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Introducere

Progresul tehnic contemporan este un fenomen complex, in cadrul caruia se contureaza 
directii principale de dezvoltare, avind o dinamica deosebita, care concentreaza eforturile 
de cercetare §i importante mijloace materiale, In scopul rezolvarii unor probleme 
tehnologice de mare actualitate.
Astfel dezvoltarea materialelor avansate reprezinta un domeniu de mare interes, care 
beneficiaza din plin In ultimii ani de progresele realizate In ceea ce prive§te tehnologiile de 
prelucrare §i mijloacele de investigate, stiinta materialelor fiind chemata sa elaboreze 
solutii noi pentru aplicatii de virf §i sa mareasca eficienta unora existente.
Volumul mare de cuno§tinte §i diversitatea preocuparilor de cercetare, au produs o 
supraspecializare in cimpul selectiei §i producer!! materialelor, aparind directii noi de 
studiu sau conturarea distincta a unor aspecte deja existente. In acest ultim sens 
materialele structurale noi, avind ca §i destinatie preluarea de solicitari, In special fizico- 
mecanice reprezinta de fapt coagularea unor directii clasice din $tiinta §i ingineria 
materialelor. 0 categorie de materiale structurale care s-au bucurat de multa atentie, fiind 
§i in prezent In avanposturile cercetarii, o constituie compozitele metalice armate cu 
elemente ceramice.
Dintre proprietatiile cele mai promitatoare ale acestei categorii de materiale se disting 
rezistenta mecanica §i limita tehnica de curgere, In paralel cu modulul de elasticitate 
ridicat, asociate unei greutati specifice reduse, la costuri estimate de producere inferioare 
altor categorii de materiale avansate. Inglobarea particulelor ceramice duce la cre§terea 
rezistentei la uzare, a rezistentei la oboseala §i la o buna comportare la temperaturi 
ridicate, valorile rezistentei la fluaj deschizind posibilitatea inlocuirii In unele aplicatii a 
superaliajelor. Principalul neajuns manifestat la compozitele armate cu particule, produse 
pina in prezent, consta in o mai redusa tenacitate §i ductilitate, fapt care limiteaza 
actualmente perspectives utilizarii in constructia de ma§ini.
In ciuda unor rezultate initiate spectaculoase, care au alimentat entuziasmul a numero§i 
cercetatori, compozitele metalice armate cu particule nu au confirmat primele previziuni, 
utilizarea lor fiind relativ redusa. Scepticismul manifestat fata de ele de catre potentialii 
utilizatori este alimentat de lipsa cunostintelor tehnologice, a specificatiilor de proieclare, 
precum §i din faptul ca cercetarile Intreprinse pina in prezent s-au concentrat pe aspecte 
teoretice §i fundamentale. Din aceste motive studiile din acest domeniu au intrat in ultimul 
timp Intr-o faza de maturitate, conturindu-se clar orientarea predilecta pe aspecte 
aplicative. Cercetarile privind producerea, procesarea §i caracterizarea acestor compozite 
a trecut in mod clar in sfera de interes a inginerilor speciali§ti in materiale, chemati in mod 
imperativ sa elaboreze noi tehnologii, mai simple $i mai atractive pentru utilizatorii 
industriali.
Lucrarea de fata 1?i propune sa promoveze producerea $i utilizarea compozitelor la scara 
industrial^ prin proiectarea unor tehnologii complete de producere $i prelucrare mecano- 
termica, raspunzind la urmatoarelor deziderate:
- Materiile prime §i materialele folosite pentru producere sa aibe un grad mare de 

disponibilitate, la nivelul economiei nationale, bazat fie pe productia indigena, fie pe 
importuri destinate utilizarii la scara industriala, cu costuri reduse sau medii;

- Tehnologiile folosite sa se bazeze pe procedee clasice, pentru care exista un volum 
mare de cuno§tinte §i o bogata experienta practica, iar tehnologiile noi sa fie aplicabile 
cu utilaje §i dotari existente, eventual in urma unor modificari reduse ca volum §i 
costuri;
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- Materialele produse sa prezinte prin componentele sale transformari fizico-chimice §i 
structurale interesante, care prin interactiune sa deschida posibilitatea unor efecte 
sinergice, cu largirea spectrului de proprietati mecanice §i tehnologice;

- Proprietatile mecanice realizate sa aibe valori superioare, asociate unei greutati 
specifice mici, comparabile celor comunicate in bibliografie §i susceptibile sa 
inlocuiasca in conditii de eficienta sporita materialele clasice;

Avind in vedere ca pe plan mondial este in plina desfa§urare un vast proces de acumulare 
cantitativa a datelor §i cuno§tintelor cu caracter aplicativ - ingineresc, referitoare la un 
numar mare de compozite armate cu particule, folosind diverse combinatii de materiale 
pentru matricea metalica §i elementele de armare, s-a considerat utila luarea in studiu a 
transformarilor structurale ce au loc intr-un aliaj durificabil de aluminiu ranforsat prin 
particule din carbura de siliciu (SiC). Motivul alegerii acestei combinatii il constituie 
potentials estimat al acestui material in ceea ce prive§te proprietatile mecanice §i 
tehnologice realizable, precum §i posibilitatile de modificare a acestor proprietati prin 
tratamente termice sau termomecanice.
Aliajele de aluminiu din care s-a selectat matricea metalica a compozitelor produse, au 
perspective de utilizare deosebite, din motive tehnico-economice §i ecologice, fiind 
considerate ca posibile materiale dominante ale viitorului, mai ales in industria 
automobilului, aeronautics, a materialelor sportive §i a bunurilor de larg consum, 
constructoare de ma§ini, In constructs civile §i industriale etc. Armarea cu particule dure se 
inscrie pe linia perfectionarii §i diversificarii aliajelor de alumniu, a largirii spectrului de 
proprietati fizico-mecanice, la valori care sa permits inlocuirea materialelor clasice, mai 
ales a otelurilor §i a fontelor.
Procedeele tehnologice de baza In elaborarea unui itinerar complet de producere s-au 
ales din domeniul metalurgiei pulberiior, ca fiind cele mai flexibile din punctul de vedere a 
tipului §i proportiei componentelor, precum §i cu posibilitatile cele mai largi de realizare 
prin tratament termic a unor modificari structurale, favorabile tehnologic §i functional.
Matricea metalica durificabila prin jmbatrinire, ca urmare a precipitarii din solutie solida 
suprasaturata, large^te de asemenea spectrul de proprietati mecanice posibil a se realiza, 
avind in vedere §i interactiunile constatate cu particulele ceramice, dupa mecanisme 
structurale inca neelucidate.
La nivelul cuno§tintelor actuale, deformarile plastice la cald §i la rece reprezinta un 
potential cert, dar insuficient explorat de imbunatatire a proprietatilor mecanice, mai ales 
pe calea cre$terii celor deficitare, cum ar fi ductilitatea §i tenacitatea, prin realizarea unei 
distribute cit mai uniforme a particulelor ceramice in matricea metalica. Caracterizarea 
acestor compozite din punctul de vedere al deformabilitatii apropie tehnologiile de 
producere §i prelucrare de variantele clasice, disponibile la scara industrials §i mare§te 
_$ansele de extindere a utilizarii.
In privinta metodologiei de investigate s-a urmarit tendinta actuals de combinare a 
procedurilor statistico-matematice cu metodele de analiza structural^, in elaborarea §i 
validarea unor modele pentru realizarea anumitor proprietati fizico-mecanice in functie de 
diferiti parametri tehnologici. Un avantaj important in desfa$urarea cercetarilor l-a 
reprezentat folosirea tehnicii de calcul in modelarea §i simularea fenomenelor de mare 
complexitate care au loc la producerea §i prelucrarea mecano-termica a compozitelor.
Complexitatea deosebita a problematicii abordate, a facut ca obiectivul acestei lucrari sa 
fie doar lamurirea unora dintre aspecte, largirea cimpului de cercetare, mai ales in scopul 
caracterizarii complete a materialelor produse, fiind rezervata unor studii viitoare.
Tema abordata se inscrie in preocuparile colectivului Catedrei de §tiinta Materialelor §i 
Tratamente Termice de la Facultatea de Mecanica a Universitatii “Politehnica” din 
Timisoara, legate de dezvoltarea §i caracterizarea materialelor noi, cu proprietati 
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deosebite, studiile §i cercetarile intreprinse bucurindu-se de experienta §i colaborarea 
unor cercetatori cu contributii importante in domeniu, carora li se cuvin calduroase 
multumiri.
Rezultatele prezentate sunt rodul unor eforturi multidisciplinare, la care §i-au adus cu 
multa solicitudine aportul cadre didactice, cercetatori personal auxiliar din alte catedre 
ale Facultatii de Mecanica, mentiuni deosebite cuvenindu-se unor colegi de la catedrele de 
Tehnologia Constructiilor de Ma§ini, Rezistenta Materialelor, Tehnologie Mecanica, Ma§ini 
Hidraulice §.a.
0 serie de investigate ?i masuratori au fost efectuate cu sprijinul unor institute de 
cercetare, precum Institutul de Sudura §i Incercari de Materiale, filialele din Timisoara ale 
Institutului de Cercetari Metalurgice §i ale Institutului National de Metrologie.
Executia unor scule §i instalatii, precum §i asigurarea cu materii prime §i materiale s-a 
facut prin amabilitatea unor firme, cu disponibilitate in sprijinirea activitatii de cercetare 
originale romane§ti, printre care societatile comerciale ELECTROMETAL, 
ELECTROTIMI§, OPTICA, ELECTROMOTOR, toate din Timisoara, precum §i Eckart 
Werke GmbH, Aluminium Zentrale Dusseldorf din Germania.
In activitatea de documentare din domeniul materialelor compozite, sinterizarii, prelucrarii 
automate a datelor, simularii pe calculator §i unele investigate, un ajutor nepretuit a venit 
din partea unor programe Internationale de cooperare ale Universitatii "Politehnica”, in 
special cele desfa$urate impreuna cu Universitatea "Federico II" din Napoli, Universitatea 
Tehnica din Dusseldorf, §coala Politehnica din Lausanne, Universitatea din Tennessee.
Un gind de pioasa recuno§tiinta se cuvine celor care prin munca lor au edificat neobosit, 
pe parcursul a peste trei sferturi de veac, centrul de traditie inginereasca, care este 
Universitatea "Tehnica" din Timisoara, din a carui spirit s-a incercat a se imprumuta o 
minuscula scinteie.
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Capitolul I.
Tendinte actuale perspective in studiul 

caracterizarea materialelor compozite cu matrice 
de aluminiu armate cu particule ceramice
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1-1.  Materiale compozite.
Conform definitiei date de catre Societatea Germans de Stiinta Material el or (Deutsche 
Gesellschaft fur Materialkunde - DGM), materialele compozite sunt considerate 
materialele polifazice (cel pufin bifazice), care sunt omogene la nivel macroscopic ale 
caror constituent! sau faze nu apartin de regula aceleia^i categorii de materiale. Ele pot fi 
combinatii de constituent! sau faze metalice, ceramice, ceramics §i polimerice. polimerice 
§i metalice. In afara de aceasta ele pot fi alcatuite din componente ale tuturor categoriilor 
principale de materiale (metalice, ceramice §i polimerice).
In sensul acestei afirmatii nu vorfi materiale compozite, materialele care nu sunt omogene 
la nivel macroscopic, ca de exemplu semifabricatele stratificate, de tip sandwich ale caror 
straturi sunt dinstincte la nivel macroscopic, cele alcatuite cu fibre de diametre mari. cele 
realizate prin depuneri de straturi relativ groase etc.
Pentru aceasta din urma categorie literatura de specialitate a consacrat termenul de 
material compus.
In bibliografia studiata persists inca o oarecsre ambiguitate, termenul de material 
compozit fiind uneori folosit §i pentru materiale compuse . ceea ce presupune analiza in 
fiecare situatie a mecanismelor specifice de realizare a proprietatilor. precum §i aspectul 
macroscopic.
Alte posibile definitii leaga notiunea de material compozit de efecte micro-mecanice. ca de 
exemplu transferal de sarcina de la matrice la fibre, blocarea dizlocatiilor prin diverse 
particule. sau alte fenomene cu efect sinergic, care produc proprietati deosebite in raport 
cu relatii de tipul legii amestecului. Acest din urma grup de definitii alribuie calitatea de 
material compozit In mod foarte restricts, doar la materialele structurale sau functionale cu 
proprietati deosebite.
Scopul realizarii compozitelor ii reprezinta combinarea avantajoasa a proprietatilor tipice 
ale componentelor. prin care se obtine o Imbunatatire evidenta a proprietatilor rezultate.
Un all concept modern la a carui imperativ raspunde dezvoltarea compozitelor este cel de 
proiectare a materialului pentru o anume aplicatie, sau selectia materialelor din baze de 
date de dimensiuni foarte mari, in functie de o anume proprietate care trebuie realizata 
pentru aplicatia respective.
In functie de ordonarea spatiala a componentelor se pot distinge (figura 1-1):

Figura I- 1. Principalele tipuri de materiale compozite.

• Materiale compozite stratificate;
• Materiale compozite infiltrate;
• Materiale compozite cu armare discontinua", fie ca armarea se face prin fibre scurte 

(monocristaline, numile §i wh/skers-un. sau policristaline). fie elements de forma unor

engl. composite material.
engl. compound material.
engl. discontinuous reinforced materials - DRM 
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particule sferice sau poligonale, care produc blocarea dizlocatiilor sau creaza tensiuni 
interne prin mecanisme specifice*;

• Materiale compozite armate cu fibre.
In functie de marimea sau orientarea componentelor inglobate, se pot face alte 
clasificari, de exemplu compozitele armate cu fibre, pot fi cu fibre scurte sau fungi, cu 
orientare regulata sau nu, fibrele scurte pot fi cu structure mono- sau policristalina etc.
O alta clasificare aplicabila materialelor compozite este cea folosita in general pentru a 
indica destinatia unui material avansat. Materialele compozite au aparut in scopul 
imbunatatirii unor proprietati mecanice, motivatie care s-a pastrat pentru majoritatea 
temelor de cercetare, compozitele facind parte din acest punct de vedere din categoria 
materialelor structurale, preluarea unor solicited mecano-termice reprezentind mobilul 
principal al utilizarii §i dezvoltarii lor. Odata cu progresul cuno§tiintelor in domeniu, anumite 
compozite au dovedit §i alte proprietati fizico-chimice interesante, altele decit cele 
mecanice, putind fi folosite in diverse aplicatii pentru indeplinirea unor diverse functiuni, in 
afara de preluarea sarcinilor mecanice. In aceste aplicatii, bazate mai ales pe posibilitatea 
controlarii prin compozitie a coeficientilor de dilatatie ?i a conductivitatii termice, 
materialele compozite sunt folosite ca §i materiale functionale.

1-2.  Materiale compozite cu matrice metalica
Din larga familie a materialelor compozite se distinge o clasa de materiale a caror studiu 
se face actualmente in mod foarte extins, materialele compozite cu matrice metalica", 
numite astfel deoarece faza sau fazele cu proportia cea mai mare o reprezinta metalele 
sau aliajele metalice.
Daca la nivelul tehnologic actual compozitele cu matrice polimerica sunt in general bine 
cunoscute, ele fiind utilizate pe scare larga in diverse aplicatii, mai ales in industria 
produselor electrotehnice 91 electrocasnice, a materialelor sportive §i de agrement etc., iar 
compozitele pe baza de materiale ceramice sunt doar la mceput, fiind prezente in putine 
aplicatii de virf, compozitele cu matrice metalica sunt obiectul unor intense eforturi de 
cercetare, in scopul realizarii trecerii de la faza experimentala §i a productiei pilot la cea a 
utilizarii industriale.
Materialele compozite cu matrice metalica, numite §i compozite metalice, prezinta o serie 
de avantaje semnificative:
- performance ridicate la temperaturi relativ ridicate, mai ales fata de compozitele 

polimerice;
- rezistenta ridicata la coroziune, stabilitate fizica §i chimica sporita fata de materialele 

clasice sau cele care inglobeaza mase plastice;
- buna comportare la tensiuni tranversale, de forfecare, chiar ?i la materialele puternic 

anizotrope;
- posibilitatea aplicarii unor metode de producere §i prelucrare eficiente §i de mare 

productivitate, cum ar fi turnarea, deformarea, a^chierea, sudarea etc.
- posibilitati variate de realizare a unor transformari prin tratamente termice sau 

termomecanice.
Cele mai utilizate in producerea compozitelor cu matrice metalica sunt aluminiul, 
magneziul, titanul, cupru, zincul, nichelul, fierul §i aliajele lor.
In functie de modul in care sunt produse, materialele compozite cu matrice metalica se pot 
clasifica astfel:

' engl. particle reinforced materials - PRM. 
“ eng I. metal matrix composites - MMCs.
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• Materiale compozite artificiale, cu componente inglobate. Din aceasta categorie fac 
parte compozitele realizate prin introducerea unor elemente de armare, de obicei avTnd 
natura ceramica, Tn forma de fibre sau particule, Tntr-o matrice metalica;

• Materiale compozite produse in-situ, sau naturale, obtinute cu ajutorul unor 
transformari chimice §i/sau structurale, care au loc Tn interiorul materialului de baza. 
Exemple de materiale produse in-situ sunt cele realizate prin solidificarea directionata a 
unei topituri eutectice, realizTndu-se un conglomerat metalurgic din doua sau mai multe 
componente, sau cele produse prin oxidare interna, cTnd se obtine un efect de armare 
prin dispersie de particule fine. Aceasta din urma categorie de materiale sunt clasificate 
de unii autori ca in-situ, iar de altii drept artificiale, ele fiind produse ca urmare a unei 
reactii chimice dintre diverse componenete ale matricei §i/sau Tntre aceste componente 
§i un agent exterior, de obicei gazos.

1-3.  Materiale compozite pe baza de aluminiu
Materialele compozite cu matrice metalica pe baza de aluminiu au ca element principal un 
alia] al acestui metal. Cele mai frecvente aliaje utilizate sunt Al-Si, Al-Si-Mg, Al-Cu-Mg, Al- 
Mn, Al-Mn-Fe, Al-Ni Al-Zn. Elementele de armare Tnglobate Tn matricea metalica, avTnd 
forma de fibre, particule etc., sunt Tn cele mai multe cazuri de tip ceramic. Mai frecvente ca 
utilizare sunt AI2O3, SiC, AIN, B4C etc. Combinarea acestor doua categorii de materiale 
permite o extindere importanta a utilizarii la piese §i structuri supuse la solicitari 
importante, mecanice §i termice, mai ales atunci cTnd din motive economice sau ecologice 
se dore^te realizarea unor greutati specifice mici.
Compozitele pe baza de aluminiu beneficiaza din plin de avantajele functionale §i 
tehnologice ale aluminiului:
- Densitate redusa, mai putin de jumatate din cea a otelului;
- Turnabilitate §i deformabilitate ridicata;
- Costuri de producere relativ scazute, Tn conditii ecologice §i Tn cantitati mari, 

posibilitatea refolosirii de^eurilorTn conditii de eficienta economica;
- Buna rezistenta la coroziune;
- Proprietati functionale bune, ca de exemplu conductivitate termica §i electrica.
Ca rezultat al dezvoltarii tehnologice, Tn prezent un numar mare de aliaje ale aluminiului, 
deformabile sau de turnatorie, sunt disponibile pentru aplicatii industriale. Imbunatatirea 
proprietatilor mecanice, fizice, tehnologice ale acestor aliaje a devenit o importanta directie 
Tn cercetarea Tn dezvoltarea materialelor avansate. Tn special stabilitatea termica relativ 
redusa a proprietatilor mecanice ale aluminiului reprezinta un dezavantaj al aliajelor de 
aluminiu, care se dore§te a fi depart prin armarea cu elemente ceramice.
In ciuda unor avantaje considerabile, existci o serie de motive, de nature obiectiva sau 
subiectiva pentru care compozitele metalice, nu au ajuns la o utilizare extinsa Tn Industrie:
- Costul relativ ridicat al elementelor de armare ceramice. Problema devine acuta Tn 

cazul whiskers-un sau al fibrelor lungi, de regula cu miez din metal refractar, a caror 
costuri de producere suntfoarte ridicate;

- Metodele de producere sunt intersante din punct de vedere tehnic, dar complicate §i 
scumpe, mai ales din cauza dificultatii Tnglobarii elementelor de armare. Din acest 
motiv producerea acestor materiale se face Tnca la scare redusa;

- Multe dintre compozite se produc la temperaturi sau presiuni mari, o serie de precautii 
trebuind sa fie adoptate pentru a se evita degradarea fazelor de armare (ranforsare);

- Selectia §i utilizarea materialelor se bazeaza pe existenta unor norme internationale, 
fiind dificil din punct de vedere a se introduce noi materiale $i aliaje;

- Faptul ca cercetarea s-a facut pTna Tn prezent cu accent pe problemele ?tiintifice sau 
fundamentale ale producerii §i mai putin din punct de vedere tehnico-aplicativ a facut 
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sd existe pu|ine instrucfiuni $i specificatii pentru proiectarea inginereascd, fapt care a 
alimentat rezerva §i scepticismul utilizatorilor.

Cu toate acestea, a§a cum rezultd din tabelul 1, pind in anul 2005 utilizarea acestor 
materiale se va extinde.

Tabelul I-1. Volumul vinzSrilor de compozite cu matrice metalicS Intre 1990 §i 2005 (mil $, dupS Harrifs)

Cea mai mare cre?tere se a§teaptd pentru utilizatorii civili, Tnsa aplicatiile militare vor 
rdmTne preponderente, ceea ce explica de asemenea relativ slaba diseminare a 
cuno§tiin{elor despre compozite, prin caracterul confidential al unor date. Dinamica mai 
accentuata sectorului civil indicd o posibila deplase a utilizdrii de la aplicatiile de vTrf la cele 
uzuale, din industria automobilului, electrotehnica §i electronica, a construcfiilor metalice, 
pentru bunuri de larg consum etc.
O constatare de mare importanta este aceea ca dintre compozitele metalice, cele bazate 
pe aluminiu sunt $i vor rdmlne cele mai atractive, mai ales din cauza costurilor mai reduse, 
ceea ce implied o intensificare a cercetdrii aplicative in acest domeniu.
Elementele de armare de tnaltd rezistentd Inglobate de obicei in compozitele pe baza de 
aluminiu au formd de fibre, whiskers-uri sau particule.
In familia compozitelor armate cu fibre distingem doud mari categorii de materiale:
- Materiale compozite armate cu fibre lungi, numite §i cu armare continua;
- Materiale compozite armate cu fibre scurte, care fac parte dintr-o categorie mai 

cuprinzdtoare, aldturi de compozitele armate cu whiskers-uri sau particule, cea a 
materialelor cu armare discontinud.

Limita conventionaid dintre fibrele lungi ?i cele scurte este consideratd valoarea de 100 a 
raportului lungime - diametru.
Atunci cind fibrele lungi sunt aranjate paralel se obtine un puternic efect anizotropic al 
proprietdtilor mecanice, aceastd situate fiind tipied pentru compozitele cu matrice 
metalicd. Aranjarea bidirectionala sau aleatoare a fibrelor, tipied pentru compozitele cu 
matrice polimeried, este mai pu{in TntTInitd la compozitele metalice, mai ales datorita 
faptului cd matrices metalicd preia foarte bine solicitdrile transversale direefiei de solicitare 
principald, nefiind necesard armarea $i pe aceastd directie.
Fibrele scurte pot fi aliniate In mai multe feluri: paralel, cu §i fdrd gruparea fibrelor, sau fard 
orientare prefentiald. In acest din urma caz se obtine un material izotropic, cu rezistenta 
mecanicd §i rigiditate ridicata, la un pret mult mai red us decit cel al compozitelor armate cu 
fibre lungi.
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Un caz particular al fibrelor scurte Tl reprezinta wri/s/ters-urile, ele avTnd o rezistenta $i o 
rigiditate mult mai mare datorita structurii lor monocristaline.

1-4. Materiale compozite a rm ate cu particule
Armarea cu particule permite ob^inerea unor materiale izotrope, deoarece particulele sunt 
Tn general distribute TntTmplator Tn matrice. In cele mai multe cazuri particulele au forma 
poligonala, sferica sau asemanatoare unor mici placute sau discuri*.
Materialele compozite armate cu particule reprezinta o mare promisiune pentru viitor in 
aplicatiile industrial, fiind mult mai ieftine §i mai simplu de produs fata de alte materiale 
avansate. Fata de aliajele nearmate ale prezinta o serie de avantaje:
- Rezistenta mecanica §i rigiditate sporita;
- Comportare mult imbunatatita la uzare, fluaj $i solicitare prin oboseala;
Avantaje importante se constata §i Tn comparetie cu alte materiale compozite, Tn special 
compozitele armate cu fibre lungi:
- Caracterul de material esentialmente izotrop;
- Costuri mai reduse;
- Tehnologii de producere §i prelucrare mai simple (de exemplu:, a?chiere, sudare, 

extrudare roluire, forjare etc.).
Cu toate acestea este cunoscuta tendinta de scadere a ductilitatii tenacitatii, ca urmare 
a Tnglobarii de particule ceramice. De?i factorii care influenteaza aceasta Tnrautatire a 
proprietatilor nu sunt prea bine studiati, ei sunt Tn mod evident Tn legatura cu marimea, 
distributia particulelor §i unele proprietati ale aliajului care fomneaza matricea. Din acest 
motiv proprietatile compozitelor armate cu particule sunt Tn masura mult mai mare 
dependente de procedeul de producere, acestea influentind mai ales starea structurala a 
matricei distributia particulelor ceramice. Din aceste motive se poate concluziona ca 
volumul important de date experimentale acumulate pTna Tn prezent au evidential ca 
factori ce controleaza Tn prima instanta proprietatile rezultate sunt urmatorii:
- Itmerariul tehnologic de producere;
- Nivelul de armare;
- Nature aliajului care formeaza matricea;
- Marimea elementelor de armare;
- Distributia elementelor de armare.
Proprietatile compozitelor cu particule ceramice pot fi grupate Tn doua mari categorii:
- Proprietati care sunt Tn mare masura dependente de nivelul de armare cu particule, 

nefiind sensibile la caracteristicile microstructurii, numite §i proprietati de tip A;
- Proprietati foarte puternic influentate de microstructure.
Din grupul proprietatilor de tip A fac parte:
- Densitatea;
- Dilatatia termica;
- Modulul de elasticitate.
Acestea depind direct de volumul de particule Tnglobat, fiind calculable Tntr-o masura mai 
mica sau mai mare prin relatii de tipul regulii amestecului. Aliajul folosit pentru matrice, 
itinerariul de producere, marimea §i distributia particulelor au o influenta redusa.
Proprietatile de tip B includ:
- Rezistenta mecanica;
- Ductilitatea;
- Tenacitatea;

' engl. platelet.

10

BUPT



- Formabilitatea;
- A^chiabilitatea §.a.
In afara de nivelul de armare, aceste proprietati sunt controlate Tn mod semnificativ de 
structura rezultata a materialului. Microstuctura este la rindul ei o functie complexa 
depinzind de matricea materialului, procedeele de producere, marimea §i distribute 
particulelor ceramice.

1-5. Proprietatile fizico-mecanice ale compozitelor metalice armate cu 
particule ceramice

1-5.1.  Consideratii generate
De?i rezistenta mecanica a compozitelor armate cu particule este inferioara celei a 
compozitelor armate cu fibre, ele prezinta o serie de avantaje:
- caracterul izotropic al proprietatilor;
- pot fi prelucrate asemanator materialelor clasice;
- costul este considerabil mai mic.
Pe masura introducerii unei cantitati mai mari de particule ceramice, modulul de 
elasticitate create, iar densitatea se modifica, amindoua modificarile facindu-se intr-o 
maniera previzibila. Rezistenta mecanica §i limita de curgere in general cresc, iar 
ductilitatea $i tenacitatea scad semnificativ.
Modificarea cea mai evidenta este de rigiditate, care se poate dubla, fata de situatia 
materialului nearmat. Totu?i, pentru ca acest avantaj sa poata fi valorificat Tn aplicatiile 
inginere?ti, tenacitatea trebuie mentinuta Tn limite acceptabile. Din acest motiv se admite o 
limita superioara a proportiei volumice de armare cu particule, acceptata Tn literature de 
specialitate la limita a 15 - 30 %.
Performantele compozitelor armate cu particule depind Tn mai mare masura de itinerariul 
tehnologic adoptat, decTt la materialele clasice. Din acest motiv, pentru trecerea la utilizare 
industriala, este importanta Tntelegerea comportarii mecanice a acestor materiale, astfel ca 
metodele de obtinere sa fie optimizate, iar proprietatile realizate sa fie superioare. Studiul 
literaturii de specialitate arata ca rezistenta ?i ductilitatea, de exemplu, la compozite care 
se presupun a fi identitice, sunt deseori diferite, iar microstructure este departe de cea 
ideala, fiind legata direct de metoda prin care materialul a fost realizat.
In literature de specialitate s-au conturat doua abordari diferite Tn studiul proprietatilor 
mecanice. Modelul continuum-u\u'\ presupune ca materialul poate fi descris Tn mod 
adecvat prin parametri global!, Tn timp ce abordarea micromecanica se bazeaza prin 
Tntelegerea proprietatilor mecanice prin procese de deformare care au loc la nivel atomic. 
Modelul continuum-u\u\ este o simplificare, Tn timp ce abordarea micromecanica este mai 
corecta. Cu toate acestea, cuno§tintele Tn domeniul micromecanicii fiind destul de reduse, 
Tnafara unor situatii foarte simple, modelul continuum-ului fiind mult mai des folosit, iar de 
multe ori se folosesc modele hibride. In cazul materialelor compozite armate discontinuu, 
categorie din care fac parte §i compozitele armate cu particule, multe din contributiile de 
pina acum s-au bazat pe modele dezvoltate anterior pentru studiul aliajelor bifazice 
conventionale.
Principalele caracteristici structurale ale compozitelor cu matrice metalica, influentind 
direct proprietatile obtinute sunt urmatoarele:
- Particulele ceramice din interiorul grauntilor;
- Similar cele de la limitele de graunte;
- Limitele de graunte;
- Limitele de subgr^unte;
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- Particulele precipitate;
- Dizlocatiile;
Grauntii compozitelor supuse la prelucrQri mecanice sunt relativ mici, tipic intre 1 §i 10 pm, 
multe dintre particulele de armare fiind localizate la limitele de graunte. Pe ITnga 
precipitatele care apar in aliajele durificabile, Tn material pot exista alte impuritati. De 
exemplu in aluminiu pot exista impuritati bogate in fier sau mangan, datorate procesului 
tehnologic de producere. De asemenea pot aparea §i alte caracteristici datorate metodei 
de producere, de exemplu prezenta porilor §i a oxizilor la materialele obtinute prin 
metalurgia pulberilor sau fenomenul de aglomerare a particulelor de armare, datorat unei 
fie unei diferente prea mari intre diametrele medii ale pulberii metalice, respectiv a celei 
ceramice, fie unor parametri necorespunzatori ai amestecarii topiturii metalice, la 
inglobarea particulelor ceramice. Procedeele bazate pe metalugia topiturii produc cu 
predilectie diferiti produ^i de reactie intre matrice ?i particule, ace$ti produ?i influentind 
direct micromecanica materialului rezultat, in sensul imbunatatirii proprietatilor rezultate, 
prin mecanisme specifice sau mai frecvent al diminuarii lor.

1-5.2.  Factorii de influenta ai proprietatilor fizico-mecanice
Compozitele metalice armate cu particule ceramice reprezinta o clasa relativ noua de 
materiale, stadiul actual al cuno§tiintelor in domeniu fiind constituit Tn mare parte dintr-o 
cantitate foarte mare de date experimentale, menite sa puna Tn evidenta posibilele corelatii 
intre parametri de producere §i prelucrare termomecanica, precum §i microstructura 
rezultata, pe de o parte, §i proprietatile materialului pe de alta parte.
Asistam in prezent la continuarea abordarii descriptive a cercetarii acestor materiale, in 
sensul cre?terii factorilor de influenta luati in studiu §i extinderii experimentelor la noi 
combinatii aliaj - particule ceramice. Alaturi de aceasta, un numar considerabil de 
cercetatori i?i dedica efortul sistematizarii datelor existente, emiterii de ipoteze §i elaborarii 
de modele pentru studiul acestor materiale avansate. Tendinta actuala in elaborarea 
modelelor de studiu are doua laturi:
- Adaptarea §i verificarea modelelor folosite pentru caracterizarea materialelor clasice, 

mai ales a celor polifazice, avind mecanisme de durificare prin precipitare de faze 
secundare;

- Elaborarea de noi modele specifice care tin seama de particularitatile mecanismelor 
structurale existente in aceste materiale, pe baza datelor experimentale culese.

O buna intelegere a nivelului actual al cuno§tiintelor ?i a tendintelor actuale Tn domeniul 
compozitelor armate cu particule trebuie sa porneasca de la o sinteza a materialui 
experimental existent, in special in ceea ce prive§te nivelul proprietatilor obtinute §i factorii 
de influenta identificati.

I-5. 2.1. influenta itinerariului de producere
Metodele de producere a materialelor compozite cu matrice metalica pe baza de aluminiu; 
armate cu particule ceramice se pot clasifica in trei mai categorii, avind la baza principii 
tehnice diferite:
- Metalurgia topiturii  sta la baza procedeelor care folosesc aliaje de aluminiu in stare 

topita sau partial topita, topitura fiind amestecata, barbotata, infiltrata etc., Tn scopul 
inglobarii particulelor ceramice de armare. In functie de modul concret de procesare al 
topiturii s-au dezvoltat o serie de procedee.' stir casting, rheocasting, compocasting, 
melt infiltration etc.

*

' engl. ingot metallurgy - IM.
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- Metalurgia pulberii' se aplica sub forma unor tratamente termo-mecanice asupra unor 
amestecuri de pulberi metalice $i ceramice. In unele cazuri materia prima o constituie 
doar pulberea metalica, elementele ceramice de armare fiind compu§i ai metalului de 
baza (oxizi, nitruri) produse prin reactii chimice In intimitatea materialului (in-situ).

- 0 categorie de procedee neconvenfionale, folosind surse concentrate de energie 
(plasma, laser etc.) care urmaresc inglobarea sau producerea particulelor ceramice la 
nivel microscopic, rezultind particule sau straturi compozite, urmate sau nu de 
procedee clasice de prelucrare mecano-termica. Principalul procedeu care s-a afirmat 
pina in prezent se bazeaza pe pulverizarea comuna a particulelor metalice ?i a celor 
ceramice, numit cospray.

Itinerariul de producere al materialului compozit are o influenta fundamentala §i 
substantiala asupra proprietatilor realizate prin constringerile care le impune asupra 
stucturii generate, spre exemplu:
- Dimensiunile de particule care pot fi folosite. In cazul metalurgiei topiturii, aliajul topit nu 

"uda” particulele ceramice, fapt care face dificila distribuirea acestora In topitura, 
dinamica acestui proces impunind o serie de restrict!!, in general inferioare, asupra 
dimensiunii particulelor. In cazul metalurgiei pulberilor daca tratamentul termic se 
aplica unui amestec mecanic de pulberi metalice ?i ceramice, distributia uniforma a 
particulelor in acest amestec este conditional de diferite rapoarte dimensionale intre 
diametrul mediu al particule! metalice §i a celei ceramice. Daca diferenta este prea 
mare exista pericolul produced! de aglomerari de particulele ceramice cu efect negativ 
asupra proprietatilor finale;

- Uniformitatea distribute! de particulele ce se poate ob|ine prin metoda respective; de 
exemplu producerea prin amestecarea cu viteza mare a topiturii (stir casting), in care 
se introduc elementele de armare, creaza un gradient de viteze ale deplasarii topiturii, 
putind rezulta concentratii diferite de particule, functie de aceste viteze.

- Natura interfetei particula-matrice, cu influente puternice asupra mecanismelor 
micromecanice din material. Temperaturile ridicate combinate cu durate lungi, aparute 
la metodele bazate pe topitura, pot duce la formarea de diver§i compu§i, cu efect in 
general nefavorabil asupra proprietatilor rezultate;

- Segregatiile sau structurile defavorabile aparute in interiorul matricei metalice, de 
exemplu structura dendritica produsa la turnare

In tabelul urmator se prezinta in mod sintetic influentele pe care le au citeva metode de 
producere, asupra unor caracteristici ale compozitelor metalice armate prin particule.

Tabelul I- 2. Principalele caracteristici realizabile prin citeva procedee de producere.

Amestecare 
a topiturii 
(Stir cast) 
10-25 
Stezut 

25 
Sc3zute 

Foarte scSzut

Metalurgia 
pulberilor 

(Powder metallurgy) 
1-15
Ridicat

60 
Ridicate 
Ridicat

' engl. powder metallurgy ~ PM.
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A$a cum se poate observa, metodele din metalurgia pulberilor sunt cele care ofera cea 
mai mare flexibilitate in ceea ce prive§te gradul de armare, pentru un domeniu relativ larg 
al dimensiunilor de particule. De asemenea proprietatile rezultate sunt superioare, dar la 
costuri mai ridicate, atit datorita materiel prime utilizate, cTt $i utilajului mai scump.
Cele trei categorii de metode constituie actualmente directii de cercetare distincte, 
putindu-se anticipa in func|ie de caracteristicile obtinute, diferite tipuri de aplicatii, de la 
cele de virf la cele destinate Industrie! bunurilor de consum. Fata de cele sintetizate In cele 
de mai sus se pot sesiza urmatoarele tendinje in elaborarea de tehnologii 
corespunzatoare celor trei tipuri principal:
- Extinderea folosirii metalurgiei pulberilor la producerea de materiale cu matrice din 

aliaje complexe $i optimizarea structural^ prin tratamente termice §i termomecanice, 
atit a producerii propriu-zise cit §i a prelucrarii secundare. Aceste metode fiind pina in 
prezent cele ce asigura proprietatile cele mai bune, eforturile de cercetare se 
concentreaza pe cre§terea reproductibilitatii §i caracterizarea completa materialelor din 
punctul de vedere al transformarilor structurale, pe parcursul tuturor fazelor 
tehnologice. In cadrul acestei directii se fnscrie §i lucrarea de fata.

- Perfectionarea metodelor bazate pe topitura, in sensul ameliorarii distributiei de 
particule prin noi procedee de amestecare §i controlul mai pun al parametrilor de 
proces, folosirea metodelor de inflitrare a topiturii pentru cre§terea proportiei de armare 
maximum posibile §i a dimensiunii minime a particulelor, imbunatatirea calitatilor 
structurale ale matricei prin folosirea turnarii sub presiune §i a celei in vid. De 
asemenea se urmare^te dezvoltarea tehnologiilor secundare, mai ales a celor bazate 
pe deformare plastica §i tratament termic.

- Aplicarea unor procedee neconventionale tipice producerii §i prelucrarii unor materiale 
clasice, extinderea domeniului de cercetare la materiale cu particule submicronice, 
matrici supuse unor raciri rapide §i ultrarapide, realizarea de pelicule §i straturi subtin 
cu structure compozita etc.

I-5.2.2.  Influenta nivelului de armare cu particule
Efectul cre§terii nivelului de armare se manifesta la doua nivele:
- Pe masura ce gradul de participare al materialului ceramic create, proprietatile de tipul 

A, mecanice ?i fizice, care se exprima prin relatii de tipul legii amestecului, se vor 
deplasa in sensul apropierii de nivelul proprietatilor materialului ceramic; acesta este 
cazul rigiditatii, coeficientului de dilatatie termica, conductivitatii termice $i electrice etc. 
Exemplul cel mai elocvent este densitatea materialului, insa Tn cazul de fata aluminiul

particulele ceramice avind densitciti apropiate, efectul nu este sesizabil.
- Introducerea unei proportii sporite de particule va duce la cre§terea densitatii acestore, 

la scaderea distatei intre ele. Acest fapt are consecinte la nivel micromecanic §i astfel o 
influenta sporita asupra proprietatilor de tip B, fiind studiat detailat in alt capitol, relativ 
la rezistenta mecanica, limita de curgere, ductilitate, tenacitate etc. Studiul acestui tip 
de influenta trebuie facut in legatura cu alte elemente de structure, precum distributia 
de particule, dizlocatiile, tensiunile interne, granulatia etc.

In linii mari efectele armarii cu particule ceramice asupra unor proprietati mecanice de tip 
A, este sintetizat in cele ce urmeaza, influenta asupra proprietatilor de tip B urmind a fi 
discutate in paralei cu descrierea modelelor de studiu existente:

I-5.2.2.1. Modulul lui Young.
Un exemplu semnificativ de proprietate de tip A care variaza puternic odata cu armarea o 
reprezinta rigiditatea exprimata prin valoarea modulului lui Young. Aceasta cre§tere se 
manifestci chiar la valori mici ale proportiilor de armare, acest efect fiind initial un motiv 
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important pentru dezvoltarea compozitelor cu matrice din aliaj u§or, armate cu particule 
ceramice, ele stind la baza unor aplicafii din industria aeronautic^, de exemplu la 
realizarea unor stucturi de rezistenfa sau a cadrelor suport pentru aparatura de navigafie. 
Un alt exemplu il constituie o serie de piese, mai ales cu scop portant, din industria 
automobilului sau cea a materialelor sportive. O asemenea variable este decrisa prin 
valorile din tabelul urmator:

Tabelul I- 3. Efectul armSrii cu particule SiC asupra aliajului de aluminiu AA6061.

I-5.2.2.2. Rezistenta la uzare.
Aliajele aluminiului au in general o rezistenta la uzare redusa, motiv pentru care armarea 
cu particule ceramice, este foarte atractiva pentru ameliorarea acestei propriety. De?i 
cre§terea este importanta, uneori cu un ordin de marime, ea este greu controlabiia, valorile 
obtinute fiind in mare masura dependente de metoda de incercare aleasa.
Dezvoltarea initiaia a compozitelor cu matrice u§oara a avut ca scop cre§terea rezisten|ei 
mecanice §i a rigiditatii, fapt care a dus la dezvoltarea compozitelor cu fibre sau whiskers­
un. Ulterior unul dintre mobilurile dezvoltarii compozitelor cu particule a fost cre§terea 
rezistentei la uzare.
Dintre mecanismele de uzare, cel prin abraziune este mai distructiv, producind cele mai 
mari pierderi de material in cel mai scurt timp. Pe de alta parte cercetSrile experimentale 
au relevat faptul ca adaosul de particule ceramice are efectul cel mai favorabil la acest gen 
de uzare, existind o corelatie directa intre proportia de armare §i rezistenta la uzare.

Tabelul I- 4. Coeficientul de dilatare termica pentru diverse nivele ale armarii cu SiC.

■
 Coeficient de dilatare termica a [10*  K1] 

21,5
___________________ 18,5__________________

16,8 
_________________15,7________________

13,2 
_________________12,0________________

10,59,7

I-5.2.2.3.  Coeficientul de dilatafie termica liniara (a).
Aceasta proprietate prezinta de asemenea o variate spectaculoasa, odata cu introducerea 

create re a proportiei de armare. Astfel valoarea coeficientului de dilatatie termica o, care 
are o valoare semnificativa la aliajele de aluminiu, poate fi redus prin armare cu particule 
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ceramice, facindu-le proprii utilizarii in aplicatii din industria electronica §i electrotehnica, 
de exemplu ca radiatoare ale unor componente, In industria automobilului etc. O 
asemenea modificare este ilustrata in tabelul 1-4 pentru o matrice din aluminiu tehnic pur.

I-5.2.3.  Influenta aliajului matricei
Spre deosebire de compozitele armate cu fibre lungi unde proprietatile sunt net dominate 
de fibre, materialul matricei avind o importanta secundara, compozitele cu armare 
discontinua sunt influentate puternic de catre matrice.
Cercetarile experimentale efectuate pina in prezent asupra aliajelor de aluminiu au 
evidential ca prin armare se obtine o cre^tere din ce in mai redusa a proprietatilor 
mecanice, pe masura ce matricea metalica are o rezistenta mecanica mai mare. Din 
aceste motive este mult mai u$oara §i eficienta in cazul aliajelor cu rezistenta scazuta, in 
timp ce aliajele de inalta rezistenta se durifica prin armare mult mai putin. Citeva date 
comparative sunt prezentate in tabelul 1-5:

Tabelul I- 5. Cre§terea rezistentei mecanice prin armare cu SiC pentru citeva aliaje ale aluminiului.

Simbolul 
aliajului

1050

Nearmat MMC (20 % vol. SiC) Modificarea 
medie a 

rezistentei [%]
+132

Limita de curgere 
[MNm'2]

50

Rezistenta 
- mecanica 
L [MN-m'2]

i 75

Limita de curgere 
[MN-m'2]

110

Rezistenta 
mecanica 
[MNm'2] 

180
6061 (T6) I 275 310 340 420 +30
2124 (T8) 440 490 550 620 +26
8090(T8) | 430 530 490 560 +9
7475(T6) 505 570 470 580 -2

Cre^terea rezistentei mecanice prin armare cu particule are tendinta de scadere la aliajele 
durificabile prin imbatrinire. Precipitatele rezultate au un efect de biocare a dizlocatiilor, 
care nu este direct aditiv la cel produs de catre particulele ceramice, dar durificarile 
maxime tind sa se produca la durate mai scurte de imbatrinire. Densitatea crescuta a 
dizlocatiilor, aparuta prin racirea compozitului se presupune ca favorizeaza germinarea 
eterogena a precipitatelor, insa acest efect nu a fost raportat pentru toate aliajele studiate. 
Cu toate ca aparent armarea cu particule nu aduce beneficii prea mari aliajelor 
durificabile,se constata ca la temperaturi medii ?i ridicat, atunci cind precipitatele produse 
la imbatrinire se dizolv^ in solutia solida, iar particulele ramin singurul obstacol la 
deplasarea dizlocatiilor.

I-5.2.4.  Influenta marimii particulelor
Efectul acestui parametru este dificil de cuantificat din cauza numarului redus de informatii 
rezultate dintr-un studiu sistematic care sa pastreze toate celelalte variabile constante, mai 
ales din cauza unor dificultati tehnologice. De asemenea datele experimentale din 
literature sunt contradictorii, iar unele dintre efectele marimii particulelor sunt indirecte §i 
dificil de constatat. Datele prezentate sintetic in cele ce urmeaza indica o cre§tere a 
proprietatilor mecanice pe masura reducerii dimensiunii de particule de la 100 la 1 pm, la 
armarea aliajului AA8090, in stare imbatrinita la duritate maxima :
Aceste variatii ale proprietatilor mecanice sunt atribuite de diferiti autori pe de o parte unei 
cre§teri a densitatii de dizlocatii, dupa un mecanism care va fi studiat ulterior, precum $i 
efectului de finisare a granulatiei in urma tratamentului termic.

engl. peak aged.
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Tabelul /- 6. Variaf/a proprietSjilor mecanice In functfe de mSrimea elementelor de armare pentru aliajul de 
aluminiu AA8090.

Scaderea dimensiunii particulelor par a avea un efect favorabil asupra altor proprietati, 
ca de exemplu posibilitatea aplicarii de prelucrari secundare prin roluire, extrudare, for]a re 
etc., influence fund mai dificil de cuantificat.

1-5.2.5.  Influents distribute! elementelor de armare
Cea mai importanta influenta pe care distribu|ia particulelor pare a o avea este asupra 
ductilitdjii §i tenacitatii, §i astfel in mod indirect asupra rezisten|ei mecanice, prin 
modificarea important^ a incarcarilor la nivel microscopic. Aceastd influenza este ilustrata 
Tn tabelul urmdtor:

Tabelul I- 7. Influenza uniformitSfii distribute! particulelor de SiC asupra tenacitSfii aliajului AA6061 pentru 
dimensiunea elementelor de armare de - 10 pm.

Distribute

Uniformd
Neunrformd

Uniform
Neuniformd

Deoarece dupd producerea prin metalurgia pulberilor, dar mai ales dupd cea din topitura, 
distribufla nu este uniforma, se aplicd de obicei o prelucrare secundard, de obicei printr-o 
deformare plasticd la cald sau mai rar la rece. Aceastd prelucrare nu poate Tnlatura total 
neuniformitatile mari, chiar la grade de deformare importante, motiv pentru care 
dezvoltarea unor metode de producere optimizate, care sa asigure o distribute cit mai 
buna, reprezintd un obiectiv de maxima important, avind in vedere ca scaderea ductilitatii 
§i tenacitatii constituie un dezavantaj major al armdrii cu particule ceramice.

I-5.3.  Mecanismul durificarii prin dizlocatfi
Itinerariul de producere a compozitelor metalice implied Tntr-o mdsura mai mied sau mai 
mare aplicarea unor deformdri sau a unor grade de subrdcire. Pe ITngd deformable 
plastice aplicate in cazul prelucrdrilor termomecanice, care produc dizloca|ii prin 
mecanisme in general cunoscute, densitatea de dizlocafii este simtitor crescutd datorita 
coeficientlor de dilatare diferiti ai matricei, respectiv particulelor. Acest din urma fenomen 
este de mare important pentru compozite.
Astfel la compozitele pe bazd de aluminiu armate cu particule din carbura de siliciu, 
matricea are coeficientul de dilatare termied de aproximativ 23,5-10"6 K‘1, iar particulele 
ceramice de tipul carburii de siliciu in jur de 4,5-ICT6 K‘1. Din acest motiv la limitele intre 
particule §i matrice va apdrea o densitate mare de dizlocatii, afit in stare recoaptd, cit 
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dupS o eventual cSIire. Calculul density de dizloca|ii rezultate a constituit obiectul 
preocuparii a numero§i autori (Humphreys[114]., Arsenault [6...9], Taya [305,306] etc.

Figura I- 2. Raportul dintre limita de curgere a compozitului (Oyc) ?i cea a matricei (oym) in functye de 
proportya armSrii.

Figura I- 3. Particula ceramics $/ dizlocatyile produse la rScire.

Modelele bazate pe ipoteza continuum-u\u\ elaborate pTna Tn prezent, s-au dovedit a avea 
o serie de neconcordanje cu valorile experimentale. De exemplu modelul bazat pe 
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atenuarea forfecarii’, aplicat cu succes Tn cazul fibrelor scurte, prevede o cre?tere liniara a 
raportului ayc/oym, ayc reprezentTnd limita de curgere a compozitului, iar aym cea a 
materialului matricei, a§a cum rezulta din figura 1-2.
Un model simplu, alternativ celor bazate pe ipoteza continuum-ului porne?te de la premiza 
ca atTt aluminiul cTt §i materialul ceramic au o elasticitate izotropica, forma elementelor de 
armare fiind cubica, de latura L (figura 1-3), iar dizlocatiile se produc dupa un aranjament 
prismatic, cu acea^i incidenta pe toate laturile.
Deformatia datorata diferentei ACT dintre coeficientii de dilatatie termica a celor 2 
materiale, matricea metalica §i particulele ceramice, la o variatie a temperaturii AT, are 
valoarea:

£■ = — = ACT AT (1)
L

Daca presupunem ca tensiunea produsa de incompatibilitatea termica este eliberata prin 
generare de dizlocatii, atunci cind deplasarea depa§e§te marimea vectorului Burgers b 
(conform criteriului Brooks), iar Tntreaga deformare este eliberata prin aparitia unor bucle 
dreptunghiulare de dizlocatie, cu laturile L, pe fatetele particulelor, atunci lungimea totala a 
dizlocatiilor, generata pentru fiecare particula are valoarea de 12-E-L2/b, iar densitatea 
dizlocatiilor este data de relatia:

p = 12FVE/bL = 12Fv-6C-6T/b-L (2)
in care Fyeste proportia de armare cu particule ceramice.

I-5.4.  Rezistenta mecanica la curgere
Numeroase cercetari experimentale au dovedit ca adaosul de particule ceramice are ca 
rezultat cre?terea Tnsemnata a rezistentei mecanice a compozitelor cu matrice din aliaj de 
aluminiu. Cu toate acestea, a?a cum rezulta din tabelul urmator aceasta regula empirica 
comporta unele exceptii:

Tabelul I- 8. ProprietStile unor compozite armate cu 20% vol. SiC ale matricilor corespunzStoare.

Material* Limita tehnica
Rpo.2[MPa]

Rezistenfa mecanica 
/?mIMPa]

Alungire 
A [%]

Al-1100 . I 35 90 35
Al-1100 +SiC 90 180 10-15__

Al-6061 I 275 310 12
Al-6061 (T6) + SiC 400 500 5-6

Al-2024 ' J 395 495 10
Al - 2024 (T6) + SIC 400 520 3-4

AI-7075 . . I 500 570 12
Al - 7075 (T6) + SiC 450 550 3-4

Al -8090 I 480 530 6
Al-8090 (T6) + SiC 500 530 2-3

Datele experimentale publicate Tn literatura trebuiesc privite cu unele rezerve, din mai 
multe motive:

’ engl. shear lag.
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- Calita|ile de material ob|inute sunt foarte diferite, in special datorita unor probleme 
aparute la producere, astfel TncTt materiale care s-ar presupune sa fie identice au de 
fapt proprietati diferite; In m&sura in care metodele de producere se imbunatatesc se 
vor imbunatatii §i proprietatile rezultate. La nivelul actual al cuno$tintelor nu se cunosc 
proprietatile intrinsece ale unui compozit ideal;

- Cele mai multe contributii in domeniu se refera la cite un singur material studiat, 
investiga|iile extinse pentru mai multe mdrci de material sunt foarte putine, iar studiul 
sistematic al parametrilor important! ca marimea particulei, forma §i proportia volumica 
de armare, este doar la inceput;

- Cantitatile $i sortimentele de materiale disponibile din partea producatorilor pentru 
studiu s-au redus simtitorin ultimul timp.

O tendinta importanta care rezulta din studiul valorilor din tabelul 1 este ca, daca la aliajele 
cu rezistenta mecanica mai redusa cre§terea de rezistenta mecanica este semnificativa, la 
aliajele caracterizate prin proprietati mecanice mai ridicate, cre^terea obtinuta prin armare 
este redusa.
Atunci cind se dore§te intelegerea mecanismului de realizare a durificarii, datele din 
literatura nu sunt intotdeauna concludente. De exemplu, in bibliografie apare frecvent 
limita de curgere tehnica, corespunzatoare deformatiei remanente de 0,2%. Deoarece 
compozitele ecruiseaza foarte repede, aceasta marime nu este in mod necesar 
echivalenta cu limita de curgere in sens fizic, datorita ductilitatii scazute a compozitelor, 
care duce la o panta destul de abrupta a caracteristicii efort - deformatie, in zona de 
rupere a materialului. Din acest motiv rezistenta mecanica la rupere este determinate in 
acela$i timp de catre ecruisare ?i ductilitate, nefiind o caracteristica fundamentala a 
materialului.

Figura i- 4. Curbele de tracfiune pentru Al compozit AI+17% vol. SiC, recopt la 550 C $1 rScit cu 1 C/ 
minut pinS la 200 C.

Caracteristica tensiune - deformatie a unui compozit produs prin metalurgia pulberilor, 
avind matrice de aluminiu tehnic pur $i armare cu 17 % vol. de particule din carbura de 
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siliciu, cu diametrul media 3 pm, poate fi comparata cu rezultatele obtinute pentru matricea 
nearmata de aluminiu, cele doua reprezentSri fiind ilustrate grafic Tn figura 1-4.
Principalele efecte ale armarii sunt urmatoarele:
- cre$terea modulului de rigiditate a lui Young;
- cre$terea importanta a limitei de curgere a materialului;
- o viteza initials de ecruisare mult mai mare.
Datorita acestei viteze initiale de ecruisare deosebit de mari, determinarea efectiva a 
limitei de curgere este dificil de facut cu o precizie acceptabila, iar figura 1-4 arata cu 
claritate diferenta dintre limita de curgere efectiva §i limita tehnica de 0,2%.

I-5.4.1.  Principalele modele pentru rezistenta
Rezistenta mecanica a compozitelor cu fibre lungi poate fi modelata relativ simplu prin 
modelul continuum-u\ui. La aceste materiale rolul matricei este acela de a transfera 
Tncarcarea aplicata din exterior catre fibre, iar rezistenta mecanica de rupere se atinge 
atunci cind fibrele se rup.
In cazul compozitelor armare cu particule fine dispersate Tn matrice, modelele se bazeaza 
pe abordari la nivel micro-mecanic. Limita de curgere este atinsa atunci clnd dizlocatiile se 
pot deplasa peste diversele bariere existente Tn matrice.
Daca un compozit cu fibre aliniate §i mai scurte decit lungimea critica este supus tractiunii, 
ruperea se produce mai degraba la desprinderea §i smulgerea fibrelor decit la rupere. 
Limita de curgere a unui asemenea compozit este data de relatia:

<?<■<■ = crCAI(i-Fr) + acuLFr /2d (3)

unde Ocm este limita de curgere al materialului matricei, iar L §i d sunt lungimea §i 
diametrul fibrelor.
Aceasta ecuatia se bazeaza pe modelul de atenuare a tensiunilor transversale §i s-a 
dovedit ca subestimeaza puternic valorile reale care se ob|in pentru fibre foarte scurte, 
precum whiskers-urile sau particule sub forma de discuri, principalul motiv fiind acela ca 
nu tine seama decit de transferul de sarcina catre fibre prin tensiuni transversale, neglijind 
transferul de la capatul fibrelor, care se face prin eforturi de tractiune. Aceasta obiectie se 
mentine §i pentru alte relatii de calcul bazate pe atenuarea tensiunilor de forfecare.
Teoria armarii prin fibre se bazeaza pe transferul de sarcina Tntre matrice §i fibre prin 
intermediul interfetelor. Pe masura ce fibrele sunt tot mai scurte trebuiesc operate o serie 
de aproximatii prin modificari ate modelului de baza, iar atunci cind se ajunge la whsikers- 
uri sau chiar particule, aproximarile domina asupra modelului, astfel ca nu mai exista nici o 
baza pentru luarea in considerare a transferului de sarcina. Aceasta exista probabil in 
continuare dar nu poate explica decit o mica parte a cre$terii de proprietati mecanice. 
Acesta este motivul pentru care la modelarea cre^terii proprietatilor mecanice se prefers 
explicarea prin mecanisme micro-mecanice.
In cazul unui compozit format dintr-o matrice din aliaj de aluminiu, armat cu particule dure, 
echiaxiale, curgerea se va produce atunci cind efortul aplicat va fi suficient de mare, astfel 
Tncit dizlocatiile existente in material se vor putea mi§ca. 0 serie de bariere se opun 
acestor mi§cari, dintre acestea putem aminti tensiunile interne, dizlocatiile, particulele, 
limitele de graunte $i substructura.

I-5.4.2.  Tensiunile interne
Diferentele dintre coeficien|ii de dilatare liniara ai celor doua componente principals care 
formeazS compozitul, aliajul metalic ?i particulele ceramice, produc la racirea de la 
temperaturi ridicate tensiuni interne de valori mari. O parte dintre aceste tensiuni sunt 
eliberate prin process difuzive sau prin dsformarsa plastica a matricei, cu formarea de 
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dizlocatii. Partea ramasa nerelaxata va produce compresiunea particulelor solicitarea la 
tractiune a matricei, aceasta valoare fiind in functie de dimensiunea particulelor. Se 
cunoa$te din teoria dizlocatiilor ca exista o tensiune minima necesara producerii de 
dizlocatii. Tensiunea produsa ca reacjie la formarea dizlocatiilor va create tensiunea 
rezultanta §i valoarea necesare pentru formarea de noi dizlocatii, iar relaxarea va fi din ce 
in ce mai dificila pe masura ce noile dizlocatii se formeaza. Tensiunile interne reziduale 
ramase dupa descarcare sunt de nature elastica, ele putind fi calculate din relatii analitice 
elaborate anterior pentru incluziuni elipsoidale (Eshelby 1957) modificate pentru proportii 
mari de armare, la care apar interactiuni Tntre particule (Mori §i Tanaka 1973). Aplicarea 
acestor relatii la compozitele cu matrice metalica a fost studiata in amanunt de numero§i 
autori (Taya §i Arsenault - 1987, Arsenault ?i Taya - 1987, Withers - 1987).
Masuratorile directe asupra parametrilor de retea au confirmat existenta tensiunilor interne 
reziduale Tn compozitele armate cu whiskers-uri $i particule. Marimea acestor tensiuni 
elastice a fost evaluata ca amplitudine ca fiind echivalenta cu cea produsa de o racire cu o 
diferenta de 50°C.
Efectul acestor tensiuni reziduale asupra proprietatilor mecanice depinde foarte mult de 
forma elementelor de armare. La whiskers-urile aliniate pe directia de aplicare a tensiunii 
de incercare se constata o tensiune reziduala anizotropica, rezultind o tensiune reziduala 
de tractiune importanta pe directia fibrelor. Din acest motiv este de a$teptat ca tensiunea 
de curgere a materialului sa fie mai mare la compresiune decit la tractiune, fapt 
demonstrat cu claritate (Withers - 1987, Arsenault §i Taya - 1987). In cazul particulelor 
echiaxiale tensiunile reziduale sunt de tip hidrostatic, rezistentele la compresiune §i 
tractiune fiind similare. De§i o tensiune hidrostatica uniforma ar trebui sa aibe un efect 
redus asupra unui material armat cu particule echiaxiale, cele mai multe dintre particule au 
forma neregulata, astfel ca Tn mod local tensiunile reziduale pot influenta rezistenta 
mecanica.

I-5.4.3.  Dizlocatiile reziduale
Dizlocatiile generate de racirea aplicata compozitelor cu matrice metalica vor influenta de 
asemenea tensiunea de curgere a materialului. Daca presupunem ca dizlocatiile sunt 
uniform distribuite, atunci durificarea realizata va fi data de o expresie de forma:

a[)=aGb/p (4)

In expresia de mai sus G este modulul de elasticitate transversal, b este vectorul Burgers, 
iar constanta or este de regula cuprinsa pentru diferite tipuri de materiale Tntre 0,5 §i 1,25, 
ultima dintre valori corespunzind matricei de aluminiu.
De§i s-a constatat ca Tn compozitele cu matrice metalica cre§terea densitatii de dizlocatii 
are o contributie importanta la durificarea materialului, aceasta cre§tere este greu 
cuantificabila matematic. Studiile s-au concentrat mai ales asupra calirii aliajelor metalice 
care nu precipita faze secundare. De exemplu la compozitele formate din matrice de 
aluminiu pur, armate cu particule de SiC, duritatea prezinta o variatie aproximativ liniara Tn 
functie de intervalul de temperature pe care s-a facut racirea pentru calire. De asemenea o 
variatie liniara a fost gasita §i pentru variatia duritatii Tn functie de proportia de armare cu 
particule.
Cele amintite mai sus sunt ilustrate prin comparea curbelor de tractiune din figure I-4, 
trasate pentru un aluminiu pur ?i un compozit Al / 17% vol. SiCp, Tn stare recoapta ?i 
acelea$i curbe ridicate pentru aluminiu compozit Tn stare calita de la 550°C. Daca 
rezistenta mecanica a compozitului a crescut simtitor prin calire, modificarile pentru 
aluminiu sunt nesemnificative, ceea ce conduce la ideea ca s-a obtinut durificarea 
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compozitului la calire ca urmare a dizlocatiilor produse de dilatarile diferite ale celor doua 
componente.

Figura i- 5. Curbele de tractiune pentru Al compozit AI+17% vol. SiC, eSlit in apS rece de la 550°C.

Daca se aplica temperaturi diferite pentru calire se obtin valori mult diferite ale densitatilor 
de dizlocatii. Masurarile efectuate prin microscopie electronica de transmisie pentru 2 
cazuri, compozit calit de la 200°C §i 550°C, au dat valori de 3-1012 m‘2 respectiv 1013 m'2 
In general, valorile obtinute experimental pentru densitatile de dizlocatii sunt Tn buna 
concordanta cu ceea ce se calculeaza din relafia (2), Tnsa durificarile calculate prin relatia 
(4) sunt de pTna la 5 ori mai mici decTt valorile experimentale. Aceasta sugereaza ca nu se 
poate interpreta cre§terea de duritate la calire doar ca efect al dizlocatiilor aparute prin 
contractii termice diferite. Aceasta neconcordanta a fost pusa de unii autori Tn contul 
distributiei neuniforme a dizlocatiilor, care sunt mai dense Tn jurul particulelor. S-a 
presupus ca materialul va Tncepe sa curga mai TntTi Tn spatiul dintre particule, acolo unde 
dizlocatiile sunt mai rare, aceasta facTnd ca valorile limitei de curgere sa fie mai scazute 
decTt cele calculate prin (4). Aceasta presupunere nu a fost validata experiemental decTt Tn 
cazul unor aliaje, la metalele pure dizlocatiile fiind de regula uniform distribute.
In cazul compozitelor avTnd ca matrice un aliaj §i nu un metal, este de asemenea 
semnificativ faptul ca §i natura dizlocatiilor este diferita, acestea avTnd un aspect mult mai 
complex, sub forma elicoidala, cu numeroase bucle §i Tntretaieri etc.
Din aceste motive durificarea prin cSIire nu poate fi atribuita Tn totalitate fie tensiunilor 
interne reziduale, fie dizlocatiilor. RamTne astfel deschisa problema atribuirii efectului de 
durificare §i alter factori, ca de exemplu defectelor punctiforme.

I-5.4.4.  Durificarea prin particule
In cazul compozitelor armate cu particule trebuie luata Tn considerare posibilitatea 
durificarii datorate faptului ca dizlocatiile trebuie sa depa?easca particulele, conform 
ipotezelor formulate de catre Orwan, descrise pe larg atunci cTnd se analizeaza 
mecanismele de cre§tere a rezistentei la fluaj. Daca armarea s-a facut prin particule 
echiaxiale cre^terea tensiunii de curgere se poate descrie prin urmatoarea relatie:

Oo = 2Gb/S (5)
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S fiind distanta intre particule.
A§a cum s-a subliniat de catre divert autori valoarea cre^terii de tensiune introdusa de 
catre acest efect este redusa in cazul armarii prin particule, valorile prezentate in literature 
reprezentind dear a zecea parte din cre?terea totala de tensiune. O serie de ipoteze emise 
au presupus ca aceasta components ar putea fi semnificativa in cazul particulelor foarte 
fine sau al whiskers-urilor de dimensiuni mici. Cu toate acestea, la aceste tipuri de 
compozite, cele mai multe dintre elementele de armare se afla la limitele de graunte, astfel 
incit este indoielnic ca mecanismul lui Orwan poate fi aplicat in aceste situatii.
Compozitele avind matrici din aliaje complexe, durificabile, contin faze precipitate, iar 
durificarea realizata prin acestea poate fi asimilata durificarii prin particule. Cu toate 
acestea, a§a cum s-a raportat in diverse lucrari, comportarea la imbatrinire a compozitelor 
fata de cea a aliajelor nearmate este contradictorie. La unele aliaje, probabil datorita 
densitatii mai mari de dizlocatii care favorizeaza germinarea heterogena a precipitatelor, 
se constata un efect de accelerare a imbatrinirii. Accelerarea imbatrinirii nu a fost insa 
constatata la aliaje de tip 8090. La unele aliaje succesiunea structural^ a fazelor de 
durificare este acea^i In matricea armata cit §i in cea nearmata, iar in unele situatii s-a 
constatat ca durificarea maxima prin imbatrinire nu este corespunzatoare precipitarii de 
faza secundara, ci realizarii unei granulatii mai fine. Este posibil ca in unele situatii efectul 
de durificare la calire prin mecanismele descrise anterior (tensiuni interne reziduale, 
dizlocatii) sa scada la imbatrinire pe masura durificarii prin precipitare, efectul global fiind 
de pastrare a valorilor proprietatilor mecanice, sau chiar de cre§tere a lor.

I-5.4.5.  Durificarea prin graunti subgraunti
Prelucrarile termice §i termomecanice la care sunt supuse compozitele cu matrice 
metalica au efect realizarea unei granulatii fine, la materialele cu baza de aluminiu, valorile 
tipice ale diametrelor de graunte fiind cuprinse intre 1 ?i 10 pm. Literature de specialitate a 
tratat in mai mica masura, pina in prezent influenta pe care marimea de graunte o are 
asupra cre§terii limitei de curgere, cei mai multi dintre autori nefiind preocupati de 
granulatia materialului produs. In general efectul granulatiei asupra cre$terii limitei de 
curgere se poate exprima prin ecuatia Hall-Petch:

aG = kY <T,/2 (6)
Constanta kY pentru limitele de grauntele la unghiuri mari, in aluminiu, are valoarea de 
aproximativ kY = 0,1 MN m'372, iar la aliajele aluminiului cu granulatie fina in jurul lui kY = 
0,15 MN-m'372. Cu aceasta ultima valoare se calculeaza cre§terea limitei de curgere oG = 
50 MPa pentru diametrul mediu al grauntelui de 10 pm §i (jG = 150 MPa la un graunte 
mediu de 1 pm. A§a cum se constata acest parametru este important in evaluarea cre$terii 
de proprietati mecanice la multe compozite cu matrice metalica.
Compozitele deformate recristalizeaza prin recoacere la o granulatie fina. Daca 
dimensiunile particulelor $i propor|ia de armare au valori care inhiba recristalizarea, a?a 
cum se intimpla de exemplu la materialele supuse alierii mecanice, la care se formeaza 
dispersii fine de oxizi, atunci materialul va pastra o structure fina la nivel de subgraunte, 
aceasta contribuind la proprietatile mecanice ale materialului. In unele cazuri materialul 
nedeformat §i supus recoacerii va avea de asemenea o structure continind subgraunti, 
rezultata din relaxarea tensiunilor induse termic.
Durificarea prin subgraunti se poate exprima de asemenea prin ecuatia (6), Tnlocuind 
valoarea corespunzatoare pentru subgraunti a constantei, kY = 0,05 MN-m'372
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I-5.4.6.  Ecruisarea compozitelor cu matrice metalica
Numero§i autori au semnalat viteza ridicata de ecruisare la deformatii reduse a 
compozitelor cu matrice metalica, comparativ cu aliajele metalice din care provin. Acest 
efect rezulta cu claritate din analiza figurii 1-4, in cazul unui compozit Al /17% vol. SiCp. S- 
a mai sugerat ca durificarea rapida s-ar datora epuizarii dizlocatiilor, mai degraba decTt 
unei ecruisari propriu-zise, acest fapt nu a putut fi demonstrat cu claritate. AnalizTndu-se in 
paralel figurile I-4 $i I-5, se constata ca viteza initiala a durificarii este afectata de calire, 
ceea ce sugereaza o posibila asociere cu structure dizlocatiilor reziduale. Cu toate aceste 
sunt §i alti factori care pot fi pu§i In legatura cu cre?terea vitezei de durificare a matricei 
metalice.
Astfel in fazele initiate ale defomnarii sunt prezente bucle de dizloca|ie de tip Orwan 
nedescarcate, realizTndu-se un transfer al incarcarii de la matricea deformata la particulele 
nedeformabile prin intermediul acestor bucle sau, daca particulele sunt situate la limitele 
de graunte, prin intermediul altor mecanisme echivalente de dizlocatii. Valoarea medie a 
tensiunii din matrice datorata buclelor de dizlocatie nerelaxate este data de relatia Brown- 
Stobbs:

t = GTFv£ (7)
unde £ reprezinta deformatiile nedescarcate, iar F este factorul de acomodare al lui 
Eshelby, avind pentru o incluziune sferica valoarea de 0,5.
Daca modulele de elasticitate ate matricei (G) §i particulelor (G‘) sunt diferite, atunci Tn 
relatia (7), G se Tnlocuie§te prin valoarea modulului efectiv G'.
Comparind vaterite analitice de calcul pentru viteza de ecruisare a materialului, exprimata 
prin relatii derivate din (7), cu curbele experimentale de tipul celor din figura 1, se constata 
ca modelul considerat acopera corespunzator constatarile experimentale, cu 
preponderenta cele referitoare la panta initiala a curbei de tractiune, care exprima tocmai 
viteza de ecruisare. In concluzie, acest tip de ecruisare este important Tn explicarea 
durificarii initiate, la valori mici ate deformatiei.
Tensiunile ridicate induse pe interfata particula-matrice de catre dizlocatii conduc la 
descarcarea buclelor de tip Orwan, pentru deformatii reduse. La deformatii mari particulele 
vor contribui la ecruisare prin generarea de alte dizlocatii, necesare din punct de vedere 
geometric. O estimare aproximativa a durificarii produse de acestea din urma este data de 
Ashby:

Aceasta relate da o valoare mult mai mica a vitezei de ecruisare decTt buclele de tip 
Orwan, reflected influenta mai redusa a acestui tip de mecanism.

I-5.4.7.  Aditivitatea efectelor de durificare
Limita de curgere a unui compozit cu matrice metalica complexa, armat cu particule 
ceramice va depinde de mai multi factori:
- Tensiuni interne la mare distanta, produse de contractii termice §i dizlocatii 

nedescarcate (07);
- Dizlocatii produse la calire §i ecruisare (aD);
- Structure de graunte §i subgraunte formata la producere §i prelucrare (aG);
- Durificarea prin precipitare (aP);
- Durificarea prin solubilizare(as).
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Gradul tn care aceste componente vor contribui la cre§terea limitei de curgere, marimea 
efectelor produse de ele depind de tipul compozitului de prelucrarile rnecano-termice la 
care materialul a fost supus. Efectele produse nu sunt Tn mod necesar aditive, deoarece 
dizloca|iile raspund tn mod diferit la diversele tensiuni ?i obstacole. Se constata ca 
obstacolele dure, precum particulele sau dizlocatiile contribute cu un efect reprezentat cel 
mai adecvat prin termenul + an2 , iar durificarile realizate de obstacole moi, 
reprezentate de exemplu de elementele solubilizate pot fi adunate liniar, la fel ca §i 
tensiunile interne. Tensiunea necesara deplasarii unei dizlocatii tn interiorul unui grSunte 
devine astfel: yj<y}2 +cr/ + crx + . Acesta este echivalent ca forma cu tensiunea de 

frecare interna din ecuatia Hall-Petch, motiv pentru care se poate adSuga la expresia 
anterioarS efectul marimii de graunte, rezultTnd finalmente:

CT = yjcr},2 +CT,2 + crs. + (7/ + cr(; (9)

AceastS expresie este Tnsa o suprasimplificare a fenomenelor care au loc in material, ea 
fiind supusa la numeroase critici, mai ales legata de faptul ca nu contine referire explicits 
la gradul de armare cu particule ceramice, care influenteaza semnificativ valoare finala. Cu 
toate acestea nu au putut fi elaborate pTnS Tn prezent modele mai precise, care sa 
satisfaca nevoile practice, nici mScar pe clase restrinse de compozite metalice, chestiunea 
studiului micro-mecanic ramTnind deschisS.

1-5.5.  Rezistenta mecanica la rupere
Compozitele metalice armate cu particule ceramice au Tn general o ductilitate scazuta, de 
multe ori ruperea producTndu-se Tn timp ce materialul Tnca ecruiseaza. Din acest motiv 
rezistenta mecanica la rupere' este dependents de ductilitate, astfel TncTt o analiza a 
modului de rupere este relevanta pentru studiul acestei proprietati. Exists mai multe 
moduri Tn care un compozit metalic se poate rupe:
- Ruperea ductilS a matricei;
- Ruperea fragilS a matricei;
- Decoeziunea interfetei particula-matrice
- Ruperea fragila a particulelor.
A$a cum s-a demonstrat prin numeroase date experimentale ductilitatea scade odata cu 
cre^terea proportiei de armare. Pentru un anumit procent de particule ductilitatea scade 
daca particulele sunt distribute neomogen. Compozitele fiind de fapt materiale 
neomogene, TmprS^tierea larga a rezultatelor experimentale obtinute de diferiti autori, pare 
a fi efectul acestui din urmS factor.
Aspectul sectiunii de rupere al compozitelor cu matrice pe baza de aluminiu armat cu 
particule ceramice, mai ales SiC §i AI2O3, este caracterizat de prezenta unor mici cratere, 
caracteristice ruperii ductile a matricei, ruperi de tip fragil nefiind observate. Tn cazul 
folosirii particulelor de SiC nu s~au constatat decoeziuni ale interfetei particula - matrice, 
fie Tn cazul Tn care elementele de armare sunt particule sau whiskers-uri, tensiunea de 
coeziune estimatS fiind de cel putin 1,7 GPa, valoare comparabila cu rezistenta mecanica 
a particulelor de SiC. Ruperea se face de regula fara a se observa gTtuirea, iar aspectul 
microscopic al sectiunii de rupere prezinta destul de putine fisuri la distanta mare de linia 
principals de rupere. Acest aspect difera semnificativ de cel al altor tipuri de materiale, 
armate prin particule, la care se TntTInesc goluri la particule aflate Tn apropierea suprafetei 
de rupere.

' engl. ultimate tensile strength - UTS.
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Principalul mecanism care se constata la ruperea acestui tip de materiale este de tip ductil 
in cazul matricei $i de tip fragil pentru particule. Cercetarile efectuate au relevat ca ruperea 
se amorseazS Tn matrice, Tn apropierea particulei de armare, care nu se rupe, iar 
coalescenta golurilor microscopice duce la rupere. Se constata de asemenea ca de obicei 
Tn sectiunea de rupere se gasesc un numar mai mic de particule decTt Tntr-o sectiune 
oarecare §i ca aliajul de aluminiu adera puternic la particule, fapt care indica tendinta fisurii 
de a evita particulele. Cu toate acestea unele surse bibliografice au indicat un numar 
destul de important de particule rupte, chiar Tn sec|iunea de rupere. Absenta unor goluri 
stabile sugereaza ca, spre deosebire de aliajele armate cu proportii reduse de elemente 
de armare, unde ruperea se produce prin cre^terea golurilor, la procente de armare 
ridicate stadiul critic Tn ruperea compozitelor metalice Tl reprezinta germinarea de goluri.
Un gol germineaza la interfata cu particulele sau ca §i crapatura Tn interiorul particulei, 
atunci cind tensiunea depa$e$te nivelul necesar decoeziunii, respectiv fisurarii particulei. 
Acumularea de dizlocatii la nivelul particulelor duce la cre§terea locala a tensiunii, care 
poate fi Tntr-o oarecare masura disipata printr-un proces de deformare plastica locala, ca 
de exemplu generarea secundara a dizlocatiilor, acest proces fiind prezentat Tn mod 
schematic Tn figura 1-6.

Figura I- 6. Reprezentarea schematics a relaxSrii plastice $i inhibarea ei de cStre alte particule.

Relaxarea plastica devine tot mai dificila pe masura ce deformarea continua, deoarece 
dizlocatiile generate pe particule sunt impiedicate Tn deplasarea lor de catre acele 
dizlocatii aflate deja Tn vecinatatea particulelor. Din acest motiv tensiunea create, putTndu- 
se produce fisuri locale.
Orice factor care inhiba deplasarea dizlocatiilor va face mai dificila relaxarea plastica §i va 
duce la producerea unei tensiuni de rupere pentru o valoare mica a deformatiei Astfel la 
compozitele cu proportie ridicata Tn elemente de armare este probabil ca zona de 
deformare plastica a unei particule sa interfereze cu cea a unei particule alaturate, inhibTnd 
relaxarea §i marind tensiunea locala. Ductilitate redusa a compozitelor cu matrice metalica 
se datoreaza Tn primul find acestui efect. Un procent ridicat al elementelor dizolvate sau 
prezenta unor precipitate are de asemenea tendinta sa Tmpiedice disiparea tensiunii 
create asupra particulelor ceramice, astfel TncTt pentru o proportie data a particulelor, 
ductilitatea scade odata cu cre^terea rezistentei mecanice a matricei.
Tensiunea critica pentru amorsarea fisurilor nu depinde foarte mult la aceste modele de 
marimea particulei ceramice. Studiul bibliografic a relevat ca nici tenacitatea nu depinde 
foarte mult de marimea particulelor pentru dimensiuni sub 20 pm, scazTnd puternic la 
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cre^terea peste aceasta limita. Particulele cu dimensiuni peste 8 pm prezinta o oarecare 
tendinta spre fisurare, fapt care poate fi interpretat in sensul unei probabilitati mai mari de 
existenta a defectelor in particulele mai mari. Diferiti autori au raportat valori u§or 
schimbate pentru aceste limite, fiind dificil a se discerne, la nivelul actual al cuno$tintelor, 
Tn ce masura rezultatele au fost influentate de distribujia particulelor Tn matrice, factor care 
poate fi dominant Tn unele situatii.
In concluzie, cele mai importante dintre contribute Tn domeniu semnaleaza pentru 
compozitele metalice armate cu particule urmatoarele caracteristici privitoare la rezistenta 
mecanica:
- Ruperea se face preponderant prin mecanismul de formare a golurilor $i mai putin prin 

cel de cre§tere a lor. Daca aparitia golurilor se face predominant prin ruperea 
particulelor sau a matricei, Tn zona adiacenta particulelor, nu este pe deplin lamurit, 
datele din bibliografie fiind contradictorii;

- Ductilitatea materialelor are tendinta de scadere odata cu cre§terea rezistentei 
mecanice a aliajului matricei;

- Efectul cre?terii proportiei de armare este Tn mod evident Tndreptat Tnspre scaderea 
ductilitatii, dar efectul marimii particulelor este mai putin clar;

- Distributia particulelor Tn matricea metalica are un efect critic, deoarece o distribute 
neuniforma va produce local zone cu proportie de armare exagerat de mare, cu o 
fragilitate ridicata, ele determinTnd Tn ultima instanta comportarea globala a 
materialului.

1-5.6.  Plasticitatea la rece
A§a cum s-a aratat anterior, Tn timpul deformarii plastice, Tn matrice se vor forma dizlocatii 
secundare, avTnd rolul de a relaxa tensiunea produsa de dizlocatiile de alunecare. In cazul 
prezentei particulelor nedeformabile, avTnd marimi de ordinul celor folosite la producerea 
de compozite, principala caracteristica a acestor dizlocatii generate secundar o constituie 
rotatia importanta a retelei cristaline Tn zona imediat alaturata particulelor.
Succesiunea cea mai probabila a fenomenelor produse, confirmata partial de observatii 
experimentale, este urmatoarea (figura 1-7):
- Dizlocatiile de alunecare interactioneaza cu particulele ceramice producTnd bucle de tip 

Orwan (a);
- Chiar pentru deformatii reduse (« 1%) tensiunile ridicate care se produc la interfata 

matrice-particula genereaza dizlocatii secundare, iar relaxarea partiala a tensiunii Ti 
permite particulei o retire de unghi y (b);

- Daca deformarea continua, va fi din ce Tn ce mai greu ca dizlocatiile de alunecare sa 
ajunga Tn vecinatatea particulelor, din cauza tensiunilor de reactie care au ramas 
nerelaxate al Tncrengaturii de dizlocatii generate secundar. Daca dizlocatiile de 
alunecare nu pot ajunge la particule, atunci de fapt particula ?i zona Tnvecinata a 
matricei, care a devenit inpenetrabila, actioneaza ca un obstacol nedeformabil, ce se 
va roti Tn timpul deformarii §i va genera dizlocatii secundare (c).

- Din acest motiv, pe masura ce deformarea avanseaza, zona rotita se extinde Tn jurul 
particulei, rotatia maxima Tnregistrindu-se in imediata vecinatate a particulei, avTnd 
valoarea y fata de o zonS a matricei suficient de Tndepartata, scaderea fiind progresiva 
(d). Daca, a§a cum este de a§teptat Tntr-un caz real, asupra unei particule actioneaza 
consecutiv mai multe sisteme de alunecare, se poate TntTmpla fie ca sa se formeze noi 
zone rotite, fie zonele formate anterior sunt rotite suplimentar de noua alunecare.

28

BUPT



Figura I- 7. Formarea rotirilor de refea cristalinS la interfafa cu particulele.

Figura I- 8. Formarea texturii la compresiunea unui aliaj cortfinind particule.

Daca se considers un graunte avind orientarea M, intr-un agregat policristalin de aluminiu 
(a), supus unei deforma|ii de compresiune, atunci in timpul deformatiei matrices se 
deplaseaza progresiv catre [110] §i se vor forma dupa toate probabilitatile trei zone de 
deformatie (de orientare P) la nivelul particulei ceramice (b §i c). De aceea Tn timp ce intr- 
un aliaj monofazic se va dezvolta o textura [110], intr-un compozit de§i o parte din 
matricea de aluminiu are orientarea M, exista o parte semnificativa avind o orientarea intre 
M ?i cele notate P', P” $i P'”. Rezistenta materialului texturat este de aceea redusa cu o 
cantitate dependents de volumul total ocupat de zonele deformate. Textura formats in 
timpul deformarii plastice la rece, de exemplu prin roluire este mai putin pronuntata decit la 
aliajul nearmat supus aceluia$i grad de deformare.

29

BUPT



1-5.7.  Plasticitatea la cald
Plasticitatea la cald a acestei categorii de materiale este importanta din mai multe puncte 
de vedere:
- Itinerariul de producere al compozitelor include operatii de deformare plastica la cald, 

absolut necesare consolidarii, omogenizarii distributiei de particule §i conferirii formei 
finale; deoarece ductilitatea este in general redusa, deformarea la cald este absolut 
necesara;

- Cre§terea rezistentei la fluaj este unul din obiectivele importante ale studierii 
producerii compozitelor cu matrice metalica, avind in vedere ca aliajele nearmate ale 
aluminiului prezinta o scadere accentuate a proprietatilor mecanice odata cu cre$terea 
temperaturii, iar pe de alta parte acestea au un bun potential de utilizare in industria 
automobilului ?i Tn alte aplicatii, la care greutatea specifica mica este o cerinta 
importanta.

Rezistenta mecanica a compozitelor cu armare discontinue are tendinta de scadere la 
cre§terea temperaturii, putine exceptii fiind semnalate pina Tn prezent. Astfel s-a raportat 
cre§terea rezistentei doar la unele compozite armate whiskers-uri, in intervalul de 
temperature 100-200°C, aceasta parind a fi efectul unui amelioreri a ductilitatii, mai mult 
decTt modificarea valorii tensiunii de curgere.
In general tensiunea de curgere scade la o cre?tere moderate a temperaturii, Tnse Tn 
masura mult mai reduse decTt se Tntimpla la aliajul nearmat. In intervalul 200-30CTC 
compozitele produse pe baza aliajelor aluminiului au o scedere accentuate a limitei de 
curgere §i o reducere importante a vitezei de ecruisare. La temperaturi aflate Tn jurul 
valorilor de 500°C tensiunea de curgere a materialului poate scedea sub valoarea 
corespunzatoare a aliajului din care provine, iar viteza de deformare are o influenta 
crescuta. Acest fapt este pus pe seama accentuarii fenomenelor de alunecare la limiteie 
de graunte, avind Tn vedere ca materialele compozite intra de obicei Tn categoria celor cu 
granulatie fina.

Figura I- 9. Evolufia comparative a rezistentei mecanice cu temperatura pentru un compozit §i matrices 
nearmatS.
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O asemenea comportare tipica este pusa Tn evidenta in figura 1-9 pentru un compozit cu 
matricea dintr-un aliaj AI-4,2%Cu-1,47%Mg-0,56%Mn, armat cu 20%vol. SiC, comparativ 
cu matricea nearmata: Datele experimentale acumulate pun in evidenta o temperature de 
tranzitie la o comportare plastica, situata la matricile din aliaj de aluminiu Tn jurul valorii de 
200-30CTC. Peste aceasta temperature la unele materiale proportia alungirii uniforme se 
reduce astfel TncTt se constata o gituire puternica, iar ductilitatea totala de obicei create 
foarte mult, valori maxime se constata Tn jur de 500°C. Suprafetele de rupere au un aspect 
asemanator celui de la temperature ambianta, existTnd §i cazuri de rupere intergranulara. 
S-au identificat Tn mare trei intervale de temperature care definesc comportarea 
compozitelor cu matrice din aliaje de aluminiu:
- T < 200...300°C: la aceste valori de temperatura materialul prezinta o ecruisare 

puternica, o rezistenta la curgere ridicata $i o ductilitate scazuta;
- 200...300°C < T < 500°C: viteza de ecruisare a materialului scade, iar ductilitatea se 

Tmbunatate^te;
- T > 50CTC: ductilitatea devine ceva mai mica, materialul este mai sensibil la viteze mari 

de deformare, iar ruperea se produce mai ales intergranular.

I-5.7.1. Tranzitia la rece
Tranzitia starii micromecanice a materialului compozit corespunde cu relaxarea difuziva a 
tensiunilor la nivelul particulelor. A§a cum s-a aratat anterior, la temperaturi apropiate de 
cea ambianta, dizlocatiile de alunecare se acumuleaza pe particule, consecinta acestui 
fapt fiind ca materialele compozite metalice se ecruiseaza rapid §i au o ductilitate scazuta.

Figura I-10. Temperaturile critice pinS ia care are loc acumularea tensiunii in particule.

La temperaturi mai ridicate dizlocatiile acumulate au posibilitatea sa depa§easca 
particulele, iar viteza cu care aceste dizlocatii depa§esc particulele este mai mare decTt 
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cea de acumulare. Din acest motiv nu va exista o cre§tere a tensiunii pe particule, 
materialul se ecruiseaza mai meet, iar ruperea nu se va produce datorita tensiunilor locale 
ridicate.
Acest model a fost partial verificat pe compozite bazate pe aliaje de aluminiu, la proportii 
de armare moderate $i dimensiuni ale particulelor ceramice Tntre 0,5 §i 15 pm. In aceste 
cazuri se define$te §i un nivel al vitezei de deformare pTna la care nu are loc acumularea 
tensiunii pe particule:

=Kt -exp(-0r IRT}/T d- + K2 exp(QH I RT)/T ■ d2 (10)

Ki $i K2 reprezentind constante, iar Qv $i Qfl energiile de activare pentru difuzia Tn volum, 
respectiv la limitele de graunte. La cele mai multe dintre compozitele de aluminiu, la care 
diametru particulei este d > 1 pm, cel de al doilea termen exprimTnd difuzia la limite de 
graunte este de valori mici.
In figura 1-10 sunt reprezentate temperaturile critice pTna la care exista o acumulare pe 
particule a dizlocatiilor de alunecare, Tn functie de diametrul particulelor folosite §i viteza 
de deformare aplicata. Tranzitia de la o stare la alta, atunci cTnd temperature create peste 
valorile critice, se bazeaza pe relaxarea difuziva, activata prin tensiunile locale mari, ca 
urmare a acumularii de dizlocatii Tn apropierea particulelor. Viteza cu care se produce 
relaxarea nu depinde de distanta dintre particule, Tn afara de cazul cTnd aceasta distanta 
este mai mica decTt diametrul mediu al particulelor, situatie la care trebuie luata Tn 
considerare posibilitatea difuziei intre particule adiancente. La particule echiaxiale aceasta 
se va produce daca proportia volumica a armarii cu particule este mai mare decTt 20%.
Relatiile de tipul ecuatiei (10) $i reprezentarile din figura 1-10 pot fi folosite pentru a 
prevedea conditiile in care compozitele de aluminiu pot fi deformate cu succes la cald.
AnalizTnd curbele prezentate Tn figura 1-10 se constata ca, din punct de vedere tehnologic, 
compozitele cu particule mari au un interval mai redus de prelucrare. Acesta este limitat 
practic de nivelul mai ridicat al temperaturii critice de tranzitie $i valoarea temperaturii 
solidus a materialului, putTnd duce Tn cazul particulelor cu diametre prea mari la intervale 
optime de deformare prea mici pentru a fi realizate practic.

I-5.7.2.  Superplasticitatea compozitelor armate cu particule
Tranzitia care are loc Tn comportarea mecanica a compozitelor Tn jurul temperaturii de 
500°C pare sa corespunda aparitiei alunecarii la limitele de graunte, care are un efect 
deosebit la aceste materiale, datorita granulatiei fine. Sub aceasta temperature, dominant 
devine procesul de deformare prin dizlocatii, care are loc Tn interiorul grauntelui, peste 
aceasta putTndu-se suprapune alunecarea la limitele de graunte. In anumite conditii ultimul 
dintre mecanisme poate conduce la o comportare superplastica a materialului.
Cu toate acestea alunecarea la limitele de graunte este inhibata de particulele 
nedeformabile situate la limite. Viteza de deformare care se produce prin alunecarea la 
limite de graunte este data de urmatoarea relatie:

K-<j-X2Dv f + Sfi-PA
Dk-Td2 [ + d-Z)r ) (11)

In relatia de mai sus K este o constanta, X reprezinta distanta dintre particule, 6 grosimea 
interfetei matrice - particula, d diametrul particulei, D m^rimea grauntelui, iar DB §i Dv sunt 
coeficientii de difuzie la limitele de graunte §i Tn masa materialului.
Daca controleaza viteza de deformare, atunci tensiunea va create puternic la marginea 
particulelor $i poate apSrea fenomenul de cavitatie, cu scaderea puternica a ductilitatii.
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Daca alunecarea la limitele de graunte nu este fenomenul predominant, materialul poate 
prezenta un comportament de superplasticitate. Dupa cum se observa din relatia (11), 
este invers proportional cu puterea a treia a diametrului particulei, ceea ce explica 
importanta deosebita a acestui parametru asupra efectului a diferite particule. Astfel 
separable fine de faza secundara nu afecteaza alunecarea la limitele de graunte, in timp 
ce particulele mai grosolane au efect defavorabil asupra ductilitatii.
Compozitele metalice au in general granulatie fma §i destul de stabila, dar de obicei exista 
§i o fractiune de particule de dimensiuni mai mari. Ace^ti factori se contrabalanseaza 
reciproc, a?a cum rezulta din relatia (10), iar superplasticitatea este posibila Tn anumite 
conditii. Cercetarile experimentale au evidential prezenta acestei comportari Tn conditii 
destul de restrictive, Tn raport cu necesitatile practice, de exemplu la dimensiuni de 
particule sub 5pm, marimi de graunte de pina la 10 pm §i proportii de armare relativ 
reduse. O observatie de cert interes este faptul ca suprapunerea Tn timpul deformarii a 
unei tensiuni hidrostatice Tmbunatate^te ductilitatea.
Superplasticitatea poate apare $i Tn timpul altor solicitari termomecanice, de exemplu la 
Tncercarea de oboseala termica, datorita contractiei termice diferite a matricei $i 
particulelor ceramice. Un comportamnet asemanator s-a obtinut Tn cazul deformarii la o 
temperature imediat superioara liniei soi/dus.

I-5.8.  Tenacitatea
Deoarece o caracteristica generala a compozitelor metalice armate cu particule ceramice 
o reprezinta valoarea redusa a tenacitatii, evaluarea ?i optimizarea acestei proprietati este 
o tema de cercetare frecventa. Aceast obiectiv este dificil de realizat deoarece datele 
experimentale releva o dependent foarte complexa a acestei proprietati de numero$i 
parametri, Tntre care tipul §i forma elementelor de armare, nivelul de participare a 
particulelor ceramice, procedeul de obtinere etc. Solutia acestor probleme este §i mai mult 
complicate de necesitatea unei definiri corecte a tenacitatii §i de dezvoltarea unor metode 
adecvate pentru determinarea ei.
Este stabilit cu precizie ca Tn aluminiul pur ruperea se asociaza cu amorsarea unor goluri 
§i cre§terea lor, amorsa fiind Tn general o incluziune, un dispersoid sau o particula de faza 
secundara. Acest mecanism se regase^te $i Tn cazul armarii cu particule ceramice 
Tnglobate, dupa cum s-a aratat la descrierea mecanismelor propuse pentru studiul limitei 
de curgere §i a rezistentei mecanice. Mai mult decTt atTt, prezenta particulelor ceramice 
face ca defectele ce preced ruperea sa fie puternic localizate, vizibile foarte aproape de 
suprafata de rupere.

I-5.8.1 . Factorii de influenta ai tenacitatii
In prima analiza valoarea tenacitatii este rezultatul unor relatii complexe Tntre proprietatile 

. fazelor constituente §i itinerariul tehnologic folosit la producere. Astfel se considera ca 
tenacitatea depinde de urmatorii factori:
(i) Proprietatile fazei de armare, aceasta incluzTnd tipul, marimea §i distributia;
(ii) Proprietatile aliajului care formeaza matricea;
(iii) Itinerariul de producere §i efectul pe care acesta Tl produce asupra variabillelor 

microstructurale, precum distributia particulelor, nivelul porozitatii §i segregarile din 
interiorul matricei.

i-5.8.1.1. Proprietatile elementelor de armare
Analiza tenacitatii este Tngreunata de lipsa datelor sistematice §i comparabile Tntre ele din 
liteartura de specialitate. Aceasta se datoreaza unei largi varietati de materiale care sunt 
cercetate, a tehnologiilor diferite de producere $i a problemelor legate de obtinerea unor 
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valori critice ale parametrilor tenacitatii, care sa dea date valabile, verificind criterile 
impuse pentru materialele clasice.
Un prim grup de factori luati Tn studiu pentru optimizarea tenacitatii este legat de natura 
chimica, marimea, distributia §i forma geometrica a elementelor de armare. De asemnea 
sunt luate Tn considerare §i elemente conexe cum ar fi rezistenta particulei la rupere $i la 
desprinderea de matrice.
Natura chimica a particulelor este cel mai dificil de analizat deoarece pentru a produce o 
comparatie semnificativa, toate celelalte variabile, precum marimea particulelor, orientarea 
sau procedeul de producere trebuie pastrate constante, ceea ce e foarte greu de realizat 
pe baza datelor existente. Cu toate acestea se pot obtine unele date cu valabilitate 
limitata, din cele cTteva studii sistematice care au fost Tntreprinse, unde ceielalti factori cu 
exceptia naturii chimice au fost minimizati. Astfel cercetarile Tntreprinse pTna Tn prezent au 
aratat ca armarile cu carbura de siliciu sau alumina produc materiale cu tenacitate mai 
ridicata fata de elementele pe baza de carbon, bor sau altele. Acest fapt este pus Tn 
legatura cu rezistenta interfetei element de armare - matrice §i cu modificarea de 
proprietati ale particulelor ceramice, Tnsa extinderea acestor efecte este greu de stabilit.
In cazul compozitelor armate cu particule, spre deosebire de cele cu fibre lungi sau chiar 
cu wh/skers-uri, tenacitatea scade semnificativ pe masura cre§terii proportiei de armare, 
fapt care rezulta $i din consideratiile facute Tn capitolul dedicat studiului rezistentei 
mecanice. Tot cu aceasta ocazie s-a subliniat ca tenacitatea nu depinde foarte mult de 
marimea particulelor pentru dimensiuni sub 20 - 25 pm, scazTnd puternic la cre§terea 
peste aceasta limita.
Cre§terea dimensiunii particulelor duce la tendinta mai accentuata de fisurare a acestora, 
acest fapt neavTnd Tnsa influence notabile asupra tenacitatii. Daca particulele sunt mai fine 
ele constituie amorse primare pentru initierea de goluri Tn matrice, Tn locurile de rupere a 
coeziunii particula-matrice. Particulele mai grosolane, care Tn mod inevitabil au rezistenta 
mai mica, se fragmenteaza dupa toate probabilitatile Tnainte sau Tn timpul acestui proces. 
PresupunTnd ca aparitia golurilor se face la o anumita valoare a tensiunii locale, aceasta 
corespunde la o anumita valoare a deschiderii vTrfului fisurii sau intensitatii sarcinii 
aplicate, indiferent de marimea particulelor.

Figura 1-11. Distributia tensiunilor locale la Incercarea de tractiune a unei probe AI2024+15% vol. SiC
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De asemenea o distribute neuniforma va duce la aparitia unor zone cu procente de 
armare foarte mari, Tn care materialul are tenacitate redusa, zone care vor determina 
comportamentul general al materialului. Aglomerarea particulelor poate avea ca efect §i o 
slaba pe net rare a aliajului, mai ales daca materialul a fost produs din topitura, fortele de 
legatura fiind slabe, aceste zone fiind predispuse la formare de fisuri. In figura 1-11 se 
prezinta distributia de tensiuni locale Tn timpul unei solicitari la tractiune, Tn cazul unei 
distribute neuniforme a particulelor, obtinuta pe cale experimental^. Aceasta configuratie a 
tensiunilor confera un comportament de tip fragil, alungirile de tractiune fiind mici la valori 
mari a unor deformatii locale. De$i acest aspect al distribute! de particule este critic pentru 
nivelul tenacitatii, nexistTnd o metodS standard de evaluare, ea nu apare de cele mai multe 
ori Tn datele publicate de divert autori.

I-5.8.1.2. Microstructure matricei
Pe ITnga influentele rezultate din natura particulelor de armare, tenacitatea compozitelor 
obtinute pe baza aliajelor u$oare depinde de aliajul matricei, $i Tn particular de ductilitate §i 
de viteza ecruisarii matricei, acestea exprimTnd abilitatea aliajului metalic de a se deforma 
plastic pentru descarcarea concentrarii locale a tensiunii, ce precede formarea golurilor. 
Folosirea unor aliaje mai ductile §i Tn general cu o rezistenta mecanica mai mica va avea 
a§adar ca rezultat obtinerea unor compozite cu tenacitate mai buna.
Diferitele stari structural ale aliajului matricei influenteaza de asemenea simtitor 
tenacitatea. La aliajele durificabile aceasta scade pe parcursul Tmbatrinirii artificiale pTna la 
obtinerea duritatii maxime, fara ca prin supraTmbatnnire tenacitatea sa revina la valori mai 
mari. Legatura Tntre plasticitatea §i tenacitatea compozitelor este ilustrata Tn figura de mai 
jos, Tn care este reprezentata dependents Tntre tenacitate §i limita de curgere tehnica, la 
un compozit cu matrice de AI-2,3 Li-1,2 Cu-0,7 Mg-0,1 Zr, armat cu 20% SiC, aflat Tn 
diferite stari structurale: ST - calit de punere Tn solute; PA - Tmbatrinit la duritate maxima; 
WA - puternic supraTmbatrinit:

Figura /-12. Tenacitatea la rupere tn funcpe de limita de curgere tehnicS.
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De remarcat ca alura curbelor reprezentate se pastreaza aproape identica pentru diametre 
medii ale particulelor Tntre 3 §i 23 pm. Starea structural^ corespunzatoare calirii de punere 
Tn solutie se caracterizeaza printr-o plasticitatea relativ ridicata asociata ruperii particulelor 
ceramice, matricea cedind ca urmare a aparitiei unor goluri alungite la limiteie de graunte. 
In starea TmbatrTnitS, corespunzatoare duritatii maxime, sectiunea de rupere prezinta o 
serie de benzi, datoritS influentei marcante a cre§terii golurilor, la limiteie de graunte. La 
duritate maxima plasticitatea lipse$te aproape complet, iar golurile din matrice ating 
aproape particulele de SiC. CTnd duratele de TmbatrTnire sunt foarte lungi, aspectul de 
benzi din ruptura dispare, iar golurile apar Tn numar mare Tn matrice.

I-5.8.1.3. Metoda de obtinere
Procedeul folosit pentru obtinerea compozitelor nu influenteaza proprietatile realizate Tn 
mod direct, ci prin intermediul altor parametri. Astfel s-a dovedit ca la materiale cu acea§i 
microstructura §i acelea$i densitati de dizlocatii au proprietati similare, indiferent de 
metoda folosita la producere. Cu toate acestea itinerant tehnologice diferite vor produce 
microstructuri diferite, mai ales Tn ceea ce prive§te distributia particulelor, nivelul 
porozitatii, segregarile §i echilibrul structural din matrice. Toate aceste elemente 
mentionate au un efect critic asupra tenacitatii, investigarea lor sistematica fiind abia la 
Tnceput, Tmbunatatirea tenacitatii prin dezvoltarea unui anumit itinerariu tehnologic 
reprezinta de fapt un efort de optimizare a mai multor variabile interdependente, care 
controleaza valoarea rezultanta a tenacitatii

I-5.8.2.  Definirea $i masurarea tenacitatii
Inafara identificarii variabilelor care influenteaza tenacitatea, un aspect important al 
studierii acestei proprietati Tl constituie ?i stabilirea unor tehnici care sa poata fi folosite cu 
succes la caracterizarea ei. Nu s-a putut gasi o metoda unica care sa fie acceptata ca fiind 
“corecta" pentru materialele compozite. Cu toate acestea doua abordari pentru 
determinarea tenacitatii se utilizeaza cu precadere:
- Masurarea tenacitatii la rupere prin deformare plana (KIC)\
- Masurarea energiei de rupere la Tncovoiere prin §oc, dupa Charpy (E).

1-5.8.2.1.  Tenacitatea la rupere
Masurarea tenacitatii la rupere se face printr-un coeficient al intensitatii tensiunii Ktc pentru 
Tncercarea la deformare plana, de regula tncovoiere cvasizostatica sau cu o viteza mica 
de Tncarcare, pe o epruveta avind fisuri initiale produse prin oboseala.
Aceasta initiere voita a fisurarii este aplicata deoarece KIC se dore§te a evidentia 
rezistenta maxima care se manifests Tn material la propagarea fisurii §i nu la initierea ei. 
Respectarea stricta a normelor ASTM Tn domeniu este obligatorie in ceea ce prive$te 
relatiile impuse Tntre limita de curgere a materialului, determinate prin Tncercare la 
tractiune $i dimensiunile piesei. Conditia de validitate a rezultatelor experimentale obtinute 
este o relatie de tipul:

B > 2,5(1^/cr S' (12)

B este grosimea probei normalizate, oy limita de curgere a materialului, Kq valoarea 
masurata.
Pentru Tncercarile de Tncovoiere la care conditiile impuse nu sunt Tntocmai respectate, 
valorile factorului de intensitate care exprima tenacitatea se considera provizorii sau 
informative §i se noteaza Kq.
Masurarea tenacitatii la compozitele metalice comporta unele dificultati, mai ales Tn 
definirea factorului intensitatii tensiunii K/C) conditia pentru validitatea masurarii (12) fiind 
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dificil de respectat, deoarece valorile limitei de curgere a compozitului nu permit corelarea 
acesteia cu una dintre dimensiunile normalizate ale epruvetei.
In ultimul timp se extind cercetarile efectuate pe probe de incovoiere avind concetratori de 
forma speciala (chevron notch) fapt care permite validarea unui numar sporit al 
determinarilor de tenacitate.
Un posibil model al tenacity la rupere Tl constituie cre?terea fisurilor care unesc virfurile 
fisurilor initiale, care exists Tn material sau se amorseaza in primele momente, cu golurile 
(cavitatile) aparute la Tnceputul procesului de rupere. Acest model, Imprumutat de la 
materialele clasice, presupune ca va avea loc o cre?tere a fisurii atunci cind vTrful ei se va 
deschide suficient de mult, incit deformarea produsa va rupe ligamentul de material, ce 
desparte golurile formate de virful fisurii. Din acest motiv deschiderea virfului fisurii este 
dublul inaltimii adinciturii formate pe suprafata de rupere (h), astfel incTt:

KIC ~ (E, o„ h)"2 (13)
in relatia de mai sus E este modulul lui Young, iar oy este limita de curgere a materialului. 
Adoptarea acestui model prezinta citeva inconveniente:
1. Multe compozite armate cu particule prezinta o cre§tere a golurilor mult diferita de cea 

a materialelor clasice, iar adinciturile nu sunt intotdeauna prezente in sectiunea de 
rupere;

2. Atunci cind adinciturile sunt prezente, dimensiunea lor mica face ca prin calcul analitic 
sa rezulte o valoare K/c mult subestimata.

3. Valorile masurate ale deschiderilor de fisuri sunt mult mai mici decit cele determinate 
analitic pe baza acestui model.

Un model mult mai adecvat se bazeaza pe ipoteza ca fisurile vor create atunci cind 
deformatiile datorate solicitarilor vor deschide fisurile initiale mai mult decit o valoare critica 
(£c) la o distanta caracteristica de la virful fisurii /c . In calcule se folose$te o valoare a 
deformatiei critice modificata prin tensiuni:

£c = £f (v<r/ oef) (14)
unde £f reprezinta alungirea la rupere a unei probe de tractiune, iar aef este un factor de 
solicitare care tine seama de diferenta dintre tensiunea de la virful fisurii ?i cea a intregii 
probe de tractiune.
Pentru un material avind o curba caracteristica deformare/tensiune descrisa de o relatie 
de tipul urmator:

(Ec/fef) =or(o/ay)n (15)
deformarea la nivelul virfului fisurii se poate calcula printr-o relatie care da distributia 
deformatiei dupS Hutchinson, Rice §i Rosengren:

t(r,e) = a Cy K'rn(nt1> £„(r,0) (16)

Valorile £n(r,9) pot fi tabelate in functie de coeficientii de ecruisare (n), in functie de 
coordonatele polare (r,0) masurate de la virful fisurii. Din relatii (3) §i (4) se poate obtine o 
relatie care sa evalueze nivelul tenacitatii:

K„. =5,6l7(££,./,.cr,) (17)

Pentru ca expresiile de acest fel sa poate fi folosite, trebuiesc cunoscute valorile critice ale 
deformatiei §i ale lungimii fisurii care corespund ruperii. In practica se presupune ca 
lungimea critica este proportionala cu distanta dintre particule, iar deformatia critica este 
cea care se determina experimental prin incercarea la tractiune. Valorile calculate §i cele 
experimentale sunt in buna concordanta.
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Pentru ca presupunerile de mai sus sa fie valabile trebuiesc Tndeplinite citeva conditii:
(1) La suprafata de rupere trebuie sa se poata observa goluri cu dimensiuni apropiate 

distantei Tntre particule;
(2) Deformatia pTna la rupere a epruvetei de tractiune trebuie sa rezulte dintr-o deformatie 

relativ omogena pTna la aparitia gituirii, ceea ce presupune §i o distribute relativ 
uniforma a particulelor de armare.

Cercetari recente au urmarit sa elucideze efectul asupra tenacitatii pe care il are forma 
geometrica a particulelor. Fara a se putea elabora pTna in prezent modele analitice, s-a 
putut remarca efectul hidrostatic pe care il au particulele cu un grad ridicat de 
neregularitate, asupra proprietatilor mecanice ?i Tn special asupra tenacitatii.
Din studiul literaturii de specialitate rezulta cu claritate ca nivelul tenacitatii la compozitele 
armate cu particule depinde in primul rind de valoarea deformatiei locale care apare la 
virful fisurii, indiferent daca in apropierea virfului fisurii, Tntr-o "zona de proces", se vor 
forma micro-cavitati (goluri).
Deformatia care are loc la virful fisurii reprezinta o masura a lucrului mecanic produs Tn 
material Tnaintea ruperii. O cre$tere a valorii Ktc corespunde unei created a lucrului 
mecanic efectuat pTna la rupere $i unei deformatii mai mari Tn zona de la virful fisurii.
In lumina celor de mai sus conditiile de producere a ruperii pot fi descrise Tntr-un din 
urmatoarele doua modalitati:
(1) Lucrul mecanic disipat Tn zona adiacenta virfului fisurii;
(2) Obtinerea unei stari de deforma|ie critica Tn anumite puncte din zona de deformatie din 

jurul virfului fisurii.
Deoarece amindoua conditiile descriu conditiile de deformatie din care decurge 
tenacitatea, este necesar a se defini criterile de atingere a starii critice (de exemplu o 
deformatie critica) de la care se produce o rupere rapida. Din acest punct de vedere 
relatiile de tipul (5) se considera ca descriu cel mai bine ruperea compozitelor armate cu 
particule. Actualmente efeorturile se concentreaza asupra masurarii parametrilor ec §i lc 
care pot permite evaluarea valorii K/c.

1-5.8.2.2.  Incercarea la Tncovoiere prin §oc
Determinarile pentru materialele compozite se fac Tn conformitate cu normativele folosite 
pentru materialele clasice, Tncercarile aplicate fiind aplicate prin pendul de impact (tip 
Charpy), mai rar prin Tncovoiere cvasistatica sau impactul unor greutati Tn cadere.

Figura I-13. Variafia for^ei in funtfie de timp la testul de impact pentru diferite materiale.
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Acest tip de masurare a tenacitatii se folose$te in cazuri Tn care se dore§te evidentierea 
unor aspecte care nu sunt accesibile prin masurarea K/c, ca de exemplu contributia unei 
vitezei de deformare ridicate, fapt care poate fi mai aproape de unele cazuri reale, Tn care 
tenacitatea este o proprietate critica.
Aplicarea Tncercarii la Tncovoiere prin §oc Tn forma sa cea mai simpla permite evaluarea 
energiei totale disipate ca urmare a ruperii materialului. Folosind o echipare 
corespunzatoare este posibilS evidentierea contributiei la tenacitate a energiei de initiere a 
fisurii Et ?i a celei datorate propagarii fisurii Ep prin trasarea varitiei fortei dezvoltate Tn 
proba in functie de timp, a§a cum se arata Tn figura 1-13.
Curba corespunzatoare materialului compozit este caracteristica unui material fragil, cu o 
energie de rupere de valoare redusa. Tmpartirea duratei corespunzatoare ruperii Tn doua 
faze, cea a initierii fisurii (ramura ascendenta) §i cea datorata propagarii fisurii (ramura 
descendenta), permite o analiza a posibilitatilor de optimizare a tenacitatii.

Figura I-14. PosibilitSfi de credere a tenacity: (a) efectul asupra energiei de inifiere; (b) efectul asupra 
energiei de propagare.

A?a cum s-a vazut anterior valorile reduse ale energiei de rupere se datoresc unor alungiri 
la rupere mici §i unor module de elasticitate mari. La rindul lor acestea sunt cauzate de 
fragilitatea elementelor de armare ceramice. Rezulta ca o cre§tere a tenacitatii pe seama 
maririi energiei de initiere poate fi teoretic feicuta prin folosirea unor elemente de armare 
mai ductile (fig. 1-14 a). Aceasta cale nu este operanta decTt Tn putine situatii, de exemplu 
armarea cu fibre scurte din wolfram, obtinerea compozitelor cu particule se bazeaza pe 
elemente ceramice care au Tn orice caz o alungire la rupere sub 1%.
Pentru compozitele armate cu particule se defme§te un indicator al ductilitatii" avTnd 
urmatoarea expresie:

DI = EP/Ei (18)
Compozitele cu tendinta de rupere fragilitate au valori mai mari ale energiei de initiere Ef §i 
mai mici pentru energia de propagare a fisurii Ep. Materialele mai ductile au dimpotriva 
valori mai mari ale lui DI.
In ceea ce prive§te Et ameliorarea tenacitatii pe seama energiei de propagare, solutia este 
data de folosirea unei matrici cu tenacitate mai ridicata (fig. 1-14 b) sau o stare structurala

’ engl. ductility index - DI. 
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la care aceasta proprietate este maxima. 0 alta posibilitate consta in folosirea unui 
mecanism disipativ de energie, ca de exemplu forte de frecare Tntre elementele de armare 

matrice, ruperea interfe|elor §.a., acestea fiind Tn general aplicabile doar la armarea cu 
fibre lungi.
In cadrul investigatiilor bazate pe determinarea energiei de rupere a compozitelor se 
obi$nuie$te a se defini un indicator al sensibilitatii la crestatura”, dupa urmatoarea relatie:

NS = Eu/ECvn (19)
Eu este energia la ruperea unei epruvete fara crestatura, ECvn iar pentru crestatura in 
forma de V. Tendinta care se observa la incercarea compozitelor este ca sensibilitatea la 
crestatura sa scada la compozitele mai fragile, cele mai ductile fiind mai sensibile la 
crestatura. Acest fapt poate fi explicat prin faptul ca materialele compozite cu ductilitati mai 
scazute prezinta zone cu concentratii mari de tensiuni, precum §i portiuni Tn care 
aglomerarile de particule formeaza goluri de material, unde de asemenea concentrarile de 
tensiune deja existente sunt asemanatoare celor produse de crestatura Tn V.

1-5.8.2.3.  Relatia Tntre E $i KIC
Determinarea tenacitatii prin cele doua metode presupune realizarea unor conditii diferite 
de Tncarcare, atTt Tn ceea ce prive§te nature tensiunilor cTt ?i ca viteza de Tncarcare, una 
fiind cvasistatica cealalta dinamica. Din acest motiv compararea valorilor se poate face 
doar la materiale care nu sunt sensibile la viteza de deformare, ceea ce, dupa cum s-a 
vazut anterior nu este cazul compozitelor.
De asemenea din punct de vedere fizic E reprezinta energia totala absorbita Tn timpul 
ruperii, Tn timp ce Ktc exprima cea mai mare forta care se opune avansarii fisurilor.
Dintre cele doua componente ale energiei de rupere (E), energia de initiere a fisurilor (E,) 
§i cea de propagare a lor (Ep), energia de propagare este cea care se apropie cel mai mult 
Tn sens fizic de Kic, deoarece aceasta din urma se obtine de cele mai multe ori pe 
epruvete Tn care fisurile au fost deja initiate. Din acest motiv exista preocupari de corelare 
a celor doua, eventual prin relatii de tip empiric.
O tendinta observata de unii autori, care au efectuat masurari ale tenacitatii Tn paralel prin 
cele doua metode este aceea ca valorile Kic tind sa subevalueze efectul de fragilitate 
aparute Tn unele materiale ca urmare a armarii, mai ales la matricile cu plasticitate mai 
redusa.
Cu toate ca au semnificatii diferite amTndoua marimile exprima tenacitatea. De§i nu se 
cunosc relatii analitice Tntre cele doua, experimentele au evidential ca ele au dependence 
asemanatoare fata de parametri ca microstructure §i starea aliajului matricei, gradul de 
deformare etc.

1-5.9.  Rezistenta mecanica la oboseala
Considerable care se fac pentru folosirea compozitelor armate cu particule Tn aplicatii 
unde solicitarile la oboseala sunt critice, prezinta similitudini cu cele pentru materialele 
structurale monolitice.
In cazul pieselor de dimensiuni mici, supuse solicitarilor la oboseala, cum ar bielele pentru 
transmiterea mi?carii de la motoarele cu ardere interna, caracteristica cea mai importanta 
a materialului este rezistenta la ini|ierea prin oboseala a fisurii.
Daca raportarea se face la o structure de dimensiuni mari, de exemplu o piesa portanta de 
la o aeronava, care are numeroase gauri pentru fixare, atunci va fi mult mai prudent sa se 
considere ca fisurile exists deja Tn material ?i ele vor create atunci cTnd se va aplica o

“ engl. notch sensivity - NS. 
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incarcare ciclica. Astfel initierea fisurii poate fi sau mai mult sau mai putin importanta 
pentru durata de via|a a unei piese, la fel ca ?i modul Tn care cre§terea fisurii produse de 
oboseala este afectata de solicitarile variabile.

I-5.9. 1. Initierea fisurii de oboseala
Studiile asupra initierii prin oboseala a fisurilor in compozite sunt abia la inceput, insa cel 
mai important aspect microstructural s-a dovedit deja a fi marimea §i distributia 
particulelelor de armare. Particulele de dimensiuni mai mari sunt mai predispuse la a se 
crapa decTt cele mici. Un aspect important al producerii compozitelor este folosirea 
particulelor ceramice cu o distribute dimensionala a diametrelor controlata, astfel Tncit sa 
se reduca probabilitatea ca Tn zone critice ale unor piese sa se gaseasca particule mari.
Legat de distributia particulelor, aglomerarile pot sa impiedice patrunderea intre particule a 
aliajului metalic, formindu-se fisuri intrinsece.
In cele mai multe cazuri, de-a lungul itinerariului de producere a compozitelor au loc ruperi 
ale particulelor, astfel incit Tn material pot exista particule fisurate §i implicit amorse de 
fisura prin oboseala. Fisurile din particule sunt dificil de pus in evidenta, datorita faptului ca 
tensiunile de compresiune din matrice tind sa inchida aceste fisuri. De altfel o alia 
problema care se pune este masura in care particulele cu crapaturi vor propaga sau nu 
fisuri prin oboseala.
Compu^ii intermetalici din aliajele matricei pot constitui §i ei in unele situatii amorse de 
fisura. Forma, dimensiunea ?i distributia acestor faze se poate modifica pe parcursul 
producerii §i prelucrarii termomecanice a materialului, modificind susceptibilitatea la 
amorsarea de fisuri.
Comportarea la initierea de fisuri poate fi de asemenea influentata de unii factori:
1. Tensiunile reziduale de compresie din material, datorate diferentei dintre coeficientii de 

dilatatie termica a matricei §i particulelor, avind ca efect imbunatatirea 
comportamentului la oboseala a materialului;

2. Procedeele §i parametri prelucrarilor mecanice, mai ales a celor prin a§chiere, din 
punctul de vedere a calitatii suprafetei rezultate. O suprafata cu rugozitate mare poate 
anula efectul pozitiv al tensiunilor reziduale de compresiune din compozit.

Inafara factorilor de influenta enumerati mai sus, datorita caracterului complex al 
microstucturii $i al micromecanicii acestor compozite, pot aparea o multime de alte cauze 
de reducere sau cre^tere a rezistentei la initierea de fisuri.
Un criteriu propus pentru mecanismul de initiere a fisurilor prin ruperea particulelor devine 
operant doar daca tensiunea aparuta Tn timpul solicitarii ciclice depa?e?te rezistenta 
mecanica a materialului ceramic, motiv pentru care particulele de dimensiuni mai mari sunt 
mai susceptibile a se rupe, promovind in mai mare mcisura initierea fisurilor. Valoarea 
maxima a tensiunii care se poate dezvolta la nivelul particulelor este suma dintre 
componentele normale ale tensiunii produsS de catre starea macroscopica de solicitare §i 
componentele normale care apar la nivel microscopic, aceasta din urma ca urmare a 
diferentei intre coeficientii de dilatatie termica.
Modelul de initiere a fisurilor Tn matricea metalica se bazeaza fie pe acumularea 
deformatiilor plastice sau pe atingerea unui nivel critic al tensiunii locale.
Una dintre posibilitati este ca initierea fisurii sa se produca dupa ce solicitarea ciclica a 
materialului a produs un nivel critic al acumularilor de deformatie, Tntr-un ligament de aliaj 
de aluminiu care desparte particula de armare de suprafata piesei. Viteza cu care 
deformatia se acumuleaza este insa dependents de starea locala de tensiune, care 
trebuie sa favorizeze deformatia plastica Tn ligament. Avind in vedere starea de tensiune 
reziduala de valori mari, care se induce la producerea/prelucrarea materialului, este foarte 
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probabila aparitia unei tensiuni locale care sa favorizeze curgerea Tn ligamentul ce separa 
particula de suprafata piesei.

Figura I-15. Tensiunile reziduale induse termic pentru a. particulS in vecinStatea suprafefei; b. particulS 
intersected suprafata, dar predominant JnglobatS.

Starea de tensiune prezentata in cazul a al figurii precedente subliniaza probabilitatea de 
aparitie la solicitarea ciclica a unei tensiuni locale, Tn ligamentul care desparte particula de 
suprafata probei, datorita faptului ca Tn aceasta zona exists atTt o components circulars a 
tensiunii, cTt §i o tensiune de forfecare Tn apropiered interfetei particula/matrice. De 
asemenea este posibila existenta unei mici componente radiale de compresiune, tot Tn 
apropierea interfetei particula/matrice, rezultanta fiind o valoare ridicata a tensiunii locale, 
susceptibila a crea defomnatii.
In cazul initierii fisurii de la o particula ceramics rupta, tensiunile termice reziduale induse 
Tn particule favorizeaza ruperea acestora daca particula intersecteaza suprafata probei 
(figura 1-15, b), daca exista o legatura suficient de puternica Tntre particula matrice.
In cele de mai sus se prezinta doua mecanisme posibile pentru initierea fisurarii la 
oboseala Tn compozitele armate cu particule. Cu toate acestea nu exista o metodologie 
pentru a prevedea care dintre ele se va produce Tntr-un caz concret de solicitare. 
Realizarea unuia sau a altuia dintre cele doua mecanisme de producere a fisurii initiale, 
depinde de localizarea la care se vor forma mai TntTi tensiunile locale de valori critice, care 
dintre legaturile microstructurale va fi mai TntTi solicitata.

I-5.9.2.  Cre$terea microfisurilor de oboseala

I-5.9.2.1. Factorii de influents ai rezistentei la oboseala
0 fisura de oboseala amorsata la o particula rupta, o aglomerare de particule, o faza 
intermetalica sau alta neomogenitate din matrice, are de obicei lungime cuprinsa Tntre 5 §i 
30 pm, Tn functie de dimensiunea crapaturii initiale. In acest fel aceste fisuri vor fi de 10 
pTna la 100 de ori mai mici decTt fisurile produse Tn laborator Tn scopul stabilirii unor 
corelatii Tntre viteza de cre?tere a fisurii (da/dN) $i factorul de intensitate a tensiunii 
aplicate (AK). De asemenea tensiunea necesara cre§terii acestor microfisuri este de doua 
pTna la patru ori mai mare decTt cea pentru fisurile mai mari. Studiile facute pTna Tn prezent 
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pe materiale clasice indica faptul ca microfisurile erase mai rapede decit fisurile mari, 
relativ la AK. Din acest motiv s-a considerat important Tn studied compozitelor sa se 
examineze cre§terea microfisurilor, de§i numarul contribu|iilor Tn domeniu este destul de 
limitat. Modelele adoptate pentru microfisuri fac de regula referire la fisurile mari, motiv 
pentru care acestea din urmS stau la baza concluziilor referitoare la microfisuri.
Cercetarile experimentale au dovedit ca particulele ceramice au efect atit asupra vitezei de 
propagare, cTt §i asupra celui de inchidere a fisurilor. Observatiile formulate de divert 
autori pot fi sintetizate Tn cele ce urmeaza:
1. Analiza comparative a suprafetelor de rupere, pentru compozite cu diferite proportii de 

armare, au aratat ca pe masura ce Tn aliajul matricei se introduc tot mai multe particule, 
fisurile produse prin oboseala sunt mai sinuoase, gradul de rugozitate a suprafetelor de 
rupere create, uneori de pTna la trei oh, ceea ce inseamna ca $i fenomenul de 
Tnchiderea fisurilor se face mai intens;

2. Inafara de cre§terea rugozitatii suprafetei de rupere, are loc $i un fenomen conex, 
adica cre^terea abaterii standard a distributiei unghiurilor dupa care se propaga fisurile. 
Aceasta tendinta de accentueaza la valori mai reduse ale factorului de intensitate a 
tensiunii aplicate;

3. Aglomerarile de particule, Tmpreuna cu porozitatile inerente care apar, actioneaza ca 
ni§te scurtcircuite fata de cre§terea fisurilor §i din acest motiv ridica viteza de 
propagare a fisurilor la o valoare data a solicitarii aplicate;

4. Ramificarea fisurii principal are §i Tn cazul compozitelor un efect important: daca o 
microfisura aparuta este coplanara §i pe acea§i directie cu fisura principals, valoarea 
factorului de intensitate a tensiunii create, daca distanta pTna la microfisura este cel 
mult egala cu lungimea microfisurii. Daca microfisura formeaza un unghi suficient de 
mare cu directia principala de fisurare efectul de cre$tere este atenuat, iar la unghiuri 
de peste 60° de grade se produce scaderea factorului de intensitate.

5. Observatiile metalografice au evidential ca microfisurile secundare apar preponderant 
pe aglomerarile de particule, existTnd o buna coincident;) Tntre distanta dintre 
aglomerari §i cea Tntre fisurile secundare. Faptul ca apar Tn imediata apropiere a fisurii 
principale indica aparitia Tn zona de plasticitate a fisurii principale, fie Tn acela$i plan 
Tn fata capatului fisurii principale, fie la un anumit unghi. Cel din urma caz este mai 
freevent Tn cazul suprafetelor exterioare ale pieselor.

6. Numero^i autori au semnalat ca avansul fisurilor, Tn jurul valorii de prag AKlh produce 
putine ruperi ale particulelor, Tnsa pe masura ce valoarea AK create numarul 
particulelor rupte va create $i el, mai ales Tn cazul particulelor mari, la care 
probabilitatea de existenta a unei imperfectiuni este mai mare, precum §i datorita 
faptului ca acestea este mai probabil sa fi fost fisurate la prelucrare. Pe masura ce 
valoarea factorului de intensitate a tensiunii create se mare^te zona de deformare 
plastica de la vTrful fisurii, astfel TncTt tot mai multe particule sunt afectate de tensiuni 
mari §i astfel rupte. Cu toate acestea nu s-a dovedit nici o influenta a numarului de 
particule rupte asupra modificarii vitezei de propagare a unei fisuri. De asemenea 
unele surse bibliografice au indicat ca particulele de dimensiuni mici nu se fisureaza 
mai freevent la cre§terea valorii AK.

1-5.9.2.2.  Mecanismul ruperii
Masurarile efectuate pe suprafetele de rupere au dovedit ca fisurile se extind dupa diferite 
directii, valoarea medie a unghiurilor fata de directia principala fiind Tn cazul compozitelor 
Tn jurul valorii de 45°, iar pentru aliajul matricei cu cel putin 10 -15° mai mic. Aceasta 
constatare sugereaza ca materialul cedeaza ca urmare a solicitarii la forfecare, deoarece 
planele Tnclinate cu 45° fata de directia principala sunt cele Tn care solicitarea transversala 
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este maxima. O alta posibilitate o reprezinta ruperea particulelor §i separarea dupa 
interfete ca urmare a tensiunii hidrostatice aparute in fata virfului fisurii. Transferal 
deformatiei de la matrice la particula duce la tensiunii mult mai mari in particule decit in 
materialul Tnconjurator al matricei. Ruperile de particule sau ale interfetei nu sunt insa 
semnificative in ansamblu, deoarece doar aproximativ 1% din traseul fisurii confine 
particule rupte.
Un mecanism de propagare a fisurilor la oboseala avind o probabilitate mult mai ridicata 
de producere se bazeaza pe “fisurarea matricei"'. In interiorul zonei de plasticitate, care 
apare in mod ciclic la solicitare, acumularea deformatiilor plastice se face in apropierea 
particulelor. Acumularea este mai pronuntata la mica distanta de polii incluziunii ceramice, 
aceste puncte fiind dupa toate probabilitatile locurile unde apare ruperea matricei, ducind 
la cre$terea fisurii.
Devierea fisurii de la directia principals dupa acest mecanism este mai pronuntata decit 
cea cauzata in materialele monolitice de grauntii cu diverse marimi §i orientari. bdata cu 
cre§terea valorii aplicate a factorului AK va create §i extinderea zonei de plasticitate, 
precum §i numarul de particule care sunt sub influenta acestui mecanism de acumulare a 
deformatiei plastice.
Raportul dintre valoarea distantelor particula - fisura dc ?i diametrul particulei Dp se 
constata ca este relativ constant pentru o anumita geometrie a particulelor.
De asemenea datele experimentale sustine idea ca particulele mai mari vor produce valori 
mai mari ale devierii fisurii de la directia principala.

Figura I-16. Definirea distantelor de la particule la fisura.

Tensiunile reziduale din material Impreuna cu efectul de cre?tere a rigiditatii produs de 
particulele ceramice sunt cele care guverneaza avansul curgerii locale a materialului. Cu 
toate acestea curgerea globala a materialului este controlata de valoarea starii de tensiune 
medie. Tensiunea hidrostatica, care este dominanta pentru materialul nedeformat nu va 
avea deci nici un impact asupra extinderii plasticitatii locale. La piesele supuse

engl. matrix cracking. 
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pretensionarii, tensiunea de compresiune cu valoare scazuta care se aplica, are ca efect 
doar o eventuala reducere a zonei de plasticitate din vecinatatea particulelor, foarte 
redusa, care nu se constata a avea efect asupra ruperii prin oboseala.

1-5.9.3.  Pragul de oboseala pentru fisuri
Viteza de cre$tere a fisurilor scade rapid pe masura ce AK scade, pina cind la o anumita 
valoarea de prag a factorului de intensitate a tensiunii AKfft nu mai apare nici o cre$tere pe 
perioada a mai multor mii de cicluri de solicitare. Este importanta cunoa§terea comportarii 
materialului la valori foarte mici a vitezei de cre$tere a fisurii (da/dN < 1O'10 m/ciclu) mai 
ales daca incarcarea are amplitudine variabila, pentru ca suprasarcinile mari produc 
scaderea vitezelor de cre§tere pina la valori apropiate pragului. Cea mai mare parte a 
duratei de viata a unei structuri se consuma in zona vitezelor de cre$tere foarte mici, motiv 
pentru care cunoa§terea acestor regimuri este de mare importanta practica.
Observatiile facute la microscopul electronic cu baleiaj, Tn timpul incarcarii ciclice au 
dovedit ca fisurile de oboseala au tendinta de a ocoli particulele, preferind sa creasca in 
matrice, Tnconjurind particulele. Spre deosebire de aceasta, la incarcarile statice 
particulele sunt considerate elemente de biocare a fisurilor.
Masurarile facute in compozite asupra deplasarilor §i deformatiilor de la virful fisurii au 
condus la concluzia ca pragul pentru cre?terea fisurilor prin oboseala se produce la o 
valoare a factorului de intensitate a tensiunii necasara pentru a induce plasticitatea la 
capatul unei linii unice de alunecare, care porne§te de la virful fisurii. Pornind de la 
aceasta observatie, valoarea de prag poate fi calculate prin relatia urmatoare:

AKrt = (l-/?)o\ (20)

unde R este raportul dintre incarcarea minima ?i cea maxima, oy este limita de curgere 
(preferabil valoarea ciclica), iar rs este lungimea liniei de alunecare produsa la virful fisurii. 
Determinarea valorii rs prezinta serioase dificultati, in compozitele pe baza de aluminiu ea 
putind fi totu§i calculate ca valoare a drumului liber mediu*  al alunecarii pina la elemental 
de armare:

MFP = (2d/3)(1~f)/f (21)
in care d este diametrul mediu al particulei, f proportia volumica a particulelor de armare. 
Modelul analitic este mult simplificat mai ales datorita faptului ca distributia particulelor in 
matricea compozitului este rareori uniforma, iar limita de curgere este doar o aproximare a 
tensiunii de la capatul liniei de alunecare, insa cu toate acestea are o buna coincidenta cu 
valorile experimentale ale lui AK^ obtinute pentru unele compozite, in timp ce pentru altele 
este neadecvat, din motive necunoscute.
Experimentul a dovedit ca introducerea particulelor in matricea metalica are ca efect 
cre§terea valorii de prag, fapt ilustrat in figura urmatoare. De asemenea valoarea de prag 
a factorului de tensiune este imbunatatita la pretensionarea materialului, fapt care are 
consecinte importante asupra utilizarii compozitelor de aluminiu armate cu particule in 
diversele aplicatii inginere^ti.
In figura 1-17 curba de variatie a vitezei de propagare a fisurii pentru aliajul aluminiului AA 
6061, cu adaos de Si, Cu $i Fe, este notata cu A. Curba B corespunde compozitului 
obtinut prin armare cu 15% vol. SiC, iar curba C a fost trasata pentru acela§i compozit 
supus pretensionarii. Imbunatatirea comportarii la oboseala este mai mare in zona 
solicitarilor mai reduse, aflate in apropierea zonei de parg, unde ameliorarea poate fi de

' eng I. mean free path - MFP. 
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pTna la 50% ?i chiar mai mult daca piesa aflata Tn exploatare este in prealabil 
pretensionata.

Figura I-17. Viteza de credere a fisurii in functie de valoarea AK.

1-5.10.  Fluajul compozitelor armate cu particule

1-5.10.1.  Consideratii generale
Un efect important al prezentei particulelor ceramice Tn matricea metalica a unui compozit 
este cre$terea rezistentei materialului $i Tmbunatatirea altor proprietati mecanice la 
temperaturi ridicate. Din acest motiv materialele compozite cu matrice metalica. armate cu 
elemente ceramice, reprezinta o alternativa fezabila pentru utilizarea la temperaturi 
ridicate a unor materialele clasice, de genul superaliajelor. Acestea din urma pot avea 
valori de rezistenta Tn general superioare la temperaturi scazute, Tnsa odata cu cre§terea 
temperaturii de Tncercare, compozitele prezinta o neta superioritate fata de superaliajele 
nearmate.
Un prim avantaj al materialelor armate cu particule este acela ca particulele ceramice sunt 
stabile la temperaturi la care fenomenul de durificare prin faze intermetalice precipitate nu 
mai este efectiv, datorita cre^terii sau dizolvarii acestora, astfel Tnctt aceste precipitari nu 
mai actioneaza ca §i bariere de fnnare a dizlocatiilor.
Pentru ca materialele durificate prin dispersie de particule sa T$i mentina rezistenta la 
temperaturi care sa reprezinte fractiuni cTt mai mari din temperatura de topire, elementele 
de armare trebuie sa prezinte anumite caracteristici:

- stabilitate chimica, cristalografica §i microstructurala la temperaturi Tnalte, de aceea 
particulele trebuie sa aibe temperaturi de topire ridicate;
- solubilitate §i difuzivitate scazuta Tn materialul matricei;
- modul de rigiditate ridicat;
- caldura latenta de formare de valoare puternic negativa (la compozitele in-situ).
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In general temperature de topire a particulelor trebuie sa fie peste 1300°C, iar energia 
libera de formare peste 380 kJ/mol §i mai mare intr-un sens negativ decit cea a oxidului 
matricei. In cazul aliajelor de aluminiu aceasta condtye este indeplinita de o serie de 
materiale ceramice, cel mai raspindit datorita costurilor reduse $i a faptului ca indepline^te 
conditiile enumerate mai sus fiind carbura de siliciu.
La nivelul cuno§tintelor actuale, conditiile tipice pentru particulele ceramice de armare sunt 
foarte variabile in functie de nature matricei ?i a particulelor de armare, pentru aliajele pe 
baza de aluminiu fiind mai frecvent intre urmatoarele limite:
- proportia volumica a particulelor 10-15 % vol., mai frecvent SiC, AI2O3, B4C etc.
- distanta intre particule 50 - 3000 nm.
- marimea particulei 5-20 pm;
Particulele fine §i distributiile uniforme minimizeaza problemele legate de scaderea 
tenacitatii, scaderea rezistentei produsa de fisuri initiate pe particule $i cre§terea subcritica 
a fisurilor.

1-5.10.2.  Influenta granulatiei matricei metalice
Daca proprietatile mecanice la temperaturi scazute sunt in general favorizate de o 
granulatie fina, la temperaturi ridicate se obtin proprietati mecanice superioare atunci cind 
granulatia matricei este mai grosolana ?i puternic alungita pe directia solicitarii, la un report 
de 1 la 10 sau mai mare. Structurile de graunte alungit care, au tendinta sa minimizeze 
alunecarile la limita de graunte §i alte deformatii legate de aceasta, precum §i aparitia de 
vacante (fisuri), se obtin prin tratamente termomecanice corespunzatoare.
Un exemplu de asemenea tratament este consolidarea prin extrudare la cald, urmata 
recristalizare directionala prin recoacere locala, prin care se obtine o asemenea structure 
grosolana §i alungita. Texturi pronuntate se obtin in compozitele armate cu particule prin 
recristalizare secundara, factorii care influenteaza aceasta recristalizare variind de la o 
familie de materiale la alta. La aliajele cu matrice avind in compozitie faze secundare 
precipitate, in cantitate mica sau chiar deloc, influenta hotaritoare o are seria de prelucrari 
termomecanice anterioare. Daca aceste precipitari se afla in cantitati semnificative 
procesul este declan^at de dizolvarea acestor faze, temperature solvus pentru acestea, 
fiind dupa toate probabilita^ile critica pentru transformarea acestor aliaje. Cu toate acestea 
mecanismul exact al formSrii texturilor nu este prea bine cunoscut.
Un model, care s3 explice cre^terea rezistentei la fluaj odata cu cre§terea raportului de 
aspect al granulatiei' asimileaza compozitul durificat prin dispersia de particule, cu un 
compozit fibres, format din graunti separati de limite cu coeziune redusa. Introducerea de 
faze dispersate in material va duce la durificarea matricei relativ la limitele de graunti. In 
aceasta situatie se considera ca rezistenta materialului durificat prin dispersie crDS depinde 
de produsul dintre tensiunea de forfecare la limita grauntelui fgs. ?i limitele de graunte 
insumate. Luind in considerare acestea §i §tiind ca tgb este constanta, rezistenta 
materialului poate fi crescuta doar marind suprafata grauntilor, pina la limita rezistentei la 
rupere a matricei <tf- Modelul prevede o relatie liniara intre rezistenta mecanica ?i raportul 
de aspect GAR, cu punct de saturatie la valoarea crDs=crF.
Lucrarile mai recente au demonstrat ca la unele compozite, are loc o tranzitie de la 
ruperea intergranular^, la cea transgranulara, pentru o anumita valoare a GAR. Acest 
punct corespunde riguros $i momentului in care timpul de rupere devine constant fata de 
cre§terea GAR.
Comportarea constatata este considerata ca un cuplu a doua cauze, pe de o parte 
alunecarea limitelor longitudinale ale grauntilor, controlata de difuzie, iar pe alta parte

engl. grain aspect ratio. 
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cre?terea unor cavita|i pe limitele transversale de graunti. La valori scazute ale GAR, 
cre§terea cavitajilor este cea care controleaza comportarea la rupere, aceasta fiind Tn mod 
corespunzator intergranulara. Cu cre$terea GAR are loc o scadere a cre$terii de cavitati §i 
o diminuare a tensiunilor de forfecare pe limitele longitudinale de graunti. Ulterior se atinge 
un prag al tensiunii de alunecare, iar materialul cedeazd transgranular. S-a dovedit ca, Tn 
afarS de forma grauntelui, efectul este influen^at de gradul de zimtare a limitelor 
continutul de particule.

1-5.10.3.  Efectul interactiunii dizlocatie-particula
Prezenta particulei, care este inerta fata de particula, influenteaza direct rezistenta 
mecanica, pentru ca ea actioneaza ca un nod rigid Tn matrice, inhibTnd deplasarea 
dizlocatiilor.

1-5.10.3.1.  Tensiunea de prag
Chiar §i fractiuni volumice mici de particule au un efect pronuntat asupra rezistentei la 
temperature ridicata a materialelor metalice: odata cu descre$terea fortei aplicate, viteza 
de deformare la fluaj scade rapid sub valorile corespunzatoare ale materialelor nearmate, 
rezultlnd viteze de deformatii foarte mici la sarcini finite, fapt care poate fi evidential prin 
alura curbelor din figura 1-18, respectiv prin variatia vitezei de fluaj functie de forta aplicata.

Figura /-18. Reprezentarea schematics a comportSrii la fluaj pentru compozitele armate cu particule.

1-5.10.3.2.  Fluajul prin dizlocatii
Dintre expresiile vitezelor de deformatie la fluaj Tn func|ie de tensiunea aplicata, cea mai 
frecventa forma TntTInita Tn literature, corespunzatoare unui mecanism bazat pe deformatia 
prin dizlocatii este de tipul:

c= A
D, Gb f cr
XFIg. (22)
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unde Dv este difuzivitatea volumica, G modulul transversal, b vectorul Burgers al 
dizlocatiei retelei, kb constanta lui Boltzmann, T temperatura absolute, A o constanta 
adimensionala, iar n exponentul tensiunii.
Daca la aliajele fara armare cu dispersii dure, acest exponent are o valoare intre 3 $i 10, 
cele armate au valori mult mai mari, mergind pTna la peste 20, care depa§esc sensul fizic 
obi?nuit al acestui exponent. Pentru asemenea valori ale lui n care sunt dificil de 
rationalizat teoretic, s-a propus o alts forma a ecuatiei de mai sus:

S~A k„T I G (23)

Prin scaderea valorii alh din tensiunea aplicata, se obtin de regula valori mai rezonabile ale 
lui n. Din acest motiv fenomenele de fluaj se definesc cel mai bine prin notiunea de 
tensiune de prag\ notat olh, sub a carui valoare, viteza de deformatie la fluaj se considera 
neglijabila. Deoarece Tn ecuatia (23) viteza de fluaj tinde la zero atunci cind ct tinde la olh, 
se considera ca ath are intr-adevar semnificatia unei valori de prag.
In privinta sensului fizic al tensiunii de prag, nu se poate afirma ca acesta este un prag 
“real" al deformarii, Tn sensul ca la tensiuni mici deformatia ar fi nula. O asemenea 
comportare ar fi contrara celui de al doilea principiu a termodinamicii, care stabile§te 
producerea unei cantitati finite de entropie Tn orice proces activat termic. Cu toate acestea, 
pentru aplicatii practice, Tn care se iau Tn considerare durate finite, pragul de tensiune, a§a 
cum a fost el definit, este cea mai importanta caracteristica a materialelor compozite 
armate cu particule Tn dispersie.
Existenta unei tensiuni de prag se reflecta §i Tn comportarea la rupere. Daca se reprezinta 
variatia tensiunii aplicate Tn functie de durabilitatea pTna la rupere tf, a§a cum se vede Tn 
figura 1-19, se constata ca durabilitatea tinde la infinit pentru valori ale tensiunii aplicate 
care se afla sub tensiunea de prag.

Figura /-19. Timpul pinS la rupere in funcfie de tensiunea aplicatS. Durabilitatea tinde la infinit atunci cind 
tensiunea aplicatS scade sub tensiunea de prag

* engl. threshold stress.
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Durabilitatea materialului scade dramatic de Tndata ce tensiunea aplicata create peste 
valoarea tensiunii de prag. Din acest motiv se considera ca acest prag critic este o valoare 
limita, maxim admisibila la proiectarea de piese care se confectioneaza din compozite 
armate cu particule.
Cel mai important fenomen care trebuie cunoscut §i pe cit posibil prevazut, din datele 
microstructurale, este dependenta de temperature a tensiunii de prag §i mentinerea unei 
rezistente la fluaj finite la temperaturi apropiate celei de topire. Acest avantaj de rezistenta 
este unic la compozitele durificate prin dispersie, oferind un potential deosebit in aplicatii. 
Comportamentul caracteristic existentei tensiunii de prag se Tntilne?te la mai multe fa’milii 
de materiale. Deoarece marimea pragului depinde semnificativ de modul Tn care el este 
extras din valorile experimentale de fluaj, actualmente eforturile de cercetare se 
concentreaza pe stabilirea unei metodologii coerente de stabilire a lui.

1-5.10.3.3.  Modele de explicare a fluajului prin dizlocatii
Existenta tensiunii de prag pentru fluajul la temperaturi inalte a fost intens dezbatut Tn 
ultimii 15-20 de ani, Tn termenii teoriei dizlocatiilor, dar mecanismul sau de producere nu a 
fost Tnca pe deplin Tnteles. Deoarece fluajul Tncepe la tensiuni aflate la valoarea tensiunii 
relativ reduse, primele modele s-au concentrat asupra felului Tn care dizlocatiile ocolesc 
particulele dure, ocolindu-le. UrmTnd unor investigatii detailate de microscopie electronica 
prin transmisie (TEM), studiile s-au concentrat pe interactiunea particulelor ceramice 
dispersate cu dizlocatiile. Eforturile au fost directionate spre modelarea fenomenului de 
aparitie a tensiunii de prag.
Modelele de alunecare se bazeaza pe faptul ca particulele sunt un obstacol Tn 
alunecarea dizlocatiilor. O tensiune de prag poate aparea deoarece dizlocatiile trebuie sa- 
$i creasca lungimea pentru a putea depart particula.
A§a cum s-a constatat, aceste “praguri de alunecare” depind Tn mod semnificativ de 
detaliile geometrice ale configurate! dizlocatie-particula (mai precis de extinderea 
segmentului de alunecare, forma particulei, Tnaltimea la care se intersecteaza planele de 
alunecare etc.).

Figura /- 20. Distribufia schematics a elementeior geometrice in timpul glisSrii locale a dizlocafiei peste 
particulS.
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Procesul de alunecare a fost pentru prima oara modelat presupunTndu-se ca dizlocatia 
urea '‘local" peste particula. Aceasta Tnseamna ca doar portiunea dizlocatiei care se afla Tn 
imediata vecinatate a interfetei particula - matrice sufera alunecarea, Tn timp ce portiunea 
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ce nu se afla In contact cu dizloca|ia ramine in planul de alunecare, fapt care poate fi 
observat schematic Tn figura 1-20.
In timp ce modelul glisarii locale da valori ale tensiunii de prag avind acela$i ordin de 
marime cu valorile reale, presupunerile privind forma dizlocatiilor trebuiesc privite ca fiind 
excesiv de restrictive.
Existind argumente temeinice ca alunecarea locala ar trebui sa fie un proces afara de 
echilibru; incovoierea puternica, ce este caracteristica glisarii locale, se poate relaxa rapid 
prin difuzie, ducind la o alunecare mai degraba generalizata. Un asemenea model de 
alunecare a dizlocatiilor este prezentat schematic in figura 1-21.
Mai multi autori au sustinut ideea ca tensiunea de prag din aliajele durificate cu particule Tn 
dispersie nu poate fi atribuita dispersiilor care actioneaza ca obstacole in fata glisarii 
dizlocatiilor. In cautarea unei explica|ii valabile pentru existenta tensiunii de prag, s-a dat o 
atentie speciala posibilei interactiuni intre dizlocatii $i particulele dure.
Studiile de microscopie electronica prin transmisie sugereaza ca depa§irea particulelor de 
catre dizlocatii nu este controlat de fenomenul de alunecare, ci de o rezistenta care se 
manifesta impotriva desprinderii dizlocatiei de particula. Astfel fenomenul aparitiei tensiunii 
de prag poate fi atribuit unei interactiuni de atractie particula - dizlocatie.

1

y

Figura21. Distribute schematics a elementelor geometries In timpul alunecSrii generalizate a dizlocatiei 
peste particulS.

Observatiile experimentale concorda in mare masura cu unele studii teoretice, care au 
aratat cS, la temperaturi inalte, interactiunile elastice dintre particule $i dizlocatii sunt 
modificate complet, astfel incit chiar §i o particula fictiva de duritate infmita (care respinge 
dizlocatiile la temperature joasS) poate produce o forta de atractie puternica, de§i ea este 
incoerenta fata de matrice. Motivul Tl constituie faptul ca difuzia, de-a lungul interfetei 
particula - matrice, relaxeaza forfecarea §i, Tntr-o oarecare masura, tensiunea hidrostatica 
exercitata de dizlocatie asupra particulei. Aceasta poate permite dizlocatiei sa-§i reduca 
energia liniara in vecinatatea particulei, care se comporta din punct de vedere elastic mai 
mult ca un gol.
Spre deosebire de pragul de alunecare, cel de desprindere este independent de forma 
pozitia particulei fata de planul de alunecare. El se aplica indiferent de detaliile procesului 
de alunecare care preced deta§area.
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1-5.10.3.4.  Fluajul difuziv
De§i se considera stability existenta modului caracteristic de comportare prin existenta 
unui tensiuni de prag, la materiale monocristaline sau cu granulatie grosolana, caz Tn care 
procesele de dizlocare domina deformarea, exista indicii de existenta a tensiunii de prag ?i 
la materiale cu granulatie fina, care se deformeaza ca urmare a unui fluaj difuziv.
Materialele cu granulatie fina se pot deforma, prin transport difuziv de vacante, de la 
limitele grauntilor aflati sub tractiune, la cei sub compresie (relative), chiar dacS grauntii 
Tn$i§i nu se deformeaza, acest proces numindu-se fluaj difuziv.
Cum fluajul difuziv nu depinde de mi^carea dizlocatiilor din reteaua cristalina, se pune 
problema daca el poate deveni dominant la tensiuni aflate sub tensiunea de prag a 
fluajului prin dizlocare. Aliajele cu particule fine $i dure tind sa prezinte o neliniaritate la 
fluajul difuziv, care da aparenta unui comportament specific existentei unei tensiuni de 
prag. Tensiuni de prag mult mai mari au fost identificate Tn cTteva compozite durificate prin 
dispersii de particule, avTnd granulatie medie ?i particulele relativ apropiate.
Tensiunile de prag la modelul fluajului difuziv prezinta §i o puternica dependents de 
temperature, mult mai pronuntata decTt la fluajul prin dizlocatii, acesta fiind caracteristic 
materialelor foarte fine, cu graunti echiaxiali.
In concluzie, dovezile privitoare la existenta unei tensiuni de prag la fluajul difuziv sunt 
clare, datele de baza acumulate pTna Tn prezent sunt prea putine §i prea dispersate pentru 
a putea permite o reprezentare normalizata, a$a cum se procedeaza Tn cazul fluajului de 
dizlocatie.
Mai multe modele au fost elaborate Tn scopul explicarii prezentei tensiunii de prag la fluajul 
difuziv. Unui dintre aceste modele considera emisia §i absorbtia de vacante la limitele de 
graunte ("reactia la interfata”), ca fiind factorii ce limiteaza viteza de desfa^urare a 
procesului. Acestea sunt sustinute de studiile atomiste asupra limitelor de graunte, care 
sugereaza o structure bine definite a acestor zone. Vacantele pot fi emise sau absorbite 
doar de dizlocatiile de la limitele de graunte, care trebuie sa se deplaseze Tn planul acestor 
limite. Deoarece dizlocatiile sunt fixate de particule aflate la limite de graunte, previziunile 
pentru tensiunea de prag la fluajul difuziv, se evalueaza teoretic pornind de la modele care 
calculeaza tensiunile pentru dizlocatiile aflate la limite:

(24)
lb

unde bb este vectorul Burgers a unei dizlocatii de la limita de graunte, iar lb este distanta 
Tntre particule la limite. Atunci cTnd dizlocatiile de la limite pot glisa peste particule, pragul 
este redus la acela pentru alunecarea locate.
Luarea Tn considerare aici a unei alunecari locale este potrivita, deoarece dizlocatia de la 
limita de graunte este constrTnsa sa ramTna, Tn cursul deplasarii, la interfata particula - 
matrice. Prin analogie cu fluajul prin dizlocatie, o interacjiune de atractie Tntre dizlocatiile 
de la limite ?i particule, ar putea juca un anumit rol, dar efectul ei nu a fost Tnca studiat 
Intr-un alt tip de model, se presupune ca limita de graunte, ?i nu interfata particula - 
matrice, actioneaza ca o sursa sau un captator perfect de vacante. Relaxarea tensiunii 
care se na?te Tn particule, duce la o tensiune de prag pentru fluajul difuziv. Daca relaxarea 
se produce prin initierea de bucle de dizlocatii ale retelei cristaline, rezulta urmatoarea 
tensiune de prag:

(<''')„=“/ (25)
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Tn care s-a notat cu f fractiunea volumica a particulelor, iar r raza lor. Alternativ, bucle de 
dizlocatie se pot forma §i la interfata particula - matrice, rezultind o tensiune de prag 
dependents de temperature: 

n-G'bff
22WBT

(26)

unde G/ este modulul transversal “sesizat" de bucla de dizlocare de la interfata, iar b, este 
vectorul Burgers.
Este dificil de stabilit care dintre aceste modele de calcul sunt mai potrivite. Experienta 
limitata de pTna Tn prezent, sugereaza Tnsa ca exista o dependents liniara de fractia 
volumica.
Ecuatia (26) prezinta o puternica dependents de temperature, care nu poate fi altfel 
explicate decTt prin tensiuni puternice la nivelul limitelor de graunte. Deoarece unii dintre 
parametri nu sunt cunoscuti Tntotdeauna cu precizie (bb, lb, G„ b,) modelele nu pot fi 
verificate cu precizie pe baza datelor numerice ale tensiunii de prag.
Pentru explicarea valorilor ridicate ale tensiunii de prag gasite experimental de unii autorii, 
se subliniaza un alt fapt important. Procesele difuzive interg ranula re observate impun 
modificari ale fluajului prin dizlocare, mai ales la materiale cu factor de aspect al 
granulatiei ridicat. Fluajul prin dizlocare fiind supus tensiunii de prag, Tn cazul materialelor 
durificate prin dispersie, poate rezulta o tensiune de prag aparenta ?i pentru procesul 
difuziv. Necesitatea modificarilor fiind mai redusa la factori GAR redu$i, se poate explica Tn 
aceste mod existenta unei tensiuni de prag sensibila la factorul GAR §i la orientarea 
tensiunii. Aceste consideratii sunt Tnca aflate Tn discutie, la nivelul actual al cuno§tintelor.

1-5.10.4. Concluzii
Tensiunea de prag trebuie privita ca cea mai importanta caracteristica a relatiei tensiune- 
deformatie, Tn cazul materialelor armate prin dispersie. Scaderea accentuate a vitezei de 
fluaj la tensiunea de prag poate fi explicate prin presupunerea ca exista o interactiune de 
atractie Tntre dispersii ?i dizlocatii, presupunerea ca particulele sunt numai obstacole Tn 
deplasarea dizlocatiilor, ducTnd la dificultati conceptuale. Consideratiile teoretice au aratat 
ca, la temperaturi apropiate punctului de topire al aliajului matricei (atunci cTnd difuzia este 
foarte intensa), dispersiile fine sunt obstacole ineficiente Tn calea deplasarii dizlocatiilor, 
daca ele nu exercita §i o interactiune de atractie.
Tn aplicatiile practice, mentenabilitatea pe termen lung a tensiunii de prag este esentiala 
Tnsa, Tn principiu nu exista nici o garantie Tmpotriva aparitiei unor noi mecanisme de 
deformare, la viteze de fluaj incomensurabil de mici.
La nivelul actual de cunoa§tere exista cel putin doua procese cu potential de producere a 
unor deforma|ii la tensiuni inferioare tensiunii de prag, pe durate lungi de utilizare §i fare a 
aparea la Tncercari de durata mai redusa:
- prin activare termica se produc desprinderi de dizlocatii, care conduc la deformatii de 

valoare finite, la tensiuni mai mici decTt cea de prag.;
- limitele de graunti pot contribui la deformatie prin alunecari la limite sau acumularea de 

defecte.
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Figura /- 22. Reprezentarea schematic^ a posibilelor contribufi ale tensiunilor, inferioare celei de prag, la 
deformafii de fluaj cu viteza extrem de micS.

In timp ce ultimul caz poate fi evitat, la monocristale sau la granulatii grosolane cu un 
factor GAR ridicat, primul reprezinta o limitare "intrinseca” a durificarii prin dispersie la 
temperaturi ridicate. Ambele efecte sunt ilustrate de figura 1-22.
Cercetarile efectuate pina Tn prezent conduc la urmatoarele reguli calitative §i generale de 
realizare a efectului optim de durificare Tn compozitele armate cu particule fine Tn 
dispersie:
- particulele trebuie sa fie la distante cTt mai mici unele de altele;
- ele trebuie sa fie suficient de mari pentru a reduce producerea activarii termice a 

desprinderii dizlocatiilor, dar suficient de mici pentru a reduce fractia volumica a 
particulelor, Tn interesul unei bune ductilitati.

- proprietatile interfetei particula - matrice trebuiesc optimizate pentru a permite 
relaxarea completa a dizlocatiilor.

Modul Tn care aceste reguli generale pot fi traduse Tn expresii cantitative $i Tn procedee 
practice, reprezinta practic tematica de studiu pentru caracterizarea completa a acestei 
categorii de materiale, din punctul de vedere al comportarii la temperaturii ridicate.

1-5.11.  Recristalizarea cre^terea grauntilor
Compozitele metalice care au fost supuse prelucrarii prin deformare plastica pot 
recristaliza Tn timpul recoacerii. Efectul separator de fazS secundara asupra recristalizarii 
este destul de bine cunoscut, Tnsa Tn ceea ce prive$te particulele mai mari de 1 pm, caz 
care acopera majoritatea compozitelor prod use pTna Tn prezent, cercetarile sunt Tn curs.
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Figura I- 23. MSrimea de graunte prevSzutS in funcfie de mSrimea particulelor §i proporfia de armare

Se cunoa^te ca aceste particule ceramice stimuleaza germenii recristalizarii in zonele 
deformate, adiacente particulelor. In general fiecare particula formeaza cel putin un 
nucleu, motiv pentru care granulatia rezultata va fi Tn strinsa legatura cu distributia 
particulelor.
Germinarea stimulate de particulele ceramice se produce numai daca la marginea 
particulelor s-au format zone deformate, motiv pentru care deformatia trebuie sa se 
produca la o temperature sub cea critica de tranzitie. Prin deformare plastica la rece 
granulatia se poate reduce dupa recristalizare foarte mult, mergind pTna la scaderea de 10 
ori a diametrului grauntelui. O relatia care poate da indicatii asupra marimii de graunte 
rezultate o constituie ecuatia urmatoare:

D = d/FvM(1-Fv) (27)

Transpunerea grafica a relatiei de mai sus, pentru cTteva marimi de particule §i proportii de 
armare uzuale Tn producerea compozitelor, este prezentata Tn figure I-23, Zona Tn care 
curbele sunt trasate punctat reprezinta situatiile Tn care recristalizarea este improbabila.
Cercetarile experimentale au relevat ca particulele mai mari de 3 pm pot germina mai mult 
decTt un graunte, motiv pentru care valoarea data de relatia (11) poate privita ca §i limita 
superioara, granulatia fiind mai fina decTt cea prevazuta.
Marimea grauntelui este afectata §i de alte variabile, cum ar fi marimea deformatiei, 
temperature de recristalizare, viteza de Tncalzire, elementele de aliere etc. Din acest motiv 
valoarea datS de relatia (27) §i datele furnizate de diagrama din figura I-23 trebuiesc privite 
doar ca valori orientative, cercetarile trebuind sa fie aprofundate pentru fiecare caz Tn 
parte. Cu toate acestea daca particulele de armare sunt foarte apropiate, cre$terea 
subgr^untilor, necesara pentru recristalizare, este Tmpiedicata, iar la recristalizare 
structure se relaxeaza dar nu recristalizeaza. Aceste situatii sunt descrise de o serie de 
relatii empirice. De exemplu recristlizarea este Tmpiedicata atunci cTnd Fy/d > 0,1.
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Atunci cTnd germinarea grauntilor de catre particule se produce, nucleele de germinare se 
diatibuie Tn interiorul zonei deformate, motiv pentru care rezulta o texture TntTmplatoare.
In cazul Tn care materialul este expus la temperaturi ridicate, dupa ce s-a produs 
recristalizarea, este de mare importanta practice stabilitatea granulatiei obtinute, unele 
studii concentrindu-se asupra acestui aspect. Astfel a fost pus Tn evidenta pentru 
compozitele metalice pe baza de aluminiu efectul de fixare (Zener pinning effect) pe care Tl 
au particulele ceramice. Dimensiunea maxima la care se limiteaza cre§terea granulatiei Tn 
cazul expunerii Tndelungate la temperature a fost dat de unii autori sub forma urmatoarei 
relatii:

Dmax = 2d/3Fv (28)
Din aceasta relatie rezulta Tn mod evident efectul pozitiv asupra stabilitatii termice a 
granulatiei pe care Tl exercita o proportie ridicata Tn elemente de armare.
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Capitolul II.
Contribute privind tratamentul termic de 

sinterizare la producerea materialelor compozite 
pe baza de aluminiu armate cu particule 

ceramice
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11-1.  Stabilirea obiectivelor
Avind In vedere ca unele proprietati critice ale compozitelor armate cu particule, cum ar fi 
ductilitatea, tenacitatea, rezistenta la oboseala, depind esentialmente de procedeul de 
producere adoptat, din motive legate mai ales de uniformitatea distribute! particulelor 
ceramice, apare pregnant necesitatea studierii in continuare a tehnicilor de elaborare care 
ofera caracteristici superioare, In conditii tehnico-economice favorabile.
Studiul literaturii in domeniu a identificat doua directii pe care se concentreaza 
actualmente eforturile colectivelor de cercetare:
- Extinderea ariei de studiu, mai ales prin dezvoltarea de noi procedee $i optimizarea 

procedeelor clasice sau folosirea unor noi materiale, atit pentru matrice cit ?i pentru 
armare, in scopul Tmbunatatirii performantelor, mai ales In cazul celor critice, 
dependente de microstructure. Faptul ca pentru materialele produse pina in prezent s- 
au raportat valori ale proprietatilor rezultate cu o mare Tmpra?tiere, ridica problema 
controlului $i reproductibilitatii elementelor microstructurale, elaborarea unor noi 
modele de calcul pentru caracterizarea materialelor; gasirea unor noi corelatii intre 
parametri de elaborare, microstructure ?i proprietati etc.

- Cea de a doua directie principals! se refera la atenuarea unor dezavantaje relative. 
Astfel costurile relativ ridicate ale materialelor produse, precum §i tehnicile de 
elaborare relativ complicate au deplasat centrul de greutate al cercetarilor din 
domeniul fundamental in cel ingineresc. Extinderea utilizarii acestei grupe de materiale 
de la unele aplicatii ale industriei aerospatiale la utilizarea industrial^ curenta, impune 
caracterizarea complete a materialului, inclusiv elaborarea unor specificatii de 
proiectare constructive $i tehnologica, invingerea unui oarecare scepticism al 
potentialilor utilizatori industrial!. Un criteriu important In selectia unui material pentru o 
anumita aplicatie II constitute posibilitatea producerii §i prelucrarii prin metode $i cu 
utilaje clasice, Tn special cele de mare productivitate (turnare, deformare, a^chiere 
etc.) fie Tn forma finala, fie ca semifabricate de diferite tipodimensiuni.

Legat de prima directie principals de cercetare, s-a considerat oportuna studierea 
posibilitatilor microstructurale pe care le poate oferi folosirea ca matrice metalica a unui 
aliaj de aluminiu cu aliere complexa, acest aspect fiind mai putin studiat. Asemenea aliaje 
prezinta transformari structurale complexe din punctul de vedere al proprietatilor rezultate. 
Un subiect interesant Tl constituie posibilele influence pe care particulele ceramice le pot 
avea Tn cadrul acestor transformari, la producere ?i Tn timpul prelucrarii termomecanice, 
precum §i elementele microstructurale noi pe care le introduce o asemenea matrice, Tn 
urma armarii cu particule ceramice, avind Tn vedere $i efectele transformarilor structurale 
asupra proprietatilor mecanice §i tehnologice.
Cea de a doua idee conducatoare a studiilor prezentate se afla Tn relatie cu cre§terea 
disponibilitatii §i accesibilitatii acestor materiale, prin elaborarea unor tehnologii, fezabile 
din punct tehnico-economic cu nivelul tehnologic §i gradul de dotare existent actualmente 
in industria prelucratoare. Aceasta presupune elaborarea unui itinerar tehnologic complet 
de producere §i elucidarea posibilitatilor de transformare a proprietatilor mecanice 
tehnologice prin tratamente termomecanice. In scopul realizarii unor caracteristici 
superioare, s-a urmarit optimizarea parametrilor de tratament termomecanic, atit la nivelul 
elaborarii, cTt ?i Tn ceea ce prive^te prelucrarea secundara Tn vederea utilizarii.
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11-2.  Itinerariul tehnologic de producere

11-2.1.  Alegerea procedeului de elaborare
A§a cum s-a subliniat Tn considerable facute la capitolul 1, metodele de producere a 
compozitelor de aluminiu bazate pe metalurgia pulberilor prezinta avantaje evidente, 
printre care se pot aminiti, cea mai buna flexibilitate in ceea ce prive$te marimea 
particulelor §i proportia de armare realizata.
Metalurgia pulberilor presupune aplicarea unor temperaturi mai reduse, durate mai scurte 
de contact Tntre metalul Tn stare topita §i particulele ceramice, permitTnd de asemenea un 
control mai bun asupra fazelor §i constituentilor care se formeaza Tn timpul producerii, Tn 
special la interfata matrice-particule. Aceasta categorie de procedee realizeaza elemente 
de microstructura mai favorabile, Tn ceea ce prive?te granulate, incluziunile, segregatiile, 
defectele de retea cristalina, distributia a elementelor de aliere etc.
Unul dintre aspectele cele mai importante ale structurii compozitelor Tl reprezinta distributia 
particulelor ceramice Tn matricea metalica. A§a cum s-a aratat, o distribute uniforma a 
particulelor este conditia de baza pentru obtinerea unor valori mai bune pentru tenacitate 
§i ductilitate, proprietati deficitare la acest tip de materiale, fapt care poate exclude 
utilizarea la numeroase aplicatii inginere§ti. De asemenea evitarea aglomerarilor*  de 
particule Tmbunatate§te semnificativ rezistenta la oboseala §i deschide drum la numeroase 
utilizari, mai ales Tn industria automobilului.
Faptul ca materialele produse prin metalurgia pulberilor asigura cea mai favorabila 
distribute a particulelor ceramice, alaturi de alte avantaje structurale, precum o granulate 
fina, o proportie mai redusa de oxizi incluziuni, recomanda aceasta categorie de 
procedee ca avTnd cel mai mare potential de dezvoltare.
AvTnd Tn vedere obiectivul propus, de punere la punct a unei tehnologii cTt mai atractive din 
punct de vedere tehnologic ?i economic s-a optat pe un itinerariu avTnd un numar minimal 
de faze. De asemenea s-a urmarit evitarea utilizarii pe cTt posibil a unor utilaje complexe, 
care sa faca apel la forte §i presiuni foarte mari, precum cele bazate pe presarea 
izostatica, la cald sau la rece, tratamente Tn vid sau cu Tncalziri prin metode 
neconventionale, sau alte operatiuni de mica productivitate.
Analiza efectelor diferitelor operatiuni, componente ale itinerariului tehnologic, le au asupra 
proprietatilor finale, a dus finalmente la adoptarea variantei prezentate Tn figura 11-1.
1. Cele doua sortimente de pulberi, metalice §i ceramice, se supun Tn prima instanta 

amestecarii, ca o prima etapa Tn realizarea distribuirii particulelor ceramice Tn viitoarea 
matrice metalica. Dintre variantele disponibile, se distinge amestecarea mecanica Tn 
moara cu bile, atTt din punctul de vedere al productivitatii §i simplitatii, procedeul fiind 
pus la punct Tn diverse domenii industriale, cTt §i Tn ceea ce prive^te posiblitatea reglarii 
Tn limite largi a parametrilor tehnologici. Fenomenele complexe care au loc Tn spatiul de 
lucru sunt legate de energia specified pe care bilele de amestecare o transmit 
amestecului de pulberi, marime care se regleaza prin viteza de rotire §i raportul masic 
bile/pulbere.

2. Amestecul de pulberi rezultat se supune agregarii prin compactare, la forme $i 
dimensiuni apropiate celor finale. In scopul simplifies™ acestei operatiuni s-a optat 
pentru compactarea prin presare la rece. De asemenea se realizeaza Tn acest fel 
separarea de tratamentul termic de sinterizare, care se face distinct, putindu-se 
controla mult mai bine parametri tehnologici, iar protejarea materialului de atmosfera 
ambianta este mai u§oara. Spre deosebire de presarea la cald, eventual cea izostatica, 
varianta aleasa folose?te utilaje §i scule mult mai simple.

engl, cluster,
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Figura II-1. Itinerariul tehnologic de producere a compozitului.

Un motiv In plus care face ca presarea la cald, mult mai scumpa, sa nu se justifice este 
acela ca in general structura rezultata dupa amestecare mecanica §i compactare, este 
neuniforma din punctul de vedere al distributiei de particule ceramice, indiferent de 
varianta de presare aleasa. Din acest motiv, pentru asigurarea unei calitati superioare 
a materialui este necesara o operatie suplimentara constind dintr-o deformare la cald. 
Aceasta operatie asigura in orice caz eliminarea cvasi-totala a porozitatilor din 
material, anulind avantajele presarii izostatice la cald, ce constau tocmai din distributia 
mai uniforma a tensiunilor in masa piesei §i porozitati mai reduse.
Semifabricatele compactate ("verzi”’) realizate din presare la rece se caracterizeaza 
prin faptul ca pulberile sunt legate doar prin forte de adeziune, sarcinile care pot fi 
suportate fiind foarte reduse, exclusiv cele ocazionate de manipulari tehnologice 
simple.

3. Consolidarea materialului se face prin tratamentul termic de sinterizare, operatiunea 
cea mai pretentioasa, asupra careia s-au concentrat in cea mai mare masura 
cercetarile legate de producerea compozitelor. Influentele exercitate de compozitia

" engl. green compacts 
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materialului §i parametri tehnologici aplicati sunt Tn general elucidate pentru cazul 
materialelor monobloc. Din acest motiv s-a urmarit punerea in evidenta cu precadere a 
particularitatilor ce apar la tratamentul aplicat agregatelor din amestecuri de pulberi 
metalice §i ceramice.

4. Ca urmare a tratamentului termic de sinterizare, are loc imbinarea particulelor metalice 
§i umplerea majoritatii golurilor. Cre§terea gradului de compactitate, Tn scopul 
Imbunatatirii proprietatilor mecanice se produce prin operatiuni de deformare plastica la 
cald: forjare, roluire, extrudare etc. Fenomenele de curgere a materialului au ca efect §i 
modificarea distributiei de particule ceramice in matricea metalica, §i mai ales de 
indepartare a aglomerarilor de particule (cluster), fiind susceptibile a imbunatati 
tenacitatea, ductilitatea §i rezistenta mecanica la oboseala.

11-2.2.  Materiale folosite
Unul dintre dezavantajele relative ale materialelor compozite este legat de costurile 
ridicate ale materiilor prime. Acesta este de altfel unul dintre motivele pentru care armarea 
cu particule a devenit mai atractiva decit cea cu fibre.
Realizarea unor tehnologii fezabile din punctul de vedere al raportului pret - calitate este 
conditionata §i de folosirea ca materii prime a unor materiale relativ ieftine §i disponibile la 
scara industriala. Acest deziderat poate fi indeplinit in conditiile in care sunt folosite atit ca 

pulberi metalice, cit ?i ca pulberi ceramice, marci standardizate, procurabile pe filiera 
comerciala.

11-2.2.1.  Pulberile metalice
Matricea metalica a materialului se formeaza prin sinterizarea unui amestec de pulberi 
metalice, corespunzator cantitativ unui aliaj complex Al - Cu - Si - Mg, destinat producerii 
prin sinterizare a pieselor din aliaj durificabil de inalta rezistenta, folosite in industria 
constructoare de ma§ini.

11-2.2.1.1.  Caracteristici fizico-chimice
Sortimentul de pulberi metalice folosite are simbolizarea comerciala Alumix 123*,  
compozitia aliajului fiind prezentata in tabelul 11-1:

* procurat prin amabilitatea firmei Eckart Werke GmbH din Germania.
steramidS tip HOECHST Microwax C

Tabelul II-1. Compozitia aliajului Alumix 123.

Tn timpul procesului de producere prin atomizare din topitura, la contactul cu aerul, fiecare 
particula se acopera cu un strat subtire de oxid. Din acest motiv, pulberile pe baza 
aluminiu au o activitate redusa pe timpul sinterizarii ?i au tendinta de a se suda la rece de 
peretii sculelor pentru formare sau compactare.
Rezolvarea partiala a acestor probleme o reprezinta adaugarea de lubrifianti. Aceasta are 
ca efect §i scaderea simtitoare a presiunilor necesare unei compactari eficiente, precum 
a fortelor de extragere din scula a pieselor compactate.
Un efect favorabil il are adaugarea de elemente de aliere, dintre care se remarca 
magneziul, siliciul, cuprul $i zincul.
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Adaosurile de magneziu, la fel ca §i cele de siliciu favorizeaza ca topitura rezultata prin 
incalzire deasupra liniei solidus sa penetreze stratul de oxid ce Inconjoara particulele 
astfel sa realizeze consolidarea.
Se cunoa§te ca pelicula de oxid formata la suprafata metalica este mai putin stabila la 
aliaje fata de aluminiul nealiat. Studii efectuate pe aliaje Al-Mg incalzite in aer [292] arata 
ca la 350°C se formeaza un oxid cristalin, sub forma de particule, care tinde sa Intrerupa 
pelicula de alumina. Aceasta se intimpla prin una din reactiile urmatoare:

AI2O3 + 3Mg -> 3MgO + 2AI; AG° = -140kJ/mol la 500 C (1)

4AI2O3 + 3Mg -+ 3MgAI2O4 + 2AI; AG° = -260kJ/mol la 500 C (2)
Energia libera de valoare absoluta mai mare a reactiei (2) favorizeaza formarea spinelului
MgA^CU dar In realitate procesul de oxidare al aliajelor cu baza de Al. care contin ca
element de aliere-Mg este foarte complex §i depinde de compozitia aliajului.
In plus magneziul are un rol Insemnat in durificarea prin precipitare a solutiei solide, prin 
compu§ii intermetalici pe care ii formeaza.

Tabelul II- 2. Caracteristicile aliajului de sinterizare pentru producerea matricei.

Caracteristica Metoda pentru determinare di'n/?S0 Valori admisibile

Distribute mSrimii 
particulelor

Densitatea a pa rents

Densitate in stare 
tasatS
Fluid rtat e

Rezistenta mecanica a 
semifabricatului 
compacts!
Proprietati de 
compactare 
sinterizare

Determinarea dimensiunii particulei prin 
cernere uscatS cf. DIN 66165/2; ISO 
4497
Determinarea densitSlii aparente prin 
metoda Funnel, cf. DIN/ISO 3923/1 __

; Delerminarea densil3|ii in stare tasata 
: cf. DIN/ISO 3953/1

Determinarea fluidity pulberii cf.
DIN/ISO 4490

: Delerminarea rezislen|ei in slare
■ compactatS prin rupere transversals a 

probelor reclangulare
Determinarea modificSrilor 
dimensionale asociate compactarii $i 
sinterizarii

75-95 pm
0,30-0,50

pa

Pt

AdGS

0,95 - 1,05 g/cnr

1.25 - 1.35 g/cm'’

<30 s (50g; 5.0 mm)

>8.0 N/mtrr

-0,25+0,25%

Figura II- 2. Distribufia dimensional a particulelor de pulbere Alumir 123.

S

S
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11-2.2.1.2.  Proprietati tehnologice
Aliajul Alumix 123 se obtine din agregatul de pulberi metalice ca urmare a unui tratament 
termic de sinterizare avTnd urmatoarele faze tipice:
1. Indepartarea lubrifiantului
In scopul realizarii de proprietati mecanice superioare, prin consolidarea corespunzatoare 
a materialului, este absolut necesara indepartarea lubrifiantului folosit la compactare. 
Aceasta se face prin Tncalzire la o temperatura in general sub 420°C, mai frecvent la 
400°C, timp de 20 de minute. Cantitajile de lubrifiant ramase (sub 0,1%) vor fi indepartate 
la sinterizare, ele neinterfennd cu procesele de difuzie.

Figura II- 3. Ciclograma tratamentului termic de sinterizare.

CT

570...630°C

/ 2Q.40mn \

/ 10..20rrin \

/ Andere lutorifian sintarizam \
/ ;.

Duata[mn]

2. Sinterizarea
Prezenta la aliajele pe baza de aluminiu a peliculei subtiri de oxid face ca sinterizarea sa 
poata fi realizata doar Tn conditiile prezentei unei faze lichide. Obi§nuit temperaturile 
adoptate pentru aceasta categorie de aliaje se situeaza Tn gama de temperaturi de la 570 
pTna la 630°C. In aceste conditii, fazele eutectice penetreaza pelicula subtire de oxid, 
lichidul difuzeaza Tn particulele de aluminiu, formTnd un aliaj omogen.
Un ciclu tipic de tratament termic de sinterizare, care va fi supus unei proceduri de 
optimizare a parametrilor este reprezentat Tn ciclograma din figura II-3.

11-2.2.1.3.  Tratamente termice aplicate
Caracteristicile mecanice ale aliajele rezultate Tn urma sinterizarii pot fi simtitor crescute 
prin tratamente termice corespunzatoare, similare celor aplicate aliajelor obtinute prin 
metode din metalurgia topiturii.
1. Starea T1
Se obtine prin sinterizare la temperatura recomandata, urmata de racire pTna la 
temperatura ambianta.
2. Starea T4
Incalzire Tn aer timp de aproximativ 30 de minute la temperaturi cuprinse Tntre 495 §i 
505°C urmata de racire rapida Tn apa. Durificarea prin precipitare ca urmare a imbatrinini 
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naturale se face prin depozitare la temperatura camerei (15-25° C). Durificarea este 
realizata complet dupa aproximativ 30 de zile de la calire.
3. Starea T6
Este un tratament de durificare termica, constind din punerea in solutie timp de 30 de 
minute, In aer, la 495-505°C, urmata de racire In apa, apoi o imbatrinire la 160°C timp de 
18 ore.
Starea structural^ realizata In urma Imbatrinirii termice la durate apropiate celei de 18 ore 
corespunde imbatrinirii la duritate maxima , mentinerea in continuare la imbatrinire avind 
ca efect coalescenta precipitatelor formate §i scaderea duritatii. corespunzatoare unei 
supra-imbatrlniri".
Proprietatile mecanice rezultate dupa tratamentul aliajelor nearmate cu particule ceramice 
sunt sintetizate In tabelul II-3.

Tabelul II- 3. Proprietatile mecanice realizate in urma tratamentelor tennice.

Presiune de Densitatea Densitate ModificSri Rezistenta Duritate Alungire

Tip
compactare compactat sinterizat dimensionale la tracfiune

’ P Pp Ps . Al Rm HB A5
MPa g/cm4 g/cm4 % N/mm' %

Alumix 250 2,56 2,52 -6,4 Tla 190 60 5
123 400 2,65 2,59 -0,2 T4 260 75 3

T6 320 100 1

11-2.2.2.  Pulberea ceramics
Elementele de armare a matricei metalice trebuie sa fie reprezentate de particule. care sa 
poata realiza efectul de durificare a compozitului. Pentru ca imbunatatirea proprietatilor 
mecanice sa fie semnificativa materialul de armare trebuie sa prezinte rezistenta 
mecanica. rigiditate de valori ridicate §i sa fie relativ inerte fata de matricea metalica pina 
la temperaturi cel putin egale celei de producere. De asemenea avind in vedere obiectivul 
de realizare a unor materiale cvasi-izotrope. particulele ceramice se aleg de forma 
neregulata.

Figura II- 4 Distributia dimensionalS a particulelor din carburS de siliciu.

engl. peak aged. 
engl. over-aged.
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Din punctul de vedere al obiectivelor urmarite, cel al proprietatilor pe care le prezinta, 
precum §i din considerente legate de dorinta de realizare a unei variante economice, 
studiul bibliografic §i al ofertelor comerciale de materiale ceramice, au indicat ca varianta 
optima folosirea unei pulberi abrazive din carbura de siliciu (SiC), cu diametrul mediu de 
-8,5 pm, marca F800 . Distributia dimensionala a particulelor indicata de producator este 
cea din figura 11-4.

produsa de Universal Abrasives 5i pusa la dispose de catre frma Optica S.A. Timisoara.
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11-3.  Influenta parametrilor amestecarii mecanice asupra proprietatilor 
structurale

11-3.1.  Consideratii generate
A§a cum s-a constatat din studiul bibliografic Tntreprins din studiile preliminare efectuate, 
distributia uniforma a particulelor ceramice In matricea metalica are o influenta 
semnificativa asupra proprietatilor mecanice. Neomogenitatile structurale sub forma 
aglomerarilor de particule §i formarea unei retele continue $i subtiri de particule ceramice 
mici, care Tnconjoara grauntii metalici, produc porozitati Tn material diminuarea efectelor 
de durificare structural^ produse de particule.
Diminuarea rezistentei mecanice a materialului are loc ca urmare ca reducerii sectiunii 
utile a piesei, aglomerarile de particule actionTnd ca un gol de material, datorita faptului ca 
materialul metalic nu reu$e$te Tn aceste zone sa Tnglobeze particulele aflate la distante 
mici. De asemenea, a$a cum s-a aratat Tn capitolul I, aglomerarile vor reduce prin 
mecamsme structurale specifice ductilitatea, tenacitatea §i rezistenta la oboseala.
Inlaturarea partiala a porozitatilor se poate face prin aplicarea unei operatiuni de infiltrare a 
aliajului de matrice Tn stare mixta, solid - lichid, prin presare la cald, operatiune 
costisitoare §i avind o eficienta destul de redusa.
Remedierea distributiei neuniforme a particulelor ceramice este foarte dificil de realizat, 
procedeele ulterioare de deformare plastica la cald sau la rece nu realizeaza dectt 
ameliorarea partiala, chiar daca se aplica grade mari de deformare. Rezulta ca o conditie 
preliminary de obtinere a unor materiale cu calitati superioare este amestecarea omogena 
a pulberilor metalice cu cele ceramice $i evitarea pe cTt posibil a aparitiei de segregari.

II-3.2.  Parametri fizici $i cinematici ai amestecarii mecanice
Actiunea mecanica asupra amestecului de pulberi se produce prin elemente active de 
forma unor bile, puse Tn mi§care fie prin rotirea containerului utilajului, fie cu ajutorul unui 
amestecator format din mai multe tije care actioneaza asupra bilelor.
Spre deosebire de procedeele de aliere mecanica, la care energia transmisa este de 
valori mari, avind loc deformatii importante, Tnsotite de transformari de faze §i formarea 
unor noi compu§i, amestecarea mecanica are ca scop doar omogenizarea distributiei de 
particule ceramice Tn pulberea metalica, reactiile fizico-chimice trebuind evitate cu multa 
grija. In acest scop densitatea de energie transmisa trebuie sa fie redusa, iar stabilitatea 
compozitionala mentinuta Tn timpul amestecarii.
Experimentele preliminare prevazute pe baza datelor din bibliografie au indicat un raport 
masic Tntre amestecul de pulberi §i bile de 1:1 $i un grad de umplere volumica a 
containerului de 35-50%, Tn cazul folosirii unei mori cu bile avTnd o viteza de rotatie de 45 
rotatii/minut §i o capacitate de aproximativ 5 litri.
In aceste conditii o amestecare cu durata de 2 ore a asigurat o buna omogenizare, fara 
Tncalzirea amestecului. Energia redusa a procesului §i stabilitatea chimica a pulberilor 
folosite nu a facut necesara protectia prin vacuum sau gaze inerte, analizele prin difractie 
de raze X nu evidenteaza Tn acest sens aparitia de noi faze .
Pulberea din carbura de siliciu a fost Tn prealabil uscata prin Tncalzire Tn etuva, timp de 1 
ora la 150°C, fiind folosita imediat dupa racire.

H-3.3. Influenta parametrilor geometrid ai pulberilor
Studiul bibliografic a indicat o serie de masuri tehnologice folosite pentru uniformizarea 
amestecarii Astfel se pot aminti folosirea de utilaje cu energie ndicata de amestecare, 
cre?terea duratei acestei operatiuni, folosirea de activatori, tratamente termice sau 
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acoperiri aplicate pulberii ceramice, etc. Toate aceste masuri au un efect destul de 
modest, complicTnd itinerariul de producere $i ridicind costurile de producere a 
materialului.
Studiile publicate Tn ultimul timp au semnalat faptul ca relatiile Tntre parametri geometrid ai 
pulberilor folosite la amestecare au influen|a hotantoare asupra eficacitatii amestecarii, 
fiind indicate fie relatii empirice, fie chiar modele analitice care pun Tn’ relatie ace$ti 
parametri. De?i mai putin cercetata relatia dintre participarea volumica §i distributia 
particulelor ceramice, exercita o influenta importanta asupra calitatii amestecului, 
observatiile experimentale indicTnd Tnrautatirea distributiei pe masura cre§terii proportiei 
volumice a particulelor ceramice. Aceasta influenta se exercita Tn strinsa influenta cu 
dimensiunile pulberilor, §tiut fiind ca diferenta semnificativa de diametre Tntre cele 2 tipuri 
de pulberi poate avea ca efect, pe parcursul itinerariului de producere, aparitia unor 
aglomerari de particule ceramice.
Astfel pe ITnga alegerea unei tehnici corecte de amestecare, care sa realizeze cu succes 
dezagregarea particulelor §i distribuirea lor uniforma, trebuie cunoscut daca proportia 
volumica a particulelor ceramice §i distributia aleasa sunt compatible cu obtinerea unui 
amestec final care sa nu aibe aglomerari frecvente de particule, iar cele existente sa poate 
fi atenuate printr-o prelucrarea secundara de deformare plastica la cald.
In mod evident, pentru o anumita proportie volumica de particule §i un diametru al 
particulelor metalice bine definit, cu cTt particulele ceramice sunt mai fine, cu atTt mai putin 
spatiu va fi disponibil pe suprafata particulei metalice, pentru ca aceasta sa intre Tn contact 
cu ceramica. Pentru fiecare proportia volumica de particule ceramice care se dore$te a se 
realiza, exista o valoare critica a dimensiunii particulei ceramice. sub care se vor forma 
aglomerari. Incercarile de a scadea Tn continuare dimensiunea particulelor vor avea ca 
rezultat Tnrautatirea proprietatilor mecanice ale compozitului.
De asemenea, pentru dimensiuni date ale pulberilor metalice disponibile §i anumite valori 
ale diametrelor particulelor ceramice, vor exista proportii volumice maxime de participate a 
elementelor de armare pentru care se pot realiza distribute relativ uniforme ale particulelor 
ceramice.
Pentru calculul estimativ al relatiilor dintre dimensiunile particulelor §i proportia volumica 
de elemente de armare se vor nota cu D §i ddiametrele particulelor metalice, respectiv ale 
celor ceramice. S-a mai notat S=D/d, iar Vmp §i Vcp sunt volumul particulei metalice, 
respectiv al celei ceramice.
Amestecarea mecanica presupune distribuirea uniforma a particulelor ceramice pe 
suprafata celei metalice. In timpul consolidarii care urmeaza amestecarii, acestea sunt 
fortate sa patrunda Tn metalul mai moale. Proportia volumica a ceramicii este data de 
urmatoarea relatie:

n ■ Vcp
v= ;

Vmp^--v^ is- +1
2 n

(3)

unde n este numarul de particule ceramice Tmpra?tiate pe suprafata particulei metalice, 
din care doar jumatate din volum este inserat in particula mai moale, cealalta jumatate 
fiind cuprinsa Tn particula Tnvecinata.
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Figura II- 5. Dimensiunile caracteristice ale amestecului de pulberi.

Daca la fiecare particula ceramica va corespunde un segment sferic de coarda L (distanta 
medie Tntre particulele de armare) pe suprafata particulei metalice, suprafata rezervata 
fiecarei particule ceramice este:

a = nDh ( 4)
unde h este inaltimea segmentului sferic.
Deo a rece:

+\—-h12 (5)

atunci:
D-y/p2-L2

(6)

Faclnd substitutiile rezulta:

a = xD
D-ylp2-L2

2
(7)

Numarul de particule impra$tiate pe suprafata particulei metalice va fi:

rrP2 26 /O1
n =----- =------- 1 ,—7 (oj

a S-J62-X

unde A = L/d. Exprimind ecuatia de mai sus in functie de A, distanta dintre particule relativ 
la diametrul lor, se obtine urmatoarea egalitate:

Mr J (9)

unde cel de al doilea termen din membrul drept al egalitatii are o valoare semnificativa 
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doar pentru valori ale lui <£ apropiate de 1. Aceasta expresie este reprezentata grafic tn 
Anexa 11.1 pentru cTteva valori de participare volumica ale particulelor ceramice.
In conformitate cu previziunile pe care le face alura curbelor din Anexa 11.1 se poate 
afirma:
- Pentru o valoare constanta a participarii volumice a pulberii ceramice, la o valoare 

medie d a diametrului particulei, variatia distantei intre aceste particule, ca functie de 
diametrul particulei metalice, prezinta un maximum deplasat Tnspre valorile mici ale 
raportului D/d. De exemplu pentru participari volumice intre 5% §i 30%, D/d la (L/d)max 
se va modifica aproximativ intre 3,5 $i 2.

- Valoarea maxima apare in mod evident, deoarece modelul i§i Tnceteaza valabilitatea in 
cazul particulelor ceramice $i metalice cu diametre apropiate. La valori ale lui D/d 
superioare celei care da (L/d)max particulele ceramice sunt mai apropiate una de alta, 
pe masura ce diametrul particulei metalice create relativ fata de cel al particulei 
ceramice (arie specified mai mica a grauntilor metalici).

- Amestecurile la care aparitia aglomerarilor de particule este mai putin probabila apar 
pentru valorile cele mai mari ale L/d. Valoarea L/d =1 se refera la situatia in care toate 
particulele ceramice distribute pe suprafata particulelor metalice ating particulele 
ceramice cele mai apropiate.

- Pentru fiecare valoare a participarii volumice exista un interval de amestec (valori D/d) 
pentru care, in mod ideal, nu apar aglomerSri de particule ceramice de armare. Cu cTt 
participarea volumica a ceramicii (gradul de armare) este mai mare, cu afit acest 
interval este mai Tngust. De exemplu la V = 20% rezulta 1,3< D/d <8, iar la V = 30% 
rezulta 1,1 < D/d <4,6.

In situatiile reale, cu cTt este mai mica valoarea L/d, cu atit este mai greu de distribuit 
uniform particulele ceramice. De aceea este mult mai realist sa se stabileasca ca ?i criteriu 
L/d >1. Daca se alege arbitrar valoarea L/d = 1,5, atunci in tabelul II-5 se poate vedea ce 
importanta este coordonarea marimii de grSunte §i participarea volumica.
Cu cTt intervalul este mai mic, cu atTt amestecarea este mai dificila. Criteriul ales de L/d > 
1,5 va elimina Tn general orice posibilitate de a adauga mai mult de 30% particule 
ceramice fara a exista pericolul formarii de aglomerari.
Aceste consideratii Tn privinja intervalului admisibil pentru D/d au importanta practica, 
deoarece pulberile se caracterizeaza printr-o distribute a dimensiunii diametrelor de 
particule, mai degraba decTl printr-o valoare unica ?i uniforma a diametrului. Cu cTt 
intervalul de valori admisibile ale lui D/d este mai mic, cu atTt mai Tngusta va trebui sa fie 
distributia diametrelor de particule.
Pentru pulberile din aliaj de aluminiu care se iau Tn studiu, de tip Alumix 123, diametrele 
particulelor metalice se Tnscriu Tn limitele a D = 75 — 95 pm. In cazul amestecarii cu 
pulbere din carbura de siliciu SiC, din frac|iunea F800 avTnd valoarea diametrului nominal 
de 8,5 pm, valorile rezultate pentru valoarea L/d, la diverse valori ale procentului de 
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armare V, sunt calculate conform modelului reprezentat in Anexa 11.1 $i prezentate in 
tabelul II-5.
Valorile maxime ale lui Ud corespund diametrului maxim a particulei metalice §i 
aproximativ raportului D/d=11, iar cele minime la pulberile metalice cele mai mici din 
amestecul metalic folosit, pentru care D/d=9. Valoarea medie Ud corespunde aproximativ 
cu D/d=10.

Tabelul II- 5. Valorile criteriului Ud in cazul armSrii cu particule ceramice F800.

In tabelul II-5 au fost scoase in evidenta valorile acceptabile ale raportului Ud, adica 
situatia cind acesta este cel pu|in supraunitar, iar probabilitatea de producere a 
aglomerarilor de particule ceramice este mai mica.

Tabelul II- 6. Valorile criteriului Ud in cazul armSrii cu particule ceramice F1200.

V [% vol.] (Ud)max (l_/d)med (LZd)min
5
10 0,99 0,93
15 0,83 0,78 0,74
20 0,70 0,66 0,62
25 0,61 0,57 0,54
30 0,53 0,50 0,48
35 0,48 0,45 0,42

In cazul in care se opteaza pentru folosirea unei pulberi ceramice mai fine, de exemplu 
carbura de siliciu de granulatie F1200, cu un diametru nominal de 4,6 pm, caz in care D/d 
este maximum 20,65 §i minimum 16,30, valorile criteriului Ud devin cele prezentate in 
tabelul II-6.
A$a cum rezulta din valorile calculate in cele de mai sus folosirea pulberii ceramice de 
granulate 1200 limiteazS practic procentul de armare al compozitului rezultat la proportii 
de aproximativ 5%, valori la care efectul de durificare prin particule este red us.
O proportie semnificativa a participSrii particulelor din SiC, paralel cu o buna distribute a 
lor in masa metalica, se poate ob|ine prin folosirea unei pulberi ceramice cu dimensiuni 
ceva mai mari. Astfel, pentru granulatia de 800, criteriul Ud pastreaza valori supraunitare 
pina la participari volumice de 15%, situatie in care se sconteaza un efect semnificativ de 
durificare prin particule.
Avind in vedere ca din considerente prezentate in capitolul I pentru realizarea unor 
propriety mecanice superioare particulele ceramice se dore§te a fi cit mai mici, dar cu o 
distribute cit mai uniforma, particulele ceramice corespunzatoare pulberii F800 apar a fi 
cele mai indicate utilizSrii ca elemente de armare.
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11-3.4.  Rezultate experimentale
Valorile calculate ale limitelor teoretice de armare i$i gasesc confirmarea prin rezultatele 
experimentale obtinute. Astfel compararea structurilor realizate prin combinarea pulberii de 
aliaj Alumix123, cu particule din carbura de siliciu din calitatea F800, prezentate in 
capitolul IV, cu un compozit avTnd 15% vol. pulbere din carbura de siliciu [132] echivalenta 
cu fractiunea F1200, aratata in figura II-6, ilustreaza valabilitatea consideratiilor de mai 
sus.

Figura II- 6. Compozit Al-Cu /15%SiCp, diametral particulelor ceramice-5 pm, diametral particulelor 
metalice 85 pm.

Compozitul avind 15% vol. particule la un diametru mediu al particulelor de 5 pm se 
incadreaza conform tabelului II-6 in situatiile in care exista, din punctul de vedere al 
raportului geometric intre pulberi, un rise crescut de formare a aglomerarilor de particule 
ceramice. In capitolul IV se trateaza pe larg aceste aspect alaturi de alte elemente 
structurale

II-3.5.  Concluzii
Din punctul de vedere al rezultatelor amestecarii mecanice, se considera oportuna 
cercetarea posibilitatilor de elaborare a unei tehnologii complete de producere a unei 
familii de compozite metalice armate cu particule, pornind de la folosirea ca materie prima 
a unor particule metalice cu diametre cuprinse intre 75 §i 95 pm, aflate in oferta 
comerciala.
In conformitate cu limitarile geometrice introduse de modelul analitic expus in cele de mai 
sus, verificate pe cale experimentala, se considera rationala folosirea de particule 
ceramice din carbura de siliciu, din fractiunea dimensionala F800.
Aceasta granulatie permite amestecarea mecanica, fara aparitia freeventa a aglomerarilor 
de particule ceramice pina la proportii de armare de 15% procente volumice, valori la care 
efectul de durificare este considerat semnificativ .
Folosirea unor particule din carbura de siliciu mai fine introduce pericolul aparitiei de 
aglomerari la participari volumice mai mari de 5%, proportie la care cre$terea 
caracteristicilor mecanice este redusa, armarea nejustificindu-se.
In privinta parametrilor tehnologici, ace§tia trebuie sa asigure o energie de amestecare 
relativ redusa, care sa evite formarea unor noi faze. De asemenea regimul de amestecare 
ales nu impune folosirea unor atmosfere protectoare
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11-4. Formarea prin compactare a amestecului de pulberi

11-4.1.  Consideratii generate
Aceasta operatiune T§i gase§te locul Tn itinerariul tehnologic al producerii compozitului, 
Tntre realizarea unui amestec omogen de pulberi §i tratamentul termic de sinterizare, care 
realizeaza o legatura permanenta Tntre particulele metalice.
Formarea prin compactare va avea Tn cazul compozitelor urmatoarele objective:
- Realizarea unui agregat de pulberi apropiat ca forma §i dimensiuni de piesa finala;
- Producerea prin deformare plastica a unei legaturi prin adeziune Tntre pulberile Tn

amestec, care sa permita manevrarea interoperatii a semifabricatelor compactate 
("verzi")';

- Asigurarea unui un contact intim Tntre particulele metalice, care sa faciliteze difuzia
termica $i Tn acela?i timp un grad ridicat de compactitate (porozitate redusa), care sa 
nu antreneze modificari dimensionale mari cu ocazia transferului de substanta ce are 
loc la difuzie;

- Legat de acest din urma obiectiv, prezinta importanta $i distributia uniforma a sarcinilor
§i deformarilor Tn toata masa piesei, pentru realizarea unui grad de compactitate cTt 
mai uniform, astfel ca modificarile dimensionale sa fie cTt mai omogene §i sa nu 
antreneze §i modificari de forma.

Obiectivele enuntate Tn cele de mai sus, pun probele tehnologice dificile, legate de 
realizarea sculelor §i utilajelelor necesare asigurarii unor parametri corepunzatori. In cazul 
producerii semifabricatelor pentru compozite cu matrice metalica, complexitatea 
proceselor este amplificata de natura neomogena a pulberilor, dintre care cele ceramice 
cu plasticitate foarte redusa, de cerintele realizarii unei anumite distribute a elementelor de 
armare, precum $i de evitarea fanmitarii lor.
Acest fapt a dus la dezvoltarea mai multor procedee de formare a semifabricatelor 
compactate pentru producerea compozitelor armate cu particule:
- Compactarea la rece, Tn matrite, cu simpla ?i dubla actiune;
- Presarea izostatica la rece;
- Extrudarea la rece a amestecurilor de pulberi;
Daca formarea prin compactare este asociata consolidarii prin difuzie se pot folosi ?i 
procedee, ca de exemplu:
- Presarea izostatica la cald;
- Extrudarea la cald;
- Deformarea prin explozie, etc.
In cazul alegerii metodei de formare pentru producerea probelor de compozit s-au avut Tn 
vedere urmatoarele aspecte:
. Necesitatea alegerii unei variante care sa nu introduca utilaje sau tehnologii 

complicate, avTnd Tn vedere obiectivul general de realizare a unei tehnologii cu un grad 
cTt mai mare de accesibilitate;

- Incercarile preliminare au aratat o calitate acceptabila a gradului de compactitate;
- Faptul ca finalmente compozitul trebuie sa prezinte o distribute cTt mai uniforma a 

particulelor ceramice Tn masa metalica, deziderat care nu poate fi realizat direct prin 
formare §i sinterizare, presupune ?i aplicarea Tn final a unei deformari plastice la cald, 
de valoare foarte mare. Aceasta deformare va reduce porozitatea §i se va uniformiza 
gradul de compactitate, pTna la procente apropiate de 100%, producind de asemenea 
modificari de forma §i dimensiuni. Din acest motiv cerinjele de realizare a unei 
compactitati ridicate §i uniforme nu sunt foarte ridicate.

engl. green compact.
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Considerentele expuse Tn cele de mai sus au facut ca pentru compactarea probelor de 
material compozit sa se apeleze la presarea la rece Tn matrita, adoptTndu-se o varianta cu 
dubla actiune. Aceasta schema de presare asigura o distribute mai uniforma a tensiunilor, 
mai ales la piesele avTnd un raport Tnaltime - latime cTt mai mic. Din acest motiv, Tn 
stabilirea raportului dimensional al semifabricatelor s-a urmarit de asemenea ca 
dimensiunile de pe directia de presare sa fie cTt mai mici, iar cele transversale mai mari, 
astfel TncTt diferentele de tensiune realizate la compactare sa fie cTt mai mici.

11-4.2.  Influenta parametrilor tehnologici fi a compozitiei asupra compactitatii 
semifabricatului

Fenomenele legate de formarea prin compactare a pulberilor metalice sunt Tn general bine 
cunoscute. Cu toate acestea, experienta de presare a amestecurilor de pulbere de naturi 
§i proprietati diferite, cum este cazul sistemului metal - ceramic este mai redusa. Fata de 
aceasta situatie s-a procedat la un numar important de experimente preliminare, Tn 
decursul carora s-au conturat cTteva probleme ce apar la producerea de semifabricate 
compactate pentru compozite:
- Introducerea unei fractiuni din ce Tn ce mai mari de pulberi ceramice, avTnd o 

plasticitate scazuta §i o rigiditate mult mai mare, modifica distributia de tensiuni 
produsa Tn timpul presarii, influentTnd-o Tn mod imprevizibil Tn functie de distributia 
particulelor ceramice; eventualele aglomerari de particule ceramice vor produce zone 
cu plasticitate mai redusa, §i implicit o aderenta mai redusa Tntre particule; din aceste 
motiv create §i din acest punct de vedere importanta unei amestecari cTt mai bune a 
pulberilor metalice §i ceramice;

- Particulele ceramice vor create simtitor coeficientul de frecare Tn interiorul agregatului 
de pulberi §i fata de scule, astfel TncTt este necesara aplicarea unor forte de presare 
din ce Tn ce mai mari;

- Inafara de cre$terea fortelor aplicate, pentru compensarea frecarilor interne §i 
exterioare, coeficientii de frecare mai mari au creat probleme legate de extragerea din 
scule a semifabricatelor, §tiut fiind ca doar fortele de adeziune asigura integritatea 
acestor semifabricate, rezistenta mecanica fiind scazuta, iar fragilitatea ridicata; 
aceasta a reprezentat cea de a doua categorie de motive pentru care s-au cautat 
gasirea unor solutii de lubrifiere, mai ales la contactul dintre semifabricatele 
compactate $i scula;

- Plasticitatea mai scazuta rigiditatea crescuta a amestecului, Tn raport cu cea a 
pulberii metalice, au impus adoptarea unor durate mai lungi de apasare, mai ales a 
unui timp de mentinere la presiunea maxima, aceasta ducTnd la o mai buna curgere a 
materialului §i reducere a deformarilor elastice Tn favoarea celor plastice;

Cercetarile preliminare legate de realizarea un grad de compactitate optim s-au facut prin 
tatonare, pornind de la valorile recomandate de producator pentru formarea aliajului 
metalic nearmat.
Astfel s-a constatat ca odata cu cre§terea gradului de armare cu particule ceramice din 
carbura de siliciu la valori de peste 5% s-a redus mult gradul de compactitate, chiar la 
presiuni de apasare ridicate. In paralele cu aceasta s-au Tnregistrat uzuri pronuntate ale 
partilor active de la scule $i alte deteriorari, precum §i calitatea scazuta a semifabricatelor 
produse, mai ales suprafete rugoase, fisuri §i chiar ruperi.
Experimentele efectuate au condus la adoptarea urmatoarelor conditii tehnologice, pentru 
evitarea neajunsurilor constatate:
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Figura II- 7. Aspectul suprafetelor la compactarea (a) cu lubrifiere: (b) fSrS lubrifiere.

Aplicarea unui material tampon intre suprafetele de contact dintre scuta §i amestecul 
de pulberi a fost adoptata pentru reducerea coeficientilor de frecare; prinlre varianlele 
Incercate s-au numarat interpunerea unor folii subtiri de aluminiu (g = 0.2 mm), a unor 
folii de polietilena sau ungerea cu diver§i lubrifianti; Aplicarea diverselor folii prezinta 
dezavantajul calitatii scazute a suprafetelor rezultate. motiv pentru care s-a adoptat 
varianta folosirii unui lubrifiant. Cele mai bune rezultate s-au obtinut folosind un 
amestec in parti volumice egale de vaselina §i grafit, Efectul comparativ al compactarii 
cu §i fara lubrifiere, a unor amestecuri cu continut ridicat in ceramica. poate fi urmarit in 
figura 11-7;
Folosirea lubrifiantului s-a dovedit eficienta atit din punclul de vedere al gradului de 
compactitate rezultat. cit §i in privinta fortelor de extragere a semifabricatelor din 
matrita. dar numai pina la procente de armare de 15% vol. SiC. Peste acesta proporlie 
a particulelor ceramice a fost necesar cre§terea continutului de lubrifiant mtrodus de 
producator in amestecul de pulberi metalice. Astfel s-au obtinut rezultate salisfacatoare 
prin adaugarea a inca 1% greutate de stearina, la amestecarea mecanica in moara cu 
bile:
Presiunea de compactare s-a aplicat treptat. pe parcursul unei durate de aproximativ 5 
minute, dupa care presiunea s-a mentinut constanta timp de 10 minute, iar 
descarcarea s-a facut treptat, de asemenea pe parcursul a aproximativ 5 minute: 
In privinta sculelor folosite la compactare. s-au folosit oleluri de scule in stare tratata 
(mai ales 205Cr115). care sa asigure o buna rezistenta mecanica §i o duritate 
superficiala a partilor active de valori mari: viteza de uzare constatata pe parcursul 
producerii semifabricatelor presupune ca, pentru o productie de volum mai mare a 
compozitelor cu particule ceramice. suprafetele active trebuiesc durificate suplimenlar. 
prin tratamente superficiale, eventual chiar pelicule dure subtiri:
S-a constatat ca prezinta o mare importanta monitorizarea uzurii produse la scule. 
ie§irea din cimpul de loleranta a ajustajelor sau degradarea suprafetelor active, 
resimtindu-se imediat asupra desfa§urarii compactarii $i a densitatilor relative rezultate: 
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cre§terea uzurii produce fenomenul de Intepenire-alunecare , avind ca efect suprafete 
degradate, fisuri §i chiar ruperi de semifabricate, a§a cum se poate vedea in figura 11-8,

Figura II- 8. Fisurarea semifabricatelor ca umiare a uzurii ridicate a sculei.

In conditiile reducerii frecarilor exterioare, iar in cazul compozitelor cu grade mari de 
armare, §i a celor interne, exista conditii de realizare a unor densitati relative ridicate 
merglnd pina In jurul a 95% din valoare teoretica, asigunnd o calitate buna a 
materialului in urma tratamentului termic

11-4.3.  Procedure experimentala

11-4.3.1.  Determinarea gradului de compactare
Incercarile experimentale pentru determinarea parametrilor compactarii. in special 
presiunea de compactare folosesc ca §i marime de rapuns gradul de compactare realizal. 
sub forma unei densitati relative, exprima procentual fata de densitatea teoretica a 
materialului compozit.
Dintre metodele existente pentru determinarea densitatii aparente, s-a folosit metoda 
clntaririi prin balanta hidrostatica, descrisa §i in STAS 9709/2-74. Metoda consta in 
cintarirea semifabricatului mai Tntii In aer, apoi scufundat complet cu ajutorul unui co§ de 
slrma Jntr-un vas cu apa distilata.
Volumul probei clntarite se determina prin:

= (fTlaer ~ tTiaps) /PapS (10)

Unde maer maps reprezinta masa probei determinate prin clntarire In aer. respectiv In 
apa, iar pap$ este densitatea apei.
Densitatea aparenta se calculeaza prin:

Paparent = tTlaer PapS / V = HlaerPapS / (filaer ~ Waps) (11)

Gradul de compactitate, reprezentind o densitatea relativa. se calculeaza prin raportare la 
densitatea teoretica:

Gc - (paparent / Pteoretic)' 100 [%] (12)

Densitatile teoretice ale compozitelor In functie de gradul de armare s-a calculat pe baza 
unei relatii de tipul legii amestecului:

engl. stick-and-slip.
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P j00------ P~ (13)

unde pc, pP §i pm reprezinta densitatile compozitului, particulelor ceramice, respectiv 
aliajului metalic, iar Vp proportia volumica procentuala a particulelor metalice in compozit. 
Cunoscindu-se ca densitatea aliajului Alumix123 este pm = 2,60 g/cm3, iar cea a carburii 
de siliciu folosite pentru armare este pp = 3,22 g/cm3, se pot calcula densitatile teoretice pc 
ale compozitelor, valorile rezultate fiind prezentate In tabelul 11-7.

Tabelul //- 7. DensitSfile teoretice ale compozitelor In functie de proportia de armare.

o 10 __ 20
2,693 2,724

II-4.3.2.  Alegerea utilajului constructia sculelor de formare
Utilajul §i setul de scule necesar compactarii s-a facut pornind de la marimea $i forma 
probelor necesare experimentelor §i avind in vedere ordinul de marime al presiunilor care 
intervin in procesul compactarii.

Figura II- 9. Forma fi dimensiunile probelor de compozit.

Figura II-10. Matrifa de formare prin compactare: (a) presare; (b) extragere.
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Dimensiunile finale ale pieselor de forma cilindrica au fost stabilite la 040x20 mm, astfel 
TncTt piesele sa aibe o un raport diametru - fnaltime redus, pentru uniformitatea cit mai 
buna a clmpului de tensiuni Tn material. Tot pentru egalizarea tensiunilor atlt poansonul 
superior cit $i cel inferior au fost prevazute cu convexitati de 7°, astfel IncTt piesele vor 
rezulta concave pe suprafetele frontale, a§a cum se vede din figura 11-9.

Figura II-11. Aspectul general al sculelorde compactare.

Constructia sculelor, prezentata In figura 11-10, asigura actiunea bilaterala asupra 
amesteciilui de pulberi, prin cele doua poansoane, unul inferior §i altul superior. Dupa 
incheierea ciclului de compactare probele sunt extrase din scula cu ajutorul unei placi 
extractoare, putlnd sa fie trecute direct la tratamentul termic. Aspectul general al setului de 
scule este prezentat Tn figura 11-11.
Studiul parametrilor compactarii presupune aplicarea a diverse presiuni. AvTnd In vedere 
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dimensiunile piesei, care asigura o sectiune transversala de aplicare a fortei de 12,6 cm2 
§i ordinal de marime al presiunilor ce trebuiesc asigurate, a fost ales pentru compactare o 
ma§ina de incercare la tractiune — compresiune cu actionare hidraulica §i o valoare 
maxima a fortei de apasare de 100 tf. Ma§ina permite de asemenea reglarea vitezei de 
apasare precum §i masurarea cu precizie a fortei aplicate. Montajul experimental compus 
din ma§ina de tractiune ?i scula de compactat este prezentat in figura 11-12.

II-4.4.  Rezultate experimentale $i concluzii
In scopul determinarii fortelor necesare realizarii unui grad de compactitate suficient de 
ridicat. situata conform experiementelor preliminare §i datelor din bibliografie in jurul valorii 
de 95%, s-au aplicat probelor cu continut in particule de SiC, diverse forte de compactare. 
Gradele de compactitate realizate au fost calculate pe baza determinarilor de densitate 
aparenta, prin cintarire hidrostatica, dupa procedura prezentata anterior.

Figura II-13. Variatia gradului de compactitate a compozitului in functie de presiunea aplicat3 §i gradul de 
armare.

Valorile rezultate in urma aplicarii a 3 trepte de incarcare, corespunzatoare unor forte de 
40. 60 §i respectiv 80 tf, sunt reprezentate grafic in figura 11-13, pe baza datelor cuprinse in 
tabelul II-8.
Dupa cum se poate observa, aplicarea unor forte de 40 tf, corespunzatoare unei presiuni 
de aproximativ 317 MPa asigura o densitate suficienta doar pentru producerea aliajul 
metalic nearmat. Cre§terea presiunii pina in jurul a 476 MPa va asigura compactarea 
compozitelor cu continut redus in elemente de armare, de 5 §i 10 %, in timp ce la 
continuturi ridicate de carbura, de 15 - 20% este necesara presarea cu pina la 635 MPa.

WE-100, produsa in R.P. Chineza, aflata in dotarea Laboralorului de incercari mecanice a Catedrei de 
Rezistenta Materialelor de la Universilalea "Politehnica" din Timisoara.
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Tabelul II- 8. Gradele de compactitate realizate la compozite prin aplicarea diverselor presiuni.

Treapta a lll-a 
F = 80tf;p = 635 MPa

96^8
95.6
94,5
93.7

11-5. Tratamentul termic de sinterizare

11-5.1.  Transformari structurale $i fenomene fizico-chimice fundamentale

11-5.1.1.  Generalitati
Prin sinterizare se intelege tratamentul termic prin care, in prezenja sau absenta unei 
presiuni aplicate, se realizeaza densificarea semnificativa a unui semifabricat format dintr- 
o agregare de pulberi, legate de forte relativ scazute. Acest tratament este Tnsotit de o 
serie de fenomene fizice, care au ca efect umplerea mai mult sau mai putin completa cu 
material a volumului porilor.
In cazul amestecului de pulberi cu compozitii diferite, Tn timpul sinterizarii apar noi faze, ca 
urmare a faptului ca alaturi de transformable fizice apar §i fenomene de nature structurala. 
Daca la pulberile monofazice sinterizarea se face obi§nuit la 2/3 pina la 4/5 din 
temperatura de topire sau cea solidus, pulberile polifazice (amestecurile de pulberi) se 
incalzesc in apropierea sau deasupra temperaturii de topire sau solidus a fazei celei mai 
u§orfuzibile.
Disparitia porilor ca urmare a sinterizarii are ca fenomen insotitor cre§terea grauntilor, a§a 
cum se intimpla Tn timpul oricarui tratament efectuat la temperaturi ridicate asupra unui 
material policristalin.
In timpul tratamentului termic are loc §i o modificare importanta a energiei libere, de la 
valori mari, corespunzatoare unui sistem dispers, constfnd dintr-un agregat de pulberi, la 
valorile mai scazute ale unei stari stabile, cea a unui corp cu porozitate mult mai redusa. 
Diferenta dintre nivelele energiei libere ale starii de intrare §i a celei de ie§ire constituie 
forta motoare a procesului, care evolueaza fare actiunea unei forte exterioare.
Modul concret de reducere a energiei libere poate fi explicat in linii mari prin urmatoarele 
mecanisme:
- la sistemele monofazice (pulbere omogena) prin reducerea suprafetelor exterioare §i 

interioare. Tn prima categorie intra limitele exterioare ale piesei compactate, peretii 
porilor superficial!, iar in cea de a doua peretii porilor interiori, care au in general o 
forma neregulata, suprafetele de contact ale particulelor presate, limitele de graunti. 
Contribuie de asemenea la scaderea energiei libere ?i eliminarea unor defecte de 
structure, ca de exemplu dizlocatiile. Realizarea acestor mecanisme ale sinterizarii 
presupune deplasarea unei proportii importante din volumul materialului, transports 
facindu-se in diverse moduri, functie de tipul ?i starea sistemului supus tratamentului.

- Tn sistemele polifazice (pulberi eterogene) cu solubilitatea componentelor peste 
fenomenele caracteristice pulberilor omogene se suprapune reducerea gradientilor de 
concentrate existente, prin difuzie eterogena, aceasta avind ca rezultat scaderea 
potentialului chimic. Daca se ia in discu(ie densificarea corpurilor poroase la 
temperaturi superioare limitei de curgere la cald a materialului cu aplicarea simultana a 
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unei forte exterioare de valori mari, aceasta se face preponderent prin deformatie 
plastica de fluaj.

11-5.1.2.  Sinterizarea in faza lichida
Acest procedeu de sinterizare se aplica in special sistemelor cu mai multe componente, la 
compozitii care asigura pe intervalul de temperature situat Tntre liniile solidus ?i lichidus 
prezenta a doua sau mai multe faze, dintre care cel putin una este in stare lichida.
O conditie de cea mai mare importanta a realizarii acestui procedeu este stabilirea cu cTt 
mai mare precizie a temperaturii de Tncalzire, pentru obtinerea unei proportii corecte a 
topiturii, astfel TncTt ea sa se afle Tn cantitati suficiente pentru a Tnveli complet particulele 
solide, dar sa nu modifice esential forma §i dimensiunile piesei.
Obtinerea cantitatii de faza lichida necesara este cu atTt mai rapida, iar cre?terea de 
densitate realizabila este cu atTt mai mare, cu cTt faza solida este mai fina §i mai dispersa, 
mai ales ca urmare a folosirii unei pulberi de granulatie mai redusa.
Desfa§urarea tratamentului de sinterizare Tn prezenta fazei lichide este Tmpartit, functie de 
fenomenele predominante care au loc, Tn trei faze temporale distincte:
1. Cre^terea rapida a densitatii ca urmare a unei alunecari relative a particulelor solide din 

material, pe baza fazei lichide care le Tnconjoara. Aceasta faza mai poarta numele de 
faza de ordonare;

2. Continuarea densificarii, cu viteze mai mici, ca urmare a unui transport directionat de 
faza solida Tn topitura, precum §i o credere a granulatiei. Fenomenele care 
guverneaza aceasta faza sunt pe de o parte dizolvarea §i precipitarea, iar pe de alta 
parte coalescenta;

3. O densificare finala, mai lenta, avTnd loc Tn interiorul fazei solide, fare participarea 
topiturii.

Figura II-14. Parametri caracteristici ai sinterizSrii supersolidus.

In cazul sistemului de aliaje considerat, care poate fi redus din motive de simplitate la 
sistemul Al-Cu, pe tot parcursul tratamentului termic de sinterizare fazele solide §i cele 
lichide se aflS Tn echilibru cantitativ, faza lichida fiind existenta pTna la Tntreruperea 

80

BUPT



mentinerii izoterme. Din acest motiv variants de tratament se mai nume?te “cu prezenta 
permanenta a topiturii".
Pe parcursul sinterizarii in prezenta fazei lichide exista, ca $i la alte procedee de 
sinterizare, tendinta de minimizare a energiei superficiale, iar daca exista solubilitate a 
componetelor, a?a cum este cazul aliajului Al - Cu - Si - Mg considerat, va exista §i o 
tendinta de reducere a gradientilor de concentrate, pentru atingerea unei stari de energie 
mai redusa. Forta motrice a transformarii, reprezentata de reducerea energiei, este foarte 
puternica De exemplu trecerea de la contactul punctiform la materialul monobloc, ca 
urmare a infiltrarii topiturii, produce o scaderea de pina la 4 - 6 ori a energiei, ce ar 
echivala cu actiunea mecanica exterioara a unei presiuni hidrostatice de pina la zeci de 
MPa.

11-5.1.3.  Sinterizarea supersolidus tn faza lichida
Unui dintre cazurile practice ale aplicarii sinterizarii in prezenta topiturii este cel in care 
este vorba de un sistem eutectic, de forma celui reprezentat de sistemul Al - Cu, 
concentratiile elementelor de aliere fiind reduse, fie situatia asemanatoare in care 
componentele sunt solubile in orice propose. Acest procedeu poarta numele de 
sinterizare Tn faza lichida de tip supersolidus, iar raportul intre fazele in echilibru este 
prezentat in figura 11-14.

Figura //-15. Reprezentarea schematics a desfS§urSrii sinterizSrii supersolidus.

Dupa cum se poate observa cre$terea temperaturii in intervalul solidus - lichidus are ca 
efect o proportie mai mare de faza lichida. Realizarea corespunzatoare a procedeului 
presupune mentinerea nivelului de temperatura in limite suficient de inguste pentru ca 
raportul dintre faza solide §i cea lichida sa ramina in limite corecte. In general ridicarea 
temperaturii §i sporirea cantitatii de topitura are ca efect o densitate finala mai mare §i o

eng I. Supersolidus Liquid Phase Sintering - SLPS. 
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duritate de asemenea sporita, limitarea Tncalzirii facTndu-se din considerente de stabilitate 
dimensionala.
Fazele sinterizarii solidus coincid Tn cea mai mare parte cu cele enuntate pentru 
sinterizarea cu faza lichida in general, aceasta varianta prezentTnd totu?i unele 
particularitati, legate mai ales de raportul care exista Tntre solubilitatile principalelor 
elemente de aliere Tn metalul de baza. Aceste faze sunt prezentate Tn figura 11-15.
Astfel topirile locale care apar Tn particula metalica vor fi amorsate de catre mici 
neomogenitati de compozitie, mai frecvente la limitele de graunte cristalin. Pulberea 
metalica folosita pentru formarea matricei metalice a compozitului a fost produsa prin 
pulverizare cu gaz inert a aliajului topit, fapt care are ca efect racirea rapida a particulelor. 
Cu cit viteza de racire este mai mare, cu atTt mai ridicata va fi densitatea neomogenitatilor 
§i deplasarea valorilor punctelor critice de transformare, motiv pentru care primii germeni 
de topitura vor aparea imediat dupa Tncalzirea peste linia solidus. Va depinde de viteza de 
Tncalzire pTna la temperatura de sinterizare izoterma, daca o parte mai mica sau mai mare 
dintre neomogenitati va fi sau nu eliminate prin difuzie. O viteza mai mare de Tncalzire 
limiteaza omogenizarea prin difuzie §i duce la o densificare mai buna. Adaugarea Tn 
cantitati mici a unor elemente de aliere mai u$or fuzibile, Tn cazul de fata Mg §i Si, care 
produc segregari la limitele de graunte sau reduc local nivelul temperaturii solidus, 
favorizeaza topirile locale §i Tmbunatatesc rezultatul sinterizarii cu faza lichida. Tot Tn acest 
scop este de dorit ca granulatia cristalina initiate (nu neaparat cea a particulei metalice) sa 
fie cTt mai fina.

11-5.1.4.  Influenta particulelor ceramice
Particulele ceramice folosite pentru armarea compozitelor metalice §i caracterizeaza 
printr-o temperatura de topire extrem de ridicata, iar Tn privinta carburii de siliciu folosita Tn 
cazul de fata, se poate afirma ca nu prezinta transformari structurale pe Tntregul interval de 
topire a aliajului metalic, fiind practic inerta din punct de vedere chimic fata de topitura 
metalica. Din aceste motiv nu este de a^teptat un efect direct al armarii cu particule 
ceramice asupra tratamentului de sinterizare, prin modificarea energie libere, ca urmare a 
unei reactii chimice sau structurale la care sa participe granulele de SiC.
Efectele elementelor de aliere se rezuma la influentarea desfa$urarii fenomelor ce au loc 
la sinterizarea supersolidus. Tn urma amestecarii mecanice particulele ceramice, de 
dimensiuni mai mic se pozitioneaza, pe circumferinta particulelor metalice, care au 
dimensiuni mai mari. Ca urmare a aparitiei fazei metalice lichide, energia libera produsa la 
contactul acesteia cu faza ceramica, aflata Tn faza solida este descrisa de ecuatia:

Ay = Ys + Yl-Ysl (14)
Tn care /s, yl Fsl reprezinta respectiv tensiunile superficiale ale fazei solide, lichide ?i 
cea de la interfata solid - lichid. Realizarea contactului Tntre cele doua faze, se face la 
Tndeplinirea conditiei:

Ys + Yl>Ysl (15)
Tn cazul considerat Tndeplinirea conditiei (15) echivaleaza cu umectarea particulelor 
ceramice de catre topitura metalica, favorizTnd circulatia acestei topituri §i Tn globarea Tn 
topitura metalica formata a particulelor, atTt cele ceramice cTt §i a celor metalice. Tn fapt 
Tndeplinirea conditiei (15) este legate de unghiul la interfata solid - lichid to, care trebuie sa 
fie cTt mai mic, cunoscTndu-se c3:

cos w = (Ys - Ysl) / Yl (15)
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Figura //-16. Reprezentarea a tensiunilor superftciale la interfata solid - lichid.

Practica, situatiile care se pot Mini sunt reprezentate schematic In figura 11-16:
In cazul (a) lichidul umecteaza faza solida existind conditiile inglobarii fazei solide in cea 
lichida §i a unor eventuale schimburi de substanta. Aceasta situatie corespunde 
contactului intre pulberea metalica $i topitura de aliaj rezultata ca urmare a incalzirii in 
zona superso/idus.
In cea de a doua situatie, reprezentata prin (b), lichidul nu umecteaza solidul §i, a§a cum 
se intlmpla la contactul topiturii cu particula ceramica, inglobarea solidului in lichid este 
foarte dificila. Practic lichidul nu poate patrunde prin eventualele aglomerari de particule 
ceramice, producindu-se pori. Particulele ceramice situate pe circumferinta unei particule 
metalice va ingreuna accesul topiturii metalice la solidul metalic, reducind marimea 
interfetelor pe care se realizeaza contactul, fiind de a§teptat o sinterizare mai anevoioasa. 
pe masura cre§terii proportiei de armare. Elucidarea acestui aspect constituie unul dintre 
obiectivele cele mai importante ale acestui studiu
In baza consideratiilor facute la subcapitolul 3, privitoare la relatiile geometrice intre 
particulele ceramice §i cele metalice, diferentele dimensionale mai reduse intre cele doua 
categorii de pulberi va produce un efect favorabil prin reducerea riscului unor aglomerari 
de particule ceramice §i implicit a zonelor unde topitura metalica patrunde mai greu. Acest 
considerent sta la baza cerintelor de distribuire cit mai uniforma a elementelor de armare 
in masa metalica a compozitului.

11-5.2.  Fazele tehnologice ale sinterizarii
Fazele tehnologice ale tratamentului termic de sinterizare vor coincide cu cele adoptate 
pentru tratamentul aliajului nearmat, acesta constind intr-o faza de ardere a lubrifiantului 
folosit pentru imbunatatirea compactarii, urmat de sinterizarea propriu-zisa, care poate fi 
aplicata in continuarea arderii sau dupa ce piesele au fost in prealabil recite la 
temperature ambianta.
Aceasta din urma varianta are avantajul arderii complete a urmelor de lubrifiant in limpul 
celei de a doua incalziri, motiv pentru care a fost adoptata pe parcursul experimentarilor.

11-5.3.  Arderea lubrifiantului
Nature organica a lubrifiantului folosit, aflat Tn proporlie volumica de aproximativ 1%, face 
ca acesta sa se descompuna la incalzire, produ§ii de reactie fiind eliminali in atmosfera 
inconjuratoare. Conditia ca arderea sa se faca in masura cit mai mare, iar reslurile de 
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lubrifiant sa fie cit mai putine este ca produ§ii de ardere rezultati sa fie indepartati din 
spatial de lucru. Experimentele preliminare au aratat ca o ‘'spalare" insuficienta cu gaz 
favorizeaza depunerile pe suprafata pieselor inrautatind eliminarea produ§ilor de ardere. 
In conditiile experimentului, pentru o cantitate de aproximativ 500 g de material compozit, 
parametri tratametului de ardere a lubrifiantului, respectiv, temperature incintei, presiunea 
§i debitul gazului de protectie, sunt prezentati in figura 11-17.

Figura il-17. Parametri fazei de ardere a lubrifiantului.

II-5.4.  Sinterizarea
Faza de tretament termic destinata consolidarii materialului, avind ca scop realizarea de 
legaturi intre particule §i umplerea golurilor existente In semifabricatul compactat, 
reprezinta elementul hotaritor care va decide asupra calitatii. Sinterizarea este pasul cel 
mai important $i critic al producerii materialelor.
Fenomenele fizico-chimice §i structurale care au loc in cadrul acestui tretament §i au fost 
descrise anterior impun mentinerea la o temperature corespunzatoare, In cazul aliajului 
considerat, la un nivel intermediar Intre punctele so/idus §i lichidus. Faptul ca procedeul de 
sinterizare aplicat este cel in faza mixta, solida §i lichida, se impune reglarea obligatorie a 
nivelului de incalzire intre punctele critice, a caror valoare este cunoscuta doar pentru 
aliajul nearmat. Din acest motiv pentru stabilirea acestui parametru este necesara 
elucidarea eventualelor influente pe care elementele ceramice de armare le-ar putea avea 
asupra nivelului punctelor critice de transformare.
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Figura H-18. Parametri tehnologici ai fazei de sinterizare propriu-zise.
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AvTnd in vedere ca elemental conducator pentru realizarea consolidarii materialului este 
difuzia, fenomen cu caracter aditiv, un parametru de mare importanta este durata de 
mentinere la temperatura de sinterizare (TsintenzareY Cercetarile preliminare ?i studiul 
bibliografic au indicat ca duratele de sinterizare recomandate pentru realizarea pieselor din 
material compozit, la care difuzia pare a fi partial Tngreunata, trebuie sa fie mai lungi cu 20 
- 50% decit valorile de 20-40 de minute recomandate pentru aliajul nearmat. In scopul 
determinarii mai precise a duratei necesare, se va aplica ulterior o procedure de 
optimizare a acestor valori Tn functie de o marime de raspuns, respectiv o proprietate 
mecanica importanta.
Ciclograma tipica a fazei de sinterizare propriu-zisa, ce urmeaza arderii lubrifiantului are 
alura prezentata in figura 11-18.

11-5.4.1.  Alegerea temperaturii de sinterizare
Valoarea temperaturii de tratament este legata de Tn mod direct de raportul volumic dintre 
faza solida §i cea lichida, cu influence directe asupra mecanismului de consolidare a 
materialului. Realizarea unui asemenea report corect presupune cunoa?terea cu precizie a 
pozitiei punctelor critice de transformare din faza solida Tn faza mixta §i din faza mixta Tn 
faza lichida. Valorile corespunzatoare aliajului metalic nearmat sunt cunoscute din 
diagrama de echilibru a sistemului respectiv, se pune Tnsa problema modificarilor pe care 
le introduce armarea cu particule ceramice, Tn diverse proportii volumice de la 5 la 20%. 
Pozitia punctelor critice de transformare ale aliajului considerat pentru matrice poate fi 
analizata cu aproximatie pe diagrama de echilibru Al - Cu, cuprul fiind principalul element 
de aliere. Deplasarile punctelor critice de transformare ca urmare a prezentei adaosurilor 
de Si ?i Mg sunt destul de reduse, motiv pentru care diagrama binara Al - Cu poate fi 
folosita ca baza de calcul Tn determinarea temperaturilor de incalzire pentru realizarea 
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tratamentului termic de sinterizare. In figura 11-19, este prezentata zona bogata Tn aluminiu 
a diagramei de echilibru, aliajul matricei fiind reprezentat de verticala corespunzatoare 
concentratiei in cupru de 4,5 %. A§a cum se poate observa, pe parcursul incalzirii sau a 
racirii, intervin 3 puncte critice de tranformare:
- un prim punct critic corespunde dizolvarii complete a fazei intermetalice 6 = AI2Cu §i 

intrarii in domeniul monofazic al solutiei solide AI(Cu), el fiind fost notat prin Tso/vus. 
Studiul posibililelor deplasari a acestui punct urmeaza a fi prezentat in capitolul III.

- limita inferioara a intervalului de temperature corespunzator prezentei a doua faze, 
solatia solida $i topitura, a fost notat prin Tsoiidus-

- limita dintre zona mixta solid - lichid $i cea Tn care materialul este complet topit s-a 
notat cu Tuchidus-

Punctele Tsoiidus §i Tiichidus limiteaza intervalul de temperature necesar realizarii starii mixte 
solid - lichid pentru tratamentul de sinterizare.
Considerable teoretice rezultate din studiul diagramelor de echilibru au fost completate 
prin analiza termica diferentiala (DTA)'.
Un prim studiu s-a facut asupra pulberii metalice folosite ca materie prima pentru 
sinterizare, cercetarile fiind apoi extinse pentru Tntreaga gama de materiale produse.

% greufate Cu

Figura II-19. Diagrams de echilibru Al - Cu, zona bogatS in aluminiu.

Analizele termice diferenjiale au fost executate pe o instalafie tip Derivatograph C, dupS Paulik&Erdey.
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2

Figura II- 20. Analiza termicS diferenfialS a aliajului metalic sub forms de pulbere

11-5.4.1.1.  Conditii experimentale
Investigatiile legate de posibilele influence produse asupra pozitiei punctelor critice au fost 
efectuate in acelea?i conditii experimentale:
- instalatia computerizata pentru analiza termica mascara cu precizie de 0,1°C 

temperaturile Tn trei puncte: creuzetul cu proba de analizat, cel cu etalonul §i incinta 
cuptorului, fiind luata Tn analiza diferenta de temperature dintre proba §i creuzet, 
produsa ca urmare a unei Tncalziri sau raciri cu viteza riguros constanta $i determinate;

- viteza de Tncalzire sau racire, care a rezultat a fi optima din punctul de vedere a 
histerezisului de transformare §i a duratei experimentului a fost de 5°C/minut, Tn afara 
de cazurile cTnd este specificata Tn mod expres alta valoare;

- s-au folosit ca etaloane diverse cantitati de alumina de Tnalta puritate, sub forma de 
pulbere fine, masa etalonului fiind riguros egala cu cea a probei de material investigat;

- creuzetele pentru probe §i etaloane au fost de asemenea din alumina pure, aceasta 
substanta fiind foarte stabila §i neavTnd tranformari chimice sau structurale Tn 
intervalele de temperature pe care s-au tcut investigatiile.

11-5.4.1.2.  Deplasarea punctelor critice de transformare
Dupa cum rezulta din analiza rezultatelor experimentale, valorile punctelor critice, obtinute 
pentru o viteza de Tncalzire de 5°C/minut, sunt apropiate de valorile teoretice, constatate 
din studiul diagramei binare de echilibru Al-Cu, confirmTnd presupunerile legate de 
transform a rile care se produc Tn aliajul metalic.
In cazul puberii metalice, a carei buletin de analiza termica diferentiala este prezentat Tn 
figura II-20, nivelul temperaturilor critice au fost determinate dupa cum urmeaza:
- punctul solvus se situeaza la aproximativ 502°C, avTnd o coincident remarcabila fata 

de o valoarea teoretica de prezisa de diagrama binara Al-Cu;
- nivelul de temperature corespunzator Tnceputului de reactie endoterma de topire, notat 

Tsoiidus, este pus Tn evident de inflexiunea depistata la aproximativ 543°C, valoarea 
gasita fiind de asemenea apropiat de cea teoretica prezisa de diagrama de echilibru 
Al-Cu;

-- punctul lichidus de Tncheiere a topirii a fost apreciat la aproximativ 682°C fata de 
valoarea teoretica aflat Tn jurul temperaturii de 660°C. Dupa cum se poate observa 
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din marimea peak-ului de topire rezultat, reactia endoterma de transformare este 
foarte energica, fapt care explica histerezisul de transformare constatat, producind o 
abatere semnificativa a temperaturii sfir§itului de transformare fata de valoarea 
teoretica.

De remarcat existenta unei reactii structurale exoterme, pe intervalul de temperatura notat 
in figura prin DT, reprezentind separable de faze intermetalice, in special 0 din solutia 
solida suprasaturata. Aceasta stare afara de echilibru se datoreaza metodei de obtinere a 
pulberii, care se bazeaza prin racirea rapida la pulverizare a topiturii metalice, vitezele 
ridicate de racire Tmpiedicind separarea de faze secundare §i creind starea de 
suprasaturare a solutiei solide.
.Pentru determinarea influentei pe care o exercita introducerea elementelor ceramice de 
armare asupra punctelor critice de transformare, au fost supuse investigatiei probe din 
material compozit Tn stare sinterizata sau sinterizata §i deformata plastic la cald prin 
extrudare, cu un continut in elemente de armare de 0, 5, 10, 15 §i 20 % vol.
Investigatiile s-au facut atit pentru incalzire cit §i pentru racire, intre cele doua faze 
aplicindu-se o mentinere izoterma de 30 de minute pentru stabilizarea fenomenelor 
termice din spatiul de lucru. Atit incalzirile cit ?i racirile s-au facut in atmosfera ambianta. 
Alura curbelor de analiza termica diferentiala sufera u$oare modificari in cazul materialelor 
sinterizate fata de cel al amestecului de pulberi metalice. Acest fapt poate fi pus pe seama 
dizolvarii complete §i omogenizarii concentratiei unor elemente de aliere, mai ales a 
magneziul, cu efect de coborire a pozitiei punctelor critice de transformare. Dupa 
consolidarea materialului difuzia este mult u§urata, mai ales prin indepartarea barierei pe 
care o reprezinta pelicula de oxizi de la suprafata particulelor metalice.
A$a cum rezulta din anexa II.2a §i II.3a, care prezinta curbele de analiza termica 
diferentiala la incalzirea §i racirea matricei metalice nearmate, aflata in starea structurala 
T1, imediat dupa racirea care urmeaza tratamentului termic de sinterizare, pot fi 
evidentiate urmatoarele puncte critice de transformare, in ordinea crescatoare a 
temperaturii:
- un prim punct critic de transformare care delimiteaza la incalzire inceputul unei reactii 

endoterme, iar la racire sfir§itul uneia endoterme, notate Tsvj (solvus-incalzire), 
respectiv Trsv (solvus - racire)', valorile puse in evidenta corespunzind unei dizolvari 
complete, la incalzire, respectiv germinarii, la racire, a precipitarilor de faza secundara, 
reprezentate de diver§i compu^i intermetalici, in special faza 0. Fata de cazul 
amestecului de pulberi metalice, fenomenul este foarte bine evidential prin peak - uri 
destul de pronuntate, corepunzator incalzirii in zona monofazica, reprezentata exclusiv 
de solutia solida AI(Cu);

- in cazul incalzirii, la ie§irea din zona peak - ului de reactie endoterma, alura curbei se 
modifica, prin initierea unei reactii foarte energice, de asemenea endoterma, cea de 
topire progresiva a materialului; rezulta un peak de dimensiuni mari, ca urmare a 
faptului ca proba de material se incalze$te mult mai lent decit etalonul, prin absorbtia 
de energie ce insote§te topirea. Punclul critic pus in evidenta va fi numit solidus - 
incalzire, fiind notat TsU . Similar la racire punctul critic corespunzator solidificarii 
complete va fi numit solidus - racire, notat Tsir;

- sfir^itul topirii, respectiv inceputul solidificarii, avind ca $i corespondent grafic limita mai 
abrupta a peak - ului, de reactie endoterma la incalzire §i exoterma la racire, vor fi 
numite lichidus-incalzire, (Tiq,i) respectiv lichidus-racire (Tiqj),

Pe baza curbelor de analiza termica diferentiala, prezentate in anexa II.2, atit pentru 
incalzire cit $i pentru racire, au fost determinate valorile experimentale ale punctelor critice 
de transformare ale compozitului, cu diverse grade de armare cuprinse intre 5 §i 20% SiC. 
Temperaturile critice rezultate, in functie de gradul armarii, sunt cele din tabelul II-9.
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Tabelul II- 9. Valorile punctelor critice de transformare ale compozitelor sinterizate.

De asemenea au fost investigate pozitiile punctelor critice de transformare ale materialului 
compozit, supus deformarii prin extrudare la 500°C §i un grad de deformare de 1:11, dupa 
tratamentul termic de sinterizare. Alura curbele de analizS termica sunt evidentiate in 
anexa II.3, iar valorile punctelor critice sunt prezentate in tabelul 11-10.

Tabelul II- 10. Valorile punctelor critice la compozitelor sinterizate extrudate.

Pentru studiul eventualelor influence ale armarii s-au trasat dependence temperaturilor 
critice in functie de proportia armarii, atit pentru incalzire cit §i pentru racire (Anexa II.4). 
Din studiul acestor reprezentarise pot face urmatoarele considerate referitor la armarea cu 
particule ceramice din carburS de siliciu:

armarea nu pare sa influenteze fundamental temperaturile de transformare din 
compozite, indiferent de proportia armarii. Valorile gasite pentru diferitele proportii de 
particule sunt apropiate; eventualele created ale temperaturilor pe masura armarii cu 
proportii mai mari de particule, sunt mici ?i ele se manifesto mai ales la temperaturile 
solvus; acolo unde gradul de incredere al determinarilor este mai redus, datorita 
cantitatilor mai mici de energie schimbate cu mediul;

- histerezisul de tranformare constatat intre incalzire §i racire, nu sufera modificari in 
func|ie de procentul particulelor ceramice, ci doar intre diferitele puncte de 
transformare; diferen|ele sunt mai mari in zonele unde reacpile sunt mai puternice, de 
exemplu pe latura mai abrupt^ a peak-ului de topire, In apropierea liniei lichidus;

- starea structural^ a materialului, sinterizate sau extrudata dupa sinterizare, nu 
influenteazS semnificativ pozitia punctelor critice de transformare, valorile medii 
rezultate fiind practic acelea§i; de asemenea principalele constatari rezultate din 
examinarea pozitiei punctelor critice se verifica in ambele situatii, fapt care semnifica 
influenta redusa a starii structurale asupra transformarilor care au loc in aliajul
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matricei;
- Aria suprafatei peak-urilor are tendinta de scadere pe masura cre$terii procentului de 

armare, fapt care se poate pune pe seama unor modificari cantitative. Avind in vedere 
ca pentru toate determinable s-au folosit probe de mase riguros constante, scaderea 
ariei semnifica o modificare a cantitatii de energie schimbate cu mediu. Aceasta poate 
fi pusa Pe seama faptului ca masa efectivci care participa la transformare, cea a 
aliajului, scade pe seama masei particulelor ceramice care sunt inerte din acest punct 
de vedere;

- sunt de remarcat valorile scazute ale abaterii standard, semnificind consistenta 
metodei experimentale, mai ales in zonele in care reactiile sunt mai energice, de 
exemplu in zonele apropiate de lichidus.

Ca o consecinta directa a celor de mai sus temperatura de sinterizate se va alege intr-o 
prima instanta conform prescriptiilor valabile pentru aliajul metalic nearmat, Tn intervalul 
570 - 630°C, corespunzator unei incalziri in zona bifazica solid - lichid,
A§a cum s-a aratat Tnsa in subcapitolul 11-5.1 temperatura de sinterizare se alege §i din 
considerente de stabilitate a formei §i dimensiunilor piesei, motiv pentru care §i acest 
aspect va fi studiat inaintea formuiarii unei concluzii finale.
De asemena avind in vedere influenta temperaturii asupra difuziei, fenomenul conducator 
al tratamentului, determinarea unor valori optime ale temperaturii se va face printr-un 
studiu statistic care sa includa atit durata, cit §i o caracteristica mecanica importanta 
rezultata din sinterizare.

11-5.4.2.  Alegerea vitezei de incalzire
Viteza de incalzire nu prezinta limitari din punctul de vedere al tensiunilor interne, 
conductivitatea termica a compozitului, de?i in scadere pe masura armarii cu particule 
ceramice, se pastreaza la valori ridicate, motiv pentru care incalzirea poate fi rapida, chiar 
la dimension'! mari §i forme complicate ale pieselor, fara pericolul aparitiei unor deformatii 
prea mari sau a unor fisuri.
Avind in vedere particularitatile tratamentului de sinterizare supersolidus, evidentiate Tn 
subcapitolul 11-5.1, care se bazeaza pe germinarea heterogena a fazei lichide, vitezele de 
incalzire mari au efect favorabil, prin realizarea topirilor locale la temperaturi ceva mai 
scazute §i a unei densific^ri mai bune.
Din acest motiv se poate afirma ca vitezele de Incalzire se aleg cit mai mari posibile.

11-5.4.3.  Alegerea duratei de sinterizare
In ceea ce prive^te durata propriu-zisa a sinterizarii, faza in care se urmare^te activarea 
fenomenului de difuzie in prezenta fazei lichide, sursele bibliografice indica in mod 
generic, durate de tratament necesare mai ridicate, avind in vedere ca prezenta 
particulelor ceramice reduce marimilor interfetelor pe care are loc schimbul de substanta. 
A§a cum s-a aratat, prezenta particulelor ceramice, care nu sunt umectate de catre 
topitura, constituie o bariera la Tnglobarea fazelor metalice solide de catre topitura 
metalici fiind de presupus ca va fi dea asemenea mult mai dificila umplerea porilor cu 
aglomerari de particule ceramice.
Complexitatea deosebita a fenomenelor implicate au impiedicat realizarea pma in prezent 
a unor modele de calcul a caracteristiclor fizico-chimice rezultate, in functie de proportia 
armarii si parametri de tratament, inclusiv durata, care sa se bazeze pe fenomenele 
termodinamice ce au loc. De aceea, in cele ce urmeaza, se va mcerca elaborarea unui 
model de calcul bazat pe proceduri statistice, care sa cuantifice importanta acestui 
parametru atit in desfasurarea difuziei, pentru consolidarea materialului, cit din punct 
de vedere economic De asemenea luind Tn considerare caractensticile transformarilor 
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bazate pe difuzie, durata de sinterizare va fi supusa optimizarii prin modelare 
experimentala, in corelatie cu temperatura.

11-5.5.  Conceptia utilajului pentru tratamentul de sinterizare
Pentru experimented legate producerea ?i tratamentul termic de sinterizare a fost folosita 
o instalatie de constructie proprie, pentru a carei proiectare §i constructie sau avut Tn
vedere urmatoarele date initiale:
- cantitatea de material tratabila intr-o sarja: max. 1 kg;
- temperatura maxima de functionare; 800°C;
- precizia de reglare a temperaturii: ±5°C;
- atmosfera de protectie: argon;
- presiunea maxima a gazului de protectie: 2,5 atm;
- debitul maxim de gaz protector: 20 litri/minut;
- puterea instalata: 8 kW
La proiectarea utilajului s-au avut Tn vedere urmatoarele aspecte:
- instalatia sa poata Tncalzi rapid ?i in conditii de maxima securitate §arje de dimensiuni 

mici, destinate Tncercarilor experimentale; din acest motiv s-a adoptat o putere relativ 
ridicata a elementelor de Tncalzire;

- inertie termica mica, pentru a asigura flexibilitatea ciclogramelor de tratament termic, 
motiv pentru care s-au folosit grosimi moderate ale izolatorilor termici; o problema 
importanta este cea a gradientului de temperatura cit mai redus, in zona utila a 
cuptorului; aceasta problema s-a rezolvat printr-o proiectare adecvata a capacului de 
inchidere, acesta fiind prevazut de asemenea cu izolatie termica, intr-o zona inferioara 
celei de etan§are; care este abundent racita;

- controlul precis al temperaturii, cu posibilitati adecvate de supraveghere a procesului s- 
a asigurat prin sistemul electronic de control §i reglare a temperaturii;

- materialele folosite sa prezinte stabilitate §i sa nu reactioneze cu compozitul sau 
componente ale acestuia; din acest motiv s-a adoptat $i solutia incalzirii indirecte, 
piesele de tratat introducindu-se intr-un creuzet din otel refractar austenitic; de 
asemenea majoritatea componentelor metalice supuse temperaturii ridicate §i/sau 
contactului cu temperatura ridicata sau gazele de evacuare au fost executate din 
oteluri inoxidabile sau refractare;

- posibilitatea unei incarcari sau descarcari rapide ?i implicit durate mici de presurizare - 
depresurizare;

- asigurarea controlului presiunii §i debitului de gaz in incinta s-a realizat prin echipare 
corespunzatoare (reductor de presiune, debitmetru, robinete de inchidere §i trecere 
pentru gaze, manometre etc.), precum §i printr-o buna etan§are cu elemente racite; 
elementele de conducere §i evacuare a gazului inert s-au pozitionat pentru crearea 
unui curent de gaz inert de jos in sus, in scopul unei “spalari" adecvate a pieselor, mai 
ales in fazele initiale ale tratamentului.

Schema contructiva a cuptorului de tratament termic, precum $i aspectul general al 
utilajului sunt prezentate in anexa II.5.

II-5.6.  Optimizarea parametrilor de tratament termic

11-5.6.1.  Consideratii generate
Modelele analitice bazate pe dizlocatii sunt cele utilizate in determinarea rezistentei 
mecanice a unui compozit armat cu particule. Aceste modele au fost initial dezvoltate 
pentru analiza mecanismului de durificare prin dispersie la aliajele bifazice. Aplicarea 
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acestor modele tn cazul compozitelor metalice este anevoioasa pentru utilizare tn scopuri 
practice §i de regula nu permit calcularea valorilor de duritate rezultate tn urma unei 
anumite tehnici de producere.
Duritatea unui compozit metalic este importanta din punctul de vedere a utilizarii acestor 
materiale, ea fiind tn directa legatura cu rezistenta mecanica, rigiditatea sau rezistenta la 
uzare abraziva, reprezenttnd unul dintre criteriile de selectie a materialului tn numeroase 
aplicatii inginere^ti. Din acest motiv elaborarea unui model practic care sa descrie 
dependenta ei de diver$i factori structural! §i tehnologici, este de mare importanta practica. 
Masurarea rapida §i precisa o face de asemenea atractiva din punctul de vedere a 
evaluarii rapunsului dat de material, tn functie de diferitele valori ale variabilelor 
independente.
Aceste considerente practice stau la baza alegerii duritatii dupa sinterizare, ca marime de 
raspuns (variabila dependenta) pentru un studiu experimental de optimizare, care i$i 
propune sa evalueze influenta diver^ilor parametri tehnologici.
Valorile de duritate ale unui compozit cu matrice metalica sunt dependente de mai multi 
parametri dintre care se pot aminti:
- densitatea semifabricatului compactat ("verde"),
- proportia volumica a elementelor de armare,
- dimensiunea particulelor,
- temperatura §i durata sinterizarii etc.
In ciuda numarului mare a factorilor de influenta, un experiment bine proiectat, poate 
reduce tn mod substantial numarul incercarilor cerute, prin utilizarea metodei suprafetei de 
raspuns (RSM - response surface metodology).
Metoda suprafetei de raspuns este o combina^ie de tehnici matematice §i statistice, 
folosita pentru studiul empiric al dependentelor ?i pentru optimizare, acolo unde mai multe 
variabile independente influenteaza o variabila dependenta sau un anumit rezultat. Se 
presupune in aceste cazuri ca variabilele independente sunt continue §i controlabile, cu o 
eroare neglijabila. Raspunsul se presupune ca este o variabila intimplatoare.
Reprezentarea grafica a dependentei dintre variabila independenta §i doi dintre factorii 
care ii influenteaza variatia se poate face in mod sugestiv sub forma unei suprafete 
tridimensionale, care este foarte sugestiva pentru analiza de optimizare a marimii de 
raspuns.
Proiectarea experimentului prin metoda suprafetei de raspuns a fost folosita cu succes la 
optimizarea proceselor din chimia industrials, la testarea duratelor de utilizare ale sculelor, 
la analiza rugozitatii suprafetelor, precum ?i in caracterizarea unor proprietati ale 
materialelor avansate.
In prezenta lucrare s-a dezvoltat un model matematic utilizind metoda suprafetei de 
raspuns, pentru a prevedea duritatea compozitelor produse prin sinterizare, folosind un 
experiment factorial.
Analiza fenomenelor care au loc Tn timpul tratamentului termic, bazate in special pe 
difuzie, au dus la formularea urmatoarelor concluzii legate de alegerea factorilor de 
influenta ce sunt supu§i studiului de optimizare:
- transformable structurale conduse de difuzie indica introducerea in model ca variabile 

dependente temperatura §i durata de sinterizare;
se cunoa§te ca proportia de armare are un efect important asupra cre^terii duritatii, 

fiind de asemenea necesar a se cunoa?te ce pondere are armarea la cre§terea 
proprietatilor mecanice, fata de efectul de consolidare pe care Tl are difuzia, acest fapt 
impunind introducerea ca variabila independenta a procentului volumic de pulbere 
ceramica;

- este de a§teptat ca prezenta particulelor ceramice, in principiu inerte chimic fata de 
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matricea metalica, sa influenteze desfa§urarea difuziei, motiv pentru care este 
necesara studierea simultana a parametrilor de tratament termic $i a proportiei de 
armare §i adoptarea unui model statistic de ordinul doi care sa ia in calcul influentele 
reciproce ale factorilor;

11-5.6.2.  Modelul statistico-matematic
Problema este descrisa de o dependents de forma:

H = p0 + £rT + &>t + 03%S/C + £ (17)
in care s-a notat prin H duritatea rezultata, prin T §i t temperature $i durata tratamentului 
termic de sinterizare, iar prin %SiC gradul de armare cu particule ceramice din carbura de 
siliciu, iar £ este eroarea observata in raspunsul marimii H. Daca se alege un model de 
ordinul doi, care sa ia in calcul nu numai efectul factorilor independent! asupra duritatii 
finale, ci §i efectul armarii asupra desfa§urarii difuziei, precum ?i alte eventuale 
dependence reciproce, atunci modelul se va baza pe urmatoarea relatie:

H=p0+Pi T+p2t+p3%SiC+ p,rT2+p22 t!+p33 %Si(^+ (18)

+Pl2'Tt+pi3T%SlC + + £
Estimarea parametrilor din expresiile de tip polinomial se face prin metoda celor mai mici 
patrate, curba de raspuns rezultata fiind una ajustata, avind forma:

fl = A + A T + A • r + ft ■ %SiC + ^.T2+fi22f+^- %SiC2 + (19)

+h-l-T+faT- %S7C + j]22 ■ T ■ %SiC

Determinarea modelului de variatie a duritatii se rezuma in principal la calcularea 
coeficientilor de tip A §i A, din ecuatia (3) §i construirea reprezentarilor corespunzatoare 
pentru ecuatia rezultata.

II-5.6.3.  Proiectarea experimentuluf conditiile experimentale
Avind in vedere ca analiza prin suprafata de rapuns este una ajustata care trebuie sa 
aproximeze cit mai bine raspunsul "adevarat", pornind de la citeva masuratori, prezinta o 
mare importanta elaborarea unei scheme experimentale" de citire a datelor, cit mai 
eficienta.
A§a cum s-a aratat anterior o asemenea schema va confine 3 factori, temperature §i 
durata sinterizarii, precum $i gradul de armare. Pentru fiecare dintre ace§ti factori s-au 
considerat trei nivele, unui minim, unui mediu, §i o valoare maxima, notate cu -1, 0 §i 
respectiv 1, dupa cum urmeaza:
- in cazul temperaturii valorile de 570, 600 §i 630°C, situate in zona mixta solid-lichid, 

unde sinterizarea in faza lichida este posibila;
- duratele de tratament de 30, 60 §i 90 de minute, rezultate din extrapolarea, conform 

datelor din bibliografie, a duratelor de 20...40 de minute recomandate in specificatiile 
producatorului aliajului din care s-a realizat matricea;

- proportiile de armare ale probelor de compozit s-au stabilit la 5, 10 §i 15 % vol. de 
carburS de siliciu, situate in limitele cele mai frecvente de armare ale compozitelor 
metalice cu particule;

' calculele referitoare la proiectarea experimentului au fost efectuale pe un program STATGRAPHICS pus la 
dispozitia UniversitStii “Politehnica" din Timisoara de cSLre United States Information Agency in sprijinul 
colaborSrilor din cadrul Fullbright Scholar Program.
" engl. experiment design
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Realizarea unei scheme complete de experiment cu 3 factori presupune executarea unui 
numar de 27 de determined, corespunzatoare celor 3 factori, fiecare cu cite 3 nivele. In 
afara cre§terii considerabile a volumului de experimente, o asemenea schema, va fi in 
unele zone redundanta, existind de asemenea riscul ca zone de interes mai mare sa 
ramina neacoperite, mai ales Tn cazul existence! unor curburi sau puncte stationare, sub 
forma de minime sau maxime.
Din aceste motive s-a adoptat o schema de experiment fractional alegindu-se din 
procedurile mai uzuale un experiment compus centrat', cu o portiune "cubica" conJinTnd 
8 valori §i una "stea” cu 6 valori. Fiecare dintre aceste portiuni mai contine cite un punct 
central, rezultind un numSr total de 16 valori experimentale.
Pentru fiecare dintre cele 16 valori de duritate folosite la determinarea modelului s-au 
produs cite 5 replici, iar cele 16 probe dintr-un set complet au fost produse simultan, Tntr- 
un singur bloc, pentru a asigura omegenitatea celorlalti parametri.
Valorile caracteristice §i cele determinate ale scheme! experimentale folosite sunt 
prezentate Tn mod sintetic Tn tabelul 11-11.
A§a cum se observa Tn urma aplicarii scheme! experimentale au rezultat din calcul, pentru 
factorii independents valori dinafara intervalelor definite, Tn scopul determinarii 
eventualelor curburi. Astfel au rezultat temperaturi de tratament suplimentare de 650 §i 
550°C, durate de 10 §i 110 minute, precum §i proportii de armare de 1,6 and 18,4 % SiC. 
Aceste valori suplimentare au fost codificate prin -1,68 §i 1,68. Valorile de duritate pentru 
tratamentul la 550°C s-au obtinut prin transformarea unor masurari facute dupa metoda 
Vickers, cu o sarcina de 200 de grame, datoritS faptului ca probele nu rezista fncercarii 
Brinell, fisurindu-se.

Tabelul 11-11. Caracteristicile experimentului frac^ionar cu 3 factori valorile experimentale rezultate.

Propose 
armare 
[%v<41

15
5_________
10_______
5_________
18,409
5________
1,59104
10_______
10_______
15_______
5________
10_______
15
10_______
15_____ __
10

Duritate 
HB

78,8
61.2
67.7
62.3
85.4
65.2
59.3
73.2
74,6 
84J.
65.3
72.8
82.4
73.9
83.1
30.1

* engl. central composite design.
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Tabelul II-12. Coeficienfii de regresie ai duritSfi -experimental cu 3 factori independent

■2339791
7,71492
0,497298
2,10471 

-0,00618153 
. -0,001 : 

-0,00266667 , 
0,00.100734

0,001
0,0581839

11-5.6.4.  Analiza prin regresie multiple a rezultatelor
Coeficientii de regresie multiple notati in ecuajia (3) prin pt ^y, au rezultat in urma 
aplicarii algoritmului de calcul la valorile prezentate in tabelul 11-12.

Figura II- 21. Diagrams Pareto pentru efectele standardizate ale factorilor de influents a duritSpi

Avind in vedere valorile calculate ale coeficientilor, ecuatia rezultata prin regresie multiple 
devine:

H = -2339,91 + 7,71492-T + 0,497298t + 2,10471 %SiC - 0,006181531^ + (4)
+0,00100734f + 0,0581839-%Si(^ - O.OOTTt - 0,00266667-T%SiC + 0,001-t-%SiC

In aceasta ecuatie s-au notat prin H duritatea, iar prin T, t respectiv %SiC cei 3 factori 
independent temperatura §i durata tratamentului, respectiv proportia de armare cu 
particule din carbura de siliciu.
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De mare importanta in studiul modelului de variatie a duritatii este evaluarea ponderii 
efectelor pe care la introduc cele 3 variabile independente, fie ca este vorba de efecte de 
gradul TntTi, gradul al doilea sau efecte Tncruci§ate a cite 2 factori.
Aceasta evaluare s-a facut prin trasarea diagramei de tip Pareto, un instrument de analiza 
puternic pentru sistemele care au, ca Tn cazul de fata mai multe grade de libertate. 
Efectele factorilor de influenta se prezinta Tn ordinea descrescatoare a ponderii. Ele fiind 
de asemenea normalizate prin raportare la eroarea standard. Pe diagrama mai este 
reprezentat prin linie dubia, pragul de Tncredere de 95%. Analiza acestei reprezentari duce 
la urmatoarele concluzii:
- Efectul cel mai important asupra duritatii masurate este exercitat de procentul armarii 

cu particule. Efectul standardizat al acestui factor se situeaza de asemenea deasupra 
limitei de Tncredere de 95%, fapt care semnifica faptul ca efectul acestui factor 
actioneaza practic cu certitudine. Acest rezultat este previzibil, armarea cu particule 
ceramice avTnd ca principal mobil cre§terea proprietatilor mecanice §i Tn special a 
duritatii. Faptul ca modelul determinat confima aceasta previziune vine ca o confirmare 
a corectitudinii algoritmului de calcul folosit;

- Cel de al doilea factor ca importanta a efectului este temperatura de aplicare a 
tratamentului de sinterizare, o concluzie de asemenea normala, atita timp cTt aplicarea 
sinterizarii se face pentru consolidarea materialului prin umplerea difuziva a porilor, iar 
temperatura este principalul factor de activare a acestei difuzii. Este de a§teptat ca o 
difuzie mai intensa sa produca o mai mare compactitate a materialului;

- Faptul ca cel de al treilea factor ca importanta Tn ierarhia efectelor standardizate este 
termenul de ordinul al doilea al temperaturii, sugereaza caracterul mai complex al 
influentei acestui factor, eventual prezenta unor inflexiuni, curburi, puncte de minim sau 
maxim etc., fapt care va fi analizat pe baza trasarii suprafetei de raspuns a duritatii;

- Efectul produs de factorul durata de sinterizare asupra duritatii obtinute este redus, 
aceasta sugerind ca difuzia Tn prezenta fazei lichide este mult mai rapida, fapt Tn 
general adevarat, elementul cel mai important al acestui procedeu fiind o Tncalzire 
suficienta pentru o topire partiala; Aceasta din urma constatare este Tntarita de 
valoarea neglijabila a efectului Tncruci^at dintre factorii temperatura §i timp (BC), 
semnificTnd lipsa influentei reciproce dintre cei 2 factori, spre deosebire de sinterizarea 
Tn faza solida, unde ei sunt complementari;

- Celelalte efectele Tncruci^ate ale factorilor sunt de asemenea neglijabile, interactiunile 
fiind practic inexistente, inclusiv efectul armarii asupra temperaturii. Aceasta vine Tn 
corelatie cu efectul nul al armarii fata de pozitia punctelor critice de transformare, 
corespunzatoare liniilor solidus §i lichidus.

11-5.6.5.  Analiza variantei
Informatii privind efectul asupra duritatii exercitat de catre factorii independent! considerati 
se pot obtine §i prin analiza de varianta', facuta prin tabele de tip ANOVA, care realizeaza 
partitia variantei totale a duritatii Tntre factori. Valorile rezultate Tn urma acestei proceduri 
de calcul sunt prezentate Tn tabelul 11-13.
Semnificatia statistica a fiecarui factor este testata prin compararea cu mediei patratelor cu 
o valoare estimata a erorii experimentale, rezultatul fiind reprezentat de valoarea p. Pentru 
valori ale lui p mai mici de 0,05 marimea efectului exercitat de catre factorul respectiv este 
semnificativ, relativ la un nivel de Tncredere de 95%.
In cazul duritatii, acesta este cazul proportiei de armare cu particule ceramice, care are 
a§adar efectul cel mai ridicat $i mai sigur asupra cre$terii de duritate.

’ eng I. AN(alysis) 0(f) VA(hance).
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Pe baza acelora$i date" se pot calcula:
- coeficientul statistic R-pfitrat (Rp) exprimTnd procentual ce propose din variajia de 

duritate este explicate de cStre model. In cazul considerat Rp = 75,0145%, procent 
care reprezinte o buna adecvare a modelului la fenomenul cercetat;

- eroarea standard a estimarii reprezinte de fapt abaterea standard a reziduurilor MSD = 
10,7625;

- eroarea medie absolute MAE = 5,17565, reprezinte valoarea medie a reziduurilor;
- testul statistic Durbin-Watson (DW), este cel care arate dacS Tntre valorile reziduale 

exista o autocorela|ie legate de ordinea Tn care ele apar; cum valoarea DW = 2,02324, 
sensibil mai mare decit valoarea critica de 1,4, rezulte ca o asemenea autocorelatie nu 
exista, existind probabilitatea ca intre factori sa nu existe alte relajii inafara celor 
exprimate de modelul determinat.

Tabelul //-13. Analiza varianfei de duritate relativ la factorii de influents.

Sdma 
patrafelor

544,184
vnri1fi MMIMM

'2781.54''^MMIa

n|:.

IL

Media 
patratelor

544,184
9,76016
1019,94
286,739

6,48
1,28

7,61456
0,18

19,6016
115,831

Valoarea p

0,0733
0,7814
0,0250
0,1667
0,8209
0,9197
0,8062
0,9698
0,6951

Tabelul II-14. Matricea de corelafie intre factorii independent

Un alt aspect important Tn ceea ce prive§te studiul varianjei Tl constituie eventuala 
posbilitate ca efectele produse de diferifii factorii sd se suprapuna Tntr-o ntesura mai mica 
sau mai mare. Aceasta se testeazS folosindu-se matricea de corelatie a efectelor. O 
matrice perfect ortogonate, tera suprapuneri de efecte va avea valori egale cu unitatea pe

" v. ?i Capitolul III. 
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diagonala matricei $i valori nule Tnafara diagonalei. Valori nenule Tnafara de diagonals vor 
avea semnificatia unor eventuale suprapuneri Tntre efectele corespunzatoare liniei §i 
coloanei respective. O asemenea matrice este calculate in tabelul 11-14.
Dupa cum se observa, exista 6 perechi de valori nenule Tnafara diagonalei, Tnsa acestea 
fiind mai mari sau Tn preajma valorii de 0,5, suprapunerile sunt nesemnificative.
Masura Tn care modelul descrie sau nu Tn mod adecvat datele experimentale poate fi 
investigat prin reprezentarea valorilor prevazute de model Tn functie de reziduuri, a§a cum 
este ea trasata Tn figura II-22. 0 reprezentare care nu este TntTm’platoare poate da indicii 
ca modelul determinat nu este potrivit fenomenului descris. Faptul ca nu se poate observa 
nici un fel de regula de aranjare a punctelor, este o confirmare Tn plus ca modelul ales este 
corespunzator studiului. Adecvarea modelului este Tntarita ?i de faptul ca majoritatea 
punctelor se Tnscriu Tn intervalul de Tncredere de 95%, a$ezarea lor fiind de asemenea 
simetrica, iar valorile reziduale nu depind ca marime de nivelele de duritate".
Ca o consecinta a aplicarii criteriilor de verificare se poate concluziona ca modelul de 
regresie polinomial de gradul doi este valabil din punct de vedere statistico-matermatic, 
existTnd premizele elucidarii cauzalitatilor fizico-structurale specifice, care apar la 
tratamentul termic de sinterizare a compozitelor pe baza de aliaj AICuSiMg, armate cu 
particule ceramice.

Figura II- 22. Valorile reziduale in functie de valorile estimate de cStre model.
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II-5.6.6.  Analiza suprafetelor de raspuns a duritatii
Suprafata de rapuns a variabilei dependente, Tn cazul de fata a duritatii, reprezinta Tn 
principiu expresia grafica a ecuatiei modelului de regresie. Avind Tn vedere ca s-a ales un 
model cu 3 factori independent!, iar Tn spatiul tridimensional se pot reprezenta, alaturi de 
variabila de raspuns, doar 2, interpretarea rezultatelor se va face pe un grup de 3 
reprezentari spatiale grupind cite 2 factori.
In acest scop s-au trasat graficele de raspuns ale duritatii Tn functie de gradul de armare $i

engl. heteroscedasticity. 
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temperatura (Anexa 11.6 a), grad de armare timp (Anexa 11.6 b), respectiv temperatura §i 
timp (Anexa 11.6 c).
Analiza suprafetei de raspuns Tn functie de procentul volumic al carburii de siliciu ?i 
temperatura tratamentului termic permite formularea urmatoarelor concluzii:
- Duritatea materialului compozit rezultat create vertiginos pe masura ce Tn matricea 

metalica se Tnglobeaza din ce in ce mai multe particule ceramice, cre§terea fiind mai 
accentuata la peste 5 % vol. SiC;

- Cre§tere duritatii datorata armarii se produce indiferent de temperatura tratamentului 
termic, Tn limita intervalului initial considerat pentru studiu, situat Tntre 570 §i 630°C ;

- In limita acestui interval considerat, temperatura de tratament are o influenta foarte 
redusa Tn privinta duritatii rezultate;

- Daca temperatura de tratament scade sub limita inferioara de 570°C, urmeaza o 
scadere foarte pronuntata a duritatii; aceasta scadere coincide cu ie§irea din zona Tn 
care faza lichida coexista cu cea solida §i sinterizarea Tn prezenta fazei lichide se 
transforma Tntpuna in faza solida;

Daca se ia Tn considerare suprafata de raspuns a duritatii Tn functie de gradul armarii §i 
durata tratamentului termic, vor rezulta urmatoarele dependente:
- Se pune cu pregnanta Tn evidenta cre^terea importanta a duritatii ca urmare a cre$terii

continutului de particule ceramice; aceasta dependenta are o alura asemanatoare ca 
§i Tn cazul precedent, cre^terile fiind mai importante la peste 5 % vol. SiC;

- Durata tratamentului termic de peste 20 de minute, recomandata pentru cazul aliajului
de sinterizare nearmat, asigura valori ridicate de duritate ?i pentru compozite, 
indiferent de procentul armarii;

- Cre§terea duratelor de armare peste 20 - 30 de minute nu se justifica, neexistTnd, Tn
general, cT§tiguri importante de duritate;

- Pentru proportii de armare situate la limita maxima a intervalului considerat (18-20%
SiC) apare o oarecare stabilizare a duritatii la valori mai mari, Tn cazul duratelor de 
tratament de peste 40 de minute, fapt care poate sugera ca atunci cTnd sinterizarea 
se face Tn prezenta fazei ceramice, care reduce interfetele de reactie, durate mai lungi 
de tratament vor produce consolidarea mai temeinica a materialului;

Suprafata de raspuns a duritatii Tn functie de temperatura §i durata a tratamentului este 
importanta din punctul de vedere a posibilei influente reciproce a celor 2 factori, amTndoi 
fiind parametri de bazS ai tratamentului termic. In cazul de fata aceasta reprezentare 
confirma observatiile cele mai importante facute pe celelalte doua grafice tridimensionale:
- In interiorul domeniului initial al investigatiei experimentale atTt temperatura cTt §i durata 

de tratament termic au o influenta redusa, astfel TncTt durate mai mari de tratament sau 
temperaturi mai ridicate de Tncalzire se justifica doar la proportii mari ale particulelor 
ceramice, de peste 15% SiC;

- Daca la alte modificari structural dominate de catre difuzie, exista un oarecare efect 
complementer al temperaturii ?i timpului, durate mai lungi de mentinere compensTnd 
temperaturi mai scazute §i reciproc, Tn cazul de fata acest lucru nu se produce, 
esentiala pentru realizarea consolidarii fiind aparitia fazei lichide, prezenta topiturii 
metaiice realizTnd consolidarea materialului Tn timp relativ scurt;

- Durate mai mici de tratament due la scaderi pronuntate ale duritatii doar Tn asociere cu 
temperaturi mai scazute, situate in afara intervalului initial de temperatura luat Tn 
studiu.

II-5.7.  Interpretarea rezultatelor experimentale $/ concluzii
Cercetarile Tntreprinse asupra parametrilor, conditiilor §i rezultatelor tratamentului de 
sinterizare confirma Tn mare parte premizele fundamentale legate de fenomenele produse 
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in cadrul transformarilor, mai ales cele legate de difuzie.
Astfel, faptul ca Tn agregatele de pulberi supuse sinterizarii se afla inserate particule 
ceramice, Tn general inerte fa|a de actiunea topiturii metalice, reduce interfata disponibila 
difuziei ?i presupune durate de tratament mai lungi $i proportii mai mari de topitura, 
realizabile prin cre§terea temperaturii.
Aceasta presupunere initials, rezultata din studiul bibliografic, este sustinuta de evolutia 
duritatii dupa sinterizare, marime care exprima Tn mod direct gradul Tn care materialul a 
fost consolidat §i compactat. Cu toate acestea cre§terea temperaturii $i duratei de 
tratament se justified doar la proportii ridicate in elemente de armare, de peste 15%. PTna 
la aceste valori cre?terea temperaturii sau a duratelor de sinterizare au un efect redus §i 
nu se justified.
Scaderea temperaturii de tratament are un efect dramatic de reducere a duritatii, ca 
urmare a proportiei reduse de faza lichida. Scaderea temperaturii sub valoarea solidus 
duce chiar la disparitia completa a topiturii cu efecte negative asupra consolidarii 
materialului, care cedeaza chiar in timpul Tncercarii de duritate Brinell. Topitura metalica 
este cea care poate penetra peliculele de oxid care acopera Tn mod compact particulele 
metalice, Tn lipsa acesteia difuzia fiind redusa foarte mult, TmpiedicTnd schimbul de 
substanta.
Faptul ca punctele critice de transformare legate de tratamentul de sinterizare, respectiv 
valorile solidus §i lichidus ale aliajului metalic, nu T§i modifies pozitia ca urmare a 
introducerii particulelor metalice prezinta o important^ deosebita, deoarece permite 
raportarea temperaturilor de tratament termic la cele prescrise pentru aliajul nearmat, cu 
eventuale particularitati.
Concretizarea cercetarilor facute asupra compozitelor pe baza de aliaj AICuSiMg, armate 
Tn diverse procente cu carbura de siliciu, se poate face prin prescrierea parametrilor de 
tratament termic prezentati Tn tabelul 11-15.

Tabelul //-15. Parametri tratamentului termic de sinterizare a compozitelor.

Temperatura sinterizarii 
__________wa__________

□7U-bdU ZU-dU ■BbUbSWrIk.
590-640, MMI 30-40 BMOBBW

In afara de aspectele legate de proprietatile mecanice realizate, Tn special de duritate, 
calitatea produselor realizate prin sinterizare este legata de modificarile dimensionale 
produse (deformatii). A§a cum s-a subliniat anterior cre?terea temperaturii de sinterizare, 
produsa Tn intervalul de coexistent^ a fazelor solida $i lichida, duce la cre§terea proportiei 
celei din urma, fapt care poate afecta integritatea pieselor tratate.
Din acest motiv s-a considerat necesara cercetarea comportarii compozitelor la cre$teri 
mai mari de temperatura, Tn intervalul cuprins de valorile solidus §i lichidus.
Incalzirile la temperaturi Tnalte a materialelor cu diverse continuturi Tn carbura de siliciu a 
fost urmata de examinarea vizuaia a probelor §i masurari ale dimensiunilor principale.
Ca o concluzie generala se poate afirma ca Tncalzirile ceva mai Tnalte, recomandate Tn 
tratamentul termic al compozitelor cu un continut ridicat Tn elemente de armare nu 
afecteazS aspectul §i stabilitatea dimensionala a pieselor. Aceste fapt este ilustrat Tn figura
II-23,  prin de aspectul unor probe cu procente de armare diferite, situate Tntre 0-20 % 
SiC, Tncalzite la 660°C, a^adar cu 20°C peste valoarea maxima recomandata compozitelor
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cu peste 15% vol. SiC. Se observa ca odata cu cre^terea armarii piesele au tendinta de fi 
mult mai stabile dimensional, fapt explicat prin faptul ca particulele ceramice au 
temperaturi de topire mult mai ridicate, ele asigurind prin proportia lor crescinda 
integritatea materialului atunci cind proportia dintre fazele metalice solida lichida este 
net in favoarea celei din urma.

Figura II- 23. Aspectulprobelor de compozit cu procent de armare intre 0 (dreapta) §i 20 % SiC (stinga). 
dupa incSIzire la 660'0.

Aceste informatii generale se impun a fi aprofundate In viitor. printr-o analiza cantitativa 
completa a modificarilor dimensionale pe care compozitele produse le suporta in timpul 
sinterizarii. in functie de gradul de armare temperatura de tratament aplicata.
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Anexa 11.4 b. Pozitia punctului critic TsondUS a compozitului, dupa sinterizare.
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Anexa 11.4 d. Histerezisul de transformare a materialului compozit, dupa sinterizare.
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Anexa 11.4 e. Pozitia punctului critic Tso/vus a compozitului, dupa extrudare.

Anexa 11.4 f. Pozitia punctului critic Tsoiidus a compozitului, dupa extrudare.
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Anexa II. 4 g. Pozitia punctului critic TijChidus a compozitului, dupa extrudare.

Anexa 11.4 h. Histerezisul de transformare a materialului compozit, dupa extrudare.
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Robinet de evacuare

Robinet de admisie

Termocupia

Inel'O"

R Scire cu apS

Creuzet

Capac superior

Corp interior

Izolape diatom its

Corp

Rezistori electrici

Probe

Izolafie azbest

Picioare suport

Capac fnchidere 

Izolatie ceramics

Anexa 11.5. Schema constructive a instalatiei de sinterizare in atmosfera protectoare.
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Anexa 11.5. Schema construcliva a instalatiei de sinterizare In atmosfera protecloare
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Capitolul III.
Contributii privind tehnologia de tratament termic 

a compozitelor pe baza de aluminiu armate cu 
particule ceramice
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111-1.  Influents parametrilor tehnologici ai imbatrinirii a elementelor 
structural asupra proprietatilor mecanice

111-1.1.  Transformari structurale in matricea metalica a materialelor compozite

II1-1.1.1. Principii generale
In urma calirii de punere in solutie, aliajul metalic din care este formata matricea 
compozitului devine practic o solutie solida suprasaturata, aflindu-se in stare metastabila, 
cu o energie libera ridicata. Aliajul are o tendinta accentuata de a-?i scadea energia libera, 
prin separarea unor precipitari de faza secundara. Unele dintre aceste precipitari pot 
aparea chiar §i la temperatura ambianta, a§a cum este cazul aliajului considerat, dar tipica 
este separarea in urma incalzirii pe o durata acceptabila, la o temperatura mai ridicata.
Prin precipitarea dintr-o solutie solida metastabila, matricea trece intr-o stare stabila, insa 
destul de indepartata de echilibrul real, caracterizat de un minimum al energiei libere. 
Procesul de precipitare din solutie suprasaturata, realizata prin calire, se produce in mod 
spontan §i, la fel ca in cazul relaxarii sau recristalizarii, se face prin eliberare de caldura.
De§i pentru realizarea imbatrinirii este de obicei necesara incalzirea, aceasta nu 
contrazice conceptul de natura spontana a acestor procese, deoarece incalzirea este cea 
care favorizeaza atit accelerarea difuziei cit §i producerea ei intr-un grad mai inalt.

111-1.1.2.  Transformari structurale la imbatrinire
Transformable structurale produse la imbatrinire se pot rezuma la diversele stadii ale 
precipitarii din solutia solida, formata la calire, precipitarea fiind un fenomen difuziv, 
extinderea precipitarii, tipul, gradul de dispersie ?i forma precipitatelor, precum ?i alte 
caracteristici structurale depinzind de temperatura ?i durata de imbatrinire, natura aliajului 
$i compozitia in principalele elemente componente.
In afara de aceasta, se cunoa?te ca structure aliajului durificat depinde §i de temperatura 
de incalzire, viteza de racire la calire, deformatiile plastice inainte sau dupa calire, durata 
depozitarii inainte de imbatrinirea termica §i multi alti factori. De asemenea se cunoa§te 
existenta unei influence notabile datorate eventualelor impuritati, fapt care se dore?te a fi 
pus in legatura cu posibilele influence ale particulelor ceramice de armare.

111-1.1.2.1.  Tipuri de precipitate
In functie de structure interfetelor dintre precipitate §i matricea aliajului se pot distinge 
precipitate complet coerente, partial coerente ?i incoerente (figura 111-1):
- In cazul unui precipitat complet coerent (fig. Ill-1a), intreaga interfata cu matricea este 

coerenta, iar reteaua cristalina a matricei este deformata elastic in jurul precipitatelor;
- La precipitatele partial coerente unele dintre limitele sale sunt coerente cu matricea, in 

timp ce altele pot fi semicoerente (fig. 111-1 b) sau chiar incoerente;
- Spre deosebire de situatiile anterioare, un precipitat incoerent nu are deloc limite 

coerente cu matricea.

128

BUPT



Figura III-1. Structura schematics a matricei cu precipitate (a) coerente, (b) partial coerente (c) incoerente.

In cazul aliajelor Al-Cu, din a carui categorie face parte matricea compozitelor studiate, un 
exemplu de precipitate complet coerente Tl constituie zonele Guinier - Preston (G.P.) §i 
faza 0 ”, in timp ce faza 0 ' este partial coerenta, iar precipitatele CuAI2 sunt incoerente. 
Principalele forme ale precipitatelor separate din solutii solide sunt fin-lamelare (de obicei 
de forma unor discuri), echiaxiale (de regula sferice sau cubice) $i aciculare.
Forma precipitatelor sunt determinate de doi factori concurentiali, energia libera §i energia 
de deformare elastica, amindoua avind tendinta spre valori minime.
Minimizarea energiei libere confera o tendinta spre formare de precipitari echiaxiale §i cu 
forme limitate de fatete, cu tensiuni superficiale minime pe toate fatetele.
Energia de deformare elastica este cea mai redusS la precipitatele fine, lamelare. Astfel 
precipitatele vor avea finalmente o forma sau alta in functie de factorul predominant.
In interiorul precipitatelor complet sau partial coerente , deformarile elastice, care asigura 
compatibilitatea pe interfetele coerente dintre retele cristaline, se propaga de la margine 
spre interior, atTt Tn matrice cit $i Tn precipitate. Energia de deformare elastica a retelei 
cristaline §i a precipitatelor este cu atTt mai mare cu cTt diferentele structural sunt §i ele 
mai mari. CTnd diferentele dintre diametrele atomice nu depa§esc 3%, forma precipitatelor 
coerente este determinate de valoarea minima a energiei libere, fiind apropiata de sfera, 
iar la diferenje peste 5% factorul decisiv este energia marita a deformatiilor elastice, astfel 
TncTt se formeaza preponderant precipitate lamelare fine (mai des sub forma de disc). 
Precipitatele coerente pot fi uneori de forma aciculara, ceea ce corespunde unei energii a 
deformarii elastice mai mare decTt cea pentru forma de disc, dar mai mica decTt cea a 
precipitatelor echiaxiale.

Tabelul III-1. Forma zonelor Guinier - Preston in diferite sisteme de aliaje.

v .7 ■
t^l-Cdii ■ •

FormayZohelor Guinier - Preston
Lamelara

____________Aciculara___________  
Aciculara

In tabelul 111-1 se prezinta formele zonelor Guinier - Preston pentru sistemele apropiate de 
aliajul matricei metalice a compozitelor produse:
In solutiile solide CFC, precipitatele lamelare coerente sunt localizate de obicei de-a lungul 
planelor {100} ale matricei, fapt ce poate fi explicat prin forma anizotropica a modulului de 
elasticitate. Astfel modulul de elasticitate normal se afla la minimum de-a lungul directiei 
(1 0 0), ceea ce Tnseamna c3 deformatia este la valoarea maxima, ceea ce asigura 
energia de deformare cea mai scazutS.
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Atunci cTnd se formeaza un precipitat incoerent, tensiunile tangentiale lipsesc, dar cele 
normale apar Tntotdeauna, deoarece volumele specifice diferite ale matricei §i ale 
precipitatului produc inevitabil presiuni hidrostatice. In jurul unei incluziuni rigide de 
dimensiuni mari apare astfel o compresiune spatiala. Daca se calculeaza energia produsa 
de o incluziune incoerenta de forma sferoidala, avTnd semiaxele a, a $i c, facTnd 
presupunerea ca deformatia elastica s-a produs doar Tn matrice, se obtine dependenta 
reprezentata Tn figura 2. Energia de deformare elastica are valori maxime pentru un 
precipitat sferic (c/a=7), o valoare minima pentru unui de forma unui disc subtire (c/a«7) 
§i o valoare intermediara pentru o particula aciculara (c/a»7).

Figura III- 2. Dependenta energiei de deformare elastic^ de raportul axelorc/a la precipitatele incoerente de 
forms sferoidalS.

HI-1.1.2.2. Precipitarea continua §i discontinue
In cazul precipitarii continue, Tn interiorul solutiei suprasaturate se formeaza §i apoi cresc 
precipitate individuale, formate de elementul de aliere care a suprasaturat solutia. Ca o 
consecinta, solutia solida este local saracita Tn elementul de aliere §i apare un gradient de 
concentratie, Tn sensul indicat de sagetile din figura III-3. Coeficientul de difuzie aparut 
este sens negativ §i se datoreaza, a?a cum s-a dovedit unei scaderi de energie libera. 
Scaderea continutului Tn elementul de aliere a solutiei solide suprasaturate se face pTna la 
o valoare a carei llimita poate fi cea de echilibru Ca §i ea se produce continue Tn Tntregul 
volum de material al grauntelui initial. Precipitarea continua poate fii generala sau 
localizata:
- La precipitarea continue generalizata, precipitarile sunt distribuite uniform Tn Tntregul 

volum de material, germinarea lor facTndu-se omogen sau eterogen, Tn cel de al doilea 
caz un rol important revenind elementelor care favorizeaza Tn general aceste 
fenomene: vacante, dizlocatii, noduli etc. Din aceasta perspective, apare posibilitatea 
influentarii acestui fenomen de catre particulele ceramice de armare, Tnglobate Tn 
matricea metalica. A§a cum s-a aratat Tn capitolul I, coeficientii de dilatatie termica 
diferiti ai matricii metalice §i ai particulelor ceramice sunt sursa unor importante tensiuni 
interne, generatoare a unei densitati mari de dizlocatii, ce apare ca ?i cauza principala 
a durificarii materialului compozit. In acest context la aliajele care prezinta un 
asemenea tip de precipitare este de a§teptat ca separable sa se faca mai rapid §i Tntr- 
un numar sporit de zone;

- Daca precipitarea continua se face localizat, atunci distributia precipitatelor Tn masa 
metalica este neuniforma. Produsele precipitarii pot sa apara la limitele de graunte sau
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subgraunte, pe benzile de alunecare a materialului, germinarea fiind intotdeauna 
eterogena, facind de asemenea foarte probabila, in cazul compozitelor, o puternica 
influenta a elementelor de armare ceramice, prin numarul mare al defectelor de retea 
pe care le produc prin Tnglobare.

Figura III- 3. Evolutia distribute: elementului de aliere la precipitarea continue.

La precipitarea discontinue sau celulara in interiorul solutiei suprasaturate germineaza $i 
create un amestec de noi faze, celulele astfel formate avind adesea aspect de perlita. 
Reactia structurala este de forma:

as^ai+P (V
Faza nou formata ch are aceea§i retea ca §i as, dar are o compozitie de echilibru sau 
intermediary intre cea initiala §i cea de echilibru, iar compozitia medie a amestecului ai+|3 
este aceea§i cu a fazei initiate as-

Figura III- 4. Schema formSrii celuielor prin precipitare discontinue.

Procesul are loc prin deplasarea unui front de formare a celulei in interiorul solutiei 
suprasaturate, iar compozitia initiala a acestei solutii solide ramine neschimbata, pina la 
disparitia ei completa. Frontul de inaintare a reactiei corespunde unui salt brusc de 
concentratie de la valoarea corespunzatoare lui as la cea a lui a1 din interiorul celulei, 
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motiv pentru care acest tip de precipitare se nume^te discontinuu Tn contrast cu cea 
continue la care gradientul de concentrate este mult mai lin, concentratia initials a 
elementului de aliere scade treptat ca urmare a acumularii lui Tn anumite zone. De 
asemenea constanta reticulara scade brusc de o parte §i de alta a frontului de formare a 
celulelor, corespunzator celor doua forme ale solutiei solide ors $i orf.
Precipitarea discontinue este initial de cele mai multe ori localizata Tntr-un graunte $i 
Tncepe la limitele sale. Orientarea fazei orT difera de cea a fazei ors din care provine, din 
interiorul aceluia§i graunte in care create, dar are aceea§i orientare cu cea a grauntelui 
Tnvecinat, de cealalta parte a limitei de la care a germinal. Din acest motiv ea poate privita 
ca o mi^care a unei limite interg ranula re, catre grauntele care este consumat. In timp ce o 
limita de graunte migreaza, un precipitat al elementului dizolvat apare Tn apropierea lui sub 
forma unei particule, care fixeaza local limita. Atunci cTnd migreaza mai departe, limita se 
Tncovoaie Tntre precipitate, acestea din urma fiind alungite Tn timpul cre§terii, urmlnd 
mi§carea limitei de graunte. Aceste evolutii sunt prezentate schematic Tn figura 111-4.
Acest tip de precipitare a fost explicat §i sub forma unui alt mecanism de formare: 
concentratia elementului de aliere B la capatul unor formatiuni de or? ?i /?, scade, respectiv 
create (deoarece este ft Tmbogatita iar or? este saracita). Similar cu cre?terea nodulului de 
perlita Tn austenita, dezvoltarea Tn cooperare a unei celule bifazice la precipitarea difuziva, 
va produce redistribuirea difuziva a componentelor de-a lungul unei interfete dintre matrice 
?i celula. Daca la precipitarea continua cre§terea precipitatelor este controlata de difuzia 
volumica, normala pe suprafata precipitatului, la cea discontinue are loc localizat o difuzie 
mult mai intensa decTt cea volumica, Tnsa lungimea de difuzie este mult mai scurta, 
datorita distantei mici Tntre placile monofazice din celula. Din aceasta cauza difuzia se 
desfa§oara rapid, chiar la temperaturi scazute, cTnd precipitarea prin difuzie volumica este 
foarte lenta sau chiar blocata. Distanta dintre placi Tn interiorul celulei este cu atTt mai mica 
cu cTt temperatura de Tmbatrinire este scazuta.
Precipitarea continua §i cea discontinua sunt fenomene concurentiale, care se dezvolta Tn 
competitie. Raportul Tntre ele are urmatoarele particularitati:
- precipitarea discontinue este favorizatS de o mai mare probabilitate a germinarii 

eterogene la limitele de graunte, fata de cea Tn interiorul grauntelui;
- de asemenea coeficientii de difuzie mai mari la limitele de graunte §i o mai mare 

mobilitate a acestor limite vor activa o precipitare discontinua, prin formarea a noi 
centre de germinare;

- adaosurile care Tncetinesc difuzia la limitele de graunte sau precipitarile de faza Tn 
exces la aceste limite, care Tmpiedica migrarea acestora vor avea un efect contrar, 
favorizTnd mai degraba o precipitare continua;

- procesele bazate pe deformatii sau altele, care due la formarea a noi limite de graunte 
sau le extind pe cele existente initial, produc de asemenea Tn mai mare masura 
precipitare discontinua; acela§i efect este realizat ?i de redistribuirea ?i amplificarea 
datorita deformatiei a dizlocatiilor existente Tn solutia suprasaturata;

- Tn aliajele ecruisate frontul de dezvoltare a celulelor bifazice ‘‘matura1’ dizlocatiile din 
solutia suprasaturata, producTnd stimulul pentru precipitarea discontinua, prin 
mecanism termodinamic, datorita scaderii energiei libere;

- Tn acela?i timp ecruisarea Tn sine favorizeaza precipitarea continua Tn toata masa 
grauntilor initial!, iar particulele formate Tncetinesc deplasarea la limita celulelor bifazice 
Tn timpul pre’eipitarii discontinue; care dintre tipurile de precipitare vor prevela depinde 
mai ales de deformare §i temperatura de Tmbatrinire.
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111-1.1.3.  Stadiile transformarii la durificarea prin precipitare

111-1.1.3.1.  Formarea zonelor Guinier-Preston (GP)
Aliajele de genul celui folosit la producerea compozitului, pe baza de Al, avind ca 
elemente de aliere Cu $i in masura mai mica Si §i Mg, au imediat dupa calire o rezistivitate 
electrica crescuta. Aceasta se poate explica prin aglomerari*  ale elementelor de aliere, 
care se formeaza in solutia solida suprasaturata §i care disipeaza undele electronice. 
Dupa toate probabilitatile unele agregari se formeaza chiar in timpul calirii. Dimensiunile 
lor initiate sunt foarte mici, astfel TncTt nu pot fi depistate prin metode structurale. Dupa o 
anumita perioada de timp aceste agregari cresc la dimensiuni suficient de mari pentru a 
produce modificari spectrale la difractia cu raze X. CTnd au asemenea dimensiuni 
detectabile ele se numesc zone Guinier - Preston (zone GP). Ele au aceea^i retea 
cristalina ca §i metalul de baza, in cazul de fata aluminiul, dar diferentele de diametre 
atomice intre metalul de baza §i elementele de aliere produc modificari locale ale 
distantelor intre plane. In figura III-5 se arata modelul propus de V. Gerold pentru zonele 
GP ale aliajului Al - Cu.

Figura 111- 5. Modelul structural al solutie solide de Cu in Al cu zone G.P.( dup§ V. Gerold)

Atomii de cupru ocupa unui dintre planele {1 0 0}, iar planele paralele cu acesta, Tn ambele 
parti sunt compuse din atomi de aluminiu. Deoarece diametrul atomic al cuprului este mai 
mic decit cel al aluminiului, planele formate din atomi de aluminiu sunt deplasate fata de 
cel format numai din atomi de cupru. Deplasarea straturilor atomice de la pozitia normala 
scade pe masura Tndepartarii de centrul zonei G.P. §i Tn conformitate cu modelul 
prezentat, cel de al patrusprezecelea strat atomic, pe ambele parti ale planului central 
ramine intact. Datorita diferentei importante dintre diametrele atomice ale cuprului ?i 
aluminiului, care produce o deformare elastica importanta a retelei, zonele G.P. formate la 
aliajele aluminiu - cupru sunt lamelare fine sau Tn forma de disc.
Marimea zonelor G.P. depinde gradul precipitarii, care este determinat la rindul sau de 
durata §i temperatura imbatrinirii. La aliajele de aluminiu, avTnd ca principal element de 
aliere cuprul, atunci cTnd zonele G.P. au forma de disc, diametrul lor este Tn jur de 100 A.
Formarea aglomerarilor are la baz3 fenomenul de difuzie, fiind Tn legatura cu deplasarea

' engl. cluster. 
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atomilor elementelor de aliere Tn interiorul retelei de baza. Caracteristica esentiala a 
formarii de aglomerari este mobilitatea deosebita a atomilor elementelor dizolvate, chiar la 
temperaturi scazute, uneori sub 0°C.
Viteza de difuzie neobi$nuit de mare constatata la formarea de aglomerari din timpul 
imbatnnirii poate fi atribuita suprasaturSrii din timpul racirii rapide, cu formarea a 
numeroase vacante. Concentratia de echilibru a vacantelor la temperature de calire este 
cu mai multe ordine de marime mai mare decit cea de la temperature de Tmbatrinire. In 
timpul racirii pentru calire un numar apreciabil de vacante nu au timp sa dispara, prin 
anihilare, iar solutia solida devine suprasatureta Tn vacante, la fel cum este suprasaturata 
Tn elemente de aliere. Deoarece Tn solutiile de substitute difuzia este Tnsotita de 
deplasarea vacantelor, cele formate la calire accelereaza foarte mult migrarea elementelor 
de aliere, astfel ca viteza de formare a aglomerarilor este foarte mare chiar la temperaturi 
scazute. Pe masura ce temperature de Tncalzire Tn vederea calirii create se va mari §i 
gradul de suprasaturare Tn vacante §i implicit va create §i viteza de formare a 
aglomerarilor. Un efect opus se obtine la scaderea vitezei de racire, deoarece un numar 
mai mare de vacante au timp sa fie anihilate Tn timpul calirii, prin dizlocatii, limite de 
graunte sau suprafetele libere ale probei.
Rezistivitatea electrica a materialului create rapid Tn primele cTteva zeci de minute ale 
Tmbatrinirii (reactie rapida), dupa care create lent pentru o perioada de timp apreciabila 
(reactie lenta). In timpul acestei cre^teri lente viteza de difuzie care asigura formarea 
zonelor G.P. ramTne anormal de ridicata. Principala dificultate teoretica este de a explica 
de ce un surplus apreciabil de vacante produse la calire ramTn Tn metal pentru un timp 
Tndelungat (multe ore sau chiar zile), chiar Tn prezenta unor numeroase surse de anihilare 
(dizlocatii limite) disponibile. Aceasta dificultate teoretica poate fi depa§ita prin 
adoptarea urmatoarei ipoteze:
- vacantele sunt combinate cu atomi ai elementelor de aliere, formTnd complexe. La 

apropierea de o zona, complexul se disociaza Tntr-o vacanta §i un atom al elementelor 
de aliere, ultimul fiind ata§at zonei;

- o concentrate sporita de vacante la limita zonei, produce migrarea dizlocatiilor spre 
matrice, unde TntTInesc atomi ai elementelor dizolvate, formTnd noi complexe.

- concentratia complexelor fiind mai ridicata spre margin! decTt Tn interior complexele 
migreaza spre zona, unde disociaza cedTnd zonei un atom al elementelor de aliere, 
$.a.m.d.

Zona functioneaza ca o pompa, ea atragind atomii elementelor dizolvate §i trimitTnd 
vacante spre matrice. O parte dintre vacantele libere sunt anihilate de catre diversele 
surse, motiv pentru care viteza de difuzie, care produce formarea §i cre§terea zonelor G.P. 
scade Tn timp.
Atunci cTnd se discuta nature zonelor G.P., ele sunt de regula comparate cu fazele 
intermediare metastabile. Se subliniaza de obicei ca zona G.P. este o portiune a solutiei 
solide care este Tmbogatita Tn elementul dizolvat, mai degraba decTt o noua faza. In 
opozitie cu fazele intermediare, care au propria lor retea cristalina, zonele G.P. au aceea?i 
retea ca §i solutia solida de baza, deformata Tnsa, datorita diferentelor dintre diarretrele 
atomice ale metalului de baza ?i ale elementelor de aliere. De asemenea nu exista o 
interfata distincta Tntre zona G.P. $i solutia solida Tnconjuratoare. In unele aliaje zonele 
G.P. se formeaza fare o perioada de inductie, adica imediat dup3 sau chiar Tn timpul calirii, 
Tn timp ce fazele intermediare sau cele stabile apar doar dupa o anumita perioada de 
inducere. Toate acestea arata cu claritate ca zonele G.P. difera de fazele intermediare sau 
stabile.
Tn contradictie cu abordarea structural, prezentata Tn cele de mai sus, care considera 
zonele G.P. ca fiind precipitate, ele pot fi privite din punct de vedere termodinamic ca faze 
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metastabile independente, care sunt intermediare Tntre solatia matricei fazele stabile. 
Aceasta interpretare rezulta din numeroase trasaturi specifice ale comportarii zonelor G.P.
- In mod distinct fata de fluctua|iile de concentrate care apar sau dispar continuu 

datorita agita|iei termice, zonele G.P. ramin stabile un timp mai Tndelungat (pe timp 
nedefinit la temperaturi joase).

- De asemenea este un fapt stabilit experimental acela ca marimea zonelor G.P. create 
Tn timp pe parcursul TmbStrTnirii, zonele mai mari crescTnd pe seama celor mai mici 
care se dizolva, asemSnStor coagulSrii particulelor de faza stabila.

- Compozitia zonelor G.P. la o anumita temperatura este independents de compozitia 
aliajului.

- In sfTr^it, ca o concluzie de cea mai mare importanta, Tntr-un sistem binar zonele G.P. 
au propria lor linie so/vus, a§a cum rezulta din figura 111-6.

Semnificatia acestei linii este aceea ca zonele se pot forma dear printr-o subracire a 
solutiei solide sub aceasta linie. De asemenea daca zonele G.P. sunt prezente Tn matricea 
aliajului, ele se dizolva prin incalzire la o temperatura aflata deasupra liniei so/vus, Tn 
analogic perfects cu precipitarea §i dizolvarea fazelor stabile.

Figura III- 6. Diagrams de echilibru Al - Cu cu Unia solvus a zonelor G.P.

Din acest motiv zonele G.P. pot fi considerate ca faze secundare aflate Tn echilibru 
metastabil cu solutia solida. Pentru orice temperature inferioara liniei solvus se poate trasa 
o dreapta (de exemplu cea notata mn) care va uni punctul ce determinS compozitia zonei 
G.P. la acea temperature (n - partea dreapta a curbei), cu un punct ce va determina 
compozitia solutiei solide saracitS Tn elementul de aliere, ca urmare a formarii 
aglomerSrilor din'zonele G.P. (m - partea stinga a curbei). Solutia sSrScita Tn elemente de 
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aliere §i zonele G.P. pot fi privite in acest caz ca faze metastabile formate dintr-o solutie 
solida omogena.
Zonele G.P. difera In ceea ce prive§te structura limitelor care le desparte de matrice, ele 
fiind precipitari complet coerente cu solutia solida, motiv pentru care limitele sunt difuze.
Mecanismul formarii zonelor G.P. este inca insuficient studiat. Densitatea de dizlocatii 
dintr-un aliaj recristalizat §i calit este 107 - 108 dizl./cm3, iar In cazul germinarii eterogene 
prin dizlocatii numarul de zone G.P. pe unitatea de suprafata ar trebui sa fie apropiat. In 
fapt densitatea de precipitari G.P. este de 1O10 pe unitatea de volum §i de 1012 pe unitatea 
de suprafata. Din acest motiv se presupune ca germinarea omogena este tipica pentru 
formarea acestor aglomerari.
Daca zona G.P. este privita ca o faza distincta, atunci energia libera se modifica la 
germinarea ei cu urmatoarea valoare:

A/’' - -AAr + AF, + AF,; (2)

in relatia de mai sus s-a notat prin AFV scaderea de energie libera relativa la volumul noii 
faze formate, iar AFel componenta datorata energiei de deformare elastica, produsa prin 
aparitia fazei intr-o matrice elastica. De asemenea prin AFs s-a notat modificarea de 
energie libera produsa prin formarea interfetei cu noua faza. In cazul de fata formlndu-se 
un precipitat coerent, se poate considera AFS = 0, motiv pentru care valoarea totala AF 
este mica, ceea ce semnifica ca bariera energetica ce se opune formarii acestor 
precipitate este redusa, aparitia lor facindu-se cu u?urinta, la un grad de suprasaturare 
suficient de mare, imediat dupa sau in timpul calirii. Importanta practica a acestui fapt este 
aceea ca zonele G.P. germineaza cu u$urinta in toata masa solutiei solide suprasaturate 
§i produce precipitare uniforma, cu o densitale mare a precipitatelor.

111-1.1.3.2.  Precipitarea fazelor intermediare a fazelor stabile
Aliajul folosit in prezentul studiu, la fel ca §i celelalte aliaje durificabile pe baza de aluminiu 
formeaza faze metastabile din solutia suprasaturata, ca etapa intermediary intre solutia 
solida §i fazele stabile. In unele sisteme, mai ales cele complexe, pot coexista mai multe 
faze metastabile. In tabelul urmator sunt prezentate fazele de precipitare pentru sistemele 
de aliaje inrudite aliajului folosit in producerea matricei compozitului metalic.

Tabelul III- 2. Stadiile de precipitare in solutiile suprasaturate din sistemele de aliaje ale Al.

Sistem
Al-Cu
Al-Mg
Al-Cu- Mg
Al - Cu - Mg - Fe - Ni
Al - Mg - Si
Al - Zn - Mg
Al - Zn - Mg - Cu

Stadiile de precipitare
Zone G pQ ^QuAh)
Zone G.P. —► p’—► p (AI3Mg)

[ Zone G. P. S’-+ S (AI2CuMg)
Zone G.P. -► S’^ S (AI2CuMg)
Zone G P' - p (Mg2Si)
Zone G. P. q’-> q (MgZn2) T (AI2Mg3Zn3) 

| Zone G.P. -> q'^ q (MgZn2)

Energia libera a fazelor metastabile este mai ridicata decTt a celor stabile, astfel incit 
germinarea unei faze metastabile produce o scadere energiei libere volumice (sau 
‘chimice"), reprezentata de termenul AFV din relatia (2). Precipitarea unei faze 
intermediare, in locul uneia stabile se datoreaza faptului ca prima dintre ele are o energie 
libera superficiala AFs mult mai mica, la limita cu matricea formata din solutia solida 
respective este necesara o cre§tere mult mai mica a AFs pentru formarea noii faze. De 
aceea o caracteristica importanta a fazelor intermediare formate la imbatrinire este aceea 
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ca cel putin una dintre limite intre matrice $i precipitat este coerenta, fapt care se observa 
Tn cazul concret al fazelor formate tn sistemul complex Al-Cu-Mg-Si.
In Anexa 111.3 se prezinta sub forma schematica celulele elementare ale fazei stabile Q 
(CuAI2) ?i ale fazelor intermediare metastabile 0’ §i 6”. De asemenea este figurata §i celula 
elementara a aluminiului, care aproximeaza structura solutiei solide, neglijmd atomii de 
cupru din solutia solida a care reduc Tntr-o oarecare masura constanta reticulara:
- Faza stabila 0 are o structura tetragonala avind constantele reticulare a = 6,07 A c = 

4,87 A. Structura fazei 0 tn planele (001), (010) §i (100) difera apreciabil de structura 
matricei, motiv pentru care aceasta faza este complet incoerenta.

- Matricea fazei intermediare 0" este de asemenea tetragonala, cu o compozitie 
corespunzmd la CuAh. In aceasta structura, unele plane sunt ocupate exclusiv de 
catre atomi de aluminiu, iar celalalte doar de catre atomi de cupru. Precipitarile de 0" 
sunt complet coerente, planele (001) corespunzmd perfect matricei de aluminiu 
(constanta reticulara a fazei 0” este a = 4,04 A, identica cu cea a aluminiului). De-a 
lungul planelor (010) $i (100) coerenta este asigurata prin importante deformari 
elastice, distanta intre plane fiind redusa linga straturile ocupate de catre atomii de 
cupru (1,82 A Tn loc de 2,02 A). CTmpul de tensiuni elastice din jurul fazei 0JJ joaca un 
rol important Tn durificarea la Tmbatrmire.

- Faza 0' cristalizeaza Tn sistemul tetragonal cu a = 4,04 A §i c = 5,80 A, compozitia sa 
corespunzmd lui CuAI2. Precipitatele au forma de disc, avind limita coerenta cu 
matricea de-a lungul planului (001), retelele corespunzmd perfect. Nepotrivirea 
structural dintre 0' matrice de-a lungul planelor (100) §i (010) este apreciabila, 
limitele fiind semicoerente. Pe ansamblu precipitatele 0' sunt partial coerente, cimpul 
de tensiuni elastice fiind mai redus decTt Tn jurul lui 0” sau a zonelor GP.

Figura Hi- 7. Liniile solvus ale zonelor G.P., ale fazelor intermediare $i a ce/ei stabile din sistemul Al-Cu.

In ceea ce prive§te formarea §i cre§terea fazelor intermediare sau stabile se pot face 
urmatoarele consideratii:
- Spre deosebire de zonele GP care germineaza predominant omogen, fazele 

intermediare §i cele stabile germineaza eterogen. Localizarile preferate de aparitie a 
fazelor intermediare sunt dizlocatiile individuate, limite de graunte la unghi mic, defecte 
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de Tmpachetare, vacante etc., respectiv zonele G.P. germinate anterior.
- Fazele stabile germineaza preferential pe limitele la unghi mare sau aglomerari de 

vacante. De asemenea fazele stabile mai apar pe seama unor faze intermediare 
formate anterior.

- Germinarea precipitatelor de faze intermediare la dizlocatii este facilitata mai ales 
datorita faptului ca incompatibilitatea structurala dintre nucleul nou format §i solutia 
solida este partial sau complet compensata de dilatatii sau compresiuni linga muchia 
planului suplimentar aparut. Precipitatul se formeaza pe o astfel de directie TncTt sa 
compenseze cimpul de tensiune al dizlocatiei. Componenta AFe/ din relatia (2), care 
are in general efect inhibitor asupra germinarii, este mica sau poate fi chiar negativa, 
astfel TncTt stimuleaza germinarea.

- La germinarea unor precipitate incoerente, formate din faze stabile, componenta 
hotaritoare Tn relatia (2) este AFS . Aceasta componenta care inhiba germinarea are 
tendinta de scadere, astfel TncTt este facilitata formarea unui precipitat incoerent la 
limitele de graunte sub unghi mare. Energia superficiala a precipitatelor coerente sau 
semicoerente este simtitor mai mica decTt a celor complet incoerente, dar in acest caz 
componenta AFe/ §i nu AFS este cea hotaritoare pentru evolutia energiei libere descrise 
de relatia (2).

-- Dizlocatiile §i limitele de graunte sunt localizari preferate ale germenilor de precipitate 
$i datorita faptului ca segregarile atomilor elementelor de aliere se formeaza mai ales 
la dizlocatii sau limitele de graunte la unghi mare. Deoarece fazele intermediare §i cele 
stabile se caracterizeaza prin concentratii crescute in elemente de aliere, ele se 
formeaza cu u$urinta in zone ale matricei care sunt deja Tmbogatite in elemente 
dizolvate.

Solubilitatea fazelor metastabile este intotdeauna mai ridicata decit cea a fazelor stabile. 
Astfel cea a zonelor G.P. este mai mare decit a lui 0”, cea a lui 0” mai mare decit a lui 0', 
iar 0’ are solubilitatea Tn solutia solida mai mare decit cea a lui 0. Valorile corespunzatoare 
sistemului Al-Cu sunt prezentate in figura 111-7.

111-1.1.3.3.  Cinetica succesiunea precipitarii la Imbatrinire
Succesiunea formarii diferitelor faze la imbatrinire este determinate de bariera energetica 
la germinarea unei noi faze, mai mult decit nivelul de energie libera volumica realizabil.
Bariera de energie pentru germinarea unei noi faze, echivalenta cu lucrul mecanic necesar 
formarii unui nucleu critic (AFcr), fara componenta elastica, este o treime din energia 
superficiala, conform relatiei:

AFt., (3)

unde s este aria suprafetei cristalului, iar y este energia libera pe unitatea de suprafata 
(tensiunea superficiala). Energia superficiala este minima Tn cazul zonelor G.P. §i maxima 
la precipitatele incoerente ale fazei stabile:

AFJ; '' < AF^ < AF^’ < AF/; (4)

La TmbatrTnire bariera energetica la germinare precipitatelor se datoreaza deformarii 
elastice a retelei cristaline, precum §i formarii unei interfete. Deformatia elastica la 
germinarea fazelor partial coerente de tip 0' §i 0" poate fi mai mare decTt cea 
corespunzatoare precipitatelor incoerente 0. In acest caz inegalitatile de tipul celor din 
relatia (4) sunt satisfacute daca se Tnregistreaza surplusuri ale energiei superficiale, care 
sa contrabalanseze posibilele pierderi de energie prin deformare elastica.
Rata germinarii este data de relatia urmatoare:
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J = A-e kl ekr (5)
Tn care A este o constanta independenta de temperatura, k este constanta lui Boltzmann, 
T temperatura, iar Q energia de activare a difuziei elementului care are cea mai mica 
viteza de difuzie.
O valoare mai ridicata a lui J va reduce perioada de inducere a precipitarii, detectabila 
printr-o anumita metoda. Odata cu cre$terea temperaturii de Tmbatrinire, perioada de 
inducere a precipitarii scade mai intii ca urmare a cre^terii mobilitatii prin difuzie, apoi 
create datorita scaderii gradului de suprasaturare a solutiei solide, relativ la o anumita 
faza. Caracterizarea acestei comportari se face prin curbele C prezentate schematic in 
figura 111-8.

_______________________________________________________________________
Figura III- 8. Reprezentarea schematics a curbelor C, de formare din solutia suprasaturatS a zonelor G.P., a 

fazelor intermediate $i a celei stabile.

Ramurile superioare ale curbelor C se apropie asimptotic de temperaturile solvus 
respective Tg.p., Te-, Te-, §i Te.
Pentru o temperatura de Tmbatrinire data, respectiv la o anumita mobilitate a atomilor, 
viteza de precipitare data de relatia (5) este determinate de valoarea AFcr. Precipitatele 
care necesita cel mai mic lucru mecanic de formare a nucleului critic apar mai intii, dupa 
care apar succesiv cele cu valori mai mari ale acestei marimi.
Cele afirmate mai sus sunt in legatura directa cu regula generate care stabile§te ca pe 
masura ce gradul de suprasaturare al solutiei solide este mai ridicat cu atit numarul de 
transformari intermediare este mai mare. De asemenea scaderea continutului in elemente 
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de aliere, care reduce gradul de suprasaturare al solutiei solide, produce de asemenea 
scaderea numarului de faze intermediare care apar.
Succesiunile prezentate in (6) §i (7) nu sunt in mod general obligatorii, astfel TncTt zonele 
G.P. sa produca prin rearanjare 0” §.a.m.d., in fapt existind trei cai de formare a fazelor 
stabile:
- Prima dintre ele se refera la situatia prezentata anterior, in care precipitatele mai putin 

stabile se transforma in unele mai stabile, prin modificari ale retelei cristaline, 
transformari alotropice Tn interiorul precipitatelor, fara participarea matricei. Aceasta 
presupune diferente reduse intre structurile precipitatelor, fiind mai putin intTInita. De§i 
rezultatele cercetarilor Tntreprinse pina Tn prezent nu sunt unanime, o asemenea 
situatie pare a se produce Tn cadrul sistemului de aliaje Al-Cu, faza 0” aparind direct 
prin rearanjarea zonelor G.P;

- Germinarea fazelor de tip 0” la zonele G.P deja existente, a celor 0' la 0” $i a fazelor 
stabile Tn zonele precipitatelor intermediare §i apoi cre$terea acestora Tn cadrul 
matricei;

- Germinarea fazelor stabile se face direct din matrice, departe de precipitatele 
intermediare sau de zonele G.P.;

In sistemul Al-Cu, localizarile preferentiale de germinare la temperaturi scazute de 
imbatrinire a fazei stabile 0 sunt incerte, atunci cTnd fazele intermediare au precipitat deja. 
In momentele initiale ale precipitarii 0 se formeaza la limitele grauntilor de solutie solida, 
ca mai apoi sa se formeze la interfetele dintre 0' §i solutia solida. Faza 0' precipita la 
dizlocatii, Tn stagiile initiale, apoi la precipitatele 0" Tn cele avansate. De asemenea exista 
unele date experimentale care indica faptul ca 0" nu se formeaza prin rearanjarea §i 
dezvoltarea zonelor G.P., ci precipita direct din solutia solida.

111-1.1.4.  Efectul de durificare la imbatrinire

111-1.1.4.1.  Principalele tipuri de mecanisme
Efectul de durificare la imbatrinire se datoreaza aparitiei unor impedimente la mi§carea 
normala a dizlocatiilor prin aparitia unor precipitate Tn interiorul solutiei suprasaturate. 
Acest efect se poate concretiza prin urmatoarele mecanisme:
- Blocarea dizlocatiilor prin cTmpul de tensiuni elastice din jurul precipitatelor formate tn 

matrice;
- Durificarea numita de tip “chimic” datorata faptului ca Tn deplasarea lor dizlocatiile 

trebuie sa foarfece precipitatele;
Durificare produsa ca urmare a faptului ca dizlocatiile sunt fortate sa ocoleasca 
particulele precipitate;

CTmpul de tensiuni elastice apare Tn matrice ca urmare a formarii de precipitate coerente 
sau semicoerente, coerenta retelelor cristaline fiind asigurata prin deformarea elastica la 
interfete, a?a cum se poate vedea schematic §i Tn figura 111-1 a §i 111-1 b. Tensiunile 
elastice sunt cu atTt mai mari, cu cTt sunt mai mari diferentele structural dintre matrice §i 
precipitate, daca modulul de elasticitate al matricei este de valori ridicate, iar suprafata 
interfetelor coerente este mai mare. Deplasarea dizlocatiilor prin matricea deformata 
elastic se poate face doar prin aplicarea unei tensiuni mai mari decTt cea medie a cTmpului 
elastic din jurul precipitatelor. Efectul de durificare este rezultatul influentei la mare 
distanta a precipitatelor asupra dizlocatiilor.
Durificarea “chimica” este rezultatul unei interactiuni la scurta distanta intre precipitate §i 
dizlocatii. Atunci cind tree peste precipitate, dizlocatiile produc forfecarea acestora, 
deformindu-le odata cu matricea, a§a cum se prezinta schematic Tn figura III-9.
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Figura III- 9, Forfecarea precipitatelor de cStre o linie de dizlocatie alunecStoare.

Figura III-10. Reprezentarea schematics a “infiitrSrii” dizlocatiilor tntre precipitate.

Cu cit diferentele structurale dintre reteaua cristalina a matricei §i cea a precipitatului sunt 
mai mari, in planul de forfecare, cu atlt va fi mai mare tensiunea necesara forfecarii, fiind 
frecvente crefteri cu un ordin de marime Tntre valorile corespunzatoare precipitatului 
incoerent fata de cel coerent. De asemenea efectul de durificare se accentueaza cu cit 
precipitatele formate sunt mai dure.
Durificarea prin ocolirea precipitatului de catre dizlocatii, apare atunci cind acestea din 
urma nu pot forfeca precipitatul, cea mai frecventa situatie fiind aceea cind dizlocatia se 
“infiltreaza11 intre doua precipitate (figura 111-10). Pentru ca acest mecanism sa se produca, 
tensiunea trebuie sa creasca suficient de mult, astfel incit sa Tncovoaie dizlocatia intre 
particule. Portiunile de dizlocatie incovoiate, aflate de o parte §i de alta a precipitatelor. se 
unesc §i formeaza un inel de dizlocatie in jurul precipitatelor. Deta§lndu-se de ineL 
dizlocatia poate sa se deplaseze in continuare in matrice.

111-1.1.4.2.  Efectul formarii diferitelor tipuri de precipitate
Marimea durificarii depinde de tipul, structura, marimea ?i forma precipitatelor, de 
asemenea de aspectul §i densitatea distribute! acestora. Un efect important il au gradul in 
care se manifesto diferente structurale intre retelele cristaline ale precipitatului ?i matricei, 
precum §i temperatura la care se face masurarea duritatii.
Zonele G.P. germinind omogen, iar densitatea lor fiind relativ ridicata, cu distanta mica 
inire ele, tensiunea necesara ocolirii lor este ridicata, motiv pentru care se produce mai 
ales o durificare de tip “chimic”. Diferentele mari intre diametrele atomice ale aluminiului §i 
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cuprului produc un cimp de tensiuni elastice important, in jurul zonelor G.P., contribuind pe 
aceasta cale la durificare.
Precipitarea semicoerenta a fazelor intermediare poate produce o durificare puternica, 
daca distantele intre ele sunt reduse. La conditii similare cimpul de tensiune din jurul 
precipitatelor semicoerente este mai scazut decit in jurul celor coerente, efectul 
corespunzator de durificare fiind mai redus. Fazele intermediare insa difera mult mai mult 
din punct de vedere structural de matrice decit zonele G.P. astfel incit aranjamentul 
atomic este in mai mare masura afectat de catre dizlocatiile transversale. In consecinta 
precipitatele de faze intermediare sunt in masura sa realizeze o durificare de tip “chimic" 
mai puternica decit zonele G.P., la o densitate suficienta de particule. Daca densitatea 
este redusa insa, tensiunea necesara infiltrarii dizlocatiilor va fi §i ea redusa, duritatea 
scazind pe parcursul existentei fazelor intermediare.

Figura ill-11. Curba caracteristicS tensiune-alungire pentru un aliaj Ai-4%Cu, cu matrice monofazicS $i 
diverse tipuri de precipitate.

Fazele stabile sunt de regula incoerente cu matricea, astfel ca nu formeaza cimpuri de 
tensiuni elastice, in timp ce distantele intre particule sunt relativ mari, tensiunile necesare 
ocolirii lor fiind de aceea destul de reduse. Din aceste motive se constata ca in general 
fazele stabile produc durificari mai mici, comparativ cu zonele G.P. sau fazele 
intermediare.
In cazul concret al sistemului Al-Cu, masura in care are loc durificarea unui aliaj cu 
aproximativ 4% Cu, similar aliajului de matrice studiat, este prezentata in figura 111-12:
- Aliajul durificat prin zone G.P. sau faza coerenta 9” se caracterizeaza printr-o valoare 

initiala ridicata a tensiunii §i o ecruisare mai redusa, panta caracteristicilor tensiune- 
deformatie fiind relativ redusa; experimentele au relevat cS tensiunea critica necesara 
infiltrarii dizlocatiilor este de citeva ori mai mare decit tensiunea initiala, fapt care 
denota distante reduse intre precipitate ?i faptul ca deformarea se face prin forfecarea 
particulelor;

- Faza 9” produce tensiuni mai ridicate in aliaj, deci o durificare superioara, deoarece 
tensiunile elastice din matrice formate in jurul lor sunt mai mari. De asemenea 9” va 
determina §i o durificare “chimica" mai ridicata, deoarece are diferente structurale mai 
mari fata de matrice decit zonele G.P., ceea ce inseamna ca dizlocatiile transversale 
vor afecta mai mult aranjamentul atomic.

- Tensiunea initiala intr-un aliaj durificat prin faza 9’ este mai scazuta decit cea produsa 
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de catre 9", dar ecruisarea este mai puternica, ceea rezulta din panta mai abrupta a 
caracteristicii tensiune-deformare din figura 111-11. Dintre explicable oferite pentru 
aceasta comportare cea mai probabila este distanta mai mare dintre particule 
permitind infiltrarea dizlocatiilor la tensiuni mai mici. Pe masura deformarii create 
numarul de inele de lasate Tn urma de catre dizlocatiile mobile. Inelele Tngreuiaza 
infiltrarea urmatoarelor dizlocatii astfel TncTt tensiunea necesara deformarii create $i ea.

- O situatie asemanatoare cu cea anterioara se TntTlne§te §i Tn cazul durificarii prin faza 
stabila 0. Aceste precipitate, fiind complet incoerente cu matricea, produc Tn mica 
masura deformatii elastice, iar distanta dintre particule este mare. Tensiunea initiala 
este cea mai mica Tntre cazurile studiate, dar ecruisarea este mai accentuata decTt la 
durificarea prin zone G.P. sau faza 6” ca urmare a acumularii unor inele de dizlocatie 
Tn jurul precipitatelor.

111-1.1.4.3.  Efectul duratei §i temperaturii asupra proprietatilor mecanice
Efectul temperaturii §i duratei de TmbatrTnire asupra proprietatilor mecanice se manifesta 
prin intermediul diverselor stadii de precipitare din solutia suprasaturata.
in mod obi^nuit, pe parcursul TmbatrTnirii, rezistenta mecanica §i duritatea cresc ca 
valoare, ajungind la o valoare maxima, dupa care se diminueaza, evolutie descrisa Tn mod 
schematic de figura 111-12.
Procesul care se produce pTna la atingerea valorii maxime poarta numele de TmbatrTnire 
de durificare", iar perioada corespunzatoare scaderii proprietatilor mecanice se nume§te 
TmbatrTnire de Tnmuiere” sau supraTmbatrTnire*"  Acest din urma termen se refera la 
reducerea duritatii comparativ cu starea de maxima durificare, Tnsa proprietatile mecanice 
sunt simtitor mai ridicate fata de momentul imediat urmator calirii de punere Tn solutie.

Figura III-12. Efectul duratei de ImbStnnire la diferite temperaturi T1<T2<T3 asupra proprietatilor mecanice.

Panta ascendenta a curbei de variatie a proprietatilor mecanice poate avea urmatoarele 
cauze:
- Densitatea precipitatelor Tn faza de durificare este mare, astfel TncTt dizlocatiile nu le 

pot ocoli, ci le vor forfeca, daca tensiunea aplicata este suficient de mare; In acest caz 
cre§terea duritatii la TmbatrTnire se datoreaza efectului de tip ‘'chimic", precum §i 
impiedicarii deplasarii dizlocatiilor de catre cTmpul de tensiuni elastice, ca urmare a

eng I. hardening ageing. 
" engl. softening ageing. 

engl. overageing. 
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cre$terii Tn dimensiune a precipitatelor (mai ales a zonelor G.P.). De asemenea se 
produce o cre^tere a densitatii de distributie a precipitatelor tn matrice §i aparitia unor 
particule cu rezistenta la forfecare sporita, din faze mai stabile, cum arfi 0'$i Q”. 
Dizlocatiile se pot infiltra initial printre precipitate. Pe masura aplicarii TmbatrTnirii are loc 
o cre^tere a duritatii datorata unei densitati mai mari de precipitate, pe masura ce 
acestea apar, astfel TncTt va create densitatea lor 51 implicit tensiunea critica necesara 
infiltrarii dizlocatiilor printre aceste precipitate.

- In cazul unui aliaj supraTmbatrinit, dizlocatiile nu foarfeca precipitatele, ci le ocolesc, la 
tensiuni mult mai mici decTt cele necesare forfecarii.

Cauzele principale ale reducerii proprietatilor mecanice prin supraTmbatrinire, comparativ 
cu faza de durificare, poate fi explicata prin urmatoarele mecanisme:
- Spatiile mai mari dintre precipitate, aparute ca urmare a coalescentei precipitatelor;
- Inlocuirea fazelor mai putin stabile cu altele mai stabile, caracterizate printr-un numar 

mai mic de precipitate Tn unitatea de volum;
- Scaderea §i chiar disparitia tensiunilor de natura elastica, prin transformarea 

precipitatelor coerente Tn unele semicoerente, apoi finalmente incoerente;
Aliajele Al-Cu cu un continut de cupru apropiat celui din aliajul de sinterizare Alumix 123, 
folosit la producerea compozitelor armate cu particule ceramice, prezinta o stare de 
maxima durificare la o combinatie de precipitate corespunzatoare la 70% faza 0" §i 30% 
faza Q’.

111-1.2.  Influenta particulelor asupra transformarilor structurale
Din analiza fenomenelor fundamentale care Tnsotesc sau controleaza precipitarea fazelor 
din solutiile solide suprasaturate produse la calirea de punere Tn solutie, pot fi formulate 
posibile cauze ale influentei particulelor ceramice asupra desfa^urarii tratamentului de 
imbatrinire a compozitelor metalice cu matrice durificabila.
Numero^i autori au semnalat aceasta influenta, Tnsa pe de o parte rezultatele sunt 
contradictorii, iar explicarea relatiilor cauzale nu a depart faza ipotezelor.
Astfel majoritatea contributiilor Tn domeniu au indicat o scadere a duratelor de tratament la 
Tmbatrinire pTna la realizarea starii corespunzatoare duritatii maxime’, dar s-au semnalat 
efecte contrare, fapt explicabil §i prin varietatea deosebita a materialelor metalice folosite 
pentru obtinerea compozitelor.
De asemenea nu a fost clarificat daca accelerarea TmbatrTnirii sau Tncetinirea ei se 
datoreaza unor fenomene legate de precipitare sau de succesiunea ulterioara a 
transformarilor structurale.
AvTnd Tn vedere analiza fenomenelor fundamentale care apar la precipitarea din solutie 
suprasaturata, prezentate Tn cele de mai sus, au fost identificate urmatoarele posibilitati de 
influentare din partea particulelor ceramice de armare:
- A$a cum s-a aratat Tn capitolul I, armarea cu particule ceramice, avTnd coeficienti de 

dilatatie termica mult mai redu§i decTt cei ai aliajului metalic este susceptibil a produce 
Tn materialul compozit valori ridicate ale tensiunilor interne $i descarcarea lor partiala 
printr-un numar important de dizlocatii. Aceste dizlocatii pot favoriza precipitarea 
continua de tip generalizat, bazata pe germinarea omogena, favorizTnd aparitia zonelor 
G.P.

- Localizarea elementelor de armare se face cu preponderenta la limitele de graunte, fie 
ca este vorba de compozite supuse doar sinterizarii, fie ca acestea sunt supuse $i unei 
deformari plastice la cald. Ca urmare pot fi favorizate fenomenele de precipitare care 
se initiaza la limitele de graunte, respectiv precipitarea discontinua. In masura Tn care

eng I. peaked-aged condition. 
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acest mecanism are o pondere importanta, este de a^teptat ca fenomenele de 
precipitare sa se produca la o temperatura din ce in ce mai scazuta pe masura cre^terii 
proportiei de armare cu particule ceramice.

In cazul concret al compozitelor produse, avind matricea cu compozitia prezentata in 
tabelul 11-1, s-a urmarit prin investigatii specifice lamurirea unor aspecte legate de 
transformarile structurale la Tmbatrinire $i confirmarea unora dintre ipotezele privitoare la 
efectul Tnglobarii particulelor ceramice.

111-1.2.1.  Conditii experimentale
Elucidarea posibilelor influence ale particulelor ceramice au fost investigate folosind 
analiza termica diferentiala. Conditiile experimentale adoptate au fost urmatoarele:
- probele din material compozit au fost produse conform tehnologiei descrise Tn capitolul 

I, fiind apoi supuse extrudarii la 500°C, cu un raport de deformare de 1:9, Tn scopul 
compactarii §i uniformizarii distributiei particulelor ceramice;

- au fost supuse investigarii compozite avTnd proportii de armare de 0; 5; 10; 15 §i 20 % 
vol. carbura de siliciu din fractiunea F800;

- calirea de punere Tn solutie a fost realizata prin Tncalzire la 500°C, cu o mentinere de 
60 de minute, urmata de racire Tn apa la 20°C, cu agitare energica;

- pentru a evita producerea unor eventuale transformari, analiza termica s-a facut 
imediat dupa racirea probei;

- s-a folosit o instalatie de analiza computerizata tip Derivatograph C, functionind dupa 
metoda Paulik §i Erdey, avTnd o precizie a masurarii de 0,2°C

- probele au avut aceea^i greutate de 1,5 grame, la fel ca $i etalonul folosit, constTnd din 
pulbere ultrapura de alumina;

- viteza de Tncalzire a probei a fost aleasa a fi de 15°C/minut, Tn creuzet de alumina 
pura, proba de compozit fiind a^ezata direct pe capatul termocuplei;

Legat de alegerea vitezei de Tncalzire ea a fost aleasa tn urma unor studii experimentale 
preliminare, ea fiind riguros constanta §i corespunztnd curbei de tncalzire 1 din figura HI-8.

111-1.2.2.  Deplasarea punctelor entice de transformare
In anexa 111.1 a sunt prezentate comparativ curbele de analiza termica diferentiala, 
obtinute la tncalzire cu viteza constanta de 15°C/minut. A§a cum rezulta din analiza 
acestei reprezentari, armarea cu particule ceramice produce importante transformari 
calitative.
- In cazul probelor din aliaj metalic nearmat, relativ la care a fost aleasa viteza de 

Tncalzire, curba 1 din figura III-8 indica o succesiunea de transformare:
a Q” _+ 0’ 0 (6)

Aceasta succesiune este confirmata de alura curbei de analiza termica, care prezinta 
elemente specifice reactiilor de transformare structurala. Aceste puncte de precipitare 
a fazelor 0”, 0’ §i 6 au fost notate in figura HI-8 §i Tn Anexa 111.1 b respectiv prin T,.(eta $i 
Tjteta- ele delimitTnd aparitia unor peak-uri de reactie exoterma sau puncte de 
inflexiune, care denota modificarea intensitatii schimburilor energetice. Curba de 
Tncalzire 1 a fost aleasa astfel TncTt sa nu produca germinarea zonelor G.P. pentru 
matricea nearmata, fapt ilustrat tn figura HI-8 prin faptul ca curba 1 nu intersecteaza 
linia punctelor de transformare a—>G.P, trasata cu culoare ro§ie.

- Este demn de remarcat faptul ca la aliajul nearmat principalul peak de transformare 
este dublu, cele doua maxime avtnd Tntre ele un punct de inflexiune notat cu A. 
Aceasta alura, coroboratd cu informatiile prezentate de catre figura HI-8, sugereaza 
suprapunerea Tn mare masura a transformarilor care due la precipitarea fazelor 0' $i 0. 
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in urma armarii exista tendinta ca cele doua maxime sa se suprapuna, astfel incit 
peak-u\ dublu sa se transforme Tntr-unul simplu. Toate acestea fac dificila evidentierea 
punctului de Tnceput a precipitarii fazei 0, astfel incTt, la studiul deplasarii punctelor de 
transformare, relativ la faza G s-a luat In calcul punctul de sfir?it de transformare, 
concretizat printr-o inflexiune $i notat Tfiteta.

- Odata cu inglobarea particulelor ceramice are loc modificarea curbelor de incalzire, 
prin aparitia unor reactii corespunzatoare precipitarii zonelor G.P.; la o armare cu doar 
5 % vol. SiC (Anexa 111.1 c) reactia produsa este slaba, dar ea ci§tiga in intensitate pe 
masura cre§terii proportiei de armare (Anexa 111.1 d...f), punctul de inceput a 
transformarii fiind notat prin 7}fgp- O constatare de mare importanta este aceea ca pe 
masura armarii cu particule are loc o deplasare a temperaturii T^p la valori mai 
scazute;

- Paralei cu pozitia punctului de Tnceput de precipitare a zonelor G.P. s-au luat Tn studiu 
posibilele deplasari ale celorlalte puncte critice de transformare, respectiv TUeta“, Ti,tela- 
§i Tfiteta; de asemenea s-a mai determinat pozitia punctului solvus corespunzator 
dizolvarii precipitatelor formate in solutia solida, notat prin TS-

Rezultatele obtinute s-au centralizat Tn tabelul HI-3, iar in Anexa III.2 a §i b s-au 
reprezentat valorile de temperature a acestor puncte critice in functie de volumul de 
particule ceramice Tnglobat.

Tabelul ill- 3. Pozitia unor puncte critice de transformare in functie de gradul armSrii.

■Grad de arinare [%SiCM| T,gp[°C] T,[°C] , Ti.t.ta'PC] T,,.b [°C] Ts [°C]
•" v- ;r0 iaQI - I 215 | 252 | 400 | 481

■' * 192 209 251 405 484
■ !i'b Vi f 1 179 | 215 | 252 | 400 T 486

■ ' 15 *&; 170 207 252 410 489
166 I 209 I 252 I 404 I 486 ~

A§a cum se poate observa din reprezentarile grafice, singurele deplasari semnificative ale 
punctelor de transformare se constata pentru Tnceputul precipitarii zonelor G.P. De 
asemenea se constata temperaturi mai scazute ale punctului Ts , de dizolvare a 
precipitatelor Tn solutia solida, la incalzire, comparativ cu valorile stabilite pentru starea T1 
a materialului, valori comentate Tn capitolul II §i prezentate Tn Anexa II.4 a.

111-1.2.3.  Analiza fazelor precipitate la imbatrinire
Identificarea precipitatelor aparute Tn urma tratamentului termic de imbatrinire s-a facut 
prin utilizarea difractiei cu raze X (XRD) a compozitelor aflate in diverse stari structurale §i 
avind diferite proportii ale elementelor ceramice de armare.
Conditiile experimentale ale analizei efectuate au fost urmatoarele:
- Instalatii folosite JEOL 130 $i DRON-3
- Radiatia folosita Ka Cu, lungimea de unda / = 1,540598 A;

Parametri de regim U - 40 kV; / = 30 mA;
Problema interpretarii rezultatelor obtinute, mai ales Tn sensul identificarii fazelor 
semnalate de catre spectrul de difractie a fost rezolvata prin compararea cu difractograme 
etalon rezultate prin simulare pe calculator. Aceste etaloane au fost obtinute prin

' De terming rile experi men tale s-au facut in cadrul departamentului de invest igajii de la Ecolle Politechnique 
de Lausanne.
" In cadrul laboralorului de investiga(ii a Caledrei de §tiinta Materialelor §i Tratamente Termice de la 
Universitatea "Politehnica" din Timisoara.
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construirea tridimensionala §i la scara strict determinata a structure cristaline pentru fazele 
cautate, urmata de simularea pe calculator a difractiei cu radiatia respective, etalonul 
rezultat corespunzind unei proportii de 100 % a fazei respective, aflata sub forma de 
pulbere §i In stare de echilibru structural perfect. Structurile cristaline adoptate pentru 
fazele investigate A/, 6", 6’ §i 6 sunt reprezentate in Anexa III.3, iar difractogramele etalon 
in anexa III.4. In cazul acestora din urma s-au reprezentat planele cristalografice 
corespunzatoare peak-urilor celor mai accentuate.
A§a cum rezulta din analiza difractogramelor standard, investigarea fazelor precipitate la 
imbatrinire prezinta unele particularitati.
1. Astfel faza stabila 0, fiind incoerenta cu reteaua cristalina a aluminiului, este bine 

individualizata in difractograme, analiza comparativa a compozitelor cu diferite 
procente de armare confirma formarea acestei faze. Pe de alta parte peak-urile cele 
mai reprezentative ale difractogramelor etalon ale fazelor intermediare 0" §i 0', 
singurele care ar putea fi puse in evidenta la concentratia relativ redusa de cupru a 
aliajului considerat, sunt foarte apropiate de cele corespunzatoare ale aluminiului, a§a 
cum rezulta din urmatorul tabel:

Tabelul HI- 4. Parametri caracteristici a/ aluminiului §i a fazelor intermediare Q”§i 9'.

N Aluminiu Faza fl”_________________ Faza G’
Nr.crr. 2-0 [grd] [hkl] 2-0 [grd] [hkl] 2-0 [grd] [hkl]

1 36°34' [1-1 1] 39°17’ [1-1 2]_________ :__________ -
2 j 44°50’ [0 2 0] 44°50’ [0 2 0] 44#29’ [-1 1 2]

Ca urmare, succesiunea fazelor precipitate a fost urmarita prin studiu cantitativ asupra 
parametrilor geometrici ai difractogramelor experimentale. Utilizarea unei instalatii de 
difractie computerizate, a permis masurarea cu precizie a latimii §i intensitatii peak- 
urilor, pornind de la ideea ca la precipitare fazele intermediare vor produce prin 
suprapunere modificari geometrice ale acelor peak-uri, corespunzatoare aluminiului, 
care sunt mai apropiate.

2. Sursele bibliografice indica faptul ca la majoritatea compozitelor metalice armate cu 
particule apar in timpul produced! importante tensiuni interne §i numeroase defecte de 
retea, ca urmare a coeficientilor de dilatatie termica liniara diferiti pentru cele 2 
componente, matrice §i particule. Probele aflate in starea T1 (racire in aer dupa 
sinterizare) au aceea§i alura a difractogramelor, fapt care semnifica faptul ca 
transformable structurale de faze sunt in general acelea§i §i in urma armarii, insa 
dimensiunile geometrice caracteristice sufera modificari. Acest fapt este evidential prin 
modificarea intensitatilor semnalului inregistrat, in dependents directa cu armarea, §i 
cre§terea latimii peak-urilor caracteristice ale aluminiului, ca urmare a deformatiilor 
suferite de reteaua cristalina §i a unor anomalii structurale aparute. Valorile intensitatii I 
§i a latimii w sunt prezentate comparativ in tabelul III-5 pentru planele [1-1 1] §i [0 2 0] 
ale aluminiului.
Dupa cum se poate observa cre?terea starii de tensiune se concretizeaza in intensitati 
mai mici dupa planul [1-1 1] ca urmare a deformarii retelei cristaline a aluminiului. De 
asemenea intensitatea dupa planul [0 2 0] create pe masura unei armari mai bogate cu 
elemente de aliere.
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Figura III- 13. Aspectul comparativ al difractogramelor la compozitele in stare T1 armate 0-20 % SiC.

Figura III- 14. Aspectul comparativ al difractogramelor la compozitele in stare cSIitS pentru punere in solutie: 
a) nearmat; b) armat cu 20 % SiC.
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Tabelul III- 5. Parametri caracteristici ai difractiei compozitelor cu diferite grade de armare.

Plan [1-1 1

6410
2475
2340
2286

Plan [02 0]
7 wju.a]

656 0,39
588 0 42
918______jfe^^0:48
1000

Avind Tn vedere ca, a$a cum s-a vazut, acest plan este comun cu fazele intermediare 
6’ $i Q” cre§terea acestei intensitati poate fi pusa in legatura cu formarea de faze 
intermediare, chiar la racirea pentru obtinerea starii 77, daca matricea metalica a fost 
armata. Aceasta vine sa confirme ipoteza emisa anterior ca starea de tensiune 
produsa prin armare stimuleaza precipitarea continua, bazata pe activarea difuziei prin 
vacante, caracteristica producerii fazelor intermediare. Modificarea elementelor 
geometrice ale difractogramelor prin armare este ilustrata in figura 111-13.

3. In cazul probelor de material compozit supuse calirii de punere in solutie fnglobarea 
elementelor ceramice produc modificari ale cimpului de tensiuni. Acest lucru poate fi 
constatat prin compararea difractogramelor a doua materiale, unui fara armare, celalalt 
continind 20 % carbura de siliciu. Aspectul acestora este prezentat in figura 111-14. Este 
de remarcat ca in cazul materialului nearmat lipsa peak-ului corespunzator carburii de 
siliciu ?i intensitatea mai mare a semnalului fata de situatia Tn care matricea metalica 
Tnglobeaza 20 % SiC. In acela§i timp, atit la aliajul metalic nearmat cit §i la compozit se 
produce aplatizarea aproape totala a liniilor fazei stabile Q, fata de starea 77 cind 
acestea erau bine evidentiate, iar intensitatile corespunzatoare aluminiului sunt mai 
scazute (figura 111-14).

111-1.2.4. Concluzii
Analiza rezultatelor experimentale, in lumina consideratiilor facute anterior, conduce la 
citeva ipoteze interesante privind influenta particulelor de armare asupra cineticii 
germinarii §i precipitarii fazelor la imbatrinire:
- Inglobarea particulelor ceramice are un efect important asupra germinarii zonelor G.P., 

in sensul deplasarii punctelor de transformare la valori de temperatura mai scazute. 
Pentru regimurile de incalzire relativ rapide (curba 7 din Figura III-8), la care in mod 
normal precipitarea zonelor G.P. nu se produce, particulele ceramice in cantitati 
suficient de mari au ca efect amorsarea acestei germinari §i aparitia zonelor. Avind in 
vedere ca zonele G.P., la nivelul actual al cuno$tintelor, se caracterizeaza exclusiv prin 
precipitarea continua, iar mecanismul de aparitie al aglomerarilor, ce formeaza zonele 
G.P se bazeaza in special pe vacantele create Tn urma calirii de punere Tn solutie, este 
de presupus ca influenta particulelor ceramice se manifesto prin tensiunile interne 
create la racire, ca urmare a coeficientilor de dilatatie termica diferiti, ai matricei 
respectiv ai elementelor de armare. Se cunoa§te ca aceste tensiuni interne produc 
cre§terea densitatii defectelor de retea, inclusiv a vacantelor. Deplasarea vacantelor 
este, Tn solutiile solide, un fenomen Tnsotitor §i amplificator al difuziei, o densitate mai 
ridicata de vacante accelereaza migrarea elementelor de aliere (Tn acest caz a 
cuprului), la temperaturi mai scSzute, §i formarea aglomerarilor care constituie in fapt 
zona G.P. In sensul definit in subcapitolul 111-1.1.3.1 ?i reprezentat Tn figura HI-6, linia 
solvus a zonelor G.P. se deplaseaza la temperaturi mai joase. Rolul de accelerator al 
difuziei apare Tn literatura, la diverse materiale compozite, fara ca el sa fie Tn mod 
special legat de influence asupra precipitarii unei anumite faze, stabile sau 
intermediare, motiv pentru care ipoteza emisa prezinta un element de noutate $i se
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cere confirmata prin cercetari ulterioare. Efectul armarii poate fi ilustrat grafic Tn figura
111-8  prin deplasarea spre stinga, la durate de transformare mai mici, a liniei a -+ G.P., 
aceasta avind Tn urma armarii o pozitie reprezentata prin linie-punct, astfel ca va 
intersecta curba de Incalzire 1, rezultlnd modificarile de cinetica a transformarii puse In 
evidenta prin analiza termica. Deplasarea se accentueaza pe masura cre?terii 
continutului Tn elemente de armare.
Tendinta de suprapunere a celor doua maxime ale peak-ului dublu, constatata la 
analiza termica, ca urmare a Tnglobarii particulelor ceramice, poate fi pusa pe seama 
unei oarecare influence ale particulelor ceramice asupra precipitarii discontinue a fazei 
stabile 3, care se suprapune Tn mare masura peste formarea fazei intermediare O'. 
Aceasta ar putea fi o explicatie pentru durificarea prin TmbatrTnire mai redusa, ca 
urmare a armarii, prin formarea Tn mai mica masura de 0\ Tn favoarea lui 0 §tiut fiind ca 
aceasta din urma produce o durificare mult mai redusa. Scaderea efectului de 
durificare ca urmare a armarii cu elemente ceramice este pus actualmente pe seama 
unui efect pur cantitativ, ca urmare a mic?orarii ponderii aliajului metalic Tn volumul total 
al compozitului.
Scaderea temperaturii solvus de dizolvare a precipitatelor Tn solutia solida, fata de 
valorile constatate Tnaintea calirii de punere in solutie §i TmbatrTnire, poate fi explicate 
prin dimensiunile mai reduse §i gradul ridicat de dispersie a fazelor formate prin 
TmbatrTnire, care se pot astfel dizolva mai u?or.
Analiza structurala prin difractie de raze X a confirmat presupunerile initiate privitoare la 
tensiunile interne produse ca urmare a Tnglobarii unor elemente ceramice de armare. 
Constituents structural! identificati Tn compozitele produse sunt acelea^i ca $i Tn cazul 
analizelor aplicate asupra aliajelor nearmate. Modificarile cantitative constatate Tn 
cadrul difractogramelor, confirma concluziile formulate Tn urma investigatiilor prin 
analiza termica diferentiala §i anume faptul ca particulele ceramice de armare au 
tendinta de a favoriza precipitarea fazelor intermediare, premergatoare formarii fazei 
stabile 6.

111 -1.3. Influenta particulelor ceramice asupra parametrilor imbatrinirii
Concluziile desprinse din studiul experimental confirma Tn mare parte informatiile din 
literature, care semnaleaza la un mare numar de compozite metalice armate cu particule 
ceramice efectul de accelerare a difuziei, Tn cadrul tratamentului termic de TmbatrTnire. 
Rezultatul acestor influence se concretizeaza de regula prin reducerea duratei necesare 
atingerii durificarii maxime a materialului, de§i exista §i referinte ca armarea are ca efect 
reducerea sau chiar anularea durificarii structurale prin TmbatrTnire.
Din acest motiv este de a§teptat ca valorile parametrilor tehnologici ai TmbatrTnirii sa sufere 
unele modificari, fapt care impune un studiu experimental distinct destinat optimizarii 
acestor parametri Tn functie de proportia elementelor de armare Tnglobate Tn materialul 
compozit.
Temperatura de incalzire pentru calire. Incalzirea pentru calirea de punere Tn solutie 
este aplicate in scopul dizolvarii Tn solutia solida a fazelor intermetalice de tip 0. fenomen 
realizat odata cu incalzirea deasupra temperaturii de transformare solvus.
A§a cum a rezultat din cercetarile experimentale prezentate Tn capitolul II, introducerea 
particulelor ceramice de armare nu are ca efect o modificare semnificativa a nivelului de 
temperatura la care se produce dizolvarea complete a fazelor intermetalice, motiv pentru 
care temperatura de Tncalzire pentru calirea de punere Tn solutie recomandata 
compozitelor este aceea§i ca §i pentru aliajul metalic folosit ca §i matrice metalica, fiind 
situate Tn intervalul 495 - 505°C, cu o mentinere de 30 de minute. De asemenea 
necesitatea obtinerii unei solutii solide suprasaturate, care sa permita ulterior precipitarea 
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de faze durificatoare, face ca mediul de racire folosit la racire sa fie acela§i ca §i pentru 
aliajul nearmat adica apa la 20°C, cu agitare puternica.
Temperatura de imbatrinire. Analiza teoretica $i experimentala a difuziei $i a precipitarii 
la Tmbatnnirea aliajului considerat, atit in stare nearmata cTt §i dupa Tnglobarea particulelor 
ceramice, au demonstrat ca influenta elementelor de armare se manifesto in planul 
precipitarii fazelor intermediare, mai ales a zonelor Guinier-Preston, fare a se constata o 
deplasare a temperaturilor de precipitare a fazelor 0’ §i 9. Acest fapt coroborat cu 
informatiile culese din literature referitor la materiale compozite similare au condus la 
concluzia ca nu sunt motive pentru modificarea nivelului temperaturii de mentinere la 
imbatrinire, astfel ca cercetarile experimentale de optimizare a parametrilor de tratament 
termic, au pastrat constanta aceasta variabila, la valoarea prescrisa pentru aliajul metalic 
nearmat 7= 160°C.
Durata imbatrinirii. Concluziile desprinse din studiul experimental al precipitarii fazelor 
durificatoare au relevat fare echivoc ca prin armare transformable structurale sunt 
accelerate, astfel Tncit optimizarea parametrilor imbatrinirii presupune in mod necesar 
determinarea influentei factorului timp, chestiune care se va urmarii in cadrul 
subcapitolului urmator.

III-2.  Cercetari experimentale privind influenta parametrilor structural! 
de tratament termic asupra proprietatilor mecanice

111-2.1.  Consideratii generale
A$a cum a rezultat din cercetarile experimentale intreprinse, problema principals a aplicarii 
tratamentului termic de durificare structural^ la compozitele cu matrice metalica, o 
constitute determinarea parametrilor care sa asigure un efect de maxima durificare, ?tiut 
fiind ca o difuzie prea redusa va produce a precipitare insuficienta a fazelor durificatoare §i 
implicit duritati mici, iar una foarte intensa va produce separari prea grosolane ?i cu o 
densitate redusa, avind efectul de inmuiere a materialului.
Din acest motiv optimizarea parametrilor de tratament termic presupune cuantificarea 
efectului pe care armarea cu particule ceramice, Tntr-o anumita proportie, Tl va avea 
asupra difuziei §i precipitarii fazelor intermetalice, iar in ultima instanta asupra duritatii 
finale a materialului.

500°C;
30 de minute;
aer;
apa / 20°C / agitare energica;

III-2.2.  Procedura experimentala
Probe din material compozit avind continutul Tn elemente de armare de 0; 5; 10; 15 §i 20 
% vol. SiC, au fost produse Tn conformitate cu tehnologia prezentata Tn capitolul II. Dupa 
sinterizare probele au fost aduse la dimensiunile 020 x 10 mm, suprafetele frontale fiind 
§lefuite.
Aplicarea calirii de punere Tn solutie s-a facut conform urmatorilor parametri;
- Temperatura de incalzire
- Durata de Incalzire
- Mediu de incalzire
- Racire
Imediat dupa calire s-a aplicat Tmbatnnirea Tn aer la 160°C, folosindu-se o etuva cu 
incalzire electrica. Duratele de imbatrinire au fost de 0; 2; 12; 18; 24; 30 de ore.
Dupa TmbatrTnire s-a procedat la masurarea duritatii Brinell HB 62,5 kgf / 2,5 mm ?i 
Vickers HV 10. Avind Tn vedere dispersia mult mai redusa a rezultatelor experimentale, 
datorata dimensiunii mai mari a urmelor produse de penetrator, asupra unui material cu 
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omogenitate redusa, au fost alese pentru interpretare valorile de duritate Brinell.
Valorile masurate au fost supuse prelucrarii statistice in scopul determinarilor posibilelor 
corelatii Intre duritate, ca variabila dependenta de raspuns §i cele doua variabile 
independente, proportia de armare cu particule ceramice §i durata de Imbatrinire.

111-2.3.  Rezultate experimentale
Valorile duritatii Brinell rezultate in urma masuratorilor’ sunt prezentate In tabelul 111-6. De 
asemenea in tabelul 111-7 au fost calculate §i valorile &H0 cu care a crescut duritatea in 
raport cu duritatea de referinta inregistrata dupa calirea de punere in solutie.
Reprezentarea grafica a valorilor de duritate In functie de proportia de armare §i de durata 
de aplicare a tratamentului termic de Imbatrinire este prezentata in figura 111-15. Dupa cum 
se poate observa, o prima analiza a variatiei de duritate releva caracterul complex al 
dependentei acesteia in functie de cele doua variabile independente, precum §i 
posibilitatea ca aceasta dependenta sa fie influentata §i de alti factori, care nu au fost luati 
in calcul. Duritatea materialului armat este mai mare decit cea a realizata fara particule 
ceramice, in conditiile in care se masoara valorile inainte de imbatrinire. Efectul de 
cre$tere al duritatii prin imbatrinire este mai redus ca urmare a inglobarii particulelor 
ceramice, insa rezultatul final datorat armarii este superior. Avind In vedere aceste 
constatari, precum §i importanta deosebita pe care o are caracterizarea tratamentului de 
imbatrinire asupra selectiei utilizarii acestei clase de materiale, s-a considerat oportuna 
modelarea dependentei duritatii rezultate la imbatrinire prin prelucrarea statistic^ a 
rezultatelor experimentale.

Figura III-15. Valorile de duritate mSsurate experimental in functie de durata tmbStrinirii §i proporfia armSrii.

* Masuralorile au fost efecluale la Inslilutul National de Metrologie, Filiala Timisoara.
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Tabelul///- 6. Valorile de duritate HB/62,5/2,5 rezultate tn urma ImbStrtnirii compozitelor.

Tabelul III- 7. Diferenfele de duritate realizate tn funcfie de durata ImbStrinirii gradul de armare.

111-2.4. Analiza statistic^ a rezultatelor obtinute

111-2.4.1.  Consideratii generale
Scopul principal al regresiei multiple este de a exprima printr-un model matematic o relate 
Tntre 2 sau mai multe variabile, una dependenta y, numita $i criteriate sau de raspuns, §i 
un numar de k variabile independente sau de predicjie notate x1t x2, .... xk. Expresia 
matematica a rela|iei se nume?te ecua|ia de regresie.
Modelul trebuie sa corespunda unui set de date experimentale, Cele mai folosite modele 
pentru studiul fenomenelor din §tiin|a materialelor este de forma polinomiaia, caz Tn care 
problema generate este stabilirea unei dependence de tipul:

y = Bo + Bi*xi  + B2*X2  + ... + Bk*Xi<  + e (7)
Coeficienjii de tipul B, se vor numi in continuare coeficienji de regresie, iar pentru 
determinarea lor se va folosi metoda celor mai mici patrate.

Tabelul III- 8. Setul de date pentru regresia liniarS multipl3.
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Termenul £ este eroarea Tntimplatoare, avind media egala cu 0 (Err(c) = 0), iar varianta 
egala cu o2 (V(ij = a2) Procedura de calcul presupune de asemenea ca erorile {£} sunt 
variabile Tntimplatoare $i necorelate.
PresupunTnd ca pentru stabilirea regresiei exista disponibil un numar de observatii n > k, 
atunci datele initiale ale problemei vor fi de forma prezentata Tn tabelul 111-8: 
In cazul de fata pe coloane s-au reprezentat nivele diferite ale aceleia^i marirni.
Folosind datele experimentale, ecuatia modelului de regresie multipla se poate serie sub 
forma:

yt =^+BlXll + B2x2j +...+ Btxkj +£j =50+£5,xy j = (8)
<=i

cota la origine Tn spatiul multidimensional a ecuatiei de regresie se poate calcula prin 
relatia:

B'^Bq+BjXi + B2x2 +... +Btxk (9)

unde x, = (l/n)^x,; este valoarea medie a variabilei de regresie de rangul /, astfel TncTt 

modelul devine:

y, -x,) + £7, ; = (10)
;=i

iar functia care define§te cele mai mici patrate este:

(11)

Se define§te de asemenea:

/=l /=l n
(12)

(
n \( h \Z-dld

-x-; = ------- ----- ------------ r *.v (13)
/ = l 7=1 ”

(14)

Se remarca faptul ca S# este suma corectata a patratelor variabilei de ordinul / , Srs este 
suma corectata a efectelor Tncruci§ate Tntre xr §i xs, iar Siy este suma corectata a efectelor 
Tncruci^ate dintre x, $i y.
Valorile estimate ale coeficientilor Bo, Bi, B?.... B^, notate .....Bk trebuie sa
satisfaca urmatoarele conditii:
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dL
dB 0 H'oA.. nt

2 j *0  “ X“ “0 (15)

dL
dB

• H'v.H)..... Ht

= -2^yl-B'0-^Bll(xUJ-xll (x„-x,) = 0 / = 1,2„..,£ (16)
k

prin simplificarea ecuatiilor (15) ?i (16), tinind seama de relatiile (12), (13), (14) se obtin 
ecuatiile normalizate ale celor mai mici patrate:

J=1

+ U =S,y / = 1,2,...,*
(17)

De remarcat ca exista p = k + 1 ecuatii normalizate, cite una pentru fiecare coeficient de 
regresie care trebuie aflat. Solutia ecuatiilor normalizate este reprezentata de catre de 
valorile estimate prin cele mai mici patrate
Exprimarea ecuatiilor normalizate permite o rezolvare mai u?oara, inclusiv prin folosirea 
tehnicii de calcul, prin exprimarea sub forma matriceala. Astfel ecuatia (8) se poate 
exprima sub urmatoarea forma:

Y = XB + E (18)
Tn care:

'Ai ’ 1 (A'h-Xi) (x2| -x?) (xA1 -X*)

Y = X =
1 (x13-xi) (x22 — x2) (xi2 -X*)

y». 1 (xbj-x«) -*>) (xk„ -**).

’B'o’
B|

B = £ =

.£».

(19)

In cazul general, Yeste un vector al valorilor de raspuns cu dimensiunile (n*1),  X este o 
matrice (n*p)  a nivelelor pentru variabilele independente, B este vectorul (p*1)  al 
coeficientilor de regresie, iar E este un vector al erorilor aleatoare avmd dimensiunile 
(n*1).  Algoritmul de calcul adoptat urmare$te determinarea unui vector B al valorilor 
estimate prin cele mai mici patrate care asigura minimizarea expresiei:

£ = = E'E = (Y - XB)'(Y - XB) (20)

De remarcat ca L poate fi exprimat sub forma:
L = Y’Y - BX’Y-YXB + BXXB = Y’Y-2BX’Y + BXXB (21) 
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deoarece BX’Y este o matrice {1*1),  adica un scalar, iar transpusul sau (BXY)’ = YXB 
este de asemenea acela$i scalar. Valorile estimate prin cele mai mid patrate trebuie sa 
satisfaca umnatoarea relatie:

8g = -2X‘ r + 2X' XB = 0 (22)

care simplificata devine:

X'XB = X'Y (23)
Aceasta ultima relatie reprezinta ecuatiile normalizate ale celor mai mid patrate, fiind 
echivalente cu ecuatiile (17). Pentru rezolvare se fnmultesc ammdoi membri ai ecuatiei 
(23) cu inversul lui XX, obtinindu-se valorile estimate prin cele mai mici patrate ale 
coeficientilor de regresie B:

B = (X'Xy'X'Y (24)

Prin scrierea detailata a relatiei (23) se obtine urmatoarea forma:

n 0 0
o v-
0 s12 v

Yy, 
; = l
*1,

(25)

0 •S’u 2*

Prin efectuarea operatiunilor de multiplicare se obtin formele scalare ale ecuatiilor 
normalizate. In forma prezentata de relatia (25) se vede ca termenul XX este o matrice 
simetrica (p*p),  iar X'Y este un vector coloana (p*1).  Termenul XX are o structura 
specials, diagonala fiind formats din sumele pStratelor coloanelor lui X, iar celelalte celule 
reprezinta sumele produselor mcruci§ate’ ale coloanelor lui X.
Dupa determinare, proprietatile statistice ale valorilor estimate prin cele mai mici patrate 
ale coeficientilor de regresie sunt investigate, pentru a se verifica valorile §i distributia 
reziduurilor. Astfel erorile TntTmplStoare, datorate experimentului se pot exprima prin 
urmatoarele expresii:

Err(B) = E/r[(A"X)',X,r]
= Err (X'XY'X'(XB + E)\
= Err (A” A')J X' XB + {X' X)} A" e]

= B
In calculul expresiei de mai sus s-a tinut seama de faptul ca Err(E)=0, iar (XX)~1XX=I. 
Astfel B este o estimare independents a lui B.
Proprietatile de variants a ale lui B sunt exprimate de cStre matricea de covarianta:

Cov{B) = Err^B - Err(B)][B - Err(B)}' (27)

' engl. cross-products 
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Aceasta este o matrice simetricd, a carei diagonals principals de ordinal i reprezinta 
variantele elementelorfl,, iar elementele (ij) sunt covarian|ele intre fl, $i B}. Matricea de 
covarianta a lui fl este:

Cov(B) = cr2(X'Xyx (28)

ill-2.4.2. Modelul liniar general
Considered ca variabila dependents de raspuns pentru studiul transformarilor structurale 
duritatea Brinell (HB), rezultata Tn urma tratamentului de imbatrinire, se pune problema 
unei analize multifactoriale de variants, care sa identifice posibilele influente §i legSturi 
cauzale existente Tntre duritatea Brinell §i cei doi factori independent! luati Tn studiu, durata 
de imbatrinire (t) §i proportia volumica a particulelor ceramice (%S/C).
In figura 111-15 se prezinta grafic valorile de duritate obtinute experimental, avind ca marimi 
de reprezentare duritatea $i ponderea volumica a particulelor de SiC.

Tabelul III- 9. Valorile coeficientilor intervalele de tncredere de 95% pentru modelul liniar general.

Estimate Limita
_____________ inferioara
79.5193
0,47543 0,192811

T^2558^r~^^^^^^lA0637623~

-0,0106114 -0,0262963

3,0
■ IIIIIIIMLJIIII1 4,72321

Procedura statistics adoptata permite atit depistarea factorilor cu efecte semnificative din 
punct de vedere statistic asupra marimii de raspuns, cit ?i o investigate completa asupra 
unor posibile interaction! intre factorii independent!.
Astfel intr-o prima analiza, efectuatS pentru un model liniar general, vor rezulta coeficientii 
de regresie §i intervalele de incredere corespunzatoare nivelului de 95%, prezentate in 
tabelul III-9.
Prin %SiC*  t s-a notat coeficientul efectului incruci$at’ pe care cei doi factori continuti de 
model il au asupra variantei.
In ultima coloanS s-a calculat valoarea unui coeficient de inflatie a variantei VIF", care 
poate fi folosit la cuantificarea corelSrii care exista intre variabile, pentru modelul general 
adoptat. O valoare mai mare de 10 indica o serioasa multicoliniaritate, care va duce la 
cre§terea erorii de estimare a coeficientilor. Faptul cS in cazul considerat toate valorile VIF 
sunt sub acest prag semnificS un bun grad de ortogonalitate a colectiei de mSsuratori 
aplicate probelor §i ca e§antionul de probe a fost ales corect.
In ceea ce prive?te mediile valorilor de duritate inregistrate la masurare §i limitele 
intervalului de incredere stabilite de modelul general ele sunt redate Tn tabelul 111-10:

Tabelul III- lO.Valorile medii ale celor mai micipStrate pentru duritate limitele de tncredere la 95%. 

Numdr de valori

^30

'engl. crossed effect.
"" engl. variance inflation factor.

Abatere 
standard
0,589142

Limita 
superioara

87,631
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Marimile statistice rezultate pentru studiul variantei sunt prezentate in tabelul 111-11, 
notatiile folosite avind urmatoarele semnifica|ii:
- SS - reprezinta suma patratelor abaterilor de la valoarea medie:

SS = Z(Z-^)2 (29)

- Df - este numarul gradelor de libertate. Pentru cazul considerat, avind valoarea n-1, iar 
n = 30 este numarul de observa(ii experimentale. Dupa cum rezulta din tabel aceste 
grade de libertate se distribuie intre modelul bifactorial §i valorile reziduale.

- MS este valoarea medie a patratelor abaterilor, valoare care se obtine raportfnd suma 
patratelor abaterilor la numarul gradelor de libertate asociate:

MS = —^~ (30)
Dfj

- Raportul F - reprezinta raportul intre varianta a doua seturi de valori, fiind de regula 
calculate prin raportul mediei patratelor §i fiind destinata a testa diferentele intre 
variantele celor doua seturi. Prezinta semnificatie pentru analiza statistica a variantei 
comparatia intre media patratelor MSm pentru model (sau in general pentru valorile 
produse de un anumit factor) ?i MSe cea pentru erorile introduse de catre model, 
exprimate prin reziduuri:

O valoare mai mare a raportului F are semnificatia unei variance mai reduse a erorilor 
pentru grupul de valori considerat §i indica o partitie bazata pe o buna corelatie a 
valorilor pe care le cuprinde. Valoarea raportului F, calculate conform relatiei (4) se 
compara cu o valoare de referinta Fo. Din punct de vedere teoretic daca F>F0 atunci 
este posibila respingerea ipotezei nule, care sta la baza calcului statistic al variantei, 
alaturi de ipoteza alternative:

Hq: pi - Pz (32)
unde pi ?i pz sunt valorile medii anticipate pentru doua colectii diferite de date, avind 
un numar foarte mare de valori.
Respingerea primei ipoteze permite s3 se afirme ca grupul de date luate in studiu 
prezinta variante diferite pentru nivele distincte ale aceluia$i factor.

- Nivelul p - are valoarea unei estimari a gradului Tn care valorile masurate au 
semnificatie statistic^. Cu cit valoarea sa este mai mica, cu atit corelatia studiata are 
un grad de incredere mai ridicat.

In cazul de fata valoarea p = 0,0005 fiind foarte mica, inferioara unui nivel p de 0,01, 
corespunzatoare unui nivel de incredere de 99%, este foarte probabil ca in modelul 
considerat sa existe corelatie intre variabilele luate in studiu.

Tabelul III-11. Analiza mSrimilor statistice pentru modelul liniar general

257,4’59’
270i729__|MH9MH_ 
__ ,u„v

Nivelul p

0,0005
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Gradul in care un model general este adecvat descried! unui fenomen, in cazul de fata 
tratamentul de imbatrinire al probelor de material compozit, trebuie sa fie analizat §i din 
punctul de vedere al valorilor reziduale. Acestea exprima abaterea de la modelul de 
regresie a valorilor experimentale, o modelare corespunzatoare impunTnd valori reduse ale 
acestor reziduuri, precum §i o distribute normala a acestora fata de mediile determinate 
de modelul calculat.

(a)

Figura III-16. Valorile reziduale ale modelului liniar generate. valori absolute; b. valori corectate prin 
distribute Student

O prima etapa o reprezinta determinarea valorilor reziduale exagerat de mari'. Acestea 
sunt reprezentate Tn tabelul 111-12:

’engI. unusual residuals
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Tabelul III-12. Cazurile experimentale cu valori reziduale exagerat de mari.

In prima coloana au fost introduse numerate de ordine ate valorilor experimentale conform 
tabelului centralizat de rezultate experimentale. Astfel cazul 1 reprezinta duritatea probei 
nearmata (%SiC = 0) nesupusa imbatrinirii (durata de imbatrinire nula t = 0), iar cazul 
18 este reprezentat de duritatea probei armata cu 15% carbura de siliciu (%SiC = 15) §i 
Tmbatrinita timp de 30 de ore (f = 30). UrmStoarele doua coloane confln duritatile 
experimentale, respectiv cele estimate dupa modelul liniar general. Cea de a patra 
coloana confine valoarea reziduala, reprezentTnd diferenta algebrica dintre valorile 
experimentale §i cele estimate. Tn ultima coloana s-a calculat valoarea corectata a 
reziduurilor.
Aceasta corectie este necesara, prin raportare la distributia Student, pentru toate 
experimentele care contin un numar mai mic de 120 de cazuri, limita de la care distributia 
Student este practic echivalenta cu cea normala. Prin aceasta valoare se determina cite 
dintre abaterile standard se Tndep^rteaza de modelul regresiei, folosindu-se ca baza de 
calcul toate celelalte valori Tn afara de cea testatS. Tn cazul de fata se constata ca exista 2 
valori mai mari decit 2, dar mai mici decTt 3, ceea ce indica faptul ca aceste reziduuri nu 
sunt exagerat de mari.
Dispersia valorilor reziduale sunt reprezentate grafic Tn figura 111-16 a Tn valori absolute, iar 
Tn figura 111-16 b Tn valori corectate. AmTndoua reprezentarile arata o distributie apropiata 
de cea normala, care este figurata printr-o linie continua.
Analiza valorilor reziduale, impune §i calculul urmatoarelor marimi statistice:
- Eroarea medie patratica MSE = 10,4127;
- Eroarea medie absoluta MAE = 2,40602;
- Eroarea procentuala medie absoluta MAPE = 2,8259;
- Eroarea medie ME = -2,0842-1 O'14;
- Eroarea procentuala medie MPE = -0,127345;
Primele 3 dintre aceste marimi masoara magnitudinea erorii, valorile relativ reduse 
obtinute indicTnd faptul ca modelul general este adecvat.
Ultimele doua marimi indict erorile sistematice cauzate de perturbable date de metoda 
experimentala, fiind de dorit a fi cTt mai mici, situatie realizata Tn cazul modelului 
considerat.
Masura Tn care modelul de regresie folosit realizeaza o aproximare rezonabila a 
fenomenelor structurale ce determine modificari de duritate Tn timpul Tmbatrinirii se poate 
testa prin determinarea unor puncte de influenta marita. Prezentarea acestor puncte §i 
criteriile statistice prin care au fost determinate sunt sintetizate in tabelul urmator:

Tabelul III-13. Cazurile experimentale cu influenza marita asupra modelului.

Nivelde 
irffllienta 
0,272321 
0001957

DFITS

-1,54228
-0,85646 11^010^8762^

160

BUPT



Valoarea medie a nivelului de influenta’ pentru un caz experimental este de 0,133333. In 
tabelul de mai sus se prezinta toate cazurile experimentale care au un asemenea nivel 
mai mare decit de 3 ori valoarea medie sau cele care au o valoare neobi§nuit de mare 
pentru marimile DFIT sau distanta Cook:
- Nivelul de influenta exprima cit de mare este ponderea unui anume caz experimental 

asupra determinarii coeficientilor modelului;
- Coeficientul DFIT al unei detemninari este o marime statistics care mSsoara cit s-ar 

modifica coeficientii estimarii daca determinarea respectiva ar fi eliminata din setul de 
date;

- Distanta Cook $i cea a lui Mahalanobis apreciaza distanta care exista intre coeficientii 
estimati, cu §i fara fiecare dintre observatiile experimentale.

Fata de valoarea medie calculate a nivelului de influenta de 0,133333, nu exista nici un 
punct care sa prezinte un nivel mai mare decit de 3 ori valoarea medie.
Cele 2 cazuri prezentate Tn tabel, avind numerele de ordine 1 §i 18 au valori neobi§nuit de 
mari ai coeficientului DFITS, dar distanta Cook §i cea Mahalanobis este in limite normale. 
Se poate concluziona ca din punctul de vedere al nivelului de influenta al datelor 
experimentale, aceasta este relativ uniform distribuita intre cazurile experimentale, 
modelul general liniar fiind adecvat studiului experimental.
Concluzii: Studiul statistic a modului in care un model liniar general reprezinta o 
reprezentare potrivita a variatiei de duritate pe parcursul fmbatrinirii, la compozite avind 
diferite proportii de armare cu particule ceramice din carbura de siliciu, permite a se 
concluziona ca acest model poate fi utilizat cu succes, rezultatele obtinute putind fi luate 
ca baza de discutie in cuantificarea influentelor unor parametri:
- Modelul utilizat are un grad ridicat de incredere relativ la parametri luati in studiu;
- Valorile reziduale au valori mici §i au o distribute echilibrata in raport cu o distribute 

normala, neexistind corelatii intre ele;
- Influenta punctelor experimentale asupra coeficientilor modelului este distribuita 

uniform in setul de date, neexistind cazuri cu influenta excesivS;
- Setul de date experimentale este corespunzator ales, avind un bun grad de 

ortogonalitate, neexistind multicoliniaritate accentuata care sa influenteze negativ 
marimea erorilor;

- Influenta metodei experimentale este redusS, aceasta introducind perturbatii reduse. 
Din motivele aratate mai sus, in stabilirea relatiilor de regresie multipla se va merge in 
continuare pe alegerea unui model liniar, procedure de selectie ?i calculul marimilor 
statistice necesare analizei fiind prezentate in continuare.

III-2.4.3.  Alegerea modelului de regresie liniara
Alegerea tipului de model pentru regresie liniara, care este cel mai adecvat reprezentarii 
variatiei duritatii obtinute la imbatrinire, in functie de durata acestui tretament, precum $i 
de gradul de armare cu particule ceramice, se face pornind de la urmatoarele presupuneri 
initiale:
- Numar de variabile dependente: 1 - ca variabila dependents de raspuns se alege 

duritatea Brinell masurata pentru cele 30 de cazuri;
- Numar de factor! cantitativi: 2 - se aleg ca variabile independente, presupuse a avea 

influenta asupra duritatii rezultate, durata imbStrinirii ( t) §i procentul de armare cu 
(%S/C).

- Numar de factori categoriali: 0.
- In modelul considerat se va estima §i posibilul efect incruci§at ai celor doi factori

' engl. leverage
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independent! enumerati anterior. Acesta se va nota prin %S/C*  t.
In privinta sensului fizic, modelul ales trebuie sa ofere indicii daca, a§a cum s-a presupus, 
gradul de armare cu particule influenteaza desfa§urarea separarii prin difuzie a fazelor 
secundare, din cel putin 2 puncte de vedere:
- Prezenta particulelor influenteaza durata necesara durificarii maxime.
- Proportia volumica de particule influenteaza efectul pe care separarea fazelor 

intermetalice Tl are asupra duritatii totale sau modificarea de duritate prin armare se 
datoreaza exclusiv introducerii particulelor.

Determinarea marimilor statistice care determina varianta factorilor de influenta relativ la 
marimea de raspuns, duritatea Brinell, dupa metoda ANOVA permite estimare’a influentei 
exercitate de fiecare termen al modelului. Datele sunt sintetizate In tabelul urmator. 
Calculul tuturor valorilor raportului F s-a bazat pe eroarea medie patratica a reziduurilor, 
conform relatiei (31).

Tabelul III-14. Valorile mSrimilor statistice pentru suma pStratelor de tipul III.

Media 
patratelor MS

124,504 
78,0493 
85,7196 
10,4127

7W93
W68
270,729
527,888

Valoare
___ P___
0,0019
0,0110
0,1761

Datele din tabelul de varianta (ANOVA) prezentat Tn cele de mai sus, pentru modelul liniar 
cu doi factori independent! de influenta, conduc la urmatoarele concluzii:
- criteriul p este mai mic decit 0,01 pentru factorul "proportie de armare" %SiC, avind 

valoarea 0,0019, sau Tn apropierea acestei valori (0,0110) pentru “durata imbatrinirii’’ t, 
ceea ce Tnseamna ca factorii ale§i pentru studiu exercita o influenta statistics 
semnificativa asupra duritatii, relativ la nivelul de incredere de 99%.

- faptul ca pentru termenul de tip AB  reprezentat de efectul incruci$at al duratei de 
imbatrinire §i al proportiei de armare %SiC  t , valoarea p este mai mare decit 0,1 
semnificS faptul ca nu exista o influenza reciproca puternica intre cei doi factori %SiC §i 
t, care sa producS efecte asupra duritatii rezultate. Rezulta ca armarea cu particule nu 
produce cre^terea duritatii prin influente asupra precipitSrilor de faze secundare, ci 
numai Tn mod direct prin mecanismele cunoscute.

*
*

In cadrul analizei statistice a modelului de regresie liniarS se mai calculeaza coeficientul 
de determinare statistics a modelului, R-patraf , care masoara proportia in care modelul 
considerat explica variabilitatea dupa Y. Acest coeficient se exprima procentual printr-o 
valoare cuprinsa intre 0 §i 100, $i se va nota in cele ce urmeazS prin Rp. Valoarea marimii 
Rp este data de urmStoarea relatie:

Rp =
SSm (33)

SSm §i SS^ fiind suma patratelor termenilor modelului, respectiv a tuturor termenilor. 
Aplicarea modelului liniar considerat va produce o valoare a lui Rp egala cu 48,7146 %, 
diferenta pina la 100% a variantei valorilor rezultate putind fi explicata de alte influente. 
Daca aceasta valoare se corecteazS in functie de numSrul de grade de libertate existent in

' eng I. R - Squared. 
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model se obtine Rpc-42,7971 %. Aceasta din urma marime este adecvata compararii unor 
modele cu grade de libertate diferite.
Abaterea standard a estimarii S data de model este radacina patrata din abaterea medie 
patratS sau varianta S2 §i se calculeaza prin relatia:

X(yt-y)
s = V------ — (34)! n-1

are valoarea S=3,22687.
Eroarea medie absoluta Ema=2,40602, reprezinta media valorilor absolute ale reziduurilor, 
o valoare mai scazuta IndicTnd un model cu adecvare mai buna.
Aceste marimi statistice sunt prezentate Tn mod sintetic Tn tabelul urmator:

Tabelul III-15 .MSrimite statistice ale modelului liniarbifactorialpentru duritate.

I £ I rTlTn (- -i H ri-c) in C r.

(c&gi(=)nli iaIdI illf-

’i | nl# I^|7s i £ i ■■ ’ik-1 il | n ’n fi'l ifi’i

I1 zi>vcio11Jk
ilu i i lb IJI rl'c | h -I 1.0?ikSoI n i ■» ■

Calcularea testului Durbin-Watson (DW) permite stabilirea gradului Tn care exista 
autocorelari sau corelari seriale ale unor factori.
O constatare de mare importan|a pe care o oferS modelul adoptat este valoarea mai mica 
de 1,4 a testului Durbin-Watson. AvTnd Tn vedere din cele de mai sus ca nu s-a determinat 
o autocorelatie semnificativa Tntre cei doi factori %SiC §i t , valoarea DW=1,26403, mai 
mica de 1,4, se poate explica prin corelatia seriala a valorilor de duritate obtinute. Tntr- 
adevar valorile duritatii introduse Tn model sunt afectate Tn mod clar de o periodicitate, Tn 
ceea ce prive^te durata Tmbatrinirii, pentru toate nivele de armare luate Tn studiu, duritatile 
avTnd un maxim la o anumita valoare a duratei de Tmbatrinire, corespunzatoare unei 
durificari maxima.
Prezinta importanta din punctul de vedere a studiului duritatii obtinute §i ierarhizarea 
factorilor Tn functie de proportia Tn care contribuie la explicarea variantei de duritate 
constatate Tn timpul experimentului. In tabelul 111-16 se prezinta aceste date de varianta 
rezultate din calcul.
Dupa cum se observa durata de Tmbatrinire este Tn masura mai mare raspunzatoare de 
varianta de duritate constatata, aproximativ 64%, fata de 36%, cTt este produsa de 
armarea cu particule ceramice.
Tabelul III-16 .Analiza variance! duriti^ii in functie de factorii “procentul de armare" “durata ImbStrinirii".

Procent

35,83
64,1712,4505

Ca urmare a constatarii ca nu exista o influenza reciproca a celor doi factori considerate 
%SiC $i t, pentru studiul regresiei multiple se vor lua Tn studiu doar modelele care nu 
contin termenul de conectare ai acestor doi factori.
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In mod concret la alegerea modelului de regresie se folose§te analiza comparative a unor 
marimi statistice, pentru un numar de 4 modele liniare posibile, care s3 includa proportia 
de armare cu ceramica $i durata TmbatrTnirii. Cele 4 modele au un numSr diferit de 
coeficienti, cuprins intre 1 §i 3 (coeficientii variabilelor dependente §i constanta).
In tabelul urmator se prezinta valorile calculate pentru toate cele 4 combinatii posibile, care 
includ variabilele independente t §i %SiC. Sunt luate Tn considerate eroarea medie 
patratica (S2), coeficientul R-patrat (Rp), coeficientul R-patrat corectat prin gradele de 
libertate (Rpc) §i coeficientul statistic a lui Mallow notat Cp.

Tabelul III-17. Valorile mSrimilor folosite ca criterii de alegere a modelului liniar.

___ _Cp_
2i,d‘oJi'e 
15,5567 
8,44515
3.0

Reprezentarea marimilor folosite ca §i criterii pentru alegerea modelului de regresie 
multipla cel mai adecvat, dintre cele 4 disponibile, se face Tn functie de numarul de 
coeficienti continuti de aceste modele:
- Modelul continTnd un singur coeficient este reprezentat doar de constanta, nici una 

dintre variabile nefiind inclusa (primul caz din tabelul 111-17);
- 2 dintre modele vor avea cTte 2 coeficienti, pe ITnga constanta va fi inclus unui dintre 

coeficientii celor doua variabile (cel de al doilea cel de al treilea caz din tabel);
- un singur model va contine 3 coeficient, Tn afara constantei fiind prezenti coeficientii 

ambelor variabile (al patrulea caz prezentatTn tabelul 111-17).
- Pentru selectia modelului de regresie multipla avTnd un numar optim de termeni, 

respectiv de coeficient, Tn functie de criteriile mentionate, s-au reprezentat grafic 
variatiile acestor criterii Tn functie de numarul coeficientilor Tn figurile 111-17, 111-18, 111-19 
§i HI-20, conform datelor prezentate Tn tabelul 111-17.

Figura III-17. Variafia coeficientului de determinate statistica Rp In functie de numSrul coeficientilor continuti 
de modelul de regresie multiple.
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Figura III-18. Coeficientul corectat Rpc in functie de numSrul coeficientilor modelului de regresie.

Nurar d» coaflcbantl

Figura III-19. Coeficientului Cp a lui Mallow in functie de numSrul coeficientilor regresiei multiple.

Numar da eoafletanll

Figura 111- 20. Eroarea medie pStratS functie de num&rul coeficientilor continue de modelul regresiei multiple. 
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Analiza acestor reprezentari grafice permite formularea urmatoarelor concluzii
- Atit din punctul de vedere al coeficientului de determinare statistica Rp cit §i al 

coeficientului corectat de determinare statistica Rpc, modelul de regresie cel mai 
adecvat este cel avind valorile cele mai mari, adica cel care are 3 coeficienti: constanta 
§i coeficientii celor 2 factori independent! %SiC $i f.

- Daca se iau ca §i criterii de evaluare coeficientul Cp al lui Mallow sau eroarea medie 
patrata, modelul cel mai bun este cel avind valorile cele mai mici. Regresia multipla cu 
3 coeficienti este §i Tn acest caz cea mai potrivita modelarii variatiei de duritate.

Concluzii:
- In cele ce urmeaza la analiza variantei datelor experimentale se vor lua Tn considerare 

influentele produse de catre cei doi factori, gradul de armare $i durata Tmbatrinirii, fara 
a lua Tn calcul efectele reciproce Tntre ace$ti factori, care sau dovedit a nu avea 
semnificatie statistica.

- Pentru descrierea variatiei de duritate se va urmari determinarea unui model de 
regresie multipla cu 3 coeficienti de tipul:

HB = Bl+B2- %SiC + ■ t (35)

111-2.4.4.  Analiza de varianta
Analiza variantei pentru setul de date experimentale considerat se bazeaza pe metoda de 
tip ANOVA' Aceasta metoda presupune ca variantele marimilor masurate se pot diviza Tn 
mai multi termeni, corespunzatori influentelor a diferiti factori, respectiv unor influence 
aieatoare.
In cele ce urmeaza prin varianta sau abaterea medie patrata a unei populatii de n valori se 
Tntelege marimea statistica exprimata prin expresia:

Zu-.?)
s2=-' - (36)

n-1

Tabelul ANOVA continTnd principalele marimi statistice pentru modelul liniar cu 3 
coeficienti sunt prezentate sintetic Tn cele ce urmeaza:

Tabelul III-18 .Valorile marimilorstatistice pentru modelul liniar cu 3 coeficienti.

• ©Hi©?

w
■ ■ ft.

Sunja Media
patratelor SS patratelorMS

21'6’625 54,1562
218;592 43718L
92,6713 4,63357
52^888 ■■■■

Valoare
___ B_
0,0000
0,0001

Fata de valorile similare prezentate Tn tabelul 111-14, pentru un model mult mai general care 
ia in considerate §i efectele reciproce ale celor 2 factori, se poate constata o adecvare 
mult mai buna din punct de vedere statistic:
- Scaderea importanta a sumei patratelor a gradelor de libertate pentru valorile 

reziduale, ceea ce Tnseamna o abatere mult mai mica de la model a valorilor 
experimentale

- Create re a valorii raportului F pentru factorul durata, semnificTnd faptul ca modelul

" engl, ANalysis Of VAriance.
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adoptat exprima mult mai bine corelatiile cu acest factor.
- 0 semnificatie asemanStoare o are scaderea valorii p, exprimTnd cre§terea gradului 

de tncredere pentru model referitor la amindoi factorii. Fata de modelul general nivelele 
se afla deasupra pragului de 99%

Reprezentarea valorilor medii ale datelor experimentale, considerind pe rind ca efecte 
principale mai Tntii proportia armarii %SiC, apoi durata de imbatrinire t, se prezinta in 
figurile 111-21 §i HI-22. De asemenea marimile statistice generale care definesc datele 
experimentale sunt sintetizate in figura III-23, unde se reprezinta abaterea §i eroarea 
standard, precum §i valorile medii in doua reprezentari categoriale, in functie de nivelul 
duratei Tmbatrinirii, respectiv al proportiei de armare.

Figura III- 21. Valorile medii ale datelor experimentale considerind ca principal efect procentul de armare.

Figura HI- 22. Valorile medii ale datelor experimentale considerind ca principal efect durata de imbatrinire.
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(a)

(b)

Figura ///- 23. MSrimile statistice ale valorilor experimentale grupate pe categorii in funcfie de factorii: 
a.durata imbatrinirii. b.proportia de armare.

111-2.4.5.  Ecuatia de regresie liniara multipla
A§a cum s-a stabilit anterior, ca urmare a evaluarii statistice, modelul care descrie cel mai 
fidel variable duritatii In urma tratamentului termic de imbatrinire, la probe din material 
compozit avind matricea dintr-un aliaj complex de aluminiu, armat in diferite proportii cu 
particule ceramice din carbura de siliciu, este un model liniar avind 3 termeni. Ecuatia 
acestui model are urmatoarea forma:

HB = Bt + B2%SiC + B3t (37)
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in relatia (37) HB, %SiC t semnifica cele 3 variabile, cea dependents §i cele doua 
independente, iar cu B s-au notat cei 3 coeficientii: Bi este constanta modelului, 
reprezentTnd cota la origine a curbei determinate de ecuatia modelului, iar B3 §i B3 sunt 
coeficientii celor 2 factori a caror influenta este investigate.
Elementele determinante ale modelului sunt sintetizate Tn tabelul 111-19.
Coeficientul ZJ semnifica probabilitatea de eroare , referitoare la cea de a doua ipoteza 
fundamentala, cea alternative, descrisa de relatia:

Hi.' pi / P2 (38)
Aceasta completeaza prima ipoteza data de relatia (32) §i se bazeaza pe presupunerea ca 
2 seturi de date experimentale au valori medii diferite. In fapt B reprezinta probabilitatea de 
respingere a faptului ca ipoteza Hi este falsa sau, in cazul de fata, ca o populatie 
experimentala sa se suprapuna peste modelul considerat, din punctul de vedere al erorilor 
experimentale, fiind legata Tn mod direct de marimea lotului experimental $i nu de gradul 
de adecvare al modelului. Valoarea scade pe masura cre§terii lotului experimental.

Tabelul III-19. Elementele modelului de regresie multiple.

Coeficient 
B

0.534838
0.372097

sk'r.wwk'

Coeficient 
B 

80.76682
0.32000
0.14418

t(27) pgajltou

60.16772 SBWOiQO' 
3.66340 '
2.54870 wlwaasr

O alta marine legata de numarul de valori experimentale este testul t. Valorile calculate Tn 
tabelul 111-19 reprezinta nivelele de referinta pentru admiterea sau respingerea unui set de 
valori experimentale, din punctul de vedere al erorilor pe care acestea le prezinta. Calculul 
acestui nivel de referinta este legat direct de numarul gradelor de libertate al modelului 
dupa relatia:

t = (39)
S^Df

Tn care ~y este valoarea medie a unui lot de valori experimentale, p0 este valoarea medie 
anticipate de model, S - abaterea standard, iar Df numarul gradelor de libertate.
Fata de estimable preliminare facute pe modelul liniar general se constata ca marimile 
statistice care exprima adecvarea modelului pentru reprezentarea variatiei duritatii sunt 
vizibil Tmbunatatite, ceea ce confirms valabilitatea alegerii.
Inlocuind valoarea coeficientilor de tip B, calculaji Tn tabelul 111-19, Tn expresia modelului de 
regresie (15), se obtine ecuatia de regresie multipla:

HB = 80,76682 + 0,32000 ■ %SiC + 0,14418 ■ / (40)

Pentru o analiza pertinents a ecuatiei obtinute s-au trasat urmatoarele reprezentari grafice:
1. Graficul bidimensional Tn coordonate t - HB, avind ca parametru categorial gradul de 

armare cu particule (Anexa III.5 a).
2. Suprafata de raspuns a variabilei dependente Tn reprezentare spatialS, prin 15 niveluri 

de valori ale duritatii, prezentatS Tn Anexa 111.5 b.
3. Reprezentarea bid’imensionala a duritatii prin curbe de nivel, Tn coordonate t - %SiC 

(Anexa III.5 c).
Studiul alurii acestor curbe permite a se despnnde citeva concluzii importante, pnvitoare la 
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influenta parametrilor f §i %SiC asupra proprietatilor mecanice:
- Valorile de duritate ale probelor supuse experimentului cresc pe masura created i 

gradului de armare cu particule ceramice.
- Comportarea la imbatrinire a matricei metalice din aliaj de aluminiu durificabil se 

pastreaza indiferent de gradul de armare, Tn sensul ca pe masura cre§terii duratei de 
tratament duritatea create pina la o valoare corespunzatoare imbatrinirii optime’, dupa 
care duritatea Tncepe sa scada, materialul intrind intr-o stare de supraTmbatrinire".

- Cre^terea gradului de armare produce o tendinta evidenta de reducere a duratei 
corespunzatoare imbatrinirii optime.

- Efectul de cre$tere a duritatii prin tratament termic se atenueaza pe masura cre§terii 
proportiei de particule ceramice.

111-2.4.6.  Analiza valorilor reziduale
Analiza valorilor reziduale, adica a “proportiei" de varianta a rezultatelor experimentale 
care nu poate fi explicate de catre model, prezinta importanta din punctul de vedere a 
verificarii faptului ca Tn setul de date supuse prelucrarii statistice nu se afla valori extreme, 
tn mod evident accidentale, care altereaza semnificativ coeficientii de regresie, “TmpingTnd” 
sau “tragind" intnun anumit sens curba de regresie $i conducTnd la valori eronate ale 
coeficientilor de regresie.
In Anexa 111.6 a sunt prezentate valorile de duritate masurate, cele estimate de model §i 
reziduurile, rezultate ca diferente dintre masurare $i estimare, pentru cele 30 de cazuri 
experimentale considerate. Au mai fost calculate valorile standardizate ale duritatilor 
estimate de ecuatia de regresie ?i valorile standardizate ale reziduurilor. Valoarea 
standardizata a reziduurilor se calculeaza prin raportul dintre diferenta masurat-estimat §i 
radacina patrata din media patratelor reziduurilor. Ea ajuta la compararea relativa a 
reziduurilor.
Pentru depistarea cazurilor experimentale cu abated exagerat de mari de la ecuatia de 
regresie s-au mai determinat erorile standard estimate de model, distantele Mahalanobis, 
valorile reziduale corectate §i distantele Cook.

Figura III- 24. Distribute valorilor reziduale tn functie de valorile masurate ale duritatii.

Dupa cum se observa din tabelul mai sus mentionat §i din reprezentarile grafice

' engl. peak-aged. 
" engl. over-aged. 
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corespunzatoare, valorile §i distribujia reziduurilor sunt asemSnfitoare celor calculate 
anterior pentru modelul general.

80 82 64 86 88 80 92 94

O o o
" " - o o _ — . _ - - "

o' V -e " " ' 0

- - ---- Qi
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o o o ' ' " X _
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Figura ///- 25. Distribute valorilor reziduale In functie de valorile estimate ale duritSti.

Figura III- 26. Distribu^a valorilor standard estimate de modelul regresiei.

Figura III- 27. Distribufia valorilor standard mSsurate ale duritStfi
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Astfel, a§a cum rezulta din figura 111-24, distributia reziduurilor pentru valorile masurate 
(elective) este simetrica, iar valorile constatate se Tncadreaza Tn marea lor majoritate Tntr- 
un interval de incredere de 95%.
De mare importanta este suprapunerea acestei distributii a valorilor elective peste cea a 
unei distributii estimate prin calcul ?i reprezentata in figura 111-25. Aceasta probeaza 
validitatea modelului din punctul de vedere al reziduurilor.
Distributiile asemSnatoare ale valorilor reziduale efective ale celor estimate, sunt o 
consecinta a faptului ca valorile variabilei dependente (duritatea) au o buna coincident^ 
intre model §i experiment. Acest fapt rezulta din compararea histogramelor din figura HI- 
26, pentru valorile estimate, respectiv figura 111-27, pentru durit^ile masurate experimental. 
AmTndoua distributiile se apropie de alura distribute! normale, cu o u§oara depa?ire ale 
acestor valori normale in zona duritatilor mai ridicate. Distributia valorilor efective prezinta 
o aglomerare mai accentuata Tn zona mediana.
Distributiile valorilor de duritate, Tn valoare absolute sau standardizate sunt Tn plus similare 
distributiilor constatate pentru valorile reziduale, fapt care se poate constata prin 
examinarea figurilor 111-28, care prezinta distributia valorilor reziduale absolute, §i figura HI- 
29 pentru acelea?i valorii standardizate. Distributia mai apropiate de cea normala pentru 
reziduurile standardizate indica o simetrie remarcabila a modelului de regresie.
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Figura III- 30. Distributia distantelor Mahalanobis.

O observatie asemanatoare se obtine din reprezentarea distributiei distantelor 
Mahalanobis. Intr-un spatiu multidimensional, avind ca §i coordonate variabilele 
independente, se poate defini un punct central, numit centroid, defmit prin coordonate 
egale cu valorile medii ale variabilelor independente. Distanta Mahalanobis, reprezentfnd 
distanta fiecarui caz experimental fa|a de centroid, permite a se stabili dacS exista valori 
cu abatere exagerata, relativ la variabilele independente, ?i depistarea eventualelor zone 
cu abateri exagerate fata de estimari. Figura 111-30 arata sub forma de histograma, pe 
intervale de valori, distributia acestor distance facind posibilS comparatia cu distributia 
normala, reprezentata sub forma unei linii.

Figura III- 31. Distributia reziduuriior corectate.

Depistarea valorilor experimentale cu abateri exagerate este important^, deoarece aceste 
puncte pot vicia valorile coeficientilor de regresie. Eliminarea unui anumit punct 
experimental §i recalcularea reziduuriior, pentru a le compara cu valorile initiate se poate 
face prin metoda reziduuriior corectate. Faptul cS, pentru un anumit punct, diferenta intre 
reziduu $i reziduul corectat este important^, are semnificajia ca acea valoare 
experimental^ are o influenta puternicS §i eventual nefavorabite asupra modelului.
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Figura III- 32. Re I aft a dintre valorile reziduale reziduurile corectate.

Distributia apropiata de cea normala a reziduurilor corectate, prezentata in figura 111-31, §i 
coincidenta remarcabila intre reziduuri $i reziduurile corectate, din figura III-32, permite a 
se trage concluzia ca nu exista in experiment valori aberante care sa modifice nefavorabil, 
Tntr-o masura importanta, forma finala a ecuatiei de regresie.

Figura 111- 33. Distributia distanfelor Cook.

Impactul pe care un anumit caz experimental Tl are asupra coeficientilor regresiei, fl 
masoara §i distanta lui Cook. Ea indica diferenta dintre valorile calculate ale coeficientilor 
B ai ecuatiei de regresie §i valorile care se obtin daca acel caz experimental ar fi excius. 
Distantele’ obtinute trebuie sS fie de valori apropiate §i in vecinatatea unei distribute 
estimate, reprezentata in figura Hl-33 printr-o linie continua. De§i in limite corecte, se 
poate constata ca exista influente ale unor puncte experimentale asupra coeficientilor de 
regresie in masura mai mare decit asupra valorilor reziduale.
Punctele experimentale cu abated mai mari de la model, avind influente mai mari asupra 
modelului de regresie sunt prezentate in Anexa III.6 b. Dupa cum se observa, cazurile cele 
mai nefavorabile din punctul de vedere al abaterilor sunt cazurile experimentale cu 
numarul 1 §i 18, insS chiar §i in aceste dou3 cazuri abaterile valorilor reziduale 
standardizate se incadreaza in interiorul unui interval de ±2S.
Valorile principalelor marimi statistice pentru aprecierea abaterilor exagerate sunt cuprinse 
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Tn Anexa III.6 c, Tn ordinea descrescatoare a influentei pe care o au asupra ecuatiei de 
regresie.

111-2.5.  Interpretarea modelului statistico-matematic
Analiza statistica a fenomenelor structurale care au loc Tn compozitele cu matrice u§oara 
de aluminiu armate cu particule ceramice din carbura de siliciu permit formularea unor 
concluzii importante atTt pentru tratamentul termic al acestui tip de materiale cTt ?i pentru 
alegerea gradului optim de participare a elementelor de ranforsare.

111-2.5.1.  Metodologia experimentala $i de calcul
Din punctul de vedere a metodologiei experimentale §i a adecvarii modelului matematic se 
pot afirma urmatoarele:
- Modelul de regresie multipla liniara cu 3 coeficienti descrie Tn mod adecvat variatia 

duritatii Tn functie de durata de Tmbatrinire §i gradul de armare cu ceramica. Ecuatia 
obtinuta are un grad ridicat de Tncredere (peste 99%).

- E§antionul de probe are un grad de ortogonalitate ridicat, fiind propriu prelucrarii 
statistice, iar factorii independent!' ale§i au nivele de valori bine alese. Cei doi factori, 
durata de tratament §i gradul de armare, au un grad ridicat de independents, 
prelucrarea statistica nedepistTnd eventuale redundance.

- Valorile reziduale, calculate ca urmare a determinarii modelului de regresie, sunt Tn 
limite rezonabile. Distributia acestora este simetrica, apropiata de o distributie normala;

- Nu s-au constatat valori experimentale aberante fata de model.
- De§i gradul de Tncredere Tn model este foarte ridicat, el nu explica Tn totalitate varianta 

marimii de raspuns, obtinTndu-se o varianta reziduala destul de ridicata.
- Metodologia de calcul aleasa, cuprinzTnd analiza de varianta, alegerea tipului de model

folosirea regresiei multiple este corespunzatoare §i coerenta, marimile statistice de 
control fiind Tn limite corecte. Modelul rezultat poate fi folosit fara restricts pentru 
prevederea valorilor de duritate sau alegerea parametrilor, durata de Tmbatrinire §i grad 
de armare pe Tntregul interval experimental considerat.

- De§i Tn limite corecte, se poate constata ca influentele unor puncte experimentale 
asupra coeficientilor de regresie se manifests Tn masura mai mare decTt asupra 
valorilor reziduale.

In afara de modelarea variatiei de duritate Tn functie de factorii ale$i, analiza statistica a 
relevat corelatii ?i legaturi cauzale interesante din punctul de vedere al producerii $i 
prelucrarii mecano-termice a compozitelor metalice armate cu particule, avTnd matrice 
durificabila prin separate de faze secundare.

111 -2.5.2. Influenta gradului de armare
In conformitate cu alura suprafetei de raspuns a duritatii prezentata Tn Anexa III.5 a, b $i c, 
duritatea compozitului create pe masura cre§terii proportiei de particule ceramice. Valorile 
cele mai mari de duritate se obtin pentru procentul maxim de 20% SiC. Cu toate acestea 
cre§terea nu este continua, ea fiind semnificativa la proportii ridicate de armare, Tn cazul 
experimentului considerat la 15 §i 20% vol. Aceasta duce la concluzia ca la armarile mai 
reduse, efectul de armare este scazut, putTnd chiar produce un efect de slabire al matricei, 
Tn genul ranforsarii cu fibre lungi la o proportie a fibrelor sub cea critica.

111 -2.5.3. Influenta duratei de imbatrinire
Din analiza statistica a rezultat ca durata de Tmbatrinire este Tn masura mai mare 
raspunzatoare de varianta de duritate constatata, aproximativ 64%, fata de 36%, cTt este 
produsa de armarea cu particule ceramice. Aceasta poate fi cauzata de variatia 
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semnificativa a duritatii pe parcursul Imbatrinirii. Faptul ca efectul de imbatrinire se 
atenueaza pe parcursul cre?terii gradului de armare, ceea ce ar fi de a§teptat sa confere 
armarii o pondere de varianta mai semnificativa, pledeaza pentru ipoteza existentei unui 
alt factor semnificativ, puternic corelat cu gradul de armare care nu a fost luat in studiu la 
acest nivel al cercetarii.
Marimile statistice calculate au demonstrat ca exista o corelatie seriala in timp a variatiei 
duritatii, ceea ce rezulta §i din analiza reprezentarilor grafice, care au ca variabila 
independents timpul, fie ca ele sunt ajustate prin metoda celor mai mici patrate, fie ca se 
bazeaza pe date neprelucrate.
Tendinta generals pentru toate gradele de armare experimentate este asemanStoare 
comportSrii aliajului nearmat. Astfel pe masura cre§terii duratei de imbatrinire duritatea 
create in prima instants, plna la o valoare maxima, dupa care duritatea incepe sa scada, 
materialul intrind Intr-o stare de supraimbStrinire.
O constatare de mare importanta este faptul ca la participSri mai mari ale particulelor 
ceramice, durata necesara atingerii duritatii maxime, corespunzatoare imbatrinirii maxime 
scade. Aceasta observatie este in concordanta cu cercetarile efectuate asupra precipitarii 
§i cre§terii fazelor durificatoare, precum $i cu informatiile din literature referitoare la 
materiale similare.

111-2.5.4.  Influentele reciproce ale factorilor independent!
Problema influentelor reciproce intre cei doi factori independent! luati in studiu, durata de 
imbatrinire §i proportia de armare, prezinta o importanta pentru stabilirea parametrilor de 
tratament termic. A?a cum s-a aratat anterior, analiza statistics a relevat ca nu exista o 
influenta reciproca notabila intre cei doi factori %SiC §i t, care sa produca efecte asupra 
duritatii finale, adica cei doi factori nu i§i potenteaza sau atenueaza reciproc efectul 
asupra duritatii.
Acest fapt contrazice una dintre ipotezele formulate in concluzie la cercetarile 
experimentale, care au presupus ca posibila, in urma armarii, o modificare a raportului 
cantitativ dintre fazele & §i 0, in favoarea celei din urma $i implicit o reducere a efectului 
de durificare la imbatrinire pentru compozitele cu grad ridicat de armare.
A§adar rezultatele statistico-matematice sustin ideea ca in urma armarii nu se formeaza 
alte faze durificatoare §i ca nu exista dovezi ca aceasta ar schimba raportul cantitativ intre 
fazele existente, influenta particulelor ceramice se manifestlndu-se doar in sensul unor 
modificari ale precipitarilor de faze intermediare, susceptibile a modifica numai durata 
optima de tratament. Cu toate acestea ipoteza formulata ca urmare a studiului 
experimental nu poate fi exclusS, avind in vedere cS modelul ales nu explica in intregime 
varianta rezultatelor experimentale, indiclnd §i influenta importanta a altor factori care nu 
au fost luati in calcul. Rezulta ca nu se poate exclude ca la armarea cu particule, pe llnga 
mecanismele cunoscute, respectiv blocarea de dizlocatii sau influenta asupra granulatiei, 
poate exista §i un alt mecanism care sa produca cre?terea duritatii prin influence asupra 
precipitarilor de faze secundare.
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111-3.  Concluzii

111-3.1.  Parametri tehnologici ai imbatrinirii
A?a cum s-a subliniat in subcapitolul 111-1.3, parametri calirii de punere Tn solutie a 
compozitelor produse sunt identici cu cei prescri?i pentru aliajul metalic Al-Cu-Si-Mg folosit 
ca matrice. Rezultatele experimentale au confirmat prin efectul de durificare obtinut 
justetea alegerii acestor parametri, motiv pentru care ei vor fi considerati ca valori optime 
in tratamentul acestor compozite.
In ceea ce prive^te durificarea prin Imbatrinire valoarea temperaturii aplicate este de 
asemenea cea corespunzatoare materialului nearmat, avTnd nivelul T = 160°C.
In conformitate cu studiul de optimizare Tntreprins, tehnologia de tratament termic va suferi 
importante modificari Tn ceea ce prive§te durata de TmbatrTnire, avTnd Tn vedere faptul ca 
□data cu introducerea elementelor de armare timpul de realizare a durificarii maxime este 
din ce in ce mai redus. Valorile optime ale duratelor de mentinere la temperatura, care 
asigura aceste durificari maxime sunt prezentate grafic Tn figura III-34.

Figura HI- 34. Duratele optime de fmbStrinire pentru compozitele in functie de gradul armSrii cu SiC.

A$a cum s-a subliniat anterior, Tn cazul compozitelor supuse studiului, armarea Tn proportii 
de pTna la 10 % vol. SiC nu justified aplicarea TmbatrTnirii, rezultatele prezentate Tn figura
III-34  fiind concludente pentru armarii de 15 -20 % vol. SiC, caz Tn care durata TmbatrTnirii 
poate fi redusa de la 18 ore, cTt se recomanda aliajului nearmat, la 12 ore.

III-3.2.  Consideratii finale
Materialele compozite avTnd matricea din aliaj durificabil Al-Cu-Si-Mg armate cu particule 
din carbura de siliciu, prezinta o durificare semnificativa ca urmare a tratamentului de 
calire pentru punere Tn solutie urmata de Tmbatrinirea termica.
Prezenta particulelor ceramice are ca efect reducerea duratelor necesare pentru 
TmbatrTnire, aceasta reducere fiind semnificativa la proportii de armare de peste 10 % SiC. 
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Cercetarile intreprinse au permis formularea ipotezei ca aceasta accelerare a durificarii se 
datoreaza tensiunilor interne introduse de particulele ceramice, avind ca efect favorizarea 
germinarii omogene ?i precipitarii continue a fazelor intermediare, astfel incTt compozitia 
optima de faze durificatoare se obtine dupa durate de difuzie mai scazute.
Faptul ca se observa proportional o cre§tere mai scazuta a duritatii prin imbatnnire, pe 
masura ce create proportia de armare, nu a gasit pina in prezent o explicatie unanim 
acceptata, in literature fiind avansate un numar de ipoteze, cele mai larg imparta§ite fiind 
Tn esenta urmatoarele:
- matricea metalica, adica partea durificabila, scade in pondere in favoarea particulelor 

ceramice;
- formarea unor oxizi compu^i in zona invecinata particulelor ceramice, in timpul 

producerii, poate duce la saracirea matricei in elemente de aliere, in particular cupru. 
Datorita acestui fapt cantitatea de precipitate secundare la imbatrinire scade ?i ea, 
reducind contributia imbatrinirii la durificarea materialului. Aceasta posibila explicatie a 
fost infirmata Tn cazul de fata, difractogramele ridicate pentru materialele produse nu 
au indicat scaderea importanta a intensitatii peak-urilor corespunzatoare fazelor 
durificatoare. De asemenea tehnologia de producere bazata pe metalurgia pulberilor, 
incluzind tratamentul de sinterizare in atmosfera protectoare, nu este susceptibila a 
produce oxidari puternice;

Studiile experimentale descrise in acest capital indreptatesc formularea unei ipoteze 
suplimentare, bazate pe faptul ca inglobarea particulelor ceramice accelereaza 
precipitarea fazei 0, formarea acesteia suprapunindu-se in mare masura peste cea a fazei 
intermediare 0'. Cre?terea proportiei de faza stabila cu efect de durificare mult mai redus, 
in dauna celei intermediare, face ca efectul durificarii sa fie mai scazut.
O constatare de mare importanta, rezultata din studiul statistico-matematic este 
identificarea unei influence importante asupra variantei duritatii a unor factori independent!, 
care nu au fost luati in calcul in studiul de optimizare a parametrilor de tratament termic. 
Presupunerea ca ace§ti factori sunt legati de gradul de compactitate al materialului produs 
§i mai ales de distributia relativ neuniforma a particulelor ceramice in interiorul matricei 
metalice sunt in consonanta cu afirmatiile a numero$i cercetatori §i producatori de 
compozite, care subliniaza necesitatea ca materialele compozite sa fie supuse dupa 
producere, fie ca aceasta se face prin metalurgia pulberii sau din topitura, unei deform ari 
plastice la cald, cu un grad de deformare ridicat. In acest fel se realizeaza atit o reducere a 
porozitatii, gradul de compactitate apropiindu-se de 100%, cit §i o redistribute a 
elementelor ceramice de armare, mai ales in sensul reducerii aglomerarilor de particule.
Din acest motiv in capitolul urmator se prezinta contributiile experimentale §i teoretice 
legate de prelucrarea secundare prin deformare a compozitelor produse, precum §i 
modificarile structurale produse in timpul acestor prelucrari.
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ANEXA III
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Anexa 111.1 a. Aspectul comparativ al curbelor de analiza termica diferentiala (DTA) pentru 
compozitele din cu matricea din aliaj Al-Cu-Si-Mg armate cu carbura de siliciu in proportii de 0 

- 20 %, calite pentru punere in solutie.

Anexa 111.1 b. Curba de analiza termica diferentiala (DTA) la incalzirea aliajului Al-Cu-Si-Mg 
nearmat, dupa calirea de punere in solutie.
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Anexa 111.1 c. Curba de analiza termica diferentiala (DTA) la incalzirea aliajului Al-Cu-Si-Mg 
armat cu 5% SiC, dupa calirea de punere in solutie.
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Anexa 111.1 e. Curba de analiza termica diferentiala (DTA) la Incalzirea aliajului Al-Cu-Si-Mg 
armat cu 15% SiC, dupa calirea de punere In solutie.

Anexa 111.1 f. Curba de analiza termica diferentiala (DTA) la incalzirea aliajului Al-Cu-Si-Mg 
armat cu 20% SiC, dupa calirea de punere in solutie.
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Anexa 111.2 a. Influenta gradului de armare asupra temperaturilor de inceput a precipitarii.

Anexa 111.2 b. Influenta gradului de armare asupra pozitiei punctului de incheiere a formarii 
fazei 0 §i de dizolvare a precipitatelor.
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Anexa 111.4 a. Difractograma etalon a aluminiului pentru radiatia Ka Cu.
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Anexa 111.4 c. Difractograma etalon a fazei 6’ pentru radiatia Kq Cu.
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Capitolul IV.
Modalitati de modificare a structurii 

proprietatilor la compozitele metalice armate cu 
particule ceramice prin prelucrari mecano- 

termice
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IV-1.  Consideratii generale
A§a cum s-a subliniat In capitolele anterioare, procedeele existente pentru producerea 
compozitelor metalice armate cu particule ceramice, fie ca se bazeaza pe metalurgia 
topiturii sau pe cea a pulberilor, nu asigura o distributie uniforma a elementelor de armare 
In matricea metalica, mai ales la proportii de armare ridicate.
in cazul producerii din topitura, faptul ca aliajului de aluminiu in stare lichida nu umecteaza 
particulele ceramice, duce la formarea a numeroase aglomerari, chiar In cazul aplicarii 
unor amestecari energice §i de lunga durata. Neindeplinirea conditiei exprimate de relatia 
(15) din capitolul II, face ca topitura sa nu poata patrunde printre particulele aglomerate, 
zona respectiva transformindu-se dupa solidificare intr-un por de dimensiuni relativ mari.
O situatie asemanatoare, la scara microscopica, se produce §i la consolidarea materialului 
prin sinterizare. Acest tratament se realizeaza la materialele produse In prezenta unei faze 
lichide, aglomerarile de particule ceramice care se produc la amestecarea mecanica 
impiedicind de asemenea patrunderea fazei lichide. Formarea acestor porozitati este 
ilustrata metalografic in Anexa IV-2e, pentru un compozit cu 10% vol. carbura de siliciu, 
porii fiind indicati prin sageti. A?a cum s-a subliniat in subcapitolul II-3, tendinta de 
aglomerare este accentuata de diferentele dintre dimensiunile particulelor ceramice $i a 
celor metalice, precum §i de cre§terea proportiei de armare, aceste considerente stind la 
baza selectiei materiilor prime §i alegerii unor parametri tehnologici la producerea 
materialelor compozite.
Scaderea gradului de compactitate ca urmare a existentei porilor duce la diminuarea 
rezistentei mecanice, prin scaderea sectiunii utile, insa efectul cel mai defavorabil se 
manifesta in planul rezistentei la oboseala a materialului, ace§ti pori constituind importante 
amorse de fisura.
In afara cazului In care aglomerarile de particule produc pori, o distributie neuniforma va 
produce local zone cu proportie de armare exagerat de mare, cu o fragilitate ridicata, ele 
determinind in ultima instanta comportarea globala a materialului. Fragilitatea excesiva a 
materialului ca urmare a distributiei neuniforme a particulelor a fost explicate prin modele 
micromecanice de concentrare a tensiunilor, in zona imediat adiacenta aglomerarii de 
particule. Aceste mecanisme au fost pe larg prezentate In capitolul I al prezentei lucrari. 
Avind in vedere ca reducerea tenacitatii reprezinta efectul critic al inglobarii de particule 
ceramice, constituind pina in prezent §i principals dezavantaj al compozitelor metalice 
armate cu particule, ameliorarea distributiei acestor elemente de armare, alaturi de 
realizarea unei bune compactitati reprezinta un obiectiv de cea mai mare importanta in 
producerea §i prelucrarea mecano-termica. A§a cum se arata in figura 1-11 din primul 
capitol, aglomerarea de particule produce cre§terea simtitoare a tensiunilor, printr-un efect 
de concentrator, aceasta stind la baza reducerii ductilitatii $i tenacitatii in compozitele 
armate cu particule.
Semnalarile din bibliografie indica posibilitatea imbunatatirii distributiei de particule in 
interiorul matricei metalice, prin aplicarea unor deformatii plastice de valori importante. 
Avind in vedere ductilitatea mult scazuta a materialului compozit, fata de cea a aliajului 
metalic nearmat, datorata unor mecanisme de acumulare a dizlocatiilor, a§a cum s-a 
prezentat in subcapitolul I-5.7, deformarea plastica a compozitului se face in mod 
obligators la cald. Temperaturile aplicate trebuie sa asigure descarcarea difuziva a 
dizlocatiilor ?i posibilitatea curgerii materialului, la tensiuni aplicate relativ reduse, fara 
pericolul ruperii materialului.
Dintre procedeele de deformare plastica la cald mai des folosite in studiile experimentale 
de pina acum se disting mai ales forjarea, libera sau in matrita, laminarea §i extrudarea.
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IV-2.  Conditii experimentale

IV-2.1 . Stabilirea procedeului fi caracteristicile sc u lei pentru deformare
Pentru studiul influentei pe care deformarea plastica o are asupra distributiei elementelor 
de armare, a fost aleasa o procedure experimentala bazata pe extrudare. La baza acestei 
optiuni au stat citeva considerente:
- Forma cilindrica a probelor de compozit realizate conform tehnologiei descrise In 

capitolul al ll-lea;
- Posibilitatea unui control mai bun al gradului de deformare a materialului, a 

temperaturii §i a vitezei la care are loc deformarea;
- Dotarea existenta pentru incercarile experimentale;
Varianta de extrudare folosita este cea directa, pornind de la piese de forma cilindrica cu 
dimensiunile 0I8 x 30 mm.
Schema constructive §i aspectul general al sculei de extrudare sunt prezentate in Anexa 
IV. 1. Aceasta este prevazuta cu un set de placi active asigurind diferite grade de 
deformare a piesei initiale de diametru do = 18 mm, conform tabelului urmator, In care prin 
Ao §i Ai s-au notat sectiunea initiala, respectiv cea rezultata dupa deformare:

Tabelul IV-1. Gradele de deformare realizate la extrudarea directs.

12
2,25

6
9

Dupa cum se cunoa§te de la extrudarea materialelor clasice, In special a aluminiului, 
unghiul de deformare a are importanta deosebita in calitatea suprafetei rezultate prin 
extrudare, in sensul ca materialele cu deformabilitate mai scazuta presupun unghiuri de 
valori mai scazute.

Figura IV-1. Zonele de deformare la extrudarea directs.

Zonele caracteristice de deformatie sunt prezentate in figura 1V-1. Astfel cele notate prin 1 
?i 3 corespund unor deformatii elastice, iar cea notata cu 2 unei deformatii plastice. Zona 
de deformatie plastica notate 2' poate aparea in unele situatii, atunci cind se produce o 
deplasare a materialului de la margine in zona centrala. Prezinta importanta pentru 
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calitatea suprafetelor rezultate prin extrudare, minimizarea sau chiar disparitia completa a 
zonei elastice 1, fapt care va produce o curgere optima a materialului. Aceasta se obtine la 
un unghi a de valori mici §i o buna lubrifiere In conul de deformare. Unghiuri a de valori 
mai mari pot fi folosite doar la frecari reduse intre material §i scula. in studiul de fata 
Incercarile de deformare s-au facut cu placi active avind unghiuri de deformare 2a = 60, 
90 §i 120 de grade.
Elementele active ale matritei pentru extrudare au fost executate In conformitate cu 
specificatiile tehnice corespunzatoare sculelor pentru deformare plastica la cald, materialul 
folosit fiind otelul 30 VCrW 85 supus calirii secundare, suprafetele care vin in contact cu 
materialul fiind rectificate §i apoi lustruite.

IV-2.2.  Parametri tehnologici ai extrudSrii

IV-2. 2.1. Conditii tehnice
Operatiunile de extrudare s-au executat cu ajutorul unei ma§ini de Incercare la tractiune- 
compresiune', care permite masurarea fortei aplicate §i a vitezei de deformare.
Matrita de extrudare, mai putin suportul, continlnd §i proba din compozit, se introduce Intr- 
un cuptor electric cu bare de silita, pentru incalzire la temperatura dorita, durata de 
mentinere pentru egalizarea temperaturii fiind de 40 de minute. Dupa incalzire, matrita 
este mutata imediat In suportul a§ezat pe masa ma^inii de incercat, aplicindu-se 
deformarea prin apasare cu viteza constanta a poansonului, montajul experimental fiind 
prezentat In Anexa IV. 1. Componentele matritei avind o masa §i implicit o caldura 
Inmagazinata mare, iar dimensiunile probei de compozit fiind reduse, necesitind durate 
scazute ale incercarii, temperatura de mentinere a probei poate fi considerata ca fiind 
constanta pe toata perioada Incercarii.
O problema de mare importanta o reprezinta reducerea fortelor de frecare Intre materialul 
compozit §i zonele active ale matritei de extrudare. Prezenta particulelor ceramice are ca 
efect cre§terea acestor forte de frecare, rezultlnd eforturi necesare deformarii simtitor 
crescute, dar §i o instabilitate accentuata a procesului de deformare. Principals rezultat al 
acestei instabilitati II reprezinta deteriorarea suprafetelor rezultate prin extrudare. in cazul 
de fata probele extrudate au un aspect caracteristic de bradut", ca urmare a unei 
succesiuni de Intepeniri §i alunecari " ale materialului la trecerea prin zonele active de 
deformare. Aspectul acestor suprafete realizatefara lubrifiere se observa In figura IV-2.
Aceasta calitate a suprafetelor este inacceptabila pentru utilizare, motiv pentru care s-a 
Incercat gasirea unei solutii de reducere a frecarilor. Metoda standard indicata In 
bibliografie este capsularea in aluminiu tehnic pur a compozitelor obtinute prin metalurgia 
pulberii sau din topitura, dupa care se aplica deformarea plastica printr-unul dintre 
procedeele enumerate anterior. Avind In vedere dificultatea tehnica economica de 
aplicare a acestei metode, s-a experimentat o metoda proprie extrudarii directa a 
amestecurilor de pulberi, constlnd din folosirea unei bucati de material tampon. Acest 
tampon de material ductil sufera deformari importante subtiindu-se foarte mult §i realizlnd 
depunerea unui strat subtire de aluminiu la suprafata compozitului, a§a cum s-a 
reprezentat schematic In figura IV-3. In acest mod fortele de frecare sunt reduse foarte 
mult, suprafetele rezultate fiind de buna calitate.

‘ WE-100, produsS in R.P. ChinezS, aflaia in dolarea laboratorului de incercSri mecanice a Caledrei de 
Rezislenfa Materialelor, de la Universitalea “Politehnica din Timisoara.
“ engl. fir tree.
*" engl. stick and slip.
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Figura IV- 2. Aspectul probelor extrudate realizate fSrS lubrifiere.

Figura IV- 3. Reducerea frecSrii prin aplicarea tamponului de aluminiu.

Figura IV- 4. Aspectul general al probelor realizate cu placS tampon: 
a fi b. tampon de grosime prea micS; c §i d tampon de grosime suficienta.
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Aspectul probelor realizate cu aceasta metoda este prezentat in figura IV-4 a. Principala 
problema care apare In cazul acestei metode este dimensionarea corecta a grosimii placii 
tampon, precum §i realizarea unei temperaturi de deformare suficient de ridicate care sa 
asigure o deformabilitate suficienta a stratului de aluminiu. In caz contrar doar o parte din 
piesa va fi acoperita cu stratul de aluminiu, a§a cum se observa in figura IV-4 b. De 
asemenea grosimea tamponului trebuie sa fie corelata cu gradul de deformare aplicat 
piesei extrudate. Stratul de aluminiu pur are o buna aderenta la materialul compozit, fiind 
continuu ?i compact, susceptibil a fi favorabil in numeroase aplicatii.

IV-2.2.2.  Temperatura de extrudare
0 problema de mare importanta in realizarea operatiunii de extrudare o reprezinta 
alegerea temperaturii la care sa se desfa§oare deformarea, datorita faptului ca ductilitatea 
compozitului este influentata in mare masura de temperatura.

Figura IV- 5. Aspectul fisurilor la deformarea prin extrudare, 
temperatura T=200*0, gradul de deformare i = 2,25.

Incercarile preliminare efectuate s-au facut la nivelele de temperatura de 200°C, 350°C §i 
500°C. Rezultatele obtinute confirma in mare parte informatiile referitoare la evolutia 
plasticitatii in functie de’temperatura, prezentate in subcapitolul 1-5.7.
Astfel extrudarile cu grad mare de deformatie de desfa§oara fara probleme la temperatura 
de 500°C, in timp ce la temperaturile de 350°C, la grade mari de deformare se constata 
aparitia de fisuri. Aceste fisuri apar in mod frecvent, chiar la deformatii mai reduse in cazul 
temperaturilor de 200°C. Aspectul general al acestor fisuri aparute la deformare este 
exemplificat in figura IV-5.
Ca o concluzie generala a acestor incercari de extrudare s-a adoptat valoarea optima a 
temperaturii la nivelul de 500°C, asigurind pentru toate gradele de deformare alese o 
ductilitate corespunzatoare, evitind formarea de fisuri, printr-o viteza suficienta de relaxare 
difuziva a dizlocatiilor.

1V-2.2.3. V/teza de deformare
Nivelul de temperatura de 500°C la care se face deformarea, in conditii de evitare a 
fisurarii materialului, se afla in corelatie cu viteza de deformare. A§a cum s-a aratat in 
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subcapitolul I-5.7.1, fiecarei viteze de deformare ii corespunde o valoare minima a 
temperaturii, care asigura o descarcare a tensiunilor acumulate In zona particulelor 
ceramice, cu o viteza cel putin egala celei de acumulare, ca urmare a deformarii.
In cazul de fata viteza de deformare de 20 mm/minut, a fost adoptata prin tatonari §i In 
conformitate cu caracteristicile utilajului folosit. Calcularea pentru materialele produse a 
unei relatii similare celei notate In capitolul I prin (10), precum $i trasarea unei dependente 
corespunzatoare figurii 1-10, impune extinderea in viitor a cercetarilor §i la alte viteze, 
pentru caracterizarea comportarii de deformare la cald §i stabilirea valorii de tranzitie la 
rece.

IV-3.  Rezultate experimentale

IV-3.1 . Calitatea suprafetelor rezultate
Fortele de frecare de valori mari, care se produc intre compozit §i matrita de extrudat, fac 
ca suprafata rezultata in urma extrudarii sa prezinte aspectul din figura IV-2. Reducerea 
fortelor de frecare va avea ca efect stabilizarea deformarii §i imbunatatirea calitatii 
suprafetei. A§a cum s-a aratat in considerable generale, stabilitatea deformarii §i implicit 
calitatea suprafetei este influentata pe linga fortele de frecare §i de unghiul de deformare 
2a pentru care se determina in fiecare caz o limita maxima. Experimentele preliminare au 
indicat ca valoare maxima admisibila, pentru compozitele luate in studiu, unghiul 2a = 90°, 
care asigura o buna calitate a suprafetei pentru toate proportiile de armare luate in studiu 
(0 - 20 % SiC), cu conditia realizarii unei pelicule continue de aluminiu la suprafata piesei 
extrudate.

IV-3.2.  Distributia particulelor ceramice
Distributia particulelor ceramice dupa tratamentul termic de sinterizare §i inaintea 
deformarii probelor de compozit este prezentata in Anexa IV.2. A§a cum s-a demonstrat 
prin modelul analitic prezentat in subcapitolul 11-3, pentru raportul ales intre dimensiunile 
particulelor metalice §i a celor ceramice, calitatea compozitelor este corespunzatoare, in 
sensul ca aglomerarile de particule sunt de dimensiuni mai reduse. Cu toate acestea se 
poate observa tendinta de localizare a particulelor ceramice sub forma unei relele la 
limitele grauntilor matricei metalice, cu efecte negative asupra concentrarii de tensiunii in 
apropierea particulelor §i reducerea drastica a ductilitatii §i tenacitatii Tendinta de formare 
a acestor retele se accentueaza pe masura cre§terii proportiei de armare, fapt care explica 
scaderea ductilitatii pe masura cre§terii procentului de particule ceramice, raportata in 
bibliografia studiata pentru toate compozitele armate cu particule. Atenuarea acestor 
efecte negative se face prin uniformizarea distribute! elementelor de armare in masa 
metalica.
De altfel principals efect al deformarii plastice la cald il reprezinta tocmai redistribuirea 
particulelor ceramice, alaturi de reducerea gradului in care compozitul prezinta aglomerari 
$i implicit zone de concentrare a tensiunilor.
Efectul de rearanjare al particulelor poate fi pus cel mai bine in evidenta prin aspectul 
metalografic al conului de deformare la extrudare. Astfel in Anexa IV. 3a, reprezentind un 
compozit cu 5% SiC, se disting doua zone, una corespunzatoare zonei de material care nu 
a fost deformat §i prezinta numeroase aglomerari §i o zona cu deformari plastice 
importante, in care particulele se reorienteaza formind o textura, pe directia de deplasare 
a materialului. Structura rezultata in piesa deformata la un raport / = 9 se prezinta in 
sectiune longitudinala §i transversala, in microfotografiile din Anexa IV.3b, respecliv Anexa 
IV.3c. Toate cele trei microstructuri enumerate mai sus au fost realizate prin microscopie 
optica la o marire de 125 de oh. Structura reprezentata in Anexa IV.3d reproduce 
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sectiunea transversala a materialului la o marire de 250 de ori, iar Anexa IV.3e o sectiune 
longitudinala prin conul de deformare la o marire de 500 de ori.
Cre§terea proportiei de armare are ca efect reducerea efectului de rearanjare, rezultind o 
distributie mai putin uniforma a particulelor ceramice. Aspectul structural al unui compozit 
armat cu 10% carbura de siliciu, In urma aplicarii unui grad de deformare de i = 9, este 
prezentat in Anexa IV-4a ?i b, in sectiune longitudinala, la o marire de 125, respectiv 250 
de ori, §i In sectiune transversala la marirea de 250 de ori in detaliul c al aceleia$i anexe.
Scaderea gradului de deformare de la / = 9 la / = 4 are de asemenea ca efect un grad de 
uniformitate mai scazut a distributiei de particule. De asemenea, reducerea gradului de 
deformare produce distribute diferite in piesele extrudate, mai uniforma la margine §i cu 
mai multe aglomerari spre centru, a§a cum se poate constata din Anexa IV4d §i e.
Tendinta descrisa in cele de mai sus se accentueaza daca extrudarea se face cu un grad 
de deformare §i mai redus, fapt care se poate pune in evidenta in Anexa IV.4f, la o 
deformare i = 2,25, printr-o sectiune longitudinala in conul de deformare, observindu-se o 
rearanjare mai redusa a particulelor ceramice, respectiv in Anexa IV.4g la sectiune 
transversala printr-o asemenea piesa extrudata.
Deformarea produsa la temperaturi scazute (T = 200°C) este exemplificata in Anexa 
IV.4h, constatindu-se practic absenta redistribuirii elementelor ceramice $i prezenta 
masiva a fisurilor.
In cazul compozitelor cu grad mare de armare, la care formarea aglomerarilor de particule 
§i localizarea lor in retea este mult mai accentuate, a§a cum rezulta din Anexa IV.2, 
deformarea cu grad mare, de§i realizeaza o distributie mai putin uniforma decit la 
materialele cu continut redus in elemente ceramice, reducerea numarului de aglomerari §i 
imbunatatirea structural^ este evidenta. De asemenea se accentueaza diferenta de 
uniformitate a distributiei dintre zona marginala §i cea din miezul piesei. Anexa IV.5a 
respectiv IV.5b prezinta aceste distributii, intr-o sectiune longitudinala printr-o piesa 
extrudata cu 15% SiC, iar microfotografiile e §i f din aceea§i anexa, pentru un material cu 
20% SiC. In microstructura e este prezentata §i o portiune din stratul exterior de aluminiu, 
remarcindu-se integritatea acestuia §i buna aderenta cu materialul de baza. Acela§i lucru 
se poate observa In Anexa IV.5c, pentru o sectiune transversala. Astfel partea superioara 
a microfotografiei, reproducind zona de margine arata o distributie mai uniforma, 
comparativ cu partea de jos care reproduce o zona dinspre miezul piesei.
Aplicarea unui grad ridicat al deformarii este capital, deoarece o deformare insuficienta nu 
va indeparta structura celulara, a§a cum se intimpla de exemplu la deformarea cu /=4 a 
unui compozit cu 15 % SiC (Anexa IV.5d).

IV-3.3.  Structura matricei metalice
Pe parcursul incercarilor experimentale s-au observat situatii in care influenta compozitiei 
^i a parametrilor prelucrarii termomecanice asupra microstructurii este notabila.
In timpul tratamentului de sinterizare, cre^terea procentului de armare produce scaderea 
marimii de graunte a matricei metalice, acest efect al armarii fiind responsabil intr-o 
oarecare masura pentru imbunatatirea proprietatilor mecanice ale compozitelor, fata de 
aliajele metalice nearmate. Reducerea granulatiei matricei ca urmare a prezentei in numar 
sporit a centrelor de cristalizare, reprezentati de particulele ceramice, a fost raportat pentru 
majoritatea compozitelor prezentate in literatura de specialitate, fiind pus in evidenta ?i 
prin studiul metalografic al materialelor produse dupa cum se poate constata din analiza 
comparative a celor doua structuri similare din Anexa IV.6a $i b, una continind 5 % §i alta 
15% SiC.
O alta constatare ce se poate face in legatura cu cele doua structuri, este distributia 
fazelor intermetalice, mai ales a fazei 6, caracteristica aliajelor cu continut relativ ridicat de 
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cupru, a§a cum este aliajul din care au fost produse compozitele studiate. Racirea relativ 
lenta dupa sinterizare, corespunzatoare starii T1 produce dimensiuni mari ale acestor faze 
intermetalice, de culoare inchisa In microstructurile reproduse in anexa IV.6a §i b, ca 
urmare a atacului metalografic cu reactiv Keller. La grade reduse de armare aceste 
precipitari grosolane se localizeaza aproximativ uniform pe Intreaga suprafata a grauntilor 
metalici, in timp ce la grade ridicate de armare, in cazul prezentat la 15% SiC, precipitable 
de culoare inchisa se vor separa mai ales la limitele de graunte, acolo unde se afla plasata 
§i reteaua formata din elementele ceramice de armare. Ca urmare a acestei constatari se 
poate presupune ca precipitarea fazelor intermetalice, corespunzatoare starii de echilibru 
T1, se face preponderant eterogen, la grade mari de armare principalele centre de 
precipitare fiind constituite de catre particulele ceramice.
Spre deosebire de aceasta, la starea T6, produsa prin calire §i imbatrinire, chiar la grade 
de armare ridicate (15% in Anexa IV.7 a §i b), precipitatele, mult mai fine pot fi observate 
in interiorul matricei metalice, precipitarea facindu-se dupa toate probabilitatile in mod 
omogen, a$a cum s-a presupus §i in urma investigatiilor prezentate in capitolul III.
In conformitate cu cele cunoscutei de la deformarea la cald a materialelor clasice, pe 
masura cre?terii gradului de deformare, granulatia matricei metalice a compozitului devine 
tot mai fina. Aceste fapt este exemplificat pentru un compozit cu grad de armare de 10% 
SiC, supus unor grade de deformare de i=2,2; i=4 §i i=9, in Anexa IV.8a, b $i respectiv c. 
Daca la aceste structuri realizate prin deformare la cald (T=500°C) granulatia scade in 
mod evident pe masura cre§terii gradului de deformare, prin realizarea unei deformari la 
rece (T=200°C) se constata ca are loc o alungire a grauntilor cristalini, ceea ce indica 
absenta completa a recristalizarii.

IV-4. Concluzii
Deformarea plastica la cald reprezinta o operatiune cu efecte favorabile asupra calitatii 
compozitelor armate cu particule ceramice, principalul rezultat constind din redistribuirea 
particulelor, cu efecte micromecanice importante.
Tehnologia deformarii prezinta unele particularitati, datorate in special vitezei ridicate de 
ecruisare a materialului ?i fortelor de frecare de valori mari dintre material §i sculele de 
deformare. Solutia de folosirea a unui tampon de aluminiu, avind grosimea aleasa 
corespunzator cu gradul de deformare aplicat §i marimea probei, confera o buna calitate a 
suprafetelor rezultate, fiind necesara §i corelarea cu elementele geometrice ale matritei, 
mai ales unghiul de deformare. De asemenea se constata ca este necesara §i o corelare a 
vitezei de deformare cu temperatura deformarii, in cazul vitezei alese temperatura 
necesara situindu-se in jurul valorii de 500°C.
Gradele de deformare aplicate trebuie sa fie de valori mari, mai ales in cazul unor proportii 
de armare ridicate, la care aspectul de retea este evident, cu numeroase aglomerari. 
Aceste deformatii mari produc distribute de particule mai uniforme, iar uniformitatea 
distribute! este apropiata in toate zonele piesei extrudate.
Deformarea plastica la cald produce §i finisarea stmcturii rezultate, granulatia fiind cu atit 
mai fina cu cit gradul de deformare este mai ridicat.
Analiza microstructurilor dupa atacul metalografic au confirmat presupunerile facute 
anterior ca urmare a analizei termice, dupa care precipitarea la imbatrinire se face 
omogen, spre deosebire de separable rezultate prin racire lenta, care sunt favorizate de 
precipitarea eterogena, initiate la nivelul particulelor ceramice.

200

BUPT



ANEXA IV
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Anexa IV.1 a. Schema constructive a matritei pentru extrudare.
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Anexa IV.1 b. Aspectul general al matritei pentru extrudal.
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Anexa IV.2a . Material compozit sinterizat cu 5 % SiC (MO 125x).
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Anexa IV.2d . Material compozit sinterizat cu 20 % SiC (MO 125x).
k
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Anexa IV.3a. Sectiune longitudinals prin conul de deformare: 5% SiC; i = 9: (MO 125x).

9: (MO 125x).
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Anexa IV.3c Sectiune transversals prin piesa extrudata. 5% SiC: i = 9: (MO 125x).

Anexa IV.3d. Sectiune transversals prin piesa extrudata. 5% SiC. i = 9: (MO 250x).

Anexa IV.3e. Sectiune longitudinala prin conul de deformare: 5% SiC: i = 9: (MO 500x).
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Anexa IV.4a. Sectiune longitudinals prin piesa extrudata; 10% SiC; i=9: (MO 125x).

Anexa IV,4b. Sectiune longitudinals prin piesa extrudata; 10% SiC: i=9: (MO 250x).
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Anexa IV.4d. Sectiune longitudinals prin piesa extrudata, zona de la marginea piesei; 10% 
SiC; i=4; (MO 125x).

Anexa IV.4e. Sectiune longitudinals prin piesa extrudata, zona din centrul piesei: 
10% SiC; i=4; (MO 125x).
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Anexa IV.4g. Sectiune transversala prin piesa extrudata: 10% SiC: i=2,25 (MO 125x).
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Anexa IV.5a, Sectiune longitudinala prin piesa extrudata, zona de margine: 15% SiC: i=9: 
(MO 125x).

Anexa IV.5b. Sectiune longitudinala prin piesa extrudata. zona din miez: 15% SiC: i=9.
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Anexa IV.5e. Sections longitudinals prin piesa extrudata. zona de la margine:

Anexa IV.5f. Sections longitudinals prin pissa extrudata, zona din centrul piesei: 
200% SiC: i = 9: (MO 125x).
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Anexa IV.6a. Microstructura dupa sinterizare a unui compozit cu 5% SiCfstare T1): 
structure grosolana cu separari de faze intermetalice, In interiorul greuntilor (Reactiv 

Keller, MO 125x).

Anexa IV.6b. Microstructura dupa sinterizare a unui compozit cu 15% SiC(stare T1): 
structure fina cu separari de faze intermetalice In interiorul greuntilor $i pe reteaua de 

particule ceramice (Reactiv Keller, MO 125x)
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Anexa IV.7a. Microstructura dupa imbatrinire a unui compozit cu 15% SiC (stare T6): 
structura fina cu precipilari fine, "in interiorul grauntilor. de faze inlermetalice (Reactiv 

Keller. MO 125x).

Anexa IV.7b. Microstructura dupa imbatrinire a unui compozit cu 15% SiC (stare T6): 
structura fina cu precipitari fine, in interiorul grauntilor. de faze intermetalice (Reactiv 

Keller. MO 250x).
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Anexa IV.8a. Microstructura unui compozit cu 10% SiC supus deformarii la cald 
(T=500°C) cu i=2,2 (Reactiv Keller. MO 125x).

Anexa IV.8b. Microstructura unui compozit cu 10% SiC supus deformarii la cald 
(T=500°C) cu i=4 (Reactiv Keller. MO 125x)
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Anexa IV.8c. Microstructura unui compozit cu 10% SiC supus deformarii la cald 
(T=500°C) cu i=9 (Reactiv Keller, MO 125x),

(T=350°C) cu i=9 (Reactiv Keller, MO 125x).
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Capitolul V. Concluzii finale
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V-1.  Rezultate teoretice §i experimentale
Cercetarile efectuate in legatura cu producerea §i prelucrarea mecano-termica a 
compozitelor avind matrice metalica armata cu particule ceramice indreptatesc concluzia 
ca aceste materiale au bune perpective de utilizare pe scara larga in aplicatii dintre cele 
mai diverse:
- Proprietatile mecanice obtinute au valori superioare fata de cele ale aliajelor 

corespunzatoare pe baza de aluminiu aflate in stare nearmata, mai ales in ceea ce 
prive§te duritatea §i rezistenta mecanica la rupere; Avind in vedere ca §i elementele 
ceramice de armare au o greutate specifica redusa, apropiata de cea a aliajului 
metalic, materialele rezultate sunt atractive din punctul de vedere al utilizarii in scopul 
reducerii masei totale a ma§inilor §i instalatiilor. Proprietatile mecanice se 
imbunatatesc in mod considerabil in urma tratamentului termic de sinterizare, cre§terile 
fiind in mod direct legate de proportia elementelor ceramice inglobate; Avind in vedere 
ca aliajul metalic ales ca matrice este durificabil, in urma tratamentului termic de 
imbatrinire duritatea materialului variaza similar aliajului nearmat, la durate de 
tratament mai scazute, efectul maxim al durificarii este insa in mod proportional mai 
redus pe masura ce proportia de armare create;

- Alegerea corespunzatoare a compozitiei §i elementelor structurale ce caraclerizeaza 
cele doua componente, matricea metalica §i particulele ceramice, precum $i aplicarea 
unor transformari termomecanice corespunzatoare, permit in continuare largirea 
spectrului de proprietati mecanice §i fizico-chimice rezultate. Extinderea cercetarilor la 
compozite, avind matrice din aliaje durificabile, pe a carei linie se situeaza lucrarea de 
fata, este in masura sa ofere noi materiale cu proprietati superioare. De asemenea 
trebuie acordata atentie formei §i dimensiunilor de particule ceramice, atit din punct de 
vedere al efectului micromecanic, cit §i privitor la raportul dimensional cu particulele 
metalice folosite ca §i materie prima, avind in vedere ca acesta influenteaza in mod 
direct distributia elementelor de armare in matricea metalica. Aceste considerenle 
limiteaza atit dimensiunile minime ale particulelor ceramice care se pot folosi, cit §1 
proportia maxima de armare;

- Adoptarea unor tehnologii corespunzatoare §i optimizarea operatiilor din itinerariul 
tehnologic permit realizarea unor solutii simple, bazate pe prqcedee de prelucrare 
clasice, apelind la utilaje deja existente, la costuri mult reduse. In acest sens studiile 
intreprinse au evidential posibilitatea producerii de compozite, prin modificarea 
corespunzatoare a parametrilor de proces. In cazul formarii prin compactare au rezultat 
valori optime mai mari ale presiunii aplicate fata de situatia formarii pulberii metalice, 
precum §i conditii diferite de realizare a lubrifierii. Tratamentul termic de sinterizare 
sufera modificari reduse in sensul cre$terii duratelor de mentinere la temperatura, 
existind de asemenea posibilitatea cre?terii temperaturii de tratament pe masura ce 
proportia de armare este mai mare. De§i calitatea materialelor rezultate in urma 
sinterizarii este buna, studiul durificarii prin imbatrinire a relevat influenta importanta a 
unor factori care nu au fost luati in considerare in modelele de calcul, cum ar fi 
uniformitatea distributiei de particule sau gradul de compactitate al materialului produs

- Aplicarea unor procedee de deformare plastica permite atingerea unui grad de 
compactitate apropiat de 100%, precum §i uniformizarea distributiei particulelor 
ceramice, cu efect de ameliorare a ductilitatii §i tenacitatii, in general deficitare la 
aceasta clasa de compozite. Ca urmare a deformarii plastice rezulta un raspuns mult 
mai bun al materialului la durificarea prin precipitarea de faze intermetal ice, insa 
gradele de deformare aplicate trebuie sa fie ridicate. Efectul tehnico-economic al 
introducerii operatiunilor de deformare plastica se manifesto la posibilitatea unei game 
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foarte largi de tipodimensiuni ale semifabricatelor, fapt care este de natura sa simplifies 
tehnologiile de fabricare §i sa mareasca atractivitatea compozitelor In diferite aplicatii 
industriale, apliclndu-se principle tehnologice §i de proiectare valabile pentru profilele 
din aliajele de aluminiu, la performante crescute;

V-2.  Contributii originate

V-2. 1. Contributii generate
In plan general cercetarile teoretice §i incercarile experimentale au avut ca rezultat o 
tehnologie completa de producere, de deformare plastica §i de tratament termic a unor 
materiale noi din clasa compozitelor avind matrice din aliaj durificabil Al-Cu-Si-Mg ?i 
elemente de armare sub forma unor particule poligonale neregulate. Materialele produse 
au fost caracterizate din punctul de vedere a unor proprietati mecanice importante, mai 
ales In ceea ce prive§te duritatea, rezultate fiind comparabile cu cele din bibliografie, 
pentru materiale similare, produse prin tehnologii asemanatoare. Ca urmare a modificarii 
proportiei de armare $i unor transformari structurale realizabile prin tratament termic 
rezulta spectru larg de variatie a acestor proprietati.

V-2. 2. Contributii in pian tehnologic
Producerea materialelor compozite armate prin elemente ceramice, s-a bazat pe o noua 
compozitie a matricei metalice, corespunzatoare unui aliaj complex al aluminiului, cu 
adaosuri de cupru, siliciu §i magneziu, folosit in mod^ clasic la producerea prin sinterizare a 
unor piese din industria constructoare de ma§ini. In acest scop a fost pusa la punct o 
tehnologie simpla bazata pe procedee clasice, realizabila fara dotari Speciale, cu materii 
prime §i materiale avind costuri reduse ?i cu un grad mare de disponibilitale. Elaborarea 
acestei tehnologii a fost realizata prin optimizarea mai multor operatii:
1. Avind In vedere importanta amestecarii mecanice asupra distributiei elementelor de 

armare, s-a folosit un model analitic adaptat pentru situatia concreta, In scopul 
determinarii raportului optim intre dimensiunile particulelor metalice §i a celor ceramice, 
determinlndu-se granulatia optima a ceramicii §i limitele maxime ale proportiei 
volumice de armare, pentru obtinerea unei distributii corespunzatoare. Valorile 
optimizate ale dimensiunilor de particule §i a proportiei de armare au fost verificate prin 
metode metalografice;

2. In ceea ce prive§te formarea prin compactare au fost analizate influentele exercitate de 
care particulele ceramice asupra gradului de compactitate realizat, datele obtinute fiind 
sintetizate sub forma unei reprezentari grafice ce permite stabilirea presiunii necesare 
In functie de procentul de armare cu ceramica. Au fost de asemenea stabilite conditiile 
tehnice §i formele constructive specifice ale sculelor folosite pentru formarea prin 
compactare a amestecurilor de pulberi necesare producerii compozitelor studiate;

3. In cazul tratamentul termic de consolidare prin sinterizare s-au parcurs urmatoarele 
etape de cercetare:
- alegerea procedeului de sinterizare §i determinarea parametrilor optimi (durata §i 

temperatura) pentru realizarea unor proprietati mecanice superioare. Stabilirea 
parametrilor optimi pentru materialul compozit produs s-a facut printr-o metoda 
mixta, temperatura de sinterizare s-a determinat prin studii de analiza termica 
diferentiala, iar durata de tratament s-a determinat prin studiu statistic. Analiza 
statistico-matematica s-a bazat pe un model experimental fractionar §i prin metoda 
suprafetei de raspuns, aplicarea acestora in studiul materialelor reprezentind un 
element de noutate;
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- a fost evidential in premiera influenta favorabila a unei viteze de Incalzire ridicate 
la incalzirea In vederea sinterizarii §i s-au determinat valori optime ale duratei de 
sinterizare in functie de procentul de armare;

- pentru materialele noi produse au fost confirmate informative din bibliografie, relativ 
la unele materiale asemanatoare, potrivit carora prezenta particulelor ceramice nu 
influenteaza semnificativ pozitia punctelor critice de transformare;

- incercarile experimentale s-au facut cu ajutorul unei instalatii de conceptie §i 
constructie proprie, care a permis variatia §i controlul precis al principalilor 
parametri care intervin in desfa$urarea tratamentului termic;

Materialele produse au caracterizate complet din punctul de vedere la comportarii la 
tratamentul termic de imbatrinire, in functie de procentul participarii particulelor ceramice 
de armare. Astfel pe baza unei analize statistice complexe s-au determinat parametri 
optimi ai imbatrinirii pentru fiecare categorie de compozit §i s-a determinat un model 
numeric care descrie variatia duritatii in functie de cei doi parametri luati in studiu, durata 
de imbatrinire §i gradul de armare cu particule.
In ceea ce prive§te comportarea materialelor compozite la deformarea plastica au fost 
stabilite conditiile tehnice optime de realizare a extrudarii, inclusiv lubrifierea §i datele de 
proiectare specifice, in scopul mentinerii integritatii materialului §i obtinerii unei calitati 
superioare a suprafetelor deformate.

V-2.3.  Contributii privind definirea interpretarea transformSrilor structurale
Investigative intreprinse asupra transformarilor fizico-structurale ce au loc in aceste 
materiale noi s-au concentrat in jurul elucidarii influentei pe care o exercita particulele 
ceramice asupra comportarii materialului in timpul tratamentelor termice §i a deformarilor 
plastice.
In acest sens, avind in vedere ca pentru prescrierea corecta a parametrilor tehnologici 
este necesara cunoa§terea cu precizie a pozitiei punctelor critice de transformare, s-au 
efectuat un numar mare de determinari prin analiza termica diferentiala, rezultind o 
imagine completa a influentei particulelor ceramice asupra pozitiei acestor puncte critice, 
atit cele care intervin in tratamentele de sinterizare, cit §i la durificarea prin precipitare din 
solutie solida suprasaturata.
Analiza teoretica §i experimentala efectuata, relativ la transformarile care au loc la 
durificarea prin imbatrinire, au permis formularea unor ipoteze noi legate de precipitarea 
fazelor intermediare §i a celor stabile, subliniindu-se rolul tensiunilor interne de natura 
termica, produse de inglobarea particulelor ceramice, in accelerarea precipitarii omogene 
a zonelor Guinier-Preston.
0 alta ipoteza referitoare la reducerea efectului de durificare odata cu armarea, ca urmare 
a modificarii raportului dintre fazele intermediare §i stabile formate la imbatrinire, a rezultal 
ca urmare a investigatiilor prin difractie cu raze X. Ca element de noutate difractogramele 
rezultate au fost analizate prin compararea cu spectrele etalon ale diferitelor faze, realizate 
prin simulare pe calculator. De asemenea, avind in vedere concidenta unor plane 
cristogafice, la unele dintre fazele studiate a fost aplicata analiza cantitativa, asistata de 
calculator, a maximelor de difraclie, pentru a determina formarea de faze noi.
Analiza metalografica a probelor de compozit au permis evaluarea efectului pe care 
deformarea plastica la cald o are asupra imbunatatirii dislributiei particulelor ceramice in 
interiorul matricei metalice, a noilor materiale produse. De asemenea analiza acestor 
structuri a permis aprecierea deformabilitatii la cald in functie de gradul armarii.
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V-3.  Directii viitoare de cercetare
Studiile teoretice experimetale intreprinse au relevat caracterul deosebit de complex al 
problematicii abordate, aspectele relative la producerea prelucrarea mecano-termica a 
compozitelor metalice armate cu particule ceramice, urmind a fi aprofundata in continuare. 
Astfel s-au conturat citeva noi directii de cercetare ce vor fi urmate in viitor:
- Extinderea sortimentului de materiale compozite produse, prin selectia altor aliaje ale 

aluminiului pentru formarea matricei metalice, precum §i prin Inglobarea unor particule 
ceramice cu alte compozitii, forme §i dimensiuni. Aceasta se incadreaza in tendinta la 
nivel mondial de largire cantitativa a bazei de cercetare la un numar sporit de materiale 
noi;

- Continuarea incercarilor pentru caracterizarea materialelor produse, din punctul de 
vedere al proprietatilor fizico-mecanice §i tehnologice, cu accent pe cele care au valori 
remarcabile. Se considera de interes deosebit aprofundarea cercetarilor pe directiile in 
care studiile preliminare intreprinse pina in prezent au indicat un potential deosebit sau 
cele importante din punctul de vedere al extinderii utilizarii:

■ Rezistenta la uzare;
■ Rezistenta la oboseala mecanica §i termica;
■ Rezistenta la fluaj;
■ Tenacitatea §i ductilitatea, mai ales in legatura cu distributia particulelor 

ceramice de armare;
■ Deformabilitatea la cald §i la rece prin diverse procedee;
■ Sudabilitatea, mai ales cea prin frecare;

- Perfectionarea tehnologiilor de producere, urmarindu-se cu consecventa acelea$i 
principii, de a se apela la procedee asemanatoare celor clasice §i enuntarea unor 
principii de proiectare tehnologica §i functionala asemanatoare celor pentru materialele 
clasice, in scopul sporirii atractivitatii pentru aplicatiile industriale;

- Aprofundarea studiului modificarilor structurale la materialele produse, mai ales in ceea 
ce prive§te transformable la imbatrinire. In prima instanta se va urmari determinarea 
completa a diagramei C, a precipitarii fazelor intermediare a celor stabile, avind in 
vedere ca s-a stabilit cu certitudine in aceasta lucrare ca armarea cu particule 
ceramice produce modificari importante. Pe linga determinarile cantitative de faze 
precipitate prin difractie de raze X, in masura gasirii mijloacelor necesare, se va 
incerca o coroborare a rezultatelor cu studiile de metalografie prin microscopie optica, 
de transmisie §i baleiaj;

- Analiza metalografica a distribute! de particule ceramice pe baza unui aparat 
matematic care sa puna in evidenta printr-un model de calcul influenta pe care 
uniformitatea acestei distributii o are asupra unor proprietati mecanice importante.
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