58.

Fig. 58.
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Objetos¢ wiasciwa stopu Ti-6Al1-4V w zaleznosci od temperatury i predkosci nagrzewania:
a) 0,01, b) 0,1, ¢) 1,0, d) 10, c) 25, f) 100 K/s
Specific volume of the Ti-6A!-4V alloy depending on the temperature and heating rate of:
a) 0,01. b) 0,1. ¢) 1.0. d) 10. e) 25.f) 100 K/s



Rys. 59.

Fig. 59.

Temperatura, K

Objeto$¢ wiasciwa stopu Ti-5A1-5M0-5V-Cr-Fc w zaleznosci od temperatury i predkosci
nagrzewania: a) 0,01, b) OJ, ¢) 1,0, d) 10, c¢) 25, 0 100 KI/s
Specific volume of the Ti-5A1-5Mo-5V-Cr-Fe alloy depending on the temperature and he-
ating rate of: a) 0,01, b) 0,1. ¢) 1.0. d) 10, e) 25.J) 100 K/s
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Rys. 60. Wptyw predkosci nagrzewania na obliczone i rzeczywiste odksztatcenia podczas przemiany
a+P~>)3 stopéw tytanu: a) Ti 6A! 4V. b) Ti-6Al—2Mo-2Cr—Fe, c) Ti 5Al 5Mo 5V Cr Fc:
« badania dylatometryczne, — obliczenia teoretyczne

Fig. 60. Influence of heating rate on the calculated and actual deformation during a transition of
titanium alloys: a) Ti-6Al~4V, b) Ti 6Al-2Mo-2Cr Fe and c) Ti-5Al-5Mo0-5V-Cr-Fe;
« dilatometric examination, — theoretical calculations

Zmniejszenie predko$ci nagrzewania powoduje rowniez obnizenie temperatury
powstawania maksymalnych odksztatcen podczas przemiany. Podobnie oddziatuje row-
niez zwiekszenie zawarto$ci pierwiastkdw stabilizujacych faze p, chociaz w tym przy-
padku wptyw ten nie jest tak jednoznaczny (rys. 61b).

Przeprowadzono takze analize jednoczesnego wptywu predkosci nagrzewania
i grubosci ptytek fazy a na odksztatcenie podczas przemiany dwoéch stopédw o réznej
zawartosci pierwiastkow stabilizujagcych faze P (tys. 62). W przypadku stopu o matej
zawartosci pierwiastkow stabilizujgcych faze P zmiana predkosci nagrzewania jest
czynnikiem determinujgcym zmiany odksztatcenia. Wptyw grubosci ptytek na war-
to$¢ odksztatcenia uwidacznia sie dopiero w niewielkim stopniu przy wiekszej pred-
kosci nagrzewania i wiekszej grubosci ptytek. W przypadku stopu o duzej zawartosci
pierwiastkéw stabilizujgcych faze/? zaréwno wzrost predkosci nagrzewania, jak i gru-
bosci ptytek zmniejszajg znacznie wartos¢ odksztatcen. Ponadto oddziatywanie grubo-
$ci ptytek nasila sie ze wzrostem ich grubosci ijest wtedy porownywalne z oddziaty-
waniem predkosci nagrzewania (rys. 62).
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Rys. 61. Whptyw predkosci nagrzewania na obliczone warto$ci odksztatcen przemiany a+p—>p w sto-
pach tytanu Ti-6Al -4V, Ti-6Al-2Mo0-2Cr Fe i Ti -5AI-6Mo0-5V-Cr—Fe (a) oraz temperatu-
) re, przy ktorej odksztatcenia osiggajg wartosci maksymalne (b)
Fig. 61 |nfluence ofheating rate on the calculated deformation values oja+fi—ptransition in titanium
alloys Ti-6A1-4V, Ti-6Al-2Mo—2Cr-Fe and Ti-5Al-5Mo-5V-Cr-Fe (a) and on the tempera-
ture at which the deformations reach maximum values (b)

Okres mikrostruktury!,
2,0 3,0

a)

[SRA)

O'Uge

-0,6
Predkos¢

b)

Rys. 62. Whplyw predkosci nagrzewania i grubosci ptytek fazy a (okresu - L) na obliczone wartosci
) odksztatcen podczas przemiany a+p->p stopu: a) Ti-6Al-4V, b) Ti-5AI-5Mo0-5V-Cr-Fc

Fig. 2. |nfluence ofheating rate and a phase lamellas thickness (ofL period) on the calculated de-

formation values during a+P~>P transition o fthe alloys: a) Ti-6Al-4V, b) Ti-5AI-5Mo-5V-Cr-Fe
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W podsumowaniu tej cze$ci badan mozna stwierdzi¢, ze przemianie fazowej
a+p<~>p towarzyszy trwate odksztatcenie, ktdre jest bardzo mate podczas chtodzenia
i znacznie wieksze podczas nagrzewania. Zmniejszenie predkosci chtodzenia oraz
wzrost zawarto$ci pierwiastkéw stabilizujgcych faze /? w stopie zwiekszajg warto$¢
odksztatcenia towarzyszacego przemianie fi—a+P (rys. 63). Warto$¢ odksztatcenia
przemiany odwrotnej a+p—>p podczas nagrzewania zwieksza sie wraz ze wzrostem
zawartosci pierwiastkdw stabilizujagcych faze P w stopie, zmniejszeniem dyspersji
mikrostruktury wyjsciowej oraz zmniejszeniem predkosci nagrzewania. Wptyw tego
czynnika nie jestjednoznaczny, gdyz-jak stwierdzono-dla kazdego stopu istnieje taka
predko$¢ nagrzewania, przy ktérej wartosci odksztatcen osiggajg wartosci maksymal-
ne. Zwiekszenie zawarto$ci pierwiastkow stabilizujgcych faze p w stopie powoduje
przesuniecie wystepowania tego maksimum w kierunku mniejszej predkosci nagrze-
wania (tab. 9). Ponadto zmiany predkosci nagrzewania, zawarto$ci pierwiastkow sta-
bilizujagcych faze/? w stopie oraz dyspersji sktadnikow wyjsciowej mikrostruktury
wptywajg takze na temperatury przemiany, temperature, przy ktérej podczas nagrze-
wania wystepuje maksymalna warto$¢ odksztatcenia, oraz zwiekszajg wrazliwo$¢ od-
ksztatcenia na zmiany predkosci nagrzewania i dyspersji mikrostruktury (rys. 63, tab. 9).

igrubosci plytek

Rys. 63. Charakterystyka czynnikéw determinujacych wzrost zgniotu fazowego przemiany a+P~>P
Fig. 63. Characteristics ofthefactors determining the increase of a+f)—>p transition phase draft
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Tabela 9
Zestawienie obliczonych parametréw przemiany a+p~>p
Stop
Parametr przemiany
Ti-6Al-4V Ti-6Al-2Mo-2Cr-Fe Ti-5Al-5Mo0-5V-Cr-Fe
Wspotczynnik - Ki) 0,35 0,48 105
Zakres odksztatcen - A. % -(0,13-0,44) -{0,24 - 0,54) -(0,56-0,84)
Temperatura wystepowania
maksymalnego odksztatcenia, K 1163 1163 1023
Predkos$¢, przy ktérej wystepuje
1 0,1 0,01

maksymalne odksztatcenie. K/s

Zakres temperatury przemiany,

przy ktorej wystepuje 10234 1273 983-1243 963+ 1113
maksymalne odksztatcenie, K

duzy dla predkosci
brak nagrzewania v>0,1 K/s i duzy
grubosci ptytek A>3,0 (im

Wplyw dyspersji mikrostruktury
(grubosci ptytek fazy a)

6.2. Zmiany zdefektowania struktury krystalicznej

STOPOW W PROCESACH CYKLICZNEJ OBROBKI CIEPLNEJ

Ustalono, ze zgniot fazowy podczas przemiany fazowej a<->p i a+p<->p w tytanie
ijego stopach jest zbyt maty, aby w standardowych zabiegach obrébki cieplnej uzy-
skac taki stopien zdefektowania struktury, ktéry umozliwi jej rekrystalizacje w trakcie
pbézniejszego wyzarzania. Potwierdzity to wyniki badan dylatometrycznych (rys. 32-34),
rentgenowskich (rys. 36-39) i obliczenia wykonane na podstawie przyjetego fizycz-
nego modelu dyfuzyjnej przemiany fazowej (rys. 58-62). Nalezy wiec stworzy¢ wa-
runki kumulacji efektow zgniotu fazowego przemiany podczas kolejnych zabiegéw
cieplnych. Przez kumulacje efektow zgniotu fazowego rozumie sie nie tylko tworze-
nie nowych defektéw, ale rowniez przeciwdziatanie ich anihilacji w kolejnych cy-
klach. Wymaga to scisle okreslonej predkosci nagrzewania oraz minimalnego czasu
wygrzewania stopu w obszarze jednofazowym p. Oceniono, ze spetnienie tych wa-
runkéw jest mozliwe podczas ciggtego nagrzewania oporowego lub indukcyjnego w za-
kresie temperatury, w ktérym efekty objetoSciowe przemiany sg maksymalne (tab. 9).

Najwyzsza temperatura cyklu cieplnego nie powinna przekracza¢ temperatury
konca przemiany a<->p i a+p<->p, gdyz spowoduje nadmierny dodatkowy rozrost
ziarna, niweczacy pozytywne skutki zdefektowania struktury krystalicznej. Whrew
niektorym opiniom [19, 52, 53, 105] o pozytywnym wptywie naprezen cieplnych na
przyrost zdefektowania nie jest wskazane nadmierne zwiekszanie predkosci chtodze-
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nia - w szczegdlnos$ci hartowania. Podczas nagrzewania zahartowanych stopéw do-
minujg procesy rozpadu faz typu martenzytycznego, a wiec znacznie mniejsze efekty
objetosciowe od charakteryzujgcych dyfuzyjne przemiany fazowe a+P~->P i a—p.
Dotyczy to przede wszystkim stopow dwufazowych. W przypadku stopéw jednofazo-
wych, w ktoérych podczas przemiany a—p wystepujg bardzo mate efekty objetosciowe
(rys. 32-34,36, tab. 6), wptyw naprezen cieplnych moze w pewnych warunkach row-
nowazy¢ lub przewyzszac efekt oddziatywania przemiany na zwiekszenie stopnia zde-
fektowania struktury. Dla zwiekszenia gestosci defektow budowy sieci krystalicznej
nalezy stosowac takie predkosci nagrzewania i chtodzenia, ktore zapewnig w petni
dyfuzyjny charakter przemiany oraz umozliwig dodatkowo wykorzystanie efektu na-
prezen cieplnych.

Na podstawie dotychczasowych badan przyjeto hipoteze, ze rozdrabnianie ziarna
tytanu ijego stopdw bez udziatu przer6bki plastycznej wymaga zastosowania dwueta-
powej obrobki cieplnej (rys. 64):
¢ cyklicznej obrobki wstepnej, ktérej gtbwnym celem jest uzyskanie maksymalnego

zdefektowania struktury,
e wyzarzania rekrystalizujgcego jako koricowego zabiegu obrdbki cieplnej.

Jako obrébke wstepng proponuje sie cykliczng obrébke cieplng, gdyz tylko pod-
czas wielokrotnego cyklu nagrzewanie-ochtodzenie i w odpowiednich warunkach cy-
klu cieplnego moze wystgpi¢ kumulacja skutkow zgniotu fazowego z cyklu na cykl.
W koncowym efekcie poziom odksztatcenia sumarycznego i zwigzane z tym zdefek-
towanie struktury powinny by¢ na tyle znaczne, aby w trakcie wyzarzania rekrystali-
zujacego doprowadzi¢ do rozdrobnienia ziarna tytanu ijego stopow.

Rys. 64. Schematy obroébki cicpincj stosowanej w celu rozdrobnienia ziarna tytanu technicznego (a)

i stopow dwufazowych (b)
Fig. 64. Diagrams ofheat treatment appliedfor the purpose ofrefining o ftechnical titanium grain (a)

and two-phase alloys (b)
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Uwzgledniajac dotychczasowe wyniki badan mozna zatozy¢, ze w celu uzyskania
maksymalnych efektow zgniotu fazowego i zwigzanego z tym zdefektowania struktu-
ry, cykliczng obrobke cieplng stopu (a+p) nalezy prowadzi¢ w zakresie temperatury
obszaru dwufazowego (a+p). Gorna temperatura cyklu powinna by¢ wyzsza od tem-
peratury wystepowania maksymalnego odksztatcenia i nizsza od temperatury kofca
przemiany (tab. 9). Jednocze$nie nalezy stosowaé predko$¢ nagrzewania, dla ktérej
zgniot fazowy przemiany jest maksymalny. Z kolei predko$¢ chtodzenia powinna by¢
na tyle duza, aby skréci¢ do minimum czas przebywania stopu w wysokiej temperatu-
rze, umozliwi¢ dodatkowo wykorzystanie efektdw naprezen cieplnych ijednoczesnie
zapobiec wystapieniu charakterystycznej dla tych stop6w przemiany martenzytycz-
nej. Obserwowany pozytywny wptyw zmniejszenia predkos$ci chtodzenia na odksztat-
cenia podczas przemiany p—ta+ft (rys. 32) nie jest w stanie zrekompensowac nega-
tywnych skutkow ewentualnego wystapienia przemiany martenzytycznej lub proceséw
zdrowienia ipoligonizacji. Wykazano, ze optymalng dla stopéw Ti-6A1-4V
iTi-6Al-2Mo0-2Cr-Fe predkos¢ chtodzenia zapewnia chtodzenie w powietrzu [109,140].
W przypadku stopu Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fe o duzej zawartosci pierwiastkéw stabilizu-
jacych faze p przy tej predkosci chtodzenia powstaje metastabilna faza pm(efekt prze-
chtodzenia). Podczas p6Zniejszego nagrzewania zamiast przemiany a+p—>p, ktdrg cha-
rakteryzuje stosunkowo znaczne odksztatcenie, bedg dominowac procesy rozpadu fazy Pm
z udziatem znacznie mniejszych odksztatcen. Dlatego dla tego stopu zmniejszono pred-
ko$¢ chtodzenia i zastosowano chtodzenie w piecu o dolnej temperaturze cyklu —Td.

Na podstawie wynikow przeprowadzonych badan (tab. 4, 6 i 9, rys. 23, 25-27,
32, 36-39, 52-58, 60-63) ustalono warunki cykli cieplnych, zapewniajagce maksy-
malne zdefektowanie struktury stopéw (tab. 10). W przypadku tytanu technicznego
zastosowano bardzo duze predkos$ci nagrzewania i chtodzenia w celu sprawdzenia
oddziatywania efektow naprezen cieplnych na uzyskany stopien zdefektowania struk-
tury. W tytanie technicznym efekty objetosciowe przemiany a —p sg niewielkie, nie-
zaleznie od predkos$ci nagrzewania i chtodzenia i nie gwarantujg nawet w warunkach
cyklicznej obrébki cieplnej mozliwosci otrzymania zadowalajacego stopnia zdefekto-
wania struktury. Z kolei dla stopu Ti-5AI1-5M 0-5V -Cr-Fe zastosowano wiekszapred-
ko$¢ nagrzewania, niz wynika z obliczen i doSwiadczen. Zastosowanie w tym przy-
padku optymalnej ze wzgledu na kryterium efektow objetosciowych predkosci
nagrzewania v= 0,01 K/s wydtuzy czas trwaniajednego cyklu obrébki do 8,5 h. Poje-
dynczy cykl obrobki w przypadku tytanu technicznego trwat ok. 10 s, natomiast w przy-
padku stopu Ti-5A1-5M0-5V-Cr-Fe ok. 1,0 h.

Po wykonaniu okreslonej liczby cykli obrébki cieplnej (tab. 10) na prébkach prze-
prowadzono badania, ktére miaty na celu ocene charakteru oraz stopnia zdefektowa-
nia. Praktycznym celem tych badan byto takze opracowanie metod oceny stopnia zde-
fektowania ptytkowej mikrostruktury stopow tytanu. Badania te zmierzaty réwniez do
ustalenia liczby cykli cieplnych gwarantujgcych uzyskanie maksymalnego stopnia zde-

fektowania. Do oceny zdefektowania struktury wykonano gtéwnie badania substruk-
tury cienkich folii przy wykorzystaniu transmisyjnego mikroskopu elektronowego
i przeprowadzono:
e pomiary szerokos$ci catkowej wybranych refleksow dyfrakcyjnych faz a i P za
pomoca dyfraktometru rentgenowskiego,
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* o0szacowanie gestosci dyslokacji,
« metode anihilacji pozyton6w z pomiarem czasu zycia pozytonow r,
¢ pomiary mikrotwardosci.

Wszystkie wskazniki charakteryzujgce stopien zdefektowania struktury wykazu-
ja podobne zmiany w zaleznosci od liczby cykli (rys. 65). Maksymalny stopien zde-
fektowania struktury tytanu technicznego wystepuje po dwoch cyklach i dalszy wzrost
liczby cykli prowadzi do stabilizacji i zmniejszenia stopnia zdefektowania. Ze wzgle-
du na podobny przebieg zmian wszystkich wskaznikéw, charakteryzujacych stopien
zdefektowania, w dalszych badaniach wykorzystywano gtéwnie pomiar szerokosci
catkowej wybranych reflekséw dyfrakcyjnych (pozwala okresli¢ stopien zdefektowa-
nia kazdej z faz z osobna) oraz pomiar mikrotwardosci. Metoda anihilacji pozytonéw
znajduje zastosowanie w przypadku stopéw jednofazowych, natomiast metoda po-
miaru gestosci dyslokacji jest obarczona duzym btedem, wynikajacym z koniecznosci
szacunkowego okre$lania grubosci folii.

Szczegolnie interesujgcych danych o zmianie charakteru uzyskanego zdefekto-
wania stopéw jednofazowych dostarcza anihilacja pozytonéw. Wskaznik r (czas zy-
cia pozyton6w), ktéry zmienia sie wraz ze wzrostem liczby cykli (rys. 65d), mozna
roztozy¢ na dwie sktadowe: sktadowag r,, zalezng od defektéw liniowych i powierzch-
niowych: dyslokacje, btedy utozenia, granice subziarn, ziarn, oraz sktadowg r2, zalez-
ng od defektow punktowych (skupiska wakanséw). Warto$¢ natezenia sktadowej r2
(rys. 66c) potwierdza dominujgcy udziat zdefektowania o charakterze dyslokacyjnym
w zdefektowaniu stopu.

Podobny przebieg zmiany wskaznikow charakteryzujacych stopien zdefektowa-
nia obserwowano dla pozostatych badanych stopéw (rys. 67-68). Zwiekszenie zawar-
tosci sktadnikoéw stopowych (pierwiastkdw stabilizujagcych faze P) powoduje wyrazne
przesuniecie wystepowania maksimum zdefektowania w kierunku coraz wiekszej liczby
cykli. Fakt ten ttumaczy sie tym, ze wieksza zawarto$¢ sktadnikow w stopie i tym
samym roéwniez w poszczeg6lnych fazach stopu czyni te fazy bardziej wytrzymatymi
i mniej podatnymi na mate odksztatcenia spowodowane zmianami objetosci, jakie za-
chodzg w trakcie przemian fazowych podczas nagrzewania i chtodzenia.

Tabela 10

Warunki cyklicznej obrébki cieplnej tytanu technicznego i stopdw tytanu

Warunki cyklu cieplnego

Stop Dolna Gorna Predkosc_ . Liczba
temp. temp. nagrzewania Chtodzenie eykli
K K K/s
Tytan techniczny 293 1273 100,0 woda 0-10
Ti-6A1-4V 873 1253 1,0 .
powietrze
Ti-6Al-2Mo0-2Cr-Fe 873 1223 0,1 0-20
Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fe 873 1123 <0,1 w piecu
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Rys. 65.

Fig. 65.

4 6
Liczba cykli n

Wskazniki charakteryzujace stopier zdefektowania tytanu technicznego w zaleznosci od licz-
by cykli: a) gesto$¢ dyslokacji, b) szerokos$¢ catkowa reflekséw dyfrakcyjnych pochodzacych
od ptaszczyzny {011 }a i {103(o, c) mikrotwardo$¢, d) czas zycia pozytonéw

Factors characterizing the degree of technical titanium defect depending on the number of

cycles a) dislocation density, b) integral width ofdiffraction reflexes comingfrom {Ollfa and
{103faplanes, c) microhardness, d) positrons lifetime
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Rys. 66.

Fig. 66.

143,5

1425

142,0

= e

(@]
o

Liczba cykli n

Zmiany skfadowych czasu zycia pozytonéw r tytanu technicznego w zaleznosci od liczby cy-
kli: a) sktadowa r, zalezna od defektéw liniowych i powierzchniowych, b) sktadowa r2zalezna
od defektéw punktowych (skupiska wakanséw), c) udziat sktadowej r2 d) czas zycia pozyto-
néw uwzgledniajacy wartosci i udziat obu sktadowych

Changes ofthe t constituants of positrons lifetime o ftechnical titanium depending on the num-
ber ofcycles: a) r, constituent dependant on line and plane defects, b) r2constituent dependant
on point defects (vacancy clusters), c) r, constituent participation, d) positrons lifetime taking
into account the values and participation o fboth constituents
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Fig. 67.

Rys. 68.
Fig. 68.
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Liczba cykli n

Szerokos$¢ catkowa wybranych reflekséw dyfrakcyjnych w zaleznodci od liczby cykli stopu:

a) Ti-6A1-4V, b) Ti-5A1-5Mo-5V-Cr-Fc

Integral width ofselected diffraction reflexes depending on the number ofcycles ofthe alloys:

a) Ti-6Al—4V, b) Ti-SAI-SMo 5V -Cr-Fe

Mikrotwardo$¢ badanych stopéw w zaleznosdci od liczby cykli cieplnych
Microhardness of the investigated alloys depending on the number of thermal cycles
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Tytan techniczny maw stanie wyjsciowym mikrostrukture gruboziarnista (rys. 69a)
0 matej gestosci dyslokacji w obrebie ziarn (rys. 70a). Po pierwszym cyklu obrdbki
uzyskuje sie gruboptytkowa mikrostrukture fazy martenzytycznej a'(rys. 69b) o zde-
fektowaniu, gtéwnie w postaci dyslokacji (rys. 70b), chociaz stwierdzono réwniez
obecnos¢ pojedynczych mikroblizniakéw przemiany (rys. 70c). Tytan techniczny naj-
wiekszy stopien zdefektowania osiggnat po dwoch cyklach obrébki (rys. 70d, e).
Potwierdza to otrzymane wczes$niej wyniki oceny stopnia zdefektowania (rys. 65).
Mikrostruktura, podobnie jak i po wiekszej liczbie cykli, jest typowa mikrostrukturg
martenzytyczna (rys. 69b-d). Dalszy wzrost liczby cykli inicjuje procesy poligoniza-
cji powodujgce obecno$¢ w mikrostrukturze duzych wydtuzonych subziam (rys. 70f).
Stad wskazniki charakteryzujace poziom zdefektowania struktury stopniowo sie zmniej-
szajg (rys. 65). Udziat przemiany a<->fi dla tej predkosci nagrzewania i chtodzenia
jako potencjalnego Zrédta zdefektowania jest niewielki. Zrédtem zdefektowania sa
niewatpliwie naprezenia cieplne, powstajgce w wyniku zmiany wspotczynnikéw roz-
szerzalnos$ci cieplnej zachodzacych podczas chtodzenia oraz podczas szybkiego na-
grzewania ciaggtego, hamujace skutecznie anihilacje defektow w kolejnych cyklach,
co utatwia ich kumulacje z cyklu na cykl.

Wyjsciowa mikrostruktura stopu Ti--6A1-4V jest gruboziarnista (rys. 71a), z ty-
powym uktadem naprzemianlegtych ptytek faz a ifi (rys. 72a) o bardzo matej gesto-
Sci dyslokacji. Jest mikrostrukturg charakterystyczng dla stopéw bardzo wolno chito-
dzonych z zakresu temperatury wystepowania fazy fi. Ze wzrostem liczby cykli
obserwuje sie powstawanie mikrostruktury Widmannstattena z fazg a o coraz wiek-
szej liczbie mozliwych orientacji (rys. 71b, c).

a) b)

c)

Rys. 69. Mikrostruktura tytanu technicznego w zaleznosci od liczby cykli obrébki cieplnej: a) stan wyj-

Sciowy, b) 1cykl, c) 2 cykle, d) 5 cykli
Fig. 69. Microhardness o ftechnical titanium depending on the number of heat treatment cycles: a) in-

itial state, b) / cycle, c) 2 cycles, d) 5 cycles
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a) b)
c) d)
€)

Rys. 70.  Substruktura tytanu technicznego w zaleznosci od liczby cykli obrébki cieplnej: a) stan wyj-
sciowy, b), ¢) I cykl, d), c) 2 cykle, f) 5 cykli

Fig. 70. Substructure o ftechnical titanium depending on the number o fheat treatment cycles: a) initial
state, b), c) I cycle, d), €) 2 cycles, f) 5 cycles

Podczas nagrzewania w zakresie pomiedzy dolng ig6rngtemperaturg cyklu w stopie
zachodzi przemiana fazowa a+p~>p poprzez migracje granicy miedzyfazowej al/p
w kierunku fazy a. Towarzyszy temu dyfuzja wanadu, pierwiastka stabilizujgcego
faze p, z obszaréw fazy a do tworzacej sie fazy p oraz w znacznie mniejszym stopniu
dyfuzja aluminium w kierunku przeciwnym (tab. 4). Wysoka temperatura cyklu (gor-
natemperatura cyklujest tylko 0 20 K nizsza od temperatury korica przemiany a+p—>p)
oraz duza predkos$¢ nagrzewania (ok. 1,0 K/s) sprawiajg, ze podczas nagrzewania do
gornej temperatury cyklu przemiana a+p—>p zachodzi prawie w catosci i towarzyszg
jej duze niejednorodnosci sktadu chemicznego w obszarach stopu, w ktérych prze-
miana sie dokonata. Podczas chtodzenia zachodzi odwrotna przemiana p~>a+p oraz
relaksacja naprezen wewnetrznych, wywotanych réznicg objetosci wtasciwych faz
i wspotczynnikéw ich rozszerzalnosci cieplnej.
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Rys. 71.  Mikrostruktura stopu Ti-6A1-4V po obrébce cieplnej o roéznej liczbie cykli: a) stan wyjsciowy,
b) 2 cykle, c) 10 cykli

Fig. 71.  Microstructure ofthe Ti-6Al-4Valloy afer heat treatment ofdifferent cycles number: a) initial
slute, b) 2 cycles, c) 10 cycles

Mechanizm relaksacji naprezen jest zréznicowany i zalezny od sktadu chemicz-
nego poszczegO6lnych obszaréw stopu. Uprzywilejowanym sposobem relaksacji na-
prezen w poblizu granic miedzyfazowych a/p jest blizniakowanie, natomiast w ob-
szarach wewnatrz ziam poslizg (rys. 72b). W efekcie na granicach miedzyfazowych a/p
tworzy sie gruba warstwa przejsciowa fazy a z licznymi blizniakami odksztatcenia.
Relaksacja naprezen w pozostatym obszarze ziarna fazy a zaznaczasie duzggestoscia
dyslokacji oraz wystepowaniem tzw. mikroblizniakdw przemiany. Zdefektowanie fa-
Zy p pozostaje bez zmian w poczatkowych cyklach obrébki. Jestto wynikiem zrézni-
cowania sktadu chemicznego w obrebie fazy a. Obszary fazy a bogatsze w pierwiast-
ki stopowe, znajdujgce sie w poblizu granicy miedzyfazowej a/p, majg wieksza
wytrzymatos¢ w stosunku do pozostatych. Z tego wynika, ze relaksacja naprezen dro-
gaposlizgujest mozliwa tylko w obszarach o mniejszej wytrzymato$ci. Ponadto w ptyt-
kach fazy P nie stwierdzono $ladéw relaksacji naprezen. Potwierdza to wiekszg wy-
trzymatos¢ fazy p w poréwnaniu do pozostatych obszaréw lub ztozone oddziatywanie
warstwy przejsciowej na sposob relaksacji naprezen.

Natomiast, gdy relaksacja naprezeh w ptytkach fazy a, sasiadujacych z faza P,
odbywa sie poprzez generowanie dyslokacji, pojawiajg sie one réwniez w fazie p.
Prawdopodobngprzyczyng moze by¢ sugerowane przez niektérych autoréw [72, 105,
233-239] zjawisko ,,przekazywania” defektow przez faze a fazie p, tworzacej sie w
wyniku przemiany a+p—>p. Poniewaz wigkszo$¢ blizniakéw pozostaje w poréwnaniu



110 111

Gestos¢ dyslokacji w ziarnach fazy p i na granicach miedzyfazowych a/p po 10 cy-
klach obrébki przewyzsza znacznie gestos¢ dyslokacji w fazie a (rys. 72d). W ziarnach
fazy a, oprécz zmniejszenia gestosci dyslokacji (w poréwnaniu do gestosci po 5 cyklach),
obserwuje sie poczatkowe stadia procesu poligonizacji, ktéry dominuje w stopie po wiek-
szej liczbie cykli, ajego efektem jest obecno$¢ w mikrostrukturze wydtuzonych subziam
(rys. 72e). Ze wzgledu na mozliwo$¢ wystagpienia rekrystalizacji bardziej pozadana bedzie
struktura uzyskana po 10 cyklach ze wzgledu na stopien zdefektowania fazy p. Pozorng
niezgodno$¢ pomiedzy tym stwierdzeniem a zmiang mikrotwardos$ci (rys. 68) tatwo wy-
ttumaczy¢ btedami pomiaru ze wzgledu na duzg dyspersje skfadnikow mikrostruktury.

W stopie Ti-5A1-5M0-5V-Cr-Fe o duzej zawartosci pierwiastkow stabilizujacych fa-
ze P i duzej zawartosci fazy P w mikrostrukturze wyjsciowej (rys. 73a, 74a) ze wzrostem
liczby cykli wystepuje ciagte zmniejszanie sie zawartosci fazy a. Zawartos$¢ fazy P osiaga
maksimum po 10 cyklach (rys. 73, tab. 11). Nastgpito zubozenie fazy P w pierwiastki bedace
jej stabilizatorami, co potwierdza ciggte zwiekszanie wartosci statej sieciowej tej fazy (tab. 11).

C) d)

Rys. 72. Substruktura stopu Ti-6Al-4V po obrébce cieplnej o réznej liczbie cykli: a) stan wyjsciowy,
b) 2 cykle, c) 5 cykli, d) 10 cykli, c) 20 cykli

Fig. 72.  Substructure oftlie Ti-6Al-4V ulloy after heut treatment u fdijferent cycles number: a) initial
slate, b) 2 cycles, c) 5 cycles, d) 10 cycles, €) 20 cycles

do fazy p w Scistych, okreslonych przez Burgersa [45, 240-245] relacjach krystalo-
graficznych, to przy przemieszczaniu granicy miedzyfazowej a/p w kierunku zbliz- e)
niaczonej fazy a sa realizowane r6zne sposoby przebudowy sieci krystalicznej przy
jednej orientacji fazy p. Blizniaki wystepujace w fazie a stopniowo zanikajg w konco-
wym stadium przemiany fazowej, pozostawiajgc pojedyncze dyslokacje.
Ze zwiekszeniem liczby cykli, poprzez wielokrotne powtarzanie przemiany w tych
samych objetosciach, prawdopodobnie wskutek ujednorodnienia sktadu chemicznego
fazy a zmniejsza sie grubo$¢ warstwy przejsciowej i widoczne sg w niej tylko $lady
po blizniakach odksztatcenia (rys. 72c). Pojawienie sie licznych dyslokacji w war-
stwie przejsciowej powoduje réwniez ich obecno$é w sasiedniej fazie p. Natomiast
pozostate obszary plytkowej fazy a sa wolne od blizniakéw oraz charakteryzuja sie Rys. 73.  Mikrostruktura stopu Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fc po obrébce cieplnej o réznej liczbie cykli: a) stan
. . . . . . . wyjsciowy, b) 2 cykle, c) 5 cykli, d) 10 cykli, c) 15 cykli
znacznym stopniem zdefektowania, gtéwnie w postaci dyslokacji. Zdefektowanie Fig. 73.  Microstructure uf the Ti SAI--5Mu-5V-Cr-Fe ulloy after heut treatment uf different cycles
fazy a po 5 cyklach obrobki osiaga maksimum (rys. 67a, 68). number: a) initial state, b) 2 cycles, c) 5 cycles, d) /0 cycles, ) 15 cycles
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Rys. 74. Substruktura stopu Ti-5AI-5Mo-5V-Cr-Fc po obrébce cieplnej o réznej liczbie cykli: a) stan
wyjsciowy, b) 2 cykle, c) 5 cykli, d) 10 cykli, c) 15 cykli

Fig. 74. Substmcture ofthe Ti-5Al 5Mo-5\—Cr—e alloy after heat trealmenl o fdifferent cycles num-
ber: a) initiul State, b) 2 cycles, c) 5 cycles, d) 10 cycles. e) 15 cycles

Cykliczna obrébka cieplna powoduje, ze przemiana a+p—>p przy tej samej gor-
nej temperaturze cyklu jest realizowana w réznym stopniu. Wyjasnieniem tego zjawi-
ska jest to, ze cykliczna obrdbka cieplna przez zwiekszanie gestosci defektow sieci
krystalicznej zmienia warunki rownowagi termodynamicznej faz a i [i Wieksza ge-
sto$¢ defektéw moze doprowadzi¢ do zmiany warunkéw temperaturowych przemia-
ny fazowej a+P—tfi tylko w takim przypadku, jesli ich dodatkowa energia zwieksza
energie swobodng niskotemperaturowej fazy a w znacznie wigkszym stopniu niz wy-
sokotemperaturowej fazy P (rys. 2). W praktyce oznacza to, ze relaksacja naprezen
w pierwszych cyklach obrébki zachodzi gtéwnie w fazie a, co potwierdzono ekspery-
mentalnie. W przypadku jednakowej relaksacji naprezen obu faz sktad fazowy stopu

powinien pozosta¢ niezmieniony. Takie zjawisko obserwowano po dwdéch cyklach
obrobki cieplnej (tab. 11).
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Tabela 11
Wptyw liczby cykli na sktad fazowy i statg sieciowg fazy p
stopu Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fe

Zawarto$¢ Stata sieciowa
Liczba cykli fazy P, % fazy P, nm
Stan wyjsciowy 35,0 0,3217
2 78,0 0,3223
5 82,0 0,3225
10 88,0 0,3228
20 84,0 0,3229

Relaksacja naprezen wewnetrznych powstatych po matej liczbie cykli obrobki
cieplnej powoduje pojawienie sie w fazie a zdefektowania dyslokacyjnego oraz na
granicach miedzyfazowych a/p w postaci dyslokacji niedopasowania o znacznej ge-
stosci (rys. 74b). Zwiekszenie liczby cykli powoduje wzrost gestosci dyslokacji w fa-
zie p (rys. 74c). Jest to spowodowane mniejszg wytrzymatoscig fazy P, zubozonej
w pierwiastki bedace jej stabilizatorami ze wzgledu na jej znaczny udziat w mikro-
strukturze oraz wiekszg podatno$¢ na relaksacje niewielkich naprezen wewnetrznych
towarzyszacych przemianom. Dopiero po 10 cyklach stopieri zdefektowaniajest znacz-
ny iw réwnym stopniu dotyczy obu faz (rys. 74d). Dalsze zwigkszanie liczby cykli
skutkuje niewielkim obnizeniem stopnia zdefektowania oraz pojawieniem sie pierw-
szych oznak poligonizacji (rys. 74c, d).

Tworzenie si¢ defektow w procesach cyklicznej obrdbki cieplnej jest wynikiem
relaksacji naprezen wewnetrznych powstajgcych w trakcie przemiany a+p~>p i na-
stepnego chtodzenia. Ich charakter jest akomodacyjny, wywotany réznicg objetosci
wiasciwych faz i wspotczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej. Miejsce i sposéb relaksa-
cji naprezen sg rézne i zalezg od wielu czynnikéw: sktadu chemicznego i fazowego
stopu, zakresu temperatury cyklu cieplnego, predkosci nagrzewania i chtodzenia oraz
liczby cykli. Relaksacja naprezen zawsze odbywa sie w miejscu uprzywilejowanym
mikrostruktury, ktérym w stopach tytanu jest najczesciej faza a o najmniejszej wy-
trzymatosci. Najczestszym sposobem relaksacji naprezefh w fazie a jest blizniakowa-
nie prowadzace do pojawienia sie w strukturze blizniakdw odksztatcenia lub tzw. mi-
kroblizniakow przemiany. Relaksacja naprezen poprzez blizniakowanie fazy a nie
zwigksza liczby defektéw w fazie p. W przypadku gdy nie zaistniejg warunki wyma-
gane dla blizniakowania, to relaksacja naprezen odbywa si¢ poprzez poslizg, ktéremu
towarzyszy wieksza gesto$¢ dyslokacji. Relaksacja naprezen w fazie a poprzez po-
$lizg oddziatuje tym samym w sasiednim ziarnie fazy P poprzez zjawisko ,przekazy-
wania” defektéw. Dla kazdego stopu wystepuje uprzywilejowany spos6b relaksacji
naprezen w fazie a, co $wiadczy ojego silnym zwigzku ze sktadem chemicznym stopu.
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Relaksacja naprezen w fazie fi poprzez pos$lizg i powodujgca wzrost gestosci dys- a) b) F tJ_T I xtoex t
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lokacji jest mozliwa w sytuacji, gdy relaksacja naprezen w fazie a bedzie utrudniona BT x x x +

wskutek jej umocnienia pierwiastkami stopowymi, np. aluminium. Inng przyczyna J-Lp

jest zmniejszenie umocnienia fazy /3 poprzez zwiekszenie jej udziatu objetosciowego T Ixe T XIT XX

w mikrostrukturze i tym samym zubozenie w pierwiastki stopowe. T
Opracowano na podstawie otrzymanych wynikéw badan iprzeprowadzonych roz- BT % % X+ %X

wazan schemat zmiany zdefektowania podczas cyklicznej obrobki cieplnej dla sto- ITT

pow réznigcych sie znacznie zawartoscig pierwiastkdw stabilizujgcych faze P oraz jej a p a P a p

zawarto$cig w mikrostrukturze wyjsciowej (rys. 75, 76). W stopie o matej zawartosci

pierwiastkow stabilizujgcych faze p wszelkie zmiany zdefektowania odbywajg sie *

przy niezmienionym sktadzie fazowym. Natomiast zmiana sktadu fazowego w stopie TEITAXT XY -i

o duzej zawarto$ci pierwiastkéw stabilizujgcych faze P, szczegdlnie w pierwszych £)

cyklachjest znaczna ijest sitg napedowg wszelkich zmian zwigzanych ze zdefektowa- |4|

niem struktury. R6zne s takze sposoby relaksacji naprezen w fazie a dla poszczegdl-

nych stopdw, szczegdlnie w kilku pierwszych cyklach.
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Rys. 76. Schemat zmian charakteru i stopnia zdefektowania stopu o duzej zawartosci pierwiastkéw sta-

bilizujgcych faze P ze wzrostem liczby cykli
Fig. 76. Diagram ofchanges o fthe character and degree o fdefect o fhigh content off) phase stabilizers

with an increase of the cycles number
T LT 4-LTT

W stopie 0o malej zawartosci pierwiastkow stabilizujacych faze p i wiekszej za-
wartosci aluminium (tab. 3) naprezenia relaksujg najpierw poprzez blizniakowanie
i nastepnie przez poslizg. Natomiast w stopie o wiekszej zawartosci pierwiastkow sta-
bilizujacych faze p iubozszym w aluminium pos$lizg od samego poczatku jest domi-
nujgcym sposobem relaksacji naprezeh w obu fazach. Powoduje to, ze w stopie o wigk-
szej zawartos$ci pierwiastkow stabilizujgcych faze p, zawierajgcym fazy a ip o duzej
wytrzymatosci, uzyskany stopien zdefektowania zar6wno poszczegdlnych faz, a tym
samym i catosci struktury, dla poréwnywalnej liczby cykli jest znacznie wigkszy
(rys. 75, 76). Znacznie wiekszy jest rowniez efekt koricowy - jednorodno$¢ rozmiesz-
czenia i stabilno$¢ termodynamiczna defektow struktury.

Zmiany zdefektowania struktury badanych stopéw, uzyskane w wyniku zastoso-
wania cyklicznej obrobki cieplnej o zmiennej liczbie cykli, dowodza, ze w stopach

bilizujacych faze p ze wzrastem liczby cyKli tytanu w odpowiednich warunkach obrobki cieplnej wystepuje zjawisko kumulacji

Fig. 75. Diagram ufchanges ofthe character and degree o fdefect o flow content off) phase stabilizers skutkow zgniotu fazowego powstajacego w kolejnych cyklach cieplnych. Efekt ten
with an increase o fthe cycles number wystepuje do pewnej liczby cykli i nastepnie zaczynajg dominowaé procesy zdrowie-

Rys. 75. Schemat zmian charakteru i stopnia zdefektowania stopu o matej zawartosci pierwiastkéw sta-

nia i poligonizacji.
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6.3. Ocena mozliwoécirozdrabniania ziarna tytanu

| JEGO STOPOW W PROCESACH OBROBKI CIEPLNEJ

Z dotychczas przeprowadzonych badan wynika, ze warunkiem koniecznym do
rozdrobnienia ziarna tytanu technicznego jest rekrystalizacja fazy a, natomiast sto-
pow dwufazowych (a+p) rekrystalizacja fazy fi. Wymaga to otrzymania znacznego
zdefektowania struktury faz a i/3 w calej objetosci ziarna w procesach cyklicznej
obrébki cieplnej. Zdefektowanie nagromadzone w wyniku cyklicznej obrébki ciepl-
nej jest mate i konwencjonalne wyzarzanie rekrystalizujgce w zakresie temperatury
wystepowania fazy p albo nie doprowadzi do procesu rekrystalizacji wskutek konku-
rencyjnych proceséw poligonizacyjnych, lub rekrystalizacja rozwija¢ sie bedzie po-
przez migracje granic ziarn pierwotnych. Taki mechanizm rekrystalizacji, charaktery-
styczny dla stopow tytanu o matym stopniu odksztatcenia, chociaz powoduje
zarodkowanie nowych ziarn, to w praktyce nie prowadzi do rozdrobnienia ziarna.
Nalezy wiec wprowadzié warunki, ktére spowodujg znacznie wolniejsze, ale catkowi-
te usuniecie skutkéw nagromadzonego zdefektowania. Uwzgledniajgc taki mecha-
nizm zatozono, ze wyzarzanie rekrystalizujgce nalezy prowadzi¢ w znacznie nizszej
temperaturze zakresu dwufazowego (a+p) i przy dtuzszym czasie wyzarzania.

Dla wszystkich badanych stop6éw poddanych wstepnej cyklicznej obrébce ciepl-
nej (rys. 64 itab. 10) na podstawie wynikéw badan zdefektowania fazy a (tytan tech-
niczy) i fazy P (stopy dwufazowe (a+P)) ustalono liczbe cykli, ktéra zapewniata naj-
wiekszy stopien zdefektowania struktury. Otrzymano maksymalne zdefektowanie
fazy a po 2 cyklach obrobki, natomiast fazy p po 10 cyklach obrébki (tab. 12). Usta-
lono takze warunki wyzarzania rekrystalizujacego (tab. 12). Temperature wyzarzania
rekrystalizujgcego przyjeto jako dolng temperature zakresu rekrystalizacji danych sto-
pow [39, 40]. Natomiast czas wyzarzania zmieniano w przedziale 0,5-25,0 h.

Tabela 12
Zestawienie optymalnej liczby cykli wstepnej obrébki cieplnej
oraz warunkéw wyzarzania rekrystalizujgcego

. Temperatura Czas
Liczba ) .
Stop eyKi wyzarzania wyzarzania
K h
Tytan techniczny 2 1073
Ti-6A1-4V 1123
_ 0,5 H25
Ti-6Al-2Mo0-2Cr-Fe 10 1143
Ti-5A1-5Mo-5V-Cr-Fe 1073
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W tytanie technicznym ziarna zrekrystalizowane tworza sie na granicach ziarn
pierwotnych juz po wyzarzaniu w czasie 0,5 h w temperaturze 1073 K (rys. 77a). Zwiek-
szenie czasu wyzarzania powoduje utworzenie nowych, zrekrystalizowanych ziarn
nie tylko na granicach, ale i wewnatrz ziarn (rys. 77b). Proces rekrystalizacji tytanu
technicznego polega przede wszystkim na powstawaniu zarodkéw nowych ziarn oraz
ich wzrosScie, chociaz obserwuje sie rowniez koalescencje podziarn (rys. lic). Zarod-
ki nowych ziarn tworzg sie w pierwszej kolejnosci na granicach ziarn pierwotnych
i nastepnie wewnatrz ziarn w zdefektowanej osnowie. Nowe ziarna charakteryzuja sie
niejednorodnoscia ksztattu i wielkosci (rys. 77d, e) oraz rowniez wykazujg sktonno$é
do koalescencji (rys. 77f). Prawdopodobng przyczyna duzej niejednorodnosci ziarn
zrekrystalizowanych jest stosunkowo mate zdefektowanie mikrostruktury wyjsciowej
stopu oraz znaczna niejednorodno$¢ zdefektowania na przekroju wyrobu i w obrebie
poszczegolnych ziarn. Jest to oczywiste, jesli uwzgledni sie sposob uzyskania zdefek-
towania ijego poziom. Ziarno o ksztattach regularnych i prostoliniowych granicach
otrzymano po 5,0 hwyzarzania (rys. lig), a catkowicie zrekrystalizowang mikrostruk-
ture (rys. 77h) zapewnia dopiero wyzarzanie w czasie 8,0 h.

W mikrostrukturze stopu Ti-6A1-4V po wyzarzania rekrystalizujgcym w tempe-
raturze 1123 K iczasie 1,0 h na granicach ziarn pierwotnych pojawiajg sie nowe wy-
dtuzone ziarna (rys. 78a). Faza a o wyjsciowym stopniu zdefektowania znacznie mniej-
szym niz fazy p (rys. 72d) wykazuje sktonno$¢ do poligonizacji (rys. 78b) i rzadko
obserwuje sie zarodki nowych ziarn powstate przez koalescencje¢ podziarn (rys. 78c).
Obecnos$¢ znacznej ilosci ptytkowej fazy a, nie wykazujacej sktonnosci do rekrystali-
zacji, pomiedzy obszarami rekrystalizujgcej fazy p znacznie utrudnia zarodkowanie
i przede wszystkim rozrost nowych ziarn. Dlatego nowe ziarna po dtugotrwatym wy-
zarzaniu maja nieregularny i znacznie wydtuzony ksztatt oraz granice stabo uksztatto-
wane (rys. 78d, e, f).

W stopie Ti-5A1-5M0-5V-Cr-Fe jednoczesnie z procesami rekrystalizacji wy-
stepuje wydzielanie wtérnej fazy a, dlatego po 10 cyklach obrébki wstepnej w mikro-
strukturze stopu zawarto$¢ fazy P wynosi 88,0 % (tab. 11), w poréwnaniu z jej zawar-
toscig w stanie wyjsciowym, zblizonym do réwnowagowej (35,0 %). Jest wiec fazg
termodynamicznie niestabilng. Wtérna faza a jest wynikiem rozpadu metastabilnej fa-
zy p, powstatej w wyniku przemiany p—>a+p. Poniewaz temperatura wyzarzania rekry-
stalizujgcego (1073 K) jest znacznie wyzsza od temperatury starzenia (ok. 800 K), to
procesy wydzielania i nastepnie rozrostu wtérnej fazy a sa w tym stopie bardzo intensywne.

Rekrystalizacja stopu Ti-5A1-5Mo0-5V-Cr-Fe odbywa sie poprzez zarodkowa-
nie i wzrost nowych ziarn. Zrekrystalizowane ziarna fazy p, r6zniagce sie znacznie
rozmiarami i charakteryzujace wydtuzonym ksztattem, obserwowano w zdefektowa-
nej osnowie bytej fazy p po 2,0 hwyzarzania (rys. 79a). Jednoczes$nie rozpoczyna si¢
proces wydzielania wtérnej fazy a zaréwno na granicach, jak i wewnatrz ziarn fazy p.
Dalsze zwiekszenie czasu wyzarzania powoduje rozwo6j rekrystalizacji prowadzacy
do uzyskania ziarn o ksztattach zblizonych do réwnoosiowych oraz intensyfikuje
wydzielanie wtérnej fazy a (rys. 79b, c i d). Ziarno fazy a o najmniejszej $redniej $red-
nicy otrzymano po wyzarzaniu w czasie 8,0 h. Zwiekszanie czasu wyzarzania prowadzi
przede wszystkim do rozrostu wydzielen wtdrnej fazy a w procesie koagulacji oraz wy-
tworzenia ciagtej, grubej siatki wydzielen fazy a na granicach ziam fazy /5 (rys. 79e i t).
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Rys. 77.

Fig. 77.

Mikrostruktura tytanu technicznego po cyklicznej obrébce wstepnej oraz wyzarzaniu rckrysta-
lizujacym w temperaturze 1073 K w czasic: a) 0,5, b), ¢) 1,0, d) 2,0, c), f) 3,0, g) 5,0, h) 8,0 h
Microslructure o f technical titanium after cyclical pretreatment and reaystallizing annealing
at a temperature of 1073 K and time of a) 0,5, h), ¢) 1.0, d) 2,0, e),j) 3.0. g) 5,0, h) 8,0 h
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Rys. 78. Mikrostruktura stopu Ti-6A1-4V po cyklicznej obrébce wstepnej i wyzarzaniu rckrystalizuja-
cym w temperaturze 1123 K w czasic: a-c) 1,0, d) 3,0, ¢) 5,0 if) 10,0 h

Fig. 78. Microstructure ofthe Ti-6Al-4V alloy after cyclical pretreatment and recrystallizing anne-
aling at a temperature of 1123 K and time of: a-c) 1.0, d) 3,0, e) 5,0if) 10,0 h

Otrzymane wyniki potwierdzajg, ze w przypadku wszystkich badanych stopow
zastosowanie cyklicznej obrébki cieplnej o odpowiedniej liczbie cykli i wyzarzania
rekrystalizujgcego powoduje znaczace rozdrobnienie ziarna w poréwnaniu do ziarna
wyjéciowego wszystkich badanych stopéw. Srednia $rednica ziarna tytanu technicz-
nego zmniejsza sie ponad 5 razy, natomiast pozostatych stopéw od 5 do 8 razy. Uwa-
ge zwraca znaczna niejednorodno$¢ rozmiaréw ziarna (rys. 77-79, tab. 13). Mimo iz
ze wzrostem zawartos$ci pierwiastkow stabilizujgcych faze p w stopie niejednorod-
nos$¢ ziarna mierzona w jednostkach bezwzglednych stopniowo maleje, tojednak w po-
réwnaniu do Sredniej Srednicy ziarna wynosi ok. 30% dla tytanu technicznego oraz
ok. 20% dla stopow dwufazowych (a+p) (tab. 13). Przyczyne niejednorodnos$ci wiel-
kosci ziarna nalezy upatrywa¢ w matym wyjsciowym zdefektowaniu uzyskanym w cy-
klicznej obrdbce cieplnej oraz jego niejednorodnosci w objetosci ziarna.
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a)

c)
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Rys. 79. Mikrostruktura stopu Ti -5A15Mo0-5V-Cr-Fc po cyklicznej obrébce wstepnej i wyzarzaniu
rckrystalizujacym w temperaturze 1073 Kw czasie: a) 2,0, b) 3,0, ¢) 5,0,d) 8,0,c) 15,0i 0 25,0 h

Fig.  79.Microstructure ofthe Ti~5A1-5Mo~5V-Cr~Fe alloy after cyclical pretreatment and recrystal-
lizing annealing at a temperature of 1073 K and time of: a) 2,0, b) 3,0, ¢) 5,0, d) 8.0, e) 15,0
andf) 25,0 h

Efekt rozdrobnienia ziarnajest tym wiekszy, im wieksza jest zawarto$¢ pierwiast-
kéw stabilizujagcych faze p w stopie. Ze wzrostem zawartosci pierwiastkéw stabilizu-
jacych faze p zwieksza sie czas wyzarzania niezbedny do otrzymania maksymalnego
rozdrobnienia mikrostruktury oraz czas wyzarzania niezbedny do otrzymania stabil-
nej mikrostruktury, ktérej zarowno sktad fazowy, jak i morfologia sktadnikéw struk-
turalnych nie podlegajg istotnym zmianom.

W tytanie technicznym (rys. 80) rozmiary ziarna uzyskane po wyzarzaniu rekry-
stalizujgcym sg tym mniejsze, im wieksze byto zdefektowanie mikrostruktury wyj-
Sciowej. Ziarno rekrystalizowane nawet po 10 cyklach obrébki wstepnej jest prawie
dwukrotnie mniejsze w poréwnaniu do stanu wyjsciowego (rys. 80b). Mikrotwardos¢
stopu po wyzarzaniu rekrystalizujagcym jest nieco wieksza od stanu wyjsciowego
(rys. 80a), co potwierdza w miare petny przebieg procesu rekrystalizacji.

Rys. 80.

Fig. 80.
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Liczba cykli n

Zmiany mikrotwardosci (a), $redniej Srednicy ziarna (b), wtasciwosci wytrzymatosciowych (c)
i plastycznych (d) tytanu technicznego po cyklicznej obrébce wstepnej o réznej liczbie cykli
oraz wyzarzaniu rckrystalizujagcym w temperaturze 1073 K przez 8,0 h

Changes o fmicrohardness (a), average grain diameter (b), strength properties (c) and plastic
properties (d) oftechnical titanium after cyclical pretreatment ofa different cycles number and

recrystallizing annealing at a temperature o f 1073 Kfor 8 h
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Tabela 13
Warunki cyklicznej obrobki cieplnej i wyzarzania rekrystalizujgcego
oraz uzyskane efekty rozdrobnienia ziarna badanych stopéw
Stop
z A
2 > &al; 4
c ¥ i
5 y &
[} < S,
g = !
e - B
f_“
o
3 dolna temp., K 293 873 873 873
. Ba gorna temp., K 1273 1253 1223 1123
]é B predkos$¢ nagrzewania, 1000
£ 2 K/s ) 1,0 0,1 <01
£ osrodek chtodzacy woda powietrze w piecu
liczba cykli 2 10
temperatura 1073
cn wyzarzania, K 1123 1143 1073
a czas wyzarzania, h 3 5 8
Z 8
czas wyzarzania
i3 do otrzymania 8 10 >25
struktury stabilnej, h
g s of wyjsciowa 480 500
-0 E E .
o g F ! koficowa 84 £30 102+24 91 +20 66+ 11

Rozdrobnienie ziarna ipotaczone z tym rozdrobnienie substruktury wewnatrz ziam
znacznie zmienia wHasciwosci stopu. Przede wszystkim prawie dwukrotnie zwigeksza-
ja sie wiasciwosci plastyczne (rys. 80d), przy jednoczesnym niewielkim, ale znacza-
cym wzroscie wtasciwosci wytrzymatosciowych w poréwnaniu do stanu wyjsciowe-
go (rys. 80c). Maksymalne wartosci tych statych materiatowych uzyskano juz po dwoch
cyklach obrébki wstepnej, czyli dla najmniejszego ziarna stopu.

Podobne efekty wptywu rozdrobnienia ziarna na wtasciwosci otrzymano dla sto-
pu Ti-5AI1-5M0-5V-Cr-Fe (tab. 14). Réwniez w tym przypadku efekty rozdrobnie-
nia ziarna oddziatujg przede wszystkim na wtasciwosci plastyczne (wydtuzenie, prze-
wezenie), awiec te najbardziej czute na zmiany wielkos$ci ziarna. Okazuje sie réwniez,
ze bardzo wrazliwa na zmiany wielkos$ci ziarna jest udarno$é (tab. 14).
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Tabela 14

Wptyw cyklicznej obrébki cieplnej i wyzarzania rekrystalizujgcego
na zmiane wtasciwosci mechanicznych stopu Ti-5Al-5Mo0-5V-Cr-Fe

Wytrzy_ma}oé,_(: Wydtuzenie Przewezenie ~ Udarnos¢
Stan na rozcigganie As. % 7. o KCU. Kim2
R,,,, MPa
Wyjsciowy 970 7,5 14,1 290
Po obrébce cieplnej 1050 14,0 31,0 560

W podsumowaniu mozna stwierdzi¢, ze wielokrotne powtarzanie cyklu nagrze-
wanieochtodzenie, przy odpowiednim doborze temperatury zakresu cyklu cieplne-
go, predkosci nagrzewania i chtodzenia pomiedzy gorng i dolng temperaturg cyklu
oraz liczby cykli, stwarza warunki do kumulacji efektdw zgniotu fazowego w kolej-
nych cyklach, natomiast konkurencyjne procesy zdrowienia i poligonizacji zostaja
zminimalizowane. Poziom skumulowanych odksztatcen w efekcie koncowym jest na
tyle duzy, ze pdzniejsze wyzarzanie rekrystalizujgce prowadzi do znacznego rozdrob-
nienia ziarna tytanu ijego stopéw (w niektorych przypadkach prawie 8-krotnego).
Rozdrobnienie ziarna powoduje znaczng poprawe plastycznosci i udarno$ci stopow
oraz niewielki wzrost wiasciwosci wytrzymatosciowych do poziomu osiggalnego dla
stopow o strukturze drobnoziarnistej, otrzymanej w procesie przerébki plastycznej

i wyzarzania rekrystalizujgcego.



7. WNIOSKI

Na podstawie rozwazanh teoretycznych, obliczen analitycznych i wynikoéw prze-

prowadzonych badan mozna sformutowaé nastepujgce wnioski:

W przemianie fazowej a<->p tytanu technicznego oraz przemianie a+p<->(3 dwufazo-
wych stopow tytanu Ti-6A1-4V, Ti-6Al-2Mo0-2Cr-Fe i Ti-5AI-5Mo0-5V-Cr-Fe
wystepuje zgniot fazowy. Stopien zgniotu jest bardzo maty podczas chtodzenia
i znacznie wiekszy podczas nagrzewania. Zwiekszenie wspotczynnika stabilno-
Sci fazy p - Kp, zmniejszenie predkosci chtodzenia oraz zwiekszenie dyspersji
mikrostruktury wyjsciowej powoduje wzrost zgniotu fazowego. Kazdy stop cha-
rakteryzuje inna predko$¢ nagrzewania, dla ktorej zgniot fazowy osigga warto-
$ci maksymalne, a zwiekszenie wspdtczynnika stabilnosci fazy P powoduje prze-
suniecie tego maksimum w kierunku mniejszej predkosci nagrzewania.

Badania dylatometryczne przeprowadzone w warunkach wielokrotnego cyklu
nagrzewanieochtodzenie ujawnity, ze stopien zgniotu fazowego jest najwiek-
szy w pierwszym cyklu (0,29% dla tytanu technicznego i 0,42% dla stopu
Ti-6A1IMV) i maleje z kazdym kolejnym cyklem cieplnym.

Analityczne okreslenie odksztatcenia sieci fazy a i p podczas przemiany a<->p
i a+p<->p w stopach tytanu wykazato ich anizotropowos$¢ i duze zréznicowanie
zaroOwno wartosci, jak i znaku w zaleznosci od systemu odksztatcenia i zawarto-
$ci fazy p w stopie. Rejestrowane dylatometrycznie odksztatcenie zewnetrzne

jest wypadkowga udziatu poszczegdlnych systemow odksztatcenia w mikrostruk-
turze stopu po zakonczeniu przemiany.

Przemiany fazowe a—p i a+P~>P podczas nagrzewania stopow tytanu maja
charakter dyfuzyjny. Przyjety fizyczny model dyfuzyjnej przemiany fazowej wy-
kazat bardzo dobrg zgodno$¢ obliczen teoretycznych z danymi eksperymental-
nymi. Pozwolit na analize oddziatywania sktadu chemicznego, mikrostruktury
wyjsciowej stopdw ipredkosci nagrzewania na kinetyke przemiany, sktad fazo-
wy, rozdziat pierwiastkdw stopowych pomiedzy poszczegolne fazy, a takze war-

tosci statych sieciowych i objetosci wasciwych faz oraz wielko$é zgniotu fazo-
wego i naprezen podczas przemiany.

10.
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Rozdrabnianie ziarna tytanu ijego stopow bez udziatu odksztatcenia zewnetrz-
nego, ale z wykorzystaniem efektéw przemian fazowych, wymaga zastosowa-
nia dwuetapowej obrobki cieplnej: obrébki wstepnej - cykliczne nagrzewa-
nie<h>chtodzenie w celu otrzymania maksymalnego zdefektowania struktury
poprzez kumulacje skutkdw zgniotu fazowego w kolejnych cyklach i wyzarza-
nia rekrystalizujacego.

Tworzenie defektow struktury krystalicznej w procesie cyklicznej obrébki cieplnej
jest wynikiem relaksacji naprezen wewnetrznych, powstajacych w trakcie prze-
miany a+p—>p ipo6Zniejszego chtodzenia. Ma charakter akomodacyjny, wywo-
tany réznicg objetosci wiasciwej faz i wspotczynnikow ich rozszerzalnosci ciepl-
nej. Lokalizacja i sposdb relaksacji tych naprezen zalezg od sktadu chemicznego
i fazowego stopu, temperatury zakresu cyklu cieplnego oraz predkosci nagrze-
wania i chtodzenia. Relaksacja naprezen odbywa sie w mikroobjetosciach sta-
nowigcych fazy o najmniejszej wytrzymatosci. W badanych stopach tytanu jest
to najczesciej faza a, a uprzywilejowanym sposobem relaksacji naprezen jest
blizniakowanie. Relaksacja naprezen w fazie P odbywa sie gtownie poprzez po-
§lizg - powodujac wzrost gestosci dyslokacji ijest mozliwa, gdy relaksacja na-
prezen w fazie a bedzie utrudniona wskutek umocnienia jej przez pierwiastki
stopowe.

W stopach o matej zawartosci pierwiastkow stabilizujgcych faze p (Kp < 1,0)
wszelkie zmiany zdefektowania odbywajg sie przy niezmienionym sktadzie fa-
zowym i sg wynikiem relaksacji naprezen poczatkowo w fazie a poprzez bliz-
niakowanie i nastepnie poprzez poslizg w obu fazach a i p. Natomiast w stopach
0 duzej zawartosSci pierwiastkow stabilizujgcych faze p {Kp > $,0) zmiana sktadu
fazowego, szczeg6lnie w poczatkowych cyklach, jest znaczna i stanowi site na-
pedowagprocesu zdefektowania struktury, a poslizgjest dominujgcym sposobem
relaksacji naprezenn w obu fazach od samego poczatku.

Zjawisko kumulacji skutkéw zgniotu fazowego wystepuje do pewnej liczby cy-
kli, nastepnie dominujg procesy zdrowienia i poligonizacji. Procesy zdrowienia
1poligonizacji wystepujg tym wczesniej, im mniejsza jest zawarto$¢ pierwiast-
koéw stabilizujacych faze p w stopie.

Najwieksze zdefektowanie struktury tytanu technicznego otrzymano po dwdéch
cyklach szybkiego nagrzewania ciggtego z predkoscig ok. 100,0 K/s do tempe-
ratury 0 (20-50) K wyzszej od temperatury korica przemiany a—>p ichtodzenia
w wodzie. W tym przypadku zdefektowanie struktury jest skutkiem relaksacji
naprezen cieplnych zwigzanych z szybkim nagrzewaniem i chtodzeniem.

Najwieksze zdefektowanie struktury stopéw (a+p) uzyskano po 10 cyklach ob-
rébki cieplnej o zréznicowanej predkosci nagrzewania i chtodzenia w zalezno-
$ci od zawarto$ci pierwiastkdw stabilizujgcych faze p w zakresie temperatury,
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11.

12.

13.

14,

ktorego gdérng warto$¢ stanowi temperatura o (20-50) K nizsza od temperatury
konca przemiany a+(3->/3, a dolng warto$¢ temperatury o (20-50) K nizsza od
temperatury korica przemiany p—>a+p. Dla stopéw o0 matej zawartos$ci pierwiast-
kéw stabilizujacych faze p (Kp < 1,0) najwieksze zdefektowanie otrzymano przy
predkosci nagrzewania w zakresie (0,1-1,0 K/s) i chtodzeniu w powietrzu. Na-
tomiast dla stopdw o wiekszej zawartosci pierwiastkow stopowych otrzymanie
najwiekszego zdefektowania wymagato zastosowania mniejszej predkosci na-
grzewania (ok. 0,1 K/s) i mniejszej predkos$ci chtodzenia (w piecu o dolnej tem-
peraturze cyklu). W tym przypadku Zzrédtem zdefektowania struktury jest przede

wszystkim zgniot fazowy, a w znacznie mniejszym stopniu relaksacja naprezen
cieplnych.

Warunkiem rozdrobnienia ziarna tytanu ijego stopdw w procesie obrobki ciepl-
nej jest duze zdefektowanie dyslokacyjne obszaréw fazy a w tytanie technicz-
nym lub obszaréw fazy P w stopach dwufazowych w procesie cyklicznej ob-
robki cieplnej i wyzarzanie rekrystalizujgce w zakresie temperatury wystepowania
faz a lub (a+P) w czasie znacznie dtuzszym od standardowego wyzarzania mie-
dzyoperacyjnego podczas przerobki plastycznej.

Zastosowanie cyklicznej obrobki wstepnej i wyzarzania rekrystalizujagcego po-
woduje ponad 5-krotne zmniejszenie $redniej $rednicy ziama tytanu technicz-
nego (z 480 do 84 (im) i ponad (5-8)-krotne zmniejszenie $redniej $rednicy
ziarna stopow dwufazowych (z 500 do 102 pm dla stopu Ti-6A1—4V iz 500 do
66 [Jmdlastopu Ti-5AIl-5M0-5V-Cr-Fe). Efektrozdrobnienia wzrasta ze zwiek-
szaniem zawartosci pierwiastkéw stabilizujagcych faze P i stopnia wyj$ciowego
zdefektowania struktury po cyklicznej obrébce wstepne;j.

Rozdrobnienie ziama fazy a w tytanie technicznym oraz pierwotnej fazy/Jw sto-
pach dwufazowych (a+p) prowadzi do poprawy wskaznikow plastycznosci, udar-
nosci oraz wytrzymatoscijedno- i dwufazowych stopéw tytanu do poziomu osig-
galnego dla stop6w o mikrostrukturze drobnoziarnistej, otrzymanej w wyniku
przerébki plastycznej i wyzarzania rekrystalizujgcego.

Przeprowadzone badania potwierdzity teze rozprawy, ze przebieg przemiany
fazowej w gruboziarnistych stopach tytanu w warunkach wielokrotnego cyklu
nagrzewanie<~>chtodzenie powinien prowadzi¢ do kumulacji zdefektowania struk-
tury, wywotanego zgniotem fazowym oraz naprezeniami cieplnymi i struktural-
nymi, ktére musi osiggnac¢ taki poziom, aby w trakcie pdzniejszego wyzarzania
rekrystalizujgcego doprowadzié¢ do rozdrobnienia ziarna.
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M ozliwos$ci zastosowania obrébki cieplnej

DO ROZDRABNIANIA ZIARN TYTANU | JEGO STOPOW

Streszczenie

Przeprowadzone w pracy badania miaty na celu analize mozliwosci rozdrabniania
ziarna tytanu ijego stopéw wytgcznie zabiegami obrébki cieplnej.

Podczas przemiany fazowej a<->ft w tytanie oraz przemiany a+p<->p w dwufa-
zowych stopach tytanu wystepuje zgniot fazowy. Zwiekszenie wsp6tczynnika stabil-
nosci fazy p-K p, zmniejszenie predkosci chtodzenia oraz zwiekszenie dyspersji mi-
krostruktury wyjsciowej powoduje wzrost zgniotu fazowego. Badania przeprowadzone
w warunkach wielokrotnego cyklu nagrzewanie<h>chtodzenie ujawnity, ze stopieri zgnio-
tu fazowegojest najwiekszy w pierwszym cyklu i zmniejsza sie z kazdym kolejnym cyklem.

Matematyczny opis przyjetego fizycznego modelu dyfuzyjnej przemiany fazowej
a+p—>p umozliwit analize oddziatywania sktadu chemicznego, mikrostruktury wyj-
Sciowej stopow i predkosci nagrzewania na sktad fazowy, kinetyke przemiany, roz-
dziat pierwiastkow stopowych pomiedzy poszczeg6lne fazy, wartosci statych siecio-
wych i objetosci whasciwych faz oraz zgniotu fazowego i naprezen podczas przemiany.
Pozwolit takze okre$li¢ warunki wstepne, w ktdrych zgniot fazowy i naprezenia osig-
gaja warto$ci maksymalne.

Badania wptywu sktadu chemicznego i wyjsciowej mikrostruktury stopéw oraz
parametrow cyklu cieplnego (go6rna i dolna temperatura cyklu, predkos¢ nagrzewania
i chtodzenia, liczba cykli) pozwolity na ustalenie dla danego stopu o okre$lonej wyj-
Sciowej mikrostrukturze warunkéw cyklicznej obr6bki cieplnej zapewniajacej uzy-
skanie maksymalnie mozliwego zdefektowania.

Tworzenie defektow struktury podczas cyklicznej obrébki cieplnej jest wynikiem
relaksacji naprezen wewnetrznych, powstajgcych w trakcie przemian a—pi a+p—p
oraz nastepnego chtodzenia. Ma charakter akomodacyjny, wywotany réznica objeto-
$ci wiasciwej faz i wspotczynnikow ich rozszerzalnos$ci cieplnej. Lokalizacja i sposob

relaksacji tych naprezen zalezg od sktadu chemicznego i fazowego stopu, temperatury
zakresu cyklu cieplnego oraz predkosci nagrzewania i chtodzenia. Relaksacja napre-
zeh odbywa sie w mikroobjetosciach, stanowigcych fazy o najmniejszej wytrzymatosci.

Ustalono, ze warunkiem rozdrobnienia ziarna tytanu i jego stopow w procesie
obrobki cieplnej jest duze zdefektowanie dyslokacyjne obszarow fazy a w tytanie
technicznym lub obszaréw fazy p w stopach dwufazowych w procesie cyklicznej ob-
rébki cieplnej i wyzarzanie rekrystalizujgce w zakresie temperatury wystepowania
faz a lub (a+P) w czasie znacznie dtuzszym od standardowego wyzarzania miedzy-
operacyjnego podczas przerdbki plastycznej.
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Zastosowanie cyklicznej obrdébki wstepnej i wyzarzania rekrystalizujgcego po-
woduje ponad 5-krotne zmniejszenie $redniej Srednicy ziarna tytanu technicznego i po-
nad (5-8)-krotne zmniejszenie $redniej $rednicy ziarna stopéw dwufazowych. Efekt
rozdrobnienia wzrasta ze zwiekszaniem zawarto$ci pierwiastkow stabilizujacych fa-
ze fi istopnia wyjsciowego zdefektowania struktury po cyklicznej obrébce wstepnej.

Przeprowadzone badania wykazaty, ze przebieg przemiany fazowej w gruboziar-
nistych stopach tytanu w warunkach wielokrotnego cyklu nagrzewanie<h>chtodzenie
prowadzi do kumulacji zdefektowania mikrostruktury, wywotanego zgniotem fazo-
wym oraz naprezeniami cieplnymi i strukturalnymi, ktére osigga taki poziom, ze w trak-
cie pézniejszego wyzarzania rekrystalizujagcego doprowadza do rozdrobnienia ziarna.

Possibilities of heat treatment application for

GRAINS REFINEMENT OF TITANIUM AND TITANIUM ALLOYS

Abstract

The research carried out in the research paper was aimed at analysing the possibi-
lities of titanium grain size comminution as well as the comminution of its alloys
performed exclusively by means of heat treatment.

During the a<->p phase transition in titanium and the a+P<->P transition in two-
phase titanium alloys occurs an internal work-hardening. The increase in the p - Kp
phase stability coefficient, the decrease in cooling speed and the increase in dispersion
of the initial microstructure bring about the rise in phase draft. The research carried
out in the conditions of multiple heating<h>cooling cycle revealed that the degree of
phase draft is biggest in the first cycle and decreases with each following cycle.

The mathematical description of the adopted a+p<~>p physical diffusive phase
transition model, made it possible to analyse the influence of chemical constitution,
the initial microstructure of alloys and the heating speed on phase composition, trans-
ition kinetics, separation ofalloy chemical elements between individual phases, the va-
lues of lattice parameters and the volumes of proper phases and of the phase draft as
well as the volumes of stresses under transition. Apart from that, the description also
allowed to specify the preconditions in which the phase draft and the stresses reach the
maximal values.

The research concerning the influence of chemical constitution, the initial alloys
microstructure and the parameters of thermal cycle (the upper and lower cycle tempe-
rature, the heating and cooling speed, the number of cycles), allowed to specify the
conditions of cyclic heat treatment for a given alloy with a specific initial microstruc-
ture, the treatment securing the obtainment of the maximal possible defect.

The formation of microstructure defects during the cyclic heat treatment is a result
of internal stresses relaxation occurring during a—P and a+p<->p transitions, as well
as during the next cooling. This has an accomodational character caused by the diffe-
rence in the specific volume of phases and the coefficients of their thermal expansion.
The location and the manner of relaxation of these stresses depend on the chemical
and phase alloy constitution, the temperature of thermal cycle range and the heating
and cooling temperature. The stresses relaxation takes place in micro volumes which
constitute phases of the smallest resistance.

It has been agreed that the condition of titanium grain comminution as well as the
comminution of its alloys in the process of the heat treatment involves a big disloca-
tion defect of a phase area in a technical titanium or the p phase areas in two-phase
alloys in the process of cyclic heat treatment. To the condition belongs also the recry-
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stallisation annealing within the range oftemperature in which the a or (a+j3) phases
occur in the time considerably longer than the time in which standard interoperatio-
nal annealing of plastic working takes place.

The application of the cyclic initial treatment and the recrystallisation annealing
bring about over a five-time decrease in technical titanium grain diameter and over
(5-8) time decrease in average two-phase grain alloys diameter. The effectofcommi-
nution increases simultaneously with the increase in the contents ofchemical elements
stabilising the p phase as well as the initial defect structure degree after the cyclic
initial treatment.

The carried out research showed that the course of the transition phase in coarse-
grained titanium alloys occuring in the conditions of multiple heating<-“cooling cycle,
leads to the cumulation of the microstructure defect evoked by the phase draft and the
thermal and structural stresses. The microstructural defect reaches such a level that it
leads, during the later recrystallisation annealing, to the grain comminution.

M 6glichkeiten der Anwendung der thermischen
Behandlung fur die Kornzerkleinerung im T itan

und T itanlegirungen

K urzfassungen

Die in der Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen hatten den Zweck, eine Analy-
se der Mdglichkeiten ausschlielich unter Einsatz der Warmebehandlung fiir die Korn-
zerkleinerung vom Titan und seiner Legierungen durchzufiihren.

Wiéhrend der Phasenumwandlung a<->Bund a+R<-"} in zweiphasigen Titanlegierungen
folgt eine Phasenverfestigung. Die VergroBerung des Stabilitatskoeffizienten der Phase
B - KB, Minderung der Kihlungsgeschwindigkeit und Vergroferung der
Ausgangsdispersionsmikrostruktur verursacht die VergroBerung der Phasenkaltreckung.
Die durchgefiihrten Untersuchungen bei mehrmaliger Erwarmung-Kuhlungszyklen
ergaben, dal der Phasenkaltreckungsgrad am groften im ersten Zyklus ist und wird in
nachsten Zyklen immer kleiner.

Die mathematische Beschreibung des angenommenen physikalischen Modells der
Diffusionphasenumwandlung a+R—R, ermdglichte die Analyse der Auswirkung der
chemischen Zusammensetzung der Ausgangsstruktur der Legierungen und
der Erwarmungsgeschwindigkeit auf die Phasenzusammensetzung, die
Umwandlungskinetik, die Verteilung der Legierungselemente auf einzelnen Phasen,
die Netzkonstante und spezifisches Volumen der Phasen sowie die Kaltreckung und die
Spannungen bei der Umwandlung. Sie haben auch erméglichtdie Ausgangsbedingungen
festzulegen, in den die Kaltreckung und Spannungen den maximalen Wert erreichen.

Die Untersuchungen der chemischen Zusammensetzung, der Ausgangmikrostruktur
der Legierungen, der Parameter des Warmezyklus (obere und untere Zyklustemperatur,
die Erwannungs- und Kihlungsgeschwindigkeit, die Zyklenazahl) ermdglichten die
Festlegung fur die jeweilige Legierung mit der bestimmten Ausgangsmikrostruktur
der zyklischen Warmebehandlungsbedingungen, welche die Erhaltung der mdéglichst
grofRten Kaltreckung sichert.

Die Bildung der Mikrostrukturdeffekten wahrend der zyklischen Wé&rmebehandlung
ist das Ergebnis der Relaxation innerer Spannungen, welche indem Umwandlungsprozel
a—Rund a+R—Rund der folgenden Kiihlung entstehen. Sie hat einen akomodischen
Charakter, erzeugt durch die Differenz des spezifischen Volumen der Phasen, und
ihres Warmeausdehnungskoefizienten. Die Lokalisierung und die Art der
Spannungsrelaxation hangen von der chemischen- und phasigen Zusammensetzung
der Legierung, des Warmezyklus und der Ewdrmungs- und Kihlungsgeschwindigkeit
ab. Die Relaxation der Spannungen verlauft in den Mikrovolumen, v/elche eine Phase
mit der kleinsten Festigkeit darstellen.
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Es wurde festgelegt, dal die Zerkleinerung des Titankoms und seiner Legierungen
in der Warmebehandlung durch eine groRe Dyslokationsdefektierung der Phasengebiete
a im technischen Titan- oder in Gebieten der Phase B8 inderzweiphasigen Legierungen
in dem ZyklusprozeR der Warmebehandlung und die rekristallisierende Ausgliihung
im Temperaturbereich der Phasen R oder a+R langer als die Zwischenoperation-
Ausgliuhstandardzeit wahrend der plastischen Bearbeitung bedingt ist.

Die Anwendung der zyklischen Vorbearbeitung und des rekristallisierenden
Ausglihens verursacht die 5-malige Minderung des Komdurchmessers des technischen
Titans und Uber 5 bis 8- malige Minderung des mittleren Korndurchmessers der
zweiphasigen Legierungen.

Der Zerkleinerungseffekt steigt mit der VergréRBerung des Gehalts von Phase
stabilisierenden Elementen und dem Ausgangsgrad der Strukturdefekterierung nach
der zyklischen Vorbehandlung.

Die durchgefiuhrten Untersuchungen zeigten, dall der Phasenwandlungsverlauf in
den korngroben Titanlegierungen unter mehrmaligen Erwarmung- Kihlungszyklus
zu der Kumulation der Mikrostrukturdefektierung fiuhrt, welche aufgrund der
Phasenverfestigung und den Temperatur- und Strukturspannungen ein derartigen Pegel
erreicht, das im Verlauf der spateren rekristalisierenden Ausglihung zu der
Kornzerkleinerung fiiht.
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