Teza de Doctorat

Titlul Tezeil:

STUDIUL EXPERIMENTAL ASUPRA TRANSFORMARILOR DE FAZA IN
STARE SOLIDA y/y’ DIN ZIT SI A EVOLUTIEI FACTORILOR MORFOLOGICI
MICROSTRUCTURALI IN URMA APLICARII TRATAMENTELOR TERMICE
POST SUDARE PE SOLUTIILE SUPERALIATE TERTIAR CU BAZA Ni-Cr-Co

Autor:
ing. RUSAN Tiberius, cercetator stiintific UNIV. “POLITEHNICA”
TIMISOARA
| BIBLIOTECA CZHTRALA
— 1\, voium o« - T
Coordonator Stiintific: Dulap % 29 . £

L

Prof. Univ. Dr.ing. SAFTA Voicu
Membru al Academiei de Stiinte Tehnice a Romaniei

Universitatea ,Politehnicd” din Timisoara
Facultatea de Mecanica
Departamentul de Stiinta si Ingineria Materialelor

lunie 2006

BUPT



DEDICATIE

Daruirea, abnegatia, consecventa si seriozitatea cu care am abordat
profesia mea si viata in general, se datoreaza in primul rand Familiei RUSAN de
Priamus din care provin, aici am capatat si insusit cele mai solide principii de
etica si morala, de asemenea si preocuparea de a-mi cultiva si lucra fara
incetare virtutiile si calitatile personale cu care Bunul Dumnezeu ii ajuta pe tofi
oamenii la trecerea lor prin aceasta lume.

Actiuni dezinteresate, pline de generozitate si respect fata de semenii mei
atat in spatiul privat cat si in cel public sunt atitudini pe care le-am dobandit prin
educatia din familia mea unde am vazut lumina zilei si in care m-am format ca
om.

Parintilor mei si tuturor celor de dinaintea lor din a caroror cugete am fost
zamislit si fara de care n-as fi existat, lor a caror nume il port si nu in ultimul rand

persoanei de langa mine care mi-a fost dat sa-mi fie sprijin de nadejde la toata
vremea, sotiei mele dragi Marcela-Elena.

Tiberius Rusan

BUPT



RECUNOSTINTA AUTORULUI

Aceasta lucrare reprezinta munca mea in decursul a peste zece ani de
activitate dedicata cercetarii stiintifice in domeniul Stiinfa Materialelor.

Desigur nu este suficient spatiu si timp aici pentru a multumii in mod
personal tuturor celor care au contribuit direct ori fie indirect la modelarea mea ca
om de profesie, ori m-au ajutat fie si prin faptul ca au existat. Si fara de care nici
modesta mea indrazneala in a cuteza de-a iscodi fascinanta lume a $tiintei si
Tehnologiei Materialelor.

Toate acestea au fost dezvoltate si slefuite de-a lungul timpului de catre
toti acei dascali ai mei si cercetatori pe care i-am avut ca modele, marcand astfel
intr-un mod nevazut timpul si spatiul cu ceea ce avea fiecare mai bun de oferit.

Mai apoi cercetatori, oameni de $tiinta, Ingineri, toti cu o inalta tinuta
academica si profesionala cu ani multi de expertiza in domeniul Stiinta
Materialelor si Tehnologie a celor trei institutii la care m-am format,

Institutul National de Cercetare Dezvoltare in Sudura si incercari de
Materiale din Timisoara, lor le-am fost colaborator si in miinile carora m-am
format ca profesionist in acest domeniu, aici activand cinci ani ca cercetator
stiintific in cadrul Laboratorului de analiza, incercarea si examinarea materialelor.

Univerisitatea Politehnica Timisoara a carui Licentiat sunt, intreg corpului
de cercetatori de la catedra de sudura cu care am colaborat si care m-au sprijinit
pe parcursul celor zece ani de activitate stiintifica, si de asemenea corpul de
cadre didactice de la catedra de Stiinta si Tehnologia Materialelor unde am
absolvit gradul de Master in specialitatea Materiale Noi si Tehnologii Avansate.

Universitatea ,Aurel Vlaicu” Arad unde am absolvit.

Multumesc tuturor celor pe care i-am intalnit in Scoala Roméneasca de
Stiinta si Inginerie a carui absolvent sunt.

Mullumesc conducatorului si mentorului meu pentru increderea pe care
mi-a acordat-0 si sub indrumarea caruia m-am format ca cercetator stiintific.

Prof. Univ.Dr.-Ing. Voicu SAFTA

Membru al Academiei de Stiinte Tehnice a Romaniei.

BUPT



CUPRINS

Capitolul 1: INTRODUCERE...........cooi e, 1
1.1.  Obiectivele CErCetarii ...........occceiiiiiiieieiieicee e 1
1.2. Motivatia abordarii actualelor cercetari .............cccccccccciinniiiininnn. 4
1.3, SUUCIUIA TEZEOI ..vvvvveeiee e, 5

Capitolul 2: SUPERALIAJE TERTIARE CU BAZA Ni-Cr-Co REZISTENTE LA

TEMPERATURI INALTE SI MEDI COROZIVE .......ccovoveee. 7
2.1. Clasele Superaligjelor Terfiare ..........cccccccvveeiiiieiiiiieeeeeeeeecceeeeee 7

2.1.1. Proprietatile solutiilor solide superaliate ............................... 9
2.2. Superaliajele Tertiare cu baza Ni-Cr-Co ...........iiiiiieiiieeeee 12
2.3. Metalurgia Superaliajelor Tertiare cu baza Ni-Cr-Co ....................... 14

2.3.1. Topirea si turnarea

2.3.2. Transformari de Faza in Superaliajele Teriare
cu baza Ni-Cr-Co

2.3.3. Elementele chimice si efectul lor de aliere asupra

MICTOSIIUCIUNIT ..o 14
2.3.4. Structura cristalina a solutiilor solide superaliate ............... 19
2.3.4.1. Fazele solutiilor solide superaliate.
2.3.5. Mecanismele de intarire a microstructurii ........................... 25

2.3.5.1 Intarirea solutiei solide
2.3.5.2 Mecanismele de formare a precipitatelor de
durificare
2.3.5.3 Precipitatul de faza y' si structura sa
2.3.5.4 Carburile de tipul MC si M,,C;
2.4 Tratamente terMICE ..........oooviviieeeeeeeee e 32
2.4.1 Stabilitatea microstructurala a solutiilor solide
2.4.2 Tratamente termice si efectele lor asupra superaliajelor cu
microstructuri de turnare.
2.4.3 Conditiile de tratament termic.
2.4.4 Conditiile de tratare a solutiei.
2.4.5 Tratamentul de punere in solutie si conditile de maturizare a
structurii.
2.4.5.1 Precipitatele de faza »'.
2.4.5.2 Carburile de tipul MC si M,Cq
2.5, CONCIUZII c.evveeeee ettt 42

BUPT



Capitolul 3: METODE TEORETICE $1 MODELE MATEMATICE FOLOSITE
iN ABORDAREA MODELARII CINETICII TRANSFORMARILOR
iN STARE SOLIDA A PRECIPITATELOR DE FAZa '

3.1.Teoria transformarilor cinetice de reactie in stare solida

la formarea precipitatelordefaza »'.........cccceeeeeii 44

3.1.1. Teoria formarii centrelor de nucleatie ................c.ccccccvviviennnne. 45
3.1.1.1 Nucleerea eterogena.

3.1.2. Teoria cresterilor normale si grobiene .............c.cccoevviiieininnna. 47

3.1.2.1. Legea a-ll-a a lui Fick.
3.1.2.2. Modelul Zener
3.1.2.3. Particule de precipitate de faza de forma sferica
3.1.3. Cinetica reactiei complete in solutia solida
3.1.3.1. Teoria Avrami.
3.1.3.2. Cresterea precipitatelor de faza y ' in sistemele de
solutii solide ternare
3.2. Modele matematice ale precipitarii fazei 7' ............ccccooviiieeeii. 55

3.2.1. Modelul Mc Lean
3.2.2. Modelul Gabb
3.2.3. Modelul Carter
3.3. Modelarea campului de faze ..........ccccoeeeeeiiiiii 61
3.4. Modele matematice in abordarea cineticii proceselor termodinamice
de maturizare a precipitatelorde faza y’ ..................cccooiiriniinnnn, 62
3.4.1. Defectele de retea
3.4.2. Procesul Ostwald de maturizare a particulelor de faza y'

3.4.3. Teoria Lifshitz — Slozov -Wagner a procesului de
maturizare de tip Ostwald

3.4.4. Teoria Lifshitz — Slozov —~Wagner Modificata, a procesului de
maturizare de tip Ostwald

3.4.5. Creserile grosolane cu interfata controlata

3.4.6. Teoria Lifshitz — Slozov Modificata, a procesului de
maturizare Ostwald.

3.4.7. Modelarea mecanismelor de durificare ca rezultat al interactiunii
fazelor gamma si gamma primy — .
3.4.7.1. Ocolirea precipitatelor prin mecanismul Orowan
3.4.7.2. Forfecarea sau taierea particulelor.

3.4.7.3. Catararea in jurul sau peste particule.
3.5. Concluzii

BUPT



Capitolul 4: CERCETARI ANALITICE Sl EXPERIMENTALE CU
PRIVIRE LA TRANSFORMARILE DE FAZA IN STARE SOLIDA

v/y’ DIN ZIT-ul SOLUT!ILOR SUPERALIATE TERTIAR CU BAZA
Ni-Cr-Co

4.1. Definirea problematicii si postularea ipotezelor de lucru .... ........... 78

4.2. Continutul programului experimental
4.2.1. Consideratii asupra materialelor studiate si investigate
4.2.2. Scopul si detalierea experimentelor
4.3. Modelul analitic utilizat
4.3.1. Modelul matematic de determinare analitica a energiei de
activare a procesului de difuzie controlata la interfata y/y’
4.3.2. Modelul matematic al experimentului factorial complet de
tipul EFC 42 folosit.
4.4. Metode analitice de laborator si
rezultatele cercetarilor experimentale
4.4.1. Reproducerea ZIT-ului natural si prepararea esantioanelor
4.4 2. Prepararea metalografica
4.4.3. Analiza de Microscopie optica
4.4.4. Analiza de Microscopie Electronica
4.4.5. Analize chimice in spectrometrie cu energie dispersata.
4.4.6. Analiza Imaginii
4.4.6.1.Dezvoltarea unei proceduri metodologice de analiza a
imaginii digitale de pe microscopul electronic.
4.4.7. Analiza termica diferentiala
4.4 8. Analiza termogravimetrica
4.4.9. Determinari sclerometrice de microduritate pe scara Vickers.
4.4.10. Tratamente termice post sudare.
4.5. Concluzii

Capitolul 5: ANALIZA S| INTERPRETAREA REZULTATELOR
EXPERIMENTALE

5.1. Analiza si Interpretarea Rezultatelor
de analiza termica diferentaiala ...................ccceeeeevvviiiieeieeeeees 127
5.2. Analiza si Interpretarea Rezultatelor de analiza termogravimetrica 130
5.3. Analiza si Interpretarea morfologiei microstructurale a ZIT-ului ..... 132
5.4. Analiza si interpretarea raspunsului microstructural in ZIT si a
evolutiei morfologice ca urmare aplicarii T.T. post sudare ............. 137
5.4.1. Analiza ratelor de evolutie a factorilor morfologici
microstructurali a precipitatelor de faza y’
5.4.2. Analiza influentei elementelor de aliere asupra ratelor de
crester a precipitatelor de faza y’

............................................ 100

BUPT



5.5. Analiza si Verificarea legii de variatie a energiei de activare a
procesului de difuzie controlata la interfata matrice-precipitat de faza
(y/y") ca o functie de K *T = f(1/T) si daca aceasta este guvernata de
legeat '® si in cazul solutiiolor solide superaliate tertiar
CUDAZA Ni-Cr-CO ....coooiiiiiii e 164

5.6. Corelarea factorilor morfologici evolutivi ai microstructurii functie de
Timp si Temperatura ca parametri T.T. post sudare ..................... 173

5.7. Corelarea determinarilor sclerometrice de microduritate cu parametrii
tratamentului termic post sudare ...........ocoooeeiiiiiiiinn 185

5.7.1. Identificarea legilor de variatie a microduritatii in ZIT ca o
functie de HV,4, = f(t) dupa o ecuatie logaritmica

5.7.2. |dentificarea legilor de variatie a parametrilor optimizati Timp —
Temperatura ca o functie t = f(T) dupa o ecuatie de putere

5.8. Identificarea parametrului compozitional reprezentativ a fazei y’
pe baza celei mai apropiate corelatii cu microduritatea, la
solutiile superaliate cu baza Ni-Cr-Co ...............ooooviiiiiiieeeen. 192

5.9. Starea ipotezelor, si detalierea rezuitatele obtinute de autor ....... 194
5.9.1. Starea Ipotezelor de lucru
5.9.2. Determinarea coeficientului compozitional, Rusan de Priamus

(CCrp) si a expresiei sale de estimare analitica.

5.9.3. Determinarea modelului matematic de predictie Rusan de
Priamus ca functie a coeficientului compozitional cu acelas
nume RP,y100 = f(CCgp) pentru determinarea microdurtatilor in
ZIT la solutiile solide tertiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co.
5.9.3.1. Dezvoltarea modelului matematic de predictie Rusan

de Priamus RP,y 00 = f(CCpgp)
5.9.3.2. Verificarea si Validarea Modelului matematic de
predictie Rusan de Priamus RP,y 00 = f(CCgp)

5.10. CONCIUZII ..ot 206

Capitolul 6: RECAPITULAREA PRINCIPALELOR CONTRIBUTII
PERSONALE $1 CONCLUZII

6.1. Recapitularea contributiilor autorului aduse in spatiul ..................
stiintific al literaturii de specialitate, pentru 0 mai buna evaluare si
cunoastere a comportarii microstructurale a solutiilor solide tertiar
superaliate cu baza Ni-Cr-Co ..........cccoovviiiiiiiiiiiiiiine e 208

1.) Dezvoltarea si optimizarea tratamentelor termice post
sudare pentru imbunéatatirea factorilor morfologici
microstructurali din ZIT (marimea, forma, distributia si
fractia volumica a precipitatelor de faza y’)

2.) Propunerea coeficientului compozitional, Rusan de
Priamus(CCgp) si a expresiei sale de estimare analitica la
solutiile solide tertiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co.

BUPT



3.) Propunerea modelului matematic de predictie Rusan de Priamus
ca functie a coeficientului compozitional cu acelas nume
RP,vi00 = f(CC gp) pentru determinarea microdurtatilor in ZIT la
solutiile solide tertiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co.

4.) ldentificarea ecuatiilor modelului matematic de estimare a parametrilor
microduritate - timp in ZIT pe baza legilor de variatie a microduritatii
ca o functie logaritm de forma HV,y, = f(1)

5.) ldentificarea ecuatiilor modelului matematic de estimare a

parametrilor optimizati Timp — Temperatura pe baza legilor
de variatie dupa functia putere, de format = {(T)

6.) Dezvoltarea unei Proceduri metodologice de analiza a imaginii
digitale ce contine constituenti morfologici microstructurali, obtinuta
pe microscopul electronic de inalta rezolutie.

7.) Verificarea legii de variatie a energiei de activare ca 0

functie de K°T = f(%) a procesului de difuzie la interfata y-y’

8.) Un studiu complet de analiza termica diferential si termogravimetrica
pe solutille solide studiate.

6.2. Discutii cu privire la transformarile de faza in stare solida ce au loc in
ZIT-ul solutiilor solide tertiare cu baza Ni-Cr-Co ca urmare cercetarilor
experimentale INtrepriNSe ...........coouvveeieiiiiiiee e 215

6.2.1. Discutii
6.2.2. Céateva idei sintetizate de autor cu privire la preocupari
in cercetarea transformarilor de faza y' in stare solida

si a evolutiei microstructurale.
B.3. CONCIUZIi fINAIE ..o 222

ANEXA-1 Rezultatele experimentale ale studiului de analiza termica diferentiala
si termegravimetrica

ANEXA-2 Imagini cu precipitate de faza ' dupa aplicarea T.T. post sudare la
diferite valori ale nivelelor, factorilor de influenta timp-tempratura

ANEXA-3 Valorile masurate ale parametrilor morfologici microstructurali in ZIT
pe esantioanele expuse tratamentelor termice post sudare

ANEXA-4 Spectrele chimice si valorile cantitative determinate microanalitic

ANEXA-5 Valorile parametrilor timp-temperatura de expunere

ANEXA-6 Valorile determinate experimental si folosite la calcularea cantitatii
energiei de activare a procesului de difuzie controlata

BIBLIOGRAFIE

CURICULUM VITAE - Viata si activitatea stiintifica a autorului

BUPT



CAPITOLUL -I-

1. INTRODUCERE

1.1. Obiectivele cercetarii

Cercetarile intreprinse de autor in ultimii ani au fost directionate pe
comportarea unui spectru larg de superaliaje in medii de exploatare cu
temperaturi inalte de la 650°C si peste 1280°C si in medii puternic corosive
(oxidari si sulfidari), cu aplicatii particulare in domeniul motoarelor de propulsie
din industria aerospatiala si a turbinelor pe gaz generatoare de curent electric din

industria energetica.

Studiile a caror resultate fac obiectul acestei teze au fost desfasurate pe
componente in stare turnata ce fac parte dintr-o clasa particulara de materiale,
anume solutiile solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-Co din care sunt realizate
componentele active (cu precadere paletele) expuse zonei cu temperaturi
ridicate a echipamentelor mai sus amintite.

Teza contine acea parte a cercetarilor autorului care vizeaza rata
reformarii si cresterilor precipitatelor de faza »' din zona influentata termic la

sudare.

Scopul propus a fost acela de a determina masura in care se poate
imbunatatii microstructura ZIT-ului prin refacerea factorilor morfologici
microstructurali si cuantificarea acestor procese. Ca urmare a propunerii

autorului de aplicare a tratamentelor post sudare optimale.
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Descrierea pe larg a acestei chestiuni este tacuta in cuprinsul capitolului

4.1.  Definirea problematici si a ipotezelor de lucru’.

Aceste cercetari au angajat o atentie sporita pe tactori de control ai

morfologiei precipitatelor si cinetica cresterilor particulelor de faza y'.
Fractiile de volum ale precipitatelor de faza »', marimea, distributia si forma lor

au fost identificate ca variabile masurabile ale proceselor de refacere in urma

reactiilor de disolutie ce au avut loc ca urmare a degradarii termice din ZIT.

Modelul parametric a fost ales ca fiind un sistem de sase solutii tertiare
superaliate cu baza Ni-Cr-Co la care variaza elementele Mo, W, Al, Ta, si Nb,
elemente constituente ale fazei y' si a altor precipitate.

S-a accentuat pe intelegerea proceselor de crestere controlata prin difuzie
a precipitatelor de faza ' si refacerii factorilor morfologici microstructurali.

De asemenea, pe efectul fractiei volumice, pe morfologia precipitatelor,
marimea particulelor, distributia si rata de crestere a particulelor de precipitate de
fazay' in vederea dezvoltarii unui proces tehnologic de imbunatatire a

proprietatilor din ZIT.

Rezultatele experimentale din literatura de specialitate ce vizeaza cinetica
transformarilor de faza in stare solida a fazei y' sunt obtinute pe superaliajele cu
baza Ni.

Cercetarile mele au fost orientate in particular pe solutiile tertiare cu baza
Ni-Cr-Co, cu scopul de a intelege comportarea cresterilor precipitatelor de faza
7', ca urmare a intentiilor mele de a incerca prin aplicarea si dezvoltarea unor
tratamente termice post sudare refacerea factorilor morfologici microstructurali

din ZIT pe aceste solutii.
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in prima parte a studiilor mele mi-am indreptat atentia pe transformarile de
faza ce au loc in timpul reactiilor endoterme si exoterme, si determinarea

energiei de activare a proceselor de difuzie la interfata matrice - faza (y — y').

Am identificat punctele si domeniile de temperatura la care acestea au loc.
Acestea au fost puse in evidenta printr-un studiu amplu si amanuntit de analiza

termica diferentiala si termogravimetrica asupra solutiilor solide cercetate.

in a doua parte, mi-am concentrat eforturile pe dezvoltarea si optimizarea
tratamentelor termice post sudare in scopul de refacere a factorilor morfologici
microstructurali din ZIT. Am analizat planele optimale ale matricei program in
scopul gasirii combinatiei de factori de influenta temperatura - timp de expunere
optimi astfel incat sa pot gasi variantele cele mai potrivite de tratament termic
post sudare in raport cu transformarile de faza identificate in prima parte si

factorul compozitional specific fiecarei solutii solide studiate.

Prin intelegerea cineticii reactiilor de precipitare a fazelor ', a
metastabilitafii sale si determinarea ratelor de crestere prin difuzie controlata la
interfata (¥ — »') am incercat gasirea unor modele matematice prin calcularea
ecuatiilor de regresie pe baza carora sa se poata estima predictiv procesele de
refacere a precipitatelor de faza »' in ZIT si a microduritatii sale.

Modelele matematice propuse au fost validate prin comparatii si

determinari cantitative la un nivel calitativ determinat de acuratetea masuratorilor

datelor experimentale.
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1.2. Motivatie

Trecerea in revista a cercetarilor actuale directionate pe superaliaje terfiare cu
baza Ni-Cr-Co arata ca inca exista 0 zona neexploatata suficient.

Observatiile experimentale arata puncte de vedere contrarii $i deci ca fiind
inca o situatie nelamurita cu privire la exponentul si efectul fractiei de volum pe
rata constanta n superaliajele tertiare Ni-Cr-Co.

Fractia de volum a fazei y' este dependenta de comportarea cresterii
marimii particulelor in prezenta unor solicitari si a anizotropiei elastice.

Comportarea cresterilor neconventionale a precipitatelor de faza y' este 0
functie de fractia volumica a fazei y' acest lucru a fost aratat in mod teoretic de
Ardell (16), lasand insa loc pentru 0 mai aprofundata intelegere pe baze
experimentale.

Ca prima motivatie a acestor studii a fost nevoia de a injelege si
aprofunda pe baze experimentale posibilitatea cresterii fractiei de volum a fazei
y' din cresterile de particule precipitate in sistemele solicitate termomecanic ZIT-
ul de la sudare. Ca o a doua motivatie ar fi aceea de a gasi o cale de
imbunatatire a proprietatilor ZIT-ului prin refacerea factorilor morfologici
microstructurali (marime, distributie, fractia volumica cat si forma precipitatelor de
fazay') ca urmare a unor posibile aplicate tratamente termice post sudare.

Pornind de la foarte putinele informatii si rezultate experimentale gasite in
urma unui laborious studiu bibliografic realizat de catre autor in literatura
stiintifica de specialitate, in urma careia mai degraba am identificat o lipsa de
informatii decat o lamurire in a definii problematica pusa dar si a noi repere
experimentale, am constatat un camp deschis in ceea ce priveste explorarea

fenomenologica a problematicii definite explicit de céatre aplicatiile desrise in
capitolul 4.1.
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1.3. Structura Tezei

Teza este structurata in zece sase capitole, dupa cum urmeaza:

Capitolul 1 — contine o introducere in care sunt descrise pe scurt scopul Si
motivatia cercetarilor intreprinse de autor si structura lucrarii tezei.

Capitolul 2 — ofera fundamentul teoretic al claselor de materiale in general
si 0 aprofundare in particular pe comportarea metalurgica a clasei de materiale
luate in studiu anume, solutiile solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-Co.

Capitolul 3 — este rezultatul unui studiu laborios intreprins de autor in
literatura de specialitate cu scopul de identificare a metodelor teoretice si
modelelor matematice elaborate de diverse grupuri de cercetatori prin care au

abordat cinetica transformarilor in stare solida a precipitatelor de faza y'. Proces

fenomenologic abordat din punct de vedere experimental si de catre autor, a
caror rezultate fac obiectul prezentei teze de doctorat.

Capitolul 4 — ca urmare a unei expertize indelungate pe mai bine de patru
ani a autorului pe comportarea solutiilor solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-
Co, in acest capitol autorul identifica si sintetizeaza problematica fenomenologica
abordata in studiu.

Sunt definite limitele problematicii si sunt postulate ipotezelor de lucru.
contine detalierea programului experimental percurs de autor in obtinerea si
determinarea masuratorilor propuse.

Contine descrierea modelelor matematice folosite in determinarile analitice ca
urmare a calculelor pe baza marimilor variabilelor masurate in timpul
experimentelor.

Contine o descriere a tuturor metodelor analitice de laborator folosite in
cuantificarea proceselor si fenomenelor urmarite cat si a rezultatele cercetarilor
experimentale.
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Capitotul 5 — contine ilustrarea, detalierea si interpretarea rezuitatelor
experimentale conduse de autor. De asemenea corelarea valorilor determinate
cu parametrii urmariti.

Capitolul 6 — Pomind de la starea ipotezelor de lucru sunt expuse
contributiile personale ale autorului ca urmare a cercetarilor intreprinse cu scopul
acestei teze. De asemenea pe baza acestora autorul propune un model analitic
de determinare a unui coeficient compozitional si a unui model matematic de
predictie a microduritatii in ZIT cat si tratamentele termice post sudare optimale
gasite pentru fiecare solutie in parte.

De asemenea sunt expuse discutiile si concluziile autorului referitor la rezultatele

obtinute si prezentate in capitolul 5.
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CAPITOLUL-II-

SUPERALIAJE TERTIARE REZISTENTE LA
TEMPERATURI INALTE SI MEDII COROZIVE

2.1. Clasele Superaliajelor

Din punct de vedere chimic compozitional, sau mai exact a elementului

sau elementelor dominante, superaliajele se impart in trei mari grupe $i anume:
-Superaliaje cu baza Fe-Ni
-Superaliaje cu baza Ni
-Superaliaje cu baza Co

Care la randul lor (tot din punct de vedere compozitional) in functie de
numarul elementelor dominante se impart in solutii solide superaliate binare si
tertiare.

Solutiile superaliate din punct de vedere a starii macrostructurale se impart in
doua categorii:

-cu 0 macrostructura turnata ( cu o solidificare equiaxiala, sau cu

solidificare directionata);

-cu 0 macrostructura prelucrata (tratat termic, forjat sau sinterizat).
Superaliajele cu baza Fe-Ni si Ni cu 0 macrostructura prelucrata sunt limitate de
temperatura de exploatare la 816°C. Majoritatea superaliajelor din aceasta clasa
au un domeniu de serviciu cuprins intre 649-704°C. Peste aceasta temperatura
sunt folosite cele cu 0 macrostructura turnata.

Limita superioara a temperaturii de exploatare a fiecarei clase data de
fractia volumica a precipitatelor de faza, tipul precipitatelor si de forma
macrostructuralda. Domeniul temperaturilor intermediare este cuprins intre 540°C
- 760°C. Domeniul temperaturilor inalte depaseste temperatura de 816°C
apropiindu-se de temperatura de topire.
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Superaliajele la elaborare sunt supuse unui proces de optimizare In
functie de proprietatea dominanta ceruta de aplicatia de destinatie. De aceea
acelasi tip de superaliaj are 0 compozitie chimica diferita pentru starea turnata si
cea prelucrata.

Solutiile Tn stare prelucrata, se obtin din starea initial turnata care este
prelucrata prin deformare apoi reincalzita si tratata termic in numeroase cicluri
pana cand atinge starea finala dorita. Aceste superaliaje prezinta o omogenitate
mult superioara fata de cele in stare turnata la care segregatiile cauzate de
procesul natural de solidificare sunt dominante generand o eterogenitate severa
la nivel macro si micro structural. Datorita acestui fapt proprietatea de ductilitate
este maximizata la acest tip de solutii.

Componentele executate din aceste solutii fie sunt prelucrate prin forjare,
ori prin sinterizare (cu pulberi obtinute din solutii superior omogenizate), acestea
sunt destinate aplicatiilor cu solicitari mari, statice, dinamice ori oboseala de
joasa sau de inalta ciclicitate. n sectiunile reci ori In zona temperaturiilor de
trecere (intermediare) de la cele joase la temperaturi inalte de serviciu a
turbinelor de gaz din industria energetica si a motoarelor de propulsie din
industria aerospatiala.

Solutiile Tn stare turnata, sunt destinate cu precadere componentelor
exploatate in zona temperaturilor inalte.

Structura obtinuta in urma unei solidificari equiaxiale prezinta o mare
varietate in marimea grauntilor de la un component la altul.

Solidificarea directionata genereaza o structura formata din graunti relativi
egali ca marime si alungiti (graunti columnari) aliniati perpendiculari pe directia
de Tnaintare a frontului de solidificare. De asemenea cu ajutorul acestei
tehnologii de solidificare directionata se pot obtine componente formate dintr-un
singur cristal (monobloc), dar la ora actuala acestea limiteaza dimensiunea
geometrica a mono cristalului. Spre exemplu paletele de turbini obtinute dintr-
un cristal nu pot satisface Tntreaga gama dimensionala necesard componentei
turbinei.
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Componentele cu structura turnata prezinta o fiabilitate superioara
exploatarilor la temperaturi ridicate, atat pentru solicitari la fluaj cat si la oboseala

ciclica.
2.1.1. Proprietatile solutiilor solide superaliate.

intarirea solutiilor solide ale superaliajelor cu baza Fe-Ni si Ni

se face prin:

- durificarea solutiei solide (atomii de substitutie interfereaza cu
deformatiile de retea;

- deformarea solutiei solide (ecruisare) in care energia este stocata de
céatre deformatiile ce apar in retea;

- durificarea prin cresterea precipitatelor de faza ( in care precipitatele

secundare de faza »'interfereaza cu deformatiile de retea).

La noile solutii solide cu baza -Ni exista si intarirea cu (dispersie de oxizi,
particule de Ti,O, si Y,0,).

in cazul solutiilor solide cu baza Co, intarirea se face prin (durificare cu
carburi) producerea de carburi ca faze secundare cu distributie favorabila in
matricea de baza si care interfereaza cu deformatiile de retea.
Solutiile cu baza Fe-Ni si Ni contin 0 cantitate relativ mica de Al si Ti care
realizeaza o crestere a rezistentei la temperaturi inalte prin intermediul

precipitatelor de faza »'.

in noua generatie a solutiilor cu baza Ni s-a putut obtine 0 acomodare a
lor prin cresterea continutului de aluminiu imbunatatindu-se astfel nivelul fractiei
volumice si prin aceasta marindu-se limita superioara a temperaturii de
exploatare. Cel mai inalt continut durificator se obtine la solutiile cu baza Ni in
stare turnata si solidificare directionata atat cu structura policristalina cat si

monocristal. Acestea au o fractie volumica 240%.
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Solutia cu baza Fe-Ni are o fractie volumica 220%. Singura solutie in
stare prelucrata care se foloseste la componente solicitate in domeniul
intermediar al temperaturilor inalte sunt cele obtinute prin sinterizare a carui
fractie volumica este > 50%.

Solutiile cu baza Co turnate cu solidificare equiaxiala sunt de regula mai
fiabile decat cele cu baza Ni, ele fiind capabile sa lucreze la temperaturi peste
1093°C. Desi peste aceasta temperatura sunt capabile sa opereze Si
componentele din baza Ni dar numai cele cu o structura monocristal, mai mult in
unele situatii acestea dovedindu-se chiar mai fiabile decéat cele cu baza Co,
ramane insa problema de natura tehnologica, care limiteaza dimensiunea
geometrica a componentelor monocristal, amintita mai sus.

Celelalte proprietati fizice ale solutiilor solide cum sunt conductivitatea
electrica, caldura specifica, conductivitatea termica si expansiunea termica au
valori cuprinse in partea inferioara fata de valoarea medie a domeniului specific
sistemelor metalice si aliajelor lor.

Aceste proprietati sunt influentate de natura metalelor de tranzifie cat si a
prezentei in componenta lor a unor aditivi din elementele metalice refractare.
Densitatea solutiilor solide cu baza Fe-Ni = 7.9 - 8.3 g/cm®, cu baza Ni =7.8 -
8.9 g/cm®, cu baza Co = 8.3 — 9.4 g/cm®.

Densitatea este importanta pentru superaliaje in functie de aplicatie, in
cazul turbinelor pe gaz si a motoarelor de propulsie 0 densitate mare duce la 0
crestere a rezisteniei la solicitare termica si de frictiune.

Superaliajele actuale tind sa aibe o0 densitate apropiata de valoarea maxima a
domeniului, cele derivate din solutiile cu baza Ni sa se apropie de valorile date
de cele cu baza cobalt.

Solutiile solide superaliate sunt proiectate pentru a opera in conditii de
temperaturi ridicate si mediu coroziv, mult mai ridicate decat materialele din clasa

otelurilor termorezistente, inalt aliate.
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Rata de degradare a superaliajelor este o functie de temperatura si timpul
de expunere in serviciu.

Selectia superaliajelor in cazul aplicatiilor critice cum ar fi cele pentru
construirea componentelor din turbinele de gaz din industria energetica si a
motoarelor de propulsie din industria aerospatiala, se face dupa urmatoarele
doua criterii.

Indiferent de pragul maxim de temperatura prevazut a fi atins in serviciu
fie zona temperaturilor joase sub 540°C , a celor intermediare intre 540°C -
760°C ori a celor inalte peste 816°C pana spre zonele de topire se aplica doua
criterii de proiectare:

a.) Criteriul primar, care tine seama de:

-gradul de ductilitate si uniformitatea (omogenitatea microstructurii)
proprietatilor in sectiune.

-proprietatile mecanice de rupere;

-fluajul;

-oboseala la solicitari de joasa ciclicitate;

-rata de crestere a fisurii;

b.) Criteriul secundar:
- prelucrabilitatea;
- tenacitatea la rupere (rezilienta)

Superaliajele cu baza Ni prezintd cea mai larga deschidere spre
imbunatatirea caracteristicilor, in aceasta directie s-au dezvoltat solutii solide
tertiare cum sunt Ni-Cr-Co, Ni-Cr-Mo, Ni-Cr-W, sau Ni-Cr-Ti-Al, toate fiind
optimizare pe aplicatii specifice.

Solutiile solide tertiare cu baza Ni-Cr-Co in stare turnata cu solidificare
directionata au ca destinatie construirea paletelor din zona temperaturilor si
presiunilor inalte ale turbinelor si motoarelor de propulsie.

11

BUPT



)

Figura 2.1. Turbina cu vedere in sectiune a) si motor de propulsie TurboJet b).

2.2. Superaliajele Terjiare cu baza Ni-Cr-Co

Superaliajele tertiare cu baza Ni-Cr-Co s-au dezvoltat ca urmare a unor
necesitati impuse de cerintele dezvoltarii domeniului aerospatial si energetic, fata

de care limitele rezervei de proprietati ale superaliajelor binare cu baza Ni-Cr
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aproape ca se epuizasera. Prima solutie tertiara cu baza Ni-Cr-Co s-a dezvoltat
de cétre un colectiv de cercetatori si ingineri americani de la Paul D. Merica
Research Laboratory.

Obiectivele dezvoltarii acestui tip de solutie terfiara au fost acelea de a
produce o structura stabila din punct de vedere termic s$i combinata cu o
rezistenta mare la medii corozive, cum ar fi oxidari si sulfidari la temperaturi
ridicate. Obtinerea acestui tip de superaliaj se face cu ajutorul unor tehnologii
avansate de topire in vacuum, de asemenea si alierea, turnarea cét si formarea
controlata a precipitatelor de durificare se realizeaza tot in conditii de vacuum.

Superaliajele tertiare cu baza Ni-Cr-Co prezinta excelente proprietati de
rezistenta la fluaj combinate cu o0 superioara rezisten{a la coroziune la
temperaturi inalte. Aceste superaliaje lucreaza in bune conditii la temperaturi de
980°C pana la 1190°C in conditii de mediu cu sulf si oxidari.

Aplicatiile pentru care au fost dezvoltate acest tip de superaliaje sunt
componente din zona fierbinte ale motoarelor de propulsie de la vehiculele aero
spatiale si a turbinelor pe gaz, generatoare de energie electrica.

Trasatura semnificanta a acestor solutii tertiare cu baza Ni-Cr-Co este 0
buna metastabilitate termodinamica si care rezida din schimbari in morfologia
microstructurald, compozitia chimica, distributia si proprietatile diferitelor faze
(majore sau minore) in timpul expunerii la temperaturi elevate cu sau fara
solicitari de tensiuni si la diferite medii corozive din timpul serviciului de
exploatare. De asemenea in timpul expunerii la temperaturi elevate pot avea loc
reactii intre diferitele faze constituente si care pot rezulta in diferite structuri de
faze nedorite si care la randul lor pot initia fisuri ori duce la accelerari ale
degradarilor microstructurale scazand in mod substantial proprietatiile fizico
mecanice ale superaliajului. Pentru repararea acestor componente mai sus
amintite, tratamentele termice si procesele de sudare sunt singurele tehnologii
folosite in acest sens.

Aceste superaliaje sunt foarte sensibile la fisurarea la cald in timpul

sudarii si dezvoltarea de fisuri in imbinarile sudate dar mai ales in zona afectata
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termic, in timpul tratamentelor post sudare. Unul din factorii cheie in
determinarea susceptibilitatii la fisurarea la cald in ZIT este constitutia
microstructurii. Microstructura acestor superaliaje este foarte complexa, si este
influentata de compozitia chimica, tratamentul termic aplicat, topirea si ruta de
turnare folosita, la care se adauga temperatura de expunere din timpul
serviciului. De aceea efectul acestor factori asupra microstructurii este tratat in

continuare.
2.3. Metalurgia Superaliajelor Terfiare cu baza Ni-Cr-Co

2.3.1 Topirea si turnarea

Solutiile solide tertiare sunt elaborate prin tehnologii avansate de topire $i
turnare Tn vacum, temperaturile de topire sunt de 1500°C -1800°C cu o
supraincalzire peste linia lichidus de 200°C — 400 °C. in timpul proceselor de
solidificare apar microporozitatile. Componentele turnate din aceste solutii aliate
sunt tratate cu o tehnologie speciala numita presiune izostatica la inalta
temperatura si in mediu de argon cu scopul de a elimina microporozitatile, iar

gazul inert este folosit pentru a evita producerea oxidarilor la suprafata.

2.3.2. Transformari de Faza in Superaliajele Tertiare
cu baza Ni-Cr-Co

in figura 2.2. este prezentata diagrama ternara a concentratiei
compozitionale a elementelor de baza Ni, Cr, Co in configuratia desfasurata la
temperatura de 1200°C. in intreaga literatura stiintifica deschisa nu am gasit
diagramele Timp-Temperatura-Transformare pentru solutiile terfiare cu baza Ni-
Cr-Co, de aceea prezint diagrama T-T-T pentru solutiile cu baza Ni folosita ca
fiind cea mai acoperitoare intr-o proportie semnificativa pentru o0 gama larga de
soluti superaliate. Probabil ca in cazul transtformarii fazelor y-y’ domeniul de
temperatura sa fie apropiat, cu precizarea ca in cazul solutiilor terfiare studiate

nu apar si celelalte tipuri de faza ca in cazul celor cu baza Ni faza & si respectiv
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faza a. ilustrata in figura 2.3. In figura 2.4 este aratata diagrama de
transformare temperatura functie de continutul in Ti pentru solutia 59%Ni 22%Cr
19%Co.

Figura 2.2. Diagrama ternara a concentratiilor compozitionale a solutiei solide cu
baza Ni-Cr-Co la 1200°C[54] [55]
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Figura 2.3. Diagrama Timp-Temperatura-Transformare a solutiei solide superaliate
binar cu baza Ni la care transformarile de faza y y’ probabil se produc cam in
acelasi domeniu de temperaturi ca si pentru cele tertiare cu baza Ni-Cr-Co cu

deosebirea ca in cazul acestora nu exista fazele  si a. [54] [55]

15

BUPT



1150
1100
59% Ni
1050| 22% cr —
19% Co
1000
y 78% Ni
Temperature 950 , 22%Cr
c i
900 [ y+y'
850 l ,
800
02 3 4 5 6wt
O 118 235 350 464 576 666 At
Titonium Content %

Figura 2.4. Diagrama de transformare y y' Temperatura-functie de continutul de Ti

element formator de faza y’ pentru o solutie ternara Ni-Cr-Co. [55]

2.3.3 Elementele chimice si efectul lor de aliere asupra microstructurii.

in tabelul 2.3. sunt prezentate functiile elementelor chimice si continutul
solutiei solide ale superaliajelor tertiare cu baza Ni-Cr-Co.

in figura 2.5. sunt prezentate elementele chimice constituente ale
solutiilor solide superaliate si pozitia lor in tabelul chimic a lui Mendeleev.

Elementele de baza a solutiilor solide superaliate cét si a celor de aliere
sunt constituite din atomi ai metalelor de tranzitie, cuprinse in cele 35 de
elemente din grupele 3,4...pana la 12 ale sistemului periodic.

Exceptie facand doar aluminiul care nu este un metal de tranzitie si cu
toate acestea este unul din elementele importante din compozitia solutiilor solide
superaliate, acesta participa la formarea fazei y’ . Aluminiul nu are proprietatea

de a avea stari diferite de oxidare iar electroni de valenta se gasesc doar pe
stratul exterior.
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La fel ca toate metalele, si metalele de tranzitie prezinta proprietati de
ductilitate, sunt maleabile si conduc curentul electric si caldura. La metalele de
tranzitie spre deosebire de celelalte este ca electronii de valenta sau electronii
care intra In combinatie cu alte elemente nu sunt numai cei de pe ultimul strat
orbital. Datorita acestui fapt atomii metalelor de tranzitie prezinta mai multe stari
de oxidare adica au mai multe valente. Aceasta stare tranzitorie a valentei pe
mai multe straturi a dat denumirea de metale de tranzitie. Cobaltul si Nichelul la
care se adauga si Fierul sunt singurele elemente ce au proprietatea de a
produce un camp magnetic.

Elementul W este mai activ decat Mo in cresterea rezisteniei la detformatie
si a durificarii solutie solide de asemenea are un rol de crestere a rezistentei
particulelor precipitate de tipul »'.

Cobaltul creste rezistenta la coroziune la temperaturi inalte.

Al, Ti, Nb, Ta produc o scadere a fractiei volumice a precipitatelor de faza '

crescand granitele antifaza si maresc nepotrivirile dintre precipitate si matrice.

v Mn Zn\ Ga\ Ge 44& L
| er ;ﬁ :g;; 'b\m LUALALAL cu\m\sn \ \
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Figura 2.5. Pozitia in tabelul lui Mendeleev a elementelor constitutive ale solutiilor

solide superaliate din grupele metalelor de tranzitie.
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Tabelul 2.3

Elementul chimic

Efectul pe care il produce in solutie

Nichel Stabilitatea fazelor
Induce o rezistenta marita la oxidare si
Crom coroziune la temperaturi inalte.
Principalul element care formeaza
carburi de tipul M,Cs
Creste temperatura de dizolvare a fazei
Cobalt y' si punctul de topire a matricei
bogate in Ni
Molibden Intareste solutia solida, si formeaza
carburi de tipul MC
Wolfram Intareste solutia solida, si formeaza

carburi de tipul MC

Aluminiu si Titan

Formeaza precipitate de faza »' cu

efect durificator asupra solutiei.

Ti formeaza carburi de tipul MC

Niobiu Formeaza carburi de tipul MC

Tantal Intdreste solutia solida si principalul
element in carburile de tipul MC

Carbon Formeaza diferite carburi cele

de tipul MC si M,,Cq

Impuritati ca Sulf, Phosfor si Siliciu

Cauzeaza fragilizari prin formarea de

segregalii la granitele de graunti.
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2.3.4. Structura cristalina a solutiilor solide superaliate

in solutiile solide superaliate se intalnesc mai multe tipuri de structuri
cristaline de baza dupa cum sunt prezentate in tabelul 2.4 dintre care cele mai
des intalnite sunt a) cub cu fete centrate (cfc), b) cub cu volum centrat (cvc) si €)
hexagonal (h) ilustrate in figura 2.6

Atunci cand o structura cristalina de baza este alcatuita din cel putin doua
specii diferite de atomi acea structura se ordoneaza dupa un mod natural dupa
asezarea atomilor in retea functie de marimea razei atomice.

Spre exemplu daca in solutia solida avem o faza secundara de tipul Ni;Al
ea se va ordona. Structura cristalind de baza este cfc cu atomi de Ni pozitionati
pe fetele celulei iar cei de Al ori Ti in colturile cubului dupa cum sunt ilustrati in

figura 2.6.d), atomi hasurati sunt atomi pozitionati pe fetele ascunseale celulei.

b)

solide superaliate iar d) structura cristalina a precipitatului de faza y'.

Figura 2.6. a) b) si ¢) structurile cristaline de baza ce se gasesc fazele solutiilor
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2.3.4.1. Fazele solutiilor solide superaliate.

Toate cele trei mari clase de superaliaje contin 0 matrice cu structura

austenitica de faza y' ( faza primara) cu o retea cristalina de tipul (cfc) si o

varietate de faze secundare cu diferite tipuri de retea cristalina .

Toate aceste faze secundare prin distributia, marimea si forma lor

controleaza proprietatile fizice, mecanice si chimice ale solutiei superaliajului. In

tabelul 2.4 sunt prezentate tipologiile de faze secundare cu structura cristalina,

parametrul de retea si formula chimica.

Tabelul 2.4.
Structura Parametru de
Tipul de Faza cristalina retea (nm) Formula chimica
Cub cu fete centrate | 0.3561 pentru NiAl
Y (compactat de tipul 0.3568 pentru NizAINi; (Al Ti)
L) Nis (Al o5 Ti o)
Hexagonal a,=0.5093 Ni;Ti nu are
n (compactat de tipul C,=0.8276 solubilitate faa de
DO ,) alte elemente
Cub cu volum a,=0.3624
Y centrat (compactat C,=0.7406 Ni;Nb
de tipul DO ,,)
Ortorombic a,=0.5106-0.511
S (compactat cu b,=0.421-0.4251 Ni;Nb
Cu,Ti) Co=0.452-0.4556
TiC
MC cubic a,=0.430-0.470 NbC
HfC
M,,Cs Cub cu fete centrate | a;=1.050-1.070 Cr,Ce
(Cr,Fe,W,M0),Cs
Fe;Mo;C
Fe;W,C- Fe,W,C
M.C Cub cu fete centrate a,=1.085-1.175 Fe;Nb,C
Nb;Co;C
Ta;Co,C
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continuare la Tabelul 2.4.

Structura Parametru de
Tipul de Faza cristalina retea (nm) Formula chimica
Cr,C,
Mo,C;
M,C, Hexagonal a,=1.398 W,C,
C,=0.4523 Nb,C,
TazB,
M382 V;B;
MB,, Tetragonal a,=0.560-0.620 Nb;B,
C,=0.300-0.330 (Mo, Ti,Cr,Ni,Fe),B,
Mo, FeB,
Ti
(Ti,Nb,Zr)N
MN Cubic a,=0.4240 (Ti,Nb,Zr)(C,N)
ZrN
NbN
a,=0.475 Co,W,
U Romboedric C,=0.2577 (FeCo); (MoW),
Fe,Nb
Fe,Ti
Laves Hexagonal a,=0.475-0.495 Fe.Mo
C,=0.770-0.815 Co,Ta
Co,Ti
FeCr
FeCrMo
G Tetragonal a,=0.880-0.910 CrFeMoNi
Co=0.450-0.480 CrCo
CrNiMo

Fazele majore care se produc ca rezultat al reactiilor chimice de

transformare in stare solida atat in solutiile cu baza Fe-Ni cat si in cele cu baza

Ni sunt:

- Faza primara y matrice austenitica, este 0 fazd nemagnetica si in

retea (cfc) contine o0 concentratie semnificativa de element ca : Co, Fe,

Cr, Mo si W.
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- Faza secundara y' contine Al si Ni care reactioneaza cu Ni si precipita
ca o faza legata cu matricea de baza de faza y. Tot in aceasta fazay'
mai pot fi intalnite elemente n cantitati notabile ca Nb, Ta, Cr, Mo.

Este faza principald de intarire a superaliajului la temperaturi inalte.
Particulele de faza »' Tsi schimba morfologia in functie de potrivirea la interfata
cu matricea de baza.

O data cu expunerea de lunga durata la temperaturi de peste 700 °C duce
la cresterea nepotrivirii de interfatd y/y' si cauzeaza formarea unor faze
secundare nedorite n (Ni,Ti) ori & (Ni;Nb).

Precipitatele de faza y' pot deveni sub forma de insule alungite in
interiorul grauntilor ori sub forma de film alungit pe granita de graunti ca urmare a
unor tratamente termice ori a expunerii in serviciu. Aceasta forma poate fi
benefica pentru imbunatatirea proprietatilor de flua,.

Faza secundara #'', in care nichelul si niobiul reactioneaza si formeaza un
compus cu structura volum centrat tetragonal (vct) legat cu matricea de baza y
si care prin ordonarea retelei sale introduce o mare deformare de 2.9% in urma
nepotrivirii la interfata »/y"".

Aceasta faza ofera 0 mare rezistenta la temperatura pe intervalul
temperaturilor joase pana la cele intermediare (500°C - 600°C) dar nu este
potrivitad pentru temperaturi ce depasesc 649°C. Aceasta faza se intalneste doar
in cateva solutii solide cu baza Fe-Ni si Ni. Are o forma de disc cu media
diametrului de 600A si grosimea de 50-90A iar planul cristalografic de {100}.

Faza § are forma aciculara si se formeaza in intervalul de temperaturi

815°C 980°C, o structura ortorombica ce contine Ni;Nb la care se ordoneaza si
Cu,Ti.
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Carburile:

Precipitarea carburilor au loc atunci cand in solutie exista carbon intr-o
proportie de 0.02% la 0.2% si care intra in reactie cu elemente metalice reactive.
Carbura de tipul MC: in timpul procesului de solidificare se formeaza carburile
de tipul MC ca mai apoi sa se descompuna la atingerea nivelului de energie de
activare a cineticii reactiei eliberand o cantitate mare de atomi de carbon.

Carbura MC este sursa principala de carbon, la temperaturi de sub 982
°C, se descompune formand carburi de tipul M,,C si sau M,C care se formeaza
de-a lungul granitelor de graunti.

Descompunerea carburii MC se face foarte incet fie in timpul tratamentului termic
ori a temperaturii din timpul serviciului.

Principalele reactii de formare a carburilor in superaliaje se desfasoara
dupa cum urmeaza:

Formarea carburii M,,C, si MgC ca urmare a reactiei de descompunere a carburii
de tipul MC.
MC+y >M,C,+y
MC+y->MC+y

(Ti, Mo)C +(Ni,Cr, Al,Ti) — Cr,Mo,C, + Ni,(Al.Ti)
Carburile M¢C si M,,C, interactioneaza intre ele rezultand o alta carbura, care
depinde de compozitia solutiei.

MC+M >M..C,+M’
Mo, (Ni,Co),C +Cr « Cr,,Mo,C, +(Ni,Co,Mo)
Cu expunerea de lunga durata la temperaturile din serviciu pot aparea conversii
de forma:
MC o M,C,

Morfologia carburilor difera in functie de tipul structurii retelei cristaline.
Carbura MC are 0 compozitie variabila se formeaza cu Th, Ta, Li,Nb,Zr,Mo.

Apare de forma globulara sau regulata de culoare gri pana la culoarea lavand.
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Carbura M,;C,: Forma precipitarii acestui tip de carbura este importanta
deoarece se formeaza ca urmare a descompunerii carburii MC, in domeniul (760
°C — 816 °C), fie in timpul tratamentului termic ori uneori chiar si la 982°C in
timpul serviciului si influenteaza proprietatile mecanice ale solutiei. Carbura
precipita in forma de film globule, placi, lamele ori celule, cu predilectie pe
granitele de graunti. Elementele metalice care alcatuiesc acest tip de carbura
sunt Cr, Ni, Co, Fe, Mo, si W.

Carbura M,C: apare de culoare roz si este formata cu Mo, Fe, W, Nb, Ni, Cr, Ta
si Co.

Carbura M,C,: este de forma bloc iregular si se formeaza la temperaturi de
peste 1000 °C in solutiile solide cu baza Co. Elementele dominante sunt Co si Cr
la 1080°C. Uneori sunt intalnite si la solutiile cu baza Ni cand se formeaza
elemente ca Mo, W ori Nb.

Formarea Borurilor, apar in solutiile cu baza Fe-Ni si Ni cu un continut 20.003%
de Bor. Aceste particule de faza secundara se formeaza in urma unor reactii
chimice de precipitare similar cu cele ale carburilor. Elementele metalice care au
afinitate la formarea borurilor sunt : Mo, Ta, Nb, Zr, Ni, Fe, CrSi V. *

Formarea Nitratilor, aceste precipitate sunt insolubile la temperaturi mai mici
decéat punctele de topire. Au forme cubice si rectangulare cu colturi ascutite si
sunt de culoare galben la portocaliu. Elementele cu afinitate la formarea nitratilor
sunt: Ti, Nb, Zr.

Faza u, apare in solutiile cu un continut mare de Mo, W, Co si Fe. Sunt in forme

de placi iregulare, si se formeaza la temperaturi ridicate.

Faza Laves, se intalneste cel mai frecvent in solutiile cu baza Fe,Ni si Co cu
forme iregulate, globular, ori alungite. Dupa expuneri indelungate la temperaturi
inalte au forme de placi.

Faza o, este cel mai des intalnita in solutiile cu baza Fe-Ni si Co, apare mai rar
in forma globulara alungita si mai frecvent in forma de placi orientate la un unghi

de 120° una fata de cealalta.
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Este o faza nedorita si care apare in urma expunerilor prelungite la temperaturi

de serviciu 540°C - 980°C. Uneori apare si in solutiile cu baza Ni-Cr- Co.

2.3.5. Mecanismele de intarire a microstructurii

O inalta rezistenta a acestor superaliaje se datoreaza urmatoarelor
mecanisme:
- Intarirea solutiei solide de catre Cr, Mo, W, Co;
- formarea unei matrice cu precipitate de durificare, formate din particule de faza

v'. Aceste faze contin Ni, (Al, Ti);

- intarirea granitelor de graunti cu diferite tipuri de carburi.

2.3.5.1 intérirea solutiei solide

Elementele Co, Cr, Mo, W, Ti si Al toate acestea durifica solutia solida la
care Ni este in proporiie majoritara.

Diametrul atomic al acestor elemente difera de cel al Ni, dar si concentratia
acestorade la 1% la 13%.

Schimbarile parametrului de retea depind de diametrul atomic a diferitelor
specii ce 0 compun si contribuie la durificarea aliajului. Atomii dizolvati
interactioneaza cu miscarea dislocatiilor si defectelor de retea in timpul
producerii acestora.

Introducerea unui atom dizolvat de substitutie in interiorul cristalului
produce o deformare locala a refelei cristaline si care de regula duce lao
crestere a unui camp de solicitare simetric de forma sferica inconjurand atomul
dizolvat.

Campul de solicitare al atomului poate interactiona cu campul de solicitare
a dislocatiilor ducand astfel la 0 crestere a interactiunii dintre atomii dizolvati si
dislocatiile de retea.
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De asemenea in intarirea solutiei solide joaca un rol important si modulul
atomului de substitutie dizolvat.

Ambele, atat marimea cat si efectul modulului produc o interactiune
energetica de natura elastica intre atomul dizolvat si dislocatie.
Este surprinzator faptul ca un atom moale va durifica 0 structura cristalina intr-un
grad mai mare decat un atom tare [7].

Estimarea intaririi solutiei solide a superaliajului se face prin masurarea

cresterii duritatii solutiei avand ca referinta duritatea nichelului pur.
2.3.5.2 Mecanismele de formare a precipitatelor de durificare

Rezistenta principala a acestor superaliaje se datoreaza precipitatelor de

durificare care sunt de tipul compusi intermetalici de faza y'care au urmatoarea

structura:
Ni, (AL Ti)
Particulele precipitate pot opri miscarile dislocatiilor printr-o varietate de

mecanisme de interactie[16].

Referitor la aceste mecanisme, in literatura de specialitate sunt cunoscute

urmatoarele teorii:

1. Intarirea chimica este un rezultat al interfetei aditionale dintre matricea
aliajului si precipitat creata de o dislocatie din interiorul particulei
precipitat.

2. Intarirea prin defecte de retea, se produce atunci cand energiile defectelor
de retea din interiorul precipitatelor de faza difera de cele din matricea
aliajului.

3. Modulul durificarii se produce cand modulul fortelor taietoare la nivelul
structurii cristaline din interiorul matricei difera de cel din interiorul

precipitatelor de faza.
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4. Intarirea de legatura , se produce de céatre deformatia elastica din
interiorul retelei matricei aliajului si a precipitatelor.
5. Intarirea ordonata (sau ordonarea), opereaza cand structura cristalina a
precipitatelor este 0 superretea si solutia solida a matricei este dispersata.
Doua sau mai multe din aceste mecanisme se pot manifesta simultan.
in superaliajele cu baza Cr-Ni-Co intarirea de legatura si intarirea ordonata apar
ca fiind mecanismele dominante.

Formarea precipitatelor de faza y'se produc de catre nucleatii neomogene
si un proces de crestere care se produce foarte rapid, acestea cresc rezistenta
aliajului odata cu timpul de maturizare a structurii,chiar si in timpul formarii unei
granulatii mari, fractia volumica a precipitatelor ramane esential constanta.

Particulele precipitate y' care ofera un bun nivel de intarire a aliajelor au
urmatoarele caracteristici [7]:

a) Fractia volumica cel putin 3%;

b) Spatiul dintre particule este de ordinul a 500 A;

c) O rezistenta mai mare decat a matricei;

d) O relativa deranjare mica de retea intr-o proportie de pana la 1% care
ofera o stabilitate a matricei;

e) O ductilitate suficienta de a preveni inifierea microfisurilor la nivelul

retelei cristaline.

Diferitele structuri de faze precipitate prezente in superaliajele cu baza Ni-Cr-Co

sunt prezentate in tabelul 2.5

Tabelul 2.5.
Faze Majore Faze Minore
(sub forma de precipitate de faza) (sub forma de carburi)
de tipul MC bazate pe Tantal
Faza y' cu baza Ni,(Al,Ti) de tipul M.,C, bazate pe Crom
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2.3.5.3 Precipitatul de faza y'si structura sa

Cand solubilitatea Ti si Al este depasita se produce formarea unei faze de
precipitat cu baza Ni,Al in sistemul binar Ni-Al. Titanul poate fi substituit in mod
considerabil in aceste precipitate de faza, care in general sunt de tipul Ni; (Al Ti)

intalnite sub denumirea de fazay'.
Compozitia chimica a precipitatelor de faza ' in aceste superaliaje este

urmatoarea:
(Ni 5522 CO 5058 CT 0017 MO 9002 W 0002)3 (Al 0516 Ti 0352 TA g0as ND 941 W o018 CF 0027 )

Aceasta faza y' este un compus intermetalic cu o structura cristalina cub

cu fata centrata si cu o deranjare a retelei in proportie de pana la 1% cu solutie

de faza y, matricea superaliajelor Ni-Cr-Co care are 0 baza austenitica.

Aceasta scazuta deranjare a refelei arata o apropiere intre parametrii
retelei si care rezulta intr-o acomodare completa a micilor nepotriviri de retea cu
deformatiile legaturii elastice si energia scazuta a suprafetei. De asemenea
similaritatea in structura cristalind a precipitatelor de faza cauzeaza un raspuns
rapid al maturizarii microstructurale si cresterea precipitatelor produse intr-o0
cantitate mare de catre formarea de particule mari prin aderarea unor particule
mici (fenomenul de maturizare Ostwald)

Aceste transformari ale precipitatelor de faza sunt foarte stabile la
temperaturi elevate.

Diagrama de faza pseudoternara construita pe rezultatele studiilor asupra
constitutiei microstructurale, ilustreaza relatiile de faza in sistemul Ni-Cr-Al-Ti

figura 2.7. [8]. Aceasta este ilustrata in figura urméatoare 2.7.
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Figura 2.7. Pseudo diagrama de faza ternara in sistemul Ni-Cr-Ti-Al [5]

in functie de conditiile de turnare 0 mare cantitate de segregatii poate

rezulta in particule de eutectic, cu structura y - ' dispersate sub forma de insula
prin matricea de baza cu o structura grosiera a grauntilor particulelor y'.
Insulele eutectice y - »' sunt formate dintr-o structura cu placi lamelare continue si
foarte subtiri de particule de faza »'.

Prezenta acestor solutii de eutectic de forma y - ¥' contribuie la inducerea

unor deformatii neonogene astfel incat mecanismul deformatiilor din regiune
cuprinde mai bine cresterea dislocatiilor decat impartirea dislocatiilor de catre
particulele de precipitate.

Structura fazei y'.
Faza y' din componenta superaliajelor este un compus intermetalic

rezultat in urma reactiei chimice de precipitare in stare solida, care se formeaza

in prezenta elementelor Ni, Al, Ti, in forma compusa Ni, (Al, Ti).
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Un compus intermetalic prezinta caracteristici metalice $i ceramice cu o0 legatura

mixta metalica si legatura covalenta [15].

Proprietatile precipitatului de faza ' Ni, (Al, Ti) sunt prezentate in tabelul

2.6. Structura cristalina a fazei »' este de tipul cub cu fete centrate (cfc) se mai

intaineste in literatura de specialitate sub notatia (L!,). Atomii de Ni sunt dispusi

pe fetele centrale iar in colfurile cubului se afla atomi de Al dupa cum sunt

ilustrati in figura 2.6.d).

Fiecare atom de Ni este inconjurat de alti opt atomi de Ni si patru atomi de Al.

Fiecare atom de Al este marginit de doi atomi de Ni in imediata vecinatate.

Tabelul 2.6.
Compus Structura Temperatura de Densitatea
cristalina topire (°C) (kg/m*)
Ni, (Al, Ti) CFC (Ll,) 1140 7500

Proprietétile fizice ale compusului de faz& »' Ni, (Al, Ti) [15]

Figura 2.8 Alinierea atomilor de Ni, Al, Ti intr-0 structura ordonata cub cu fete
centrate a fazei y’ a) si b) atomii de Ni si Nb (columbiu) in structura de faza y” a

solutiei solide superaliate.
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2.3.5.4 Carburile de tipul MC si M, C,

Majoritatea carburilor care se formeaza in structurile turnate ale
superaliajelor studiate sunt de tipul MC cu marimi cuprinse intre un micron si

cateva sute de microni avand o morfologie iregulara.

Carburile care au in compozitie Ta sunt foarte stabile si ele se formeaza

inca din timpul procesului de topire.

Precipitatele carburilor de TaC sunt de regula dificil de dizolvat in fazele

solide y, marimile si distributia fractiei de volum de-a lungul granitelor de graunti

pot fi controlate si pot juca un rol important in sens restrictivin marimea
grauntilor aliajului in timpul tratamentelor de punere in solutie.

Carburile intalnite in aceste superaliaje au urmatoarea compozitie:
(Tios, T@ g2 ND g5, Wgo, MO g3, Crg, ) C

Atomi de carbon care nu sunt inclusi in timpul procesului de topire in
carburile de tipul MC, in timpul procesului de solidificare in domeniul 1000 °C -
1050 °C are loc formarea unor carburi precipitate foarte fine de tipul My, C,

Fractia volumica a acestor carburi precipitate din timpul solidificarii are valoare
foarte mica.
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2.4 Tratamente termice

Tratamentele termice aplicate pe materialul de baza a Solutiilor solide ale
superaliate terfiar cu baza Ni-Cr-Co studiate, produc o distributie bimodala a
precipitatelor de faza ' cu particule de forma sferica si cubica.

Particulele cubice au dimensiunea de 450 nm si aproximativ 100-150 nm

diametrul sferelor care sunt faze secundare y'.

2.4.1 Stabilitatea microstructurala a solutiilor solide

Faptul ca tratamentele termice conduse in acelasi domeniu de temperaturi
cu cel al temperaturilor din serviciul de exploatare a acestor materiale rezulta o
structura metastabila cat si o distrugere proeminenta din punct de vedere
microstructural, incluzand o crestere grobiana a particulelor de fazay' si
aglomerarilor, dezintegrarea carburilor de tipul M-C de-a lungul granitelor de
graunti si in matrice, o excesiva generare de granite de graunti fragile cu carburi
de tipul M, C; intarirea granitelor de graunti si formarea unei retele de faze
y'de-a lungul lor.

Tratamentul de punere in solutie la 1120 °C nu omogenizeaza complet
microstructura, acest tratament dizolva doar 50% din faza primara »' in solutie si
lasa in spate aproape toate insulele de eutectic y'.

Distributia marimii particulelor in morfologia pecipitatelor de fazay' joaca
un rol important in determinarea stabilitatii microstructurii si a formarii particulelor
grobiene.

Din punct de vedere al proceselor cinetice cresterea grobiana a
microstructurii poate fi modificata si chiar impiedicata de a se forma de catre
interactiunea elastica dintre particulele precipitate necorespunzatoare.

in timpul cresterii grobiene schimbarile in interactiunea energiei elastice

dintre particulele precipitate si schimbarile ce survin la cresterea marimii
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particulelor pot fi de aceeasi intensitate ca si schimbarile corespunzatoare a
energiei la interfata.

Daca o anumita distributie spatiala de precipitate da o crestere a energiei
de interactiune negativa, atunci energia de interactiune elastica poate domina
energia de interfata. O distributie cu particule de marimi similare care opun
rezistenta la cresterile grobiene poate da un minum de energie libera.

O deformare nepotrivita poate induce schimbari in morfologia precipitatelor si
conduce la o puternica corelare spatiala dintre precipitate pe directiile

cristalografice in care particulele au o energie de interactiune negativa.

2.4.2 Tratamente termice $i efectele lor asupra superaliajelor cu

microstructuri de turnare.

Raspunsul morfologic a precipitatelor de faza y' la tratamentul termic
variaza in mod considerabil intre regiunile interdendritice si regiunile dendritice.
Extinderea acestor regiuni pentru un tratament termic depinde de volumul de
material turnat si conditiile de turnare.

O rata de racire ridicata previne formarea particulelor secundare de fazay'
. In timpul tratamentul termic diferenta in raspuns rezulta dintr-o marime a
granulatiei foarte fine si a spatilor dintre dendrite. Dendritele de marime mica
sunt rezultatul unei cantitati mici de segragatii, de asemenea punerea in solutie a
particulelor de faza ' din regiunile inter dendritice este redusa.

De aceea, o inalta temperatura a tratamentulul termic de punere in solutie
poate fi necesara pentru a se atinge un grad de omogenitate pentru acelasi tip

de expunere[19].
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2.4.3 Conditiile de tratament termic.

Tratamentul termic de punere in solutie pentru aceste superaliaje se face
la temperaturi de 1120 °C timp de 2 ore de expunere urmat de o racire rapida in
aer, numai particulele de faza ' din regiunile interioare ale dendritei sunt puse in
solutie.

Marimea acestor regiuni dendritice depinde de marimea volumului de
turnare si marimea grauntilor rezultati.

Aceste regiuni produc efecte proprii a segregatiilor in timpul solidificarii in functie
de concentratia de Ti si Al in diferite parii a fiecarui graunte. in regiunea din
mijlocul dendritei concentratia de Ti si Al este sub nivelul de solubilitate, produs

in matrice y la temperatura tratamentul de punere in solutie, acestea permite
punerea in solutie a precipitatuluiy'.

Regiunile din interiorul dendritelor sunt conturate in forma de cercuri cu

mari particule de y' datorita cresterilor rapide de particule ce au loc in timpul
tratamentelor termice de punere in solutie[19].

Aceasta crestere rapida rezulta din concentratiile locale de Al si Ti care sunt mai
mari decat in regiunile din mijlocul dendritei. De aceea este necesara o crestere
a temperaturii tratamentului de punere in solutie.

in timpul procesului de racire a tratamentului de punere in solutie se
formeaza particule mici si uniforme de precipitate secundare. in continuare odata
Cu racirea apar precipitate tertiare foarte fine care inconjoara precipitatele

primare de faza y'.

Aceste precipitate de forma tertiara se formeaza in acelasi timp cu cele
secundare dar sunt restrictionate in cresterea propriilor lor marimi de catre
concentratia scazuta de Al si Ti din matrice in imediata vecinatate a particulelor
de faza y'.

in timpul tratamentelor de maturizare a microstructurii ce se desfasoara

timp de 24 pana la 16 ore la temperatura de 845 °C, intre precipitatele tertiare si
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cele primare de faza y'se produce fenomenul de covalenta, timp in care
precipitatele secundare cresc in dimensiune.
in urma aplicarii unui tratament termic complet aceste superaliaje contin doua
distincte regiuni:
a) regiunea interdendritica care contine doua marimi diferite de particule de
faza y;
b) regiunea din interiorul dendritelor care confine o singura marime de

particule de faza y'.

2.4.4 Conditiile de tratare a solutiei.

Gradul inalt de suprasaturatie a substantei dizolvate in timpul
tratamentului de punere in solutie, cuplat cu o rata foarte mare de formare a
precipitatelor de tipul ' face imposibila suprimarea ori franarea aparitiei
precipitatelor de faza y' fie prin racire ori chiar si print-o racire foarte rapida dupa
tratamentul de punere in solutie.

De aceea, in loc sa inceapa sa se formeze 0 microstructura moale si
ductila, microstructura solutiei tratate contine 0 matrice cu un nivel ridicat de
intarire a grauntilor cu particule de fazay' care au o fractie volumica foarte
ridicata si 0 combinatie cu 0 slaba prezenta de precipitate de-a lungul granitelor
de graunti face ca microstructura intregii solutii solide a superaliajului sa fie
durificata prin prezenta precipitatelor de faza ' [8].

Solutia solida tratata are o considerabila scadere a proprietatilor de
ductilitate decat solutia tratata la temperatura de dizolvare a precipitatelor y —y'.

Ductilitatea slaba la temperaturi inalte este aparent cauzata de absenta
unor particule mari de faza de-a lungul granitelor de graunti a caror functie ar fi
sa inhibe alunecarea granitelor de graunti. Grauntii intariti cu particule de fazay'
au o rezistenta relativ mare fata de deformatie in vreme ce granitele de graunti

fara precipitate ( ca spre exemplu particulele secundare de faza y', M,, Cg sunt
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dizolvate de-a lungul granitelor) pot aluneca relativ usor creand solicitari locale
concentrate si initiind fisuri intergranulare la aparitia unor deformari plastice la
nivel microscopic.

intr-o solutie solida asupra careia s-a aplicat un tratament termic complet,
particulele precipitatelor de faza y' formate in interiorul grauntilor sunt realmente
obstacole pentru alunecarea granitelor de graunti.

De aceea deformatiile sunt mult mai uniform distribuite in interiorul

grauntilor rezultand o ductilitate ridicata a materialului la temperaturi inalte.

2.4.5 Tratamentul de punere in solutie §i conditiile de maturizare a

structurii.

Temparatura tratamentului de maturizare a superaliajelor de reguia este
aleasa in jurul temperaturii de dizolvare a carburilor de tip M,; C¢ cuprisa in
domeniul 950 °C — 1025 °C.

Microstructura de baza a superaliajelor contin precipitate de faza '
carburi de tipul MC, M,, C, si alte tipuri de carburi distribuite in interiorul
grauntilor de-a lungul granitelor de graunti, danturari ale granitelor de graunti,
zone libere de precipitate si dislocatii de substructuri.

Efectele tratamentului de maturizare asupra diferitelor faze si structuri de

graunti se manifesta dupa cum urmeaza:

2.4.5.1 Precipitatele de faza »'.

Cercetatorul Ardell [16] conclude cu privire la durificarea prin precipitate
ca pentru superaliajele cu baza Ni fazele y'se produc printr-o nucleatie omogena
urmata de cresteri de particule si formarea de particule grobiene.

Maturizarea microstructurii se produce foarte rapid printr-o puternica

solutie suprasaturata cu elemente participante la formarea fazeiy' in care
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formarea nucleatiilor si cresterile de graunti se produc foarte rapid, cresterea
intaririi este direct proportionala cu timpul de expunere la tratamentul de
maturizare.

in timpul formarii particulelor grobiene fractia volumica a precipitatelor

ramane constanta. Dupa cercetatorii Footner si Richards [21] ei au gasit ca
variatia in marime a particulelor de fazay' cu timpul de expunere la tratament

este complexa, fie in timpul unui tratament partial, urmand o maturizare care
rezulta o prezenta a doua distincte populatii de faza y'.

Astfel spus se produce o distributie bimodala cu particule de faza y' de
forma cubica si sferica.

Prin maturizare, media marimii particulelor a unei largi populatii (de
precipitate primare) a fost observata ca fiind sensibil constanta la valoarea de
350 nm, in timp ce 0 mica populatie cu particule ( de precipitate secundare) a
crescut, rata de crestere a depins de temperatura tratamentului de maturizare.

O crestere a particulelor de precipitate primare s-a produs numai atunci
cand marimea distributiei generale a aparut ca fiind unimodala cu o rata de
crestere supusa legii (d —t)'?.

Marimea maxima atinsa de particulele secundare de fazay' au fost
masurate la valori cuprinse intre 140-160 nm continuand tratamentul de
maturizare a rezultat o rapida coalescenta si disparitie a lor.

Tratamentul de punere in solutie rezulta in particule de forma cubica cu un

inalt grad de nepotrivire intre matrice si fazele ', dar o crestere a particulelor
primare a fost inifiata si mai apoi ele s-au transformat intr-o forma sferica [21].
Conducerea fortelor pentru cresterea particulelor primare de a reduce in total
deformatiile nepotrivite si acest proces nu poate fi operativ pana cand particulele
secundare de fazay' sunt dizolvate si ating 0 marime si 0 suprafata cu o
concentratie comparabila cu a particulelor primare.

Dupa aceea, 0 singurad populatie de particule primare au o cinetica de

crestere normala. Continuand cresterea, procesul de maturizare a microstructurii
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schimba compozitia matricei ( concentratiile de Al, Cr, etc) si de aici scaderea
nepotrivirilor si promovarea sferoidizarii particulelor[z l] :

in concordanta cu rezultatele cercetatorului Ardell din [16] aliniamentul
particulelor de faza y' de-a lungul directiilor de elasticitate moale (100) a

matricei, fazele au o pronuntata crestere cu timpul de expunere la tratamentul de
maturizare. Aliniamentul particulelor se datoresc minimizarii interactiunii energiei
elastice dintre precipitate.

Desi interactiunea energiei elastice intre doua precipitate in general
depinde de starea anizotropica a acestora, diferenta in constanta elastica dintre
faze este de ambele semne (+, -) si intensitate de deformarea a nepotrivirilor de
retea, termenul care defineste interactiunea energiei este proportional cu patratul

deformatiilor nepotrivirilor de retea [22]

O data cu maturizarea microstructurii, nepotrivirile de retea ( defectele de
retea) se reduc datoritd proceselor de ajustare a compozitiei chimice si de aceea
indicatorul energiei elastice este in scadere rezultand o crestere a uniformizarii

microstructurii si alinierii particulelor.
2.4.5.2 Carburile de tipul MC and M,, C;

In superaliajele Ni-Cr-Co, carburile primare de tipul MC sunt aliniate de-a
lungul dendritelor crescute in timpul procesului de solidificare datorita faptului ca,
cresterile grobiene ale acestor carburi se face in mod dispersat ele nu contribuie
la intarirea matricei.

Marimea particulelor de MC este importanta, un numar redus si 0
dimensiune redusa a particulelor are ca efect reducerea numarului de carburi
prefisurate, acestea din urma joaca rolul de initiatori de fisuri in matricea metalica
de baza.

Desi in literatura de specialitate deschisa la vedere sunt putine informatii

cu privire la faptul ca elementele chimice care nu formeaza carburi, in ce masura
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influenteaza procesele de formare a carburilor. Spre exemplu Co modifica
mortologia carburilor de tip MC [23].
Desi temperatura de dizolvare a carburilor de tipul MC este bine peste
1200 °C acestea totusi parcurg un proces de degenerare, la temperatura
tratamenului de maturizare parcurgand urmatoarea reactie [24] transpusa in
ecuatiile chimice:
y (matrice) - carbura + fazay' ec.(2)

¥' (Ni, Cr, Al, Ti) + MC (Ta, Ti, Nb, C) 2 »' (Ni5 (Al, Ti) + My, C¢ ((Cr, M0O),; Ce)
ec.(3)

in concordanta cu ecuatia (2) este de asteptat ca nucleerea si cresterea
unei cantitati mari de carburi de tipul M., C4 pe granitele de graunti ar putea
saraci zonele invecinate de elemente precum Cr si Mo.

Ca urmare a transformarii de tipul y ----=> »', ar putea reduce
suprasaturatia solutiei dizolvate cauzand o dizolvare a particulelor de faza y' din
imediata vecinatate a granitelor de graunti.

Exista doua procese care sunt considerate factori principali si care joaca un
rol accelerator in reactia de transformare de faza din carburi MC in carburi de
tipul M,, C, care se produce la temperaturi elevate in conditiile continutului de
particule de marimi mici si fin dispersate. Continutul de carbon este un important

parametru in determinarea cantitatii de carburi[25).

a.) Cu scaderea marimii a particulelor de carburi de tipul MC se poate
observa o tendinta crescuta de a se forma de-a lungul granitelor de graunti
carburi de tipul M,; Cg sub forme alungite film de carburi decéat in forme
globulare.
Aceasta tendinta este determinata de procesele de natura cinetica ale formarii
carburilor de tipul M,, C, care dantureaza granitele de graunti asa cum este
ilustrat in Figura 2.9
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b.) in cazul unor particule de carburi de tipul MC de marime mica si fin
dispersate, suprafata ariei pe unitatea de volum este mare iar distanta de
difuzie a atomilor de carbon necesara pentru a migra la suprafata de graunte
este mai mica decéat in cazul in care carburile MC sunt de marime grobiana si
larg dispersate.

Carburile de tipul My, C, sunt dizolvate in domeniul de temperaturi 1000 °C -
1050 °C . In timpul tratamentului de punere in solutie particulele de M,, C; sunt
dizolvate.

Aceste carburi reprecipita ca si produsii de reactie in timpul expunerii la
temperaturi mai mici specifice tratamentului de maturizare.

Tratamentele termice de maturizare induc degenerarea de carburi MC
primare care sunt un rezervor de atomi liberi de carbon si care migreaza spre
granitele de graunti unde se formeaza noii produsi de reactie structurile de
carburi de tipul M, Cg , in cazul unui tratament de maturizare prelungit, se
formeaza un film continuu si subtire de carburi de-a lungul granitelor de graunti

asa dupa cum apare ilustrat in figura 2.9.

DR ¥ ) -l N -
s . Ve A L
Coe .";,p_-‘ ” e AN

Film de Carburi pe granita

Figura 2.9. Film de carburi de tipul M,, Cs pe granita de graunti (6)
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Este cunoscut faptul ca existenta carburilor de tipul M,; C¢ de-a lungul
granitelor de graunti are un efect atat pozitiv cat si unul negativ asupra
proprietatilor mecanice ale superaliajului, cum ar fi rezistenta la fluaj, aceste
efecte sunt generate atat de morfologia, marimea cat si de catre distributia
particulelor de carburi.

Prezenta unei puternice si/sau continue retele de granite de graunti cu
carburi M,, C¢ poate facilita ruperea granitelor prin alunecare si propagarea de
fisuri prin matrice.

Existenta discreta a carburilor M,, C, este cunoscuta ca avand un efect de
imbunatatire a rezistentei la fluaj si a ductilitaii [26)].

Un alt aspect care poate fi mentionat este existenta unui continuu film
pelicular de carburi de-a lungul granitelor de graunti, incastrandu-i foarte puternic
si formand astfel un obstacol impotriva tratamentelor de reintinerire a
microstructurii degradate. Aceasta datorita faptului ca particulele de carburi de
tipul MC degenerate nu pot fi reprecipitate in forma morfologica originara.

Orice incercare de reprecipitare a carbonului liber in particule de MC va
conduce la formarea unei populatii dispersate de carburi fine de tipul MC in
interiorul matricei.

Aceste carburi fine, ulterior vor degenera in forma M,; C; la 0 rata mult
mai rapida decat formarea carburilor primare de tipul MC prezente in materialul

neexpus serviciului la temperaturi inalte [22].

O inalta rezolutie a microscopului electronic prin scanare a aratat ca,
carburile My, C¢ de-a lungul granitelor de graunti sunt discontinue si cu forme
iregulate. Imaginea de refea arata ca fiecare particula de carbura a fost de fapt
compusa din cativa subgraunti de carbura care initial au pornit din centre de
nuclee separate in aceeasi matrice a unui graunte ulterior 0 data cu cresterea lor
in dimensiune marginile lor sau contopit formand o singura particula de carbura,

un exemplu elocvent este aratat in Figura 2.10.
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Figura 2.10 llustreaza o imagine pe microscopul electronic la 0 marire de 2800x
o particula de carbura de tipul M,, C, formata ca urmare a contopirii a doua

initiale particole de carburi marcate prin sageti. (6)

2.5. Concluzii

- Aplicarea tratamentelor termice de punere in solutie si maturizare pe
materialele de baza arata ca exista toate premizele de refacere a factorilor
morfologici microstructurali si In zonele afectate termic la sudare.

- Nu este cunoscut insa efectul tratamentelor termice post sudare sub

aspectul integritatii granitelor de graunti si a fazelor existente de-a lungul
si In interiorul lor.

- Refacerea precipitatelor de faza y' are la baza procesul de difuzie

controlata si care se initiaza prin controlul energiei de activare.
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Inifierea procesului de difuzie care sta la baza transformarilor si cresterilor
de faza vy’ In stare solida au loc ca urmare a atingerii pragului minim a
valorii energiei de activare, acesta este relationat cu energia libera a
solutiei solide ca o functie a potentialului chimic, care difera de la solutie la
solutie, cu proportia elementelor chimice constituente.

Un rol important in alegerea temperaturilor cu ajutorul carora se poate
atinge limita minima a energiei de activare a proceselor de difuzie a fazei

y' 1l joaca domeniul temperaturilor de disolutie a carburilor de tipul M,,Cs.
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CAPITOLUL -lll-

METODE TEORETICE S| MODELE MATEMATICE FOLOSITE IN ABORDAREA
MODEL3RII CINETICII TRANSFORMAARILOR DE FAZ3 ' iN SUPERALIAJELE

TERTIARE.

3.1.Teoria transformarilor cinetice de reactie in stare solida la formarea

precipitatelor de faza »'

Este necesar a se cunoaste cinetica precipitarii particulelor de faza y' pentru
a se putea determina rata cresterilor particulelor de faza si dependenta ei de timp,
temperatura si supersaturatia chimica a solutiei.

in acest capitol voi examina un numar de abordari care au fost adoptate de
diferite grupuri de cercetatori pentru determinarea ratei de crestere a precipitatelor
de faza y'.

Evolutia microstructurala. Modificarile microstructurale depind de energia
termica indusa in material necesara activarii proceselor de difuzie, aceasta energie
este data de tratamentele termice aplicate si/sau procese tehnologice cum ar fi
sudura.

Grosdidier [23] a condus experimente pe diferite tipuri de superaliaje. Din
rezultatele sale experimentale publicate se arata ca pentru o rata de racire de 150 °C
s’ precipitatele de fazd »' au avut o forma sferica si de aceeasi marime. La o rata de
100 °C s, »' a avut o forma aproape cubica.
lar pentru o rata de racire mai mica precipitatele au fost de marime grosolana, cu
marimi neuniforme si o distributie neomogena.

Precipitatele de faza y' isi schimba forma in timpul expunerii la o cantitate

mare de energie termica, ele se transforma de la o forma sferica la cub, apoi la
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octocub (prin ruperea in doua a unui precipitat) se schimba in octodendrita ca in final
sa ajunga la o forma de dendrita.

Primele trei tipuri de transformare respectiv (sfera, cub si ortocub) se produc rapid,
iar celelalte tipuri de forme sunt influentate de catre ciocnirile care apar intre
particule astfel ca ele se produc mult mai incet. Precipitatele secundare se produc in

intervalul dintre particulele primare de faza y', in matricea solutiei de faza y .
Elementele Al si Ti joaca un rol major in controlul legaturii de interfata dintre

particula precipitatului de faza »' si solutia matricei de faza y .

in rezultatele cercetatorului Boldan [24] conduse pe superaliaje cu baza Ni, viata de

rupere la fluaj depinde semnificativ de fractia volumica a fazei »'.

3.1.1. Teoria formarii centrelor de nucleatie.

in literatura de specialitate este intalnita ca fiind teoria nucleatiilor dupa cum

este prezentata in [25]. Aceasta teorie are la baza legile activarii energiei Gibbs

pentru nuclee idealizate de forma sferica si la nivelul de Inceput de nucleere.

Energia de activare termodinamica a centrelor de nucleere are forma:

G. _ 167 O, i (31)
3 (AG, +AG,)

unde:

o,, - reprezinta energia de interfata pe unitatea de suprafata, intre doua faze
a,b.
AG, - este marimea energiei Gibbs schimbata pe unitatea de volum al

nucleului de precipitat de faza.
AG - este marimea energiei induse la coagularea nasterea, pe unitatea de

volum al nucleului.
Daca se presupune ca suma celor doua marimi energetice AG, si AG nu

sunt dependente de raza nucleelor, atunci raza critica a nucleelor este data de
relatia:
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2
P, (3.2)
(AG, +AG,)

Cresterea precipitatelor de faza se face de la studiul de nuclee apoi la
particule de precipitate de faza.

Starea de nucleu este definita de un numar de cel putin doua locuri
geometrice apropiate intre ele, si cu densitate chimica mare. O data cu interferenta
limitelor periferice ale acestor entitati de densitate apare un proces termodinamic de
transfer de masa generat de un proces de difuzie intre aceste locuri geometrice
dense, atingerea starii de echilibru chimic concentrational duce la cresterea starii de
nucleu, acesta se produce intr-un timp foarte scurt, si care este direct proportional
Cu energia termica existenta in masa materialului.

Dupa atingerea acestei stari de echilibru si formarii nucleului procesele de
transfer de masa si difuzie isi incetinesc viteza.

O data cu formarea primei stari de nucleu cresterea nucleului se face cu o rata de

nucleere descrisa de urmatoarea lege:
G. G‘
=Ny, | —— - 3.3
(Ehed-&) oo

| — rata de nucleere
p —este frecventa la care un atom incearca sa fie adaugat la raza critica, a

nucleului deja existent

N — este numarul locurilor cu densitate de nucleere

R — constanta gazelor

T — temperatura absoluta

G,* - energia de activare a transferului la traversarea interfetei.

unde:

3.1.1.1 Nucleerea eterogena.

Procesele de nucleere idealizate sunt considerate a fi procese omogene. in
solutiile solide Tns&, procesele de nucleere sunt aproape intotdeauna eterogene.
Aceasta eterogenitate se datoreste faptului ca locurile geometrice dense

concentrational chimic care sunt predispuse a forma nuclee sunt defecte de retea in
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afara de echilibru cum ar fi zona de dislocatii si granite de graunti. in aceste cazuri
formarea unui nucleu rezulta in distrugerea defectului si prin aceasta se reduce 0
bariera a energiei de activare, accelerand procesele de transfer de masa si difuzie.
Ecuatiile ratei de nucleere sunt o functie a factorului de forma si a densitatii de
dislocatie.

Datorita unei puternice dependente a ratei de nucleere | fatd de N si o,
ecuatia ratei omogene este cea mai potrivita in descrierea proceselor de nucleere.

Defectele ca dislocatiile de retea, sunt entitati dense chimic concentrational.

3.1.2 Teoria cresterilor normale si grobiene.

Se cunosc trei diferite procese de cresteri cu rata controlata si anume:
a) cresteri cu difuzie controlata;
b) cresteri cu interfata controlat3;
) cresteri controlate mixte;

a.) cresterile cu difuzie controlata se produc cand difuzia prin material, la interfata
este un proces cu rata limitata. Se presupune ca, compozitia la interfata este
in stare de echilibru.

b.) Cresterile cu interfata controlata.

Cand atomii de la interfata traverseaza prin salturi, compozitia interfetei iasa din

starea de echilibru iar limitele ei incep sa creasca prin extindere, activandu-se

astfel procesul de crestere cu interfata controlata.

c.) cresterile controlate mixte sunt 0 combinatie a celorlalte doua procese cu rata
controlata prezentate mai sus.
in general este acceptat faptul ci toate fenomenele de precipitare produse la

temperaturi inalte sunt procese cu difuzie controlata.

Toate aceste trei procese au la baza fenomenul de difuzie care este guvernat
de legile lui Fick.
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3.1.2.1 Legea a-ll-a a lui Fick.

Procesul de difuzie, este caracterizat prin viteza de difuzie definita prin cantitatea
speciei de atomi care difuzeaza in unitatea de timp traversand o unitate de
suprafata de separatie dintre doua medii. Suprafata de separatie este interfata

dintre solutia solida a matricei de faza y si starea de nucleu, embrion ori
particuld de precipitat de faza y'. Procesul de difuzie este direc proportional cu

coeficientul de difuzie specific fiecarei specii de atomi.

Legea a-ll-a a lui Fick care guverneaza procesul de difuzie se scrie astfel:

€ _2(pX) a4
o oOx ox
unde D - este 0 constanta, coeficient de difuzie.
C_2fpek (3.5)
o oxl o

si cum modificarea concentratiei prin difuzie in realitate nu se face unidirectional ci in
trei directii, legea a-ll-a a lui Fick devine

oC D@“C 5'C+ oC

— = —+D——+D-— (3.6)
a ot &

sau
X _ pvec (3.7)
o

Coeficientul de difuzie in cazul autodifuziei depinde numai de gradientul
concentrational. Pentru cazul in care nu exista autodifuzie, coeficientul de difuzie
depinde de natura materialului (speciei de atomi) ce difuzeaza, de timp si
temperatura.

Pentru determinarea coeficientului de difuzie se foloseste ecuatia de tip Aerrhenius:

E4

D = Doe—R—T (38)
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D, — este coeficientul maxim de difuzie la temperatura infinita (in practica datorita
ipotezei simplificatoare acesta se considera o constanta ce depinde de refeaua
cristaling)

EA — energia de activare

R — constanta lui Boltzman (a gazelor)

T — temperatura absoluta in °K

3.1.2.2 Modelul Zener

Zener propune 0 solutie simpla, prin care se considera ca precipitatul are 0
concentratie constanta C? cat si gradientul sau la interfata este constant.
in figura 3.1. este prezentata variatia conservarii masei intr-o solutie

dizolvata.

(G ‘2Cm)d" =x{cm-c*) (3.9)

unde:
C™ — este concentratia in volumul de masa
dx — este distanta de difuzie
X — este marimea precipitatului
In cele mai multe cazuri C™ este egal cu C? de aceea pentru 0 siguranta mai
mare se presupune ca (C* - C™) este aproape egal cu (C" — C®), astfel ca se
poate obtine:
Q- g:—gz (3.10)
unde:
Q - este supersaturatia solutiei si care are valorile dela 0 la 1.
Relatia (3.10) introdusa in relatia (3.9) se obtine:
x =Dt (3.11)
Aceasta spune ca ingrosarea particulei de precipitat de faza »' este o
radacina patrata a timpului $i de asemenea se cunoaste ca, cresterea se face dupa

o lege parabolica [26].
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Figura 3.1 llustreaza profilul concentratiei la interfata in timpul cresterii difuziei

controlate (Modelul Zener)

OJA
21

1T

& &

(3.12)

Atunci cand supersaturatia (Q — 0) procesul de difuzie este cinetic nefavorabil.
lar atunci cand (Q — 1)procesul de difuzie este foarte rapid la fel este si cinetica

reactiei de precipitare.
3.1.2.3 Particule de precipitate de faza de forma sferica

Legea de crestere parabolica poate fi extinsa la o crestere bidimensionala ori
tridimensionala. Compozitia chimica la interfata este modificata de catre forma
particulei in concordanta cu teoria capilaritatii, dupa cum si starea de echilibru este

afectata de catre curbura interfetei dintre precipitat si matrice.
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Pentru o particula de precipitat de faza y' cu raza r, compozitia la interfata

este deviata de la echilibru in concordanta cu [27] dupa urmatoarea lege:

20.17°
(vnh :(u- ab’ m 313

exp[ RITr j ( )
unde:

C® — este echilibrul solutiei dizolvate in matrice
V_? - -este volumul molar a precipitatului b

in sistemele multicomponente, aceasta este descrisa si definita in [28]

rc*olact]- 2= (3.14)

unde: [AC* |- indica un vector de rand
lac? | - indica un vector pe coloana
[G] - este o functie a energiei Gibbs ca o functie de compozitie

3.1.3 Cinetica reactiei complete in solutia solida.

in aceasta sectiune voi trata metodele disponibile in literatura de specialitate
deschisa ce sunt utilizate la modelarea matematica ale cineticii de reactie completa
in producerea transformarilor de faza in solutiile solide, prin formarea nucleeri si a
cresterii particulelor.
3.1.3.1 Teoria Avrami.

Avrami a propus o teorie bazata pe nucleatie si cresterea isotermica [25],

aceasta presupune ca nucleatia se produce in cateva locuri in care este gradual
epuizata.
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Folosind un concept a volumului extins V,* (ca suma a volumelor tuturor
particulelor precipitate), Avrami, Mehl, Johnson si Kolmogorov au dat urmatoarea

expresie pentru schimbarea in volum a fazei a, astfel:

ave = (1 - 'V )V; (3.15)

unde:
\? — este volumul de faza a
V — este volumul total
Pentru o distributie aleatoare a particulelor precipitate integrarea relatiei duce

la obtinerea volumului de faza a, V¢, astfel:

ye
Ve =1- exp[— : J (3.16)

Extinderea volumului , V,? este calculat folosind modelele de nucleatie i de
crestere cu neglijarea oricaror efecte perturbatoare induse de ciocniri ori contacte
dintre particule.

Aceasta rezulta in fractia volumica V* a fazei a astfel:
e =1-expl-2Z,1") (3.17)

unde:

n — este un exponent numeric care poate lua valori de la 1 |a 4.

in cazul unei cresteri presupuse uni dimensionale exponentul numeric ia
valori cuprinse intre: 1 <n<2.

in cazul unei cresteri presupus bidimensionale valoarea exponentului va fi
cuprinsa intre: 2<n < 3.

lar in cazul unei cresteri presupus tridimensionale valoarea sa va fiin
intervalul: 3<n<4.

Z. — depinde de nucleatie si rata cresterii, de asemenea valoarea numerica
este influentata de temperatura [29]

Corectia facutd pentru extinderea in volum a particulelor precipitatelor de faza

¥, conduce la o pierdere a informatiei, de aceea distributia marimii precipitatelor

pentru acest model matematic nu poate fi predictibila.
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3.1.3.2. Cresterea precipitatelor de faza y’ in sistemele de solutii solide

ternare.

Cresterea in sistemele ternare este tratata fie prin metoda aproximarii binare

( acceptand ca rata cresterii este determinata de catre difuzibilitatea unui
component) fie prin metoda liniei de legatura.

in cazul unui sistem multicomponent , in care un component difuzeaza la cel
putin la un ordin de marime mai repede decat un altul (D1 << D2) metoda
aproximarii binare nu este rezonabila deorece ea nu asigura un contra echilibru de
masa pentru toate celelalte elemente chimice implicate in cinetica reactiei de
transformare in stare solida.

Pentru cazul in care D1<<D2, cercetatorul D.E. Coates in lucrarile [30]31]a
introdus un model pentru cresterea precipitatului prin difuzie controlata in sistemele
ternare, in care el a folosit un mod de a echilibra linia de legatura.

In cazul unei inalte supersaturatii a solutiei solide modelul Coates foloseste
metoda liniei de legatura prin care se mareste foarte mult gradientul componentului
care are coeficientul de difuzie cel mai mic, pentru a compensa difuzibilitatea mica
din sistem.

in cazul unei supersaturatii joase metoda liniei de legatura din modelul coates
reduce gradientul elementului chimic (a componentului) care are coeficientul de
difuzie cel mai ridicat.

Cea mai apropiata linie de legatura a fost identificata prin trasarea liniei
verticale ce trece prin punctul P si care corespunde compozitiei chimice a solutiei
aliajului si dupa cum a presupus Coates, gradientul componentei a doua, creste prin
compensarea difuzivitatii sale scazute.

Fujita si Bhadeshia [32] au aproximat compensarea fluxului liniei de legatura

prin reducerea gradientului la zero a celui mai rapid element, urmandu-| pe Coates,
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ei au introdus schimbarea liniei de legatura in functie de shimbarile din matricea
compozitiei.

Cercetatorul Sourmail [33] a extins modelul lui Coates: la un sistem cu mai
mult de trei componente. in loc de a fi utilizata o isocentrare a liniei de legatura el a
folosit o isoactivitate a liniei de legatura.

Aceasta implica faptul ca activitatea celui mai rapid element difuziv este
presupusa a fi egala cu zero in cel mai indepartat camp.

De asemenea, viteza interfetei este presupus a fi data de cel mai incet
element in difuzivitate folosind noua liniei de legatura calculata.

Aceasta conduce la o predictie a cresterii precipitatelor si ofera o corelare

foarte buna a rezultatelor de predictie cu cele experimentale.

a0 4

|
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e | e difizie cortrolats do Or
el — |
1 % | = iZzoBCtIVItatea de carbon
i |
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I 20 ! ]
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(o] 10 2 0 40 50 a0
Timp (ore)

Figura 3.2 llustreaza crestere marimii particolelor de M,,C, la 650°C
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3.2. Modele matematice ale precipitarii fazei '

in aceasta sectiune analizez diferite modele care au fost dezvoltate pentru
modelarea reactiilor de precipitare a fazei y' in superaliaje.

Din bogata literatura descrisa de specialitate pe care am cercetat-o m-am
oprit asupra urmatoarelor trei cele mai semnificative modele matematice Mc Lean,
Gabb, si Carter.

3.2.1 Modelul Mc Lean

Cercetatorul Mc Lean a incercat sa determine modelul matematic de predictie
a precipitatelor de faza y' in superaliajele cu baza Ni [34].
El a folosit doua diferite legi.

Prima lege a descris cresterea difuziei controlate. lar a doua lege a descris

reactia controlata la interfata (sau a liniei de legatura). Prima si a doua au expresiile:

r=(kt)" (3.18)
r=)” (3.19)
unde k este constant si are urmatoarea forma:
k= ADC—GVM (3.20)
RT

unde:
A - constanta de proportionalitate
C - este continutul de Al in matrice
D - este coeficientul de difuzie a Al
o - este energia de interfata
V,, - este volumul molar a precipitatului de faza »'

In acest model, valoarea lui C este datd de determinarile experimentale.

o - este determinat experimental si este un parametru care coreleaza datele
experimentale.

R- constanta gazelor
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T-temperatura absoluta

Acest model bazat pe parametrul o i datele experimentale (C). Prima lege
pe care Mc Lean a folosit-0 nu descrie cresterea difuziei controlate, ci cresterile
grosolane, si de aici s-a putut corela cu rezultatele experimentale obtinute pe
experimente derulate pe 0 perioada de lunga durata, de la mii la zeci de mii de ore
de serviciu la temperaturi ridicate.

A doua lege nu a corespuns cu cresterea controlata a interfefei (sau a liniei de
legatura), aceasta nu este valida pentru o lunga perioada de expunere la temperaturi
ridicate din serviciu, atunci cand domina procesul de cresteri grosolane a
precipitatelor de faza »'.

Mc Lean nu a considerat in modelul sau evenimentele de nucleere.

Teoria modelului Mc Lean a fost folosita de grupul de cercetatori condus de Irisarri
[3 5] care a propus 0 lege cinetica pentru cresterea mixta controlata in concordanta

Cu care:

3 2
r 8Y r DY r
L I e (L2 I e 2 3.21
(G0 HRE G
Aceasta relatie reprezinta o suma a celor doua legi de mai sus enuntate de

Mc Lean. Cu o baza experimentala solida Irisori sugereaza ca, cresterea mixta

controleaza procesul de crestere a precipitatelor de faza »'.

3.2.2. Modelul Gabb

Grupul de cercetatori condus de Profesorul Gabb T., introduce un model
cinetic simplu care reuseste sa faca o predictie atat a procesului de nucleere céat si a
celui de crestere a precipitatelor de faza »'.

Modelul este bazat pe un proces de nucleere de baza si teoria formarii si

cresterii care a fost descrisa in teza putin mai devreme.
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Gabb foloseste aproximarea binara si determina predictia cresterilor
grosolane a precipitatelor 'cat si marimea distributiei ca o functie de istoria in
serviciu a superaliajului.

Modelul matematic Gabb se prezinta astfel:

a) Sistemul ternar Ni-Al-Ti este tratat ca fiind un sistem binar de forma Ni-(Al + Ti)

Fractia volumica a precipitatului de faza y' are urmatoarea expresie:
CO 1-exp —Q J _f,,,lf,
R T T:olws
Fvv' =
C, —C,exp —Q 1 __,',,1,,

unde: C,. - este compozitia Al + Tiin '
C, — este compozitia initiala de (Al + Ti) in aliaj
Q - este energia libera Gibbs schimbata pe mol de nucleere a fazei y'

Tsolvus — temperatura de solidificare
Constanta Q a fost determinata experimental in urma unui numar insemnat de teste,

(3.22)

si este o functie de temperatura, din momentul in care compozitia precipitatului este
considerata independenta de temperatura.

b.) Un model cinetic este utilizat pentru procesul de inceput de nucleatie si teoria
clasica a nucleatiei este utilizata pentru a exprima nucleerea particulelor sferice.

in modelul Gabb rata de nucleatie isotermala | este data de urmétoarea relatie:

B 6 717 . G’ T
I/ _NLJZKT] S exp(—ﬁjesp(Tj (3.23)

unde:N — este densitatea locurilor de nucleere active pe unitatea de volum

G* - este activarea energiei Gibbs pentru nucleatie
T - este timpul de incubare pentru a incepe formarea
procesului de nucleere

B’ - este rata de lipire a atomilor la nucleul critic de inceput
Presupusa crestere controlata de catre cea mai lenta difuzie, coeficientul de

difuzie D este derivat din calibrarea modelului.

Factorul de scard, S, si energia de interfatd o, sunt parametrii de corelare (de
umplere).
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c.) Stadiul de crestere este o funclie determinata de folosirea modelului Zener,
descris mai sus, pentru cresterea difuziei controlate (in cazul unui sistem binar).
Coeficientul de difuzie D, este un parametru de umplere determinat experimental.
d.) Elementul final este o functie de cresterea grosolana a particulei (schimbarea
marimii precipitatelor datorita faptului ca particulele mici tind sa fie dizolvate in
particule mari.

Forma generala a cresterii grosolane este data de urmatoarea expresie:

d 2CoV, (1 1
dr_ 220 Ta L Tl 3.24
dt  RIFC —Q)( J( +br) (8.24)

r. r

unde:

b- este un factor de corectie pentru efectele unei fractii volumice mari.
Acest factor de corectie este neglijat in timpul calcularii o0 data cu
introducerea distributiei marimii.

Grupul de cercetatori condus de Profesorul Gabbs T, au integrat toate

elementele in modelul computerizat si care este prezentat in figura 3.3.
in figura 3.3. este prezentat algoritmul conventional de la care s-a pornit initial,
acesta fiind corectat ca ulterior sa se ajunga la starea celui prezentat ca fiind

modelul de abordare curent, ilustrat in figura 3.4.

Abordarea conventionala

Presupusa marime a nucleelor, constanta
empirica a cresterilor grosolane, Curbele de

{

Legea cresterilor grosolane cubice

3

Predictia Marimea medie a particulelor '

Figura 3.3. llustreaza algoritmul folosit in abordarea conventionala la predictia

marimii particulelor precipitate de faza '
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Abordarea curenta

Compozitia chimica a solutiei solide, Proprietati
fizice, Curbele de racire

Conservarea masei
Energia libera

Nucleatia tranzitorie

Cresterea prin diferenta controlata
Cresterea grosolana

Parametrii prezisi: media marimii de particule y',

fractia volumica y', numarul de densitati »'

Figura 3.4. llustreaza Modelul Gabbs al carui algoritm este folosit (in abordarea
curenta ca urmare a corectiilor aduse modelului conventional), la

predictia marimii particulelor precipitate de faza '

Modelul Gabbs ofera o predictie rezonabila a marimii particulelor de faza y' si

a fractiei volumice. Modelul acesta insa nu poate lucra cu fractie volumica mare
pentru ca nu a fost introdusa corectia prin factorul b, din relatia de mai sus pentru
modelarea procesului de crestere grobiana.Modelul utilizeaza patru parametrii de
corelare ceea ce face dificila folosirea lui datorita dependentei sale de un numar
mare de experimente. Mai mult acest model poate lua in calcul doar racirile si nu
multipli pasi de tratament termic.
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3.2.3 Modelul Carter

Carter a cercetat si examinat cresterea precipitatelor de faza ' in
superaliajele tertiare cu baza Ni-Al-Ti, in domeniul de temperatura cuprins intre
900°C si 1200 °C.

Procesul de crestere implica difuzia controlata intr-o singura dimensiune cu
un echilibru local la interfata precipitat/matrice ( »'/y).

Legea a doua a lui Fick pentru sistemele ternare are expresia:

1 C‘X‘ Ni a‘ 1
aC_“ a(D:w Exﬂ) E{D:m ‘é;]

= + (3.25)
ot ox ox

unde:
D7, - este coeficientul de difuzie direct a elementului Aluminiu in matricea
formata din Ni-Al.
D . -este coeficientul de difuzie indirect a elementului Al in matricea

formata din Ni-Ti.
Pentru Ti se folosesc aceleasi ecuatii.
Metoda lui Whittle si Green folosita la estimarea coeficientului direct pentru

sistemele binare folosita in [36] este extinsa si pentru sistemele ternare.
Ecuatia (3.11) descrisd de modelul Zener poate fi scrisa astfel:
r=_5t""? (3.26)

unde:
S- este constanta ratei parabolice data de o functie a suprasaturatiei Q si a
coeficientului de difuzie a elementului Al.
Rezultatele teoretice ale modelului rezultat au aratat o compatibilitate cu

rezultatele experimentale care au aratat ca interfata ( '/ y) se misca dupa o
lege parabolica in timp.
De asemenea rezultatele modelului matematic arata ca odata cu cresterea

ratei Ti/Al rata cresterii (S) a precipitatelor de faza ' se reduce.
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3.3. Modelarea campului de faze.

Metoda campului de faze este 0 simulare a evolutiei microstructurale. Este o
metoda recent aparuta si in acelasi timp simpla cu ajutorul careia se poate simula
si produce diverse microstructuri.

intreaga microstructura este reprezentata de un parametru notat = care ia
valoarea 1 pentru precipitate si valoarea 0 pentru matrice, atunci valorile cuprinse
intre limitele O<Z <1reprezinta interfata dintre precipitat si matrice.

Evolutia microstructurii in timp, din punct de vedere matematic este
considerata ca o rata a schimbarii ordinului parametrului = iar ecuatia evolutiva a

microstructurii are expresia:
E_ux (3.27)
=

unde:
M - este mobilitatea
g - este densitatea energiei libere

Densitatea energiei libere este data in functie de parametrul Zsi a

g=] {go E, +—|v_| ]dv (3.28)

gradientului lui astfel

unde:
V — este volumul
g,(E,T) - este energia libera omogena, ca suma a energiei libere a

precipitatului si a matricei.
Unul din principalele avantaje aie acestui model matematic, metoda campului

de faza, este acela ca se poate trata sisteme cu fractii volumice mari ca spre
exemplu mai mari de 50% (0.50) si poate masura interacfiile elastice dintre
precipitate si matrice.

61

BUPT



3.4. Modele matematice in abordarea cineticii proceselor termodinamice de

maturizare a precipitatelor de faza y'.
3.4.1. Defectele de retea

Daca ay siay' suntconstante de refea nedeformata a fazei y' si constanta
de retea ay' poate fi masurata folosind extractia electrolitica a fazei ', atunci
parametrul 5 a defectului de retea nedeformata (sau netensionata prin deformare),
este definit astfel [37]:

5=2r-ar (3.29)
ay

Sau

5 = Ty (3.30)

Cercetatorii Nembach si Neite [38] in studiile lor asupra precipitatelor de
intarire a superaliajelor cu baza Ni, descrie particulele de faza y'ca fiind particule
fine bine conturate implantate intr-o matrice ¥ (austenitica) cu o normala
constrangere.

Aceste particule sunt forfate sa ajusteze constantele de retea cat si cele ale
matricei in care se afla.

Diferenta relativa in constantele de retea si particulele constranse sunt numite
defecte de retea constranse (&) sau legaturi deformate.

Cercetétorii Motto si Matarro in studiul lor[39] cu privire la parametrii ( & si &),
modulul K a precipitatelor si modulul taietor Gz a matricei au exprimat acesti
parametrii in urmatoarea relatie:

)

3K

O buna aproximare a parametrului £ este 2/3 din 5 [38]
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Deformarea legaturii ori nepotrivirea dintre refeaua cristalina a matricei
austenitice y si precipitatele de faza ' au fost utilizate la explicarea proceselor de
durificare a superaliajelor intarite cu particule de faza y'.

La temperaturi inalte de serviciu cum ar fi 2 0.6 din temperatura de topire
(Twp) @ superaliajelor cu baza Ni-Cr-Co, deformarea scazuta a legaturii va putea sa
minimizeze energia de la interfata dintre matricea austenitica y si particulele de
fazay', si prin aceasta sa maximizeze stabilitatea fazei.

De aceea superaliajele cu buza Ni-Cr-Co sunt proiectate cu un continut relativ

ridicat de Mo care in combinatie cu Cr ridica constanta de retea a matriceiy si prin

aceasta reduce defectele sau nepotrivirile de retea.

Morfologia spatiilor dinte particulele de faza y' depinde de valoarea

parametrului § (defectelor de retea) si a razei lor. in situatia precipitatelor de forma
cuboidala raza este jumatate din lungimea particulei cubice. Cu cresterea
parametrului § si/sau arazei, schimbarile morfologice se produc de la forma

sferica la cea cuboidala, apoi la grupuri ca in final s ajunga la forme dendritice [38].
3.4.2. Procesul Ostwald de maturizare a particulelor de faza »'

In procesul continuu a reactiilor de precipitare se poate distinge trei diferite strategii:
1.) Nucleatia
2.) Cresterea de nuclee pana cand matricea atinge un echilibru cu concentratia
substantei dizolvate.
3.) Procesul de maturizare de tipul Ostwald.
in practica in general se produc cel putin doua dintre etapele descrise mai sus, 1 i 2
sau 2 si 3.
In etapa a-3-a, energia de suprafata a precipitalelor se reduce prin cresterile
grosolane ale precipitatelor:
- particulele mici sunt dislocate;

- particulele mari cresc in urma dizolvarii particulelor mici;
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La sfarsitul procesului de transformare de faza, se formeaza un sistem cu doua
faze, care contine o faza distincta si dispersata si 0 suma mare de arii de interfaa.

Prin procesul de maturizare Ostwald (care presupune 0 crestere a marimii
particulelor de faza y sistemul isi reduce propriile arii de interfata si prin aceasta
propria energie de suprafata.

Acest proces are ca fundament, efectul Gibbs-Thompson care schimba
concentratia la interfata dintre particulele de faza si matricea austenitica, acest lucru
depinde de curbura interfetei.

Particulele care sunt mai mici decat marimea critica au o concentratie interfaciala
care este mai mare decat a matricei. Particulele care sunt mari au 0 concentratie
interfaciala scazuta fata de cea a matricei.

Gradientii de concentratie rezultati dau o crestere a transportului difuzional de
materie (masa) dinspre particule inspre matrice si dinspre matrice inspre particulele
de dimensiuni mari.

Asttel se explica procesul de crestere continua a particulelor mari (grosolane)
prin difuzia particulelor mici in masa celor mari. Media marimii particulelor creste si
numarul total de particule scade.

Prima teorie care abordeaza procesul de crestere a particulelor de faza in
sisteme isotermice a fost dezvoltata de Lifshitz, Slyozov si Wagner numita teoria
LSW.

3.4.3. Teoria LSW a procesului de maturizare de tip Ostwald.

Teoria in faza originala dezvoltata de cercetatorii Litshitz, Slyozov si Wagner
(LSW) raspunde cazului cand particulele precipitate de faza sunt presupuse a fi de
forma sferica, dispersate cu spatiu dintre ele mai mare decat media diametrului
tuturor particulelor, intr-o matrice lichida cu un echilibru de concentratie constant.

S-a presupus ca fractia volumica a particulelor este foarte mica in matrice. in
aceasta situatie media razei particulelor este o functie de timp, descrisa in relatia
(2.5).
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r’—ry =k (3.32)
unde r, este media razei particulei in momentul de inceput al cresterii marimii sale.
lar k este o valoare constanta data de relatia (2.6).

_8DC A
T gKT

K (3.33)

unde: D — este constanta de difuzie compozita
C, — este concentratia de echilibru a substantei dizolvate
y — energia de la interfata particula / matrice

V — este volumul atomic a precipitatului

K — constanta numerica care depinde de distributia particulei
T — temperatura sistemului

g - acceleratia gravitationala (40)

3.4.4. Teoria LSW modificata a procesului de maturizare de tip Ostwald

La dezvoltarea teoriei LSW a cresterilor grosolane de particule prin difuzie
controlata in retea, a stat la baza ipoteza sau conditia ca fractia volumica (Fv) a
particulelor precipitate de fazay' are o valoare numerica foarte mica, sau altfel spus
spatiul dintre particule este foarte mare in comparatie cu marimea particulelor.
Acesta situatie implica faptul ca nu exista o interactiune intre particulele invecinate,
in timpul procesului de crestere.

in superaliajele Ni-Cr-Co fractia volumica a precipitatelor ¥’ nu este mica, ea
atinge in medie valoarea de 0.5, si care nu satisface conditia teoriei LSW.

Intuitiv este de asteptat ca pentru o fractie volumica mare si rata cresterilor

particulelor grosolane trebuie sa creasca, deorece spaliile aproape inexistente
dintre particule creaza premiza initierii proceselor de difuzie prin transfer de masa
intre particulele din sistem.

Vectorii care dinamizeaza procesul de transfer de masa prin difuzie sunt

marimea particulelor si/sau gradientii de concentratie diferita.
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Prima modificare a teoriei (LSW) a fost facuta de cercetatorul Ardell, care a luat in
considerare efectul fractiei volumice asupra comportarii procesului de crestere a
particulelor.

ldeea centrala care sta la baza primei modificari a acestei teorii a fost aceea
ca (Fv) nu este 0 valoare neglijabild, spatiul dintre particule notat cu (R) nu poate fi
considerat ca fiind infinit comparat cu marimea particulelor.
Cinetica procesului de cresteri grosolane, definit de Ardell in prima modificare a
teoriei (LSW) numita si (LSWM) este data de relatia :

§ }DCe I/’ tn

For =
9 RT

(3.34)

Constantele sunt aceleasi cu cele descrise in teoria LSW prezentate mai sus,
cu exceptia termenului indice m care este o0 functie de valoarea(Fv) fractiei volumice
a particulelor din sistem, si are expresia:

K(F,)
K(0)

K, = (3.35)
CandF,20, K,2>1

n- reprezintd constanta de crestere si poate fi determinata din graficul In (7 - r: )
functie de In(t).

Variatia K, cu F, este prezentata in figura 3.5. dupa cum urmeaza:
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Varigiia Kmcu Py In Procesul de difurie a cregteriior grosolane

o] 01 02 03 04 05 06 07
Fractia Volumica Pv

Figura 3.5. llustreaza variatia fractiei volumice in functie de factorul K,

in modelul matematic propus de Ardell (LSWM), functia K_, este puternic
influentata de variatia (F,), Neite si Nembach [38] au comparat diferite rezultate.
Pentru F, = 0.2, K, = 7.90 obtinut de Ardell in 1972.

K, = 2.19, obtinut de Brailsford si Wynblatt in 1979.
K., = 1.30 obfinut de Davies in 1980.

Alte modele au permis pentru efectele date, tensiunile si deformatiile, ce apar
intre particule si care cauzeaza o aliniere a precipitatelor si influenteaza forma lor
(producerea de forme cubice in loc de sferice).

De asemenea s-a luat in considerare si neliniaritatea ecuatiei lui Guibbs —

Thompson cét si timpul ca dependenta a fractiei volumice (F,) [38] [41].

3.4.5. Cregerile grosolane cu interfata controlata
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Ecuatia ratei de crestere grosolana a particulelor de faza y'este elaborata pe
baza ipotezei ca traversarea barierei la interfata precipitat / matrice , de catre atomi
care intra in solutie, se face foarte greu, cresterea este denumita intertata controlata.
Ecuatia ratei apropiate este definita in [42] astfel:

=7 _ 6aC. A,

r-—r (3.36)
8IKT

[\

unde: C reprezinta constanta de interfata.
Astfel ca particulele care cresc in acest caz sunt supuse legii t * adica timpului

de injumatatire conform [42].

3.4.6. Teoria Lifshitz - Slozov modificata a procesului de maturizare
Ostwald.

Aceasta teorie a fost dezvoltata de catre Davies [43] si care trateaza

procesul de crestere grosolana a particulelor prin difuzie controlata a retelei intr-o
astfel de maniera.

in situatia unei fractii volumice apreciabil de mari si cand limitele unei particule cresc
prin expansiune spre exterior pana la atingerea sau intalnirea particulei invecinate.
Astfel se declanseaza un proces foarte rapid de difuzie, care produce coalescenta
dintre cele doua particule diferite formand una singura. S-a observat ca acest
fenomen duce la cresterea ratei de cresteri grosolane ale particulelor si de
asemenea la extinderea distributiei particulelor marite.

Rara cresterilor grosolane data de teoria L-S modificata data de urmatoarea relatie:

73-r?=Ke§DI7;Cn (3.37)

D3
unde: ke = K(F,) = 2T R
KO 4 vy

(3.38)

R.— este o functie de F,, de regula are o valoare unitara ; R, = 1
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9/
Cand Q =0, y =% iar K. = 1 atunci aceasta teorie se transforma in teoria
LSW [38].
D - reprezinta coeficientul compus de difuzie a catorva specii de atomi, $i are

expresia:

D =D, exp(— %)

D, = factor de frecventa
Q - este energia de activare si care are 0 dependenta primara de activarea energiei
pentru difuzia elementelor Al si Ti in matrice, dar mai este influentata si de catre

energia necesara difuziei elementelor Co, Cr si Mo, la formarea particulelor de faza

Y.

Ce = este concentratia de substanta dizolvata (la formarea fazei y') in echilibru cu
cea a unei particule cu raza infinita.

V= volumul molar a precipitatului

R= este constanta gazelor

T=temperatura

Prin rearanjarea ecuatiei de mai sus se obtine:

In(K T J = const + (- Qj (3.39)
C RT

e

3

Energia de activare se determina din panta curbei data de graficul In(K Tj functie

de%, unde K este panta punctului (r* - 7. ) si (t) [38].

Ambele teorii LSWM si LSM sunt supuse legiit '® precum este teoria LSW, cu
singura diferenta ca ele au un efect asupra ratei constante de crestere si a
distributiei marimii particulei.

Efectul de atingere ori intalnire a particulei invecinate, tratat in legea LSM

este de a creste rata formarii grauntilor grosolani, desi efectul in sine nu este
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semnificant, rata constanta variaza cu un factor aproximativ de trei ori mai mare

decat intreg domeniul fractiei volumice.

3.4.7. Modelarea mecanismelor de durificare ca rezultat al interactiunii

fazelor gamma $i gamma primy - y'.

Precipitarea cu particule de faza »' intaresc superaliajele prin doua mecanisme:
- durificarea particulei precipitate de faza '
- durificarea solutiei solide a matricei
Contributia respectiva la rezolvarea solicitarii de forfecare critice totale (z,) este:
r, — solicitarea de forfecare critica pentru particula
7. — solicitarea de forfecare critica pentru solutia solida
Daca in matricea superaliajului nu sunt particule de precipitate de fazay' atunci:
T, =T, (3.40)
Nu este posibil a se introduce superaliaje in care r,are o valoare finita, iar
7, sa fie zero.
Modelele particulei durificate asociaza r, cu proprietatile particulelor.
in superaliajele durificate prin precipitare este cunoscut ca matricea dislocatiilor
invinge barierele precipitatului prin urmatoarele mecanisme:
a) ocolirea precipitatelor prin mecanismul Orowan,
b) Forfecarea precipitatelor,
c) Catararea peste precipitate.

3.4.7.1. Ocolirea precipitatelor prin mecanismul Orowan
Se considera ca dislocatiile raman in planele lor de alunecare si pot penetra o
multime de particule printr-un mecanism de tip Orowan, cand solicitarea de forfecare

criticd 7, este depasita [15]
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Gb L
= AlG | L 3.41
7. = A )2 = n[ j (3.41)

unde: A(@) este un factor geometric =1

r, — raza dislocatiei
b — este vectorul Burgers
1 — este modulul taietor

L,... — spatiul dintre particule in planul de alunecare in cazul cand particulele
fac parte dintr-o multime continua si este data de relatia

L, =0.82 {[l] - z} (3.42)
F,

3.4.7.2. Forfecarea sau taierea particulelor.

Potrivit cu rezultatele experimentale publicate in [44] de catre Henderson si

Mclean, atunci cand particulele si matricea au atat structuri cristaline similare cat si
orientarile lor, matricea dislocatiilor pot forfeca particulele cand se indeplineste
conditia ca solicitarea sa depaseasc valoarea critica si sa genereze granite anti faza
(GAF)In particule.

Pragul minim de producere a forfecarii particulei r,. este dat de propagarea

e

unde y este energia necesara prducerii granitei antifaza iar f este fractia volumica a

unei perechi de dislocatii,

particulelor.
3.4.7.3. Catararea in jurul sau peste particule.
Henderson in [48] a argumentat, ca atunci cand alunecarea dislocatiilor

este impiedicata de o multime de particule, amanarea ei este doar temporara

daca ea poate depasi aceste obstacole prin extinderea unei parti ori pe mai
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multe dislocatii prin catararea in afara planelor de alunecare evitand si ocolind
particulele in timpul fluajului.

Catararile pot fi de doua tipuri, prima este localizata acolo unde cele mai
multe dislocatii raman in propriile plane de alunecare si un mic segment profileaza
particula.

Cel de-al doilea tip este cel in care toate dislocatiile se muta in afara planelor
de alunecare ocolind particula numit in general catarare.

Aceste doua procese conduc la doua diferite praguri de solicitare [44]

a.) in cazul catararii localizate, solicitarea este data de:

S (3.44)
O‘ = —= .
ce ‘\/_2'
b.) in cazul unei catarari generale, solicitarea este data de:
32
acg = ;‘5—4 Ty (345)

f — fractia volumica a particulelor de faza '

r, — solicitarea de tip Orowan;

Este argumentat faptul ca catararea de tip localizat se produce mult mai rapid
deoarece ea implica 0 mai mica cantitate de masa transportata si prin aceasta
domind mecanismul de ¢ catarare cand acesta este activat. [44]

Daca precipitatele sunt mari si incoerente dislocatiile le inconjoara prin bucle
Orowan. Acelasi lucru se intampla si in cazul particulelor coerente cu conditia ca
intre ele sa existe spatii suficient de largi.

Precipitatele fine secundare de faza y', coerente, cu spatii mici intre ele sunt
o bariera dominanta in fata dislocatiilor, acestea sunt forfecate in timpul deformatiilor
produse la temperatura mediului ambiant [45].

Procesul de catarare a deformatiilor este termic activat si de aceea nu poate

sa contribuie semnificant la durificarea prin precipitare in timpul deformatiei la

temperatura mediului.
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La aceste tipuri de superaliaje, dislocatiile interactioneaza cu campul de

deformare a precipitatelor de fazay' datorita nepotrivirilor dintre particulele de

precipitate si matricea materialului [46]

3.4.8. Evaluarea cesterii in curgerea solicitarii rezultate din interactiunea
dislocatiilor cu precipitatele »' in timpul deformatiei la temperatura

mediului ambiant.

O particula de precipitat de faza y' poate interactiona cu o dislocatie prin mai
mult de un mecanism de interactiune.
in [36] au fost deosebite doua tipuri de interactiuni elementare:

a.) interactiuni ale energiei stocate

b.) interactiuni elastice

Energia este stocata in particule in timpul procesului de forfecare, daca
suprafata particulelor este mare sau daca o granita de antifaza (GAF) a fost creata.
Interactiunile elastice apar datorita diferentelor ce iau nastere in
constanta retelei cristaline, modulul fortelor sau energia stocata dintre particule si
matrice.

In superaliajele cu baza Ni ce contin particule de precipitate de fazay' la care
retelele cristaline au suficiente defecte incat se formeaza conditii favorabile de
aparitie a fortelor taietoare, energia suprafetei durificate sau durificarea chimica si
modulul nepotrivirilor durificate sunt slabe si de aceea, interactiunea energiilor
stocate duce la formarea granitelor antifaza prin precipitate. [38]

Vectorii de refea Burgers a dislocatiilor perfecte care strabat (succed)
precipitatele de faza y'cu o structura cristalina LI2 sunt de doua ori mai lungi decat a

vectorilor corespunzatori matricei de baza cu structura »' si cub cu fete centrate.
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De aceea forfecarea precipitatelor y' de catre dislocatile matricei conduc la
defecte planare in interiorul precipitatelor y'cum ar fi granitele antifaza ce se dezvolta

si se propaga in interiorul particulelor cat si grupuri de defecte. [45]
Mecanismul de forfecare pe perechi de %; structuri de tipul <110>, tipul

matricei dislocate, relationate cu formarea granitelor antifaza este relativ bine
argumentat si inteles in [47].

Grupul de cercetatori condus de profesorul Mukherji a observat formarea grupurilor
de defecte in particulele de faza ' in timpul deformatiei de tip monotonic la
temperaturi elevate. [46]

Nici unul din existentele modele nu sunt suficient de precise pentru a se
calcula prin metode analitice, contributia grupurilor de defecte de retea la procesul
de durificare pentru a determina solicitarea de forfecare critica [38] in precipitatele
de faza y'.

Aceasta contributie este relativ mica la deformatiile ce apar la temperatura
camerei in superaliajele cu baza Ni[38].

Nu au nici 0 valoare factorii numerici care apar in formularile relationate cu
contributia durificarii particulei, la curgerea solicitarii (z,) la parametrii caracteristici
dispersiei de particule si nu sunt de incredere pana cand cel putin acesti factori nu
au fost verificati experimental.

Chiar si atunci cand se calculeaza valorile medii cu 0 usoara imprecizie, se
introduc apreciabile erori. Astfel ca, sunt doua majore contributii la determinarea
limitei critice a solicitarii de forfecare ce apar in precipitatele de fazay',

1) durificarea prin nepotrivirile de retea si

2) durificarea prin ordonare (ceea ce include forfecarile particulelor de

precipitate y' si asociate cu formarea granitelor antitaza).

Limita critica a deformatiei &, a fost definita in lucrarea [38] si are relatia:
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Y
€. = (3.46)
V8G.,.b

Unde: y — este energia granitei antifaza care este egala cu 170x10° J/m?

G¢ — este modulul fortei taietoare ce apare in matricea cu structuray .
b - este vectorul Burgers
Daca |¢| depaseste deformatiac, , durificarea prin nepotrivirile de retea are un efect

mai mare decat durificarea prin ordonare[38].

A fost recunoscut ca nepotrivirile de retea la interfata dintre matricea de faza
y si particulele de tfaza y'reprezinta factorul major care afecteaza rezistenta
mecanica la superaliajele cu baza Ni [48].

O particula de precipitat de fazay' al carei constanta de retea difera de cea a
matricei, produce un camp de deformare care interactioneaza cu dislocatiile.
Procesul de curgere face sa dispara interactiunea fortelor dintre o dislocatie
elicoidala si 0 particula nepotrivita,in care numai interactiunile muchiei disiocatiei
sunt semnificative.

Particulele fine de faza ' implantate in matricea de faza y sunt normal
tensionate.

Diferenta relativa in constanta de retea a particulelor este denumita, deformarea ()

a nepotrivirilor de retea tensionata.
O buna aproximatie pentru(g) este %5.

6 —reprezinta parametrul nepotrivirilor de retea netensionata (s-a discutat mai sus
la 2.6.2) si de asemenea denumit ca fiind 0 deformatie coerenta.

Morfologia precipitatelor de faza y' depinde de parametrul (¢) descris mai
sus cat si de raza (r) a particulei.
Cu cresterea valorii numerice a parametrului (g) schimbarile morfologice se vor

produce in sensul schimbarii de la forme sferice la forme cubice si apoi la multimi de

forme cubice ale precipitatelor de faza y' si in final la dendrite.

75

BUPT



Gerold si Haberkorn in [49] si Janson si Meladar in [50] au gasit dependenta z,

(contributia particulei la durificare) la deformarea coerenta, astfel:

172
r,= afG,le[f*? [r;—;”] (3.47)

. Ggb . . . .
iar S= "; atunci relatia de mai sus devine.

12
fo= oG el H (3.48)

Cele trei mecanisme de invingere a barierelor precipitatului de faza y' genereaza

valori ale curgerii solicitarii foarte apropiate intre ele. Valoarea medie a curgerii
solicitarii data de catre cele trei mecanisme poate fi 0 radacina patrata a sumei
patratelor componentelor ei.

De aceea media celor trei valori ale coeficientului a obtinuta pentru valoarea r
specifica fiecarui mecanism este relativ constanta cu o deviatie de +/- 16% si anume:

3.0; 3.7 si 4.1 pentru cele trei mecanisme.
3.5. Concluzii

Obiectivul principal al acestor cercetari teoretice a fost acela de a infelege
mecanismele termodinamice si cinetice care controleaza transformarile de faza in
stare solida ce se produc in solutiile solide superaliate.

De asemenea am sintetizat cele mai complete si acoperitoare metode
teoretice si modelele matemetice elaborate de cateva grupuri de cercetatori cu
preocupari in domeniu modelarii cineticii transformarilor si cresterilor de faza y'.

in urma invetigatiilor, a caror rezultate au fost expuse in acest capitol se pot
desprinde urmatoarele idei, anume:

- Desi studiile teoretice conduse pe dezvoltarea de teorii $i modele
matematice ce privesc cinetica transformarilor de faza y’ cauta sa dea un

raspuns general valabil pentru toate categoriile de solutii superaliate,
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acestea nu au fost pe deplin testate si verificate, mai mult testarea acestora s-a
rezumat pe rezultate experimentale conduse pe solutiile solide cu baza Ni. Acest
fapt lasa un loc deschis in ceea ce priveste particularizarea teoriilor si modelelor
pe masura cumularii de rezultate experimentale pe categorii de clase ale solutiilor
soperaliate cum ar fi spre exemplu solutiile terfiare cu baza Ni-Cr-Co.

- Se poate presupune ca modelele de predictie a cresterii marimii precipitatelor
de faza y’ si a fractiilor de volum de la solutiile cu baza Ni pot da rezultate si in
cazul celor tertiare cu baza Ni-Cr-Co, daca se pot identifica pe baza
experimentala factorii de corectie necesari.

- Pentru solutiile cu baza Ni energia de activare a difuziei este guvernata de
legea de variatie t'?, iar pentru clasa solutiilor tertiare cu baza Ni-Cr-Co nu a
fost inca verificata legea de variatie.

- Pornind de la teoriile Avrami si a modelului Mc Lean se poate conchide ca
Cinetica reactiilor de precipitare a faze y’ si a cresterilor de particule de la
starea de nucleu la cea de particula matura diferd in functie de atingerea
echilibrului chimic concentrational local, factorul (1) care vazut prin prisma
modelelor Gabb si Carter se poate spune ca acesta este relationat cu
cantitatea de energie termica existenta in masa solutiei de baza, care
faciliteaza existenta fenomenelor de transfer de masa dinspre matricea de
faza y inspre precipitatul de faza y’.

- Pe baza acestei concluzii este de asteptat o variatie a ratelor de evolutie
morfologica.

- Teoriile si modelele elaborate pana la ora actuala sunt limitate in ceea ce
priveste abordarile complexe si intr-un spatiu tridimensional asa cum ar fi
efectul fractiei volumice asupra evolutiei morfologice si cineticii cresterilor de
precipitate de faza y’, cat si evolutia formelor precipitatelor, de la forme

sferice ori elipsoidale la forme cubice, piramidale ori in placi.
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CAPITOLUL-IV-

DEFINIREA PROBLEMATICII $I A IPOTEZELOR DE LUCRU

4.1 Definirea problematicii gi postularea ipotezelor de lucru.

Desi comportarea la sudabilitate din punct de vedere metalurgic a
solutiilor solide superaliate binar cu baza Ni-Cr sunt relativ cunoscute, mai putin
insa sunt cele superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-Co. Cu toate acestea, tehnologiile
de sudare sunt tinute sub control in masura satisfacerii unei calitati bune in
raport cu criteriile de incercari mecanice la temperaturi ambientale.

Insa atunci cand imbinarile sudate sunt solicitate in medii cu temperaturi elevate
$i cU 0 variatie mare in unitatea de timp in care socurile termice produse de
salturile si caderile temperaturilor din exploatare, calitatea ZIT-ului se afla la

limitele sale uneori producand degradari substantiale asupra imbinarilor sudate.

Aplicatiile vizate sunt cele ale distrugerilor ce apar in turbinele de gaz din
industria energetica si a motoarelor de propulsie de tipul turbo jet ce echipeaza
vehiculele aeriene.

Paletele din sectiunea temperaturilor inalte ale acestor echipamente sunt
protejate termic de catre sisteme de depuneri protective multistrat formate dintr-
un stat intermediar de legatura de compozitie NiCoCrAlY sau MCrAlY (in care M
reprezinta un alt metal de tranzitie) peste care se suprapune 0 bariera termica
formata dintr-un material ceramic aglomerat cu compozitia ZrO, + 8%Y,0,.

Desi materialul ceramic al barierei termice are 0 stabilitate termica foarte ridicata

cu un coeficient de dilatare aproape de zero dezavantajul acestui scut termic
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este fragilitatea foarte mare si de aici 0 vulnerabilitate foarte mare la impactul
mecanic care 0 distruge foarte usor.

in zonele superioare (de capat) ale paletelor, pe suprafetele periferice
sunt depuse prin sudare unul, doua sau trei straturi dupa caz de protectie
antifrictiune, cu un superaliaj maleabil cu baza Ni, care periodic in tipul

reparatillor sunt redepuse.

in timpul exploatérii, la aparitia accidentala a socurilor termice, parti din
depunerile prin sudura se desprind, lovind suprafetele paletelor protejate cu
bariere termice distrugandu-le si facilitdnd cresteri locale de temperatura in
zonele neprotejate, ducand la distrugeri si degradari in lan{ a mai multor
componente din zona temperaturilor inalte. Figura 4.1.

Cauza majora a desprinderilor ce au loc din zona depunerilor prin sudare
se datoreaza starii microstructurale a zonei influentate termic la sudare, desi
aceasta raspunde exigentei criteriilor de calitate impuse imbinarilor sudate.
Criteriile de calitate actuale, abordeaza problema imbinarilor ori a depunerilor
prin sudare, numai din punct de vedere a proprietatilor fizice si mecanice si nu

din punct de vedere microstructural.

Astfel ca, pentru evitarea fenomenelor de licuatie ce pot aparea in ZIT ori
realizarii unei bune dilutii a meterialului depus se au in vedere tratamentele
termice de preincalzire a caror scop este atins si bine controlat, generand astfel
proprietatile scontate si implinind criteriile de calitate impuse.

Subsemnatul, ca autor in urma a peste patru ani de expertiza
inginereasca in aceasta zona de aplicatii, am identificat existenta unei
neconcordante intre criteriile de calitate impuse unor astfel de imbinari si
solocitarile existente In timpul exploatarii.

in urma cercetarilor desfasurate de autor, am reusit sa definesc in intr-o
oare care masura problematica fenomenologica ce sta la baza generarii unor

astfel de degradari din ce in ce mai frecvente in ultimii ani si nesolutionate inca.
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Mai exact este vorba de 0 neacoperire din partea criteriilor de calitate si asupra
Z|T-ului din depunerile prin sudare si anume a conditillor microstructural

morfologice ale sale.

intreaga gama de criterii de calitate, care vizeaza astfel de depuneri ori
imbinari sudate prezinta un inalt grad de severitate doar asupra starilor
functionale ale lor si nici de cum asupra ZIT-ului.

Singura apreciere asupra calitatii ZIT-ului este data dupa cum am precizat
mai sus ca urmare a aplicarii tratamentelor termice de preincalzire cu scopul de
preintampinare a aparitiei fenomenelor de licuatie si a fisurari la cald.

Depunerile de pe suprafetele periferice ale paletelor sunt de doua tipuri in
functie de scopul lor.

1) Depunere cu scop de consumabil prin frictiune, si care au proprietati de
ductilitate si maleabilitate ridicata. Figura 4.2.

2) Depuneri cu scop neconsumabil si care prezinta proprietati inalte de
rezistenta la eroziune si frictiune, acestea sunt aplicate pe suprafetele de

contact dintre palete. Figura 4.3.

Si unele si celelalte produc aceleasi deficiente la nivel microstructural in
zonele afectate termic. Schimband morfologia microstructurala locala in ZIT, iar
la aparitia socurilor termice din serviciu, se produc desprinderi de material a
caror efecte duc la scurtarea perioadelor de serviciu dintre doua reparatii, in cel
mai fericit caz, alteori la scoateri premature din serviciu cu un grad avansat de

distrugeri.
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Figura 4.1. a) b); Bariere termice distruse ca urmare a impactului mecanic
cu particole de metal smulse din ZIT

81

BUPT



Figura 4.2. a) b) c); Zone cu desprinderi de material din ZIT-ul
depunerile prin sudura pe suprafetele periferice de capat ale paletelor
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Figura 4.3. a) b) ¢); Zone cu desprinderi de material din ZIT-ul
depunerile prin sudura pe suprafetele de contact dintre palete.

Factorii microstructurali morfologici degradati in ZIT ca urmare a procesului
de sudare sunt:

1) — marimea, distributia si forma precipitatelor de faza y'.

2) —ftractia volumica a acestora.

La ora actuala nu exista un criteriu de calitate care sa pretinda refacerea
acestor factori in ZIT.

Autorul propune ca pentru reducerea cazurilor de avarie, a scoaterilor
premature din serviciu cu degradari colaterale a caror cauza este cea amintita

mai sus, sa se execute tratamente termice post sudare in scopul refacerii intr-o
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proportie semnificativa a factorilor microstructurali morfologici din zona afectata

termic la sudare.

in intreaga literatura stiintifica de specialitate, subsemnatul ca autor nu am
reusit sa identific studii aprofundate de cercetare, cu rezultate pertinente care sa
solutioneze o astfel de problema, sau macar sa defineasca cateva repere in
abordarea unei astfel de problematici.
Acest fapt m-a incurajat, in a-mi defini ipotezele de lucru si reperele principale
ale problematicii abordate in teza.

Ipotezele de lucru.

Refacerea microstructurii ZIT-ului, mai exact a factorilor morfologici
identificati ca fiind fundamental critici in rezistenta materialului la temperaturi
inalte cat si la socurile termice ce apar accidental in timpul serviciului, este 0
functie de un intreg spectru fenomenologic de transformare de faza in stare
solida si a cineticii reactiilor de precipitare in conditiile la limita date de factorii de
solubilitate si disolutie a solutiilor solide in stare turnata luate in studiu.

Complexitatea problemei nu consta in faptul aplicarii unui tratament termic
post sudare Ci in atingerea scopului propus de regenerare a microstructurii $i in
special a precipitatelor de faza »' in conditii de structura in stare turnata a
materialului de baza cu toate deficieniele ei de natura segregationala.

De aici am definit urmatoarele ipoteze de lucru pe care am urmarit sa le

solutionez cu ajutorul programului experimental descris in subcapitolul urmator.
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Ipoteza 1) Se stie ca energia de activare a proceselor de difuzie controlata la
interfata (¥ /y') a solutiilor solide superaliate cu baza Ni este guvernata de legea

t'?. Fara a se cunoaste la ora actuala daca aceasta lege guverneaza si in cazul

solutiilor solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-Co. Daca legea t'? verifica
procesele de difuzie controlata si pentru solutiile solide luate in studiu; Atunci cu
modelul matematic propus se pot determina energiile de activare a difuziei

controlate care pot fi mentinute in mod controlat prin aplicarea tratamentelor
termice post sudare. Legea t'? verifica, daca variatia curbei K*T = f(—,}—) este

lineara.

Ipoteza 2) Pe baza faptului general cunoscut ca cinetica reactiilor de precipitare
ce sta la baza transformarilor de faza in stare solida este o functie de compozitia
chimica a solutiei, temperaturilor si timpului de mentinere, apare supozitia ca
daca pentru solutiile superaliate luate in studiu prin controlul parametrilor
tehnologici temperaturd, timp de expunere se pot directiona regenerarea
particulelor de faza y' in mod preferential controland astfel refacerea factorilor
morfologici microstructurali critici din ZIT, definiti mai sus; Atunci aplicarea

tratamentelor termice post sudare pot avea succes.

Ipoteza 3) Daca cinetica reactiilor de transformare de faza in stare solida a
precipitatelor de faza y' poate fi controlata astfel incat sa se poata obtine un
optim al factorilor morfologici microstructurali in ZIT fara a se afecta in mod
negativ cei din materialul de baza; Atunci cuantificarea masuratorilor determinate
experimental poate genera modele predictive cantitative si calitative la o rezolutie

egala cu cea a masuratorilor.
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4.2. Continutul Programului Experimental

Pentru solutionarea problematicii definite si formulate prin intermediul
ipotezelor emise in subcapitolul anterior, am elaborat un program experimental
gandit astfel incat sa obtin 0 baza de date cu masuratori determinate
experimental suficienta atat calitativ cat si cantitatv pentru a putea trage concluzii
pertinente in ceea ce priveste fenomenologia explorata adica a transformarilor de
faza in stare solida si a evolutiei morfologice ce are loc in ZIT in conditiile la

limita date, definite de problematica aplicatiei.

De asemenea am urmarit cuantificarea raspunsului microstructural si a
factorilor morfologici ca urmare a tratamentelor termice post sudare dezvoltate
de minde si a corelarii lor. Am urmarit stabilirea unor relatii optimale de
determinare a parametrilor timp/temperatura a tratamentelor termice post sudare
aplicate cu scopul refacerii intr-o proportie semnificativa a factorilor
microstructurali. De asemenea am gadit si posibilitatea de dezvoltare a unui
model matematic de predictie a microduritatii in ZIT pe care I-am gasit ca o

functie de un parametru compozitional.

4.2.1. Consideratii asupra materialelor studiate si investigate
Studiul experimental care face obiectul acestei teze a fost condus pe sase
solutii solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-Co in stare turnata si cu solidificare

directionata.

Compozitia chimica este prezentata in tabelul urmator.
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Tabelul. 4.1. Compozitia chimica a solutiilor solide.

Ni Cr Co ([Mo|W [Ta|Nb|AlI |Ti |C B Zr Ti+Al
Solutia | 63 18 {105(16(25|16(0.7({3.4|13.4(0.11| 0.01 (005 6.8
-A
Solutia | 48.6 | 224 | 19 - 2 |14 1 {19137 - - 5.6
-B
Solutia | 58 14 | 95 |15(|44 32| - 3 (49| 0.1 | 0.01 - 7.9
-C
Solutia| 61 ({124 | 9 1913839 - [3.1]45|0.12| 0.02 | 0.1 7.6
-D
Solutia | 60 14 | 95 | 4 4 - - 3 5 |0.1710.015|0.03 8
-E
Solutia| 60 14313235 - - - 149[3.7|10.15| 0.16 |0.04| 8.6
-F

inalte din componenta motoarelor de propuisie Turbo-Jet si a turbinelor pe gaz

din industria energetica.

4.2.2. Scopul si detalierea experimentelor.

dar nu au fost efectuate studii comprehensive care sa isi propuna sa

caracterizeze raspunsul microstructural a acestor materiale in zona afectata

termic la sudare si gasirea unor tratamente termice post sudare optime pentru

imbunatatirea din punct de vedere microstructural a ZITului.

Aceste solutii sunt folosite la construirea paletelor din zona temperaturilor

Starea de metastabilitate a fazelor in aceste solutii solide este cunoscuta,
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Obiectivele prezentelor studii au fost acelea de a ajunge la o intelegere a
comportarii microstructurale in conditii de expunere la temperaturi elevate si in
functie de continutul unor elemente chimice, care joaca un rol crucial in cinetica
transformarilor de faza in stare solida.

Datorita lipsei de informatii din literatura de specialitate cu privire la
diagramele T-T-T pentru aceste solutii am gandit un studiu asupra comportarii lor

termice, astfel:

A) in prima etapa, cercetarile au fost directionate pe conducerea unui studiu prin

care sa urmarit definirea comportarii din punct de vedere termic a solutiilor
solide, astfel ca am folosit urmatoarele metode de analiza:
1) Analiza termica diferentiala;

2) Analiza termogravimetrica;

In urma acestui studiu am stabilit cu exactitate punctele de transformare de
faza atat in timpul reactiilor endoterme céat si a celor exoterme.
Punctele de trecere solidus/liquidus cu punctele de maxim aferente.
Domeniul de temperaturi in care are loc cinetica reactiilor de disolutie si

recristalizare in timpul solidificarii.

Cu ajutorul analizei termogravimetrice am stabilit proportia de variatie sau
schimbare a volumului si densitatii solutiei citita si integrata de software-ul
instrumentului ca o variabila numita schimbarea de masa.

Am stabilit punctele de inceput si starsit de variatie ale densitatii $i volumului
corelate cu punctele de pe curbele obtinute de la analiza termica diferentiala.
Am stabilit rata schimbarilor in volum si densitate.

Pe baza acestor date obtinute experimental am stabilit valorile factorilor
de influenta timp/temperatura, la stabilirea tratamentelor termice post sudare.
Matricea experimentala de expunere a esantioanelor cu ZIT la tratamentele

termice post sudare are forma urmatoare prezentata in Tabelul 4.2:
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Tabelul 4.2 Matricea de baza a programului experimental factorial:

Temperatura de Timpii de expunere (ore)
expunere (°C) 4 ore 8 ore 16 ore 24 ore
750 X X X X
850 X X X X
980 X X X X
1100 X X X X

‘\.—

INLRRRRE Y

®

SILUTIA FACTORLL TEMPERATURA ('C)

RN

750°C | 850°C | 980°C [ 1100°C

SOLUTIA-A d

SOLUTIA-B

S UTIA-C

AN

SOLUTIA-D

AN

SOLUTIA-E

SOLUTIA-F

Figura 4.4. Matricea Bloc a experimentelor cu cei doi factori de influenta si

nivelele lor.
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B) in a doua etapa, a cercetarilor a fost aceea de caracterizare si evaluare a

evolutiei morfologice microstructurale a unui volum mare de esantioane din ZIT
expuse la o0 serie larga de tratamente termice post sudare, am folosit
urmatoarele metode de analiza: microscopie optica, microscopie electronica
(SEM), microanaliza chimica (ESD) si analiza imaginilod digitale culese cu
ajutorul tehnicilor microscopiei electronice.

Acestea au condus la intelegerea urmatoarelor aspecte:

1. Structura grauntilor, mortologia diferitelor faze in materialul de baza.

2. Compozitia chimica si parametrul de retea cristalina atat a fazelor minore
cét si a celor majore.

3. Microstructura in ZIT ca o functie a ciclului termic la sudare a compozitiei
chimice, si a tratamentelor termice post sudare.

4. Microstructura esantioanelor sudate si tratate termic cu tratament de
maturizare.

5. Constantele factorilor morfologici microstructurali, fractia volumica,
marimea, forma si distributia precipitatelor de fazay'.

6. Rata cresterilor grobiene ale particulelor de precipitate de faza y' primare

si secundare si activarea energiei de difuzie la interfata matrice -
precipitat de faza (y/y').

7. Neomogenitatea structurala in forme de insule de eutectic.

C) in cea de-a treia etapa, a cercetarilor mele, am folosit ca baza de pornire

rezultatele acestor investigatii experimentale in care am urmarit elaborarea
unui model matematic de predictie a microduritatii in ZIT in vederea alegerii

parametrilor optimi ai tratamentelor termice post sudare a caror scop este de
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a imbunatatii microstructura ZIT-ului prin refacerea fractiei volumice de

precipitate de fazay'.

1. Calcularea energiilor de activare a procesului de difuzie controlata.

2. Determimari sclerometrice de microduritate HV,,.

3. Stabilirea domeniului optimal a parametrilor timp/temperatura ca o functie
de energiile de activare, factorii morfologici la nivele favorabile, si a
valorilor microduritatilor.

4. Corelarea masuratorilor si calcularea legilor de variatie a functii obiectiv
definita de variatia factorilor de influenta.

5. Corelarea rezultatelor cu compozitia chimica a solutiilor solide relationate
cu elementele: ratia Al/Ti, Al + Ti, Nb/Ta, Nb + Ta, Mo, W.

D) Proiectarea experimentului factorial folosit [51]

Pe baza rezultatelor experimentale ce au fost efectuate preliminar
experimentarilor factoriale obtinute in urma studiului din prima etapa am stabilit
coordonatele punctului central al experimentului si intervalele de variatie a celor
doi factori de influenta, rezultind implicit si valorile celor patru nivele ale fiecarui

factor, ansamblul acestor valori este trecut in tabelul 5.1.

Am optimizat programul experimental obtinand o strategie optimala la care
am determinat planele experimentale optime astfel incat la fiecare determinare
experimentala au participat ambii factori de influenta (t, T°) satisfacand criteriul
de optim al determinantului maxim si obtinerea unei precizii de estimare maxima

a modelului experimental obtinut.

Astfel am obtinut un programul experimental factorial complet de forma
EFC=42 in care spatiul bifactorial explorat pe baza acestei matrici este definit de

interactiunea factorilor timp si temperatura pentru fiecare din cele patru nivele ale
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lor prezentate mai sus in Tabelul 5.1. in figura 4.4. este ilustrata matricea bloc a
programului experimental factorial complet.
Matricea programului experimental factorial optimal, este o matrice factoriala
completa si are forma :

XX =4 |
lar determinantul este:

det(X'X) = 4

Matricea program a experimentelor a rezultat din matricea efectelor care a fost

obtinuta cu ajutorul softwareul-ui MiniTab Versiunea 13.
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4.3. Modelul analitic utilizat

4.3.1. Modelul matematic de determinare analitica a energiei de activare a

procesului de difuzie controlata la interfata y/'.

Pentru determinarea cineticii de transformare de faza in stare solida a

precipitatelor de faza »' este necesara cunoasterea energiei de activare a
proceselor de difuzie y — y'.

Pentru calcularea energiei de activare a procesului de difuzie la interfata

y !/ ¥'(matrice — precipitat de faza), am folosit modelul matematic urmator,

demonstrat de cercetatoni Ardell si Nichols conform caruia cresterile

precipitatelor de faza »' in solutiile solide superaliate binar cu baza Ni — Al sunt

direct proportionale cu procesele de difuzie controlata dinspre matricea de faza

v inspre precipitatul de faza ' teorie formulata de cercetatorii Lifshitz-Slyozov-

Wagner descrise de altfel mai sus in capitolul 2.

Acest model matematic arata ca , cresterile lineare a particulelor de faza

y' se face cu o crestere a timpului de expunere dupa legea guvernata de functia

putere la exponentul 1/3.

Legea este descrisa de urmatoarele ecuatii.

! !

3=kt (4.1)
r-r =kt (4.2)

unde:

- r, este media razei particulei in momentul de inceput a cresterii marimii
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sale ( momentul activarii procesului de difuzie dinspre matricea de faza

y inspre particula de faza ',
- r este media razei particulei de faza ' la timpul de expunere (t), iar
pentru forme cubice marimile determinate sunt a/2;

- k este temperature care depinde de o rata constanta, data de relatia

urmatoare (4.3);
- t este timpul de expunere;

(4.3)

unde: D — este constanta de difuzie compozita, sau coeficientul de difuzivitate a

diferitelor specii de atomi;
C — este concentratia molara a elementelor formatoare de faza y ' in

echilibru cu o particola de raza infinita, sau mai simplu concentratia de

echilibru a substantei dizolvate;
y —energia libera de la interfata matrice / precipitat

V — este volumul molar a precipitatului;
T — temperatura absoluta in °K
R — constanta gazelor = 1.987 cal/mol°K;

Marimile y,V and R sunt independente de T, dar cum C este dependent de
temperaturea valoarea lui C poaste fi neglijata. Relatia dintre D si T este descrisa

de ecuatia de tip Arrhenius, astfel:

(.o
D=A o # (4.4)

unde:
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A = este 0 constanta;
Q - este energia de activare si care are 0 dependenta primara de
activarea energiei pentru difuzia elementelor Al si Ti din matrice inspre
precipitat, dar mai este influentata si de catre energia necesara difuziei
elementelor Co, Cr si Mo, la formarea particulelor de faza y';

T — temperatura absoluta in °K

R — constanta gazelor = 1.987 cal/mol°K;

Relatia dintre K si T este guvernata de asemenea de legea lui Arrhenius.
Aceasta este derivata din relatiile (6.3) si (6.4) si ca urmare are urmatoarea

expresie:
2
(2 * 4

unde:
B = este 0 constanta;

Ca urmare a logaritmarii relatiei (6.5) se obfine urmatoarea expresie:
INK’T = InB - £ (4.6)
RT

Prin rearanjarea ecuatiei de mai sus am obtinut urmatoarea forma:

.9
KT =2 (4.7)
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. s . 1 - - -
Reprezentarea grafica a variabilei k°T in functe de - rezulta o curba guvernata

Y

de o lege cu variatie lineara, la care valoarea pantei este — R’ astfel ca energia

de activare a difuziei (Q) se determina dupa cum urmeaza:

1
KT = f| — 4.
0 w9
3 —_— y
Q:k T:yl ) (4.9)
R 1 x-x
T
iar.
3 3
Xy — X, ,,,AL,A_,,J _
T(x,) T(x,)

Pentru % = 0 rezulta valoarea constantei B din ecuatia (4.6).

Cinetica cresterilor prin difuzie controlata a precipitatelor de faza ' in solutiile

solide superaliate tertiar cu baza NiCrCo sunt guvernate de legea t'?, daca

variatia curbei KT = f (%) este lineara.
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4.3.2. Modelul matematic al experimentului factorial complet de tipul EFC 4?
folosit.

Dupa stabilirea factorilor de influenta si a celor patru nivele ale fiecarui
factor, mi-am concentrat atentia spre modelarea matematica a actiunii factorilor
de influenta timp / temperatura asupra functiei obiectiv care reflecta
fenomenologia explorata.

Modelul analitic a dependentei factoriale a fenomenului studiat are urmatoarea

expresie:

y:f(xl,x:,zl...zm,ﬂ,...ﬂn) (4.11)

X,; X, — sunt factori de influenta controlabili timp si temperatura.
z,; z,, — sunt factori de influenta necontrolabili, aleatori, care genereaza erori

aleatoare.
B,; B, - sunt parametrii statistici, necunoscuti numiti coeficienti de influenta sau

de regresie.

La modelarea fenomenului studiat am inlocuit valorile reale ale coeficientilor de

regresie ( A,...5,) cu estimatiile statistice ale acestora b,...b, pe care le-am obtinut

in urma prelucrarii datelor experimentale. [10][11][12].

Influenta factorilor aleatori z,...z,, este inclusa in eroarea experimentala si ca
atare in timpul experimentelor am urmarit minimizarea ei.

in acest mod am obtinut modelul experimental in care functia de raspuns reala a
fost inlocuita de estimarea ei statistica ca o functie a factorilor controlabili si a

estimatiilor statistice ale coeficientilor de regresie reali.
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y=fle.1°.86,.5,) (4.12)

in studiul fenomenologiei explorate pentru trecerea de la forma generala (4.12) a
modelului experimental la forma concreta a acestuia, am gasit ca imprastierea
rezultatelor functiei obiectiv poate fi explicitata cu o precizie satisfacatoare, cu
ajutorul modelelor regresionale, astfel ca legatura dintre functia obiectiv si a
factorilor de influenta se exprima prin functia polinomiala in cazul, energiilor de
activare a difuziei si a variatiei factorilor morfologici microstructurali si care are

urmatoarea forma, unde k sunt factorii de influenta:

k
gr-1- y=b,+>bx (4.13)
J=1
k k k
gr-ll- y=b,+>bx + >b xx +>bx (414
j=1 Ju=ljxu 7=l

iar in cazul estimarii microduritatii in ZIT functie de timpii de expunere si a
microduritatii in functie de ratia Ti+Al din solutia solida, legatura intre functia

obiectiv si a factorilor de influenta se exprima prin functia logaritmica de forma:
y=aln(x) +b (4.15)

Efectele provocate de interactiunea de ordin superior functiei polinomiale

determinate pentru fiecare caz in parte sunt considerate neglijabile.

Modelele regresionale ale functiei obiectiv pe care le-am determinat in

conformitate cu [55] impreuna cu coeficientii preciziei de estimare R? sunt aratati

in capitolul 5.
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4.4. Metodele analitice de laborator gi rezultatele cercetarilor experimentale

in acest sub capitol expun diferite metode, technici si echipamente de
laborator folosite la conducerea practica a experimentelor si rezultatele

experimentale obtinute.

4.4.1. Reproducerea ZIT-uiui natural gi prelevarea esantioanelor.

Materialele folosite la prepararea esantioanelor, au fost in stare turnata cu
solidificare directionata, avand aceleasi conditii metalurgice cu cele ale
componentelor nou fabricate.

-primul set de esantioane a fost folosit ca referinta.

-al doilea set de esantioane a fost destinat obtinerii ZIT-ului.

Zona influentata termic de la sudare, luata in studiu s-a obtinut ca urmare
a depunerii prin cordon de sudura, in procedeu WIG cu tratamente termice de
preancalzire aferente dupa tehnologia de sudare omologata si folosita la

depuneri pe palete dupa cum este exemplificat in imaginea din Figura 4.5.

Esantioanele au fost sectionate tratate termic post sudare si pregatite
metalografic pentru analizele de laborator.
Parametrii procesului de sudura a fost acelasi pentru fiecare material.
Parametrii tratamentului termic de preancalzire au diferit de la material la

material.
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Tabelul 4.3. Parametrii procesului de sudare a procedeului WIG folositi la

executarea depunerilor

Curentul de sudare 118 -145 A
Tensiunea 10 - 12V
Energia lineara 10 — 16 kJ/cm
Rata de curgere a gazului Argon 15 I/min

Viteza de sudare

45 -10.4 cm/min

Pe suprafetele perpendiculare cu cresterile dendritelor columnare au fost

utilizate la caracterizarea, structurii grauntilor.

Esantioanele sudate au fost expuse urmatoarelor cicluri experimentale avand

temperaturi si timpi de expunere diferiti dupa cum sunt expusi in matricea

experiment din capitolul 5.

Dupa parcurgerea acestora, esantioanele au fost pregatite in vederea

investigatiilor de microscopie optica, analiza imaginii si microscopie electronica.

Al treilea set de esantioane a fost pregatit din materiale noi neexpuse

termic in vederea caracterizarii materialului de baza, cu ajutorul analizei termice

diferentiale.
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Figura 4.5. a), b) Exemplu de componente din care s-au prelevat esantioane
folosite in timpul experimetelor, cu depunere de material maleabil din superaliaj
cu baza Ni prin procedeu WIG pe suprafata de capat periferica a unei palete din
solutie tertiara cu baza Ni-Cr-Co. (/n tehnologia curentd de reparatii paletele in
aceasta faza dupa depunere sunt ajustate prin prelucrare mecanica s/ pregatite
pentru depunere protectiva multi strat, cu strat intermediar de legatura si bariera

termica, zona din ZIT cu fractie volumica scazula este de 2 pana la 3 mm).
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4.4.2. Prepararea metalografica

La pregatirea metalografica a esantioanelor prelevate din zonele de
interes s-au folosit tehnici standard de metalografie, omologate procedural pentru
clasa superaliajelor in studiu.

Dupa stabilirea suprafetelor pentru examinare, esantioanele au fost montate in
presa termica cu montura din bakelita conductiva si pulbere de epoxy.

Slefuirea s-a facut pe hartie abraziva cu particule de SiC cu marimea de 80; 120;
240 si 320.

Lustruirea s-a facut pe tesatura de nylon cu pulbere de diamant in
suspensie cu particule de 9 m, 3 o si 0.05 um din ALQO,.

Viteza de rotatie, presiunea de apasare si timpii de mentinere au fost diferiti in
functie de fiecare etapa parcursa [213] [214] [215][216]

S-au folosit echipamente automate de laborator taietor, presa termica si slefuitor
de tip Bhueler. Esantioanele lustruite a fost atacate chimic cu reactivele Marbles

si in solutie de electrolit din acid cromic care sunt prezentate in tabelul 7.2.

Tabelul 4.4.
Numele Compozitia chimica
reactivului chimic Procedura de atac
50ml apa distilata
50ml metanol Prin insertie 2 — 3 secunde
Marbles 100ml HCI
Curent de 500+15 mA
Solutie de 100m| + 5lapa timp de 2 — 5 secunde, Si un
electrolit din acid | distilata potential electric de 5 £ 0.5V,
cromic HCr 10g+ 0.51 trioxid de | polul pozitiv legat la
crom esantionul metalic
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4.4.3. Analiza de Microscopie optica.

Pentru a vizualiza raspunsul microstructural al solutiilor solide studiate atat
din punct de vedere morfologic cat si a cineticii reactiilor chimice in stare solida
ca efect a influentelor izotermice la sudare si tratamentelor termice post sudare
s-au prelevat esantioane din zonele de interes care au fost pregatite
metalografic.

Imaginile digitale au fost luate pe 0 camera Cannon cu care a fost echipat
microscopul optic Lecca.

Esantioanele au fost analizate pe microscopul optic la diferite nivele de
marime. Apoi imaginile au fost stocate in computer dupa care au fost analizate
cu ajutorul unui sistem integrat de analiza a imaginii condus de un software
specializat in vederea determinarii calitative si cantitative de faze si constituenti

microstructurali, de asemenea si fractiiile volumice de faze y'.

4.4.4. Analiza de Microscopie Electronica.

Prepararea esantioanelor pentru analizele pe microscopul electronic s-au
facut ca si pentru cel optic cu deosebirea ca dupa lustruirea finala microprobele
au fost atacate cu reactant electrolitic.

Imaginile inregistrate de pe suprafetele explorate au fost culese cu ajutorul a
doua tipuri de microscoape electronice unul de generatie mai veche Cambridge
si al doilea microscop de ultima generatie JEOEL 7000.

Tensiunea de accelerare a fost folosita la 20keV iar curentul de filament 10 u4 .

Distributia si compozitia evolutiei fazelor a fost analizata atat din punct de
vedere cantitativ cat si calitativ folosind utilitatiile microscopiei electronice, ESD -

spectrometrul cu energie dispersiva, {i analizorul de imagine.
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S-au analizat imaginile la diferite nivele de marime, s-au luat imagini
comparative la 10000 si 40000 x de ori marire. S-au determinat calitativ si

cantitativ precipitatele primare si secundare de faza, fractia volumica a fazei ',

distributia si dimensiunile lor in matrice. Carburile de tip MC si M23C6.
Transformarile morfologice ce apar ca urmare a reactiilor chimice in stare solida.
Reactantul electrolitic folosit a fost acidul cromic. Microproba a fost introdusa intr-
0 baie de acid cromic, baia lichida a fost conectata la polul negativ al unei surse
de curent continuu, microproba metalica a fost conectata la polul pozitiv. Acest
circuit electic a fost strabatut de un curent de max 500mA timp de 2 — 5 secunde,
si un potential electric de 5 Volii.

Rolul reactantului electrolitic a fost acela de a scoate in contrast detaliile
constituentilor microstructurali si a contura bine detaliile foarte fine ale
precipitatelor de faza, ca produsi de reactie. Asttel au putut fi luate imagini la
nivele de marime foarte mari si au putut fi usor prelucrate si analizate electronic

toate informatiile imaginilor extrase.

4.4.5. Analize chimice in spectrometrie cu energie dispersata.

La examinarea potentialuli de partitionare a elementelor de aliere s-a
folosit microanaliza condusa pe spectrometru de energie dispersata (ESD),
sistemul de spectrometrie cu detector analizor de mare rezolutie a fost cel al
microscoapelor electronice folosite.

S-a folosit sistemul de corectie (ZAF) la mumarul atomic, absorbtie Si
fluorescenta. Timpul de achizitie a fost setat la 100 secunde.

Microanalizele chimice au fost estimate pe un software specializat INCA, in

determinari analitice cantitative.
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Calibrarea analizei chimice a spectrometrului s-a facut pe microprobe,
vezi tabelul 4.5.

Tabelul 4.5. Calibrarea spectrometrului EDS din componenta microscopului

electronic pentru fiecare element urmarit

Elementul Cristalul Linia orbitei Calibrarea standard
Ni LIF Ka Ni
Cr PET Ka Cr
Co LIF Ka Co
Al TAP Ka Ni/Al
Ti LIF Ka Ti
Ta TAP Ka Ta
Nb TAP Ka Nb
Mo PET Ka Mo
) LIF Ka W

Spectrele chimice si confinutul in procente de masa si procente atomice
sunt ilustrate pentru fiecare solutie solida in parte in ANEXA 4.
Microanalizele arata ca precipitatele de faza »' sunt bogate in Al, Ti si Ta iar

solutia de faza y in MoCr si restul elementelor.

Dizolvarea acestor elemente formatoare de faza »' se face dupa principiul
distributiei echilibrate a elementelor in solutiile solide binare, [207]ceea ce este
de presupus ca aceleasi principii guverneaza formarea tazei y' si in cazul

solutiilor tertiare.

De aceea schimbarile morfologice a precipitatelor de faza y' se fac dupa o
difuzie directionata a elementelor constituente, care explica formarea particulelor
alungite.

Distributia gradientilor concentrationali chimici este mult mai echilibrata in solutia

matricei decat la interfata dintre faze unde pozitionarea ratiilor dintre elemente
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scade, astfel ca rezultatele din teza a autorului confirma rezultatele obtinute pe

solutile superaliate cu baza Ni publicate in [207].
Un larg domeniu al ratelor de pozitionare la interfata y'/y a elementelor Al, Ti,

Ta duce la o crestere directionata a particulelor, se poate lesne intelege ca
acestea au un flux de difuzie relativ mare, care accelereaza ratele de crestere de
taza, y' in special la solutiile cu un continut scazut de W.

Elementele W si Co poseda un flux de difuzie si 0 stabila distributie comparativ
cu celelalte elemente.

Aceasta ar putea incetini ori obstructiona migrarea altor elemente in timpul
proceselor de crestere prin difuzie, si ar opri astfel cresterile directionate ducand
la cresteri uniforme in toate directiile, se poate compara visual morfologia
solutiilor D, E si F.

4.4.6. Analiza Imaginii.

Marimea, distributia si fractia volumica a fazei y' au fost determinate cu

ajutorul software-ului ,Sigma Scan Pro 5.0 Digital Image Analysing” de analiza

imaginii digitale folosind urmatoarea procedura. [209]

Dupa ce s-au explorat toate zonele de interes atat in microscopie optica
cat si in microscopie electronica s-au stabilit zonele de interes care au pezentat 0
morfologie reprezentativa a constituentilor microstructurali, apoi s-au cules 0
serie de micrografii digitale care s-au stocat in computer.
Imaginile au fost marite pentru a se putea folosi intreg spectrul de intensitate si
numarul total de pixeli in determinarea imaginii.

A fost folosita metoda intensitatii imaginii cu optfiunea threshold, apoi toata
cantitatea de pixeli care au constituit aria selectata au fost analizati.
Rata ultimei sume de pixeli a condus la calcularea si determinarea marimilor

urmarite marime, distributie si fractie volumica.
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Pentru ca tehnica de analiza a imaginii sa fie relevanta in comparatie,
imaginile culese au fost luate sub aceleasi conditii de stralucire si contrast iar

constituentii microstructurali, particulele de precipitate de faza y'au avut acelasi

spectru de intensitate in imaginile analizate iar contururile foarte clar definite.
S-a depus un efort semnificativ in a mentine conditiile de contrast, stralucire si
luminozitate constante, prin ajustaje si corectii numeroase $i de lunga durata

pentru fiecare esantion explorat.

Datorita raspunsului diferit al fiecarui material (solutie solida studiata) in
parte la reactantul chimic folosit conditiile de contrast, stralucire si luminozitate
nu intotdeauna au putut fi atinse cu aceeasi precizie.

De mentionat faptul ca acestea s-au intamplat datorita urmatoarelor cauze:

- diferentelor chimic compozifionale ale materialelor studiate care au
reactionat diferit la aceasi parametri constanti de expunere la reactivul
electrolitic;

- concentratiile chimice ale componentiilor electroliticului, curentul electric,
diferenta de potential electric cat si timpul de mentinere a probelor sub
atac, constituie variabile ce se rasfrang asupra calitatii imaginilor dar mai
cu seama asupra coeficientilor de eroare la cuantificarea marimilor

determinate digital cu ajutorul software-ului.
Toate acestea au produs variatii mari in ceea ce priveste luminozitatea,
stralucirea si contrastul imaginilor obtinute initial si care au fost corectate si

ajustate pentru fiecare solutie solida in parte;

Pentru ca informatiile extrase si analizate sa fie relevante s-au determinat

trei masuratori diferite pe fiecare imagine luata. Aceasta metoda s-a folosit
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pentru toate imaginile analizate si a permis determinarea fractiei volumice de

faza y'si a erorilor asociate.

Procedura este limitata de acuratetea prelucrarii metalografice si in mod

deosebit al aplicarii atacului chimic cu reactiv electrolitic.

4.4.6.1. Procedura metodologica de analiza a imaginii digitale de pe

microscopul electronic.

Procedura elaborata pentru analiza imaginii digitale in vederea
determinarii factorilor morfologici microstructurali, marimea, fractia volumica si

forma precipitatelor de faza y’ (particule primare si secundare) ale solutiilor

solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr- Co.

1. Determinarea mai multor zone reprezentative pentru fenomenul studiat
al esantioanelor

2. Determinarea zonelor tipologice cu factori morfologici microstructurali
reprezentativi pentru fenomenul studiat.

3. S-au cules cel putin noua imagini din fiecare zona considerata
reprezentativa.

4. Pentru fiecare arie topologica s-au luat imagini la diferite marimi
folosind intreg spectrul de intensitate a luminii, contrast si stralucire,
pentru a utiliza ntreg numarul de pixeli digitali ai imaginii ariei
topologice alese spre a fi analizata si masurata.

5. S-a folosit metoda intensitatii de prag (threshold method) pentru a
pune in evidenta maximul de pixeli constitutivi pentru a vizualiza la
calitatea cea mai buna imaginile precipitatetor de faza y' .

6. Ratia sumei de pixeli ramasi din numarul total a fost folosita la

determinarea fractiei volumice.
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7. Pentru ca tehnica de analiza a imaginii digitale sa aibe rezultate
pertinente si reproductibile, imaginile trebuiesc luate in aceleasi conditii
de stralucire si contrast iar precipitatele de faza ' trebuie sa aibe
acelasi domeniu al intensitatii pe toata imaginea.

8. Micro atacul chimic al esantioanelor pentru microscopia electronica
trebuie sa se produca in aceleasi conditii pentru fiecare material

a.) Solutia electrolitului ca reactiv chimic HCr sa aibe aceeasi
concentratie fara impuritati s-au cat mai apropiata

b.) Timpul de mentinere, diferenta de potential, curentul electric si
polaritatea sa sa fie respectate si la aceleasi valori, polul pozitiv
la esantion si polul negativ la electrolit.

9. Datorita faptului ca exista o diferenta de raspuns a reactantului in
functie de fiecare material (compozitia chimica a sa ) conditiile de
luminozitate, contrast si stralucire s-au diferentiat de la material la
material.

10. Aplicarea metodei a fost facuta pe trei imagini a fiecarei arii topologice
reprezentative de interes, si mi-a permis determinarea cantitativa a
proporiiilor prin masuratori de suprafata a factorilor morfologici
microstructurali si estimarea erorilor asociate.

11.Prima masuratoare a fost facuta la valoarea centrala a domeniului
intensitatii, alte doua la capetele domeniului, valoarea minima si
maxima, iar alte doua masuratori s-au facut in zonele intermediare
cuprinse intre punctul central si limitele de maxim si minim ale
domeniului.

12.Pentru a estima si a elimina gradul de nesiguranta al metodei, am

facut cinci masuratori diferite pentru fiecare imagine.

Am gasit ca repetabilitatea valorilor masurate obtinute pe aceeasi imagine
a variat intre 3% si 7% ceea ce se poate spune ca nedepasind pragul de 10%

procedura aplicata este de incredere.
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Aceasta metoda a fost dezvoltata si aplicata de subsemnatul, autor al
acestei teze.

Imaginile pe microscopul electronic extrase de pe esantioanele expuse
tratamentelor termice post sudare sunt prezentate in ANEXA 2

Analiza microstructurala condusa pe esantioanele expuse tratamentelor
termice post sudare a scos in evidenta unele transformari evolutive ale fazelor in
stare solida ca si constituenti morfologici, anume carburile de tipul MC s-au
descompus partial si au format faza etha (n) si carburi de tipul M,Cs in intervalul
850-980°C ceea ce explica faptul de ce fazele n in solutiile studiate au fost
intalnite In vecinataea carburilor de tipul MC. Crestere timpului de expunere a
aratat o dezvoltare in volum a carburilor de tipul M,,C, si in acelas timp o
precipitare mai intensa a fazei y' ceea ce sar putea explica prin efectul de
imbogatire locala cu elemente ca Al si Ti formatoare a precipitatelor de faza y'.

in intervalul de temperatura 980-1100°C sa observat 0 descompunere a
carburilor de tipul M,,C, de pe granitele de graunti in precipitate de faza y’, de
asemenea tot in acest interval au fost observata o disolutie a fazei n in insule
eutectice formate din fazele y-y’ in aceste zone continutul de Co, Cr, si W a fost
gasit ca fiind mult mai scazut iar continutul in Ta, Ti si Ni muit mai ridicat fapt ce

confirma rezultatele din [176)].
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Figura 4.6. Solutia A material de baza

Figura 4.7. Solutia B material de baza
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Figura 4.8. Solutia B a) Carbura, b) Faza etha
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b)

Figura 4.9. Solutia C, a) precipitate de fazd y’; b) Descompunerea unei carburii
de tipul MC
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a) b)

Figura 4.10. Solutia D, a) Carbura de tipul M,C, pe granita de graunti
b) precipitate de faza y’ si particule secundare
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Figura 4.11. Solutia E, a) Carbura de tipul M,,C, pe granita de graunti
b) intersectie de granifa de graunti; ¢) precipitate de faza vy’

115

BUPT



Figura 4.12. Solutia F, a) precipitate de faza y’; b) ¢) d) Descompunerea
Carburilor de tipul MC
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4.4.7. Analiza termica diferentiala

Analiza termica diferentiala este 0 metoda analitica prin care se determina
temperatura de inceput si de sfarsit de transtormare de faza ca urmare a

reactiilor chimice atat endoterme cét si exoterme. [208]

Principiul se bazeaza pe masurarea diferentelor de temperatura dintre o
substanta (solutie metalica) necunoscuta si o referinta de material cunoscut.

Analiza termica diferentiala a fost condusa pe un instrument NETZSCH
STA409.
Esantioanele au fost prelevate in forma cilindrica iar analizele s-au facut in
concordanta cu metodele standardizate si descrise in ASTM E914, ASTM
E1131, ASTM E1868, lungi de = 5mm si cu diametrul de = 4mm.

Fiecare esantion a fost analizat individual, parcurgand doua cicluri de
incalzire pana la temperatura de topire si doud cicluri de racire pana la

solidificarea completa la temperatura mediului ambiant.

Analizorul a fost calibrat cu un etalon din platina, apoi axa de temperatura
si celula constanta a aparatului au fost calibrate si liniarizate cu un esantion din
indiu. Toate materialele au fost analizate in acelasi regim de lucru.

Rata ciclurilor de incalzire (endotermice)a fost de 10 °C/min iar rata
ciclurilor de racire (exotermice) a fost de 20 °C/min. Ciclurile au fost conduse in

atmosfera de Argon.

Echipamentul de analiza termica diferentiala a fost controlat de un
computer cu ajutorul software-ului PROTEUS Versiunea 4.3.1-2004 cu ajutorul
caruia s-au facut masuratorile si analiza valorilor determinate.

S-a urmarit ca toate transformarile de faza ca urmare a reactiilor chimice in stare
solida cat si cinetica lor care s-a produs in materialul studiat atat in timpul

proceselor endotermice cét si in timpul celor exotermice.
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Experimentele s-au executat in vacuum la = 10 ?Pa si atmosfera inerta de
Argon pentru prevenirea defectelor de oxidare.
Variatia temperaturilor a fost inregistrata cu termocupla din Platina/Platina - 10i
Rhodiu.

Acuratetea citirii temperaturii a fost de +/- 0.1 °C.

Racirea esantioanelor s-a facut cu jet controlat de Heliu. Masuratorile
temperatura-transformare endo/exotermica s-au stocat in computer apoi
graficele obtinute s-au prelucrat si analizat informatiile necesare. Punctele de
transformare de faza, punctele de topire si de recristalizare, tragandu-se
concluzii asupra cineticii reactiilor chimice ce se produc in solutiile studiate
functie de compozitia chimica a lor.

Graficele extrase cu valorile parametrilor determinati sunt prezentate in
ANEXA 1.

4.4.8. Analiza termogravimetrica

Este 0 metoda de analiza termica cantitativa a schimbarilor de masa ca o
functie de temperatura ce se produc in solutia analizata.
in solutiile solide din aliajele metalice, variatia in masa, este definita ca o variatie

a densitatii si volumului solutiei.

D=— 5 m= f(D,vol) (4.16)
vol

Deoarece nu exista procese de evaporare ori reactii de oxidare,
schimbarile reale ce au loc la nivelul solutiei sunt variatii de volum si densitate si

cum masa este o funcie de volum si densitate, astfel se poate determina
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cantitativ variatia stabilitatii termice si a stabilitatii compozitionale a solutiei prin
masurarea semnalului provenit de la gradul de schimbare de masa data in
procente. Marime afisata pe curbele termogravimetrice prezentate in capitolul

urmator.

Masurarea semnalului

Dependenta de temperatura:

m=m(T% sau m=m(T% -m, (4.17)
Dependenta de timp:

m=m() sau m=m()-m, (4.18)

m — masa esantionului de solutie solida analizata
m, — masa initiala
T° — temperatura

t-timp

Corectia

Masurarea semnalului de masa se face de catre 0 termo balanta incorporata
asimetric .

Liniarizarea liniei de baza a termobalantei se face prin rularea in gol a aparatului
in aceleasi condifii de atmosfera inerta (Ar), domenii de temperatura, rate de
incalzire si racire, de unde rezulta semnalul m, (T°) care apoi se extrage din
semnalul obtinut in urma rularii experimentului, obtinandu-se semnalul real

pentru fiecare solutie analizata.

m, (T°) =m, (T%) - my(T°) (4.18)

unde: m,, — este semnalul real al solutiei analizate

m, — este semnalul solutiei
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m, — este semnalul de mers in gol

Analizele termice diferentiale si termogravimetrice s-au facut in
concordanta cu urmatoarele standarde ASTM — E914; E1131; E794; E473;
E794; EQ67. Calcularea semnalului standard s-a facut pe cristal de safir in
concordanta cu ASTM — E968, si E793, area peak-ului in ul’s/ mg corespunde
valorii senzitivitatii de extrapolare a temperaturii de onset (inceput de
transformare de faza).

Graficele extrase cu valorile parametrilor determinati sunt prezentate in
ANEXA 1.
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4.4.9. Determinari sclerometrice de microduritate pe scara Vickers [52].

Masuratorile de microduritate au fost determinate cu un instrument de
productie ZVICK, iar marimile au fost citite pe scara Vikers cu sarcina de 100 g
cu vartul penetrator de diamant si profil piramidal.

Masuratorile au fost conduse pe probele metalografice pregatite pentru
microscopia optica.

Citirea marimilor masurate si apoi calcularea valorilor de microduritate s-a
facut automat de catre software-ul Clemex CMT specializat. Calcularea
marimilor s-a facut dupa relatia standard in concordanta cu ASTM E384 si
DIN/ISO 6507.

*
o L 18544

d_ (4.19)

unde: L — sarcina in kg;

d- media diagonalelor (mm)
Media a cinci puncte masurate a valorilor microduritatilor in situatiile cu si fara
tratament termic post sudare in materialul de baza, zona influenjata termic si in

materialul depus al fiecarei solutii solide explorate, sunt prezentate in tabelul

4.6. si sunt reprezentate grafic figurile 4.14. care urmeaza:
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Tabelul 4.6. Media valorilor microduritatii pe solutiile fara si cu tratament termic
post sudare optimal.

Starea solutiei

Valoarea Medie a trei masuratori de

microduritate HV,,,

MB ZIT MD
TT post sudare
Solutia- A optimal 418 493 302
fara TT post
sudare 434 537 291
TT post sudare
Solutia-B optimal 441 538 378
fara TT post
sudare 430 631 370
TT post sudare
Solutia-C optimal 440 618 344
fara TT post
sudare 455 658 329
TT post sudare
Solutia-D optimal 442 549 382
fara TT post
sudare 457 576 391
TT post sudare
Solutia- E optimal 434 564 331
fara TT post
sudare 445 610 337
TT post sudare
Solutia-F optimal 393 513 353
fara TT post
sudare 400 551 364

122

BUPT



Soltia - A b Sohstia -8

thﬂuﬂu‘.‘

& T poat e gzt
© oz TT pomt muctwrs

Sohutia - E o Solutia - F

l"ﬂu‘!w
otere TT post sudere

Microdisitate HV100g

TANENER

Figura 4.14. Variatia microduritatii pe solutiile cu tratament termic post sudare
optimal si fara.

Refacerea microduritatii in ZIT ca urmare a apucarii tratamentelor termice
post sudare optimale sa produs in proporii semnificative, de asemenea in
materialul de baza ne afectat la sudare dar expus tratamentului termic a dus la o
scadere total nesemnificativa a microduritatii in solutiile A, C, D, E si F iar la

solutia B sa produs o crestere a acesteia.
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Aceasta variatie poate fi corelata cu diferenta compozitionala dintre solutia
B care in care nu exista molibden si celelalte solutii in care molibdenul se afla in
proponrtii considerabile. Este stiut faptul ca molibdenul influenteaza solubilitatea
solutiei functie de proportia in care se afla, ceea ce implicit influenteaza cinetica
transformarilor de faza in stare solida, astfel ca variatia microduritati pentru

fiecare solutie are urmatoarele proporiii:

Solutia A refacerea in ZIT sa produs in proporiie de 42% iar scaderea in

materialul de baza sa produs cu 1,4%.

Solutia B refacerea in ZIT sa produs in proportie de 48% iar cresterea in

materialul de baza sa produs cu 3%.

Solutia C refacerea in ZIT sa produs in proportie de 20% iar scaderea in
materialul de baza sa produs cu 3%.

Solutia D refacerea in ZIT sa produs in proporiie de 23% iar scaderea in
materialul de baza sa produs cu 3%.

Solutia E refacerea in ZIT sa produs in proporiie de 28% iar scaderea in

materialul de baza sa produs cu 2,5%.

Solutia F refacerea in ZIT sa produs in proportie de 25% iar scaderea in
materialut de baza sa produs cu 1,75%.

4.4.10. Tratamente termice post sudare.

Pentru dezvoltarea tratamentelor termice s-a folosit un cuptor electric mic

cu elemente de incalzire din MoSi, (bisiliciura de molibden), care poate opera

atat in aer cat si in atmosfera de gaz inert.
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Cuptorul electric a fost controlat de un aparat digital numit controler

programabil care a finut sub supraveghere parametrii timp , temperatura de

expunere la un domeniu de inalta precizie de +/- 0.5°C iar citirea termocuplelor

folosite de tipurile K si S cu o precizie de 0.03I, stabilitatea termica a aparatului a
fost de +/- 0.04 °C/ °C.

4.5. Concluzii

Din expunerea conditiilor de de calitate a ZIT-ului de la depunerile sudate,

a programului experimental urmat si a rezultatelor experimentale obtinute se pot

conchide urmatoarele:

Repetarea determinarilor prin analiza termica diferentiala, asupra
domeniilor de temperatura a transformarilor de faza, au aratat o

consistenta si o0 repetabilitate a marimilor masurate.

in timpul determinarilor de laborator trebuie oferitd o atentie mare atat
parametrilor de operare a instrumentului cat si a calibrarii sale pentru a
reduce la minimum potentialele efecte cinetice. Astfel este posibil a se
obtine valori foarte apropiate de cele care reprezinta echilibru
termodinamic. Sub acest aspect este de recomandat valori ale ratelor de

incalzire /racire relativ mici.
Criteriile de evaluare a conditiilor de calitate a ZIT-ului, (deocamdata
inexistente) ar pute fi formulate pe baza refacerii factorilor morfologici

microstructurali (fractia volumica, marimea, distibutia si forma

precipitatelor de faza y’) din ZIT.
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- Masuratorile de microduritate pe scara HV100 ca examinari nedistructive
pot fi utilizate cu bune rezultate a gradului de refacere a factorilor
morfologici microstructurali in ZIT.

- Din corelarea analizei de imagine a factorilor morfologici cu variatia
microduritatii este relevat faptul ca exponentul microduritatii este afectat

de catre existenta particulelor secundare de faza y' si a fractiei volumice a

particulelor primare de faza.
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CAPITOLUL -V-

ANALIZA $! INTERPRETAREA REZULTATELOR EXPERIMENTALE

5.1. Analiza si Interpretarea Rezultatelor de analiza termica diferentiala

Putine date experimentale au fost publicate cu privire la temperaturile
transformarilor de faza si cinetica reactiilor chimice ce se produc in timpul proceselor
endoterme si exoterme pe superaliaje cu baza Ni in general. in acelas timp autorul a
constatat o lipsa totala a unor asemenea date experimentale pe solutiile solide tertiare
cu baza Ni-Cr-Co, cu ajutorur carora sa se poata identifica cu precizie temperaturile
transformarilor de faza.

Cu privire la temperaturile de formare a precipitatelor de faza y'cat sia

disolutiei complete, in literatura stiintifica deschisa nu se gasesc astfel de rezultate
experimentale pentru solutiile tertiare cu baza Ni-Cr-Co.

Pentru a infelege dezvoltarea si evolutia microstructurald in zona afectata
termic la sudare este necesar a se determina temperaturile si domeniile lor in care se
produc transformarile de faza.

Transformarile de faza, cinetica lor si temperaturile de disolutie completa prezentate in
aceasta sectiune au fost determinate pe un aparat de tipul Netzsch STA 409 prezentat
anterior in capitolul 4.

Scopul experimentelor conduse si a caror rezultate sunt analizate in acest
capitol a fost sa ofere un studiu detaliat pe transformarile de faza si cinetica reactiilor
chimice ce au loc in solutiile solide explorate in teza, atat in timpul proceselor de

reactie endoterme cét si a celor exoterme.
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Analiza rezultatelor experimentale pe curbele transformarilor de faza a dus la
identificarea punctelor de temperatura la care se activeaza inceputul transformarii de
faza in stare solida ca urmare a reactiilor chimice endoterme. De asemenea s-a
determinat domeniul de temperaturi cu punctele de inceput si sfarsit de transformari
de faza cat si punctul de maxim a reactiei. Apoi sa calculat domeniul de temperaturi in
care au loc reactiile de disolutie si recristalizare completa a solutiilor terfiare studiate.
Toate aceste rezultatele experimentale obtinute sunt centralizate si prezentate in
forma grafica iar valorile numerice determinate prin masurare si cele calculate sunt
prezentate tabelar in continutul de la ANEXA 1.

Au fost alese rate de incalzire si racire cat mai mici pentru a minimiza cat mai mult
posibil efectele cinetice asociate cu procesele de transformare de faza si disolutia
fazei y'.

Analiza s-a facut cu doua cicluri termice consecutive care au generat producerea
reactiilor endoterme si exoterme, fiind posibila urmarirea histerezei termice dintre
procesele de transformare ce se produc la topire si solidificare. Diferentele masurate
prin histereza termica nu indica salturi semnificativ de mari. Pe curba generata de
reactia endoterma a primului ciclu (la topire) arata existenta unei duble transformari in
vecinatatea domeniului temperaturilor de dizolvare a fazei ', la al doilea ciclu termic
apare numai o singura transformare. Aceasta diferenta sugereaza producerea unei
omogenitati a microstructurii. De asemenea efectul morfologic a fazelor constituente

concura cu 0 anumita probabilitate la aparitia acestei diferente.

Analizele metalografice au aratat in loc de o crestere uniform distribuita a

precipitatelor de faza ' un anume grad de disproportionalitate. Curbele de solidificare

(recristalizare) generate de reactiile exoterme de la ciclul al doilea sunt aproape
identice.
Este de asteptat ca dupa omogenizare si 0 rearanjare a dispersiei initiale a

precipitatelor de faza ' prin punerea in solutie, in timpul reprecipitarii pe curbele de

racire sa apara o mai buna distributie a marimii precipitatelor de faza y'.
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Aceasta ar putea conduce la un singur peak de temperaturi de transformare.

Aceste rezultate experimentale sugereaza.

- cadispersia initiald a precipitatelor de faza y' poate avea un profund efect
asupra cineticii disolutiei fazei »' si in aparenta asupra temperaturii de
dizolvare a fazei y.

- punctele de inceput de transformare a precipitatelor de faza ', sunt deplasate

este de presupus datorita barierelor energetice de nucleatie.

Implicatiile dinamice in masuratorile temperaturilor de disolutie a fazei »' devin

aparente, la diferentele ce apar intre curbele a doua cicluri la racire.
Nu se cunoaste dinamica acestor diferente in cazul folosirii unor rate diferite de
incalzire si racire. Este de presupus 0 anumita variatie a domeniilor de temperatura de
transformare de faza.

- in aceste conditii s-a ajuns la decizia ca valoarea ratei de incalzire sa fie

de 10 °C/min iar rata ciclurilor de racire sa fie de 20 °C/min.
5.1.1. Transformari de faza in timpul reactiilor endoterme

Analiza curbelor obtinute ca urmare a proceselor endoterme a dus la
identificarea punctelor de inceput si de sfarsit, a domeniilor de temperaturi in care au
loc reactiile de transformare de faza in stare solida cat si cinetica dilutiei pana la
formarea fazei liquidus completa.

5.1.2. Transformari de faza in timpul reactiilor exoterme

Analiza curbelor obtinute ca urmare a proceselor exoterme a dus la

identificarea punctelor de reformare a fazei solidus cét si inceputul si sfarsitul
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domeniilor de temperaturi in care au loc reactiile exoterme reversibile de transformare
de faza in stare solida ca procese de recristalizare.

Transformarile polimorte au loc in fuctie de temperatura, acestea difera in
functie si de nivelul de solubilitate a elementelor chimice din solutie.

Capacitatea solubilitatii solutiei solide difera de marimea spatiilor interstitiare
ale retelei cristaline, marind sau scazand astfel nivelul de dizolvare al atomilor straini
interstitiari. Toate aceste marimi au fost quantificate prin valorile masurate ale
domeniilor si punctelor de temperatura la care s-au produs transformarile de faza.

Reformarea fazelor au loc in timpul reactiilor exoterme, cel mai larg domeniu de
temperatura in care fazele primare si secundare recristalizeaza este intalnit la solutia
B, 251.8°C pentru primul ciclu termic si 157.4°C pentru cel de-al doilea. Cele mai mici
domenii de temperatura in care se produc recristalizarile au fost intalnite la solutia D
61.0°C pentru primul ciclu si respectiv 51.6°C pentru cel de-al doilea. Ese de asteptat
ca in concordanta cu intinderea domeniului temperaturilor de recistalizare sa scada si
valorile ratelor de refacere a factorilor morfologici microstructurali. Pentru un domeniu

de temperaturi restrans se poate presupune ca ratele de refacere sunt mari.

5.2. Analiza si Interpretarea Rezultatelor de analiza termogravimetrica

Analiza curbelor obtinute experimental au pus in evidenta atat punctele de
temperatura la care incepe producerea modificarilor de volum si densitate ale solutiei,
cat si proportia variatiei acestora in procente la un punct de temperatura ales valoare
notata cu termenul A,,.

Marimea ce defineste schimbarile de volum si densitate este definita din punct
de vedere al masuratorilor determinate prin termogravimetrie ca variatie sau
schimbare in masa a solutiei in functie de temperatura.

Schimbarea in densitate si volum a solutiei in timpul proceselor ciclice endo si
exoterme se produce pe intreg domeniul de temperatura in care au loc transformarile

de faza. S-a observat ca la solutiile A, B, C, si D valorile lui A, 4 sunt pozitive in timpul
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reactiilor endoterme si cu valori negative in timpul reactiilor exoterme atat in timpul
primului ciclu termic cat si dupa cel de-al doile ciclu. in cazul solutiilor E si F valorile lui
A, sunt pozitive numai pe parcursul primului ciclu termic si in timpul reactiei
endoterme. Atat in timpul reactiei exoterme de pe parcursul primului ciclu si in timpul
reactiiloer endo si exo terme din timpul celui de-al doilea ciclu termic valorile lui A4
sunt negative. Cel mai larg domeniul de temperatura in care se produc schimbarile de
volum si densitate a fost determinat la solutia D cu 0 valoare de 671.7°C, iar cel mai
scurt domeniu de temperatura este la solutia E cu o valoare de 237.0 °C.

Transformarile de faza sunt acompaniate de schimbari in densitate si volum,
ceea ce arata ca factorul de impachetare si aranjare atomica a retelei cristaline a
microconstituentilor difera pentru fiecare solutie in parte.

De asemenea si gradientul de variatie al schimbarii densitatii si volumului difera
pentru fiecare solutie ceea ce arata ca difera nivelul energiei libere disponibile pentru
producerea reactiilor chimice de disolutie si precipitare.

Punctele de inflexiune de pe curbe sunt puncte de tranzitie reversibila ce
corespund cu punctele de temperatura in care incepe tranzitia unei faze din stare
solida in stare lichida si invers. Starea intermediara de inmuiere ori plastifiere este
insotita de modificarea in volum si densitate a solutiei solide timp in care are loc 0
schimbare a energiei libere din solutie. Sau altfel spus in aceste puncte de inflexiune
se schimba conditiile de echilibru termic definit de minimul energiei libere totale a
solutiei si care este determinata de potentialul chimic concentrational local, rezultand
inmuierea solutiei matricei de baza.

La solutia A apare un punct de inflexiune la temperatura de 985.1°C in timpul
primului ciclu termic al procesului endoterm, punctele de inflecsiune de pe curbele
termogravimetrice releva ca la acea temperatura se produce o transformare brusca
de faza prin inmuiere a solutiei solide. Aceasta situatie a fost semnalata numai in

cazul solutiei A.
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5.3. Analiza gi interpretarea morfologiei microstructurale a ZIT-ului.

Zona afectata termic la sudare este caracterizata printr-o disolutie incompleta
a precipitatelor de faza y' proces care se desfasoara in adancimea materialului in
functie de energia termica introdusa de procesul de sudare. Pentru cazul luat in
studiu, de pe suprafata de capat periferica a paletelor, adancimea in interiorul
materialului de baza pana la care precipitatele de faza y' sunt dizolvate ajunge pina la
2 ... 3 mm de la zona topirilor incomplete dupa cum se poate vede in Figura 5.1.

Morfologia microstructurald a precipitatelor de faza »' din ZIT este modificata

fundamental asa dupa cum se poate vedea si in figurile prezentate la capitolul 8.4.

o j D ¥
~ - B
Prare ¢ -t T
.

Zona topirilor incomplete

21T 2500 pm

Figura 5.1. Zona afectata termic la sudare inainte de aplicarea TT
post sudare

Se poate observa ca atat fractia volumica, forma, marimea cat si aparitia de

particule secundare ale fazei y' difera de la solutie la solutie, fapt ce este pus pe

diferenta chimic compozitionala a fiecarei solutii care are un potentialul diferit a
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energiei libere a solutiei, astfel influentand prin diferenta de compozitie chimica
constanta cineticii reactiilor de disolutie.

Microanalizele chimice conduse pe spectrometrul de tip (EDS) a microscopului
electronic arata o diferenta locala din punct de vedere chimic compozitional de la
solutie la solutie, ceea ce sugereaza ca diferentele morfologice ce apar in ZIT sunt o
functie a factorului compozitional.

2500 pm

Figura 5.2. ZIT cu fractia volumica refacuta intr-o proportie semnificativa,
dupa aplicarea tratamentelor termice post sudare

Astfel ca se poate afirma ca atat potentialul chimic concentrational general a
fiecarei solutii, cat si potentialul chimic concentrational local generat de starea turnata
a solutiei (la care neomogenitatea chimica pe baza segregationista este foarte
accentuatd) este factorul dominant a modificarilor morfologice microstructurale in ZIT.

Acest factor schimba conditiile de echilibru termic definit de minimul energiei
libere locale a solutiei influentand factorii morfologici microstructurali in mod

preferential.
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Starea factorilor morfologici microstructurali in ZIT.

Se poate observa ca in urma disolutiei ca urmare a procesului de sudare fractia
volumica scade pana la 4 %, in solutia D, marimea precipitatelor de faza ' scad in
dimensiune pana la 194 nm pentru solutia B.

Datorita vitezei de racire mare, in particulele de faza y' la care au ramas
nedizolvate apar efecte ale contractiilor volumice care la interfata lor cu solutia solida
a matricei de faza y produc dislocatii in jurul particulelor.

Datorita dizolvarii parfiale a precipitatelor de faza y' marimea lor se reduce cu
pana la 50% transformandu-se intr-o distributie unimodala proces care s-ar putea
numi degenerare a particulelor primare de faza y'. Forma acestor particule
degenerate este iregulata cu forme sferice,alungite cu tenta elipsoidala sau chiar
piramidala, ori alte forme geometrice ce pot fi inscrise intre forma sferoidala si
cuboidala.

Fractia volumica se reduce dramatic intr-un domeniu cuprins de la 4.05% la
solutia C si pana la 14.22% la solutia B.
Marimea precipitatelor primare de faza y' nedizolvate sunt cuprinse in domeniul

194nm la solutia B la 470 nm la solutia A.

Rezultatele masuratorilor determinate pe ZIT-ul ne expus tratamentelor termice
post sudare pentru fiecare solutie sunt aratate in tabelul 5.1. iar rezultatele
masuratorilor obtinute de pe esantioanele expuse tratamentelor termice post sudare
sunt prezentate in tabelele de la ANEXA 3.

S-a observat ca la solutiile A,D, si F incep sa apara particule secundare de faza
¥' de dimensiuni foarte mici de pana la maximum 30 nm, care datorita dimensiunilor

lor pot fi numite stari embrionare ale particulelor primare de faza y'. Aceste particule

in stare embrionara sunt grupate in jurul particulelor primare de faza y'.
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La solutia E starile embrionare apar sub forma de colonii independente de

particule de faza y', marimea medie a coloniei este de pana la 150 nm.

in analiza factorilor morfologici microstructurali din ZIT am conceput
urmatoarele conventii, datorita faptului ca nu am intainit in literatura de specialitate
definirea tuturor constituentilor am considerat particulele de faza y' ca avand doua
stari inifiale anume:

-starea secundara a particulei de faza y' (singura de altfel consacrata in
literatura de specialitate) cuprinsa intre 50 nm pana la 100 nm, numite particule

secundare de faza y'.

-starea embrionara.

Datorita faptului ca desi particulele cu dimensiunea de sub 50nm sunt greu de
observat, in literatura de specialitate nu le-am intalnit ca fiind considerate ca si entitafi
separate (ca particole cu dimensiuni mai mici) aceste fiind considerate ca facand parte

din solutia solida a matricei de faza y .

Explorarile mele de microanaliza chimica la marimi de peste 40000 de ori arata
ca aceste particule identificate dupa compozitie cat si dupa forma geometrica
globulara care este conturata in mod foarte clar, chiar daca ele sunt grupate in colonii
care se pierd treptat in masa matricei, ele pot fi considerate inca din aceasta stare ca
entitati distincte de solutia matricei de faza y .

Desi nu se poate vorbi inca de 0 cunoastere a influentei lor asupra proprietatilor
fizico mecanice a solutiei la scara macro, autorul, considera aceste particole in analiza
morfologica a micristructurii ZIT-ului, datorita faptului ca existenta lor poate fi asociata

cu un potential germinativ intrerupt, de formare de noi particole de faza y'.

La acest nivel de marime (embrionar) existand ca entitati separate (de
particole) energia de suprafata a acestora este suficienta pentru a se initia fenomenul

de coalescenta dintre ele, formand astfel noi particulelor secundare de faza y'.
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Tabelul 5.1. Marimile parametrilor morfologici microstructurali in ZIT-ul ne expus
tratamentelor termice post sudare determinate experimental.

Solutia A B C D E F
Fv a paricolelor de
faza y' (%) 7.34 14.22 478 4.05 7.64 5.92
M a particolelor
primare de faza y’ 470 194 400 285 264 332
(nm)
Fv a matricei de
faza y' (%) 80.91 85.78 95.22 93.08 89.24 91.08
Fv a starii
embrion'a(rot/eo )de fazd| 11.75 efri':nztna;fé efir:nztna;fé 2.87 3.12 3
Y
Forma geometrica | Sferica- | sferica sferica- | Sferica- | sferica- | Sferica-
dominanta a neregulat neregulat | neregulat | nereguiat | neregulat
particolelor primare | glipsoid elipsoid elipsoid
de faza y' ne
dizolvate
Conventie
Fv - fractie volumica in (%),
M — marime a particolelor in (nm)
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5.4. Analiza si interpretarea raspunsului microstructurai in ZIT gi a evolutiei

morfologice ca urmare aplicaril tratamentelor termice post sudare.

Rezultatele analizei de imagine si a masuratorilor topologice ale evolutiei a
factorilor morfologici microstructurali din ZIT (marimea si fractia volumica a
precipitatelor de faza y’) pentru toate combinatiile stabilite in matricea experimentului
factorial complet sunt considerate ca fiind valorile masurate ale functiei obiectiv,
acestea sunt prezentate tabelar in ANEXA 2.

Sa analizat marimile acestor valori, identificanduse planul optimal al factorilor
de influenta timp-temperatura de expunere dupa criteriul refacerii maxime a factorilor
morfologici microstructurali din ZIT.

Combinatia factorilor de influenta dupa criteriul refacerii maxime a factorilor
morfologici microstructurali din ZIT ca functie obiectiv a coincis cu planul optimal
definit pe baza masuratorilor sclerometrice de microduritate.

Pentru caracterizarea transformarilor de faza ce au loc la temperaturi inalte in
ZIT-ul solutiilor superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-Co, masuratorile topologice
determinate pe baza analizei imaginii au fost cu succes utilizate la determinarea
ratelor de crestere si refacere a precipitatelor de faza ', a marimii precipitatelor ca si
a fractiilor volumice. Analizarea, caracterizarea si estimarea factorilor morfologici s-au
facut pe imagini cu ordinul de marire de 10000x $i 40000x.

Proprietatile mecanice ale superaliajelor Ni-Cr-Co intarite cu precipitate primare de
faza ', depind de urmatorii factori:

Factorii principali:

a) Fractia volumica de fazay';

b) forma, marimea, distributia si spatiul dintre particulele precipitate;
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Factori secundari:

a) deformarea legaturii datorita defectelor de retea dintre fazele y si y';

b) carburile de tipul M,; C¢ pe granita de graunti;

c) formarea si dizolvarea danturarii cu particule de carburi de-a lungul granitelor

de graunti;

d) (marimea grauntilor);

Marimea de graunti nu contribuie semnificativ la fenomenul de intarire general al
microstructurii, acest factor poate sa prezinte un dezavantaj pentru proprietatile
mecanice atunci cand grauntii au dimensiuni exagerat de mari, de ordinul milimetrilor.

Analiza microstructurala si a transformarilor de faza, atat in materialul de baza
cat si in ZIT arata ca granitele de graunti s-au pastrat intacte cat si danturarea lor cu
particulele de carburi de tipul M,,C,, in forma initiala de dinaintea aplicarii
tratamentelor post sudare.

Superaliajele studiate in stare turnata au in general graunti de marime grobiana
(foarte mari ca dimensiune putand ajunge pana la chiar 10 mm).

O data cu cresterea marimii de graunti sa observat ca formarea carburilor de
tipul My, Cq se face de la particule grobiene la forme continue de film (pelicule de
carburi) aceste carburi in forme peliculare (de film) crescute de-a lungul granitelor de
graunti sunt foarte daunatoare proprietatilor de oboseala, ductilitate si de impact ale
superaliajelor.

Este cunoscut faptul ca , prezenta unor carburi de-a lungul granitelor de graunti ofera
un echilibru intre intarirea intragranulara si consolidarea granitelor de graunti.
Granitele de graunti controleaza indirect extinderea precipitarii carburilor M,; C; de-a
lungul lor. Zona granifei de graunti este propice pentru formarea de precipitate.

Danturarea cu carburi a granitelor de graunti duce la impiedicarea alunecarilor
de graunti care la randul lor duc la o deformare intragranulara.

Un impact direct asupra acestui proces de danturare este procesul de sudare, care
include un potrivit tratament termic inainte de sudare care produce o danturare a
granitelor de graunti in metalul de baza. De aceea intitierea fisurilor in zona afectata

termic este inhibata.
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Rezultatele experimentale in {1}, [2]. [3]. [4]. [5]. si [6] arata ca pe solutiile
studiate, marimea particulelor si densitatea lor creste pe granifa de graunti odata cu
scaderea ratei de racire. Rata de racire scade cu cresterea temperaturii tratamentului
termic de preincalzire si a timpului de mentinere dinainte de procesul de sudare.
Datorita faptului ca temperatura de dizolvare a particulelor y' care este mai mare
decat cea pentru dizolvarea carburilor de tipul MC si M,, C¢in ZIT nu au fost intalnite
particule de carburi.

in timpul tratamentelor termice post sudare de refacere a precipitatelor de faza,
sa putut observa dezvoltarea unei danturari cu particule grosolane de carburi de tipul
M., C, datorita unor precipitari celulare a acestor particule de asemenea si 0 crestere
grobiana a particulelor y' de-a lungul granitelor de graunti din zonele limitrofe ZIT-ului.

Se poate postula ipoteza cum ca eventualele procese de danturare a granitelor
de graunti cu precipitate de carburi este specific conditiilor de granita. O astfel de
dezvoltare a danturarii in timpul tratamentelor post sudare s-ar putea pune pe seama
procesului de crestere grobiana a particulelor y' in jurul granitelor de graunti si a
marimii critice a particulelor »' de la granita, care teoretic poate fi mai mare decat
grosimea granitei.

Exista o teorie conform careia particulele de faza »' adiacente granitei de
graunti pot juca rol de pivot in procesul de migrare a granitelor de graunti care prin
migcarile lor duc la rotunjirea muchiilor ascutite si a colfurilor, a particulelor de faza
' [25].

O teorie care se afla in opozitie cu cea de mai sus este aceea emisa de catre
cercetatorii Koul si Castillo [87] Si care sugereaza ca nu este posibil ca o granita de
graunti sa migreze intre particulele de faza y' considerand timpul si temperatura o
dependenta a marimii grauntilor. Marimea grauntilor este stabilitd de temperatura
tratamentului de punere in solutie, dar este posibil pentru ca granitele de graunti sa
migreze la 0 temperatura mica atunci cand timpul este suficient de lung, de ordinul
catorva ore.
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Koul si Castillo [26] au gasit ca pentru solutiile solide superaliajele cu baza Ni , timpul
consumat la o0 temperatura data este mult prea scurt sa influenteze migrarea
granitelor de graunti in aceste materiale. Ei sugereaza ca fazele y' nucleaza pe o
singura parte a granitei dintre graunti ca urmare a scaderii temperaturii spre limita

inferioara a domeniului in care se produce precipitarea.

Observatiile mele arata ca pe solutiile studiate cu baza Ni-Cr-Co in raport cu
cele doua teorii de mai sus formulate pe solutile cu baza Ni, datorita prezentei deja

pe granita de graunti a catorva particule de faza y' este usor de acomodat aparitia
unei noi nucleatii si formarea unei noi particule de faza ' de-a lungul granitei de

graunti, ceea ce ma face sa cred ca nu sunt suficiente dovezi de a afirma existenta

unei miscari de pivitare a granitelor de graunti in jurul unor precipitate de faza.

De asemenea la interfata dintre particule si granita de graunti este usor de intuit
ori acceptat aparitia unei tensiuni de solicitare a carei diferenta de energie produsa

conduce la forte care pun in miscare particulele de faza »' de-a lungul granitelor de
graunti. lar aceasta posibila miscarea a precipitatelor de faza y' sa se produca in
directia opusa liniei de tensiune a granitei pana cand precipitatele sunt oprite, aceste
forte si miscari contribuie la danturarea granitelor de graunti cu particule de faza y'.

Spre deosebire de solutiile cu baza Ni unde apar asa numitele zonele libere de
precipitate, in cazul celor cu baza Ni-Cr-Co observatiile mele nu arata existenta unor
asemenea zone libere in matricea solutiei a materialului de baza si mai cu seama in
regiunile afectate de tratamentele termice post sudare.

Desi solutiile cu baza Ni-Cr-Co, confera o comportare complexa in medii de
temperaturi inalte si au o fractie volumica relativ mare, ele totusi nu arata efecte
semnificative guvernate de zonele libere de precipitate, probabil, deoarece ele sunt

solutii cu o inalta saturatie de elemente formatoare ale precipitatelor de faza y', dupa

cum se poate vedea si din microanalizele chimice de la capitolul 4.
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Aparitia si formarea precipitatelor bogate in Cr (de-a lungul granitelor de graunti
sunt carburile de tipul M,, C), care duc la saracirea In acest element a zonelor
adiacente precipitatelor. Ca rezultat solubilitatea Al si Ti creste astfel ca particulele

secundare de fazay' nu precipita in afara acestei regiuni si astfel se formeaza o zona

langa granita de graunti care contine numai particule grobiene din precipitate de faza

Y.

Analizarea, caracterizarea gi estimarea refacerii fractiei volumice a particulelor

de faza y’in ZIT, ca urmare a reactiilor de precipitare activate de catre aplicarea

tratamentelor termice post sudare.

Microstructura solutiei solide a ZIT-ului contine particule degenerate de faza y'

de diferite forme (globulare ori alungite). Ca urmare a aplicarii tratamentelor termice

post sudare, procesul de refacere a precipitatelor de faza y' in ZIT difera de la solutie

la solutie. Acest fapt este legat in mod direct de diferentele compozitiei chimice care
defineste potential chimic al solutiei si de aici 0 influenta pronuntata asupra cineticii
transformarilor de faza fapt aratat si demonstrat de rezultatele experimentale atat ale
analizei termice diferentiale cat si a variatiei energiilor calculate ale activarii procesului
de difuzie.

Solutia A

Particulele de faza y' din ZIT prezinta forme diferite, cu media marimii de
470nm, iar fractia volumica de 7,34%. Starea embrionara a fazei ajunge intr-o
proportie de 11,75% iar solutia matricei de 80.91% . Dupa aplicarea TT post sudare
sau produs urmatoarele evolutii la 750°C/4h precipitatele de faza arata o tendinta de
grupare, cu o crestere a marimii la 623 nm si cu o Fv de 12,88%. La TT de 850°C/8h
precipitatele sunt foarte clar grupate cu o fractie volumica de 22,73%. La 980°C/16h
se pot observa aparitia precipitatelor secundare de faza y'cu marimea de 117nm

inconjurate de stari embrionare cu FV de 23,74%. Particulele primare ating marimea
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de 712nm, cu Fv de 31,83%, matricea solutiei are Fv de 44,43%. La 1100°C/24h
precipitatele primare de faza ajung la maturitae cu 0 marime de 688nm si cu Fv de
47 ,82% acestea sunt inconjurate de particule secundare cu marimea de 147nm si cu
Fv de 12,52%, iar Fv a matricei de 39.66%.

Solutia B

Particulele de faza »' din ZIT prezinta forme globulare, cu media marimii de
194nm, iar fractia volumica de 14,22%, matricea are Fv de 85,78%. La 750°C/4h
marimea este de 233nm, Fv de 21,29% iar a solutiei matricii de 78,71%. La
850°C/8h marimea este de 265nm, Fv de 28,61% iar pentru solutie Fv este 71,39%.
La 980°C/16h particulele au dimensiunea de 293nm si Fv de 34,12% solutia matricei
de 65,88%. La 1100°C/24h marimea precipitatelor este de 355nm cu o Fv de 38.65%
lar @ matricei de 61,35%. La nici unul din tratamentele termice post sudare aplicate

nu a aparut starile embrionare si nici formarea particulelor secundare de faza.

Solutia C

ZIT-ul este caracterizat cu 0 Fv de 4,78% iar marimea precipitatelor de 400nm,
cu forme globulare, matricea solutiei are Fv de 90,0%. Precipitatele primare sunt
inconjurate de starea embrionara a carei Fv este de 5,22%. La 750°C/4h marimea
precipitatelor ajunge de 524nm cu Fv de 8,30% inconjurate de starea embrionara a
carei Fv este de 10,57%, matricea solutiei are Fv de 81,13%. in timpul procesului sa
observat doua forme de crestere a precipitatelor; o crestere uniforma pe directie
radiala si a caror particule au forme sferice si 0 alta crestere prin coalescenta a
particulelor ce depasesc dimensiunile embrionare formand noi dimensiuni de particule
de forme alungite. La 850°C/8h starea embrionara dispare iar precipitatele au forme
diferite dela sferice, cubice si paralelipipedice cu media marimii de 541nm si Fv de
17,91% iar a matricei solide de 82,09%. La 980°C/16h precipitatele ilustreaza o forma
relativ constanta a carei marime este de 579nm cu un inceput de particule secundare
si Fv de 24,17%, iar matricea solide de 75,83%. La 1100°C/24h apare o disproportie
de forma a precipitatelor media marimii lor fiind de 606nm cu Fv de 32,51% iar a
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matricei solide de 67,49%. Materialul de baza este caracterizat prin forme
proportionate ale precipitatelor primare de faza cu dimensiunea de 753nm si Fv de
53,30%, inconjurate de particule secundare de faza de 118nm si Fv de 18,97%, iar
matricea solida cu Fv de 27,73%.

Solutia D

Particulele de faza »' din ZIT au forme diferite, globulare si alungite cu media
marimii de 9nm, fractia volumica de 4,00%. Starea embrionara a fazei ajunge in
proportie de 8,75% iar solutia matricei de 87,25%. Dupa aplicarea TT post sudare la
750°C/4h sau putut observa urmatoarele evolutii, precipitatele de faza desi isi
pastreaza variatiunea formei ilustraza o crestere a marimii la 445nm si cu o Fv de
7.97%, starea embrionara de 81,12% iar matricea de 10,91%. La TT de 850°C/8h
precipitatele au marimea de 491nm, fractia volumica de 17.84%, sunt grupate si
inconjurate de starea embrionara din care apar particule secundare cu marimea de
58nm, cu Fv de 5,00% starea embrionara de 35,59% iar a matricei de 41,57%.
La 980°C/16h precipitatele sunt uniforme iar marimea este de 542nm cu Fv de
18,59% precipitatele secundare cresc la 107nm cu Fv de 8.33% starea embrionara isi
reduce Fv la 29.11% matricea solida are Fv de 43,97%. La 1100°C/24h precipitatele
isi pierd uniformitatea atat cele primare a caror marime este de 584nm si Fv de
27,93% cat si cele secundare care devin alungite cu marimea de 125nm si Fv de
14,98% dispare starea embrionara iar mricea solutiei are Fv 57.09%.
Materialul de baza prezinta o marime a particulelor de 725nm cu o Fv de 42.0%

particulele secundare cu marimea de 203nm cu Fv de 48,69% iar a matricei solide de
9,31%.

Solutia E

in microstructura ZIT-ului precipitatele de faza au dimensiunea de 264nm cu o
Fv de 7,98% acestea sunt inconjurate de stari embrionare in proporie de 51,36% iar
matricea sloida de 40,66%. La 750°C/4h precipitatele ajung la dimensiunea de 344nm
si Fv de 12,79% starea embrionara scade la Fv de 9,71% iar matricea devine de
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77 ,50%. La 850°C/8h starea embrionara dispare, marimea precipitatelor de faza este
uniforma cu dimensiunea de 374nm iar Fv de 24,85% matricea solutiei de 75,15%.
La 980°C/16h precipitatele isi pastreaza uniformitatea crescandu-le marimea la
405nm iar Fv de 41,42% maricea solutiei are Fv de 58,58%.

La 1100°C/24h marimea precipitatele sunt neuniforme cu marimea de 433nm si Fv
73,23%.

Solutia F

Particulele de faza y' din ZIT prezinta forme globulare si alungite, cu media
marimii de 332nm si Fv de 6,38% starea embrionara a fazei este in proportie de
52,64% iar a matricei solutiei este de 48,98% . La 750°C/4h precipitatele de faza
arata o tendinta de grupare triunghiulara iar formele sunt alungite marimea este de
401nm iar Fv de 16,41% starea embrionara are Fv de 40,38% matricea solutiei este
de 43,21%. La 850°C/8h marimea precipitatelor este de 437nm cu Fv de 21.00%
precipitatele sunt inconjurate cu stari embrionare in proportie de 10,53% iar a
matricei solide este de 68,47%. La 980°C/16h, marimea precipitatelor este de 455nm
cu Fv de 28,62% iar a matricei solide de 71,38%. La 1100°C/24h marimea
precipitatelor este de 493nm cu Fv de 34,34% iar a matricei solide de 65,66%.
Materialul de baza prezinta o structura cu precipitate primare de marimea a 568nm cu
Fv de 41,23% si inconjurate de starea embrionara care este in proportie de 50,42%
iar matricea solida de 8,35%.
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Solutia A

Figura 5.3. ZIT in Solutia A, a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 5.4. Optimul in ZIT-ul Solutiei A 980/24h a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 5.5. Material de Baza in Solutia A a) 10000x; si b) 40000x;

Solutia B

(HL' & ¢

R TRRNTIN Ill"nn_ ‘o

Figura 5.6. ZIT in Solutia B, a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 5.7. Optimul in ZIT-ul Solutiei B 850/4h a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 5.8. Material de baza in Solutia B, a) 10000x; si b) 40000x;
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Solutia C

Figura 5.10. Optimul in ZIT-ul Solutiei C tratat termic post sudare la
980°C/16h,
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Figura 5.11. Material de baza in solutia C, a) 10000x; si b) 40000x;

Solutia D

LR T

Figura 5.12. ZIT in Solutia D, a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 5.13. Optimul in ZIT-ul Solutiei D tratat termic post sudare {a 980°C/8h,

a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 5.14. Material de Baza in Solutia D; a) 10000x; si b) 40000x;
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Solutia E

Figura 5.16. Optimul in ZIT-ul Solutiei E 980°C /8h; a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 5.17. Material de Baza in Solutia E; a) 10000x; si b) 40000x;

Solutia F

Figura 5.18. ZIT in Solutia F , a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 5.19. Optimul in ZIT-ul Solutiei F tratat termic post sudare la 850°C/8h,
a) 10000x; si b) 40000x;

Gran b |||,_

Figura 5.20. Material de Baza in Solutia F, a) 10000x; si b) 40000x;

153

BUPT



5.4.1. Analiza ratelor de evolutie a factorilor morfologici microstructurali

a precipitatelor de faza y’

in figurile 5.21 sunt prezentate variatia ratelor de crestere a particulelor
precipitate de faza y’ pentru fiecare solutie solida in parte in functie de temperatura de
expunere. Determinarile experimentale arata ca cea mai mare rata de crestere a
precipitatelor de faza y’ se produce la Solutia D cu 3,6nm/h la temperatura de 890°C.
in schimb cea mai micé rata a fost determinata pe Solutia C cu 0,75nm/h |a
temperatura de 750°C. Solutiile B, E si F prezinta cele mai constante rate de crestere
pe domeniul de temperatura 750 -1100°C

Ratele de cregtere a fazei y’ cu timpul $i temperatura

Tabelul 5.2. Datele experimentale obfinute ale ratelor de crestere a fazei y’
cu temperatura

Ratele de crestere a precipitatelor de faza y' in ZIT ca urmare
aplicarii tratamentelor termice post sudare (nm/)
Temperatura (°C) 750 850 980 1100
Solutia-A 0.8 1.3 1.75 2.15
Solutia-B 1.15 1.15 1.15 1.17
Solutia-C 0.75 0.8 1.6 1.95
Solutia-D 1.15 1.85 3.6 1.65
Solutia-E 1.05 1.15 1.65 1.7
Solutia-F 1.0 1.1 1.6 1.2
= 25 i
] Y
% < 15 - lSqut:a-A}l
g T @ Solutia -B|
83 " [oSoltiaC |
B 5 05 —
£ ol . :
750 850 980 1100
Temperatura *C |
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Figura 5.21. Variatia ratelor de crestere a fazei y’ pe domeniu de
temperatura 750 -1100°C, barele de eroare sunt calculate
pentru + 1% din deviatia standard

Tabelul 5.3. Ratele de crestere a precipitatelor de faza y’

Ratele de crestere a precipitatelor de faza y' in functie de temperaturile de expunere pentru fiecare
temperatura de expunere (nm/h)
Temperaturile de
expunere 750(°C) 850(°C) 980(°C) 1100(°C)
Solutia-A 0.8 1.3 1.75 2.15
Solutia-B 1.15 1.15 1.15 1.75
Solutia-C 0.75 0.8 1.6 1.95
Solutia-D 1.15 1.85 3.6 1.65
Solutia-E 1.05 1.15 1.65 1.7
SolutiaF 1 1.1 1.6 1.2

Gradul de crestere a precipitatelor primare de faza y' creste odata cu temperatura de
expunere. lar cantitatea de precipitate secundare de faza ' scade cu cresterea

temperaturii.
La o temperatura data particulele primare de faza »' cresc iar fractia volumica a

particulelor secundare de faza y' scade odata cu cresterea timpului de expunere.

e ——————— -
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Comportarea variabila a cresterilor, precipitatelor primare de faza y' poate fi

atribuita valorilor diferite ale temperaturii de disolutie stabilite de compozitia chimica a
solutiei prin disponibilitatea de solubilitate si corelata cu proportia continutului Al + Ti.
- stabilitatea termica si proprietatile mecanice sunt imbunatatite cu
continutul de Al+Ti.

- cu cresterea continutului Al + Ti fractia volumica de faza »' creste.

5.4.2. Analiza influeniei elementelor de aliere asupra ratelor de cregtere
a precipitatelor de faza y’

Din rezultatele experimentale si analiza ecuatiilor regresionale sa gasit ca
marimea particulelor precipitatelor de faza y’ variaza dupa o lege logaritmica, in mod
proportional atat in functie de timpul cét si in functie de temperatura de expunere, se
poate formula astfel:

-cresterea marimii in functie de timp, masurata in (nm/h) este viteza de

crestere a precipitatelor de faza y’;

-cresterea marimii in functie de temperatura, masurata in (nm/°C) este cinetica

de crestere a precipitatelor de faza y’;

La cresterea continutului in elementele Cr, Co, Mo, sa observat ca rata vitezei
si a cineticii de crestere a marimii precipitatelor de faza y’ este incetinita, acest fapt
sugereaza ca se poate compensa prin cresterea valorica a parametrilor timp —
temperaturd. De aici se poate desprinde faptul ca energiile de activare necesare
procesului de difuzie sunt influentate direct proportional cu cresterea in continut al
acestor elemente. Fapt ce este confirmat si de diferenta mare in nivelul calculat al
energiilor de activare dintre Solutia A care are un continut relativ mare in Mo dar si un
nivel ridicat al energiei de activare, comparativ cu energia necesara Solutiei B care nu

contine Mo si prezinta cel mai mic nivel de energie necesar activarii difuziei.
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Dupa cum se poate observa in figurile 5.22. rata vitezei cat si cinetica de
crestere a particuleleor precipitatelor de faza y' cresc 0 data cu continutul in
elementele W si Ta. Acest fapt se poate pune pe seama eliberarii mai usoare a
atomilor de Al si Ti ce difuzeaza din solutia solida a matricei de faza y inspre
embrioanele faza y’ deja constituite.

Efectul cobaltului este cunoscut ca imbunatateste rezistenta la fluaj la
temperaturi ridicate.

S-a observat ca la solutiile solide cu un continut mai mic de Co temperatura de
dizolvare a precipitatelor de faza y' creste. Pe baza acestei observatii este de
asteptat, ca, Co sa aibe un efect de crestere a solubilitatii elementelor Al, Ti, si Tain

matricea solutiei solide de faza y .

lar daca cobaltul este redus campul de faza y - ' este largit si extins intre
temperaturi inalte. Acest fapt a fost foarte clar confirmat de rezultatele experimentale
expuse in teza. De asemenea a fost gasit ca topirile incipiente a eutecticilor de tipul

¥'ly se produc la temperaturi mai scazute in solutiile cu un continut de Co redus.

Ratele de nucleere sunt mai mici in cazul temperaturilor situate sub punctul de
dizolvare a fazei y' , iar cresterea precipitatelor de faza y' se produc fara
interactionarea cu particule vecine. Mergand mai departe se poate afirma ca rata de
difuzie a elementelor formatoare de faza y' este mai mare si care duce la formarea de
precipitate cu 0 morfologie dendritica.

Rezultatele experimentale pe baza analizei termice diferentiale coroborate cu
analiza imaginii obfinute de autor arata ca pentru solutiile cu un continut ridicat de Co
domeniul de temperatura dintre inceputul si sfarsitul de precipitare de faza y' este
mult mai larg, ceea ce explica faptul c3, particulele au o crestere scazuta la limita
inferioara a domeniului de temperatura, cu o reducere aproape totala a proceselor de
degenerare a fazei »'. In acelasi timp aceste resultate confirma rezultatele din [177]

conform carora la solutiile cu un continut mic de Co, precipitarile incep imediat sub

157

BUPT



valoarea limitei maxime a domeniului de temperatura, fapt ce conduce la o

degenerare a fazei y'.
Formele particulelor precipitatelor de faza y'au fost observate ca fiind sferice

cu dimensiuni relativ mici in cazul solutiei (B) cu continut maxim de Co si Cr, fara Mo.

Cu cresterea continutului de Mo si W s-a observat o imbunatatire a ratelor de crestere

afazei y', céat si o stabilitate a fazei fata de procesele de degenerare spre limita
maxima a domeniului temperaturilor de transformare.

Solutia E prezinta un echilibru din acest punct de vedere Mo 4%, W 4%, Co
9.5%, Cr 14%, in cazul solutiei F la care Co este 13.2% si lipseste W se poate
observa o rata mai mica fata de solutia E.

Influenta continutului compozitional asupra ratelor de crestere a fazei y’ este
aratat in tabelul 5.4. si ilustarea grafica in figurile 5.22.

Analiza regresionala a pus in evidenta legile de variatie ale ratelor de crestere
in raport cu continutul elementelor chimice, aceste ecuatii cat si coeficientii de
estimare a erorii R? sunt prezentate in tabelul.5.3. erorile sunt calculate si

reprezentate pe grafic pentru intervalul de + 1% din deviatia standard
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Tabelul 5.4. Ecuatiile de regresie calculate pentru variatia continutului chimic cu ratele

de crestere a precipitatelor de faza y’

Ecuatiile de regresie a influentei

Vanatia continutului de elemente chimice Coeficientii de

continutului in Rata asupra ratelor de crestere a eroare
elementele (%) precipitatelor de faza y’' R?

nm/°C y=-0.439In(x)+1.4449 0.8728

Cr nm/h y=-7.5522In(x)+24.865 0.7571

nm/°C y=-0.3317In(Co0)+1.0797 0.8543

Co nm/h y=-5.7123In(C0)+18.168 0.7729

nm/°C y=-0.2004In(M0)+0.5239 0.9868

Mo nm/h y=-4.3069In(M0)+9.5169 0.7386

nm/°C y= 0.3239In(W)-0.1166 0.7205

w nm/h y= 5.6699In(W)-2.413 0.7204

nm/°C y=0.2495In(Ta)+0.0304 0.8707

Ta nm/h y= 4.4394In(Ta)+0.5266 0.8971
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cu continutul in Cr, Co, Mo, W, Ta.

a)
Cr % 12.4 14 14.5 15 16 22.4
cinetica
nm/*C 0.39 0.2343 | 0.2543 | 0.2629 | 0.2086 | 0.0943
rata
nm/h 6.95 4.1 4.45 3.02 3.65 1.65
b)
Co% 8.5 9 9.5 11 13.2 19
cinetica
nm/*C 0.2086 | 0.3971 0.286 0.2543 | 0.2629 | 0.0943
rata
nm/h 3.65 6.95 4.1 4.45 3.02 1.65
)
Mo% 15 1.7 1.9 35 4
cinetica
nm/*C 0.2343 | 0.2086 | 0.3971 0.2629 | 0.2543
rata
nm/h 4.1 3.65 6.95 3.02 4.45
d)
W% 2 2.6 3 3.8 4
cinetica
nm/*C 0.0943 | 0.2086 | 0.2343 | 0.3971 0.2543
rata
nm/h 1.65 3.65 41 6.95 4.45
e)
Ta% 1.4 1.7 2.8 3.9
cinetica
nm/*C 0.0943 | 0.2086 | 0.2343 | 0.3971
rata
nm/h 1.65 3.65 4.1 6.95

Tabelul 5.5. Datele experimentale obtinute ale ratelor si cineticii de crestere a fazei y’
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Rata nm/h
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Figura 5.22. Variatia ratelor (nm/h) si cineticii (nm/°C) de crestere a precipitatelor
de faza y’ cu continutul de elemente in Cr, Co, Mo, W si Ta. barele de eroare sunt
calculate pentru + 1% din deviatia standard
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5.5. Analiza si Verificarea legll de variatie a energiel de activare a procesuiul de

difuzie controlata ia interfata matrice-precipitat de faza (y/y’) ca o functle de

KT = f(%) gi daca aceasta este guvernata de legea t '? si in cazul solutiiolor

solide superaliate terfiar cu baza Ni-Cr-Co

in urma determinarilor experimentale si a calculelor ficute de autor, arata ca
variatia energiei de activare a procesului de difuzie la interfaia matrice, de faza y si

precipitatul de faza y' se desfasoara dupa o lege de variatie lineara. Calculele sunt

facute dupa algoritmul prezentat in subcapitolul 4.3.1. si exemplul urmator:
Exempiu de caicul, pentru solutia A:

Pentru timpul t de 4 ore se utilizeaza valoarea numerica de 14400 secunde, iar
parametrii r si r, a functiei obiectiv sunt determinati experimental la temperatura de

750°C si timpul de expunere de 4 ore:

3 3
K => (623 - 470°) = 9582 (nm/sec)
1 14400

T (°K) = T(°C) + 273.15 => 1023.15 °K pentru 750°C si
1373.15 °K pentru 1100°C

k3T= 9582*1023.15 = 9803864 (nm/sec*°K) pentru 750°C

K*T=2701*1373.15 = 3708308 (nm/sec*°K) pentru 1100°C
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si cum K°T= f(%)

% pentru 750 °C este 0.00098 (°K™)

iar pentru celalalt capat al intervalului factorului de temperatura de 1100°C valoarea

% este 0.00073(°K")

1

Sa-u reprezentat grafic curba obtinuta si sa interpolat, legea de variatie t3 guverneaza
procesele de difuzie controlata si in cazul solutiilor solide superaliate terfiar cu baza
Ni-Cr-Co daca este o functie lineara, ceea ce verifica datorita faptului ca ecuatia de
regresie este un polinom de grad unu.

3 —
_KT X% =Y: a0 R = 1.987 cal/mol°K:

X, - X,

Si cum:

|1

1
T
Y, — Y, = 6095555
X=X, =-0.25
panta curbei reprezinta energia de activare a procesului de difuzie dinspre matrice

inspre precipitatul de faza ' care este:

Q = R*(6095555 : 0.25) = 48447474 (cal/mol) = 48447.474 (Kcal/moI°K)
=~ 48447(Kcal/mol°K)
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Calculul variatiei energiei de activare sa facut pentru o functie de K *T = f(1/T)
cu scopul de a verifica daca legea care guverneaza variatia energiei de activare este
legea t'®.

Valorile numerice determinate experimental si folosite la calcularea cantitatii de
energie pentru toate solutiile solide studiate sunt trecute in ANEXA 6.

Aproximarea valorilor calculate si reprezentarea lor grafica din figurile 5.23. sa
facut prin aplicarea unui model analitic de regresie dupa o ecuatie polinomiala de
gradul unu, pentru fiecare solutie in parte. Acest fapt arata ca legea care guverneaza
procesele de difuzie la interfata si in cazul solutiilor tertiare cu baza Ni-Cr-Co luate in
studiu este t'? ca si in cazul solutiilor solide superaliate cu baza Ni. Fapt neconfirmat
pana acum in literatura stiintifica.

Deci se poate afirma ca si in cazul acestor solutii solide luate in studiu variatia
energiei de activare ca o functie de K * T = f(1/T) este guvernata de legea t'°.

Coeficientii de precizie R? a estimarii modelului regresional ca fiind o ecuatie de
gradul -I- arata valori ridicate cuprinse intre 82 si 92%, atat ecuatiile modelului cat si
valorile coeficientilor sunt date in tabelul 5.7.

Se poate observa o diferenta mare in energia de activare a procesului de
difuzie intre fiecare solutie care se manifesta pe un domeniu foarte larg de valori
cuprins Tntre 48447 kJ/mol°K la soiutia A si 2176 kJ/mol°K la solutia B.
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Tabelul 5.7.

Ecuatiile de regresie a energiilor de

Coeficientii de

activare extrapolate dupa o ecuatie eroare
polinomiala de grad -I- R?

Solutia A y=-2E+06x + 1E+07 0.8784
Solutia B y=-87377x + 601466 0.8907
Solutia C y=-1E+06x + 6E+06 0.8795
Solutia D y=-620951x + SE+06 0.9293
Solutia E y=-203927x + 2E+06 0.9344
Solutia F y=-255023x + 2E+06 0.8247

Din punct de vedere compozitional intre cele doua solutii apare o diferenta intre

ratia Ti/Al care este aproape dubla , dar si in continutul de Ni, Cr, Co si Mo, stiut fiind

faptul ca acestea din urma manifesta o influenta substantiala asupra solubilitatii

solutiei solide ceea ce arata ca In mod indirect influenteaza si inifierea procesului de

difuzie.

De aici se poate spune ca desi in procesul de difuzie la interfata

matrice/precipitat de fazd ' sunt implicate in mod direct elementele Ni, Ti, Al, celelaite

elemente influenteaza in mod indirect dar substantial prin capabilitatea solubilitatii

data de potentialul energiei chimice a solutiei solide din care se produce reactia de

precipitare a fazei y'. In tabelul 5.8. este prezentaté diferenta in energiei de activare

dupa restrangerea domeniului de temperatura
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Tabelul 5.8.

Energia de activare Energia de activare Diferenta energiei de
intre 750°C si 1100°C intre 850°C si 980°C activare dupa
Kcal/mol°K Kcal/mol°K restrangerea
domeniului de
temperatura
Solutia A 48447 44722 -8%
Solutia B 2176 1161 -47%
Solutia C 25082 18734 -25%
Solutia D 14456 16626 +15%
Solutia E 4667 6129 +31%
Solutia F 5235 12677 +142%

Pornind de la observatia ca solutia A contine toate elementele din celelalte
solutii se poate considera ca fiind 0 solutie de referinta din punct de vedere
compozitional. Astfel ca variatia energiei de activare se poate corela mai usor cu
prezenta sau lipsa unor elemente chimice cum sunt Mo, Nb, Ta, si W dar si a
diferentelor ce apar in continutul de Cr.

in tabelul 5.9. sunt centralizate datele cu privire la elementele chimice
identificate ca fiind factorii principali a influentei nivelului energiei de activare pe cele
doua ndomenii de temperatura pentru care s-au calculat energiile de activare.

Sa urmarit variatia energiei de activare pentru cele doua intervale de
temperatura 750-1100°C si respectiv intervalul restrans cuprins intre 850-980°C in
functie de elementele chimice continute de fiecare solutie in parte. Datorita faptului ca,
continutul chimic al Solutiei A este acoperitor pentru toate celelalte solutii sa
considerat ca fiind de referinta astfel sa determinat prin calcul, ca valoarea energiei de
activare necesare pentru Solutia B reprezinta 5% si respectiv 3% din valoarea totala
de 100% a solutiei A, diferenta compozitionala dintre cele doua solutii este lipsa

molibdenului.
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Astfel se arata cum prezenta ori lipsa unor elemente chimice influenteaza
variatia energiei de activare a procesului de difuzie controlat prin intermediul etectelor
lor asupra solubilitaii si mobilitatii atomilor in timpul proceselor de difuzie dinspre
matricea solutiei solide spre precipitatele de faza y'.

in tabelul urmator s-au identificat principalele elemente chimice a fiecarei solutii
care influenfeaza valorile energiilor de activare.

Tabelul 5.9.
Diterenta energiei de activare intre solutia A si Elementele chimice
fiecare solutie in parte identificate ca fiind
pe domeniu de pe domeniu restrans de factorii principali ai
temperatura 750°C si temperatura 850°C si influentei nivelului
1100°C 980°C energiei de activare
Solutia A 100% 100% Compozitie totala
Solutjia B 5% 3% Mo
Solutia C 52% 42% Nb
Solutia D 30% 37% Nb, Ta, Cr
Solutia E 9% 14% Ta, Nb
Solutia F 11% 28% W, Ta, Nb
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Figura 5.23. Variatia energiei de activare a procesului de difuzie controlat

pe domeniul de temperatura 750-1100°C

17

BUPT



Energiile de activare in domeniul de temperatura 750-1100°C

Energille de activare a procesulul de difuzie controlata la Interfata dintre
matrice sl precipitatul de faza gamma prim intre 750°C - 1100*C
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Figura 5.24. Valorile energiei de activare a procesului de difuzie
controlat pe domeniul de temperatura 750-1100°C in (kcal/moi°K)

Energiile de activare recalculate pe domeniul de temperatura restrans
intre 850-980°C

Energlile de activare a procesulul de difuzie controlata la interfata dintre
matrice si precipitatul de faza gamma prim intre 850*C - 980*C
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Figura 5.24. Valorile energiei de activare a procesului de difuzie
controlat pe domeniul de temperatura 850-980°C in (kcal/moi°K)
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5.6. Corelarea factorilor morfologici evolutivi al microstructurii functie de timp-

temperaturéa ca parametrii a tratamentelor termice post sudare.

Din rezultatele experimentale si analiza ecuatiilor regresionale la toate cele
sase solutii sa gasit ca evolutia marimii particulelor precipitatelor de faza y' si fractia
volumica variaza in general dupa o lege lineara descrisa de o ecuatie de grad -I-, in
mod proportional atat In functie de timpul cat si in functie de temperatura de
expunere, exceptie facand solutia B unde apare o lege polinomiala de grad -li-.

La solutia B evolutia marimii in functie de temperatura, pana la 980°C are o crestere
lineara crescatoare dupa acest punct procesul este descrescator ceea ce sugereaza
ca se produce un salt In cresterea fractiei de volum a precipitatelor de faza y’; pe
intreg domeniul de temperatura explorat cuprins intre 750°C si 1100°C legea de
variatie este polinomiala de grad -ll-;

In aceeasi ordine de idei evolutia marimii in functie de timp, are aceeasi lege de
variatie lineara crescatoare pana la 16 ore de expunere dupa care se produce o
descrestere care se reflecta intr-un salt al valorii fractiei de volum a precipitatelor de
faza y’; pe intreg domeniul cuprins intre 4 si 16 ore aproximarea legii de variatie se
face cu un polinom de gradul al -II- lea.

in acelas mod se desfasoara evolutia marime functie de fractia volumica care pana la
34.12% are o crestere lineara dupa o lege de variatie descrisa de o0 ecuatie de
gradul-I-. lar pe Intreg domeniul cuprins intre 21% si 38% legea de variatie este
descrisa de 0 ecuatie polinomiala de gradul-Il-.

Pentru curbele de variatie specifice fiecarei temperaturi se poate observa ca
pentru temperaturile 750°C si 850°C evolutia procesului de cregtere a marimii
precipitatelor sunt linear crescatoare cu panta curbelor relativ constanta, aceeasi
situatie se intilneste si la temperaturile de 980°C si 1100°C doar la solutiile A, C si E.
Pentru celelalte solutii B, D si F sau putut desprinde urmatoarele observatii:
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Pentru solutia B pe curba de 980°C pana la 16 ore de expunere panta de
crestere este foartre mica dupa care panta se mareste brusc ceea ce indica o
intensificare a procesului. Pe curba de 1100°C panta este crescatoare pana la 16 ore
dupa care se produce 0 descrestere a marimii ceea sugereaza o diviziune a
particulelor, crescand fractia volumca.

La solutia D pe curba de 980°C panta este diferita si crescatoare pentru
fiecare segment al domeniului de timp de la 4 pana la 8 de ore, de la 8 la 16 ore, Si
de la 16 la 24 de ore. Pe curba de 1100°C panta de crestere este mica pana la 16 ore
dupa care panta aproape ca devine nula ceea ce sugereaza ca procesul de crestere
este oprit din evolutie.

La solutia F pe curba de 980°C panta este relativ mica pana la 16 ore dupa
care procesul se accelereaza crescand panta curbei. Pe curba de 1100°C pana la 16
ore cand procesul atinge maximul sau cu o panta crescatoare, relativ mare, dupa
acest punct procesul are 0 tumura descrescatoare cu panta ceva mai abrupta decat
cea initiala. Toate barele de eroare ale graficelor au fost calculate pentru £ 1% din

deviatia standard.

Tabelul 5.10. Solutia A

Marime
(nm) 623 628 634 639
750*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 631 638 647 657
850*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 842 648 662 677
980*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 653 661 682 696
1100*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
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Tabelul 5.11. Solutia A

Marime (nm) 623 638 662 696
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Fv (%) 12.88 22.73 31.83 47.82
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Marime (nm) 623 638 662 696
Fv (%) 12.88 22.73 31.83 47.82
Marime (nm) 623 638 662 696
Timpul (ore) 4 8 16 24
Fv (%) 12.88 22.73 31.83 47.82
Timpul (ore) 4 8 16 24
Tabelul 5.12. Solutia B
Marime
(nm) 242 245 255 265
Timpul
750*C (ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 256 265 272 279
Timpul
850*C (ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 285 286 293 315
Timpul
980*C (ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 312 320 333 275
Timpul
1100*C (ore) 4 8 16 24
Tabelul 5.13. Solutia B
Marime (nm) 242 265 293 275
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Fv (%) 21.29 28.61 34.12 38.65
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Marime (nm) 242 265 293 275
Fv (%) 21.29 28.61 34.12 38.65
Marime (nm) 242 265 293 275
Timpul (ore) 4 8 16 24
Fv (%) 21.29 28.61 34.12 38.65
Timpul (ore) 4 8 16 24
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Tabelul 5.14. Solutia C

Marime
(nm) 524 529 536 539
750°C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 537 541 551 553
850°C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 553 561 579 585
980*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 567 582 598 606
1100*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Tabelul 5.15. Solutia C
Marime (nm) 524 541 579 606
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Fv (%) 8.3 17.91 2417 32.51
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Marime (nm) 524 541 579 606
Fv (%) 8.3 17.91 24.17 32.51
Marime (nm) 524 541 579 606
Timpul (ore) 4 8 16 24
Fv (%) 8.3 17.91 2417 32.51
Timpul (ore) 4 8 16 24
Tabelul 5.16. Solutia D
Marime
(nm) 445 453 462 468
750*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 470 491 500 507
850*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 510 516 542 582
980*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 551 560 581 584
1100*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
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Tabelul 5.17. Solutia D

Marime (nm) 445 491 542 584
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Fv (%) 7.97 17.84 18.59 27.93
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Marnme (nm) 445 491 542 584
Fv (%) 8.3 17.91 24.17 32.51
Marime (nm) 445 491 542 584
Timpul (ore) 4 8 16 24
Fv (%) 7.97 17.84 18.59 27.93
Timpul (ore) 4 8 16 24

Tabelul 5.18. Solutia E

Marime
(nm) 344 353 361 365
Timpul
750*C (ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 364 374 382 387
Timpul
850*C (ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 383 395 405 416
Timpul
980*C (ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 399 410 422 433
Timpul
1100*C (ore) 4 8 16 24

Tabelul 5.19. Solutia E

Marime (nm) 344 374 405 433
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Fv (%) 12.79 24.85 41.42 73.23
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Marime (nm) 344 374 405 433
Fv (%) 12.79 24.85 41.42 73.23
Marime (nm) 344 374 405 433
Timpul (ore) 4 8 16 24
Fv (%) 12.79 24.85 41.42 73.23
Timpul (ore) 4 8 16 24
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Tabelul 5.20. Solutia F
Marime
(nm) 401 412 417 421
750°C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 422 437 440 444
850°C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 439 448 455 471
980*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Marime
(nm) 469 494 528 493
1100*C Timpul
(ore) 4 8 16 24
Tabelul 5.21. Solutia F
Marime (nm) 401 437 455 493
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Fv (%) 16.41 21 28.62 34.34
Temperatura
(*C) 750 850 980 1100
Marime (nm) 401 437 455 493
Fv (%) 16.41 21 28.62 34.34
Marime (nm) 401 437 455 493
Timpul (ore) 4 8 16 24
Fv (%) 16.41 21 28.62 34.34
Timpul (ore) 4 8 16 24
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Figura 5.25. Evolutia Morfologica in ZIT-ul solutiei A
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5.7. Corelarea determinarilor sclerometrice de microduritate cu parametrii

tratamentulul termic post sudare.

Rezultatele masuratorilor sclerometrice de microduritate in ZIT pe scara
Vickers cu sarcina de 100 grame (HV,o) pentru toate combinatiile stabilite in matricea
experimentului factorial complet sunt considerate ca fiind valorile masurate ale
functiei obiectiv.

Sa analizat variatia acestor valori, identificAndu-se planul optimal al factorilor
de influenta timp-temperatura de expunere dupa criteriul celor mai apropiate valori de
microduritate ale ZIT-ului cu cele ale materialului de baza.

Combinatia factorilor de influenta dupa criteriul microduritatii ca functie obiectiv
a coincis cu planul optimal definit pe baza criteriului refacerii maxime a factorilor
morfologici microstructurali (marimea si fractia volumica a precipitatelor de faza y').

Pe baza valorilor din tabelul 5.22. sau ridicat reprezentarile grafice ilustrate in
figurile 5.31. a) si b) , ca urmare a anlizei regresionale s-au obtinut ecuatiile legii de
variatie a microduritatii functie de timpul de expunere pentru valorile temperaturilor
optimale, alese dupa criteriul refacerii maxime a factorilor morfologici
microstructurali. Sa gasit ca cea mai bund aproximatie a legii de variatie microduritate
~timp de expunere se face cu ajutorul functiei logaritm. Ecuatiile logaritmice gasite
pentru fiecare solutie si coeficientii de estimare a erorii sunt trecute in tabelul 5.23.

Analizand caracterul diferenteior de microduritate cu timpul de expunere se
remarca o crestere a valorilor microduritatii la solutiile B, D, E, si F, in schimb la
solutiile A si C o relativa scadere. Acest lucru confirma faptul ca desi refacerea
morfologica a precipitatelor cu timpul de expunere se destagoara dupa o lege de
variatie a carui trend este linear crescator, iar variatia microduritatii HV100 functie de
refacerea morfologica are doua trenduri unul crescator iar altul descrescator, aga cu a

fost demonstrat de autor in (3).

185

BUPT



Tabelul 5.22.

Valoarea medie a microduritatiilor in ZIT dupa
TT post sudare (HV100)
dupa 4h | dupa 8h | dupa 16h | dupa 24h
5565 538 523 493
Solutia-A la 980°C/24h
538 576 587 588
Solutia-B la 850°C/4h
632 620 618 608
Solutia-C la 980°C/16h
545 549 568 576
Solutia-D la 980°C/8h
564 616 612 637
Solutia-E la 980°C/4h
507 513 532 540
Solutia-F la 850°C/8h

Tabelul 5.23.

Ecuatiile legii de variatie a parametnilor

microduritate - timp de expunere ca o functie

logaritmica

Coeficientii de
eroare
R2

Solutia A 980°C/24h

y=-41.227Ln(x)+439.01

0.8873

Solutia B 850°C/4h

y=36.936Ln(x)+452.65

0.9119

Solutia C 980°C/16h

y=-15.904Ln(x)+642.12

0.9424

Solutia D 980°C/8h

y=22.997Ln(x)+533.23

0.8623

Solutia E 980°C/gh

y=48.446Ln(x)+446.76

0.8914

Solutia F 850°C/8h

y=24.463Ln(x)+453.56

0.8937

Coeficientul (b) a ecuatiilor logaritm natural a fost corectat cu urmatorii coeficienti de

scara pentru fiecare solutie astfel:

A

B

C

-0.27

-0.19

+0.016

-0.015

-0.27

-0.11
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Figura 5.31.Variatia microduritatii cu timpul de expunere pentru
temperaturile alese ca fiind optimele fiecarei solutii in parte. Toate barele
de eroare ale graficelor au fost calculate pentru + 1% din deviatia
standard.

in tabelul 5.22. sunt ilustrate prin cifre ingrosate valorile microduritatilor la care
refacerea morfologica microstructurala a fost maxima.

Plecand de la legile de variafie a microduritatii cu timpul de expunere se poate
identifica modelele matematice de estimare a microduritatii in ZIT in functie de timpul

de expunere pentru pemperatura optimala specifica fiecarei solutii in parte.
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5.7.1. ldentificarea legllor de varlatie a microduritatll in ZIT ca o functie de

timpul de expunere HV,,, = f(t) dupa o ecuatie logaritmica

S-au identificat legile de variatie microduritatii in ZIT pentru fiecare solutie in

parte ca functie logaritmica gasindu-se astfel ecuatiile modelului matematic de

estimare a parametrilor microduritate — timp de expunere a caror coeficienti de

estimare a erorii sunt relativ mici.

Timpul de expunere pentru care au fost analizate masuratorile de microduritate

este cuprins intre 4 si 24 de ore.

Tabelul 5.24.
Ecuatiile modelului matematic de estimare a Coeficientii de
parametrilor microduritate — timp ca o functie eroare
logaritmica R?

Solutia A HV,=-41.227Ln(1)+439.01 0.8873
Solutia B HV,0,=36.936Ln(1)+452.65 0.9119
Solutia C HV,00=-15.904Ln(t)+642.12 0.9424
Solutia D HV,00=22.997Ln(1)+533.23 0.8623
Solutia E HV,0,=48.446Ln(1)+446.76 0.8914
Solutia F HV,00=24.463Ln(t)+453.56 0.8937

Cu ajutorul acestor modele matematice se poate estima valorile microduritatii

in ZIT pentru un timp de expunere ales in limitele domeniului 4 la 24 de ore. Tinand

seama de temperatura optimala a fiecarei solutii.
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5.7.2. [dentificarea legllor de variatie a parametrilor optimizati Timp -
Temperatura ca o functie t = {(T) dupa o ecuatie de putere

S-au identificat legile de variatie a parametrilor optimizati Timp — Temperatura
pentru fiecare solutie In parte, s-a gasit ca acestea sunt guvemate de functiea putere,
identificandu-se totodata si ecuatiile modelului matematic de estimare a parametrilor
timp-temperatura de expunere a caror coeficien{i de estimare a erorii sunt relativ mici,
cu valori foarte apropiate de valoarea unitara.

Valorile parametrilor timp-temperatura sunt prezentati tabelar in ANEXA 5 iar
reprezentarile grafice ale acestora in figurile 5.32. Examinarea influentei
temperaturilor asupra timpilor de expunere si implicit asupra variatiei microduritatii a
aratat ca pe domeniul de temperatura explorat in timpul studiilor experimentale care a
fost cuprins intre 750°C -1100°C o imprastiere foarte mare a valorilor de microduritate

masurate.

Tinand seama de aceste constatari si pornind de la 0 examinare sumara a
datelor obtinute experimental sa remarcat situatii distincte in functie de domeniul de
temperatura pentru fiecare solutie in parte. Astfel ca pe intreg domeniul timpului de
expunere cuprins intre 4-24 ore imprastierea valorilor experimentale a aratat o
grupare preferantiald pe diferite portiuni ale domeniului de temperatura explorat de la
solutie la solutie.

Drept urmare am identificat pentru fiecare solutie domeniul de temperatura in
care Tmprastierea valorilor este grupata pentru intreg domeniul timpului de expunere.

Domeniile de temperatura sunt prezentate in tabelul 5.25.

Pentru solutiile A si E domeniul de temperaturd 750°C -980°C prezinta o

instabilitate a proceselor de refacere morfologica, ceea ce sugereaza o incertitudine a
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linearitatii proceselor pe acest domeniu. Pornind de la 980°C pana la 1100°C
procesul de refacere se liniarizeaza iar valorile generate sunt grupate in mod coerent
putandu-se astfel identifica legile de variatie cu ajutorul analizei regresionale.

Pentru solutiile B, C si F instabilitatea proceselor au loc pe domeniul cuprins
intre 750-850°C dupa care pana la 1100°C procesele sunt stabile, la solutia E
stabilitatea proceselor apare putin mai devreme incepand cu temperatura de 800°C

Tabelul 5.25.

Ecuatiile modelului Timpul de

matematic de estimare a | Coeficientii | Temperatura de expunere

parametrilor timp- de eroare expunere este este
temperatura ca o functie de R? cuprinsa intre cuprins
putere intre

Solutia A | t(ore)=4E+43T(°C)'*'1% 0.917 980-1100°C

Solutia B | t(ore)=7E-20T(°C)*™® | 0.9693 850-1100°C

Solutia C | t(ore)=7E-20T(°C)*™*® 0.9433 850-1100°C 4 -24 ore

Solutia D | t(ore)=2E+17T(°C)>**™ 0.9891 800-1100°C

Solutia E | t(ore)=2E-45T(°C)"™>™ | 0.9497 | 980-1100°C

Solutia F | t(ore)=1E-11T(°C)*%® 0.9769 850-1100°C

Curbele de variatie a timpului de expunere functie de temperaturile optimale,
descrise de ecuatiile modelului matematic de mai sus pot fi folosite ca si modele

estimative ale parametrilor tratamentului termic post sudare.
Astfel ca pornind de la valoarea optima cunoscuta a microduritati in ZIT se

identifica timpul de expunere cu ajutorul ecuatiilor matematice aratate in tabelul 5.24.
opoi cu valoarea parametrului timp se poate identifica valoarea parametrului optim al
temperaturii fie prin determinare analitica folusind ecuatiile din tabelul 5.25. or prin
determinare grafica direct pe curbele ilustrate in figurile 5.32, a), b), ¢), d), e) si f)

particularizate pentru fiecare solutie in parte.
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Temperatura *°C

Figura 5.32. Variatia microduritatii cu timpului cu tempera de expunere
Toate barele de eroare ale graficelor au fost calculate pentru + 1% din

deviatia standard.
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5.8. Identificarea parametrului compozitional reprezentativ a fazei y’' pe baza
celel mal apropiate corelatii cu microduritatea, la solutiile superaliate tertiar
cu baza Ni-Cr-Co.

Pentru identificarea parametrului compozitional reprezentativ a fazei y’ sa
pornit de la estimarile a celei mai apropiate corelatii cu microduritatea din materialul
de baza, valorile sunt prezentate in tabelul 5.26. Prin incercari sucesive si repetate
sa ajuns la urmatoarea concluzie, rata Al/Ti si Ti/Al nu sunt reprezentative desi
acestea prezinta o variatie dupa o lege relativ lineara dar a caror coeficienti estimativi
ai erorii sunt foarte departati de valoarea 1. Pentru rata Al/Ti coeficientul este 0.5875
iar pentru Ti/Al este 0.3536. Cel mai realist parametru compozitional reprezentativ a
fazei vy’ a fost gasit ca fiind suma Ai+Ti a carui coeficient de eroare este 0.9067. Dupa

cum sunt prezentate in Figura 5.33.

192

BUPT



Tabelul 5.26.

(%) Solutia A Solutia B Solutia C Solutia D Solutia E Solutia F
AUTi 1 0.51 0.61 0.69 0.6 1.32
Ti/Al 1 1.95 1.6 1.45 1.7 0.76
Ti+Al 6.8 5.6 7.9 7.6 8 1.32
HV100 434 430 455 457 445 400

Reilatia dintre microduritate si Ratia AUTi Relatia dintre Microduritate si Ratia TVAI i
g = -—K\; g - .
POl B ‘ 0 .____.___.______.;,___._——" = |
g 410 i 410 -
T 390 y = -51.000k + 477.8 E T 300 [ ¥ = 2703 + 397.45 '
E R = 05878 3 R =03® !
370 E 370 |
ZF 350 . . . . F 350 . - . ;
04 06 08 1 12 1.4 05 07 09 11 13 15 17 19 21 [
Ratia AIfTi l Ratia TI/AI !
a) . b)
Relatia dintre microduritate si continutul in Al+Ti |
|
o 470 i
s 450 y = 7.8458x + 388.16 3 |
> RZ = 0.9067 |
X 430
g 410
5 300
® a70
S
= 350 T T T r T — .
04 14 24 34 44 54 64 74 B4
c) Conftinutul in % (Al+T)
Figura .5.33.Legile de variafie pentu gasirea celui mai reprezentativ
parametru compozitional al fazei y’
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5.9. Starea ipotezelor, i detallerea rezultatele obtinute de autor

5.9.1. Starea Ipotezelor de lucru

Ipotezele de lucru.

1)

2)

3)

Se stie ca energia de activare a proceselor de difuzie controlata la interfata
(7/y') a solutiilor solide superaliate cu baza Ni este guvernata de legea t'°.
Fara a se cunoaste la ora actuala daca aceasta lege guverneaza si in cazul
solutiilor solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr-Co Daca legea t'? verifica
procesele de difuzie controlata si pentru solutiile solide luate in studiu; Atunci
cu modelul matematic propus se pot determina energiile de activare a difuziei
controlate care pot fi mentinute in mod controlat prin aplicarea tratamentelor

termice post sudare. Legea t'? verifica, daca variatia curbei K*T = f( %) este

lineara.

Pe baza faptului general cunoscut ca cinetica reactiilor de precipitare ce sta la
baza transformarilor de faza in stare solida este o functie de compozitia
chimica a solutiei, temperaturilor si timpului de mentinere, apare supozitia ca
daca pentru solutiile superaliate luate in studiu prin controlul parametrilor
tehnologici temperatura si timp de expunere se pot directiona regenerarea
particulelor de faza »' in mod preferential controland asttel refacerea factorilor
morfologici microstructurali critici din ZIT, definiti mai sus; Atunci si numai

atunci aplicarea tratamentelor termice post sudare pot avea succes.
Daca cinetica reactiilor de transformare de faza in stare solida a

precipitatelor de faza ' poate fi controlata astfel incét sa se poata obtine

un optim al factorilor morfologici microstructurali in ZIT fara a se afecta in
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mod negativ cei din materialul de baza; Atunci quantificarea masuratorilor
determinate experimental poate genera modele predictive cantitative si

calitative la 0 rezolutie egala cu cea a masuratorilor.

Ca urmare a derularii programului experimental descris in subcapitolul 4.2 si pe
baza rezultatelor experimentale obtinute si prezentate in subcapitolul 4.4 se poate
face urmatoarele afirmatii cu privire la starea ipotezelor de lucru formulate in
subcapitolul 4.1. astfel:

Ipoteza 1.) Rezultatele obtinute pe baza experimentala prezentate in capitolul 5.5. si
calculate prin metoda analitica, descrisa in subcapitolul 4.3. arata ca la solutiile solide
luate in studiu, energia de activare a procesului de difuzie controlata este guvernata
de legea t'® ca si la solutiile solide superaliate cu baza Ni. Calculele arata ca valorile

numerice oblinute si prezentate in graficele pentru variatia curbei K’T = f(—IT-) descrie

o variatie lineara dupa o ecuatie polinomiala de grad unu pentru fiecare solutie solida
iar coeficientii de estimare a preciziei erorii R? sunt cuprinsi intr-un domeniu de la
0.83 la 0.93 ceea ce spune ca probabilitatea ca acest proces sa se produca cu peste
95% este cuprins intre 83%si 93% . Deci se poate afirma ca, cresterea precipitatelor

de faza ' se desfasoara dupa legea t'°.

Ipoteza 2.) Determinarile si evaluarile rezultatelor experimentale conduse pe baza
unui program experimental factorial, si illustrate prin grafice la subcapitolul 5.6. arata
ca factorii timp si temperatura in functie de nivelele lor pot determina in mod controlat
cresterea precipitatelor de faza »' in ZIT pe solutiile luate in studiu, ceea ce ofera

premiza obtinerii unor tratamente termice post sudare optimale.
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Ipoteza 3.) Rezultatele obfinute au aratat ca tratamentele termice post sudare
aplicate cu scopul de retacerea factorilor morfologici microstructurali in ZIT are 0
influenta total nesemnificativa asupra materialuiui de baza. Valorile calculate pentru
aplicarea tratamentelor termice post sudare optimale arata o scadere de la 1% la
1,2% in microduritate a materialului de baza, iar din punct de vedere al factorilor

morfologici microstructurali variatia este insezizabila.

5.9.2. Determinarea coeficientului compozitional, Rusan de Priamus

(CCpp) si a expresiei sale de estimare analitica.

|dentificarea dependentei microduritatii in ZIT de un factor compozitional, si
inexistent in literatura stiinfifica de specialitate pentru intreaga clasa de superaliaje,
autorul a fost pus in situatia necesitatii gasirii unui estimator chimic compozitional
comun pentru categoria solutiilor solide explorate.

Dupa identificarea parametrului compozitional reprezentativ al fazei y’
prezentat in sub capitolul 5.8. de mai sus, s-a trecut la analizarea corelatiilor celorlalte
elemente chimice din solutiile solide cu exceptia Ni a carei valoare este aproape
constanta. Astfel ca s-au urmarit elementele Cr, Co, Mo, W, Ta, Ti si Al s-a oservat
ca, elementele Cr si Co au o dispersie lineara foarte mare in raport cu celelaite, dupa
cum se poate observa in figura a). Dupa iterari succesive cu valori din multimea
numerelor zecimale s-a putut restrange dispersia grupandu-se astfel dupa cum se
poate observa in figura b). Asfel ca dupa recalcularea ecuatiilor de regresie a
distributiei elementelor aceasta se poate aproxima dupa o lege de variatie lineara cu
un coeficient de eroare de 0.9189.

Numerele zecimale gasite ca formand fractile necesare la corelarea celor

doua elemente sunt urmatoarele:
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Corelarea continutulul de Cr, Co, Mo, W, Ta, TL A
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Figura 5.34. Legile de variatie pentu gasirea celui mai reprezentativ

parametru compozitional al fazei y’

Pentru ca Ni se gaseste intr-o proportie majoritara si formeaza solutia matricei de

faza y In care sunt dizolvate toate celelalte elemente si din care precipita toate fazele,

sa gasit urmatoarea ratie fractionala ca fiind reprezentativa:

Ni 9

Mo% +W % +Ta%+ NbY;

Astfel ca pe baza cantitatii bogate de rezultate obtinute pe cale experimentala
la 0 precizie suficient de mare, prelucrate si analizate statistic autorul a obtinut

urmatoarea relaie analitica valabila pentru intreaga sub clasa de solutii solide
explorate, cu aceasta relatie se determina coeficientul compozitional Rusan de
Priamus (CC.p) ecuatia (5.1.) pentru fiecare solutie solida in parte, coeficientul

determinat are urmatoarea forma analitica:
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_Cro, N Co?, N Nie,

N + Al + Ti¢ 51.
RP 6.75 55 Mo, +W o, + Ta®, + Nb©, % % ( )

In continuare s-a calculat coeficientul compozifional Rusan de Priamus pentru
fiecare solutie in parte si sa reprezentat functie de valorile microduritatilor determinate
experimental in materialul de baza si in ZIT. in Tabelul.5.27. sunt expuse valorile
calculate iar in Figura 5.35. sunt ilustrate legile de variatie a coeficientului CCpp Si
estimatorii de eroare, care confirma validitatea estimatiei compozitionale cu ajutorul
coeficientului CCgp, pentru materialul de baza 0.9883 si pentru ZIT 0.9265.

Tabelul 5.27.
Valoarea numerica a Coeficientului
HV,0-aT HV,,-MB compozitional Rusan de Priamus (CCy)
Solutia A 538 434 21.19
Solutia B 537 430 23.42
Solutia C 559 455 18.11
Solutia D 550 457 17.43
Solutia E 547 445 19.3
Solutia F 511 400 30.26

Acest model a fost dezvoltat in cazul folosirii unei energii lineare mici. Relatia
de calcul a coeficientului Rusan de Priamus este propusa ca un compromis care
incorporeaza un efect interactiv intre elementele Ni, Cr, Co si celelalte elemente de

aliere.
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Legee de variatie a microduritatii functie de Coeficientul compoziional
Rusan da Priamus HV=RCCar)
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Figura .5.35. Legea de variatie a Coeficientului Compozitional
Rusan de Priamus (CCyp), pentru MB a) si pentru ZIT b)
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5.9.3. Determinarea modelului matematic de predictie Rusan de Priamus ca
functie a coeficientului compozitional cu acelag nume RP,y 0= f(CC pp)
pentru determinarea microdurtatilor in ZIT la solutiile solide tertiar
superaliate cu baza Ni-Cr-Co.

5.9.3.1. Dezvoltarea modelului matematic de predictie Rusan de Priamus

Ca urmare a prelucrarii si analizei statistice a datelor experimentale am gasit
ca relatia matematica dintre coeficientul compozitional calculat si propus Rusan de
Priamus (CCgp) si microduritatea masurata, este guvemata de o lege de variatie
definita de o ecuatie logaritmica, cu functia de tip logaritm natural. Astfel ca modelul
matematic de predictie a microduritatii in ZIT pentru solufiile solide studiate are

urmatoarea forma:

RPHV“X) = “a*ln(CCRp)"’b (52)

unde:
CCgp — este coeficientul compozitional Rusan de Priamus;
(a) si (b) sunt constante a caror valori numerice depind de
comportarea materialului in conditiile de temperatura si timp date.

Aceasti relatie a fost obtinuta ca urmare a relationarii coeficientului
compozitional CCgp Cu valorile microduritatiilor determinate experimental in ZIT cat si
cu cele din materialu! de baza figura .5.35. cu singura deosebire, valoarea
coeficientului de estimare a erorii este de 0.9883 pentru materialul de baza si 0.9265

pentru ZIT.
Diferenta numerica, mica dintre cei doi coeficienti estimativi arata, pe de-o

parte faptul ca modelul matematic propus pentru predictia microduritatii in ZIT
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este 0 functie de coeficientul compozitional al materialelor ca generatoare a marimilor
scierometrice de microduritate, al doilea aspect este ca valoarea numerica a acestui
coeficient compozitional reda intr-un mod suficient de consistent o estimare
cantitativa si calitativa a marimii masurate si relationata cu functia obiectiv ca efect
masurat experimental, microduritatea; al treilea aspect este acela ca inca mai exista
rezerve de corectie si imbunétatire pe cale experimentala.

Tabelul.5.28. Modelul matematic de predictie Rusan de Priamus determinat ca o
functie de (CCge) pentru fiecare solutie solida In parte si marimile
prezise (calculate).

Tratamentul termic Modelul Matermatic predictiv Coeficientul Media Media
post sudare optimizat Rusan de Priamus (RP,y ) compozition | Valorilor | Valorilor
al (CCgp) calculate | masurate
Solutia-A 880°C/24h |  HV,q=-41.227In(CCpp)+610.01 21.19 484 493
Solutia-B 850°C/4h HV,00=36.936In(CCrp)+452.65 23.42 569 538
Solutia-C 980°C/16h HV,40=-15.904In(CCpgp)+642.14 18.11 596 562
Solutia-D 980°C/8h HV,00=20.997In(CCpgp)+503.23 17.43 563 541
Solutia-E 980°C/8h HV,0,=48.446In(CCpgp)+508.76 19.3 652 571
Solutia-F 850°C/8h HV,00=24.463In(CCpp)+453.56 30.26 537 511

Ecuatia logaritmica gasita care relationeazé coeficientul compozitional (CCgp)
al fiecarei solutii cu microduritatea ofera cea mai consistenta predictie a masuratorilor
de microduritate in domeniul de temperatura si timpul de expunere cuprins intre

800°C — 1100°C si 4 — 24 ore, pe solutiile studiate.

201

BUPT



Acesta ecuatie logaritmica definita ca o functie de CCgp si prezentata in ecuatia (5.2.)
este numita ecuatia modelului matematic de predictie Rusan de Priamus a
microduritati in ZIT.

Plecand de la ecuatiile logaritmice a modelului predictiv pentru fiecare solutie
in parte si supuse tratamenteior termice post sudare optimale care sunt prezentate in
tabelul.5.28. am identificat coeficientii (a) si (b) ai modelului matematic predictiv
Rusan de Priamus prin stabilirea legii de variatie a celor doi coeficienti (@) si (b) in
functie de timpul de expunere a tratamentelor termice post sudare pentru toate
solutiile solide studiate, ilustrate in figurile 5.36 si 5.37

Astfel am gasit ca aceasta lege este polinomiala de gradul 4 pentru
coeficientul (a) avand coeficientul de eroare estimativ de 0.9973 si polinomiala de
gradul 5 pentru coeficientul (b) a carui coeficient de eroare estimativ este 1.

Ecuatia celor doi coeficienti (a) si (b) au urmatoarele forme:

a = (-0.0095x* + 0.5049x’ - 8.9042x? +58.482x-80.211)
b = (-0.0149x° + 1.0785x* - 29.444x° + 371.68x°— 2119.3x + 4763.7)

unde variabila x este timpul de expunere in ore.

Legea de variatie polinomiala a coeficientului (a) a
modelului matematic de predictie Rusan de

Priamus
— 100 y = 0.0095x* + 0.5049x° - 8.9042x’ + 58.482x - 80.211
L =
= 80 R? = 0.9973
=2 60
- =
250 —gxcf
S5 h
e 20
g o

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30

Timpul de expunere (ore)

Figura .5.36. Legea de variatie a Coeficientului (a)
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Legea de variatie polinomiala a coeficientului (b) a
modelului matematic de predictie Rusan de

Priamus
~ 900 Y= 0.0149x° + 1.0785x* - 29.444x> + 371.68x% - 2119.3x + 4763.7
8 T - T T T T TTT T T e T e s ey
= R=1 |
O -— _ i
g o !
SE i ’
S g 500 i
§ 300 T T Y M T ﬁ‘

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30
Timpul de expunere (ore)

Figura .5.37. Legea de variatie a Coeficientului (b)

Astfel ca modelul matematic Rusan de Priamus pentru predictia microduritatilor in ZIT
la solutiile solide tertiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co studiate are urmatoarea
expresie matematica:

RP,y100 = (-0.0095x* + 0.5049x° - 8.9042x> +58.482x-80.211)*In(CCpp) +
(-0.0149x° + 1.0785x* - 29.444x° + 371.68x%— 2119.3x + 4763.7)

unde:
HV,,,— este valoarea microduritatii din ZIT prezise

CCpp— este coeficientul compozifional Rusan de Priamus
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5.9.3.2. Veriticarea gi Validarea Modelulul matematic de predictie Rusan de
Priamus RPyy,e = f(CCpp)

Pentru validarea modelului matematic Rusan de Priamus sau calculat valorile
numerice ale microduritatii in ZIT pe baza modelului propus ca functie de (CCrxp),
pentru fiecare solutie solida in parte expusa la tratamentul termic post sudare optimal.
Apoi aceste valori au fost comparate cu cele obtinute pe cale experimentala.

in tabelul.5.28. sunt aratate valorile numerice obtinute pe cale predictiva cu
ajutorul modelului matematic propus si cele determinate experimental, in figura 5.38.
este ilustrata legea de variatie dintre valorile prezise si cele masurate. Este o variatie

lineara guvernata de o ecuatie polinomiala de gradul unu cu forma urmatoare:

HV, g (VM)= 0.5059(HV, 0 (VP)) + 249.21

unde:
HV,,Vm — este valoarea microduritatii masurate

HV,,Vp — este valoarea microduritatii prezise

in urma analizei numerice a valorilor se poate observa ca nu exista
suprapuneri intre cele doua seturi de valori obtinute, cele masurate si cele prezise, iar
radacina patrata a sumei erorilor dintre marimile prezise si cele masurate este
minima.

Variatia lineara a celor doué seturi de valori verifica si valideaza modelul
matematic de predictie a microduritatiilor in ZIT Rusan de Priamus ca functie de

coeficientul compozitional cu acelas nume (CCpgp).
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Existenta acestei legi de variatie ce relationeaza marimile prezise si cele
masurate arata ca modelul matematic Rusan de Priamus genereaza valori numerice
pertinente dupa o regresie lineara cu cele generate de masuratorile sclerometrice de

microduritate si acérui coeficient de eroare estimativ este de R?= 0.923

_ = — o e —m

Compararea valorilor masurate cu cele prezise cu ajutorul
modeifululi matematic Rusan de Prianus

Valorile masurate HV100 in 2T

450 500 550 600 650 700
Valorile calculate HV100

Figura .5.38. Comparatia valorilor prezise cu cele masurate
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5.10. Concluzii

- Modelele polinomiale explicitate si functile aferente identificate la analiza
regresionala a rezultatelor experimentale sa dovedit a fi adecvate estimarilor
Cu O precizie supenoara.

- Analiza si interpretarea rezultatelor experimentale arata ca exista o
corespondenta fidela intre factoni morfologici microstructurali, compozitie
chimica si determinarile sclerometrice de microduritate. Aceasta relationare a
fost materializata prin identificarea relatiei analitice de calcul a coeficientului
compozitional Rusan de Priamus, si a modelului matematic de predictie a
microduritatii in ZIT, Rusan de Priamus.

- Valorile coeficientilor de estimare a erorilor, pentru legile de vanatie pe baza
carora s-au identificat atat coeficientul compozitional de cat si modelul
matematic de predictie Rusan de Priamus sunt de 0,9189 respectiv 0,9228
arata o consistenta semnificativa ceea ce indica atat o redare fidela a

fenomenului estimat cat si o rezerva a unor corectii ulterioare.

- Analizele de imagine au aratat o pronuntata crestere a precipitatelor de faza y’
prin producerea fenomenului Oswald Tn timpul expunerii la temperaturi
cuprinse Tntre 1000-1100°C o daté cu scaderea numarului de precipitate.

- Desi deocamdata metodele de analitice $i de laborator nu permit a se obtine 0
distributie spatiala a precipitatelor in matricea de baza, metoda de analiza
planara (bidimensionala) rdmane ca fiind cea mai utilizata In a explora cinetica

cresterilor precipitatelor de faza.
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- Valorile energiei de activare a procesului de difuzie obtinute prin calcul sunt
valabile pe domeniul de temperatura cuprins intre 750°C si 1100°C iar cinetica
transformarilor de faza y’ in stare solida poate fi descrisa intr-un domeniul de
timp si temperatura dat folosind legea LSW si bazat pe domeniul de difuzie
controlat.

- Rezultatele experimentale de analiza termica diferentiala arata o crestere a

temperaturii de disolutie a fazei y' 0 data cu reducerea continutului de Co in

solutia solida.

- Ratele de crestere optimala a precipitatelor de faza y’ au fost observate in

domeniul 850 - 980°C cu un timp de expunere de 8-24h .
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CAPITOLUL -VI-

RECAPITULAREA PRINCIPALELOR CONTRIBUTII PERSONALE,
DISCUTH $I CONCLUzII

6.1. Recapitularea contributiilor autorului aduse in spatiul
stiintific al literaturii de specialitate, pentru o mai buna evaluare gi
cunoastere a comportarii microstructurale a solutiilor solide terfiar
superaliate cu baza Ni-Cr-Co

1.) Dezvoltarea si optimizarea tratamentelor termice post sudare pentru

imbunatatirea factorilor morfologici microstructurali din ZIT (marimea,

forma, distributia gi fractia volumica a precipitatelor de faza v’).

Tratamentele termice optimale gasite pentru fiecare solutie solida in parte

cu scopul de refacere a factorilor morfologici mictostructurali si prin acestia

refacerea proprietatilor de microduritate In ZIT sunt ilustrate in urmatorul tabel:

Tratamentul termic post
Solutia solida sudare optimal
Solutia-A 980°C/24h
Solutia-B 850°C/4h
Solutia-C 980°C/16h
Solutia-D 980°C/8h
Solutia-E 980°C/8h
Solutia-F 850°C/8h
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2.) Propunerea coeficientului compozitional, Rusan de Prlamus(CCg,) sl a
expresiel sale de estimare analitica la solutiile solide tertiar

superaliate cu baza Ni-Cr-Co.

Identificarea dependentei microduritatii in ZIT de un factor compozitional,
si inexistent in literatura stiinfifica de specialitate pentru intreaga clasa de
superaliaje, autorul a fost pus in situatia necesitatii gasirii unui estimator chimic
compozitional comun pentru categoria solutiilor solide explorate. Astfel ca pe
baza cantitafii bogate de rezultate obtinute pe cale experimentala la o0 precise
suficient de mare prelucrate si analizate statistic (coeficientii de estimare a erorii
de 0.9189) autorul a obtinut urmatoarea relatie analitica sub forma unui coeficient

compozitional descris pe larg in cuprinsul subcapitolului 5.9.:

Cro . Co% N Niv,

CCpp = - -
6.75 55 Mov,+W +Ta" + Nb°,

+ Al +TiYy,

3.) Propunerea modelului matematic de predictie Rusan de Priamus ca
functie a coeficientului compozitional cu acelag nume RP,y,00 = #(CC g5)
pentru determinarea microdurtatilor in ZIT la solutiile solide tertiar

superaliate cu baza Ni-Cr-Co.

Modelul matematic de predictie Rusan de Priamus determinat si propus
de autor in subcapitolul 5.9. are expresia matematica generala bazata pe functia
logaritm natural de forma urmatoare:

RPv100 = -a*IN(CCpgp)+b

unde:

CC,p — oste coeficientul compozitional Rusan de Priamus;

(a) si (b) constante a caror valori numerice depind de

comportarea materialutui in conditiile de temperatura si timp date.
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Aceasta forma matematica generala este particularizata pentru fiecare
solutie solida in parte, pentru cazul aplicarii tratamentului termic post sudare
optimal, dupa cum este ilustrat in tabelul urmator:

Modelul Matermatic predictiv Coeficientii de eroare
Rusan de Priamus (RP,100) R2
pentru fiecare solutie

Solutia A HV,00=-41.227Ln(1)+439.01 0.8873
Solutia B HV,0,=36.936Ln(t)+452.65 0.9119
Solutia C HV,5=-15.904Ln(t)+642.12 0.9424
Solutia D HV,0,=22.997Ln(1)+533.23 0.8623
Solutia E HV,,,=48.446Ln(1)+446.76 0.8914
Solutia F HV,,0=24.463Ln(1)+453.56 0.8937

Plecand de la forma generala si de la cazurile particularizate pentru
fiecare solutie in parte s-a identificat functia de variatie a coeficientiilor (a) si (b)
obtinandu-se forma generala si acoperitoare pentru toate cele sase solutii ale
modelului matematic de predictie Rusan de Priamus pentru care cei doi

coeficienti au expresiile urmatoare:

a = (-0.0095x* + 0.5049x° - 8.9042x° +58.482x-80.211)
b = (-0.0149x® + 1.0785x* — 29.444x> + 371.68x*~ 2119.3x + 4763.7)

unde: variabila x este timpul de expunere in ore.
lar modelul matematic de predictie Rusan de Priamus capata urmatoarea forma

generalizata valabila petru toate solutiile solide studiate:

RP,100 = (-0.0095x"* + 0.5049x° — 8.9042x* +58.482x-80.211)In(CChps) +
(-0.0149x° + 1 0785x* — 29.444x° + 371.68x%—2119.3x + 4763.7)
unde: HV,q— este valoarea microduritatii din ZIT prezise
CC,,— este coeficientul compozitional Rusan de Priamus
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4.) Identificarea ecuatiilor modelului matematic de estimare a parametrilor
microduritate - timp in ZIT pe baza legilor de variatie a microduritatil ca o
functie logaritm de forma HV,,, = (t)

Sa identificat legea de variatie a microduritatii In ZIT pentru fiecare solutie

in parte ca functie logaritmicé gasinduse astfel ecuatiile modelului matematic de

estimare a parametrilor microduritate — timp de expunere pentru care coeficienti de

estimare a erorii sunt minimi.

Ecuatiile modelului matematic de Coeficientii de estimare
estimare de functie logaritmica a eroriilor R?
Solutia A HV,0=-41.227Ln(t)+560.01 0.8873
Solutia B HV,0,=36.936Ln(t)+542.65 0.9119
Solutia C HV,00=-15.904Ln(t)+632.14 0.9424
Solutia D HV,0=22.997Ln(t)+541.23 0.8623
Solutia E HV,00=48.446Ln(1)+568.76 0.8914
Solutia F HV,0=24.463Ln(1)+503.56 0.8937
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5.) Identificarea ecuatiilor modelulul matematic de estimare a parametriior
optimizati Timp — Temperatura pe baza legilor de variatie dupé functia
putere, de forma t = f(T)

S-au identificat legea de variatie a parametrilor optimizati Timp —
Temperatura pentru fiecare solutie in parte ca functie de putere gasindu-se astfe!
ecuatiile modelului matematic de estimare a parametrilor timp-temperatura de expunere

a caror coeficienti de estimare a erorii sunt minimi.

Ecuatiile modelului Cosficientii Domeniul Domeniul
matematic de estimare ca | de eroare temperaturilor timpilor de

o functie de putere R? de expunere expunere

Solutia A | t(ore)=4E+43T(°C) ™2 | 0917 980-1100°C

SolutiaB | t(ore)=7E-20T(°C)*™® 0.9693 850-1100°C

Solutia C | t(ore)=7E-20T(°C)®7%* 0.9433 850-1100°C 4 - 24 ore

Solutia D | t{ore)=2E+17T(°C)>**"* | 0.9891 800-1100°C

Solutia E | t(ore)=2E-45T(°C)™™™ | 0.9497 | 980-1100°C

Solutia F | t(ore)=1E-11T(°C)**®® | 0.9769 | 850-1100°C

6.) Dezvoltarea unei Proceduri metodologice de analiza a imaginii digitale
ce contine constituenti morfologici microstructurall, obtinuta pe

microscopul electronic de inalta rezolutie.

Procedura metodologica a fost elaborata pentru analiza imaginii digitale in
vederea determinarii factorilor morfologici microstructurali, marimea, fractia

volumica si forma precipitatelor de faza y’ (ale particule primare $i secundare) a

solutiilor solide superaliate tertiar cu baza Ni-Cr- Co.
Dezvoltarea acestei proceduri metodologice are la baza necesitatea

cuantificarii cu o precizie ridicata de ordinul de marime al (nano metrilor) a
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constituentilor microstructurali prin metode de analiza digitala, a imaginilor
digitale obtinute cu ajutorul microscopiei electronice de inalta rezolutie.

Metodologia dezvoltata este descrisa in subcapitoiul 4.4. si contine acei
pasi stabiliti si verificati, care pun In evidenta detaliile de contur a
microconstituentilor ajustand contrastul si luminozitatea astfel incat masuratorile
digitale sa poata fi facute cu precizia scontata. Procedura este limitata de
acuratetea prelucrarii metalografice si in mod deosebit al aplicarii atacului chimic
cu reactiv electrolitic. La care concentratiile chimice ale componentiilor
electroliticului, curentul electric, diferenta de potential electric cat si timpul de
mentinere a probelor sub atac, constituie variabile ce se rasfrang asupra calitaii
imaginilor dar mai cu seama asupra coeficientilor de eroare la cuantificarea
marimilor determinate digital cu ajutorul software-ului specializat in acest sens.

A fost folosita metoda intensitatii imaginii cu optiunea ,threshold”, apoi
toata cantitatea de pixeli care au constituit aria selectata au fost analizati.

Rata ultimei sume de pixeli a condus la calcularea si determinarea
marimilor urmarite marime, distributie si fractie volumica.

Am gasit ca repetabilitatea valorilor masurate obtinute pe aceeasi imagine
cu ajutorul acestei procedurii metodologice au variat intre 3% si 7% ceea ce se
poate spune ca nedepasind pragul de 10% procedura aplicata este de

incredere.
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7.) Veriticarea legii de variatie a energiel de activare ca o functie de

K’T = f(%) a procesului de difuzie la interfata y-y’.

Calculele analitice facute pe baza modelului prezentat in subcapitolul 4.3.
$i a caror rezultate sunt illustrate in capitolul 5.5. arata ca legea de variatie a

energiei de activare a procesului de difuzie controlata la interfata matrice-
precipitat de faza (y/y') ca o functie de KT ={( %) este guvernata de legea t '° si
in cazul solutiilor solide superaliate terfiar cu baza Ni-Cr-Co explorate. Aceasta
afirmatie este bazata pe verificarea linearitatii variatiei functiei K°T = f(%) care

asa dupa cum sa demonstrat in capitolul 8.5. aceasta verifica dupa o ecuatie
polinomiala de gradul unu cu a caror coeficienti de estimare a erorii sunt cupringi
intre 0.8247 si 0.9344.

8.) Un studiu complet de analiza termica diferential gi termogravimetrica pe
solutlile solide studiate.

Datorita lipsei de informatii din literatura stiintifica internationala deschisa
cu privire la rezultate experimentale, cu ajutorur cérora sa se poata identifica cu
precizie punctele si domeniile de temperatura la care au loc transtormarile de
faza in timpul rectiilor endoterme si exoterme pe solutiile solide luate in studiu.

Autorul considera ca studiul de analiza termica diferentiala i
termogravimetrica dezvoltat fn cuprinsul subcapitolele 5.1 $i 5.2 sunt o
contributie consistenta adusa literaturii tiintifice deschise, care ofera o evaluare
complexa si aprofundata a tuturor transformarilor de faza ce au loc in solutiile
solide studiate atat in timpul reactiilor endoterme cét si in timpul reactiilor

exoterme.
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Pornind de la identificarea energiilor de activare a proceselor de difuzie la
interfata (y-y’) si a studiului de analiza termica diferentiala si termogravimetrica
pentru fiecare solutie solida in parte a fost posibila dezvoltarea unei matrici
experimentale care sa genereze rezultate cu precizie ridicata.

Prelucrarea si analiza statistica a datelor experimentale optimale a facut
posibila elaborarea modelelor matematice descrise mai sus de cuatificarea a

proceselor fenomenologice de transformare de faza in stare solida studiate.

6.2. Discutii cu privire la transformarile de faza in
stare solida ce au ioc in ZiT-ul solutiilor solide tertiare cu baza
Ni-Cr-Co ca urmare cercetarilor experimentale intreprinse.

6.2.1. Discutii

Materialul de baza

In solutiile B si D s-a observat in materialul de baza aparitia unor insule de
eutectice de faza etha, a caror influenta asupra proprietatilor mecanice nu se
cunoaste.

Starea turnata a solutiilor studiate, contine graunti alungiti columnari ca
urmare a procesului de solidificare directionata. Dendritici in zonele periferice si
graunti equiaxial in zona centrala. Zonele interdendritice sunt bogate in continut
de elemente formatoare de faza y' cum sunt Al si Ti.

Microporozitatile provenite din procesul de turnare au fost gasite intr-o
proportie mai mica de 0.5% fractie volumica, acestea au fost fixate in interiorul
grauntilor mari, la dimensiunile si distributia lor nu au efecte adverse asupra

proprietatilor fizico-mecanice.
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Zona influentata termic la sudare

Ca urmare a aplicarii tratamentelor termice post sudare de refacere a

precipitatului de faza y' din ZIT nu s-au observat modificari semnificative in

microstructura materialului de baza.

Marimea, forma si fractia volumica a precipitatelor de faza y' din materialul

neafectat termic la sudare dar afectat de catre tratamentele termice post sudare
au ramas in aceleasi proponii.

Grauntii si granitele de graunti nu si-au modificat dimensiunile. Carburile de
tipul M, Cq s-au pastrat in proportiile initiale de-a lungul granitelor. Nu au fost
identificate microfisuri, ori semne de licuatie.

In toate solutiile studiate s-au observat urme de disolutie a carburilor de tipul
MC formand particule secundare de faza »', cu precadere In solutiile A si D. in

celelalte solutii B, C, E si F atomii de carbon ca urmare a disolutiei carburilor au
precipitat formand in interiorul grauntilor particule secundare de carburi de tipul
MxC,. De regula carburile MC, se formeaza de-a lungul granitelor de graunti.
Acest proces il interpretez prin prisma faptului ca probabil granitele de graunti au
fost deja saturate cu particule similare de carburi MCs. Acest proces I-am
observat numai la tratamentele termice desfasurate la temperaturi de peste

980°C si la timpi de mentinere mai mari de 16 ore.

La temperaturi de 1200°C si timpi de expunere de 24 ore cu racire rapida s-
au observat microfisuri pe granitele de graunti. Aceste microfisuri au fost
cauzate de initierea fenomenelor de licuatie in zonele de legatura dintre carburile
de tipul M,,C, si granitele de graunti acest fenomen I-am observat |a toate
solutiile. Solicitarile de tensiune provocate de contractiile la nivel microscopic
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produse de procesul de racire rapid au actionat asupra zonelor cu liquatie care
au format un film foarte fragil de-a lungul granitelor de graunti cauzand aparitia
microfisurilor. Acest fenomen nu cred ca poate fi corelat cu factorul

compozitional datorita faptului ca I-am identificat la toate solutiite in [i], [2], [3].

l4]. [5]. s [6].

Marimea grauntilor in materialul de baza si a granitelor sale au ramas
constante in urma aplicarii tratamentului termic post sudare optimal. Sa
remarcat o disociere a Carburilor de tipul MC care isi pierd integritatea disociind
in particulele fine de M,,C, fara a afecta proprietatile mecanice si fizice ale

materialului de baza.

Racirea rapida provoaca atat contractii la nivel microstructural, cat si o

cinetica rapida a reactiilor de precipitare a particulelor secundare de faza '

ducand la formarea microfisurilor.

Tratamentele termice postsudare realizate in domeniul 850°C — 980°C cu
timpi de expunere intre 16 — 24 ore au aratat o crestere a particulelor de faza '

de forma cuboidala si particule secundare de faza y' la solutile A, C,Dcuo

distributie bimodala.
La solutiile B, E, F s-a observat o distributie unimodala, adica numai cu

particule primare de faza y'.

Evolutia morfoloqgica in ZIT a precipitatelor de f 'L'

Toate schimbarile morfologice ale particulelor precipitate de faza »'
induse de catre tratamentele termice post sudare au aratat o variabilitate Tn

functie de valorile nivelelor factorilor de influenta timp — temperatura de

expunere.
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Morfologia microstructurald a fost quantificata prin calcularea fractiei
volumice a precipitatelor de faza »' la diferite rate de evolutie ca o functei de

timp si temperatura.

O data cu cresterea precipitatelor de faza y' ca urmare a aplicarii

tratamentului termic post sudare, si cresterii fractiei volumice la interfata
matrice/precipitat de faza apare 0 energie elastica anizotropa a carui efect
prefigureaza formarea si transformarea formelor precipitatelor, de la forme
sferoidale neregulate la forme cuboidale apoi le realiniaza dupa directii

preferentiale probabil dupa cele cu o elasticitate moale.

Particulele de faza »' sunt inconjurate de 0 matrice moale care
minimizeaza enrgia elastica, fapt ce sugereaza ca evolutia morfologica a
formei precipitatelor este dependenta de fractia volumica afazei y'. Altfel
spus 0 data cu cresterea fractiei volumice forma precipitatelor de faza y' se

modificd ca urmare a interactiunilor de natura elastica dintre particule.
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6.2.2. Céteva Idel sintetizate de autor cu privire la preocuparl in cercetarea
transformariior de faza »' in stare solida gi a evolutiel microstructurale.

Multiplele aspecte metalurgice ale refacerii morfologiei microstructurale,
deschide largi perspective de cercetare stiinfifica fundamentala si aplicata
reclamand studii laborioase pentru a se reglementa metodologii cu rezultate
certe: invariabile, reproductibile si comparabile, atributele esentiale ale oricarei
tehnologii de precizie.

Modelarea proceselor de formare a precipitatelor de faza »' in solutiile
solide superaliate, este 0 problema abordata de muita vreme in lumea stiintitica,
cu toate acestea, aceasta problema nu a fost nici pe departe solutionata inca si
nici macar pentru tipurile de superaliaje mai vechi.

O data cu aparitia de noi materiale ori imbunatatirea celor vechi a crescut
si diversificat multitudinea de probleme legate de complexitatea proceselor ce
stau la baza transformarilor de faza si a evolutiei morfologice microstructurale.

Noile probleme care au fost puse pe tapet in ultimii ani o data cu
dezvoltatea de limbaje si medii de programare informatice tot mai performante,
sunt cele de predictie a transformarilor de faza in stare solida in solutiile
metalice. Astfel ca din punct de vedere teoretic s-au dezvoltat o serie de teorii i

modele matermatice care abordeaza aceasta problematica.

Chestiunea predictiei , evolutiei microstructurale a precipitatelor de faza
' a fost abordaté de numerosi cercetatori care au propus diferite modele $i teorii

pe cele mai importante si consistente le-am prezentat mai pe larg in capitolul 2,
bazate pe cresterile de nuclee si toriile cresterilor prin difuzie controlata, incheind

cu metoda campului de faze.
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Insa trebuie subliniat faptul ca toate aceste teorii si metode au cazut in
fata situatiei in care au loc nucleatii si cresteri de particule secundare de faza »'
in sistemele ternare.

Autorul prin programul experimental propus si a caror resultate fac
obiectul acestei teze nu si-a propus sa rezolve aceste neajunsuri.

Autorul a observat ca rezolvarea unor asemenea probleme necesita un
volum foarte mare de date experimentale, care sa formeze fundamentul unor
metode optimale predictive a evolutiei morfologice microstructurale in sisteme
multicomponent si multifaze.

Autorul crede ca nu se poate inainta in dezvoltarea modelelor predictive
printr-0 abordare experimentala cantitativa in sensul ca se vizeaza evolutia mai
multor componente (faze) simultan. Experimentele trebuiesc sa fie conduse
astfel incat sa urmareasca unul sau maxim doua tipuri de constituenti (cum ar fi

precipitatele de faza y' ) dar la care masuratorile sa fie facute cu un maxim de

precizie, astfel ca baza de date experimentale sa fie consistenta in sens calitativ.

Viitoarele cercetari pot fi conduse pentru imbunatatirea atat a tehnologiilor
de tratament termic post sudare de refacere a fractiei volumice de faza ' in ZIT
cat si a modelelor matematice de predictie a cresterilor acestora.

-incorporarea ratelor de crestere a fazei ' in conditii la limita cunoscute
poate oferi 0 mai mare acuratete a modelelor predictive a microstructurii
diferitelor solutii superaliate.

- de asemenea poate fi util a se lua in considerare efectele capilaritatii ce
apar in interstitiile dintre particulele precipitate in timpul cresterilor pentru
predictia formei particulelor de faza y'.

-toate acestea pot fi utile in validarea modelelor de calcul termodinamic si

cresterea preciziei rezultatelor.
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La ora actuala exista doua mari pachete de software MT-DATA si Thermo
calc pentru predictia transformarilor de taza pe baza de calcul termodinamic, desi
sunt considerate cele mai performante, acestea sunt limitate din mai muite
puncte de vedere, din care subliniez doar doua datorita ponderii semnificative pe
care 0 au, anume:

-primul, factorii ce privesc abordarea starilor de nucleere (si nici macar in
aproximarea fortelor ce conduc fazele de nucleatie);

-al doilea, lipsa de abordare a gradientului chimic concentrational simuitan
pe toate elementele componente.

Toate acestea si multe altele pot fi solutionate numai pe baze

experimentale cu masuratori cat mai precise.
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6.3. Concluzii finale

Desigur expunerea cercetarilor autorului nu este decat o modesta initiativa
de a incerca sa cunoasca mai bine comportarea materialelor studiate din punct
de vedere microstructural, a transformarilor de faza in stare solida si a ratelor de
evolutie a factorilor morfologici ca urmare a aplicari tratamentelor termice post
sudare cu scopul refacerii proprietatilor de microduritate in ZIT. In urma

rezuitatelor experimentale ale autoruiui se pot desprinde urmatoarele concluzii:

1.) Prin aplicarea tratamentului termic post sudare, proprietatile ZIT-ului la
solutiile studiate se pot reface intr-o proportie semnificativa. Atat prin
refacerea factorilor morfologici microstructurali principali, (fractia volumica
si marimea precipitatelor de faza y') cat si prin apropierea nivelului de

microduritate cu cea a materialului de baza.

2.) Aplicabilitatea atat a coeficientului compozitional Rusan de Priamus cét si
a modelului matematic de predictie a microduritaii in ZIT, Rusan de
Priamus, ca o functie a coeficientului comozitional cu acelas nume, este
deocamdata restransa in spectrul de aplicabilitate a celor sase solutii
studiate. Acestea reprezintd 32% din clasa de materiale studiata, si sunt
cele mai frecvent utilizate in aplicatiile amintite in teza, intr-o pondere de
peste 78%. Acest fapt arata necesitatea cét si intentiile autorului in
continuarea cercetarilor cu scopul validarii coeficientului $i modelului
matematic Rusan de Priamus pentru intreaga clasa a solutiilor solide

tertiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co.
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3.) Pentru solutiile solide tertiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co luate in studiu
energia de activare a procesului de difuzie la interfata dintre matricea de

faza y si precipitatul de faza »' este guvernata de legea t'”.

4.) Se poate formula ipoteza ca variatia nivelelor energie de activare
determinate pentru fiecare solutie solida in parte difera in functie de

factorul compozitional al fiecarei solutii.

5.) Optimul parametrilor tratamentelor termice post sudare este cuprins in
domeniul temperaturii de 850°C — 980°C si timpul de 16 — 24 ore cu racire

libera in mediu inert de argon.
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ANEXA 1

Rezuitatele experimentale ale studiului de analiza termicé diferentiala gi
termegravimetrica

Analiza termica Solutia A. Ciclul Termic 1
OTA avares e gia-~s WO Figura 1 a)
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Tabelul 1

Domeniul de
s Peak sau . temperatura
Inceput de punctul Starsit de in care are
transformare . transformare
(°C) de maxim (°C) loc
(°C) transformarea
(°C)
1011.7
Faza 1 822.2 1038.0 1055.2 233
Reaclie | ra.a0 1159.9 1194.1 1214.1 54.2
Endoterma

Topire

matrice 1316.9 1368.9 1387.1 70.2

Recristalizare 1332.6
Reactie matrice 1349.3 1311.4 1277.5 71.8
Exoterma

Reformarea 1167.0 1100.6 1086.6 80.4

fazelor
Ciclul Termic 2
] Figura 2 a)

OTA-TG / Suvgle
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OTA ASmg)
tan

Figura 2 b)

Tabelul 2
Domeniul de
inceput de Peak sau Starsit de temperatura
punctul In care are
transformare : transformare
(°C) de maxim (°C) loc
(°C) transformarea
(°C)
Faza 1 1009.3 1056.6 1069.7 60.4
Reactie | o050 1148.0 1161.7 1206.7 58.7
Endoterma
Topire 1321.1 1372.3 1387.4 66.3
matrice
Recrista_lizare 1353.6 1335.4 1273.0 80.6
Reactie matnce 1 3093
Exoterma | Reformarea 1093.5
) ) 1121. )
fazelor 1187.0 1056.0 5 655
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Solutia B. Ciclul Termic 1
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Tabelul 3

Domeniul de
inceput de Peak sau Sfarsit de t?mperatura
punctul in care are
transformare . transformare
(°C) de maxim (°C) loc
(°C) transformarea

(°C)

Faza 1 932.7 1002.9 1039.9 107.2

Reaclie | pa 00 1081.7 11215 11417 60.0

Endoterma

Topire 1306.2 1364.6 1380.3 74.1

matrice
Recristalizare 1329.4
Reactie matrice 1347.8 1303.0 1264.3 83.5
Exoterma

Reformarea | 4,44 992.0 897.0 2518

fazelor
Ciclul Termic 2
OTA R Figura 4 a)
e R
ot S
= 22 < = e = -
et T TERCH §TA R PCRG Ti S F.-_w__w---u DT S
5
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Figura 4 b)

Y
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Tabelul 4
Domeniul de
N Peak sau . temperatura
Inceput de punctul Starsit de in care are
transformare : transformare
(°C) de maxim (°C) loc
(°C) transformarea
(°C)
Faza 1 957.0 1080.5 1191.3 2343
Reaclie |  Faza2 : 11757 : :
Endoterma
Topire 1307.1 1369.9 1382.4 753
matrice
Recrista_llizare 1349.2 1327.1 1262.2 870
Exoterma
Reformarea | 4443 992.7 950.6 157.4
fazelor
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Solutia C. Ciclul Termic 1

OTA g Figura 5 a)
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Tabelul 5

Peak Domeniul de
inceputde | S | sStarsitde | t€mperatura
punctul In care are
transformare transformare
o de o loc
(°C) : (°C)
maxim transformarea
(°C) (°C)
. Faza 1 1170.8 1222.8 12411 70.3
Reactie
Endoterma
Faza 2 1339.8 1362.4 1375.1 35.3
| Recrlsta}llzare 1338.0 1312.0 1260.3 777
Exoterma
Reformarea 11994 | 11383 | 11208 78.6
fazelor
Ciclul Termic 2
OTA Aningg
ten Figura 6 a)

.

0 000 1200 10
0 400 L 00 o 400
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OTA Rvang)
tan

Sehin-C Trenstorwrd ¢ un euterwe

Figura 6 b)

o = Py = " Py

Instanant NETZOCH STA 4 FCAG Serplx Sattin C. 1 414 g Mude/Fyps of Mass_ OTA-TG / Sampie

R Sebee-C.oov Rafrenox AROS0.000 mg ngr -~
Tabelul 6
Peak Domeniul de
N sau . temperatura
Inceput de Sfarsit de <
transformare punctul transformare in care are
(°C) de (°C) loc

maxim transformarea

(°C) (°C)

_ Faza 1 1209.2 1233.6 1265.7 56.5

Reactie
Endoterma
Faza 2 1321.3 1361.6 1373.8 52.5
Recristgllzare 1340 3 1317.0 1340.3 0
Reactie matrice 1304.7
Exoterma
Reformarea | 411964 | 11331 | 11105 85.9
fazelor
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Solutia D. Ciclul Termic 1
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Tabelul 7

Peak Domeniul de
N sau . temperatura
Inceput de punctul Starsit de in care are
transformare transformare
(°C) de (°C) loc
maxim transformarea
(°C) (°C)
_ Faza 1 1179.7 1239.8 1267.9 88.2
Reactie
Endoterma
Faza 2 1321.2 1370.1 1387.6 66.4
Recristalizare | 1504 5 | 132622 1276.2 75.0
Reactie matrice
Exoterma
Reformarea 12072 | 1162.3 1146.2 61.0
fazelor
Ciclul Termic 2
- Figura 8 a)
B e~
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OTA Aviwg)
tes

Figura 8 b)
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Tabelul 8
Peak Domeniul de
inceput de sau Starsit de temperatura
punctul in care are
transformare transformare
(°C) de (°C) loc
maxim transformarea
(°C) (°C)
, Faza 1 1184.1 1232.8 1259.9 75.8
Reactie
Endoterma
Faza 2 1324.7 1372.9 1388.8 64.1
Recristalizare \ 4005 | 13282 | 12753 76.7
Reacﬁe matrice
Exoterma
Reformarea | 4,579 | 11581 | 11363 51.6
fazelor

12
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Solutia E. Ciclul Termic 1

- Figura 9 a)
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Tabelul 9

Peak Domeniul de
5 sau . temperatura
Inceput de Starsit de -
transformare punctul transformare 'n care are
(°C) de (°C) loc
maxim transformarea
(°C) (°C)
_ Faza 1 1116.4 1201.3 1219.2 102.8
Reactie
Endoterma
Faza 2 1306.4 1355.4 1374.7 68.3
Recristalizare 1317.0
Reactie matrice 1340.9 1299.9 1263.9 77.0
Exoterma
Reformarea 1173.1 1121.8 1106.0 67.1
fazelor
Ciclul Termic 2
OTA Ay
':__ o Figura 10 a)
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Figura 10 b)
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Tabelul 10
Peak Domeniul de
inceput de uS::tul Sfarsit de t?nmczer;atat;rea
transformare P transformare
(°C) de (°C) loc
maxim transformarea
(°C) (°C)
Faza 1 1121.1 1193.0 1230.0 108.9
Reactie
i -
Endoterma Faza 2 1306.6 1358.6 1374.6 68.0
Recristglizare 13408 1323.0 1263.5 773
Exoterma
Reformarea | 14707 | 11138 | 1099.9 728
fazelor

15
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Solutia F. Ciclul Termic 1

OVA g
tes

Figura 11 a)

r-:iurc
r‘—a“’m ]-* SadnF, 1101 g r-n-au- OTA TG/ Sunpme
[ Sehdie¥ aov Mafupnns AQOLL.00 ayg [ w
DTA ey Figura 11 b)

— e il

16

BUPT



Tabelul 11

Peak Domeniul de
- sau . temperatura
Inceput de punctul Starsit de in care are
transformare transformare
(°C) de (°C) loc
maxim transformarea
(°C) (°C)
_ Faza 1 1135.0 1191.7 1208.3 73.3
Reactie
Endoterma
Faza 2 1346.8 1359.6 1372.0 25.2
Recristalizare 1319.4
Reactie matrice 1339.3 1289.0 1260.1 79.2
Exoterma
Reformarea 1169.3 11206 | 1102.7 66.6
fazelor
Ciclul Termic 2
OTA Halmg)
":'_‘ ——— Figura 12 a)
i e
o] e mmeT  Cwer
[ ]
;rum-o = ~ - %000 1200 1400
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OTA ANIng)
ten

Figura 12 b)
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Tabelul 12
Peak Domeniul de
inceput de usna;tul Sfarsit de trenmC;)aer;a;lJr;a
transformare P transformare
(°C) de_ (°C) loc
maxim transformarea
(°C) (°C)
Faza 1 1093.3 1168.8 1207.0 113.7
Reactie
Endoterma Faza 2 1311.9 1357.6 1372.2 60.3
Recristglizare 1340.8 1317.7 1958.2 828
Exoterma
Reformarea | 44574 | 11203 | 1088.9 78.4
fazelor

18
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Rezultatelor de analiza termogravimetrica

Solutia A. Ciclul Termic 1
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Figura 13
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Ciclul Termic 2
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Tabelul 13

Inceput de | Sfarsit de A, Domeniu Rata de
Reactie schimbare | schmbare (%) (°C) schimbare
(°C) (°C) (%/°C)
Reactie
Endoterma 1038.0 1387.1 87.80 349.1 0.25
E':;eac"e- 1349.3 857.4 -30.85 491.9 -0.06
oterma
Reactie | g.47 1387.4 51.31 473.7 0.11
Endoterma
Reactie | 44544 889.1 24.45 4645 -0.05
Exoterma

La solutia A apare un punct de inflexiune la temperatura de 985.1°C. La

aceasta temperatura apare un punct de inflexiune in primul ciclu al procesului

endoterm in care apare o0 transformare de faza prin inmuiere.

Solutia B Ciclul Termic 1

Figura 15
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Tabelul 14
inceput de | Sfarsit de - Rata de
Reactie | schimbare | schmbare (AZ,;O) D‘ZTCe r)nu schimbare
( °c ) ( °C ) (%/OC)
Reaclie | g35 7 1380.3 90.18 447.6 0.20
Endoterma
Reactie | 13478 897.0 -33.01 450.8 0.07
Exoterma
Reactie | o574 1382.4 47.98 425.4 0.11
Endoterma
Reactie | 43499 950.6 -19.74 398.6 -0.05
Exoterma
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Solutia C Ciclul Termic 1
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Ciclul Termic 2
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Tabelul 15

Inceput de | Sfarsit de . Rata de
Reactie schimbare | schmbare (‘o;;’) Dc()r:\g r)nu schimbare
(°C) (°C) (%/°C)

Reactie

Endoterms 793.0 1375.1 26.17 582.1 0.04
Reactie

Exoterm3 1338.0 907.0 -15.56 431 -0.04
Reactie

Endoterma 878.0 1373.8 21.92 495.8 0.04
Reactie | 413403 803.0 -19.80 537.3 0.04

Exoterma

Solutia D Ciclul Termic 1

Figura 19
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b)

S e - g
Tabelul 16
Inceput de | Sfarsit de A Rata de
Reactie | schimbare | schmbare (%‘: ) | Domeniu ( °C) | schimbare
(°C) (°C) (%/°C)
Reactie | 7459 1387.6 | 66.01 671.7 0.098
Endoterma
Reactie | 4351.2 7655 | -26.31 585.7 -0.045
Exoterma
Reactie 762.1 1388.8 15.72 626.7 0.025
Endoterma
Reactie | 43550 7913 | -16.56 560.7 -0.029
Exoterma
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Solutia E Ciclul Termic 1

Figura 21
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Ciclul Termic 2
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Tabelul 17

Inceputde | Starsit de . Rata de
Reactie schimbare | schmbare (e/‘o") D‘ZTCQ ';'U schimbare
(°C) (°C) (%/°C)

Reactie | gg4 4 1374.7 9.33 510.4 0.02
Endoterma

Reactie
Exoterms 1340.9 747 1 -39.0 593.8 .0.07

Reactie | g5, 1374.6 -15.26 587.2 -0.03
Endoterma

Reactie 1340.8 754.1 -30.95 586.7 -0.05
Exoterma

Solutia F Ciclul Termic 1

Figura 23
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rom OTA quving
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b) || e g |
Tabelul 18
Inceput de | Starsit de . Rata de
Reactie schimbare | schmbare ( e;‘o" ) D?Tce r)uu schimbare
(°C) (°C) (%/°C)
Reactie | .35 1372.0 8.47 237.0 0.04
Endoterma
Reactie | 13393 1017.3 -20.32 322 -0.06
Exoterma
Reactie 1093.3 1372.2 -4.66 278.9 -0.02
Endoterma
Reactie 1340.8 1015.3 -16.09 325.5 -0.05
Exoterma
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Imagini cu precipitate de fazd y' dupa aplicarea tratamentelor termice post sudare la
diferite valori ale nivelelor, factorilor de influenta timp-tempratura.

Solutia A

Figura 2. ZIT in Solutia A tratat termic post sudare la 750°C/4h,
a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 3. ZIT in Solutia A tratat termic post sudare la 850°C/8h,
a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 4. ZIT in Solutia A tratat termic post sudare la 980°C/16h,
a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 5. ZIT in Solutia A tratat termic post sudare la 1100°C/24h,
a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 6. Material de Baza in Solutia A a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 7. ZIT in Solutia B, a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 8. ZIT in Solutia B tratat termic post sudare la 750°C/4h,
a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 9. ZIT in Solutia B tratat termic post sudare la 850°C/8h,
a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 10. ZIT in Solutia B tratat termic post sudare la 980°C/16h,
a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 11. ZIT in Solutia B tratat termic post sudare la 1100°C/24h,
a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 12. Material de baza in Solutia B, a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 14. ZIT in Solutia C tratat termic post sudare la 750°C/4h,
a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 15. ZIT in Solutia C tratat termic post sudare la 850°C/8h,
a) 10000x; si b) 40000x:;

Figura 16. ZIT in Solutia C tratat termic post sudare la 980°C/16h,
a) 10000x; si b} 40000x;
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Figura 17. ZIT in Solutia C tratat termic post sudare ia 1100°C/24h,
a) 10000x; si b) 40000x:

Figura 18. Material de baza in solutia C, a) 10000x; si b) 40000x;
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Figura 20. ZIT in Solutia D tratat termic post sudare la 750°C/4h.
a) 10000x; st b) 40000x;
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ANEXA 2

-—
S yunnr WL Iyumn

; Figura 21. ZIT in Solutia D tratat termic post sudare la 850°C/8h,
‘ a) 10000x: si b) 40000x:

; Figura 22. ZIT in Solutia D tratat termic post sudare la 980°C/16h.
i a) 10000x: si b) 40000x:
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Figura 23. ZIT in Solutia D tratat termic post sudare la 1100°C/24h,
a) 10000x; si b) 40000x:
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Figura 24. Material de Baza in Solufia D, a) 10000x; $i b) 40000x;
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ANEXA 2

Solutia E

McMaster SEI 200k AZIDDG e WD S Ei AUy MEAD Wake WO 3 Smm

Figura 26. ZIT in Solutia E tratat termic post sudare la 750°C/4h 1
a) 10000x; si b) 40000x; J
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ANEXA 2

Figura 27. ZIT in Solutia E tratat termic post sudare la 850°C/8h,
a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 28. ZIT in Solutia E tratat termic post sudare la 980°C/16h,
a) 10000x; si b) 40000x;
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ANEXA 2

a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 29. ZIT in Solutia E tratat termic post sudare la 1100°C/24h,

Figura 30. Material de Baza in Solutia E; a) 10000x; si b) 40000x;
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ANEXA 2

Solutia F

Figura 31. ZIT in Solutia F , a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 32. ZIT in Solutia F tratat termic post sudare la 750°C/4h,
a) 10000x: si b) 40000x:
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ANEXA 2

Figura 33. ZIT in Solutia F tratat termic post sudare la 850°C/8h,

a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 34. ZIT in Solutia F tratat termic post sudare la 980°C/16h,
a) 10000x; si b) 40000x;
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ANEXA 2

Figura 35. ZIT in Solutia F tratat termic post sudare la 1100°C/24h,
a) 10000x; si b) 40000x;

Figura 36. Material de Baza in Solutia F, a) 10000x; si b) 40000x;
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Valorile masurate ale parametrilor morfologici microstructurali in ZIT pe
esantioanele expuse tratamentelor termice post sudare.

in urmatoarele tabele sunt trecute valorile functiei obiectiv ale planelor optimale din
matricea experimentala program. Evolutia parametrilor morfologici microstructurali in

ZIT determinati pentru fiecare solutie dupa aplicarea T.T. post sudare

Conventie
Fv - fractie volumica in (%);
M ~ media marimii particolelor de fza y’ in (nm)

SolutiaA a)
M a particolelor dupa dupa dupa dupa
primare de faza 4h 8h 16h 24h

Y’ (nm)

dupa 750°C 623 628 634 | 639 |
dupa 850°C 631 638 647 657
dupa 980°C 642 648 662 677
dupa 1100°C 653 661 682 696
b)

Fv a paricolelor dupa dupa dupa dupa
de faza v’ (%) 4h 8h 16h 24h
dupa 750°C 12.88 16.53 21.67 23
dupa 850°C 18.31 22.73 25.83 30.55
dupa 980°C 21.08 26.72 31.83 41.33
dupa 1100°C 33.19 37.65 4587 47.82

b) Fractia volumica Fv a precipitatelor de faza y’ (%)

Figura 1. ZIT in Solutia A, a) marimea M a precipitatelor de faza y' (nm) si
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M a particolelor | dupa dupa dupa dupa
primare de faza 4h 8h 16h 24h
' (nm)
dupa 750°C 242 246 255 265
dupa 850°C 256 265 272 279
dupa 980°C 285 286 293 315
dupa 1100°C 312 320 333 275
b)

Fv a paricolelor | dupa dupa dupa dupa
de faza y’ (%) 4h 8h 16h 24h
dupa 750°C 21.29 23.54 26.89 29.01
dupa 850°C 22.02 22.73 29.57 32.85
dupa 980°C 25.37 28.66 34.12 36.43
dupa 1100°C 27.53 31.65 36.45 38.65

Figura 2. ZIT in Solutia B, a) marimea M a precipitatelor de faza y' (nm) si
b) Fractia volumica Fv a precipitatelor de taza y’ (%)

a)
M a particolelor dupa dupa dupa dupa
primare de faza 4h 8h 16h 24h
y' (hm)
dupa 750°C 524 529 536 539
dupa 850°C 537 541 551 553
dupa 980°C 553 561 579 585
dupa 1100°C 567 582 598 606
b)

Fv a paricolelor | dupa dupa dupa dupa
de faza y' (%) 4h 8h 16h 24h
dupa 750°C 8.3 13.54 15.18 18.83
dupa 850°C 12.68 17.91 20.71 23.21
dupa 980°C 15.75 20.23 24.17 27.35
dupa 1100°C 18.83 23.59 28.35 32.51

Figura 3. ZIT in Solutia C, a) marimea M a precipitatelor de faza y' (nm) si
b) Fractia volumica Fv a precipitatelor de faza y’ (%)
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M a particolelor | dupa dupa dupa dupa
primare de faza 4h 8h 16h 24h
Y’ (nm)
dupa 750°C 445 453 462 468
dupa 850°C 470 491 500 507
dupa 980°C 510 516 542 582
dupa 1100°C 551 560 581 584
b)

Fv a paricolelor dupa dupa dupa dupa
de faza y' (%) 4h 8h 16h 24h
dupa 750°C 7.97 10.71 14.42 17.86
dupa 850°C 12.69 17.84 16.44 20.63
dupa 980°C 15.85 18.56 18.59 24.77
dupa 1100°C 18.36 21.54 24.67 27.93

Figura 4. ZIT in Solutia D, a) marimea M a precipitatelor de faza y' (nm) si
b) Fractia volumica Fv a precipitatelor de faza y’ (%)

a)
M a particolelor dupa dupa dupa dupa
primare de faza 4h 8h 16h 24h

Y (nm)

dupa 750°C 344 353 361 365
dupa 850°C 364 374 382 387
dupa 980°C 383 395 405 416
dupa 1100°C 399 410 422 433

b)

Fv a paricolelor dupa dupa dupa dupa
de faza v’ (%) 4h 8h 16h 24h
dupa 750°C 12.79 17.63 20.83 28.87
dupa 850°C 18.65 24.85 36.33 42.65
dupa 980°C 25.71 30.88 41.42 64.05
dupa 1100°C 31.36 38.77 59.61 73.23

Figura 5. ZIT in Solutia E, a) marimea M a precipitatelor de faza y' (nm) si
b) Fractia volumica Fv a precipitatelor de faza y’ (%)
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a)

M a particolelor | dupa dupa dupa dupa |
primare de faza 4h 8h 16h 24h
Y (nm)

dupa 750°C 401 412 417 421

dupa 850°C 422 437 440 444

dupa 980°C 439 448 455 471
dupa 1100°C 469 494 528 493

b)

Fv a paricolelor | dupa dupa dupa dupa
de faza y' (%) 4h 8h 16h 24h
dupa 750°C 16.41 18.76 23.58 27.01
dupa 850°C 19.65 21.00 25.36 29.43
dupa 980°C 22.39 24.38 28.62 31.37
dupa 1100°C 25.67 28.55 31.68 34.34

Figura 6. ZIT in Solutia F, a) marimea M a precipitatelor de faza y' (nm) si

b) Fractia volumica Fv a precipitatelor de faza y’ (%)
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ANEXA 4
Spectrele chimice si valonile cantitative determinate microanalitic

__ — _— Tabelui 1.
i |
= T | Element | % de masa | % atomic
;[ [1 | Al 3.15 6.54
- | , Ti 3.04 3.56
; | | Cr 12.91 13.92
i . § ? Co 9.03 8.60
e "‘. | | Ni 69.12 66.04
Jj b | | Nb 011 0.07
o e, . b 0 ] Mo 1.63 0.95
I N LloF \ " | Ta 1.02 0.32
NP s S YA )
o 2 : . . v Y

Figura 1. Solutia A starea de embrion a precipitatelor de Fazay’

Counts Ariiled> o o 4l
! " —\; 1 Element | % demasa | % atomic
[3 | Al 259 5.41
R ‘ Ti 2.81 3.31
(!l Cr 14.20 15.39
o | | Co 9.15 8.75
.y n ;1 ' Ni 68.48 65.73
V I Nb 0.1 0.06
R ” ;l\ Mo 1.91 112
N . wll o Ta 0.76 0.24
Tl‘ o [
\ jl V"V*—AJLAJ l”,\’” J \d\__\ N Tabelul 2.
[ 2 4 [] [ 10

Figura 2. Solutia A particule secundare Faza y’
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Conpln Aliind> P00
i ' . Element % de masa % atomic
a0 Al 3.89 8.08
Ti 4.21 4.92
R Cr 8.31 8.95
! H Co 6.85 6.51
; I Ni 73.69 70.29
bt Nb 0.39 0.23
. ‘A’ (l Mo 0.70 0.41
i ! I Ta 1.96 0.61
} ’\ N 'l e A | A
[EARE A ) L V 1 O A G Tabelul 3.
Figura 3. Solutia A Faza y’
Core s> | Element | % demasa | % atomic
11. i Al 283 5.96
- 5 Ti 417 4.95
i ! Cr 12.47 13.65
; ! | Co 8.18 7.90
. . ! Ni 67.29 65.22
jj i& { Nb 0.75 0.46
I I Mo 1.79 1.06
w N I i Ta 2.52 0.79
N I Y
; P A i U Tabelul 4.
i S : T -
Figura 4. Solutia A Carbura 2
Courds <Arilind> PS=20y
T Element % de masa % atomic
- Al 0.01 0.03
Ti 24.59 47.74
a0 K Cr 1.24 2.22
Co 0.43 0.68
] x Ni 4.02 6.36
o] y , Nb 13.19 13.20
Mo 1.60 1.55
] { \ i " Ta 54.93 28.23
Ta Ta
R L?_%J-'L,/\M\ ] Tabelul 5.
0 2 4 8 [ n

Figura 5. Solutia A Carbura
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3. 88 8¢

g 8
o d o

ey 3

-3
c
\

|

o -

Element % de masa % atomic
Al 1.32 2.77
Ti 3.52 414
Cr 18.71 20.32
Co 19.93 19.10
Ni 55.14 53.03
Nb 0.72 0.43
Ta 0.66 0.20
" i Mo - -
_Ad J! Tabelul 6.
[] 0 =V

—
-
o
- 1

Figura 8. Solutia B Faza Etha n zona

a8

! Element | % demasa { % atomic

| Al 1.67 3.48

| Ti 3.67 4.31

i Cr 17.84 19.32

; Co 19.67 18.79

: Ni 55.73 53.46

| Nb 0.61 0.37

| Ta 0.82 0.25

" | Mo - -
\
J | N Tabelul 7.
Figura 7. Solutia B Faza y’
Fomt50q
Element % de masa % atomic
Al 0.30 0.66
Ti 0.99 0.45
‘ Cr 3.17 3.99
' Co 4.21 4.20
Ni 5435 54.57
Nb 35.57 35.36
Ta 0.92 0.30
w 0.49 0.48
Tabelul 8.
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ANEXA 4

Cust dullled> N w
i . ] Element | %demasa | % atomic
e Al ; ;
- Ti 1.11 158
; - Cr 379 3.67
= l Co 4.65 4.60
- Ni 57.22 57 27
: ! Nb 31.50 31.32
-? | Ta - .
5w i i | W 1.73 0.5
! ' ‘ﬂi \ n {\ \ »
, | .
fi PRSI UL Tabelul 9
. 2 M . w
Figura 9. Solutia B Faza Etha n zona dde
) o | Element % de masa % atomic
. | i Al 0.00 0.00
) g : Ti 1.97 2.30
i Cr 67.25 72.26
2 : Co 10.41 9.87
' Ni 14.47 13.77
, Nb 0.00 0.00
, w 5.89 1.79
) : Ta 0.00 0.00
_ . |
A S 5 Tabelul 10,
&7 2 .- = N - ™
Figura 10. Solutia B Faza Etha n
Cown <hiied> e ___ﬁ?‘q
= w » ! Element % de masa % atomic
¥ Al 0.02 0.05
_— " ‘ Ti 30.89 52 66
| ! Cr 1.01 1.58
- Co 0.89 1.23
- " N 267 371
: | . Nb 27.31 2400 |
; | i Ta 3275 14.78
- f W 4.48 1.99
. . | A ) "
J L ] o o ;_//‘ L Tabelus! 11.
] Y3 4 ] [] »
Figura 11. Solutia B Carbura
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Corm U Fam1aq
J n Element | % de masa | % atomic
| Al 3.03 6.35
o0 Ti 4.92 5.81
| Cr 9.76 10.61
j I Co 8.92 8.56
oo | Ni 69.57 66.99
S . N - -
e n ﬁ i | Mo 1.80 1.06
RN . Ta_ | 200 | o
* B i h v M
i L {U-STY SO 1 U.;“ | Tabelul 12.
0 2 R s . »
Figura 12. Solutia C Faza y’
Care e - Femeq
; n E Element | % demasa | % atomic
R 1 Al 163 3.44
| i Ti 3.68 4.38
} | | Cr 14.89 16.30
o ] i | Co 11.51 11.12
; 5‘} I | Ni 65.30 63.31
~i ea ! é Nb : :
"'1 . ,‘i . 1 | Mo 1.84 1.09
4& T - [;,1 I‘ ' ; . Ta 1.15 0.36
N i ——i1Y S i | Tabelul 13.
0 2 4 8 ] 1;)
Figura 13. Solutia C particule secundare Faza y’
Counts AUniited> F3=2200)
i N I Element | % demasa | % atomic
o] | Al 3.45 7.24
1; | | Ti 753 8.90
1500 i i Cr 3.00 3.26
| Co 7.49 7.20
! i ! Ni 74.90 72.25
= . !' | Nb - -
' .i Mo - -
wl | i ] Ta 3.63 1.14
F H Ts \“Q fjl K §
J e U [ abewtre
D R . : o =

Figura 14. Solutia C Carbura
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é

8
PR S SR,

T Element | % demasa | % atomic
li Al 227 4.76
!‘\ Ti 2.76 3.25
. I Cr 15.89 17.26
[ | Co 9.68 9.27
! | Ni 66.48 63.93
f N Nb - -
; | Mo 2.27 1.34
m {\ > | Ta 0.64 0.20
AR WA ¥ A | Tabelul 15.
4 8 [] 0

Figura 15. Solutia D starea de embrion a precipitatelor de Faza y’

Cormn Ul ,,F,wmf
~ ] Element | % demasa | % atomic
: l | Al 3.81 7.89
3 i | Ti 4.04 4.72
] | | Cr 9.41 10.13
: i | Co 6.27 5.95
o0 i i -
: {i i Ni 73.82 70.31
| S TN - -
. i i | Mo 0.68 0.40
R ﬁl i ! | 1,| ) | Ta 1.97 0.61
H REIE i Co
oA e AL f Tabelul 16.
= : ; : : o =
Figura 16. Solutia D Faza y’
. Allee Fs]-tmi
~ | Element % de masa % atomic
Al 3.81 7.89
| | Ti 4.01 469
l | Cr 9.41 10.13
| ' Co 6.27 5.95
} Ni 72.95 70.55
NN s e
a ¥ | Mo 0.68 0.40
| i Ta 1.91 0.63
- Vol el
e Judle UL Tabelul 17.
[ S TR SR SR

Figura 17. Solutia D particule secundare Faza vy’




Coww e , e |
a0 T Element | % demasa | % atomic
” . Al 0.10 0.31
- ! Ti 40.20 67.84
om ] ! || Cr 1.45 2.26
, ! ! Co . N
i . | Ni 3.82 5.26
o] ll il Nb - -
o ¥ | Mo 0.06 0.05
i N . Ta 54.36 24.28
= dV Lr\ o w Tabelul 18.
"o : : : . -
Figura 18. Solutia D Carbura
e e P
mm; N Element % de masa % atomic
: ,‘ Al 3.07 6.67
o | i Ti 4.81 5.88
R ! Cr 8.80 9.92
i | | Co 7.61 7.57
o] | Ni 67.64 67.50
o | | w 4.70 1.50
Rl P e : '
o] 31 ‘rlw - ‘ﬁ i o A Mo 3.37 0.96
VR e R Ta : :
- A‘ ] e AL A \_J \¥-——-—-x
o : ‘ . . x Tabelul 19.
Figura 19. Solutia E Faza y’
QUniled> Foene
a0 £ n Element % de masa % atomic
1 Al 0.00 0.00
' Ti 4986 75.42
1507 | Cr 2.02 2.82
f e
o] y | Ni 4.46 5.50
| W 19.91 7.85
Mo 23.74 8.42
0. o Ta - -
o
N
a UL‘J U\J?M_N D Tabelul 20.
o ; H s . o "™

Figura 20. Solutia E Carbura
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Jcnn-, Uniiies> |
‘mi 'ﬂ‘ Element | % demasa | % atomic
oo | Al 4.49 9.22
| 1 Ti 407 4.71
| | Cr 7.30 7.79
i ! . Co 10.02 9.43
= i | Ni 72.39 68.38
o . | | Mo 1.73 0.47
zm-jl l! - i/l 1‘;; To | \‘ Ta
RS NV Tabelul 21.
R T R T T
Figura 21. Solutia F Faza y’
Counts Aiiled> Hﬂﬂ
i 1 i Element | % demasa | % atomic
R “ | Al 2.63 5.55
g | Ti 212 2.52
o § | Cr 15.08 16.51
d ! | | Co 15.56 15.03
! | I | Ni 61.33 59.48
<o i 1 E Nb - -
i! e f Mo 3.28 0.91
ml M - . i ! Ta - -
PR Eole Bt
o }LJV»/L*aMmJKP;‘\/J\|\V“ !m) Tabelul 22.
0 2 4 [] 1] 0
Figura 22. Solutia F particule secundare Faza y’
fM_“—*"" ;‘L.L"‘;_ S Element % de masa % atomic
g Al 11.54 22.05
&0 } Ti 2.38 2.56
{ Cr 13.13 13.02
o | Co 14.21 12.43
w0 | Ni 53.94 47.36
1 f‘ | Nb - :
!\ T | Mo 4.79 2.57
0 nN ] [
N Mo T i
ﬂ AJ\ f\ g }b | 'i Tabelul 23.
RS e
2 4 8 8 10

Figura 23. Solutia F matrice
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i : Element % de masa % atomic
= ! | Al : :

: ;@ | Ti 60.11 84.87
04 i i Cr 1.99 2.58
: | | Co - )

mo: n ; ' Ni - -
i i i -
| | 1 Nb -
! | | Mo 37.90 12.54
mj‘ . :I l n i Ta - -
i b lh
o e ; Tabelul 24.
- 0 e : ; ;O V]

Figura 24. Solutia F Carbura
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Valorile parametrilor timp-temperatura de expunere identificate experimental pe baza
matricei experimentale program. Valorile sunt reprezentate grafic la capitolul 5.7 .2.

Solutia A
TIMP 24 20 13 8 4
TEMPERATURA 980 1000 1050 1080 1100
Solutia B
TIMP 4 6 8 16 24
TEMPERATURA 850 900 980 1050 1100
Solutia C
TIMP 4 8 16 20 24
TEMPERATURA 850 900 980 1050 1100
Solutia D
TIMP 24 21.62 16.14 13.48 967 8 6.09 4
TEMPERATURA 800 830 850 900 950 980 1050 1100
SolutiaE
TIMP 4 8 16 24
TEMPERATURA 980 1050 1080 1100
SolutiaF
TIMP 8 16 20 24
TEMPERATURA 850 980 1080 1100
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ANEXA 6

Valorile determinate experimental si folosite la calcularea cantitatii energiei de activare a procesului de difuzie controlata

Tabelul 1.

Viorile determinate experimental si calculele analitice ale energiilor de activare in planele optimale, ca o functie de K * T = f(1/T)
Sol-A r(nm) ° r} r-r,’ secC [ T(°K) KT Y1-Y2 Q(calmol) KcalV/mol*’K | Kcal/mol°K
750°C 623 | 241804367 | 103823000 | 137981367 | 14400 9582 1023.15 | 0803864 | 6095555
850°C 638 | 250694072 | 103823000 | 155871072 | 28800 5412 1123.15 | 6078701 48447474 48447.474 48447
980°C 662 | 200117528 | 103823000 | 186204528 | 57600 3234 125315 | 4053038 | 2025683 | 44722142 44722.142 44722
1100°C 606 | 337153536 | 103823000 | 233330536 | 86400 2701 1373.15 | 3708308
So-B
750°C 242 | 14172488 | 7301384 6871104 14400 477 1023.15 | 488206 273723
850°C 265 | 18609625 | 7301384 | 11308241 28800 303 1123.15 | 441002 2175552.2 | 2175.5522 2176
980°C 203 | 25153757 | 7301384 | 17852373 57600 310 1253.15 | 388308 52604 1161383.3 | 1161.3833 1161
1100°C 275 | 20796875 | 7301384 | 13495491 86400 156 1373.15 | 214483
Sol-C
750°C 524 | 143877824 | 64000000 | 79877824 14400 5547 1023.15 | 5675486 | 31557390
850°C 541 | 158340421 | 64000000 | 94340421 28800 3276 1123.15 | 3679113 25081817 25081.817 25082
980°C 570 | 194104530 | 64000000 | 130104539 | 57600 2250 1253.15 | 2830564 | 848548 | 18734062 18734.062 18734
1100°C 806 | 222545018 | 64000000 | 158545016 | 86400 1835 1373.15 | 2519746
Sol-D
750°C 445 | 88121125 | 23149125 | 64972000 14400 4512 1023.15 | 4616396 | 1818800
850°C 401 | 118370771 | 23140125 | 05221648 28800 3306 112315 | 3713479 14455824 14455.824 14456
880°C 542 | 150220088 | 23149125 | 136070963 | 57600 2362 1253.15 | 2060370 | 753109 | 16626965 16626.965 16626
1100°C 584 | 100176704 | 23149125 | 1768027579 | 86400 2037 1373.15 | 2797506
Sol-E
750°C 344 | 40707584 | 18399744 | 22307840 14400 1549 1023.15 | 1585010 | 587212
850°C 374 | 52313824 | 18300744 | 33013880 28800 1178 112315 | 1322582 4667162.4 | 4867.1624 4667
980°C 405 | 66430125 | 18300744 | 48030381 57600 834 1253.15 | 1044953 | 277630 | 6129449.1 6129.4491 6129
1100°C 433 | 81182737 | 18390744 | 62782003 86400 727 1373.15 | 007806
Soi-F
750°C 401 | 64481201 | 36504368 | 27686833 14400 1937 1023.15 | 1081418 | 658667
850°C 437 | 83453453 | 366504368 | 46850085 28800 1627 1123.15 | 1827423 5235088.9 | 5235.0889 5235
980°C 455 | 94106375 | 38504368 | 57602007 57600 1000 1253.15 | 1253194 | 574229 | 12677707 12677.707 12677
1100°C 403 | 110823157 | 36504368 | 83228789 86400 963 1373.15 | 1322750
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