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I. CZęŚĆ TEORETYCZNA
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1. wśTęp
Brązy aluminiowe należą do tej grupy stopów miedzi, którą zajmuje się liczna grupa badaczy. Dużo zainteresowanie tymi brązami wynika przede wszystkim z ich. wysokich własności wy­trzymałościowych, dużej odporności na utlenianie, korozję i zużycie ścierne oraz dobrej przewodności cieplnej i elektrycz­nej. Z przeglądu literatury i patentów z ostatnich dziesięciu ilat wynika, że własności mechaniczne i technologiczne brązów aluminiowych można podwyższyć wprowadzając różne pierwiastki stopowe. Najczęściej stosowanymi pierwiastkami oprócz żelaza, niklu i manganu są: chrom, kobalt, beryl, tytan, cynk i cyrkon. Pierwiastki te są stosowane pojedynczo lub w różnych kombinac­jach, w celu uzyskania wysokich własności mechanicznych, które można znacznie polepszyć po zastosowaniu odpowiedniej obróbki cieplnej lub cieplno-plastycznej.W dostępnej literaturze brak wyczerpujących informacji o wpływie tych pierwiastków stopowych na przemiany zachodzące podczas obróbki cieplnej oraz na ich własności mechaniczne. Pakt ten utrudnia właściwy, uzasadniony ekonomicznie dobór tych pierwiastków i stwarza trudności w prawidłowym określe-I niu warunków obróbki cieplnej.Jednym z pierwiastków wykazujących korzystny wpływ na wła- 

isności brązów aluminiowych jest tytan. Opublikowane prace do- 
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toczące przemian w stopach Cu - Jll - Ti obejmują zagadnienie jedynie w sposób fragmentaryczny.Celem nj.niejszej pracy jest zbadanie przemian zachodząych podczas obróbki cieplnej brązów aluminiowych zawierających ty­tan oraz określenie towarzyszących im zmian niektórych własności mechanicznych.
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Fragment wykresu równowagi Cu-M w zakresie od 0 do 20/5 cięż.’'.Al pokazano na rys. 1. Jest to wykres opracowany na pod­stawie pracy Hansena [1/ ze zmianami wprowadzonymi przez Jowetta. i Macka [2] oraz Lindena [$].

Rys. 1. Część wykresu równowagi układu Cu-jU
Wynikiem pracy Lindena [j] była propozycja zmiany kształ­tu linii granicznej rozpuszczalności faz, obejmującej obszar

Zawartości pierwiastków podane bez dodatkowych określeń odno­szą się do udziałów ciężarowych
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dC + oraz niewielka korekta temperatury przemiany eutektycz- nej i przesunięcie linii układu o ok. 1% cięż, w kierunku mniejszych zawartości aluminium. Zmiany te zaznaczono na wy­kresie linią przerywaną. Ze względu na to, że w układzie Cu-7ll występują fazy podobne do faz w układzie Cu-^l-Ti, dalej scha­rakteryzowano tylko te, które mogą wystąpić w bogatej w miedź części wykresu równowagi.Faza J jest roztworem stałym podstawowym aluminium w mie­dzi. Krystalizuje w sieci regularnej płaskocentrycznej typu Al. Parametr sieciowy zmienia się liniowo ze wzrostem zawartości aluminium od a = 3>6075 kX dla czystej miedzi do a = 3j6435 kX dla roztworu zawierającego 15^ at 711 [Ą]. Rozpuszczalność alu­minium w fazie c£ 'w temperaturze eutektycznej wynosi 7,5% fl6% aty 711 wg /1/. Według Raynora [5] wraz z obniżaniem tem­peratury do przemiany eutektoidalnej rozpuszczalność wzrasta do 9,4% f19,6% at? 711. Jak wykazały prace /2,6-9/, w temperatu­rach niższych zmniejsza się ona począwszy od temperatui^y pery- tektoidalnej. W temperaturze pokojowej rozpuszczalność alumi­nium w fazie <£ wynosi ok. 9,^.Dokładny przebieg zmian rozpuszczalności aluminium w miedzi nie jest jeszcze dobrze znany, o czym świadczą choćby wyniki badań Lindona opublikowane w 1972 roku /3/. Niepewne są przede wszystkim wyniki badań dotyczące temperatur niższych od tempe­ratury przemiany perytektoidalnej ze względu na trudności w uzy­skaniu stanu równowagi.Bollenrath i Bungardt /10/ stwierdzili za pomocą badań dy­latometrycznych i pomiarów oporności elektrycznej, że poniżej 
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temperatury przemiany eutektoidalnej w roztworze stałym c( za­chodzi uporządkowanie. Przemiana ta przebiega w dość szerokim zakresie temperatur od 495° do 250°C, przy czym całkowite upo­rządkowanie powinno wystąpić przy zawartości 12,4% Al, tj.przy zawartości aluminium odpowiadającej stosunkowi 3:1 f czyli Cu^AV Wyniki uzyskane przez Bollenratha i Bungardta potwierdziły ba­dania Panina i jego współpracowników 711-137, którzy badali stopy o dużej czystości zawierające 14,3; 18,5 i 20,3% at Al. Stwierdzili oni, że uporządkowanie ma duży wpływ na twardość i oporność elektryczną, ale nie bez wpływu jest także duża li­czba defektów punktowych zatrzymanych wskutek szybkiego chło­dzenia. Sporządzony przez nich wykres przedstawiający zmianę tych własności fazy <£ w wyniku uporządkowania pokazano na rys.2

1. 4 próbki Imm barltm. w urodzie
2.4 •• 3 mm
3.4 - 1 mm - na powietrzu
4 krzywa zmiany twardości HV hartorr w wodzieRys. 2. Wpływ obróbki cieplnej na twardość i oporność elektryczną fazy c£ układu Cu-Al wg /11]



- 6 -
Do podobnych wniosków doszli również Gaudig i Warlimont /14/. Badając stopy o składach zbliżonych do stopów użytych w pracach ^11-15/ ustalili, że przemiana porządek—-nieporzą­dek zachodzi w temperaturach poniżej 300°C. Przy użyciu mikro­skopu elektronowego wykazali, że uporządkowanie w stopach Cu-Jil prowadzi do powstania małych obszarów o średnicy ok. 20 5 i da­lekim uporządkowaniu.Przeciętna odległość między tymi obszarami rozmieszczonymi w nieuporządkowanej osnowie wynosi 150 S. Baranek i Haimann7l5/ stwierdzili, że wskutek częściowego uporządkowania fazy oC w sto- plo zawierającym 10,75?5 -Al następuje wzrost mikrotwardości od 165/'HV do 210 ^HY. Zmiany takiej nie stwierdzono w stopach o mniejszej zawartości aluminium. Wyniki otrzymane w pracy [^5] zostały później potwierdzone badaniami wykonanymi przez Linde- na flG/.Thomas i West 76 / wykazali, że w stopach Cu-.A1 poniżej tem­peratury przemiany eutektoidalnej zachodzi jeszcze przemiana perytektoidalna. Wyniki uzyskane przez Thomasa i Westa zostały potwierdzone w licznych pracach f2, 7, 8, 17, 1S/. Jewett i Mack /2/ oraz Kubiak /IS/ stwierdzili, że przemiana perytek­toidalna cZ + —- oć 2 w stopach zawierających od 9,4% .Al do15,82% .Al przebiega w temperaturze 363°C. Według pracy 72/ sieć krystalograficzna nowo powstającej fazy oć 2 jest identycz­na z siecią fazy cC układu Cu-^1, ale posiada parametr sieciowy powiększony o 0,022 2. 

I .Gaudlg i Warlimont /14? oraz Duval i Haymann 7197 aa pod­stawie dyfrakcji elektronowej cienkich folii określili sieć fa­
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zy p jako trwałą nadstrukturę o ośmiokrotnie większym okre­sie w kierunku osi z w stośunku do podstawowej komórki sie­ci regularnej płaskocentrowanej LI2 typu Cu^u.Lefover i Delaey [20] stwierdzili natomiast, że faza <<2 krystalizuje w sieci typu DO22 i wykazuje nadstrukturę o okre­sie 4 w kierunku równoległym do ^100/pQQ»Według prac 72, 6, 7, 18, 19] faza <2 powstaje zarówno z mieszaniny (^+^2^ w wyniku odpuszczania martenzytu.Przemiana perytektoidalna przebiega bardzo wolno, np. okres in­kubacji w stopie zawierającym 11,86% jłl trwa 10 dni, a zakoń­czenie przemiany następuje dopiero po 100 dniach. W stopach za­hartowanych według pracy 71S7 okres inkubacji wydłuża się, £ a szybkość przemiany maleje ze wzrostem zawartości aluminium.Z prac Westa i Thomasa 767, Copeza 7 77, Jevetha i Macka 7s7 oraz Jewetta i Macka 72 7 wynika, że fazę oC układu Cu-^1 można przesycić, ponieważ rozpuszczalność aluminium w roztworze sta­łym c£ zmniejsza się poniżej temperatury przemiany perytektoi- dalnej. Fazą wydzielającą się podczas rozpadu przesyconego roz­tworu stałego oC powinna być faza oć 2*Z danych literaturowych wynika, że fazę można otrzymać przez zastosowanie jednego z następujących sposobów obróbki cieplnej, przeprowadzonych poniżej 363°0 7207:a7 Odpuszczanie martenzytu 76, 7, 187.b? Izotermiczna przemiana fazy 76, 217.

c) Długotrwałe wyżarzanie stopów dwufazowych (oC + ^2776,177 » d7 Starzenie przesyconej fazy 714-7.
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Fasa y3 jest roztworem stałam na bazie fazy elektronowej Cu-7il o stężeniu elektronowym 3/2. Krystalizuje ona w układzie regularnym, przestrzennie centrowanym, typu A2. Parametr sie­ciowy fazy , określony przez Zndrewsa i Hume Rothcry'ego /22 / w obszarze dwufazowym + fi) , wynosi a = 2,9504 + 2 kX. Fa­za /3 w temperaturze 565°0 rozpada się eutektoidalnie na miesza­ninę dwóch faz: c< i^2. Temperatura przemiany eutektoidalnej i stężenie punktu eutektoidalnego były wielokrotnie sprawdzane /6, 21, 22/. Określona przez Thomasa i Westa /6/ temperatura t rozpadu fazy /3 wynosi 566 + 1°C, a zawartość aluminium w eutek- toidzie: od 11,65 do 11,95% ^1.Faza ^2 3Qst roztworem stałym na bazie fazy międzymetalicz­nej Cu^Al^, powstaje w wyniku reakcji perytektoidalnej f E —- ^2 temperaturze 873°0. Faza ta krystalizuje w układziesześciennym przestrzennie centrowanym o sieci mosiądzu (typ D82/. Parametr sieciowy wg Raynora /5 / wynosi a = 8,6848 kX przy zawartości 14% 41 i a = 8,6988 kX przy zawartości 17,5% -Al Ze zmianą składu chemicznego fazy 2 się liczba ato­mów w komórce elementarnej z 52 do 50 oraz sieć z sześciennej na romboedryczną.

<3
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5. PRZEMIANY W STOPACH Cu-Al

3.1. Przemiana nieporządek porządek
WW stopach zawierających więcej niż 10,5% -Al w przechłodżo- noj fazie /i zachodzi przemiana nieporządek porządek. Według /21, 23-29/ nieuporządkowana faza y3 przechodzi poniżej 535°C «w fazę uporządkowaną oznaczaną /3 Faza ta wg /30/ krystalizu­je vr układzie sześciennym w sieci typu Fe^-Al i stosunku atomów miedzi do aluminium odpowiadającym wzorowi stechiometrycznoniu Cu^Al /czyli 12,4^ 41/. Parametr sieciowy fazy w stopie zawierającym 11,8% 41 w temperaturze 300°C wynosi wg Barreta /31/ a = 5,84 kX. Faza fi jest widoczna pod mikroskopem opty­cznym po trawieniu elektrolitycznym w wodnym roztworze bezwod­nika kwasu chromowego lub w odczynniku Smitha zawierającym amo­niak i wodę utlenioną. W początkowym okresie uporządkowania do­meny uporządkowane mają kształt rozetek, a po dłuższych czasach wygrzewania przyjmują one budowę komórkową /32/.W dostępnej literaturze /16, 21, 24, 26-30, 32-38/ poświęca się wiele uwagi przemianie , lecz wyrażane w tych pu­blikacjach poglądy znacznie różnią się między sobą.Mack /24/ i Haynes /21/ stwierdzili, że uporządkowana faza jest bogatsza w aluminium niż faza i w związku z tym pro­cesowi porządkowania musi towarzyszyć wydzielanie fazy o< .Klior i Grymko /36/ na podstawie badań rentgenograficznych podają, że w pierwszym etapie porządkowania z fazy /3 powstają dwie motastabilne odmiany fazy^S^. Są to: faza /3+ zawierają­
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ca więcej aluminium i faza uboższa w aluminium. Podczas izotermicznego wygrzewania faza fi wzbogaca się w aluminium i przemienia się w fazę 2, a w fazie fi zmniejsza się ilość tego składnika i przemienia się ona w fazę c< . W rezul­tacie prowadzi to do powstania mieszaniny c< +y2. .Autorzy pra­cy / 36 / uważają też, że podczas oziębiania stopów po uporząd­kowaniu w wyniku przemiany martenzytycznej powstaje z faz y3 i y3 q+ odpowiednio martenzyt i /' • Wyniki otrzymane przez Kilera i Grymko /36/ zostały potwierdzone w pracy Tomana [37] oraz częściowo w pracy Thomasa /35/. Schemat przemian zacho­dzących w przechłodzonej fazie fi zaproponowany w pracy [ 36/ po­kazano na rys. 3.

- w czasie izotermicznego 
wygrzewania

- w czasie oziębiania

- w czasie izotermicznego 
wygrzewania

- w cza sie oziębia ni a

Rys. 3* Schemat przemian w przechłodzonej fazie wg Kilera i Grymko [35 ]
Kurdjumow ze współpracownikami /40/ stwierdzili, że prze­mianie towarzyszy nieznaczny skurcz, a temperaturauporządkowania (TJ i początku przemiany martenzytycznej fMJC ozmienia się wraz z zawartością aluminium ( rys, Ą), Wyniki te
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zostały potwierdzone w pracach Thomasa Fletchera /41/, ' oraz Butlera i Fletchera [l+2.]»Badania Jellisona i Kliera [^8] wykazały odmienny przebieg temperatury uporządkowania w zależności od zawartości aluminium /rys. 4/. Wyniki te nie zostały jednak dotychczas potwierdzono

~ w3 Jellisona i Kliera/38]

Rys. 4. Wykres przemian metastabilnych układu Cu-41 wg Kurdjumowa /40/ i Jellisona i Kliera
Badania przemiany y3 /3 prowadzone przez Thomasa [55] oraz Butlera i Fletchera /4l, 42/ doprowadziły do ponownego wyznaczenia granic międzyfazowych na wykresie przemian meta­stabilnych w układzie Cu-Jil. Wyniki tych badań przedstawiono na rys. 5. Niewielkie rozbieżności wyników są spowodowane za­stosowaniem odmiennych metod badawczych oraz sposobem inter-
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pretacji.

Rys. 5. Wykres przemian metastabilnych układu Cu-41 wg o - Thomasa D - Fletchera [W]i △- Butlera i Fletchera [^2]

LUtjering i Warlimont ^O/ wykazali analogię fazyfCu^Aiy w układzie. CuAl do fazy oC^ /'Fe^iy w układzie FeAl. Obie te fa­zy powstają w podobny sposób 1 mają tę samą uporządkowaną struk­turę typu DO^.Reasumując można stwierdzić, że tylko część fazy /> ulega uporządkowaniu i powstaje mieszanina faz /3 i. W wyniku upo­rządkowania faza /3 ma większą zdolność rozpuszczania alumi­nium, wskutek czego wt fazie składnika tego jest mniej. Spowo­dowane uporządkowaniem zmniejszenie energii swobodnej układu wpływa na kinetykę przemiany eutektoidalnej,a zmiana współczyn­
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nika dyfuzji po uporządkowaniu wpływa na morfologię produktów tej przemiany.

3.2. Przemiana martenzytycznaPrzemiana martenzytyczna w brązach aluminiowych, ze wzglę­du na duże podobieństwo do przemiany martenzytycznej w sta­lach, była przedmiotem'licznych badań /19, 26-29, 31, L^]» Fa­za układu Cu-41 w wyniku chłodzenia z szybkością co najmniej krytyczną przemienia się bezdyfuzyjnie w martenzyt/3' 727, 29, " 4-3/. Krytyczna szybkość chłodzenia w brązach aluminiowych za- 5, leży od zawartości aluminium; w stopach o składzie eutoktoidal- nym jest ona równa w przybliżeniu szybkości chłodzenia w powie­trzu 745/. Temperatura początku przemiany martenzytycznej M S wg 736/ ulega obniżeniu ze wzrostem zawartości aluminium i w stopach zawierających 12,2% 41 wynosi 400-378°C 746/, a w sto- * pach zawierających 14,3% 41 spada do wartości ujemnych i wyno­si -190°C 1^-7] • Przebieg zmian temperatury początku przemiany martenzytycznej w zależności od zawartości aluminium pokazano na rys. 6.
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Rys. 6. Wykres przemian w stopach. Cu-lil wg /19/
Z prac wykonanych przez Speidela i Warlimonta /48/ oraz Du- vala 1 Haymanna /19, 49/ wynika, że przebieg przemian zachodzą­cych w oziębianej f azieyS może być następujący:- W stopach zawierających mniej- niż 10,75% -Al faza /3 prze­mienia się bezpośrednio w nieuporządkowany martenzyt /S .W stopach zawierających od 10,75 do 12,50% ^1, faza Z? najpierw ulega uporządkowaniu w fazę /i , z której następnie powstaje martenzyt /50/. W martenzycie tym zostajo zachowa­ne uporządkowanie występujące w fazie a obszary długookre­sowej nadstruktury mają średnice 5°~100 2 /51/.- W stopach zawierających ponad 13,25% Al z uporządkowanej fazy /3 i powstaje martenzyt .
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Przebieg tych przemian został, pokazany na rys. 7.

Eys. 7• Wykres przemian metastabilnych układu Cu-41 wg /AS/
Struktura krystalograficzna faz 73', ijf' była przedmio­tem licznych badań, lecz uzyskane wyniki są często ze sobą sprzeczno.Faza /}' według Woła 797 krystalizuje w układzie trójskoś- nyn Klier i Grymko [JS] podają natomiast, że wykazuje ona bu-dowę zbliżoną do sieci heksagonalnej 43. Zdaniem innych auto­rów 722, 39, 51> 527 krystalizuje ona w zniekształconej sieci regularnej, płaskocentrowanej.
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Faza według danych Pearsona [22] ma sieć układu orto- rorobowego, Swann i Warlimont /39» 51 ] podają, że faza ta wyka­zuje zniekształconą, uporządkowaną sieć tetragonalną typu-DC^, w której występują błędy ułożenia w co dwudziestej drugiej’ płaszczyźnie najgęstszego opakowania. Późniejsze badania /53? wykazały, że faza ta krystalizuje w sieci ortorombowej, płasko centrowanej z 88 atomami w komórce elementarnej. Parametry sie­ciowe tej fazy w stopie zawierającym 24,38% at 41 są następują­ce: a = 4,494 i; b/a = 2/W; c/a = ^~\[2[ tutorzy prac [52, 54-56/ uważają, że faza ma strukturę najgęstszego upakowa­nia o sekwencji ułożenia 3B^4BCBC4C4B/ lub 11H/4BCBC4C4B4B/.Fazamartenzytyczna/ : według danych Barreta [31] krysta­lizuje w układzie.rombowym i przy 14% 41 ma następujące parame- 00 otry sieciowe: a = 4,52 4; b = 5»20 4 i c = 4,22 4, Swann i War­limont /51, 57? podają, że faza ma sieć pseudoheksagonalną i kolejność ułożenia płaszczyzn typu 4B4B /54/, Strukturę tej fazy określono jako [5®]»Badania martenzy tui /3^ pod mikroskopem optycznym nie wy­kazują żadnych istotnych różnic /16/, martenzyt próżni się na­tomiast od martenzytu obecnością mikrobliźniaków w igłach/58/* Przemiana martenzytyczna w stopach Cu-41 jest przemianą odwraca­lną i podczas szybkiego grzania zachodzi bezdyfuzyjna przemiana w kierunku przeciwnym. Występuje przy tym zjawisko histerezy cieplnej, a różnica temperatur ok. 100°C /45/, Zakresy wystę­powania odwracalnych przemian martenzytycznych w stopach CuZl



pokąsano na rys. 8.

Rys. 8. Obszary występowania odwracalnych przemian martenzytycznych w stopach Cu-Al wg ^5/
Zjawiskiem odwracalności przemiany martenzytycznej zajmowa­li się autorzy prac [59-61]• Autorzy ci badali odkształcone mo­nokryształy martenzytu. Zastosowana przez nich obróbka plasty­czna powodowała odkształcenie martenzytu jedynie przez bliźnia- kowanie. Podczas nagrzewania odkształconego martenzytu następo- /wało, w wyniku zachodzącej przemiany odwracalnej., odbudowanie kształtu monokryształu f„efekt pamięci”,/.Kulkami [^] określił wartość energii potrzebnej do zapo­czątkowania przemiany martenzytycznej w stopach układu Cu-Al zawierających od 9 do 12% Al. Energia ta zmienia się ze wzros­tem zawartości aluminium od 210 do 670 J/mol. Analogiczna war­tość dla stali wynosi ok. 2100 J/mol.Kaitre i Leymonie /62 7, Moon i Garwood /65/, Garwood
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oraz Brezina [6^] obserwowali przemiany zachodzące podczas cią­głego chłodzenia fazy Z3 • Brezina /65/ podał za Garwoodem /64/ schemat przemian zachodzących w brązach aluminiowych podczas ciągłego chłodzenia frys. 9?. Przobiog tych przemian został po­twierdzony również w brązach wieloskładnikowych, w wyniku badań za pomocą różnicowej analizy cieplnej.

zawierajaca mniej 
, niz {11.8°/oAl

zawierajaca około 
। 118°/oAI

d. (bainit ej (bogatsza
gruby) w Al)

fi (Cu A!) (uboga w Al) fil

fi Imartenzyt) 
v-------------------- .------ v______________ / 

bainit gruby

Ol'(bainit drobny)

bainit drobny

Bys. 9. Schemat przemian fazy y3 podczas ciągłego chłodzenia wg [^]
Z tego schematu cynika, że w przeciwieństwie do znanej przemiany bainitycznej, zachodzącej w stalach o małej zawarto­ści węgla, przemiana ta w brązach aluminiowych zachodzi w kil­ku rozróżnialnych etapach.W wysokich temperaturach przy mniejszej zawartości alumi­nium powstają duże i grube płytki fazy , tworzące się zgod­
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nie z mechanizmem przemiany bainitycznej ( w wyniku ścinania i dyfuzji^.Przy większych zawartościach aluminium początkowo powsta- ją obszary fazy/J o mniejszej zawartości aluminium, któro w niższych temperaturach ulegają bezdyfuzyjnej przemianie w fazę oC' . Następnie zarodki tej fazy rozrastają się z szybko­ścią kontrolowaną dyfuzją [6^], Obydwa rodzaje struktur baini- tycznych są bardziej drobne, niż znane struktury martenzytycz­ne. Składają się one z bainitycznej fazycć' i niewielkiej iloś­ci martenzy tu/64/<

<15.5. Przemiana eutektoidalnaPrzemianą eu^ektoidalną w brązach aluminiowych zajmowało się wielu uczonych /"16, 21, 24, 52, 35, 55-57, 41, 42, 66, 67/ przy czym w większości przypadków prace prowadzono na stopach o składzie zbliżonym do punktu eutektoidalnego. Badania wyka­zały, że w temperaturze 565°C 7557 wysokotemperaturowa fazafi rozpada się na mieszaninę eutektoidalną, składającą się z fa­zy c< o zawartości 9,4/5 Al i fazy zawierającej 15,6% Al. Ze względu na stosunkowo niską temperaturę rozpadu, szybkość dyfuzji jest mała i w związku z tym faza /J wykazuje dużą skłonność do przechłodzeń. Przemiana eutektoidalna w stopach Cu-Al wykazuje duże podobieństwo do przemiany eutektoidalnej w stalach. Niewielkie różnice wynikają przede wszystkim z wy­stąpienia podczas izotermicznego rozpadu fazy /3 nietrwałej fazy przejściowej• Mack /247, uwzględniając wyniki prac Smitha i Lindliefa 7557, opracował wykresy izotermicznego
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rozpadu fazy , któro pokazano' na rys. 10. Niewielkie roz­bieżności między wynikami otrzymanymi przez tych autorów wy- •nikają z różnic w składzie chemicznym badanych stopów .

Rys. 10. Wykros izotermicznego rozpadu fazy Z3 dla stopu Cu-.A1 o zawartości 11,9# -Al wg /24/
Mack [24] na podstawie wyników badań własnych i innych autorów podał schemat przemian zachodzących podczas rozpadu fazy^ ( rys. 117 .

Rys, 11. Schemat przemian przechłodzonej fazy /3 układu Cu-M wg [ 24 ]
i
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Zdaniem Klicra i Grymko [36], podobnie jak Macka /24/, e.utektoid (d + ^2^ ° budowie płytkowej powstaje podczas izo- termicznego rozpadu fazy jedynie w pewnym zakresie stężeń aluminium, zbliżonym do punktu eutektoidalnego. Mieszanina faz 
^2^ 0 inn°3 budowie niż płytkowa powstaje z fazy lub z rartenzytu //.Późniejsze badania Butlera i Fletchera /14/ oraz Thomasa 

[35] wykazały, żo podczas izotermicznego rozpadu stopów o skła­dzie outektoidalnym i przedeutektoidalnym w zakresie tempera­tur 535-400°C jako pierwsza pojawia się zawsze faza oC • Wystę­powanie fazy y 2 stwierdza się dopiero po dłuższych czasach wygrzewania. Izotermiczny rozpad stopów o składzie zaeutekto- idalnym jest poprzedzony, zależnie od temperatury przemiany, wydzielaniem się fazy </ lub ^2 71^7*Kiler i Grymko /J6/ oraz inni autorzy / 21, 66, 68/ stwier­dzili ponadto, że odległości międzypłytkowe w eutektoidzie + + ^2 maleją ze wzrostem przechłodzenia, ale tylko do tempera­tury, j7 której trwała jest jeszcze faza • Pojawienie się me- tastabilnej fazy powoduje ponowny wzrost odległości między płytkowych. Wyniki te zostały potwierdzone późniejszymi bada­niami Kulkarnego / 69 7 /rys. 12/.
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Rys. 12. Schemat rozpadu fazy /3 dla stopu Cu-Al o zawartości 12,4% Al wg [^]z
a) wykres równowagi układu Cu-Al z zaznaczoną temperaturą Tc* przemiany nieporządek —* porządek, wykres CTPi,c7 wykres szybkości rośnięcia eutektoidu, dy wykres odwrotności odległości między płytkami eutektoidu

Orientacja między płytkami fazy i 2 w eutektoidzie płytkowym stopów Cu-Al została określona przez Rao, Livingsto- na i Kocha /70/. Zdaniem tych autorów, przy zachowanej zależ­ności Kurd jumowa-Sachsa dopasowanie pomiędzy fazami d. i^2 stępuje na płaszczyznach i . Sprzężenie to niejest całkowite, lecz występujące w fazie <4 bliźniaki umożli­wiają uzyskanie dopasowania.
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3.4. Przemiany zachodzące podczas odpuszczania
Badania przemian zachodzących podczas odpuszczania zahar­towanych brązów aluminiowych zapoczątkował Cope [7]» Na pod­stawie badań mikroskopowych, rentgenograficznych oraz pomiarów twardości określił on przebieg przemian zachodzących podczas odpuszczania fazy/?' w pięciu stopach zawierających od 10,3 do 12,4% Al, a otrzymane wyniki przedstawił w postaci wykresów CTP. Przykładowo na rys. 13 zamieszczono wykres CTP dla stopu zawierającego 10,3% -Al.

Rys. 13, Wykres izotermicznego rozpadu martenzytu w stopie o zawartości 10,3% -Al wg [7]

Cope stwierdził, że przebieg rozpadu martenzytu zależy od zawartości aluminium w stopie. W próbkach zawierających 10,3% -Al odpuszczanych w zakresie temperatur 350-475°C nastę­puje bezpośredni rozpad fazy/$'na mieszaninę fPrze­miana ta powyżej temperatury 425°C jest poprzedzona wydziela­niem przyeutektoidalnej fazy o( . Powyżej temperatury 473°C 
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faza fi rozpada się prawie natychmiast na fazy /3^ + <£ . Pow­stała w ton sposób faza »a dłuższy okres inkubacji niż /3' co jest przyczyną przesunięcia linii początku przemiany eutek- toidalncj. Faza /3zj po dłuższych czasach wygrzewania rozpada się następnie na d + ^2* 5,32:3 występuje w postaci martenży- tycznych igieł, między którymi znajdują się wydzielenia fazy f2'V/ stopach nadeutektoidalnych w temperaturach odpuszczania zl00-525°C w pierwszej fazie zachodzi wydzielanie się fazy y 2 z martenzytu » a dopiero dłuższe czasy wygrzewania powodują jednoczesny rozpad /Si na mieszaninę (d + f przeważnie o budowie innej niż płytkowa.Linden [7^], podobnie jak Cope [7], stwierdził że w sto­pach przedeutektoidalnych, odpuszczanych nieznacznie poniżej temperatury przemiany eutektoidalnej, faza d. wydziela się szyb­ciej niż faza 2* Natomiast w niższych temperaturach odpusz­czania, szybkość wydzielania się fazy 2T 2 Óesfc większa. Wydzie­lenia fazy y 2 są drobne z powodu dużej częstości zarodkowania i małej szybkości dyfuzji. Odpuszczanie zahartowanych brązów aluminiowych w temperaturze poniżej 363°C po długich czasach wygrzewania prowadzi do powstania fazy 2 ^7» 8» 19» 72A Wq- dług danych Delaey'a [72 ] powstanie fazy di 2 powoduje wzrost wydłużenia i spadek wytrzymałości stopów.Dalsze badania przemian zachodzących podczas odpuszczania brązów aluminiowych oraz powstawania nadstruktur przeprowadzi- ■ / .11 przy użyciu mikroskopów optycznego i elektronowego Lefever i Delaćy [54/• Ich zdaniem, podczas odpuszczania występuje pięć 
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różnych mechanizmów przemian, przy czym każdy z nich przebiega w pewnym zakresie stężeń i temperatur. Obszary te są pokazane na rys. 14, a przebieg przemian zachodzących w tych obszarach na rys. 15.

Rys. 14. Przemiany w brązach aluminiowych zachodzące podczas odpuszczania martenzytu /3'wg /54/
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Schemat przemian
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Rys. 15. Przebieg przemian występujących podczas odpuszczania martenzytu p' wg / 54/.Oznaczenie stref według rys. 14
Obszar I jest ograniczony od góry linią a i można podzie­lić go na cztery części różniące się osiąganymi stanami równo­wagi: ^2’ ^2 + ^2 * ^2* Poni2ej linii „a” mar­tenzyt jest nietrwały i bardzo szybko ulega przemianie. Wspólną cechą tych części jest to, że zachodzą w nich dwie przemiany fazowe przebiegające równolegle obok siebie: powsta­wanie długotrwałej nadstruktury -X oraz niewielka zmiana uło- żenią płaszczyzn atomowych w strukturze martenzytu prowadząca do powstania fazy c< 2*
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Metastabilna faza X różni się od martenzytu tylko długo­okresową nadstrukturą o okresie zmieniającym się yi zależności od składu w granicach od 4 do 6* Występuje w postaci cienkich płytok o strukturze typu lub AJ. Faza X nie jest nigdy wi­doczna pod mikroskopem optycznym, a j.ej występowanie można, najłatwiej stwierdzić na dyfraktogramach poprzez pojawienie się dodatkowych refleksów pochodzących od nadstruktury [5^] •Faza c< 2 ma strukturę podstawową DO22 i nadstrukturę o okresie 4 w kierunku równoległym do /100/pGC. Powstaje ona w wyniku reakcji perytektoidalnej ( po długich czasach odpusz- czaniaj albo bezpośrednio z martenzytu przez zmianę kolejnoś­ci ułożenia płaszczyzn i zmianę nadstruktury. Jeśli obszary ze zmienioną kolejnością ułożenia płaszczyzn i z nadstrukturą mają skład, chemiczny fazy o< 2» fco przemiana zachodzi bez udzia­łu innych faz. Jeśli zaś obszary te mają inny skład ( są bogat­sze lub uboższe w aluminium,/, to z martenzytu wydziela się naj- piorw faza c< lub’Powstała faza, o zmienionej kolejności ułożenia płaszczyzn i ze zmienioną nadstrukturą, staje się bo­gatsza (o+) lub uboższa (v~) w aluminium osiągając skład chemiczny zbliżony do fazy oC Struktura jej wykazuje pojedyn­cze błędy ułożenia i dyslokacje, które pozostały po dyslokacyj­nym mechanizmie przemiany powodującej zmianę kolejności ułoże­nia płaszczyzn.Obszar II: w obszarze tym płytkowa faza , powstała z fa­sy rozpada się na bainit, składający się z przesyconej fa­zy i bogatszej w aluminium fazy , lub na eutektoid (d + Końcową strukturą równowagi jest, podobnie jak w obszarach III 
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do V, mieszanina faz o< iObszaj? III: w obszarze tym w osnowie fazyy3 powstaje rozet- kowa faza /ó j • Mechanizm odpuszczania nie różni się od rozpadu izotermicznogo przechłodzonej fazy y3 otrzymanej przez ozię­bienie fazy /3 do temperatur między 565°C i krzywą e. Krzywa d określa zakres uporządkowania.Obszar IV: w obszarze tym jako pierwsza wydziela się przy- eutektoidalna faza ©C , powodując tym samym znaczne wzbogacenie osnowy w aluminium. Wskutek silnego przesycenia i uporządkowa­nia w osnowie pojawiają się wydzielenia "różowej” fazy oC+ o sieci ^1. Powyżej 557°C z fazy + wydziela się faza 2, na­tomiast poniżej tej temperatury z różowej fazy c£+ tworzy się od razu mieszanina (d. + 2) oraz przejściowo faza >3^, która zupływem czadzi również rozpada się na mieszaninę faz +Obszar V: jest to obszar przejściowy, w którym z bogatszego w miedź martenzytu powstaje faza c< +, a z ułożonej wzdłuż pły- . o tek martenzytu fazy powstaje faza f 2 oraz mieszanina oC + + ^2*Podsumowując wyniki badań Cope’a [I] Delaey'a i Lefevera można stwierdzić, że prace te w znacznym zakresie są zbież­ne. Bardziej nowoczesne techniki badawcze opisane w pracy [51!-) spowodowały, że uzyskane wyniki badań są dokładniejsze.
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4. WŁASNOŚCI MECHANICZNE BREZÓW ALUMINIOWYCH

4.1. Własności dwuskładnikowych brązów aluminiowychWłasności mechaniczno stopów Cu-Al założą w dużym stopniu od zawartości aluminium i związanej z tym zmiany ich struktu­ry f rys. 16^.

Rys. 16. Zmiana własności mechanicznych brązów aluminiowych w stanie lanym, w zależności od zawartości aluminium
Zgodnie z wykresem równowagi frys. 17 brązy aluminiowe za­wierające do 9>4% aluminium są jednofazowe. Zmiana zawartości aluminium od 0 do 9»4^ powoduje wzrost wytrzymałości na rozcią­ganie f R^A granicy plastyczności ( RQ ) i twardości ( HB?. Włas-
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ności plastyczno (wydłużonio oraz udarność stopów fU} ule­gają obniżeniu w mniejszym stopniu. Do grupy tych brązów nale­żą dwa stopy przemysłowe oznaczone w PN-69/H-87050 znakami Cu^l5fB715y i CuA17( BA7) • Dzięki budowie jednofazowej charakte­ryzują się one dobrą odpornością na działanie korozji i dobry­mi własnościami plastycznymi. Zmiany własności mechanicznych brązu aluminiowego zawierającego 5% -Al w zależności od stopnia odkształcenia na zimno pokazano na rys. 17.

Rys. 17. Zmiany własności mechanicznych brązu aluminiowego zawierającego 5% -Al w zależności od stopnia odkształcenia na zimno wg [75]

Wraz ze zwiększeniem zawartości aluminium powyżej 9,4% w strukturze brązów aluminiowych pojawia się twarda i krucha
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faza wchodząca w skład eutektoidu(oC Powoduje to wy­raźny wzrost wytrzymałości na rozciąganie fR /, granicy plas­tyczności ( R / i twardości ( przy obniżeniu własności pląs- tycznych ( h^). Zmiany te przebiegają proporcjonalnie do udziału eutektoidu (oC + 2) w strukturze tych stopów, aż do mo­mentu utworzenia przez eutoktoid ciągłej otoczki wokół ziarn fazy<<. Następuje wtedy nagły spadek wytrzymałości na rozciąga­nie i granicy plastyczności. Optymalne skojarzenie własności mechanicznych brązów aluminiowych uzyskuje się przy zawartości około 10% Al. Ze względu na znaczną wytrzymałość i stosunkowo niskie własności plastyczne, do niejednofazowych brązów alumi­niowych stosuje się obróbkę plastyczną na gorąco. Zmianę włas­ności mechanicznych i fizykochemicznych brązów aluminiowych można uzyskać przez:- wprowadzenie pierwiatków stopowych, - obróbkę cieplną i cieplno-plastyczną.

4.2. Wpływ pierwiastków stopowych na własności brązów aluminiowych 
IPierwiastki stopowe wprowadza się do brązów aluminiowych w celu zlikwidowania ich skłonności do tworzenia struktury gru­boziarnistej oraz polepszenia własności mechanicznych. Często wykorzystuje się działanie modyfikujące dodatków stopowych, któro tworząc nowe fazy międzymetaliczne o dużej dyspersji za­pewniają uzyskanie struktury drobnoziarnistej.Opierając się na badaniach Malcewa /767 rozróżnia się trzy mechanizmy działania modyfikatorów:
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1. Wprowadzanie trudnotopiiwych cząstek, które spełniają rolę sztucznych zarodków krystalizacji, zwiększając ich ilość.2. Wprowadzanie pierwiastków powierzchniowo aktywnych, które są adsorbowane przez powierzchnie rosnących kryształów. Powstała w ten sposób bariera zmienia szybkość krystalizacji.5. Wprowadzanie pierwiastków wchodzących w reakcje z do­mieszkami w metalu. Powstałe w ten sposób związki, pozostają­ce lub usuwane ze stopu, mogą zmienić charakter krystaliza­cji. Otrzymane w wyniku modyfikowania brązy" aluminiowe o struk­turze drobnoziarnistej wykazują wzrost granicy plastyczności, zgodny z zależnością Halla-Petcha [77] potwierdzoną w pracy Spoidła i Kostera /78/.Wielkość ziarna fazy wywiera również wpływ na rozmiary igieł martenzytu^'. Badania Khana i Delaey'a [73] potwierdzi­ły istnienie zależności Halla-Petcha między grubością płytek martenzytu a granicą plastyczności [ Rq g] oraz wytrzymałością na rozciąganieDodatki stopowe wprowadzone do brązów aluminiowych mogą rozpuszczać się w roztworach stałych*/ i y3, zmieniając nie tylko ich własności mechaniczne ale i fizyczne. Mogą również tworzyć z podstawowymi składnikami brązów aluminiowych związ­ki międzymetaliczne, których obecność w stopie powoduje wzrost własności mechanicznych, jeśli są one w wystarczającym stopniu rozdrobnione.Najczęściej dodawanymi dodatkami stopowymi do brązów alu­miniowych są: żelazo, nikiel i mangan. Ich wpływ na strukturę 
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i własności dokładnie opisano w pracach f76, 80-85/.Z dostępnej literatury wynika, że .do brązów aluminiowych wprowadza się również wiele innych metali oraz pierwiastków niemetalicznych. Bardzo korzystny wpływ wywierają chrom /86/, krzem /87, 88/, kobalt /89, 90/, tytan /45, 91, 92/ oraz inno pierwiastki, takie jak wapń, beryl, bor, cyrkon, cynk i meta­le ziem rzadkich. Z danych'literaturowych wynika, że wpływ ty­tanu na strukturę i własności brązów aluminiowych jest zbadany w bardzo małym stopniu, a zawarte tam informacje są często sprzeczne. Dużo uwagi poświęca się badaniom stopów układu Cu-Ti które po przesyceniu i starzeniu wykazują wysokie własności me­chaniczne f93—97/ • Według Diesa /98/ tytan - podobnie jak żela­zo, chrom i cyrkon - wprowadzony w małych ilościach do stopów miedzi działa modyfikująco. Przypuszcza się, że podobne zmiany mogą występować również w jednofazowych brązach aluminiowych z dodatkiem tytanu. Na podstawie przeglądu literatury można są­dzić, że wprowadzenie tytanu do brązów aluminiowych może dopro­wadzić do zmiany przebiegu przemian fazowych w powiązaniu z ko­rzystnym wzrostem własności mechanicznych.

4.5. Wpływ obróbki cieplnej i cieplno-plastycznej na włas­ności brązów aluminiowychObróbka cieplna brązów aluminiowych ma na celu otrzymanie określonej struktury, głównie pod kątem wielkości ziarn i skła­du fazowego oraz wymaganych własności mechanicznych. Polega ona na hartowaniu z obszaru występowania fazy >3 , w celu otrzy­mania struktury martenzytycznej i odpuszczaniu w odpowiednio 
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dobranych temperaturach. Dobór temperatury i czasu wygrzeba­nia pi^zed hartowaniem oraz podczas odpus.zczania decyduje o uzyskanych własnościach mechanicznych /?, 99/•Na wytrzymałość martenzytu w stopach Cu-^1 według Speidela i Warlimonta 748/ ma wpływ umocnienie spowodowane:- atomami rozpuszczonymi,- uporządkowaniem,- defektami sieciowymi,- wydzieleniami koherentnymi.'1'eoretyczna wartość granicy plastyczności obliczona przez tych autorów w przypadku umocniąjącego działania wszystkich wspomnianych czynników, jest większa niż obliczona przez Ki5s- tcra i Speidela [7Q] na podstawie zależności Halla-Petcha dla jednofazowych brązów aluminiowych. Khan i Delaey 779/ wykazali że rozbieżności te są spowodowane błędami ekstrapolacji warto­ści uzyskanych dla roztworu stałego <4 . Zdaniem Furrera i War­limonta 750/ umocnienie martenzytu zależy od uporządkowania fazy/3 jeszcze przed przemianą martenzytyczną. Niewielkie do­meny uporządkowanej fazy/3^ powodują umocnienie fazy /3 , które zostaje zachowane w martenzycie/T . Największe umocnienie wy­kazują stopy zawierające około 10,5% Al po zahartowaniu od tem­peratur 800-900°C 750, 99/• Dodatki stopowe wprowadzane do brą­zów aluminiowych przyczyniają się w większości przypadków do wzrostu własności mechanicznych martenzytu.Po hartowaniu brązy aluminiowe poddaje się odpuszczaniu, podczas którego powstają struktury o budowie drobnoziarnistej, opisane już w rozdziałach poprzednich. Zmiany struktury prowa­
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dzą do zmian własności mechanicznych.. Odpuszczanie przeprowa­dza się' najczęściej poniżej temperatury przemiany eutektoi- dalnej, głównie w celu polepszenia własności mechanicznych. Charakter zmian struktury zależy przede wszystkim od składu chemicznego obrabianych cieplnie stopów. Wpływ czasu i tem­peratury odpuszczania na twardość i strukturę brązu aluminio­wego o zawartości 10,3% -Al pokazano na rys. 18fza pracą [7]^

o------o 3’
O...... O &'* Eut^ktoid
O--—-C ^'<o(ł Eutekfoid
O o &■ 13, * dł Eutektoid
o-------
O---------
O—----o n, * ot * Eutektoid

10W 10*10^ 10^ 105
Czas sek.

Rys, 18. Wpływ czasu i temperatury odpuszczania na twardość i strukturę brązu aluminiowego zawierającego 10,3% -Al [7]*Dość często wieloskładnikowe brązy aluminiowe po zahar- towaniu odpuszcza się w temperaturach wyższych niż tempera­tura przemiany outektoidalnej. Powstała struktura jest dro­bną mieszaniną fazc(i^, zapewniającą dobrą ciągliwość i udar-
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noóć. Podobne własności uzyskuje się po obróbce cieplnej po­legającej na wygrzaniu stopów w obszarze występowania fazy 
/S » powo.lnyra ochłodzeniu do temperatury nieco wyższej niż temperatura przemiany eutektoidalnej i oziębianiu w wodzie.Znaczną poprawę własności mechanicznych brązów aluminio­wych można uzyskać stosując obróbkę cieplno-plastyczną fOCP/L Ze względu na duże podobieństwo przemian fazowych zachodzą­cych w dwufazowych brązach aluminiowych i w stalach, sposób prowadzenia OOP dlattych materiałów jest podobny /1OO,1O17.



5. UKŁAD Cu-Ti
Wskroś równowagi Cu-Ti przedstawiony na rys. 19 został opracowany przez Hansena i Anderkę /1/ głównie na podstawie prac /102, 105, 104/. Wykres ten ulegał kolejnym modyfika­cjom wynikającym z zastosowania dokładniejszych metod badaw­czych.

Procenty ciężarowe

Rys. 19. Wykres równowagi układu Cu-Ti /1/
Pierwszą wersję układu Cu-Ti uznanego dziś za prawidłowy podał Trzebiatowski /105/. Wykres ten wraz z późniejszymi nie-



- 33 -
wielkimi zmianami pokazano na rys. 20.

Cu Procenty atomowe Ti

Rys. 20. Wykres równowagi układu. Cu-Ti /106/
Na podstawie dotychczasowych badań można stwierdzić, że układ Cu-Ti nie Jest Jeszcze dokładnie poznany. Świadczy o tym występowanie obszarów o zmniejszonej pewności oznaczo­nych na wykresie oraz kwestionowanie istnienia, powstają­cej w wyniku reakcji perytektycznej, fazy Ti2Cu? /106/. Jak widać z przedstawionych na rys. 19 i 20 wykresów, w układzie równowagi Cu-Ti występują trzy trwałe fazy międzymetaliczne TipCu, TiCu i TiCux oraz dwie nietrwałe: TioCu, i TiCun. Dok- ładną charakterystykę tych.faz podano w pracach /1, 106, 107/.
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Warunki powstawania i cechy charakterystyczne fazy TipCu? omówiono w pracach [^t 109/.W ostatnich latach ukazało się wiele prac dotyczących układu Cu-Ti /110-114/, przy czym opisane w nich badania miały w większości przypadków na celu określenie linii gra­nicznej rozpuszczalności fazy Cu-Ti w fazie . Faza ta jest roztworem stałym podstawowym tytanu w miedzi, o sieci sześ­ciennej płaskocentrowanej typu .Al. Parametr sieciowy roztwo­ru stałego oC w zależności od zawartości tytanu został okreś­lony w pracach /99, 105, 115/• Wyniki badań zestawiono na i»ys0 21.

Rys. 21. Zmiany w zależności od parametru sieciowego roztworu stałego procentowej zawartości tytanu wg /95/.
Jak widać z przedstawionego wykresu, wartości parametru sieciowego wyznaczone przez poszczególnych autorów, różnią się od siebie dość znacznie.Dokładny przebieg zmian rozpuszczalności fazy Cu^Ti w roz­
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tworze stałam <£, mimo wielu prac poświęconych temu zagadnie­niu, nie został również dokładnie zbadany i jednoznacznie określony. Zestawienie wyników badań rozpuszczalności tytanu w miedzi pokazano na*rys. 22, w.oparciu o prace /105, 112, 1157.

Rys. 22. Zestawienie wyników badań rozpuszczalności tytanu w miedzi: □- wg Wigdorowicza, Malcewa i Krestownikowa ‘ /1127; 0 - wg Trzebiatowskiego, Beraka i Romatowskiego 71057; O - wg Rauba, Waltera i Engela, otrzymane metodami rentgenow­skimi; △ - otrzymane metodami mikroskopowymi f1157
Wyniki zmian rozpuszczalności tytanu w miedzi opracowane przez autorów prac /94, 105, 112, 115, 117-1197 zestawiono w tabeli 1.
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Tabela 1

Tempo- ratura 7°c7 Rozpuszczalność Ti w Cu w % at
IW 71057 71127 7-1157 71177 71187 /1197

1000 — w — — 5,0 —950 — 4,5 MM — 7,0 —900 — 6,7 — — — —temp.eutekt 7,3 7,0 9,6 — —850 5,2 6,0 7,9 5,0 •• 6,8 6,5800 5,9 5,0 5,6 5,9 — 4,7 5,5700 2,0 5,5 2,55 1,7 2,4 5,2600 . 1,1 —• 2,5 1,45 1,0 1,1 1,25500 0,6 — 2,0 0,8 0,5 — 0,55400 0,26 — 1,6 0,5 0,55 — 0,20500 0,20 — 1,5 MB •M — 0,15
[ / - nr pozycji w zestawieniu literatury.
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6. UKŁAD Cu-Al-Ti

Układ trójskładnikowy Cu-Al-Ti nie został do chwili obec- ńoj dokładnie zbadany. Wigdorowicz ze współpracownikami ^112/ sporządzili izotormiczne przekroje wykresu równowagi Cu-Al-Ti dla temperatur 25, 500, 600, 700, 800, 850, 900 i 980°C. Zawartość aluminium w badanych stopach zmieniała się w grani­cach od 0 do 14%, a zawartość tytanu od 0 do 7%. Niektóre z wykresów opracowanych dla temperatur 700°C i 980°C pokazano na rys. 25.

b)

Rys. 25. Izotermiczne przekroje wykresu równowagi Cu-Al-Ti dla temperatur 700°CfaJ i 980°C fb7 ^112/
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Na podstawie wykresów izotermicznych sporządzono również przekroje stężeniowe układu równowagi Cu-.A1-Ti dla 1,2 i 3% Ti* Przekroje te, pokazane na rys. 24, dają dla temperatur powyżej 500°C jedynie ogólny*pogląd na zakresy występowania i rodzaje poszczególnych faz.W roku 1962 Panseri i Leoni ^120/ opublikowali wyniki swych prac dotyczące badań układu równowagi Cu-Al-Ti. Posługu­jąc się jedynie badaniami mikroskopowymi oraz pomiarami twar­dości sporządzili oni przekroje izotermiczne i stężeniowe układu Cu-.A1-Ti dla zawartości aluminium zmieniającej się odO do 10^ i tytanu od 0 do 4?5. Niektóre z tych wykresów pokazano na rys. 25 i 26.
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b)

Rys, 24, Przekroje stężeniowe układu Cu-^l-Ti: b - 2% Ti, c - 3^ Ti /112/ a - 1% Ti,
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Rys. 25. Przekroje stężeniowe Cu-41-Ti dla zawartości: a - 5% 41, b - W 41 f120/

Cu% 123656789 Al0/,

CuY. / 2 3 4 • 5 6 7 8 9 Al%

00% 123A5678 9 Al°/oRys. 26. Przekroje izotermiczne układu Cu-^l-Ti wg /'120/



- 46 -
Z porównania omawianych prac /112/ i /120/ wynikają znaczą ne rozbieżności zarówno co do zakresów stężeń, jak i tempera­tur występowania poszczególnych faz i struktur. Zastosowane, dość ubogie metody badań pozwalają przypuszczać, że rozbieżno­ści te były spowodowane małą dokładnością tych metod. Poważno zastrzeżenia budzi również sposób określenia fazy tytanowej, którą Panseri i Leoni oznaczyli jedynie jako fazę I, a Wigdo- rowicz ze współpracownikami - jako związek Cu^Ti nie przedsta­wiając wyników badań rentgenograficznych.Virdis i Zwickor /409/ przeprowadzili dość systematyczne badania układu Cu-Al-Ti w powiązaniu z układami podwójnymi Ti- -Al, Cu-Al i Cu-Ti. Badając struktury i wyznaczając temperatu­ry topnienia określili równowagi fazowe w tych stopach. .Autorzy ci stwierdzili istnienie trzech faz potrójnych, wzmiankowanych we wcześniejszych badaniach Ramana i S.chuberta . Faza Cu^TiAl o strukturze L2^ została oznaczona jako , fazę Cu-Ti-Al o strukturze typu C14 oznaczono jako T2. Trzecia faza o przybli­żonym składzie stechiometrycznym CuTi^l^ i strukturze L12 zos­tała oznaczona jako T^. Charakterystyczne cechy tych faz zesta­wiono w tabeli 2 wg pracy /1097*
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Tabela 2

HV10 stan lany
[ faG/wH ]

Parame tr sieciowy07^7
Barwa w stanie polero­wanym

1. Temp, topnie­nia 7°c7
Zachowanie w świetle spolaryzo­wanym ’

T.1Cu^^i^l 455 L2a = 6.01 jasno­szara 1125 zmiana, słabo, jas- noczerwona szaronie­bieskaT2CuTiM 675 C14a = 5.00c/a=1.62
jasno­szara , jaśniej­sza niżT1 1150 zmiana, słabo, jas-| noszaro- i zielonosza-j raT, 5CuTioZlc_ ____ 7.6 . 2 221 L1a=5.927 jasno- szaro- brązowa 1550 bez zmiany

W- badaniach, układu Cu-Jll-Ti autorzy szczególną uwagę zwró­cili na stopy zawierające wysokie zawartości tytanu. Przekrój izotermiczny opracowanego przez nich, układu Cu-Al-Ti dla całe­go zakresu stężeń w temperaturze 540°0 pokazano na rys. 27.
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Rys. 27 • Przekrój izotermiczny układu Cu-JJl-Ti w temperaturze 540°C wg fi 097
* Zmiany rozpuszczalności aluminium i tytanu w miedzi w za-leżności od temperatury zilustrowano na rys. 28.

6Pys. 28. Zmiany rozpuszczalności w układzie Cu-Al-Ti od strony bogatej w miedź wg f1O97
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3 wykresu tego wynika, że rozpuszczalność fazy C^TiM w fa­zie <1 nie ulega większym zmianom. Granice obszaru oC + Gu^Ti+ + Ci^-AlTi nio zmieniają się z temperaturą. W odróżnieniu od to­go rozpuszczalność fazy 0^112 w fazie <4 zmienia się w dość szerokich granicach. Maleje ona od wartości 8% at w temperatu­rze 850°G do ok. 4% at w temperaturze 750°C. Zmiany te ulegają jednak wyraźnemu zmniejszeniu wraz ze wzrostem zawartości alu­minium w stopie.Na podstawie tych informacji można stwierdzić, że potrójna faza nie wykazuje wyraźnej zmiany rozpuszczalności w fazie fCu^ lub zmiana ta jest bardzo mała.Podobnym zagadnieniem, dotyczącym zmiany rozpuszczalności aluminium i tytanu w miedzi, zajmował się również Wigdorowicz z współpracownikami Opublikowane przez nich wykresy /'rys.297 znacznie się jednak różnią od danych zawartych w pracy /’1C9y.

•• Rys. 29. Rozpuszczalność aluminium i tytanu w ipiedzi w różnych temperaturach wg /’112/
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, Badania struktur typu Ti^l prowadzili również Raman i Schubert /121/. W układzie potrójnym Cu-Jll-Ti /rys. 30 J stwier­dzili istnienie faz Ti^Zl^ i Ti^l2^, których nie wykryli Vir- dis i Zwicker /"112/. Obszary występowania oraz budowa krystalo­graficzna faz j T2, pokrywają się dość dokładnie z danymi zawartymi w pracy /109/.

Rys. 50. Zakresy występowania struktur typu Ti^l w układzie Cu-.A1-Ti w temperaturze 800°0 wg [^2^]
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7. PRZEMIANY FAZOWE W UKŁADZIE Cu-41-Ti

Badaniom przemian fazowych w stopach Cu-711-Ti poświęciło u--?3ę niewielu badaczy, a opracowane przez nich informacje nic obejmują całości zagadnienia. Yirdis i Zwicker f1O97, opiera­jąc się na badaniach przeprowadzonych za pomocą mikroskopu op­tycznego, opracowali schematy przemian zachodzących w układzie potrójnym Cu-.A1-Ti. Głównym celem tych badań było scharaktery­zowanie i zbadanie przemian, w których biorą udział fazy: Cu^Tińl, CuTLAl i CuTi^-Al^. Nie uwzględniając przemian fazo­wych w układzie brzegowym miedź-aluminium, w układzie potrój­nym' powyżej temperatury 500°C autorzy ci stwierdzili istnienie 21 przemian czterofazowych, w których bierze udział faza ciek­ła i 2 przemiany czterofazowe, w których biorą udział tylko fazy stałe. Zakresy temperatur przemian fazowych były określa­ne na* podstawie pomiarów temperatur topnienia oraz podczas dłu­gotrwałego wyżarzania.Korotajew ze współpracownikami /12^7 badali kinetykę prze­mian zachodzących w przesyconych stopach Cu + 2,5%Ti z dodat­kiem aluminium od 1 do 5%. Z badań tych wynika, że podczas sta­rzenia stopów zawierających poniżej 2% aluminium wewnątrz ziarn następuje spinodalny rozpad przesyconego roztworu stałego z ut­worzeniem stref Guinera. Charakter zachodzących zmian jest po­dobny do przemian występujących w układzie podwójnym Cu-Ti. U stopach trójskładnikowych Cu-Al-Ti zawierających 2,5%Ti oraz 5 do 5% ^Al oprócz rozpadu spinodalnego występuje również rozpad d..uf azowy połączony z zarodkowaniem nowej fazy, której autorzy 
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ci nie zidentyfikowali. Udział tej fazy zwiększa się wraz z podwyższeniem temperatury starzenia, tutorzy ci nie potrafili również określić składu stechiometrycznego nowo powstałej fazy.we wspomnianej pracy /'123/ opisano również wpływ odkształ­cenia plastycznego na przebieg procesów wydzielania zachodzą­cych. podczas starzenia przesyconych stopów. Stwierdzono, że od­kształcenie plastyczne praktycznie nie ma wpływu na kinetykę przemian stopów zawierających 1 i 2% aluminium. Natomiast w stopach zawierających 3 i 5% aluminium stwierdzono znaczne przy­spieszenie rozpadu przesyconego roztworu. Fakt ten tłumaczą au­torzy obniżeniem barier energii aktywacji zarodkowania dzięki powstawaniu zarodków nowej fazy na defektach budowy krystalicz­nej. Kinetykę zmian oporności właściwej badanych przez Korota- jewa z współpracownikami /"123/ stopów Cu-^l-Ti podczas starze­nia w temperaturze 3^0°C pokazano na rys. 31*

Rys. 31. Przebieg zmian oporności właściwej stopów Cu-Al-Ti zawierających 2,3^Ti; podczas starzenia w tempera­turze 34-0°C /123/: 1, 2, 3 - stopy zawierające od­powiednio 1,3 i 5%^1 po zahartowaniu, 1' , 2', 3' - stopy zawierające 1, 3 i 5z^l po zahartowaniut 20% zgniocie na zimno
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W pracy tej badano również za pomocą pomiarów zmian opor­ności właściwej przebieg nawrotu w stopach Cu-JJl-Ti. Stwierdzo­no, że całkowity nawrót występuje jedynie w stopie zawierają­cym 2,3%Ti i 5%-Al, po wygrzewaniu w temperaturze 540°C przez 6 godzin. Badając procesy starzenia metodami rentgenograficznymi, autorzy /125/ stwierdzili pojawienie się dodatkowych refleksów satelitów wokół linii i (5^) , które nie wpływają jed­nak na zmianę średniej wartości parametru sieciowego badanych stopów, trójskładnikowych.Kubiak badał przebieg przemian fazowych w stopie za­wierającym V\% aluminium i 1% tytanu. Po przeanalizowaniu wy­ników swoich badań, autor sformułował następujące wnioski:- W brązach aluminiowych zawierających dodatek tytanu pow- staje. trójskładnikowa faza międzymetaliczna na bazie związku Cu^AlTi. Baza ta krystalizuje w układzie regularnym o sieci L2^ oi parametrze a = 6,005 Mikrotwardość tej fazy wynosi HV=450 o kG/mm i jest ona trwała aż do temperatury topnienia stopu.- Dodatek tytanu w ilości 1% obniża temperaturę przemiany £ eutektoidalnejy3-“^ + r 2 0 a punkt eutektoidalny zo-.staje przesunięty do 12-12,2% aluminium. Powstający eutektoid wykazuje budowę ziarnistą.- Hartowanie z zakresu występowania fazy fi powoduje, podob­nie jak w dwuskładnikowych stopach Cu-.A1, powstanie martenzytu ?3'. - Rozpuszczalność tytanu w wysokotemperaturowej fazie fi jest stosunkowo nieduża i rośnie z podwyższaniem temperatury.
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. - Po hartowaniu z temperatur 900°G i wyższych obok wydzie­leń pierwotnych występują w strukturze dyspersyjne cząstki fa­zy Cu241Ti, które powstają w procesie chłodzenia w wyniku zmia­ny rozpuszczalności tytanu w fazie^ •- W zakresie poniżej obszaru + Cu2^lTi a powyżej prze­miany eutektoidalnej, podobnie jak w stopach dwuskładnikowych, oprócz fazy /3 występuje również faza c< • Paza oC powstająca w wyższych temperaturach ma charakter iglasty, a w niższych tem­peraturach formę równoosiowych ziarn..

8. PRZEMIANY W F4ZIE di UKŁADU Cu-Ti
Badaniom przemian zachodzących podczas starzenia przesyco­nej fazy w stopach Cu-Ti poświęcono wiele prac /94, 113, 114, 124-126/. Jednak ze względu na dość kontrowersyjną interpretac­ję procesów starzenia zachodzących w przesyconych stopach, a zwłaszcza mechanizmu i przebiegu starzenia wiele zagadnień nie wyjaśniono jeszcze całkowicie. Współczesne teorie rozróżniają dwa sposoby.rozpadu przesyconych roztworów stałych na osnowie miedzi: rozpad spinoidalny i dwufazowy.BBhm /127, 128/ wykazał, że sposób rozpadu w stopach miedzi zależy od promienia atomowego składnika rozpuszczonego, tempe­ratury w jakiej odbywa się rozpad oraz od stopnia przesycenia roztworu stałego. Jeśli różnica promieni atomowych miedzi i składnika rozpuszczonego jest większa niż 11%, wtedy rozpad roz- tworu stałego odbywa się w sposób dwufazowy. Przy mniejszej róż­



nicy promieni atomowych rozpad ma charakter spinodalny.Ug BUhma 71287 i HUsslera 71297 rozpad spinodalny zachodzi w stopach: Cu-Cr, Cu-Mg, Cu-P, Cu-Si, Cu-Mn, Cu-Co, Cu-Fe; Cu-Co-Be i Cu-Ni-Si,Rozpad dwufazowy występuje w następujących stopach miedzi: Cp-^1, Cu-Ti, C.UrCd, Cu-Be, Cu-.Ag, Cu-Mg, Cu-In, Cu-Sb, Cu-Sn, * • * Cu-Mn-Ni. i Cu-^g-Ni.Według Kaczmara 71>^7 wprowadzenie trzeciego składnika do stopów miedzi może zmienić charakter rozpadu przesyconego roz­tworu stałego z dwufazowego w spinodalny, co pozwala na uzyska­nie wyższych własności mechanicznych.Korotajew z współpracownikami 71517 stwierdzili, że starze­nie stopów Cu-Ti w zakresie temperatur 550-450°C powoduje wzrost ich oporności właściwej oraz wytrzymałości na rozciąganie. Ba­dania rentgenograficzne początkowych etapów starzenia, zacho­dzących w temperaturach 350-400°C, wykazały powstawanie obsza­rów wzbogaconych w tytan, sprzężonych koherentnie z osnową i dających dodatkowe refleksy rozmyte satelity na rentgenogra- mach 794, 115» 114, 1^17. Przedłużenie czasu lub podwyższenie temperatury starzenia do 490-500°C powoduje pojawienia się w miejscach występowania rozmytych satelitów, refleksów świadczą­cych o utworzeniu fazy pośredniej cZ' o sieci tetragonalnej. W pracach 794, 1137 określono parametry sieciowe tej fazy, któro wynoszą a = 3»69-O,O1 c = 3>62io,O1 c/a = 0,98. Wraz z pojawieniem się na rentgenogramach refleksów pochodzących od fazy o(' , średni parametr sieciowy osnowy - fazy «£ - zaczyna
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o się zmniejszać i osiąga wartość 5,620 A, tj. wartość zbliżoną *do parametru sieciowego fazy’ pośredniej . Pozwala to na uzy­skanie pełnego sprzężenia sieci <Z i <£' w kierunku równoległym do osi C. W kierunkach równoległych do pozostałych osi sprzę­żenie to jest tylko częściowe i powoduje powstawanie dodatko­wych refleksów na rentgenogramach wzdłuż kierunków <110> osno­wy. Zależność orientacji krystalograficznej faz d i </.' jest k następująca: {lOOj^100^ 71327*W pracach f126, 153, 1347 przedstawiono wyniki badań roz­padu przesyconych stopów Cu-Ti za pomocą mikroskopu elektrono- wego. Badania te wykazały, że w początkowym stadium starzenia 73OO°C7 obszary wzbogacone w tytan mają rozmiary 80-100 2, a ich rozmieszczenie w osnowie jest chaotyczne. Po podwyższeniu o temperatury starzenia do 450°0, w miarę wzrostu rozmiarów tycn o obszarów (do 150-200 A), w ich rozmieszczeniu pojawia się upo­rządkowanie. W zakresie temperatur 450-500°C faza oC przyjmuje kształt wydłużonych wydzieleń wzdłuż kierunku <(1OO)>.Powstawanie stabilnej fazy y3 zostało dokładnie opisane w pracach 793, 1357* Stwierdzono, że proces ten przebiega inten­sywnie w zakresie temperatur 55O-8OO°C. Informacje o składzie stechiometrycznym tej fazy są jednak sprzeczne. Według pracy 71137 faza ta ma skład zbliżony do związku międzymetalicznego Cu7Ti o sieci ortorombowej i parametrach: a = 2,59 b = 4,515^ i c = 4,522 Zdaniem autorów prac 794, 1187 jest to związek międzymetaliczny o wzorze stechiometrycznym C^Ti?, a według pracy 71567 - Cu^Ti. Wszyscy wymienieni autorzy są jednak zgod­



- 57 -

ni, że w zakresie temperatur 500-600°C faza /5 powstaje w następ­stwie dwufazowego rozpadu, tworząc kolonie ąuasi-eutektoidu na granicach ziarn. W temperaturach 700-800°C powstaje ona w spo­sób spinodalny i wykasuje budowę płytkową z cechami struktury Widmanstdttena. W pracy /126/ stwierdzono możliwość powstania fazy /3 bezpośrednio z cząstek fazy </' •Na wykresach opracowanych przez Zwickera 794/ rys. (52 i 55) przedstawiono zakresy temperatur i składów stopów Cu-Ti, w któ­rych występuje omówiony rozpad. Linia granicznej' rozpuszczal­ności tytanu w miedzi została określona na podstawie pomiarów przewodności elektrycznej.

Rys. 52. Zakresy występowania procesów rozpadu spino- dalnego i dwufazowego w przesyconych stopach Cu-Ti wg 794/
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Rys. 53* Wykres izotermicznego rozpadu fazy cC w stopie Cu-Ti zawierającym 4,3%Ti wg /’94/: obszar I - wstępny etap powstawania metastabilnej fazy tetragonalnej, obszar II - początek wydziela­nia metastabilnej fazy tetragonalnej, obszar III - początek rozpadu dwufazowego, obszar IV -początek rozpadu spinodalnego.
Tak więc w świetle opisanych badań przebieg przemian zacho­dzących podczas starzenia przesyconych stopów Cu-Ti można przed­stawić w sposób następujący [37] t

s.m. —Z—, »♦ gdzie: ,s - roztwór stały tytanu w miedzi,s.m. - struktura modulowana,c(' - faza pośrednia o budowie tetragonalnej, X3 - faza równowagowa (Cu^Ti lub CugTi? albo Cu^TiJ.
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Stopy Cu-Ti poddaje się często obróbce cieplno-plastycznej w celu podwyższenia własności mechanicznych. Obróbka ta pozwa­la na znaczne zwiększenie twardości i wytrzymałości na rozcią­ganie przy niewielkim obniżeniu wydłużenia i przewodności ele­ktrycznej. Badania takie były prowadzone przez autorów prac 
[95, 94, 125/.Heubner i Wassermann [95] stwierdzili wyraźną zmianę para­metru sieciowego podczas starzenia przesyconych i zgniecionych na zimno stopów Cu-Ti, w zależności od stopnia odkształcenia. Zmiany te pokazano na rys. 54.

Rys. 54. Zmiana parametru sieciowego próbek stopu Cu-Ti 4,6% podczas starzenia w temperaturze 500°C po przesyca­niu i zgniocie na zimno [95]

Wykres na rys. 55, opracowany przez Zwickera /94/, ilustru­je przebieg zmian twardości stopu Cu-Ti w zależności od stophia odkształcenia plastycznego i czasu starzenia.
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Rys. 35* Wpływ stopnia odkształcenia i czasu starzenia na twardość stopu zawierającego 4,J%Ti starzonego w temperaturze 373°C wg /94/
Największa twardość próbek stopów Cu-Ti występuje po starze niu w zakresie temperatur 375-400°G 94 • Maksymalne własności 2mechaniczne R^ = 125 kG/mm , A - 57° i twardość 325 HV wykazy­wały próbki stopu zawierającego 4,3%T1 po przesyceniu i 64% gniocie na zimno. Czas starzenia w temperaturze 450°C wynosił 45 do 100 minut.Prowadzone przez autorów prac/123, 131/ pomiary oporności elektrycznej oraz badpnia mikroskopowe z zastosowaniem techni­ki cienkich folii /97, 124, 125/ pozwoliły określić wpływ stop­nia odkształcenia plastycznego na zimno oraz temperatury wyg­rzewania na przebieg starzenia w stopach Cu-Ti.W pracach /94, 96, 97, 123/ opisano zjawisko nawrotu wystę­pujące w stopach Cu-Ti. Badania prowadzono za pomocą pomiarów
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oporności elektrycznej, dyfrakcji elektronów i promieniowania rentgenowskiego. W niektórych przypadkach stosowano również po­miary twardości. Przemiany strukturalne śledzono za pomocą mik­roskopu transmisyjnego .na cienkich foliach. Na rys. 36 i 37 po­kazano cykliczną zmianę twardości i oporności elektrycznej sto- pu Cu - 7#at. Ti spowodowaną występowaniem zjawiska nawrotu w stopie starzonym w temperaturze 40*0 lub 500°C. Po krótkotrwałym wygrzewaniu stopu w temperaturze 775°C występuje wyraźny powrót twardości i oporności do stanu wyjściowego.

Rys. 36. Cykliczny nawrót twardości stopu Cu-7%at.Ti po następujących rodzajach obróbki cieplnej: 500°C/10 min.^773°C/2 min. [37]
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Rys. 57. Cykliczny nawrót oporności elektrycznej stopu Cu-7%at.Ti po następujących rodzajach obróbki cieplnej: 400°G/30 min.= 775 C/30 s. 7977
W ocenie przebiegu procesu nawrotu w stopach Cu-Ti autorzy prac 794, 96, 97, 1237 znacznie się różnią, a zdaniem autora pracy 7977 nawrót twardości i oporności jest spowodowany ponow­nym rozpuszczaniem się niewielkich obszarów fazy pośredniej , których powstanie, w sposób opisany poprzednio, poprzedza utwo­rzenie się równowagowej fazy y3 •

•> 9. CEL I ZAKRES PRAGI
Z przeglądu literatury dotyczącej przemian w stopach Cu-^l-Ti wynika, że brązy aluminiowe z tytanem nie zostały dotychczas dok­ładnie zbadane, a opublikowane prace 791, 112, 120, 123, 151,
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137 , 138] obejmują zagadnienie w sposób fragmentaryczny. W po­bieżnych badaniach struktur autorzy ograniczyli się jedynie do badań za pomocą mikroskopu optycznego, z całkowitym pominięciem badaii z zastosowaniem mikroskopu elektronowego.Z analizy przemian wy stępujących w układach Cu-.A1, Cu-Ti i Cu-7il-Ti wynika, że po wprowadzeniu tytanu do brązów alumi­niowych będzie można uzyskać zmianę własności mechanicznych, a dokładne poznanie i zrozumienie mechanizmów przemian występu­jących podczas obróbki cieplnej i cieplno-plastycznej w stopach Cu-Jłl-Ti pozwoli na uzyskanie optymalnych parametrów obróbki cieplnej i własności mechanicznych tych stopów.. Biorąc pod uwagę składy chemiczne przemysłowych brązów alu­miniowych, postanowiono prowadzić badania na dwóch grupach sto­pów, z których każda przy stałej zawartości aluminium wynoszą­cej około 5 i ^0% będzie miała różne zawartości tytanu (max.1,5 % A ,W badanych stopach postanowiono sprawdzić wpływ następują­cych sposobów obróbki cieplnej:- Stopy zawierające około 5%-Al po przesyceniu i zgniocie na zimno poddać procesowi starzenia w różnych temperaturach i cza­sach. Zmiany własności w tej grupie będzie można przypisać wy­łącznie procesom starzenia oraz rekrystalizacji fazy <£ .- Stopy zawierające około 10%.Al hartować z temperatur opty­malnych, a następnie odpuszczać w różnych temperaturach i czasach.Zmiany własności w tej grupie można będzie przypisać głownio '

I przemianom w fazie Jb oraz procesom starzenia.
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Praca ma na celu:1. Określenie wpływu tytanu na temperatury przemian zacho­dzących w stopach Cu-Jll.2. Identyfikację faz występujących w brązach aluminiowych z dodatkiem tytanu.3. Zbadanie wpływu tytanu na przebieg procesów starzenia odkształconych plastycznie stopów Cu-^Al-Ti.4. Zbadanie wpływu tytanu na przebieg przemian zachodzących podczas odpuszczania zahartowanych stopów Cu-^l-Ti.5. Określenie* wpływu obróbki cieplnej i cieplno-plastycznej na własności mechaniczne brązów aluminiowych z tytanem oraz us­talenie właściwych parametrów tych sposobów obróbki.



II. część DOŚWIADCZALNA
* /
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1. PRZYGOTOWANIE MATERIAŁÓW I WYKONANIE STOPÓW WSTĘPNYCH
Stopy do badań wykonano z:amiedzi elektrolitycznej - Cu99,95 (cecha MOK wg PN-66/H- 82120^,
b) aluminium rafinowanego - A199»99 /'gatunek AR1 wg PN-64/H- 82160;,c^ tytanu metalicznego WT1-0 fprod. ZSRR w postaci blachy o grubości 1 mm^.Stop wstępny Cu-Ti sporządzono z miedzi i tytanu w próżni stosując piec elektronowy PE-1OA ( produkcji Przemysłowego Insty-

1 & Itutu Elektroniki/. Oba metale topiono w chłodzonym wodą krysta- lizatorzo wykonanym z miedzi. Stop można było otrzymać w postaci pastylek o średnicy 25 mm lub prętów o średnicy ok. 11 mm i dłu­gości 185 mm.Zastosowano następujące parametry topienia:- Moc maksymalna: 10 kW.- Prąd wiązki: 0,1-0,5 A.- Napięcie anodowe: max 20,5 kV przy prądzie wiązki 0,5 A.- Ciśnienie robocze w komorze topienia: 10”^-10“^ Thfl,55«1CT^- -l^.lO^PaA- Ciśnienie robocze w komorze działa elektronowego: 10~^ Th fi ,35*1O”2Pa/'.
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Stop wstępny wykazywał skład chemiczny zbliżony do eutekty- czncgo f ok. Z^Tif i dzięki temu dość niską temperaturę topnie­nia, wynoszącą ok. 900°C. Wygląd zewnętrzny wytopionych prętów stopu wstępnego oraz ich przełomy ilustrują rys. $8 i 59.

Pys. 58. Wygląd zewnętrzny prętów stopu wstępnego Cu-Ti otrzymanych przy użyciu wiązki elektronowej.Pow. 0,5x
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Rys* 59* Przełom prętów ze stopu wstępnego Cu-Ti o skła­dzie eutektycznym. Pow. 2,$x
2. WYKONANIE STOPÓ7J DO B^DAŃ

Stopy do badań wykonano w piecu indukcyjnym typu VEM (prod’. NKD? w tyglu grafitowym pod osłoną argonu. W celu zabezpiecze­nia przed oddziaływaniem tytanu z materiałem tygla, wewnętrzną jego powierzchnię pokrywano warstwą fluorku wapnia Caf^. Najpierw topiono miedź, a następnie dodawano do tygla aluminium. Po roz­puszczeniu aluminium wprowadzano pod osłoną argonu zaprawę tyta­nową, która zę względu na dość niską temperaturę topnienia, roz- puszczała się bardzo szybko. .Aby zapobiec reagowaniu tytanu za­wartego w stopie z materiałem tygla wszystkie czynności wykony­wano możliwie szybko. Stopy odlewano do kokili żeliwnej, podgrze­wanej do temperatury 400°C. Masa otrzymanego wlewka wynosiła ok.
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4 kg. Wykonano 4 stopy zawierające ok. 5% aluminium i od 0,1 do 1,5% tytanu, oraz 5 stopy zawierające ok. 10% aluminium i od 0,1 do 1,0% tytanu. Po odcięciu nadlewów z każdego wlewka uzyskano 4 pręty o długości ok. 220 mm i przekroju trapezowym. Pręty te wyżarzano ujednoradniająco w temperaturze 800°C przez 24 godziny, a następnie chłodzono z piecem z szybkością około 5O°C/godz. Ze względu na dużą skłonność tych stopów do utlenia­nia się, wyżarzanie ujednoradniające prowadzono w zamkniętym naczyniu grubościennym, wypełnionym argonem. Po ujednorodnic- niu, z dwóch końców każdego pręta odcięto po dwie próbki do ba­dań mikroskopowych. Stwierdzono, że struktura badanych stopów na przekroju poprzecznym jest jednorodna, a w warstwach powie­rzchniowych nie występuje utlenienie lub odaluminiowanie. .Ana­liza chemiczna wykonana na próbkach pobranych z dwóch końców pręta nie wykazała niejednorodności materiału. Wyniki podane w tabeli 5 są wartością średnią z dwóch analiz wykonanych w Pra­cowni Chemicznej Instytutu Materiałoznawstwa i Mechaniki Techni­cznej Politechniki Wrocławskiej. Tabela 5Wyniki analizy chemicznej badanych stopówOznaczenie stopów Skład chemiczny [ %]Cu 41 Ti.1 94,24 5,65 0,1102 94,19 5,55 0,4763 95,77 5,24 0,9854 95,27 5,25 1,4955 89,15 10,77 0,1056 88,44 11,07 0,495

7 88,70 10,55 0,979
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5 . PRZYGOTOWANIE PRÓBEK DO BADAŃ

Wszystkie ujednorodnione pręty oczyszczono i przewalcowano »♦na taśmy o grubości 5 mm. Walcowano w zakresie temperatur 800- s •900°C, stosując w pierwszej fazie walcowania gnioty ok. 10%, a w fazie końcowej - ok. 50%. Czas potrzebny do nagrzania próbek w piecu wynosił ok. 15 minut. Wstępne badania mikroskopowe na szlifach poprzecznych wykazały, że grzanie podczas walcowania nie powodują zmian w strukturze warstw przypowierzchniowych. Po­wierzchnia otrzymanych taśm była gładka i czysta. Z taśm o gru­bości 5 mm wykonanych ze wszystkich stopów pobrano odcinki mate­riału o długości ok. 100 mm. Odcinki taśm ze stopów 1-4 użyto do badań wstępnych, mających na celu określenie parametrów prze­sycania, a odcinki taśm ze stopów 5-7 przeznaczono na próbki do badań dylatometrycznych. Po ustaleniu warunków obróbki cieplnej popisanych w rozdziale 5.1^ taśmy ze stopów 1-4 przesycono ozię­biając jo w wodzie od temperatury 900°C, po uprzednim wygrzaniu w ciągu 50 minut. Bezpośrednio po przesycaniu taśmy walcowano na zimno do grubości 2 mm. Całkowity gniot wynosił 60%. Taśmy ze stopów 5-7 walcowano na gorąco, także do grubości 2 mm. Sze­rokość taśm ze wszystkich stopów po ukończeniu walcowania wyno­siła ok. 50 mm. Z kolei taśmy pocięto na nożycach gilotynowych na paski o szerokości 15 mm i długości 110 mm, z których potem wykonano płaskie próbki wytrzymałościowe. W celu zapewnienia je­dnakowych warunków obróbki cieplnej próbek wytrzymałościowych i próbek przeznaczonych do badań mikroskopowych, każda próbka do badań wytrzymałościowych miała jeden z uchwytów przedłużony o



- 70 -
15 mm. Po obróbce cieplnej tę część uchwytu odcinano z przezna­czeniom do badań mikroskopowych i pomiarów twardości.Po badaniach wstępnych, mających na celu określenie paramet- fi »♦tów hartowania stopów 5-7, wszystkie próbki z tych stopów zahar- s towano od temperatury 925°C po wygrzaniu ich w ciągu 50 minut. Jako ośrodok chłodzący stosowano 10^5 wodny roztwór NaCl o tem­peraturze 18°G. Próbki z tego samego stopu hartowano jednocześ­nie. Do mocowania próbek stosowano specjalny stojak z osłonami chroniącymi przed bezpośrednim promieniowaniem sylitów. Harto­wanie i przesycanie stopów przeprowadzano bowiem w piecu sylito- wym fSiemens-Planiay.Starzenie próbek ze stopów 1-4 i odpuszczanie próbek ze sto­pów 5-7 wykonano w piecu oporowym z wymuszonym obiegiem powiet­rza. Temperaturę mierzono termoparą Ni-NiCr, posługując się kom­pensatorem KM-76, Zimne końce termopary były umieszczone w ter­mostacie o stałej temperaturze 0°C. Dokładność pomiaru tempera­tury wynosiła io,5°C. Temperatura pieca była utrzymywana z dok­ładnością i5°c.Każdą próbkę ocechowano znakami ćyfrowo-1iterowym według nas­tępującej zasady:- pierwsza cyfra - numer stopu (tabela 5 A- pierwsza litera - temperatura wygrzewania:P - temperatura wygrzewania: 500°C , M - temperatura wygrzewania: 55O°C , R - temperatura wygrzewania: 400°C , S - temperatura wygrzewania: 450°C ,

I
- druga litera - czas wygrzewania:



A - czas wygrzewania: 10 min,B — czas wygrzewania: 20 min,C - czas wygrzewania: 40 min,D - czas wygrzewania: 80 min,E - czas wygrzewania: 160 min.W jednakowych warunkach obrabiano jednocześnie trzy próbki, a w celu ich odróżnienia oznaczano ją dodatkowo kreskami na koń­cu znaku. 'Zgodnie z podaną zasadą np. znak: 7PB oznacza próbkę wykonaną ze stopu 7, odpuszczoną w temperaturze 300°G przez 20 •minut.Oprócz tego w zbiorze badanych próbek znajdowały się:
a) Próbki ze stopów od 1 do 7 wyżarzone w temperaturze 900°C przez 1 godzinę i chłodzone razem z piecem z szybkością około. 50°C/godz. Próbki te oznaczono symbolami od IW do 7W.b/ Próbki ze stopów od 5,do 7 zahartowane od temperatury 925°C. Próbki te oznaczono symbolami 5H, 6H, 7H.
c) Próbki ze stopów od 1 do 4 przesycone od temperatury 900°C i walcowane na zimno. Próbki te oznaczono symbolami IZ, 2Z, 3Z i 4Z.d? Próbki przeznaczone, do badań wstępnych i do wykonywania cienkich folii.
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4. METODYKA BiiD^Ń

4.1. Badania dylatometryczne
Badania wykonano za pomocą dylatometru różnicowego firmy ■ Ernst Leitz, model HTV, z przekładnią optyczną systemu Bollen- rath o przełożeniu 1:198. Próbki badane, oraz wzorcowe próbki ch^oninowe miały długość 50 mm, a kształt ich był zgodny z za­leceniami firmy Leitz. Próbki z badanych stopów wytoczono przed ich obróbką cieplną. Badania dylatometryczne przeprowadzono na •wyżarzonych i hartowanych, próbkach wykonanych ze stopów 5, 6 i 7. Obróbka cieplna tych próbek była identyczna z obróbką cieplną próbek wytrzymałościowych.Badania dylatometryczne tak przygotowanych próbek przeprowa­dzono podczas grzania z szybkością 1-3°C/min. Szybkość grzania regulowano ręcznie za pomocą transformatora włączonego w obwód pieca. Temperaturę mierzono termoparą, której zespawane końce umieszczono wewnątrz próbki wzorcowej, a zimne końce znajdowały się w termostacie o temperaturze 0°C. Do pomiaru temperatury uży­to tej samej termopary i kompensatora, za pomocą których kontro­lowano temperaturę pieca do odpuszczania i starzenia próbek wyt­rzymałościowych i do badań mikroskopowych. Górna temperatura grzania wynosiła 800°C. Temperaturę oznaczano na krzywych dyla­tometrycznych co 50°C, przez wyłączenie oświetlenia plamki kreś­lącej, na czas potrzebny do wzrostu temperatury o 2°C,W celu wyznaczenia temperatur poszczególnych przemian posłu­giwano się krzywymi pochodnymi wykreślonymi na podstawie krzywych 
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dylatometrycznych. W tym celu wykresy dylatometryczne powiększo­no 50 razy na mikroskopie warsztatowym (firmy ZeissA Odstęp punktów pomiarowych, mierzohy na osi rzędnych wynosił 1 mm, a w miejscach przemian 0,5 mm. Odpowiadające tym punktom odległoś­ci krzywej dylatometrycznej odczytywano na osi odciętych. Ze sto­sunków wartości rzędnych do odciętych obliczono tangensy kąta na­chylenia krzywej dylatometrycznej, które posłużyły do wykonania wykresu krzywej pochodnej. Z krzywych pochodnych określono tem­peratury przemian w badanych stopach przyjmując, że każda nagła zmiana przebiegu krzywej wskazuje na przemianę. Rodzaj przemiany, określono na podstawie badań mikroskopowych próbek oziębionych od temperatur niższych i wyższych niż temperatura przemiany.

4.2. Badania mikroskopowe4.2.1. Mikroskop optycznyBadania mikrostruktury wykonano na mikroskopie optycznym fir­my Reichert, typ MeF, przy oświetleniu żarówką z włóknem wolfra­mowym i lampą' rtęciową. Do badań stosowano powiększenia od 100 do 1000 razy. Próbkami do badań mikroskopowych były odcięte koń­ce celowo przedłużonych uchwytów każdej próbki wytrzymałościowej. Próbki z jednakowo obrobionych cieplnie próbek wytrzymałościowych nitowano i szlifowano. Umożliwiało to porównanie mikrostruktur tak samo obrobionych cieplnie próbek.Szlify wykonano na przekroju wzdłużnym, równolegle do kierun­ku walcowania. Próbki szlifowano na mokro, najpierw na tarczy szlifierskiej, a następnie na papierach ściernych o ziarnistości
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100, 520, 500, 600 i 800. Łączna grubość warstwy zeszlifowanego materiału wynosiła co najmnie-j 2 mm. Następnie próbki polerowa­no, najpierw na polerce z tarczą obrotową, a nas-tępnie na poler­ce wibracyjnej Metapolan, firmy Rathenow, używając wodnej za­wiesiny tlenku glinu. Przesycone i starzone próbki stopów 1-4 po wstępnym polerowaniu mechanicznym, polerowano elektrolitycz­nie w roztworze podanym przez/122/ o następującym składzie:- 153 ml kwasu octowego,- 25 g bezwodnika kwasu chromowego, - 20 ml wody destylowanej.Czas polerowania wynosił ok. 50 s przy napięciu 40 V i gęs- 2 tości prądu 0,1 A/cm . Katodę wykonano z blachy grubości 1 mm ze stali kwadoodpornej 1H18N9T.Po wypróbowaniu wielu odczynników, do trawienia badanych sto­pów stosowano następujące:a^ 1^ roztwór kwasu chromowego. Odczynnik ten służył do tra­wienia elektrolitycznego przy napięciu 2,5-5,0 V. Katoda była wy­konana ze stali kwasoodpornej, czas trawienia: od 5 do 50 s. Po trawieniu tym odczynnikiem faza oC barwi się na jasnożółto, fazana jasnoniebiesko, a faza /Ti/ jest’jasnoszara. Odczynnik ten nie ujawnia iglastej budowy martenzytu i granic między ziarnami fazy cC.b/ 5 g chlorku żelazowego, 50 ml kwasu solnego 1,19 100 ml alkoholu etylowego. Faza oC po wytrawieniu tym odczynnikiem ma ko­lor jasnożółty, faza 2 ciemnobrązowy, a faza /Ti/ jasnoniebies­ki. Odczynnik ten działa bardzo aktywnie, ujawnia iglastą budowę martenzytu fi i wytrawia granice ziarn w fazie oC oraz bliźniaki i 
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pasma poślizgu. Czas trawienia: 5-15 s.c/ 15% wodny roztwór nadsiarczanu amonu. Odczynnik ten dzia­ła podobnie jak odczynnik ”b”, tylko wolniej. Czas trawienia tym odczynnikiem wynosił od 20-60 e. Stosowany był głównie podczas przygotowania powierzchni szlifów stopów 1-4 przed wykonaniem replik bezpośrednich - węglowych.4.2.2. Mikroskop elektronowy. Repliki węglowe bezpośrednieBadania za pomocą mikroskopu elektronowego EF-4 wykonano wy­łącznie na replikach bezpośrednich, węglowo-platynowych, napyla­nych pod kątem 45°. Do trawienia szlifów przed napylaniem użyto tych samych odczynników, które stosowano do trawienia próbek do badań za pomocą mikroskopu świetlnego. Czas trawienia był jednak krótszy. •Po wytrawieniu próbek, bezpośrednio przed napyleniem, powie­rzchnię ich przemywano eterem. Napylanie przeprowadzono w napy- larce HBA-1 firmy Zeiss, w próżni 3*10“^ Th f4»10“^ Pa/» Repliki zdejmowano elektrolitycznie za pomocą urządzenia Elektrolitic Polisher (firmy Nash and Thompson/. W celu oddzielenia replik z próbek stopów 1-4 stosowano elektrolit podany przez /139/, skła­dający się z 3 części alkoholu metylowego i 1 części stężonego o kwasu azotowego. Stosowana gęstość prądu wynosiła 0,05 ^/cm , przy napięciu 5 V.W celu oddzielenia replik z próbek stopów 5-7 stosowano od- czynnik podany przez f1397 składający się z:- kwasu azotowego - 5 ml,- alkoholu metylowego - 93 ml,
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- wody destylowanej - 2 ml. 2Stosowana gęstosć prądu wynosiła 0,04-0,05 .A/cm przy napię­ciu 6 V. Katodę wykonano ze stali kwasoodpornej. Czas oddziela­nia replik od powierzchni próbek wynosił ok. 15 min. Po dokład­nym wypłukaniu repliki wyławiano na siateczki nośne i suszono.4.2.5. Mikroskop elektronowy. Repliki ekstrakcyjneW celu identyfikacji wydzieleń fazy [Ti/ w stopach 1-7, sto­sowano metodę' replik ekstrakcyjnych podaną w pracy /140/. Wypo­lerowaną próbkę trawiono selektywnie, a następnie napylano war­stewką węgla pod kątem 90°, Do trawienia selektywnego stosowano elektrolit o następującym składzie /159/s siarczan miedziowy - 50 ml, kwas fosforowy - 50 ml, cyti^ynian amonowy - 60 ml, woda destylowana - 1Ó00 ml. 2Stosowana gęstość prądu wynosiła 0,04-0,05 ^/cm przy napię­ciu 6 V. Po trawieniu selektywnym kontrolowano stan powierzchni próbki pod mikroskopem optycznym, przemywano eterem i napylano warstewką węgla o grubości 2000-5000 2 (0,2-0,5 /<m/ w napylarce HB.A-1 firmy Zeiss. W celu oddzielenia błonki węglowej wraz z ekstrahowanymi cząsteczkami od powierzchni próbki, przeprowadzo­no powtórne trawienie ‘selektywne przy takich samych parametrach • prądowych jak poprzednio, aż do chwili zapoczątkowania oddziela­nia się błonki węglowej od powierzchni próbki. Następnie przek­ładano próbkę do naczynia z wodą destylowaną tak, aby napięcie powierzchniowe w wodzie spowodowało oderwanie się błonki węglo- 
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woj od powierzchni próbki. Oddzielone w ten sposób repliki eks­trakcyjne płukano w 2% wodnym- roztworze siarczanu sodu z dodat­kiem 0,05% kwasu cytrynowego, a następnie w wodzie. Po wypłuka­niu repliki wyławiano na siateczki nośne i suszono. s

W celu uzyskania możliwie dużej dokładności pomiaru odległoś­ci międzypłaszczyznowych identyfikowanych faz,z zastosowaniem replik ekstrakcyjnych,przeprowadzono cechowanie mikroskopu ele­ktronowego EF-2 /141/. Polegało ono na dokładnym określeniu za­leżności zmian stałej mikroskopu 2A.L od prądów soczewek, napię­cia przyśpieszającego oraz kąta ugięcia wiązki elektronów f142, Jako substancje standardowe zastosowano .Au, LiP, Cap£, MgO i TlBr. Substancje te nanoszono na błonki nośne węglowe przez naparowanie w próżni, a następnie wykonano kilka serii fotografii obrazów dyfrakcyjnych, stosując wszystkie kombinacje wartości prądów soczewki obiektywnej. Prądy soczewek projekcyjnej i poś­redniej oraz napięcie przyśpieszające mikroskopu były stałe, aby zmniejszyć liczbę czynników wpływających na zmianę stałej 21L. Po wykonaniu niezbędnych obliczeń, sporządzono wykresy przedsta­wiające zmianę stałej mikroskopu 2XL w zależności od prądu so­czewki obiektywowej oraz'średnicy pierścieni na obrazie dyfrak­cyjnym. Identyfikacji faz za pomocą dyfrakcji elektronów dokona­no przy odpowiednio dobranej z wymienionych wykresów korekcji stałej 2\L. Metoda ta pozwalała określać•odległości międzypłasz- 0 czyznowe z dokładnością do 0,05 -A.4.2.4. Mikroskop elektronowy. Cienkie folieBadania mikroskopowe cienkich folii przeprowadzono używając 
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mikroskopów elektronowych: EM-301 - firmy Philips oraz BS-613^ - Zakładów Tesla, przy napięciu przyspieszającym 100 kV. Folie wy­konywano z odrębnie przygotowanych próbek stopów, obrobionych cieplnie w takich samych warunkach jak próbki do badań wytrzy­małościowych.Wstępne mechaniczne selenianie próbek do grubości 0,4 mm wy­konano szlifując je na mokro na papierach ściernych. Dalsze ście- manie do grubości poniżej 0,1 mm uzyskiwano metodą elektroiskro- wą stosując urządzenie Servomet SMD (firmy Metals Research Ltd. Cambridge7 z zamontowanym uchwytem planującym.Końcowe ścienianie i polerowanie folii wykonywano elektroli­tycznie wg wskazówek zawartych w pracach /108 i 144/. Elektroli­tem był odczynnik o następującym składzie: kwas azotowy - 335 ml, alkohol metylowy - 666 ml.W celu uzyskania dobrej jakości folii ze stopów dwu i trój­fazowych, próbki polerowano w warunkach potencjostatycznych, pos­ługując się potencjostatem własnej konstrukcji /145/. Stabilizo­wane potencjostatycznie, napięcie między elektrodą roboczą i próbką wynosiło 8,5 V, elektrolit miał temperaturę -25°C. Po uzys- o kaniu odpowiedniej grubości/ok. 200-300 ^/folie kilkakrotnie płukano na przemian w alkoholu metylowym o temperaturze -10°C i w wodzie destylowanej, a następnie przekładano i przechowywano w zamkniętych naczyniach w alkoholu metylowym.
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4.2.5. Mikroskop elektronowy - emisyjnyMikroskop elektronowy emisyjny EE-6 firmy Zeiss stosowano w celu bezpośredniej obserwacji przemian zachodzących w bada­nych stopach mi wysokich temperaturach. Obserwowano szlify meta­lograficzne o wymiarach 0 9x0,9 mm. Temperaturę próbki podczas badań mierzono za pomocą termopary Ni-NiCr i miliwoltomierza LG-1. Próbki podgrzewano stosując elektronową wyrzutnię grzew­czą. W celu odwzorowania obrazu powierzchni próbki w wysokich temperaturach, wykorzystywano efekt cieplnej emisji elektronów oraz elektrony wtórnel Elektrony te były emitowane z powierzchni' próbki na skutek bombardowania jej powierzchni strumieniem ele­ktronów z dodatkowego działa elektronowego. Trawienie powierzch­ni próbki oraz obserwację w niskich temperaturach prowadzono przy zastosowaniu wyrzutni jonowej wg wskazówek zawartych w pracach /146 i 147/.

4.3. Badania rentgenograficzneBadania rentgenograficzne wykonano w celu zidentyfikowania faz: o£ , /S' i [Ti] oraz oceny dokładności określenia odległości międzypłaszczyznowych metodą dyfrakcji elektronów ź replik eks­trakcyjnych i cienkich folii.Metodę Debey'a-Scherrera z preparatem pręcikowym stosowano w celu identyfikacji wydzieleń fazy /Ti/. Rentgenogramy wykona­no metodą Straumanisa posługując się aparatem rentgenowskim ty­pu TUR 62 /prod. NRD/. Stosowano promieniowanie CoK<< filtrowa- ne żelazem. Czas ekspozycji przy napięciu 40 kV i natężeniu 10
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wynosił 2 godz, prży średnicy wiązki promieni wynoszącej 0,8 • mm. W celu uzyskania izolatu do badań metodą Debey'a-Scherrera zastosowano ten sam elektrolit i zachowano podobne parametry prądowe, jak przy otrzymywaniu replik ekstrakcyjnych. Pod prób­ką - anodą, umieszczono naczyńko, do którego opadał izolat. Po uzyskaniu odpowiedniej ilości ekstrahowanej fazy płukano ją w odczynniku dla replik ekstrakcyjnych, a następnie kilkakrotnie w wodzie i suszono. Tak otrzymany proszek służył do dalszych badań rentgenograficznych.Pomiaru odległości prążków na wywołanych kliszach rentgenow­skich dokonano za pomocą komparatora U5^-2 prod. ZSRR z dok­ładnością do 0,01 mm.Badania dyfraktometryczne próbek wyżarzonych i hartowanych przeprowadzono przy zastosowaniu dyfraktometru HZG-5 fprod. KRD? . Stosowano wiązkę promieniowania CuK<< - filtrowanego niklem, sze­rokość przesłony wynosiła 0,5 mm. Szybkość przesuwu licznika wy­nosiła 0,5°/min, a szybkość przesuwu taśmy rejestrującej 1 cm/min. Próbki do badań miały kształt prostopadłościanu o wymiarach 15x10x2 mm.

4.4. Badania na mikroanalizatorze rentgenowskimObrazy rozmieszczenia składników stopów, tzn. miedzi, alumi­nium i tytanu w mikroobszarach próbki, uzyskano stosując mikros­kop scanningowy firmy Cambridge Stereoscan - 180 sprzężony z uk­ładem do mlkroanalizy firmy Link-Systems. Mikroanalizator był wyposażony w spektometr półprzewodnikowy do dyspersji energii elektronów i układ zliczający liczbę kwantów promieniowania rent- 
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gcnowskiego.Badania wykonano przy napięciu przyspieszającym 25 kV, sto­sując powiększenia od 300 do 5000 razy. Próbkami do badań były szlify, które stosowano do badań na mikroskopie świetlnym. Tra­wiono je 15% wodnym roztworem nadsiarczanu amonu. Po wytrawieniu szlify mocowano na stoliku przedmiotowym mikroskopu, za pomocą specjalnego kleju przewodzącego ładunki elektryczne. Badania przeprowadzono na próbkach stopów 4, 6 i 7 w stanie wyżarzonym.

4.5» Pomiary twardościTwardość mierzono metodą Vickersa zgodnie z PN-74/H-04360, przy obciążeniu 294,2 N (30 KG^ i czasie trwania pełnego obcią­żenia 30 s. Pomiarów dokonano za pomocą twardościomierza firmy ”Poldi” produkcji CSRS, na próbkach przeznaczonych do badań mik­roskopowych. Na każdej próbce wykonano pięć pomiarów, a każdy punkt pomiarowy na wykresach twardości był średnią arytmetyczną z 15 pomiarów twardości na trzech próbkach identycznie obrobio­nych cieplnie. Metodą najmniejszych kwadratów obliczono błąd średni wartości średniej otrzymanych wyników posługując się nas­tępującymi wzorami ^116/:
,X = Jl ± t • ,

gdzie: X - poszukiwana twardość [HV], 
A - twardość średnia
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n z a 

A ;nprzy czym: a.^ - wartości poszczególnych pomiarów, n - liczba pomiarów, t - współczynnik ufności'zależny od poziomu ufności P i liczby pomiarów n,- błąd średni twardości średniej /błąd standardo­wy wartości średniej)
. Sjl, * nf n-iy.Analiza błędów wszystkich pomiarów wykazała, że przy przyję­tym poziomie ufności P = 0,95 oraz n = 5 /"współczynnik ufności t = 2,776^, wyliczone błędy standardowe wartości średniej dla wszystkich próbek nie przekraczały i 4 HV.Ze względu na dużą liczbę pomiarów, wyniki podano w postaci wykresów. Krzywe obrazujące zmianę twardości poszczególnych sto­pów przedstawiono na wykresach i^azem z krzywymi ilustrującymi zmianę wytrzymałości na rozciąganie i wydłużenia.

4.6. Określenie wytrzymałości na rozciąganieWytrzymałość na rozciąganie określono w warunkach zgodnych z P1T-71/H-04510 na zrywarce uniwersalnej (Fritz Ęeckert typ ZD10/90 produkcji na zakresie pomiarowym 0-19613 N ( 0-2000 kG y, o działce elementarnej i 49 N / i 5 kGA Stosowano płaskie 
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próbki o przekroju 2,0x10 ma i długości pomiarowej 25 nim. Wymia­ry próbek aQ i bQ mierzono z'dokładnością do 0,01 mm za pomocą śruby mikrometrycznej• Długości pomiarowe 1$ i lu mierzono suw­miarką uniwersalną z dokładnością do 0,1 mm.Wytrzymałość po każdym sposobie obróbki cieplnej określano na trzech identycznie obrobionych cieplnie próbkach. .Analiza po­pełnionych błędów pomiaru wytrzymałości na rozciąganie wykazała, że przy przyjętym poziomie ufności P = 0,80 odchyłki uzyskanych wartości nie przekraczały - 39>2 N/mm^( - 4 kG/mm 7. Wyniki po- •* • miarów wytrzymałości na rozciąganie przedstawiono na wykresach s razem z wynikami pomiarów wydłużenia i twardości.
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5. HADANLA WSTĘPNE

5.1. Wyznaczanie parametrów przesycania
Struktura stopów 1-4 w stanic wyżarzonym składa się z ziarn fazy oraz jak wykazano w rozdziąle II.8, fazy międzymetalicz­nej CugZITi - oznaczonej umownie symbolem [%±J. Z analizy wyk­resów równowagi wynika, żo faza c< może ulegać przesyceniu z po­wodu zmiennej rozpuszczalności tytanu.Dobór temperatury i czasu przesycania stopów 1-4 określono na podstawie wyników badań mikroskopowych próbek przesyconych od temperatur 750, 800, 850, 900 i 95O°C oraz wygrzewanych przez 15, 30, 60, 120 i 240 min.. Jako kryterium optymalnych paramet­rów przesycania przyjęto otrzymaną mikrostrukturę, tj.: rozmiar ziarna fazyoC, możliwie najmniejszą ilość nierozpuszczonej fazy ' /Ti/ oraz brak utlenienia powierzchni zewnętrznej i granic ziarn próbki.Badania mikroskopowe wykazały, że rozpuszczalność fazy /Ti/ w fazie zmienia się w znacznym stopniu wraz z temperaturą i czasem wygrzewania. W strukturze próbek badanych stopów wygrze­wanych w temperaturach poniżej 900°C stwierdzono znaczną ilość niorozpuszczonej fazy /Ti/. W próbkach wygrzewanych ponad 15 min. w temperaturze 950°C stwierdzono dość silne utlenienie powierz­chni oraz granic ziarn. Najlepsze efekty przesycania osiągnięto w próbkach ochładzanych w wodzie po wygrzaniu ich w temperaturze 900°C przez 50 min.Mikrostruktury stopów 1-4 przesyconych od temperatury 900°C,,
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po wygrzaniu ich przez 30 Min i ochłodzeniu w wodzie pokazano K iw atlasie struktur na fot. z 2, -16, 35» 51. Struktura wszystkich tych próbek składa się z poliedrycznych ziarn fazy di z bliźniaka­mi oraz niewielkiej ilości dróbnych wtrąceń niemetalicznych i fa­zy /Ti/. Wyraźny, hamujący wpływ fazy [TiJ na rozrost ziarn fazy c< stwierdzono jedynie w stopach 3 i 4 zawierających ok. 1 i ,5% Ti. W stopach 1 i 2, zawierających 0,1 i 0,3% Ti, hamujący wpływ tej fazy jest stosunkowo niewielki.Na podstawie powyższych badań wstępnych postanowiono stopy 1-4 przesycać od temperatury 900°C po wygrzaniu przez 30 min i jako ośrodek chłodzący stosować wodę o temperaturze 18°0.

5.2. Wyznaczanie parametrów hartowania
W celu określenia optymalnych warunków hartowania stopów za­wierających ok. 10% .Al przeprowadzono badania wstępne na próbkach płaskich o grubości 2 mm. Próbki hartowano w dwóch ośrodkach: w - wodzie i w 10% wodnym roztworze NaCl. Obydwa roztwory miały jed­nakową temperaturę - 18°0, Hartowanie prowadzono z temperatur: 800, 850, 900, 925 i 95O°C, a czasy wygrzewania w każdej tempe­raturze wynosiły 15> 30 i 80 min.Z zahartowanych próbek wykonano szlify i na podstawie wyników obserwacji mikroskopowych określono optymalny czas i temperaturę hartowania oraz rodzaj ośrodka chłodzącego.

56z Skrót fot. oznacza numer fotografii umieszczonej w "Atlasie struktur", będącym załącznikiem do niniejszej pracy
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Jako kryterium optymalnych parametrów hartowania przyjęto rodzaj otrzymanej struktury, tj.: wielkość ziarn fazy /3 , ilość niorozpuszczonej fazy /"Ti /, ilość przyeutektoidalnej fazy c< oraz brak nadtopień i utlenienia granic ziarn.Równolegle wykonano za pomocą mikroskopu emisyjnego EF-6 .ba­dania mikroskopowe w wysokich temperaturach. Stwierdzono, że roz­puszczalność fazy /Ti/ w wysokotemperaturowej fazie fi zmienia się w znacznym stopniu wraz z temperaturą i czasem wygrzewania. Fot. 148-151 pokazują zmianę mikrostruktury stopu 7 wskutek wygrzewa- nia w coraz wyższych temperaturach. W stanie-wyjściowym /fot. 148/ s. struktura stopu w temperaturze 20°0 składa się z dużych wydzieleń fazy /Ti/ rozmieszczonych w eutektoidzie podgrzaniupróbki do temperatury 700°C i wygrzaniu przez 5 min ( fot. 149/ stwierdzono wyraźną zmianę zabarwienia wydzieleń fazy /Ti/ oraz częściowy zanik wydzieleń fazy £. Różnica w jasności wydzieleń fazy /Ti/ i osnowy wynika z różnej wartości pracy wyjścia elektro­nów z fazy /Ti/ i z osnowy w tej temperaturze. W strukturze stopu wygrzewanego przez 15 min w temperaturze 850°C /fot. 150/ jest widoczne postępujące ujednorodnianie osnowy, składającej się z wydzieleń faz cC ifi , oraz początek rozpuszczania się fazy /Ti/. Podwyższenie temperatury wygrzewania do 900°C / fot. 151/ spowo­dowało intensywniejsze rozpuszczanie się fazy /Ti/ w osnowie fa­zy^ . Ciemniejsze miejsca widoczne w strukturze stopu świadczą o zwiększonym lokalnie stężeniu tytanu.Z badań na mikroskopie emisyjnym i badań uzupełniających na mikroskopie świetlnym wynika, że w celu przesycenia fazy /5 tyta­nem jest konieczne 50 minutowe wygrzewanie w temperaturze 9^5°C
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i oziębianie w wodzie. Stosowanie wyższych, temperatur niż 925°0 nie jest-wskazane, ze względu na utlenianie się powierzchni zew­nętrznej próbek. Nie zaobserwowano natomiast rozrostu ziara, na­wet po długich czasach wygrzewania w wysokich temperaturach { 900- 99O°cA Można to tłumaczyć hamującym działaniem drobnych wydzie­leń fazy [Tl], które są widoczne na granicach ziarn fazy /3 .W strukturze próbek zahartowanych ze stopów 5-7 występuje martenzyt fi oraz wydzielenia fazy [Tl], Po zahartowaniu stopów od temperatur 900°C i wyższych stwierdzono, że oprócz wydzieleń nierozpuszczonych występują również w strukturze drobno cząstki fazy [Tl], które zdążyły wydzielić się z powodu obniżenia tempe­ratury podczas przenoszenia próbki z pieca do wody. Wskazuje na ito roźetkowaty kształt tych wydzieleń widoczny pod mikroskopem -elektronowym. Nasuwa się również wniosek, że w wysokich tempera­turach krzywa rozpuszczalności tytanu w tych stopach ma bardzo małe nachylenie. Badania mikroskopowe wykazały również, że chło­dzenie w wodzie nie jest wystarczające, by zapobiec wydzielaniu się przyeutektoidalnej fazy . Ilość tej fazy wzrasta w zahar­towanych próbkach wraz z zawartością tytanu. Użycie 10% wodnego roztworu chlorku sodu o temp. 18°C, hamuje w znacznym stopniu wydzielanie się tej fazy.Na podstawie wyników opisanych badań postanowiono stopy 5-7 hartować od temperatury 925°C po 50 minutowym wygrzaniu, a jako ośrodek chłodzący stosować 10% wodny roztwór NaCl o temperaturze18°C.
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5.3* Wyznaczenie temperatur odpuszczania

Zakres temperatur odpuszcżania zahartowanych stopów 5-7 us­talono na podstawie badań dylatometrycznych próbek wyżarzonych i hartowanych.Górny zakres temperatur odpuszczania zahartowanych brązów alu­miniowych jest ograniczony temperaturą przemiany eutektoidalnej. Należało zatem określić wpływ tytanu na temperaturę przemiany eu- tektoidal.no j w poszczególnych stopach. Temperatury te określano na próbkach wyżarzonych. Wykresy krzywych dylatometrycznych i krzywych pochodnych próbek wyżarzonych pokazano na rys. 40-45. Temperatura przemiany eutektoidalnej w stopach Cu-^1 wynosi 565°C +1°G i podobny wynik uzyskano dla próbki porównawczej ze stopu Cu-10,6% .Al fi 48 7. W stopach wieloskładnikowych temperatura ta ulega zmianie w zależności od składu chemicznego. Zatem zmiany ,w przebiegu krzywych dylatometrycznych i ich pochodnych w zakre­sie temperatur 55O-6OO°C przypisywano przemianie eutektoidalnej. Z badań wynika, że obecność tytanu nie ma dużego wpływu na zmia­nę temperatury przemiany eutektoidalnoj. Wartość tej temperatury w badanych stopach wynosiła 577-2°C.Temperatury odpuszczania określano na podstawie wyników badań dylatometrycznych próbek hartowanych. Wykresy krzywych dylatomet­rycznych i krzywych pochodnych próbek hartowanych przedstawiono na rys. 46-51. Z wykresów tych wynika, że pierwsze wyraźne zmiany • w przebiegu krzywych pochodnych występują w zakresie temperatur 250-300oC. Zmiany te można przypisać głównie przemianom' w marten- zytycznej fazie /3' . Następna nagła zmiana w przebiegu krzywych • f występuje w zakresie temperatur 400-500°C. Badania mikroskopowe 

tektoidal.no
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wykazały, że zmiany te są spowodowane wydzielaniem się fazy f i jej koagulacją. Zmiany przebiegu krzywych w temperaturach 550- -600°0 są wynikiem przemiany oć+^-g—*y6.Opierając się na wynikach badań dylatometrycznych przyjęto następujące temperatury odpuszczania: 500, 400, 450 i 500°C. •
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373 1.73 573 673 773 673 973 K

I - 

> Rys. 40. Krzywa dylatometryczna stopu 5

373 ^73 573 673 773 673 973 K

Rys. 41. Krzywa pochodna wykonana napodstawie rys. 40
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373 1.73 573 673 773 673 973 KRys. 42. Krzywa dylatometryczna stopu 6

373 1.73 573 673 773 873 973 K

Rys. 43. Krzywa pochodna wykonana napodstawie rys. 42
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373 473 573 673 773 873 973 K

Rys. 44. Krzywa dylatometryczna stopu 7

Rys. 45. Krzywa pochodna wykonana napodstawie rys. 44
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373 ^73 573 673 773 873 973 K

Rys. 46. Krzywa dylatometryczna stopu 5

Rys. 47. Krzywa pochodna wykonana napodstawie rys. 46
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«

373 1.73 573 673 773 873 973 K

Rys. 48. Krzywa dylatometryczna stopu 6

373 i 73 573 673 773 873 973 K

Rys. 49. Krzywa pochodna wykonana napodstawie rys. 48
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Rys. 50. Krzywa dylatometryczna stopu 7

Rys. 51• Krzywa pochodna wykonana napodstawie rys. 50
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5.4. Określenie warunków starzenia

Zakres temperatur i czasów starzenia stopów 1-4, przesyca­nych i zgniecionych na zimno, określono na podstawie pomiarów twardości Yickersa. W celu wyeliminowania wpływu rekrystaliza­cji na przebieg procesów starzenia, twardość mierzono na prób­kach przesyconych, nie zgniecionych. Przesycone próbki starzo­no w temperaturach od 250 do 500°C w czasie od 10 do 160 min. Wyniki pomiarów twardości przedstawiono w postaci wykresów za­leżnie od czasu starzenia.Na rys. 52 pokazano przykładowo przebieg zmian twardości próbek stopow 1-4 starzonych przez 80 min. w zakresie temperatur 250-500°C.

Rys. 52. Przebieg zmian twardości próbek stopów 1-4 starzonych przez 80 min. w temperaturach 250-500°C
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Z pomiarów wynika, że wygrzewanie badanych stopów w zakre­sie temperatur 30O-4-00oC wywołuje wzrost twardości, który może być spowodowany zachodzącymi procesami starzenia. Po podwyższe­niu temperatury wygrzewania'powyżej 400°C, w wyniku koagulacji wydzieleń fazy /Ti/, twardość wszystkich stopów zmniejsza się w sposób wyraźny.Opierając się na wynikach pomiarów twardości przyjęto nastę­pujące temperatury starzenia: 300» 550 i 400°C oraz czasy wyg­rzewania 10, 20, 40, 60 i" 160 min.
6. WYNIKI MIKROSKOPOWYCH

6.1. Wyniki badań mikroskopowych stopu 1
Próbki wyżarzone, przesycone i zgniecioneW stanie wyżarzonym struktura stopu 1 składa się z ziaren fazy oC oraz niewielkiej ilości równomiernie rozmieszczonych, drobnych wydzieleń fazy /Ti/. W fazie <£ występują liczne bliź­niaki /fot. 1 /.Po przesyceniu od temperatury 900°C mikrostruktura stopu składa się z poliedrycznych ziarn fazy c£ z niewielką ilością bliźniaków. W niektórych ziarnach jest widoczna również niewicl- ,ka ilość drobnych wtrąceń niemetalicznych /fot. 2/.Po 60% zgniocie na zimno w próbkach przesycanych są widocz­no liczne pasma poślizgów i poszczególnych ziarn nie można już 
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odróżnić (fot. 3A Pod mikroskopem elektronowym na replikach /'fot. 4? i cienkich foliach (fot. 5 / w pasmach poślizgów stwierdzono występowanie mikrobliźniaków odkształcenia.Próbki starzoneTemperatura 300°CBadania na mikroskopie optycznym i elektronowym próbek sta­rzonych w temperaturze 300°C w czasach od 10 do 40 min. nie wy­kazały dostrzegalnych zmian struktury w porównaniu do stanu wyj­ściowego. Na obrazie mikroskopowym cienkich folii są widoczne mikrobliźniaki odkształcenia i układy komórkowe dyslokacji. Wyg­rzewanie próbek w tej temperaturze przez 80 min prowadzi do za­początkowania zdrowienia, w wyniku którego powstają obszary o mniejszej gęstości dyslokacji (fot. 6/. Obszary spoligonizowane- go materiału rozrastają' się wraz z upływem czasu wygrzewania. Mikrostrukturę stopu 1 po starzeniu przez 160 min'w temperaturze 300°C pokazano na fot. 7*

Temperatura 35O°CPo 20 min’ starzenia w temperaturze 35O°C, aa cienkich foliach zaobserwowano już początek procesów zdrowienia przebiegających podobnie jak w temp. 300°C ffot. 8?. Pierwsze zarodki zrekrys- « talizowanej fazy oCfwidoczne jako jasne ziarna z minimalną iloś­cią dyslokacji) pojawiają się' w obszarach o dużej gęstości dyslo­kacji i przy granicach mikrobliźniaków (fot. 9A Dłuższe czasy wygrzewania ( 80 min^ w tej temperaturze powodują zwiększenie iloś­ci zarodków rekrystalizacji oraz stopniowy wzrost zrekrystalizo- 
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wanych ziarn / fot. 10/. Rekrystalizacja przebiega jednak wolno i nawet po długich, czasach wygrzewania /160 min/ jest widoczny jeszcze materiał niezrekrystalizowany.Temperatura 400°CWygrzewanie w tempex*aturze 400°C przez 40 min prowadzi do po­jawienia się wydzieleń dyspersyjnej fazy /Ti/, głównie w pasmach i liniach poślizgu materiału jeszcze niezrekrystalizowanego /fot. 11/. Na replice węglowej /fot. 12/ oraz cienkiej folii / fot. 13/ jest widoczny postępujący proces wzrostu ilości oraz stopniowej koagulacji wydzieleń fazy /Ti/, po wygrzewaniu przez 160 min.Obsex,wacje za pomocą mikroskopu świetlnego/ fot. 14/ wykaza­ły, że rekrystalizacja nie przebiega równomiernie w całej obję­tości próbki i po 160 min wygrzewania są widoczne jeszcze obsza­ry materiału nie zrekrystalizowanego całkowicie.

6,2. Wyniki badań mikroskopowych stopu 2
Próbki wyżarzone, przesycone i zgniecioneJ stanie wyżarzonym stop 2 jest zbudowany z fazy ot i drobnych wydzieleń fazy /Ti/ ułożonych zgodnie z kierunkiem walcowania oraz n ■ granicach ziarn. W ziarnach fazy oć występują liczne bliźniaki /fot. 15/.Po przesyceniu od temperatury 900°C w strukturze stopu, po­dobnie jak w stopie 1, są widoczne regularne ziarna fazy ot z bli- 
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pniakami oraz drobnymi wtrąceniami niemetalicznymi ( fot. 16?.W stanie odkształconym w fazie o< są widoczne liczno linio i pasma poślizgów ( fot. 17). Na replikach, obserwowanych pod mik­roskopem elektronowym, w pasmach poślizgów stwierdzono występo- wanie mikrobliźniaków odkształcenia /fot. 18?.

Próbki starzone
Temperatura J00°CJuż po 20 min starzenia w temperaturze 500°C rozpoczyna się, widoczne tylko na cienkich foliach, zdrowienie w fazie J ( fot. 19?. Prowadzi to w efekcie - po 160 min - do powstania obsza­rów o niewielkiej gęstości dyslokacji / fot. 20 i 21?, w których rozpoczyna się proces rekrystalizacji. Zarodki rekrystalizowanej fazy <Z powstają głównie w miejscach o większej gęstości dysloka­cji, między mikrobliźniakami odkształcenia i na granicach linii poślizgów ( fot. 22 ?. • . ‘
Temperatura 55O°C
\l próbkach starzonych w tej temperaturze pierwsze obszary zre- krystalizowane są widoczne na cienkich foliach po 80 min wygrzewa­nia /fot. 25?. W miarę przedłużania czasu wygrzewania do 160 min w zrekrystalizowanych ziarnach fazy c< pojawiają się drobne, rów­nomiernie rozmieszczone wydzielenia fazy /Ti/ widoczne na fot. 24.
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Temperatura 400°G
Po krótkich czasach wygrzewania (20 min) stwierdzono wystę­powanie pomiędzy liniami poślizgów zarodków zrekrystalizowanej fazy c( oraz dużej ilości drobnych wydzieleń fazy [T±J /fot. 25/. Przedłużenie czasu starzenia do 40 min powoduje, obserwowany na replikach, wzrost rozmiarów obszarów zrekrystalizowanego mate­riału. Jednocześnie, głównie na granicach linii poślizgów w ob­szarach jeszcze niezrokrystalizowanych, następuje zwiększenie ilości i rozmiarów cząstek fazy /Ti/ /fot. 2&J . Podczas dalsze­go wygrzewania /80 i 160 min) rekrystalizacja postępuje równo- legie z wydzielaniem się fazy /'Ti/ /fot. 27 i 28/. Między mik- robliźniakami odkształcenia występują obszary całkowicie zrek­ry stalizowanego materiału, wykazujące prawidłową budowę krysta­lograficzną /fot. 29/» Potwierdzają to rozwiązane dyfraktogramy elektronowe cienkich folii * fot./30 i 31/• o6.3. Wyniki badań mikroskopowych stopu 3Próbki wyżarzone, przesycone i zgniecione

W stanie wyżarzonym stop jest zbudowany z fazy c4 i z fazy /Ti/. Wydzielenia fazy/Ti/ mają postać wydłużonych pasemek uło­żonych na granicach i wewnątrz ziarn, najczęściej zgodnie z kie­runkiem obróbki plastycznej. W obszarach ziarn fazy cZ są widocz­no liczne bliźniaki fot./32/.W stanie przesyconym, podobnie jak w stopach poprzednich, struktura stopu składa się z ziarn fazy o( z bliźniakami oraz nic- 
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wielkiej ilości drobnych wtrąceń niemetalicznych /fot.

W stanie odkształconym w fazie o( są widoczne liczno linie i pasma poślizgów /fot. . Podczas badań prowadzonych na mi­kroskopie elektronowym na replikach, w obszarach odkształconych ziarn /fot. 35/, stwierdzono występowanie bardzo drobnych wy­dzieleń fazy /Ti/.Próbkistarzone
Temperatura 300°CBadania na mikroskopie elektronowym próbek starzonych w tem­peraturze 3'oO°G wykazały występowanie niewielkiej ilości drob­nych wydzieleń dyspersyjnej fazy /Ti/ po 20 min wygrzewania - /fot'. 364 Faza ta wydziela się z przesyconego roztworu stałego oC przeważnie na granicach pasm i linii poślizgów, a ilość jej wzrasta wraz z przedłużeniem czasu wygrzewania. Podczas badań przeprowadzonych na cienkich foliach starzonych przez 160 min stwierdzono również występowanie mikrobliżniaków odkształcenia /fot. 37-39/, między którymi pojawiają się zarodki zrekrysta- lizowanej fazy c< .Tempera tura 350°CPodwyższenie temperatury starzenia prowadzi do zwiększenia ilości wydzielonej, drobnodyspersyjnej fazy /Ti//fot. 40/. Przedłużenie czasów wygrzewania w tej temperaturze powoduje jej stopniową koagulację. Niewielkie obszary zrekrystalizowa- ncj fazy o( , zaobserwowane podczas badań mikroskopowych cien­kich folii starzonych przez 160 min w temperaturze 350°C, wy­
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kasują prawidłową budowę krystalograficzną/ fot. 41Jt potwier­dzoną na rozwiązanych dyfraktogramach /fot. 42 i 43/.

Temperatura 400°0Wygrzewanie w tej temperaturze w czasie od 20 do 80 min powoduje znaczne nasilenie wydzielania dyspersyjnej fazy [ Ti/ i rekrystalizacji f azy cł ( fot. 44/. Drobna i częściowo skoagu- / lowana faza /Ti/ występuje w większej ilości w liniach pośliz­gów obszarów jeszcze niezrekrystalizowanych ( fot. 45/. Po 160 min-starzenia w temperaturze 400°0 rekrystalizacja nie kończy się. Na cienkich foliach widoczne są jeszcze dość liczne obsza­ry materiału niezrekrystalizowanego o dużej gęstości dyslokacji /fot, 46/. Faza /Ti/ występuje w postaci skoagulowanych wydzie­leń głównie na granicach ziarn oraz w obszarach zrekrystalizo- wanej fazy o( /fot. 47 i 48/. Za pomocą mikroskopu optycznego stwierdzono, że podobnie jak w poprzednich stopach, procesy. • * rekrystalizacji w poszczególnych obszarach próbki po wygrzewa- s niu przez 160 min wykazują niejednakowy stopień zaawansowania /fot. 49/.
6.4. Wyniki badań mikroskopowych stopu 4

Próbki wyżarzone, przesycone i zgniecione
W stanie wyżarzonym w osnowie fazy oC stwierdzono występowa­nie wydzieleń fazy /Ti/. Faza ta w tym stopie jest rozmieszczo­na równomiernie w postaci sferoidalnych wydzieleń wewnątrz ziarn
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fazy <X oraz na granicach ziarn w postaci wydłużonych pasemek. I
u obszarach ziarn fazy o(. występują nieliczne bliźniaki /'fot. 50 /.Po przesyceniu, struktura składa się z ziarn fazy ck z bliź­niakami i drobnymi wtrąceniami niemetalicznymi (fot. 51AW stanic przesyconym i zgniecionym struktura składa się z niewielkiej ilości fazy /Ti/ znajdującej się w osnowie fazycZ, w której są widoczne pasma i linie poślizgów /fot. 52/. Nieroz- puszczona faza /Ti/ jest widoczna pod mikroskopom elektronowym w postaci drobnych wydzieleń w obszarach odkształconych ziarn /fot. 55/.PróbkistarzoneTemperatura 500°CStarzenie próbek w temperaturze 500°C przez 20 min powodu­je pojawienie się dyspersyjnych wydzieleń fazy /Ti/, 'widocznych pod mikroskopem elektronowym, w odkształconych obszarach ziarn fazycZ /fot. 5^/• Po 160 min wygrzewania w tej temperaturze na granicach pasm i linii poślizgów pojawiają się ziarenka zrek- rystalizowanej fazy </ / fot. 55/. Na cienkich foliach stwierdzo­no, że zrekrystalizowana faza o(. występuje głównie w obszarach mikrobliźniaków odkształcenia i w miejscach o większej gęstoś­ci dyslokacji /fot. 56/ po ich uprzednim zdrowieniu. Dyspersyj­ne wydzielenia fazy /Ti/ są rozmieszczone głównie na granicach £ obszarów rekrystalizującej fazy o< /fot. 57/'.
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Temperatura 55O°C 'W temperaturze 35O°C rekrystalizacja fazy c< przebiega z większą szybkością, a koagulująca faza /Ti ] przyjmuje postać coraz większych, wydzieleń /fot. 5$ i 59? • Obszary zrekrystali- zowanej fazyoC/fot, 60 )t powstałe w miejscach o większe j gęs­tości dyslokacji / po 160 min starzenia ? wykazują prawidłową bu­dowę krystalograficzną /fot. 61 i 62A Wydzielanie dyspersyjnej fazy [Ti7 przebiega równolegle z procesami rekrystalizacjiw fa- « zie^fot. 65?. • * *■ ■ s.Temperatura 400°CZarodkowanie rekrystalizującej fazy rozpoczyna się już po krótkich czasach starzenia (20 min? i przebiega równocześ­nie z wydzielaniem się fazy [Tl] [ fot. 64?. Zarodki te poja­wiają się początkowo między liniami poślizgów w pasmach odk­ształconej fazy oć , a po dłuższych czasach wygrzewania /40min? również na granicach pasm poślizgów. Wygrzewanie przez 160min w temperaturze 400°C powoduje rekrystalizację w całym obszarze próbki /fot. 65?. Między pasmami poślizgów występują liczne ziarenka zrekrystalizowanej fazy o( , a wydzielenia fazy [Ti/ przyjmują postać ziarnistą na granicach pasm poślizgów (fot. 66?. Na obrazach mikroskopowych cienkich folii stwierdzono, że wydzielenia te mają kształt krótkich igieł (fot. 67-69?.
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6.5. Wyniki badań mikroskopowych stopu 5 Próbki wyżarzone i' zahartowane 

W stanie wyżarzonym struktura stopu 5 składa się z dużych ziarn fazy c£ i drobnego eutektoidu o( +Nie stwierdzono wy­dzieleń fazy tytanowej [Ti/ (fot. 70?.W stopie zahartowanym od temperatury 925°0 stwierdzono wys- ' / / ।tępowanie gruboiglastego martenzytuy3 (fot. 71/. Obserwowane na replikach, za pomocą mikroskopu elektronowego, bardzo drób- ne wżery punktowe występujące licznie na igłach martenzytu są efektem trawienia próbek odczynnikiem na bazie chlorku żelazo­wego /fot. 72A Wżery te nie występują na cienkich foliach z badanych próbek ( fot. 75 ) oraz po elektrolitycznym wytrawieniu próbek. Odczynnik ten nie ujawnia jednak iglastej budowy marten­zytu. £ Próbki odpuszczaneTemperatura 300°CW próbkach odpuszczanych w czasach od 10 do 40 min nie stwierdzono zmian struktury - jest ona iglasta, typowo marten- zytyczna ( fot. 74). W próbkach odpuszczanych w czasach 80 i 160 min w igłach martenzytu pojawia się spasmowanie, widoczne na cienkich foliach i replikach, pod mikroskopem elektronowym /fot. 75 A Badania próbek starzonych przez 160 min, prowadzone za po­mocą mikroskopu optycznego, pozwalają jedynie dostrzec ślady płaszczyzn podziału w grubych igłach martenzytu y3'/fot. 76?..
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Temperatura 400°G
Już po 10 min odpuszczania w tej temperaturze, pod mikro­skopem elektronowym na replikach stwierdzono początek spasmo- wania igieł martenzytu {fot. 77/• Pod mikroskopem optycznym zmiany te są prawie niedostrzegalne /fot. 78/. Podczas badań replik i cienkich folii próbek odpuszczanych przez 20 min w temperaturze 400°C, w spasmowanych igłach martenzytu stwier­dzono wydzielanie się dyspersyjnej fazy /Ti/ i drobnych zia­renek fazy ^2* Również na granicach igieł oraz na ich płasz­czyznach podziału pojawiają się cienkie płytki fazy ^2 /"Pot. 7S-80/. W niektórych próbkach w miejscach występowania drob­niejszych igieł martenzytu zaczynają się tworzyć niewielkie ko- , * łonie złożone z-płytek faz ck i ffot. 81/.Przedłużanie czasu odpuszczania w tej tempera turze do 40, 80 i 160 min powoduje stopniowy zanik spasmowania martenzytu oraz wzrost grubości płytek fazy 2 na granicach igieł byłej fazy /37fot. 82 i 85? i na niektórych granicach ziarn (fot.84/. Między igłami martenzytu pojawiają się niewielkie kolonie eutek- toidu </ +^2 widoczne również pod mikroskopem optycznym ffot. 85 i 86/.Temperatura 450°GWygrzewanie w tej temperaturze przez 10 min powoduje spas- mowanie igieł martenzytu, przebiegające równolegle z wydziela­niem się dyspersyjnej fazy [Ti/ i płytek fazy 2 rot. 87/. W niektórych miejscach próbki, między igłami fazy fi , powstają
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niewielkie, widoczne pod mikroskopem optycznym kolonie eutck- toidu c( + ^2 fot. 88 AWygrzewanie w temperaturze 450°C przez 20 min powoduje cał­kowity rozpad martonzytu. Powstała faza 2 ffla kształt płytek ułożonych wzdłuż igieł byłego martenzytu, a dyspersyjna faza 
[Ti] przyjmuje postać drobnych kulistych wydzieleń, widocznych pod mikroskopem elektronowym (fot. 89 i 30 J oraz pod mikrosko­pem optycznym ffot. 91APodczas dalszego wygrzewania w tej temperaturze faza ? stopniowo koaguluje. Miejscami mieszanina faz d + ma budowę płytkową.Temperatura 500°C *Całkowity zanik martenzytu następuje już po upływie 20 min ffot. 92). Wraz z upływem czasu odpuszczania wydzielenia fazy ^2 przyjmują postać pasemek ułożonych wzdłuż igieł byłej fazy . Kształt wydzieleń fazy fg i [Ti] po 80 min odpuszczania pokazano na fot. 93« Przedłużanie czasu odpuszczania do 160 min prowadzi do słabo dostrzegalnej koagulacji wydzieleń faz ^2 
[Ti] ffot. 94 A



- 109 -
6.6. Wyniki badań mikroskopowych stopu 6 

1Próbki wyżarżone i zahartowane * Struktura wyżarzonego stopu 6 składa się z dużych ziarn fa­zy ck , eutektoidu () i wydzieleń fazy /Ti 7. Wydzielenia tej fazy mają kształt rozetek rozmieszczonych równomiernie za­równo w obszarach fazy o< , jak i eutektoidu / o( + Mikrostru­kturę stopu przedstawia fot. 95«Po zahartowaniu stop wykazuje budowę drobnoiglastego marten- zytu/3'z drobnymi rozetkami fazy /Ti7 i cienką otoczką fazy . wzdłuż niektórych granic ziarn /fot. 96 i 97 ) • Faza /Ti/ jest rozłożona równomiernie w całym przekroju próbki. Wydzieliła się ona podczas chłodzenia w wyniku zmiany rozpuszczalności tytanu w fazie/3 /9^7, prawdopodobnie w miejscach występowania faz ob­cych ułatwiających zarodkowanie. Świadczy o tym kształt wydzie­leń tej fazy widocznych w postaci zgrupowanych sferoidów na rep­likach /fot. 98 i 99 ) i cienkich foliach próbek hartowanych/fot. 100 APróbki odpuszczaneTemperatura j500°CW strukturze próbek odpuszczanych w tej temperaturze przez 20 min stwierdzono występowanie dużej ilości drobnych, dysper­syjnych ziarenek fazy /Ti/. Faza ta jest rozmieszczona równo­miernie na tle igieł .martenzytu i wydzielonych podczas chłodze­nia rozetek tej samej fazy /fot. 101?. Przedłużanie czasu od­puszczania w temperaturze 500°C powoduje jedynie nieznaczną ko- £
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agulację dyspersyjnej fazy [Ti/.Po .80 i 160 min wygrzewania w niektórych igłach martenzytu $ pojawia się spasmowanie, widoczne jedynie na cienkich foliach /fot. 102 i 10jA Nie stwierdzono natomiast występowania wydzie­leń fazy - za pomocą dyfrakcji elektronów.Temperatura 400°C

W temperaturze 400°C już po 10 min odpuszczania na cienkich foliach stwierdzono występowania płytek fazy ^2 wzdłuż igieł martenzytufi (fot. 104-106/. Dyfrakcja elektronowa cienkiej folii nie wykazuje obecności fazy ck . Budowa krystalograficzna i odległości międzypłaszczyznowe współistniejących z sobą faz /3*i*#^ różnią się nieznacznie od parametrów, które wykazują one w stanie równowagi.Po 20 min wygrzewania faza 2 jest widoczna również w pos­taci cienkich płytek pod mikroskopem optycznym i na replikach pod mikroskopem elektronowym /fot. 107/. Faza /Ti / wy stępuje w postaci częściowo skoagulowanych wydzieleń.Przedłużenie czasu odpuszczania w tej temperaturze do 40 min powoduje dalszy przebieg przemiany ^2 widoczny podmikroskopem optycznym /fot. 108/ i na cienkiej folii/ fot. 109/ potwierdzony rozwiązaną dyfrakcją elektronową /fot. 110 i 111/.Wraz z dalszym upływem czasu odpuszczania obserwuje się wy­raźny wzrost grubości płytek fazy 2 oraz ilości i rozmiarów cząsteczek dyspersyjnej fazy /Ti/ /fot. 112/. W niektórych ig­łach fazy c< , mających kształt igieł byłego martenzytu^, po- zostaje spasmowanie widoczne na fot. 11$.
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Temperatury 450°C i 500°C
Podwyższenie temperatury odpuszczania do 450°G i 500°G po­woduje znaczny wzrost szybkości rozpadu martenzytu. Płytki fa­zy p PowstaÓ4 już po 10 min odpuszczania /fot. 116?, a faza fl’i] występuje w postaci kulistych, częściowo skoagulowanych wydzieleń /fot. 117?.

IWraz z upływem czasu odpuszczania (20 min ) faza p zaczy­na stopniowo koagulowaó, tworząc miejscami kolonie eutektoidu 
+ ^2^ widoczne pod mikroskopem optycznym (fot. 118? i na replikach (fot. 114?. Dalsze wygrzewanie próbek w tych tempera­turach prowadzi do częściowej koagulacji faz i /Ti7/fot. 115?. Orientacja pomartenzytyczna wydzieleń fazy 2 zostaje zachowana przez cały czas odpuszczania.

1 .. 6.7. Wyniki badali mikroskopowych stopu 7, *Próbki wyy żarzone i zahartowanePo wyżarzeniu struktura stopu składa się z ziarn fazy eu­tektoidu +^2 1 /Ti/ /fot. 119?. Paza [Ti ] ma kształt rozetek i podłużnych wydzieleń rozmieszczonych w obszarach fa­zy o( i eutektoidu c/ +Po zahartowaniu widoczna jest drobnoiglasta struktura mar- tenzytyczna z wydzieleniami przyeutektoidalnej fazy wzdłuż niektórych granic ziarn /fot. 120?. Badania przeprowadzone przy zastosowaniu mikroskopu elektronowego wykazały, że w obszarach igieł martenzytu występuje znaczna ilość wydzielonej podczas 
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chłodzenia fazy /Ti/ /fot. 121/. Badania te wykazały również, 
aże w niektórych ziarnach oprócz martenzytu y3' występuje iglasta fazaoC. /fot. 122/. Obszarami uprzywilejowanego wydzielania tej fazy są miejsca, w których znajdują się nierozpuszczone, sfero- idalne wydzielenia fazy /Ti/ /fot. 123/.Próbki odpuszczoneTemperatura 300°C

Wygrzewanie w tej temperaturze przez 10 min doprowadza do spasmowania w igłach martenzytu, obserwowanego na cienkich fo­liach /fot. 124?. Przedłużenie czasu odpuszczania do 20 min powoduje pojawienie się w pobliżu iglastej fazy cZ drobnych dys- 4 *persyjnych wydzieleń, wzbogaconych w aluminium /fot. 125 i 126/.Z upływem czasu odpuszczania wydzielenia te stopniowo przyj­mują kształt płytek fazy rozmieszczonych między ziarnami faz o< i /3' /fot. 12? i 128/. Po 160 min wygrzewania również na granicach igieł martenzytu i na ich płaszczyznach podziału po­jawiają się płytkowe wydzielenia fazy 2 129 i 132/. Pot­wierdzeniem tego są rozwiązane dyfrakcje elektronowe wykonane z omawianych obszarów /fot. 130, 131 i 133, 134/.Temperatura 400°G
Procesy odpuszczania w tej temperaturze, podobnie jak w 300°C, przebiegają równolegle dwoma sposobami. W pierwszym, po 20 min wygrzewania między ziarnami fazy oC pojawiają się obsza­ry wzbogacone w aluminium /fot. 135 i 136/, które po dłuższych 
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czasach ( 40 min ) przyjmują kształt nieregularnych wydzieleń. fa-» zy 2 ( fot. 138A Faza ta pojawia się również w postaci cien­kiej otoczki na niektórych granicach ziarn fot./l59?.Drugi sposób jest typowy dla rozpadu martenzytu $ i rozpo­czyna się po 20 min wygrzewania - przebiega podobnie jak w sto­pach opisanych już poprzednio. Proces ten jest zapoczątkowany wydzielaniem się płytek fazy 2 wzdłuż igieł martenzytu /fot. 157?, które z upływem czasu odpuszczania stopniowo ulegają po­grubieniu, .W rezultacie, po 60 min odpuszczania struktura stopu skła­da się z nieregularnych wydzieleń fazy 2 i częś.ciowo skoagu- lowanych sferoidalnych wydzieleń fazy /Ti/ na tle fazyc< /'fot. 140?. Przedłużenie czasu odpuszczania do 160 min nie powoduje zmian w obserwowanej mikrostrukturze stopu.Temperatury 450°C i 500°C

Już po 'lO min odpuszczania w tych temperaturach stwierdzo­no daleko zaawansowane procesy rozpadu. Struktura stopu składa się z nieregularnych wydzieleń fazy 2 i częściowo skoagulowa- nej fazy /Ti ] rozmieszczonych równomiernie w osnowie fazy ck . Proces ten jest widoczny zarówno pod mikroskopem optycznym /fot. 141 i 142?, jak i elektronowym /fot. 145 i 144?. Przedłużanie czasu odpuszczania powoduje jedynie niewielką koagulację wydzie­leń tych faz oraz tworzenie się cienkiej otoczki fazy 2 wokół pierwotnych wydzieleń fazy /Ti/ /fot. 145?. Proces ten jest spo­wodowany prawdopodobnie wydzielaniem się aluminium z fazy /Ti/, która, jak wykazano w rozdziale 8, jest związkiem międzymetali­
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cznym CUgAlTi. Wskazywałoby to na zmienną zawartość JM w tym związku, zależną od temperatury. Pogląd ten potwierdza zmiana parametru sieciowego tej fazy przy różnej zawartości aluminium w stopach.

7. WYNIKI BADAŃ PRZEPROWADZONYCH ZA POMOCĄ ELEKTRONOWEGO MIKROSKOPU EMISYJNEGO
Badania na elektronowym mikroskopie emisyjnym EF-Z6 przepro­wadzono w celu bezpośredniej obserwacji przemian zachodzących w badanych stopach w wysokich temperaturach.Podczas badań przeprowadzonych za pomocą mikroskopu emisyj­nego na stopach 1-4 przesyconych i zgniecionych na zimno, nie stwierdzono wyraźnych zmian zachodzących podczas starzenia /fot. 146?. Również podczas badania przemian zachodzących w czasie odpuszczania w zahartowanych stopach 5-7 ale udało się stwier­dzić występowanie wyraźnych zmian struktury /fot. 147/.Taki niekorzystny wynik obserwacji jest spowodowany stosun­kowo dużym zniekształceniem obrazu powierzchni próbki oraz nie­możliwością selektywnego trawienia. W opisywanych badaniach po­wierzchnia była trawiona strumieniem jonów, działającym o wie­le mniej selektywnie i intensywnie niż odczynniki do trawienia chemicznego. Również zasada uzyskiwania kontrastu od poszcze­gólnych składników struktury jest całkowicie odmienna od tej, która występuje w mikroskopii transmisyjnej. W mikroskopii emi­syjnej kontrast ten jest uwarunkowany różnicami w pracy wyjścia 
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elektronów z różnych faz występujących w stopie w określonej temperaturze. W związku z tym nie zawsze mogą być spełniono warunki uzyskania wymaganej zdolności rozdzielczej, niezbęd­nej do identyfikacji dyspersyjnych składników struktury. Z po­wodzeniom natomiast metoda ta może być stosowana do obserwacji, większych wydzieleń oraz zachowania się ich w wysokich tempe­raturach.Trzecim etapom prac prowadzonych na mikroskopie emisyjnym były badania rozpuszczalności pierwotnej fazy /Ti / w stopie 7, w celu określenia optymalnej temperatury hartowania. Stwierdzo­no możliwość prowadzenia dokładnej obserwacji procesów zacho­dzących podczas rozpuszczania fazy /Ti/ w wysokich temperatu­rach, wraz z określeniem wpływu czasu i temperatury /fot. 148-

Przebieg rozpuszczania fazy /Ti ] opisano szczegółowo w pod­rozdziale 5.2. Temperatura, w której faza /Ti/ ulega rozpusz­czeniu w osnowie fazy /i wynosi 900°C - po 50 min wygrzewania. Jest to temperatura zgodna, z tą, którą podają Panseri i Leoni na wykresie pseudopodwójnym /12O/.
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6. WYNIKI BADA11: RENTGENOGRAFICZNYCH, DYFRAKCYJNYCH I Z MIKROANALIZATORA RENTGENOWSKIEGO

Badania rentgenograficzne metodą Debey^a-Scherrera przepro­wadzono na preparatach proszkowych, izolatach fazy [T±J ze sto­pów 5W, 4W, 6H i 7H. W celu identyfikacji tej fazy, prążki wys­tępujące na rentgenogramach ponumerowano i zmierzono promienie pierścieni dyfrakcyjnych. Odległości mierzono z dokładnością do 0,01 mm, posługując się komparatorem U5A-2 /prod. ZSRR A Ze względu na średnicę pręcika wprowadzono poprawkę/Al ) na okreś­lenie odległości rzeczywistej ( ) ze wzoru:
Rzecz = 1 -A1 = 1 + COS20A

w którym1 - połowa odległości między prążkami o takich samych wskaźnikach,3 - średnica pręcika,0 - kąt padania promieni rtg na płaszczyznę atomową.Poprawkę Al określono z tablic zamieszczonych w pracy /149/, a wartości odległości międzypłaszczyznowych dla promieniowania CoKoC odczytano z tablic w pracy /150/. Przykład obliczeń dla pró­bek 4W i 7W przedstawiono w tabelach 4 i 5.Na podstawie analizy obrazów dyfrakcyjnych, z których dwa przedstawiono na rys. 54 i 55 stwierdzono, że budowa krystalo­graficzna izolowanej fazy /Ti 7 w badanych próbkach jest prawie identyczna. Faza ta krystalizuje w układzie regularnym o sieci
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» vtypu L2^i parametrze.sieciowym a = 6,004 -0,003 A w stopach za- ■ + °wierających ok. 5% -Al i a = 6,018 -0,003 A w stopach zawierają­cych ok. 10% Al. Parametry sieciowe tej fazy określono metodą ekstrapolacji, w funkcji cos^ 0•uzyskano wyniki nieznacznie różnią się od danych zawarty.ch w pracach Virdisa i Zwickera /109/ oraz Kubiaka [91/. Autorzy ci podają, że faza /Ti/ ma wzór stechiometryczny CugAITi i pa­rametr sieciowy a = 6,01 /109/ oraz a = 6,005-0,001 A Z 91 / • Wyniki te nie są zgodne z danymi Pearsona /151/, wg którego fa- za ta o wzorze C^AlTi krystalizuje w sieci A2 o parametrze sie- 0 ciowym a = 2,9h A. Stwierdzono również brak zgodności z danymi Wigdorowicza, Malcjewa i Krestownikowa /112/, wg których w brą- zach aluminiowych z niewielką ilością tytanu występuje między­metaliczna faza Cu^Ti* Parametru sieciowego badanej fazy autorzy ci jednak nie podali. Według Karlsona /103/ faza ta krystalizuje o w układzie ortorombowym i parametrach sieciowych: a = 2,59-A , o ob = 4,515 A i c = 4,322 A.Równolegle z badaniami rentgenograficznymi wykonano analizę dyfraktogramów z replik ekstrakcyjnych. Miały one na celu spraw­dzenie, czy zarówno pierwotne, jak i drobnodyspersyjne wydziele­nia fazy /Ti/ mają tę samą budowę krystalograficzną.Dyfraktogramy rozwiązywano opierając się na wynikach cechowa­nia mikroskopu zależność stałej 2XL od prądów soczewek i kąta ugięcia wiązki elektronów -/141/. Podczas obliczeń stosowano się do wskazówek zawartych w pracach /142-144/. Pomiaru średnic ok­ręgów dyfraktogrampw pierścieniowych dokonano za pomocą fotomet­ru Gil /"firmy Zeiss / sprzężonego z rejestratorem samopiszącym
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G1B1 /firmy Zeiss?. Dokładność odczytu wynosiła -0,1 mm. Odległości międzypłaszczyznowe określano ze wzoru:

2XL 
d --------- t D

u którym r 0 7 d - odległość międzypłaszczyznowa lAJf D - średnica pierścienia na dyfraktogramie /mm/, 
r O , 2aL - stała mikroskopu / mmM/, o A. - długość fali wiązki elektronów [ a], L - efektywna długość kamery (pomiędzy preparatem i płaszczyzną ekranu w mikroskopie?/’ mm/.Na podstawie.analizy obrazów dyfrakcyjnych, z których dwa przedstawiono na rys. 59 i 60 , stwierdzono, że budowa krystalo­graficzna ekstrahowanej fazy /Ti/ jest identyczna we wszystkich badanych próbkach* Przykład obliczeń dla próbek 6H i 7H zawiera tabela 9. oUzyskane wyniki odległości międzypłaszczyznowych zgodne są z wynikami badań rentgenograficznych i odpowiadają związkowi Cu2AlTi krystalizującemu w sieci L2y]. Dokładność metody jest za­dowalająca, a. wyniki nie różnią się od otrzymanych metodą rent- o genograficzną więcej niż o 0,05 A, Stwierdzono również identycz­ną budowę krystalograficzną pierwotnych wydzieleń związku Cu2-AlTi i dyspersyjnych cząstek tej fazy wydzielonych podczas odpuszcza­nia lub starzenia.* Łącznie z opisanymi wcześniej pracami prowadzono również ba­dania za pomocą dyfraktometru rentgenowskiego HZG-5 /prod. NRD?.
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Łjiały one na colu określenie parametrów sieciowych martenzytu /3', fazyo( i fazy /Ti/ bezpośrednio na próbkach masywnych. Da­ne te były niezbędne dla kontroli odległości międzypłaszczyzno- wych badanych faz, uzyskanych przez rozwiązywanie elektronogra- mów cienkich folii.Dyfraktogramy uzyskane z próbek 4W, 6W, 7H pokazano na rys. 56, 57 i 56, a przykłady obliczeń dla stopów 4, 6 i 7 umieszczo­no w tabelach 6, 7 i 8.Uzyskane wyniki odległości międzypłaszczyznowych martenzytu Z3' w próbkach 6H i TH różnią się nieznacznie od danych zawartych w pracy Warlimonta i Wilkensa [53]. Spowodowane jest to najpraw­dopodobniej inną zawartością aluminium i obecnością tytanu. Wys­tępowanie refleksów świadczących o istnieniu fazy o( , wspólnie z martenzytem /3', w zahartowanej próbce stopu 7 potwierdza wyni­ki wcześniejszych badań z zastosowaniem mikroskopu elektronowego, wskazujących również na istnienie tej fazy„ /Wyniki obliczeń parametru sieciowego fazy c< wykazują zadowa­lającą zgodność z danymi w pracy /152/. Na uwagę zasługuje brak refleksów pochodzących od wydzieleń fazy /Ti/. Spowodowane jest to niewielką ilością tej fazy oraz małą intensywnością jej ref­leksów w stosunku do intensywności refleksów osnowy.Obliczenia rozwiązywanych dyfraktogramów cienkich folii z fa­zą^ kontrolowano przez porównanie otrzymanych wyników z wynika­mi uzyskanymi z rentgenogramów proszkowych tej fazy /152/.
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Bys. 54. Rentgenogram izolatu fazy /Ti/ ze stopu 4W
Tabela 4Wyniki badań rentgenograficznych izolatu fazy /Ti/ ze stopu 4W

ńr prążka 1=01mn=1° Pop­rawka - Al / ma /
Q rzecz 

l°l

a0 /^/
'Wskaź­nikifhki; ' Intensywność a0M/Obserwów. Oblicz.'1. 17,628 0,18 ^7^7 2,981 200 ■ ok. 5 10 5,9632 • 25,185 0,17 25,05 2,114 220 100 100 5,9795. 51,298 0,15 31,19 1,728 222 ok. 2 2 5,9874, 56,830 0,13 56,75 1,496 400 27 16 5,984'* 42,021 0,11 41,97 1,358 420 ok. 4 5 5,9856. 47,136 0,09 47,11 1,221 422 75 26 5,9857. 57,715 0,06 57,71 1,058 440 52 10 5^9898. 63,586 0,05 63,58 0,999 422,600 ok. 2 5 5,9979. 70,730 0,02 70,72 0,948 620 55 18 5,997

/ - wg pracy / 91 /
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123^567 8 9 10

Rys. 55. Rentgenogram izolatu fazy /Ti/ ze stopu 7H
.Tabela 5Wyniki badań rentgenograficznych izolatu fazy /Ti/ ze stopu 7H

■Nr prążka 1=01mm=10 Pop­rą wka-△1 /mm /
0 rzecz Z°7 d

IaJ

Wskaź­niki/hkl/ Intensywność ( a
IaIObserwow. Oblicz.341. 15,017 0,19 14,84 5,494 111 ok. 1 4 6,0532. 17,484 0,18 17,51 3,008 200 ok. 3 10 6,0165. 25,119 0,17 24,96 2,121 220 100 100 5,9994. 31,224 0,15 51,09 1,753 222 ok.15 2 6,0045. 56,728 '0,13 56,62 1,500 300 40 16 6,0026. 41,940 0,11 41,85 1,541 420 ok. 2 5 5,9997. 47,000 0,09 46,94 1,225 422 80 26 6,0008. 57,449 0,06 57,42 1,062 440 45 10 6,0099. 65,250 0,05 65,22 1,002 442,600 ok. 2 5 6,01510. 70,262 0,02 70,26 0,951 620 75 18 6,014

3'^ - wg pracy / 91 /
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Rys. 56. Dyfraktogram stopu 4 w stanie wyżarzonym
Tabela 6Wyniki badań dyfraktometrycznych stopu 4W

Nrlinii 0 
[Q]

d 
li]

Wskaź­niki fhkl2 aCuoC

1111. 21,42 2,110 111 5,6542. , 24,95 1,827 200 3,6543. 56,62 1,292 220 5,6544. 44,42 1,101 511 5,6515. 47,00 1,054 222 5,651
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Rys. 57. Dyfraktogram stopu 6 w stanie hartowanymTabela 7Wyniki badań dyfraktometrycznych stopu 6H

Nr linii C
O cT"

Intensywność d Wskaźniki rhk!^ UwagiObserwow. Oblicz.3®1. 15,70 10 • 26 5,255 0,1,11' ' « *2. 20,10 21 70 2,245 1,0,23. 21J22 40 190 2,129 0,0,224. 22,35 55 • 230 2,027 2,0,105. 23,20 24 410 1,956 1,2,126. 25,40 5 8 1,797 1,2,167. 26,22 5 8 1,744 1,1,23 K8. 28,02 17 10 1,641 0,2,22 SE ■9. 5^00 5 6 1,496 2,2,12 SE10. 51,85 6 26 1,460 2,0,2411. 56,10 80 551 1,508 5,2,012. 44,43 16 87 1,100 0,4,2215. 45,55 40 168 1,083 4,0,12- refleksy pochodzące od nadstruktury martenzytu/3', hhJ- wg pracy /55/»
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Ryg. 58* Dyfraktogram stopu 7 w stanie hartowania
Tabela 8Wyniki badań dyfraktometrycznych stopu 7H

Nrlinii 0
Z0/

dU] Wskaźniki fhkl^ Wskaźniki^^CUct Uwagi
1. 13,70' 3,255 0,1,112. 20,27 2,225 2,0,23* 21,35 2,117 0,0,22 1114. 22,32 1,947 1,2,125. 23,32 1,947 1,2,126. 24,78 1,839 2007. 28,40 1,620 0,2,228. 36,52 1,295 3,2,0 2209. 44,24 1,105 31110. 45,76 1,076 4,0,12 22211. 46,68 1,059- refleksy pochodzące od nadstruktury martenzytu fi 

kk) - wg pracy / 53/ •
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Rys. 59* Obraz dyfrakcyjny dyspersyjnych wydzieleń fazy /Ti/ /replika ekstrakcyjna,/, stop 6H

Rys. 60. Obraz dyfrakcyjny pierwotnych wydzieleń fazy /Ti/ /replika ekstrakcyjna^, stop TH
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Tabela 9Wyniki pomiarów odległości międzypłaszczyznowych fazy /Ti/ przy zastosowaniu dyfrakcji elektronów

LP Próbka 6H Próbka 7H Wskaźniki’ /hkl/ /Ti/D 
[mta]

2XL 
r 0 f[nm»AJ

d 
[ii

D /mm / 2 X L
/mm«2 7

d/ V1. 30,6 63,6 2,07 31,4 65,5 2,08 2202. — — 36,7 65,3 1,77 .2223. 43,6 63,2 1,44 44,8 65,1 1,45 4004. — — 48,4 65,0 1,34 4205. 53,0 62,8 1 ,18 53,5 64,9 1,21 4226. •* — «■* 62,1 64,6 1,04 4407. 68,2 62,4 0,91 69,0 64,4 0,93 620
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W celu uzupełnienia wyników badań rentgenograficznych, prze­prowadzono również badania rozmieszczenia składników stopu w strukturze próbek, oraz w obszarach występowania faz c/ i /Ti/, Badania te wykonano na próbkach stopów 4, 6, 7 za pomocą mikro­skopu scanningowego Cambidge Stereoscan - 180 z układem do mik- roanalizy firmy Link-Systems.Na fot. 152 pokazano obraz wydzieleń fazy /Ti ] w osnowie fa­zy c< stopu nr 7 w stanie wyżarzonym uzyskany za pomocą mikrosko­pu scanningowego w zakresie elektronów odbitych. Fot. 153-155 ilustrują rozmieszczenie miedzi, aluminium i tytanu w fazie /Ti/ oraz w fazie c£ wzdłuż linii zaznaczonej na fot. 152. Z przedsta­wionych wykresów wynika, że aluminium w stopie jest rozłożone równomiernie, a rozpuszczalność tytanu w fazie o( jest'bardzo ma­ła. W obszarach wydzieleń fazy /Ti/ występuje podwyższona kon­centracja tytanu oraz zmniejszona zawartość miedzi.Za pomocą spektrometru półprzewodnikowego do dyspersji ener­gii promieniowania rentgenowskiego firmy Link Systems wykonano również roikroanalizę z obszarów faz /Ti/ i cZ w stopie 7 w stanie wyżarzonym. Widma energetyczne tych faz uzyskane za pomocą reje­stratora samopiszącego sprzężonego z układem zliczającym ilość kwantów promieniowania rentgenowskiego pokazano na rys, 61 i 62. Potwierdzają one dobrze wyniki przeprowadzonych wcześniej badań.Nic stwierdzono występowania refleksów wskazujących na obec­ność tytanu w fazied /rys. 61/, co świadczy o jego minimalnej rozpuszczalności w tej fazie. W wydzieleniach fazy Cu^lTi pot­wierdzono obecność występowania miedzi, aluminium i tytanu. Obec­ność refleksów pochodzących od żelaza, w fazie Cu2.AlTi - rys. 62 
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należy tłumaczyć zanieczyszczeniami występującymi w tytanie uży­tym do badań.

ilość zlczeń 1157 88965 1204

Rys. 61. Widmo energetyczne promieniowania rentgenowskiego fazy o<

Rys. 62. Widmo energetyczne promieniowania rentgenowskiego fazy Gu^TLA!
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9. WYNIKI BADAŃ WYTRZYMAŁOŚCIOWYCH

9.1. Wyniki badań wytrzymałościowych stopu 1
Zmiany własności mechanicznych wywołane starzeniem w różnych czasach i temperaturach próbek stopu 1 przedstawiono na rys. 65. Na wykresie tym, podobnie jak i na następnych po lewej stronie zaznaczono własności stopu po przesyceniu od temperatury 900°C i 60% zgniocie na zimno.W stanie wyżarzonym stop ten wykazuje bardzo dobre własności plastyczne, o czym świadczy wydłużenie wynoszące aż 75,8%. Wy- trzymałość na rozciąganie wynosi J40,5 MPa f54,7 kG/mm^ ) , a twardość 75,0 HV5O/5O.Po przesyceniu i zgniocie na zimno nastąpił znaczny wzrost wytrzymałości i twardości oraz obniżenie wydłużenia w stosunku do próbek wyżarzonych. Własności te wynoszą odpowiednio: '

Rm = 705 MPaf71,9 kG/mm2; } = 8,Q%; twardość 200 HY5O/5O
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Rys. 65. Własności mechaniczne stopu 1 w zależności.od temperatury i czasu starzenia -

Na wykresach wykonanych w ub. roku wytrzymałość na rozciąga­nie określono w daN/mm^, podobnie jak to spotyka się w nie­których normach, natomiast w tekście zastosowano zalecaną obecnie jadnostkę miary, czyli MPa fi daN/mnr = 10 MPa/e



Jak wynika z wykresu, wygrzewanie w temperaturach ^00°C i 55O°C nie wywiera istotnego wpływu na zmianę własności mecha­nicznych stopu. Jedynie po 80 min starzenia w temperaturach 500 i 55O°C następuje spadek twardości, spowodowany zdrowieniem fw 500oC? i powstawaniem zarodków rekrystalizacji fw 55O°C)»Rozpoczęcie rekrystalizacji w temperaturze 400°C po 20 mi­nutowym wygrzewaniu zaznacza się na krzywych zmian wyraźnym obniżeniem wytrzymałości na rozciąganie i twardości oraz wzro­stem wydłużenia. W miarę postępującego procesu rekrystalizacji v zmiany te stają się coraz bardziej widoczne i dominują nad zmianami wywołanymi niewielką ilością dyspersyjnych wydzieleń fazy [ Ti ] . Po wygrzewaniu przez 160 min w temperaturze 400°C wytrzymałość na rozciąganie wynosi R^ = 593,5 MPa ( 60,5 kG/mmJ , a twardość 180,5 HV. Są to wartości większe niż dla stopu w stanie wyżarzonym, co świadczy o niezakończonym procesie re­krystalizacji fazy oC . 
1 (9.2. Wyniki badań wytrzymałościowych stopu 2

Znacznie większa zawartość tytanu w stopie 2 w stosunku do stopu 1 spowodowała stosunkowo niewielkie zmiany własności me- > • • •* chanicznych, zarówno próbek wyżarzonych, jak i odkształconych plastycznie. Opowiednie wartości wynoszą po wyżarzeniu:Rffl = 560 MPa f?6,7 kG/mm2; ; A^ = 68,9%; twardość 77,0 HV 50/50 
natomiast po odkształceniu:



1 - 1^2 -
= 725,5 ŁiPa ^74,0 kG/miĄ; = 8,5%; twardość 215 HV 50/50.

Wpływ temperatury i czasu starzenia na zmianę własności me­chanicznych. stopu pokazano na rys. 64.
%AI-5 33 %Cj-94'9

temp starz O-300'0H73 K> ■ u-100'0673 KI
a-JSO^C1633 KI

Stop Nr2

60 60— ;

I
501 50___________________ L

Rys. 64. Własności mechaniczne stopu 2 w zależ­ności od temperatury i czasu starzeniaPodczas starzenia w temperaturze 500°C w czasie 40 min ob­serwuje się spadek twardości stopu przy stosunkowo niewielkiej zmianie wytrzymałości na rozciąganie. Zmiany te związane są praw- »* dopodobnie z intensywnie zachodzącymi procesami zdrowienia i od- prężania poprzedzającymi właściwą rekrystalizację. Początek rek­rystalizacji stopu (po 160 min starzeniay zaznacza się obniżę- 
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niem krzywej charakteryzującej wytrzymałość stopu na rozciąga­nie. W temperaturze 35O°C oprócz procesów rekrystalizacji rozpo­czyna się również wydzielanie dyspersyjnej fazy /Ti/. Z powodu niewielkiego przesycenia fazy c< ilość wydzielającej się fazy /Ti/ jest jednak niewielka i zmiany wywołane rekrystalizacją dominu­ją nad zmianami wywołanymi utwardzaniem dyspersyjnym. Wytrzyma- łość na rozciąganie, wydłużenie i twardość stopu nie ulegają za­sadniczym zmianom.Podczas starzenia w temperaturze 400°C proces wydzielania dyspersyjnej fazy /Ti/ z roztworu stałego oC i rekrystalizacja przebiega równolegle. Z przebiegu krzywych zmian własności wy­nika, że zmiany wywołane rekrystalizacją są kompensowane zmia­nami wywołanymi utwardzaniem dyspersyjnym. Wskutek tego własnoś­ci mechaniczne stopu utrzymują się na prawie niezmienionym po­ziomie przez 80 min starzenia. Wygrzewanie przez 160 min w tej temperaturze powoduje wyraźny wzrost wydłużenia związany z prze­ważającym wpływem rekrystalizacji fazy cC . Wygrzewanie w tej tem­peraturze nie doprowadza jednak jeszcze do uzyskania własności takich jak w stanie wyżarzonym.

9.3. Wyniki badań wytrzymałościowych stopu 3
Dwukrotne zwiększenie zawartości tytanu w stopie 3 w stosun­ku do stopu 2 wywołało dość znaczne zmiany własności mechanicz­nych zarówno w próbkach wyżarzonych, jak. i odkształconych plas­tycznie. W stanie wyżarzonym wynoszą one:
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Em = 409 W^2/; A = 57%J twardość 88,5 HV 30/30,

a po odkształceniu: £ •*Em = 750 ^776,5 kG/mm2; ; = 8,4%j twardość 218 HV 30/30.S
Wpływ temperatury i czasu starzenia na zmianę własności me­chanicznych pokazano na rys. 65.

Kys. 65. Własności mechaniczne stopu 3 w zależnoś­ci od temperatury i czasu starzenia
Podobnie jak w stopach poprzednich, starzenie w temperatu­rach 300°C, 35O°C i 400°C powoduje wzrost wytrzymałości na roz­



ciąganie. Wartości R uzyskane podczas starzenia w tych tempera­turach praktycznie nie różnią się między sobą. Jak wynika z prze­prowadzonych badań mikroskopowych, procesy wydzielania dysper­syjnej fazy /Ti/ i rekrystalizacji fazy ck rozpoczynają się w tym stopie prawie jednocześnie w temp. 500°C i przebiegają równoleg­le. Tym też należy tłumaczyć stosunkowo niewielkie zmiany wyt­rzymałości na rozciąganie i twardości stopu podczas starzenia. O Maksymalną wytrzymałość na rozciąganie R^ = 605 MPa / 82,1 kG/mm^/, • przy A^ = 7,7% i twardości 250 HV 50/50 otrzymano po starzeniu w temperaturze 500°C* przez 160 min.Nieco lepszy zespół własności mechanicznych uzyskano po sta­rzeniu próbek w temperaturze 400°C przez 20 i 40 min. Wytrzyma- p łość na rozciąganie wynosi wtedy: Rffl = 794,5 MPa /81,0 kG/mm / przy wydłużeniu A^ = 10% i twardości 245 HV 50/50. Taka zmia­na własności jest spowodowana wydzielaniem dyspersyjnej fazy/ Ti/, w pasmach poślizgów rekrystalizującej fazy c£ . Na wykresie zmian własności widać również, że rekrystalizacja powoduje nieznaczne obniżenie twardości i wytrzymałości oraz wzrost wydłużenie pró­bek starzonych w temperaturze 400°C przez 20 i 40 min. Wytrzyma- p łość na rozciąganie wynosi wtedy: = 794,5 MPa / 81,0 kG/mm /przy wydłużeniu A^ = 10% i twardości 245 HV 50/50. Taka zmiana własności jest spowodowana wydzielaniem dyspersyjnej fazy /Ti/ w pasmach poślizgów rekrystalizującej fazy </ . Na wykresie zmian własności widać również, że rekrystalizacja powoduje nieznaczne obniżenie twardości i wytrzymałości oraz, wzrost wydłużenia pró- bek starzonych w temperaturze 400°0 przez 80 min. Własności me­chaniczne stopu są wówczas następujące:
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= 769,5 MPa (80,5 ^/^2) } A^ = 11%; twardość 258 HV 50/50.

9.4. Wyniki badań wytrzymałościowych stopu 4 » _ • W stopie 4 zawierającym 1,5% tytanu własności mechaniczne w stanie wyżarzonym są następujące:= 420,> MPa (42,9 kG/miĄ ; A^ = 50%; twardość 89,6 HV 50/50
Po przesyceniu i zgniocie:Em = 772 KTa f78’7 kG/mm2/; ^5 = 8,5%; twardość 222 HV 50/50.

W stosunku do stopów omawianych poprzednio własności Mecha­niczne zarówno w stanie wyżarzonym, jak i zgniecionym uległy zwiększeniu. Spowodowane jest to większą ilością fazy /Ti/, któ­rej wydzielenie, podobnie jak w stopie 5, nieznacznie wyprzedza rekrystalizację w temperaturze 500°C. W temperaturach 55O°C i 400°0 procesy starzenia i rekrystalizacji fazyoC przebiegają rów- , nolegle. 1Wpływ temperatury i czasu starzenia na zmianę własności me­chanicznych stopu pokazano na rys. 66.
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20)

220

HY30I30

40 
Czos starzenia w min

200

Rys. 66. Własności mechaniczne stopu 4 w zależ­ności od temperatury i czasu starzenia
Jak wynika z przedstawionego wykresu, przebieg zmian własnoś­ci i ich charakter, po starzeniu w różnych temperaturach i cza­sach, jest podobny do zmian zachodzących w stopie 3. Zwiększe­nie twardości i wytrzymałości następuje wraz z upływem czasu sta­rzenia w temperaturach 300°C i 35O°C. Zmiany te są związane z procesami starzenia zachodzącymi w fazie c< . Największą wytrzy- pmałość na rozciąganie R^ = 852 MPa f86,9 kG/mm ) przy = 10% i twardości 248 HV 50/30 wykazuje stop po starzeniu w temperatu­rze 55O°C przez 160 min.
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Wyraźniejszy wpływ rekrystalizacji w temperaturze 400°C po 40 min wygrzewania zaznacza się przegięciem krzywej charaktery­zującej wytrzymałość stopu. Nie wpływa ona jednak w zasadniczy sposób na przebieg zmian wydłużenia i twardości stopu. Najdłuż-s sze czasy wygrzewania 160 min w temperaturze 400°C nie kończą procesów rekrystalizacji fazy c< i koagulacji fazy [Ti.], ponieważ własności mechaniczne próbek starzonych w tych warunkach różnią się znacznie od własności próbek w stanie wyżarzonym. Wynoszą . one odpowiednio:

2. = 814 IwPa kG/mm ) ; A^ = 10%; twardość 250 HV 30/30.
9.5. Wyniki badań wytrzymałościowych stopu 5Stop 5 należy do drugiej grupy stopów zawierających około 10% aluminium i rosnące zawartości tytanu.W stanie wyżarzonym własności stopu nie są zadowalające. Wyt- rzymałość na rozciąganie wynosi Rffl s 348 MPa (35>5 kG/mm ) przy wydłużeniu Ac = i twardości 149 HV 30/30. Wartości te są zbliżone do podawanych w literaturze dla dwuskładnikowych brązów aluminiowych f9^/.Po zahartowaniu od temperatury 925°C nastąpił wzrost wy trzy- 

2małości R^ do 534,5 mPa ( 54,5 kG/mm ) , wydłużenie A^ wynosi wte­dy 4% i twardość 21 0 HV 30/30. Wyraźna'zmiana własności mecha­nicznych po hartowaniu jest wynikiem wystąpienia w strukturze ig­lastej fazy , która, podobnie jak w dwuskładnikowych brązach aluminiowych, zwiększa wytrzymałość i twardość oraz obniża plas­tyczność .
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Wpływ temperatury i czasu odpuszczania na zmianę własności mechanicznych stopu przedstawiono na rys. 67.

Stop NrS

temp odpuszcz o JOO°C(573 K} o-i50°Cl723 K)
R __________________ &-LOO°C(673 K) 0-500*C(773 K)

doN ^kG _______________________________
mw |/^p|’ jr

W w %Ti-0.W. ••Cu-83^3

Rys. 67. Własności mechaniczne stopu 5 w zależ­ności od temperatury i czasu odpuszczania
-Zmiany wytrzymałości na rozciąganie i twardości w stopie 5 wywołane odpuszczaniem w temperaturze 500°C są dość znaczne. Pos 40 min odpuszczania wytrzymałość na rozciąganie wzrasta do 7062EPa f72 kG/mm ) i twardość do 250 HV 50/50 przy prawie niezmie­nionym wydłużeniu = %•Po 20 min odpuszczania w temperaturze 400°C wytrzymałość 
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wzrasta do 794,5 MPa <81,0 kG/mm^ , twardość do 269 HV 50/50 przy nieznacznie zmniejszonym wydłużeniu A^ = 5,6%. Zmiany te są wywołane spasmowaniem w igłach martenzytu fi' oraz pojawieniem się dyspersyjnych cząstek fazy i 7 Ti/ zaobserwowanych pod 

1mikroskopem elektronowym. Wraz z upływem czasu odpuszczania w temperaturze 400°0 wytrzymałość Rffl spada do 735,5 MPa <75,0 kG/mm /, twardość,do 250 HV 50/50 przy niezmienionym wydłużeniu 
A^ wynoszącym 5,5%. Spowodowane jest to wydzielaniem się fazy 2 w postaci płytek wzdłuż igieł martenzytu, które, posiadając mniejszą zawartość aluminium, stają się bardziej miękkie.Odpuszczanie próbek przez 10 min w temperaturze 450°0 powo- duje krótkotrwały wzrost wytrzymałości o 152,5 MPa <15,5 kG/mm 7 przy nieznacznym wzroście twardości i wydłużenia. Własności me­chaniczne stopu wynoszą wówczas:pR^ = 667 MPa <68,0 kG/mm^ ; A^ = 4,0%; twardość 211 HV 50/50, 
a po dłuższych czasach odpuszczania (80 i 160 min) wytrzymałość i twardość ulegają znacznemu obniżeniu, R^ spada do 559 MPa ( 57,0 2 ■kG/mm 2, twardość do 170 HV 30/50, a wydłużenie pozostaje na nie­zmienionym poziomie. Taki przebieg zmian jest spowodowany proce­sami starzenia zachodzącymi w fazie//po krótkich czasach odpu­szczania, a następnie koagulacją wydzieleń fazy y2 i/Ti/.Podwyższenie temperatury odpuszczania do 500°C powoduje jedy­nie niewielki przyrost wytrzymałości na rozciąganie o 54,5 MPa <3,5 kG/mm Ji wydłużenia o 2,5% po krótkich czasach wygrzewania. Twardość stopu ulega dość znacznemu zmniejszeniu - o 40 HV. Włas­ności te utrzymują się na niezmienionym poziomie aż do najdłuż­
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szych czasów odpuszczania, kiedy w strukturze stopu powstaje w wyniku rozpadu martenzytu duża ilość fazy o( iUtrzymujące się bardzo niskie wydłużenie stopu należy tłuma­czyć niekorzystną formą wydzieleń fazy 2» które zachowując orientację pomartenzytyczną tworzą prawie ciągłą siatkę w osno­wie fazy c( ffot. 94 A

' 9.6. Wyniki badań wytrzymałościowych stopu 6Wykres podany na rys. 68 ilustruje zmiany własności mecha­nicznych stopu 6 po odpuszczaniu w różnych temperaturach i cza­sach. W porównaniu ze stopem poprzednim stop 6 zawiera pięcio­krotnie więcej tytanu, tj. 0,5%* Taki wzrost zawartości tytanu powoduje spadek wydłużenia oraz wzrost wytrzymałości i twardoś­ci stopu zarówno w stanie wyżarzonym, jak i hartowanym.Wytrzymałość na rozciąganie w stanie wyżarzonym wynosi ^79 MPa ( 40,5 kG/mm2^, w stopie 5 - = 548 MPa ( 35,5 kG/mm2^ , wyd­łużenie obniżyło się z 4,6% do 2,8%, a twardość wzrosła od 149 do 165 HV 50/50.Zmiany własności mechanicznych po zahartowaniu w stosunku do stopu 5 nie są zbyt duże i wynoszą:= 559,5 MPa ( 55,0 kG/mm2y; [ w stopie 5 - = 554,5
p(54,4 kG/mm A; = 2,6%/w stopie 5 - ^5 = twardość

260 HV 50/50 / w stopie 5 - 210 HV 50/50/.
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Rys. 68. Własności mechaniczne stopu 6 w zależ­ności od temperatury i czasu odpuszczania 
1Przebieg zmian własności mechanicznych w wyniku odpuszcza­nia jest bardzo podobny do zmian zachodzących w stopie 5. Jednak w porównaniu z tym stopem, po odpuszczaniu w temperaturze 300°C przez 20 min nastąpił znacznie większy wzrost wytrzymałości na rozciąganie i twardości. Wartości te są następujące: = 76?

oMPa f 78,2 kG/mm )t HV 30/30 = 303. Pomimo wysokiej wytrzymałoś­ci na rozciąganie i twardości, własności mechaniczne stopu z praktycznego punktu widzenia nie są zadowalające ze względu na bardzo małe wydłużenie wynoszące 1,6%. W próbkach odpuszczanych 
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w tempera turzo JOO°C przez 20 win, badanych pod mikroskopów ele­ktronowym, stwierdzono pojawienie się dużej ilości dyspersyjnych wydzieleń fazy /Ti/ i 2* Jest to przyczyną uzyskania tak wyso­kiego przyrostu wytrzymałości na rozciąganie i twardości. Prze­dłużanie czasu odpuszczania powoduje obniżenie tych własności, co jest następstwem koagulacji faz powodujących utwardzanie dys­persyjne .W temperaturze 400°C po krótkich czasach odpuszczania / 10 i 20 min ) w następstwie pojawienia się dużej ilości wydzieleń fa­zy /Ti] i drobnych płytek fazy ^2 obserwuje się także wzrost wytrzymałości i twardości. Wraz z upływem czasu odpuszczania własności te ulegają stopniowemu obniżeniu. Jedynie wydłużenie, podobnie jak w temperaturze 300°C, przez cały czas odpuszczania pozostaje na stałym, bardzo niskim poziomie.Przebieg krzywych charakteryzujących R^, i HV oi^az ich zmiany podczas odpuszczania w temperaturach 430°C i 300°0 w sto­pie 6 są podobne do zmian w stopie 3* Niewielkie różnice we włas-- nościach wytrzymałościowych, które w stopie 6 są większe niż w stopie 5, przy niższych własnościach plastycznych są spowodowane większą ilością dyspersyjnej fazy /Ti/ i fazy

9.7. Wyniki badań wytrzymałościowych stopu 7
Wpływ temperatury i czasu odpuszczania na zmianę własności » mechanicznych stopu 7 pokazano na rys. 69.
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Rys. 69. Własności mechaniczne stopu 7 w zależ­ności od temperatury i czasu odpuszczania
W stanie wyżarzonym stop ten wykazuje następujące własnoś­ci:Ra = J68 MPa (57,5 kG/mm2?; = 4,7% i twardość 155 HV 50/50.
Dwukrotny wzrost zawartości tytanu w stosunku do stopu 6 po­woduje obniżenie wytrzymałości na rozciąganie i twardości. Zmia­ny takie są spowodowane większym udziałem fazy c< w mikrostruktu­rze wyżarzonego stopu 7.
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Po zahartowaniu od temperatury 925°C zwiększanie zawartości tytanu o 0,5% powoduje wyraźny wzrost wytrzymałości na rozciąga­nie przy prawie niezmienionym wydłużeniu i twardości w stosunku do stopu 6. Wytrzymałość na rozciąganie wynosi 688,5 MPa ( ^,2 kG/mm^/, wydłużenie = 1,6%, twardość 255 HV 50/50.Zmiany Ra i twardości wywołane odpuszczaniem w temperaturach — o o500 0 i 400 0 są bardzo wyraźne. Maksymalny wzrost wytrzymałości R o 125,5 MPa <12,8 kG/mm^y następuje po odpuszczaniu stopu w temperaturze 400°C przez 10 min [do 814 MPa <85,0 kG/mm j] • Mak­symalną twardość 515 HV 50/50 osiąga stop po 160 min odpuszcza­nia w temperaturze 500°C. Przyrost twardości w stosunku do sta­nu wyjściowego wynosi 60 HV. Tak jak w poprzednich stopach, wy­dłużenie jest bardzo małe i wynosi zaledwie 2%. Taki przebieg zmian własności mechanicznych stopu, jest spowodowany umocnie­niem przez dyspersyjne wydzielenia fazy /Ti/ i ^2* Przedłuża­nie czasu odpuszczania w temperaturze 400°0 prowadzi do częścio­wej koagulacji tych faz, co powoduje w rezultacie obniżenie wyt- rzymałości na rozciąganie do 667 MPa <68,0 kG/mia / i spadek twar­dości do 500 HV przy prawie niezmienionym wydłużeniu wynoszącym 2,1%,Podwyższenie temperatury odpuszczania do 450°0 powoduje w »♦ początkowym okresie nieznaczny wzrost wytrzymałości '706 MPa <72,0 kG/mm^ /oraz wydłużenia do 6%. Twardość stopu ulega obni­żeniu do 245 HV. Wraz z przedłużaniem czasu odpuszczania zaczy­na wyraźnie maleć zarówno twardość, jak i wytrzymałość stopu. Jego wydłużenie utrzymuje się natomiast na niemal niezmienionym poziomie i wynosi 6% po 160 min wygrzewania w 400°C. Przyczyny
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takiego przebiegu zmian własności mechanicznych, są podobne do przyczyn powodujących zmiany w temperaturach 300 i 400 0, a więk­szo wydłużenie stopu tłumaczyć należy zwiększeniem się udziału miękkiej i plastycznej fazy ot •Podczas odpuszczania stopu w temperaturze 500°C zmiany włas­ności mechanicznych i wywołujące je przyczyny są bardzo podobne do zmian w temperaturze 450°C. Następuje jedynie wyraźny wzrost wydłużenia do 17% po 40 min odpuszczania, spowodowany, tak jak poprzednio, zwiększeniem się ilości fazy c4 . Dłuższe czasy wygrzewania w tej temperaturze prowadzą jednak do zmniejszania się wydłużenia stopu, co jest spowodowane występowaniem zwiększo-- nej ilości fazy w postaci wydłużonych, częściowo skoagulowa- nych wydzieleń.

10. OMÓWIENIE WYNIKÓW BAD^Ń
' Stopy 1-4

b • , * Tytan dodany do dwuskładnikowych brązów aluminiowych powodu-S je pojawienie się w mikrostrukturze nowej fazy, której udział zwiększa się wraz ze wzrostem jego zawartości. Fazę tę oznaczono umownie symbolem /Ti ]. Jak wykazały badania rentgenograficzne, jest to związek międzymetaliczny o wzorze Cu£.AlTi, parametrze • osieciowym a = 6,004 .A i sieci krystalograficznej typu L2^.Rozpuszczalność fazy /Ti/ w fazie c< rośnie wraz z temperatu­rą, a w stopach zawierających największą zawartość tytanu 1,5% , 
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przesyconych od temperatury 900°C, stwierdzono występowanie bar­dzo małej ilości nierozpuszczonych wydzieleń tej fazy.Starzenie przesyconych stopów 1-4 powoduje wydzielanie się •*związku Cu2Ti^l w postaci dyspersyjnych cząstek i znaczne zmia-t ny własności mechanicznych. Przebiegi zmian tych własności w za­leżności od temperatury i czasu starzenia zilustrowano na rys. 65—66.W strukturze stopów 1-4 , przesyconych od temperatury 900°C, po 60% gniocie stwierdzono występowanie licznych pasm i linii poślizgów w silnie odkształconej fazie c< . Wydzielanie się dys­persyjnej fazy /Ti/ z przesyconego roztworu stałego cZ , w sto­pach zawierających 1% i 1,5% tytanu, wyprzedza rekrystalizację. W stopach zawierających 0,1% i 0,5% tytanu rekrystalizacja wyp­rzedza procesy wydzielania. Wyraźnie większą ilość cząstek fazy /Ti/ stwierdzono w obszarach wykazujących większą ilość pasm i linii poślizgów.* Wygrzewanie w wyższych temperaturach powoduje równoczesną rekrystalizację i wydzielanie dyspersyjnej fazy /Ti/. Paza ta ma tendencję do szybszego wydzielania się w odkształconych niż zrekrystalizowanych obszarach fazy c< . Rekrystalizacja nie koń­czy się nawet po najdłuższych czasach wygrzewania w najwyższej stosowanej temperaturze /400°C/160'/ • Długie czasy starzenia w • » • tych warunkach prowadzą do częściowej koagulacji wydzieleń fazy /Ti/. / ' ..Wykresy pokazane na rys. 70 i 71 ilustrują zmiany własności mechanicznych badanych stopów w zależności od zawartości tytanu dla próbek wyżarzonych oraz przesyconych od 900°C i zgniecionych
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na zimno.

Rys. 70, Własności mechaniczne próbek wyżarzonych 
w zależności od procentowej zawartości tytanu

Rys. 71. 'Własności mechaniczne próbek przesyconych od 900°C i zgniecionych na zimno, w zależ­ności od procentowej zawartości tytanu
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Wprowadzenie tytanu do jednofazowych brązów aluminiowych w ilości 0,1%-1,5% powoduje 'po wyżarzeniu wzrost twardości i wytrzymałości stopów na rozciąganie. Twardość wzrasta od 73,0 do 89,6 HV 50/30, a wytrzymałość na rozciąganie od 340,5 LEPa ?34,7 kG/mm^y do 420,5 LEPa f42,9 kG/mm2), Zwiększenie zawarto­ści tytanu powoduje jednocześnie dość znaczny spadek wydłużenia stopu od 75,8% do 50,0%,Wraz ze wzrostem zawartości tytanu w próbkach przesyconych i zgniecionych na zimno obserwuje się proporcjonalny wzrost wszystkich badanych własności mechanicznych stopów. Wytrzyma­łość na rozciąganie wzrasta od 705 LEPa ( 71 >9 kG/mm2? do 722 MPą ?78,7 kG/mm2) , wydłużenie od 8,0% do 8,5%, a twardość od 200 do 222 HV 30/30.Wpływ tytanu na własności mechaniczne stopów po starzeniu przez 40 min w temperaturach 35O°C i 400°0 przedstawiono przyk­ładowo na rys. 72 i 73»Taki sposób obróbki cieplno-meohanicznej zapewnia uzyskanie , optymalnych własności mechanicznych badanych stopów. Wykazują « * one korzystne skojarzenie własności wytrzymałościowych, pląs- \ tycznych i twardości. Na przykład własności mechaniczne stopu zawierającego 1,5% Ti, starzonego w temperaturze 400°C przez 40 min, są następujące: z

= 850 kPa f 86,7 kG/mm2? ; = 8,6%; twardość 247 HV 30/50.
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Rys. 72. Własności mechaniczne próbek starzonych w temperaturze 35O°C przez 40 min, w za­leżności od procentowej zawartości tytanu

Rys. 75* Własności mechaniczne próbek starzonych w temperaturze 400°C przez 40 min, w za­leżności od procentowej zawartości tytanu
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Stopy 5-7

Stopy grupy drugiej zawierały ok» 10,5% aluminium i dodatek tytanu w granicach od 0,1 do 1,0%. Tytan tworzy w tych brązach związek międzymetaliczny CUg^lTi o sieci typu L2>| i parametrze o sieciowym a = 6,018 W stopach tych związek ten występuje w trzech różnych postaciach:1. W postaci nierozpuszczonych pierwotnych wydzieleń, ob­serwowanych jedynie w stopie o największej zawartości tytanu, wydzielenia te mają dość duże rozmiary, globularny. kształt i niebieskawo-sine zabarwienie.2. W postaci drobnych rozetkowatych wydzieleń powstałych podczas chłodzenia w wyniku zmiany rozpuszczalności-tytanu w - sfazie /3 - obserwowanych w stopach zawierających 0,5% i 1,0%Ti,5. W postaci dyspersyjnych cząstek wydzielonych podczas od­puszczania zahartowanych stopów, zawierających 0,1%, 0,5% i 1,0% tytanu.Analiza rentgenograficzna i dyfrakcyjna wykazała, źe nieza­leżnie od postaci są to zawsze wydzielenia związku międzymeta­licznego Cu£.AlTi. Faza ta wykazuje dobrą rozpuszczalność w fa­zie , potwierdzoną badaniami w wysokich temperaturach, prze­prowadzonymi za pomocą emisyjnego mikroskopu elektronowego. Fa­za ta uległa całkowitemu rozpuszczeniu po 50 min wygrzewania w temperaturze 900°C.Z porównania mikrostruktur zahartowanych stopów 5-7 wynika, 
bo obecność tytanu zmniejsza w badanych brązach aluminiowych skłonność fazy /3 do rozrostu ziarn oraz wpływa na długość igieł 
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martenzytu i rodzaj struktury uzyskanej po‘zahartowaniu. W sto­pie 5 martenzyt powstały po-hartowaniu wykazuje budowę gruboig- lastą, w stopie (5 igły martenzytu są wyraźnie niniejsze i drob­niejsze, a w stopie‘7 obok martenzytu występują także drobne iglaste wydzielenia fazy <X • Szybkość chłodzenia.w wodzie jest bowiem zbyt mała, aby zapobiec wydzielaniu się przyeutektoidal- nej fazy di na granicach ziarn. Ilość tej fazy zwiększa się w mia­rę podwyższania temperatury hartowania, a oziębianie stopów w wodzie z dodatkiem 10% NaCl znacznie zmniejsza tendencję do wy­dzielania się tej fazy. Biorąc pod uwagę zawartości aluminium w stopach 5-7 można stwierdzić, że zwiększenie zawartości tyta­nu powoduje.wyraźny wzrost udziału przyeutektoidalnej fazy c£ w mikrostrukturze badanych stopów.Tytan nie wywiera dużego wpływu na zmianę temperatury prze­miany eutektoidalnej. Wartość jej dla badanych stopów wynosi 577-2°C.Z badań przeprowadzonych za pomocą mikroskopu świetlnego i elektronowego wynika, że rozpad martenzytu przebiega w dwojaki sposób, zależny częściowo od temperatury odpuszczania.Podczas wygrzewania w temperaturach 500°C i 400°C przebiega on w sposób spinodalny w całej objętości próbki. Rozpad jest poprzedzony spasmowaniem (żbliźniaczeniem ) igieł martenzytu i ujawnieniem się płaszczyzn podziału. W obszarach spasmowanych na granicach mikrobliźniaków wydziela się dyspersyjna faza [ Ti/. Nadmiar aluminium wydziela się w postaci ziarenek i płytek fazy

2 wzdłuż igieł martenzytuy3' , które ulegają przemianie w fa­
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zę c< . Badania mikroskopowe przeprowadzone na cienkich foliach i rozwiązanych dyfrakcjach elektronowych wykazały, że opisany sposób rozpadu odbywa się w całej objętości a równowagowe para­metry sieci krystalograficznych nowo powstałych faz zęstają osiągnięte dopiero po dłuższych czasach wygrzewania.W wyniku' badań mikroskopowych próbek odpuszczanych w tempe­raturach 450°0 i 500°C stwierdzono, że w tych temperaturach roz­pad martenzytu^ odbywa się w sposób dwufazowy. Rozpoczyna się on od wydzielenia się fazy o< na granicach i wewnątrz ziarn. Pra-y- wio jednocześnie pojawiają się w fazie oC drobno wydzielenia fa- zy 2» których rozmiary rosną wraz z upływem czasu odpuszcza­nia. Po dłuższych czasach wygrzewania w strukturze stopów są widoczne płytkowe wydzielenia fazy 2 na granicach fazy cC za- chorującej orientację pomartenzytyczną oraz drobne kolonie eu- tektoidu ( ck + ^2^*Z porównania struktur stopów 5-7 oraz na podstawie danych Cope'go [7] można wnioskować, że dodatek tytanu w ilości 0,5/5 i 1% znacznie przyspiesza rozpad martenzytu w stosunku do dwu­składnikowych brązów aluminiowych o zbliżonej zawartości alu­minium. 'Zmiany własności mechanicznych próbek stopów 5-7 w zależnoś­ci cd temperatury odpuszczania, po jednakowym 40 minutowym wyg- * rzewaniu, pokazano na rys. 7^, 75 i 76. Własności stopów w sta­nie wyżarzonym i hartowanym w celu lepszego zilustrowania zmian zachodzących podczas odpuszczania przedstawiono odpowiednio po prawej i lewej stronie wykresu.
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Rys. 74. Zmiany własności mechanicznych stopu 5 w zależności od temperatury odpuszczania

Rys. 75. Zmiany własności mechanicznych stopu 6 w zależności od temperatury odpuszczania
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Rys. 76. Zmiany własności mechanicznych stopu 7 
w zależności od temperatury odpuszczania

Zestawienie własności mechanicznych próbek wyżarzonych i zahartowanych w zależności’od zawartości tytanu, przy stałej za­wartości aluminium wynoszącej 10^, pokazano na rys. 77 i 78*
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Rys. 77« Własności mechaniczne próbek wyżarzonych w zależności od procentowej zawartości tytanu

Rys. 78a Własności mechaniczne próbek hartowanych w zależności od procentowej zawartości tytanu
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W porównaniu z dwuskładnikowymi brązami aluminiowymi o zbli­żonej zawartości aluminium stopy z tytanom wykazują w stanie wy­żarzonym podobną wytrzymałość na rozciąganie i twardość, ale znacznie mniejsze wydłużenie. We wszystkich stopach hartowanie powoduje znaczny wzrost wytrzymałości na rozciąganie, twardości oraz niewielkie obniżenie wydłużenia.

I »Wyraźny wzrost wytrzymałości' i twardości próbek odpuszcza­nych w temperaturach 300°C i 400°C, w porównaniu do próbek za­hartowanych, jest spowodowany zmianami zachodzącymi w martenzy- cie, które wiążą się z wydzielaniem się faz /Ti/ iPodczas odpuszczania w wyższych temperaturach 450°C i 500°C pojawienie się wydzieleń miękkiej fazy oC bardzo silnie zmniejsza utwardzanie wywołane wydzielaniem dyspersyjnej fazy / Ti / i drob­nych ziarenek fazy 2* Twardość spada poniżej wartości dla sta­nu hartowanego, a wytrzymałość na rozciąganie jest tylko niez­nacznie większa. Zwiększenie udziału plastycznej fazy c< powodu­je znaczny wzrost wydłużenia stopów - powyżej wartości zarówno dla stanu zahartowanego, jak i wyżarzonego. W stopi® 7 po odpu­szczaniu w temperaturze 500°C przez 40 min wydłużenie wynosi 17/* i jest spowodowane bardzo korzystną - prawie sferoidalną - postacią wydzieleń faz/ Ti 7 i któro są rozmieszczone w miękkiej osnowie fazy o< aPrzebieg zmian własności mechanicznych badanych stopów, w zależności od zawartości tytanu w próbkach odpuszczanych przez 40 min w temperaturach 500cC i 4C0°C pokazano na rys. 79 i SO*



Rys. 79. Własności mechaniczne próbek odpuszczonych 
w temperaturze 3CO°C przez 40 min w zależ­

ności od procentowej zawartości tytanu

Eys. 80. Własności mechaniczne próbek odpuszczonych 
w (temperaturze 400°C przez 40 min w zależ­

ności od procentowej zawartości tytanu
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। -Z porównania wykresów przedstąwionych na rys. 74-80 wynika, że dodatek tytanu, w ilości do 0,5% do brązów aluminiowych zawie­rających ok. 10,5% -Al, wywołuje wyraźny wzrost wytrzymałości na rozciąganie i twardości spowodowany utwardzaniem dyspersyjnym. Powyżej tej wartości obecność tytanu powoduje podczas odpusz­czania stopów pojawienie się iglastych wydzieleń fazy,/, zmniej­szających wyraźnie efekt utwardzania wydzieleniowego.

£ . * 11. WNIOSKI
Przeprowadzone badania pozwoliły na sformułowanie następują­cych wniosków:1. Tytan dodany do dwuskładnikowych brązów aluminiowych two­rzy nową fazę, której ilość w stopach zwiększa się wraz ze wzros­tem jego zawartości. Jest to związek międzymetaliczny o wzorze Cu2AlTi, krystalizujący w układzie regularnym o sieci typu L2,j. Faza ta zmienia parametr sieciowy wraz ze zmianą zawartości alu­minium. W stopach zawierających ok. 5% -Al parametr ton wynosi 4- 0a = 6,004-0,005 A, a w stopach zawierających ok. 10,5% -Al a = = 6,018^0,005 L♦ 2. Rozpuszczalność fazy Cu^lTi zmienia się wraz ze wzrostemtemperatury, przy czym zmiana ta jest bardzo duża w wysokich tem­peraturach fpowyżej 9OO°CA
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5. Wydzielająca się z przesyconego roztwory, stałego faza Cu2ZlTi utwardza dyspersyjnie brązy aluminiowe.4. Stopy Cu-^l-Ti zawierające ok. 5% 41 i 0,1-1,5% Ti można utwardzać dyspersyjnie. Po obróbce cieplno-plastycznej stopy te wykazują wysokie własności mechaniczne. Optymalne własności z tej grupy stopów wykazuje stop 4, zawierający 5,25% 41 i 1,49% Ti. Po obróbce ciep^ńo-plastycznej składającej się z przesyca­nia od temperatury 900°C i po 60% gniocie na zimno, a następnie starzeniu w temperaturze 550°C przez 160 min uzyskano następu­jące własności mechaniczne:

= 852 MPa f 86,9 kG/mm2^ ; = 10%; twardość 248
5. W stopach zawierających ok. 5% 41 zgniecionych na zimno tytan opóźnię powstawanie zarodków rekrystalizacji i wpływa ha­mująco na przebieg rekrystalizacji.6. Wydzielanie dyspersyjnej fazy Cu^lTi w stopach zawiera­jących ok. 5% 41 oraz 1% i 1,5% tytanu wyprzedza rekrystaliza­cję. W stopach zawierających 0,1% i 0,5% tytanu rekrystalizacja wyprzedza procesy wydzielania.7. W brązach aluminiowych zawierających ok. 10,5% 41 wpływ tytanu na zmianę temperatury przemiany eutektoidalnej jest nie­znaczny.8. W stopach zawierających 10,5% Al tytan wyraźnie zmniejsza tendencję fazy /3 do rozrostu ziarn. Powstały podczas hartowania martenzyt y3' w stopach o większej zawartości tytanu jest bardziej 
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drobnoiglasty•9. Podczas odpuszczania próbek zahartowanych stwierdzono występowanie dwóch różnych sposobów rozpadu martenzytu poznanych już w stopach Cu-.41-Cr /86/ i Cu-Zl-Co [ '153J,10. Tytan przyspiesza procesy rozpadu martenzytu oraz wpły­wa na rozdrobnienie produktów jego rozpadu.11. Warunkiem otrzymania wysokich własności mechanicznych stopów Cu-Zl-Ti zawierających ok. 10% .Al i 0,1-1% Ti. jest sto­sowanie obróbki cieplnej. Znaczny wzrost własności wytrzymałoś- ciowych stopów obrobionych cieplnie w stosunku do stopów w sta­nie wyżarzonym jest następstwem utwardzania dyspersyjnego fazą Cucili i rozdrobnionymi wydzieleniami fazy f Optymalne włas­ności mechaniczne z tej grupy stopów wykazuje stop 7 zawierają­cy 10,53/5 .Al i 0,97% Ti. P.o hartowaniu od temperatury 925°C i odpuszczaniu w temperaturze 500°C przez 40 min własności mecha­niczne wynoszą odpowiednio:

= 686 LEPa ( 70 kG/mm2? 5 = 17%; twardość 205 HV
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1. WST$PW atlasie umieszczono fotografie mikrostruktur badanych stopów. Pokazano mikrostruktury najbardziej charakterystyczne dla poszczególnych etapów obróbki cieplnej.Badania mikroskopowe próbek przy powiększeniach do 1000 razy oraz ich fotografie wykonano na mikroskopie optycznym firmy Reichert typ MeF, fotografie mikrostruktur replik i cie­nkich folii wykonano natomiast za pomocą mikroskopów elektro­nowych.Repliki węglowo-platynowe obserwowano na mikroskopie ele­ktronowym EF-4 (firmy ZeissĄ a mikrostruktury cienkich folii - na mikroskopach elektronowych EM-301 (firmy Philips) i BS613 /'Zakładów Tesla,/ , przy napięciu przyspieszającym 100 kV.Próbki do obserwacji na mikroskopie świetlnym oraz próbki z których wykonano repliki trawiono jednym z następujących od­czynników:a/ 1% wodny roztwór kwasu chromowego. Trawienie elektroli­tyczne przy napięciu 2,5 - 3V,b/ 5 g chlorku żelazowego, 30 ml kwasu solnego 1,19 , 100 ml alkoholu etylowego.c/ 15% wodny roztwór nadsiarczanu amonu.W opisie zamieszczonych mikrofotografii sposób odwzorowania struktury badanych próbek oznaczono według następującej zasady:m.o. - mikroskopia optyczna,
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r. - mikroskopia elektronowa - repliki, c.f. - mikroskopia elektronowa - cienkie folie.Rodzaj zastosowanego odczynnika trawiącego oznaczono od­powiednio literą: a, b lub c. Tak więc np. oznaczenie r-c ozna­cza replikę wykonaną z powierzchni próbki wytrawionej odczyn­nikiem c.Fotografie mikrostruktur próbek w podwyższonych temperatu­rach wykonano na elektronowym mikroskopie emisyjnym EF-2 z głowicą EF-6 (firmy Zeiss )•Obrazy powierzchniowego rozmieszczenia składników stopów, tzn. miedzi, aluminium i tytanu w mikroobszarach próbki uzys­kano stosując mikroskop scanningowy firmy Cambridge Stereoscan -180, sprzężony z układem do mikroanalizy firmy Links - Systems.
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*16000 Fot x39ooo



fazy fTi/ wydzielonej pod­czas starzenia.

f ot Oznacz. Rodzaj Sposób oznacz, strukt. Opis mikrostruktury. próbki obróbki ciopln.
7 1PE Starzenie w -500°C 160 min c.f. Obszary spoligonizowanej fazy ot z nielicznymi mikro, bliźniakami.
8 11® Starzenie w 350°C 20 min c.f. Początek zdrowienia w zgniecionej fazie ot .

1MC Starzenie>50°C40 min c.f^ •Zarodki zrekrystalizowanej fazy oC występujące w po­bliżu obszarów o większej gęstości dyslokacji i przy granicach, mikrobliźniaków.
10 ir® Starzenie w 35O°C 80 min r-c Zrekrystalizowane ziarna fazy oC •

IRC Starzenie w 400°C *40 min r-c Zrekrystalizowane ziarna fazy c£ . W obszarach nie- zrekrystalizowanych wido­czne są dyspersyjnie wy­dzielenia fazy /Ti/
1RC Starzenie w 400°C 160 min r-c Widoczny jest postępujący proces rekrystalizacji w fazie oC oraz wzrost ilości
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Fot. 7 xJ9000 Fot. 8 x8000

x80000 •Fot. 10 x12000

Fot. 11 x12000 'Fot. 12 , x10000



kr ‘ Oznacz. Rodzaj Sposóbraóbki obróbki odwzor. Opis mikro strukturyciepln. strukt.
.. Starzenie w 400°C 160 min c.f. W obszarach zrekrystalizo- wanych ziarn fazy c£ z bliź­niakami rekrystalizacji wi­doczne są drobne, jaśniej­sze wydzielenia fazy [TiJ •

14 1RE Starzenie w 400°C 160 min m.o.-b Obszary fazy cC wykazujące niejednakowy stopień zrekry- stalizowania .
i > 2W Wyżarz. m.o.-b Na tle fazy oć z bliźniakami widoczne są pasemka i sfero- idy fazy •

16 9*— Przesyć, od 900°C vs H^O m.o.-b Regularne ziarna fazy oC z bliźniakami oraz drobnymi wtrąceniami niemetalicznymi
17 2Z Przesyć, od 900°C w H90 m.o.-b Pasma i linie poślizgów w fazie oć .

Q » o 2Z Przesyć, od 900°C w H90 gniot 60% r-c Pasma poślizgów w fazie <£ .



Foto 13 x18000 Fot. 14 x35O

Fot. 15 x500 x300Fot. 16

x300 Fot. 18 x16000



1 0 V ♦
■ c z. próbki Rodzaj obróbki cieplń. Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostruktury

19 2PB Starzenie w 300°G 20 min c.f. Początek procesów zdrowie­nia w fazie ot .

on*-*'*♦, 2PE Starzenie w 300°C 160 min C.f. Początek rekrystalizacji fazy oC , w obszarach o mniej­szej gęstości dyslokacji .
21 2PE Starzenie w 300°C 160 min c.f. Początek rekrystalizacji fazy ot w obszarach pomiędzy mikrobliżniakami odkształce­nia .
22 2PS

9

Starzenie w 300°C 160 min r-c Obszary zrekrystalizowanej fazy cC na granicach linii poślizgów.
23 2*1D Starzenie 

n 550°C 80 min c.f. Zarodki rekrystalizującej fazy ct , pomiędzy obszarami o dużej gęstości dyslokacji.
2Ą Starzenie w.35O°C 160 min r-c Obszar zrekrystalizowanej fazy o< z drobnymi wydziele­niami dyspersyjnej fazy /Ti/.
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Fot. 19 x16000 Fot. 20’ x26000

Fot. 21 ' XI30000 Fot. 22 x10000

x39OOO Fot. 24 x16000



Nr fot Oznacz# Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostruktury. próbki obróbki ciepln.
25 2RB Starzenie 

w 400°C 20 min r-c Pomiędzy pasmami poślizgów w fazie cC widoczne są zaro­dki rekrystalizacji oraz drobne wydzielenia fazy /Ti/
26 2RC Starzenie w 400°C 40 min r-c Duża ilość wydzieleń fazy /Ti/ na granicach pasm poślizgów w fazie oC . Widoczny jest również obszar zrekrystalizo- wanoj fazy d. .

27 2RD Starzenie w 400°0 80 'min c.f. Obszary zrekrystalizowanej fazy ot i wydzielenia fazy /Ti/
O 0
Ć.-, '.J 2RE Starzenie w 4C0°C 160 min r-c Struktura jak na fot.27 ob­serwowana na replice węglowo- platynowej .
29 2RB Starzenie w 400°C 160 min r-c Niewielki obszar zrekrystali- zowanej fazy <£ z wydzielenia­mi fazy /Ti/
30 ~2R3 Starzenie w 400°C 160 nin C.f i‘ Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na fot. 29.
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Pot. 25 'x8000 Fot. 26 id6000

Fot. 27 x59OOO Fot. 28 x12000

Fot. 29 x59OOO Fot. 30



zr On" s :cs. Rodzaj ki obróbki eionlnoq — Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostruktury
. ’■■”■. U ‘ 4

Starzenie w 4C0°C 160 m^n c.f« Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot0^0.
52 317

Wyżarz. m.o.-b V/ obszarach i na granicach ziarn fazy ot z bliźniakami widoczne są wydzielenia fa­zy /tV.Przesyć. cd 900°C w nPo m*o,-b W ziarnach fazy oć z bliźnia­kami, widoczna jest niewiel­ka ilość drobnych wtrąceń niemetalicznych .Przesyć, cd 900°C w RpO m«o.-b Liczne linie i pasma pośliz­gów w fazie o( .
55 3Z

Przesyć, od 900°C w HpO r-c Bardzo drobne, nierozpusz- czone wydzielenia fazy /Ti/ w obszarach odkształconej fazy oC .Starzenie5PB w 300°0 r-c20 min Na tle fazy oC widoczna jest niewielka ilość drobnych wy­dzieleń fazy /Ti/.
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Fot. 51

x300Fot. 34

Fot. 35 x12000 Fot. 36 x12000



7' Ozmc 
... próbk

z, Rodzaji obróbki cieplni Sposób odwzor, strakt. Opis mikrostruktury
37 3PB

Starzenie w 3OO°C 160 min c.f. Początek zdrowienia w obsza­rach. pomiędzy mikrobliónia- kami odkształcenia fazy .

' *
i 

S v 
i

. hj

Starzenie w 3C0°C 160 min c.f. Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na fot.37.
7 •

Starzenie w 300°C 160 min c.f. Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot.38.
' □

Starzenie w 35O°C 80 min r-c Liczne9 drobne wydzielenia fazy /Ti/ na tle fazy .
•■ -■ _jj

Starzenie w 35O°C 160 min c.f. / Obszary zrekrystalizowanej fazy di , z drobnymi wydzie­leniami fazy /Tż/.
....

Starzenie w 35O°C 160 min c.f. Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na.fot.41a
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Fot. 37 x39OOO Pot. 38

Fot. 40 xr12000Fot. 39

Fot. 41 x53OOO

4

Fot. 42



160 min

fot. Oznacz. Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostrukturypróbki obrobki 'ciepln.
45 5? 13 Starzenie w 550°0 160 min c.f . Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot.42.
44 5R3 Starzenie w 400°C 20 min r-c* W pasmach, poślizgu widoczne są zarodki rekrystalizującej fazyoC i drobne wydzielenia fazy /Ti/.
45

«
5RD Starzenie w 400°C 80 min r-c Wydzielenia fazy /Ti] w pa­smach poślizgów i na grani­cach rekrystalizującej fa­zy oC .

46 5R3 Starzenie w 400°C 160 min c.f. Ziarna zrekrystalizowanej fazy oó z wydzieleniami fa­zy /Ti/ .
47 ... 5RE Starzenia w 400°C 160 min r-c Częściowo skoagulowane wy­dzielania fazy /Ti/ w obsza­rach zrekrystalizowanej fa­zy oC .
48 JRE Starzenie w 400°C c.f. Struktura jak na fot.47 ob­serwowana na cienkiej folii.
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Fot. 43 Fot. 44 x12000

Fot. 45 . x16000 Fot. 46 e59OOO

Fot. 47 , XI6000 Fot. 48 x80000



•H -H 
O Z? 
0 ,Q

 
g'g

 
O 

ó,

-3

Rodzaj obróbki ciepln. Sposóbodwzor. strukt. Opis mikrostruktury
Starzenie W obszarach fazy oć widoczny

' 9 w 400°C m.o.-b jest niejednakowy stopień160 min zaawansowania procesów re­krystalizacji.
W obszarach ziarn fazy c<

4W Wyżarz# m.o.-b widoczne są wydzielenia fe­zy /Ti] , w postaci sfero- idów i wydłużonych pasemek.Przesyć. Ziarna fazy ot z licznymi
4 od 900°C m.o.-b bliźniakami i niewielką ilo-.w H20 ścią drobnych wtrąceń nieme­talicznych. •Przesyć. Pasma i linie poślizgów wod 900°C fazie oC •
43 w H^O gniot m.o.-b60>t •Przesyć. W obszarach odkształconych

5 4Z od 900°C w II20 r-c ziarn widoczne są drobn, wydzielenia nierozpuszczonejgniot 60/» fazy /Ti/ .
■ ' 4PB Starzenie w $00°C i Dyspersyjne wydzielenia fa­zy /Ti/ u obszarach ziarn20 min fazy oć .
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Fot. 49 x850 Fot. 50 1 xJOO

Fot. 51 , xJOO Fot. 52 . x^00

^ot x12000 Fot. 54 ,x16000



cji .

rrf 0 ■ Oznacz^' Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostrukturypróbki obróbki ciepln.
4PB

Starzenie w 3OO°C 160 min r-c Drobne ziarenka zrekrysta- lizowanej fazy </ na grani­cach pasm i linii pośliz­gów .
- i? Zt-JT}

Starzenie w 300°C 160 min ic.f. Obszary zrekrystylizowanej fazy oQ , występująca po­między mikrobliźniakami od­kształcenia .
4PE

Starzenie w 300°C 160 min c.f. Dyspersyjne wydzielenia fa­zy fTi/ na granicy zrekrys- talizowanych ziarn fazy oC .
Cg 4’3

•*

Starzenie w 35O°C 20 min r-c Widoczne są niewielkie ob­szary zrekrystalizowanej fa­zy << , oraz drobne wydziele­nia fazy /Ti7 •
59 ZP '3

Starzenie w 55O°C 40 min r-c Częściowo skoagulowane wy­dzielania fazy /Ti/ na tle fazy c< .
60 4kE

Starzenie w 35O°C 160 min c.f. Obszar zrekrystalizowanej fazy od powstały w miejscu w większej gęstości dysloka-
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Fot. 55 x12000 Fot. 56 x^3000

Fot. 57 x130000 Fot. 58 x12000

Fot. 60 x59OOOFot. 59 x16000



160 min

x 0 u .
Oznacz, próbki Rodzaj obróbki ciepln. SpOSÓb odwzor. strukt. Opis mikrostruktury

61 4MB Starzenie w 35O°C 160 min c.f. Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na fot. 60.
62 4ME Starzenie w 55O°C 160 min c.f. Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot. 61.
63 4MB Starzenie w 35O°C160 min r-c Zrekrystalizowane ziarna fazy Ji z wydzieleniami dyspersyjnej fazy /Ti/.
64 ■ 4RB' Starzenie w 400°C 20 min c.f. Zrekrystalizowane ziarna fazy cC z wydzieleniami dys­persyjnej fazy /Ti/.

. 65 4RB Starzenie w 400°C 160 min m.o.-b Zrekrystalizowane ziarna fazy oć .
66 4RE Starzenie w 400°C r-c Wydzielenia fazy /Ti/na tle zrekrystalizowanej fazy cć .
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Fot. 61

Fot. 63 x16000

Fot. 62

■Fot. 64 x3yooo

Fot. 65 o:85O Fot. 66 *12000



Nr fot. Oznacz; Rodzaj próbki obróbki ciepln. Sposób odwżor. strukt. Opia mikrostruktury
67 Starzenie4RB w 400°C160 min c.f. Wydzielenia fazy /"Ti ] w postaci krótkich igieł, na tle fazy oć .
68 Starzenie4RE w 400°C160 min c.f. Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na fot. 68.
69 Starzenie4RE w 400°C160 min c.f. Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot. 68 .
70 Wyrzaż.5W m.o.-a Na tle jasnej fazy ©ć eutek- toid cL + 2

71 Hart.5H od 925°Cw 10% NaCl m.o.-b Gruboiglasty martenzyt y3'.
72 Hart.5H od 925°Cw 10% NaCl r-b Struktura jak na fot. 71 obserwowana na replice we- glowo-platynowej .
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Fot. 67 x75OOO Fot. 68

Fot. 69

Fot. 71 x37O



lir fot.
«

Oznacz. Rodzaj Sposób oduzor. strukt. Opis mikrostrukturypróbki obróbki ciepln.
73 5H Hart.od 925°C w 10# Na Cl c.f. Struktura jak na fot. 71 obserwowana na cienkiej folii .
74 5PC Odpuszcz. w 300°C 40 min r-b Gruboiglasty martenzyt y3'.

75 5PB Odpuszcz. w 500°C 160 min c.f. Spasmowanie u igłach mar­tenzytu fi.
76 5PE Odpuszcz. w 300°C 160 min m.o.-a Igły martenzytu fi z -wido­cznymi płaszczyznami po­działu (habitusA
77 5RA Odpuszcz. w 400°C10 min r-a Widoczne spasmowanie w igle martenzytu fi .

Odpuszcz. Gruboiglasty martenzyt fi.
7Q SRA vt 400°C m.o.-a
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tFot. 73 x39000 Fot. 74 x10000

Fot. 75 x39OOO Fot. 76 x56O

Fot. 77 x16000 Fot. 78 2850



Oznacz, fot* próbki Rodzaj obróbki ciepła. Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostruktury
Odpuszcz. Cienkie płytki fazy ^2

79 5RB w 400°C r-a widoczne na granicach, igieł martenzytu /3’ , oraz na ich
* płaszczyznach podziału .Odpuszcz. Struktura jak na fot. 79

j 5kB w 400°C c.f. obserwowana na cienkiej fo-20 min lii.Odpuszcz. • Ułożone na przemian płytki
5RB w. 400°C r-a faz . oć i 2 •20 min

Odpuszcz. Płytkowe wydzielenia fazy
cj $RC vj 400°C r-a 2 ułożone na granicach40 min i płaszczyznach podziału byłego martenzytu JS.Odpuszcz. Struktura jak na fot. 82

5RE w 400°C160 min . r-a
84 5Rk Odpuszcz. w 400°C m.o.-a Wydzielenia fazy y-2 na granicach ziarn byłej fazyy3



I
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Fot. 79 23 2000 2:53000Fot. 80

2:53000Fot. 81 Fot. 82 230000

Fot. 8p '232000 v Fot. 84 x560



Rr fot. Oznacz, próbki Rodzaj obróbki ciepln. Sposób oznacz, strukt. Opis mikrostruktury
85 5RB Odpuszcz. w 400°C. 160 min m,o.-a Niewielkie kolonie eutek- toidu ot + ^2 widoczne po­między igłami byłego mar­tenzytu yS' •
35 •*5EE Odpuszcz. v» 400°C 160 min m.o.-a Struktura jak na fot w 85 obserwowana przy większym powiększeniu
87 5SA Odpuszcz, w 450°C 10 min r-a Spasmowanie w igle mar­tenzytu /?', przebiegające równolegle z procesem wy­dzielania się płytek fazy 1 dyspersyjnych wy­dzieleń fazy /Ti/ .
88 531 Odpuszcz. w 450°C 10 min m.o.-a Kolonie eutektoidu oC+ wśród igieł byłego marten­zytu /3'.
89

i

5SB Odpuszcz. w 450°C 20 min r-a Płytkowe wydzielania fazy ^2 w osnowie fazy ot ,

90 5SB Odpuszcz. w 450°C 20 min r-a Kuliste wydzielenia fazy /Ti/ oraz płytki fazy w osnowie fazy oC .
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Fot. 85 Fot. 86 x%0x37O

Fot. 88 x560

Fot. 90 x10000



Nr fot. Oznacz. Rodzaj Sposób oznacz, strukt. . Opis mikrostrukturypróbki ■ obróbki ciepła.
91 5SB Odpuszcz.450°C20 min m,o.-a Kolonie eutektoidu oC+ f wśród igieł byłego marten­zy tu fi.
92 5TB Odpuszcz. w 500°C 20 min ‘m.o.-a Struktura jak na fot. 92 .•
95 5TD Odpuszcz. w 500°C 80 min r-a Płytkowe wydzielenia fazy 3^2 i kulista faza /Ti/ w osnowie fazy o< .* 94 5TE Odpuszcz. w 500°C 160 min m.o.-a Struktura jak na fot. 95 obserwowana pod mikrosko­pem optycznym .
95 6W Wyżarz. m.o.-a Na tle fazy cL i eutektoidu có + 2 widoczne rozetkifazy /Ti/
96 su Hart.od 925°C w 1Q& NaCl

m.o. - b. W obszarach byłej fazy /3 widoczne igły martenzytu fi.
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Fot. 91 x560 Fot. 92 x>70

Fot. 9> od 0000 Fot. 94 x850

Fot. 95 ' od35 Fot. 96 xJ7Ó



Nr fot. Oznacz. Rodzaj próbki obróbki c iepln. Sposób odwzor. strukt. Opia mikrostruktury
97 6H Hart.od 925°C w 10% NaCl m.o.-a Struktura podobna jak na fot. 96 po wytrawieniu ele­ktrolitycznym. Widocnne są również drobne wydzielania fazy [ Ti/.
98 6H Hart.od 925°C w 10% NaCl r-a Struktura jak na fot. 96 i 97 obserwowana na replice węglowo-platynowej .
99 6H

<i Tl 'Hart.od 925°C w 10% NaCl r-a Zgrupowane sfereoidy fazy /Ti/ na tle martenzytu /$'

100 6H Hart.od 925°C w 10% NaCl c.f. Struktura martenzytu /3i fazy /Ti/ obserwowana na cienkiej folii.
101 6PB Odpuszcz. w 500°C 20 min r-a Na tle igieł martenzytu fi widoczne są dyspersyjne wy­dzielenia fazy /Ti/ i wy­dzielone podczas chłodzenia rozetki tej samej fazy.
102 6PD Odpuszcz w 300°C c.f. Spasmowanie w Igłach marten­zytu /3' •80 min
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Pot. 97 ’ x560 x4000Fot. 98

Fot. 99 x10000 x2S000Fot. 100

?ot. 101 x16000 Fot. 102 x55000



Nr fot. Oznacz. Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostrukturypróbki obróbki ■ ciepln.
fi103 6PB Odpuszcz. w 300°C 160 min c.f. Struktura jak na fot. 102

104 6RA Odpuszcz. w 400°C 10 min c.f. Początkowe stadium powsta­wania płytek fazy 2 na granicach, igieł martenzytu /3' i ich płaszczyznach podziału.
105 SIŁA Odpuszcz. 

w 400°C10 min c.f. Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na fot. 104.
106 6R1 Odpuszcz. w 400°C10 min c.f. Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot. 105.
107 6RB Odpuszcz. w 400°C20 min r-a Wzdłuż igieł byłego mar­tenzytu /3' widoczne są płytki fazy 2 oraz sfe- roidalne i rozetkowate wy­dzielenia fazy /ji/
108 6RC Odpuszcz. w 400°C40 min m.o.-a Struktura jak na fot. 107 obserwowana pod mikrosko­pem optycznym.
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Fot. 106



4

Nr fot. Oznacz, Rodzaj Sposób odwzor, strukt. Opis mikrostrukturypróbki obróbki ciepln.
109 6RC Odpuszcz. w 400°C 40 min c.f. Wzdłuż igieł byłego mar- tenzytu y3' przemieniających się w fazę <Z, widoczne są płytki fazy f 2.

110 6RC Odpuszcz. w 400°C 40 min c.f. Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na fot. 109.
111 6RC Odpuszcz. 

w 400°C40 min c.f. Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot. 110.
112 6RD Odpuszcz. w 400°C 80 min r-a

/
W osnowie fazy oć wykazu­jącej orientację pomarten- zytyczną widoczne są pły­tki fazy 2T 2 sfero.idalne wydzielenia fazy /Ti/.

113 6RD Odpuszcz. w 400°C 80 min r-a Struktura jak na fot. 112. W iglastej faziedlwidoczne jest spasmowanie pozostałe po martenzycie /3' .
114 6SB

Odpuszcz. 
w 450°C 20 min r-a Kolonia eutektoidu <Z + ^2 z rozetkowatymi wydziele­niami fazy /Ti/ .
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Fot. 109 x59OOO Fot. 110

Fot. 111

Fot. 114 x12000



Nr Oznacz. Rodzaj Sposób efot. próbki obróbki odwzor. Opis mikrostrukturyciepln. strukt.
Odpuszcz. • Na tle płytek faz <£ i115 6SC w 450°C r-a widoczne są rozetki fazy40 min /Ti ] .
Odpuszcz. Płytkowe wydzielenia fazy116 6TZ * w 500°C m.o.-a 2 wzdłuż igieł byłego10 min martenzytu y3' .
Odpuszcz. Na tle fazy </ widoczne117 6TA w 500°C r-a są płytki fazy ^2 i sfe-10 min roidy fazy [ Ti ] .
Odpuszcz. Kolonie eutektoidu oC +118 6TB w 500°C m.o.-a 2T 2 na granicy ziarn by-20 min łej fazy /3 .

Na tle fazy <k i eutekto-119 7W Wyżarz. m.o.-a idu d. + f 2 widoczne sąrozetkowate i podłużnewydzielenia fazy [ Ti ] .
Hart. Struktura martenzytu /$'.od 925°C Na granicy byłej fazy120 7H w W m.o.-b widoczne są wydzieleniaNaCl fazy oć .
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Fot. 115 x12000 Fot. 116 x370

Fot. 117 x16000 Fot. 118 x850

' oc• 119 x135 Fot. 120 23 70



Nr fot. Oznacz. Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostrukturypróbki obrobki ciepln.
*121 TH Hart.od 925°C w 10% NaCl c.f. Struktura martenzytu fi z wydzielonymi podczas chłodze­nia rozetkami fazy / Ti 7 •

122 7H Hart.od 925°C w 10% NaCl r-a • Na tle fazy i martenzytu widoczne są rozetki fazy/Ti 7 .
123

•
7H Hart.od 925°C i? 10% NaCl r-a W pobliżu nierozpuszczonej cząstki fazy /Ti] widoczne są wydzielenia iglastej fazy c£ , oraz rozetki fazy/Ti/wydzie­lone podczas chłodzenia.

124 7P^ Odpuszcz. w JOO°C 10 min c.f. Spasmowanie w igłach marten­zytu fi .
125

*
7PB Odpuszcz. w 300°C 20 min m.o.-a W pobliżu iglastej fazy ot występują drobne wydzielenia fazy wzbogaconej w aluminium Widoczne są również sferoida- Ine wydzielania nierozpuszcz­one j fazy /Ti 7 .

126 7PB Odpuszcz. w 300°C 20 min r-a Struktura jak na fot. 125 obserwowano na replice węglo- wo-platynowej.
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. 125 x8000 Fot. 124 x53000

ot. 125 x$60 Fot. 126 x1G000



Nr• fot. Oznacz. Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostruktury. *próbki obrobki ciepln.
127 7PC Odpuszcz. w 300°C 40 min r-a Płytki fazy 2 i sfero- idy fazy [ Tl J w osnowie fazy cZ.
128 7PC Odpuszcz. w 300°C 40 min r-a Struktura jak na fot. 127.

129 7PE Odpuszcz. w 300°C160 min c.f. Płytki fazy 2 na 6raui~ cy igieł martenzytu /?' . Widoczne są również sfero- idalne wydzielenia dysper-. syjne j fazy [ Ti ] .
130 * 7PE Odpuszcz. w 300°C 160 min c.f. Dyfraktogram elektronowy z obszaru przedstawionego na fot. 129.
131 7PE Odpuszcz. w 300°C 160 min c.f. Rozwiązanie dyfraktogramu pokazanego na fot. 130.
132 7PE Odpuszcz. w 300°C 160 min c.f. Płytka fazy p 2 powstająca na granicy podziału igły martenzytu /ii.
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Fot. 128 x16000
1

Fot. 129 x59OOO Fot. 150

Fot. 151 Fot. 152 x80000



tle fazy oC •

Nr fot. Oznacz, próbki Rodzaj obróbki ciepln. Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostruktury
Odpuszcz. Dyfraktogram elektronoYjy133 ZPE w 3OO°C c.f. z obszaru przedstawionego160 min na fot. 132.Odpuszcz. Rozwiązanie dyfraktogramu1J4 7PE w 300°C c.f. pokazanego na fot. 133.160 minOdpuszcz. Na. tle fazy oC i nierozpu-135 7RB w 400°C m.o.-a szczonych wydzieleń fazy /Ti/ widoczne są obszarywzbogacone w aluminium.Odpuszcz. Struktura jak na fot. 135136 7RB w 400°C r-a obserwowana na replice wę-20 min glowo-platynowej. Widoczne są również wyekstrahowane cząstki drobnej fazy /Ti/.Odpuszcz. Płytkowe wydzielania fazy137 7RB w 400°C20 min r-a ^2 wzdłuż igieł byłego martenzytu /3' • Widoczne sąrównież rozetki fazy / Ti/.

. 138 7RG Odpuszcz. w 400°C r-a Nieregularne wydzielenia fazy 2 i rozetki wyek-40 min strahowanej fazy/Ti/, na
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Fot. TH Fot. 154

Fot. ' x560 Fot. 136 x16000

F^t. 137 x16000 Fot. 138 x3500



rozetkowate wydzielenia fa­zy /Ti/ .

Nr* fot. Oznacz. Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostrukturypróbki obróbki ciepln.
'159 7RC Odpuszcz. w 400°C80 min m.o.-a Wydzielenia fazy £ na granicy ziarn byłej fazy y3.
140 7RD Odpuszcz. w 400°C 80 min r-a Nieregularne wydzielenia fa­zy ■y £ i częściowo skoagulo- wane sferoidalne wydzielenia fazy /Ti/ w osnowie fazy oC .
141 7SA

Odpuszcz. w 450°C 10 min in.o<-ai
Wydzielenia faz i ^^7w osnowie fazy <£ .

142 7SB Odpuszcz. w 450°C 20 min m.o.-a Struktura jak na fot. 141 obserwowana po dłuższym cza­sie odpuszczania.
143 « 7SB Odpuszcz. 

w 450°C 20 min r-a Struktura jak na fot. 142 obserwowana na replice wę- glowo-platynowej.
144 7TB Odpuszcz. w 500°C 20 min r-a Na tle fazy oC widoczne są nieregularne wydzielenia fa­zy o oraz sferoidalne ic.
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Fot. 159 x560

Fot. 141 x570

x16000Fot. 140

Fot. 145 x12000



4Nr fot. Oznacz, Rodzaj Sposób odwzor. strukt. Opis mikrostrukturypróbki obróbki ciepln.
145 7TC Odpuszcz. w 500°C 40 min m.o.-a Cienka otoczka fazy ^9 wokół pierwotnej fazy/Ti ] Widoczne są również rów­nomiernie rozmieszczone wydzielenia faz i/Ti/w osnowie fazy cL .

146 4Z Starzenie w 55O°C 15 min
emisja elektronów wtórnych. Pasma i linie poślizgów w fazie o( ,

147 6H Odpuszcz. w 55O°C 15 min
emisja elektronów wtórnych Martenzyt X z drobnymi wydzieleniami fazy /Ti/.

148 7 Stan wyjścio­wy emisja elektronów wtórnych Sferoidalne wydzielenia fazy /Ti/ na tle fazy oC i eutektoidu cL + ,

1
149 7 Wyżarz, w 700°C 5 min emisja termiczna+ elektrony wtórne

W stosunku do struktury pokazanej na fot. 148 wi­doczna jest zmiana jas­ności obrazu wydzieleń fa­zy / Ti / . Częściowy zanik wydzieleń fazy f?.

150 7 Wyżarz, w 850°C 15 min emisja termiczna+
Częściowo rozpuszczone wydzielenia fazy /Ti/ na tle faz o( i y3 ,elektrony wtórne
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Fot* 145 x560 Fot. 146 x1500

Fot. 147 x1500 Fot. 148 x1500

Fot. 149 x1500 Fot. 150 2^500



4
/ 'Nr Oznacz. Rodzaj Sposób Opis mikrostrukturyfot. próbki obróbki odwzor.ciepln. strukt.

Wyżarz. emisja V/ osnowie fazy /3 miejsca151 7 w 900°C termiczna po rozpuszczonej fazie15 min + In].elektrony wtórneWyżarz. Obraz Na tle fazy <Z widoczne są152 elektro- wydzielenia fazy [Tl] z7 nowy ab- zaznaczoną linią wzdłużsorbcyj- której dokonywano analizyny jakościowej. 1 działka = 3 /g.
155 Rozkład liniowy miedzi7 Wyżarz. wzdłuż linii pokazanej na fot. 152.V/y żarz. Rozkład liniowy aluminium"I $4 7 wzdłuż linii pokazanej na fot. 152.Rozkład liniowy tytanu155 7 Wyżarz. wzdłuż linii pokazanej na fot. 152. k
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Fot. 151 x15OO Fot. 152

Fot. 153 Fot. 154

Fot Ol.00425Kv 3HM
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