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CAPITOLUL -I-

1. INTRODUCERE 

1.1. Obiectivele cercetării 

Cercetările întreprinse de autor în ultimii ani au fost direcţionate pe 
comportarea unui spectru larg de superaliaje în medii de exploatare cu 
temperaturi înalte de la 650°C şi peste 1280°C şi în medii puternic corosive 
(oxidări şi sulfidări), cu aplicaţii particulare în domeniul motoarelor de propulsie 
din industria aerospaţială şi a turbinelor pe gaz generatoare de curent electric din 
industria energetică. 

Studiile a căror resultate fac obiectul acestei teze au fost desfăşurate pe 
componente în stare turnată ce fac parte dintr-o clasă particulară de materiale, 
anume soluţiile solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Go din care sunt realizate 
componentele active (cu precădere paletele) expuse zonei cu temperaturi 
ridicate a echipamentelor mai sus amintite. 

Teza conţine acea parte a cercetărilor autorului care vizează rata 

reformării şi creşterilor precipitatelor de fază y' din zona influenţată termic la 

sudare. 

Scopul propus a fost acela de a determina măsura în care se poate 
îmbunătăţii microstructura ZIT-ului prin refacerea factorilor morfologici 
microstructurali şi 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 făcută m cuprinsul capitolului 

4.1. „Definirea problematici şi a ipotezelor de lucru". 

Aceste cercetări au angajat o atenţie sporită pe factori de control ai 

morfologiei precipitatelor şi cinetica creşterilor particulelor de fază f . 

Fracţiile de volum ale precipitatelor de fază f , mărimea, distribuţia şi forma lor 

au fost identificate ca variabile măsurabile ale proceselor de refacere în urma 

reacţiilor de disoluţie ce au avut loc ca urmare a degradării termice din ZIT. 

Modelul parametric a fost ales ca fiind un sistem de şase soluţii terţiare 

superaliate cu baza Ni-Cr-Co la care variază elementele Mo, W. Al, Ta, şi Nb, 

elemente constituente ale fazei y' şi a altor precipitate. 

S-a accentuat pe înţelegerea proceselor de creştere controlată prin difuzie 

a precipitatelor de fază f şi refacerii factorilor morfologici microstructurali. 

De asemenea, pe efectul fracţiei volumice, pe morfologia precipitatelor, 

mărimea particulelor, distribuţia şi rata de creştere a particulelor de precipitate de 

fază/' în vederea dezvoltării unui proces tehnologic de îmbunătăţire a 

proprietăţilor din ZIT. 

Rezultatele experimentale din literatura de specialitate ce vizează cinetica 

transformărilor de fază în stare solidă a fazei f sunt obţinute pe superaliajele cu 

baza Ni. 

Cercetările mele au fost orientate în particular pe soluţiile terţiare cu bază 
Ni-Cr-Co, cu scopul de a înţelege comportarea creşterilor precipitatelor de fază 
f , ca urmare a intenţiilor mele de a incerca prin aplicarea şi dezvoltarea unor 

tratamente termice post sudare refacerea factorilor morfologici microstructurali 
din ZIT pe aceste soluţii. 
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în prima parte a studiilor mele mi-am îndreptat atenţia pe transformările de 

fază ce au loc în timpul reacţiilor endoterme şi exoterme, şi determinarea 

energiei de activare a proceselor de difuzie la interfaţa matrice - fază { / f ) . 

Am identificat punctele şi domeniile de temperatură la care acestea au loc. 

Acestea au fost puse în evidenţă printr-un studiu amplu şi amănunţit de analiză 

termică diferenţială şi termogravimetrică asupra soluţiilor solide cercetate. 

în a doua parte, mi-am concentrat eforturile pe dezvoltarea şi optimizarea 
tratamentelor termice post sudare în scopul de refacere a factorilor morfologici 
microstructurali din ZIT. Am analizat planele optimale ale matricei program în 
scopul găsirii combinaţiei de factori de influenţă temperatură - timp de expunere 
optimi astfel încât să pot găsi variantele cele mai potrivite de tratament termic 
post sudare în raport cu transformările de fază identificate în prima parte şi 
factorul compoziţional specific fiecărei soluţii solide studiate. 

Prin înţelegerea cineticii reacţiilor de precipitare a fazelor f , a 

metastabilităţii sale şi determinarea ratelor de creştere prin difuzie controlată la 

interfaţa {y ^ f ) am încercat găsirea unor modele matematice prin calcularea 

ecuaţiilor de regresie pe baza cărora să se poată estima predictiv procesele de 
refacere a precipitatelor de fază y' în ZIT şi a microdurităţii sale. 

Modelele matematice propuse au fost validate prin comparaţii şi 
determinări cantitative la un nivel calitativ determinat de acurateţea măsurătorilor 
datelor experimentale. 
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1.2. Motivaţie 

Trecerea în revistă a cercetărilor actuale direcţionate pe superaliaje terţiare cu 
baza Ni-Cr-Co arată că încă există o zonă neexploatată suficient. 

Observaţiile experimentale arată puncte de vedere contrarii şi deci ca fiind 
încă o situaţie nelămurită cu privire la exponentul şi efectul fracţiei de volum pe 
rata constantă în superaliajele terţiare Ni-Cr-Co. 

Fracţia de volum a fazei y' este dependentă de comportarea creşterii 

mărimii particulelor în prezenţa unor solicitări şi a anizotropiei elastice. 

Comportarea creşterilor neconvenţionale a precipitatelor de fază / este o 

funcţie de fracţia volumică a fazei / acest lucru a fost arătat în mod teoretic de 

Ardeii (16), lăsând însă loc pentru o mai aprofundată înţelegere pe baze 

experimentale. 

Ca primă motivaţie a acestor studii a fost nevoia de a înţelege şi 

aprofunda pe baze experimentale posibilitatea creşterii fracţiei de volum a fazei 

f din creşterile de particule precipitate în sistemele solicitate termomecanic ZIT-

ul de la sudare. Ca o a doua motivaţie ar fi aceea de a găsi o cale de 

îmbunătăţire a proprietăţilor ZIT-ului prin refacerea factorilor morfologici 

microstructurali (mărime, distribuţie, fracţia volumică cât şi forma precipitatelor de 

fază/) ca urmare a unor posibile aplicate tratamente termice post sudare. 

Pornind de la foarte puţinele informaţii şi rezultate experimentale găsite în 
urma unui laborious studiu bibliografic realizat de către autor în literatura 
ştiinţifică de specialitate, în urma căreia mai degrabă am identificat o lipsă de 
informaţii decât o lămurire în a definii problematica pusă dar şi a noi repere 
experimentale, am constatat un câmp deschis în ceea ce priveşte explorarea 
fenomenologică a problematicii definite explicit de către aplicaţiile desrise în 
capitolul 4.1. 
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1.3. Structura Tezei 

Teza este structurată în zece şase capitole, după cum urmează: 
Capitolul 1 - conţine o introducere în care sunt descrise pe scurt scopul şi 

motivaţia cercetărilor întreprinse de autor şi structura lucrării tezei. 
Capitolul 2 - oferă fundamentul teoretic al claselor de materiale în general 

şi o aprofundare în particular pe comportarea metalurgică a clasei de materiale 
luate in studiu anume, soluţiile solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co. 

Capitolul 3 - este rezultatul unui studiu laborios întreprins de autor în 
literatura de specialitate cu scopul de identificare a metodelor teoretice şi 
modelelor matematice elaborate de diverse grupuri de cercetători prin care au 
abordat cinetica transformărilor în stare solidă a precipitatelor de fază / • Proces 

fenomenologic abordat din punct de vedere experimental şi de către autor, a 
căror rezultate fac obiectul prezentei teze de doctorat. 

Capitolul 4 - ca urmare a unei expertize îndelungate pe mai bine de patru 
ani a autorului pe comportarea soluţiilor solide superaliate terţiar cu bază Ni-Cr-
Co, în acest capitol autorul identifică şi sintetizează problematica fenomenologică 
abordată în studiu. 

Sunt definite limitele problematicii şi sunt postulate ipotezelor de lucru, 
conţine detalierea programului experimental percurs de autor în obţinerea şi 
determinarea măsurătorilor propuse. 

Conţine descrierea modelelor matematice folosite în determinările analitice ca 
urmare a calculelor pe baza mărimilor variabilelor măsurate în timpul 
experimentelor. 
Conţine o descriere a tuturor metodelor analitice de laborator folosite în 
cuantificarea proceselor şi fenomenelor urmărite cât şi a rezultatele cercetărilor 
experimentale. 

BUPT



Capitotul 5 - conţine ilustrarea, detalierea şi interpretarea rezultatelor 
experimentale conduse de autor. De asemenea corelarea valorilor determinate 
cu parametrii urmăriţi. 

Capitolul 6 - Pornind de la starea ipotezelor de lucru sunt expuse 
contribuţiile personale ale autorului ca urmare a cercetărilor intreprinse cu scopul 
acestei teze. De asemenea pe baza acestora autorul propune un model analitic 
de determinare a unui coeficient compoziţional şi a unui model matematic de 
predicţie a microdurităţii în ZIT cât şi tratamentele termice post sudare optimale 
găsite pentru fiecare soluţie în parte. 

De asemenea sunt expuse discuţiile şi concluziile autorului referitor la rezultatele 
obţinute şi prezentate în capitolul 5. 
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CAPITOLUL-II-

SUPERALIAJE TERŢIARE REZISTENTE LA 
TEMPERATURI ÎNALTE Şl MEDII COROZIVE 

2.1. Clasele Superaliajelor 

Din punct de vedere chimic compoziţional, sau mai exact a elementului 
sau elementelor dominante, superaliajele se împart în trei mari grupe şi anume: 

-Superaliaje cu baza Fe-Ni 
-Superaliaje cu baza Ni 
-Superaliaje cu baza Co 

Care la rândul lor (tot din punct de vedere compoziţional) în funcţie de 
numărul elementelor dominante se împart în soluţii solide superaliate binare şi 
terţiare. 
Soluţiile superaliate din punct de vedere a stării macrostructurale se împart în 
două categorii: 

-cu o macrostructură turnată (cu o solidificare equiaxială, sau cu 
solidificare direcţionată); 
-cu o macrostructură prelucrată (tratat termic, forjat sau sinterizat). 

Superaliajele cu bază Fe-Ni şi Ni cu o macrostructură prelucrată sunt limitate de 
temperatura de exploatare la 816°C. Majoritatea superaliajelor din această clasă 
au un domeniu de serviciu cuprins între 649-704®C. Peste această temperatură 
sunt folosite cele cu o macrostructură turnată. 

Limita superioară a temperaturii de exploatare a fiecărei clase dată de 
fracţia volumică a precipitatelor de fază, tipul precipitatelor şi de forma 
macrostructurală. Domeniul temperaturilor intermediare este cuprins între 540°C 
- 760°C. Domeniul temperaturilor înalte depăşeşte temperatura de 816®C 
apropiindu-se de temperatura de topire. 
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Superaliajele la elaborare sunt supuse unui proces de optimizare în 

funcţie de proprietatea dominantă cerută de aplicaţia de destinaţie. De aceea 

acelaşi tip de superaliaj are o compoziţie chimică diferită pentru starea turnată şi 

cea prelucrată. 
Soluţiile în stare prelucrată, se obţin din starea iniţial turnată care este 

prelucrată prin deformare apoi reîncălzită şi tratată termic în numeroase cicluri 
până când atinge starea finală dorită. Aceste superaliaje prezintă o omogenitate 
mult superioară faţă de cele în stare turnată la care segregaţiile cauzate de 
procesul natural de solidificare sunt dominante generând o eterogenitate severă 
la nivel macro şi micro structural. Datorită acestui fapt proprietatea de ductilitate 
este maximizată la acest tip de soluţii. 

Componentele executate din aceste soluţii fie sunt prelucrate prin forjare, 
ori prin sinterizare (cu pulberi obţinute din soluţii superior omogenizate), acestea 
sunt destinate aplicaţiilor cu solicitări mari, statice, dinamice ori oboseală de 
joasă sau de înaltă ciclicitate. în secţiunile reci ori în zona temperaturiilor de 
trecere (intermediare) de la cele joase la temperaturi înalte de serviciu a 
turbinelor de gaz din industria energetică şi a motoarelor de propulsie din 
industria aerospaţială. 

Soluţiile în stare turnată, sunt destinate cu precădere componentelor 
exploatate în zona temperaturilor înalte. 

Structura obţinută în urma unei solidificări equiaxiale prezintă o mare 
varietate în mărimea grăunţilor de la un component la altul. 

Solidificarea direcţionată generează o structură formată din grăunţi relativi 
egali ca mărime şi alungiţi (grăunţi columnari) aliniaţi perpendiculari pe direcţia 
de înaintare a frontului de solidificare. De asemenea cu ajutorul acestei 
tehnologii de solidificare direcţionată se pot obţine componente formate dintr-un 
singur cristal (monobloc), dar la ora actuală acestea limitează dimensiunea 
geometrică a mono cristalului. Spre exemplu paletele de turbină obţinute dintr-
un cristal nu pot satisface întreaga gamă dimensională necesară componentei 
turbinei. 
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Componentele cu structură turnată prezintă o fiabilitate superioară 

exploatărilor la temperaturi ridicate, atât pentru solicitări la fluaj cât şi la olxDseală 

ciclică. 

2.1.1. Proprietăţile soluţiilor solide superaiiate. 

întărirea soluţiilor solide ale superaliajelor cu baza Fe-Ni şi Ni 
se face prin: 

- durificarea soluţiei solide (atomii de substituţie interferează cu 

deformaţiile de reţea; 

- deformarea soluţiei solide (ecruisare) în care energia este stocată de 

către deformaţiile ce apar în reţea; 
- durificarea prin creşterea precipitatelor de fază (în care precipitatele 

secundare de fază / interferează cu deformaţiile de reţea). 

La noile soluţii solide cu baza -Ni există şi întărirea cu (dispersie de oxizi, 
particule de TijOa ?' Y2O3). 

în cazul soluţiilor solide cu baza Co, întărirea se face prin (durificare cu 
carburi) producerea de carburi ca faze secundare cu distribuţie favorabilă în 
matricea de bază şi care interferează cu deformaţiile de reţea. 
Soluţiile cu baza Fe-Ni şi Ni conţin o cantitate relativ mică de Al şi Ti care 
realizează o creştere a rezistenţei la temperaturi înalte prin intermediul 
precipitatelor de fază f . 

în noua generaţie a soluţiilor cu baza Ni s-a putut obţine o acomodare a 
lor prin creşterea conţinutului de aluminiu îmbunătăţindu-se astfel nivelul fracţiei 
volumice şi prin aceasta mărindu-se limita superioară a temperaturii de 
exploatare. Cel mai înalt conţinut durificator se obţine la soluţiile cu baza Ni în 
stare turnată şi solidificare direcţionată atât cu structură policristalină cât şi 
monocristal. Acestea au o fracţie volumică >40%. 
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Soluţia cu baza Fe-Ni are o fracţie volumică ^0%. Singura soluţie în 
stare prelucrată care se foloseşte la componente solicitate în domeniul 
intermediar al temperaturilor înalte sunt cele obţinute prin sinterizare a cărui 
fracţie volumică este > 50%. 

Soluţiile cu bază Co turnate cu solidificare equiaxială sunt de regulă mai 
fiabile decât cele cu bază Ni, ele fiind capabile să lucreze la temperaturi peste 
1093°C. Deşi peste această temperatură sunt capabile să opereze şi 
componentele din baza Ni dar numai cele cu o structură monocristal, mai mult în 
unele situaţii acestea dovedindu-se chiar mai fiabile decât cele cu bază Co, 
rămâne însă problema de natură tehnologică, care limitează dimensiunea 
geometrică a componentelor monocristal, amintită mai sus. 

Celelalte proprietăţi fizice ale soluţiilor solide cum sunt conductivitatea 
electrică, căldura specifică, conductivitatea termică şi expansiunea termică au 
valori cuprinse în partea inferioară faţă de valoarea medie a domeniului specific 
sistemelor metalice şi aliajelor lor. 

Aceste proprietăţi sunt influenţate de natura metalelor de tranziţie cât şi a 
prezenţei în componenţa lor a unor aditivi din elementele metalice refractare. 
Densitatea soluţiilor 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 importantă pentru superaliaje în funcţie de aplicaţie, în 
cazul turbinelor pe gaz şi a motoarelor de propulsie o densitate mare duce la o 
creştere a rezistenţei la solicitare termică şi de fricţiune. 
Superaliajele actuale tind să aibe o densitate apropiată de valoarea maximă a 
domeniului, cele derivate din soluţiile cu bază Ni să se apropie de valorile date 
de cele cu baza cobalt. 

Soluţiile solide superaliate sunt proiectate pentru a opera în condiţii de 
temperaturi ridicate şi mediu coroziv, mult mai ridicate decât materialele din clasa 
oţelurilor termorezistente, înalt aliate. 
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Rata de degradare a superaliajelor este o funcţie de temperatura şi timpul 
de expunere în serviciu. 

Selecţia superaliajelor în cazul aplicaţiilor critice cum ar fi cele pentru 
construirea componentelor din turbinele de gaz din industria energetică şi a 
motoarelor de propulsie din industria aerospaţială, se face după următoarele 
două criterii. 

Indiferent de pragul maxim de temperatură prevăzut a fi atins în sen/iciu 
fie zona temperaturilor joase sub 540°C , a celor intermediare între 540"'C -
760°C ori a celor înalte peste 816®C până spre zonele de topire se aplică două 
criterii de proiectare: 

a.) Criteriul primar, care ţine seama de: 
-gradul de ductilitate şi uniformitatea (omogenitatea microstructurii) 
proprietăţilor în secţiune, 
-proprietăţile mecanice de rupere; 
-fluajul; 
-oboseală la solicitări de joasă ciclicitate; 
-rata de creştere a fisurii; 

b.) Criteriul secundar: 

- prelucrabilitatea; 
- tenacitatea la rupere (rezilienţă) 

Superaliajele cu baza Ni prezintă cea mai largă deschidere spre 
îmbunătăţirea caracteristicilor, în această direcţie s-au dezvoltat soluţii solide 
terţiare cum sunt Ni-Cr-Co, Ni-Cr-Mo, Ni-Cr-W, sau Ni-Cr-Ti-AI, toate fiind 
optimizare pe aplicaţii specifice. 

Soluţiile solide terţiare cu baza Ni-Cr-Co în stare turnată cu solidificare 
direcţionată au ca destinaţie construirea paletelor din zona temperaturilor şi 
presiunilor înalte ale turbinelor şi motoarelor de propulsie. 
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a) 

b) 

Figura 2.1. Turbină cu vedere în secţiune a) şi motor de propulsie TurboJet b). 

2.2. Superaliajele Terţiare cu baza Ni-Cr-Co 

Superaliajele terţiare cu baza Ni-Cr-Co s-au dezvoltat ca urmare a unor 
necesităţi impuse de cerinţele dezvoltării domeniului aerospaţial şi energetic, faţă 
de care limitele rezervei de proprietăţi ale superaliajelor binare cu baza Ni-Cr 

12 

BUPT



aproape că se epuizaseră. Prima soluţie tertiară cu baza Ni-Cr-Co s-a dezvoltat 
de către un colectiv de cercetători şi ingineri americani de la Paul D. Merica 
Research Laboratory. 

Obiectivele dezvoltării acestui tip de soluţie terţiară au fost acelea de a 
produce o structură stabilă din punct de vedere termic şi combinată cu o 
rezistenţă mare la medii corozive, cum ar fi oxidări şi sulfidări la temperaturi 
ridicate. Obţinerea acestui tip de superaliaj se face cu ajutorul unor tehnologii 
avansate de topire în vacuum, de asemenea şi alierea, turnarea cât şi formarea 
controlată a precipitatelor de durificare se realizează tot în condiţii de vacuum. 

Superaliajele terţiare cu baza Ni-Cr-Co prezintă excelente proprietăţi de 
rezistenţă la fluaj combinate cu o superioară rezistenţă la coroziune la 
temperaturi înalte. Aceste superaliaje lucrează în bune condiţii la temperaturi de 
980°C până la 1190°C în condiţii de mediu cu sulf şi oxidări. 

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

Trăsătura semnificantă a acestor soluţii terţiare cu baza Ni-Cr-Co este o 
bună metastabilitate termodinamică şi care rezidă din schimbări în morfologia 
microstructurală, compoziţia chimică, distribuţia şi proprietăţile diferitelor faze 
(majore sau minore) în timpul expunerii la temperaturi elevate cu sau fără 
solicitări de tensiuni şi la diferite medii corozive din timpul serviciului de 
exploatare. De asemenea în timpul expunerii la temperaturi elevate pot avea loc 
reacţii între diferitele faze constituente şi care pot rezulta în diferite structuri de 
faze nedorite şi care la rândul lor pot iniţia fisuri ori duce la accelerări ale 
degradărilor microstructurale scăzând în mod substanţial proprietăţiile fizico 
mecanice ale superaliajului. Pentru repararea acestor componente mai sus 
amintite, tratamentele termice şi procesele de sudare sunt singurele tehnologii 
folosite în acest sens. 

Aceste superaliaje sunt foarte sensibile la fisurarea la cald în timpul 
sudării şi dezvoltarea de fisuri în îmbinările sudate dar mai ales în zona afectată 
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termic, în timpul tratamentelor post sudare. Unul din factorii cheie în 
determinarea susceptibilităţii la fisurarea la cald în ZIT este constituţia 
microstructurii. Microstructura acestor superaliaje este foarte complexă, şi este 
influenţată de compoziţia chimică, tratamentul termic aplicat, topirea şi ruta de 
turnare folosită, la care se adaugă temperatura de expunere din timpul 
serviciului. De aceea efectul acestor factori asupra microstructurii este tratat in 
continuare. 

2.3. Metalurgia Superaliajelor Terţiare cu baza Ni-Cr-Co 

2.3.1 Topirea şi turnarea 

Soluţiile solide terţiare sunt elaborate prin tehnologii avansate de topire şi 
turnare în vacum, temperaturile de topire sunt de 1500®C -1800°C cu o 
supraîncălzire peste linia lichidus de 200°C - 400 în timpul proceselor de 
solidificare apar microporozităţile. Componentele turnate din aceste soluţii aliate 
sunt tratate cu o tehnologie specială numită presiune izostatică la înaltă 
temperatură şi în mediu de argon cu scopul de a elimina microporozităţile, iar 
gazul inert este folosit pentru a evita producerea oxidărilor la suprafaţă. 

2.3.2. Transformări de Fază în Superaliajele Terţiare 

cu baza Ni-Cr-Co 
în figura 2.2. este prezentată diagrama ternară a concentraţiei 

compoziţionale a elementelor de bază Ni, Cr, Co în configuraţia desfăşurată la 
temperatura de 1200°C. în întreaga literatură ştiinţifică deschisă nu am găsit 
diagramele Timp-Temperatură-Transformare pentru soluţiile terţiare cu baza Ni-
Cr-Co, de aceea prezint diagrama T-T-T pentru soluţiile cu baza Ni folosită ca 
fiind cea mai acoperitoare într-o proporţie semnificativa pentru o gamă largă de 
soluţi superaliate. Probabil că in cazul transformării fazelor y-y' domeniul de 
temperatură să fie apropiat, cu precizarea că în cazul soluţiilor terţiare studiate 
nu apar şi celelalte tipuri de fază ca în cazul celor cu baza Ni faza 6 şi respectiv 
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faza a. ilustrată în figura 2.3. In figura 2.4 este arătată diagrama de 

transformare temperatura funcţie de conţinutul în Ti pentru soluţia 59%Ni 22%Cr 

19%Co. 

^ I0 2030409060T08090 MfM Pw CMit Niciwi 

Figura 2.2. Diagrama ternară a concentraţiilor compoziţionale a soluţiei solide cu 
baza Ni-Cr-Co la 1200"Cf54l [55 
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Figura 2.3. Diagrama Timp-Temperatură-Transformare a soluţiei solide superaliate 
binar cu baza Ni la care transfomriările de fază y y probabil se produc cam în 
acelaşi domeniu de temperaturi ca şi pentru cele terţiare cu baza Ni-Cr-Co cu 

deosebirea ca în cazul acestora nu există fazele 6 şi a. [54] [55 
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Figura 2.4. Diagrama de transformare y y' Temperatură-funcţie de conţinutul de Ti 

element formator de fază y' pentru o soluţie ternară Ni-Cr-Co. [55 

2.3.3 Elementele chimice şi efectul lor de aliere asupra microstructurii. 

în tal)elul 2.3. sunt prezentate funcţiile elementelor chimice şi conţinutul 
soluţiei solide ale superaliajelor terţiare cu baza Ni-Cr-Co. 

în figura 2.5. sunt prezentate elementele chimice constituente ale 
soluţiilor solide superaliate şi poziţia lor în tabelul chimic a lui Mendeleev. 

Elementele de bază a soluţiilor solide superaliate cât şi a celor de aliere 
sunt constituite din atomi ai metalelor de tranziţie, cuprinse în cele 35 de 
elemente din gmpele 3,4...pană la 12 ale sistemului periodic. 

Excepţie făcând doar aluminiul care nu este un metal de tranziţie şi cu 
toate acestea este unul din elementele importante din compoziţia soluţiilor solide 
superaliate, acesta participă la formarea fazei y'. Aluminiul nu are proprietatea 
de a avea stări diferite de oxidare iar electroni de valenţă se găsesc doar pe 
stratul exterior. 
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La fel ca toate metalele, şi metalele de tranziţie prezintă proprietăţi de 
ductilitate, sunt maleabile si conduc curentul electric si căldura. La metalele de 
tranziţie spre deosebire de celelalte este ca electronii de valenţa sau electronii 
care intră în combinaţie cu alte elemente nu sunt numai cei de pe ultimul strat 
orbital. Datorită acestui fapt atomii metalelor de tranziţie prezintă mai multe stări 
de oxidare adică au mai multe valenţe. Această stare tranzitorie a valenţei pe 
mai multe straturi a dat denumirea de metale de tranziţie. Cobaltul şi Nichelul la 
care se adaugă şi Fierul sunt singurele elemente ce au proprietatea de a 
produce un camp magnetic. 

Elementul W este mai activ decât Mo în creşterea rezistenţei la deformaţie 
şi a durificării soluţie solide de asemenea are un rol de creştere a rezistenţei 
particulelor precipitate de tipul f . 

Cobaltul creşte rezistenţa la coroziune la temperaturi înalte. 

Al, Ti, Nb, Ta produc o scădere a fracţiei volumice a precipitatelor de fază f 

crescând graniţele antifază şi măresc nepotrivirile dintre precipitate şi matrice. 

Figura 2.5. Poziţia în tabelul lui Mendeleev a elementelor constitutive ale soluţiilor 
solide superaliate din grupele metalelor de tranziţie. 

T B ' I Ş O A H A 
BIBLI01 bCA Cu WTRmLÂ 
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Tabelul 2.3 

Elementul chimic Efectul pe care îl produce în soluţie 

Nichel Stabilitatea fazelor 

Crom 
Induce o rezistenţă mărita la oxidare şi 

coroziune la temperaturi înalte. 
Principalul element care formează 

carburi de tipul M23C6 

Cobalt 
Creşte temperatura de dizolvare a fazei 

/ şi punctul de topire a matricei 

bogate in Ni 

Molibden întăreşte soluţia solidă, şi formează 
carburi de tipul MC 

Wolfram întăreşte soluţia solidă, şi fonnează 
carburi de tipul MC 

Aluminiu şi Titan 

Formează precipitate de fază / cu 

efect durificator asupra soluţiei. 

Ti formează carburi de tipul MC 

Niobiu Formează carburi de tipul MC 

Tantal întăreşte soluţia solidă şi principalul 
element în carburile de tipul MC 

Carbon Formează diferite carburi cele 
de tipul MC şi MggCe 

Impurităţi ca Sulf, Phosfor şi Siliciu Cauzează fragilizări prin formarea de 
segregaţii la graniţele de grăunţi. 
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2.3.4. Structura cristalină a soluţiilor solide superallate 

în soluţiile solide superaliate se întâlnesc mai multe tipuri de structuri 
cristaline de bază după cum sunt prezentate în tabelul 2.4 dintre care cele mai 
des întâlnite sunt a) cub cu feţe centrate (cfc), b) cub cu volum centrat (cvc) şi c) 
hexagonal (h) ilustrate în figura 2.6 

Atunci când o structură cristalină de bază este alcătuită din cel puţin două 
specii diferite de atomi acea structură se ordonează după un mod natural după 
aşezarea atomilor în reţea funcţie de mărimea razei atomice. 

Spre exemplu dacă în soluţia solidă avem o fază secundară de tipul NigAI 
ea se va ordona. Structura cristalină de bază este cfc cu atomi de Ni poziţionaţi 
pe feţele celulei iar cei de Al ori Ti în colţurile cubului după cum sunt ilustraţi în 
figura 2.6.d), atomi haşuraţi sunt atomi poziţionaţi pe feţele ascunseale celulei. 

a) 

c) 

Figura 2.6. a) b) şi c) structurile cristaline de bază ce se găsesc fazele soluţiilor 
solide superaliate iar d) structura cristalină a precipitatului de fază y'. 

19 

BUPT



2.3.4.1. Fazele soluţiilor solide superaliate. 

Toate cele trei mari clase de superaliaje conţin o matrice cu structură 

austenitică de fază f (fază primară) cu o reţea cristalină de tipul (cfc) şi o 

varietate de faze secundare cu diferite tipuri de reţea cristalină . 

Toate aceste faze secundare prin distribuţia, mărimea şi forma lor 
controlează proprietăţile fizice, mecanice şi chimice ale soluţiei superaliajului. în 
tabelul 2.4 sunt prezentate tipologiile de faze secundare cu structură cristalină, 
parametrul de reţea şi fomriula chimică. 

Tabelul 2.4. 

Tipul de Fază 

Structura 
cristalină 

Parametru de 
reţea (nm) Formula chimică 

j 
Y 

Cub cu feţe centrate 
(compactat de tipul 

Ly 

0.3561 pentru NigAI 
0.3568 pentru 
Ni3(AI 0 5 Ti 05) 

Ni3AINi3(AI.Ti) 

Hexagonal 
(compactat de tipul 

DO 24) 

AO =0.5093 
Co =0.8276 

Ni3Ti nu are 
solubilitate faă de 

alte elemente 

Y" 
Cub cu volum 

centrat (compactat 
de tipul DO 22) 

AO =0.3624 
Co =0.7406 NiaNb 

5 
Ortorombic 

(compactat cu 
CugTi) 

AO =0.5106-0.511 
BO =0.421-0.4251 
CO =0.452-0.4556 

NiaNb 

MC cubic AO =0.430-0.470 
TiC 
NbC 
HfC 

M23C6 Cub cu feţe centrate AO= 1.050-1.070 CR23C6 
(Cr,Fe,W,Mo)23C6 

MeC Cub cu feţe centrate AO= 1.085-1.175 

FEGMOGC 
FEGWGC- FÊ WGC 

FEANBGC 
NbgCOgC 
TAGCOGC 
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continuare la Tabelul 2.4. 

Tipul de Fază 

Structura 
cristalină 

Parametru de 
reţea (nm) Formula chimică 

M A Hexagonal ao= 1.398 
Co =0.4523 

CrA 
M07C3 
Ŵ Ca 
Nb7C3 

M3B2 
MB,2 Tetragonal ao =0.560-0.620 

Co =0.300-0.330 

TCI3B3 
V3B3 
NbaB̂  

(Mo.Ti.Cr.Ni.Fe)3B2 
MOzFeBa 

MN Cubic ao =0.4240 

Ti 
(Ti.Nb.Zr)N 

(Ti.Nb.Zr)(C.N) 
ZrN 
NbN 

Romboedric 
ao =0.475 
Co =0.2577 

COzWe 
(FeCo)7(MoW)6 

Laves Hexagonal ao =0.475-0.495 
Co =0.770-0.815 

FeaNb 
FeaTi 

FegMo 
COgTa 
COgTi 

o Tetragonal ao =0.880-0.910 
Co =0.450-0.480 

FeCr 
FeCrMo 

CrFeMoNi 
CrCo 

CrNiMo 

Fazele majore care se produc ca rezultat al reacţiilor chimice de 
transformare în stare solidă atât în soluţiile cu baza Fe-Ni cât şi în cele cu baza 
Ni sunt: 

- Faza primară y matrice austenitică, este o fază nemagnetică şi în 

reţea (cfc) conţine o concentraţie semnificativă de element ca : Co, Fe, 
Cr, Mo şi W. 
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- Faza secundară y' conţine Al şi Ni care reacţionează cu Ni şi precipită 

ca o fază legată cu matricea de bază de fază y. Tot în această fază^' 

mai pot fi întâlnite elemente în cantităţi notabile ca Nb. Ta, Cr, Mo. 

Este faza principală de întărire a superaliajului la temperaturi înalte. 

Particulele de fază y' îşi schimbă morfologia în funcţie de potrivirea la interfaţă 

cu matricea de bază. 
O dată cu expunerea de lungă durată la temperaturi de peste 700 °C duce 

la creşterea nepotrivirii de interfaţă y / / şi cauzează formarea unor faze 

secundare nedorite rj (NiaTi) ori S (NiaNb). 

Precipitatele de fază pot deveni sub formă de insule alungite în 

interiorul grăunţilor ori sub formă de film alungit pe graniţa de grăunţi ca urmare a 
unor tratamente termice ori a expunerii în serviciu. Această formă poate fi 
benefică pentru îmbunătăţirea proprietăţilor de fluaj. 

Faza secundară în care nichelul şi niobiul reacţionează şi formează un 

compus cu structură volum centrat tetragonal (vet) legat cu matricea de bază y 

şi care prin ordonarea reţelei sale introduce o mare deformare de 2.9% în urma 

nepotrivirii la interfaţă y/y". 

Această fază oferă o mare rezistenţă la temperatură pe intervalul 
temperaturilor joase până la cele intermediare (500°C - 600°C) dar nu este 
potrivită pentru temperaturi ce depăşesc 649°C. Această fază se întâlneşte doar 
în câteva soluţii solide cu baza Fe-Ni şi Ni. Are o formă de disc cu media 
diametrului de 6OOA şi grosimea de 50-90Â iar planul cristalografie de {lOO}. 

Faza S are formă aciculară şi se formează în intervalul de temperaturi 
815°C 980°C, o structură ortorombică ce conţine NigNb la care se ordonează şi 
CuaTi. 
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Carburile: 
Precipitarea carburilor au loc atunci când în soluţie există carbon într-o 

proporţie de 0.02% la 0.2% şi care intră în reacţie cu elemente metalice reactive. 

Carbura de tipul MC: în timpul procesului de solidificare se formează carburile 

de tipul MC ca mai apoi să se descompună la atingerea nivelului de energie de 

activare a cineticii reacţiei eliberând o cantitate mare de atomi de carbon. 

Carbura MC este sursa principală de carbon, la temperaturi de sub 982 

°C, se descompune formând carburi de tipul M23C şi sau MgC care se formează 

de-a lungul graniţelor de grăunţi. 

Descompunerea carburii MC se face foarte încet fie în timpul tratamentului termic 

ori a temperaturii din timpul serviciului. 

Principalele reacţii de formare a carburilor în superaliaje se desfăşoară 

după cum urmează: 

Formarea carburii MgaCg şi MgC ca urmare a reacţiei de descompunere a carburii 

de tipul MC. 

MC+ M,C + f 

{TiMo)C + {Ni, Cr, Al, Ti) -> Cr,Mo,C, + Ni, {Al, Ti) 

Carburile MgC şi MggCe interacţionează între ele rezultând o altă carbură, care 

depinde de compoziţia soluţiei. 

M^C+M -^M.^C, +M" 

Mo^{Ni,Co\C + Cr ^ + {Ni,Co,Mo) 

Cu expunerea de lungă durată la temperaturile din serviciu pot apărea conversii 

de forma: 

Morfologia carburilor diferă în funcţie de tipul structurii reţelei cristaline. 

Carbura MC are o compoziţie variabilă se formează cu Th, Ta, Li,Nb,Zr,Mo. 

Apare de formă globulară sau regulată de culoare gri până la culoarea lavand. 
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Carbura MjaCe: Forma precipitării acestui tip de carbură este importantă 
deoarece se formează ca urmare a descompunerii carburii MC, în domeniul (760 

- 816 °C), fie în timpul tratamentului termic ori uneori chiar şi la 982°C în 
timpul serviciului şi influenţează proprietăţile mecanice ale soluţiei. Carbura 
precipită în formă de film globule, plăci, lamele ori celule, cu predilecţie pe 
graniţele de grăunţi. Elementele metalice care alcătuiesc acest tip de carbură 
sunt Cr, Ni, Co, Fe, Mo, şi W. 
Carbura MsC: apare de culoare roz şi este formată cu Mo, Fe, W, Nb, Ni, Cr, Ta 
şi Co. 
Carbura M7C3: este de formă bloc iregular şi se formează la temperaturi de 
peste 1000 °C în soluţiile solide cu bază Co. Elementele dominante sunt Co şi Cr 
la 1080°C. Uneori sunt întâlnite şi la soluţiile cu bază Ni când se formează 
elemente ca Mo, W ori Nb. 
Formarea Borurilor, apar în soluţiile cu bază Fe-Ni şi Ni cu un conţinut >0.003% 
de Bor. Aceste particule de fază secundară se formează în urma unor reacţii 
chimice de precipitare similar cu cele ale carburilor. Elementele metalice care au 
afinitate la formarea borurilor sunt: Mo,Ta, Nb, Zr, Ni, Fe, Cr Şi V. * 
Formarea Nitraţilor, aceste precipitate sunt insolubile la temperaturi mai mici 
decât punctele de topire. Au forme cubice şi rectangulare cu colţuri ascuţite şi 
sunt de culoare galben la portocaliu. Elementele cu afinitate la formarea nitratilor 
sunt: Ti, Nb, Zr. 
Faza //, apare în soluţiile cu un conţinut mare de Mo, W, Co şi Fe. Sunt în forme 
de plăci iregulare, şi se formează la temperaturi ridicate. 
Faza Laves, se întâlneşte cel mai frecvent în soluţiile cu baza Fe,Ni şi Co cu 
forme iregulate, globular, ori alungite. După expuneri îndelungate la temperaturi 
înalte au forme de plăci. 

Faza G, este cel mai des întâlnită în soluţiile cu baza Fe-Ni şi Co, apare mai rar 
în formă globulară alungită şi mai frecvent în formă de plăci orientate la un unghi 
de 120° una faţă de cealaltă. 
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Este o fază nedorită şi care apare în urma expunerilor prelungite la temperaturi 
de serviciu 540°C - 980°C. Uneori apare şi în soluţiile cu baza Ni-Cr- Co. 

2.3.5. Mecanismele de întărire a microstructurii 

O înaltă rezistenţă a acestor superaliaje se datorează următoarelor 
mecanisme: 
- întărirea soluţiei solide de către Cr, Mo, W, Co; 
- formarea unei matrice cu precipitate de durificare, formate din particule de fază 

Aceste faze conţin Nig (Al, Ti); 

- întărirea graniţelor de grăunţi cu diferite tipuri de carburi. 

2.3.5.1 întărirea soluţiei solide 

Elementele Co, Cr, Mo, W, Ti şi Al toate acestea durifică soluţia solidă la 
care Ni este în proporţie majoritară. 

Diametrul atomic al acestor elemente diferă de cel al Ni, dar şi concentraţia 
acestora de la 1% la 13%. 

Schimbările parametrului de reţea depind de diametrul atomic a diferitelor 
specii ce o compun şi contribuie la durificarea aliajului. Atomii dizolvaţi 
interacţionează cu mişcarea dislocaţiilor şi defectelor de reţea în timpul 
producerii acestora. 

Introducerea unui atom dizolvat de substituţie în interiorul cristalului 
produce o deformare locală a reţelei cristaline şi care de regulă duce la o 
creştere a unui câmp de solicitare simetric de formă sferică înconjurând atomul 
dizolvat. 

Câmpul de solicitare al atomului poate interacţiona cu câmpul de solicitare 
a dislocaţiilor ducând astfel la o creştere a interacţiunii dintre atomii dizolvaţi şi 
dislocaţiile de reţea. 
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De asemenea în întărirea soluţiei solide joacă un rol important şi modulul 

atomului de substituţie dizolvat. 

Ambele, atât mărimea cât şi efectul modulului produc o interacţiune 

energetică de natură elastică între atomul dizolvat şi dislocaţie. 

Este surprinzător faptul că un atom moale va durifica o structură cristalină într-un 

grad mai mare decât un atom tare [7 . 

Estimarea întăririi soluţiei solide a superaliajului se face prin măsurarea 
creşterii durităţii soluţiei având ca referinţă duritatea nichelului pur. 

2.3.5.2 Mecanismele de formare a precipitatelor de durificare 

Rezistenţa principală a acestor superaliaje se datorează precipitatelor de 

durificare care sunt de tipul compuşi intermetalici de fază y'care au următoarea 

structură: 

Nia (AI.Ti) 
Particulele precipitate pot opri mişcările dislocaţiilor printr-o varietate de 

mecanisme de interacţie[l6 . 

Referitor la aceste mecanisme, în literatura de specialitate sunt cunoscute 
urmatoarele teorii: 

1. întărirea chimică este un rezultat al interfeţei adiţionale dintre matricea 
aliajului şi precipitat creată de o dislocaţie din interiorul particulei 
precipitat. 

2. întărirea prin defecte de reţea, se produce atunci când energiile defectelor 
de reţea din interiorul precipitatelor de fază diferă de cele din mathcea 
aliajului. 

3. Modulul durificării se produce când modulul forţelor tăietoare la nivelul 
structurii cristaline din interiorul matricei diferă de cel din interiorul 
precipitatelor de fază. 
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4. întărirea de legătură , se produce de către deformaţia elastică din 
interiorul reţelei matricei aliajului şi a precipitatelor. 

5. întărirea ordonată (sau ordonarea), operează când structura cristalină a 
precipitatelor este o superreţea şi soluţia solidă a matricei este dispersată. 

Două sau mai multe din aceste mecanisme se pot manifesta simultan, 
în superaliajele cu baza Cr-Ni-Co întărirea de legătură şi întărirea ordonată apar 
ca fiind mecanismele dominante. 

Formarea precipitatelor de fază /se produc de către nucleaţii neomogene 

şi un proces de creştere care se produce foarte rapid, acestea cresc rezistenţa 
aliajului odată cu timpul de maturizare a structurii,chiar şi în timpul formării unei 
granulaţii mari, fracţia volumică a precipitatelor rămâne esenţial constantă. 

Particulele precipitate/ care oferă un bun nivel de întărire a aliajelor au 

urmatoarele caracteristici [?]: 

a) Fracţia volumică cel puţin 3%; 
b) Spaţiul dintre particule este de ordinul a 500 A; 
c) O rezistentă mai mare decât a matricei; 
d) O relativă deranjare mică de reţea într-o proporţie de pâna la 1 % care 

oferă o stabilitate a matricei; 
e) O ductilitate suficientă de a preveni iniţierea microfisurilor la nivelul 

reţelei cristaline. 
Diferitele structuri de faze precipitate prezente în superaliajele cu baza Ni-Cr-Co 
sunt prezentate in tabelul 2.5 
Tabelul 2.5. 

Faze Majore 
(sub forma de precipitate de fază) 

Faze Minore 
(sub formă de carburi) 

Faza / cu baza Ni3(AI,Ti) 
de tipul MC bazate pe Tantal 

de tipul M23C6 bazate pe Crom 
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2.3.5.3 Precipitatul de fază/'şi structura sa 

Când solubilitatea Ti şi Al este depăşită se produce formarea unei faze de 
precipitat cu baza NigAI în sistemul binar Ni-AI. Titanul poate fi substituit în mod 
considerabil în aceste precipitate de fază, care în general sunt de tipul Nia (Al,Ti) 
întâlnite sub denumirea de fază / . 

Compoziţia chimică a precipitatelor de fază y' în aceste superaliaje este 

următoarea: 
(Ni 0922 Co 0 058 Cr 0017 0 002 W 0002)3 (Al OSIS TI 0 352 ^3 0046 Nb 041 W 0014 Cf oo27 ) 

Această fază / este un compus intermetalic cu o structură cristalină cub 

cu faţă centrată şi cu o deranjare a reţelei în proporţie de până la 1 % cu soluţie 

de fază y. matricea superaliajelor Ni-Cr-Co care are o bază austenitică. 

Această scăzută deranjare a reţelei arată o apropiere între parametrii 
reţelei şi care rezultă într-o acomodare completă a micilor nepotriviri de reţea cu 
deformaţiile legăturii elastice şi energia scăzută a suprafeţei. De asemenea 
similaritatea în structura cristalină a precipitatelor de fază cauzează un răspuns 
rapid al maturizării microstructurale şi creşterea precipitatelor produse într-o 
cantitate mare de către formarea de particule mari prin aderarea unor particule 
mici (fenomenul de maturizare Ostwald) 

Aceste transformări ale precipitatelor de fază sunt foarte stabile la 
temperaturi elevate. 

Diagrama de fază pseudoternară construită pe rezultatele studiilor asupra 
constituţiei microstructurale, ilustrează relaţiile de fază în sistemul Ni-Cr-AI-Ti 
figura 2.7. [s]. Aceasta este ilustrată în figura următoare 2.7. 
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Nî-iTi 

NiiCr ^ f e fe NbAl 
Cr, a t -% 

Figura 2.7. Pseudo diagrama de fază ternară în sistemul Ni-Cr-Ti-AI [55 

în funcţie de condiţiile de turnare o mare cantitate de segregaţii poate 

rezulta în particule de eutectic, cu structură y - f dispersate sub formă de insulă 

prin matricea de bază cu o structură grosieră a grăunţilor particulelor f . 

Insulele eutectice^-r' sunt formate dintr-o structură cu plăci lamelare continue şi 

foarte subţiri de particule de fază f . 

Prezenţa acestor soluţii de eutectic de forma y f contribuie la inducerea 

unor deformaţii neonogene astfel încât mecanismul deformaţiilor din regiune 

cuprinde mai bine creşterea dislocaţiilor decât împărţirea dislocaţiilor de către 

particulele de precipitate. 

Structura fazei f . 

Faza f din componenţa superaliajelor este un compus intermetalic 

rezultat în urma reacţiei chimice de precipitare in stare solidă, care se formează 

în prezenţa elementelor Ni, Al, Ti, în forma compusă Nig (Al, Ti). 
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Un compus intermetalic prezintă caracteristici metalice şi ceramice cu o legătură 

mixtă metalică şi legătură covalentă [l5 . 

Proprietăţile precipitatului de fază Nig (Al, Ti) sunt prezentate în tabelul 

2.6. Structura cristalină a fazei f este de tipul cub cu feţe centrate (cfc) se mai 

întălneşte în literatura de specialitate sub notaţia (LI2). Atomii de Ni sunt dispuşi 

pe feţele centrale iar în colţurile cubului se află atomi de Al după cum sunt 

ilustraţi în figura 2.6.d). 

Fiecare atom de Ni este înconjurat de alti opt atomi de Ni şi patru atomi de Al. 

Fiecare atom de Al este mărginit de doi atomi de Ni în imediata vecinătate. 

Tabelul 2.6. 

Compus Structura 

cristalină 

Temperatura de 

topire (̂ Y )̂ 

Densitatea 

(kg/m') 

Nia (Al, Ti) CFC (Ly 1140 7500 

Proprietăţile fizice ale compusului de fază f Nig (Al, Ti) [15] 

O Ni 
AI.Tt 

(a) 

QNi 

Cb 

(b) 

Figura 2.8 Alinierea atomilor de Ni, Al, Ti într-o structură ordonată cub cu feţe 

centrate a fazei y a) si b) atomii de Ni şi Nb (columbiu) în structura de fază y" a 

soluţiei solide superaliate. 
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2.3.5.4 Carburiie de tipul MC şi M23 Ce 

Majoritatea carturilor care se formează în structurile turnate ale 
superaliajelor studiate sunt de tipul MC cu mărimi cuprinse între un micron si 
câteva sute de microni având o morfologie iregulară. 

Carburiie care au în compoziţie Ta sunt foarte stabile şi ele se formează 
încă din timpul procesului de topire. 

Precipitatele carburilor de TaC sunt de regulă dificil de dizolvat în fazele 
solide y, mărimile şi distribuţia fracţiei de volum de-a lungul graniţelor de grăunţi 

pot fi controlate şi pot juca un rol important în sens restrictiv în mărimea 
grăunţilor aliajului în timpul tratamentelor de punere în soluţie. 

Carburiie întâlnite în aceste superaliaje au următoarea compoziţie: 

(Ti 0.5, Ta 0 2. Nb 0.2. W 0.04. Mo 0.03. Cr 0 02) C 

Atomi de carbon care nu sunt incluşi în timpul procesului de topire în 
carburiie de tipul MC, în timpul procesului de solidificare în domeniul 1000 °C -
1050 °C are loc formarea unor carburi precipitate foarte fine de tipul M23 Ce 
Fracţia volumică a acestor carburi precipitate din timpul solidificării are valoare 
foarte mică. 
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2.4 Tratamente termice 

Tratamentele termice aplicate pe materialul de bază a Soluţiilor solide ale 
superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co studiate, produc o distribuţie bimodală a 
precipitatelor de fază f cu particule de formă sferică şi cubică. 

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

diametrul sferelor care sunt faze secundare x' • 

2.4.1 Stabilitatea microstructurală a soluţiilor solide 

Faptul că tratamentele termice conduse în acelaşi domeniu de temperaturi 

cu cel al temperaturilor din serviciul de exploatare a acestor materiale rezultă o 

structură metastabilă cât şi o distrugere proeminentă din punct de vedere 

microstructural, incluzând o creştere grobiană a particulelor de fazar' şi 

aglomerărilor, dezintegrarea carburilor de tipul M-C de-a lungul graniţelor de 

grăunţi şi în matrice, o excesivă generare de graniţe de grăunţi fragile cu carburi 

de tipul M23 Ce. întărirea graniţelor de grăunţi şi formarea unei reţele de faze 

x'de-a lungul lor. 

Tratamentul de punere în soluţie la 1120 °C nu omogenizează complet 

microstructura, acest tratament dizolvă doar 50% din faza primara Y în soluţie şi 

lasă în spate aproape toate insulele de eutectic/'. 

Distribuţia mărimii patliculelor în morfologia pecipitatelor de faza/' joacă 

un rol important în determinarea stabilităţii microstructurii şi a formării particulelor 

grobiene. 
Din punct de vedere al proceselor cinetice creşterea grobiană a 

microstructurii poate fi modificată şi chiar împiedicată de a se forma de către 
interacţiunea elastică dintre particulele precipitate necorespunzatoare. 

în timpul creşterii grobiene schimbările în interacţiunea energiei elastice 
dintre particulele precipitate şi schimbările ce survin la creşterea mărimii 
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particulelor pot fi de aceeaşi intensitate ca şi schimbările corespunzătoare a 

energiei la interfată. 
Dacă o anumită distribuţie spaţială de precipitate dă o creştere a energiei 

de interacţiune negativă, atunci energia de interacţiune elastică poate domina 
energia de interfaţă. O distribuţie cu particule de mărimi similare care opun 
rezistenţă la creşterile grobiene poate da un minum de energie liberă. 
O deformare nepotrivită poate induce schimbări în morfologia precipitatelor şi 
conduce la o puternică corelare spaţială dintre precipitate pe direcţiile 
cristalografice în care particulele au o energie de interacţiune negativă. 

2.4.2 Tratamente termice şi efecteie ior asupra superaliajelor cu 
microstructuri de turnare. 

Răspunsul morfologic a precipitatelor de faza / la tratamentul termic 

variază în mod considerabil între regiunile interdendhtice şi regiunile dendritice. 

Extinderea acestor regiuni pentru un tratament termic depinde de volumul de 

material turnat şi condiţiile de turnare. 

O rată de răcire ridicată previne formarea particulelor secundare de fazar' 

. în timpul tratamentul termic diferenţa în răspuns rezultă dintr-o măhme a 

granulaţiei foarte fine şi a spaţilor dintre dendrite. Dendritele de măhme mică 

sunt rezultatul unei cantitaţi mici de segragaţii, de asemenea punerea în soluţie a 

particulelor de faza f din regiunile inter dendritice este redusă. 

De aceea, o înalta temperatură a tratamentului termic de punere în soluţie 
poate fi necesară pentru a se atinge un grad de omogenitate pentru acelaşi tip 
de expunere [19]. 
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2.4.3 Condiţiile de tratament termic. 

Tratamentul termic de punere în soluţie pentru aceste superaliaje se face 
la temperaturi de 1120 °C timp de 2 ore de expunere urmat de o răcire rapidă în 
aer, numai particulele de faza / din regiunile interioare ale dendritei sunt puse în 

soluţie. 
Mărimea acestor regiuni dendritice depinde de mărimea volumului de 

turnare şi mărimea grăunţilor rezultaţi. 

Aceste regiuni produc efecte proprii a segregaţiilor în timpul solidificării în funcţie 

de concentraţia de Ti şi Al în diferite părţi a fiecărui grăunte. în regiunea din 

mijlocul dendritei concentraţia de Ti şi Al este sub nivelul de solubilitate, produs 

în matrice X la temperatura tratamentul de punere în soluţie, acestea permite 

punerea în soluţie a precipitatului / . 

Regiunile din interiorul dendritelor sunt conturate în formă de cercuri cu 
mari particule de/ datorită creşterilor rapide de particule ce au loc în timpul 

tratamentelor termice de punere în soluţie[l9 . 

Această creştere rapidă rezultă din concentraţiile locale de Al şi Ti care sunt mai 
mari decât în regiunile din mijlocul dendritei. De aceea este necesară o creştere 
a temperaturii tratamentului de punere în soluţie. 

în timpul procesului de răcire a tratamentului de punere în soluţie se 
formează particule mici şi uniforme de precipitate secundare. în continuare odată 
cu răcirea apar precipitate terţiare foarte fine care înconjoară precipitatele 
primare de fază / . 

Aceste precipitate de formă terţiară se formează în acelaşi timp cu cele 
secundare dar sunt restricţionate în creşterea propriilor lor mărimi de către 
concentraţia scăzută de Al şi Ti din matrice în imediata vecinătate a particulelor 
de fază 

în timpul tratamentelor de maturizare a microstructurii ce se desfăsoară 
timp de 24 până la 16 ore la temperatura de 845 °C, între precipitatele terţiare şi 
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cele primare de faza r'se produce fenomenul de covalenţă, timp m care 

precipitatele secundare cresc în dimensiune. 
în urma aplicării unui tratament termic complet aceste superaliaje conţin două 

distincte regiuni: 

a) regiunea interdendritică care conţine două mărimi diferite de particule de 

fază y\ 

b) regiunea din interiorul dendritelor care conţine o singură mărime de 

particule de faza f . 

2.4.4 Condiţiile de tratare a soluţiei. 

Gradul înalt de suprasaturaţie a substanţei dizolvate în timpul 

tratamentului de punere în soluţie, cuplat cu o rata foarte mare de formare a 

precipitatelor de tipul f face imposibilă suprimarea ori frânarea apariţiei 

precipitatelor de faza f fie prin răcire ori chiar şi print-o răcire foarte rapidă după 

tratamentul de punere în soluţie. 

De aceea, în loc să înceapă să se formeze o microstructură moale şi 
ductilă, microstructura soluţiei tratate conţine o matrice cu un nivel ridicat de 
întărire a grăunţilor cu particule de fază;^' care au o fracţie volumică foarte 

ridicată şi o combinaţie cu o slabă prezentă de precipitate de-a lungul graniţelor 
de grăunţi face ca microstructura întregii soluţii solide a superaliajului să fie 
durificată prin prezenta precipitatelor de faza f [8 . 

Soluţia solidă tratată are o considerabilă scădere a proprietăţilor de 
ductilitate decât soluţia tratată la temperatura de dizolvare a precipitatelor y - f . 

Ductilitatea slabă la temperaturi înalte este aparent cauzată de absenta 

unor particule mari de fază de-a lungul graniţelor de grăunţi a căror funcţie ar fi 

să inhibe alunecarea graniţelor de grăunţi. Grăunţii întăriţi cu particule de faza/ 

au o rezistentă relativ mare faţă de deformaţie în vreme ce graniţele de grăunţi 

fără precipitate (ca spre exemplu particulele secundare de faza f , M23 Ce sunt 

35 

BUPT



dizolvate de-a lungul graniţelor) pot aluneca relativ uşor creând solicitări locale 
concentrate şi iniţiind fisuri intergranulare la apariţia unor deformări plastice la 
nivel microscopic. 

într-o soluţie solidă asupra căreia s-a aplicat un tratament termic complet, 
particulele precipitatelor de fază / formate în interiorul grăunţilor sunt realmente 

obstacole pentru alunecarea graniţelor de grăunţi. 
De aceea deformaţiile sunt mult mai uniform distribuite în interiorul 

grăunţilor rezultând o ductilitate ridicată a materialului la temperaturi înalte. 

2.4.5 Tratamentul de punere în soluţie şi condiţiile de maturizare a 
structurii. 

Temparatura tratamentului de maturizare a superaliajelor de regulă este 
aleasă în jurul temperaturii de dizolvare a carburilor de tip M23 Ce cuprisă în 
domeniul 950 °C-1025 °C. 

Microstructura de bază a superaliajelor conţin precipitate de faza f 
carburi de tipul MC, M23 Cg şi alte tipuri de carburi distribuite în interiorul 
grăunţilor de-a lungul graniţelor de grăunţi, danturări ale graniţelor de grăunţi, 
zone libere de precipitate şi dislocaţii de substructuri. 

Efectele tratamentului de maturizare asupra diferitelor faze şi structuri de 
grăunţi se manifestă dupa cum urmează: 

2.4.5.1 Precipitatele de fază 

Cercetătorul Ardeii [I6] conclude cu privire la durificarea prin precipitate 

că pentru superaliajele cu baza Ni fazele/se produc printr-o nucleaţie omogenă 

urmată de creşteri de particule şi formarea de particule grobiene. 

Maturizarea microstructurii se produce foarte rapid printr-o puternică 
soluţie suprasaturată cu elemente participante la formarea fazei r ' în care 
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formarea nucleaţiilor şi creşterile de grăunţi se produc foarte rapid, creşterea 
întăririi este direct proporţională cu timpul de expunere la tratamentul de 
maturizare. 

în timpul formării particulelor grobiene fracţia volumică a precipitatelor 

rămâne constantă. După cercetătorii Footner şi Richards [21] ei au găsit că 

variaţia în mărime a particulelor de iaza/ cu timpul de expunere la tratament 

este complexă, fie în timpul unui tratament parţial, urmând o maturizare care 

rezultă o prezentă a doua distincte populaţii de fază / . 

Astfel spus se produce o distribuţie bimodală cu particule de fază f de 

formă cubică şi sferică. 
Prin maturizare, media mărimii particulelor a unei largi populaţii (de 

precipitate primare) a fost observată ca fiind sensibil constantă la valoarea de 
350 nm, în timp ce o mică populaţie cu particule (de precipitate secundare) a 
crescut, rata de creştere a depins de temperatura tratamentului de maturizare. 

O creştere a particulelor de precipitate primare s-a produs numai atunci 
când mărimea distribuţiei generale a apărut ca fiind unimodală cu o rată de 
creştere supusa legii (d -t)^^. 

Mărimea maximă atinsă de particulele secundare de faza/' au fost 

măsurate la valori cuprinse intre 140-160 nm conţinuând tratamentul de 

maturizare a rezultat o rapidă coalescentă şi dispariţie a lor. 
Tratamentul de punere în soluţie rezultă în particule de formă cubică cu un 

înalt grad de nepotrivire între matrice şi f a z e l e d a r o creştere a particulelor 

primare a fost iniţiată şi mai apoi ele s-au transformat într-o formă sferică [21 . 

Conducerea forţelor pentm creşterea particulelor primare de a reduce în total 

deformaţiile nepotrivite şi acest proces nu poate fi operativ până când particulele 

secundare de faza/' sunt dizolvate şi ating o mărime şi o suprafaţă cu o 

concentraţie comparabilă cu a particulelor primare. 
După aceea, o singură populaţie de particule primare au o cinetică de 

creştere normală. Continuând creşterea, procesul de maturizare a microstructurii 
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schimbă compoziţia matricei (concentraţiile de Al, Cr, etc) şi de aici scăderea 

nepotrivirilor şi promovarea sferoidizării particulelor [21 . 

în concordantă cu rezultatele cercetătorului Ardeii din [l6] aliniamentul 

particulelor de faza f de-a lungul direcţiilor de elasticitate moale (100) a 

matricei, fazele au o pronunţată creştere cu timpul de expunere la tratamentul de 

maturizare. Aliniamentul particulelor se datoresc minimizării interacţiunii energiei 

elastice dintre precipitate. 

Deşi interacţiunea energiei elastice între două precipitate în general 
depinde de starea anizotropică a acestora, diferenţa în constanta elastică dintre 
faze este de ambele semne (+, -) şi intensitate de deformarea a nepotrivirilor de 
reţea, termenul care defineşte interacţiunea energiei este proporţional cu pătratul 
deformaţiilor nepotrivirilor de reţea [22 

O dată cu maturizarea microstructurii, nepotrivirile de reţea (defectele de 
reţea) se reduc datorită proceselor de ajustare a compoziţiei chimice şi de aceea 
indicatorul energiei elastice este în scădere rezultănd o creştere a uniformizării 
microstructurii şi alinierii particulelor. 

2.4.5.2 Carburile de tipul MC and M23 Cg 

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

Mărimea particulelor de MC este importantă, un număr redus şi o 
dimensiune redusă a particulelor are ca efect reducerea numărului de carburi 
prefisurate, acestea din urma joaca rolul de initiatori de fisuri în matricea metalică 
de bază. 

Deşi în literatura de specialitate deschisă la vedere sunt puţine informaţii 
cu privire la faptul ca elementele chimice care nu formează carburi, în ce măsură 
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influenţează procesele de formare a carburilor. Spre exemplu Co modifică 

morfologia carburilor de tip MC [23 . 

Deşi temperatura de dizolvare a carburilor de tipul MC este bine peste 

1200 ®C acestea totuşi parcurg un proces de degenerare, la temperatura 

tratamenului de maturizare parcurgând urmatoarea reacţie [24] transpusă în 

ecuaţiile chimice: 
Y (matrice) car bura +fazar' ec.(2) 

r (Ni, Cr, Al. Ti) + MC (Ta, Ti, Nb, C) ^ f (Al. Ti) + M23 C, ((Cr, Mo)^, Ce) 

ec.(3) 
n concordanţă cu ecuaţia (2) este de aşteptat ca nucleerea şi creşterea 

unei cantităţi mari de carburi de tipul M23 Cg pe graniţele de grăunţi ar putea 
sărăci zonele învecinate de elemente precum Cr şi Mo. 

Ca urmare a transformării de tipul / > r \ ar putea reduce 

suprasaturaţia soluţiei dizolvate cauzând o dizolvare a particulelor de faza y' din 

imediata vecinătate a graniţelor de grăunţi. 

Există două procese care sunt considerate factori principali şi care joacă un 
rol accelerator în reacţia de transformare de fază din carburi MC în carburi de 
tipul M23 Ce care se produce la temperaturi elevate în condiţiile conţinutului de 
particule de mărimi mici şi fin dispersate. Conţinutul de carbon este un important 
parametru în determinarea cantităţii de carburi [25]. 

a.) Cu scăderea mărimii a particulelor de carburi de tipul MC se poate 
observa o tendinţă crescută de a se forma de-a lungul graniţelor de grăunţi 
carburi de tipul M23 Cg sub forme alungite film de carburi decât în forme 
globulare. 

Această tendintă este determinată de procesele de natură cinetică ale formării 
carburilor de tipul M23 Ce care danturează graniţele de grăunţi aşa cum este 
ilustrat în Figura 2.9 

39 

BUPT



b.) în cazul unor particule de carburi de tipul MC de mărime mică şi fin 
dispersate, suprafaţa ariei pe unitatea de volum este mare iar distanţa de 
difuzie a atomilor de carbon necesară pentru a migra la suprafaţa de grăunte 
este mai mică decât în cazul în care carburile MC sunt de mărime grobiană şi 
larg dispersate. 
Carburile de tipul M23 Ce sunt dizolvate în domeniul de temperaturi 1000 °C -

1050 °C . In timpul tratamentului de punere în soluţie particulele de M23 Cg sunt 
dizolvate. 

Aceste carburi reprecipită ca şi produsii de reacţie în 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 şi care migrează spre 
graniţele de grăunţi unde se formează noii produşi de reacţie structurile de 
carburi de tipul M^ Ce , în cazul unui tratament de maturizare prelungit, se 
formeaza un film continuu şi subţire de carburi de-a lungul graniţelor de grăunţi 
aşa după cum apare ilustrat în figura 2.9. 

Film de Carburi pe graniţa 25 pm 

Figura 2.9. Film de carburi de tipul M23 Cg pe graniţa de grăunţi (6) 
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Este cunoscut faptul ca existenta carburilor de tipul M23 Cg de-a lungul 
graniţelor de grăunţi are un efect atât pozitiv cât şi unul negativ asupra 
proprietăţilor mecanice ale superaliajului, cum ar fi rezistenta la fluaj, aceste 
efecte sunt generate atât de morfologia, mărimea cât şi de către distribuţia 
particulelor de carburi. 

Prezenţa unei puternice şi/sau continue reţele de graniţe de grăunţi cu 
carburi M23 Cg poate facilita ruperea graniţelor prin alunecare şi propagarea de 
fisuri prin matrice. 

Existenţa discretă a carburilor M23 Ce este cunoscută ca având un efect de 
îmbunătăţire a rezistentei la fluaj şi a ductilităţii [26 . 

Un alt aspect care poate fi menţionat este existenţa unui continuu film 
pelicular de carburi de-a lungul graniţelor de grăunţi, încastrându-i foarte puternic 
şi formând astfel un obstacol împotriva tratamentelor de reîntinerire a 
microstructurii degradate. Aceasta datorită faptului că particulele de carburi de 
tipul MC degenerate nu pot fi reprecipitate în formă morfologică originară. 

Orice încercare de reprecipitare a carbonului liber în particule de MC va 
conduce la formarea unei populaţii dispersate de carburi fine de tipul MC în 
interiorul matricei. 

Aceste carburi fine, ulterior vor degenera în forma M23 Cg la o rată mult 
mai rapidă decât formarea carburilor primare de tipul MC prezente în materialul 
neexpus serviciului la temperaturi înalte [22 . 

O înaltă rezoluţie a microscopului electronic prin scanare a arătat că, 
carburile M23 Cg de-a lungul graniţelor de grăunţi sunt discontinue şi cu forme 
iregulate. Imaginea de reţea arată ca fiecare particulă de carbura a fost de fapt 
compusă din caţiva subgrăunţi de carbură care iniţial au pornit din centre de 
nuclee separate in aceeaşi matrice a unui grăunte ulterior o dată cu creşterea lor 
in dimensiune marginile lor sau contopit formând o singură particulă de carbură, 
un exemplu elocvent este arătat în Figura 2.10. 
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Figura 2.10 Ilustrează o imagine pe microscopul electronic la o mărire de 2800x 
o particula de carbura de tipul M23 Ce formată ca urmare a contopirii a două 

iniţiale particole de carburi marcate prin sageti. (6) 

2.5. Concluzii 

- Aplicarea tratamentelor termice de punere în soluţie şi maturizare pe 
materialele de bază arată că există toate premizele de refacere a factorilor 
morfologici microstructurali şi în zonele afectate termic la sudare. 

- Nu este cunoscut însă efectul tratamentelor termice post sudare sub 
aspectul integrităţii graniţelor de grăunţi şi a fazelor existente de-a lungul 
şi în interiorul lor. 

- Refacerea precipitatelor de fază f are la bază procesul de difuzie 

controlată şi care se iniţiază prin controlul energiei de activare. 
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Iniţierea procesului de difuzie care stă la baza transformărilor şi creşterilor 
de fază y' în stare solidă au loc ca urmare a atingerii pragului minim a 
valorii energiei de activare, acesta este relaţionat cu energia liberă a 
soluţiei solide ca o funcţie a potenţialului chimic, care diferă de la soluţie la 
soluţie, cu proporţia elementelor chimice constituente. 
Un rol important în alegerea temperaturilor cu ajutorul cărora se poate 
atinge limita minimă a energiei de activare a proceselor de difuzie a fazei 
/ îl joacă domeniul temperaturilor de disoluţie a carburilor de tipul MjaCg. 
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CAPITOLUL -III-

METODE TEORETICE Şl MODELE MATEMATICE FOLOSITE ÎN ABORDAREA 
MODELăRII CINETICII TRANSFORMAăRILOR DE FAZă / ÎN SUPERALIAJELE 

TERŢIARE. 

3.1 .Teoria transformărilor cinetice de reacţie în stare solidă la formarea 

precipitatelor de fază / 

Este necesar a se cunoaşte cinetica precipitării particulelor de fază f pentru 

a se putea determina rata creşterilor particulelor de fază şi dependenţa ei de timp, 

temperatură şi supersaturaţia chimică a soluţiei. 

în acest capitol voi examina un număr de abordări care au fost adoptate de 
diferite grupuri de cercetători pentru determinarea ratei de creştere a precipitatelor 
de fază 

Evoluţia microstructurală. Modificările microstructurale depind de energia 
termică indusă în material necesară activării proceselor de difuzie, această energie 
este dată de tratamentele termice aplicate şi/sau procese tehnologice cum ar fi 
sudura. 

Grosdidier [23] a condus experimente pe diferite tipuri de superaliaje. Din 

rezultatele sale experimentale publicate se arată că pentru o rată de răcire de 150 °C 

s ' precipitatele de fază f au avut o formă sferică şi de aceeaşi mărime. La o rată de 

100 °C s^, / a avut o formă aproape cubică. 

Iar pentru o rată de răcire mai mică precipitatele au fost de mărime grosolană, cu 
mărimi neuniforme şi o distribuţie neomogenă. 

Precipitatele de fază / îşi schimbă forma în timpul expunehi la o cantitate 

mare de energie termică, ele se transformă de la o formă sferică la cub, apoi la 
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octocub (prin ruperea în două a unui precipitat) se schimbă în octodendrită ca în final 

să ajungă la o formă de dendrită. 
Primele trei tipuri de transformare respectiv (sferă, cub şi ortocub) se produc rapid, 
iar celelalte tipuri de forme sunt influenţate de către ciocnirile care apar între 
particule astfel că ele se produc mult mai încet. Precipitatele secundare se produc în 
intervalul dintre particulele primare de fază f , în matricea soluţiei de fază y. 

Elementele Al şi Ti joacă un rol major în controlul legăturii de interfaţă dintre 
particula precipitatului de fază f şi soluţia matricei de fază y. 

în rezultatele cercetătorului Boldan [24] conduse pe superaliaje cu baza Ni, viaţa de 

rupere la fluaj depinde semnificativ de fracţia volumică a fazei f . 

3.1.1. Teoria formării centrelor de nucleaţie. 

în literatura de specialitate este întâlnită ca fiind teoria nucleaţiilor după cum 

este prezentată în [25]. Această teorie are la bază legile activării energiei Gibbs 

pentru nuclee idealizate de formă sferică şi la nivelul de început de nucleere. 

Energia de activare termodinamică a centrelor de nucleere are forma: 

16;r G* = — ^^^—- (3.1) 
3 

unde: 

â fc - reprezintă energia de interfaţă pe unitatea de suprafaţă, între două faze 
a,b. 

AG^- este mărimea energiei Gibbs schimbată pe unitatea de volum al 
nucleului de precipitat de fază. 

Mjs • este mărimea energiei induse la coagularea naşterea, pe unitatea de 
volum al nucleului. 

Dacă se presupune că suma celor două mărimi energetice AG^ şi AG^ nu 

sunt dependente de raza nucleelor, atunci raza critică a nucleelor este dată de 
relaţia: 
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r = - , , (3.2) 

Creşterea precipitatelor de fază se face de la studiul de nuclee apoi la 
particule de precipitate de fază. 

Starea de nucleu este definită de un număr de cel puţin două locuri 
geometrice apropiate între ele, şi cu densitate chimică mare. O dată cu interferenţa 
limitelor periferice ale acestor entităţi de densitate apare un proces termodinamic de 
transfer de masă generat de un proces de difuzie între aceste locuri geometrice 
dense, atingerea stării de echilibnj chimic concentraţional duce la creşterea stării de 
nucleu, acesta se produce într-un timp foarte scurt, şi care este direct proporţional 
cu energia termică existentă în masa materialului. 

După atingerea acestei stări de echilibru şi formăhi nucleului procesele de 
transfer de masă şi difuzie îşi încetinesc viteza. 
O dată cu formarea primei stări de nucleu creşterea nucleului se face cu o rată de 
nucleere descrisă de următoarea lege: 

I = RT 
p e x p 

RT 
(3.3) 

unde: 
I - rata de nucleere 
p - este frecvenţa la care un atom încearcă să fie adăugat la raza critică, a 
nucleului deja existent 
N - este numărul locurilor cu densitate de nucleere 
R - constanta gazelor 
T - temperatura absolută 
G,* - energia de activare a transferului la traversarea interfeţei. 

3.1.1.1 Nucleerea eterogenă. 

Procesele de nucleere idealizate sunt considerate a fi procese omogene. în 
soluţiile solide însă, procesele de nucleere sunt aproape întotdeauna eterogene. 
Această eterogenitate se datoreşte faptului că locurile geometrice dense 
concentraţional chimic care sunt predispuse a forma nuclee sunt defecte de reţea în 
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afară de echilibru cum ar fi zona de dislocaţii şi graniţe de grăunţi. în aceste cazuri 
formarea unui nucleu rezultă în distmgerea defectului şi prin aceasta se reduce o 
barieră a energiei de activare, accelerând procesele de transfer de masă şi difuzie. 
Ecuaţiile ratei de nucleere sunt o funcţie a factorului de formă şi a densităţii de 
dislocaţie. 

Datorită unei puternice dependenţe a ratei de nucleere I faţă de N şi a , 
ecuaţia ratei omogene este cea mai potrivită în descrierea proceselor de nucleere. 
Defectele ca dislocaţiile de reţea, sunt entităţi dense chimic concentraţional. 

3.1.2 Teoria creşterilor normale şl grobiene. 

Se cunosc trei diferrte procese de aeşteri cu rată controlată şi anume: 
a) creşteri cu difuzie controlată; 
b) creşteri cu interfaţă controlată; 
c) creşteri controlate mixte; 

a.) creşterile cu difuzie controlată se produc când difuzia prin material, la interfaţă 
este un proces cu rată limitată. Se presupune că, compoziţia la interfaţă este 
în stare de echilibru. 

b.) Creşterile cu interfaţă controlată. 
Când atomii de la interfaţă traversează prin salturi, compoziţia interfeţei iasă din 
starea de echilibru iar limitele ei încep să crească prin extindere, activându-se 
astfel procesul de creştere cu interfaţă controlată. 

o.) creşterile controlate mixte sunt o combinaţie a celorialte două procese cu rată 
controlată prezentate mai sus. 
în general este acceptat faptul că toate fenomenele de precipitare produse la 

temperaturi înalte sunt procese cu difuzie controlată. 
Toate aceste trei procese au la bază 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 definită prin cantitatea 

speciei de atomi care difuzează în unitatea de timp traversând o unitate de 

suprafaţă de separaţie dintre două medii. Suprafaţa de separaţie este interfaţa 

dintre soluţia solidă a matricei de fază y şi starea de nucleu, embrion ori 

particulă de precipitat de fază . Procesul de difuzie este direc proporţional cu 

coeficientul de difuzie specific fiecărei specii de atomi. 

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

dC d 
dt dx dx 

(3.4) 

unde D - este o constantă, coeficient de difuzie. 

^ (3.5) 
dt dx dx' 

şi cum modificarea concentraţiei prin difuzie în realitate nu se face unidirecţional ci în 
trei direcţii, legea a-ll-a a lui Fick devine 

^ = (3.6) 
dt dx' dz-

sau 

^ = (3.7) 

Coeficientul de difuzie în cazul autodifuziei depinde numai de gradientul 
concentraţional. Pentru cazul în care nu există autodifuzie, coeficientul de difuzie 
depinde de natura materialului (speciei de atomi) ce difuzează, de timp şi 
temperatură. 

Pentru determinarea coeficientului de difuzie se foloseşte ecuaţia de tip Aerrhenius: 
EA 

D^D^e^^ (3.8) 
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Do - este coeficientul maxim de difuzie la temperatură infinită (m practică datorită 
ipotezei simplificatoare acesta se consideră o constantă ce depinde de reţeaua 
cristalină) 
EA - energia de activare 
R - constanta lui Boitzman (a gazelor) 
T - temperatura absolută în °K 

3.1.2.2 Modelul Zener 

Zener propune o soluţie simplă, prin care se consideră că precipitatul are o 
concentraţie constantă C cât şi gradientul său la interfaţă este constant. 

în figura 3.1. este prezentată variaţia conservării masei într-o soluţie 
dizolvată. 

2 V , (3.9) 

unde: 

C" - este concentraţia în volumul de masă 
dx - este distanţa de difuzie 
X - este mărimea precipitatului 
în cele mai multe cazuri C" este egal cu C® de aceea pentru o siguranţă mai 

mare se presupune că (C® - C") este aproape egal cu (C® - C^), astfel că se 
poate obţine: 

" = (3-10) 

unde: 

n - este supersaturaţia soluţiei şi care are valorile de la O la 1. 
Relaţia (3.10) introdusă în relaţia (3.9) se obţine: 

x = nyfDi (3.11) 

Aceasta spune că îngroşarea particulei de precipitat de fază / este o 

rădăcină pătrată a timpului şi de asemenea se cunoaşte că, creşterea se face după 

o lege parabolică [26]. 
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c ah 

2 ^ 
C 
O o c o o 

a 

c ba 

c 

Distanţa de la interfaţa 

Figura 3.1 Ilustrează profilul concentraţiei la interfaţă în timpul creşterii difuziei 
controlate (Modelul Zener) 

dx __ Q-JĂ 
dt ~ 24t 

(3.12) 

Atunci când supersaturaţia (Q 0) procesul de difuzie este cinetic nefavorabil. 
Iar atunci când (Q ^ 1 )procesul de difuzie este foarte rapid la fel este şi cinetica 
reacţiei de precipitare. 

3.1.2.3 Particule de precipitate de fază de formă sferică 

Legea de creştere parabolică poate fi extinsă la o creştere bidimensională ori 
tridimensională. Compoziţia chimică la interfaţă este modificată de către forma 
particulei în concordanţă cu teoria capilarităţii, după cum şi starea de echilibru este 
afectată de către curbura interfeţei dintre precipitat şi matrice. 
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Pentru o particulă de precipitat de fază f cu raza r, compoziţia la interfaţă 

este deviată de la echilibru în concordanţă cu [27] după următoarea lege: 

=C'exp 
RTr 

(3.13) 

unde: 

C® - este echilibml soluţiei dizolvate în matrice 
yj^ - -este volumul molar a precipitatului b 

în sistemele multicomponente, aceasta este descrisă şi definită în [28 

ac^JGJAC' (3.14) 

unde: A C 
AC" 

- indică un vector de rând 
- indică un vector pe coloană 

G] - este o funcţie a energiei Gibbs ca o funcţie de compoziţie 

3.1.3 Cinetica reacţiei complete în soluţia solidă. 

în această secţiune voi trata metodele disponibile în literatura de specialitate 

deschisă ce sunt utilizate la modelarea matematică ale cineticii de reacţie completă 

în producerea transformărilor de fază în soluţiile solide, prin formarea nucleeri şi a 

creşterii particulelor. 

3.1.3.1 Teoria Avrami. 

Avrami a propus o teorie bazată pe nucleaţie şi creşterea isotermică [25 

aceasta presupune că nucleaţia se produce în câteva locuri în care este gradual 

epuizată. 
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Folosind un concept a volumului extins V,̂  (ca sumă a volumelor tuturor 

particulelor precipitate), Avrami. MehI, Johnson şi Kolmogorov au dat următoarea 

expresie pentru schimbarea în volum a fazei a, astfel: 

/J (3.15) dV'" = 

unde: 
V® - este volumul de fază a 
V - este volumul total 

Pentru o distribuţie aleatoare a particulelor precipitate integrarea relaţiei duce 

la obţinerea volumului de fază a, V®, astfel: 

r ; = l - e x p - ^ (3.16) 
V 

\ / 

Extinderea volumului, V^' este calculat folosind modelele de nucleaţie şi de 

creştere cu neglijarea oricăror efecte perturbatoare induse de ciocniri ori contacte 

dintre particule. 
Aceasta rezultă în fracţia volumică Mt a fazei a astfel: 

v; = l-txp{-Zj") (3.17) 

unde: 
n - este un exponent numeric care poate lua valori de la 1 la 4. 
în cazul unei creşteri presupuse uni dimensionale exponentul numeric ia 

valori cuprinse între: 1 < n < 2. 
în cazul unei creşteri presupus bidimensionale valoarea exponentului va fi 

cuprinsă între: 2 < n < 3. 
Iar în cazul unei creşteri presupus tridimensionale valoarea sa va fi in 

intervalul: 3 < n < 4. 
Z^ - depinde de nucleaţie şi rata creşterii, de asemenea valoarea numerică 

este influenţată de temperatură [29] 

Corecţia făcută pentru extinderea în volum a particulelor precipitatelor de fază 
y\ conduce la o pierdere a infonnaţiei, de aceea distribuţia mărimii precipitatelor 

pentru acest model matematic nu poate fi predictibilă. 
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3.1.3.2. Creşterea precipitatelor de fază y' în sistemele de soluţii solide 

ternare. 

Creşterea în sistemele ternare este tratată fie prin metoda aproximării binare 
( acceptând că rata creşterii este determinată de către difuzibilitatea unui 

component) fie prin metoda liniei de legătură. 
în cazul unui sistem multicomponent, în care un component difuzează la cel 

puţin la un ordin de mărime mai repede decât un altul (D1 « D2) metoda 
aproximării binare nu este rezonabilă deorece ea nu asigură un contra echilibru de 
masă pentru toate celelalte elemente chimice implicate în cinetica reacţiei de 
transformare în stare solidă. 

Pentru cazul în care D1«D2, cercetătorul D.E. Coates în lucrările [30j3l]a 

introdus un model pentru creşterea precipitatului prin difuzie controlată în sistemele 

ternare, în care el a folosit un mod de a echilibra linia de legătură. 
în cazul unei înalte supersaturaţii a soluţiei solide modelul Coates foloseşte 

metoda liniei de legătură phn care se măreşte foarte mult gradientul componentului 
care are coeficientul de difuzie cel mai mic, pentru a compensa difuzibilitatea mică 
din sistem. 

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

Cea mai apropiată linie de legătură a fost identificată prin trasarea liniei 
verticale ce trece prin punctul P şi care corespunde compoziţiei chimice a soluţiei 
aliajului şi după cum a presupus Coates, gradientul componentei a două, creşte prin 
compensarea difuzivităţii sale scăzute. 

Fujita şi Bhadeshia [32] au aproximat compensarea fluxului liniei de legătură 

prin reducerea gradientului la zero a celui mai rapid element, urmându-l pe Coates, 
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ei au introdus schimbarea liniei de legătură m funcţie de shimbările din matricea 

compoziţiei. 

Cercetătorul Sourmail [33] a extins modelul lui Coates: la un sistem cu mai 

mult de trei componente. în loc de a fi utilizată o isocentrare a liniei de legătură el a 

folosit o isoactivitate a liniei de legătură. 

Aceasta implică faptul că activitatea celui mai rapid element difuziv este 

presupusă a fi egală cu zero în cel mai îndepărtat câmp. 

De asemenea, viteza interfeţei este presupus a fi dată de cel mai încet 

element în difuzivitate folosind noua liniei de legătură calculată. 

Aceasta conduce la o predicţie a creşterii precipitatelor şi oferă o corelare 

foarte bună a rezultatelor de predicţie cu cele experimentale. 

eoo 

•dfiEie cxxtroiată da O 

- izoactivitatea ds cartxn 

• df LEie cortrdalâ de O şi C 
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3.2. Modele matematice ale precipitării fazei / 

în această secţiune analizez diferite modele care au fost dezvoltate pentru 

modelarea reacţiilor de precipitare a fazei y' în superaliaje. 

Din bogata literatură descrisă de specialitate pe care am cercetat-o m-am 

oprit asupra următoarelor trei cele mai semnificative modele matematice Mc Lean, 

Gabb, şi Carter. 

3.2.1 Modelul Mc Lean 

Cercetătorul Mc Lean a încercat să determine modelul matematic de predicţie 

a precipitatelor de fază / în superaliajele cu baza Ni [34 . 

El a folosit două diferite legi. 

Prima lege a descris creşterea difuziei controlate. Iar a doua lege a descris 

reacţia controlată la interfaţă (sau a liniei de legătură). Prima şi a doua au expresiile: 

r = {kiy ' (3.18) 

r = (k't)" (3.19) 

unde k este constant şi are următoarea formă: 

, = ̂ ^ (3.20) 
RT 

unde: 
A - constantă de proporţionalitate 
C - este conţinutul de Al în matrice 
D - este coeficientul de difuzie a Al 
<j - este energia de interfaţă 
V^ - este volumul molar a precipitatului de fază f 

în acest model, valoarea lui C este dată de determinările experimentale. 
(T • este determinat experimental şi este un parametru care corelează datele 

experimentale. 

R- constanta gazelor 
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T-temperatura absolută 
Acest model bazat pe parametrul crşi datele experimentale (C). Prima lege 

pe care Mc Lean a folosit-o nu descrie creşterea difuziei controlate, ci creşterile 
grosolane, şi de aici s-a putut corela cu rezultatele experimentale obţinute pe 
experimente derulate pe o perioadă de lungă durată, de la mii la zeci de mii de ore 
de serviciu la temperaturi ridicate. 

A doua lege nu a corespuns cu creşterea controlată a interfeţei (sau a liniei de 
legătură), aceasta nu este validă pentru o lungă perioadă de expunere la temperaturi 
ridicate din serviciu, atunci când domină procesul de creşteri grosolane a 
precipitatelor de fază f . 

Mc Lean nu a considerat în modelul său evenimentele de nucleere. 

Teoria modelului Mc Lean a fost folosită de gmpul de cercetători condus de Irisarri 

35] care a propus o lege cinetică pentru creşterea mixtă controlată în concordanţă 

cu care: 

/ 
/ \ r (D^ / r 

v 2 . 
(3.21) 

Această relaţie reprezintă o sumă a celor două legi de mai sus enunţate de 
Mc Lean. Cu o bază experimentală solidă Irisori sugerează că, creşterea mixtă 
controlează procesul de creştere a precipitatelor de fază f . 

3.2.2. Modelul Qabb 

Grupul de cercetători condus de Profesorul Gabb T., introduce un model 
cinetic simplu care reuşeşte să facă o predicţie atât a procesului de nucleere cât şi a 
celui de creştere a precipitatelor de fază f . 

Modelul este bazat pe un proces de nucleere de bază şi teoria formării şi 
creşterii care a fost descrisă în teză puţin mai devreme. 
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Gabb foloseşte aproximarea binară şi determină predicţia creşterilor 

grosolane a precipitatelor fckX şi mărimea distribuţiei ca o funcţie de istoria în 

serviciu a superaliajului. 

Modelul matematic Gabb se prezintă astfel: 

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

Fracţia volumică a precipitatului de fază f are următoarea expresie: 

C 
F.... = 

1 - exp Q 
R 

1 
T T 

1 

J J J 

- C\ exp Q 
R 

1 
T T SotiVJ / 

(3.22) 

unde: C,. - este compoziţia Al + Ti în / 
Co - este compoziţia iniţială de (Al + Ti) în aliaj 
Q - este energia liberă Gibbs schimbată pe mol de nucleere a fazei / 
Tsoivus - temperatura de solidificare 

Constanta Q a fost determinată experimental în urma unui număr însemnat de teste, 

şi este o funcţie de temperatură, din momentul în care compoziţia precipitatului este 

considerată independentă de temperatură. 

b.) Un model cinetic este utilizat pentru procesul de început de nucleaţie şi teoria 

clasică a nucleaţiei este utilizată pentru a exprima nucleerea particulelor sferice, 

în modelul Gabb rata de nucleaţie isotermală I este data de următoarea relaţie: 

I = N G' 
37iKT 

1/2 

/?*exp 
KT 

esp 
\ 

T (3.23) 

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

G* - este activarea energiei Gibbs pentru nucleaţie 
r - este timpul de incubare pentru a începe formarea 

procesului de nucleere 
/?*- este rata de lipire a atomilor la nucleul critic de început 
Presupusa creştere controlată de către cea mai lentă difuzie, coeficientul de 

difuzie D este derivat din calibrarea modelului. 

Factorul de scară, S, şi energia de interfaţă a , sunt parametrii de corelare (de 
umplere). 
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c.) stadiul de creştere este o funcţie determinată de folosirea modelului Zener, 

descris mai sus, pentru creşterea difuziei controlate (în cazul unui sistem binar). 

Coeficientul de difuzie D, este un parametru de umplere determinat experimental. 

d.) Elementul final este o funcţie de creşterea grosolană a particulei (schimbarea 

mărimii precipitatelor datorită faptului că particulele mici tind să fie dizolvate în 

particule mari. 
Forma generală a creşterii grosolane este dată de următoarea expresie: 

dr 2DC\oi' 
dt RTr[r -C^) 

(1 + hr) (3.24) 

unde: 
b- este un factor de corecţie pentru efectele unei fracţii volumice mari. 

Acest factor de corecţie este neglijat în timpul calculării o dată cu 
introducerea distribuţiei mărimii. 

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

elementele în modelul computerizat şi care este prezentat în figura 3.3. 

în figura 3.3. este prezentat algoritmul convenţional de la care s-a pornit iniţial, 

acesta fiind corectat ca ulterior să se ajungă la starea celui prezentat ca fiind 

modelul de abordare curent, ilustrat în figura 3.4. 

Abordarea convenţională 

Presupusa mărime a nucleelor, constantă 
empirică a creşterilor grosolane. Curbele de 

i 
Legea creşterilor grosolane cubice 

I 
Predicţia Marimea medie a particulelor f 

Figura 3.3. Ilustrează algoritmul folosit în abordarea convenţională la predicţia 

mărimii particulelor precipitate de fază f 
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Modelul Gabbs oferă o predicţie rezonabilă a mărimii particulelor de fază f Şi 
a fracţiei volumice. Modelul acesta însă nu poate lucra cu fracţie volumică mare 
pentru că nu a fost introdusă corecţia prin factorul b, din relaţia de mai sus pentru 
modelarea procesului de creştere grobiană.Modelul utilizează patru parametrii de 
corelare ceea ce face dificilă folosirea lui datorită dependenţei sale de un număr 
mare de experimente. Mai mult acest model poate lua în calcul doar răcirile şi nu 
multipli paşi de tratament termic. 
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3.2.3 Modelul Carter 

Carter a cercetat şi examinat creşterea precipitatelor de fază f în 

superaliajele terţiare cu baza Ni-AI-Ti, în domeniul de temperatură cuprins între 

900®C şi 1200 °C. 

Procesul de creştere implică difuzia controlată într-o singura dimensiune cu 

un echilibru local la interfaţa precipitat/matrice ( f l y ) . 

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

ac c 
Al 

O'' ^iL^ ^ ii *i 
dx 'AUl 

^ \ 

D .V, ^ n 
Am dx 

dt dx dx 
(3.25) 

unde: 
^Aui • ®ste coeficientul de difuzie direct a elementului Aluminiu în matricea 

D .vi 
Am 

formată din Ni-AI. 
-este coeficientul de difuzie indirect a elementului Al în matricea 
formată din Ni-Ti. 

Pentru Ti se folosesc aceleaşi ecuaţii. 
Metoda lui Whittie şi Green folosită la estimarea coeficientului direct pentru 

sistemele binare folosită în [36] este extinsă şi pentru sistemele ternare. 

Ecuaţia (3.11) descrisă de modelul Zener poate fi scrisă astfel: 

r = St"' (3.26) 
unde: 

S- este constanta ratei parabolice dată de o funcţie a suprasaturaţiei O şi a 
coeficientului de difuzie a elementului Al. 

Rezultatele teoretice ale modelului rezultat au arătat o compatibilitate cu 
rezultatele experimentale care au arătat că interfaţa { f l y ) se mişcă după o 

lege parabolică în timp. 
De asemenea rezultatele modelului matematic arată că odată cu creşterea 

ratei Ti/Al rata creşterii (S) a precipitatelor de fază f se reduce. 
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3.3. Modelarea câmpului de faze. 

Metoda câmpului de faze este o simulare a evoluţiei microstructurale. Este o 
metodă recent apărută şi m acelaşi timp simplă cu ajutorul căreia se poate simula 
şi produce diverse microstructuri. 

întreaga microstructură este reprezentată de un parametru notat E care ia 
valoarea 1 pentru precipitate şi valoarea O pentru matrice, atunci valorile cuprinse 
între limitele 0<H<1 reprezintă interfaţa dintre precipitat şi matrice. 

Evoluţia microstructurii în timp, din punct de vedere matematic este 
considerată ca o rată a schimbării ordinului parametrului H iar ecuaţia evolutivă a 
microstructurii are expresia: 

— = (3.27) 
dt dE ^ ' 

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

Densitatea energiei libere este dată în funcţie de parametrul H şi a 
gradientului lui astfel 

g = dV' (3.28) 

unde: 
V - este volumul 

- este energia liberă omogenă, ca sumă a energiei libere a 
precipitatului şi a matricei. 

Unul din principalele avantaje ale acestui model matematic, metoda câmpului 
de fază, este acela că se poate trata sisteme cu fracţii volumice mari ca spre 
exemplu mai mari de 50% (0.50) şi poate măsura interacţiile elastice dintre 
precipitate şi matrice. 

61 

BUPT



3.4. Modele matematice în abordarea cineticii proceselor termodinamice de 

maturizare a precipitatelor de fază y'. 

3.4.1. Defectele de reţea 

Dacă ay şi ay' sunt constante de reţea nedeformată a fazei / şi constanta 

de reţea a f poate fi măsurată folosind extracţia electrolitică a fazei , atunci 

parametrul â a defectului de reţea nedeformată (sau netensionată prin deformare), 

este definit astfel [37]: 

J = ^ ^ (3.29) 
ay 

Sau 

^ = (3.30) 
ay +ay ] 

Cercetătorii Nembach şi Neite[38] în studiile lor asupra precipitatelor de 

întărire a superaliajelor cu baza Ni, descrie particulele de fază ^ '̂ca fiind particule 

fine bine conturate implantate într-o matrice y (austenitică) cu o normală 

constrângere. 

Aceste particule sunt forţate să ajusteze constantele de reţea cât şi cele ale 
matricei în care se află. 

Diferenţa relativă în constantele de reţea şi particulele constrânse sunt numite 
defecte de reţea constrânse {e) sau legaturi deformate. 
Cercetătorii Motto şi Matarro în studiul lor [39] cu privire la parametrii ( ^ şi c )̂, 

modulul K a precipitatelor şi modulul tăietor Gr a matricei au exprimat aceşti 
parametrii în următoarea relaţie: 

3K 

O bună aproximare a parametmlui e este 2/3 din S [38 
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Deformarea legăturii ori nepotrivirea dintre reţeaua cristalină a matricei 

austenitice y şi precipitatele de fază f au fost utilizate la explicarea proceselor de 

durificare a superaliajelor întărite cu particule de faza y'. 

La temperaturi înalte de serviciu cum ar fi ^ 0.6 din temperatura de topire 

(T,op) a superaliajelor cu baza Ni-Cr-Co, deformarea scăzută a legăturii va putea să 

minimizeze energia de la interfaţa dintre matricea austenitică y şi particulele de 

fazăr', şi prin aceasta să maximizeze stabilitatea fazei. 

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

ridicat de Mo care în combinaţie cu Cr ridică constanta de reţea a matricei/ şi prin 

aceasta reduce defectele sau nepotrivirile de reţea. 

Morfologia spaţiilor dinte particulele de faza f depinde de valoarea 

parametrului 6 (defectelor de reţea) şi a razei lor. în situaţia precipitatelor de formă 

cuboidală raza este jumătate din lungimea particulei cubice. Cu creşterea 

parametrului 5 şi / sau a razei, schimbările morfologice se produc de la forma 

sferică la cea cuboidală, apoi la grupuri ca în final să ajungă la forme dendritice [38 . 

3.4.2. Procesul Ostwald de maturizare a particulelor de faza y' 

în procesul continuu a reacţiilor de precipitare se poate distinge trei diferite strategii: 

1.) Nucleaţia 
2.) Creşterea de nuclee până când matricea atinge un echilibru cu concentraţia 

substantei dizolvate. 

3.) Procesul de maturizare de tipul Ostwald. 
în practică în general se produc cel puţin două dintre etapele descrise mai sus, 1 şi 2 
sau 2 şi 3. 
în etapa a-3-a, energia de suprafaţă a precipitalelor se reduce prin creşterile 
grosolane ale precipitatelor: 

- particulele mici sunt dislocate; 
- particulele mari cresc în urma dizolvării particulelor mici; 
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La sfârşitul procesului de transformare de faza, se formează un sistem cu două 
faze, care conţine o fază distinctă şi dispersată şi o suma mare de arii de interfaţă. 

Prin procesul de maturizare Ostwald (care presupune o creştere a mărimii 

particulelor de faza y sistemul işi reduce propriile arii de interfaţă şi prin aceasta 

propria energie de suprafaţă. 
Acest proces are ca fundament, efectul Gibbs-Thompson care schimbă 

concentraţia la interfata dintre particulele de fază şi matricea austenitică, acest lucru 
depinde de curbura interfeţei. 
Particulele care sunt mai mici decât mărimea critică au o concentraţie interfacială 
care este mai mare decât a matricei. Particulele care sunt mari au o concentraţie 
interfacială scăzută fată de cea a matricei. 

Gradienţii de concentraţie rezultaţi dau o creştere a transportului difuzional de 
materie (masa) dinspre particule înspre matrice şi dinspre matrice înspre particulele 
de dimensiuni mari. 

Astfel se explică procesul de creştere continuă a particulelor mari (grosolane) 
prin difuzia particulelor mici în masa celor mari. Media mărimii particulelor creşte şi 
numărul total de particule scade. 

Prima teorie care atxjrdează procesul de creştere a particulelor de fază în 
sisteme isotermice a fost dezvoltată de Lifshitz, Slyozov şi Wagner numită teoria 
LSW. 

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

Teoria în faza originală dezvoltată de cercetătorii Lifshitz, Slyozov şi Wagner 
(LSW) răspunde cazului când particulele precipitate de fază sunt presupuse a fi de 
forma sferică, dispersate cu spaţiu dintre ele mai mare decât media diametrului 
tuturor particulelor, într-o matrice lichidă cu un echilibru de concentraţie constant. 

S-a presupus ca fracţia volumică a particulelor este foarte mică în matrice. în 
această situaţie media razei particulelor este o funcţie de timp, descrisă în relaţia 
(2.5). 
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r'-To^' (3.32) 

unde fo este media razei particulei în momentul de început al creşterii mărimii sale. 
Iar k este o valoare constantă dată de relaţia (2.6). 

K = (3.33) 
gKT 

unde: D - este constanta de difuzie compozită 
Ce - este concentraţia de echilibru a substantei dizolvate 
y - energia de la interfata particulă / matrice 
V - este volumul atomic a precipitatului 
K - constanta numerică care depinde de distribuţia particulei 
T - temperatura sistemului 
g - acceleraţia gravitaţională (40) 

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

La dezvoltarea teoriei LSW a creşterilor grosolane de particule prin difuzie 

controlată în reţea, a stat la bază ipoteza sau condiţia ca fracţia volumică (Fv) a 

particulelor precipitate de faza;^' are o valoare numerică foarte mică, sau altfel spus 

spaţiul dintre particule este foarte mare în comparaţie cu mărimea particulelor. 

Acestă situaţie implică faptul că nu există o interacţiune între particulele învecinate, 

în timpul procesului de creştere. 

în superaliajele Ni-Cr-Co fracţia volumică a precipitatelor;'' nu este mică, ea 

atinge în medie valoarea de 0.5, şi care nu satisface condiţia teoriei LSW. 

Intuitiv este de aşteptat ca pentru o fracţie volumică mare şi rata creşterilor 

particulelor grosolane trebuie să crească, deorece spaţiile aproape inexistente 

dintre particule crează premiza iniţierii proceselor de difuzie prin transfer de masă 
între particulele din sistem. 

Vectorii care dinamizează procesul de transfer de masă prin difuzie sunt 
mărimea particulelor şi/sau gradienţii de concentraţie diferită. 

65 

BUPT



Prima modificare a teoriei (LSW) a fost făcută de cercetătorul Ardeii, care a luat în 
considerare efectul fracţiei volumice asupra comportării procesului de creştere a 
particulelor. 

Ideea centrală care stă la baza primei modificări a acestei teorii a fost aceea 
că (Fv) nu este o valoare neglijabilă, spaţiul dintre particule notat cu (R) nu poate fi 
considerat ca fiind infinit comparat cu mărimea particulelor. 
Cinetica procesului de creşteri grosolane, definit de Ardeii în prima modificare a 
teoriei (LSW) numită şi (LSWM) este dată de relaţia : 

(3.34) 

Constantele sunt aceleaşi cu cele descrise în teoria LSW prezentate mai sus, 
cu excepţia termenului indice m care este o funcţie de valoarea(Fv) fracţiei volumice 
a particulelor din sistem, şi are expresia: 

(3.35) 

Când F, ^ O, K^ ^ 1 

n- reprezintă constanta de creştere şi poate fi determinată din graficul In (r - r^) 

funcţie de ln(t). 

Variaţia K^ cu F̂  este prezentată în figura 3.5. după cum urmează: 
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Varlsţla Km cu FV In Rxxwi de dfude a creşterilor ̂ oadane 

0.7 

Figura 3.5. Ilustrează variaţia fracţiei volumice in funcţie de factorul K^ 

în modelul matematic propus de Ardeii (LSWM), funcţia este puternic 

influenţată de variaţia (FJ, Neite şi Nembach [38] au comparat diferite rezultate. 

Pentru F, = 0.2, = 7.90 obţinut de Ardeii în 1972. 

K^ = 2.19, obţinut de Braiisford şi Wynblatt în 1979. 

= 1.30 obţinut de Davies în 1980. 

Alte modele au permis pentru efectele date, tensiunile şi deformaţiile, ce apar 

între particule şi care cauzează o aliniere a precipitatelor şi influenţează forma lor 

(producerea de forme cubice în loc de sferice). 

De asemenea s-a luat în considerare şi neliniaritatea ecuaţiei lui Guibbs -

Thompson cât şi timpul ca dependenta a fracţiei volumice (FJ [38], [41 . 

3.4.5. Creşerile grosolane cu interfaţă controlată 
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Ecuaţia ratei de creştere grosolană a particulelor de faza x'este elaborată pe 

baza ipotezei că traversarea barierei la interfaţa precipitat / matrice , de către atomi 

care intră în soluţie, se face foarte greu, creşterea este denumită interfaţă controlată. 

Ecuaţia ratei apropiate este definită în [42] astfel: 

mr ^ 

unde: C reprezintă constanta de interfaţă. 
Astfel ca particulele care cresc în acest caz sunt supuse legii t adică timpului 

de injumătăţire conform [42 . 

3.4.6. Teoria Lifshitz - Slozov modificată a procesului de maturizare 

Ostwald. 

Aceasta teorie a fost dezvoltată de către Davies [43] şi care tratează 

procesul de creştere grosolană a particulelor prin difuzie controlată a reţelei într-o 

astfel de manieră. 
în situaţia unei fracţii volumice apreciabil de mari şi când limitele unei particule cresc 
prin expansiune spre exterior până la atingerea sau întâlnirea particulei invecinate. 
Astfel se declanşează un proces foarte rapid de difuzie, care produce coalescenta 
dintre cele doua particule diferite formând una singură. S-a observat că acest 
fenomen duce la creşterea ratei de creşteri grosolane ale particulelor şi de 
asemenea la extinderea distribuţiei particulelor mărite. 
Rara creşterilor grosolane dată de teoria L-S modificată dată de urmatoarea relaţie: 

(3.37) 
9 RT 

unde: k, = ^ = ^ ^ (3.38) 
K{Q) A r 

Rc- este o funcţie de F̂ , de regulă are o valoare unitară ; Rc= 1 
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27 Când Q = 0 , r = — \a^K^ = ^ atunci această teorie se transformă în teoria 4 
LSW[38 . 
D - reprezintă coeficientul compus de difuzie a câtorva specii de atomi, şi are 

expresia: 

D = Do exp 
RT 

Do = factor de frecvenţă 
Q - este energia de activare şi care are o dependenţă primară de activarea energiei 
pentru difuzia elementelor Al şi Ti în matrice, dar mai este influenţată şi de către 
energia necesară difuziei elementelor Co, Cr şi Mo, la formarea particulelor de faza 

r'-

Ce = este concentraţia de substanţă dizolvată (la formarea fazei / ) în echilibru cu 

cea a unei particule cu raza infinită. 

V= volumul molar a precipitatului 

R= este constanta gazelor 

T= temperatura 
Prin rearanjarea ecuaţiei de mai sus se obţine: 

(3.39) In = const + r 
[ c . J l RT) 

Energia de activare se determină din panta curbei dată de graficul In 

dey , unde K este panta punctului (r^ - r^ ) şi (t) [38 

v C y 
funcţie 

Ambele teorii LSWM şi LSM sunt supuse legii t ^̂  precum este teoria LSW, cu 
singura diferenţă că ele au un efect asupra ratei constante de creştere şi a 
distribuţiei mărimii particulei. 

Efectul de atingere ori întâlnire a particulei învecinate, tratat în legea LSM 
este de a creşte rata formării grăunţilor grosolani, deşi efectul în sine nu este 
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semnificant, rata constantă variază cu un factor aproximativ de trei ori mai mare 

decât întreg domeniul fracţiei volumice. 

3.4.7. Modelarea mecanismelor de durificare ca rezultat al interacţiunii 

fazelor gamma şi gamma prim y-y' • 

Precipitarea cu particule de faza f întăresc superaliajele prin două mecanisme: 

- durificarea particulei precipitate de faza f 

- durificarea soluţiei solide a matricei 

Contribuţia respectivă la rezolvarea solicitării de forfecare critice totale (r,) este: 

Tp - solicitarea de forfecare critică pentru particulă 

r, - solicitarea de forfecare critică pentru soluţia solidă 

Dacă în matricea superaliajului nu sunt particule de precipitate de faza^' atunci: 

^ = r, (3.40) 

Nu este posibil a se introduce superaliaje în care r^are o valoare finita, iar 

r, să fie zero. 

Modelele particulei durificate asociază r^ cu proprietăţile particulelor. 

în superaliajele durificate prin precipitare este cunoscut că matricea dislocaţiilor 
învinge barierele precipitatului prin urmatoarele mecanisme: 

a) ocolirea precipitatelor prin mecanismul Orowan, 
b) Forfecarea precipitatelor, 
c) Căţărarea peste precipitate. 

3.4.7.1. Ocolirea precipitatelor prin mecanismul Orowan 

Se consideră că dislocaţiile rămân în planele lor de alunecare şi pot penetra o 
mulţime de particule printr-un mecanism de tip Orowan, când solicitarea de forfecare 
critică r̂  este depăşită [is] 
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= In 

unde: A{0) este un factor geometric = l 

mm 

y 
(3.41) 

r̂  - raza dislocaţiei 
b - este vectorul Burgers 
/ i - este modulul tăietor 
L ^ - spaţiul dintre particule în planul de alunecare în cazul când particulele 

fac parte dintr-o mulţime continuă şi este dată de relaţia 

= 0.82 r 
/ \ 1 -

71 
- 2 (3.42) 

3.4.7.2. Forfecarea sau tăierea particulelor. 

Potrivit cu rezultatele experimentale publicate în [44] de către Henderson şi 

Mclean, atunci când particulele şi matricea au atât structuri cristaline similare cât şi 

orientările lor, matricea dislocaţiilor pot forfeca particulele când se îndeplineşte 

condiţia ca solicitarea să depăşeasc valoarea critică şi să genereze graniţe anti fază 

(GAF)în particule. 

Pragul minim de producere a forfecării particulei r ^ este dat de propagarea 

unei perechi de dislocaţii, 

Ib ^ J 
(3.43) 

unde r este energia necesară prducerii graniţei antifază iar f este fracţia volumică a 

particulelor. 

3.4.7.3. Căţărarea în jurul sau peste particule. 

Henderson în [48] a argumentat, că atunci când alunecarea dislocaţiilor 

este împiedicată de o mulţime de particule, amânarea ei este doar temporară 

dacă ea poate depăşi aceste obstacole prin extinderea unei părţi ori pe mai 
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multe dislocaţii prin căţărarea în afara planelor de alunecare evitând şi ocolind 
particulele în timpul fluajului. 

Căţărarile pot fi de doua tipuri, prima este localizată acolo unde cele mai 
multe dislocaţii rămân în propriile plane de alunecare şi un mic segment profilează 
particula. 

Cel de-al doilea tip este cel în care toate dislocaţiile se mută în afara planelor 

de alunecare ocolind particula numit în general căţărare. 

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

a.) în cazul căţărarii localizate, solicitarea este dată de: 

(3.44) 

b.) în cazul unei căţărări generale, solicitarea este dată de: 

(3.45) 

f - fracţia volumică a particulelor de fază f 

TQ - solicitarea de tip Orowan; 

Este argumentat faptul că căţărarea de tip localizat se produce mult mai rapid 
deoarece ea implică o mai mică cantitate de masă transportată şi prin aceasta 
domină mecanismul de c căţărare când acesta este activat. [44 

Dacă precipitatele sunt mari şi incoerente dislocaţiile le înconjoară prin bucle 
Orowan. Acelaşi lucru se întâmplă şi în cazul particulelor coerente cu condiţia ca 
între ele să existe spaţii suficient de largi. 

Precipitatele fine secundare de fază y\ coerente, cu spaţii mici între ele sunt 

o barieră dominantă în fata dislocaţiilor, acestea sunt forfecate în timpul deformaţiilor 

produse la temperatura mediului ambiant [45 . 

Procesul de căţărare a deformaţiilor este termic activat şi de aceea nu poate 
să contribuie semnificant la durificarea prin precipitare în timpul deformaţiei la 
temperatura mediului. 
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La aceste tipuri de superaliaje, dislocaţiile interacţionează cu câmpul de 
deformare a precipitatelor de fază/ datorită nepotrivirilor dintre particulele de 

precipitate şi matricea materialului [46 

3.4.8. Evaluarea ceşterii în curgerea solicitării rezultate din interacţiunea 
disiocaţiilor cu precipitatele f în timpul deformaţiei la temperatura 

mediului ambiant. 

O particulă de precipitat de fază y' poate interacţiona cu o dislocaţie prin mai 

mult de un mecanism de interacţiune, 

în [36] au fost deosebite două tipuri de interacţiuni elementare: 

a.) interacţiuni ale energiei stocate 

b.) interacţiuni elastice 
Energia este stocată în particule în timpul procesului de forfecare, dacă 

suprafaţa particulelor este mare sau dacă o graniţă de antifază (GAF) a fost creată. 
Interacţiunile elastice apar datorită diferentelor ce iau naştere în 
constanta reţelei cristaline, modulul forţelor sau energia stocată dintre particule şi 
matrice. 

în superaliajele cu baza Ni ce conţin particule de precipitate de fazăr' la care 
reţelele cristaline au suficiente defecte încât se formează condiţii favorabile de 
apariţie a forţelor tăietoare, energia suprafeţei durificate sau durificarea chimică şi 
modulul nepotrivirilor durificate sunt slabe şi de aceea, interacţiunea energiilor 
stocate duce la formarea graniţelor antifază prin precipitate. [38 

Vectorii de reţea Burgers a disiocaţiilor perfecte care străbat (succed) 

precipitatele de fază/cu o structură cristalina LI2 sunt de două ori mai lungi decât a 

vectorilor corespunzători matricei de bază cu structura f şi cub cu feţe centrate. 
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De aceea forfecarea precipitatelor/' de către dislocaţiile matricei conduc la 

defecte planare în interiorul precipitatelor x'cum ar fi graniţele antifază ce se dezvoltă 

şi se propagă în interiorul particulelor cât şi grupuri de defecte. [45 

Mecanismul de forfecare pe perechi de ^ ; structuri de tipul <110> . tipul 

matricei dislocate, relaţionate cu formarea graniţelor antifază este relativ bine 

argumentat şi înţeles în [47]. 

Grupul de cercetători condus de profesonji Mukherji a observat formarea grupurilor 

de defecte în particulele de fază f în timpul deformaţiei de tip monotonie la 

temperaturi elevate. [46] 

Nici unul din existentele modele nu sunt suficient de precise pentru a se 

calcula prin metode analitice, contribuţia grupurilor de defecte de reţea la procesul 

de durificare pentru a determina solicitarea de forfecare critică [38] în precipitatele 

de fază f . 

Această contribuţie este relativ mică la deformaţiile ce apar la temperatura 
camerei în superaliajele cu baza Ni [38 . 

Nu au nici o valoare factorii numerici care apar în formulările relaţionate cu 

contribuţia durificării particulei, la curgerea solicitării (r^) la parametrii caracteristici 

dispersiei de particule şi nu sunt de încredere până când cel puţin acesţi factori nu 
au fost verificaţi experimental. 

Chiar şi atunci când se calculează valorile medii cu o uşoară imprecizie, se 
introduc apreciabile erori. Astfel că, sunt două majore contribuţii la determinarea 
limitei critice a solicitării de forfecare ce apar în precipitatele de fază/'. 

1) durificarea prin nepotrivirile de reţea şi 
2) durificarea prin ordonare (ceea ce include forfecările particulelor de 

precipitate;'' şi asociate cu formarea graniţelor antifază). 

Limita critică a deformaţiei e^ a fost definită în lucrarea [38] şi are relaţia: 
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= (3.46) 

Unde: y - este energia graniţei antifază care este egala cu 170x10 ̂  J/m^ 

Gp - este modulul forţei tăietoare ce apare în matricea cu structura r • 
b - este vectorul Burgers 
Dacă depăşeşte deformaţiae^., durificarea prin nepotrivirile de reţea are un efect 

mai mare decât durificarea prin ordonare[38 . 

A fost recunoscut că nepotrivirile de reţea la interfaţa dintre matricea de fază 
y şi particulele de fază x'reprezintă factorul major care afectează rezistenta 

mecanică la superaliajele cu baza Ni [48 . 

O particulă de precipitat de faza/' al cărei constantă de reţea diferă de cea a 

matricei, produce un câmp de deformare care interacţionează cu dislocaţiile. 

Procesul de curgere face să dispară interacţiunea forţelor dintre o dislocaţie 

elicoidală şi o particulă nepotrivită,în care numai interacţiunile muchiei dislocaţiei 

sunt semnificative. 

Particulele fine de fază f implantate în matricea de fază/ sunt normal 

tensionate. 

Diferenţa relativă în constanta de reţea a particulelor este denumită, deformarea (f ) 

a nepotrivirilor de reţea tensionată. 

O buna aproximaţie pentru(e) este - 5 . 

S - reprezintă parametrul nepotrivirilor de reţea netensionată (s-a discutat mai sus 
la 2.6.2) şi de asemenea denumit ca fiind o deformaţie coerentă. 

Morfologia precipitatelor de faza f depinde de parametrul (t) descris mai 

sus cât şi de raza (r) a particulei. 

Cu creşterea valorii numerice a parametrului (f̂ ) schimbările morfologice se vor 

produce în sensul schimbării de la forme sferice la forme cubice şi apoi la mulţimi de 

forme cubice ale precipitatelor de faza f şi în final la dendrite. 
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Gerold şi Haberkorn în [49] şi Janson şi Meladar în [50] au găsit dependenţa 

(contribuţia particulei la durificare) la deformarea coerentă, astfel: 

Fvrb 
2s 

(3.47) 

iar S= atunci relaţia de mai sus devine. 

r p = oGp 
.1 : 

I : 
(3.48) 

Cele trei mecanisme de învingere a barierelor precipitatului de fază f generează 

valori ale curgerii solicitării foarte apropiate între ele. Valoarea medie a curgerii 

solicitării dată de către cele trei mecanisme poate fi o rădăcină patrată a sumei 

patratelor componentelor ei. 

De aceea media celor trei valori ale coeficientului a obţinută pentru valoarea r p 

specifică fiecărui mecanism este relativ constantă cu o deviaţie de +/-16% şi anume: 

3.0; 3.7 şi 4.1 pentru cele trei mecanisme. 

3.5. Concluzii 

Obiectivul principal al acestor cercetări teoretice a fost acela de a înţelege 
mecanismele termodinamice şi cinetice care controlează transformările de fază în 
stare solidă ce se produc în soluţiile solide superaliate. 

De asemenea am sintetizat cele mai complete şi acoperitoare metode 
teoretice şi modelele matemetice elaborate de câteva grupuri de cercetători cu 
preocupări în domeniu modelării cineticii transformărilor şi creşterilor de fază y'. 

în urma invetigaţiilor, a căror rezultate au fost expuse în acest capitol se pot 
desprinde următoarele idei, anume: 

- Deşi studiile teoretice conduse pe dezvoltarea de teorii şi modele 

matematice ce privesc cinetica transformărilor de fază y' caută să dea un 
răspuns general valabil pentru toate categoriile de soluţii superaliate, 
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acestea nu au fost pe deplin testate şi verificate, mai mult testarea acestora s-a 
rezumat pe rezultate experimentale concluse pe soluţiile solide cu baza Ni. Acest 
fapt lasă un loc deschis m ceea ce priveşte particularizarea teoriilor şi modelelor 
pe măsura cumulării de rezultate experimentale pe categorii de clase ale soluţiilor 
soperaliate cum ar fi spre exemplu soluţiile terţiare cu baza Ni-Cr-Co. 

- Se poate presupune că modelele de predicţie a creşterii mărimii precipitatelor 
de fază y' şi a fracţiilor de volum de la soluţiile cu baza Ni pot da rezultate şi în 
cazul celor terţiare cu baza Ni-Cr-Co, dacă se pot identifica pe bază 
experimentală factorii de corecţie necesari. 

- Pentru soluţiile cu baza Ni energia de activare a difuziei este guvernată de 
legea de variaţie t''^, iar pentru clasa soluţiilor terţiare cu baza Ni-Cr-Co nu a 
fost încă verificată legea de variaţie. 

- Pornind de la teoriile Avrami şi a modelului Mc Lean se poate conchide că 
Cinetica reacţiilor de precipitare a faze y' şi a creşterilor de particule de la 
starea de nucleu la cea de particulă matură diferă în funcţie de atingerea 
echilibrului chimic concentraţional local, factorul (I) care văzut prin prisma 
modelelor Gabb şi Carter se poate spune că acesta este relaţionat cu 
cantitatea de energie termică existentă în masa soluţiei de bază, care 
facilitează existenţa fenomenelor de transfer de masă dinspre matricea de 
fază y înspre precipitatul de fază y\ 

- Pe baza acestei concluzii este de aşteptat o variaţie a ratelor de evoluţie 
morfologică. 

- Teoriile şi modelele elaborate până la ora actuală sunt limitate în ceea ce 
priveşte abordările complexe şi într-un spaţiu tridimensional aşa cum ar fi 
efectul fracţiei volumice asupra evoluţiei morfologice şi cineticii creşterilor de 
precipitate de fază y , cât şi evoluţia formelor precipitatelor, de la forme 
sferice ori elipsoidale la fomne cubice, piramidale ori în plăci. 
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CAPITOLUL-IV-

DEFINIREA PROBLEMATICII Şl A IPOTEZELOR DE LUCRU 

4.1 Definirea problematicii şi postularea ipotezelor de lucru. 

Deşi comportarea la sudabilitate din punct de vedere metalurgic a 
soluţiilor solide superaliate binar cu baza Ni-Cr sunt relativ cunoscute, mai puţin 
însă sunt cele superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co. Cu toate acestea, tehnologiile 
de sudare sunt ţinute sub control în măsura satisfacerii unei calităţi bune în 
raport cu criteriile de încercări mecanice la temperaturi ambientale, 
însă atunci când îmbinările sudate sunt solicitate în medii cu temperaturi elevate 
şi cu o variaţie mare în unitatea de timp în care şocurile termice produse de 
salturile şi căderile temperaturilor din exploatare, calitatea ZIT-ului se află la 
limitele sale uneori producând degradări substanţiale asupra îmbinărilor sudate. 

Aplicaţiile vizate sunt cele ale distrugerilor ce apar în turbinele de gaz din 
industria energetică şi a motoarelor de propulsie de tipul turbo jet ce echipează 
vehiculele aeriene. 

Paletele din secţiunea temperaturilor înalte ale acestor echipamente sunt 
protejate termic de către sisteme de depuneri protective multistrat formate dintr-
un stat intermediar de legătură de compoziţie NiCoCrAIY sau MCrAIY (în care M 
reprezintă un alt metal de tranziţie) peste care se suprapune o bariera termică 
formată dintr-un material ceramic aglomerat cu compoziţia ZrOz + 8%Y203. 
Deşi materialul ceramic al barierei termice are o stabilitate termică foarte ridicată 
cu un coeficient de dilatare aproape de zero dezavantajul acestui scut termic 
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este fragilitatea foarte mare şi de aici o vulnerabilitate foarte mare la impactul 

mecanic care o distruge foarte uşor. 
în zonele superioare (de capăt) ale paletelor, pe suprafeţele periferice 

sunt depuse prin sudare unul, două sau trei straturi după caz de protecţie 
antifricţiune, cu un superaliaj maleabil cu baza Ni, care periodic în tipul 
reparaţiilor sunt redepuse. 

în timpul exploatării, la apariţia accidentală a şocurilor termice, părţi din 
depunerile prin sudură se desprind, lovind suprafeţele paletelor protejate cu 
bariere termice distrugăndu-le şi facilitând creşteri locale de temperatură în 
zonele neprotejate, ducând la distrugeri şi degradări în lanţ a mai multor 
componente din zona temperaturilor înalte. Figura 4.1. 

Cauza majoră a desprinderilor ce au loc din zona depunerilor prin sudare 
se datorează stării microstructurale a zonei influenţate termic la sudare, deşi 
aceasta răspunde exigenţei criteriilor de calitate impuse îmbinărilor sudate. 
Criteriile de calitate actuale, abordează problema îmbinărilor ori a depunerilor 
prin sudare, numai din punct de vedere a proprietăţilor fizice şi mecanice şi nu 
din punct de vedere microstructural. 

Astfel că, pentru evitarea fenomenelor de licuaţie ce pot apărea în ZIT ori 
realizării unei bune diluţii a meterialului depus se au în vedere tratamentele 
termice de preîncălzire a căror scop este atins şi bine controlat, generând astfel 
proprietăţile scontate şi împlinind criteriile de calitate impuse. 

Subsemnatul, ca autor în urma a peste patru ani de expertiză 
inginerească în această zonă de aplicaţii, am identificat existenţa unei 
neconcordanţe între criteriile de calitate impuse unor astfel de îmbinări şi 
solocitările existente în timpul exploatării. 

în urma cercetărilor desfăşurate de autor, am reuşit să definesc în într-o 
oare care măsură problematica fenomenologică ce stă la baza generării unor 
astfel de degradări din ce în ce mai frecvente în ultimii ani şi nesoluţionate încă. 
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Mai exact este vorba de o neacx)perire din partea criteriilor de calitate şi asupra 
ZIT-ului din depunerile prin sudare şi anume a condiţiilor microstructural 
morfologice ale sale. 

întreaga gamă de criterii de calitate, care vizează astfel de depuneri ori 
îmbinări sudate prezintă un înalt grad de severitate doar asupra stărilor 
funcţionale ale lor şi nici de cum asupra ZIT-ului. 

Singura apreciere asupra calităţii ZIT-ului este dată după cum am precizat 
mai sus ca urmare a aplicării tratamentelor termice de preîncălzire cu scopul de 
preîntâmpinare a apariţiei fenomenelor de licuaţie şi a fisurări la cald. 

Depunerile de pe suprafeţele periferice ale paletelor sunt de două tipuri în 
funcţie de scopul lor. 

1) Depunere cu scop de consumabil prin fricţiune, şi care au proprietăţi de 
ductilitate şi maleabilitate ridicată. Figura 4.2. 

2) Depuneri cu scop neconsumabil şi care prezintă proprietăţi înalte de 
rezistenţă la eroziune şi fricţiune, acestea sunt aplicate pe suprafeţele de 
contact dintre palete. Figura 4.3. 

Şi unele si celelalte produc aceleaşi deficienţe la nivel microstructural în 
zonele afectate termic. Schimbând morfologia microstmcturală locală în ZIT, iar 
la apariţia şocurilor termice din serviciu, se produc desprinderi de material a 
căror efecte duc la scurtarea perioadelor de serviciu dintre două reparaţii, în 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 
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Figura 4.2. a) b) c); Zone cu desprinderi de material din ZIT-ul 
depunerile prin sudura pe suprafeţele periferice de capăt ale paletelor 
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Figura 4.3. a) b) c); Zone cu desprinderi de material din ZIT-ul 
depunerile prin sudura pe suprafeţele de contact dintre palete. 

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

1) - mărimea, distribuţia şi forma precipitatelor de fază f . 

2) - fracţia volumică a acestora. 

La ora actuală nu există un criteriu de calitate care să pretindă refacerea 
acestor factori în ZIT. 

Autorul propune ca pentru reducerea cazurilor de avarie, a scoaterilor 
premature din serviciu cu degradări colaterale a căror cauză este cea amintită 
mai sus, să se execute tratamente termice post sudare în scopul refacerii într-o 
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proporţie semnificativă a factorilor microstructurali morfologici din zona afectată 

termic la sudare. 

în întreaga literatură ştiinţifică de specialitate, subsemnatul ca autor nu am 
reuşit sa identific studii aprofundate de cercetare, cu rezultate pertinente care să 
soluţioneze o astfel de problemă, sau măcar să definească câteva repere în 
alx)rdarea unei astfel de problematici. 
Acest fapt m-a încurajat, în a-mi defini ipotezele de lucru şi reperele principale 
ale problematicii abordate în teză. 

Ipotezele de lucru. 

Refacerea microstructurii ZIT-ului, mai exact a factorilor morfologici 
identificaţi ca fiind fundamental critici în rezistenţa materialului la temperaturi 
înalte cât şi la şocurile termice ce apar accidental în timpul serviciului, este o 
funcţie de un întreg spectru fenomenologic de transformare de fază în stare 
solidă şi a cineticii reacţiilor de precipitare în condiţiile la limită date de factorii de 
solubilitate şi disoluţie a soluţiilor solide în stare turnată luate în studiu. 

Complexitatea problemei nu constă în faptul aplicării unui tratament termic 

post sudare ci în atingerea scopului propus de regenerare a miaostructurii şi în 

special a precipitatelor de fază f în condiţii de structură în stare turnată a 

materialului de bază cu toate deficienţele ei de natură segregaţională. 
De aici am definit următoarele ipoteze de lucm pe care am urmărit sa le 

soluţionez cu ajutorul programului experimental descris în subcapitolul următor. 
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Ipoteza 1) Se ştie că energia de activare a proceselor de difuzie controlată la 
interfaţa ( / /y ' ) a soluţiilor solide superaliate cu baza Ni este guvernată de legea 

t''^. Fără a se cunoaşte la ora actuală dacă această lege guvernează şi în cazul 
soluţiilor solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co. Dacă legea t''^ verifică 
procesele de difuzie controlată şi pentru soluţiile solide luate în studiu; Atunci cu 
modelul matematic propus se pot determina energiile de activare a difuziei 
controlate care pot fi menţinute in mod controlat prin aplicarea tratamentelor 

termice post sudare. Legea t''^ verifică, dacă variaţia curbei K^T = f ( ^ ) este 

lineară. 

Ipoteza 2) Pe baza faptului general cunoscut că cinetica reacţiilor de precipitare 

ce stă la baza transformărilor de fază în stare solidă este o funcţie de compoziţia 

chimică a soluţiei, temperaturilor şi timpului de menţinere, apare supoziţia că 

dacă pentru soluţiile superaliate luate în studiu prin controlul parametrilor 

tehnologici temperatură, timp de expunere se pot direcţiona regenerarea 

particulelor de fază f în mod preferenţial controlând astfel refacerea factorilor 

morfologici microstructurali critici din ZIT, definiţi mai sus; Atunci aplicarea 

tratamentelor termice post sudare pot avea succes. 

Ipoteza 3) Dacă cinetica reacţiilor de transformare de fază în stare solidă a 
precipitatelor de fază f poate fi controlată astfel încât să se poată obţine un 

optim al factorilor morfologici microstructurali în ZIT fara a se afecta in mod 
negativ cei din materialul de bază; Atunci cuantificarea măsurătorilor determinate 
experimental poate genera modele predictive cantitative si calitative la o rezoluţie 
egală cu cea a măsurătorilor. 
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4.2. Conţinutul Programului Experimental 

Pentru soluţionarea problematicii definite şi formulate prin intermediul 
ipotezelor emise în subcapitolul anterior, am elaborat un program experimental 
gândit astfel încât sâ obţin o bază de date cu măsurători determinate 
experimental suficientă atât calitativ cât şi cantitatv pentru a putea trage concluzii 
pertinente în ceea ce priveşte fenomenologia explorată adică a transformărilor de 
fază în stare solidă şi a evoluţiei morfologice ce are loc în ZIT în condiţiile la 
limită date, definite de problematica aplicaţiei. 

De asemenea am urmărit cuantificarea răspunsului microstructural şi a 
factorilor morfologici ca urmare a tratamentelor termice post sudare dezvoltate 
de minde şi a corelării lor. Am urmărit stabilirea unor relaţii optimale de 
determinare a parametrilor timp/temperatură a tratamentelor termice post sudare 
aplicate cu scopul refacerii într-o proporţie semnificativă a factorilor 
microstructurali. De asemenea am gâdit şi posibilitatea de dezvoltare a unui 
model matematic de predicţie a microdurităţii în ZIT pe care l-am găsit ca o 
funcţie de un parametru compoziţional. 

4.2.1. Consideraţii asupra materialelor studiate şi investigate 

Studiul experimental care face obiectul acestei teze a fost condus pe şase 
soluţii solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co în stare turnată şi cu solidificare 
direcţionată. 
Compoziţia chimică este prezentată în tabelul următor. 
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Tabelul. 4.1. Compoziţia chimică a soluţiilor solide. 

NI Cr Co Mo W Ta Nb Al TI C B Zr TI+AI 
Soluţia 
-A 

63 18 10.5 1.6 2.5 1.6 0.7 3.4 3.4 0.11 0.01 0.05 6.8 

Soluţia 
-B 

48.6 22.4 19 2 1.4 1 1.9 3.7 • 5.6 

Soluţia 
-C 

58 14 9.5 1.5 4.4 3.2 3 4.9 0.1 0.01 7.9 

Soluţia 
-D 

61 12.4 9 1.9 3.8 3.9 3.1 4.5 0.12 0.02 0.1 7.6 

Soluţia 
-E 

60 14 9.5 4 4 • • 3 5 0.17 0.015 0.03 8 

Soluţia 
-F 

60 14.3 13.2 3.5 
• • • 

4.9 3.7 0.15 0.16 0.04 8.6 

Aceste soluţii sunt folosite la construirea paletelor din zona temperaturilor 
înalte din componenţa motoarelor de propulsie Turbo-Jet şi a turbinelor pe gaz 
din industria energetică. 

4.2.2. Scopul şl detalierea experimentelor. 

Starea de metastabilitate a fazelor în aceste soluţii solide este cunoscută, 
dar nu au fost efectuate studii comprehensive care să îşi propună să 
caracterizeze răspunsul microstnjctural a acestor materiale în zona afectată 
termic la sudare şi găsirea unor tratamente termice post sudare optime pentru 
îmbunătăţirea din punct de vedere microstructural a ZITului. 
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Obiectivele prezentelor studii au fost acelea de a ajunge la o înţelegere a 
comportării microstructurale în condiţii de expunere la temperaturi elevate şi în 
funcţie de conţinutul unor elemente chimice, care joaca un rol crucial în cinetica 
transformărilor de fază în stare solidă. 

Datorită lipsei de informaţii din literatura de specialitate cu privire la 
diagramele T-T-T pentru aceste soluţii am gândit un studiu asupra comportării lor 
termice, astfel: 

A) în prima etapă, cercetările au fost direcţionate pe conducerea unui studiu prin 
care sa urmărit definirea comportării din punct de vedere termic a soluţiilor 
solide, astfel că am folosit urmatoarele metode de analiză: 

1) Analiza termica diferenţială; 
2) Analiza termogravimetrică; 

în urma acestui studiu am stabilit cu exactitate punctele de transformare de 
fază atât în timpul reacţiilor endoterme cât şi a celor exoterme. 
Punctele de trecere solidus/liquidus cu punctele de maxim aferente. 
Domeniul de temperaturi în care are loc cinetica reacţiilor de disoluţie şi 
recristalizare în timpul solidificării. 

Cu ajutorul analizei termogravimetrice am stabilit proporţia de variaţie sau 
schimbare a volumului şi densităţii soluţiei citită şi integrată de software-ul 
instrumentului ca o variabilă numită schimbarea de masă. 
Am stabilit punctele de început şi sfârşit de variaţie ale densităţii şi volumului 
corelate cu punctele de pe curbele obţinute de la analiza termică diferenţială. 
Am stabilit rata schimbărilor în volum şi densitate. 

Pe baza acestor date obţinute experimental am stabilit valorile factorilor 
de influenţă timp/temperatură, la stabilirea tratamentelor termice post sudare. 
Matricea experimentală de expunere a eşantioanelor cu ZIT la tratamentele 
termice post sudare are forma următoare prezentată in Tabelul 4.2: 
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Tabelul 4.2 Matricea de bază a programului experimental factorlal: 

Temperatura de 
expunere (°C) 

Timpii de expunere (ore) Temperatura de 
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 

soluţ ia factoru l te^«>eî atu^a (* c > soluţ ia 

750-c 850-c 980-c i ioo'c 

sau t i a -a 

sau t i a -b 

sauTiA-c 

solut ia-0 

sxu t i a -e 

s a u t i a - f 

Figura 4.4. Matricea Bloc a experimentelor cu cei doi factori de influenţă şi 
nivelele lor. 
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B) în a doua etapă, a cercetărilor a fost aceea de caracterizare şi evaluare a 
evoluţiei morfologice microstructurale a unui volum mare de eşantioane din ZIT 
expuse la o serie largă de tratamente termice post sudare, am folosit 
următoarele metode de analiză: microscopie optică, microscopie electronică 
(SEM), microanaliza chimică (ESD) şi analiza imaginilod digitale culese cu 
ajutorul tehnicilor microscopiei electronice. 

Acestea au condus la înţelegerea următoarelor aspecte: 
1. Structura grăunţilor, morfologia diferitelor faze în materialul de bază. 
2. Compoziţia chimică şi parametrul de reţea cristalină atât a fazelor minore 

cât şi a celor majore. 
3. Microstructura în ZIT ca o funcţie a ciclului termic la sudare a compoziţiei 

chimice, şi a tratamentelor termice post sudare. 
4. Microstructura eşantioanelor sudate şi tratate termic cu tratament de 

maturizare. 
5. Constantele factorilor morfologici microstructurali, fracţia volumică, 

mărimea, forma şi distribuţia precipitatelor de fază/. 

6. Rata creşterilor grobiene ale particulelor de precipitate de fază / primare 

şi secundare şi activarea energiei de difuzie la interfaţa matrice -

precipitat de fază ( / / / ) . 

7. Neomogenitatea structurală în forme de insule de eutectic. 

0) în cea de-a treia etapă, a cercetărilor mele, am folosit ca bază de pornire 
rezultatele acestor investigaţii experimentale în care am urmărit elaborarea 
unui model matematic de predictie a microdurităţii în ZIT in vederea alegerii 
parametrilor optimi ai tratamentelor termice post sudare a căror scop este de 
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a îmbunătăţii microstructura ZIT-ului prin refacerea fracţiei volumice de 
precipitate de fazăr'-

1. Calcularea energiilor de activare a procesului de difuzie controlată. 
2. Determimări sclerometrice de microduritate HV,oo-
3. Stabilirea domeniului optimal a parametrilor timp/temperatură ca o funcţie 

de energiile de activare, factorii morfologici la nivele favorabile, şi a 
valorilor microdurităţilor. 

4. Corelarea măsurătorilor şi calcularea legilor de variaţie a funcţii obiectiv 
definită de variaţia factorilor de influenţă. 

5. Corelarea rezultatelor cu compoziţia chimică a soluţiilor solide relaţionate 
cu elementele: raţia 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 
experimentărilor factoriale obţinute în urma studiului din prima etapă am stabilit 
coordonatele punctului central al experimentului şi intervalele de variaţie a celor 
doi factori de influenţă, rezultind implicit şi valorile celor patru nivele ale fiecărui 
factor, ansamblul acestor valori este trecut în tabelul 5.1. 

Am optimizat programul experimental obţinând o strategie optimală la care 
am determinat planele experimentale optime astfel încât la fiecare determinare 
experimentală au participat ambii factori de influenţă (t, T°) satisfăcând criteriul 
de optim al determinantului maxim şi obţinerea unei precizii de estimare maximă 
a modelului experimental obţinut. 

Astfel am obţinut un programul experimental factorial complet de forma 
EFC=42 în care spaţiul bifactorial explorat pe baza acestei matrici este definit de 
interacţiunea factorilor timp şi temperatură pentru fiecare din cele patru nivele ale 
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lor prezentate mai sus în Tabelul 5.1. în figura 4.4. este ilustrată matricea bloc a 
programului experimental factorial complet. 
Matricea programului experimental factorial optimal, este o matrice factorială 
completă şi are forma : 

)CX =A\ 

Iar determinantul este: 

det(X'X) = 4 

Matricea program a experimentelor a rezultat din matricea efectelor care a fost 
obţinută cu ajutorul softwareul-ui MiniTab Versiunea 13. 
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4.3. Modelul analitic utilizat 

4.3.1. Modelul matematic de determinare analitică a energiei de activare a 
procesului de difuzie controlată ia interfaţa y l f . 

Pentru determinarea cineticii de transformare de fază in stare solidă a 

precipitatelor de fază y este necesară cunoaşterea energiei de activare a 

proceselor de difuzie y . 

Pentru calcularea energiei de activare a procesului de difuzie la interfaţa 

/ / /(matr ice - precipitat de fază), am folosit modelul matematic următor, 

demonstrat de cercetătorii Ardeii şi Nichols conform caruia creşterile 

precipitatelor de fază f în soluţiile solide superaliate binar cu baza Ni - Al sunt 

direct proporţionale cu procesele de difuzie controlată dinspre matricea de fază 

y înspre precipitatul de fază f teorie formulată de cercetătorii Lifshitz-Slyozov-

Wagner descrise de altfel mai sus în capitolul 2. 

Acest model matematic arată că , creşterile lineare a particulelor de fază 

f se face cu o creştere a timpului de expunere după legea guvernată de funcţia 

putere la exponentul 1/3. 

Legea este descrisă de următoarele ecuaţii. 

(4.1) 

(4.2) 

unde: 
- ro este media razei particulei în momentul de început a creşterii mărimii 
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sale ( momentul activării procesului de difuzie dinspre matricea de fază 

r înspre particula de fază 

- r este media razei particulei de fază / la timpul de expunere (t), iar 

pentru forme cubice mărimile determinate sunt a/2; 

k este temperature care depinde de o rată constantă, dată de relaţia 

următoare (4.3); 
-1 este timpul de expunere; 

o yDC l " 
k = ^ ^ ^ ^ (4.3) 

9 Rf 

unde: D - este constanta de difuzie compozită, sau coeficientul de difuzivitate a 

diferitelor specii de atomi; 

C - este concentraţia molară a elementelor formatoare de fază / ' în 

echilibru cu o particolă de rază infinită, sau mai simplu concentraţia de 

echilibru a substantei dizolvate; 

/ - energia liberă de la interfaţa matrice / precipitat 

V - este volumul molar a precipitatului; 

T - temperatura absolută in 

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

Mărimile x,V and R sunt independente de T, dar cum C este dependent de 

temperatureă valoarea lui C poaste fi neglijată. Relaţia dintre D şi T este descrisă 

de ecuaţia de tip Arrhenius, astfel: 

D = (4.4) 

unde: 
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A = este o cx)nstantă; 
Q - este energia de activare şi care are o dependenţă primară de 

activarea energiei pentru difuzia elementelor Al şi Ti din matrice înspre 

precipitat, dar mai este influenţată şi de către energia necesară difuziei 

elementelor Co, Cr şi Mo, la formarea particulelor de fază y'; 

T - temperatura absolută in 

R - constanta gazelor = 1.987 cal/morK; 

Relaţia dintre K şi T este guvernată de asemenea de legea lui Arrhenius. 
Aceasta este derivată din relaţiile (6.3) şi (6.4) şi ca urmare are următoarea 
expresie: 

IVrt 
k T ) 

(4.5) 

unde: 
B = este o constantă; 
Ca urmare a logaritmării relaţiei (6.5) se obţine următoarea expresie: 

Ink^T = InB - (4.6) 
RT 

Prin rearanjarea ecuaţiei de mai sus am obţinut următoarea formă: 

k̂ T = - 2 (4.7) 
R 
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Reprezentarea grafică a variabilei k̂ T în funcţe de j , rezultă o curbă guvernată 

de o lege cu variaţie lineară, la care valoarea pantei este - ^ , astfel că energia 

de activare a difuziei (Q) se determină după cum urmează: 

(4.8) 

R ]_ 
T 

x , - x , 
(4.9) 

iar: 

x^-x, 1 1 
(4.10) 

Pentru y = O rezultă valoarea constantei B din ecuaţia (4.6). 

Cinetica creşterilor prin difuzie controlată a precipitatelor de fază f în soluţiile 

solide superaliate terţiar cu baza NiCrCo sunt guvernate de legea t''^, dacă 

variaţia curbei k ^ T = / ' r este lineară. 
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4.3.2. Modelul matematic al experimentului factorial complet de tipul EFC 

folosit. 

După stabilirea factorilor de influenţă şi a celor patru nivele ale fiecărui 
factor, mi-am concentrat atenţia spre modelarea matematică a acţiunii factorilor 
de influenţă timp / temperatură asupra funcţiei obiectiv care reflectă 
fenomenologia explorată. 

Modelul analitic a dependenţei factoriale a fenomenului studiat are următoarea 
expresie: 

v = (4.11) 

x,; X2 - sunt factori de influenţă controlabili timp şi temperatură. 
Zii z^ - sunt factori de influenţă necontrolabili, aleatori, care generează erori 
aleatoare. 

- sunt parametrii statistici, necunoscuţi numiţi coeficienţi de influenţă sau 

de regresie. 

La modelarea fenomenului studiat am înlocuit valorile reale ale coeficienţilor de 

regresie (/?, cu estimaţiile statistice ale acestora b,...bd pe care le-am obţinut 

în urma prelucrării datelor experimentale. [10] [l l] [l2 . 

Influenţa factorilor aleatori z,...z^ este inclusă în eroarea experimentală şi ca 
atare în timpul experimentelor am urmărit minimizarea ei. 
în acest mod am obţinut modelul experimental în care funcţia de răspuns reală a 
fost înlocuită de estimarea ei statistică ca o funcţie a factorilor controlabili şi a 
estimaţiilor statistice ale coeficienţilor de regresie reali. 
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y = f{ţj\h,.h,) (4.12) 

în studiul fenomenologiei explorate pentru trecerea de la forma generală (4.12) a 
modelului experimental la forma concretă a acestuia, am găsit că împrăştierea 
rezultatelor funcţiei obiectiv poate fi explicitată cu o precizie satisfăcătoare, cu 
ajutorul modelelor regresionale, astfel că legătura dintre funcţia obiectiv şi a 
factorilor de influenţă se exprimă prin funcţia polinomială în cazul, energiilor de 
activare a difuziei şi a variaţiei factorilor morfologici microstructurali şi care are 
următoarea formă, unde k sunt factorii de influenţă: 

gr-l- y = (4.13) 

gr-ll- y = (4.14) 

iar în cazul estimării microdurităţii în ZIT funcţie de timpii de expunere şi a 
microdurităţii în funcţie de raţia Ti+AI din soluţia solidă, legătura între funcţia 
obiectiv şi a factorilor de influenţă se exprimă prin funcţia logaritmică de forma: 

y = aln(x) + b (4.15) 

Efectele provocate de interacţiunea de ordin superior funcţiei polinomiale 

determinate pentru fiecare caz în parte sunt considerate neglijabile. 

Modelele regresionale ale funcţiei obiectiv pe care le-am determinat în 

conformitate cu [55] împreună cu coeficienţii preciziei de estimare R̂  sunt arătaţi 

în capitolul 5. 
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4.4. Metodele analitice de laborator şi rezultatele cercetărilor experimentale 

în acest sub capitol expun diferite metode, technici şi echipamente de 
laborator folosite la conducerea practică a experimentelor şi rezultatele 
experimentale obţinute. 

4.4.1. Reproducerea ZIT-uiui natural şi prelevarea eşantioanelor. 

Materialele folosite la prepararea eşantioanelor, au fost în stare turnată cu 
solidificare direcţionată, având aceleaşi condiţii metalurgice cu cele ale 
componentelor nou fabricate. 

-primul set de eşantioane a fost folosit ca referinţă. 
-al doilea set de eşantioane a fost destinat obţinerii ZIT-ului. 

Zona influenţată termic de la sudare, luată în studiu s-a obţinut ca urmare 
a depunerii prin cordon de sudură, în procedeu WIG cu tratamente termice de 
preăncălzire aferente după tehnologia de sudare omologată şi folosită la 
depuneri pe palete după cum este exemplificat în imaginea din Figura 4.5. 

Eşantioanele au fost secţionate tratate termic post sudare şi pregătite 
metalografic pentru analizele de laborator. 
Parametrii procesului de sudură a fost acelaşi pentru fiecare material. 
Parametrii tratamentului termic de preăncălzire au diferit de la material la 
material. 
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Tabelul 4.3. Parametrii procesului de sudare a procedeului WIG folosiţi la 
executarea depunerilor 

Curentul de sudare 118-145A 

Tensiunea 10-12V 

Energia lineară 10-16kJ/cm 

Rata de curgere a gazului Argon 15 l/m in 

Viteza de sudare 4.5 -10.4 cm/min 

Pe suprafeţele perpendiculare cu creşterile dendritelor columnare au fost 
utilizate la caracterizarea, structurii grăunţilor. 
Eşantioanele sudate au fost expuse următoarelor cicluri experimentale având 
temperaturi şi timpi de expunere diferiţi după cum sunt expuşi în matricea 
experiment din capitolul 5. 

După parcurgerea acestora, eşantioanele au fost pregătite în vederea 
investigaţiilor de microscopie optică, analiza imaginii si microscopie electronică. 

Al treilea set de eşantioane a fost pregătit din materiale noi neexpuse 
termic în vederea caracterizării materialului de bază, cu ajutorul analizei termice 
diferenţiale. 
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/ I 

Figura 4.5. a), b) Exemplu de componente din care s-au prelevat eşantioane 
folosite in timpul experimetelor, cu depunere de material maleabil din superaliaj 
cu baza Ni prin procedeu WIG pe suprafaţa de capăt periferică a unei palete din 
soluţie terţiară cu baza Ni-Cr-Co. (în tehnologia curentă de reparaţii paletele în 
această fază după depunere sunt ajustate prin prelucrare mecanică şi pregătite 

pentru depunere protectivă mulţi strat, cu strat intermediar de legătură şi barieră 

termică, zona din ZIT cu fracţie volumică scăzută este de 2 pănă la 3 mm). 
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4.4.2. Prepararea metalografică 

La pregătirea metalografică a eşantioanelor prelevate din zonele de 
interes s-au folosit tehnici standard de metalografie, omologate procedural pentru 
clasa superaliajelor în studiu. 

După stabilirea suprafeţelor pentru examinare, eşantioanele au fost montate în 
presă termică cu montură din bakeiită conductivă şi pulbere de epoxy. 
Şlefuirea s-a făcut pe hârtie abrazivă cu particule de SiC cu mărimea de 80; 120; 
240 şi 320. 

Lustruirea s-a făcut pe ţesătură de nylon cu pulbere de diamant în 
suspensie cu particule de 9//w, 3 şi 0.05 fjm din AI2O3. 

Viteza de rotaţie, presiunea de apăsare şi timpii de menţinere au fost diferiţi în 

funcţie de fiecare etapă parcursă [213] [214] [215] [216] 

S-au folosit echipamente automate de laborator tăietor, presă termică şi şlefuitor 

de tip Bhueler. Eşantioanele lustruite a fost atacate chimic cu reactivele Marbles 

şi în soluţie de electrolit din acid cromic care sunt prezentate în tabelul 7.2. 

Tabelul 4.4. 

Numele 
reactivului chimic 

Compoziţia chimică 
Procedura de atac 

Marbles 

50ml apă distilată 
50ml metanol 

lOOmI HCI 
Prin inserţie 2 - 3 secunde 

Soluţie de 
electrolit din acid 

cromic HCr 

lOOmI ±5Îapă 
distilată 
10g±0.5Î trioxid de 
crom 

Curent de 500±15 mA 
timp de 2 - 5 secunde, şi un 
potenţial electric de 5 ± 0.5V, 
polul pozitiv legat la 
eşantionul metalic 
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4.4.3. Analiză de Microscopie optică. 

Pentru a vizualiza răspunsul microstructural al soluţiilor solide studiate atât 
din punct de vedere morfologic cât şi a cineticii reacţiilor chimice m stare solidă 
ca efect a influenţelor izotermice la sudare şi tratamentelor termice post sudare 
s-au prelevat eşantioane din zonele de interes care au fost pregătite 
metalografic. 

Imaginile digitale au fost luate pe o cameră Cannon cu care a fost echipat 
microscopul optic Lecca. 

Eşantioanele au fost analizate pe microscopul optic la diferite nivele de 
mărime. Apoi imaginile au fost stocate în computer după care au fost analizate 
cu ajutorul unui sistem integrat de analiză a imaginii condus de un software 
specializat în vederea determinării calitative şi cantitative de faze şi constituenţi 
microstructurali, de asemenea şi fracţiiile volumice de faze 

4.4.4. Analiză de Microscopie Electronică. 

Prepararea eşantioanelor pentru analizele pe microscopul electronic s-au 
făcut ca şi pentru cel optic cu deosebirea că după lustruirea finală microprobele 
au fost atacate cu reactant electrolitic. 
Imaginile înregistrate de pe suprafeţele explorate au fost culese cu ajutorul a 
două tipuri de microscoape electronice unul de generaţie mai veche Cambhdge 
si al doilea microscop de ultimă generaţie JEOEL 7000. 
Tensiunea de accelerare a fost folosită la 20keV iar curentul de filament A O / J A . 

Distribuţia şi compoziţia evoluţiei fazelor a fost analizată atât din punct de 
vedere cantitativ cât şi calitativ folosind utilităţiile microscopiei electronice, ESD -
spectrometrul cu energie dispersivă, ţi analizorul de imagine. 
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S-au analizat imaginile la diferite nivele de mărime, s-au luat imagini 
comparative la 1CX)00 şi 40000 x de ori mărire. S-au determinat calitativ şi 
cantitativ precipitatele primare şi secundare de fază, fracţia volumică a fazei 
distribuţia şi dimensiunile lor în matrice. Carburile de tip MC şi M23C6. 
Transformările morfologice ce apar ca urmare a reacţiilor chimice în stare solidă. 
Reactantul electrolitic folosit a fost acidul cromic. Microproba a fost introdusă într-
0 baie de acid cromic, baia lichidă a fost conectată la polul negativ al unei surse 
de curent continuu, microproba metalică a fost conectată la polul pozitiv. Acest 
circuit electic a fost străbătut de un curent de max 500mA timp de 2 - 5 secunde, 
şi un potenţial electric de 5 Volţi. 

Rolul reactantului electrolitic a fost acela de a scoate în contrast detaliile 
constituenţilor microstructurali şi a contura bine detaliile foarte fine ale 
precipitatelor de fază, ca produşi de reacţie. Astfel au putut fi luate imagini la 
nivele de mărime foarte mari şi au putut fi uşor prelucrate şi analizate electronic 
toate informaţiile imaginilor extrase. 

4.4.5. Analize chimice în spectrometrie cu energie dispersată. 

La examinarea potenţialuli de partiţionare a elementelor de aliere s-a 
folosit microanaliza condusă pe spectrometru de energie dispersată (ESD), 
sistemul de spectrometrie cu detector analizor de mare rezoluţie a fost cel al 
microscoapelor electronice folosite. 

S-a folosit sistemul de corecţie (ZAF) la mumărul atomic, absorbţie şi 
fluorescenţă. Timpul de achiziţie a fost setat la 100 secunde. 
Microanalizele chimice au fost estimate pe un software specializat INCA, în 
determinări analitice cantitative. 
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Calibrarea analizei chimice a spectrometrului s-a făcut pe microprobe, 

vezi tabelul 4.5. 

Tabelul 4.5. Calibrarea spectrometrului EDS din componenţa microscopului 
electronic pentru fiecare element urmărit 

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 

W LIF Ka W 

Spectrele chimice şi conţinutul în procente de masă şi procente atomice 
sunt ilustrate pentru fiecare soluţie solidă în parte în ANEXA 4. 
Microanalizele arată că precipitatele de fază sunt bogate în Al, Ti şi Ta iar 

soluţia de fază y in MoCr şi restul elementelor. 

Dizolvarea acestor elemente formatoare de fază f se face după principiul 

distribuţiei echilibrate a elementelor în soluţiile solide binare, [207] ceea ce este 

de presupus că aceleaşi principii guvernează formarea fazei f şi în cazul 

soluţiilor terţiare. 

De aceea schimbările morfologice a precipitatelor de fază f se fac după o 

difuzie direcţională a elementelor constituente, care explică formarea particulelor 

alungite. 
Distribuţia gradienţilor concentraţionali chimici este mult mai echilibrată în soluţia 
matricei decât la interfaţa dintre faze unde poziţionarea raţiilor dintre elemente 
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scade, astfel că rezultatele din teză a autorului confirmă rezultatele obţinute pe 

soluţiile superaliate cu baza Ni publicate în [207 . 

Un larg domeniu al ratelor de poziţionare la interfaţa y'ly a elementelor Al, Ti, 

Ta duce la o creştere direcţionată a particulelor, se poate lesne înţelege că 

acestea au un flux de difuzie relativ mare, care accelerează ratele de creştere de 

fază, / în special la soluţiile cu un conţinut scăzut de W. 

Elementele W şi Co posedă un flux de difuzie şi o stabilă distribuţie comparativ 

cu celelalte elemente. 

Aceasta ar putea încetini ori obstrucţiona migrarea altor elemente în timpul 

proceselor de creştere prin difuzie, şi ar opri astfel creşterile direcţionate ducând 

la creşteri uniforme în toate direcţiile, se poate compara Visual morfologia 

soluţiilor D, E şi F. 

4.4.6. Analiza Imaginii. 

Mărimea, distribuţia şi fracţia volumică a fazei f au fost determinate cu 

ajutorul software-ului „Sigma Scan Pro 5.0 Digital Image Analysing" de analiza 

imaginii digitale folosind următoarea procedură. [209 

După ce s-au explorat toate zonele de interes atât în microscopie optică 
cât şi în microscopie electronică s-au stabilit zonele de interes care au pezentat o 
morfologie reprezentativă a constituenţilor microstructurali, apoi s-au cules o 
serie de micrografii digitale care s-au stocat în computer. 
Imaginile au fost mărite pentru a se putea folosi întreg spectrul de intensitate şi 
numărul total de pixeli în determinarea imaginii. 

A fost folosită metoda intensităţii imaginii cu opţiunea threshold, apoi toată 
cantitatea de pixeli care au constituit aria selectată au fost analizaţi. 
Rata ultimei sume de pixeli a condus la calcularea şi determinarea mărimilor 
urmărite mărime, distribuţie şi fracţie volumică. 
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Pentru ca tehnica de analiză a imaginii să fie relevantă în comparaţie, 

imaginile culese au fost luate sub aceleaşi condiţii de strălucire şi contrast iar 

constituenţii microstructurali, particulele de precipitate de faza x'au avut acelaşi 

spectru de intensitate în imaginile analizate iar contururile foarte clar definite. 

S-a depus un efort semnificativ în a menţine condiţiile de contrast, strălucire şi 

luminozitate constante, prin ajustaje şi corecţii numeroase şi de lungă durată 

pentru fiecare eşantion explorat. 

Datorită răspunsului diferit al fiecărui material (soluţie solidă studiată) în 
parte la reactantul chimic folosit condiţiile de contrast, strălucire şi luminozitate 
nu întotdeauna au putut fi atinse cu aceeaşi precizie. 
De menţionat faptul că acestea s-au întâmplat datorită următoarelor cauze: 

- diferenţelor chimic compoziţionale ale materialelor studiate care au 
reacţionat diferit la aceaşi parametri constanţi de expunere la reactivul 
electrolitic; 

- concentraţiile chimice ale componenţiilor electroliticului, curentul electric, 
diferenţa de potenţial electric cât şi timpul de menţinere a probelor sub 
atac, constituie variabile ce se răsfrâng asupra calităţii imaginilor dar mai 
cu seamă asupra coeficienţilor de eroare la cuantificarea mărimilor 
determinate digital cu ajutorul software-ului. 

Toate acestea au produs variaţii mari în ceea ce priveşte luminozitatea, 
strălucirea şi contrastul imaginilor obţinute iniţial şi care au fost corectate şi 
ajustate pentru fiecare soluţie solidă în parte; 

Pentru ca informaţiile extrase şi analizate să fie relevante s-au determinat 
trei măsurători diferite pe fiecare imagine luată. Această metodă s-a folosit 
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pentru toate imaginile analizate şi a permis determinarea fracţiei volumice de 
fază x'şi a erorilor asociate. 

Procedura este limitată de acurateţea prelucrării metalografice şi în mod 
deosebit al aplicării atacului chimic cu reactiv electrolitic. 

4.4.6.1. Procedură metodologică de analiza a imaginii digitale de pe 
microscopul electronic. 

Procedură elaborată pentru analiza imaginii digitale în vederea 
determinării factorilor morfologici microstructurali, mărimea, fracţia volumică şi 
forma precipitatelor de fază y' (particule primare şi secundare) ale soluţiilor 

solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr- Co. 
1. Determinarea mai multor zone reprezentative pentru fenomenul studiat 

al eşantioanelor 
2. Determinarea zonelor tipologice cu factori morfologici microstructurali 

reprezentativi pentru fenomenul studiat. 
3. S-au cules cel puţin nouă imagini din fiecare zonă considerată 

reprezentativă. 
4. Pentru fiecare arie topologică s-au luat imagini la diferite mărimi 

folosind întreg spectrul de intensitate a luminii, contrast şi strălucire, 
pentru a utiliza întreg numărul de pixeli digitali ai imaginii ariei 
topologice alese spre a fi analizată şi măsurată. 

5. S-a folosit metoda intensităţii de prag (threshold method) pentru a 
pune în evidentă maximul de pixeli constitutivi pentru a vizualiza la 
calitatea cea mai bună imaginile precipitatelor de fază . 

6. Raţia sumei de pixeli rămaşi din numărul total a fost folosită la 

determinarea fracţiei volumice. 
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7. Pentru ca tehnica de analiză a imaginii digitale să aibe rezultate 

pertinente şi reproductibile, imaginile trebuiesc luate în aceleaşi condiţii 

de strălucire şi contrast iar precipitatele de fază / trebuie să aibe 

acelaşi domeniu al intensităţii pe toată imaginea. 

8. Micro atacul chimic al eşantioanelor pentru microscopia electronică 

trebuie să se producă în aceleaşi condiţii pentru fiecare material 
a.) Soluţia electrolitului ca reactiv chimic HCr să aibe aceeaşi 

concentraţie fără impurităţi s-au cât mai apropiată 
b.) Timpul de menţinere, diferenţa de potenţial, curentul electhc şi 

polaritatea sa să fie respectate şi la aceleaşi valori, polul pozitiv 
la eşantion şi polul negativ la electrolit. 

9. Datorită faptului că există o diferenţă de răspuns a reactantului în 
funcţie de fiecare material (compoziţia chimică a sa) condiţiile de 
luminozitate, contrast şi strălucire s-au diferenţiat de la material la 
matehal. 

10. Aplicarea metodei a fost făcută pe trei imagini a fiecărei arii topologice 
reprezentative de interes, şi mi-a permis detenninarea cantitativă a 
proporţiilor prin măsurători de suprafaţă a factorilor morfologici 
microstructurali şi estimarea erorilor asociate. 

11. Prima măsurătoare a fost făcută la valoarea centrală a domeniului 
intensităţii, alte două la capetele domeniului, valoarea minimă şi 
maximă, iar alte două măsurători s-au făcut în zonele intermediare 
cuprinse între punctul central şi limitele de maxim şi minim ale 
domeniului. 

12. Pentru a estima şi a elimina gradul de nesiguranţă al metodei, am 
făcut cinci măsurători diferite pentru fiecare imagine. 

Am găsit că repetabilitatea valorilor măsurate obţinute pe aceeaşi imagine 
a variat între 3% şi 7% ceea ce se poate spune că nedepăşind pragul de 10% 
procedura aplicată este de încredere. 
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Această metodă a fost dezvoltată şi aplicată de subsemnatul, autor al 
acestei teze. 

Imaginile pe microscopul electronic extrase de pe eşantioanele expuse 
tratamentelor termice post sudare sunt prezentate în ANEXA 2 

Analiza microstnjcturală condusă pe eşantioanele expuse tratamentelor 
termice post sudare a scos în evidenţă unele transformări evolutive ale fazelor în 
stare solidă ca şi constituenţi morfologici, anume carburile de tipul MC s-au 
descompus parţial şi au format faza etha (T|) şi carburi de tipul MgaCe în intervalul 
850-980°C ceea ce explică faptul de ce fazele x] în soluţiile studiate au fost 
întâlnite în vecinătaea carburilor de tipul MC. Creştere timpului de expunere a 
arătat o dezvoltare în volum a carburilor de tipul MggCg şi în acelaş timp o 
precipitare mai intensă a fazei y' ceea ce sar putea explica prin efectul de 
îmbogăţire locală cu elemente ca Al şi Ti formatoare a precipitatelor de fază y. 

în intervalul de temperatură 980-1100®C sa observat o descompunere a 
carburilor de tipul MgaCg de pe graniţele de grăunţi în precipitate de fază y\ de 
asemenea tot în acest interval au fost observată o disoluţie a fazei r] în insule 
eutectice formate din fazele y- y' în aceste zone conţinutul de Co, Cr, şi W a fost 
găsit ca fiind mult mai scăzut iar conţinutul în Ta, Ti şi Ni mult mai ridicat fapt ce 
confirmă rezultatele din fl76 
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Figura 4.6. Soluţia A material de bază 

Figura 4.7. Soluţia B material de bază 
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a) 

Figura 4.8. Soluţia B a) Carbură, b) Fază etha 
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a) 

Figura 4.9. Soluţia C, a) precipitate de fază y'; b) Descompunerea unei carburii 
de tipul MC 
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Figura 4.10. Soluţia D, a) Carbură de tipul M^Cg pe graniţă de grăunţi 
b) precipitate de fază y' şi particule secundare 

Figura 4.11. Soluţia E, a) Carbură de tipul M23C 6 P® graniţă de grăunţi 
b) intersecţie de graniţă de grăunţi; c) precipitate de fază y 
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Figura 4.12. Soluţia F, a) precipitate de fază y'; b) c) d) Descompunerea 
Carburilor de tipul MC 
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4.4.7. Analiză termică diferenţială 

Analiza termică diferenţială este o metodă analitică prin care se determină 

temperatura de început şi de sfârşit de transformare de fază ca urmare a 

reacţiilor chimice atât endoterme cât şi exoterme. [208] 

Principiul se bazează pe măsurarea diferenţelor de temperatură dintre o 
substanţă (soluţie metalică) necunoscută şi o referinţă de material cunoscut. 

Analiza termică diferenţială a fost condusă pe un instrument NETZSCH 
STA409. 
Eşantioanele au fost prelevate în formă cilindrică iar analizele s-au făcut în 
concordanţă cu metodele standardizate şi descrise în ASTM E914, ASTM 
E1131, ASTM El 868, lungi de = 5mm şi cu diametrul de = 4mm. 

Fiecare eşantion a fost analizat individual, parcurgând două cicluri de 
încălzire până la temperatura de topire şi două cicluri de răcire până la 
solidificarea completă la temperatura mediului ambiant. 

Analizorul a fost calibrat cu un etalon din platină, apoi axa de temperatură 
şi celula constantă a aparatului au fost calibrate şi liniarizate cu un eşantion din 
indiu. Toate materialele au fost analizate în acelaşi regim de lucru. 

Rata ciclurilor de încălzire (endotermice)a fost de 10 ®C/min iar rata 

ciclurilor de răcire (exotermice) a fost de 20 °C/min. Ciclurile au fost conduse în 

atmosferă de Argon. 

Echipamentul de analiză termică diferenţială a fost controlat de un 
computer cu ajutorul software-ului PROTEUS Versiunea 4.3.1-2004 cu ajutorul 
căruia s-au făcut măsurătorile şi analiza valorilor determinate. 
S-a urmărit ca toate transformările de fază ca urmare a reacţiilor chimice în stare 
solidă cât şi cinetica lor care s-a produs în materialul studiat atât în timpul 
proceselor endotermice cât şi în timpul celor exotermice. 
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Experimentele s-au executat în vacuum la = 10 ^Pa şi atmosferă inertă de 
Argon pentru prevenirea defectelor de oxidare. 

Variaţia temperaturilor a fost inregistrată cu termocuplă din Platină/Platină - 10Î 
Rhodiu. 
Acurateţea citirii temperaturii a fost de +/- 0.1 °C. 

Răcirea eşantioanelor s-a făcut cu jet controlat de Heliu. Măsurătorile 
temperatură-transfomriare endo/exotermică s-au stocat în computer apoi 
graficele obţinute s-au prelucrat şi analizat informaţiile necesare. Punctele de 
transformare de fază, punctele de topire şi de recristalizare, trăgăndu-se 
concluzii asupra cineticii reacţiilor chimice ce se produc în soluţiile studiate 
funcţie de compoziţia chimică a lor. 

Graficele extrase cu valorile parametrilor determinaţi sunt prezentate în 
ANEXAI. 

4.4.8. Analiză termogravimetrică 

Este o metodă de analiză termică cantitativă a schimbărilor de masă ca o 
funcţie de temperatură ce se produc în soluţia analizată, 
în soluţiile solide din aliajele metalice, variaţia în masă, este definită ca o vahaţie 
a densităţii şi volumului soluţiei. 

D = — m = /(Z),vo/) (4.16) 
voi 

Deoarece nu există procese de evaporare ori reacţii de oxidare, 
schimbările reale ce au loc la nivelul soluţiei sunt variaţii de volum şi densitate şi 
cum masa este o funcţie de volum şi densitate, astfel se poate determina 
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cantitativ variaţia stabilităţii termice şi a stabilităţii compoziţionale a soluţiei prin 
măsurarea semnalului provenit de la gradul de schimbare de masă dată în 
procente. Mărime afişată pe curbele termogravimetrice prezentate în capitolul 
următor. 

Măsurarea semnalului 
Dependenţa de temperatură: 

m = m(T°) sau m = m( r ) -mo (4.17) 

Dependenţa de timp: 
m = m(t) sau m = m(t)-mo (4.18) 

m - masa eşantionului de soluţie solidă analizată 
mo - masa iniţială 

- temperatura 
t - timp 

Măsurarea semnalului de masă se face de către o termo balanţă incorporată 
asimetric. 

Liniarizarea liniei de bază a termobalanţei se face prin rularea în gol a aparatului 
în aceleaşi condiţii de atmosferă inertă (Ar), domenii de temperatură, rate de 
încălzire şi răcire, de unde rezultă semnalul mg (T°) care apoi se extrage din 
semnalul obţinut în urma rulării experimentului, obţinăndu-se semnalul real 
pentru fiecare soluţie analizată. 

msr (T°) = m^ (T°) - mg(r) (4.18) 

unde: m ,̂ - este semnalul real al soluţiei analizate 
m^ - este semnalul soluţiei 
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nrig - este semnalul de mers în gol 

Analizele termice diferenţiale şi termogravimetrice s-au făcut în 

concordanţă cu următoarele standarde ASTM - E914; E1131; E794; E473; 

E794; E967. Calcularea semnalului standard s-a făcut pe cristal de safir în 

concordanţă cu ASTM - E968, şi E793, area peak-ului în //Kî/w^ corespunde 

valorii senzitivităţii de extrapolare a temperaturii de onset (început de 

transformare de fază). 

Graficele extrase cu valorile parametrilor determinaţi sunt prezentate în 

ANEXAI. 

Figura 4.13. Eşantioanele de material folosite la analiza termică diferenţială şi 
termogravi metrică 

I / nT > ' 

120 

BUPT



4.4.9. Determinări sclerometrice de microduritate pe scara Vicl(ers[52]. 

Măsurătorile de micrcxJuritate au fost determinate cu un instrument de 
producţie ZVICK, iar mărimile au fost citite pe scara Vikers cu sarcină de 100 g 
cu vârful penetrator de diamant şi profil piramidal. 
Măsurătorile au fost conduse pe probele metalografice pregătite pentru 
microscopia optică. 

Citirea mărimilor măsurate şi apoi calcularea valorilor de microduritate s-a 
făcut automat de către software-ul Clemex CMT specializat. Calcularea 
mărimilor s-a făcut după relaţia standard în concordanţă cu ASTM E384 şi 
DIN/ISO 6507. 

= (4.19) 

unde: L - sarcina in kg; 
d- media diagonalelor (mm) 

Media a cinci puncte măsurate a valorilor microdurităţilor în situaţiile cu şi fără 
tratament termic post sudare în materialul de bază, zona influenţată termic şi în 
materialul depus al fiecărei soluţii solide explorate, sunt prezentate în tabelul 
4.6. şi sunt reprezentate grafic figurile 4.14. care urmează: 

121 

BUPT



Tabelul 4.6. Media valorilor microdurităţii pe soluţiile fără şi cu tratament termic 
post sudare optimal. 

Starea soluţiei 
Valoarea R 

m 
Medie a trei măsurători de 
icroduritate HV̂ m Starea soluţiei 

MB ZIT MD 

Soluţia - A 
TT post sudare 
optimal 418 493 302 Soluţia - A 
fara TT post 
sudare 434 537 291 

Soluţia - B 
TT post sudare 
optimal 441 538 378 Soluţia - B 
fara TT post 
sudare 430 631 370 

Soluţia - C 
TT post sudare 
optimal 440 618 344 Soluţia - C 
fara TT post 
sudare 455 658 329 

Soluţia - D 
TT post sudare 
optimal 442 549 382 Soluţia - D 
fara TT post 
sudare 457 576 391 

Soluţia - E 
TT post sudare 
optimal 434 564 331 Soluţia - E 
fara TT post 
sudare 445 610 337 

Soluţia - F 
TT post sudare 
optimal 393 513 353 Soluţia - F 
fara TT post 
sudare 400 551 364 
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Figura 4.14. Variaţia microdurităţii pe soluţiile cu tratament termic post sudare 
optimal şi fără. 

Refacerea microdurităţii în ZIT ca urmare a apucării tratamentelor termice 
post sudare optimale sa produs în proporţii semnificative, de asemenea în 
materialul de bază ne afectat la sudare dar expus tratamentului termic a dus la o 
scădere total nesemnificativă a microdurităţii în soluţiile A, C. D. E şi F iar la 
soluţia B sa produs o creştere a acesteia. 
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Această variaţie poate fi corelată cu diferenţa compoziţională dintre soluţia 
B care în care nu există molibden şi celelalte soluţii în care molibdenul se află în 
proporţii considerabile. Este ştiut faptul că molibdenul influenţează solubilitatea 
soluţiei funcţie de proporţia în care se află, ceea ce implicit influenţează cinetica 
transformărilor de fază în stare solidă, astfel că variaţia microdurităţi pentru 
fiecare soluţie are următoarele proporţii: 

Soluţia A refacerea în ZIT sa produs în proporţie de 42% iar scăderea în 
materialul de bază sa produs cu 1,4%. 

Soluţia B refacerea în ZIT sa produs în proporţie de 48% iar creşterea în 
materialul de bază sa produs cu 3%. 

Soluţia C refacerea în ZIT sa produs în proporţie de 20% iar scăderea în 
materialul de bază sa produs cu 3%. 

Soluţia D refacerea în ZIT sa produs în proporţie de 23% iar scăderea în 
materialul de bază sa produs cu 3%. 

Soluţia E refacerea în ZIT sa produs în proporţie de 28% iar scăderea în 
materialul de bază sa produs cu 2,5%. 

Soluţia F refacerea în ZIT sa produs în proporţie de 25% iar scăderea în 
materialul de bază 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 încălzire din MoSia (bisiliciura de molibden), care poate opera 
atât în aer căt şi în atmosferă de gaz inert. 
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Cuptorul electric a fost controlat de un aparat digital numit controler 
programabil care a ţinut sub supraveghere parametrii timp , temperatură de 
expunere la un domeniu de înaltă precizie de +/- 0.5°C iar citirea termocuplelor 
folosite de tipurile K şi S cu o precizie de 0.03Î, stabilitatea termică a aparatului a 
fost de +/- 0.04 °C/ °C. 

4.5. Concluzii 

Din expunerea condiţiilor de de calitate a ZIT-ului de la depunerile sudate, 
a programului experimental urmat şi a rezultatelor experimentale obţinute se pot 
conchide următoarele: 

- Repetarea determinărilor prin analiză termică diferenţială, asupra 
domeniilor de temperatură a transformărilor de fază, au arătat o 
consistenţă şi o repetabilitate a mărimilor măsurate. 

- în timpul determinărilor de laborator trebuie oferită o atenţie mare atât 
parametrilor de operare a instrumentului cât şi a calibrării sale pentru a 
reduce la minimum potenţialele efecte cinetice. Astfel este posibil a se 
obţine valori foarte apropiate de cele care reprezintă echilibru 
termodinamic. Sub acest aspect este de recomandat valori ale ratelor de 
încălzire /răcire relativ mici. 

- Criteriile de evaluare a condiţiilor de calitate a ZIT-ului, (deocamdată 
inexistente) ar pute fi formulate pe baza refacerii factorilor morfologici 
microstructurali (fracţia volumică, mărimea, distibuţia şi forma 
precipitatelor de fază y) din ZIT. 
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Măsurătorile de microduritate pe scara HV100 ca examinări nedistructive 
pot fi utilizate cu bune rezultate a gradului de refacere a factorilor 
morfologici microstructurali în ZIT. 

Din corelarea analizei de imagine a factorilor morfologici cu variaţia 
microdurităţii este relevat faptul că exponentul microdurităţii este afectat 
de către existenţa particulelor secundare de fază y' şi a fracţiei volumice a 
particulelor primare de fază. 
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CAPITOLUL -V-

ANALIZA Şl INTERPRETAREA REZULTATELOR EXPERIMENTALE 

5.1. Analiza si Interpretarea Rezultatelor de analiză termică diferenţială 

Puţine date experimentale au fost publicate cu privire la temperaturile 
transformărilor de fază şi cinetica reacţiilor chimice ce se produc în timpul proceselor 
endoterme şi exoterme pe superaliaje cu baza Ni în general. în acelaş timp autorul a 
constatat o lipsă totală a unor asemenea date experimentale pe soluţiile solide terţiare 
cu bază Ni-Cr-Co, cu ajutonjr cărora să se poată identifica cu precizie temperaturile 
transformărilor de fază. 

Cu privire la temperaturile de formare a precipitatelor de fază /'cât şi a 

disoluţiei complete, în literatura ştiinţifică deschisă nu se găsesc astfel de rezultate 
experimentale pentru soluţiile tertiare cu bază Ni-Cr-Co. 

Pentru a înţelege dezvoltarea şi evoluţia microstructurală în zona afectată 
termic la sudare este necesar a se determina temperaturile şi domeniile lor în care se 
produc transformările de fază. 

Transformările de fază, cinetica lor şi temperaturile de disoluţie completă prezentate în 
această secţiune au fost determinate pe un aparat de tipul Netzsch STA 409 prezentat 
anterior în capitolul 4. 

Scopul experimentelor conduse şi a căror rezultate sunt analizate în acest 
capitol a fost să ofere un studiu detaliat pe transformările de fază şi cinetica reacţiilor 
chimice ce au loc în soluţiile solide explorate în teză, atât în timpul proceselor de 
reacţie endoterme cât şi a celor exoterme. 
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Analiza rezultatelor experimentale pe curbele transformărilor de fază a dus la 
identificarea punctelor de temperatură la care se activează începutul transformării de 
fază în stare solidă ca urmare a reacţiilor chimice endoterme. De asemenea s-a 
determinat domeniul de temperaturi cu punctele de început şi sfârşit de transformări 
de fază cât şi punctul de maxim a reacţiei. Apoi sa calculat domeniul de temperaturi în 
care au loc reacţiile de disoluţie şi recristalizare completă a soluţiilor terţiare studiate. 
Toate aceste rezultatele experimentale obţinute sunt centralizate şi prezentate în 
formă grafică iar valorile numerice determinate prin măsurare şi cele calculate sunt 
prezentate tabelar în conţinutul de la ANEXA 1. 

Au fost alese rate de încălzire şi răcire cât mai mici pentru a minimiza cât mai mult 
posibil efectele cinetice asociate cu procesele de transformare de fază şi disolutia 
fazei 

Analiza s-a făcut cu două cicluri termice consecutive care au generat producerea 
reacţiilor endoterme şi exoterme, fiind posibilă urmărirea histerezei termice dintre 
procesele de transformare ce se produc la topire şi solidificare. Diferenţele măsurate 
prin histereza termică nu indică salturi semnificativ de mari. Pe curba generată de 
reacţia endotermă a primului ciclu (la topire) arată existenţa unei duble transformări în 
vecinatatea domeniului temperaturilor de dizolvare a fazei f > doilea ciclu termic 
apare numai o singură transformare. Această diferenţă sugerează producerea unei 
omogenitati a microstructurii. De asemenea efectul morfologic a fazelor constituente 
concură cu o anumită probabilitate la apariţia acestei diferenţe. 

Analizele metalografice au arătat în loc de o creştere uniform distribuită a 
precipitatelor de fază y' un anume grad de disproporţionalitate. Curbele de solidificare 

(recristalizare) generate de reacţiile exoterme de la ciclul al doilea sunt aproape 
identice. 

Este de aşteptat ca dupa omogenizare şi o rearanjare a dispersiei iniţiale a 
precipitatelor de fază ^''prin punerea în soluţie, în timpul reprecipitarii pe curbele de 

răcire să apară o mai bună distribuţie a mărimii precipitatelor de fază y'. 
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Aceasta ar putea conduce la un singur peak de temperaturi de transformare. 
Aceste rezultate experimentale sugereaza: 

- că dispersia iniţială a precipitatelor de fază f poate avea un profund efect 

asupra cineticii disoluţiei fazei f şi în aparenţă asupra temperaturii de 

dizolvare a fazei y. 

- punctele de început de transformare a precipitatelor de fază f , sunt deplasate 

este de presupus datorită barierelor energetice de nucleaţie. 

Implicaţiile dinamice în măsurătorile temperaturilor de disoluţie a fazei f devin 

aparente, la diferenţele ce apar între curbele a doua cicluri la răcire. 

Nu se cunoaşte dinamica acestor diferenţe în cazul folosirii unor rate diferite de 

încălzire şi răcire. Este de presupus o anumită variaţie a domeniilor de temperatură de 

transformare de fază. 

- în aceste condiţii s-a ajuns la decizia ca valoarea ratei de încălzire sa fie 

de 10 °C/min iar rata ciclurilor de răcire să fie de 20 °C/min. 

5.1.1. Transformări de fază în timpul reacţiilor endoterme 

Analiza curbelor obţinute ca urmare a proceselor endoterme a dus la 
identificarea punctelor de început şi de sfârşit, a domeniilor de temperaturi în care au 
loc reacţiile de transformare de fază în stare solidă cât şi cinetica diluţiei pâna la 
formarea fazei liquidus completă. 

5.1.2. Transformări de fază în timpul reacţiilor exoterme 

Analiza curbelor obţinute ca urmare a proceselor exoterme a dus la 
identificarea punctelor de reformare a fazei solidus cât şi începutul şi sfârşitul 
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domeniilor de temperaturi în care au loc reacţiile exoterme reversibile de transformare 
de fază în stare solidă ca procese de recristalizare. 

Transformările polimorfe au loc în fucţie de temperatură, acestea diferă în 
funcţie şi de nivelul de solubilitate a elementelor chimice din soluţie. 

Capacitatea solubilităţii soluţiei solide diferă de mărimea spaţiilor interstiţiare 
ale reţelei cristaline, mărind sau scăzând astfel nivelul de dizolvare al atomilor străini 
interstiţiari. Toate aceste mărimi au fost quantificate prin valorile măsurate ale 
domeniilor şi punctelor de temperatură la care s-au produs transformările de fază. 

Reformarea fazelor au loc în timpul reacţiilor exoterme, cel mai larg domeniu de 
temperatură în care fazele primare şi secundare reaistalizează este întâlnit la soluţia 
B, 251.8®C pentru primul ciclu termic şi 157.4°C pentru cel de-al doilea. Cele mai mici 
domenii de temperatură în care se produc recristalizările au fost întâlnite la soluţia D 
61 •Ô 'C pentru primul ciclu şi respectiv 51.6°C pentru cel de-al doilea. Ese de aşteptat 
ca în concordanţă cu întinderea domeniului temperaturilor de recistalizare să scadă şi 
valorile ratelor de refacere a factorilor morfologici microstnjcturali. Pentru un domeniu 
de temperaturi restrâns se poate presupune că ratele de refacere sunt mari. 

5.2. Analiza şi Interpretarea Rezultatelor de analiză termogravimetrică 

Analiza curbelor obţinute experimental au pus în evidenţă atât punctele de 
temperatură la care începe producerea modificărilor de volum şi densitate ale soluţiei, 
cât şi proporţia variaţiei acestora în procente la un punct de temperatură ales valoare 
notată cu termenul 

Mărimea ce defineşte schimbările de volum şi densitate este definită din punct 
de vedere al măsurătorilor determinate prin termogravimethe ca variaţie sau 
schimbare în masă a soluţiei în funcţie de temperatură. 
Schimbarea în densitate şi volum a soluţiei în timpul proceselor ciclice endo şi 
exoterme se produce pe întreg domeniul de temperatură în care au loc transformările 
de fază. S-a observat că la soluţiile A, B, C, şi D valorile lui A^^sunt pozitive în timpul 
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reacţiilor endoterme şi cu valori negative în timpul reacţiilor exoterme atât în timpul 
primului ciclu termic cât şi după cel de-al doile ciclu. în cazul soluţiilor E şi F valorile lui 
A d̂Sunt pozitive numai pe parcursul primului ciclu termic şi în timpul reacţiei 
endoterme. Atât în timpul reacţiei exoterme de pe parcursul primului ciclu şi în timpul 
reacţiiioer endo şi exo terme din timpul celui de-al doilea ciclu termic valorile lui ă,̂  
sunt negative. Cel mai larg domeniul de temperatură în care se produc schimbările de 
volum şi densitate a fost determinat la soluţia D cu o valoare de 671.7°C, iar cel mai 
scurt domeniu de temperatură este la soluţia E cu o valoare de 237.0 "C. 

Transformările de fază sunt acompaniate de schimbări în densitate şi volum, 
ceea ce arată că factoml de împachetare şi aranjare atomică a reţelei cristaline a 
microconstituenţilor diferă pentru fiecare soluţie în parte. 

De asemenea şi gradientul de variaţie al schimbării densităţii şi volumului diferă 
pentru fiecare soluţie ceea ce arată că diferă nivelul energiei libere disponibile pentru 
producerea reacţiilor chimice de disoluţie şi precipitare. 

Punctele de inflexiune de pe curbe sunt puncte de tranziţie reversibilă ce 
corespund cu punctele de temperatură în care începe tranziţia unei faze din stare 
solidă în stare lichidă şi invers. Starea intermediară de înmuiere ori plastifiere este 
însoţită de modificarea în volum şi densitate a soluţiei solide timp în care are loc o 
schimbare a energiei libere din soluţie. Sau altfel spus în aceste puncte de inflexiune 
se schimbă condiţiile de echilibru termic definit de minimul energiei libere totale a 
soluţiei şi care este determinată de potenţialul chimic concentraţional local, rezultând 
înmuierea soluţiei matricei de bază. 

La soluţia A apare un punct de inflexiune la temperatura de 985.1 in timpul 
primului ciclu termic al procesului endoterm, punctele de inflecsiune de pe curbele 
termogravimetrice relevă că la acea temperatură se produce o transformare bruscă 
de fază prin înmuiere a soluţiei solide. Această situaţie a fost semnalată numai în 
cazul soluţiei A. 
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5.3. Analiza şi Interpretarea morfologiei microstructurale a ZIT-ului. 

Zona afectată termic la sudare este caracterizată printr-o disoluţie incompletă 
a precipitatelor de fază f proces care se desfăşoară în adâncimea materialului în 

funcţie de energia termică introdusă de procesul de sudare. Pentru cazul luat în 
studiu, de pe suprafaţa de capăt periferică a paletelor, adâncimea în interiorul 
materialului de bază până la care precipitatele de fază f sunt dizolvate ajunge pînă la 

2 ... 3 mm de la zona topirilor incomplete după cum se poate vede în Figura 5.1. 

Morfologia microstructurală a precipitatelor de fază f din ZIT este modificată 

fundamental aşa după cum se poate vedea şi în figurile prezentate la capitolul 8.4. 

Figura 5.1. Zona afectată termic la sudare înainte de aplicarea TT 
post sudare 

Se poate observa că atât fracţia volumică, fomria, mărimea cât şi apariţia de 

particule secundare ale fazei f diferă de la soluţie la soluţie, fapt ce este pus pe 

diferenţa chimic compoziţională a fiecărei soluţii care are un potenţialul diferit a 
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energiei libere a soluţiei, astfel influenţând prin diferenţa de compoziţie chimică 
constanta cineticii reacţiilor de disoluţie. 

Microanalizele chimice conduse pe spectrometrul de tip (EDS) a microscopului 
electronic arată o diferenţă locală din punct de vedere chimic compoziţional de la 
soluţie la soluţie, ceea ce sugerează că diferenţele morfologice ce apar în ZIT sunt o 
funcţie a factorului compoziţional. 

2500 | jm 

Figura 5.2. ZIT cu fracţia volumică refăcută într-o proporţie semnificativă, 
după aplicarea tratamentelor tennice post sudare 

Astfel că se poate afirma că atât potenţialul chimic concentraţional general a 
fiecărei soluţii, cât şi potenţialul chimic concentraţional local generat de starea turnată 
a soluţiei (la care neomogenitatea chimică pe bază segregaţionistă este foarte 
accentuată) este factorul dominant a modificărilor morfologice microstructurale în ZIT. 

Acest factor schimbă condiţiile de echilibru termic definit de minimul energiei 
libere locale a soluţiei influenţând factorii morfologici microstructurali în mod 
preferenţial. 
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starea factorilor morfologici microstructuraii în ZIT. 

Se poate observa că în urma disoluţiei ca urmare a procesului de sudare fracţia 
volumică scade până la 4 %, în soluţia D, mărimea precipitatelor de fază y' scad în 

dimensiune până la 194 nm pentru soluţia B. 
Datorită vitezei de răcire mare, în particulele de fază f la care au rămas 

nedizolvate apar efecte ale contracţiilor volumice care la interfaţa lor cu soluţia solidă 
a matricei de fază y produc dislocaţii în jurul particulelor. 

Datorită dizolvării parţiale a precipitatelor de fază f mărimea lor se reduce cu 

până la 50% transformându-se într-o distribuţie unimodală proces care s-ar putea 

numi degenerare a particulelor primare de fază f . Forma acestor particule 

degenerate este iregulată cu forme sferice,alungite cu tentă elipsoidală sau chiar 

piramidală, ori alte forme geometrice ce pot fi înscrise între forma sferoidală şi 

cuboidală. 

Fracţia volumică se reduce dramatic într-un domeniu cuprins de la 4.05% la 
soluţia C şi până la 14.22% la soluţia B. 

Mărimea precipitatelor primare de fază f nedizolvate sunt cuprinse în domeniul 

194nm la soluţia B la 470 nm la soluţia A. 

Rezultatele măsurătorilor determinate pe ZIT-ul ne expus tratamentelor termice 
post sudare pentru fiecare soluţie sunt arătate în tabelul 5.1. iar rezultatele 
măsurătorilor obţinute de pe eşantioanele expuse tratamentelor termice post sudare 
sunt prezentate în tabelele de la ANEXA 3. 

S-a observat că la soluţiile A,D, şi F încep să apară particule secundare de fază 

f de dimensiuni foarte mici de până la maximum 30 nm, care datorită dimensiunilor 

lor pot fi numite stări embrionare ale particulelor primare de fază Aceste particule 

în stare embrionară sunt grupate în jurul particulelor primare de fază f . 
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La soluţia E stările embrionare apar sub formă de colonii independente de 
particule de fază f , mărimea medie a coloniei este de până la 150 nm. 

în analiza factorilor morfologici microstructurali din ZIT am conceput 
următoarele convenţii, datorită faptului că nu am întâlnit în literatura de specialitate 
definirea tuturor constituenţilor am considerat particulele de fază / ca având două 

stări iniţiale anume: 
-starea secundară a particulei de fază / (singura de altfel consacrată în 

literatura de specialitate) cuprinsă între 50 nm până la 100 nm, numite particule 
secundare de fază . 

-starea embrionară. 

Datorită faptului că deşi particulele cu dimensiunea de sub 50nm sunt greu de 
observat, în literatura de specialitate nu le-am întâlnit ca fiind considerate ca şi entităţi 
separate (ca particole cu dimensiuni mai mici) aceste fiind considerate ca făcând parte 
din soluţia solidă a matricei de fază r • 

Explorările mele de microanaliză chimică la mărimi de peste 40000 de ori arată 
că aceste particule identificate după compoziţie cât şi după forma geometrică 
globulară care este conturată în mod foarte clar, chiar dacă ele sunt grupate în colonii 
care se pierd treptat în masa matricei, ele pot fi considerate incă din aceasta stare ca 
entităţi distincte de soluţia matricei de fază y. 

Deşi nu se poate vorbi încă de o cunoaştere a influenţei lor asupra proprietăţilor 
fizico mecanice a soluţiei la scara macro, autorul, consideră aceste particole în analiza 
morfologica a miaistructurii ZIT-ului, datorită faptului că existenţa lor poate fi asociată 
cu un potenţial germinativ întrerupt, de formare de noi particole de fază / . 

La acest nivel de mărime (embrionar) existând ca entităţi separate (de 
particole) energia de suprafaţă a acestora este suficientă pentru a se iniţia fenomenul 
de coalescenţă dintre ele, formând astfel noi particulelor secundare de fază / . 
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Tabelul 5.1. Mărimile parametrilor morfologici microstructurali în ZIT-ul ne expus 
tratamentelor term ce post sud are determ nate exper mental. 

Soluţia A B C D E F 

Fv a paricolelor de 
fazăy (%) 7.34 14.22 4.78 4.05 7.64 5.92 

M a particulelor 
primare de fază y' 

(nm) 
470 194 400 285 264 332 

Fv a matricei de 
fazăy- (%) 80.91 85.78 95.22 93.08 89.24 91.08 
Fv a stării 

embrionare de fază 
y' (%) 

11.75 fără stare 
embrionară 

fără stare 
embrionară 2.87 3.12 3 

Forma geometrică 
dominantă a 

particolelor primare 
de fază y ne 

dizolvate 

Sferică-
nereguiat 
elipsoid 

sferică sferică-
neregulat 

Sferică-
neregulat 
elipsoid 

sferică-
neregulat 

Sferică-
neregulat 
elipsoid 

Convenţie 
Fv - fracţie volumică în (%); 
M - mărime a particolelor în (nm) 
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5.4. Analiza şi interpretarea răspunsului microstructurai în ZIT şi a evoluţiei 
morfologice ca urmare aplicării tratamentelor termice post sudare. 

Rezultatele analizei de imagine şi a măsurătorilor topologice ale evoluţiei a 
factorilor morfologici microstructurali din ZIT (mărimea şi fracţia volumică a 
precipitatelor de fază y') pentnj toate combinaţiile stabilite în matricea experimentului 
factorial complet sunt considerate ca fiind valorile măsurate ale funcţiei obiectiv, 
acestea sunt prezentate tabelar în ANEXA 2. 

Sa analizat mărimile acestor valori, identificânduse planul optimal al factorilor 
de influenţă timp-temperatură de expunere după criteriul refacerii maxime a factorilor 
morfologici microstructurali din ZIT. 

Combinaţia factorilor de influenţă după criteriul refacerii maxime a factorilor 
morfologici microstructurali din ZIT ca funcţie obiectiv a coincis cu planul optimal 
definit pe baza măsurătorilor sclerometrice de microduritate. 

Pentru caracterizarea transformărilor de fază ce au loc la temperaturi înalte în 
ZIT-ul soluţiilor superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co, măsurătorile topologice 
determinate pe baza analizei imaginii au fost cu succes utilizate la determinarea 
ratelor de creştere şi refacere a precipitatelor de fază f , a mărimii precipitatelor că şi 
a fracţiilor volumice. Analizarea, caracterizarea şi estimarea factorilor morfologici s-au 
făcut pe imagini cu ordinul de mărire de lOOOOx şi 40000x. 

Proprietăţile mecanice ale superaliajelor Ni-Cr-Co întărite cu precipitate primare de 
fază y\ depind de următorii factori: 

Factorii principali: 
a) Fracţia volumică de iazâ/; 

b) forma, mărimea, distribuţia şi spaţiul dintre particulele precipitate; 
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Factorii secundari: 

a) deformarea legăturii datorită defectelor de reţea dintre fazele r Ş' r ' : 

b) carburile de tipul M23 Cg pe graniţa de grăunţi; 
c) formarea şi dizolvarea danturării cu particule de carburi de-a lungul graniţelor 

de grăunţi; 

d) (mărimea grăunţilor); 
Mărimea de grăunţi nu contribuie semnificativ la fenomenul de întărire general al 

microstructurii, acest factor poate să prezinte un dezavantaj pentru proprietăţile 
mecanice atunci când grăunţii au dimensiuni exagerat de mari, de ordinul milimetrilor. 

Analiza microstnjcturală şi a transformărilor de fază, atât în materialul de bază 
cât şi în ZIT arată că graniţele de grăunţi s-au păstrat intacte cât şi danturarea lor cu 
particulele de carburi de tipul M ŝCe, în forma iniţială de dinaintea aplicării 
tratamentelor post sudare. 

Superaliajele studiate în stare turnată au în general grăunţi de mărime grobiană 
(foarte mari ca dimensiune putând ajunge până la chiar 10 mm). 

O dată cu creşterea mărimii de grăunţi sa observat că formarea carburilor de 
tipul M23 Ce se face de la particule grobiene la forme continue de film (pelicule de 
carburi) aceste carburi în forme peliculare (de film) crescute de-a lungul graniţelor de 
grăunţi sunt foarte dăunătoare proprietăţilor de oboseală, ductilitate şi de impact ale 
superaliajelor. 
Este cunoscut faptul că , prezenţa unor carburi de-a lungul graniţelor de grăunţi oferă 
un echilibru între întărirea intragranulară şi consolidarea graniţelor de grăunţi. 
Graniţele de grăunţi controlează indirect extinderea precipitării carbuhlor M23 Cg de-a 
lungul lor. Zona graniţei de grăunţi este propice pentru formarea de precipitate. 

Danturarea cu carburi a graniţelor de grăunţi duce la împiedicarea alunecărilor 
de grăunţi care la rândul lor duc la o deformare intragranulară. 
Un impact direct asupra acestui proces de danturare este procesul de sudare, care 
include un potrivit tratament termic înainte de sudare care produce o danturare a 
graniţelor de grăunţi în metalul de bază. De aceea intiţierea fisurilor în zona afectată 
termic este inhibată. 
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Rezultatele experimentale în [l], [2], [3], [4], [5], şi [6] arată că pe soluţiile 

studiate, mărimea particulelor şi densitatea lor creşte pe graniţa de grăunţi odată cu 

scăderea ratei de răcire. Rata de răcire scade cu creşterea temperaturii tratamentului 

termic de preîncălzire şi a timpului de menţinere dinainte de procesul de sudare. 

Datorită faptului că temperatura de dizolvare a particulelor f care este mai mare 

decât cea pentru dizolvarea cart)urilor de tipul MC şi M23 Ceîn ZIT nu au fost întâlnite 

particule de carburi. 
în timpul tratamentelor termice post sudare de refacere a precipitatelor de fază, 

sa putut observa dezvoltarea unei danturări cu particule grosolane de carburi de tipul 
M23 Cg datorită unor precipitări celulare a acestor particule de asemenea şi o creştere 
grobiană a particulelor f de-a lungul graniţelor de grăunţi din zonele limitrofe ZIT-ului. 

Se poate postula ipoteza cum că eventualele procese de danturare a graniţelor 

de grăunţi cu precipitate de carburi este specific condiţiilor de graniţă. O astfel de 

dezvoltare a danturării în timpul tratamentelor post sudare s-ar putea pune pe seama 

procesului de creştere grobiană a particulelor y' în jurul graniţelor de grăunţi şi a 

mărimii critice a particulelor f de la graniţă, care teoretic poate fi mai mare decât 

grosimea graniţei. 

Există o teorie conform căreia particulele de fază f adiacente graniţei de 

grăunţi pot juca rol de pivot în procesul de migrare a graniţelor de grăunţi care prin 

mişcările lor duc la rotunjirea muchiilor ascuţite şi a colţurilor, a particulelor de fază 

f [25". 

O teorie care se află în opoziţie cu cea de mai sus este aceea emisă de către 

cercetătorii Koul şi Castillo [87] şi care sugerează că nu este posibil ca o graniţă de 

grăunţi să migreze între particulele de fază f considerând timpul şi temperatura o 

dependenţa a mărimii grăunţilor. Mărimea grăunţilor este stabilită de temperatura 

tratamentului de punere în soluţie, dar este posibil pentru ca graniţele de grăunţi să 

migreze la o temperatură mică atunci când timpul este suficient de lung, de ordinul 

câtorva ore. 
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Koul şi Castillo [26] au găsit că pentru soluţiile solide superaliajele cu bază Ni, timpul 

consumat la o temperatură dată este mult prea scurt să influenţeze migrarea 

graniţelor de grăunţi în aceste materiale. Ei sugerează că fazele / nuclează pe o 

singură parte a graniţei dintre grăunţi ca urmare a scăderii temperaturii spre limita 
inferioară a domeniului în care se produce precipitarea. 

Observaţiile mele arată că pe soluţiile studiate cu baza Ni-Cr-Co în raport cu 

cele două teorii de mai sus formulate pe soluţiile cu baza Ni, datorită prezenţei deja 

pe graniţa de grăunţi a câton/a particule de fază / este uşor de acomodat apariţia 

unei noi nucleaţii şi formarea unei noi particule de fază f de-a lungul graniţei de 

grăunţi, ceea ce mă face să cred că nu sunt suficiente dovezi de a afirma existenţa 
unei mişcări de pivitare a graniţelor de grăunţi în jurul unor precipitate de fază. 

De asemenea la interfaţa dintre particule şi graniţa de grăunţi este uşor de intuit 

ori acceptat apariţia unei tensiuni de solicitare a cărei diferenţă de energie produsă 

conduce la forţe care pun în mişcare particulele de fază / de-a lungul graniţelor de 

grăunţi. Iar această posibilă mişcarea a precipitatelor de fază să se producă în 

direcţia opusă liniei de tensiune a graniţei până când precipitatele sunt oprite, aceste 

forţe şi mişcări contribuie la danturarea graniţelor de grăunţi cu particule de fază 

Spre deosebire de soluţiile cu bază Ni unde apar aşa numitele zonele libere de 
precipitate, în cazul celor cu baza Ni-Cr-Co observaţiile mele nu arată existenţa unor 
asemenea zone libere în matricea soluţiei a materialului de bază şi mai cu seamă în 
regiunile afectate de tratamentele termice post sudare. 

Deşi soluţiile cu baza Ni-Cr-Co, conferă o comportare complexă în medii de 
temperaturi înalte şi au o fracţie volumică relativ mare, ele totuşi nu arată efecte 
semnificative guvernate de zonele libere de precipitate, probabil, deoarece ele sunt 
soluţii cu o înaltă saturaţie de elemente formatoare ale precipitatelor de fază f . după 
cum se poate vedea şi din microanalizele chimice de la capitolul 4. 
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Apariţia şi formarea precipitatelor bogate în Cr (de-a lungul graniţelor de grăunţi 

sunt carburile de tipul M23 Ce), care duc la sărăcirea în acest element a zonelor 

adiacente precipitatelor. Ca rezultat solubilitatea Al şi Ti creşte astfel că particulele 

secundare de fază^' nu precipită în afara acestei regiuni şi astfel se formează o zonă 

lângă graniţa de grăunţi care conţine numai particule grobiene din precipitate de fază 

r'-

Analizarea, caracterizarea şi estimarea refacerii fracţiei voiumice a particulelor 

de fază y' în ZIT, ca urmare a reacţiilor de precipitare activate de către aplicarea 

tratamentelor termice post sudare. 

Microstructura soluţiei solide a ZIT-ului conţine particule degenerate de fază f 

de diferite forme (globulare ori alungite). Ca urmare a aplicării tratamentelor termice 

post sudare, procesul de refacere a precipitatelor de fază f în ZIT diferă de la soluţie 

la soluţie. Acest fapt este legat în mod direct de diferenţele compoziţiei chimice care 

defineşte potenţial chimic al soluţiei şi de aici o influenţă pronunţată asupra cineticii 

transformărilor de fază fapt arătat şi demonstrat de rezultatele experimentale atât ale 

analizei termice diferenţiale cât şi a variaţiei energiilor calculate ale activării procesului 

de difuzie. 

Soluţia A 

Particulele de fază f din ZIT prezintă forme diferite, cu media mărimii de 

470nm, iar fracţia volumică de 7,34%. Starea embrionară a fazei ajunge într-o 

proporţie de 11,75% iar soluţia matricei de 80.91 % . După aplicarea TT post sudare 

sau produs următoarele evoluţii la 750®C/4h precipitatele de fază arată o tendinţă de 

grupare, cu o creştere a mărimii la 623 nm şi cu o Fv de 12,88%. La TT de 850''C/8h 

precipitatele sunt foarte clar grupate cu o fracţie volumică de 22,73%. La 980®C/16h 

se pot observa apariţia precipitatelor secundare de fază;''cu mărimea de 117nm 

înconjurate de stări embrionare cu FV de 23,74%. Particulele primare ating mărimea 
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de 712nm, cu Fv de 31,83%, matricea soluţiei are Fv de 44,43%. La 1100°C/24h 
precipitatele primare de fază ajung la maturitae cu o mărime de 688nm si cu Fv de 
47,82% acestea sunt înconjurate de particule secundare cu mărimea de 147nm si cu 
Fv de 12,52%, iar Fv a matricei de 39.66%. 

Soluţia B 
Particulele de fază f din ZIT prezintă fonne globulare, cu media mărimii de 

194nm, iar fracţia volumică de 14,22%, matricea are Fv de 85,78%. La 750''C/4h 
mărimea este de 233nm, Fv de 21,29% iar a soluţiei matricii de 78,71 %. La 
850''C/8h mărimea este de 265nm, Fv de 28,61% iar pentru soluţie Fv este 71,39%. 
La 980''C/16h particulele au dimensiunea de 293nm şi Fv de 34,12% soluţia matricei 
de 65,88%. La 1100®C/24h mărimea precipitatelor este de 356nm cu o Fv de 38.65% 
iar a matricei de 61,35%. La nici unul din tratamentele termice post sudare aplicate 
nu a apărut stările embrionare şi nici formarea particulelor secundare de fază. 

Soluţia C 
ZIT-ul este caracterizat cu o Fv de 4,78% iar mărimea precipitatelor de 400nm, 

cu forme globulare, matricea soluţiei are Fv de 90,0%. Precipitatele primare sunt 
înconjurate de starea embrionară a cărei Fv este de 5,22%. La 750°C/4h mărimea 
precipitatelor ajunge de 524nm cu Fv de 8,30% înconjurate de starea embrionară a 
cărei Fv este de 10,57%, matricea soluţiei are Fv de 81,13%. în timpul procesului sa 
observat două forme de creştere a precipitatelor; o creştere uniformă pe direcţie 
radială şi a căror particule au forme sferice şi o altă creştere prin coalescenţă a 
particulelor ce depăşesc dimensiunile embrionare formând noi dimensiuni de particule 
de forme alungite. La 850°C/8h starea embrionară dispare iar precipitatele au forme 
diferite dela sferice, cubice şi paralelipipedice cu media mărimii de 541 nm şi Fv de 
17,91 % iar a matricei solide de 82,09%. La 980°C/16h precipitatele ilustrează o formă 
relativ constantă a cărei mărime este de 579nm cu un început de particule secundare 
şi Fv de 24,17%, iar matricea solide de 75,83%. La 1100°C/24h apare o disproporţie 
de formă a precipitatelor media mărimii lor fiind de 606nm cu Fv de 32,51 % iar a 
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matricei solide de 67,49%. Materialul de bază este caracterizat prin forme 
proporţionate ale precipitatelor primare de fază cu dimensiunea de 753nm şi Fv de 
53,30%, înconjurate de particule secundare de fază de 118nm şi Fv de 18,97%, iar 
matricea solidă cu Fv de 27,73%. 

Soluţia D 
Particulele de fază f din ZIT au forme diferite, globulare şi alungite cu media 

mărimii de 9nm, fracţia volumică de 4,00%. Starea embrionară a fazei ajunge în 
proporţie de 8,75% iar soluţia matricei de 87,25%. După aplicarea TT post sudare la 
750®C/4h sau putut observa următoarele evoluţii, precipitatele de fază deşi îşi 
păstrează variaţiunea formei ilustrază o creştere a mărimii la 445nm şi cu o Fv de 
7.97%, starea embrionară de 81,12% iar matricea de 10,91 %. La TT de 850®C/8h 
precipitatele au mărimea de 491 nm, fracţia volumică de 17.84%, sunt grupate şi 
înconjurate de starea embrionară din care apar particule secundare cu mărimea de 
58nm, cu Fv de 5,00% starea embrionară de 35,59% iar a matricei de 41,57%. 
La 980®C/16h precipitatele sunt uniforme iar mărimea este de 542nm cu Fv de 
18,59% precipitatele secundare cresc la 107nm cu Fv de 8.33% starea embrionară îşi 
reduce Fv la 29.11% matricea solidă are Fv de 43,97%. La 1100°C/24h precipitatele 
îşi pierd uniformitatea atât cele primare a căror mărime este de 584nm şi Fv de 
27,93% cât şi cele secundare care devin alungite cu mărimea de 125nm şi Fv de 
14,98% dispare starea embrionară iar mricea soluţiei are Fv 57.09%. 
Materialul de bază prezintă o mărime 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%. 

Soluţia E 
în microstructura ZIT-ului precipitatele de fază au dimensiunea de 264nm cu o 

Fv de 7,98% acestea sunt înconjurate de stări embrionare în proporţie de 51,36% iar 
matricea sloidă de 40,66%. La 750''C/4h precipitatele ajung la dimensiunea de 344nm 
şi Fv de 12,79% starea embrionară scade la Fv de 9,71 % iar matricea devine de 
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77,50%. La 850°C/8h starea embrionară dispare, mărimea precipitatelor de fază este 
uniformă cu dimensiunea de 374nm iar Fv de 24,85% matricea soluţiei de 75,15%. 
La 980°C/16h precipitatele îşi păstrează uniformitatea crescându-le mărimea la 
405nm iar Fv de 41,42% maricea soluţiei are Fv de 58,58%. 
La 1100°C/24h mărimea precipitatele sunt neuniforme cu mărimea de 433nm şi Fv 
73,23%. 

Soluţia F 
Particulele de fază / din ZIT prezintă forme globulare şi alungite, cu media 

mărimii de 332nm şi Fv de 6,38% starea embrionară a fazei este în proporţie de 
52,64% iar a matricei soluţiei este de 48,98% . La 750®C/4h precipitatele de fază 
arată o tendinţă de grupare triunghiulară iar formele sunt alungite mărimea este de 
401 nm iar Fv de 16,41% starea embrionară are Fv de 40,38% matricea soluţiei este 
de 43,21 %. La 850''C/8h mărimea precipitatelor este de 437nm cu Fv de 21.00% 
precipitatele sunt înconjurate cu stări embrionare în proporţie de 10,53% iar a 
matricei solide este de 68,47%. La 980°C/16h, mărimea precipitatelor este de 455nm 
cu Fv de 28,62% iar a matricei solide de 71,38%. La 1100°C/24h mărimea 
precipitatelor este de 493nm cu Fv de 34,34% iar a matricei solide de 65,66%. 
Materialul de bază prezintă o structură cu precipitate primare de mărimea a 568nm cu 
Fv de 41,23% şi înconjurate de starea embrionară care este în proporţie de 50,42% 
iar matricea solidă de 8,35%. 
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Soluţia A 

Figura 5.3. ZIT in Soluţia A, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 5.4. Optimul în ZIT-ul Soluţiei A 980/24h a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 5.5. Material de Bază in Soluţia A a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Soluţia B 

Figura 5.6. ZIT in Soluţia B, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 5.7. Optimul în ZIT-ul Soluţiei B 850/4h a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 5.8. Material de bază in Soluţia B, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Soluţia C 

Figura 5.9. ZIT in Soluţia C, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 5.10. Optimul în ZIT-ul Soluţiei C tratat termic post sudare la 
980''C/16h, 
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Figura 5.11. Material de bază în soluţia C, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Soluţia D 

Figura 5.12. ZIT in Soluţia D, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 5.13. Optimul în ZIT-ul Soluţiei D tratat termic post sudare la 980°C/8h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 5.14. Material de Bază in Soluţia D; a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Soluţia E 

Figura 5.15. ZIT in Soluţia E, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 5.16. Optimul în ZIT-ul Soluţiei E 980^0 /8h; a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 5.17. Material de Bază in Soluţia E; a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Soluţia F 

Figura 5.18. ZIT in Soluţia F , a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 5.19. Optimul în ZIT-ul Soluţiei F tratat termic post sudare la 850°C/8h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 5.20. Material de Bază in Soluţia F, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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5.4.1. Analiza ratelor de evoluţie a factorilor morfologici microstructurali 
a precipitatelor de faza y' 

în figurile 5.21 sunt prezentate variaţia ratelor de creştere a particulelor 
precipitate de fază y' pentru fiecare soluţie solidă în parte în funcţie de temperatura de 
expunere. Determinările experimentale arată că cea mai mare rată de creştere a 
precipitatelor de fază y' se produce la Soluţia D cu 3,6nm/h la temperatura de 890®C. 
n schimb cea mai mică rată a fost determinată pe Soluţia C cu 0,75nm/h la 

temperatura de 750®C. Soluţiile B, E şi F prezintă cele mai constante rate de creştere 
pe domeniul de temperatură 750 -1100®C 

Ratele de creştere a fazei y' cu timpul şi temperatura 

Tak)elul 5.2. Datele experimentale obţinute ale ratelor de creştere a fazei y' 
cu tempera tura 

Ratele de creştere a precipitatelor de fază y' în ZIT ca urmare 
aplicării tratamentelor termice post sudare (nm/h) 

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 
Soiutia-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 

«B 
1.5 S tt 

01 O 1 
I 0.5 

o. O r a a 
750 850 980 

Temperatura 
1100 

• Soiutia-A 
• Soluţia -B 
• Solutia-C 
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• Solutia-D 
• Soliitia-E 
• Solutia-F 

Figura 5.21. Variaţia ratelor de creştere a fazei y' pe domeniu de 
temperatură 750 -1100°C, barele de eroare sunt calculate 

pentru ± 1 % din deviaţia standard 

Tabelul 5.3. Ratele de creştere a precipitatelor de fază y' 

Ratele de creştere a precipitatelor de fază y' în 
temperatură C 

funcţie de temperj 
e expunere (nm/h' 

iturile de expunere pentru fiecare 

Temperaturile de 
expunere 750(°C) 850(°C) 980(»C) IIOOCC) 
Solutia-A 0.8 1 .3 1.75 2. 15 
Solutia-B 1 . 1 5 1 . 1 5 1 . 1 5 1.75 
Solutia-C 0.75 0.8 1.6 1.95 
Solutia-O 1 . 1 5 1.85 3.6 1.65 
Solutia-E 1.05 1 . 1 5 1.65 1.7 
Solutia-F 1 1.1 1.6 1.2 

Gradul de creştere a precipitatelor primare de fază f creşte odată cu temperatura de 

expunere. Iar cantitatea de precipitate secundare de fază / scade cu creşterea 

temperaturii. 

La o temperatură dată particulele primare de faza / cresc iar fracţia volumică a 

particulelor secundare de fază f scade odată cu creşterea timpului de expunere. 
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Comportarea variabilă a creşterilor, precipitatelor primare de fază / poate fi 

atribuită valorilor diferite ale temperaturii de disoluţie stabilite de compoziţia chimică a 

soluţiei prin disponibilitatea de solubilitate şi corelată cu proporţia conţinutului Al + Ti. 

• stabilitatea termică şi proprietăţile mecanice sunt îmbunătăţite cu 

conţinutul de Al+Ti. 

- cu creşterea conţinutului Al + Ti fracţia volumică de fază / creşte. 

5.4.2. Analiza influenţei elementelor de aliere asupra ratelor de creştere 
a precipitatelor de fază y' 

Din rezultatele experimentale şi analiza ecuaţiilor regresionale sa găsit că 
marimea particulelor precipitatelor de fază y variază după o lege logaritmică, în mod 
proporţional atât în funcţie de timpul cât şi în funcţie de temperatura de expunere, se 
poate formula astfel: 

-creşterea mărimii în funcţie de timp, măsurată în (nm/h) este viteza de 
creştere a precipitatelor de fază y'; 

-creşterea mărimii în funcţie de temperatură, măsurată în (nmrC) este cinetica 
de creştere a precipitatelor de fază y'; 

La creşterea conţinutului în elementele Cr, Co, Mo, sa observat că rata vitezei 
şi a cineticii de creştere a mărimii precipitatelor de fază y' este încetinită, acest fapt 
sugerează că se poate compensa prin creşterea valorică a parametrilor timp -
temperatură. De aici se poate desprinde faptul că energiile de activare necesare 
procesului de difuzie sunt influenţate direct proporţional cu creşterea în conţinut al 
acestor elemente. Fapt ce este confirmat şi de diferenţa mare în nivelul calculat al 
energiilor de activare dintre Soluţia A care are un conţinut relativ mare în Mo dar şi un 
nivel ridicat al energiei de activare, comparativ cu energia necesară Soluţiei B care nu 
conţine Mo şi prezintă cel mai mic nivel de energie necesar activării difuziei. 
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După cum se poate observa în figurile 5.22. rata vitezei cât şi cinetica de 
creştere a particuleleor precipitatelor de fază y cresc o dată cu conţinutul în 
elementele W şi Ta. Acest fapt se poate pune pe seama eliberării mai uşoare a 
atomilor de Al şi Ti ce difuzează din soluţia solidă a matricei de fază y înspre 
embrioanele fază y' deja constituite. 

Efectul cobaltului este cunoscut că îmbunătăţeşte rezistenta la fluaj la 
temperaturi ridicate. 

S-a obsen/at că la soluţiile solide cu un continut mai mic de Co temperatura de 

dizolvare a precipitatelor de fază / creşte. Pe baza acestei obsen/atii este de 

aşteptat, ca, Co să aibe un efect de creştere a solubilităţii elementelor Al, Ti, si Ta în 

matricea soluţiei solide de fază y • 

Iar dacă cobaltul este redus câmpul de fază y - / este lărgit şi extins între 

temperaturi înalte. Acest fapt a fost foarte clar confirmat de rezultatele experimentale 

expuse în teză. De asemenea a fost găsit că topirile incipiente a eutecticilor de tipul 

/ / y se produc la temperaturi mai scăzute în soluţiile cu un continut de Co redus. 

Ratele de nucleere sunt mai mici în cazul temperaturilor situate sub punctul de 
dizolvare a fazei y' , iar creşterea precipitatelor de fază y' se produc fără 

interacţionarea cu particule vecine. Mergând mai departe se poate afirma ca rata de 
difuzie a elementelor formatoare de fază / este mai mare şi care duce la formarea de 

precipitate cu o morfologie dendritică. 
Rezultatele experimentale pe baza analizei termice diferenţiale coroborate cu 

analiza imaginii obţinute de autor arată că pentru soluţiile cu un continut ridicat de Co 

domeniul de temperatură dintre începutul şi sfârşitul de precipitare de fază y' este 

mult mai larg, ceea ce explică faptul că, particulele au o creştere scăzută la limita 

inferioară a domeniului de temperatură, cu o reducere aproape totală a proceselor de 

degenerare a fazei y'. în acelaşi timp aceste resultate confirmă rezultatele din [i77 

conform cărora la soluţiile cu un conţinut mic de Co, precipitările încep imediat sub 
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valoarea limitei maxime a domeniului de temperatură, fapt ce conduce la o 

degenerare a fazei f . 

Formele particulelor precipitatelor de fază f a u fost observate ca fiind sferice 

cu dimensiuni relativ mici în cazul soluţiei (B) cu conţinut maxim de Co şi Cr, fără Mo. 

Cu creşterea conţinutului de Mo şi W s-a observat o îmbunătăţire a ratelor de creştere 

a fazei f , cât şi o stabilitate a fazei faţă de procesele de degenerare spre limita 

maximă a domeniului temperaturilor de transformare. 

Soluţia E prezintă un echilibnj din acest punct de vedere Mo 4%, W 4%, Co 
9.5%, Cr 14%, în cazul soluţiei F la care Co este 13.2% şi lipseşte W se poate 
observa o rată mai mică faţă de soluţia E. 

Influenţa conţinutului compoziţional asupra ratelor de creştere a fazei y' este 
arătat în tabelul 5.4. şi ilustarea grafică în figurile 5.22. 

Analiza regresională a pus în evidenţă legile de variaţie ale ratelor de creştere 
în raport cu conţinutul elementelor chimice, aceste ecuaţii cât şi coeficienţii de 
estimare a erorii R̂  sunt prezentate în tabelul.5.3. erorile sunt calculate şi 
reprezentate pe grafic pentru intervalul de ± 1% din deviaţia standard 
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Tabelul 5.4. Ecuaţiile de regresie calculate pentru variaţia conţinutului chimic cu ratele 
de creştere a precipitatelor de fază y' 

Variaţia 
conţinutului în 
elementele (%) 

Rata 

Ecuaţiile de regresie a influenţei 
conţinutului de elemente chimice 

asupra ratelor de creştere a 
precipitatelor de fază y 

Coeficienţii de 
eroare 

Cr 

nm/®C y= -0.439ln(x)+1.4449 0.8728 
Cr nm/h y= -7.5522ln(x)+24.865 0.7571 

Co 

nmrc y= -0.3317ln(Co)+1.0797 0.8543 

Co nm/h y= -5.7123ln(Co)+18.168 0.7729 

Mo 

nmrc y= -0.2004ln(Mo)+0.5239 0.9868 

Mo nm/h y= -4.3069ln(Mo)+9.5169 0.7386 

W 
nm/®C y= 0.3239ln(W)-0.1166 0.7205 

W nm/h y=5.6699ln(W)-2.413 0.7204 

Ta 

nm/°C y= 0.2495ln(Ta)+0.0304 0.8707 

Ta nm/h y= 4.4394ln(Ta)+0.5266 0.8971 
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Tabelul 5.5. Datele experimentale obţinute ale ratelor şi cineticii de creştere a fazei y' 
cu conţinutul în Cr, Co, Mo, W, Ta. 

a) 
Cr% 12.4 14 14.5 15 16 22.4 

cinetica 
nmTC 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 

Co% 8.5 9 9.5 1 1 13.2 19 
cinetica 
nnfiTC 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 

A 
Mo% 1.5 1.7 1.9 3.5 4 

cinetica 
nmTC 0.2343 0.2086 0.3971 0.2629 0.2543 

rata 
nni/h 4.1 3.65 6.95 3.02 4.45 

d) 
w% 2 2.6 3 3.8 4 

cinetica 
nmTC 0.0943 0.2086 0.2343 0.3971 0.2543 

rata 
nni/h 1.65 3.65 4.1 6.95 4.45 

e) 
Ta% 1.4 1.7 2.8 3.9 

cinetica 
nnriTC 0.0943 0.2086 0.2343 0.3971 

rata 
nm/h 1.65 3.65 4.1 6.95 
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Figura 5.22. Variaţia ratelor (nm/h) şi cineticii (nm/^C) de creştere a precipitatelor 
de fază y' cu conţinutul de elemente în Cr, Co. Mo, W şi Ta. barele de eroare sunt 

calculate pentru ±1% din deviaţia standard 
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5.5. Analiza si Verificarea legii de variaţie a energiei de activare a procesuiui de 
difuzie controiată ia interfaţa matrice-precipitat de fază ( y / y ' ) ca o funcţie de 

K ^ = f ( y ) şi dacă aceasta este guvernată de iegea t ^̂  şi in căzui soiuţiioior 

soiide superaiiate terţiar cu baza Ni-Cr-Co 

în urma determinărilor experimentale şi a calculelor făcute de autor, arată că 

variaţia energiei de activare a procesului de difuzie la interfaţa matrice, de fază y şi 

precipitatul de fază / se desfăşoară după o lege de variaţie lineară. Calculele sunt 

făcute după algoritmul prezentat în subcapitolul 4.3.1. şi exemplul următor: 

Exempiu de caicui, pentru soluţia A: 

Pentru timpul t de 4 ore se utilizează valoarea numerică de 14400 secunde, iar 
parametrii r şi ro a funcţiei obiectiv sunt determinaţi experimental la temperatura de 
750°C şi timpul de expunere de 4 ore: 

k l z ^ = ^ = 9582 (nm/sec) 
t 14400 

T CK) = T{^C) + 273.15 => 1023.15 ''K pentru 750X şi 
1373.15 "K pentru IIOO'C 

k^T= 9582*1023.15 = 9803864 (nm/sec '̂̂ K) pentru 750°C 

k^T= 2701*1373.15 = 3708308 (nm/sec"K) pentru IIOO^C 
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şi cum k^T= / ' - 1 

j pentru 750 "C este 0.00098 

iar pentru celălalt capat al intervalului factorului de temperatură de 1 W C valoarea 

j este o.oooyac'K^) 

Sa-u reprezentat grafic curba obţinută si sa interpolat, legea de variaţie t ̂  guvernează 
procesele de difuzie controlată şi în cazul soluţiilor solide superaliate terţiar cu baza 
Ni-Cr-Co dacă este o funcţie lineară, ceea ce verifică datorită faptului că ecuaţia de 
regresie este un polinom de grad unu. 

şi cum: 2 = — = iar R = 1.987 cal/morK; 
R ^ 

T 

y, - y2 = 6095555 
Xi - Xg = -0.25 

panta curbei reprezintă energia de activare a procesului de difuzie dinspre matrice 

înspre precipitatul de fază f care este: 

Q = R*(6095555 :0.25) = 48447474 (cal/mol) = 48447.474 (Kcal/morK) 

s48447(Kcal/morK) 
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Calculul variaţiei energiei de activare sa făcut pentru o funcţie de K ̂ T = f(1/T) 

cu scopul de a verifica dacă legea care guvernează variaţia energiei de activare este 

legea t''". 

Valorile numerice determinate experimental şi folosite la calcularea cantităţii de 

energie pentru toate soluţiile solide studiate sunt trecute în ANEXA 6. 
Aproximarea valorilor calculate şi reprezentarea lor grafică din figurile 5.23. sa 

făcut prin aplicarea unui model analitic de regresie după o ecuaţie polinomială de 
gradul unu. pentru fiecare soluţie în parte. Acest fapt arată că legea care guvernează 
procesele de difuzie la interfaţă şi în cazul soluţiilor terţiare cu baza Ni-Cr-Co luate în 
studiu este t '̂̂ ca şi în cazul soluţiilor solide superaliate cu bază Ni. Fapt neconfirmat 
până acum în literatura ştiinţifică. 

Deci se poate afirma că şi în cazul acestor soluţii solide luate în studiu variaţia 
energiei de activare ca o funcţie de K ̂ T = f(1/T) este guvernată de legea t̂ '̂ . 

Coeficienţii de precizie R̂  a estimării modelului regresional ca fiind o ecuaţie de 
gradul -l- arată valori ridicate cuprinse între 82 şi 92%, atât ecuaţiile modelului cât şi 
valorile coeficienţilor sunt date în tabeiui 5.7. 

Se poate observa o diferenţă mare în energia de activare a procesului de 
difuzie între fiecare soluţie care se manifestă pe un domeniu foarte larg de valori 
cuprins între 48447 kJ/mol°K la soluţia A şi 2176 kJ/mol°K la soluţia B. 
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Tabelul 5.7. 
Ecuaţiile de regresie a energiilor de 
activare extrapolate după o ecuaţie 

polinomială de grad -1-

Coeficienţii de 
eroare 

Soluţia A y= -2E406X + 1E+07 0.8784 

Soluţia B y= -87377X + 601466 0.8907 

Soluţia C y=-1E406x + 6E406 0.8795 

Soluţia D y= .620951X + 5E+06 0.9293 

Soluţia E y= -203927X + 2E+06 0.9344 

Soluţia F y= -255023X + 2E+06 0.8247 

Din punct de vedere compoziţional între cele două soluţii apare o diferenţă între 
raţia Ti/Al care este aproape dublă, dar şi în conţinutul de Ni, Cr, Co şi Mo, ştiut fiind 
faptul că acestea din urmă manifestă o influenţă substanţială asupra solubilităţii 
soluţiei solide ceea ce arată că în mod indirect influenţează şi iniţierea procesului de 
difuzie. 

De aici se poate spune că deşi în procesul de difuzie la interfaţa 

matrice/precipitat de fazăr' sunt implicate în mod direct elementele Ni, Ti, Al, celelalte 

elemente influenţează în mod indirect dar substanţial prin capabilitatea solubilităţii 

dată de potenţialul energiei chimice a soluţiei solide din care se produce reacţia de 

precipitare a fazei f . în tabelul 5.8. este prezentată diferenţa în energiei de activare 

după restrângerea domeniului de temperatură 
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Tabelul 5.8. 
Energia de activare 

între 750°C şi 1100»C 

Kcal/morK 

Energia de activare 

între 850'C şi 980X 

Kcal/mol°K 

Diferenţa energiei de 

activare după 

restrângerea 

domeniului de 

temperatură 

Soluţia A 48447 44722 -8% 

Soluţia B 2176 1161 •47% 

Soluţia C 25082 18734 -25% 

Soluţia D 14456 16626 +15% 

Soluţia E 4667 6129 +31% 

Soluţia F 5235 12677 +142% 

Pornind de la observaţia că soluţia A conţine toate elementele din celelalte 
soluţii se poate considera ca fiind o soluţie de referinţă din punct de vedere 
compoziţional. Astfel că variaţia energiei de activare se poate corela mai uşor cu 
prezenţa sau lipsa unor elemente chimice cum sunt Mo, Nb, Ta, si W dar şi a 
diferenţelor ce apar în conţinutul de Cr. 

în tabelul 5.9. sunt centralizate datele cu privire la elementele chimice 
identificate ca fiind factorii principali a influenţei nivelului energiei de activare pe cele 
două ndomenii de temperatură pentru care s-au calculat energiile de activare. 

Sa urmărit variaţia energiei de activare pentru cele două intervale de 
temperatură /SO-HOCC şi respectiv intervalul restrâns cuprins între 850-980°C în 
funcţie de elementele chimice conţinute de fiecare soluţie în parte. Datorită faptului că, 
conţinutul chimic al Soluţiei A este acoperitor pentru toate celelalte soluţii sa 
considerat ca fiind de referinţă astfel sa determinat prin calcul, că valoarea energiei de 
activare necesare pentru Soluţia B reprezintă 5% şi respectiv 3% din valoarea totală 
de 100% a soluţiei A, diferenţa compoziţională dintre cele două soluţii este lipsa 
molibdenului. 
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Astfel se arată cum prezenţa ori lipsa unor elemente chimice influenţează 
variaţia energiei de activare a procesului de difuzie controlat prin intermediul efectelor 
lor asupra solubilităii şi mobilităţii atomilor în timpul proceselor de difuzie dinspre 
matricea soluţiei solide spre precipitatele de fază y\ 

în tabelul următor s-au identificat principalele elemente chimice a fiecărei soluţii 
care influenţează valorile energiilor de activare. 

Tabelul 5.9. 
Diferenţa energiei de activare între soluţia A şl 

fiecare soluţie în parte 

Elementele chimice 

identificate ca fiind 

factorii principali ai 

influenţei nivelului 

energiei de activare 

pe domeniu de 

temperatură 750°C şi 

IIOO'C 

pe domeniu restrâns de 

temperatură SSCC şi 

980'C 

Elementele chimice 

identificate ca fiind 

factorii principali ai 

influenţei nivelului 

energiei de activare 

Soluţia A 100% 100% Compoziţie totală 

Soluţia B 5% 3% Mo 

Soluţia C 52% 42% Nb 

Soluţia D 30% 37% Nb. Ta. Cr 

Soluţia E 9% 14% Ta, Nb 

Soluţia F 11% 28% W. Ta, Nb 
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SOLUŢIA. A 

a) 
0.73 0.60 0.89 

liTpKMflÔ a 
0.96 

SOLUŢIA-B 

b) 0.73 0.60 0.69 

l/TfK̂ -ljriO »̂ 
0.96 

SOLUŢIA-C 

7000000 

c) 
0.73 0.60 0.69 

i/TrKMrio^3 
0.96 
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d) 
0.73 

SOLUŢIA-D 

aao a69 
vrrKMjno^s 

0.96 

e) 

2000000 

0.73 

SOLUŢIA-E 

0.80 0.89 0.98 

2500000 

0.73 

SOLUTIA-F 

0.80 0.88 
i/rrK-'̂ rw^s 

0.98 

Figura 5.23. Variaţia energiei de activare a procesului de difuzie controlat 
pe domeniul de temperatură 750-1100^ 
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Energiile de activare în domeniui de temperatură 750-1100''C 

Energiile de activare a procesului de diflizie controlata la interfata dintre 
matrice si precipitatul de faza gamma prim Intre 75(rc - liOO^C 

• Soluţia-A 
• Soluţia - B 
• Sdutia-C 
• Sdutia - D 
• Soluţia-E 

I [•Sdutia - F 

Figura 5.24. Valorile energiei de activare a procesului de difuzie 
controlat pe domeniul de temperatură 750-1 IGO '̂C în (kcal/morK) 

Energiile de activare recalculate pe domeniui de temperatură restrâns 
între 850-980X 

Energiile de activare a procesului de difuzie controlata la interfata dintre 
matrice si precipitatul de faza gamma prim intre 850*0 - 980*0 

• Soluţia -A 
• Soluţia -B 
• Sohjtia C 
• Soluţia -D 
• Soluţia -E 
• Soluţia -F 

Figura 5.24. Valorile energiei de activare a procesului de difuzie 
controlat pe domeniul de temperatură 850-980''C în (kcal/mo^K) 
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5.6. Corelarea factorilor morfologici evolutivi ai microstructurii funcţie de timp-

temperatură ca parametrii a tratamentelor termice post sudare. 

Din rezultatele experimentale şi analiza ecuaţiilor regresionale la toate cele 
şase soluţii sa găsit că evoluţia mărimii particulelor precipitatelor de fază y' şi fracţia 
volumică variază în general după o lege lineară descrisă de o ecuaţie de grad -l-, în 
mod proporţional atât în funcţie de timpul cât şi în funcţie de temperatura de 
expunere, excepţie făcând soluţia B unde apare o lege polinomială de grad -II-. 
La soluţia B evoluţia mărimii în funcţie de temperatură, până la 980°C are o creştere 
lineară crescătoare după acest punct procesul este descrescător ceea ce sugerează 
că se produce un salt în creşterea fracţiei de volum a precipitatelor de fază y'; pe 
întreg domeniul de temperatură explorat cuprins între 750°C şi 1100''C legea de 
variaţie este polinomială de grad -II-; 

în aceeaşi ordine de idei evoluţia mărimii în funcţie de timp, are aceeaşi lege de 
variaţie lineară crescătoare până la 16 ore de expunere după care se produce o 
descreştere care se reflectă într-un salt al valorii fracţiei de volum a precipitatelor de 
fază y'; pe întreg domeniul cuprins între 4 şi 16 ore aproximarea legii de variaţie se 
face cu un polinom de gradul al -II- lea. 
în acelaş mod se desfăşoară evoluţia mărime funcţie de fracţia volumică care până la 
34.12% are o creştere lineară după o lege de variaţie descrisă de o ecuaţie de 
gradul-l-. Iar pe întreg domeniul cuprins între 21% şi 38% legea de variaţie este 
descrisă de o ecuaţie polinomială de gradul-lI-. 

Pentru curbele de variaţie specifice fiecărei temperaturi se poate observa că 
pentru temperaturile 750^0 şi 850®C evoluţia procesului de creştere a mărimii 
precipitatelor sunt linear crescătoare cu panta curbelor relativ constantă, aceeaşi 
situaţie se întîlneşte şi la temperaturile de geo '̂C şi 1100°C doar la soluţiile A, C şi E. 
Pentru celelalte soluţii B, D şi F sau putut desprinde următoarele observaţii: 
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Pentru soluţia B pe curba de 980°C până la 16 ore de expunere panta de 
creştere este foartre mică după care panta se măreşte brusc ceea ce indică o 
intensificare a procesului. Pe curba de 1100°C panta este crescătoare până la 16 ore 
după care se produce o descreştere a mărimii ceea sugerează o diviziune a 
particulelor, crescând fracţia volumcă. 

La soluţia D pe curba de dQÔ C panta este diferită şi crescătoare pentru 
fiecare segment al domeniului de timp de la 4 până la 8 de ore, de la 8 la 16 ore, şi 
de la 16 la 24 de ore. Pe curba de 1100®C panta de creştere este mică până la 16 ore 
după care panta aproape că devine nulă ceea ce sugerează că procesul de creştere 
este oprit din evoluţie. 

La soluţia F pe curba de 980°C panta este relativ mică până la 16 ore după 
care procesul se accelerează crescând panta curbei. Pe curba de 1100®C până la 16 
ore când procesul atinge maximul său cu o pantă crescătoare, relativ mare, după 
acest punct procesul are o turnură descrescătoare cu pantă ceva mai abruptă decât 
cea iniţială. Toate barele de eroare ale graficelor au fost calculate pentru ± 1 % din 
deviaţia standard. 

Tabelul 5.10. Soluţia A 

750-C 

Mărime 
(nm) 623 628 634 639 

750-C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

850*0 

Mărime 
(nm) 631 638 647 657 

850*0 Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

980*0 

Mărime 
(nm) 642 648 662 677 

980*0 Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

1100*0 

Mărime 
(nm) 653 661 682 696 

1100*0 Timpul 
(ore) 4 8 16 24 
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Tabelul 5.11. Soluţia A 
Mărime (nm) 623 638 662 696 
Temperatura 

rc) 750 850 980 1100 
Fv(%) 12.88 22.73 31.83 47.82 

Temperatura 
rc) 750 850 980 1100 

Mărime (nm) 623 638 662 696 
Fv(%) 12.88 22.73 31.83 47.82 

Mărime (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 £ >.12. Soluţia B 

750*C 

Mărime 
(nm) 242 246 255 265 

750*C 
Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

85(rc 

Mărime 
(nm) 256 265 272 279 

85(rc 
Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

980*C 

Mărime 
(nm) 285 286 293 315 

980*C 
Timpul 

(ore) 4 8 16 24 

1100-C 

Mărime 
(nm) 3 12 320 333 275 

1100-C 
Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

Tabelul 5.13. Soluţia B 
Mărime (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 

Mărime (nm) 242 265 293 275 
Fv (%) 21.29 28.61 34.12 38.65 

Mărime (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 5.11. Soluţia A 

760*C 

Mărime 
(nm) 624 529 536 539 

760*C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

sso-c 

Mărime 
(nm) 537 541 551 553 

sso-c Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

98(rc 

Mărime 
(nm) 553 561 579 585 

98(rc Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

1100*C 

Mărime 
(nm) 567 582 598 606 

1100*C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

Tabelul 5.15. Soluţia C 
Mărime (nm) 524 541 579 606 
Temperatura 

CC) 750 850 980 1100 
Fv(%) 8.3 17.91 24.17 32.51 

Temperatura 
(*C) 750 850 980 1100 

Mărime (nm) 524 541 579 606 
Fv(%) 8.3 17.91 24.17 32.51 

Mărime (nm) 524 541 579 606 
Timpul (ore) 4 8 16 24 

Fv (%) 8.3 17.91 24.17 32.51 
Timpul (ore) 4 8 16 24 

Tabelul 5.16. Soluţia D 

750-C 

Mărime 
(nm) 445 453 462 468 

750-C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

850*C 

Mărime 
(nm) 470 491 500 507 

850*C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

980*C 

Mărime 
(nm) 510 516 542 582 

980*C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

1100*C 

Mărime 
(nm) 551 560 581 584 

1100*C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 
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Tabelul 5.11. Soluţia A 
Mărime (nm) 445 491 542 584 
Temperatura 

r c ) 750 850 980 1100 
Fv(%) 7.97 17.84 18.59 27.93 

Temperatura 
CC) 750 850 980 1100 

Mărime (nm) 445 491 542 584 
Fv(%) 8.3 17.91 24.17 32.51 

Mărime (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. Soluţia E 

TSirc 

Mărime 
(nm) 344 353 361 365 

TSirc 
Timpul 

(ore) 4 8 16 24 

850-C 

Mărime 
(nm) 364 374 382 387 

850-C 
Timpul 

(ore) 4 8 16 24 

980*C 

Mărime 
(nm) 383 395 405 416 

980*C 
Timpul 

(ore) 4 8 16 24 

1100*C 

Mărime 
(nm) 399 410 422 433 

1100*C 
Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

Tabelul 5.19. Soluţia E 
Mărime (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 

Mărime (nm) 344 374 405 433 
Fv(%) 12.79 24.85 41.42 73.23 

Mărime (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 i >.20. Soluţia F 

750'C 

Mărime 
(nm) 401 412 417 421 

750'C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

85(rC 

Mărime 
(nm) 422 437 440 444 

85(rC Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

980*C 

Mărime 
(nm) 439 448 455 471 

980*C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

1100-C 

Mărime 
(nm) 469 494 528 493 

1100-C Timpul 
(ore) 4 8 16 24 

Tabelul 5.21. Soluţia F 
Mărime (nm) 401 437 455 493 
Temperatura 

CC) 750 850 980 1100 
Fv(%) 16.41 21 28.62 34.34 

Temperatura 
(^C) 750 850 980 1100 

Mărime (nm) 401 437 455 493 
Fv(%) 16.41 21 28.62 34.34 

Mărime (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 

178 

BUPT



Figura 5.25. Evoluţia Morfologica în ZIT-ul soluţiei A 
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10 18 Z> 

Figura 5.26. Evoluţia Morfologica în ZIT-ul soluţiei B 

180 

BUPT



S0UJT1A-C 

SOLUTIA-C 

SOUITIA-C 

TInpfara) 

TlopCora) 

Figura 5.27. Evoluţia Morfoiogica în ZiT-ui soiuţiei C 
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Figura 5.28. Evoluţia il/lorfologica în ZiT-ul soiufiei D 
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10 15 » 
1li«P«n) 

Figuia 5.29. Evolufia Morfologica în ZIT-ul soluţiei E 

183 

BUPT



Figura 5.30. Evoluţia Morfologica fh ZiT-ul soluţiei F 
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5.7. Corelarea determinărilor sclerometrice de microduritate cu parametrii 
tratamentului termic post sudare. 

Rezultatele măsurătorilor sclerometrice de microduritate în ZIT pe scara 
Vickers cu sarcina de 100 grame (HVioo) pentm toate combinaţiile stabilite în matricea 
experimentului factorial complet sunt considerate ca fiind valorile măsurate ale 
funcţiei obiectiv. 

Sa analizat variaţia acestor valori, identificându-se planul optimal al factorilor 
de influenţă timp-temperatură de expunere după criteriul celor mai apropiate valori de 
microduritate ale ZIT-ului cu cele ale materialului de bază. 

Combinaţia factorilor de influenţă după criteriul microdurităţii ca funcţie obiectiv 
a coincis cu planul optimal definit pe baza criteriului refacerii maxime a factorilor 
morfologici microstructurali (mărimea şi fracţia volumică a precipitatelor de fază y')-

Pe baza valorilor din tabelul 5.22. sau ridicat reprezentările grafice ilustrate în 
figurile 5.31. a) şi b) , ca urmare a aniizei regresionale s-au obţinut ecuaţiile legii de 
variaţie a microdurităţii funcţie de timpul de expunere pentru valorile temperaturilor 
optimale, alese după criteriul refacerii maxime a factorilor morfologici 
microstructurali. Sa găsit că cea mai bună aproximaţie a legii de variaţie microduritate 
-timp de expunere se face cu ajutorul funcţiei logaritm. Ecuaţiile logaritmice găsite 
pentru fiecare soluţie şi coeficienţii de estimare a erorii sunt trecute în tabelul 5.23. 

Analizând caracterul diferenţelor de microduritate cu timpul de expunere se 
remarcă o creştere a valorilor microdurităţii la soluţiile B, D, E, şi F, în schimb la 
soluţiile A şi C o relativă scădere. Acest lucru confirmă faptul că deşi refacerea 
morfologică a precipitatelor cu timpul de expunere se desfăşoară după o lege de 
variaţie a cărui trend este linear crescător, iar variaţia microdurităţii HV100 funcţie de 
refacerea morfologică are două trenduri unul crescător iar altul descrescător, aşa cu a 
fost demonstrat de autor în (3). 
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Tabelul 5.22. 
Valoarea medie a mlcrodurltătlilor în ZIT dupâ 

TT post sudare (HV100) 

după 4h după 8h după 16h după 24h 

Solutia-A la 980«C/24h 
555 538 523 403 

Solutia-B la 850°C/4h 
538 576 587 588 

Solutia-C la 980°C/16h 
632 620 618 608 

Solutia-D la 980°C/8h 
545 549 568 576 

Solutia-E la 980°C/4h 
564 616 612 637 

Solutia-F la 850°C/8h 
507 513 532 540 

Tabelul 5.23. 
Ecuaţiile legii de variaţie a parametrilor 

micFoduritate - timp de expunere ca o funcţie 
logaritmică 

Coeficienţii de 
eroare 

Soluţia A 980X/24h y=-41.227Ln(x)4439.01 0.8873 

Soluţia B 850°C/4h y=36.936Ln(x)4452.65 0.9119 

Soluţia C 980»ai6h y=-15.904Ln(x)+642.12 0.9424 

Soluţia D 980°C/8h y=22.997Ln(x)+533.23 0.8623 

Soluţia E 980°C/8h y=48.446Ln(x)4446.76 0.8914 

Soluţia F 850°C/8h y=24.463Ln(x)4453.56 0.8937 

Coeficientul (b) a ecuaţiilor logaritm natural a fost corectat cu următorii coeficienţi de 

scară pentru fiecare soluţie astfel: 
A B C D E F 

-0.27 -0.19 +0.016 -0.015 -0.27 -0.11 

186 

BUPT



a) 

b) 

650 
O o 
> X 600 

s •c 550 

1 o 500 
s 

450 

Figura 5.31 .Variaţia microdurităţii cu timpul de expunere pentru 
temperaturile alese ca fiind optimele fiecărei soluţii în parte. Toate barele 
de eroare ale graficelor au fost calculate pentnj ± 1 % din deviaţia 
standard. 

în tabelul 5.22. sunt ilustrate prin cifre îngroşate valorile microdurităţilor la care 
refacerea morfologică microstructurală a fost maximă. 

Plecând de la legile de variaţie a microdurităţii cu timpul de expunere se poate 
identifica modelele matematice de estimare a microduritătii în ZIT în funcţie de timpul 
de expunere pentru pemperatura optimală specifică fiecărei soluţii în parte. 
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5.7.1. Identificarea legiior de variaţie a microdurităţii în ZiT ca o funcţie de 

timpui de expunere HV̂ oo = f(t) după o ecuaţie iogaritmică 

S-au identificat legile de variaţie microdurităţii în ZIT pentru fiecare soluţie în 
parte ca funcţie Iogaritmică găsindu-se astfel ecuaţiile modelului matematic de 
estimare a parametrilor miaoduritate - timp de expunere a căror coeficienţi de 
estimare a erorii sunt relativ mici. 

Timpul de expunere pentm care au fost analizate măsurătorile de microduritate 
este cuprins între 4 şi 24 de ore. 

Tabeiui 5.24. 
Ecuaţiile modelului matematic de estimare a 
parametrilor microduritate - timp ca o funcţie 

Iogaritmică 

Coeficienţii de 
eroare 

Soiuţia A HVioo=-41 .227Ln(t)+439.01 0.8873 

Soiuţia B HV,oo=36.936Ln(t)4452.65 0.9119 

Soiuţia C HVioo=-15.904Ln(t)+642.12 0.9424 

Soiuţia D HVioo=22.997Ln(t)+533.23 0.8623 

Soiuţia E HVioo=48.446Ln(t)+446.76 0.8914 

Soiuţia F HV,oo=24.463Ln(t)4453.56 0.8937 

Cu ajutorul acestor modele matematice se poate estima valorile microdurităţii 
în ZIT pentru un timp de expunere ales în limitele domeniului 4 la 24 de ore. Ţinând 
seama de temperatura optimală a fiecărei soluţii. 
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5.7.2. Identificarea iegiior de variaţie a parametriior optimizaţi Timp -

Temperatură ca o funcţie t = f(T) după o ecuaţie de putere 

S-au identificat legile de variaţie a parametrilor optimizaţi Timp - Temperatură 
pentru fiecare soluţie în parte, s-a găsit că acestea sunt guvernate de funcţiea putere, 
identificându-se totodată şi ecuaţiile modelului matematic de estimare a parametrilor 
timp-temperatură de expunere a căror coeficienţi de estimare a erorii sunt relativ mici, 
cu valori foarte apropiate de valoarea unitară. 

Valorile parametrilor timp-temperatură sunt prezentaţi tabelar în ANEXA 5 iar 
reprezentările grafice ale acestora în figurile 5.32. Examinarea influenţei 
temperaturilor asupra timpilor de expunere şi implicit asupra variaţiei microduritătii a 
arătat că pe domeniul de temperatură explorat în timpul studiilor experimentale care a 
fost cuprins între 750®C -1100°C o împrăştiere foarte mare a valorilor de microduritate 
măsurate. 

Ţinând seama de aceste constatări şi pornind de la o examinare sumară a 
datelor obţinute experimental sa remarcat situaţii distincte în funcţie de domeniul de 
temperatură pentru fiecare soluţie în parte. Astfel că pe întreg domeniul timpului de 
expunere cuprins între 4-24 ore împrăştierea valorilor experimentale a arătat o 
grupare preferanţială pe diferite porţiuni ale domeniului de temperatură explorat de la 
soluţie ta soluţie. 

Drept urmare am identificat pentru fiecare soluţie domeniul de temperatură în 
care împrăştierea valorilor este grupată pentm întreg domeniul timpului de expunere. 
Domeniile de temperatură sunt prezentate în tabelul 5.25. 

Pentru soluţiile A şi E domeniul de temperatură ySCC -980"C prezintă o 
instabilitate a proceselor de refacere morfologică, ceea ce sugerează o incertitudine a 
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linearităţii proceselor pe acest domeniu. Pornind de la 980®C până la 1100®C 

procesul de refacere se liniarizează iar valorile generate sunt grupate în mod coerent 

putându-se astfel identifica legile de variaţie cu ajutorul analizei regresionale. 

Pentru soluţiile B, C şi F instabilitatea proceselor au loc pe domeniul cuprins 

între 750-850®C după care până la 1100®C procesele sunt stabile, la soluţia E 

stabilitatea proceselor apare puţin mai devreme începând cu temperatura de 800®C 

Tabelul 5.25. 
Ecuaţiile modelului Timpul de 

matematic de estimare a Coeficienţii Temperatura de expunere 
parametrilor timp- de eroare expunere este este 

temperatură ca o funcţie de cuprinsă între cuprins 
putere între 

Soluţia A t(ore)=4E443TrC)^'^°' 0.917 980-1 lOO^C 

4 - 2 4 ore 
Soluţia B t(ore)=7E-20T("C)®^^ 0.9693 850-1 lOO^C 

4 - 2 4 ore Soluţia C t(ore)=7E-20T(''C)®^®^ 0.9433 850-1100'C 4 - 2 4 ore 

Soluţia D 0.9891 800-1100°C 

4 - 2 4 ore 

Soluţia E 0.9497 980-1 lOO '̂C 

4 - 2 4 ore 

Soluţia F t (ore)=1E-11Trcr^ 0.9769 850-1 lOO '̂C 

4 - 2 4 ore 

Curbele de variaţie a timpului de expunere funcţie de temperaturile optimale, 

descrise de ecuaţiile modelului matematic de mai sus pot fi folosite ca şi modele 

estimative ale parametrilor tratamentului termic post sudare. 

Astfel că pornind de la valoarea optimă cunoscută a microdurităţi în ZIT se 

identifică timpul de expunere cu ajutorul ecuaţiilor matematice arătate în tabelul 5.24. 

opoi cu valoarea parametrului timp se poate identifica valoarea parametrului optim al 

temperaturii fie prin determinare analitică folusind ecuaţiile din tabelul 5.25. ori prin 

determinare grafică direct pe curbele ilustrate în figurile 5.32, a), b), c). d), e) şi f) 

particularizate pentru fiecare soluţie în parte. 
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Figura 5.32. Variaţia microduritâţii cu timpului cu tempera de expunere 
Toate barele de eroare ale graficelor au fost calculate pentru ± 1 % din 
deviaţia standard. 

191 

BUPT



5.8. Identificarea parametruiui compoziţionai reprezentativ a fazei y' pe baza 
ceiei mai apropiate coreiaţii cu microduritatea, la soluţiile superallate terţiar 
cu t>aza Ni-Cr-Co. 

Pentru identificarea parametnjlui compoziţional reprezentativ a fazei y' sa 
pornit de la estimările a celei mai apropiate corelaţii cu microduritatea din materialul 
de bază, valorile sunt prezentate în tabelul 5.26. Prin încercări sucesive şi repetate 
sa ajuns la următoarea concluzie, rata Al/Ti şi Ti/Al nu sunt reprezentative deşi 
acestea prezintă o variaţie după o lege relativ lineară dar a căror coeficienţi estimativi 
ai erorii sunt foarte depărtaţi de valoarea 1. Pentru rata Al/Ti coeficientul este 0.5875 
iar pentru Ti/Al este 0,3536. Cel mai realist parametru compoziţional reprezentativ a 
fazei y' a fost găsit ca fiind suma Al+Ti a cărui coeficient de eroare este 0.9067. După 
cum sunt prezentate în Figura 5.33. 
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Tabelul 5.26. 

(%) Soluţia A Soluţia B Soluţia C Soluţia D Soluţia E Soluţia F 

Al/Ti 1 0.51 0.61 0.69 0.6 1.32 

Ti/Al 1 1.95 1.6 1.45 1.7 0.76 

Tî+AI 6.8 5.6 7.9 7.6 8 1.32 
HV100 434 430 455 457 445 400 

f 
470 

450 

^ 430 

I 
1 390 

1 370 
i 350 

Relaţia dintre microduritate si Raţia AIHI Relaţia dintre Microduritate si Raţia Ti/AJ 

a) 

437.6 
W^âSm 

0.4 0 6 0 8 1 

Ratla A i m 

1.2 1 4 

§ 470 -] 
8 450 > X 430 -

1 410 -
-c 
3 390 -

1 370 
o 
S 350 -

Relaţia dintre microduritate si continutul in Ai-^Ti 

y = 7,845a)( • 388.16 
R ^ s 0.9067 

C) 
0.4 1.4 2.4 3.4 4.4 5.4 6 4 7.4 8.4 

Con t i nu tu l i n % ( A K T 1 ) 

Figura .5.33.Legile de variaţie pentu găsirea celui mai reprezentativ 
parametru compoziţional al fazei y' 

b) 
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5.9. Starea Ipotezelor, şl detalierea rezultatele obţinute de autor 

5.9.1. Starea Ipotezelor de lucru 

Ipotezele de lucru. 

1) Se ştie că energia de activare a proceselor de difuzie controlată la interfaţa 
{ y l f ) a. soluţiilor solide superaliate cu baza Ni este guvernată de legea t̂ .̂ 

Fără a se cunoaşte la ora actuală dacă această lege guvernează şi in cazul 
soluţiilor solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co Dacă legea t''^ verifică 
procesele de difuzie controlată şi pentru soluţiile solide luate în studiu; Atunci 
cu modelul matematic propus se pot determina energiile de activare a difuziei 
controlate care pot fi menţinute in mod controlat prin aplicarea tratamentelor 

termice post sudare. Legea t̂ '̂  verifică, dacă variaţia curbei K T̂ = f (y ) este 

lineară. 

2) Pe baza faptului general cunoscut că cinetica reacţiilor de precipitare ce stă la 
baza transformărilor de fază în stare solidă este o funcţie de compoziţia 
chimică a soluţiei, temperaturilor şi timpului de menţinere, apare supoziţia că 
dacă pentru soluţiile superaliate luate în studiu prin controlul parametrilor 
tehnologici temperatură şi timp de expunere se pot direcţiona regenerarea 
particulelor de fază f în mod preferenţial controlând astfel refacerea factorilor 
morfologici microstructurali critici din ZIT, definiţi mai sus; Atunci şi numai 
atunci aplicarea tratamentelor termice post sudare pot avea succes. 

3) Dacă cinetica reacţiilor de transformare de fază în stare solidă a 

precipitatelor de fază f poate fi controlată astfel încât să se poată obţine 

un optim al factorilor morfologici microstructurali în ZIT fara a se afecta in 
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mod negativ cei din materialul de bază; Atunci quantificarea măsurătorilor 
determinate experimental poate genera modele predictive cantitative si 
calitative la o rezoluţie egală cu cea a măsurătorilor. 

Ca urmare a derulării programului experimental descris în subcapitolul 4.2 şi pe 
baza rezultatelor experimentale obţinute şi prezentate în subcapitolul 4.4 se poate 
face următoarele afirmaţii cu privire la starea ipotezelor de lucru formulate în 
subcapitolul 4.1. astfel: 

Ipoteza 1.) Rezultatele obţinute pe bază experimentală prezentate în capitolul 5.5. şi 
calculate prin metoda analitică, descrisă în sut>capitolul 4.3. arată că la soluţiile solide 
luate în studiu, energia de activare a procesului de difuzie controlată este guvernată 
de legea t̂ ^ ca şi la soluţiile solide superaliate cu baza Ni. Calculele arată că valorile 

numerice obţinute şi prezentate în graficele pentru variaţia curbei K T̂ = f ( ^ ) descrie 

o variaţie lineară după o ecuaţie polinomială de grad unu pentru fiecare soluţie solidă 
iar coeficienţii de estimare a preciziei erorii R̂  sunt cuprinşi într-un domeniu de la 
0.83 la 0.93 ceea ce spune că probabilitatea ca acest proces să se producă cu peste 
95% este cuprins între 83%şi 93% . Deci se poate afirma că, creşterea precipitatelor 
de fază / se desfăşoară după legea t̂ '̂ . 

Ipoteza 2.) Determinările şi evaluările rezultatelor experimentale conduse pe baza 

unui program experimental factorial, şi illustrate prin grafice la subcapitolul 5.6. arată 

că factorii timp şi temperatură în funcţie de nivelele lor pot determina în mod controlat 

creşterea precipitatelor de fază / ZIT pe soluţiile luate în studiu, ceea ce oferă 

premiza obţinerii unor tratamente termice post sudare optimale. 
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Ipoteza 3.) Rezultatele obţinute au arătat că tratamentele termice post sudare 
aplicate cu scopul de refacerea factorilor morfologici microstructurali în ZIT are o 
influenţă total nesemnificativă asupra materialului de bază. Valorile calculate pentru 
aplicarea tratamentelor temiice post sudare optimale arată o scădere de la 1 % la 
1,2% în microduritate a materialului de bază, iar din punct de vedere al factorilor 
morfologici microstructurali variaţia este insezizabilă. 

5.9.2. Determinarea coeficientului compoziţional, Rusan de Priamus 

(CCrp) şi a expresiei sale de estimare analitică. 

Identificarea dependenţei microdurităţii în ZIT de un factor compoziţional, şi 
inexistent în literatura ştiinţifică de specialitate pentru întreaga clasă de superaliaje, 
autorul a fost pus în situaţia necesităţii găsirii unui estimator chimic compoziţional 
comun pentru categoria soluţiilor solide explorate. 

După identificarea parametrului compoziţional reprezentativ al fazei y' 
prezentat în sub capitolul 5.8. de mai sus, s-a trecut la analizarea corelaţiilor celorlalte 
elemente chimice din soluţiile solide cu excepţia Ni a cărei valoare este aproape 
constantă. Astfel că s-au urmărit elementele Cr, Co, Mo, W, Ta, Ti şi Al s-a oservat 
că, elementele Cr şi Co au o dispersie lineară foarte mare în raport cu celelalte, după 
cum se poate observa în figura a). După iterăh succesive cu valori din mulţimea 
numerelor zecimale s-a putut restrânge dispersia grupându-se astfel după cum se 
poate observa în figura b). Asfel că după recalcularea ecuaţiilor de regresie a 
distribuţiei elementelor aceasta se poate aproxima după o lege de variaţie lineară cu 
un coeficient de eroare de 0.9189. 

Numerele zecimale găsite ca formând fracţiile necesare la corelarea celor 

două elemente sunt următoarele: 
Cr%.Co% 
6 . 7 5 ' 5.5 
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Cort tarM contlnutulul d« Cr. Co. Mo, W. Ta. TI. AJ 
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Figura 5.34. Legile de variaţie pentu găsirea celui mai reprezentativ 
parametru compoziţional al fazei y 

Pentru că Ni se găseşte într-o proporţie majoritară şi formează soluţia matricei de 
fază 7 în care sunt dizolvate toate celelalte elemente şi din care precipită toate fazele, 
sa găsit următoarea raţie fracţională ca fiind reprezentativă: 

Ni% 
Mo% + W% + Ta% + Nb% 

Astfel că pe baza cantităţii bogate de rezultate obţinute pe cale experimentală 
la o precizie suficient de mare, prelucrate şi analizate statistic autorul a obţinut 
următoarea relaţie analitică valabilă pentru întreaga sub clasă de soluţii solide 
explorate, cu această relaţie se determină coeficientul compoziţional Rusan de 
Priamus (CCRP) ecuaţia (5.1.) pentru fiecare soluţie solidă în parte, coeficientul 
determinat are umiătoarea formă analitică: 
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Cr ^^ Cn ̂  Ni'. 
6.75 5.5 Mo \ + W % + Ta \ + Nh % 

+ AI% + Ti% (5.1.) 

în continuare s-a calculat coeficientul compoziţional Rusan de Priamus pentru 
fiecare soluţie în parte şi sa reprezentat funcţie de valorile microdurităţilor determinate 
experimental în materialul de bază şi în ZIT. In Tabelul.5.27. sunt expuse valorile 
calculate iar în Figura 5.35. sunt ilustrate legile de variaţie a coeficientului CCrp şi 
estimatorii de eroare, care confirmă validitatea estimaţiei compoziţionale cu ajutorul 
coeficientului CCrp, pentru materialul de bază 0.9883 şi pentru ZIT 0.9265. 

Tabelul 5.27. 

HV,oo-ZIT HV q̂q"MB 
Valoarea numerică a Coeficientului 

compoziţional Rusan de Priamus (CC^) 

Soluţia A 538 434 21.19 

Soluţia B 537 430 23.42 

Soluţia C 559 455 18.11 

Soluţia D 550 457 17.43 

Soluţia E 547 445 19.3 

Soluţia F 511 400 30.26 

Acest model a fost dezvoltat în cazul folosirii unei energii lineare mici. Relaţia 

de calcul a coeficientului Rusan de Priamus este propusă ca un compromis care 

încorporează un efect interactiv între elementele Ni, Cr, Co şi celelalte elemente de 

aliere. 
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LtOMdtvwMta Runn da Pitaiim HV-HCG») 

a) 

b) 

• inlerodiwtiMI>iiidted»Coi>cliiilulCBiwpo«l Kini <!• PrtMmt» In ar, HVM|CCM) 

Figura 3.35. Legea de variaţie a Coeficientului Compoziţional 

Rusan de Priamus (CCpp), pentru MB a) şi pentru ZIT b) 
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5.9.3. Determinarea modelului matematic de predicţie Rusan de Priamus ca 
funcţie a coeficientului compoziţional cu acelaş nume RPhvioo= r p ) 

pentru determinarea microdurtăţilor în ZIT la soluţiile solide terţiar 
superaliate cu baza Ni-Cr-Co. 

5.9.3.1. Dezvoltarea modelului matematic de predicţie Rusan de Priamus 

Ca urmare a prelucrării şi analizei statistice a datelor experimentale am găsit 
că relaţia matematică dintre coeficientul compoziţional calculat şi propus Rusan de 
Priamus (CCrp) şi microduritatea măsurată, este guvemată de o lege de variaţie 
definită de o ecuaţie logaritmică, cu funcţia de tip logaritm natural. Astfel că modelul 
matematic de predicţie a microdurităţii în ZIT pentru soluţiile solide studiate are 
următoarea formă: 

RPhvioo = -a*ln(CCRp)+b (5.2.) 

unde: 
CCrp - este coeficientul compoziţional Rusan de Priamus; 
(a) şi (b) sunt constante a căror valori numerice depind de 

comportarea materialului în condiţiile de temperatură şi timp date. 

Această relaţie a fost obţinută ca urmare a relaţionării coeficientului 
compoziţional CCRP C U valorile microdurităţiilor determinate experimental în ZIT cât şi 
cu cele din materialul de bază figura .5.35. cu singura deosebire, valoarea 
coeficientului de estimare a erorii este de 0.9883 pentru materialul de bază şi 0.9265 

pentru ZIT. 
Diferenţa numerică, mică dintre cei doi coeficienţi estimativi arată, pe de-o 

parte faptul că modelul matematic propus pentru predicţia microdurităţii în ZIT 
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este o funcţie de coeficientul compoziţional al materialelor ca generatoare a mărimilor 

sclerometrice de microduritate, ai doilea aspect este că valoarea numerică a acestui 

coeficient compoziţional redă într-un mod suficient de consistent o estimare 

cantitativă şi calitativă a mărimii măsurate şi relaţionată cu funcţia obiectiv ca efect 

măsurat experimental, microduritatea; al treilea aspect este acela că încă mai există 

rezerve de corecţie şi îmbunătăţire pe cale experimentală. 

Tabelul.5.28. Modelul matematic de predicţie Rusan de Priamus determinat ca o 

funcţie de (CCRP) pentru fiecare soluţie solidă în parte şi mărimile 

prezise (calculate). 

Tratemientui termic 
post sudare optimizat 

Modelul Matermatic predictiv 
Rusan de Priamus (RPhvioo) 

Coeficientul 
compozition 

al (CCpp) 

Media 
Valorilor 
calculate 

Media 
Valorilor 
masurate 

Solutia-A980«C/24h HVio(F-41 .227ln(CCRp)+610.01 21.19 484 493 

Solutia-B850oC/4h HVioo=36.936ln(CCnp)+452.65 23.42 569 538 

Solutia-C980°CV16h H Vioo=-15.904ln(CCnp)+642.14 18.11 596 562 

Solutia-D 980«C/8h HVioo=20.997ln(CCpp)+503.23 17.43 563 541 

Soiutia-E 980«C/8h HVioo=48.446ln(CCRp)+508.76 19.3 652 571 

Solutia-F 850°C/8h HVioo=24.463ln(CCnp)+453.56 30.26 537 5 1 1 

Ecuaţia logaritmică găsită care relaţionează coeficientul compoziţional (CCrp) 

al fiecărei soluţii cu microduritatea oferă cea mai consistentă predicţie a măsurătorilor 

de microduritate în domeniul de temperatură şi timpul de expunere cuprins între 

800®C - 1100®C şi 4 - 2 4 ore, pe soluţiile studiate. 
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Acestă ecuaţie logaritmică definită ca o funcţie de CCrp şi prezentată în ecuaţia (5.2.) 
este numită ecuaţia modelului matematic de predicţie Rusan de Priamus a 
microdurităţi în ZIT. 

Plecând de la ecuaţiile logaritmice a modelului predictiv pentru fiecăre soluţie 
în parte şi supuse tratamentelor termice post sudare optimale care sunt prezentate în 
tabelul.5.28. am identificat coeficienţii (a) şi (b) ai modelului matematic predictiv 
Rusan de Priamus prin stabilirea legii de variaţie a celor doi coeficienţi (a) şi (b) în 
funcţie de timpul de expunere a tratamentelor termice post sudare pentru toate 
soluţiile solide studiate, ilustrate în figurile 5.36 şi 5.37 

Astfel am găsit că această lege este polinomială de gradul 4 pentru 
coeficientul (a) având coeficientul de eroare estimativ de 0.9973 şi polinomială de 
gradul 5 pentru coeficientul (b) a cămi coeficient de eroare estimativ este 1. 
Ecuaţia celor doi coeficienţi (a) şi (b) au următoarele forme: 

a = (-0.0095x^ + 0.5049x^- 8.9042x2+58.482X-80.211) 
b = (-0.0149x'+ 1.0785x'- 29.444x^ + 371.68x'- 2119.3x + 4763.7) 

unde variabila x este timpul de expunere în ore. 

Legea de variaţie poiinomiala a coeficientuiui (a) a 
modelului matematic de predicţie Rusan de 

Priamus 

S 100 
J 80 

1 2 60 
2 § 40 

y = -0.0095x^ •*• 0.5049x^Ili9042xj + 58.«2x - 80 211 
= 0.9973 

O 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 

Timpul de expunere (ore) 

Figura .5.36. Legea de variaţie a Coeficientului (a) 
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Legea de variaţie polinomiala a coeficientului (b) a 
modelului matematic de predictie Rusan de 

Priamus 

y = -0.0149x^ + - 29.444x^ + 371.68xf - 2119.3x + 4763.7 
i 

O 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 

Timpul de expunere (ore) 

Figura .5.37. Legea de variaţie a Coeficientului (b) 

Astfel că modelul matematic Rusan de Priamus pentru predicţia microduritătilor în ZIT 

la soluţiile solide terţiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co studiate are următoarea 

expresie matematică: 

RPhvioo = (-0.0095X' + 0.5049x='- 8.9042x2 +58.482X-80.211 )*ln(CC„p) + 
(-0.0149X® + 1 .OySSx" - 29.444x=' + 371 .SSx^- 2119.3x + 4763.7) 

unde: 

HVioo- este valoarea microdurităţii din ZIT prezise 
CCrp- este coeficientul compoziţional Rusan de Priamus 
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5.9.3.2. Verificarea şi Vaiidarea Modeluiui matematic de predicţie Rusan de 

Priamus R P h v i o o = f ( C C n p ) 

Pentru validarea modelului matematic Rusan de Priamus sau calculat valorile 
numerice ale microdurităţii în ZIT pe baza modelului propus ca funcţie de (CCRP), 

pentru fiecare soluţie solidă în parte expusă la tratamentul termic post sudare optimal. 
Apoi aceste valori au fost comparate cu cele obţinute pe cale experimentală. 

în tat}elui.5.28. sunt arătate valorile numerice obţinute pe cale predictivă cu 
ajutorul modelului matematic propus şi cele determinate experimental. în figura 5.38. 
este ilustrată legea de variaţie dintre valorile prezise şi cele măsurate. Este o variaţie 
lineară guvernată de o ecuaţie polinomială de gradul unu cu forma următoare: 

HVioo (Vm)= 0.5059(HVioo (Vp)) + 249.21 

unde: 
HViooVm - este valoarea microdurităţii măsurate 
HViooVp - este valoarea microdurităţii prezise 

n urma analizei numerice a valorilor se poate observa că nu există 

suprapuneri între cele două seturi de valori obţinute, cele măsurate şi cele prezise, iar 

rădăcina pătrată a sumei erorilor dintre mărimile prezise şi cele măsurate este 

minimă. 

Variaţia lineară a celor două seturi de valori verifică şi validează modelul 

matematic de predicţie a microdurităţiilor în ZIT Rusan de Priamus ca funcţie de 

coeficientul compoziţional cu acelaş nume (CCRP). 
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Existenţa acestei legi de variaţie ce relaţionează mărimile prezise şi cele 
măsurate arată că modelul matematic Rusan de Priamus generează valori numerice 
pertinente după o regresie lineară cu cele generate de măsurătorile sclerometrice de 
microduritate şi acărui coeficient de eroare estimativ este de 0.923 

ComiMirarea valorilor masurate cu cele prezise cu Autorul 
modelului matenvtk: Rusan de Prlamis 

450 500 550 600 

Valorfl» calculate HVlOO 

650 700 

Figura .5.38. Comparaţia valorilor prezise cu cele măsurate 
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5.10. Concluzii 

Modetele polinomiale explicitate şi funcţiile aferente identificate la analiza 
regresionaiă a rezultatelor experimentale sa dovedit a fi adecvate estimărilor 
cu o precizie superioară. 

Analiza şi interpretarea rezultatelor experimentale arată că există o 
corespondenţă fidelă între factorii morfologici microstructurali, compoziţie 
chimică şi determinările sderometrice de microduritate. Această relaţionare a 
fost materializată prin identificarea relaţiei analitice de calcul a coeficientului 
compoziţional Rusan de Priamus, şi a modelului matematic de predicţie a 
microdurităţii în ZIT, Rusan de Priamus. 

Vak)rile coeficienţilor de estimare a erorilor, pentru legile de variaţie pe baza 
cărora s-au identificat atât coeficientul compoziţional de cât şi modelul 
matematic de predicţie Rusan de Priamus sunt de 0,9189 respectiv 0,9228 
arată o consistenţă semnificativă ceea ce indică atât o redare fidelă a 
fenomenului estimat cât şi o rezervă a unor corecţii ulterioare. 

Analizele de imagine au arătat o pronunţată creştere a precipitatelor de fază r 
prin producerea fenomenului Oswald în timpul expunerii la temperaturi 
cuprinse între 1000-1100®C o dată cu scăderea numărului de precipitate. 

Deşi deocamdată metodele de analitice şi de latX)rator nu permit a se otjţine o 
distribuţie spaţială a precipitatelor în matricea de bază. metoda de analiză 
planară (bidimensională) rămâne ca fiind cea mai utilizată în a explora cinetica 
creşterilor precipitatelor de fază. 
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Valorile energiei de activare a procesului de difuzie obţinute prin calcul sunt 
valabile pe domeniul de temperatură cuprins între 750°C şi 1100®C iar cinetica 
transformărilor de fază 7' în stare solidă poate fi descrisă într-un domeniul de 
timp şi temperatură dat folosind legea LSW şi bazat pe domeniul de difuzie 
controlat. 

Rezultatele experimentale de analiză termică diferenţială arată o creştere a 

temperaturii de disolutie a fazei / o dată cu reducerea conţinutului de Co în 

soluţia solidă. 

Ratele de creştere optimală a precipitatelor de fază y' au fost observate în 

domeniul 850 - 980®C cu un timp de expunere de 8-24h . 
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CAPITOLUL -VI-

RECAPITULAREA PRINCIPALELOR CONTRIBUŢII PERSONALE, 
DISCUŢII Şl CONCLUZII 

6.1. Recapitularea contribuţiilor autorului aduse în spaţiul 

ştiinţific al literaturii de specialitate, pentru o mai bună evaluare şi 
cunoaştere a comportării microstructurale a soluţiilor solide terţiar 
superaliate cu baza Ni-Cr-Co 

1.) Dezvoltarea şl optimizarea tratamentelor termice post sudare pentru 
îmbunătăţirea factorilor morfologici microstructurali din ZIT (mărimea, 
forma, distribuţia şi fracţia volumică a precipitatelor de fază y'). 

Tratamentele termice optimale găsite pentru fiecare soluţie solidă în parte 
cu scopul de refacere a factorilor morfologici mictostructurali şi prin aceştia 
refacerea proprietăţilor de microduritate în ZIT sunt ilustrate în următorul tabel: 

Soluţia solidă 
Tratamentul termic post 

sudare optimal 

Solutia-A 980X/24h 

Solutia-B 850X/4h 

Solutia-C 980X/16h 

Solutia-D 980'C/8h 

Solutia-E 980X/8h 

Solutia-F 850X/8h 
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2.) Propunerea coeficientului compoziţional, Rusan de Prlamu8(CCRp) şl a 
expresiei sale de estimare analitică la soluţiile solide terţiar 
superaliate cu baza Ni-Cr-Co. 

Identificarea dependenţei microdurităţii în ZIT de un factor compoziţional, 
şi inexistent în literatura ştiinţifică de specialitate pentru întreaga clasă de 
superaliaje, autonji a fost pus în situaţia necesităţii găsirii unui estimator chimic 
compoziţional comun pentru categoria soluţiilor solide explorate. Astfel că pe 
baza cantităţii bogate de rezultate obţinute pe cale experimentală la o precise 
suficient de mare prelucrate şi analizate statistic (coeficienţii de estimare a erorii 
de 0.9189) autorul a obţinut următoarea relaţie analitică sub forma unui coeficient 
compoziţional descris pe larg în cuprinsul subcapitolului 5.9.: 

Cr O Cn 0/ Ni ' ̂ 
+ ^ + ^ + Al% + Ti% 

6.75 5.5 Mo% + }V% + Ta% + Nb\ 

3.) Propunerea modelului matematic de predicţie Rusan de Priamus ca 

funcţie a coeficientului compoziţional cu aceiaş nume RPhviw ~ t(CC „p) 

pentru determinarea microdurtăţilor în ZIT la soluţiile solide terţiar 

superaliate cu baza Nl-Cr-Co. 

Modelul matematic de predicţie Rusan de Priamus determinat şi propus 

de autor în subcapitolul 5.9. are expresia matematică generală bazată pe funcţia 

logaritm natural de forma următoare: 

R P h v i o o = -a * ln (cc rp )+b 

unde: 
CCrp - este coeficientul compoziţional Rusan de Priamus; 
(a) şi (b) constante a căror valori numerice depind de 
comportarea materialului în condiţiile de temperatură şi timp date. 
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Această formă matematică generală este particularizată pentru fiecare 

soluţie solidă în parte, pentru cazul aplicării tratamentului termic post sudare 

optimal, după cum este ilustrat în tabelul următor: 
Modelul Matermatic predictiv 
Rusan de Priamus (RPHVIOO) 

pentru fiecare soluţie 

Coeficienţii de eroare 
R2 

Soluţia A HV,OO=-41 .227Ln(t)4439.01 0.8873 

Soluţia B HVioo=36.936Ln(t)4452.65 0.9119 

Soluţia C HV,oo=-15.904Ln(t)+642.12 0.9424 

Soluţia D HV,oo=22.997Ln(t)+533.23 0.8623 

Soluţia E HV,oo=48.446Ln(t)4446.76 0.8914 

Soluţia F HV,oo=24.463Ln(t)4453.56 0.8937 

Plecând de la forma generală şi de la cazurile particularizate pentru 

fiecare soluţie în parte s-a identificat funcţia de variaţie a coeficienţiilor (a) şi (b) 

obţinându-se forma generală şi acoperitoare pentru toate cele şase soluţii ale 

modelului matematic de predicţie Rusan de Priamus pentru care cei doi 

coeficienţi au expresiile următoare: 

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 în ore. 

Iar modelul matematic de predicţie Rusan de Priamus capătă umiătoarea formă 

generalizată valabilă petru toate soluţiile solide studiate: 

RPhvioo = (-0.0095x' + 0.5049x^- 8.9042x^+58.482x-80.211)Nn(CC„p) + 

(-0.0149x® + 1.0785x'- 29.444x' + 371.68x'- 2119.3x + 4763.7) 

unde: HV^oo- este valoarea microdurităţii din ZIT prezise 

CCrp- este coeficientul compoziţional Rusan de Priamus 
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4.) Identificarea ecuaţiilor modelului matematic de estimare a parametrilor 
microduritate - timp îh ZIT pe baza legilor de variaţie a microduritiţii ca o 
funcţie logaritm de forma l-iV̂ oo = 

Sa identificat legea de variaţie a microdurităţii în ZIT pentru fiecare soluţie 
în parte ca funcţie logaritmică găsinduse astfel ecuaţiile modelului matematic de 
estimare a parametrilor microduritate - timp de expunere pentru care coeficienţi de 
estimare a erorii sunt minimi. 

Ecuaţiile modelului matematic de 
estimare de funcţie logaritmică 

Coeficienţii de estimare 
a eroriilor R̂  

Soluţia A HVioo=-41 .227Ln(t)+560.01 0.8873 

Soluţia B HVioo=36.936Ln(t)+542.65 0.9119 

Soluţia C HV,oo=-15.904Ln(t)+632.14 0.9424 

Soluţia D HV,oo=22.997Ln(t)+541.23 0.8623 

Soluţia E HV,oo=48.446Ln(t)+568.76 0.8914 

Soluţia F HVioo=24.463Ln(t)+503.56 0.8937 
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5.) Identificarea ecuaţiilor modelului matematic de estimare a parametrilor 
optimizaţi Timp - Temperatură pe baza legilor de variaţie după funcţia 
putere, de forma t = f(T) 

S-au identificat legea de variaţie a parametrilor optimizaţi Timp -
Temperatură pentru fiecare soluţie în parte ca funcţie de putere găsindu-se astfel 
ecuaţiile modelului matematic de estimare a parametrilor timp-temperatură de expunere 
a căror coeficienţi de estimare a erorii sunt minimi. 

Ecuaţiile modelului 
matematic de estimare ca 

0 funcţie de putere 

Coeficienţii 
de eroare 

R2 

Domeniul 
temperaturilor 
de expunere 

Domeniul 
timpilor de 
expunere 

Soluţia A t(ore)=4E443TrC)-^'^°' 0.917 980-1 lOO^C 

4 - 2 4 ore 
Soluţia B t(ore)=7E-20TC'C)®^ 0.9693 850-1 lOO'̂ C 

4 - 2 4 ore Soluţia C t(ore)=7E-20T(^C)®^®^ 0.9433 850-1 lOO^C 4 - 2 4 ore 

Soluţia D t(ore)=2E+17TrC)-'''®'' 0.9891 800-1 lOO'̂ C 

4 - 2 4 ore 

Soluţia E t(ore)=2E-45TrC)^'^®' 0.9497 980-1 lOO^C 

4 - 2 4 ore 

Soluţia F t(ore)=1E-11TrC)^°^ 0.9769 850-1100°C 

4 - 2 4 ore 

6.) Dezvoltarea unei Proceduri metodologice de analiză a imaginii digitale 
ce conţine constituenţi morfologici microstructurall, obţinută pe 
microscopul electronic de înaltă rezoluţie. 

Procedura metodologică a fost elaborată pentru analiza imaginii digitale în 
vederea determinării factorilor morfologici microstructurali, mărimea, fracţia 
volumică şi forma precipitatelor de fază y ' (a'© particule primare şi secundare) a 

soluţiilor solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr- Co. 
Dezvoltarea acestei proceduri metodologice are la bază necesitatea 

cuantificării cu o precizie ridicată de ordinul de mărime al (nano metrilor) a 
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constituenţilor microstructurali prin metode de analiză digitală, a imaginilor 
digitale obţinute cu ajutorul microscopiei electronice de înaltă rezoluţie. 

Metodologia dezvoltată este descrisă în subcapitolul 4.4. şi conţine acei 
paşi stabiliţi şi verificaţi, care pun în evidenţă detaliile de contur a 
microconstituenţilor ajustând contrastul şi luminozitatea astfel încât măsurătorile 
digitale să poată fi făcute cu precizia scontată. Procedura este limitată de 
acurateţea prelucrării metalografice şi în mod deosebit al aplicării atacului chimic 
cu reactiv electrolitic. La care concentraţiile chimice ale componenţiilor 
electroliticului, curentul electric, diferenţa de potenţial electric cât şi timpul de 
menţinere a probelor sub atac, constituie variabile ce se răsfrâng asupra calităţii 
imaginilor dar mai cu seamă asupra coeficienţilor de eroare la cuantificarea 
mărimilor detemninate digital cu ajutonjl software-ului specializat în acest sens. 

A fost folosită metoda intensităţii imaginii cu opţiunea „threshold", apoi 
toată cantitatea de pixeli care au constituit aria selectată au fost analizaţi. 

Rata ultimei sume de pixeli a condus la calcularea şi determinarea 
mărimilor urmărite mărime, distribuţie şi fracţie volumică. 

Am găsit că repetabilitatea valorilor măsurate obţinute pe aceeaşi imagine 
cu ajutorul acestei procedurii metodologice au variat între 3% şi 7% ceea ce se 
poate spune că nedepăşind pragul de 10% procedura aplicată este de 
încredere. 
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7.) Verificarea legii de variaţie a energiei de activare ca o funcţie de 

K ^ = f ( ^ ) a procesuiui de difuzie ia interfaţa y-y\ 

Calculele analitice făcute pe baza modelului prezentat în subcapitolul 4.3. 
şi a căror rezultate sunt illustrate în capitolul 5.5. arată că legea de variaţie a 
energiei de activare a procesului de difuzie controlată la interfaţa matrice-

precipitat de fază (y/y) ca o funcţie de K T̂ = f( y ) este guvernată de legea t şi 

in cazul soluţiilor solide superaliate terţiar cu baza Ni-Cr-Co explorate. Această 

afirmaţie este bazată pe verificarea linearităţii variaţiei funcţiei K T̂ = f (y ) care 

aşa după cum sa demonstrat în capitolul 8.5. aceasta verifică după o ecuaţie 
polinomială de gradul unu cu a căror coeficienţi de estimare a erorii sunt cuprinşi 
între 0.8247 şi 0.9344. 

8.) Un studiu complet de analiză termică diferenţial şi termogravimetrică pe 

soluţiile solide studiate. 

Datorită lipsei de informaţii din literatura ştiinţifică internaţională deschisă 
cu privire la rezultate experimentale, cu ajutomr cărora să se poată identifica cu 
precizie punctele şi domeniile de temperatură la care au loc transfonnările de 
fază în timpul recţiilor endotemie şi exoterme pe soluţiile solide luate în studiu. 

Autorul consideră că studiul de analiză termică diferenţială şi 
termogravimetrică dezvoltat în cuprinsul subcapitolele 5.1 şi 5.2 sunt o 
contribuţie consistentă adusă literaturii ştiinţifice deschise, care oferă o evaluare 
complexă şi aprofundată a tuturor transformărilor de fază ce au loc în soluţiile 
solide studiate atât în timpul reacţiilor endoterme cât şi în timpul reacţiilor 
exoterme. 
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Pornind de la identificarea energiilor de activare a proceselor de difuzie la 
interfaţa (y-y') şi a studiului de analiză termică diferenţială şi termogravimetrică 
pentru fiecare soluţie solidă în parte a fost posibilă dezvoltarea unei matrici 
experimentale care să genereze rezultate cu precizie ridicată. 

Prelucrarea şi analiza statistică a datelor experimentale optimale a făcut 
posibilă elaborarea modelelor matematice descrise mai sus de cuatificarea a 
proceselor fenomenologice de transformare de fază în stare solidă studiate. 

6.2. Discuţii cu privire ia transformăriie de fază în 

stare soiidă ce au ioc în ZiT-ui soiuţiiior soiide terţiare cu baza 

Ni-Cr-Co ca urmare cercetărilor experimentale întreprinse. 

6.2.1. Discuţii 

Mgtşrialul de bază 
n soluţiile 6 şi D s-a observat în materialul de bază apariţia unor insule de 

eutectice de fază etha, a căror influenţa asupra proprietăţilor mecanice nu se 
cunoaşte. 

Starea turnată a soluţiilor studiate, conţine grăunţi alungiţi columnari ca 
urmare a procesului de solidificare directionată. Dendritici în zonele periferice şi 
grăunţi equiaxial în zona centrală. Zonele interdendritice sunt bogate în conţinut 
de elemente formatoare de fază / cum sunt Al şi Ti. 

Microporozităţile provenite din procesul de turnare au fost găsite într-o 
proporţie mai mică de 0.5% fracţie volumică, acestea au fost fixate în interiorul 
grăunţilor mari, ia dimensiunile şi distribuţia lor nu au efecte adverse asupra 
proprietăţilor fizico-mecanice. 
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Zona influenţată termic la sudare 

Ca urmare a aplicării tratamentelor termice post sudare de refacere a 

precipitatului de fază f din ZIT nu s-au observat modificări semnificative în 

microstructura materialului de bază. 

Mărimea, forma şi fracţia volumică a precipitatelor de fază f din materialul 

neafectat termic la sudare dar afectat de către tratamentele termice post sudare 
au rămas în aceleaşi proporţii. 

Grăunţii şi graniţele de grăunţi nu şi-au modificat dimensiunile. Carburile de 
tipul M23C6 s-au păstrat în proporţiile iniţiale de-a lungul graniţelor. Nu au fost 
identificate microfisuri, ori semne de licuaţie. 

în toate soluţiile studiate s-au observat urme de disoluţie a carburilor de tipul 
MC formând particule secundare de fază f , cu precădere în soluţiile A şi D. în 
celelalte soluţii B, C, E şi F atomii de carbon ca urmare a disoluţiei carburilor au 
precipitat formând în interiorul grăunţilor particule secundare de carburi de tipul 
M23C6. De regulă carburile MaaCg se formează de-a lungul graniţelor de grăunţi. 
Acest proces îl interpretez prin prisma faptului că probabil graniţele de grăunţi au 
fost deja saturate cu particule similare de carburi M23C 6. Acest proces l-am 
observat numai la tratamentele termice desfăşurate la temperaturi de peste 
980°C şi la timpi de menţinere mai mari de 16 ore. 

La temperaturi de 1200°C şi timpi de expunere de 24 ore cu răcire rapidă s-
au observat microfisuri pe graniţele de grăunţi. Aceste microfisuri au fost 
cauzate de iniţierea fenomenelor de licuaţie în zonele de legătură dintre carburile 
de tipul M23C6 şi graniţele de grăunţi acest fenomen l-am observat la toate 
soluţiile. Solicitările de tensiune provocate de contracţiile la nivel microscopic 
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produse de procesul de răcire rapid au acţionat asupra zonelor cu liquaţie care 

au format un film foarte fragil de-a lungul graniţelor de grăunţi cauzând apariţia 

microfisurilor. Acest fenomen nu cred că poate fi corelat cu factorul 

compoziţional datorită faptului că l-am identificat la toate soluţiile în [l], [2], [3], 

W. [5]. şi [6]. 

Mărimea grăunţilor în materialul de bază şi a graniţelor sale au rămas 
constante în unma aplicării tratamentului temiic post sudare optimal. Sa 
remarcat o disociere a Carburilor de tipul MC care îşi pierd integritatea disociind 
în particulele fine de MagCe fără a afecta proprietăţile mecanice şl fizice ale 
materialului de bază. 

Răcirea rapidă provoacă atât contracţii la nivel microstructural, cât şi o 

cinetică rapidă a reacţiilor de precipitare a particulelor secundare de fază f 

ducând la formarea microfisurilor. 

Tratamentele termice postsudare realizate în domeniul 850°C - 980°C cu 
timpi de expunere între 16-24 ore au arătat o creştere a particulelor de fază f 

de formă cuboidală şi particule secundare de fază f ia soluţiile A, C, D cu o 

distribuţie bimodală. 
La soluţiile B, E, F s-a observat o distribuţie unimodală, adică numai cu 

particule primare de fază f . 

Evoluţia morfologică în ZIT a precipitatelor de fază ^ 

Toate schimbările morfologice ale particulelor precipitate de fază f 

induse de către tratamentele termice post sudare au arătat o variabilitate în 

funcţie de valorile nivelelor factorilor de influenţă timp - temperatură de 

expunere. 
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Morfologia mictx)structurală a fost quantificată prin calcularea fracţiei 

volumice a precipitatelor de fază f la diferite rate de evoluţie ca o funcţei de 

timp şi temperatură. 

O dată cu creşterea precipitatelor de fază f ca urmare a aplicării 

tratamentului termic post sudare, şi creşterii fracţiei volumice la interfaţa 

matrice/precipitat de fază apare o energie elastică anizotropă a cărui efect 

prefigurează formarea şi transformarea formelor precipitatelor, de la forme 

sferoidale neregulate la forme cuboidale apoi le realiniază după direcţii 

preferenţiale probabil după cele cu o elasticitate moale. 

Particulele de fază f sunt înconjurate de o matrice moale care 

minimizează enrgia elastică, fapt ce sugerează că evoluţia morfologică a 

formei precipitatelor este dependentă de fracţia volumică a fazei f . Altfel 

spus o dată cu creşterea fracţiei volumice forma precipitatelor de fază f se 

modifică ca urmare a interacţiunilor de natură elastică dintre particule. 
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6.2.2. Câteva idei sintetizate de autor cu privire ia preocupări în cercetarea 
transfornraăriior de fază r' în stare solidă şi a evoiuţiei microstructuraie. 

Multiplele aspecte metalurgice ale refacerii morfologiei microstructuraie, 
deschide largi perspective de cercetare ştiinţifică fundamentală şi aplicată 
reclamând studii laborioase pentru a se reglementa metodologii cu rezultate 
certe: invariabile, reproductibile şi comparabile, atributele esenţiale ale oricărei 
tehnologii de precizie. 

Modelarea proceselor de formare a precipitatelor de fază Y în soluţiile 

solide superaliate, este o problemă abordată de multă vreme în lumea ştiinţifică, 

cu toate acestea, această problemă nu a fost nici pe departe soluţionată încă şi 

nici măcar pentru tipurile de superaliaje mai vechi. 

O data cu apariţia de noi materiale ori îmbunătăţirea celor vechi a crescut 
şi diversificat multitudinea de probleme legate de complexitatea proceselor ce 
stau la baza transformărilor de fază şi a evoluţiei morfologice microstructuraie. 

Noile probleme care au fost puse pe tapet în ultimii ani o dată cu 
dezvoltatea de limbaje şi medii de programare informatice tot mai performante, 
sunt cele de predicţie a transformărilor de fază în stare solidă în soluţiile 
metalice. Astfel că din punct de vedere teoretic s-au dezvoltat o serie de teorii şi 
modele matermatice care abordează această problematică. 

Chestiunea predicţiei, evoluţiei microstructuraie a precipitatelor de fază 

f a fost atordată de numeroşi cercetători care au propus diferite modele şi teorii 

pe cele mai importante şi consistente le-am prezentat mai pe larg în capitolul 2, 

bazate pe creşterile de nuclee şi toriile creşterilor prin difuzie controlată, încheind 

cu metoda câmpului de faze. 
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însă trebuie subliniat faptul că toate aceste teorii şi metode au căzut în 

faţa situaţiei în care au loc nucleaţii şi creşteri de particule secundare de fază y' 

în sistemele ternare. 

Autorul prin programul experimental propus şi a căror resultate fac 
obiectul acestei teze nu şi-a propus să rezolve aceste neajunsuri. 

AutonjI a obsen/at că rezolvarea unor asemenea probleme necesită un 
volum foarte mare de date experimentale, care să formeze fundamentul unor 
metode optimale predictive a evoluţiei morfologice microstructurale în sisteme 
multicomponent şi multifaze. 

Autorul crede că nu se poate înainta în dezvoltarea modelelor predictive 

printr-o abordare experimentală cantitativă în sensul că se vizează evoluţia mai 

multor componente (faze) simultan. Experimentele trebuiesc să fie conduse 

astfel încât să urmărească unul sau maxim două tipuri de constituenţi (cum ar fi 

precipitatele de fază / ) dar la care măsurătorile să fie făcute cu un maxim de 

precizie, astfel că baza de date experimentale să fie consistentă în sens calitativ. 

Viitoarele cercetări pot fi conduse pentru îmbunătăţirea atât a tehnologiilor 
de tratament termic post sudare de refacere a fracţiei volumice de fază / în ZIT 

cât şi a modelelor matematice de predicţie a creşterilor acestora. 

-încorporarea ratelor de creştere a fazei / în condiţii la limită cunoscute 

poate oferi o mai mare acurateţe a modelelor predictive a microstructurii 
diferitelor soluţii superaliate. 

- de asemenea poate fi util a se lua în considerare efectele capilarităţii ce 
apar în interstiţiile dintre particulele precipitate în timpul creşterilor pentru 
predicţia formei particulelor de fază / • 

-toate acestea pot fi utile în validarea modelelor de calcul termodinamic şi 

creşterea preciziei rezultatelor. 
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La ora actuală există două mari pachete de software MT-DATA şi Thermo 
caic pentru predicţia transformărilor de fază pe bază de calcul termodinamic, deşi 
sunt considerate cele mai performante, acestea sunt limitate din mai multe 
puncte de vedere, din care subliniez doar două datorită ponderii semnificative pe 
care o au, anume: 

-primul, factorii ce privesc abordarea stărilor de nucleere (şi nici măcar în 
aproximarea forţelor ce conduc fazele de nucleaţie); 

-al doilea, lipsa de abordare a gradientului chimic concentraţional simultan 
pe toate elementele componente. 

Toate acestea şi multe altele pot fi soluţionate numai pe baze 
experimentale cu măsurători cât mai precise. 
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6.3. Concluzii finale 

Desigur expunerea cercetărilor autorului nu este decât o modestă iniţiativă 
de a încerca să cunoască mai bine comportarea materialelor studiate din punct 
de vedere microstructural, a transformărilor de fază în stare solidă şi a ratelor de 
evoluţie a factorilor morfologici ca urmare a aplicări tratamentelor termice post 
sudare cu scopul refacerii proprietăţilor de microduritate în ZIT. în urma 
rezultatelor experimentale ale automlui se pot desprinde următoarele concluzii: 

1.) Prin aplicarea tratamentului termic post sudare, proprietăţile ZIT-ului la 

soluţiile studiate se pot reface într-o proporţie semnificativă. Atât prin 

refacerea factorilor morfologici microstructurali principali, (fracţia volumică 

şi mărimea precipitatelor de fază r') cât şi prin apropierea nivelului de 

microduritate cu cea a materialului de bază. 

2.) Aplicabilitatea atât a coeficientului compoziţional Rusan de Priamus cât şi 

a modelului matematic de predicţie a miaodurităţii în ZIT, Rusan de 

Priamus, ca o funcţie a coeficientului comoziţional cu acelaş nume, este 

deocamdată restrânsă în spectrul de aplicabilitate a celor şase soluţii 

studiate. Acestea reprezintă 32% din clasa de materiale studiată, şi sunt 

cele mai frecvent utilizate în aplicaţiile amintite în teză, într-o pondere de 

peste 78%. Acest fapt arată necesitatea cât şi intenţiile autorului în 

continuarea cercetărilor cu scopul validării coeficientului şi modelului 

matematic Rusan de Priamus pentm întreaga clasă a soluţiilor solide 

terţiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co. 

rr;- r v 
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3.) Pentru soluţiile solide terţiar superaliate cu baza Ni-Cr-Co luate în studiu 
energia de activare a procesului de difuzie la interfaţa dintre matricea de 
fază 7 şi precipitatul de fază f este guvernată de legea t̂ '̂ . 

4.) Se poate formula ipoteza că variaţia nivelelor energie de activare 
determinate pentru fiecare soluţie solidă în parte diferă în funcţie de 
factorul compoziţional al fiecărei soluţii. 

5.) Optimul parametrilor tratamentelor termice post sudare este cuprins în 
domeniul temperaturii de 850°C - 980®C şi timpul de 16 - 24 ore cu răcire 
liberă în mediu inert de argon. 
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ANEXA 1 

ANEXA 1 

Rezultatele experimentale ale studiului de analiză termică diferenţială şl 
termegravimetrică 

Analiză termică Soluţia A. Ciclul Termic 1 

UOL NeiZKH«r»4»K<M kA 14B| 

Figura 1 b) 
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ANEXA 238 

Tabelul 1 

început de 
transformare 

Peak sau 
punctul 

de maxim 
r c ) 

Sfârşit de 
transformare 

r c ) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

(°C) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 822.2 1011.7 
1038.0 1055.2 233 

Reacţie 
Endotermă Faza 2 1159.9 1194.1 1214.1 54.2 Reacţie 
Endotermă 

Topire 
matrice 1316.9 1368.9 1387.1 70.2 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1349.3 1332.6 

1311.4 1277.5 71.8 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1167.0 1100.6 1086.6 80.4 

Ciclul Termic 2 
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ANEXA 239 

Tabelul 2 

început de 
transformare 

CC) 

Peak sau 
punctul 

de maxim 
CC) 

Sfârşit de 
transformare 

CC) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

(°C) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1009.3 1056.6 1069.7 60.4 

Reacţie 
Endotermă Faza 2 1148.0 1161.7 1206.7 58.7 Reacţie 
Endotermă 

Topire 
matrice 1321.1 1372.3 1387.4 66.3 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1353.6 1335.4 

1309.3 1273.0 80.6 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1187.0 1093.5 

1056.0 1121.5 65.5 
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Soluţia B. Ciclul Termic 1 
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Tabelul 3 

început de 
transformare 

r c ) 

Peak sau 
punctul 

de maxim 
(°C) 

Sfârşit de 
transformare 

r o 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

CC) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 932.7 1002.9 1039.9 107.2 

Reacţie 
Endotermă Faza 2 1081.7 1121.5 1141.7 60.0 Reacţie 
Endotermă 

Topire 
matrice 1306.2 1364.6 1380.3 74.1 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1347.8 1329.4 

1303.0 1264.3 83.5 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1148.8 992.0 897.0 251.8 

Ciclul Termic 2 
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on̂  

10 

Rgura 4 b) 

laoo 

OTA-TO/I 

Tabelul 4 

început de 
transformare 

( ' C ) 

Peak sau 
punctul 

de maxim 
(°C) 

Sfârşit de 
transformare 

( ' C ) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

(°C) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 957.0 1080.5 1191.3 234.3 

Reacţie 
Endotermă Faza 2 - 1175.7 - -

Reacţie 
Endotermă 

Topire 
matrice 1307.1 1369.9 1382.4 75.3 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1349.2 1327.1 

1301.3 1262.2 87.0 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1108.0 992.7 950.6 157.4 
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Soluţia C. Ciclul Termic 1 
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ANEXA 1 

Tabelul 5 

început de 
transformare 

(°C) 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
r o 

Sfârşit de 
transformare 

r o 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

(°C) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1170.8 1222.8 1241.1 70.3 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1339.8 1362.4 1375.1 35.3 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1338.0 1312.0 

1300.7 1260.3 77.7 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1199.4 1138.3 1120.8 78.6 

Ciclul Termic 2 

Rgura 6 a) 

netzbcnvra«ik#0 UTÂrTQtt 
sm 
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Tabelul 6 

început de 
transformare 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
(°C) 

Sfârşit de 
transformare 

CC) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

CC) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1209.2 1233.6 1265.7 56.5 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1321.3 1361.6 1373.8 52.5 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1340.3 1317.0 

1304.7 1340.3 0 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1196.4 1133.1 1110.5 85.9 
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Soluţia D. Ciclul Termic 1 

ota Rgura 7 a) 

amk -mro^^tfrnQ n * 1s7d.i*c o m 
M iai74*c 

is1ztchfta4dirârâ-
aootaodmo 
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U4 

dta Rgura 7 b) 
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Tabelul 7 

început de 
transformare 

(°C) 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
r c ) 

Sfârşit de 
transformare 

r o 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

(°C) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1179.7 1239.8 1267.9 88.2 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1321.2 1370.1 1387.6 66.4 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1351.2 1326.2 1276.2 75.0 

Reacţie 
Exotermă Reformarea 

fazelor 1207.2 1162.3 1146.2 61.0 

Ciclul Termic 2 

Figura 8 a) 

• f t imuia iamkm hânfcff̂ ahigi-- OTh-l^itm^ »* 
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Rgura 8 b) 

Tabelul 8 

început de 
transformare 

CC) 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
CC) 

Sfârşit de 
transformare 

CC) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

CC) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1184.1 1232.8 1259.9 75.8 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1324.7 1372.9 1388.8 64.1 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1352.0 1328.2 1275.3 76.7 

Reacţie 
Exotermă Reformarea 

fazelor 1187.9 1158.1 1136.3 51.6 
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ANEXA 1 

Soluţia E. Ciclul Termic 1 

13 
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ANEXA 1 

Tabelul 9 

început de 
transformare 

(°C) 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
(°C) 

Sfârşit de 
transformare 

r c ) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

r c ) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1116.4 1201.3 1219.2 102.8 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1306.4 1355.4 1374.7 68.3 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1340.9 1317.0 

1299.9 1263.9 77.0 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1173.1 1121.8 1106.0 67.1 

Ciclul Termic 2 

•(Mtou OTA-TQ/t M 
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Tabelul 10 

început de 
transformare 

r c ) 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
(°C) 

Sfârşit de 
transformare 

(°C) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

r c ) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1121.1 1193.0 1230.0 108.9 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1306.6 1358.6 1374.6 68.0 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1340.8 1323.0 

1299.9 1263.5 77.3 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1172.7 1113.8 1099.9 72.8 
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ANEXA 1 

Soluţia F. Ciclul Termic 1 

OTA 

UBi. OTA.TQ/ 

axA Rgura 1 1b) 
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Tabelul 11 

început de 
transformare 

CC) 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
r c ) 

Sfârşit de 
transformare 

(°C) 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

CC) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1135.0 1191.7 1208.3 73.3 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1346.8 1359.6 1372.0 25.2 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1339.3 1319.4 

1289.0 1260.1 79.2 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1169.3 1120.6 1102.7 66.6 

Ciclul Termic 2 

17 
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OTA Rgura 12 b) 

1» 
NFrZKHtTA4BPC#0 iitiii 1 lOOajUBDmQ 

Tabelul 12 

început de 
transformare 

r c ) 

Peak 
sau 

punctul 
de 

maxim 
CC) 

Sfârşit de 
transformare 

r o 

Domeniul de 
temperatură 
în care are 

loc 
transformarea 

CC) 

Reacţie 
Endotermă 

Faza 1 1093.3 1168.8 1207.0 113.7 
Reacţie 

Endotermă 
Faza 2 1311.9 1357.6 1372.2 60.3 

Reacţie 
Exotermă 

Recristalizare 
matrice 1340.8 1317.7 

1288.3 1258.2 82.8 
Reacţie 

Exotermă Reformarea 
fazelor 1167.3 1129.3 1088.9 78.4 
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ANEXA 1 

Rezultatelor de analiză termogravimetrică 

Soluţia A. Ciclul Termic 1 

a) Mff»«iMi6 

Rgura 13 
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Ciclul Termic 2 

a) 

0TA4 

15mcNiBran@i- m itmn: ortwTi 

b) WWfOFO" mKJi -[wăTi 

Hgura 14 
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ANEXA 1 

Tabelul 13 

Reacţie 
început de 
schimbare 

CC) 

Sfârşit de 
schmbare (%) 

Domeniu 
(°C) 

Rata de 
schimbare 

(%/°C) 
Reacţie 

Endotermă 1038.0 1387.1 87.80 349.1 0.25 

Reacţie 
Exotermă 1349.3 857.4 -30.85 491.9 -0.06 

Reacţie 
Endotermă 913.7 1387.4 51.31 473.7 0.11 

Reacţie 
Exotermă 1353.6 889.1 -24.45 464.5 -0.05 

La soluţia A apare un punct de inflexiune la temperatura de 985.1 ®C. La 
aceasta temperatură apare un punct de inflexiune in primul ciclu al procesului 
endoterm în care apare o transformare de fază prin înmuiere. 

Soluţia B Ciclul Termic 1 

21 
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Ciclul Termic 2 
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ANEXA 1 

Tabelul 14 

Reacţie 
început de 
schimbare 

r c ) 

Sfârşit de 
schmbare (%) 

Domeniu 
(°C) 

Rata de 
schimbare 

(%/®C) 
Reacţie 

Endotermă 932.7 1380.3 90.18 447.6 0.20 

Reacţie 
Exotermă 1347.8 897.0 -33.01 450.8 -0.07 

Reacţie 
Endotermă 957.0 1382.4 47.98 425.4 0.11 

Reacţie 
Exotermă 1349.2 950.6 -19.74 398.6 -0.05 
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ANEXA 1 

Soluţia C Ciclul Termic 1 

Rgura 17 

a) TSSe.v4Î4ii 'mm^mik^ ărumtS^ 
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Ciclul Termic 2 
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ANEXA 1 

Tabelul 15 

Reacţie 
început de 
schimbare 

r c ) 

Sfârşit de 
schmbare 

(°C) (%) 
Domeniu 

r c ) 

Rata de 
schimbare 

(%/®C) 
Reacţie 

Endotermă 793.0 1375.1 26.17 582.1 0.04 

Reacţie 
Exotermă 1338.0 907.0 -15.56 431 -0.04 

Reacţie 
Endotermă 878.0 1373.8 21.92 495.8 0.04 

Reacţie 
Exotermă 1340.3 803.0 -19.80 537.3 -0.04 

Soluţia D Ciclul Termic 1 
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Ciclul Termic 2 
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ANEXA 1 

b) • g r ras: ătMoTi 

Tabelul 16 

Reacţie 
început de 
schimbare 

CC) 

Sfârşit de 
schmbare 

(°C) (%) Domeniu (°C) 
Rata de 

schimbare 
(%/°C) 

Reacţie 
Endotermă 715.9 1387.6 66.01 671.7 0.098 

Reacţie 
Exotermă 1351.2 765.5 -26.31 585.7 -0.045 

Reacţie 
Endotermă 762.1 1388.8 15.72 626.7 0.025 

Reacţie 
Exotermă 1352.0 791.3 -16.56 560.7 -0.029 

28 

BUPT



ANEXA 1 

Soluţia E Ciclul Termic 1 

Rgura 21 

a) 

0TA4 

-otStSTi 
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Ciclul Termic 2 

Rgura 22 

a) iTmar orrÂ /ai 
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ANEXA 1 

Tabelul 17 

Reacţie 
început de 
schimbare 

r c ) 

Sfârşit de 
schmbare 

r c ) 
Avd (%) Domeniu 

(°C) 
Rata de 

schimbare 

Reacţie 
Endotermă 864.3 1374.7 9.33 510.4 0.02 

Reacţie 
Exotermă 1340.9 747.1 -39.0 593.8 -0.07 
Reacţie 

Endotermă 787.4 1374.6 -15.26 587.2 -0.03 
Reacţie 

Exotermă 1340.8 754.1 -30.95 586.7 -0.05 

Soluţia F Ciclul Termic 1 
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Ciclul Termic 2 
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ANEXA 1 

b) xkitmnn ma^.«mm I m i ^ » ! ! » -

Tabelul 18 

Reacţie 
început de 
schimbare 

( 'C ) 

Sfârşit de 
schmbare 

CC) (%) 
Domeniu 

CC) 

Rata de 
schimbare 

(%/̂ C) 
Reacţie 

Endotermă 1135.0 1372.0 8.47 237.0 0.04 

Reacţie 
Exotermă 1339.3 1017.3 -20.32 322 -0.06 

Reacţie 
Endotermă 1093.3 1372.2 -4.66 278.9 -0.02 

Reacţie 
Exotermă 1340.8 1015.3 -16.09 325.5 -0.05 
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ANEXA 2 

ANEXA 2 

Imagini cu precipitate de fază f după aplicarea tratamentelor termice post sudare la 
diferite valori ale nivelelor, factorilor de influenfă timp-tempratură. 

Soluţia A 

Figura 1. ZIT in Soluţia A, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 20. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la 750''C/4h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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ANEXA 2 

Figura 3. ZIT in Soluţia A tratat termic post sudare la 850°C/8h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 4. ZIT in Soluţia A tratat termic post sudare la OSCC/l 6h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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ANEXA 2 

Figura 5. ZIT in Soluţia A tratat termic post sudare la 1100°C/24h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 6. Material de Bază in Soluţia A a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Soluţia B 

Figura 7. ZIT in Soluţia B, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

b) • • { • 

i - y \ 

f \ 
/ ( 

. ( r 
f n n 

» 

r 
r 

^ ( \ .. 

Figura 20. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la 750''C/4h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 9. ZIT in Soluţia B tratat termic post sudare la 850°C/8h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 10. ZIT in Soluţia B tratat termic post sudare la 980°C/16h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 11. ZIT in Soluţia B tratat termic post sudare la 1100''C/24h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 12. Material de bază in Soluţia B, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Soluţia C 

ANEXA 2 

Figura 13. ZIT in Soluţia C, a) lOOOOx; şl b) 40000x; 

b) 

s 

% 

f 

% 

Figura 20. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la 750''C/4h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 15. ZIT in Soluţia C tratat termic post sudare la 860°C/8h, 
a) lOOOOx: şi b) 40000x; 

.91 

Figura 16. ZIT in Soluţia C tratat termic post sudare la 980°C/16h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 17. ZIT in Soluţia C tratat termic post sudare la 1100''C/24h, 
a) lOOOOx; si b) 40000x: 

Figura 18. Material de bază în soluţia C. a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Soluţia D 

ANEXA 2 

Figura 19. ZIT in Soluţia D, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 20. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la 750''C/4h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 21. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la BSO^C/Sh. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x: 

Figura 20. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la 750''C/4h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 23. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la 1100°C/24h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 24. Material de Bază in Soluţia D, a) lOOOOx, şi b) 40000x, 
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Soluţia E 

ANEXA 2 

Figura 25. ZIT in Soluţia E, a) lOOOOx; şi b) 40000x, 

Figura 20. ZIT in Soluţia D tratat termic post sudare la 750''C/4h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 27. ZIT in Soluţia E tratat termic post sudare la 850°C/8h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 28. ZIT in Soluţia E tratat termic post sudare la 980°C/16h, 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

BUPT



ANEXA 2 

\ 

r - T ^ / 

' j f 

" [ 1 

^ % 

Figura 29. ZIT in Soluţia E tratat termic post sudare la 1100°C/24h. 
a) lOOOOx: şi b) 40000x; 

Figura 30. Material de Bază in Soluţia E; a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Soluţia F 

Figura 31. ZIT in Soluţia F , a) lOOOOx; şi b) 40000x; 

Figura 32. ZIT in Soluţia F tratat termic post sudare la 750°C/4h, 
a) lOOOOx: si b) 40000x: 
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Figura 33. ZIT in Soluţia F tratat termic post sudare la 850°C/8h, 
a) lOOOOx; şi b) 4(X)00x; 

Figura 34. ZIT in Soluţia F tratat termic post sudare la 980°C/16h. 
a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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Figura 35. ZIT in Soluţia F tratat termic post sudare la 1100°C/24h, 
a) lOOOOx; şi b) 40(X)0x; 

Figura 36. Material de Bază in Soluţia F, a) lOOOOx; şi b) 40000x; 
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ANEXA 3 

Valorile măsurate ale parametrilor morfologici microstructurali în ZIT pe 
eşantioanele expuse tratamentelor termice post sudare. 

în următoarele tabele sunt trecute valorile funcţiei obiectiv ale planelor optimale din 
matricea experimentală program. Evoluţia parametrilor morfologici microstructurali în 
ZIT determinaţi pentru fiecare soluţie după aplicarea T.T. post sudare 

Convenţie 
Fv - fracţie volumică în (%); 
M - media mărimii particolelor de fză 7' în (nm) 

Sol jţia A a) 
M a particolelor după după după după 
primare de fază 4h 8h 16h 24h 

y' (nm) 
după 750°C 623 628 634 639 
după 850°C 631 638 647 657 
după geo^c 642 648 662 677 
după1100°C 653 661 682 696 

b) 
Fv a paricolelor după după după după 
de fază y (%) 4h 8h 16h 24h 
după 750°C 12.88 16.53 21.67 23 
după 850^C 18.31 22.73 25.83 30.55 
după 980X 21.08 26.72 31.83 41.33 
după1100°C 33.19 37.65 45.87 47.82 

Figura 1. ZIT in Soluţia A, a) mărimea M a precipitatelor de fază y' (nm) şi 
b) Fracţia volumică Fv a precipitatelor de fază y' (%) 
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M a particolelor după după după după 
primare de fază 4h 8h 16h 24h 

y ' (nm) 
după rso^'C 242 246 255 265 
după 850''C 256 265 272 279 
după 980°C 285 286 293 315 
după1100°C 312 320 333 275 

b) 
Fv a paricx)lelor după după după după 
de fază y' (%) 4h 8h 16h 24h 
după ISO '̂C 21.29 23.54 26.89 29.01 
după 850°C 22.02 22.73 29.57 32.85 
după 980°C 25.37 28.66 34.12 36.43 
după11(X)°C 27.53 31.65 36.45 38.65 

Figura 2. ZIT in Soluţia B, a) mărimea M a precipitatelor de fază y' (nm) şi 
b) Fracţia volumică Fv a precipitatelor de fază y' (%) 

a) 
M a particolelor după după după după 
primare de fază 4h 8h 16h 24h 

y (nm) 
după 750°C 524 529 536 539 
după 850"'C 537 541 551 553 
după 980°C 553 561 579 585 
dupălIOO'^C 567 582 598 606 

b) 
Fv a paricolelor după după după după 
de fază y' (%) 4h 8h 16h 24h 
după 750®C 8.3 13.54 15.18 18.83 
după 850°C 12.68 17.91 20.71 23.21 
după 980®C 15.75 20.23 24.17 27.35 
după1100°C 18.83 23.59 28.35 32.51 

Figura 3. ZIT in Soluţia C, a) mărimea M a precipitatelor de fază y' (nm) şi 
b) Fracţia volumică Fv a precipitatelor de fază y' (%) 
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ANEXA 3 

al 
M a particolelor după după după după 
primare de fază 4h 8h 16h 24h 

y' (nm) 
după IbO'̂ C 445 453 462 468 
după SSO'̂ C 470 491 500 507 
după 980^̂ 0 510 516 542 582 
după1100°C 551 560 581 584 

b) 
Fv a paricolelor după după după după 
de fază y' (%) 4h 8h 16h 24h 
după /SCC 7.97 10.71 14.42 17.86 
după 850°C 12.69 17.84 16.44 20.63 
după 980'C 15.85 18.56 18.59 24.77 
după1100''C 18.36 21.54 24.67 27.93 

Figura 4. ZIT in Soluţia D. a) mărimea M a precipitatelor de fază y' (nm) şi 
b) Fracţia volumică Fv a precipitatelor de fază y' (%) 

a) 
M a particolelor după după după după 
primare de fază 4h 8h 16h 24h 

y' (nm) 
după 750^0 344 353 361 365 
după 850°C 364 374 382 387 
după 980''C 383 395 405 416 
după1100°C 399 410 422 433 

b) 
Fv a paricolelor după după după după 
de fază y' (%) 4h 8h 16h 24h 
după 750°C 12.79 17.63 20.83 28.87 
după 850°C 18.65 24.85 36.33 42.65 
după QSÔ 'C 25.71 30.88 41.42 64.05 
după1100°C 31.36 38.77 59.61 73.23 

Figura 5. ZIT in Soluţia E, a) mărimea M a precipitatelor de fază y' (nm) şi 
b) Fracţia volumică Fv a precipitatelor de fază y (%) 
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M a particolelor după după după după 
primare de fază 4h 8h 16h 24h 

y' (nm) 
după /SC^C 401 412 417 421 
după 850°C 422 437 440 444 
după 980''C 439 448 455 471 

după11(X)®C 469 494 528 493 

b) 
Fv a paricolelor după după după după 
de fază y' (%) 4h 8h 16h 24h 
după 750°C 16.41 18.76 23.58 27.01 
după 850°C 19.65 21.00 25.36 29.43 
după 980"C 22.39 24.38 28.62 31.37 
dupăHOCC 25.67 28.55 31.68 34.34 

Figura 6. ZIT in Soluţia F, a) mărimea M a precipitatelor de fază y' (nm) şi 
b) Fracţia volumică Fv a precipitatelor de fază y' (%) 
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ANEXA 2 

ANEXA 4 

Spectrele chimice şi valorile cantitative determinate microanalitic 

Tabelul 1. 

Element % de msisa % atomic 
Al 3 . 15 6.54 
TI 3.04 3.56 
Cr 12.91 13.92 
Co 9.03 8.60 
Ni 69.12 66.04 
Nb 0.11 0.07 
Mo 1.63 0.95 
Ta 1.02 0.32 

Figura 1. Solufia A starea de embrion a precipitatelor de Fază y' 

Element % de masa % atomic 
Al 2.59 5.41 
Ti 2.81 3.31 
Cr 14.20 15.39 
Co 9.15 8.75 
Ni 68.48 65.73 
Nb 0.11 0.06 
Mo 1.91 1 . 12 
Ta 0.76 0.24 

Tabelul 2. 

Figura 2. Soluţia A particule secundare Fază y 

BUPT



ANEXA 4 

Element % de masa % atomic 
Al 3.89 8.08 
Ti 4.21 4.92 
Cr 8.31 8.95 
Co 6.85 6.51 
NI 73.69 70.29 
Nb 0.39 0.23 
Mo 0.70 0.41 
Ta 1.96 0.61 

Tabelul 3. 

Figura 3. Soluţia A Fază y' 

Tabelul4. 

Figura 4. Soluţia A Carbură 2 

Element % de masa % atomic 
Al 2.83 5.96 
Ti 4.17 4.95 
Cr 12.47 13.65 
Co 8.18 7.90 
Ni 67.29 65.22 
Nb 0.75 0.46 
Mo 1.79 1.06 
Ta 2.52 0.79 

Element % de masa % atomic 
Al 0.01 0.03 
Ti 24.59 47.74 
Cr 1.24 2.22 
Co 0.43 0.68 
Ni 4.02 6.36 
Nb 13.19 13.20 
Mo 1.60 1.55 
Ta 54.93 28.23 

Tabelul 5. 

Figura 5. Soluţia B Cartxjră 
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ANEXA 4 

Element %de masa % atomic 
Al 1.32 2.77 
Ti 3.52 4.14 
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 
Mo - -

Tabelul 6. 

Figura 6. Soluţia B starea de embrion a precipitatelor de Fază y 

Element % de masa % atomic 
Al 1.67 3.48 
Ti 3.67 4.31 
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 - -

TabehJl?. 

Figura 7. Soluţia B Fază y 

Tabelul 8. 

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 54.35 54.57 
Nb 35.57 35.36 
Ta 0.92 0.30 
W 0.49 0.48 

Figura 8. Soluţia B Faza Etha ii zona 
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ANEXA 4 

Element % de masa % atomic 
Al - -

Ti 1 . 1 1 1.58 
Cr 3.79 3.67 
Co 4.65 4.60 
Ni 57.22 57.27 
Nb 31.50 31 .32 
Ta - -

W 1.73 0.55 

Tabelul 9. 

Rgura 9. Soluţia B Faza Etha n zona dde 

Element % de masa % atomic 
Al 0.00 0.00 
Ti 1.97 2.30 
Cr 67.25 72.26 
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 

Tabehil 10. 

Figura 10. Soluţia B Faza Etha t\ 

111. 

Figura 11. Soluţia B Cartxjră 

Element % de masa %atomic 
Al 0.02 005 
Ti 30.89 5^66 
Cr 1.01 1.58 
Co 0.89 1.23 
Ni 2.67 3.71 
Nb 27.31 2400 
Ta 32.75 14.78 
W 448 1 99 
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Element % de masa % atomic 
Al 3.03 6.35 
Ti 4.92 5.81 
Cr 9.76 10.61 
Co 8.92 8.56 
Ni 69.57 66.99 
Nb - -

Mo 1.80 1.06 
Ta 2.00 0.62 

Tabelul 12. 

Figura 12. Soluţia C Fază y 
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Tabelul 13. 

Element % de masa % atomic 
Al 1.63 3.44 
Ti 3.68 4.38 
Cr 14.89 16.30 
Co 1 1 .5 1 1 1 . 1 2 
Ni 65.30 63.31 
Nb - -

Mo 1.84 1.09 
Ta 1 . 1 5 0.36 

Figura 13. Soluţia C particule secundare Fază y 

Tabelul 14. 

Element % de masa % atomic 
Al 3.45 7.24 
Ti 7.53 8.90 
Cr 3.00 3.26 
Co 7.49 7.20 
Ni 74.90 72.25 
Nb - -

Mo - -

Ta 3.63 1 . 14 

Figura 14. Soluţia B Cartxjră 

BUPT



ANEXA 4 

Element % de masa % atomic 
Ai 2.27 4.76 
Ti 2.76 3.25 
Cr 15.89 17.26 
Co 9.68 9.27 
Ni 66.48 63.93 
Nb - -

Mo 2.27 1.34 
Ta 0.64 0.20 

Tabelul 15. 

Figura 15. Solufia D starea de embrion a precipitatelor de Fază y' 

Element % de masa % atomic 
Al 3.81 7.89 
Ti 4.04 4.72 
Cr 9.41 10.13 
Co 6.27 5.95 
Ni 73.82 70.31 
Nb - -

Mo 0.68 0.40 
Ta 1.97 0.61 

Tabelul 16. 

Figura 16. Soluţia D Fază y' 

Tabelul 17. 

Element % de masa % atomic 
Al 3.81 7.89 
Ti 4.01 4.69 
Cr 9.41 10.13 
Co 6.27 5.95 
Ni 72.95 70.55 
Nb - -

Mo 0.68 0.40 
Ta 1.91 0.63 

Figura 17. Soluţia D particule secundare Fază y' 
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Element % de masa % atomic 
Ai 0.10 0.31 
TI 40.20 67.84 
Cr 1.45 2.26 
Co - -

Ni 3.82 5.26 
Nb - -

Mo 0.06 0.05 
Ta 54.36 24.28 

Tabelul 18. 

Figura 18. Soluţia D Carbură 

Tabelul 19. 

Figura 19. Soluţia E Fază y 

Element % de masa % atomic 
Al 3.07 6.67 
Ti 4.81 5.88 
Cr 8.80 9.92 
Co 7.61 7.57 
Ni 67.64 67.50 
W 4.70 1.50 
Nb - -

Mo 3.37 0.96 
Ta - -
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Element % de masa % atomic 
Al 0.00 0.00 
Ti 49.86 75.42 
Cr 2.02 2.82 
Co - -

Ni 4.46 5.50 
W 19.91 7.85 
Mo 23.74 8.42 
Ta - -

Tabelul 20. 

Figura 20. Soluţia B Cartxjră 
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Element % de masa % atomic 
Al 4.49 9.22 
TI 4.07 4.71 
Cr 7.30 7.79 
Co 10.02 9.43 
Ni 72.39 68.38 
Nb 
Mo 1.73 0.47 
Ta 

Tabelul 21. 

Figura 21. Soluţia F Fază y' 

Element % de masa % atomic 
Al 2.63 5.55 
Ti 2.12 2.52 
Cr 15.08 16.51 
Co 15.56 15.03 
Ni 61.33 59.48 
Nb - -

Mo 3.28 0.91 
Ta - -

Tabelul 22. 

Figura 22. Soluţia F particule secundare Fază y 

Tabelul 23. 

Element % de masa % atomic 
Al 11 .54 22.05 
Ti 2.38 2.56 
Cr 13 . 13 13.02 
Co 14.21 12.43 
Ni 53.94 47 36 
Nb - -

Mo 4.79 2.57 

Figura 23. Soluţia F matrice 
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Element % de masa % atomic 
Al - -

TI 60.11 84.87 
Cr 1.99 2.58 
Co - -

Ni - -

Nb - -

Mo 37.90 12.54 
Ta - -

Tabelul 24. 

Figura 24. Soluţia F Carbură 
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ANEXA 2 

ANEXA 5 

Valorile parametrilor tlmp-temperaturâ de expunere identificate experimental pe baza 
matricei experimentale program. Valorile sunt reprezentate grafic la capitolul 5.7.2. 

Soluţia i 
TIMP 24 20 8 4 

TEMPERATURA 980 1000 1050 1080 1100 

Soluţia B 
TIMP 4 6 8 16 24 

TEMPERATURA 850 900 980 1050 1 100 

Soluţia C 
TIMP 4 8 16 20 24 

TEMPERATURA 850 900 980 1050 1 100 

Soluţia D 
TIMP 24 21.62 16.14 13.48 9.67 8 6.09 4 

TEMPERATURA 800 830 850 900 950 980 1050 1100 

Soluţia E 
TIMP 4 8 16 24 

TEMPERATURA 980 1050 1080 1100 

Soluţia F 
TIMP 8 16 20 24 

TEMPERATURA 850 980 1080 1100 
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se produc în ZIT-ul oţelurilor termorezistente aliate de tipul Cr-Mo- Vsolicitate la 
temperaturi înalte" 
Timp în care îşi continuă munca de cercetător ştiinţific la institut până la sfârşitul 
anului 2000 când după susţinerea tuturor examenelor şi referatelor de cercetare 
îşi întreaipe programul de doctorat şi emigrează în Canada. 
După o perioadă de acomodare în luna Mai 2001 obţine o poziţie de Laboratory 
Asistant Researcher în domeniul cercetării private la compania TSL unde 
desfăşoară o activitate de cercetare în domeniul superaliajelor, cu aplicaţii în 
industria energetică şi aerospaţială. 
Din anul 2002 redobândeşte numele vechi al strămoşilor lui pierdut în 1867, 
actualul nume al autorului devine Tiberius Rusan de Priamus. 
Din anul 2004 îşi schimbă locul de muncă şi semnează un contract de 
confidenţialitate cu noua companie, pe poziţia de l\Aaterials/î\^etallurgical 
Engineering Researcher în grupul de cercetare dezvoltare al acesteia. 
De pe această poziţie conform contractului nu are dreptul de a publica în 
literatura ştiinţifică articole care fac referire la activitatea muncii sale de cercetare 
curente. 

în primăvara anului 2005 primeşte creditul şi posibilitatea să folosească toate 
facilităţiile de laborator de la McMaster University şi a institutului de cercetare 
Brockhouse Institue for Materials Research ambele din Hamilton, pentru a-şi 
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desfăşura şi continua cercetările pentru doctorat, cu dreptul publicării rezultatelor 
în literatura ştiinţifică. 
în vara anului 2005 revine în ţară unde depune cererea de continuare a tezei de 
doctorat. 

în perioada 1995-2000 a fost coautor la optsprezece contracte de cercetare în 
cadrul institutului unde a activat ca cercetător ştiinţific. 
în aceeaşi perioadă a publicat cu titlul de coautor treisprezece articole la diverse 
conferinţe şi simpozioane ştiinţifice de specialitate. 
în 1997 face parte din grupul de membrii fondatori ai asociaţiei de cercetare 
multidisciplinară din Banat Timişoara pe zona de vest a ţării. 

Afiliat la organizţii profesionale: 
Membru ASR (Asociaţia Sudură din Romănia) din anul 1995 
Membru ASM (American Society of Materials, Cliveland USA) din anul 2000 
Membnj MRS (Materials Research Society, Boston USA) din anul 2002 
Membnj MSC (Microscopical Society of Canada) Mc Maşter University, Hamilton 
din anul 2005. 

Activităţi sociale 
Autorul împreună cu soţia sa Marcela-Elena desfăşoară activităţi de filantropie iar 
împreună cu un grup de alte familii de români de la Toronto desfăşoară activităţi 
de promovarea a culturii şi identităţii etnice româneşti. în aceeaşi măsură 
participă la promovarea muzicii sacre Bizantine din primele secole ale 
creştinismului prin intermediul corului „Agni Parthene" din Toronto înfiinţat la 
iniţiativa inimosului om Nicolae Gavriliu de la Bacău cu soţia sa Mariana. 

Publicaţii ale autorului ce conţin rezultate cu referire la subiectul tezei: 

(1) RUSAN Tiberius, SAFTA Voicu Fenomenele de Licuaţie in ZIT-ul simulat 
artificial pe o soluţie solida terţiară superaliată cu baza Ni-Cr-Co. Rev. 
Sudura Nr.3/2006 Timişoara. 

(2) RUSAN Tiberius, SAFTA Voicu Efectul Tratamentelor termice post sudare 
asupra proprietaţiilor ZIT-ului pe soluţiile solide superaliate terţiar cu baza 
Ni-Cr-Co. Rev. Sudura Nr.4/2006 Timişoara. 

(3) RUSAN Tiberius, SAFTA Voicu Disoluţia şi Cinetica reacţiilor de 
precipitare a particulelor de fază ce se produc in ZIT la sudarea 
superaliajelor terţiare cu baza Ni-Cr-Co ca urmare a tratamentelor termice 
post sudare. Rev. Sudura Nr.5/2006 Timişoara. 
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(4) MLADENOVICH P., RUSAN de Priamus Tiberius, Study of the 
Metallugical Weldability on Ni-Cr-Co base superalloy used in hot section 
area of aircraft engines. 2002. TSL internai report. 

(5) MLADENOVICH P., RUSAN de Priamus Tiberius. Study of the Repaire 
Weldability of comercial Ni-Cr-Co base superalloys using versatile 
varestrain test, 2003. TSL internai report. 

(6) MLADENOVICH P., RUSAN de Priamus Tiberius. Effect of composition. 
microstructure and heat tratments on the repair weldability of the Ni-Cr-Co 
base superalloys, 2004, TSL internai report. 

a) La ISIM Timişoara în ziua de 9 decembrie al anului 1999 dezvelirea 
bustului Academician Traian Sălăgean, Profesorul Voicu SAFTA cu doi 
doctoranzi, la dreapta sa autorul Tiberius RUSAN cercetător ştiinşific şi 
Michael Goderth expert TUV. 

b) Universitatea „Politehnica" din Timişoara în cabinetul domnului Profesor 
ziua de Luni la 20 iunie al anului 2005. 
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Autorul Tiberius RUSAN ca Laborator/As/stant Researcherla Technical 
Services Laboratory Ltd. c) şi d) în laboratorul de analiza termică, e) alături de 
Prof. Dr. Peter MLADENOVICH Român de pe valea Timocului, a cărui asistent 
am fost în perioada 2001 - 2004 
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Autorul Tiberius RUSAN în timpul cercetărilor desfăşurate în laboratoarele de 
microscopie electronică, f) în cursul anilor 2004-2005 la McMaster University^e 
microscopul Cambridge şi g) la Brockhouse fnstitue for Materials Research în 
cursul anului 2005 până în prezent pe microscopul de înaltă rezoluţie din ultima 
generaţie JEOL JSM-7000FQr(\be\e instituţii din Hamilton Ontario Canada. 
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