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Introducere

Progresul tehnic contemporan este un fenomen complex, in cadrul cdruia se contureaza
direclii principale de dezvoltare, avind o dinamica deosebitd, care concentreaza eforturile
de cercelare gi importante mijloace materiale, in scopul rezolvarii unor probleme
tehnologice de mare actualitate.
Astfel dezvoltarea malerialelor avansate reprezintd un domeniu de mare interes, care
beneficiaza din plin in ultimii ani de progresele realizate in ceea ce priveste tehnologiile de
prelucrare §i mijloacele de investigatie, stiinta materialelor find chematd sa elaboreze
solutii noi pentru aplicatii de virf §i 4 mareasca eficientd unora existente.
Volumul mare de cunogtinte si diversitatea preocuparilor de cercetare, au produs o
supraspecializare in cimpul selectiei §i producerii materialeler, aparind directi noi de
studiu sau conturarea distinctd a unor aspecte deja existente. In acest ultim sens
materialele structurale noi, avind ca i destinatie preluarea de solicitéri, in special fizico-
mecanice reprezintd de fapt coagularea unor directii clasice din stiinta §i ingineria
materialelor. O categorie de materiale structurale care s-au bucurat de multd atentie, fiind
si in prezent in avanposturile cercetdrii, 0 constituie compozitele metalice armate cu
elemente ceramice.

Dintre proprietatile cele mai promitdtoare ale acestei categorii de materiale se disting

rezistenta mecanica si limita tehnicd de curgere, in paralel cu modulul de elasticitate

ridicat, asociate unei greutdli specifice reduse, la costuri estimate de producere infericare
altor categorii de materiale avansate. Inglobarea particulelor ceramice duce la cregterea
rezistentel la uzare, a rezistenlei la oboseald §i la o bund comportare la temperaturi

ridicate, valorile rezistentei la fluaj deschizind posibilitatea inlocuirii in unele aplicatii a

superaligjelor. Principalul negjuns manifestat la compozitele armate cu particule, produse

pina in prezent, constd in 0 mai redusad tenacitate si duclilitate, fapt care limiteaza
actualmente perspectivele utilizarii in constructia de masini.

in ciuda unor rezultate initiale spectaculoase, care au alimentat entuziasmul a numerogi

cercetatori, compozitele metalice armate cu particule nu au confirmat primele previziuni,

utilizarea lor fiind relativ redusa. Scepticismul manifestat fatd de ele de catre potentialii
utilizatori este alimentat de lipsa cunoslintelor tehnologice, a specificatiilor de proieclare,
precum §i din faptul c& cercetéarile intreprinse pind in prezent s-au concentrat pe aspecte
teoretice §i fundamentale. Din aceste motive studiile din acest domeniu au intrat in ultimul
timp intr-o fazd de maturitate, conturindu-se clar orientarea predilectd pe aspecte
aplicative. Cercetérile privind producerea, procesarea gi caracterizarea acestor compozite

a trecut in mod clar in sfera de interes a inginerilor specialigti in materiale, chemati in mod

imperativ s3 elaboreze noi tehnologii, mai simple $i mai atractive pentru utilizatori)

industriali.

Lucrarea de fata igi propune sa& promoveze producerea $i utilizarea compozitelor la scara

industriald prin proiectarea unor tehnologii complete de producere si prelucrare mecano-

termic, raspunzind a urmatoarelor deziderate:

- Materiile prime §i materialele folosite pentru producere s& aibe un grad mare de
disponibilitate, la nivelu! economiei nationale, bazat fie pe productia indigena, fie pe
importuri destinate utilizarii la scard industriala, cu costuri reduse sau medii;

- Tehnologiile folosite s& se bazeze pe procedee clasice, pentru_ care exista un volum
mare de cunostinte $i o bogatd experientd practica, iar tehnologiile noi sa fie aplicabile
cu utilaje si dotari existente, eventual in urma unor modificari reduse ca volum si
costuri;
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- Materiafele produse sa prezinte prin componentele sale transformari fizico-chimice si
structurale interesante, care prin interactiune sad deschida posibilitatea unor efecte
sinergice, cu largirea spectrului de proprietati mecanice si tehnologice;

- Proprietatile mecanice realizate s& aibe valori supericare, asociale unei greutati
specifice mici, comparabile celor comunicate in bibliografie si susceptibile sa
inlocuiascd in conditii de eficientd sporitd materialele clasice;

Avind in vedere ca pe plan mondial este in plind desfagurare un vast proces de acumulare
cantitativd a datelor i curostintelor cu caracter aplicativ — ingineresc, referitoare la un
numar mare de compozite armate cu particule, folosind diverse combinatii de materiale
pentru matricea metalica si elementele de armare, s-a considerat utila luarea in studiu a
transformarilor structurale ce au loc tntr-un aliaj durificabil de aluminiu ranforsat prin
particule din carburd de siliciu (SiC). Motivul alegerii acestei combinatii il constituie
potentialui estimat ai acestui material in ceea ce priveste proprietatie mecanice si
tehnologice realizabile, precum gi posibilititile de medificare a acestor proprietéti prin
tratamente termice sau termomecanice.
Aliajele de aluminiu din care s-a selectat matricea metalhcd a compozitelor produse, au
perspective de utilizare deosebite, din motive tehnico-economice si ecologice, fiind
considerate ca posibile materiale dominante ale viitorului, mai ales in industria
automobilului, aeronauticd, a materialelor sportive $i a bunurilor de larg consum,
constructoare de masini, in constructii civile gi industriale etc. Armarea cu particule dure se
inscrie pe hma perfectiondrii $i diversificarii aliajelor de alumniu, a largiri spectrului de
proprietati fizico-mecanice, la valori care s& permita inlocuirea materialelor ¢lasice, mai
ales a otelunlor si a fontelor.
Procedeele tehnologice de baza in elabararea unui itinerar complet de producere s-au
ales din domeniul metalurgiei pulberilor, ca fiind cele mai flexibile din punctul de vedere a
tipului gi proportiei componentelor, precum §i cu posibilitdtile cele mai largi de realizare
prin tratament termic a unor madificari structurale, favorabile tehnologic gi functional.
Matricea metalicd durificabilad prin imbatrinire, ca urmare a precipitdrii din solutie solida
suprasaturatd, largeste de asemenea spectrul de proprietati mecanice posibil a se realiza,
avind in vedere si interactiunile constatate cu particulele ceramice, dupa mecanisme
structurale incad neelucidate.
La nivelul cunostintelor actuale, deformarile plastice la cald si la rece reprezintd un
potential cert, dar insuficient explorat de imbunatatire a proprietatilor mecanice, mai ales
pe calea cresterii celor deficitare, cum ar fi ductilitatea si tenacitatea, prin realizarea unei
distributii it mai uniforme a particulelor ceramice in matricea metalicd. Caracterizarea
acestor compozite din punctul de vedere al deformabilitati apropie tehnologiile de
producere §i prelucrare de variantele clasice, disponibile la scara industriald §i mareste
sansele de extindere a utilizarii.

in privinta metodologiei de investigatie s-a urmarit tendinta actualda de combinare a

procedurilor statistico-matematice cu metodele de analiza structurald, in elaborarea §i

validarea unor modele pentru realizarea anumitor proprietali fizico-mecanice in funclie de

diferiti parametri tehrologici. Un avantaj important in desfasurarea cercetérilor l-a

reprezentat folosirea tehnicii de calcul In modelarea si simularea fenomenelor de mare

complexitate care au loc |a producerea $i prefucrarea mecano-termicd a compozitetor.

Complexitatea deosebita a problematicii abordate, a facut ca obiectivul acestei lucrari sa

fie doar lAmurirea unora dintre aspecte, 18rgirea cimpului de cercetare, mai ales in scopul

caraclerizarii complete a materialelor produse, find rezervata unor studii viitcare.

Tema abordata se inscrie in preocupérile colectivului Catedrei de §tiinta Materialelor si

Tratamente Termice de la Facultatea de Mecanicd a Universitati “Politehnica” din

Timigoara, legate de dezvoltarea ¢i caracterizarea materialelor noi, cu proprietat
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deosebite, studiile si cercetdrile intreprinse bucurindu-se de experienta si colaborarea
unor cercetatori cu contributii importante in domeniu, cdrora li se cuvin calduroase
multumiri.

Rezultatele prezentate sunt rodul unor eforturi multidisciplinare, la care si-au adus cu
multa solicitudine aportul cadre didactice, cercetéltori si personal auxiliar din alte catedre
ale Facuitatii de Mecanica, mentiuni deosebite cuvenindu-se unor colegi de Ia catedrele de
Tehnologia Constructiilor de Magini, Rezistenta Materialelor, Tehnologie Mecanica, Masini
Hidraulice g.a.

O serie de investigati §i masuratori au fost efectuate cu sprijinul unar institutii de
cercetare, precum Institutul de Suduré si Incercari de Materiale, filialele din Timigoara aie
Institutului de Cercetari Metalurgice §i ale Institutului National de Metrologie.

Executia unor scule si instalatii, precum §i asigurarea cu materii prime si materiale s-a
facut prin amabilitatea unor firme, cu disponibilitate In sprijinirea activitati de cercetare
originale  romanesti, printfre care societdlle comerciale ELECTROMETAL,
ELECTROTIMI§, OPTICA, ELECTROMOTOR, tecate din Timisoara, precum si Eckart
Werke GmbH, Aluminium Zentrale Disseldorf din Germania.

In activitatea de documentare din domeniul materialelor compozite, sinterizarii, prelucrarii
autcmate a datelor, simularii pe calculator $i unele investigatii, un ajutor nepretuit a venit
din partea unor programe internalionale de coaperare ale Universitélii "Politehnica”, Tn
special cele desfagurate impreuna cu Universitatea “Federico II” din Napoli, Universitatea
Tehnica din Dasseldorf, $coala Politehnica din Lausanne, Universitatea din Tennessee.

Un gind de pioasa recunostiinta se cuvine celor care prin munca lor au edificat neabosit,
pe parcursul a peste trei sferturi de veac, centrul de traditie inginereasca, care este
Universitatea "Tebnica” din Timigoara, din a carui spirit s-a incercat a se imprumuta o
minusculd scinteie.
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Capitolul 1.
Tendinte actuale si perspective in studiul si
caracterizarea materialelor compozite cu matrice
de aluminiu armate cu particule ceramice
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I-1. Materiale compozite.

Conform definitiei date de catre Societatea Germana de Stiinta Materialelor (Deutsche
Gesellschaft fur Materialkunde - DGM), materialele compozite sunt considerate
materialele palifazice (cel putin bifazice), care sunt omogene la nivel macroscopic si ale
céror constituenti sau faze nu apartin de reguld aceleiasgi categorii de materiale. Ele pot fi
combinatii de constituenti sau faze melalice, ceramice, ceramice §i polimerice. polimerice
si metalice. In afara de aceasta ele pot fi alcituite din componente ale tuturor categoriilor
principale de materiale (metalice, ceramice i polimerice).

In sensul acestei afirmatii nu vor fi materiale compozite, materialele care nu sunt omogene
la nivel macrascopic. ca de exemplu semifabricatele stratificate. de tip sandwich ale caror
straturt sunt dinshincte Ia nivel macroscopic, cele alcatuite cu fibre de diametre mari. cele
realizate prin depuner de straturi relativ groase etc.

Pentru aceasta din urma categorie literatura de specialitate a consacrat termenul de
material compus.

In bibliografia studiata persistd inca o oarecare ambiguitate, lermenul de material
compozit fiind uneori folosit si pentru materiale compuse . ceea ce presupune analiza in
fiecare situatie a mecanismelar specifice de realizare a proprietatilor. precum si aspectul
Macroscopic.

Alte posibile definitii leaga notiunea de material compozit de efecte micro-mecanice. ca de
exemplu transferul de sarcind 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 restrictiv, doar la materialele structurale sau functionale cu
proprietati deosebile.

Scopul realizarii compozitelor il reprezintd combinarea avantajoasa a proprietalilor tipice
ale componentelor. prin care se obtine o imbunatatire evidenta a proprietatilor rezultate.

Un ait concept modern la a carui imperativ raspunde dezvoltarea compozitelor este cel de
proiectare a materialulu pentru ¢ anume aplicatie, sau selectia matenalelor din baze de
date de dimensiuni foarte mari, in functie de o anume proprietate care trebuie realizata
pentru aplicalia respectiva.

in funclie de ordonarea spatiald a componentelor se pot distinge (figura 1-1):

—

Figura I- 1. Principalele tipuri de inateriale compozite.

Materiale compozite stratificate;
Materiale compozite infiltrate:

« Materiale compozite cu armare discontinua’ . fie ¢& armarea se face prin fibre scurte
(monocristaline, numile §i whiskers-uri. sau policristaline). fie elemente de forma unar

_engl. composite material.
_.engl. cornpound material.
engl. discontinuous reinforced imateriats - 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 funclie de marimea sau orientarea componentelor nglobate, se pot face si alte
clasificari, de exemplu compozitele armate cu fibre, pot fi cu fibre scurte sau lungi, cu
orientare regulata sau nu, fibrele scurte pot fi cu structura mono- sau policristalina etc.
O alta clasificare aplicabila materialelor compozite este cea folositd Tn general pentru a
indica destinatia unui material avansat. Materialele compozite au aparut in scopul
imbunatatirii unor proprietdti 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 solicitdri mecano-termice reprezentind mobilul
principal al utilizarii 51 dezvoltarii lor. Odata cu progresul cunostiintelor in domeniu, anumite
compozite au dovedit gi alte proprietdti fizico-chimice interesante, altele decit cele
mecanice, putind fi folosite in diverse aplicatii pentru ndeplinirea unor diverse functiuni, in
afara de preluarea sarcinilor mecanice. In aceste aplicatii, bazate mai ales pe posibilitatea
controldrii prin compozitie a coeficientilor de dilatatie si a conductivitatii termice,
materialele compozite sunt folosite ca gi materiale functionale.

I-2. Materiale compozite cu matrice metalica

Din larga familie a materialelor compozite se distinge o clasa de materiale a céror 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 reprezintd metalele

sau aliajele metalice.

Dacé la nivelul tehnologic actual compozitele cu matrice polimericad sunt in general bine

cunoscute, ele fiind utilizate pe scara largd n diverse aplicatii, mai ales in industria

produselor electrotehnice §i electrocasnice, a materialelor sportive §i de agrement etc., iar

compozitele pe baza de materiale ceramice sunt doar la inceput, fiind prezente in putine

aplicatii de virf, compozitele cu matrice metalicad sunt obiectul unor intense eforturi de

cercetare, In scopul realizarii trecerii de Ja faza experimentala si a productiei pilot la cea a

utilizarii industriale.

Materialele compozite cu matrice metalicd, numite i compozite metalice, prezinta o serie

de avantaje semnificative:

- performante ridicate la temperaturi relativ ridicate, mai ales fala de compozitele
polimerice;

- rezistenta ridicata la coroziune, stabilitate fizica gi chimica sporita fatd de materialele
clasice sau cele care Inglobeazd mase plastice;

- bun3 comportare la tensiuni tranversale, de forfecare, chiar si la materialele puternic
anizotrope;

- posibilitatea aplicarii unor metode de producere i prelucrare eficiente gi de mare
productivitate, cum ar fi turnarea, deformarea, agchierea, sudarea etc.

- posibilitdti variate de realizare a unor transformari prin tratamente termice sau
termomecanice.

Cele mai utilizate in producerea compozitelor cu matrice metalicad sunt aluminiul,

magneziul, titanul, cupru, zincul, nichelul, fierul si aliajele lor.

In functie de modul in care sunt produse, materialele compozite cu matrice metalicd se pot

clasifica astfel:

_engl. particie reinforced materials — PRM.
engl. metal matrix composites — MMCs.
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+ Materiale compozite artificiale, cu componente inglobate. Din aceastd categorie fac
parte compozitele realizate prin introducerea unor elemente de armare, de obicei avind
naturd ceramica, in forma de fibre sau particule, intr-o matrice metalica;

» Materiale compozite produse in-situ, sau naturale, obtinute cu ajutorul unor
transformari chimice si/sau structurale, care au loc in interiorul materiatului de baza.
Exemple de materiale produse in-situ sunt cele realizate prin solidificarea directionata a
unei topituri eutectice, realizindu-se un conglomerat metalurgic din doua sau mai muilte
componente, sau cele produse prin oxidare interna, cind se obtine un efect de armare
prin dispersie de particule fine. Aceasta din urma categarie 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 si‘sau intre aceste componente
si un agent exterior, de obicei gazos.

I-3. Materiale compozite pe baza de aluminiu

Materialele compozite cu matrice metalica pe baza de aluminiu au ca element principal un
aliaj al acestui metal. Cele mai frecvente aliaje utilizate sunt Al-Si, Al-Si-Mg, Al-Cu-Mg, Al-
Mn, Al-Mn-Fe, Al-Ni si Al-Zn. Elementele de armare inglobate in matricea metalica, avind
forma de fibre, particule etc., sunt in cele mai multe cazuri de tip ceramic. Mai frecvente ca
utilizare sunt Al,O3, SiC, AIN, B4C etc. Combinarea acestor doud categorii de materiale
permite o extindere importanta a utilizani la piese si structuri supuse la solicitari
importante, mecanice si termice, mai ales atunci cind din motive economice sau ecologice
se doreste realizarea unor greutati specifice mict.

Compozitele pe bazd de aluminiu beneficiaza din plin de avantajele functionale si

tehnologice ale aluminiului:

- Densitate redusa, mai putin de jumatate din cea a otelului;

- Turnabilitate 5i deformabilitate ridicata;

- Costuri de producere relativ scazute, in conditii ecologice §i in cantitati mar,
posibilitatea refolosirii degeurilor 1n conditii de eficientd economica;

- Buna rezistenta la coroziune;
- Proprietati functionale bune, ca de exemplu conductivitate termica si electrica.
Ca rezultat al dezvoltérii tehnologice, in 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
in cercetarea gi in dezvoltarea materialelor avansate. In special stabilitatea termica relativ
redusd a proprietatilor mecanice ale aluminiului reprezintd un dezavantaj al aliajelor de
aluminiu, care se doreste a fi depasit prin armarea cu elemente ceramice.

in ciuda unor avantaje considerabile, existd o serie de motive, de naturd obiectiva sau

subiectivd pentru care compozitele metalice, nu au ajuns la o utilizare extinsa in industrie:

- Costul relativ ridicat al elementelor de armare ceramice. Problema devine acuta in
cazul whiskers-uri sau al fibrelor Jungi, de reguld cu miez din metal refractar, a caror
costuri de producere sunt foarte ridicate;

- Metodele de producere sunt intersante din punct de vedere tehnic, dar complicate si
scumpe, mai ales din cauza dificultatii inglobarii elementelor de armare. Din acest
motiv producerea acestor materiale se face incé la scara redusa;

- Multe dintre compozite se produc la temperaturi sau presiuni mari, o serie de precadtii
trebuind s3 fie adoptate pentru a se evita degradarea fazelor de armare (ranforsare);

- Seleclia si utilizarea materialelor se bazeaza pe existenta unor norme internationale,
fiing dificil din punct de vedere a se introduce noi materiaie gi aliaje,

- Faptul ca cercetarea s-a facut pind n prezent cu accent pe problemele stiintifice sau
fundamentale ale producerii $i mai putin din punct de vedere tehnico-aplicativ a facut
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sa existe putine instructiiuni $i specificatii pentru proiectarea inginereasca, fapt care a
alimentat rezerva si scepticismul utilizatorilor.
Cu toate acestea, asa cum rezultd din tabelul 1, pind in anul 2005 utilizarea acestor
materiale se va extinde.

Tabelui I- 1. Volumul vinzanilor de compozite cu matrice metalicd Intre 1990 $i 2005 (mit 8, dups Hamfs)
‘ WERETEL: ‘ ‘ ' : )

vslivsteirstes k)

Cea mai mare crestere se asgteaptd pentru utilizatoni civili, Insa aplicatiife militare vor

ramine preponderente, ceea ce explicA de asemenea relativ slaba diseminare a

cunostiintelor despre compozite, prin caracterul confidential al unor date. Dinamica mai

accentuata sectorului civil indica o posibila deplase a utilizarii de la aplicatiile de virf la cele
uzuale, din industria automobilului, electrotehnica gi electronica, a constructiilor metalice,
pentru bunuri de larg consum etc.

O constatare de mare importanta este aceea ¢3 dintre compozitele metalice, cele bazate

pe aluminiu sunt $i vor rAmine cele mai atractive, mai ales din cauza costurilor mai reduse,

ceea ce implica o intensificare a cercetarii aplicative in acest domeniu.

Elementele de amare de inaltd rezistenia inglobate de obicei in compozitele pe baza de

aluminiu au forma de fibre, whiskers-uri sau particule.

in familia compozitelor armate cu fibre distingemn doua mari categorii de materiale:

- Materiale compozite armate cu fibre lungi, humite $i cu armare continua;

- Materiale compozite armate cu fibre scurte, care fac parte dintr-o categorie mai
cuprinzitoare, aldturi de compozilele armate cu whiskers-uri sau particule, cea a
materialelor cu armare discontinua.

Limita conventionala 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, aceastad situatie find tipicd pentru compozitele cu matrice
metalici. Aranjarea bidirectionald sau aleatoare a fibrelor, tipicd pentru compozitele cu
matrice polimerica, este mai putin intilnitd la compozitele metalice, mai ales datorita
faptului ca matricea metalica preia foarte bine solicitarile transversale direciei de solicitare
principald, nefiind necesara armarea $i pe aceasta direclie.

Fibrele scurte pot fi aliniate in mai multe feluri: paralel, cu gi fard gruparea fibrelar, sau fara

orientare prefentiala. Tn acest din urma caz se obtine un material izotropic, cu rezistenta

mecanica i rigiditate ridicats, la un pret mult mai redus decit cel al compozitelor armate cu
fibre lungi.
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Un caz particular al fibrelor scurte il reprezintd whiskers-urile, ele avind o rezistentd si o
rigiditate mult mai mare datorita structurii lor monocristaline.

I1-4. Materiale compozite armate cu particule

Armarea cu particule permite obiinerea unor materiale izotrope, decarece particulele sunt

in general distribuite intimplator in matrice. In cele mai multe cazuri particulele au forma

poligonala, sferica sau asemanatoare unor mici placute sau discuri .

Materialele compozite armate cu particule reprezintd o mare promisiune pentru viitor in

aplicatiile industriale, fiind mult mai ieftine si mai simplu de produs fata de alte materiale

avansate. Fata de aliajele nearmate ale prezinta o serie de avantaje:

— Rezistenta mecanica si rigiditate sporita;

- Comportare mult imbunatatita la uzare, fluaj si solicitare prin oboseala;

Avantaje importante se constata si in comparatie cu alte materiale compozite, in special

compozitele armate cu fibre lungi:

- Caracterul de material esentialmente izotrop;

- Costuri mai reduse;

- Tehnologii de producere si prelucrare mai simple (de exemplu:, aschiere, sudare,
extrudare roluire, forjare etc.).

Cu toate acestea este cunoscutd tendinta de scadere a ductilitatii §i tenacitatii, ca urmare

a inglobarii de particule ceramice. Degi factorii care influenteazd aceastad inrautatire a

proprietatilor nu sunt prea bine studiati, ei sunt in mod evident in legatura cu marimea,

distributia particulelor gi unele proprietali ale aliajului care formeaza matricea. Din acest

motiv proprietatile compozitelor armate c¢u particule sunt Tn masurd mult mai mare

dependente de procedeul de producere, acestea influentind mai ales starea structurald a

matricei §i distributia particulelor ceramice. Din aceste motive se poate concluziona ca

volumul important de date experimentale acumulate pina in prezent au evidentiat ca

factori ce controleaza in prima instanta proprietatile rezultate sunt urmatorii:

— Itinerariul tehnologic de producere;

- Nivelul de armare;

- Natura aliajului care formeaza matricea;

- Marimea elementelor de armare;

- Distributia elementelor de armare.

Proprietatile compozitelor cu particule ceramice pot fi grupate in doua mari categorii:

- Proprietati care sunt in mare masurd dependente de nivelul de armare cu particule,
nefiind sensibile la caracteristicile microstructurii, naumite $i proprietati de tip A;

- Proprietati foarte puternic influentate de microstructura.

Din grupu! proprietatilor de tip A fac parte:

- Densitatea;

- Dilatatia termica,

- Modulul de elasticitate.

Acestea depind direct de volumul de particule inglabat, fiind calculabile intr-0 masura mai

mica sau mai mare prin relatii de tipul regulii amestecului. Aliajut folosit pentru matrice,

itinerariul de producere, marimea st distributia particulelor au o influenta redusa.

Proprietatile de tip B includ:

- Rezistenta mecanica;

- Ductilitatea;

- Tenacitatea,

"engl. piatelet.
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— Formabilitatea;

- Aschiabilitatea s.a.

In afarad de nivelul de armare, aceste proprietti sunt controlate In mod semnificativ de
structura rezultata a materialului. Microstuctura este la rindul ei o functie complexa

depinzind de matricea materialului, procedeele de producere, marimea si distributia
particulelor ceramice,

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

I-5.1. Consideratii generale

Desi rezistenta mecanicd a compozitelor armate cu particule este inferioara celei a
compazitelor armate cu fibre, ele prezinta o serie de avantaje:

- caracterul izotropic al proprietalilor;

— pot fi prelucrate asemanator materialelor clasice,

- costul este considerabil mai mic.

Pe masura introducerii unei cantitdti mai mari de particule ceramice, modulul de
elasticitate cregte, iar densitatea se modificd, amindoua modificarile facindu-se ntr-o
maniera previzibild. Rezistenta mecanica si limita de curgere in general cresc, iar
ductilitatea $i tenacitatea scad semnificativ.

Modificarea cea mai evidentd este de rigiditate, care se poate dubla, fatd de situatia
materialului nearmat. Totugi, pentru ca acest avantaj sa poata fi valorificat in aplicatiile
ingineresti, tenacitatea trebuie mentinuté in limite acceptabile. Din acest motiv se admite o
limita supericara a proportiei volumice de armare cu particule, acceptata in literatura de
specialitate la limita a 15 - 30 %.

Performantele compozitelor armate cu particule depind in mai mare masura de itinerariul
tehnologic adoptat, decit la materialele clasice. Din acest motiv, pentru trecerea la utilizare
industriald, este importanta intelegerea comportarii mecanice a acestor materiale, astfel ca
metodele de obtinere s3 fie optimizate, iar proprietdtile realizate sa fie superioare. Studiul
literaturii de specialitate arata ca rezistenta si ductilitatea, de exemplu, la compozite care
se presupun a fi identitice, sunt deseari diferite, iar microstructura este departe de cea
ideal3, fiind legata direct de metoda prin care materialul a fost realizat.

In literatura de specialitate s-au conturat doua abordari diferite n studiul proprietatilor
mecanice. Modelul continuum-ului presupune ca materialul poate fi descris in mod
adecvat prin parametri globali, in timp ce abordarea micromecanica se bazeaza prin
intelegerea proprietatilor mecanice prin procese de deformare care au loc la nivel atomic.
Modelul continuum-ului este o simplificare, in timp ce abordarea rmicromecanica este mai
corecta. Cu toate acestea, cunostintele in domeniul micromecanicii fiind destul de reduse,
inafara unor situatii foarte simple, modelu! continuum-ului fiind mult mai des folosit, iar de
muite ori se folosesc modele hibride. In cazul materialelor compozite armate discontinuu,
categorie din care fac parte si compozitele armate cu particule, multe din contributiile de
pind acum s-au bazat pe modele dezvoltate anterior pentru studiul aliajetor 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 subgraunte;
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- Particulele precipitate;

- Dizlocatiile;

Grauntii compozitelor supuse la prelucrari mecanice sunt relativ mici, tipic intre 1 gi 10 ym,
multe dintre particulele de ammare fiind localizate la limitele de graunte. Pe linga
precipitatele care apar in aliajele durificabile, in material pot exista §i alte impuritati. De
exemplu in aluminiu pot exista impuritati bogate in fier sau mangan, datarate 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 produsi de reactie intre matrice §i particule, acesti produsi influentind
direct micromecanica materialului rezultat, in sensul imbunatatiri proprietatilor rezultate,
prin mecanisme specifice sau mai frecvent al diminuarii lor.

1-5.2. Factorii de influenta ai proprietétilor fizico-mecanice

Compozitele metalice armate cu particule ceramice reprezinta o clasa relativ noua de
materiale, stadiul actual al cunostiintelor in domeniu fiind constituit in mare parte dintr-o
cantitate foarte mare de date experimentale, menite sa puna in evidenta posibilele corelatii
intre parametri de producere §i prelucrare termomecanica, precum si microstructura
rezultata, pe de o parte, $i proprietatile materialului pe de altéd parte.
Asistam in prezent la continuarea abordarii descriptive a cercetarii acestor materiale, in
sensul cresterii factorilor de influentd luati in studiu §i extinderii experimentelor la noi
combinatii aliaj — particule ceramice. Alaturi de aceasta, un numar considerabil de
cercetatori isi 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 si 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 cunostiintelor si a tendintelor actuale in domeniul
compozitelor armate cu particule trebuie sd porneasca de la o sintezd a materialui
experimental existent, in special in ceea ce priveste nivelul proprietatilor obtinute si 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 topitd, topitura fiind amestecata, barbotata, infiltrata etc., in scopul
inglobérii particulelor ceramice de armare. In functie de modul concret de procesare al
topiturii s-au dezvoltat o serie de procedee: stir casting, rheacasting, compocasting,
melt infittration efc.

" 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 metalicd, elementele ceramice de armare fiind compusi ai metalului de
baza (oxizi, nitruri) produse prin reactii chimice in intimitatea materialului (in-sity).

O categorie de procedee neconventionale, 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 comund a particulelor metalice si a cslor
ceramice, numit cospray.

ltinerarid de producere al materialului compozit are o influentd fundamentald si
substantiald asupra proprietdtilor 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
“udd” particulele ceramice, fapt care face dificild distribuirea acestora in topitura,
dinamica acestui proces impunind o serie de restrictii, in general inferioare, asupra
dimensiunii particulelor. In cazul metalurgiei pulberilor dacd tratamentul termic se
aplicd unui amestec mecanic de pulberi metalice si ceramice, distributia uniforma a
particulelor in acest amestec este conditionatd de diferite rapoarte dimensionale intre
diametrul mediu al particulei metalice si a celei ceramice. Dacé diferenta este prea
mare existd pericolul producerii de aglomerari de particulele ceramice cu efect negativ
asupra proprietatilor finale;

Uniformitatea distributiei de particulele ce se poate obtine prin metoda respectiva; 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, funclie de aceste viteze.

Natura interfetei pariculd-matrice, cu influente puternice asupra mecanismelor
micromecanice din material. Temperaturile ridicate combinate cu durate lungi, aparute
la metodele bazate pe topiturd, pot duce la formarea de diversi compusgi, cu efect in
general nefavorabil asupra proprietatilor rezultats;

Segregaliile sau structurile defavorabile aparute in interiorul matricei metalice, de
exemplu structura dendriticad produsa la turnare

in tabelul urmator se prezintd in mod sintetic influentele pe care le au citeva metode de

P

roducere, asupra unor caracteristici ale compozitelor metalice armate prin particule.

Tabelul |- 2. Principalele caracteristici realizabile prin cllava procedee de producere.

Amestecare [JEUIYETIZE Metalurgia
a topiturii 7 ; pulberilor

" engl. powder metallurgy ~ PM.
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Asa cum se poate observa, metodele din metalurgia pulberilor sunt cele care oferd cea
mai mare flexibilitate Tn ceea ce priveste gradul de armare, pentru un domeniu relativ larg
al dimensiunilor de particule. De asemenea proprietatile rezultate sunt superioare, dar la
costuri mai ridicate, atit datoritd materiei prime utilizate, cit si utilajului mai scump.

Cele trei categorii de metode constituie actualmente directi de cercetare distincte,

putindu-se anticipa in functie de caracteristicile oblinute, diferite tipuri de aplicatii, de la

cele de virf la cele destinate industriei bunurilor de consum. Fata de cele sintetizate in cele
de mai sus se pot sesiza urmatoarele tendinte n elaborarea de tehnologii
corespunzatoare celor trei tipuri principale:

- Extinderea folosirii metalurgiei pulberilor la producerea de malteriale cu matrice din
afiaje complexe i optimizarea structurald prin tratamente termice §i termomecanice,
atit a producerii propriu-zise cit i a prelucrdrii secundare. Aceste metode fiind pina in
prezent cele ce asigurd proprictatile cele mai bune, eforturie de cercetare se
concentreaza pe cresterea reproductibifitatii i caracterizarea completd materialelor din
punctul de vedere al (ransformérilor structurale, pe parcursul tuturor fazelor
tehnologice. In cadrul acestei directii se inscrie si lucrarea de fata.

- Perfectionarea metodelor bazate pe topiturd, in sensul ameliorarii distributiei de
paricule prin noi procedee de ameslecare si controlul mai pun al parametrilor de
proces, folosirea metodelor de inflitrare a topiturii pentru cresterea proportiei de armare
maximum posibile gi a dimensiunii minime a particulelor, imbunatatirea calitatilor
structurale ale matricei prin folosirea turndrii sub presiune $i a celei in vid. De
asemenea se urmareste dezvaltarea tehnologiilor secundare, mai ales a celor bazate
pe deformare plastica si tratament termic.

- Aplicarea unor procedee neconventionale tipice producerii gi 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 subtiri
cu structurd compozita etc.

I-5.2.2. Influenta nivelului de armare cu particule

Efectul cregterii nivelului de armare se manifesta la doua nivele:

- Pe masura ce gradul de participare al materialului ceramic cregte, proprietatile de tipul
A, mecanice si 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 si electrice etc.
Exemplul cel mai elocvent este densitatea materialului, insd 1n cazul de fatd aluminiul
si particulele ceramice avind densitati apropiate, efectul nu este sesizabil.

- Introducerea unei proportii sporite de particule va duce la cregterea densitati acestora,
la scaderea distatei Intre ele. Acest fapt are consecinte la nivel micromecanic §i astfel o
influenta sporitd 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 legaturd cu alte elemente de structura, precum distributia
de particule, dizlocatiile, tensiunile interne, granulatia etc.

in linii mari efectele armérii 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 parale! cu descrierea modelelor de studiu existente:

1-5.2.2.1. Modulul lui Young.

Un exemplu semnificativ de proprietate de tip A care variaza puternic odata cu armarea o
reprezinta rigiditatea exprimaté prin valoarea modulului lui Young. Aceasta crestere se
manifestd chiar Ia valori mici ale proportiilor de armare, acest efect fiind initial un motiv
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important pentru dezvoltarea compozitelor cu matrice din aliaj ugor, armate cu particute
ceramice, ele stind la baza unor aplicatii din industria aeronautics, de exemplu la
realizarea unor stucturi de rezistenta sau a cadrelor suport pentru aparatura de navigatie.
Un alt exemplu il constituie o serie de piese, mai ales cu scop portant, din industria
automobilului sau cea a materialelor sportive. O asemenea variafie este decrisd prin
valorile din tabelul urmitor:

Tabelul I- 3. Efectul armarii cu particule SIC asupra aliajului de aluminiu AAGO61.

Rigiditate [GN-m]
f 70
97
103
114
121
135
145

-5.2.2.2. Rezistenta la uzare.

Aliajele aluminiufui au in general o rezisten{a la uzare redusa, motiv pentru care armarea
cu particule ceramice, este foarte atractiva pentru ameliorarea acestei proprietati. Desi
cresterea este importanta, uneori cu un ordin de marime, ea este greu controlabila, valorile
obtinute fiind in mare masura dependente de metoda de incercare aleasa.

Dezvoltarea initiald a compozitelor cu matrice ugoard a avut ca scop cregterea rezistentei
mecanice si a rigiditatii, fapt care a dus la dezvoltarea compozitelor cu fibre sau whiskers-
uri. Ulterior unul dintre mobilurile dezvoltarii compozitelor cu particule a fost cregterea
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 altd parte cercetéarile experimentale
au relevat faptul ca adaosul de particule ceramice are efectul cel mai favorabil la acest gen
de uzare, existind ¢ corelatie directd intre proportia de armare $i rezistenta la uzare.

Tabelul I- 4. Coeficientul de dllatare termicé pentru diverse nivele ale armarii cu SIC
N TUTTIEI G ER NPT T[S Coeficient de dilatare termica a [10¢ K*
. 21,5
185
16,8
15,7
13,2
12,0
10,5

1-5.2.2.3.  Coeficientul de dilatatie termica liniara ().

Aceasta proprietate prezinta de asemenea o variatie spectaculoasa, odata cu introducerea
si cresterea proportiei de armare. Astfel valoarea coeficientului de dilatatie termica a, 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 si 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.

1-5.2.3. Influenta aliajului matricei

Spre deosebire de compozitele armate cu fibre tungi unde proprietatile sunt net dominate
de fibre, materialul matricei avind o importantd secundara, compozitele cu armare
discontinua sunt influentate puternic de catre matrice.

Cercetarile experimentale efectuate pind in prezent asupra aligjelor de aluminiu au
evidentiat ca prin armare se obtine o crestere din ce in mai redusd a proprietatilor
mecanice, pe masura ce matricea metalica are o rezistentd mecanica mai mare. Din
aceste motive este mult mai ugoara si eficienta in cazul aliajelor cu rezistenta scazuta, in
timp ce aliajele de inaltd rezistenta se durificd prin armare mult mai putin. Citeva date
comparative sunt prezentate in tabelul |-5:

Tabelul I- 5. Creglerea rezistentei mecanice prin armare cu SiC pentru citeva aliafe afe alumintutui.

. Nearmat MMC (20 % vol. SiC) ;

Simbolul [ imita de curgere Rezistenta  Limitade curgere  Rezistenta M:::ie.g::: ;ea

aliajului (MN-m™] . ' mecanica [MN-m?| mecanic ) o

. IMN-m?] IMN-m7  rezistentei [%]

1050 50 ' 110 180 +132
6061 (T6) | 275 340 420 +30
2124 (T8) 440 550 620 +26
8090(T8) | 430 490 560 +9
7475 (T6) 505 470 580 -2

Creslerea rezistentei mecanice prin armare cu particule are tendinta de scadere la aliajele
durificabile prin imbatrinire. Precipitatele rezultate au un efect de blocare a dizlocatiilor,
care nu este direct aditiv la cel produs de catre particulele ceramice, dar durificarile
maxime tind sd se producd la durate mai scurte de imbatrinire. Densitatea crescutd a
dizlocatiilor, aparuta prin récirea compozitului se presupune ca favorizeaza germinarea
eterogend 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 constatd ca la temperaturi medii i ridicat, atunci cind precipitatele produse
la imbatrinire se dizolvd in solutia solida, iar particulele ramin singurul obstacol la
deplasarea dizlocatiilor.

I-5.2.4. Influenta marimii particulefor

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 dificultdti tehnologice. De asemenea datele experimentale din
literaturd sunt contragdictorii, iar unele dintre efectele marimii particulelor sunt indirecte si
dificil de constatat. Datele prezentate sintetic in cele ce urmeaza indicad o crestere a
proprietatilor mecanice pe méasura reducerii dimensiunii de particule de (a 100 Ja 1 ym, la
armarea aliajului AABO9D0, Tn stare imbatrinita la duritate maxima :

Aceste variatii ale proprietatilor mecanice sunt atribuite de diferiti autori pe de o parte unei
cresteri a densitatii de dizlocatii, dupa un mecanism care va fi studiat ulterior, precum si
efectului de finisare a granulatiei in urma tratamentului termic.

"engl. peak aged.
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Tabelul i- 8. Vanatia proprietdfilor mecanice In funclie de minmea elementelor de armare peniru aliajul de
aluminiu AABDSO.
Limita de curgere
[MN-m?]

526

495

493

448

435

410

Scaderea dimensiunii particulelor par a avea un efect favorabil i asupra altor proprietati,
ca de exemplu posibilitatea aplicarii de prelucrari secundare prin roluire, extrudare, forjare
etc., influentele fiind mai dificil de cuantificat.

I-5.2.5. Influenta distribufiei elementelor de armare
Cea mai importantd influentd pe care distributia particulelor pare a o0 avea este asupra
ductilitatii $i tenacitati, i astfel in mod indirect asupra rezistentei mecanice, prin
modificarea importanta a incarcarilor la nivel microscopic. Aceastd influenta este ilustrata
in tabelul urmator:

Tabelul I- 7. Influenfa uniformitafii distribufiei particuleior de SiC asupra tenacilélii aliajului AA6061 pentru
dimensiunea elementelor de armare de ~ 10 um.

" Distributie

' Uniforma

. Neurniform3
- Uniform

Neuniforma

Deoarece dupa producerea prin metalurgia pulberilor, dar mai ales dupa cea din topitura,
distributia nu este uniforma, se aplica de obicei o prelucrare secundard, de obicei printr-o
deformare plastica la cald sau mai rar la rece. Aceasta prelucrare nu poate nlatura total
neuniformitatile mari, chiar la grade de deformare importante, motiv pentru care
dezvoltarea unor metode de producere optimizate, care sa asigure o distribulie ¢it mai
buna, reprezintd un obiectiv de maxima importania, avind in vedere ca scaderea ductilitatii
si tenacitdtii constituie un dezavantaj major al armarii cu particule ceramice.

I-5.3. Mecanismul durificarii prin dizlocafii

ltinerariul de producere a compozitelor metalice implicd intr-o masura mai micd sau mai
mare aplicarea unor deformari sau a unor grade de subracire. Pe lingd deformatiile
plastice aplicate in cazul prelucrérilor termomecanice, care produc dizlocatii prin
mecanisme in general cunoscute, densitatea de dizlocatii este simtitor crescutd datoritd
coeficientilor de dilatare diferiti ai matricei, respectiv particulelor. Acest din urma fenomen
este de mare importanta pentru compozite.

Astfel la compozitele pe bazd de aluminiu armate cu particule din carburd de siliciu,
matricea are coeficientul de dilatare termicd de aproximativ 23,5-10° K, iar particulele
ceramice de tipul carburii de siliciu in jur de 4,5-10° K. Din acest motiv la limitele intre
particule $i matrice va apdrea o densitate mare de dizlocatii, atit In stare recoapté, cit i
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dupd o eventuald cilire. Calculul densitafii de dizlocalii rezultate a constituit obiectu
preocuparii a numerosi autori (Humphreys[114]., Arsenault [6...9), Taya [305,308] etc.

3,
Rezultate
24 experimentale
E
2 20
)
1.5
Modelul de atenuare
a forfecanii B
—— -
110 — ’1 1 1 1
0 5 10 15 20 25 30
% vol. SiC

Figura I- 2. Raportul dintre limita de curgere a compozitului (0,c) §f cea a matricei (O,y) in funclie de

proportia armarii.

7

YA rem

Dizloca ii

Figura I- 3. Particufa ceramica §i diziocatiile produse fa racire.

Modelele bazate pe ipoteza continuum-ului elaborate pind in prezent, s-au dovedit a avea
o serie de neconcordanfe cu valorile experimentale. De exemplu modelul bazat pe
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atenuarea forfecarii, aplicat cu succes in cazul fibrelor scurte, prevede o cregtere liniar3 a
raportului Oyc/Oym, Oyc reprezentind limita de curgere a compozitului, iar Oym Cea a
materialului matricei, aga cum rezulta din figura 1-2.

Un model simplu, alternativ celor bazate pe ipoteza continuum-ului porneste de la premiza
ca alit aluminiul cit gi materialul ceramic au o elasticitate izotropica, forma elementelor de
armare fiind cubica, de latura L (figura 1-3), tar dizlocatiile se praduc dupa un aranjament
prismatic, cu aceasi incidenta pe toate laturile.

Deformatia datorata diferentei ACT dintre coeficientii de dilatatie termica a celor 2
materiale, matricea metalica si particulele ceramice, ta o variatie a temperaturii AT, ase
valoarea:

s:%:z\cr-ar (1)

Daca presupunem ca tensiunea produsa de incompatibilitatea termica este eliberata prin
generare de dizlocatii, atunci cind deplasarea depageste marimea vectorului Burgers b
{canform criteriului Brooks), iar intreaga deformare este eliberata prin aparitia unor bucle
dreptunghiulare de dizlocatie, cu laturile L, pe fatetele particulelor, atunci lungimea totala a
dizlocatiilor, generatad pentru fiecare particuld are valoarea de 72-¢-L%b, iar densitatea
dizlocatiilor este data de relatia:

p=12Fye/bL=12F,0C3T/btL (2}
in care Fy este 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
rezulfat cresterea insemnata a rezistenter mecanice a compozitelor cu matrice din aliaj de
aluminiu. Cu toate acestea, asa cum rezultd din tabelul urmator aceasta regula empirica
comporta unele exceptii:

Tabelul I- 8. Proprietatile unor compozite armate cu 20% vol. SiC si ale matricilor corespunzatoare.

Mmm‘, ;.5  Limita tehnica Rezistenta mecanici Alungire
o Roo 2 [MPa] Ry [MPa] A%l
Al-1100 . | 35 90 35
Al-1100 + SiC 90 180 10-15
Al - 8061 [ 275 310 12
‘Al - 6061 (¥6) + SiC 4900 500 5-6_
L AP-20240 5 395 495 10

‘Al —2024 (T6)* SIC - 400 520 3-4
. A-7075° [ 500 570 12
Al— 7075 (T6) + SiC 450 550 3-4
Al - 8090 | 480 ' - 530 6
Al - 8090 (T6) + SiC 500 530 2-3

Datele experimentale publicate in literaturad trebuiesc privite cu unele rezerve, din mai
multe motive:

"engl. shear lag.
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- Calitdtile de material obtinute sunt foarte diferite, in special datoritd unor probleme
aparute la producere, astfel incit materiale care s-ar presupune sa fie identice au de
fapt proprietati diferite; in masura in care metodele de producere se imbunatatesc se
var imbunatatii i proprietatile rezultate. La nivelul actual al cunostintelor nu se cunosc
proprietatile intrinsece ale unui compozit ideal;

— Cele mai multe contributii in domeniu se referd la cfte un singur material studiat,
investigatiile extinse pentru mai multe marci de material sunt foarte putine, tar studiul
sistematic al parametrilor importanti ca marimea particulei, forma si proportia volumica
de armare, este doar la inceput;

- Cantitatile si sortimentele de materiale disponibile din partea producétorilor pentru
studiu s-au redus simtitor iny ultimul timp.

O tendinta importanta care rezulta din studiul valorilor din tabelul 1 este c8, daci |a aliajele

cu rezistentd mecanica mai redusa cresterea de rezistentd mecanica este semnificativa, la

aliajele caracterizate prin proprietati mecanice mai ridicate, cregterea obtinuta prin armare
este redusa.

Atunci ¢ind se doreste 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%. Deocarece
compozitele ecruiseaza foarte repede, aceastd marime nu este in mod necesar
echivalenta cu limita de curgere in sens fizic, datoritd ductilitati scazute a compozitelor,
care duce la o pantd destul de abruptd a caracteristicii efort - deformatie, in zona de
rupere a materialului. Din acest motiv rezistenta mecanicd la rupere este determinata in

acelagi timp de catre ecruisare si ductilitate, nefiind o caracteristica fundamentala a

materialului.

A
400 T
Al+17% SiC
E 300 T
2
1]
5
5 200 T,
g Rpu.z
2 Al
100+

) It 3 L '
T T T T T

0,01 0,02 0,03 0,04 0,05

v

Deformatie

Figura I- 4. Curbele de tracliune pentru Al §i compozit Ai+17% vol. SiC, recopt la 550 C girdcilcu 1 C/
minut pind la 200 C.

Caracteristica tensiune - deformatie a unui compozit pradus prin metalurgia pulberilor,
avind matrice de aluminiu tehnic pur §i armare cu 17 % val. de particule din carbura de
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siliciu, cu diametrul mediu 3 pm, poate fi comparata cu rezultatele obtinute pentru matricea
nearmata de aluminiu, cele doua reprezentari fiind ilustrate grafic in figura |-4.

Principalele efecte ale armarii sunt urmatoarele:

- cresterea modulului de rigiditate a lui Young;

- cresterea importantd a limitei de curgere a materialului;

- 0 viteza initiala de ecruisare mult mai mare.

Datoritd acestei viteze initiale de ecruisare deosebit de mari, determinarea efectiva a
limitei de curgere este dificil de facut cu o precizie acceptabild, iar figura 1-4 arata cu
claritate diferenta dintre limita de curgere efectivd gi limita tehnica de 0.2%.

I-5.4.1.  Principalele modele pentru rezistenfa

Rezistenta mecanicd a compozitelor cu fibre lungi poate fi modelata relativ simplu prin
modelul continuum-ului. La aceste materiale rolul matricei este acela de a transfera
incdrcarea aplicatd din exterior cétre fibre, iar rezistenta mecanicd de rupere se atinge
atunci cind fibrele se rup.

In cazul compozitelor armare cu particule fine dispersate in matrice, modelele se bazeaza
pe abordari la nivel micro-mecanic. Limita de curgere este atinsa atunci cind dizlocatiile se
pot deplasa peste diversele bariere existente in matrice.

Daca un compozit cu fibre aliniate gi mai scurte decit lungimea critica este supus tractiunii,
ruperea se produce mai degraba la desprinderea si smulgerea fibrelor decit la rupere.
Limita de curgere a unui asemenea compozit este data de relatia:

o =0, -F)+o. LE.12d {3

unde ocy 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 si s-a
dovedit ca subestimeaza puternic valorile reale care se obfin pentru fibre foarte scurte,
precum whiskers-urile sau particule sub forma de discuri, principalul motiv fiind acela c&
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 bazeazd pe transferul de sarcind intre matrice si fibre prin
intermediul interfetelor. Pe masura ce fibrele sunt tot mai scurte trebuiesc operate o serie
de aproximatii prin modificari ale medelului de baza, iar atunci cind se ajunge la whsikers-
uri sau chiar particule, aproximarile domina asupra modelului, astfel cd nu mai exista nici ©
baza pentru luarea in considerare a transferului de sarcina. Aceasta existd probabil in
continuare dar nu poate explica decit o mica parte a cresterii de proprietati mecanice.
Acesta este motivul pentru care la modelarea cresterii proprietatilor mecanice se prefera
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
incit dizlocatiile existente Tn material se vor putea migca. O serie de bariere se opun
acestor migciari, dintre acestea putem aminti tensiunile interne, dizlocatiile, particulele,
limitele de graunte gi substructura.

I1-5.4.2. Tensiunile interne
Diferentele dintre coeficientii de dilatare liniard ai celor doua componente principale care
formeaza compozitul, aliajul metalic si particulele ceramice, produc la racirea de la
temperaturi ridicate tensiuni interne de valori mari. O parte dintre aceste tensiuni sunt
eliberate prin procese difuzive sau prin deformarea plasticd a matricei, cu formarea de
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dizlocatii. Partea ramasa nerelaxatad va produce compresiunea particulelor si solicitarea la
tractiune a matricei, aceastd valoare fiind in functie de dimensiunea particuielor. Se
cunoagte din teoria dizlocatilor c& existd o tensiune minima necesard producerii de
dizlocatii. Tensiunea produsa ca reaclie la formarea dizlocatiilor va creste tensiunea
rezultantd $i valoarea necesare pentru formarea de noi dizlocatii, iar relaxarea va fi din ce
in ce mai dificilda pe masura ce noile dizlocatii se formeaza. Tensiunile interne reziduale
ramase dupa descarcare sunt de natura elastica, ele putind fi caiculate din relatii analitice
elaborate anterior pentru incluziuni elipsoidale (Eshelby 1957) modificate pentru proportii
mari de armare, la care apar interactiuni intre particule (Mori si Tanaka 1973). Aplicarea
acestor relatii la compozitele cu matrice metalica a fost studiatad in amanunt de numerosi
autori {Taya si Arsenault - 1987, Arsenault si Taya — 1987, Withers — 1987).

Masuratorile directe asupra parametriler de retea au confirmat existenta tensiunilor interne
reziduale in compozitele armate cu whiskers-uri si particule. Marimea acestor tensiuni
elastice a fost evaluatd ca amplitudine ca fiind echivalenta cu cea produsa de ¢ récire cu o
diferentd 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 constatd o tensiune reziduala anizotropica, rezultind o tensiune reziduala
de tracliune importantad pe directia fibrelor. Din acest motiv este de agteptat ca tensiunea
de curgere a materialului sa fie mai mare fa compresiune decit la tractiune, fapt
demonstrat cu claritate (Withers — 1987, Arsenault si Taya - 1987). In cazul particulelar
echiaxiale tensiunile reziduale sunt de tip hidrostatic, rezistentele ta compresiune sgi
tractiune fiind similare. Degi 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@ neregulatd, astfel ca in mod local tensiunile reziduale pot influenta rezistenta
mecanica.

I1-5.4.3. Dizlocatiile reziduvale

Dizlocatiile generate de racirea aplicatd compozitelor cu matrice metalicad vor influenta de
asemenea tensiunea de curgere a materialutui. Daca presupunem ci dizlocatile sunt
uniform distribuite, atunci durificarea realizata va fi data de o expresie de forma:

op=a-G-b-p (4)

in expresia de mai sus G este modulul de elasticitate transversal, b este vectorul Burgers,
iar constanta g este de regula cuprinsa pentru diferite tipuri de materiale intre 0,5 i 1,25,
ultima dintre valori carespunzind matricei de aluminiu.

Desi s-a constatat cd in compozitele cu matrice metalica cregterea densitatii de dizlocatii
are o contributie importanta la durificarea materialului, aceasta cregtere este greu
cuantificabila matematic. Studiile s-au concentrat mai ales asupra calirii aliajelor metalice
care nu precipitd faze secundare. De exemplu la compozitele formate din matrice de
aluminiu pur, armate cu particule de SiC, duritatea prezinta o variatie aproximativ liniara in
functie de intervalul de temperatura pe care s-a facut racirea pentru calire. De asemenea o
variatie Jiniara a fost gasitd §i pentru variatia duritatii in functie de proportia de armare cu
particule.

Cele amintite mai sus sunt ilustrate prin comparea curbelor de tractiune din figura 1-4,
trasate pentru un aluminiu pur $i un compozit Al / 17% vol. SiC,, in stare recoapta si
aceleasi curbe ridicate pentru aluminiu i compozit in stare calita de la 550°C. Daca
rezistenta mecanicd a compozitului a crescut simtitor prin calire, modificarile pentru
aluminiu sunt nesemnificative, ceea ce conduce la ideea c¢3d s-a obtinut durificarea
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compozitului la célire ca urmare a dizlocatiilor produse de dilatarile diferite ale celor dous
componente.

400 T

Al + 17% SiC

300 T

200 T

Tensiune [MPa]

v

Deformatie

Figura I- 5. Curbele de tractiune pentru Al si compozit Al+17% vol. SiC, calit in apa rece de la 550°C.

Daca se aplica temperaturi diferite pentru calire se obtin valori mult diferite ale densitatitor
de dizlocatii. Masurérile efectuate prin microscopie electronica de transmisie pentru 2
cazuri, compozit calit de la 200°C si 550°C, au dat valori de 3-10'> m™ respectiv 10'° m?.
In general, valorile obtinute experimental pentru densitétile de dizlocatii sunt in buna
concordantd cu ceea ce se calculeaza din relatia (2), insa durificarile calculate prin relatia
(4} sunt de pina la § ori mai mici decit valorile experimentale. Aceasta sugereaza ca nu se
poate interpreta cresterea de duritate ia calire doar ca efect al dizlocatiilor aparute prin
contractii termice diferite. Aceastd neconcordantd a fost pusd de unii autori in contul
distributiei neuniforme a dizlocafiilor, care sunt mai dense in jurul particulelor. S-a
presupus ca materialul va incepe sa curga mai intii in spatiul dintre particule, acolo unde
dizlocatiile sunt mai rare, aceasta facind ca valorile limitei de curgere sa fie mai scazute
decit cele calculate prin (4). Aceasta presupunere nu a fost validata experiemental decit in
cazul unor aliaje, la metalele pure dizlocatiile fiind de regula uniform distribuite.

in cazu! compozitelor avind ca matrice un aliaj §i nu un metal, este de asemenea
semnificativ faptul ca i natura dizlocatiilor este diferita, acestea avind un aspect mult mai
complex, sub form3 elicoidald, cu numeroase bucle §i intretaieri etc.

Din aceste motive durificarea prin célire nu poate fi atribuitd in totalitate fie tensiunilor
interne reziduale, fie dizlocatiilor. Ramine astfel deschisd problema atribuirii efectului de
durificare si altor factori, ca de exemplu defectelor punctiforme.

I-5.4.4. Durificarea prin particule

In cazul compozitelor armate cu particule trebuie luata in considerare posibilitatea
durificarii datorate faptului ca dizlocatile trebuie s3 depdseasca particulele, conform
ipotezelor formulate de catre Orwan, descrise pe larg atunci cind se analizeaza
mecanismele de cregtere a rezistentei la fluaj. Daca armarea s-a facut prin particule
echiaxiale cresterea tensiunii de curgere se poate descrie prin urmatoarea relatie:

0o = 2G-b/S (5)
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S fiind distanta intre particule.

Aga cum s-a subliniat de catre diversi autori valoarea cresterii de tensiune introdusa de
catre acest efect este redusa in cazul armarii prin particule, valorile prezentate in literatura
reprezentind doar a zecea parte din cregterea totald de tensiune. O serie de ipoteze emise
au presupus ca aceastd componentd ar putea fi semnificativd 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 griunte, astfel
incit este indoielnic cd mecanismul lui Orwan poate fi aplicat in aceste situatii.
Compozitele avind matrici din aliaje complexe, durificabile, contin faze precipitate, iar
durificarea realizatd prin acestea poate fi asimilata durificarii prin particule. Cu toate
acestea, aga cum s-a raportat in diverse lucrari, comportarea la imbatrinire a compozitelor
fatd de cea a aliajelor nearmate este contradictorie. La unele aliaje, probabil datorit
densitati mai mari de dizlocatii care favorizeaza germinarea heterogena a precipitatelor,
se constata un efect de accelerare a imbatrinirii. Accelerarea imbatrinirii nu a fost insa
constatatd la aliaje de tip 8090. La unele aliaje succesiunea structurald a fazelor de
durificare este aceasi In matricea armata cit si in cea nearmata, iar in unele situatii s-a
constatat ¢a durificarea maxima prin imbatrinire nu este corespunzatoare precipitarii de
faza secundara, ci realizarii unei granulati mai fine. Este posibil ca Tn 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 cregtere a lor.

I-5.4.5. Durificarea prin graunti si subgraunti

Prelucrarile termice $i termomecanice la care sunt supuse compozitele cu matrice
metalicd 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. Literatura de specialitate a
tratat in mai mica masura, pina in prezent influenta pe care marimea de graunte o are
asupra cresterii limitei de curgere, cei mai multi dintre autori nefind preocupati de
granulatia materialului produs. in general efectul granulatiei asupra cresterii limitei de
curgere se poate exprima prin ecuatia Hall-Petch:;

0 = kyd™? (6)

Constanta ky pentru limitele de grauntele la unghiuri mari, 'n aluminiu, are valoarea de
aproximativ ky = 0,1 MN-m™?, iar la aliajele aluminiului cu granulatie fina in jurul lui ky =
0,15 MN-m™2. Cu aceasta ultim3 valoare se calculeaza cregterea limitei de curgere og =
50 MPa pentru diametrul mediu al grauntelui de 10 pm $i g = 150 MPa Ja un graunte
mediu de 1 pm. Aga cum se constaté acest parametru este important in evaluarea cresterii
de proprietati mecanice la multe compozite cu matrice metalica.

Compozitele deformate recristalizeaza prin recoacere la o granulatie find. Daca
dimensiunile particulelor gi proporfia de armare au valori care inhiba recristalizarea, asa
curn se intimpla de exemplu la materialele supuse alierii mecanice, la care se formeaza
dispersii fine de oxizi, atunci materialul va pastra o structura find la nivel de subgraunte,
aceasta contribuind la proprietatile mecanice ale materialului. Tn unele cazuri materialul
nedeformat si supus recoacerii va avea de asemenea o structurad continind subgraunti,
rezultata din relaxarea tensiunilor induse termic.

Durificarea prin subgraunti se poate exprima de asemenea prin ecuatia (6), inlocuind
valoarea corespunzatoare pentru subgraunti a constantei, ky = 0,05 MN-m 2
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I-5.4.6. Ecruisarea compozitelor cu matrice metalica

Mumerogi autori au semnalat viteza ridicata de ecruisare la deformalii reduse a
compozitelor cu matrice metalica, comparativ cu aliajele metalice din care provin. Acest
efect rezulta cu claritate din analiza figurii -4, in cazul unui compozit Al / 17% vol. SiC,. S-
a mai sugerat ca durificarea rapida s-ar datora epuizarii dizlocatiilor, mai degraba decit
unei ecruisari propriu-zise, acest fapt nu a putut fi demonstrat cu claritate. Analizindu-se in
paralel figurile 1-4 i I-5, se constatd ca viteza initiala a durificarii este afectatd de cilire,
ceea ce sugereaza o posibild asociere cu structura dizlocatiilor reziduale. Cu toate aceste
sunt si alti factori care pot fi pusi In legatura cu cresterea vitezei de durificare a matricei
metalice.

Astfel in fazele initiale ale deformarii sunt prezente bucle de dizlocatie de tip Orwan
nedescarcate, realizindu-se un transfer al incarcarii de la matricea deformata la particulele
nedeformabile prin intermediul acestor bucle sau, daca particulele sunt situate la limitele
de gradunte, prin intermediul altor mecanisme echivalente de dizlocatii. Valoarea medie a
tensiunii din matrice datorata buclelor de dizlocatie nerelaxate este data de relatia Brown-
Stobbs:

1= Gl Fpe (7)

unde ¢ reprezintd deformatiile nedescéarcate, iar I” este factorul de acomodare al lui
Eshelby, avind pentru o incluziune sferica valoarea de 0,5.

Daca modulele de elasticitate ale matricei (G) si particulelor (G*) sunt diferite, atunci in
relatia (7}, G se inlocuiegte prin valoarea modulului efectiv G*.

Comparind valarile 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 Ja panta initiala a curbei de tractiune, care exprima tocmai
viteza de ecruisare. in concluzie, acest tip de ecruisare este important in explicarea
durificarii initiale, la valori mici ale deformatiei.

Tensiunile ridicate induse pe interfata particuld-matrice de catre dizlocatii conduc |a
descéarcarea buclelor de tip Orwan, pentru deformatii reduse. La deformatii mari padticulele
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:
(ﬂ)m =a-c;-(———2F" 'bjl : (8)
de d

Aceasta relatie da o valoare mult mai mica a vitezei de ecruisare decit buclele de tip
Orwan, reflectind influenta mai redusa a acestui tip de mecanism.

1-5.4.7. Aditivitatea efectelor de durificare
Limita de curgere a unui compozit cu matrice metalicd complexd, armat cu particule
ceramice va depinde de mai multi factori:
— Tensiuni interne la mare distantd, produse de contracti termice si dizlocatii
nedescércate (o5,
- Dizlocatii produse la cilire si ecruisare (op);
- Structura de graunte si subgraunte formata la producere $i prelucrare (),
- Durificarea prin precipitare {ap),
Durificarea prin solubilizare(os).

25

BUPT



Gradul in care aceste componente vor contribui la cregterea limitei de curgere, marimea
efectelor produse de ele depind de tipul compozitului si de preluctarile mecano-termice la
care materialul a fost supus. Efectele produse nu sunt in mod necesar aditive, deoarece
diziocatiile raspund in mod diferit la diversele tensiuni si obstacole. Se constatd ¢3
obstacolele dure, precum particulele sau dizlocatiile contribuie cu un efect reprezentat cel

mai adecvat prin termenul \!a,,l-ka,)l, iar durificdrile realizate de obstacole moi,
reprezentate de exemplu de elementele solubilizate pot fi adunate liniar, la fel ca si
tensiunile interne. Tensiunea necesard deplasarii unei dizlocati in interiorul unui graunte
devine astfel: o' +0,” +o,+a, Acesta este echivalent ca forma cu tensiunea de

frecare internd din ecuatia Hall-Petch, motiv pentru care se poate adduga la expresia
anterioara efectul marimii de graunte, rezultind finalmente:

2 2
g=yo, +to, +0,+0, +ad, {9

Aceasta expresie este Insa o suprasimplificare a fenomenelor care au lo¢ in material, ea
find supusa la numeroase critici, mai ales legata de faptul ca nu contine referire explicita
la gradul de armare cu particule ceramice, care influenteaza semnificativ valoare finald. Cu
toate acestea nu au putut fi elaborate pina in prezent modele mai precise, care sa
satisfaca nevoile practice, nici macar pe clase restrinse de compozite metalice, chestiunea
studiului micre-mecanic rdminind deschisa.

I-5.5. Rezistenta mecanicd la rupere

Compozitele metalice armate cu particule ceramice au in general o ductilitate scizuta, de
multe ori ruperea producindu-se in timp ce materialul 1ncd ecruiseazd. Din acest motiv
rezistenta mecanica la rupere’ este dependentd de ductilitate, astfel incit o analizd a
modului de rupere este relevantd pentru studiul acestei proprietati. Exista mai multe
moduri in care un compozit metalic se poate rupe:

- Ruperea ductila a matricei;

Ruperea fragild a matricei;

Decoeziunea interfetei particula-matrice

Ruperea fragild a particulelor.

Asa cum s-a demonstrat prin numeroase date experimentale ductilitatea scade odata cu
cresterea proportiei de armare. Pentru un anumit procent de particule ductilitatea scade
dacd particulele sunt distribuite neomogen. Compozitele find de fapt materiale
neomogene, imprastierea farga a rezulitatelor experimentale obtinute de diferiti autori, pare
a fi efectul acestui din urma factor.

Aspectul sectiunii de rupere al compozitelor cu matrice pe baza de aluminiu armat cu
particule ceramice, mai ales SiC i Al,O,, este caracterizat de prezenta unos mici cratere,
caracteristice ruperii ductile a matricei, ruperi de tip fragil nefind observate. In cazul
folosirii particulelor de SiC nu s-au constatat decoeziuni aie interfeiei particulda — matrice,
fie in cazul in care elementele de armare sunt particule sau whiskers-uri, tensiunea de
coeziune estimata 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 gituirea, iar aspectul
microscopic al sectiunii de rupere prezinta destul de putine fisuri la distanta mare de linia
principala de rupere. Acest aspect diferd semnificativ de cel al altor tipuri de materiale,
armate prin particule, la care se Tntiinesc goluri [a particule aflate In apropierea suprafetei
de rupere.

"eng!. ultimate tensile strength - UTS.
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Principalul mecanism care se constat3 la ruperea acestui tip de materiale este de tip ductil
in cazul matricei si de tip fragil pentru particule. Cercetdrile efectuate au relevat ¢3 ruperea
se amorseazd n matrice, in apropierea particulei de armare, care nu se rupe, iar
coalescenta golurilor microscopice duce la rupere. Se constatd de asemenea ci de obicei
in sectiunea de rupere se gasesc un numar mai mic de particule decit intr-o sectiune
oarecare si 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 numér
destul de important de particule rupte, chiar in sectiunea de rupere. Absenta unor goluri
stabile sugereaza cd, spre deosebire de aliajele armate cu proportii reduse de elemente
de armare, unde ruperea se produce prin cresterea golurifor, la procente de armare
ridicate stadiul critic in ruperea compozitelor metalice 7l reprezinta germinarea de galuri.
Un gol germineaza la interfata cu particulele sau ¢a si crapatura in interiorul particulei,
atunci ¢ind tensiunea depaseste nivelul necesar decoeziunii, respectiv fisurarii particulei.
Acumularea de dizlocatii la nivelul particulelor duce la cresterea locala a tensiunii, care
poate fi intr-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 in figura 1-6.
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Figura I- 6. Reprezentarea schematicd a refax3rii pfastice si inhibarea ei de calre alte particule.
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Relaxarea plastica devine tot mai dificila pe masura ce deformarea continua, deoarece
dizlocatile generate pe particule sunt impiedicate in deplasarea lor de catre acele
dizlocatii aflate deja in vecinatatea particulelor. Din acest motiv tensiunea creste, putindu-
se produce fisuri focale.

Orice factor care inhiba deplasarea dizlocatiilor va face mai dificila relaxarea plastica si va
duce la producerea unei tensiuni de rupere pentru © valoare mica a deformatiei Astfel la
compozitele cu proporlie ridicatd in elemente de armare este probabil ca zona de
deformare plasticéd a unei particule sa interfereze cu cea a unei particule alaturate, inhibind
relaxarea si marind tensiunea local3. Ductilitate redusa a compozitelor cu matrice metalica
se datoreaza in primul rind acestui efect. Un procent ridicat al elementelor dizolvate sau
prezenta unor precipitate are de asemenea tendinta sa impiedice disiparea tensiunii
create asupra particulelor ceramice, astfel Incit pentru o proportie datd a particulelor,
ductilitatea scade odata cu cresterea rezistentei mecanice a matricei.

Tensiunea criticd 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, scazind puternic la
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cregierea peste aceastd limitad. Particulele cu dimensiuni peste 8 pm prezinta o oarecare
tendinta spre fisurare, fapt care poate fi interpretat in sensul unei probabilitati mai mari de
existentd a defeclelor in particulele mai mari. Diferiti autori au raportat valori ugor
schimbate pentru aceste limite, fiind dificil a se discerne, la nivelul actual al cunostintelor,
in ce masuré rezultatele au fost influentate de distributia particutefor in matrice, factor care
poate fi dominant in unele situatii.

In concluzie, cele mai importante dintre contributile Tn domeniu semnaleaza pentru

compozitele metalice armate cu particule urmétoarele caracteristici privitoare la rezistenta

mecanica:

- Ruperea se face preponderent prin mecanismul de formare a golurilor si mai putin prin
cel de crestere a lor. Daca aparifia golurilor se face predominant prin ruperea
particulelor sau a matricei, in zana adiacenta particulelor, nu este pe deplin lamurit,
datele din bibliografie fiind contradictorii;

- Ductilitatea materialelor are tendinta de scadere odatd cu cresterea rezistentei
mecanice a aliajului matricei;

- Efectul cregterii proportiei de armare este in mod evident indreptat inspre scaderea
ductilitatii, dar efectul marimii particulelor este mai putin clar;

- Distributia particulelor in matricea metalicad are un efect critic, deoarece o distributie
neuniforma va produce local zone cu proportie de armare exagerat de mare, cu o
fragilitate ridicata, ele determinind in ulima instanta comportarea globala a
materialului.

I-5.6. Plasticitatea Ia rece

Asa cum s-a aratat anterior, in timpul deformarii plastice, in matrice se vor forma dizlocatii
secundare, avind rolul de a relaxa tensiunea produsa de dizlocatiile de alunecare. in cazul
prezentei particulelor nedeformabile, avind marimi de ordinul celor folasite la producerea
de compozite, principala caracteristica a acestor dizlocatii generate secundar o constituie
rotatia importanta a retelei cristaline in zona imediat alaturata particulelor.

Succesiunea cea mai probabilda a fenomenelor produse, confirmata partial de observatii

expenmentale este urmatoarea (figura 1-7).

Dizlocatiile de alunecare interactioneaza cu particulele ceramice producind bucle de tip
Orwan (a);

- Chiar pentru deformatii reduse (<< 1%) tensiunile ridicate care se produc fa interfata
matrice-particula genereaza dizlocatii secundare, iar relaxarea partiala a tensiunii fi
permite particulei o rotire de unghi y (b),

- Daca deformarea continua, va fi din ce in ce mai greu ca dizlocatile de alunecare sa
ajunga in vecinatatea particulelor, din cauza tensiunilor de reactie care au ramas
nerelaxate si al increngaturii de dizlocatii generate secundar, Dacd dizlocatile de
alunecare nu pot ajunge la particule, atunci de fapt particula si zona Tnvecinata a
matricei, care a devenit inpenetrabila, acticneaza ca un obstacaol nedeformabil, ce se
va roti in timpul deformarii 5i va genera dizlocalii secundare (c).

— Din acest motiv, pe masura ce deformarea avanseaza, zona rotita se extinde n jurul
particulei, rotatia maxima inregistrindu-se in imediata vecinatate a particulei, avind
valoarea y fatd de o zond a matricei suficient de indepartata, scaderea fiind progresiva
(d). Daca, aga cum este de agteptat intr-un caz real, asupra unei particule actioneaza
consecutiv mai multe sisteme de alunecare, se poate intimpla fie ca sa se formeze noi
zone rotite, fie zonele formate anterior sunt rotite suplimentar de noua alunecare.
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Figura I- 7. Formarea rofirilor de refea cnsialina fa inferfata cu particulele.
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Figura I- 8. Formarea texlurii fa compresiunea unui altaj continind particule.

Daca se considera un graunte avind orientarea M, intr-un agregat policristalin de aluminiu
(@), supus unei deformatii de compresiune, atunci in timpul deformatiei matricea se
deplaseaza progresiv catre [110] si se vor forma dupa toate probabilitdtile trei zone de
deformatie (de orientare P) Ia nivelul particulei ceramice (b si ¢). De aceea in timp ce intr-
un aliaj monofazic se va dezvolta o textura [110], intr-un compozit desi o parte din
matricea de aluminiu are orientarea M, exista o parte semnificativa avind o orientarea intre
M si cele notate P', P gi P'". Rezistenta materialului texturat este de aceea redusa cu o
cantitate dependentd de volumul total ocupat de zonele deformate. Textura formata in
timpul deformarii plastice la rece, de exemplu prin roluire este mai putin pronuntata decit la
aliajul nearmat supus aceluiasi grad de deformare.
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|-5.7. Plasticitatea fa cald

Plasticitatea ia cald a acestei categorii de materiale este importanta din mai multe puncte

de vedere:

- ltinerariul de producere al compozitelor include operatii de deformare plastica la cald,
absolut necesare consclidarii, omogenizarii distributiei de particule si conferirii formei
finale; deoarece ductilitatea este in general redusa, deformarea la cald este absolut
necesara,

- Cresterea rezistentei la fluaj este unul din obiectivele importante ale studierii si
producerii compozitelor cu matrice metalica, avind in vedere ca aliajele nearrnate ale
aluminiului prezinta o scadere accentuatd a proprietatilor mecanice odata cu cresterea
temperatusii, iai pe de alta parte acestea au un bun potential de utilizare Tn industria
automobilului gi in aite aplicatii, la care greutatea specificd micid este o cerinta
importanta.

Rezistentd mecanicd a compozitelor cu armare discontinua are tendinta de scadere la
cresterea temperaturii, putine exceptii fiind semnalate pina in prezent. Astfel s-a raportat
cresterea rezistenlel doar la unele compozite armate whiskers-uri, in intervalul de
temperatura 100-200°C, aceasta parind a fi efectul unui ameliordri a ductilitatii, mai mult
decit modificarea valorii tensiunii de curgere.
in general tensiunea de curgere scade la o crestere maderata a temperaturii, insa in
masurd mult mai redusa decit se intimpla la aliajul nearmat. in intervalul 200-300°C
compozitele produse pe baza aliajelor aluminiului au o scadere accentuatd a limitei de
curgere si o reducere importanta a vitezei de ecruisare. La temperaturi aftate in jurul
valorilor de 500°C tensiunea de curgere a materialului poate scadea sub valoarea
corespunzatoare a aliajului din care provine, iar viteza de deformare are o influenta
crescutd. Acest fapt este pus pe seama accentuarii fenomenelor de alunecare la limitele
de graunte, avind in vedere cd materialele compozite intra de obicei in categoria celor cu
granulatie fina.
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Figura I- 9. Evolutia comparativ3 a rezistenfei mecanice cu temperatura pentru un compozit §¢ matricea
nearmata.
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O asemenea comportare tipicd este pusa in evidenta n figura 1-9 pentru un compazit cu
matricea dintr-un aliaj Al-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 temperatura de
tranzitie la o compartare plastica, situata la matricile din aliaj de aluminiu in jurul valorii de
200-300°C. Peste aceastd temperaturd [a unele materiale proportia alungirii uniforme se
reduce astfel incit se constatd o gituire puternica, iar ductilitatea totald de obicei creste
foarte mult, valori maxime se constata in jur de 500°C. Suprafetele de rupere au un aspect
asemanator celui de la temperaturad ambianta, existind si cazuri de rupere intergranularé.
S-au identificat In mare trei intervale de temperaturd care definesc comportarea
compozitelor cu matrice din alizje de aluminiu:
- T < 200...300°C. la aceste valori de temperatura materialul prezintd 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 duclilitatea se
imbunatateste;
— T > 500°C: ductilitatea devine ceva mai mica, materialul este mai sensibil la viteze mari
de deformare, iar ruperea se produce mai ales intergranular.

-5.7.1. Tranzifia la rece
Tranzitia starii micromecanice a materialului compozit corespunde cu relaxarea difuziva a
tensiunilor la nivelul particulelor. Asa cum s-a aratat anterior, la temperaturi apropiate de
cea ambiantd, dizlocatiile de alunecare se acumuleaza pe particule, consecinta acestui
fapt fiind ca materialele compozite metalice se ecruiseaza rapid i au o ductilitate scézuta.
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Figura I- 10. Temperaturife critice pind la care are foc acumufarea tensiunii in particule.

La temperaturi mai ridicate dizlocatile acumulate au posibilitatea sa& depaseasca
particulele, iar viteza cu care aceste dizlocatii depagesc particulele este mai mare decit
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cea de acumulare. Din acest motiv nu va exista o cregtere a tensiunii pe particule,
materialul se ecruiseaza mai incet, iar ruperea nu se va preduce datoritd tensiunilor locale
ridicate.

Acest model a fost pariial verificat pe compozite bazate pe aliaje de aluminiu, la proportii
de armare moderate si dimensiuni ale particulelor ceramice intre 0,5 si 15 ym. In aceste
cazun se defineste si un nivel al vitezei de deformare pina la care nu are loc acumularea
tensiunii pe particule:

Ec =K, exp(~Q. I RTYIT-d* + K, -exp(Q, { RTY/ T -d? (10)

K1 si K2 reprezentind constante, iar Qy si Qs energiile de activare pentru difuzia Tn volum,
respectiv la limitele de graunte. La cele mai multe dintre compozitele de aluminiu, a care
diametru particulei este d > 1 um, cel de al doilea termen exprimind difuzia la limite de
raunte este de valori migci.

In figura I-10 sunt reprezentate ternperaturile critice pina la care exista ¢ acumuiare pe
particule a dizlocatilor de alunecare, in functie de diametrul particulelor folosite si viteza
de deformare aplicatd. Tranzitia de la o stare la alta, atunci cind temperatura cregte peste
valorile critice, se bazeaza pe relaxarea difuziva, activatd prin tensiunile locale mari, ca
urmare a acumularii de dizlocatii 1n apropierea particulelor. Viteza cu care se produce
relaxarea nu depinde de distanta dintre particule, in afara de cazul cind aceastd distanta
este mai micd decit diametrul mediu al particulelor, situatie la care trebuie luatd in
considerare posibilitatea difuziei intre particule adiancente. La particule echiaxiale aceasta
se va produce daca proportia volumica a armarii cu particule este mai mare decit 20%.
Relatile de tipul ecuatiei (10) si reprezentarile din figura 1-10 pot fi folosite pentru a
prevedea conditiile in care compozitele de aluminiu pot fi deformate cu succes la cald.
Analizind curbele prezentate in figura I-10 se constata ¢d, din punct de vedere tehnelogic,
compozitele cu particule mari au un interval mai redus de prelucrare. Acesta este limitat
practic de nivelul mai ridicat al temperaturii critice de tranzitie si valoarea temperaturii
solidus a materialului, putind duce in cazul particulelor cu diametre prea mari la intervale
optime de deformare prea mici pentru a fi realizate practic.

I-6.7.2. Superplasticitatea compozitefor armate cu particule

Tranzitia care are loc in comportarea mecanicd a compozitelor Tn jurul temperaturii de
500°C pare sa corespunda aparitiei alunecarii la limitele de grdunte, care are un efect
deosebit la aceste materiale, datoritd granulatiei fine. Sub aceasta temperatura, dominant
devine procesul de deformare prin dizlocatii, care are loc in interiorul grauntelui, peste
aceasta putindu-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 grdaunte este inhibata de particulele
nedeformabile situate la limite. Viteza de deformare care se produce prin alunecarea la
limite de graunte este daté de urmatoarea relatie:

_K-o-X'D, 56-D,
D k.T-d' d-D,

€y (1)

in relatia de mai sus K este o constantd, X reprezinta distanta dintre particule, & grosimea
interfetei matrice — particula, d diametrul particulei, D marimea grauntelui, iar Dg $i Dy, sunt
coeficientii de difuzie fa limitele de graunte §i in masa materialului.

Daca &, controleaza viteza de deformare, atunci tensiunea va cregte puternic la marginea
particulelor i poate apdrea fenomenul de cavitatie, cu scaderea puternica a ductilitagii.
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Daca alunecarea la limitele de graunte nu este fenomenul predominant, materialul poate
prezenta un comportament de superplasticitate. Dupd cum se observa din relatia (11}, ¢,
este invers proportional cu puterea a treia a diametrului particulei, ceea ce explica
importanta deosebitd a acestui parametru asupra efectului a diferite particule. Astfel
separdrile fine de fazd 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 find si destul de stabilz, dar de obicei exista
i o fractiune de particule de dimensiuni mai mari. Acesti factori se contrabalanseazi
reciproc, aga cum rezultd din relatia {10), iar superplasticitatea este posibild in anumite
conditii. Cercetarile experimentale au evidentiat prezenta acestei comportari in conditii
destul de restrictive, in raport cu necesitatile practice, de exemplu la dimensiuni de
particule sub Spm, marimi de graunte de pina la 10 um si proportii de armare relativ
reduse. O observatie de cert interes este faptul cd suprapunerea in timpul deformarii a
unei tensiuni hidrostatice imbunatategte ductilitatea.

Superplasticitatea poate apare si in timpul altor solicitari termomecanice, de exemplu la
incercarea de oboseald termicad, datoritd contractiel termice diferite a matricei si
particulelor ceramice. Un comportamnet asem&nator s-a obtinut in cazul deformarii la o
temperatura imediat superioara liniei sofidus.

I-5.8. Tenacitatea

Deocarece o caracteristica generalda a compozitelor metalice armate cu particule ceramice
o reprezinta valoarea redusa a tenacitatii, evaluarea si optimizarea acestei proprietéti este
o tema de cercetare frecventa. Aceast obiectiv este dificil de realizat deoarece datele
experimentale relevd o dependenta foarte complexd a acestei proprietati de numerosi
parametri, intre care tipul si forma elementelor de armare, nivelul de participare a
particulelor ceramice, procedeul de obtinere et¢. Solutia acestor probleme este si mai mult
complicatd de necesitatea unei definiri corecte a tenacitatii $i de dezvoltarea unor metode
adecvate pentru determinarea ei.

Este stabilit cu precizie ¢a in aluminiul pur ruperea se asociaza cu amorsarea unor goluri
si cregterea lor, amorsa fiind in general o incluziune, un dispersoid sau o particula de faza
secundara. Acest mecanism se regaseste §i In cazul armarii cu particule ceramice
inglobate, dupa cum s-a aratat la descrierea mecanismelor propuse pentru studiul limitei
de curgere si a rezistentei mecanice. Mai mult decit atit, 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 intre proprietatile

.fazelor canstituente si itinerariul tehnologic folosit la producere. Astfel se considera ca

tenacitatea depinde de urmatorii factori:

{i) Proprietatile fazei de armare, aceasta incluzind tipul, marimea si distribulia;

i) Proprietatile aliajului care formeaza matricea;

(i)  Itinerariul de producere §i efectul pe care acesta il produce asupra variabillelor
microstructurale, precum distributia particulelor, nivelul porozitatii §i segregarile din
interiorul matricei.

1-5.8.1.1. Proprietitile elementelor de armare

Analiza tenacitatii este ingreunata de lipsa dalelor sistematice i comparabile intre ele din
liteartura de specialitate. Aceasta se datoreazé 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 parametrifor tenacitati, care sa dea date valabile, verificind criterile
impuse pentru materialele clasice.

Un prim grup de factori luati in studiu pentru optimizarea tenacititii este legat de natura
chimica, masimea, distributia si forrma geometrica a elementelor de armare. De asemnea
sunt luate in 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 citeva studii sistematice care au fost intreprinse, unde ceielalti factori cu
exceptia naturii chimice au fost minimizati. Asifel cercetarile Intreprinse pina in prezent au
aratat ca armarile cu carburd de siliciu sau alumind produc materiale cu tenacitate mai
ridicatd fatd de elementele pe baza de carbon, bor sau altele. Acest fapt este pus in
legaturd cu rezistenta interfetei element de armare — matrice $i cu modificarea de
proprietati ale particulelor ceramice, insa extinderea acestor efecte este greu de stabilit.

in cazul compozitelor armate cu particule, spre deosebire de cele cu fibre lungi sau chiar
cu whiskers-uri, tenacitatea scade semnificativ pe masura cregterii proporfiei de armare,
fapt care rezultd si din consideratile facute in capitolu! dedicat studiului rezistentei
mecanice. Tot cu aceasta ocazie s-a subliniat ¢a tenacitatea nu depinde foarte mult de
marimea particulelor pentru dimensiuni sub 20 — 25 pm, scazind puternic la cresterea
peste aceasta limita.

Cregterea dimensiunii particufelor duce la tendinta mai accentuatd de fisurare a acestora,
acest fapt neavind insa influente notabile asupra tenacitatii. Daca particulele sunt mai fine
ele constituie amorse primare pentru initierea de goluri in matrice, in locurile de rupere a
coeziunii particula-matrice. Particulele mai grosclane, care in mod inevitabil au rezistenta
mai mica, se fragmenteaza dupa toate probabilitatile inainte sau in timpul acestui proces.
Presupunind ca aparitia golurilor se face |a o anumita valoare a tensiunii locale, aceasta
corespunde |a o anumitd valoare a deschiderii virfului fisurii sau intensitati sarcinii
aplicate, indiferent de marimea particuielor.

Figura i- 11. Distnbutia tensiunilor locale 2 incercarea de tractiune a unei probe Al2024+15% vol. SiC.
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De asemenea o distributie 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 penetrare a aliajului, mai ales daca materialul a fost produs din topitura, forfele de
legatura fiind slabe, aceste zone fiind predispuse la formare de fisuri. In figura -11 se
prezintd distributia de tensiuni locale in timpul unei solicitari fa tractiune, in cazul unei
distributii neuniforme a particulelor, obtinuta pe cale experimentala. Aceasta configuratie a
tensiunilor conferd un comportament de tip fragil, alungirile de tractiune fiind mici Ja valori
mari a unor deformatii locale. Degi acest aspect al distributiei de particule este critic pentru
nivelul tenacitatii, nexistind o metoda standard de evatuare, ea nu apare de cele mai multe
ori in datele publicate de diversi autosi.

1-5.8.1.2. Microstructura matricei

Pe linga influentele rezultate din natura particulelor de armare, tenacitatea compozitelor
obtinute pe baza aliajelor usoare depinde de aliajul matricei, $i in particular de ductilitate i
de viteza ecruisarii matricei, acestea exprimind abilitatea aliajului metalic de a se deforma
plastic pentru descdrcarea concentrarii locale a tensiunii, ce precede formarea golurilor.
Folosirea unor aliaje mai ductile si in general cu o rezistentd mecanica mai mica va avea
asadar ca rezultat obtinerea unor compozite cu tenacitate mai buna.

Diferitele stari structurale ale aligjului matricei influenteazd de asemenea simtitor
tenacitatea. La aliajele durificabile aceasta scade pe parcursul imbatrinirii artificiale pina la
obtinerea duritati maxime, fara ca prin supraimbatrinire tenacitatea sa revina la valori mai
mari. Legatura intre plasticitatea si tenacitatea compozitelor este ilustratd in figura de mai
jos, in care este reprezentatd dependenta fntre tenacitate si limita de curgere tehnica, la
un compozit cu matrice de Al-2,3 Li-1,2 Cu-0,7 Mg-0,1 Zr, armat cu 20% SiC, aflat in
diferite stari structurale: ST — calit de punere in solutie; PA — imbatrinit la duritate maxima;
WA — puternic supraimbatrinit:
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Figura t- 12. Tenacitatea fa rupsre In funclie de limita de curgere tehnicad
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De remarcat ca alura curbelor reprezentate se pastreaza aproape identica pertru diametre
medii ale particulelor intre 3 gi 23 pm. Starea structurala corespunzatoare calirii de punere
n solutie se caracterizeaza printr-o plasticitatea relativ ridicata asociata ruperii particulelor
ceramice, matricea cedind ca urmare a aparitiei unor goluri alungite Ia limitele de graunte.
in starea imbitrinitd, corespunzitoare duritati maxime, sectiunea de rupere prezinta o
serie dé benzi, datorlté influentet marcante a cresterii golurilor, la limitele de graunte. La
duritate maxima plasticitatea lipsegte aproape complet, iar golurile din matrice ating
aproape particulele de SiC. Cind duratele de imbatrinire sunt foarte lungi, aspectu! de
benzi din ruptura dispare, iar golurile apar in numar mare in matrice.

1-5.8.1.3. Metoda de obtinere

Procedeul folosit pentsu oblinerea compozitelor nu influenteaza proprietatile realizate in
mod direct, ci prin intermediul altor parametri. Astfel s-a dovedit ca la materiale cu aceasi
microstructurd si aceleasi densitdti de dizlocatii au proprietati similare, indiferent de
metoda folosita la producere. Cu toate acestea itinerarii tehnologice diferite vor produce
microstructuri diferite, mai ales in ceea ce priveste distributia particulelor, nivelul
porozitati, segregarile §i echifibrul structural din matrice. Toate aceste elemente
mentionate au un efect critic asupra tenacitatii, investigarea lor sistematica fiind abia ia
inceput, Tmbunatatirea tfenacitatii prin dezvoltarea unui anumit itinerariu tehnologic
reprezinta de fapt un efort de optimizare a mai multor variabile interdependente, care
controleaza valoarea rezultanta a tenacitatii

1-56.8.2. Definirea i masurarea tenacitatii

Inafara identificirii variabilelor care influenteazd tenacitatea, un aspect important al
studierii acestei proprietati il 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 fiing
“‘corectd” pentru materialele compozite. Cu foale acestea doud abordari pentru
determinarea tenacitatii se utilizeaza cu precadere:

- Masurarea tenacitatii la rupere prin deformare plana (Kyc),

- Masurarea energiei de rupere la Tncavoiere prin soc, dupa Charpy (E).

1-5.8.2.1. Tenacitatea la rupere

Masurarea tenacitatit la rupere se face printr-un coeficient al intensitatii tensiunii Kic pentru
incercarea la deformare pland, de reguld incovoiere cvasizostaticd sau tu o vileza mica
de incarcare, pe o epruveta avind fisuri initiale produse prin oboseala.

Aceastd iniliere voita a fisurarii este aplicatd deoarece K se doreste a evidentia
rezistentd maxima care se manifestd in material la propagarea fisurii i nu la initierea ei.
Respectarea strictd a normelor ASTM Tn domeniu este obligatorie in ceea ce priveste
relatile impuse intre limita de curgere a materialului, determinatd prin incercare la
tractiune si dimensiunile piesei. Conditia de validitate a rezultatelor experimentale obtinute
este o relatie de tipul:

B225(K,le.) (12)

8 este grosimea probei normalizate, g, limita de curgere a materialului, K¢ valoarea
masurata.

Pentru incercarile de incovoiere la ¢are condilile impuse nu sunt intocmai respectate,
valorile factorului de intensitate care exprimad tenacitatea se considera provizorii sau
informative i se noteaza Kq.

Masurarea tenacitati la compozitele metlalice comportd unele dificultiti, mai ales Tn
definirea facterului intensitafii tensiunii Kie, conditia pentru validitatea méasurarii (12) fiind

36

BUPT



dificil de respectat, decarece 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
determindrilor de tenacitate.

Un posibil model al tenacitaiii (a rupere 7l constituie cresterea fisurilor care unesc virfurile
fisurilor initiale, care exista in material sau se amorseaza in primele momente, cu golurile
(cavitdtile) aparute la inceputul procesului de rupere. Acest model, imprumutat de la
materialele clasice, presupune ¢a va avea loc o crestere a fisurii atunci cind virful 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 (k). astfel incit:

ic~(E o, W)"”? (13

in relatia de mai sus £ este modulul lui Young, iar o, este limita de curgere a materiajului.

Adoptarea acestui model prezinta citeva inconveniente:

1. Multe compozite armate cu parfticule prezinta ¢ cregtere a golurilor mult diferitd de cea
a materialelor clasice, iar adinciturile nu sunt intotdeauna prezente in sectiunea de
rupere;

2. Atunci cind adinciturile sunt prezente, dmensiunea lor mica face ca prin calcul anatitic
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 creste atunci ¢ind

deformatiile datorate solicitarilor vor deschide fisurile initiale mai mult decit o valoare critica

(¢c) Ia o distanta caracteristica de la virful fisurii /¢ . in calcule se foloseste o valoare a

deformatiei critice modificata prin tensiuni:

£ = & (O Ger) (14)

unde & reprezinta alungirea la rupere a unei probe de tractiune, iar o 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 curbd caracteristicd deformareftensiune descrisa de o relatie
de tipul urmator:

(ec/) =a(afoy)" (15)
deformarea la nivelul virfului fisurii se poate calcula printr-o relatie care da distributia
deformatiei dupa Hutchinson, Rice i Rosengren:
£(r,0) = a £, K'r™*" £,(r,0) (16)

Valorile g,(r,8) pot fi tabelate in functie de coeficientii de ecruisare (n), in functie de
coordonatele polare {r,8) masurate de |a virful fisurii. Din relatii (3) si (4) se poate obline o
relatie care sa evalueze nivelul tenacitatii:

K, =561J(kelo,) (17)

Pentru ca expresiile de acest fel s& poate fi folosite, trebuiesc cunoscute valorile critice ale
deformatiei gi ale (ungimit fisurii care corespund ruperii. in practicd se presupune ca
lungimea critica este proportionald cu distanta dintre particule, iar deformatia critica este
cea care se determind experimental prin incercarea (a tractiune. Valorile calculate si cele
experimentale sunt in buna concordanta.
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Pentru ca presupunerile de mai sus sa fie valabile trebuiesc indeplinite citeva conditii:

(1) La suprafata de rupere trebuie sa se poatd observa goluri cu dimensiuni apropiate
distantei intre particule;

(2) Deformatia pina la rupere a epruvetei de tractiune trebuie sa rezulte dintr-o deformatie
relativ omogena pina la aparifia gftuirii, ceea ce presupune §i o distributie relativ
uniforma a pariculelor de armare.

Cercetari recente au urmarit sa elucideze efectul asupra tenacitatii pe care il are forma

geometrica a particulelor. Fara a se putea elabora pina 'n prezent modele analitice, s-a

putut remarca efectul hidrostatic pe care 1l au particulele cu un grad ridicat de

neregularitate, asupra proprietatilor mecanice si in special asupra tenacitétii.

Din studiul literaturii de specialitate rezultd 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, intr-o “zona de proces”, se vor
forma micro-cavitati {goluri}.

Deformatia care are loc la virful fisurii reprezinta o masuréd a lucrului mecanic produs in

material inaintea ruperii. O cregtere a valorit K¢ corespunde unei cresteri a lucrului

mecanic efectuat pina la rupere si unei deformatii mai mari in zona de la virful fisurit.

In lumina celor de mai sus conditile de producere a ruperii pot fi descrise intr-un din

urmatoarele doua modalitati:

(1) Lucrul mecanic disipat in zona adiacenta virfului fisurii;

(2) Obtinerea unei stari de deformatie critica in anumite puncte din zona de deformatie din
jurul virfului fisurii.

Deoarece amindoud conditile descriu conditile de deformatie din care decurge

tenacitatea, este necesar a se defini criterile de atingere a starii critice {de exemplu o

deformatie criticd) de la care se produce o rupere rapida. Din acest punct de vedere

relatiile de tipul (5) se considerd ca descriu cel mai bine ruperea compozitelor armate cu
particule. Actualmente efeorturile se concentreaza asupra masurdrii parametrilor & si
care pot permite evaluarea valorii Kic.

i-5.8.2.2.  Incercarea la incovoiere prin soc
Determindrile pentru materialele compozite se fac in conformitate cu normativele folosite
pentru materialele clasice, incercdrile aplicate fiind aplicate prin pendul de impact (tip
Charpy), mai rac prin incovoiere cvasistatica sau impactul unor greutati in cadere.

Compozit Al-Al;04

10 |

Aligj Al-Zn-Mg
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Figura I- 13. Variafia forei in functie de timp ia lestul de impact pentru diferite materiafe.
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Acest tip de masurare a tenacititii se foloseste In cazuri in care se daregte evidentierea
unor aspecte care nu sunt accesibile prin masurarea Kz, ca de exemplu contributia unei
vitezei de deformare ridicate, fapt care poate fi mai aproape de unele cazuri reale, in care
tenacitatea este o proprietate critica.

Aplicarea incercarii la Tncovoiere prin goc in forma sa cea mai simpld permite evaluarea
energiei totale disipate ¢a urmare a ruperii materialului. Folosind o echipare
corespunzatoare este posibila evidentierea contributiei la tenacitate a energiei de initiere a
fisurii £; si a celei datorate propagarii fisurii £, prin trasarea varitiei fortei dezvoltate in
proba in functie de timp, asa cum se arat3 in figura 1-13.

Curba corespunzitoare materialului compozit este caracteristica unui material fragil, cu o
energie de rupere de valoare redusd. Impartirea duratei corespunzatoare ruperii in doua
faze, cea a initierii fisurii (ramura ascendentd) si cea datorata propagarii fisurii (ramura
descendenta), permite o analiza a posibilitatilor de optimizare a tenacitatii.

A ‘}
e Elemente de LS
.2 armare [ragile ,_E Malrice cu
lenacilale ridicata
Elemenle de
armare duclile Malrice cu
lenacitate scazula
» —»
Timp Timp
@) ()

Figura I- 14. Posibilitali de cregtere a tenacitafii: (a) efectul asupra ensrgiei de inifiare; (b) efectul asupra
energiei de propagare.

Asa cum s-a vazut anterior valorile reduse ale energiei de rupere se dataresc unor alungiri
la rupere mici § unor module de elasticitate mari. La rindul lor acestea sunt cauzate de
fragilitatea elementelor de armare ceramice. Rezultd ¢a o cregtere a tenacititii pe seama
maririi energiei de initiere poate fi teoretic fécutd prin folosirea unar elemente de armare
mai ductile (fig. I-14 a). Aceasta cale nu este operanta decit in putine situatii, de exempiu
armarea cu fibre scurte din wolfram, obtinerea compozitelor cu particule se bazeaza pe
elemente ceramice care au in orice caz o alungire la rupere sub 1%.

Pentru compozitele armate cu particule se defineste un indicator al ductilitét_ii' avind
urmatoarea expresie:

Di=E,/Ei (18)

Compozitele cu tendinta de rupere fragilitate au valori mai mari ale energiei de inifiere £ i
mai mici pentru energia de propagare a fisurii £,. Materialele mai ductile au dimpotriva
valori mai mari ale lui D/,

in ceea ce priveste E; ameliorarea tenacitatii pe seama energiei de propagare, solutia este
data de folosirea unei matrici cu tenacitate mai ridicata (fig. [-14 b) sau o stare structurald

"enal ductiity index — D!.
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la care aceastd proprietate este maxima. O altd posibilitate constd in folosirea unui
mecanism disipativ de energie, ca de exemplu forfe de frecare intre elementele de armare
st matrice, ruperea interfetelor $.a., acestea fiind in general aplicabile doar la armarea cu
fibre lungi.

in cadrul investigatilor bazate pe determinarea energiei de rupere a compozitelor se
obignuieste a se defini un indicator al sensibilitatii la crestatura”, dupa urmatoarea relatie:

NS =Ey/Ecun {19)

Ey, este energia la ruperea unei epruvete fara crestaturd, Ecyy iar pentru crestatura in
forma de V. Tendinta care se observa la incercarea compozitelor este ca sensibilitatea la
crestaturd sd scada la compozitele mai fragile, cele mai ductile fiind mai sensibile fa
crestaturd. Acest fapt poate fi explicat prin faptul ¢ materialele compozite cu ductilitati mai
scdzute prezintd zone cu concentrati mari de tensiuni, precum si portiuni in care
aglomerdrile de particule formeazd goluri de material, unde de asemenea concentrarile de
tensiune deja existente sunt asemanatoare celor produse de crestatura in V.

1-5.8.2.3. Relatia intre E §i K¢

Determinarea tenacitatii prin cele doud metode presupune realizarea unor conditti diferite
de Incarcare, atit in ceea ce priveste natura tensiunilor ¢it §i ca viteza de incarcare, una
find cvasistatica cealaltd dinamica. Din acest motiv compararea valorilor se poate face
doar la materiale care nu sunt sensibile l2a vileza de deformare, ceea ce, dupd cum s-a
vazut anterior nu este cazul compozitelor.

De asemenea din punct de vedere fizic E reprezinta energia totala absorbitd in timpul
ruperii, in timp ce Kic exprima cea mai mare fortd care se opune avansarii fisurilor.

Dintre cele doud componente ale energiei de rupere (E), energia de initiere a fisurilor (£))
si cea de propagare a lor (£p), energia de propagare este cea care se apropie cel mai mult
in sens fizic de K¢, deoarece aceasta din urma se obtine de cele mai multe ori pe
epruvete in 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 in paralel prin
cele doua metode este aceea ca valorile Kic tind s& subevalueze efectul de fragilitate
apdrute in unele materiale ca urmare a armarii, mai ales la matricile cu plasticitate mai
redusa.

Cu toate ca au semnificatii diferite amindoud marimile exprima tenacitatea. Desi nu se
cunosc relatii analitice intre cele doua, experimentele au evidentiat ca ele au dependente
asemanitoare fatd de parametri ca microstructura gi starea aliajului matricei, gradul de
deformare etc.

I-5.9. Rezistenta mecanica la oboseals

Consideratiile care se fac pentru folosirea compozitelor armate cu particule in aplicatii
unde solicitirile la oboseala sunt critice, prezinta similitudini cu cele pentru materialele
structurale monolitice.

in cazul pieselor de dimensiuni mici, supuse salicitarilor la oboseald, cum ar bielele pentru
transmiterea miscarii de la motoarele cu ardere internd, caracteristica cea mai importanta
a materialului este rezistenta la initierea prin oboseala a fisurii.

Daca raportarea se face la o structura de dimensiuni mari, de exemplu o piesa portanta de
la o aeronavé, care are numeroase gauri pentru fixare, atunci va fi mult mai prudent sa se
considere ¢a fisurile existad deja in material $i ele vor cregte atunci ¢ind se va aplica ©

" engl. notch sensivity - NS.
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incarcare ciciica. Astfel inifierea fisurii poate fi sau mai mult sau mai putin importanta
pentru durata de viatd a unei piese, la fel ca $i modul in care cresterea fisurii produse de
oboseala este afectald de solicitarile variabile.

I-5.8.1.  Initierea fisurii de oboseala

Studiile asupra initierii prin oboseald a fisurilor Tn ¢compozite sunt abia la inceput, insa cel
mai important aspect microstructural s-a dovedit deja a fi marimea si distributia
particulelelor de armare. Particulele de dimensiuni mai mari sunt mai predispuse la a se
crapa decit cele mici. Un aspect important al producerii compozitelor este folosirea
particulelor ceramice cu a distributie dimensionald a diametrelor controlata, astfel incit sa
se reduca probabilitatea ca in 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 inclt in material pot exista particule fisurate gi implicit amorse de
fisura prin ohoseala. Fisurile din particule sunt dificil de pus in evidenta, datorita faptului ca
tensiunile de compresiune din matrice tind s& inchidd aceste fisuri. De altfel o alta
problema care se pune este masura in care particulele cu crapaturi vor propaga sau nu
fisuri prin oboseala.

Compusii intermetalici din aliajele matricei pot constitui i el in unele situatii amorse de

fisura. Forma, dimensiunea si distributia acestor faze se poate modifica pe parcursul

producerii §i prelucrarii termomecanice a materialufui, 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 termicd a matricei si  particulelor, avind ca efect imbundtatirea
comportamentului la oboseala a materialului;

2. Procedeele si parametri prelucrdrilor mecanice, mai ales a celor prin aschiere, 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 influen{d enumerati mai sus, datoritd caracterului complex al

microstucturii i al micromecanicii acestor compozite, pot aparea o multime de alte cauze

de reducere sau crestere a rezistentei la initierea de fisuri.

Un criteriu propus pentru mecanismul de initiere a fisurilor prin ruperea particulelor devine

operant doar daca tensiunea aparutd 1n timpul solicitarii ciclice depageste rezistenta

mecanica a materialului ceramic, motiv pentru care particulele de dimensiuni mai mari sunt
mai susceptibile a se rupe, promovind in mai mare masura initierea fisurilor. Valoarea
maxima a tensiunii care se poate dezvolta la nivelul particulelor este suma dintre

componentele normale ale tensiunii produsd de catre starea macroscopica de solicitare i

componentele normale care apar la nivel microscopic, aceasla din urma ca urmare a

diferentei intre coeficientii de dilatatie termica.

Modelul de initiere a fisurilor in matricea metalicd se bazeazi fie pe acumularea

deformatiilor plastice sau pe atingerea unui nivel critic al tensiunii locale.

Una dintre posibilitati este ca initierea fisurii sa se producd dupa ce solicitarea ciclica a

materialului a produs un nivel critic al acumularilor de deformatie, intr-un ligament de aliaj

de aluminiu care desparte particula de armare de suprafala piesei. Viteza cu care
deformatia se acumuleazd este insd dependentd de starea locald de tensiune, care
trebuie sa favorizeze deformatia plasticd n 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 in ligamentul ce separa
particula de suprafata piesei.

Matrice

Suprafata probei
— Svprafalap

Parliculd SiC

a
Malrice
Particuls Sicr . Suprafata probei
b ==

Figura I- 15. Tensiunile reziduale induse termic penliru a. particuld in vecinatatea suprafefei: b. particuls
intersectind suprafafa, dar predominant inglobat3.

Starea de tensiune prezentatd n cazul a al figurii precedente subliniaza probabilitatea de
aparitie la solicitarea ciclica a unei tensiuni locale, in ligamentul care desparte particula de
suprafata probei, datorita faptului cd Tn aceastd zona exista atit 0 componenta circulara a
tensiunii, cit §i o tensiune de forfecare in apropiered interfetei particuld/matrice. De
asemenea este posibild existenta unei mici componente radiale de compresiune, tot in
apropierea interfetei particuld/matrice, rezultanta fiind o valoare ridicata a tensiunii locale,
susceptibila a crea deformatii.

in cazul initierii fisurii de la o particula ceramica rupta. tensiunile termice reziduale induse
in particule favorizeaza ruperea acestora daca particula intersecteaza suprafata probei
(figura I-18, b), daca exista a legaturd suficient de puternica intre particula si matrice.

in cele de mai sus se prezinta doua mecanisme posibile pentru initierea fisurarii la
obosealad in compozitele armate cu particule. Cu toate acestea nu existd o metodologie
pentru a prevedea care dintre ele se va produce intr-un caz concret de solicitare.
Realizarea unuia sau a altuia dintre cele doud mecanisme de producere a fisuril initiale,
depinde de localizarea la care se vor forma mai intii tensiunile locale de valori critice, care
dintre legaturile microstructurale va fi mai intii solicitata.

1-5.8.2. Cresterea microfisurilor de oboseala

-5.8.2.1, Factorii de influenta ai rezistentei la oboseala

O fisurd de cboseald amorsata la o particuld rupta, o aglomerare de particule, o faza
intermetalica sau altd neomogenitate din matrice, are de obicei lungime cuprinsa intre 5 si
30 um, in functie de dimensiunea crapaturii inivale. In acest fel aceste fisuri vor fi de 10
pina la 100 de ori mai mici decit fisurile produse in laborator in scopul stabilirii unor
corelatii intre viteza de crestere a fisurii (da/dlV) si factorul de intensitate a tensiunii
aplicate {AK). De asemenea tensiunea necesara cresterii acestor microfisuri este de doua
pind la patru ori mai mare decTt cea pentru fisurile mai mari. Studiile facute pina in prezent

42

BUPT



pe materiale clasice indica faptul cd microfisurile cresc mai repede decit fisurile mari,

relativ ta AK. Din acest motiv s-a considerat important in studiwl compozitelor s3 se

examineze cregterea microfisurilor, degi numarul contributilor in domeniu este destul de
limitat. Modelele adoptate pentru microfisuri fac de reguia refertre la fisurile mari, motiv
pentru care acestea din urma stau la baza concluzillor referitoare fa microfisuri.

Cercetdrile experimentale au dovedit ca particulele ceramice au efect atit asupra vitezei de

propagare, cit i asupra celui de inchidere a fisurifor. Observatiile formulate de diversi

autori pot fi sintetizate in cele ce urmeaza:

1. Analiza comparativa a suprafetelor de rupere, pentru compozite cu diferite proportii de
armare, au aratat ca pe masura ce In aliajul matricei se introduc tot mai multe particule,
fisurile produse prin oboseaid sunt mai sinuoase, gradul de rugozitate a suprafetelor de
rupere cregte, uneori de pind la trei ori, ceea ce fnseamna ca §i fenomenul de
inchiderea fisurilor se face mai intens;

2. Inafara de cresterea rugozitatii suprafetei de rupere, are loc si un fenomen conex,
adica cresterea abaterii standard a distributiei unghiurilor dupa care se propaga fisurile.
Aceasta tendintd de accentueaza la valorn mai reduse ale factorului de intensitate a
tensiunii aplicate;

3. Aglomerérile de particule, impreuna cu porazitatile inerente care apar, actioneaza ca
niste scurtcircuite fatd de cresterea fisurilor gi din acest motiv ridica viteza de
propagare a fisurilor la o valoare data a solicitarii aplicate;

4. Ramificarea fisurii principale are i in cazul compozitelor un efect important: daca o
microfisura aparuta este coplanara i pe aceasi directie cu fisura principala, valoarea
factorului de intensitate a tensiunii cregte, daca distanta pina la microfisura este cel
mult egald cu lungimea microfisurii, Daca microfisura formeazad un unghi suficient de
mare cu directia principald de fisurare efectu) de crestere este atenuat, iar la unghiuri
de peste 60° de grade se produce scaderea factorului de intensitate.

5. Cbservatile metalografice au evidentiat cd microfisurile secundare apar preponderent
pe aglomerdrile de particule, existind o bund coincidenid intre distanta dintre
aglomerari gi cea intre fisurile secundare. Faptul ca apar in imediata apropiere a fisurii
principale indicd aparitia in zona de plasticitate a fisurii principale, fie in acelasi plan gi
n fata capéatului fisurii principale, fie la un anumit unghi. Cel din urma caz este mai
frecvent Tn cazul suprafetelor exterioare ale pieselor.

6. Numerosi autori au semnalat ca avansul fisurilor, in jurul valorii de prag AK,, produce
putine ruperi ale particulelor, insd pe masurd ce valoarea AK creste numarul
particulelor rupte va creste §i el, mai ales in 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 creste se mareste zona de deformare
plastica de la virful fisurii, astfel incit tot mai multe particule sunt afectate de tensiuni
mari i astfel rupte. Cu toate acestea nu s-a dovedit nici o influentd a numarului de
particule rupte asupra modificarii vitezei de propagare a unei fisuri. De asemenea
unele surse bibliografice au indicat cd particulele de dimensiuni mici nu se fisureaza
mai frecvent la cregterea valori 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 fatd de directia principata find in cazul compozitelor
in juru! valorii de 45°, iar pentru aliajul matricei cu cel putin 10 -15° mai mic. Aceasta
constatare sugereaza cd materialul cedeaza ca urmare a solicitérii la forfecare, deoarece
planele inclinate cu 45° fata de directia principalad sunt cele in care solicitarea transversala
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este maxima. O altd posibilitate o reprezinta ruperea pafticulelor si separarea dupa
interfele ca urmare a tensiunii hidrostatice aparute in fata virfului fisurii. Transferul
deformatiei de la matrice ta particula duce la tensiunii mult mai mari in particuie decit in
materialul inconjurator al matricei. Ruperile de particule sau ale interfetei nu sunt insa
semnificative in ansamblu, deoarece doar aproximativ 1% din traseul fisurii contine
particule rupte.

Un mecanism de propagare a fisurilor (a oboseald avind o probabilitate mult mai ridicata
de producere se bazeaza pe “fisurarea matricei”’. Tn 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 cregterea fisurii.

Devierea fisurii de la directia principala dupa acest mecanism este mai pronuniatad decit
cea cauzata in materialele monolitice de grauntii cu diverse marimi i orientdri. Odata cu
cregterea valorii aplicate a factorului AK va creste si extinderea zonei de plasticitate,
precum gi numarul de particule care sunt sub influenta acestui mecanism de acumulare a
deformatiei plastice.

Raportul dintre valoarea distantelor particuld - fisura d. si diametrul particulei D, se
constatd 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 Ia particuls ia fisurd.

Tensiunile reziduale din material impreuna cu efeciu!l de cregtere a rigiditatii produs de
particulele ceramice sunt cele care guverneaza avansul curgefii locale a materialului. Cu
toate acestea curgerea globald a materialului este controlata de valoarea starii de tensiune
medie. Tensiunea hidrostatica, care este dominantd 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 aplicd, are ca efect
doar o eventuala reducere a zonei de plasticitate din vecindtatea particulelor, foarte
redusa, care nu se constatd a avea efect asupra ruperii prin oboseala.

1-5.9.3. Pragul de oboseald pentru fisuri

Viteza de crestere a fisurilor scade rapid pe masura ce AK scade, pina ¢ind Jla o anumita
valoarea de prag a factorului de intensitate a tensiunii AK,, nu mai apare nici o crestere pe
perioada a mai multor mii de cicluri de solicitare. Este importantd cunoasgterea comportarii
materialului la valori foarte mici a vitezei de cregtere a fisurii (da/dN < 107'° m/ciclu) mai
ales daca incdrcarea are amplitudine variabild, pentru ca suprasarcinile mari produc
scaderea vitezelor de crestere pind la valori apropiate pragului. Cea mai mare parte a
duratei de viatd a unei structuri se consuma n zona vitezelor de crestere foarte mici, motiv
pentru care cunoagterea acestor regimuri este de mare importanta practica.

Observatille facute la microscopul electronic cu baleiaj, in timpul Tncarcdrii ciclice au
dovedit ca fisurile de oboseala au tendinta de a ocoli particulele, preferind sa creasca in
matrice, inconjurind particulele. Spre deosebire de aceasta, la incarcarile sfatice
particulele sunt considerate elemente de blocare a fisurilor.

Masurarile facute in compozite asupra deplasarilor $i deformatiilor de fa virful fisurii ay
condus la concluzia ¢a pragul pentru cresterea fisurilor prin oboseald se produce la o
valoare a factorului de intensitate a tensiunii necasara pentru a induce plasticitatea la
capatul unei linii unice de alunecare, care pornegte de {a virful fisurii. Pornind de la
aceasta observatie, valoarea de prag poate fi calculata prin relatia urmatoare:

AK, =(1- R)o 2m, (20)

unde R este raportul dintre incarcarea minima si cea maxima, o, 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 totusi calculats ca valoare a drumului liber mediu” al alunecirii pina la elementu!
de armare:

MFP = (2d/3)(1-D/f (21)

in care d este diametrul mediu al particulei, f proporia volumicd a particulelor de armare.
Modeluf analitic este mult simplificat mai ales datorita faptului ca distributia particulelor in
matricea compozitului este rareori uniforma, iar limita de curgere este dear 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 cd introducerea particulelor in matricea metalica are ca efect
cresterea valorii de prag, fapt ilustrat in figura urmatoare. De asemenea valoarea de prag
a factorului de tensiune este Tmbunatatita la pretensionarea materialului, fapt care are
consecinte importante asupra utilizdrii compozitelor de aluminiu armate cu particule n
diversele aplicatii ingineresti.

in figura |-17 curba de variatie a vitezei de propagare a fisurii pentru aliajul atuminiului AA
6061, cu adaos de Si, Cu §i Fe, este notatd cu A. Curba B corespunde compozitului
obtinut prin armare cu 15% vol. SiC, iar curba C a fost trasata pentru acelasi compozit
supus pretensionarii. mbunatatirea comportarii la oboseald este mai mare in zona
solicitarilor mai reduse, aflate in apropierea zonei de parg, unde ameliorarea poate fi de

" engl. mean free path — MFP.
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pind la 50% st chiar mai mult dacad piesa aflati in exploatare este in prealabil
pretensionata.

107
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Figura I- 17. Viteza de cregtere a fisurii in funclie de valoarea AK.

1-5.10. Fluajul compozitelor armate cu particule

1-5.10.1. Consideratii generale

Un efect impostant al prezentei particulelor ceramice in matricea metalicd a unui compozit
este creglerea rezisteniei materialului gi Imbunatatirea altor proprietati mecanice la
temperaturi ridicate. Din acest motiv materialete compozite cu matrice metalica, armate cu
elemente ceramice, reprezintd o alternativd fezabild pentru utilizarea la temperaturi
ridicate a unor materialele clasice, de genul superaliajelor. Acestea din urma pot avea
valori de rezistenta in general superioare la temperaturi scazute, insd odatd cu cresterea
temperaturii de incercare, compozitele prezinta o netd superioritate fata de superaliajele
nearmate.
Un prim avantaj al materialelor armate cu particule este acela ca particulele ceramice sunt
stabile 1a temperaturi la care fenomenul de durificare prin faze intermetalice precipitate nu
mai este efectiv, datoritd cresterii sau dizolvarii acestora, astfel incit aceste precipitari nu
mai actioneaza ca si bariere de frinare a dizlocatiilor.
Pentru ca materialele durificate prin dispersie de particule sd i§i mentind rezistenta la
temperaturi care sa reprezinte fractiuni cit mai mari din termperatura de topire, elementele
de armare trebuie sa prezinte anumite caracteristici:

- stabilitate chimica, cristalograficd si microstructurala la temperaturi Tnalte, de aceea

particulele trebuie sa aibe temperaturi de topire ridicate;

- solubilitate si difuzivitate scazutd in materiatul matricei;

- madul de rigiditate ridicat;

- caldura latents de formare de valoare puternic negativa (la compozitele /n-situ).
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In general temperatura de topire a particuleior 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 conditie este indeplinita de o serie de
materiale ceramice, cel mai réspindit datoritid costurilor reduse i a faptului ca indeplineste
conditile enumerate mai sus fiind carbura de siliciu.

La nivelul cunostintelor actuale, conditiile tipice pentru particulele ceramice de armare sunt
foarte variabile in functie de natura 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, AlO3, B4C etc.

- distanta intre particule 50 - 3000 nm.

- marimea particulei 5-20 um;

Particulele fine 3i distributile uniforme minimizeazad problemele legate de scaderea
tenacitatii, scaderea rezistentei produsa de fisuri initiate pe particule si cregterea subcritica
a fisurifor,

1-6.10.2. /nfluenta 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 si puternic alungita pe directia solicitarii, la un raport
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 corespunzitoare.

Un exemplu de asemenea tratament este consolidarea prin extrudare la cald, urmata
recristalizare directionala prin recoacere locald, prin care se obtine ¢ asemenea structura
grosoland i alungitd. 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 hotaritcare o are seria de prelucrari
termomecanice anterioare. Daca aceste precipitari se afid in cantitati semnificative
procesul este declansgat de dizolvasea acestor faze, temperatura sofvus pentiu acestea,
fiind dupa toate probabilitafile criticd pentru transformarea acestor aliaje. Cu toate acestea
mecanismul exact al formarii texturitar nu esie prea bine cunoscut.

Un model, care sa explice cresterea rezistentei la fluaj odata cu cresterea raportului de
aspect al granulatiei’ asimileazd compozitul durificat prin dispersia de particule, cu un
compozit fibros, format din graunti separati de limite cu coeziune redusa. Introducerea de
faze dispersate Tn material va duce la durificarea matricei relativ la limitele de graunti. In
aceasta situatie se considera c3 rezistenta materiatului durificat prin dispersie ops depinde
de produsul dintre tensiunea de forfecare la limita grauntelui zgg, §i limitele de graunte
insumate. Luind in considerare acestea si stiind c¢a 765 este constanta, rezistenta
materialului poate fi crescuta doar marind suprafata grauntilor, pinad la limita rezistentei la
rupere a matricei ax. Modelul prevede o relatie liniara intre rezistenta mecanica si raportul
de aspect GAR, cu punct de saturatie la valoarea gps=or.

Lucrarile mai recente au demonstrat ca la unele compozite, are loc © tranzitie de la
ruperea intergranulard, Ja cea transgranulard, pentru o anumita valoare a GAR. Acest
punct corespunde riguros i momentului in care timpul de rupere devine constant fata de
cresterea GAR.

Comportarea constatatd este consideratd ca un cuplu a doua cauze, pe de ¢ parte
alunecarea limitelor longitudinale ale grauntifor, controlata de difuzie, iar pe altd parte

" engl. grain aspect ratio.
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cresterea unor cavitati pe limitele transversale de graunti. La valori scizute ale GAR,
cresterea cavitdlilor este cea care controleaza comportarea la rupere, aceasta fiind in mod
corespunzator intergranulard. Cu cregterea GAR are loc o scadere a cresterii 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 cedeaza transgranular. S-a dovedit ca, in
afara de forma grauntelui, efectul este influentat de gradul de zimtare a limitelor i
continutul de particule.

[-5.10.3. Efectul interactiunii diziocatie-particula

Prezenta particulei, care este inertd fatd de particuld, influenteaza direct rezistenta
mecanica, pentru ca ea actioneaza ca un nod rigid in matrice, inhibind deplasarea
dizlocatiilor.

1-5.70.3.1. Tensiunea de prag

Chiar si fractiuni volumice mici de particule au un efect pronuntat asupra rezistentei (a
temperatura ridicatd a materialelor metalice: odata cu descregterea fortei aplicate, viteza
de deformare la fluaj scade rapid sub valorile corespunzétoare ale materialelor nearmate,
rezultind viteze de deformatii foarte mict la sarcini finite, fapt care poate fi evidentiat prin
alura curbelor din figura I-18, respectiv prin variatia vitezei de fluaj functie de forfa aplicata.

Fara particule in
dispersie

loge

Durificate prin
dispersie

log o

Figura i- 18. Reprezentaraa schematic8 a comporiarii fa fluaj pentru compozitele armate cu particule.

-5.10.3.2.  Fluajul prin dizlocatii

Dintre expresiile vitezelor de deformatie la fluaj in functie de tensiunea aplicatd, cea mai
frecventa forma intilnita in literatura, corespunzatoare unui mecanism bazat pe deformatia

prin dizlocatii este de tipul:
, D, Gb [ o')"
= — 22
E=4 0T \G (22)
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unde Dy este difuzivitatea volumicd, G modulul transversal, b vectorul Busgers al
dizlocatiei retelei, k; constanta lui Boltzmann, T temperatura absolutd, A o constanta
adimensionala, iar n exponentu) 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 pina la peste 20, care depasesc sensul fizic
obignuit al acestui exponent. Pentru asemenea valori ale lui n care sunt dificil de
rationalizat teoretic, s-a propus o alta forma a ecuatiei de mai sus:

D,.Gb(o— 0',,,)"
T\ G

E=A (23)

Prin scaderea valorii o 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 6\, sub a carui valoare, viteza de deformatie la fluaj se considera
neglijabila. Deoarece in ecuatia (23) viteza de fluaj tinde la zero atunci ¢ind o tinde Ia oy,
se considera ca oy, are infr-adevar semnificatia unei valori de prag.

in privinta sensului fizic al tensiunii de prag, nu se poate afirma ¢4 acesta este un prag
"real” al deformarii, in sensul ¢d la tensiuni mici deformatia ar fi nuld. O asemenea
comportare ar fi contrara celui de al doilea principiu a termodinamicii, care stabilegte
producerea unei cantitati finite de entropie in orice proces activat termic. Cu toate acestea,
pentru aplicatii practice, in care se iau in considerare durate finite, pragul de tensiune, asa
cum a fost el definit, este cea mai importanta caracteristica a materialelor compozite
armate cu particule in dispersie.

Existenta unei tensiuni de prag se reflecta i in comportarea la rupere. Daca se reprezinta
variatia tensiunii aplicate in functie de durabilitatea pina la rupere t, aga cum se vede in
figura I-19, se constata ca durabilitatea tinde {a infinit pentru valori ale tensiunii aplicate
care se afla sub tensiunea de prag.

Durificate prin
dispersie

leg o

Fara particule in
dispersie

log t¢

Figura I- 19. Timpui pind fa rupere in funclie de tansiunea aplicatd. Durabilitatea tinde la infinit atunci cind
fensiunea apticatd scade sub tensiunea de prag i

“engl. threshold stress.
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Durabilitatea materialului scade dramatic de indata ce tensiunea aplicatd creste peste
valoarea tensiunii de prag. Din acest motiv se considera ¢& 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 si pe cit posibil prevazut, din datele
microstructurale, este dependenta de temperaturd a tensiunii de prag si mentinerea unei
rezistente la flugj 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 intilnegte la mai multe familii
de materiale. Decarece marimea pragului depinde semnificativ de modul in care el este
extras din valorile experimentale de fluaj, actualmente eforturiie de cercetare se
concentreaza pe stabilirea unei metodologii coerente de stabilire a lui.

-5.70.3.3. 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, in termenii teoriei dizlocatiilor, dar mecanismul sau de producere nu a
fost inca pe deplin inteles. Deoarece fluajul incepe la tensiuni aflate la valoarea tensiunii
relativ reduse, primele modele s-au concentrat asupra felului in care dizlocatiile acolesc
particulele dure, ocolindu-le. Urmind 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 ci particulele sunt un obstacol in
alunecarea dizlocatiilor. O tensiune de prag poale aparea deoarece dizlocatiile trebuie sa-
si creasca lungimea pentru a putea depasi particula.

Asa cum s-a constatat, aceste “praguri de alunecare” depind in mod semnificativ de
detalile geometrice ale configuratiei dizlocatie-particula (mai precis de extinderea
segmentului de alunecare, forma particulei, indltimea la care se intersecteaza planele de
alunecare etc.).

Figura I- 20. Distribulia schematicd a elementelor geometrice in timpul glisarii focale a diziocaliei peste
particuld.

Procesul de alunecare a fost pentru prima oara modelat presupunindu-se ca dizlocatia
urca “local’ peste particula. Aceasta inseamna ca doar portiunea dizlocatiei care se afla in
imediata vecindtate a interfetei particulad - matrice sufera alunecarea, in timp ce portiunea
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ce nu se afla in contact cu dizlocatia ramine in planul de alunecare, fapt care poate fi
observat schematic in figura 1-20.

In timp ce modelul glisérii locale d& valori ale tensiunii de prag avind acelasgi ordin de
marime cu valorile reale, presupunerile privind forma diziocatiilor trebuiesc privite ca fiind
excesiv de restrictive.

Existind argumente temeinice ca alunecarea locala ar trebui sa fie un proces afari de
echilibru; incovoierea puternica, ce este caracteristica glisarii locale, se poate relaxa rapid
prin difuzie, ducind la o alunecare mai degrabd generalizatd. Un asemenea model de
alunecare a dizlocatiilor este prezentat schematic in figura 1-21.

Mai multi autori au sustinut ideea ¢a tensiunea de prag din aliajele durificate cu particule in
dispersie nu poate fi atribuitd dispersiilor care actioneazd ca obstacole in fata glisarii
dizlocatiilor. In cdutarea unei explicatii valabile pentru existenta tensiunii de prag, s-a dat o
atentie speciala posibilei interactiuni intre dizlocatii i particulele dure.

Studiile de microscopie electronicd prin transmisie sugereaza ca depasirea particulelor de
catre diziocatii nu este controlat de fenomenul de alunecare, ci de o rezistentd care se
manifesta impotriva desprinderii dizlocatiei de particula. Astfel fenomenul aparitiei tensiunii
de prag poate fi atribuit unei interactiuni de atractie particula - dizlocatie.

Figura I- 21. Distribufia schematics a elementelor geomelrice in timpul alunecdrii generahizate a dizfocatiei
peste particuis

Observatiile experimentale concorda in mare masurd cu unele studii teoretice, care au
aratat c3, la temperaturi nalte, interactiunile elastice dintre particule si dizlocatii sunt
modificate complet, astfel incit chiar §i o particula fictivd de duritate infinitd (care respinge
dizlocatiile la temperatura joasa) poate produce o fortd de atractie puternica, degi ea este
incoerenta fata de matrice. Motivul il constituie faptul ca difuzia, de-a lungul interfetei
particula - matrice, relaxeaz forfecarea si, intr-o oarecare mésurd, tensiunea hidrostatica
exercitatd de diziocatie asupra particulei. Aceasta poate permite dizlocatiei s3-gi reduca
energia liniard 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 s
pozitia particulei fata de planul de alunecare. El se aplica indiferent de detaliile procesului
de alunecare care preced detagarea.
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$-5.10.3.4.  Fluajul difuziv

Desi se considera stabilitd existenta modului caracteristic de comportare prin existen{a
unui tensiuni de prag, la materiale monocristaline sau cu granulatie grosolana, caz in care
procesele de diziocare domina deformarea, exista indicii de existenta a lensiunii de prag si
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 grauntitor afiati sub tractiune, la cei sub compresie (relativa), chiar daca grauntii
Tnsisi nu se deformeaza, acest proces numindu-se fluaj difuziv.

Cum fluajul difuziv nu depinde de migcarea dizlocatiilor din reteaua cristaling, se pune
problema daca el poate deveni dominant la tensiuni afiate sub tensiunea de prag a
fluajului prin dizlocare. Aliajele cu particule fine si dure tind sa prezinte o neliniaritate la
fluajul difuziv, care da aparenta unui comportament specific existentei unei tensiuni de
prag. Tensiuni de prag muit mai mari au fost identificate in citeva compozite durificate prin
dispersii de particule, avind granulatie medie si particulele relativ apropiate.

Tensiunile de prag la modelul fluajului difuziv prezintd si o puternicd dependentd de
temperaturd, mult mai pronuntata decit (a 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 bazd acumulate pind in prezent sunt prea putine si prea dispersate pentru
a putea permite o reprezentare narmalizatd, asa cum se procedeaza in cazul fluajului de
dizlocatie.

Mai multe modele au fost elaborate In scopul explicarii prezentei tensiunii de prag la fluajul
difuziv. Unul dintre aceste modele considera emisia si absorbtia de vacante la limitele de
graunte ("reactia la interfald”), ca fiind factorii ce limiteaza viteza de desfasurare a
procesului. Acestea sunt sustinute de studiile atomiste asupra limitelor de graunte, care
sugereaza o structurd bine definitd a acestor zone. Vacantele pot fi emise sau absorbite
doar de dizlocatiile de la limitele de graunte, care trebuie sa se deplaseze n 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 fa modele care
calculeaza tensiunile pentru dizlocatiile aflate fa limite:

(0,%), ~ C’—/”- (24)

A

unde b, este vectorul Burgers a unei dizlocatii de la limita de graunte, iar /4, este distanta
intre particule la limite. Atunci cind dizlocatille de Ja limite pot glisa peste particule, pragul
este redus la acela pentru alunecarea locala.
Luarea Tn considerare aici a unei alunecari locale este potrivitd, deoarece dizlocatia de la
limita de graunte este constrinsa sa ramina, in cursul deplasarii, la interfata particuld -
matrice. Prin analogie cu fluajul prin dizlocatie, o interactiune de atractie intre dizlocatiile
de la limite gi particule, ar putea juca un anumit rol, dar efectul ei nu a fost inca studiat.
Intr-un alt tip de model, se presupune ca limita de graunte, i nu interfata particula -
matrice, actioneazd ca 0 sursa sau un captator perfect de vacante. Relaxarea tensiunii
care se nas,lte in particule, duce la o tensiune de prag pentru fluajul difuziv. Daca relaxarea
se produce prin inifierea de bucle de dizlocalii ale retelei cristaline, rezultd urmatoarea
tensiune de prag:

(o), =21 (25
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in care s-a notat cu ffractiunea volumica a particulelor, iar r raza lor. Alternativ, bucle de
dizlocatie se pot forma si la interfaja particula - matrice, rezultind o tensiune de prag
dependenta de temperatura:

o _”_'(ﬁi

(04), = 220k,T (28)
unde G; este modulul transversal “sesizat ” de bucla de dizlocare de la interfal3, iar b; este
vectorul Burgers.
Este dificil de stabilit care dintre aceste modele de calcul sunt mai potrivite. Experienta
limitata de pind in prezent, sugereaza fnsa ca existd o dependentd liniard de fractia
volumica.
Ecuatia (26) prezintd o puternicd dependentd de temperaturd, care nu poate fi altfel
explicata decit prin tensiuni puternice la nivelul limitelor de graunte. Deoarece unii dintre
parametri nu sunt cunoscuti intotdeauna cu precizie (b, f,, 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 subfiniaza un alt fapt important. Procesele difuzive intergranulare 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, in cazul materialelor
durificate prin dispersie, poate rezulta o tensiune de prag aparentad si pentru procesul
difuziv. Necesitatea modificarilor fiind mai redusa la factori GAR redusi, se poate explica in
aceste mod existenta unei tensiuni de prag sensibild la factorul GAR si fa orientarea
tensiunii. Aceste consideratii sunt inca aflate in discutie, la nivelul actual al cunostintelor.

1-5.10.4. Concluzii

Tensiunea de prag trebuie privita ca cea mai impartanta caracteristica a relatiei tensiune-

deformatie, Tn cazul materialelor armate prin dispersie. Scaderea accentuata a vitezei de

fluaj la tensiunea de prag poate fi explicatd prin presupunerea ca exista o interactiupe de

atractie intre dispersii i dizlocatii, presupunerea ca particulele sunt numai obstacole in

deplasarea dizlocatiilor, ducind la dificultati conceptuale. Consideratiile teoretice au aratat

ca, la temperaturi apropiate punctului de topire al aliajului matricei (atunci cind difuzia este

foarte intensa), dispersiile fine sunt abstacole ineficiente in calea deplasarii dizlocatiilor,

daca ele nu exercitd §i o interactiune de atractie.

in aplicatiile praclice, mentenabilitatea pe termen lung a tensiunii de prag este esentiald

insa, in principiu nu existd nici o garantie impotriva aparitiei unor noi mecanisme de

deformare, ia viteze de fluaj incomensurabil de mici.

La nivelul actual de cunoastere exista cel putin douad procese cu potential de producere a

unor deformalii la tensiuni inferioare tensiunii de prag, pe durate lungi de utilizare gi fara a

aparea la ncercari de durata mai redusa:

— prin activare termica se produc desprinderi de dizlocatii, care conduc la deformatii de
valoare finita, la tensiuni mai mici decit cea de prag.;

- limitele de graunti pot contribui la defosmatie prin alunecari la limite sau acumularea de
defecte.
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Figura I- 22. Reprezentarea schematica a posibilefor contribulii ale tensiunitor, infericare celei de prag, la
deformatii de fluaj cu viteza extrem de mica.

in timp ce ultimul caz poate fi evitat, la monocristale sau la granulatii grosolane cu un

factor GAR ridicat, primul reprezinta o limitare “intrinsecd” a durificarii prin dispersie la

temperaturi ridicate. Ambele efecte sunt ilustrate de figura 1-22.

Cercetarile efectuate pina in prezent conduc la urmatoarele reguli catitative si generale de

realizare a efectului optim de durificare Tn compozitele amate cu paricule fine in

dispersie:

- particulele trebuie sa fie la distante cit 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 volumici a
particulelor, Tn interesul unei bune ductilitati.

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

Modu) in care aceste reguli generale pot fi traduse in expresii cantitative si in procedee

practice, reprezinta practic tematica de studiu pentru caracterizarea completa a acestei

categorii de materiale, din punctul de vedere al comportérii la temperaturii ridicate.

I-5.11. Recristalizarea gi cregterea grauntifor
Compozitele metalice care au fost supuse prelucrdrii prin deformare plasticd pot
recristaliza in timpul recoacerii. Efectul separérilor de fazi secundara asupra recristalizarii
este destul de bine cunoscut, insa in ceea ce priveste particulele mai mari de 1 pm, caz
care acopera majoritatea compozitelor produse pina in prezent, cercetérile sunt in curs.
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Figura {- 23. Mérimea de grunte prevazuld in funclie de marimea particulelor $i proporfia de armare

Se cunoaste ca aceste particule ceramice stimuleaza germenii recristalizarii in zonele
deformate, adiacente particulelor. In general fiecare particula formeaza cel putin un
nucleu, mativ pentru care granulatia rezultatd va fi in strinsd legaturd cu distributia
particulelor.

Germinarea stimulatd de particulele ceramice se produce numai dacd la maiginea
particulelor s-au format zone deformate, motiv pentru care deformatia trebuie sa se
producd [a o temperaturd sub cea critica de tranzifie. Prin deformare plastica la rece
granulatia se poate reduce dupa recristalizare foarte mult, mergind pina 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/F2(1-Fy) (27)

Transpunerea grafica a relatiei de mai sus, pentru citeva mérimi de particule si proportii de
armare uzuale in producerea compozitelor, este prezentatad in figura 1-23. Zona in care
curbele sunt trasate punctat reprezinta situatiile in care recristalizarea este improbabila.
Cercetarile experimentale au relevat ¢a particutele mai mari de 3 pm pot germina mat mult
decit un graunte, motiv pentru care valoarea data de relatia (11) poate privita ca si limita
superioara, granulatia fiind mai find decit cea prevazuta.

Marimea grauntelui este afectata si de alte variabile, cum ar fi marimea deformatiei,
temperatura de recristalizare, viteza de incilzire, elementele de aliere etc. Din acest motiv
valoarea data de relatia (27) §i datele furnizate de diagrama din figura [-23 trebuiesc privite
doar ca valori orientative, cercetarile trebuind sa fie aprofundate pentru fiecare caz in
parte. Cu toate acestea dacad particulele de armare sunt foarte apropiate, cresterea
subgrauntilor, necesard pentru recristalizare, este impiedicata, iar la recristalizare
structura se relaxeaza dar nu recristalizeaza. Aceste situatii sunt descrise de o serie de
relatii empirice. De exemplu recristlizarea este impiedicata atunci cind Fyv/d > 0,1.
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Atunci cind germinarea grauntilor de catre particule se produce, nucleele de germinare se
diatibuie in intericrul zonei deformate, motiv pentru care rezultd o textura intimplatoare.

in cazul in care materialul este expus la temperaturi ridicate, dupa ce s-a produs
recristalizarea, este de mare importantd practica stabilitatea granulatiei obtinute, unele
studii concentrindu-se asupra acestui aspect. Astfel a fost pus in evidentd pentru
compozitele metalice pe baza de aluminiu efectul de fixare (Zener pinning effect) pe care il
au particulele ceramice. Dimensiunea maxima la care se limiteaza cresterea granulatiei in
cazul expunerii indelungate la temperatura a fost dat de unii autori sub forma urmatoarei
relatii:

Dpmax = 2d/3Fy (28)

Din aceasta relatie rezulta in mod evident efectul pozitiv asupra stabilitdtii iermice a
granulatiei pe care il exercitd o proportie ridicata in elemente de armare.
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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 oboseald, depind esentialmente de procedeul de

producere adoptat, din motive legate mai ales de uniformitatea distributiei particulelor
ceramice, apare pregnant necesitatea studierii In continuare a tehnicilor de elaborare care
ofera caracteristici superioare, in conditii tehnico-economice favorabile.

Studiu! 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 si optimizarea
procedeelor clasice sau folosirea unor noi materiale, atit pentru matrice cit si pentru
armare, n scopul imbunatatirii performantelor, mai ales in cazul celor critice,
dependente de microstructura. Faptul ca pentru materialele produse pina in prezent s-
au raportat valori ale proprietatilor rezultate cu o mare imprastiere, ridicd problema
controlului $i reproductibilitati elementelor microstructurale, elaborarea unor noi
modele de calcul pentru caracterizarea materialelor; gasirea unor noi corelatii intre
parametri de elaborare, microstructura si proprietati etc.

- Cea de a doua directie principald se referd la atenuarea unor dezavantaje relative.
Astfel costurile relativ ridicate ale materialelor produse, precum si tebnicile 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 a utilizarea industriald curenta, impune
caracterizarea completd a materialului, inclusiv elaborarea unor specificati de
proiectare constructivd i tehnclogica, Tnvingerea unui oarecare scepticism al
potentialilor utilizatori industriali. Un criteriu important in selectia unui material pentru o
anumita aplicatie il constituie posibilitatea producerii §i prelucrarii prin metode si cu
utilaje clasice, in special cele de mare praductivitate (turnare, deformare, aschiere
etc.) fie in forma finala, fie ca semifabricate de difente tipodimensiuni.

Legat de prima disectie principala 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
prezintd transformari structurale complexe din punciul de vedere al proprietatilor rezultate.

Un subiect interesant 1l constituie posibilele influente pe care particulele ceramice le pot

avea Tn cadrul acestor transformari, Ja producere si in timpul prelucrarii termomecanice,

precum si elementele microstructurale noi pe care le introduce o asemenea matrice, in
urma armarii cu particule ceramice, avind n vedere $i efectele transformarilor structurale
asupra proprietatilor mecanice si tehnologice.

Cea de a doua idee conducédtoare a studiilor prezentate se afld in relatie cu cresterea

disponibilitatii i accesibilitatii acestor materiale, prin elaborarea unor tehnologii, fezabile

din punct tehnico-economic cu nivelul tehnologic gi gradul de dotare existent actualmente
in industria prelucratoare. Aceasta presupune elaborarea unui itinerar tehnologic complet

de producere si elucidarea posibilititilor de transformare a proprietatilor mecanice i

tehnologice prin tratamente termomecanice. In scopul realizarii unor caracteristici

superioare, s-a urmarit optimizarea parametrilor de tratament termomecanic, atit la nivelul
elaborarii, ¢it i in ceea ¢e privegte prelucrarea secundara in vederea utifizarii.
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lI-2. Itinerariul tehnologic de producere

II-2.1. Alegerea procedeuliui de elaborare

Asa cum s-a subliniat in consideratiile ficute la capitolul 1, metodele de producere a
compozitelor de aluminiu bazate pe metalurgia pulberilor prezintd avantaje evidente,
printre care se pot aminiti cea mai buna flexibilitate In ceea ce priveste marimea
particulelor si properiia de armare realizata.
Metalurgia pulberilor presupune aplicarea unor temperaturi mai reduse, durate mai scurte
de contact intre metalul in stare topitd si particulele ceramice, permitind de asemenea un
contral mai bun asupra fazelor gi constituentilor care se formeaza in timpul producerii, in
special la interfata matrice-particule. Aceasta categorie de procedee realizeaza elemente
de microstructura mai favorabile, in ceea ce priveste granulatia, incluziunile, segregatiile,
defectele de relea cristalina, distributia a elementelor de aliere etc.
Unul dintre aspectele cele mai importante ale structurii compozitelor il reprezinta distributia
particulelor ceramice in matricea metalicd. Aga cum s-a aratat, o distributie uniforma a
particulelor este conditia de baza pentru oblinerea unor valori mai bune pentru tenacitate
si ductlilitate, proprietati deficitare la acest tip de materiale, fapt care poate exclude
utilizarea la numeroase aplicatii ingineregti. De asemenea evitarea aglomerarilor de
particule imbunatateste semnificativ rezistenta la oboseala si deschide drum la numeroase
utilizari, mai ales 1n industria automobilului.
Faptul ca materialele produse prin metalurgia pulberilor asigurd cea mai favorabila
distributie a particulelor ceramice, aldturi de alte avantaje structurale, precum o granulatie
find, o proportie mai redusa de oxizi §i incluzivni, recomanda aceastd categorie de
procedee ca avind cel mai mare potential de dezvoltare.
Avind in vedere obiectivul propus, de punere la punct a unei tehnologii cit mai atractive din
punct de vedere tehnologic $i economic s-a optal pe un itinerariu avind un numar minimal
de faze. De asemenea s-a urmarit evitarea utilizarsii pe ¢it posibil a unor utilaje complexe,
care s3 faca apel la forte i presiuni foarte mari, precum cele bazate pe presarea
izostaticd, la cald sau la rece, tratamente in vid sau cu incalziri prin metode
neconventionale, sau alte operatiuni de mica productivitate.

Analiza efectelor diferitelor operatiuni, componente ale itinerariului tehnologic, e au asupra

proprietatilor finale, a dus finalmente la adoptarea variantei prezentate in figura I]-1.

1. Cele doua sortimente de pulberi, metalice i ceramice, se supun in prima instanta
amestecdrii, ca o primd etapa in realizarea distribuirii particulelor ceramice n viitoarea
matrice metalica. Dintre variantele disponibile, se distinge amestecarea mecanica in
moara cu bile, atit din punctul de vedere al productivitalii $i simplitatii, procedeul fiind
pus la punct in diverse domenii industriale, cit i in ceea ce priveste posiblitatea reglarii
in limite largi a parametrilor tehnologici. Fenomenele complexe care au loc in spatiul de
lucru sunt legate de energia specificd 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 gi
dimensiuni apropiate celor finale. In scopul simplificarii acestei operatiuni s-a optat
pentru compactarea prin presare la rece. De asemenea se realizeaza in 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 ugoarad. Spre deosebire de presarea [a cald, eventual cea izostatica,
varianta aleasa foloseste utilaje i scule mult mai simple.

“engl. clusler.
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Figura li- 1, lfinerariuf tehnalogic de producere a compozituiu).

Un motiv in plus care face ca presarea |a cald, muit mai scumpa, sa nu se justifice este
acela ca in general structura rezultata dupa amestecare mecanica gi compactare, este
neuniforma din punctul de vedere al distributiei de particule ceramice, indiferent de
varianta de presare aleasa. Din acest moliv, pentru asigurarea unei calitdti superioare
a malerialui este necesara o operatie suplimentara constind dintr-o deformare la cald.
Aceasta operatie asigura n 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 ¢d pulberile sunt legate doar prin forte de adeziune, sarcinile care pot fi
suportate fiind foarte reduse, exclusiv cele ocazionate de manipuldri tehnoiogice
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 parametii tehnologici aplicati sunt in general elucidate pentru cazul
materialelor monobloc. Din acest motiv s-a urmarit punerea in evidenta cu precidere a
particularitatilor ce apar la tratamentul aplicat agregatelor din amestecuri de pulberi
metalice gi ceramice.

4. Ca urmare a tratamentului termic de sinterizare, are loc imbinarea particulelor metalice
$i umplerea majoritatii golurilor. Cresterea gradului de compactitate, in scopul
imbunatatini proprietatifor mecanice se produce prin operatiuni de deformare plastica la
cald: forjare, roluire, extrudare etc. Fenomenele de curgere a materialului au ca efect si
modificarea distributiei de particule cesamice in matricea metalica, si mai ales de
indepartare a aglemerarilor de particule (cluster), fiind susceptibile a fmbunatati
tenacitatea, ductilitatea si 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 alffei 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
conditionatd gi de folosirea ca materii prime a unor materiale relativ ieftine si disponibile la
scara industriald. Acest deziderat poate fi indeplinit in conditiife in care sunt folosite afit ca
$i pulberi metalice, cit §i ca pulberi ceramice, marci standardizate, procurabile pe filiera
comerciala.

W-2.2.1. Pulberile metalice

Matricea metalica a matefialului 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 inaltad rezistenta, folosite in industria
constructoare de masgini.

#-2.2.1.1. Caracteristici fizico-chimice

Sortimentul de pulberi metalice folosite are simbolizarea comerciald Alumix 123,
compozitia aliajului fiind prezentata in tabelul I1-1:
Tabelut fI- 1. Compozifia aliajului Afumix 123,

Aliaj sinterizat |8 e

XIOmDEIZ2al  AlCuSiMg
in timpu! procesului de producere prin atomizare din topitura, la contactul cu aerul, fiecare
particulda se acoperd cu un strat subtire de oxid. Dint acest motiv, puiberile pe baza
aluminiu au o activitate redusa pe timpul sinterizarii si au tendinta de a se suda la rece de
peretii sculelor pentru formare sau compactare.

Rezolvarea partiald a acestor probleme o reprezintd adaugarea de lubrifianti. Aceasta are
ca efect si scaderea simtitoare a presiunilor necesare unei compactari eficiente, precum i
a fortelor de extragere din sculd a pieselor compactate.

Un efect favorabil it are adaugarea de elemente de aliere, dintre care se remarca
magneziul, sificiul, cuprul $i zincul.

* procural prin amabilitatea firmei Eckart Werke GmbH din Germania.
steramida tip HOECHST Microwax C
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Adaosurile de magneziu, (a fel ca si cele de siliciu favorizeaza ca topitura rezultata prin
incalzire deasupra liniei solidus s& penetreze stratul de oxid ce inconjoarad particulele si
astfel sa realizeze consolidarea.

Se cunoagte ca pelicula de oxid formata la suprafata metalica este mai putin stabila la
aligje fatd de aluminiul nealiat. Studii efectuate pe aliaje Al-Mg incalzite in aer [292] arat3
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 reacliile urmatoare:

AlO; + 3Mg — 3MgO + 2A1: AG® = -140kJ/mof la 500 C (1)
4A103 + 3Mg — 3MgAlL Q4 + 2A1 AG® = -280kJ/moi 1a 500 C (2)

Energia libera de valoare ahsolutd mai mare a reactiei (2) favorizeaza formarea spinelului
MgAl,04, dar in realitate procesul de oxidare al aliajelor cu baza de Al. care conlin ca
element de aliere-Mg este foarte complex si depinde de compozitia aliajului.

In plus magneziul are un rol insemnat in durificarea prin precipitare a solutiei sohde. prin
compugsii intermetalici pe care i formeaza

Tabelul f- 2. Caracteristicie aliajutui de sinterizare penfru producerea malricei,

. ge . imbol . .
Caracteristica Metoda pentru determinare DsINIISO Valori admisibile
Distributia manmii “Determinarea dimensiunii particulei prin 25 75— 85 pm
particulelor cernere uscata cf. DIN 66185/2; 1SO S 0,30 - 0,50
4497
Densitatea aparenta Delerminarea densitalii aparente prin Pa 0,95 - 1.05 g/cm’
_metoda Funnel, of. DIN/ISO 3923/1__ I \
Densilate in slare - Delerminarea densilalii in slare 1asala i) 1,25 - 1.35 g/em’
tasata - of. DINYISO 3953/1
Fluiddate Determinarea fluiditalii pulberii cf. <30 s (50q; 5.0 mm)
_DINISO 4490 . D .
Rezisienja mecanicd a : Delerminarea rezislenlei in slare S >8.0 N/mm”
semifabricatului " compaciata prin rupere transversala a
compactal " probelor reclangulare
Proprietat de Determinarea modificarilor Adgs -0.25+0.25%
compadiare 5i dimensionale asociate compactarii $1
sinletizare sinterizani
\ 100 A%E B
| . .

Procente [4]

200 200-100 100:83
| Dimemiuns [j#m)

Figura li- 2. Distribulia dimensionald a particuiefor de pulbere Alumix 123.
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#-2.2.1.2,  Proprietati tehnologice

Aliajul Alumix 123 se obtine din agregatul de pulberi metalice ca urmare a unui tratament
termic de sinterizare avind urmatoarele faze tipice:
1. Indepartarea lubrifiantului

In scopul realizarii de proprietati mecanice superioare, prin consolidarea corespunzatoare
a materialului, este absolut necesard indepartarea Iubrifiantului folosit la compactare.
Aceasta se face prin incalzire la o temperatura in general sub 420°C, mai frecvent la
400°C, timp de 20 de minute. Cantitatile de lubrifiant ramase (sub 0,1%) vor fi indepartate
la sinterizare, ele neinterferind cu procesele de difuzie.

g

570..830°C

400.. 420°C

Terrperatua

10.. 20 min

Ardere lubrifian

Ourata [rmir]

Figura H- 3. Ciclograma tratameniului terric de sinterizare.

2. Sinterizarea 4 . B . o )
Prezenta la aliajele pe baza de aluminiu a peliculei subtiri dg qxld facg ¢a sinterizarea sa
poats fi realizatd doar in conditile prezentei unei faze lichide. Obignuit temperaturile
adoptate pentru aceastad categorie de aliaje se situeaza in gama de_temperatqn de la 570
pind la 630°C. in aceste conditii, fazele eutectice pengt(eazé pelicula subtire de oxid.
lichidul difuzeaza n particulele de aluminiu, formind un aliaj omegen. . 4

Un ciclu tipic de tratament termic de sinterizare, care va fi supus unei proceduri de
optimizare a parametrilor este reprezentat in ciclograma din figura (1-3.

1-2.2.1.3.  Tratamente termice aplicate

istici i iaj ] interizarii pot fi simtitor crescute
Caracteristicile mecanice ale aliajele rezultate in urma sinteri. tf titor :
prin tratamente termice corespunzatoare, similare celor aplicate aliajelor obtinute prin
metode din metalurgia topiturii.
1. Starea T1 ) i N .
Se obtine prin sinterizare la temperatura recomandatd, urmata de racire pina la
temper'atura ambianta.

3 T4 ) _ _ . .
Tzncgz?r;e?n aer timp de aproximativ 30 de minute la temperaturi cuprinse intre 495 si

505°C urmata de ricire rapida in apa. Durificarea prin precipitare ca urmare a imbatrinirii
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naturale se face prin depozitare la temperatura camerei (15-25° C). Durificarea este
realizata complet dup@ aproximativ 30 de zile de la cilire.

3. Starea T6

Este un tratament de durificare termica, constind din punerea in solutie timp de 30 de
minute, in aer, la 485-505°C. urmatd de racire in apa. apoi o imbatrinire la 160°C timp de
18 ore.

Starea structurald realizatad in urma imbatrinirii termice la durate apropiate celei de 18 ore
corespunde imbatrinirii la duritate maxima’, mentinerea in continuare la imb&trinire avind
ca efect coalescenta precipitatelor formate si scaderea duritatii. corespunzatoare unei
supra-imbatriniri .

Proprietatile mecanice rezultate dupa lratamentul aliajelor nearmate cu particule ceramice
sunt sintetizate in tabelul I1-3:

Tabelul #1- 3. Proprietatile mecanice realizate in urma {ratamentelor termice.

Presiune de Densitatea Densitate Modificar Rezistenta Duritate Alungire

Tip compactare compactat  sinterizat dimensionale la tractiune
P Po Ps Al Rm HB A5
MPa glem’  glom’ % N/mm* %
Alumix 250 2,56 2,52 -0.4 Tia 190 60 5
123 400 0285 0 2% 02 T4 260 75 3
T6 320 100 1

11-2.2.2. Puilberea ceramica

Elementele de armare a maltricei metalice trebuie sa fie reprezentate de particule. care sa
poatd realiza efectul de durificare a compozitului. Pentru ca imbunatatirea proprietatilor
mecanice sa& fie semnificativd materialul de armare trebuie sa& prezinte rezislenta
mecanica, rigiditate de valori ridicate §i sa fie relativ inerte fata de matricea metalica pina
la temperaturi cel putin egale celel de producere De asemenea avind in vedere obiectivul
de realizare a unor materiale cvasi-izolrope. particulele ceramice se aleg de forma
neregulata.

Froportie [%]

075 225 375 525 675 825 875 1125 1275 14 15,5
Dimensiune particula [um]

Figura ll- 4 Distnibulia dimenistonald a particulefor din carburd 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 gi din considerente legate de dorinta de realizare a unei variante economice,
studiu} bibliografic $i al ofertelor comerciale de matenale ceramice, au indicat ca varianta
optima folosirea unet pulberi abrazive din carburé de siliciu (SiC}, cu diametrul mediu de
~8,5 pym, marca F800 . Distributia dimensionald a particulelor indicatad de producétor este
cea din figura 1l-4.

" produsa de Universal Abrasives §i pusa |a dispozifie de catre firma Optica S.A. Timigoara.
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II-3. Influenta parametrilor amestecirii mecanice asupra proprietatilor
structurale

I-3.1. Consideratii generale

Agsa cum s-a constatat din studiul bibliografic intreprins $i din studiile preliminare efectuate,
distributia uniform@ a particulelor ceramice in matricea metalica are o influenta
semnificativd asupra proprietafilor mecanice. Neomogenitatile structurale sub forma
aglomerarilor de particule si formarea unei retele continue si subtiri de particule ceramice
mici, care inconjoara grauntii metalici, produc parozitdti in material gi diminuarea efectelor
de durificare structurala produse de particule.

Diminuarea rezistentei mecanice a materialului are loc ca urmare ca reducerii sectiunii
utile a piesei, aglomerarile de particule actionind ¢a un gol de material, datorita faptului ca
materialul metalic nu reuseste in aceste zone sa inglobeze particulele aflate (a distante
mici. De asemenea, aga cum s-a ardtat In capitolul |, aglomerarile vor reduce prin
mecanisme structurale specifice ductilitatea, tenacitatea si rezistenta la oboseals.
Inlaturarea partiala a porczitatilor se poate face prin aplicarea unei operatiuni de infiltrare a
aliajului de matrice in stare mixta, solid — lichid, prin presare la cald, operatiune
coslisitoare si avind o eficienta destul de redusa.

Remedierea distributiei neuniforme a particulelor ceramice este foarte dificil de realizat,
procedeele ultericare de deformare plastica (a cald sau la rece nu realizeazi decit
ameliorarea partiald, chiar dacé se aplica grade mari de deformare. Rezulta ca o conditie
preliminara de obtinere a unor materiale cu calitati superioare este amestecarea omogena
a pulberilor metalice cu cele ceramice i evitarea pe cit posibil a aparitiei de segregari.

I1-3.2. Parametri fizici si cinematici ai amestecarii mecanice

Actiunea mecanicd asupra amestecului de pulberi se produce prin elemente active de
faorma unor bile, puse Tn migcare fie prin rotirea containerului utilajului, fie cu ajutorul unui
amestecator format din mai mulie tije care actioneaza asupra bilelor.

Spre deosebire de procedeele de aliere mecanica, la care energia transmisa este de
valori mari, avind loc deformatii importante, insotite de transformari de faze si formarea
unor noi compugi, amestecarea mecanica are ca scop doar omogenizarea distributiei d?
particule ceramice in pulberea metalica, reactille fizmo-ch;mm.e t.rebumd ~evhltate cu multa
grijd. in acest scop densitatea de energie transmisa trebuie sa fie redusa, iar stabilitatea
compozitionald mentinuta in timpul amestecarii. o A o
Experimentele preliminare prevazute pe baza datelor4d|n bibliografie au indicat un raport
masic intre amestecul de pulberi si bile de 1:1 si un grad de .um?lere volt_:mlca a
containerului de 35-50%, in cazul folosirii unei mori cu bile avind ¢ viteza de rotatie de 45
rotatifminut gi o capacitate de aproximativ 5 litri . ) . o
in aceste conditii 0 amestecare cu durata de 2 ore a asigurat o buna omogenizare, fgra
incilzirea amestecului. Energia redusa a procesului §i stabilitatea chimica a pulberilor
folosite nu a facut necesara proteclia prin vacuum sau gaze inerte, analizele prin difractie
de raze X nu evidenteaza in acest sens aparilia de noi faze . o o
Pulberea din carbura de siliciu a fost in prealabil uscata prin incalzire in etuva, timp de 1

ori la 150°C, fiind folosita imediat dupa r&cire.

11-3.3. Influenta parametrilor geometrici ai pulberitor f

iul bibli ic a indi [ asuri tehnologice folosite pentru uniformizarea
Studiul bibliografic a indicat o serie de masun ten ' pen

amestecarii. istfel se pot aminti folosirea de utilaje cu energie ndicata de amestecare,

cresterea duratei acestet operatium, folosirea de activatori, tratamente termice sau
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acoperici aplicate pulberii ceramice, efc. Toate aceste masuri au un efect destu! de
modest, complicind itinerariul de producere si ridicind costurile de producere a
materialului.

Studiile publicate in ultimul timp au semnalat faptul c3 relatiile intre parametri geometrici ai
pulberilor folosite la amestecare au influenta hotaritoare asupra eficacitatii amestecarii,
find indicate fie relati empirice, fie chiar modele analitice care pun in relatie acesti
parametri. Desi mai putin cercetata relatia dintre participarea volumicd si distributia
particulelor ceramice, exercitd o influentd importantd asupra calitati amestecului,
observalile experimentale indicind inrautatirea distributiei pe masura cregterii proportiei
volumice a particulelor ceramice. Aceasta influenta se exercitd in strinsa influenti cu
dimensiunile pulberilor, stiut fiind c& diferenta semnificativd de diametre intre cele 2 tipuri
de pulberi poate avea ca efect, pe parcursul itinerariului de producere, aparitia unor
aglomerari de particule ceramice.

Astfel pe linga alegerea unei tehnici corecte de amestecare, care sa realizeze cu succes
dezagregarea particulelor gi distribuirea lor uniferma, trebuie cunoscut daca proportia
volumica a particulelor ceramice i distributia aleasa sunt compatibile 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 ia cald.

in mod evident, pentru o anumitd proportie volumica de particule si un diametru al
particulelor metalice bine definit, cu cit particulele ceramice sunt mai fine, cu atit mai putin
spatiu va fi disponibil pe suprafata particulei metalice, pentru ca aceasta sa intre in contact
cu ceramica. Pentru fiecare proportia volumica de particule ceramice care se doresgte a se
realiza, exista o valoare criticd a dimensiunii particulei ceramice. sub care se vor forma
aglomerari. incercérile de a scddea in continuare dimensiunea particulelor vor avea ca
rezultat inrautatirea 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 participare a
elemenlelor de armare pentru care se pot realiza distributii relativ uniforme ale particulelor
ceramice.

Pentru calculul estimativ al relatiilor dintre dimensiunile particulelor si proportia volumica
de elemente de armare se vor nota cu D i o diametrele particulelor metalice, respectiv ale
celor ceramice. S-a mai notat 5=D/d, iar Vmp si Vep sunt volumul particulei metalice,
respectiv al celei ceramice.

Ameslecarea mecanicd presupune distribuirea uniforma a particulelor ceramice pe
suprafata celei metalice. In fimpu! consolidarii care urmeaza amestec#rii, acestea sunt
fortate sa patrunda in metalul mai moale. Proportia volumica a ceramicii este data de
urmatoarea relatie:

nVep
2 1
V= T (3
Ve 3
Vinp + n-¥ep 28 +1
2 n

unde n este numarul de particule ceramice imprastiate pe suprafata particulei metalice,
din care doar jumatate din volum este inserat in particula mai moale, cealaltd jumatate
fiind cuprinsa in particula Invecinata.
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Figura lI- §. Dimensiunite caracteristice ale amestecului de pulberi.

Daca la fiecare particula ceramici va corespunde un segment sferic de coarda £ (distanta
medie intre particulele de armare) pe suprafata particulei metalice, suprafata rezervata
tiecarei particule ceramice este:

a = aDh {4)
unde A este Tnaltimea segmentului sferic.
Deoarece:
DY (LY (D )"
= =|=| +| =-h 5
3 -GG e
atunci:
D-ND'-T
h=—"—7—"= 6
) (6)
Facind substitutiile rezulta:
- ,IDQ."‘H);L' (7)
2
Numnarul de particule imprastiate pe suprafata particulei metalice va fi:
P2 _25.= (8)
a  s5-V& -4

unde A = L/d. Exprimind ecuatia de mai sus in functie de 4, distanta dintre particule relativ
la diametrul lor, se obtine urmatoarea egalitate:

2(1 AR
=)l o

unde cel de al doilea termen din membrul drept al egalitétii are o valoare semnificativa
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doar pentru valori ale lui & apropiate de 1. Aceasta expresie este reprezentata grafic in

Anexa |11 pentru citeva valori de participare volumicé ale particulelor ceramice.

In conformitate cu previziunile pe care le face alura curbelor din Anexa 1.1 se poate

afirma:

— Pentru o valoare constantd a participarii volumice a pulberii ceramice, la o valoare
medie d a diametruiui particulei, variatia distantei intre aceste particule, ca functie de
diametrul particulei metalice, prezintd un maximum deplasat inspre valarile mici ale
raportului D/d. De exemplu pentru participari volumice intre 5% si 30%, D/d la (L/d)max
se va modifica aproximativ intre 3,5 §i 2.

- Valoarea maxima apare in mod evident, deoarece madelul isi inceteaza valabilitatea in
cazul particulelor ceramice §i metalice cu diametre apropiate. La valori ale lui D/d
superioare celei care da (L/d)msx particulele ceramice sunt mai apropiate una de alta,
pe madsurd ce diametrul particulei metalice creste relativ fata de cel al particulei
ceramice (arie specificd mai mica a grauntilor metalici).

— Amestecurile la care aparitia aglomerarilor de particule este mai putin probabild apar
pentru valorile cele mai mari ale L/d. Valoarea L/d =1 se refera la situatia in care toate
particulele ceramice distribuite 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 aglomerari de particule ceramice de armare. Cu cit
participarea volumicd a ceramicii (gradul de armare) este mai mare, cu atit acest
interval este mai ingust. De exemplu la V = 20% rezulta 1,3< D/d <8, iarla V = 30%
rezultd 1,1< D/d <4 6.

in situatiile reale, cu cit 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 si 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 gréunte si partnmpa_re; vqlumlc_é. _

Cu cit intervalul este mai mic, cu atit amestecarea este mai dificila. Criteriul ales de L/d >
1,5 va elimina in general orice posibifitate de a adduga mai mult de 30% particule
ceramice fira a exista pericolul formarii de aglomerari.

Aceste consideratii in privinta intervalului admisibil pentru D/_d au _imp_odqnt.é practica,
deocarece pulberile se caracterizeaza printr-o distributie a dlmvensmrjul dlameFrelor df’
particule, mai degrabd decit printr-o valoare unica §i umforma_a dla_metrulun. _Cu cit
intervalul de valori admisibile ale lui D/d este mai mic, cu atit mai ingusta va trebui s3 fie

istributia di relor de particule.

dPlzgtI:Jumi;igl::;:td?n aliaj F:c’ie aluminiu care se iau in studiu, de tip Alumix 123, diametrele
particulelor metalice se fnscriu in limitele a D = 75 - ?5 pm. In caz_ul amestlecaru_ cu
pulbere din carbura de siliciu SiC, din fractiunea F800 awlnd valoarea‘ diametrulut normnal
de 8,5 um, 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 I1.1 si prezentate in
tabelul 11-5.

Valorile maxime ale i L/d corespund diametrului maxim a particulei metalice si
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 L/ corespunde aproximativ
cu D/gd=10.

Tabeiul #f- 5. Valorite criterivfui L/d in cazul armarii cu particule ceramice FBOD.

V [% vol.]
5
10
15
20 . .

25 0,89 0,84 0,79
30 0,79 0,74 0,70
35 0,70 0,66 0,62

In tabelul 11-5 au fost scoase tn evidenta valorile acceptabile ale raportului L/d, adica
situatia cind acesta este cel pufin supraunitar, iar probabilitatea de producere a
aglomerarilor de particule ceramice este mai mica.

Tabelu! H- 6. Valorife criterivlui LA in cazul armdrii cu particule ceramice F1200.

V [% vol.] L/dymax L/d)med L/d)min

5 bd X . PN
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

a5 0,48 0,45 0,42

in cazu! 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 um, ¢az in care D/d
este maximum 20,65 $i minimum 18,30, valorile criteriului L/d devin cele prezentate in
tabelul 11-6.

Asa cum rezultd din valorile calculate in cele de mai sus folosirea pulberii ceramice de
granulatie 1200 limiteaza practic procentul de armare al compozitului rezultat la proportii
de aproximativ 5%, valori la care efectul de durificare prin particule este redus.

O proportie semnificativa a participarii particulelor din SiC, paralel cu o buna distributie a
lor in masa metalica, se poate obline prin folosirea unei pulberi ceramice cu dimensiuni
ceva mai mari. Astfel, pentru granulatia de 800, criteriul L0 pastreaza valori supraunitare
pina la participari volumice de 15%, situatie in care se sconteazé un efect semnificativ de
durificare prin particule.

Avind Tn vedere ca din considerente prezentate in capitolul 1 pentru realizarea unor
proprietati mecanice superioare particulele ceramice se doregte a fi cit mai mici, dar cu o
distributie ¢t mai uniform3, particulele ceramice corespunzatoare pulberii F800 apar a fi
cele mai indicate utilizarii ca elemente de armare.

70

BUPT



I1-3.4. Rezultate experimentale

Valorile calculate ale limitelor teoretice de armare isi gasesc confirmarea prin rezultatele
experimentale obtinute. Astfel compararea structurilor realizate prin combinarea pulberii de
aliaj Alumix123, cu particule din carburd de siliciu din calitatea F800, prezentate in
capitolul IV, cu un compozit avind 15% vol. pulbere din carbura de siliciu (132] echivalenta
cu fractiunea F1200, aratatd in figura 11-6, ilustreaza valabilitatea consideratilor de mai
sus.

Figura HI- 6. Compozit Al-Cu / 15%SiCp, diametrul particutelor ceramice~5 um, diametrul particulelor
metalice 85 ym.

Compozitul avind 15% vol. particule la un diametru mediu al particulelor de 5 um se
incadreaza conform tabelului [I-8 in situatile in care exista, din punctul de vedere al
raportului geometric intre pulberi, un risc crescut de formare a aglomerarilor de particule
ceramice. (n capitolul IV se trateazi pe larg aceste aspect alituri de alte elemente
structurale

I1-3.5. Concluzii

Din punctul de vedere al rezultatelor amestecari mecanice, se considera oportuna
cercetarea posibilitatilor de elaborare a unei tehnologii complete de producere a unei
familii de compezite metalice armate cu particule, pornind de |a folosirea ca materie prima
a unor particule metalice cu diametre cuprinse intre 75 si 95 um, aflate Tn oferta
comerciald.

in conformitate cu limitarile geometrice introduse de modelul analitic expus in cele de mai
sus, verificate pe cale experimentala, se considerd ralionald folosirea de particule
ceramice din carbura de siliciu, din fractiunea dimensionala F800.

Aceasta granulatie permite amestecarea mecanica, fara aparitia frecventa 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
aglomerdari la participari volumice mai mari de 5%, proportie la care cresterea
caracteristicilor mecanice este redusd, armarea nejustificindu-se.

In privinta parametrilor tehnologici, acestia 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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ll-4. Formarea prin compactare a amestecului de pulberi

11-4.1. Consideratii generale

Aceasta operatiune igi gaseste locul in itinerariul tehnologic al producerii compozitului,
intre realizarea unui amestec omagen de pulberi gi tratamentul termic de sinterizare, care
realizeaza o [egatura permanenta intre particulele metalice.

Formarea prin compactare va avea In cazul compozitelor urmatoarele obiective:

- Realizarea unui agregat de pulberi apropiat ca forma si dimensiuni de piesa finala;

- Producerea prin deformare plasticd a unei legaturi prin adeziune intre pulberile in
amestec, care s@ permitd manevrarea interoperatii a semifabricatelor compactate
("verzi") ;

— Asigurarea unui un contact intim intre particulele metalice, care sa faciliteze difuzia
termicd i in acelagi 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 si distributia uniforma a sarcinilor
i deformarilor in toatd masa piesei, pentru realizarea unui grad de compactitate cit
mai uniform, astfel ca modificdrile dimensionale si fie cit mai omogene $i sa nu
antreneze si modificari de forma.

Cbiectivele enuntate in cele de mai sus, pun probele tehnologice dificile, legate de
realizarea sculelor si utilajelelor necesare asigurarii unor parametri corepunzatori. In cazul
producerii  semifabricatelor pentru compozite cu matrice melalicd, complexitatea
proceselor este amplificata de natura neomogena a pulberilor, dintre care cele ceramice
cu plasticitate foarte redusa, de cerintele realizarii unei anumite distributii a elementelor de
armare, precum si de evitarea farimitarii lor.

Acest fapt a dus la dezvoltarea mai multor procedee de formare a semifabricatelor

compactate pentru producerea compozitelor armate cu particule:

- Compactarea la rece, 1n matrite, cu simpla si dubla actiune;

- Presarea izostatica la rece;

— Extrudarea la rece a amestecurilor de pulberi;

Daca formarea prin compactare este asociatd consolidarii prin difuzie se pot folosi si

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 in

vedere urmatoarele aspecte:

- Necesitatea alegerii unei variante care $& nu introduca utilaje sau tehnologii
complicate, avind in vedere obiectivul general de realizare a unei tehnologii cu un grad
¢it mai mare de accesibilitate;

- Incercarile preliminare au aratat o calitate acceptabild a gradului de compactitate:

- Faptul ca finalmente compozitul trebuie sa prezinte o distributie ¢ mai uniforma a
particulelor ceramice in masa metalica, deziderat care nu poate fi realizat direct prin
formare §i sinterizare, presupune si aplicarea in final a unei deformdri plastice la cald.
de valoare foarte mare. Aceastd deformare va reduce porozitatea si se va uniformiza
gradul de compactitate, pina la procente apropiate dfe 100%, producind de asemenea
modificari de formd si dimensiuni. Din acest motiv cerinlele de realizare a unei
compactitati ridicate gi uniforme nu sunt foarte ridicate.

"engl. green compact.
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Considerentele expuse in cele de mai sus au facut ca pentru compactarea probelor de
material compozit sa se apeleze la presarea la rece in matrit, adoptindu-se o varianta cu
dubla actiune. Aceasta schema de presare asigura o distributie mai uniforma a tensiunilor,
mai ales la piesele avind un raport inaltime - Iatime cit mai mic. Din acest motiv, in
stabllirea raportului dimensional al semifabricatelor s-a urmdarit de asemenea ca
dimensiunile de pe directia de presare sa fie ¢it mai mici, iar cele transversale mai mari,
astfel incit diferentele de tensiune realizate la compactare sa fie cit mai mici.

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

Fenomenele legate de formarea prin compactare a pulberilor metalice sunt in general bine
cunoscute. Cu toate acestea, experienta de presare a amestecurilor de pulbere de naturi
si proprietati diferite, cum este cazul sistemului metal — ceramic este mai redusa. Fata de
aceasta situalie s-a procedat la un numar important de experimente preliminare, in
decursul carora s-au conturat citeva probleme ce apar la producerea de semifabricate
compactate pentru compozite:

- Introducerea unei fractiuni din ce in ce mai mari de pulberi ceramice, avind o
plasticitate scazuta gi o rigiditate mult mai mare, modifica distributia de tensiuni
produsa in timpul presérii, influentind-o in mod imprevizibil In functie de distributia
particulelor ceramice, eventualele aglomerari de particute ceramice vor produce zone
cu plasticitate mai redusa, si implicit o aderentd mai redusa intre particule; din aceste
motiv cregte si din acest punct de vedere importanta unei amestecari cit mai bune a
pulberilor metalice $i ceramice;

- Particulele ceramice vor creste simlitor coeficientul de frecare in interiorul agregatului
de pulberi si fatd de scule, astfel incit este necesara aplicarea unor forte de presare
din ce in ce mai mari;

- inafard de cresterea fortelor aplicate, pentru compensarea frecarilor interne si
extericare, coeficientii de frecare mai mari au creat probleme legate de extragerea din
scule a semifabricatelor, stiut fiind ca doar fortele de adeziune asigurd 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 si sculd,

- Plasticitatea mai scazutd §i rigiditatea crescutd a amestecului, n 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 ducind la o mai buna curgere a
materialului $i reducere a deformarilor elastice in favoarea celor plastice;

Cercetarile preliminare legate de realizarea un grad de compactitate optim s-au facut prin

tatonare, pornind de la valorile recomandate de producétor pentru formarea aliajului

metalic nearmat.

Astfel s-a constatat ca odatd cu cregterea 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 inregistrat uzuri pronuntate ale
partilor active de la scule §i alte deteriorari, precum gi calitatea scazuta a semifabricatelor
produse, mai ales suprafete rugoase, fisuri si chiar ruperi.

Experimentele efectuate au condus la adoptarea urmatoarelor conditii tehnologice, pentru

evitarea neajunsurilor constatate:
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(a) (b)

Figura - 7. Aspectul suprafetelor fa compactarea (a) cu lubrifiere (b) (313 lubrifiere.

Aplicarea unui material tampon intre suprafetele de conlact dintre sculd si amestecul
de pulberi a fost adoptatd pentru reducerea coeficientilor de frecare: prinlre varianlele
incercate s-au numadrat interpunerea unor folii subtiri de aluminiu (g = 0.2 mm). a unor
folit de polietilend sau ungerea cu diversi lubrifianti;. Aplicarea diverselor folii prezinta
dezavantajul calitatii scazute a suprafelelor rezultate. motiv pentru care s-a adoptat
vananta folosirii unw lubrifiant. Cele mai bune rezultate s-au obtinut folosind un
amestec in parh volumice egale de vaselina gi grafit. Efectul comparativ al compactarii
cu gi fara |ubrifiere, a unor amestecuri cu continut ridicat in ceramica. poate fi urmarit in
figura 1I-7;

Folosirea lubrifiantului s-a dovedit eficienta atit din punclul de vedere al gradului de
compactitate rezultat, cit si 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 cregterea continutulul de lubrifiant introdus de
producator in amestecul de pulberi metalice. Astfel s-au obtinut rezultate salisfacaioare
prin adaugarea a inca 1% greutate de stearinad. la amestecarea mecanicd in moara cu
bile:

Presiunea de compactare s-a aplicat treptat. pe parcursul unel 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 2 aproximativ 5 minute:

in privinta sculelor folosite la compactare. s-au folosit oleluri de scule in stare lratata
{(mar ales 205Cr115). care s& asigure o buna rezistenta mecanicad s o durtate
superficiald a partilor active de valori mari; viteza de uzare constatata pe parcursul
praducerii semifabricatelor presupune ca, pentru o productie de volum mai mare a
compozitelor cu particule ceramice. suprafetele active trebuiesc durificate suplimentar.
prin tratamente superficiale. eventual chiar pelicule dure subliri;

S-a constatat ca prezintd o mare impartanta monitorizarea uzurii produse la scule
iesirea din cimpul de lolerantd a ajustajelor sau degradarea suprafetelor active.
resimtindu-se imediat asupra desfasurarii compactarii $i a densitatilor relative rezultale.
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cresterea uzurii_prodqce fenomenul de intepenire-alunecare’, avind ca efect suprafete
degradate. fisuri i chiar ruperi de semifabricate, asa cum se poate vedea in figura 11-8:

Figura Ii- 8. Fisurarea semifabricatelor ca urmare a uzurii ridicate a sculei.

in conditiile reducerii frecarilor exterioare, iar in cazul compozitelor cu grade mari de
armare, gi a celor interne, existd conditii de realizare a unor densitati relative ridicate
mergind pind in jurul a 95% din valoare teoreticd. asigurind o calitate buni a
materialului in urma tratamentului termic

I1-4.3. Procedura experimentala

1-4.3.1. Determinarea gradului de compactare
incercarile expenmentale pentru determinarea parametrilor compactani. in  special
presiunea de compactare folosesc ca si marime de rapuns gradul de compactare realizal.
sub forma unei densitati relative, exprima procentual fata de densitalea teoreticd a
materialului compozit.
Dintre metodele existente pentru determinarea densitatii aparente. s-a folosit meloda
cintarini prin balanta hidrostatica, descrisd si in STAS 9709/2-74. Metoda constd in
cintarirea semifabricatului mai intii in aer, apoi scufundat complet cu ajutorul unui cag de
sirma intr-un vas cu apa distilata.
Valumul probei cintdrite se determind prin.

V = (Maer — Maps) / Papa (10)
Unde mge $i Maps reprezinta masa probei determinaté prin cintarire in aer. respecliv in
apa, iar p,s este densitatea apei.
Densitatea aparentad se calculeaza prin:
paparen{ = Maer papé /V= mae/'papa / (maer - mapé) (1 7)
Gradul de compactitate, reprezentind o densitatea relativa. se calculeaza prin raportare la
densitatea teoretica:
Gc = (Paparent / Disorenc) 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-shp.
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P Py ¥V, +p,(100-V,)
F 100

unde o, Pp $i Pm reprezintd densitdtile compezitului, particulelor ceramice, respectiv
aliajului metalic, iar Vip proportia volumica procentuald a particulelor metalice in compozit.
Cunoscindu-se ca densitatea aliajului Alumix123 este p, = 2,60 glcm?, iar cea a carburii
de siliciu folosite pentru armare este p, = 3,22 g/cm®, se pot calcula densitatile teoretice Pe
ale compozitelor, valorile rezultate fiind prezentate in tabelul 11-7.

(13)

Tabeiul #- 7. Densitafile teoretice ala compozitelor in funcie de proportfia de armare.
- s 0 5 10

5. 20
693 2,724

1-4.3.2. Alegerea utilajului $i constructia sculelor de formare

Utilajul si setul de scule necesar compactarii s-a facut pornind de la marimea gi forma

probelor necesare experimentelor §i avind In vedere ordinul de mérime al presiunilor care
intervin in procesul compactarii.

|‘ 240 J

Figura ii- 9. Forma §i dimensiunile probelor de compozit.

Poanson
superior

Matritd
i Semifabricat
compactat

B Poanson
‘ inferior
|

Placa
exiractoare

@) (b)

Figura i1- 10, Malrifa de formare prin compadtare. (a) presare; (b) extragere.
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Dimensiunile finale ale pieselor de forma cilindrica au fost stabilite la @40x20 mm, astfel
incit piesele sa aibe o un raport diametru — inaltime redus, pentru uniformitatea cit mai
buna a cimpului de tensiuni Tn material. Tot pentru egalizarea tensiunilor atit poansonul
superior cit i cel inferior au fost prevazute cu convexitati de 7°, astfel incit piesele vor
rezulta concave pe suprafetele frontale, aga cum se vede din figura 11-9.

T

-

Figura ii- 11. Aspectul general al scufelor de compaclare.

Figura lI- 12. Montajul experimental a sculei de compactat pe masa maginii.

Constructia sculelor, prezentatd 1n figura 1-10, asiguré actiunea bilaleralé asupra
amestecului de pulberi, prin cele doua poansoane, unul {nferlor §i altql superior. Du_pg
incheierea ciclului de compactare probele sunt extrase dln sculd cu ajutorul unel plaa
extractoare, pulind sa fie trecute direct la tratamentul termic. Aspectul general al setului de
scule este prezentat in figura 1l-11. ' ) o

Studiul parametrilor compactarii presupune aplicarea a diverse presiuni. Avind in vedere
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dimensiunile piesei, care asigura o sectiune transversala de aplicare a fortel de 12.6 cm?

§i ordinul de marime al presiunilor ce trebuiesc asigurale, a fost ales pentru compactare o
magina de incercare la tractiune — compresiune cu actionare hidraulica si o valoare
maxim& a fortei de apasare de 100 If. Masina permite de asemenea reglarea vitezei de
apasare precum si masurarea cu precizie a fortei aplicate. Montajul experimental compus
din masina de tractiune §i scula de compactat este prezentat in figura H1-12.

II-4.4. Rezultate experimentale $i concluzii

In scopul determindrii fortelor necesare realiz&rii unui grad de compactitate suficient de
ridicat. situata conform experiementelor preliminare si datelor din bibliografie in jurul valorii
de 95%. s-au aplicat prabelor cu continut in particule de SiC. diverse forte de compactare.
Gradele de compactitate realizate au fost calculate pe baza determinarilor de densitate
aparentd, prin cintarire hidrostatica, dupa procedura prezentalta anterior.

. 100,00
| 95.00
i 90,00
-
;S
. 3 8500
@
g
5 80,00
2
8 .
- 75.00 ——nearmat
8 7000 e 5%S(C
‘ —o—10% SIC
65.00 —— 15% SiC
' —e—20% SiC
60,00
0 100 200 300 400 500 600 700
' Presiunea [MPa]

Figura li- 13. Vaniatia gradului de compactitate a cornpazitului in functie de presiunea apficatd si gradul de
armare.

Valorile rezultate in urma aplicarii a 3 trepte de incarcare. corespunzatoare unor forle de
40. 60 si respectiv 80 If. sunt reprezentate grafic in figura I1-13. pe baza datelor cuprinse in
tabelul 11-8 . .

Dupa cum se poale cbserva, aplicarea unor forte de 40 i, corespunzatoare unei presiuni
de aproximativ 317 MPa asigurd o densitate suficienta doar pentru producerea aliajul
metalic nearmat. Cregterea presiunii pind in jurul a 476 MPa va asigura- compaclarea
compozitelor cu continut redus in elemente de armare. de 5 g 10 %. in timp ce la
continuturi ridicate de carbura, de 15 - 20% este necesara presarea cu pina la 635 MPa.

‘WE-100, pradusa ‘lr; R.P. Chineza. aflatd in dotarea Laboralorului de incercard mecanice a Catedrer de
Rezislenla Malerialelor de la Universilalea "Politehnica” din Timigoara.
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Tabelul ii- 8. Gradele de compactitate realfizate ia compozite prin apiicarea diverselor presiuni.

RGrad Imarclll e | iizganiatl Lol Treapta a lll-a
.- D T ) F=80tf; p=635MPa
96,8

95,6

94,5

93,7

lI-5. Tratamentul termic de sinterizare
I-5.1. Transformari structurale gi fonomene fizico-chimice fundamentale

I1-5.1.1. Generalitati

Prin sinterizare se intelege tratamentul termic prin care, in prezenta sau absenta unei
presiuni aplicate, se realizeaza densificarea semnificativd a unui semifabricat format dintr-
0 agregare de pulberi, legate de forte relativ scdzute. Acest tratament este insotit 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, in timpu! sinterizarii apar noi faze, ca

urmare a faptului ca alaturi de transfermarile fizice apar si fenomene de natura structurala.

Daca la pulberile monofazice sinterizarea se face obignuit la 2/3 pind 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
ugor fuzibile.

Disparitia poriler ca urmare a sinterizarii are ca fenomen nsofitor cregterea grauntilor, aga

cumn se intimpld in timpul oricarui tratament efectuat la temperaturi ridicate asupra unui

material policristalin.

in timpul tratamentului termic are loc si o madificare importanta a energiei libere, de la

valori mari, corespunzifoare unui sistem dispers, constind 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 gi a celei de iesire constituie

forta motoare a procesului, care evolueaza fara activnea 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 si
interioare. in prima categorie intrd limitele extericare ale piesei compactate, peretii
porilor superficiali, iar in cea de a doua peretii porilor interiori, care au in general o
forma neregulatd, suprafetele de contact ale particulelor presate, limitele de grdunti.
Contribuie de asemenea la scaderea energiei libere si eliminarea unor defecte de
structura, ca de exemplu dizlocatile. Realizarea acestor mecanisme ale sinterizarii
presupune deplasarea unei proportii importante din volumul materialului, transportul
facindu-se in diverse meduri, functie de tipul si starea sistemului supus tratamentului.

- In sistemele polifazice (pulberi eterogene) cu solubilitatea componentelor peste
fenomenele caracteristice pulberilor omogene se suprapune reducerea gradientilor de
concentratie existente, prin difuzie eterogena, aceasta avind ca rezultat scaderea
potentialului chimic. Daca se ia in discutie den&ﬁcareg corpurilor poroase Ja
ternperaturi 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 si de fluaj.

11-5.1.2. Sinterizarea in faza lichida

Acest procedeu de sinterizare se aplica in special sistemelor cu mai multe companente, fa
compozitii care asigura pe intervalul de temperatura situat intre liniile sofidus si fichidus
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 cit

maij mare precizie a temperaturii de ncalzire, pentru obtinerea unei proportii corecte a

topiturii, astfel ncit ea sa se afle in cantitati suficiente pentru a inveli complet particulele

solide, dar s nu modifice esential forma si dimensiunite piesei.

Obtinerea cantitati de faza lichidd necesara este cu atit mai rapida, iar cresterea de

densitate realizabild este cu atit mai mare, cu cit faza solida este mai fina si mai dispersa,

mai ales ca urmare a folosirii unei pulberi de granulatie mai redusa.

Desfagurarea tratamentului de sinterizare in prezenta fazei lichide este impattit, functie de

tenomenele predominante care au log, in trei faze temporale distincte:

1. Cresterea rapida a densitatii ca urmare a unei alunecdri relative a particulelor solide din
material, pe baza fazei lichide care le inconjoara. Aceasta faza mai poarta numele de
faza de ordonare;

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

3. O densificare finald, mai lentd, avind loc in intericrul fazei solide, fard participarea
topiturii.

Topitura

Linia
liquidus

i

|

Linia :
solidus ;
i

i

A Xeo AXB(Y) Xiiqui

Figura li- 18. Parametri caraclerishci af sinterizarii Supersolidus.

in cazul sistemului de aliaje considerat, care poate fi redps d'in motive de simplitate la
sistemul Al-Cu, pe tot parcursul tratamentului termic de sinterizare fazele solide si cele
lichide se afld in echilibru cantitativ, faza lichida find existenta pina la intreruperea
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mentinerii izoterme. Din acest motiv varianta de tratament se mai numeste “cu prezenta
permanentd a topituri”.

Pe parcursul sinterizarii in prezenta fazei lichide existd, ca si la alte procedee de
sinterizare, tendinta de minimizare a energiei superficiale, iar dac3 existd solubilitate a
componetelor, agsa cum este cazul aliajului Al — Cu — Si — Mg considerat, va exista si o
tendinta de reducere a gradientilor de concentratie, pentru atingerea unei stari de energie
mai redusa. Forta motrice a transformarii, reprezentata de reducerea energiei, este foarte
puternicd De exemplu trecerea de la contactul punctiform la materialul monobloc, ca
urmare a infiltraril topiturii, produce o scaderea de pina la 4 — 6 ori a energiei, ce ar
echivala cu actiunea mecanicad exterioard a unei presiuni hidrostatice de pina la zeci de
MPa.

N-5.1.3. Sinterizarea supersolidus in faza lichida

Unul dintre cazurile practice ale aplicarii sinterizdrii in prezenta topiturii este cel in care
este vorba de un sistem eutectic, de forma celui reprezentat de sistemul Al - Cu,
concentratile elementelor de aliere fiind reduse, fie situatia asemanatoare n care
componentele sunt solubile in orice proporie. Acest procedeu poartd numele de
sinterizare n faza lichida de tip supersofidus, iar raportul intre fazele in echilibru este
prezentat in figura |l-14.

Particula metalica
cu limite de graunte

Graunte

Topitura

Por

Limite de
graunte

Agregat de pulberi Curgere viscoasa ——» Densificare

Figura if- 15. Reprezentarea schematicd a desfagurani sinterizdrii supersolidus

Dupa cum se poate observa cresterea temperaturii in intervalul sofidus — fichidus are ca
efect 0 proportie mai mare de faza lichida. Realiza‘re'a corespunzétogre a procedeului
presupune mentinerea nivelului de temperaturé‘ in Ilml'te'suﬁment de inguste pentru ca
raportul dintre faza solide si cea lichida sa ramina in limite corecte. In general ridicarea
temperaturii §i sporirea cantitilii de topitura are ca efect o densitate finala mai mare i o

"engl Supersoiidus Liquid Phase Sintering - SLPS.
|
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duritate de asemenea sporita, limitarea incalzirii facindu-se din considerente de stabilitate
dimensionala.

Fazele sinterizérii sclidus coincid In cea mai mare parte cu cele enuntate pentru
sinterizarea cu faza lichidd in general, aceastd variantd prezentind totusi unele
particularitali, legate mai ales de raportul care exista Intre solubilitatile principalelor
elemente de aliere in metalul de baza. Aceste faze sunt prezentate in figura I1-15.

Astfel topirile locale care apar In particula metalica vor fi amecrsate de catre mici
neomogenitdti de compozitie, mai frecvente la limitele de graunte cristalin. Pulberea
metalicd folositd pentru formarea matricei metalice a compozitului a fost produsa prin
pulverizare cu gaz inert a aliajului topit, fapt care are ca efect ricirea rapida a particulelor.
Cu cit viteza de racire este mai mare, cu atit mai ridicata va fi densitatea neomogenitatilor
i deplasarea valorilor punctelor critice de transformare, motiv pentru care primii germeni
de topitura vor aparea imediat dupa incalzirea peste linia sofidus. Va depinde de viteza de
incdlzire pind la temperatura de sinterizare izoterma, daca o parte mai mica sau mai mare
dintre neomogenitati va fi sau nu eliminata prin difuzie. O vitezd mai mare de incalzire
limiteazd8 omogenizarea prin difuzie si duce la o densificare mai bund. Adaugarea in
cantitati mici a unor elemente de aliere mai ugor fuzibile, in cazul de fatd Mg si Si, care
produc segregari la limitele de graunte sau reduc local nivelul temperaturii sofidus,
favorizeaza topirile locale $i imbunatatesc rezultatul sinterizarii cu faza lichida. Tot in acest
scop este de dorit ca granulatia cristalina initiald (nu neaparat cea a particulei metalice) sa
fie cit mai fina.

I1-5.1.4. Influenta particulelor ceramice

Particulele ceramice folosite pentru armarea compozitelor metalice §i caracterizeaza
printr-¢ temperatura de topire extrem de ridicata, iar in privinta carburii de siliciu folosita in
cazul de fata, se poate afirma ca nu prezinta transformari structurale pe intregul interval de
topire a aliajului metalic, fiind practic inerta din punct de vedere chimic fatd de topitura
metalica. Din aceste motiv nu este de asteptat 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 s participe granulele de SiC.

Efectele elementelor de aliere se rezuma la influentarea desfagurarii fenomelor ce au loc
la sinterizarea supersolidus. In 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 In faza solida este descrisa de ecuatia:

Ay=V¥s+VL- Vst (14)
in care vs, yu §f ys reprezintd respectiv tensiunile superficiale ale fazei solide, lichide gi
cea de la interfata solid — lichid. Realizarea contactului intre cele doua faze, se face la
indeplinirea conditiei:
ys+yL > ¥Yst (15)

In cazul considerat indeplinirea conditiei (15) echivaleaza cu umectarea particulelor
ceramice de catre topitura metalica, favorizind circulatia aceste@ topituri gi in globarea Tn
topitura metalica formata a particulelor, afit cele ceramice cit gi a celor metalice. Tnl fapt
indeplinirea conditiei {15) este legata de unghiul 1a interfata solid - lichid w, care trebuie sa
fie cit mai mie, cunoscindu-se ca:

cos w = (ys - Ys) /¥e (16)
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Figura ll- 16. Reprezentarea a tensiuniior superficiale ia interfata solid - lichid.

f’racticé, situatile care se pot intilni sunt reprezentate schematic in figura Il-16:

In cazul (a) lichidul umecteaza faza solida existind conditiile inglobarii fazei salide in cea
lichidd si a unor eventuale schimburi de substantd. Aceastd situatie corespunde
contactului intre pulberea metalica si topitura de aliaj rezultatd ca urmare a incalzirii in
zona supersolidus.

In cea de a doua situatie, reprezentata prin (b), lichidul nu umecteazéd solidul si, asa cum
se Intimpla 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 lopiturii metalice la solidul metalic, reducind marimea
interfetelor pe care se realizeaza contactul, fiind de agteptat o sinterizare mai anevoioasa.
pe masura cresterii proportiei de armare. Elucidarea acestui aspect constituie unul dintre
obiectivele cele mai importante ale acestui studiu

in baza consideratiilor facute la subcapitolul 3, privitoare Ja relatile geomelrice inlre
particulele ceramice gi cele metalice, diferentele dimensionale mai reduse intre cele doua
categorii de pulberi va preduce un efect favorabil prin reducerea riscului unor aglomerari
de particule ceramice gi implicit a zonelor unde topitura metalica patrunde mai greu. Acest
considerent st |a baza cerintelor de distribuire cit mai uniforma a elementelor de armare
in masa metalicd a compozitului.

I1-5.2. 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
aplicatd in continuarea arderii sau dupd ce piesele au fost in prealabil racite |a
temperatura ambianta.

Aceasltad din urma varianta are avantajul arderii complele a urmelor de lubrifiant in limpul
celei de a doua incalziri, motiv pentru care a fost adoptata pe parcursul experimentarilor.

1I-5.3. Arderea lubrifiantufui

Natura organica a lubrifiantului folosit, aflat in proporfie volumica de aproximativ 1%. face
ca acesta 53 se descompund la incalzire, produsii de reactie find eliminali in atmosfera
inconjuratoare. Conditia ca arderea s& se faca in masura cit mai mare, iar reslurile de
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Iubriﬁant sa fie cit mai putine este ca produsii de ardere rezultati s3 fie indepartati din
spatiul de lucru. Experimentele preliminare au aritat ¢& o "spilare” insuficientd cu gaz
favorize_azé depunerile pe suprafata pieselor inrautitind eliminarea produsilor de ardere.
In conditiile experimentului, pentru o cantitate de aproximativ 500 g de materiai compozit,
parametri tratametului de ardere a lubrifiantului, respectiv, temperatura incintei, presiunea
i debitul gazului de protectie, sunt prezentats in figura II-17.
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Figura li- 17. Paramelri fazei de ardere a lubrifiantului.

Il-5.4. Sinterizarea

Faza de tratament termic destinatd consolidarii materialului, avind ca scop realizarea de
legdturi intre particule si umplerea golurilor existente in semifabricatul compactat,
reprezintd elementul hotaritor care va decide asupra calitati. Sinterizarea este pasut cel
mai important $i critic al producerii materialelor.

Fenomenele fizico-chimice §i structurale care au loc in cadrul acestui tratament §i au fost
descrise anterior impun mentinerea la o temperaturd corespunzatoare, in cazul aliajului
considerat, la un nivel intermediar intre punctele sofidus i fichidus. Faptul ¢a procedeul de
sinterizare aplicat este cel in faza mixta, solida gi lichida, se impune reglarea obligatarie a
nivelului de incalzire inire punctele critice, a caror valoare este cunoscutd doar pentru
aliajul nearmat. Din acest motiv pentru stabilrea acestui parametru este necesarad
elucidarea eventualelor influente pe care elementele ceramice de armare le-ar putea avea
asupra nivelului punctelor critice de transformare.
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Figura - 18. Paramelr: tefinologici ai fazei de sinterizare propriu-zise,

Avind in vedere cd elementu) conducator pentru realizarea consolidarii materiatului este
difuzia, fenomen cu caracter aditiv, un parametru de mare importantd este durata de
mentinere la temperatura de sinterizare (Tsinerizare). Cercetarile preliminare si studiul
bibliografic au indicat ca duratele de sinterizare recomandate pentru realizarea pieselor din
material compozit, la care difuzia pare a fi partial ingreunata, trebuie sa fie mai lungi cu 20
- 50% decit valorile de 20-40 de minute recomandate pentru aliaju! nearmat. In scopul
determindrii mai precise a duratei necesare, se va aplica ulterior o procedurd de
optimizare a acestor valari in functie de o marime de raspuns, respectiv o proprietate
mecanica importanta.

Ciclograma tipica a fazei de sinterizare propriu-zisd, ce urmeaza arderii lubrifiantului are
alura prezentata in figura 11-18.

I-5.4.1. Alegerea temperaturif de sinterizare

Valoarea temperaturii de tratament este legata de in mod direct de raportul volumic dintre
faza solida gi cea lichida, cu influente directe asupra mecanismului de consolidare a
materialului, Realizarea unui asemenea raport corect presupune cunoasterea cu precizie a
pozitiei punctelor critice de transformare din faza solida in faza mixta §i din faza mixta in
faza lichida. Valorile corespunzitoare aliajului metalic nearmat sunt cunoscute din
diagrama de echiiibru a sistemului respectiv, se pune Tnsd problema modificarilor pe care
le introduce armarea cu particule ceramice, in 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. Deplasérile punctelor critice de transformare ca urmare a prezentei adaosurilor
de Si si Mg sunt destul de reduse, motiv pentru care diagrama binara Al — Cu poate fi
folosita ca bazid de calcul in determinarea temperaturilor de incdlzire pentru realizarea
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tratamentului termic de sinterizare. In figura 11-19, este prezentata zona bogata in aluminiu

a diagramei de echilibfu, aliajul matricei fiind reprezentat de verticala corespunzatoare

concentratiei in cupru de 4,5 %. Aga cum se poate observa, pe parcursul Incalziri sau a

racirii, intervin 3 puncte critice de tranformare:

- un prim punct critic corespunde dizolvarii complete a fazei intermetalice 8 = ALCu si
intrarii Tn domeniul monafazic al solutiei solide A{Cu), el fiind fost notat prin Tepus.
Studiul posibililelor deplasari a acestui punct urmeaza a fi prezentat Tn capitolul Il

— limita inferioard a intervalului de temperaturd corespunzator prezentei a doud faze,
solutia solida i topitura, a fost notat prin Tsoyaus.

~ limita dintre zona mixta solid — lichid $i cea in care materialul este complet topit s-a
notat cu Tﬁch"dug.

Punctele Tsondus $i Thendus liMiteaza intervalul de temperatura necesar realizarii starii mixte

salid - lichid pentru tratamentul de sinterizare.

Consideratiile tecretice 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 primd pentru

sinterizare, cercetarile fiind apoi extinse pentru intreaga gama de materiale produse.

°C
900
800 Tlr:h dus
60 Tslnlenzare ——\ ? /
| 660,3
600 [
] 548°
" 545
500 tAt} ] \ -
g 3 \—‘- Tsu-ldus
400 \
r
/ (Ao —Tsgvus |
300
200 1 2 3 4 5 6 7 8

% greutate Cu

Figura }I- 19. Diagrama de echilibru Al - Cu , zona bogald in afuminiu.

“Analizele termice diferenliale au fost executate pe o instalatie lip Denivatograoh C, dupa Paulik&Erdey.
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Figura li- 20. Analiza termica diferen(iala a ahajulur metalic sub formé de putbere

#-5.4.1.1.  Conditii experimentale

Investigatiile legate de posibilele influente produse asupra pozitiei punctelor critice au fost

efectuate n aceleasi conditii experimentale;
instalatia computerizata pentru analiza termica masoard cu precizie de 0,1°C
temperaturile in trei puncte: creuzetul cu proba de analizat, cel cu etalonul si incinta
cuptorului, fiind fuatd in analiza diferenta de temperatura dintre probd si creuzet,
produsd ca urmare a unei incalziri sau raciri cu viteza riguros constanta si determinata;

- viteza de incalzire sau rdcire, care a rezultat a fi optima din punctul de vedere a
histerezisului de transformare i a duratei experimentului a fost de 5°C/minut, in afara
de cazurile cind este specificatd in mod expres aita valoare;

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

- creuzetele pentru prabe i etaloane au fost de asemenea din alumina pura, aceasta
substantd fiind foarte stabild $i neavind tranforméri chimice sau structurale in
intervalele de temperatura pe care s-au ficut investigatiile.

}-5.4.1,2. Deplasarea punctelor critice de transformare

Dupa cum rezultd din analiza rezultatelar experimentale, valorile punctelor critice, obtinute
pentru o viteza de incalzire de 5°C/minut, sunt apropiate de valorile teoretice. constatate
din studiul diagramei binare de echilibru Al-Cu, confirmind presupunerile legate de
transformarile care se produc in aliajul metalic.

Tn cazul puberii metalice, a cérei buletin de analiza termica diferentiala este prezentat in

figura 11-20, nivelul temperaturilor critice au fost determinate dup& cum urmeaza:

- punctu! solvus se situeaza la aproximativ 802°C, avind o coincidenta remarcabila fats
de o valoarea teoretica de prezisa de diagrama binara Al-Cu;

- nivelul de temperatura corespunzator inceputului de reactie endoterma de topire, notat
Teanaus, €Ste pus in evidenta de inflexiunea depistatd la aproximativ 543°C, valoarea
gasita fiind de asemenea apropiatd de cea teoretica prezisa de diagrama de echilibru
Al - Cu;

- punctul fichidus de incheiere a topirii a fost apreciat la aproximativ 682°C fata de
valoarea teoretica aflatd in jurul temperaturii de 660°C. Dupa cum se poate cbserva
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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 sfiritului de transformare fatd de valoarea
teoretica.

De remarcat existenta unei reactii structurale exoterme, pe intervalul de temperatura notat

in figurd prin DT, reprezentind separarile de faze intermetalice, in special € din solutia

solida suprasaturata. Aceasta stare afara de echilibru se datoreaza metodei de obtinere a

pulberii, care se bazeaza prin racirea rapidd la pulverizare a topiturii metalice, vitezele

ridicate de racire Jmpiedicind separarea de faze secundare si creind starea de
suprasaturare a solutiei solide.

.Pentru determinarea influentei pe care o exercitd introducerea elementelor ceramice de

armare asupra punctelor critice de transformare, au fost supuse investigatiei probe din

material compozit in stare sinterizatd sau sinterizata si deformata plastic la cald prin
extrudare, cu un continut in elemente de armare de 0, 5, 10, 15 si 20 % vol.

Investigatiile s-au facut atit pentru incélzire cit si pentru racire, intre cele doud faze

aplicindu-se o mentinere izotermd de 30 de minute pentru stabilizarea fenomenelor

termice din spatiul de lucru. Atit incalzirile cit si racirile s-au facut in atmosfera ambianta.

Alura curbelor de analiza termica diferentiala sufera usoare modificari in cazul materialelor

sinterizate fata de cel al amestecului de pulberi metalice. Acest fapt poate fi pus pe seama

dizolvarii complete si 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 usurata, mai ales prin indepartarea barierei pe
care o reprezintd pelicula de oxizi de la suprafata particulelor metalice.

Asa cum rezulta din anexa [1.2a si 1l.3a, care prezintd curbele de analizd termica

diferentiald (a incélzirea i racirea matricei metalice nearmate, afiata in starea structuraia

T1, imediat dup@ racirea care urmeaza tratamentului termic de sinterizare, pot fi

evidentiate urmatoarele puncte critice de transformare, in cordinea crescatoare a

temperaturii:

- un prim punct critic de transformare care delimiteaza la incalzire inceputu! unei reactii
endoterme, iar la racire sfirsitul uneia endoterme, notate Ty.; (solvus-incdlzire),
respectiv T,s, (Solvus - racire); valorile puse in evidenta corespunzind unei dizolvari
complete, la incalzire, respectiv germindrii, |a racire, a precipitarilor de faza secundara,
reprezentate de diversi compusi intermetalici, in special faza 6. Fatd de cazul
amestecului de pulberi metalice, fenomenul este foarte bine evidentiat prin peak — uri
destul de pronuntate, corepunzator incaizirii in zona monofazica, reprezentata exclusiv
de solutia solidd Al{Cu};
in cazul incalzirii, la iegirea din zona peak — ului de reactie endotermd, alura curbei se
modifica, prin initierea unei reactii foarte energice, de asemenea endoterma, cea de
topire progresivd a materialului; rezultd un peak de dimensiuni mari, ca urmare a
faptului ¢c& proba de material se Tncalzeste mult mai lent decit etalonul, prin absorblia
de energie ce Tnsoteste topirea. Punctul critic pus in evidenta va fi numit solidus —
incalzire, tind notat Ty; . Similar la racire punctul critic corespunzator solidificarii
complete va fi numit solidus — récire, notat g ;

- sfirgitu topirii, respectiv inceputul solidificarii, avind ca si corespondent grafic limita mai
abruptad a peak — ului, de reactie endoterma la incalzire i exoterma la racire, vor fi
numite fichidus-incalzire, (Ti.:) respectiv lichidus-racire {Ti.).

Pe baza curbelor de analiza termica diferentiala, prezentate in anexa 11.2, atit pentru

incélzire 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 rezuitate, in functie de gradul armarii, sunt cele din tabelul [I-9.
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Tabeluf #1- 9. Valorife punctelor critice de transformare ale compozitefor sintesizate.

e TSy

De asemenea au fost investigate pozitille punctelor critice de transformare ale materialului
compozit, supus deformérii prin extrudare la 500°C si un grad de deformare de 1:11, dupé
tratamentul termic de sinterizare. Alura curbele de analizi termica sunt evidentiate in
anexa 11.3, iar valorile punctelor crifice sunt prezentate n tabelul 11-10.

Tabelul li- 10. Valarile punctelor critice {a compozitelor sinterizate si extrudals.

Pentru studiul eventualelor influente ale armarii s-au trasat dependentele temperatursilor

critice in functie de proportia armdarii, atit pentru incélzire cit §i pentru racire (Anexa 11.4).

Din studiul acestor reprezentérise pot face urmatoarele consideratii referitor la armarea cu

particule ceramice din carburd de siliciu:

- armarea nu pare sa influenteze fundamental temperaturiie de t(ansformare din
compozite, indiferent de proportia armarii, Valorile gasite pentru diferitele proportii de
particule sunt apropiate; eventualele cresteri ale tempgraturiior pe masura armarii cu
proportii mai mari de particule, sunt mici gi ele se manifesta mai ales la temperaturile
solvus; acolo unde gradul de incredere al detemmindrilor este mai redus, datorita
cantitatilor mai mici de energie schimbate cu mediul;

- histerézisul de tranformare constatat intre incadlzire si racire, nu suferd modificari in
functie de procentul particulelor ceramice, ci doar Tnt”re diferitelg puncte de
transformare; diferentele sunt mai mari in zonele unc‘ie reacn!re sunt mai pqternlce, de
exemplu pe latura mai abrupta a peak-ului de lopire, in apropierea liniei /ichidus;

- starea structurald a materialului, sinterizatd sau extrudatd dupa sinteri_zare. nu
influenteaza semnificativ pozitia punctelor critice dg transformare, 'valonle medii
rezultate fiind practic aceleasi; de asemenea princlpaleig constatari rezultate_girj
examinarea pozitiei punctelor critice se verifica in ambele Situati, fapt care semn!fxpa
influenta redusd a stari structurale asupra transformarilor care au loc in aliajul
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matricei;

- Aria suprafatet peak-urilor are tendinid de scadere pe masura cresterii procentului de
armare, fapt care se poate pune pe seama unor modificari cantitative. Avind in vedere
ca pentru toate determinarile s-au folosit probe de mase riguros constante, scaderea
ariel semnificd o modificare a cantitatii de energie schimbate cu mediu. Aceasta poate
fi pusd pe seama faptului cd masa efectivy care participd la transformare, cea a
aliajului, scade pe seama masei particulelor ceramice care sunt inerte din acest punct
de vedere,

- sunt de remarcat vaforile scdzute 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, in intervalul

570 - 630°C, corespunzator unei incaiziri in zona bifazica solid - iichid.

Aga cum s-a aratat insd in subcapitolul 11-5.1 temperatura de sinterizare se alege si din

considerente de stabilitate a formei gi dimensiunilor piesei, motiv pentru care si acest

aspect va fi studiat inaintea formuidrii unei concluzii finate.

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 s& includa atit durata, cit g} o caracteristicA mecanica importania
rezultata din sinterizare.

I-5.4.2. Alegerea vitezei de incélzire

Viteza de incélzire nu prezintd limitdri din punctul de vedere at tensiunilor interne,
conductivitatea termicd a compozitului, degi in scadere pe masura armarii cu particule
ceramice, se pastreaza (a valori ridicate, motiv pentru care incalzirea poate fi rapida, chiar
la dimensiuni mari gi forme complicate ale pieselor, fara pericolul aparitiei unor deformatii
prea mari sau a unor fisuri.

Avind in vedere particularititile tratamentului de sinterizare supersolidus, evidentiate in
subcapitolul I'-5.1, care se bazeaza pe germinarea heterogena a fazei lichide, vitezefe de
incalzire mar au efect favorabil, prin reajizarea topirilor locale la temperatun ceva mai
scazute gi a unei densificari mai bune. ' o o

Din acest motiv se poate afirma ca vitezele de incaizire se aleg cit mai man posibile.

1-5.4.3. Alegerea duratei de sinterizare

in ceea ce priveste durata propriu-zisa a sinterizérii, faza in care se qrmé'res'(e_a?tivarea
fenomenului de difuzie in prezenta fazei lichide, sursele bibliografice indicd in mod
generic, durate de tratament necesare mai ridicate, avind in vgdere ca prezen;“a
particulelor ceramice reduce marimilor interfetelor pe care are loc schimbul de substa[)t_a.
Asa cum s-a acatat, prezenta particuielor ceramice, care nu sunt umectate de catre
topiturd, constituie o barierd (a ingiobarea fazelor metallge stoﬁhsie de catre tqpllura
metalica, fiind de presupus ca va fi dea asemenea mult mai dificild umplerea porilor cu
aglomerari de particule ceramice. o o ) o

Complexitatea deosebitd a fenamenelor |mph§:ate au |'mp1ed|cal realhlzarea pina in prezent
a unor modele de calcul a caracteristiclor fizico-chimice rezyllate, in functie de proportia
armarii §i parametri de tratament, inclusiv durata, care sa se bazeze pe fenomenelg
termodinamice ce au loc. De aceea, in celg ce urmeaza, se va incerca etaborarea unui
mode! de calcul bazat pe proceduri statistice, care sa cuantmge 'mpoffar{!a'acestun
parametru, atit in desfasurarea difuziei, pentru congolldarea matercgiqlqu, cit ¢i din pupct
de vedere economic. De asemenea luind i considerare caracteristicile transforméaritor
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bazate pe difuzie, durata de sinterizare va fi supusd optimizari prin modelare
experimentald, in corelatie cu temperatura.

I-5.5. Conceptia utifajului pentru tratamentuf de sinterizare

Pentru experimentele legate producerea si tratamentul termic de sinterizare a fost folosita

o instalatie de constructie proprie, pentru a carei proiectare si constructie sau avut in
vedere unmatoarele date initiale:

- canlitatea de material tratabild intr-o sarja: max. 1kg;

- temperatura maxima de functionare; BOD°C;

— pregcizia 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: B8 kW

La proiectarea utilajului s-au avut in vedere urmatoarele aspecte:

- instalatia sa poata incalzi rapid §i in conditii de maxima securitate sarje de dimensiuni
mici, destinate Incercarilor experimentale; din acest motiv s-a adoptat o putere relativ
ridicata a elementelor de incalzire,

- inertie termicd mica, pentru a asigura flexibilitatea ciclogramelor de tratament termic,
motiv pentru care s-au folosit grosimi moderate ale izolatorilor termici; 0 problema
importantd este cea a gradientului de temperaturd cit mai redus, in zona utild a
cuptorului; aceastad problema s-a rezolvat printr-o proiectare adecvata a capacului de
Tnchidere, acesta fiind prevazut de asemenea cu izolatie termica, Tntr-o zona inferioara
celei de etangare; care este abundent racita;

~ controlu! precis al temperaturii, cu posibilitati adecvate de supraveghere a procesului s-
a asigurat prin sistemul electronic de control si reglare a temperaturii;

- materialele folosite sa prezinte stabilitate si sa nu reactioneze cu compozitul sau
componente ale acestuia; din acest motiv s-a adoptat $i solutia incalzirii indirecte,
piesele de fratat introducindu-se intr-un creuzet din otel refractar austenitic; de
asemenea majoritatea componentelor metalice supuse temperaturii ridicate $ifsau
contactului cu temperatura ridicatd 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 gi debitului de gaz in incinta s-a realizat prin echipare
corespunzatoare (reductor de presiune, debitmetru, robinete de inchidere si trecere
pentru gaze, manometre etc.), precum gi printr-o buna etangare cu elemente racite;
elementele de conducere §i evacuare a gazului inent s-au pozitionat pentru crearea
unui curent de gaz inert de jos in sus, in scopul unei “spaldri” adecvate a pieselor, mai
ales n fazele initiale ale tratamentului.

Schema contructivd a cuptorului de tratament termic, precum i aspectul general al

utilajului sunt prezentate in anexa I1.5.

I1-5.6. Optimizarea parametrifor de tratament termic
I1-5.6.1. Consideratii generale
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 in cazul compozitelor metalice este anevoioasa pentru utilizare in scopuri

practice gi de reguld nu permit calcularea valorilor de duritate rezultate in urma unei

anumite tehnici de producere.

Duritatea unui compozit metalic este importantd din punctul de vedere a utilizarii acestor

materiale, ea fiind in directa legatura cu rezistenta mecanica, rigiditatea sau rezistenta la

uzare abraziva, reprezentind unul dintre criteriile de selectie a materialului in numeroase

aplicatii ingineresti. Din acest motiv elaborarea unui model practic care sa descrie

dependenta ei de diversi factori structurali gi tehnologici, este de mare importanta practica.

Masurarea rapidd gi precisd o face de asemenea atractivd din punctul de vedere a

evaludrii rapunsului dat de material, in functie de diferitele valori ale variabilelor

independente.

Aceste considerente practice stau la baza alegerii duritatii dup3 sinterizare, ca marime de

raspuns (variabild dependentd) pentru un studiu experimental de optimizare, care Tsi

propune sa evalueze influenta divergilor parametri tehnalogici.

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 numdrului mare a factorilor de influentd, 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 combinatie de tehnici matematice si statistice,

folosita pentru studiul empiric al dependentelor i pentru optimizare, acolo unde mai multe

variabile independente influenteaza o variabild dependentd sau un anumit rezultat. Se

presupune n aceste cazuri ca variabilele independente sunt continue §i controlabile, cu o

eroare neglijabild. Raspunsul se presupune ca este o variabila intimplatoare.

Reprezentarea graficd a dependentei dintre variabila independenta si doi dintre factorii

care ii influenteazad variatia se poate face Tn mod sugestiv sub forma unei suprafete

tridimensionale, care este foarte sugestivd pentru analiza de optimizare a marimii de

raspuns.

Proiectarea experimentului prin metoda suprafetei de réspuns a fost folositd cu succes la

optimizarea proceselor din chimia industriala, la testarea duratelor de utilizare ale sculelor,

la analiza rugozitatii suprafetelor, precum si in caracterizarea unor proprietati ale

materialelor avansate.

in prezenta lucrare s-a dezvoltat un model matematic ulilizind metoda suprafetei de

raspuns, pentru a prevedea duritatea compozitelor produse prin sinterizare, folosind un

experiment factorial. ‘

Analiza fenomenelor care au loc in timpul tratamentului termic, bazate in special pe

difuzie, au dus ja formularea urmatoarelor concluzii legate de alegerea factorilor de

influenta ce sunt supusi studiului de optimizare:

— transformarile structurale conduse de difuzie indica introducerea in model ca variabile
dependente temperatura §i durata de sinterizare;
se cunoaste cd proportia de armare are un efect important asupra cresterii duritatii,
find de asemenea necesar a se cunoaste ce pondere are armarea la cresterea
proprietatilor mecanice, fata de efectul de consolidare pe care il are difuzia, acest fapt
impunind introducerea ca variabild independenta a procentului volumic de pulbere
ceramica,

- este de asteptat ca prezenta particulelor ceramice, In principiu inerte chimic fata de
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matricea meta_ﬁcé, s; influenteze desfasurarea difuziei, motiv pentru care este
necesara studierea simultand a parametrilor de tratament termic $i a proportiei de

armare si adoptarea unui model statistic de ordinul doi care sa ia Tn calcul influentele
reciproce ale factorilor;

11-5.6.2. Modelut statistico-matematic
Problema este descrisa de o dependenta de forma:

H=Po+BrT+Pot+Pr%SiC +¢ (17)

in care s-a notat prin A duritatea rezultata, prin T si t temperatura si durata tratamentului
termic de sinterizare, iar prin %S/C 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 Tn calcul nu numai efectul factorilor independenti asupra duritatii
finale, ci si efectul armarii asupra desfasurdrii difuziei, precum si alte eventuale
dependente reciproce, atunci modelu) se va baza pe urmatoarea relatie;

H=fo+Bs T+By t+B5 %SiC+ 1z T?+f20 F+B23 % SiC*+ (18}
By T 14813 T-%SiC + Boat %SiC + £

Estimarea parametrilor din expresiile de tip polinomial se face prin metoda celor mai mi¢i
pétrate, curba de raspuns rezultatd fiind una ajustata, avind forma:

H =8, H’}I T+ 8,148, -%S‘J’(.'+ﬁ““ 7 +ﬁu P4 By SICT

. . R (19)
+ Bt -T+ By -T4SIC + By - T-%SIC

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

II-5.6.3. Proiectarea experimentului gi conditiife experimentale

Avind in vedere ca analiza prin suprafata de rapuns este una ajustatd care trebuie sa
aproximeze cit mai bine raspunsul “adevarat”, parnind de la citeva masuratori, prezinta o
mare importanta elaborarea unei scheme experimentale” de citire a datelor, cit mai
eficienta.

Asa cum s-a aritat anterior o asemenea schema va contine 3 factori, temperatura i

durata sinterizarii, precum si gradul de armare. Pentru fiecare dintre acesti factori s-au

considerat trei nivele, unul minim, unul mediu, §i o valoare maxima, notate cu ~1, 0 si
respectiv 1, dupa cum urmrmeaza:

- in cazul temperaturii valarile de 570, 600 gi 830°C, situate in zona mixta solid-lichid,
unde sinterizarea in faza lichida este posibila;

- duratele de tratament de 30, 60 si 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,

- proportile de armare ale probelor de compozit s-au stabilit Ia 5. 10 si 15 % vol. de
carbura de siliciu, situate n 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 Universitati “Politehnica” din Timisoara de calre United States information Agency in spnijinul
colaborarilor din cadrul Fuilbright Scholar Program.

h engl. experiment design
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Realizarea unei scheme complete de experiment cu 3 factori presupune executarea unui
numar de 27 de determindri, corespunzatoare celor 3 factori, fiecare cu cite 3 nivele. In
afara cresterii considerabile a volumului de experimente, 0 asemenea schema, va fi in
unele zone redundanta, existind de asemenea riscul ca zone de interes mai mare sa
ramina neacoperite, mai ales In cazul existentei unor curburi sau puncte stationare, sub
forma de minime sau maxime.

Din acesle motive s-a adoptat o schema de experiment fractionar, alegindu-se din
procedurile mai uzuale un experiment compus i centrat’, cu o porfiune "cubicd” confinind
8 valori $i una “stea” cu 6 valori. Fiecare dintre aceste portiuni mai contine cite un punct
central, rezultind un numdr total de 18 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, intr-
un singur bloc, pentru a asigura omegenitatea celorlaiti parametri.

Valorile caracteristice i cele determinate ale schemei expetimentale folosite sunt
prezentate in mod sintetic in tabelul 1I-11.

Asa cum se observa in urma aplicarii schemei experimentale au rezultat din calcul, pentru
factorii independenti, valori dinafara intervalelor definite, in scopul determinarii
eventualelor curburi. Astfel au rezultat temperaturi de tratament suplimentare de 650 si
550°C, durate de 10 51 110 minute, precumn $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 masuréri facute dupa metoda
Vickers, cu o sarcina de 200 de grame, datoritd faptului ca probele nu rezistd Incercarii
Brinell, fisurindu-se.

Tabeluf li- 11. Caracleristicite experimentului fractionar cu 3 factori §i valorile experimentale rezultate.

SN Proportie
EITE : .
Mo &7™ane
: [% vol.}
15
5
o 10
5
18,409
5

1,59104

“engl. central composile design.
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Tabelul iI- 12. Coeficienfii de regresie ai duritdfii —expermentut cu 3 factori independenti.

T X

EEX

2 Fagdn

0497298

2,10471

-0,001_°

0.00266687 .

0,00100724

0,001

0,0581839

11-5.6.4, Analiza prin regresie multipia a rezuitateior
Coeficientii de regresie multipld notati in ecuatia (3) prin 3, si ﬁu,
aplicarii algoritmului de calcul [a valorile prezentate in tabelul [I-12.

au rezultat in urma

C:Armare

A:Temp
AA

CC
B:Timp

BB
AB

AC
BC

0 0,5 1 1,5 2 2,5
Efect standardizat

Figura II- 21. Diagrama Pareto pentru efectele standardizate aie factorilor de influentd a duritaii.

Avind in vedere valorile calculate ale coeficientilor, ecuatia rezultatd prin regresie multipla

devine:

H=-2336,91 + 7,71492-T + 0,497298t + 2,1047 1 %SiC - 0,00618153-T° +

%)

+0,00100734-F + 0,0581839 %SiC? - 0,001 Tt - 0,00266667 T-%SiC + 0,001t %SiC

in aceasta ecuatie s-au notat prin H duritatea, iar prin 7, ¢ respectiv %SiC cei 3 factori
independenti: temperatura si durata tratamentului, respectiv proportia de armare cu

particule din carbura de siliciu.
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De mare importantd in studiul modelului de variatie a durititii este evaluarea ponderii
efectelor pe care la introduc cele 3 variabile independente, fie ¢a este vorba de efecte de
gradul ntii, gradul al doilea sau efecte incrucisate a cite 2 factori.

Aceasta evaluare s-a facut prin frasarea diagramei de tip Pareto, un instrument de analiza

puternic pentru sistemele care au, ca $i in cazul de fatd mai multe grade de libertate.

Efectele factorilor de influenta se prezintad in ordinea descrescatoare a ponderii. Ele fiind

de asemenea normalizate prin raportare la eroarea standard. Pe diagrami mai este

reprezentat prin linie dublé, pragul de incredere de 85%. Analiza acestei reprezentiri duce
la urmatoarele concluzit:

- Efectul cel mai important asupra duritatii masurate este exercitat de procentul armari
cu particule. Efectul standardizat al acestui factor se situeaza de asemenea deasupra
limitei de incredere de 95%, fapt care semnifici faptul ca efectul acestui factor
actioneaza practic cu certitudine. Acest rezultat este previzibil, armarea cu particule
ceramice avind ca principal mobil cregterea proprietédtilor mecanice si in special a
duritatii. Faptul ca modelu) determinat confima aceasta previziune vine ¢a o confirmare
a corectitudinii algoritmului de calcui folosit;

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

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

- Efectul produs de factorul durata de sinterizare asupra duritatii obtinute este redus,
aceasta sugerind ca difuzia in prezenta fazei lichide este mult mai rapida, fapt in
general adevarat, elementul cel mai important al acestui procedeu fiind o incalzire
suficientd pentru o topire partiala; Aceasta din urma constatare este intaritd de
valoarea neglijabila a efectului incrucigat dintre factorii temperatura si timp (BC),
semnificind lipsa influentei reciproce dintre cei 2 factori, spre deosebire de sinterizarea
n faza solid3, unde ei sunt complementari;

- Celelalte efectele incrucigate ale factorifor sunt de asemenea neglijabile, interactiunile
fiind practic inexistente, inclusiv efectul armarii asupra temperaturii. Aceasta vine in
corelatie cu efectul nul al armarii fatd de pozitia punctelor critice de transformare,
corespunzatoare liniillor sofidus i lichidus.

i1-5.6.5. Analiza variantei

Informatii prwmd efectul asupra duritatii exercitat de catre factorii independenti considerati
se pot ob;me si prin analiza de varianta, facuta prin tabele de tlp ANOQVA, care realizeaza
partitia variantei totale a duritatii intre facton Valorile rezultate in urma acestei proceduri
de calcul sunt prezentate in 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 incredere de 95%.

in cazu) duritatii, acesta este cazul proportiel de armare cu particule ceramice, care are
agadar efectul cel mai ridicat si mai sigur asupra cregterii de duritate.

"engl. AN{alysis} Qff) VA(riance).
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Pe baza acelorasi date” se pot calcula;

coeficientul statistic R-patrat (Rp) exprimind procentual ce proportie din variatia de
duritate este explicatd de catre model. In cazul considerat Rp = 75,0145%, procent
care reprezintd o bunad adecvare a modelului la fenomenul cercetat;

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

eroarea medie absolutd MAE = 517565, reprezint4 valoarea medie a reziduurilor;
testul statistic Durbin-Watson (DW), este cel care aratd daca intre valorile reziduale
exista o autocorelatie legats de ordinea in care ele apar; cum valoarea DW = 2,02324,
sensibil mai mare decit valoarea critica de 1,4, rezultd ca o asemenea auvtocorelatie nu
exista, existind probabilitatea ca fintre factori sa nu existe alte relatii inafara celor
exprimate de modelul determinat.

Tabelul li- 13. Analiza variantei de duritale refativ la faclorif de influenta.

- N ;g;t::or Rapodullsl Valoarea p

544,184 B SAL: 0,0733
9,76016 HEESE 085 0,7814
1019,84 . 0,0250
286,739 NN 0,1687
6,48 0,8209
1,268 & ' 0,9197

1,20

7.61456 BB 7.51456 0 0,8062
0,18 [ 0,18 o008 0,9698

19,6016 NN 19,6016
< *5604,083 Bl 115831

0,6951

N

=} R
Op Olo =|O OlO

=4
o
N

Un alt aspect important in ceea ce priveste studiul variantei T constituie eventuala
posbilitate ca efectele produse de diferifii factorii sa se suprapuna intr-o masurd mai mica
sau mai mare. Aceasta se testeazd folosindu-se matricea de corelatie a efectelor. O
matrice perfect ortogonald, fara suprapuneri de efecte va avea valori egale cu unitatea pe

“ v. gi Capitolul II1.
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diagonala matricei gi valori nule inafara diagonalei. Valori nenule inafarad de diagonala vor
avea semnificatia unos eventuale suprapuneri intre efectele corespunzitoare liniei si
coloanei respective. O asemenea matrice este calculata in tabelul i1-14.

Dupé cum se observa, exista 6 perechi de valori nenule inafara diagonalei, insa acestea
fiind mai mari sau in preajma valorii de 0,5, suprapunerile sunt nesemnificative.

Masura in care modelul descrie sau nu in mod adecvat datele experimentale poate fi
investigat prin reprezentarea valorilor prevézute de model in functie de reziduuri, aga cum
este ea trasata in figura 11-22. O reprezentare care nu este intimplatoare poate da indicii
¢d modelul determinat nu este potrivit fenomenului descris. Faptul c& nu se poate observa
nici un fel de regula de aranjare a punctelor, este o confirmare in plus ¢d modelul ales este
carespunzator studiului. Adecvarea modelului este intaritd si de faptul ¢a majoritatea
punctelor se inscriu in intervalul de incredere de 95%, asezarea lor fiind de asemenea
simetrica, iar valorile reziduale nu depind ca marime de nivelele de duiitate”.

Ca o consecinta a aplicari criterilor de verificare se poate concluziona ¢3 modelul de
regresie polinomial de gradul doi este valabil din punct de vedere statistico-matermatic,
existind premizele elucidarii cauzalitatilor fizico-structurale specifice, care apar Ila
tratamentul termic de sinterizare a compozitelor pe bazad de aliaj AICuSiMg, armate cu
particule ceramice.

I

15

10 (= —

o — i}
5 o ® = = — ¢ — =

Valori reziduale
3
i
|/

95% ircredere
50 55 60 65 70 75 60 85 90
Valori estimate

25 r egrefic

Figura II- 22. Valorile reziduale in funclie de valorile estimate de calre mode!.

I1-5.6.6. Analiza suprafetelor de raspuns a duritatii
Suprafata de rapuns a variabilei dependente, in cazul de fatd a duritatii, reprezinta in
principiu expresia grafica a ecuatiei modelului de regresie. Avind in vedere cd s-a ales un
model cu 3 factori independenti, iar in spatiul tridimensional se pot reprezenia, alaturi de
variabila de raspuns, doar 2, interpretarea rezultatelor se va face pe un grup de 3
reprezentéri spatiale grupind cite 2 factori.
in acest scop s-au trasat graficele de raspuns ale duritatii in functie de gradul de armare i

‘engl. heteroscedasticity.
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temperatura (Anexa (1.6 a), grad de armare si timp (Anexa 1.6 b), respectiv temperatura si

timp (Anexa 1.6 c).

Analiza suprafefei de raspuns in functie de procentul volumic al carburii de siliciu si

temperatura tratamentului termic permite formularea urméatoarelor conciuzii:

- Duritatea materialului compozit rezultat cregte vertiginos pe masurd ce in matricea
metalicd se inglobeaza din ce in ce mai multe particule ceramice, cresterea fiind mai
accentuata la peste 5 % vol. SiC;

- Cregtere duritatii datoratd armarii se produce indiferent de temperatura tratamentului
termic, in limita intervalului initial considerat pentru studiu, situat intre 570 §i 630°C ;

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

- Daca temperatura de tratament scade sub limita inferioara de 570°C, urmeaza o
scadere foarte pronunfata a duritatii; aceasta scadere coincide cu iesirea din zona in
care faza lichidd coexista cu cea solida gi sinterizarea in prezenta fazei lichide se
transforma intr-una n faza solida:

Daca se ia In considerare suprafata de réspuns a duritatii in functie de gradul armarii si

durata tratamentului termic, vor rezulta urmatoarele dependente:

- Se pune cu pregnantd Tn evidenta cresterea importanta a duritatii ca urmare a cresterii
continutului de particule ceramice; aceasta dependentd are o alurd asemanatoare ca
si in cazul precedent, cresterile fiind mai importante la peste 5§ % vol. SiC;

— Durata tratamentului termic de peste 20 de minute, recomandata pentru cazul aliajului
de sinterizare nearmat, asigurd valori ridicate de duritate si pentru compozite,
indiferent de procentul armarii;

- Cresterea duratelor de armare peste 20 — 30 de minute nu se justifica, neexistind, in
general, cigtiguri importante de duritate;

- Pentru proportii de armare situate (a limita maxima a intervalului considerat {18-20%
SiC) apare o carecare stabilizare a duritatii ia valori mai mari, in cazu! duratelor de
tratament de peste 40 de minute, fapt care poate sugera ca atunci cind sinterizarea
se face in prezenta fazei ceramice, care reduce interfetele de reactie, durate mai lungi
de tratament vor produce consclidarea mai temeinica a materialului;

Suprafata de raspuns a duritatii in functie de temperatura $i duratad a tratamentului este

importanta din punctul de vedere a posibilei influente reciproce a celor 2 factori, amindoi

find parametri de baza ai tratamentului termic. In cazul de fal3 aceastd reprezentare
confirma observatiile cele mai importante facute pe celelalte doua grafice tridimensionale:

- In intericrul domeniului initial al investigatiei experimentale atit temperatura cit i durata
de tratament termic au o influenta redusa, asHel incit durate mai mari de tratament sau
temperaturi mai ridicate de incalzire se justificd doar la proportii mari ale particulelor
ceramice, de peste 15% SiC;

- Daca la alte modifican structurale dominate de catre difuzie, exista un ocarecare efect
complementar al temperaturii i timpuiui, durate mai lungi de mentinere compensind
temperaturi mai scazute si reciproc, in cazul de fatd acest lucru nu se produce,
esentiala pentru realizarea consolidarii fiind aparitia fazei lichide, prezenta topiturii
metalice realizind consolidarea materialului in timp relativ scun;

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

11-5.7. Interpretarea rezultatelor experimentale si concluzii

Cercetdrile intreprinse asupra parametrilor, conditiilor gi rezultatelor tratamentului de
sinterizare confirma in mare parte premizele fundamentale legate de fenomenele produse
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in cadrul transformarilor, mai ales cele legate de difuzie.

Astfel, faptul ca n agregatele de pulberi supuse sinterizdrii se afli inserate particule
ceramice, in general inerte fatd de actiunea topiturii metalice, reduce interfata disponibila
difuziei gi presupune durate de tratament mai lungi si proporti mai mari de topitura,
realizabile prin cregterea temperaturii.

Aceasta presupunere initiala, rezuitata din studiul bibliografic, este sustinuti de evolutia
duritdlii dupa sinterizare, marime care exprima in mod direct gradul in care materialul a
fost consolidat $i compactat. Cu toate acestea cregterea temperaturii §i duratei de
tratament se justificd doar la proportii ridicate in elemente de armare, de peste 15%. Pina
la aceste valori cresterea temperaturii sau a duratelor de sinterizare au un efect redus si
nu se justifica.

Scaderea temperaturii de tratament are un efect dramatic de reducere a duritatii, ca
urmare a proportiei reduse de faza lichida. Scaderea temperaturii sub valoarea sofidus
duce chiar la disparitia completd a topiturii cu efecte negative asupra consolidarii
materialului, care cedeaza chiar in timpul incercarii de duritate Brinell. Topitura metalica
este cea care poate penetra peliculele de oxid care acoperd in mod compact particulele
metalice, in lipsa acesteia difuzia fiind redusa foarte mult, Tmpiedicind schimbul de
substanta.

Faptul cd punctele critice de transformare legate de tratamentul de sinterizare, respectiv
valorile sofidus si lichidus ale aliajului metalic, nu isi modificd pozitia ca urmare a
introducerii  particulelor metalice prezintd o importantd deosehitd, 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
in diverse pracente cu carburd de siliciu, se poate face prin prescrierea parametrilor de
tratament termic prezentati in tabelul [1-15.

In afard de aspectele legate de proprietatile mecanice realizale, in special de duritate,
calitatea produselor realizate prin sinterizare este legatd de modificarile dimensionale
produse (deformatii). Aga cum s-a subliniat anterior cresterea temperaturii de sinterizare,
produsa in intervalul de coexistenta a fazelor solida i lichidd, duce la cresterea proportiei
celei din urma, fapt care poate afecta integritatea pieselor tratate.

Din acest motiv s-a considerat necesara cercetarea comportarii compozitelor la cregteri
mai mari de temperatura, In intervalul cuprins de valorile sofidus i fichidus.

incalzirile 1a temperaturi Tnalte a materialelor cu diverse continuturi in carbura de siliciu a
fost urmata de examinarea vizual3 a probelor i masurari ale dimensiunilor principale.

Ca o concluzie generala se poate afirma c& Tncalzirile ceva mai inalte, recomandate in
tratamentul termic al compozitelor cu un continut ridicat in elemente de ammare nu
afecteaza aspectul i stabilitatea dimensionala a pieselor. Aceste fapt este ilustrat in figura
(I-23, prin de aspectul unor probe cu procente de armare diferite, situate intre 0 - 20 %
SiC, incalzite la 660°C, asadar cu 20°C peste valoarea maxima recomandata compozitelor
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cu peste 15% vol. SiC. Se observa ca odata cu cresterea armani piesele au tendinta de fi
mult mai stabile dimensional. fapt explicat prin faptul cd particulele ceramice au
temperaturi de topire mult mai ridicate, ele asigurind prin proportia lor crescinda

integritatea materialului atunci cind proportia dintre fazele metalice solida si lichida este
net in favoarea celei din urma.

Figura li- 23. Aspechui probelor de compozit ctt procent de anmare infre O (dreapta) §i 20 % SiC (stinga).
dupd incaizire 1a 660°C,

Aceste informati generale se impun a fi aprofundate in viitor. printr-o analiza cantitativa
completd a modificarilor dimensionale pe care compozitele preduse le suportd in impul
sinterizari, in functie de gradul de armare i temperatura de tratament aplicata.
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Anexa ll.4 a. Pozitia punctului critic Tsonus @ compozitului, dupé sinterizare.
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Anexa 1.4 b. Pozitia punctului critic Tseiaus @ compozitului, dupa sinterizare.
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Anexa |1.4 c. Pozitia punctului critic Tichigus @ compozitului, dupa sinterizare.
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Anexa 1.4 d. Histerezisul de transformare a materialului compozit, dupa sinlerizare.
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Anexa Il.4 e. Pozitia punctului critic Tsenus @ COMpozitului, dupéa extrudare.
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Anexa I1.4 f. Pozitia punctului critic Tseigus @ cOMpozitului, dupa extrudare.
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Anexa ll. 4 g. Pozitia punctului critic Ticnisus @ compozitului, dupa extrudare.
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Anexa 1.4 h. Histerezisul de transformare a materialului compozit, dupa extrudars.
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Anexa I1.5. Schema constructiva a instalatiei de sinterizare in atmosfera protectoare.
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Anexa IL.5. Schema construcliva a instalatiei de sinterizare in atmosfera protecloare
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Capitolul lll.
Contributii privind tehnologia de tratament termic
a compozitelor pe baza de aluminiu armate cu
particule ceramice
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I11-1. Influenta parametrilor tehnologici ai imbatrinirii $i a elementelor
structurale asupra proprietitilor mecanice

IN1.1.  Transformari structurale in matricea metalica a materialelor compozite

I-1.1.1. Principii generaile

in urma cdliri de punere in solutie, aliajul metalic din care este formatd matricea
compozitului devine practic o solutie solida suprasaturata, aflindu-se Tn stare metastabila,
cu o energie libera ridicata. Aliajul are o tendintd accentuata de a-gi scadea energia libera,
prin separarea unor precipitari de fazd secundara. Unele dintre aceste precipitari pot
aparea chiar i la temperaturd ambianta, aga cum este cazul aliajului considerat, dar tipica
este separarea in urma incalzirii pe o durata acceptabila, |1a o temperatura mai ridicata.
Prin precipitarea dintr-o solutie solida metastabild, matricea trece intr-o stare stabild, insa
destul de Tndepartata de echilibrul real, caracterizat de un minimum al energiei libere.
Procesul de precipitare din solutie suprasaturata, realizata prin calire, se produce in mod
spontan si, la fel ca Tn cazul relaxarii sau recristalizarii, se face prin eliberare de caldura.
Desi pentru realizarea imbatrinirii este de obicei necesara incdlzirea, aceasta nu
contrazice conceptul de natura spontana a acestor procese, deoarece incalzirea este cea
care favorizeaza atit accelerarea difuziei cit si producerea et intr-un grad mai inalt.

11-1.1.2. Transformari structurale la imbatrinire

Transformarile structurale produse la imbatrinire se pot rezuma la diversele stadii ale
precipitarii din solutia solida, formata la calire, precipitarea find un fenomen difuziv,
extinderea precipitarii, tipul, gradul de dispersie si forma precipitatelor, precum si alte
caracternistici structurale depinzind de temperatura si durata de imbatrinire, natura aliajului
si compozitia in principalele elemente componente.

In afard de aceasta, se cunoasgte ci structura aligjului durificat depinde gt de temperatura
de incalzire, viteza de racire la calire, deformatiile plastice inainte sau dupa calire, durata
depozitarii Tnainte de imbatrinirea termica si multi alfi factori. De asemenea se cunoaste
existenta unei influente notabile datorate eventualelor impuritati, fapt care se doreste a fi
pus in legatura cu posibilele influente ale particulelor ceramice de armare.

fil-1.1.2.1.  Tipuri de precipitate

in functie de structura interfetelor dintre precipitate si matricea aliajului se pot distinge

precipitate complet coerente, partial coerente si incoerente (figura I11-1):

— Tn cazul unui precipitat complet coerent (fig. lll-1a), intreaga interfata cu matricea este
coerents, iar reteaua cristalind 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. l1l-1 b} sau chiar incoerente;

- Spre deosebire de situatile anterioare, un precipitat incoerent nu are deloc limite
coerente cu matricea.
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Figura #i- 1. Structura schemalicd a malricei 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 il constituie zonele Guinier — Preston (G.P.) si
faza 8", In timp ce faza 6 ' este partial coerenta, iar precipitatele CuAl, 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) si aciculare.

Forma precipitatelor sunt determinate de doi factori concurentiali, energia libera si energia
de deformare elasticd, amindoua avind tendinta spre valori minime.

Minimizarea energiei libere conferd o tendinta spre formare de precipitari echiaxiale si cu
forme limitate de fatete, cu tensiuni superficiale minime pe toate fatetele.

Energia de deformare elastica este cea mai redusa 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, atit in matrice cit si 'n precipitate. Energia de deformare elastica a retelei
cristaline $i a precipitatelor este cu atit mai mare cu cit diferentele structurale sunt si ele
mai mari. Cind diferentele dintre diametrele atomice nu depagesc 3%, forma precipitatelor
coerente este determinata de valoarea minima a energiei libere, find apropiata de sfera,
iar la diferente peste 5% factorul decisiv este energia marita a deformatiilor elastice, astfel
Tncit se formeaza preponderent 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 decit cea pentru forma de disc, dar mai mica declt cea a
precipitatelor echiaxiale.

Tabelut - 1. Forma zonelor Guinier — Preston in diferite sisteme de aliaje.

M STE0L Forma zonelor Guinier — Preston IEEE
3 = (i Lamelara
PRI TS Aciculara
- Sy = it - Acieulard

In tabelul 1l|-1 se prezinta formele zonelor Guinier — Preston pentru sistemele apropiate de
aliaju! 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 1a minimum de-a lungul directiei

(IOO), ceea ce inseamna ca deformatia este la valoarea maxima, ceea ce asigurd
energia de deformare cea mai scazuta.
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Atunci cind se formeazd un precipitat incoerent, tensiunile tangentiale lipsesc, dar cele
normale apar intotdeauna, deoarece volumele specifice diferite ale matricei si ale
precipitatului produc inevitabil presiuni hidrostatice. in jurul unei incluziuni rigide de
dimensiuni mart apare astfel o compresiune spatiala. Daca se calculeaza energia produsa
de o incluziune incoerentd de forma sferoidald, avind semiaxele a, a si ¢, facind
presupunerea ca deformatia elastica s-a produs doar in matrice, se obtine dependenta
reprezentatd in figura 2. Energia de deformare elasticd are valori maxime pentru un
precipitat sferic (c/a=1), o valoare minima pentru unul de forma unui disc subtire (c/a<<1)
si o valoare intermediara pentru o particuld aciculara (c/a>>1).

=
i Sfera
[
e
".;,
= Ac
05
3
wi
Disc
1 1
0 1 2 3

cla

Figura #i- 2. Dependenta energiei de deformare elasticd de raportuf axefor c/a la precipitatels incoarente de
forma sferoidats.

H-1.1.2.2. Precipitarea continui si discontinua

In cazul precipitarii continue, In interiorul solutiei suprasaturate se formeaza si apoi cresc

precipitate individuale, formate de elementul de aliere care a suprasaturat solutia. Ca o

consecinta, solutia solida este local saracitd Tn elementul de aliere gi apare un gradient de

concentratie, n sensul indicat de sagetile din figura Ill-3. Coeficientul de difuzie aparut
este sens negativ §i se datareaza, asa cum s-a dovedit unei scaderi de energie libera.

Scaderea continutului in elementul de aliere a solutiei solide suprasaturate se face pina la

o valoare a carei llimita poate fi cea de echilibru C, $i ea se praduce continuu in intregu)

volum de material al griuntelui initial. Precipitarea continud poate fii generala sau

localizata:

- La precipitarea continua generalizata, precipitdrile sunt distribuite uniform n intregul
volum de material, germinarea lor facindu-se omogen sau eterogen, in cel de al doilea
caz un rol important revenind elementelor care favorizeaza in general aceste
fenomene: vacante, dizlocatii, noduli etc. Din aceasta perspectiva, apare posibilitatea
influentarii acestui fenomen de céatre particulele ceramice de armare, inglobate in
matricea metalica. Asa cum s-a aratat in capitolul |, coeficientii de dilatatie termica
diferiti ai matricii metalice §i ai particulelor ceramice sunt sursa unor importante tensiuni
interne, generatoare a unei densitdti mari de dizlocatii, ce apare ca si cauzé principala
a durificarii materialului compozit. In acest context la aliajele care prezintd un
asemenea tip de precipitare este de asteptat ca separarile sa se faca mai rapid $i intr-
un NuMar sporit de zone,

- Daca precipitarea continud se face localizat, atunci distributia precipitatelor in masa
metalica este neuniformé. Produsele precipitarii pot sa apara la fimitele de graunte sau
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subgrdunte, 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 inglobare.

) () ()

Concentralie

Figura ilI- 3. Evolutia distribufief elementului de aliere la precipitarea continua.

La precipitarea discontinua sau celufara in interioru) solutiei suprasaturate germineaza si
creste un amestec de noi faze, celulele astfel formate avind adesea aspect de perlita.
Reactia structurala este de forma:

as—a;+f (1)

Faza nou formata a; are aceeasi retea ca si as, dar are o compozitie de echilibru sau
intermediara ntre cea initiald §i cea de echilibru, iar compozitia medie a amestecului a,+p
este aceeasi cu a fazeiinitiale as.

a as

a, ) ag

Figura - 4. Schema formdrii celulelor prin precipitare discontinud.

Procesul are loc prin deplasarea unui front de formare a celulei in interiorul solutiei
suprasaturate, iar compozitia initiald a acestei solutii solide ramine neschimbata. pina la
disparitia ei completd. Frontul de inaintare a reactiei corespunde unui salt brusc de
concentratie de la valoarea corespunzatoare Jui as la cea a lui a; din interiorul celulei,
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motiv pentru care acest tip de precipitare se numeste discontinuu in contrast cu cea
continua la care gradientul de concentratie este mult mai lin, concentratia initiala a
elementului de aliere scade treptat ca urmare a acumularii lui in anumite zone. De
asemenea constanta reticulara scade brusc de o parte si de alta a frontului de formare a
celuielor, corespunzator celor doud forme ale solutiei solide as si ay.
Precipitarea discontinud este initial de cele mai multe ori localizatd intr-un graunte si
incepe la limitele sale. Orientarea fazei a; difera de cea a fazei as din care provine, din
interioru! aceluiagi graunte in care creste, dar are aceeasi orientare cu cea a grauntelui
invecinat, de cealalta parte a limitel de la care a germinat. Din acest motiv ea poate privita
ca © migcare a unei limite intergranulare, catre grauntele care este consumat. in timp ce o
limita de graunte migreaza, un precipitat al elementului dizolvat apare in apropierea lui sub
forma unei particule, care fixeaza local limita. Atunci cind migreaza mai departe, limita se
incovoaie intre precipitate, acestea din urma fiind alungite In timpul cresterii, urmind
migcarea limitei de graunte. Aceste evolutii sunt prezentate schematic in figura I11-4.
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 a; si 8, scade, respectiv
creste (deoarece este 8 imbogalita iar a, este saracitd). Similar cu cresterea nodulului de
perlita in austenita, dezvoltarea in cooperare a unei celule bifazice la precipitarea difuziva,
va produce redistribuirea difuziva a componentelor de-a lungul unei interfete dintre matrice
si celula. Daca la precipitarea continua cresterea precipitatelor este controlata de difuzia
volumicd, normald pe suprafala precipitatului, la cea discontinua are loc localizat o difuzie
mult mai intensa decit cea volumicd, nsd lungimea de difuzie este mult mai scurta,
datorita distantei mici Intre placile monofazice din celuld. Din aceastd cauza difuzia se
desfagoara rapid, chiar la temperaturi scazute, cind precipitarea prin difuzie volumica este
foarte lentd sau chiar blocata. Distanta dintre placi in interiorul celulei este cu atit mai mica
cu ¢it temperatura de imbatrinire este scazuta.

Precipitarea continua si cea discontinua sunt fenomene concurentiale, care se dezvolta in

competitie. Raportul intre ele are urmatoarele particularitati:

- precipitarea discontinua este favorizatd de o mai mare probabilitate a germinarii
eterogene (a limitele de graunte, fata de cea in interioru! grauntelui;

- de asemenea coeficientii de difuzie mai mari la limitele de grdunte gi o mai mare
mobilitate a acestor limite vor activa o precipitare discontinud, prin formarea a naoi
centre de germinare;

- adaosurile care incetinesc difuzia la limitele de graunte sau precipitarile de faza in
exces la aceste limite, care impiedica migrarea acestora vor avea un efect contrar,
favorizind mai degraba o precipitare continua;

- procesele bazate pe deformatii sau altele, care duc la formarea a noi limite de graunte
sau le extind pe cele existente initial, produc de asemenea in mai mare masurd
precipitare discontinua; acelagi efect este realizat gi de redistribuirea si amplificarea
datoritd deformatiei a dizlocatiilor existente in solutia suprasaturata;

- in aliajele ecruisate frontul de dezvoltare a celulelor bifazice “matura” dizlocatiile din
solutia suprasaturatd, producind stimulul pentru precipitarea discontinud, prin
mecanism termodinamic, datoritd scaderii energiei libere;

- in acelagi timp ecruisarea in sine favorizeaza precipitarea continua in toata masa
grauntilor initiali, iar particulele formate incetinesc deplasarea [a limita celulelor bifazice
in timpul precipitarii discontinue; care dintre tipurile de precipitare var prevela depinde
mai ales de deformare gi temperatura de Tmbatrinire.
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W-1.1.3. Stadiile transformarii {a durificarea prin precipitare

#-1.1.3.1. Formarea zonelor Guinier-Preston {GP)

Aliajele de genul celui folosit la producerea compozitului, pe bazia de Al avind ca
elemente de aliere Cu §i Tn masura mai mica Si si Mg, au imediat dupa célire o rezistivitate
electrica crescutd. Aceasta se poate explica prin aglomerari ale elementelor de aliere,
care se formeaza in solutia solidd suprasaturatd si care disipeazd undele electronice.
Dupa toate probabilititile unele agregari se formeaza chiar in timpul caliri. Dimensiunile
lor initiale sunt foarte mici, astfel incit nu pot fi depistate prin metode structurale. Dupa o
anumita perioadad de timp aceste agregari cresc la dimensiuni suficient de mari pentru a
produce modificari spectrale la difractia cu raze X. Cind au asemenea dimensiuni
detectabile ele se numesc zone Guinier — Preston (zone GP). Ele au aceeasi retea
cristalind ca si metalul de bazd, in cazul de fata aluminiul, dar diferentele de diametre
atomice intre metalul de baza si elementele de aliere produc modificari locale ale
distantelor intre plane. in figura 11-5 se aratd modelul propus de V. Gero/d pentru zonele
GP ale aliajului Al - Cu,

Figura Ili- 5. Modelul structural aj solufie sofide de Cu in Al cu zone G.P { dupd V. Gerold)

Atomii de cupru ocupa unul dintre planele {1 0 0}, iar planele paraiele cu acesta, in ambele
parti sunt compuse din atomi de aluminiu. Decarece 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 indepartarii de centrul zonei G.P. g in confqrmitate 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 si
aluminiului, care produce o deformare elastica importanta a (etelei, zonele G.P. formate la
aliajele aluminiu — cupru sunt lamelare fine sau in 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, avind ca prinf:ipal element de
aliere cuprul, atunci ¢ind zonele G.P. au forma de disc, d’lam.t‘etrulalor este in jur de 100 A,
Formarea aglomerérilor are la baza fenomenul de difuzie, fiind in legatura cu deplasarea

"engl. cluster.
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atomilor elementelor de aliere In interiorul retelei de baza. Caracteristica esentiald a
formarii de aglomerari este mobilitatea deosebitd a atomilor elementelor dizolvate, chiar la
temperaturi scazute, uneori sub 0°C.

Viteza de difuzie neobignuit de mare constatatad la formarea de aglomerari din timpul

imbatrinirii poate fi atribuitd suprasaturdrii din timpu) racirii rapide, cu formarea a

numeroase vacante. Concentratia de echilibru a vacantelor la temperatura de calire este

cu mai multe ordine de marime mai mare decit cea de la temperatura de imbatrinire. Tn
timpul racirii pentru calire un numar apreciabil de vacante nu au timp sa dispara, prin
anihilare, iar solutia solidé devine suprasaturata in vacante, la fel cum este suprasaturata
in elemente de aliere. Deoarece in solutile de substitutie difuzia este Tnsotita de
deplasarea vacantelor, cele formate la cilire accelereaza foarte mult migrarea elementelor
de aliere, astfel ca viteza de formare a aglomerarilor este foarte mare chiar la temperaturi
scazute. Pe masurd ce temperatura de incalzire in vederea calirii creste se va mari $i

gradul de suprasaturare n vacante si implicit va creste si viteza de formare a

aglomerarilor. Un efect opus se obtine |la sciderea vitezei de racire, deoarece un numar

mai mare de vacante au timp sé fie anihilate in timpul cafirii, prin dizlocatii, limite de
graunte sau suprafetele libere ale probei.

Rezistivitatea electrica a materialului creste rapid in primele citeva zeci de minute ale

imbatrinirii (reactie rapida), dupa care creste lent pentru ¢ perioada de timp apreciabild

(reactie lentd). In timpul acestei cresteri lente viteza de difuzie care asigura formarea

zonelor G.P. ramine anormal de ridicata. Principala dificultate tecreticd este de a explica

de ce un surplus apreciabil de vacante produse la calire ramin in metal pentru un timp
indelungat (multe ore sau chiar zile), chiar in prezenta unor numeroase surse de anihilare

{dizlocatii si limite) disponibile. Aceastd dificultate teoreticd poate fi depasitd prin

adoptarea urmatoarei ipoteze:

- vacantele sunt combinate cu atomi ai elementelor de aliere, formind complexe. La
apropierea de o zond, complexul se disociaza intr-o vacanta i un atom al elementelor
de aliere, ultimul fiind atagat zonei;

- o0 concentratie sporitd de vacante la limita zonei, produce migrarea dizlocatiilor spre
matrice, unde intilnesc atomi ai elementelor dizolvate, formind noi complexe.

— concentratia complexelor fiind mai ridicatd spre margini decit in interior complexele
migreaza spre zona, unde disociaza cedind zonei un atom al elementelor de aliere,
s.a.m.d.

Zona functioneaza ca o pompa, ea atragind atomii elementelor dizolvate si trimitind

vacante spre matrice. O parte dintre vacantele libere sunt anihilate de catre diversele

surse, motiv pentru care viteza de difuzie, care produce formarea si cregterea zonelor G P.

scade in timp.

Atunci cind se discuta natura 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 imbogalita in elementul dizolvat, mai degraba decit o noua faza. In
opozitie cu fazele intermediare, care au propria lor retea cristaling, zonele G.P. au aceeasi
retea ca si solutia solida de baza, deformata insa, datorita diferentelor dintre diametrele

atomice ale metalului de baza si ale elementelor de aliere. De asemenea nu existd o

interfata distinctd intre zona G.P. si solutia solida inconjuratoare. In unele aliaje zonele

G.P. se formeaza fara o perioada de inductie, adica imediat dupa sau chiar in timpul calirii,

in timp ce fazele intermediare sau cele stabile apar doar dupa o anumita perioada de

inducere. Toate acestea arata cu claritate ca zenele G.P. difera de fazele intermediare sau

stabile. . _ L

in contradicfie cu abordarea structurald, prezentata in 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 intre solutia matricei si fazele stabile.
Aceasta interpretare rezult din numeroase trasaturi specifice ale comportarii zonelor G.P.
In mod distinct fajd de fluctuatile de concentralie care apar sau dispar continuu
datorita agitatiei termice, zonele G.P. ramin stabile un timp mai indelungat (pe timp
nedefinit la temperaturi joase).

De asemenea este un fapt stabilit experimental acela ca marimea zonelor G.P. creste
in timp pe parcursul imbéatrinirii, zonele mai mari crescind pe seama celor mai mici
care se dizolva, asemanator coagularii particulelor de faza stabila.

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

in sfirsit, ca o concluzie de cea mai mare importantd, intr-un sistem binar zonele G.P.
au propria lor linie sofviis, aga cum rezulta din figura 111-6.

Semnificatia acestei linii este aceea ca zonele se pot forma doar printr-o subracire a
solutiei solide sub aceasta linie. De asemenea daca zonele G.P. sunt prezente in matricea
aliajului, ele se dizolva prin incdlzire la o temperaturd aflatd deasupra liniei solvus, in
analogie perfecta cu precipitarea si dizolvarea fazelor stabile.

L
800 548°C A
« 0
—_ Solvus @
(&)
r a+0
5 400
©
@
o
E
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- ~
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2\
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10 20 30 40
Cu [% at]

Figura Ili- 6. Dragrama de echifibru Al - Cu cu finia solvus a zonelor G.P.

Din acest motiv zonele G.P. pot fi considerate ca faze secundare aflate in echilibru
metastabil cu solutia solidd. Pentru orice temperatura inferioara liniei sp!vus se poate trasa
o dreapta (de exemplu cea notatad mn) care va uni punct‘ul ce determind compozitia zopei
G.P. la acea temperatura (n - partea dreaptad a curbei), cu un punct ce va determina
compozitia solutiei solide saracitd Tn elementul de aliere, ca urmare a formarii
aglomerérilor din zonele G.P. (m - partea stinga a curbei). Solutia saracita in elemente de
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aliere $i zonele G.P. pot fi privite in acest caz ca faze metastabile formate dintr-o solutie
solidd omogena.

Zonele G.P. difera in ceea ce priveste structura limitelor care le desparte de matrice, ele
fiilnd precipitéri complet coerente cu solutia solida, motiv pentru care limitele sunt difuze.
Mecanismul formarii zonelor G.P. este inca insuficient studial. Densitatea de dizlocatii
dintr-un aliaj recristalizat si calit este 107 - 108 dizl.fem?®, iar in cazu! germinarii eterogene
prin dizlocatii numarul de zone G.P. pe unitatea de suprafata ar trebui sa fie apropiat. In
tapt densitatea de precipitari G.P. este de 10" pe unitatea de volum si de 10'? pe unitatea
de suprafatd. Din acest motiv se presupune ¢d germinarea omogend este tipicd pentru
formarea acestor aglomerari.

Daca zona G.P. este privitd ca o faza distincta, atunci energia liberd se modifica |a
germinarea ei cu urmatoarea valoare:

AF = AF +AF, v AF, {2)

in relatia de mai sus s-a notat prin AF, sciderea de energie libera relativa la volumu! noti
taze formate, iar AF¢ componenta datorata energiel de deformare elastica, produsa prin
aparitia fazei intr-o matrice elasticd. De asemenea prin AFs s-a notat modificarea de
energie libera produsa prin formarea interfetei cu noua faza. in cazul de fata formindu-se
un precipitat coerent, se poate considera AFs = 0, motiv pentru care §i valoarea totald AF
este mica, ceea ce semnificd cd bariera energeticd ce se opune formarii acestor
precipitale este redusa, aparitia lor facindu-se cu usurintd, la un grad de suprasaturare
suficient de mare. imediat dupa sau in timpul ¢alirii. Importanta practica a acestui fapt este
aceea ca zonele G P. germineazd cu ugurinta in toatd masa solutiei solide suprasaturate
si produce precipitare uniforma, cu o densitale mare a precipitatelor.

i1-1.1.3.2.  Precipitarea fazelor intermediare si a fazelor stabile

Aliajul folosit in prezentul studiu, la fel ca i celelalte aliaje durificabile pe baza de aluminiu
formeaza faze metastabile din solutia suprasaturatd, ca etapa intermediara intre solutia
solida si fazele stabile In unele sisteme, mai ales cele complexe, pot coexista mai multe
faze metastabile. In tabelul urmator sunt prezentale fazele de precipitare pentru sistemele
de aliaje inrudite aliajului folosit in producerea matricei compoezitului metalic.

Tabelul ili- 2, Stadiile de precipitare in solutille suprasaturate din sistemele de ajiaje ale Al

Sistem Stadiile de precipitare
Al-Cu i Zone G.P. — 8"— &'— B (CuAly)

Al - Mg ZoneGP. —»B—pB(AMg)

Al - Cu - Mg [ Zone G.P. 1 5" S (Al,CuMg)

Al-Cu-Mg-Fe-Ni  ZoneGP —S—S(ACuMg) = .

Al - Mg - Si [ Zone G.P. 5 B B (Mg,Si)
Al-Zn-Mg _Zone G.P. — n'— n (MgZnz) — T (AlMgsZns)
Al=2Zn~-Mg-Cu i Zone G.P. — n'— n (MgZnz)

Energia liberd a fazelor metastabile este mai ridicald decit a celor stabile. astfel incil
germinarea unei faze melastabile produce o scadere energiei libere volumice (sau
“chimice"), reprezentatd de termenul AFy din relatia (2). Precipitarea unei faze
intermediare, in locul uneia stabile se daloreaza faptului ¢& prima dintre ele are o energie
liberd superficiald AFs mult mai mica, la limita cu malricea formata din solutia solida
respectiva este necesara o cregtere mult mai mica a AFs pentru formarea noil faze. De
aceea o caracteristica importantad a fazelor intermediare formate [a imbatrinire este aceea
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ca cel putin una dintre limite intre matrice §i precipitat este coerenta, fapt care se observa

in cazul concret al fazelor formate in sistemul complex Al-Cu—-Mg-Si.

In Anexa IIl.3 se prezintd sub form3 schematica celulele elementare ale fazei stabile ©

(CuAlp) si ale fazelor intermediare metastabile 8'si 8”. De asemenea este figurata si celula

elementard a aluminiului, care aproximeazd structura solutiei solide, neglijind atomii de

cupru din solutia solida a care reduc intr-o carecare masura constanta reticulara:

- Faza stabild 8 are o structura tetragonala avind constantele reticulare a = 6,07 Asic =
4,87 A, Structura fazei 8 in planele (001), (010) si (100) difera apreciabil de structura
matricei, motiv pentru care aceasta faza este complet incoerenta.

- Matricea fazei intermediare 8" este de asemenea tetragonald, cu o compozitie
corespunzind la CuAl,. In aceastd structurd, unele plane sunt ocupate exclusiv de
catre atomi de aluminiu, iar celalalte doar de catre atomi de cupru. Precipitarile de 8”
sunt complet coerente, planele {001) corespunzind perfect matricei de aluminiu
(constanta reticulard a fazei 8” este a = 4,04 A, identicd cu cea a aluminiului). De-a
lungul planelor (010) si (100) coerenta este asiguratd prin importante deformari
elastice, distanta intre plane fiind redusa lingd straturile ocupate de catre atomii de
cupru (1,82 A in loc de 2,02 A). Cimpul de tensiuni elastice din jurul fazei 8” joaca un
rol important Tn durificarea (a imbatrinire.

- Faza @ cristalizeaza in sistemul tetragonal cu a = 4,04 A si ¢ = 5,80 A, compozitia sa
corespunzind lui CuAl,. Precipitatele au forma de disc, avind limita coerenta cu
matricea de-a lungul planului (001), retelele corespunzind perfect. Nepotrivirea
structurald dintre 8 $i matrice de-a lungul planelor (100) si {010} este apreciabila,
limitele fiind semicoerente. Pe ansamblu precipitatele 8’ sunt partial coerente, cimpul
de tensiuni elastice fiind mai redus decit in jurul lui 8” sau a zonelor GP.

T[°Cl

600

400

200

| |

Al 2 4 6
% greut. Cu

Figura Hii- 7. Linifte solvus ale zonelor G.P.. ale fazeior intermediare §f a celel stabile din sistemul Al-Cu.

in ceea ce priveste formarea §i cregterea fazelor intermediare sau stabile se pot face
urmatoarele consideratii: ‘ .
Spre deosebire de zonele GP care germineazd predominant omogen, fazele
intermediare gi cele stabile germineaza eterogen. Localizarile preferate .de_aparlgne a
fazelor intermediare sunt dizlocatiile individuale, limite de graunte la unghi mic, defecte
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de impachetare, vacante etc., respectiv zonele G.P. germinate anterior.

- Fazele stabile germineaza preferentiai 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 facilitatd mai ales
datorita faptului ca incompatibilitatea structurala dintre nucleul nou format si solutia
solida este partial sau complet compensata de dilatatii sau compresiuni lingd muchia
planului suplimentar aparut. Precipitatul se formeaza pe o astfel de directie incit sa
compenseze cimpul de tensiune al diziocatiel. Componenta AF din relatia (2), care
are in general efect inhibitor asupra germindrii, este mica sau poate fi chiar negativa,
astfel incit stimuleaza germinarea.

- La germinarea unor precipitate incoerente, formate din faze stabile, componenta
hotaritoare in relatia (2) este AF; . Aceastd componenta care inhiba germinarea are
tendinta de scadere, astfel incit este facilitatd formarea unui precipitat incoerent la
limitele de graunte sub unghi mare. Energia superficiald a precipitatelor coerente sau
semicoerente este simtitor mai mica decit a celor complet incoerente, dar in acest ¢az
componenta AFg; i nu AF; este cea hotaritoare pentru evolutia energiei libere descrise
de relatia (2).

~ Dizlocatiile si 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 si cele
stabile se caracterizeaza prin concentratii crescute in elemente de aliere, ele se
formeaza cu usgurintd in zone ale matricei care sunt deja imbogatite 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 Jui 8, cea a lui 8 mai mare decit a lui 8',

iar @' are solubilitatea Tn solutia solidd mai mare decit cea a lui 8. Valorile corespunzétoare

sistemului Al-Cu sunt prezentate in figura III-7.

#-1.1.3.3. Cinetica i succesiunea precipitarii la imbatrinire

Succesiunea formarii diferitelor faze la imbatrinire este determinata de bariera energetica
la germinarea unei noi faze, mai mult decit nivelul de energie libera volurnica realizabil.
Bariera de energie pentru germinarea unei noi faze, echivalenta cu lucrul mecanic necesar
formarii unui nucleu critic (AF.), fara componenta elastica, este o treime din energia
superficialda, conform relatiei:

AF,

o

-7 (3

n..»l._-

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

AFY" < AF) < AF[] <AF] (4)
La imbatrinire bariera energetica la germinare precipitatelor se datoreaza deformarii
elastice a retelei cristaline, precum §i formarii unei interfete. Deformatia elastica la
germinarea fazelor parfial coerente de tip 8" gi 8" poate fi mai mare decit cea
corespunzitoare precipitatelor incoerente 6. in acest caz megal:tat:le de tipul celor din
relatia (4) sunt satisficute daca se mreglstreaza surplusun ale energiei superficiale. care
sa contrabalanseze posibilele pierderi de energie prin deformare elastica.
Rata germinarii este data de relatia urmatoare:
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R %

J=d-e W ¢ (5)

in care A este o constantad independenta de temperaturd, & 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 ridicatad a lui J va reduce perioada de inducere a precipitarii, detectabils
printr-o anumitd metoda. Odata cu cresterea temperaturii de imbatrinire, pericada de
inducere a precipitarii scade mai intii ca urmare a cresterii mobilitatii prin difuzie, apoi
creste datoritd scaderii gradului de suprasaturare a solutiei solide, relativ fa © anumita

faza. Caracterizarea acestei compontari se face prin curbefe C prezentate schematic in
figura 111-8.
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Figura Hi- 8. Reprezentarea schematica a curbelor C, de formare din solufia suprasaturatd a zoneior G.P., a
fazelor intermediare $i a celei stabife

Ramurile supericare ale curbelor C se apropie asimptolic de temperaturile solvus
respective Tgp, Te- To §i T ‘ N - .
Pentru o temperatura de imbdtrinire datd, respectiv la o anumita mobilitate a atomilar,
viteza de precipitare datd de relatia (5) este determinatd de valoarea 4F,. Precipitatele
care necesitd cel mail 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 legaturd directad cu regula gen.erval.a care staﬁbnleste ¢a pe
masura ce gradul de suprasaturare al solutiei solide este mai ridicat cu atit numarul de
transfarmari intermediare este mai mare. De asemenea scaderea continutului in elemente
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de aliere, care reduce gradul de suprasaturare al solufiei solide, produce de asemenea

scaderea numarului de faze intermediare care apar.

Succesiunile prezentate in (6) si (7) nu sunt in mod general obligatorii, astfel incit zonele

G.P. sa produca prin rearanjare 8” s.a.m.d., in fapt existind trei c3i 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 in interiorul precipitatelor, fira participarea matricei. Aceasta
presupune diferente reduse intre structurile precipitatelor, find mai putin intiinita. Desi
rezultatele cercetarilor intreprinse pind in prezent nu sunt unanime, o asemenea
situatie pare a se produce n cadrul sistemului de aliaje Al-Cu, faza 6" aparind direct
prin rearanjarea zonelor G.P;

- Germinarea fazelor de lip 8” la zonele G.P deja existente, a celor 8’ la 8" si a fazelor
stabile in zonele precipitatelor intermediare si apoi cresterea 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, localizdrile preferentiale de germinare la temperaturi scizute de
imbatrinire a fazei stabile 8 sunt incerte, atunci cind fazele intermediare au precipitat deja.
in momentele initiale ale precipitarii 8 se formeaza la limitele grauntilor de solutie solida,
ca mai apoi sa se formeze la interfetele dintre 8" si solutia solida. Faza &' precipita la
dizlocatii, in stagiile initiale, apoei la precipitatele 8”, in cele avansate. De asemenea exista
unele date experimentale care indica faptul cd 8” nu se formeaza prin rearanjarea si
dezvoltarea zonelor G.P., ci precipita direct din solutia solida.

-1.1.4. Efectul de durificare fa imbatrinire

i#-1.1.4.1.  Principalele tipuri de mecanisme

Efectul de durificare la imbatrinire se datoreaza aparitiei unor impedimente la migcarea
normalad a dizlocatiilor prin aparitia unor precipitate in interiorul solutiei suprasaturate.
Acest efect se poate concretiza prin urmatoarele mecanisme:
- Blocarea dizlocatiilor prin cimpul de tensiuni elastice din jurul precipitatelor formate in
matrice;
- Durificarea numitd de tip “chimic” datoratd faptului ca in deplasarea lor dizlocatiile
trebuie sa foarfece precipitatele,
— ODurificare produsd ca urmare a faptului cd dizlocatile sunt fortate s ocoleasca
particulele precipitate;
Cimpul de tensiuni elastice apare in matrice ca urmare a formarii de precipitate coerente
sau semicoerente, coerenta retelelor cristaline fiind asiguratd prin deformarea elastica la
interfete, asa cum se poate vedea schematic si in figura )I-1 a si -1 b. Tensiunile
elastice sunt cu atit mai mari, cu cit sunt mai mari diferentele structurale dintre matrice gi
precipitate, dacd 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 decit cea medie a cimpului
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 g
dizlocatii. Atunci cind trec peste precipitate, dizlocatiile produc forfecarea acestora,
deformindu-le odata cu matricea, aga cum se prezinta schematic in figura (11-9.
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Figura ifl- 9. Forfecarea precipitalelor de cdtre ¢ linie de diziocatie alunecitoare.
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Figura lil- 10. Reprezentarea schematica a “infillrarii” diziocatiilor intre precipitate.

Cu cit diferentele structurale dintre reteaua cristalina a matricei si cea a precipitatului sunt
mai mari, in planul de forfecare, cu atit va fi mai mare tensiunea necesara forfecarii, fiind
frecvente cresteri cu un ordin de marime intre valorile corespunzatoare precipitalului
incoerent faid 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
“Infiltreaza" intre doua precipitate (figura 11I-10). Pentru ca acest mecanism sa se produca.
tensiunea trebuie s3 creasca suficient de mult, astfel incit sa@ incovoaie dizlocalia intre
particule. Portiunile de dizlocatie incovoiate, aflate de o parte $i de alta a precipitatelor. se
unesc si formeazad un inel de dizlocatie in jurul precipitatelor. Detagindu-se de inel,
dizlocatia poate sa se deplaseze in continuare In matrnce.

i1.1.4.2. Efectul formarii diferitelor tipuri de precipitate

Marimea durificarii depinde de tipul, structura, marimea gi forma precipitatelor, de
asemenea de aspectul §i densitatea distributiei acestora. Un efect important il au gradul in
care s¢ manifesta diferente structurale inlre retelele cristaline ale precipitatului gi matricei,
precum gi temperatura la care se face masurarea duritatii.

Zonele G.P. germinind omaogen, iar densitatea lor find relativ ridicatd, cu distantd mica
inlre 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, Tn juru) zonelor G.P.. contribuind pe
aceastd cale la durificare.

Precipitarea semicoerentd a fazelor intermediare poate praduce 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 diferd 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 puternicd decit zonele G.P., la o densitate suficientd de particule. Dacd densitatea
este redusa insa, tensiunea necesara infiltrarii dizlocatilor va fi si ea redusé, duritatea
scazind pe parcursul existentei fazelar intermediare.
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Figura - 11, Curba caracleristics tensiune-alungire pentru un aliaj Al-4%Cu. cu matrice monofazica gi
diverse tipun de precipitate.

Fazele stabile sunt de requld 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 constatd ca in general
fazele stabile produc durificdri 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 ll1-12:

- Aliajul durificat prin zone G.P. sau faza coerentd 8" se caracterizeaza printr-o valoare
initiald ridicatd a tensiunii $i o ecruisare mai redusa, panta caracteristicilor tensiune-
deformatie fiind relativ redusa: experimentele au relevat ca tensiunea criticd necesara
infiltrarii dizlocatiilor este de citeva ori mai mare decit tensiunea initiald, fapt care
denota distante reduse intre precipitate i faptul ca deformarea se face prin forfecarea
particulelor; _ _

- Faza 8" produce tensiuni mai ridicate in aliaj, deci o durificare superioara, deoarece
tensiunile elastice din matrice formate in jurul lor sunt mai mari. De asemenea 8" va
determina si o durificare “chimica” mai ridicata, deoarece are difgren;e__struclurale maij
mari fatd de matrice decit zonele G.P., ceea ce inseamna ca dizlocatiile transversale
vor afecta mai mult aranjamentul atomic.

~ Tensiunea initiald intr-un aliaj durificat prin faza 6’ este mai scazuta decit cea produsa
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de catre 6", dar ecruisarea este mai puternicd, ceea rezultd din panta mai abrupta a
caracteristicii tensiune-deformare din figura fii-11. Dintre explicatile oferite pentru
aceastd comportare cea mai probabila este distanta mai mare dintre particule
permitind infiltrarea dizlocatiilor la tensiuni mai mici. Pe masura deformdrii creste
numarul de inele de lasate in urma de catre dizlocatile mobile. Inelele ingreuiaza
infiltrarea urmatoarelor dizlocatii astfel Incit tensiunea necesara deformarii creste si ea.
O situatie asemanatoare cu cea anterioara se intilneste §i in cazul durificarii prin faza
stabila 8. Aceste precipitate, fiind complet incoerente cu matricea, produc in micé
masura deformatii elastice, iar distanta dintre particule este mare. Tensiunea initiala
este cea mai mica intre cazurile studiate, dar ecruisarea este mai accentuata decit la
durificarea prin zone G.P. sau faz& 9” ca urmare a acumularii unor inele de dizlocatie
in jurul precipitatelor.

it1-1.1.4.3. Efectul duratei $i temperaturii asupra proprietatilor mecanice

Efectul temperaturii §i duratei de imbatrinire asupra proprietatilor mecanice se manifesta
prin intermediul diverselor stadii de precipitare din solutia suprasaturata.

in mod obignuit, pe parcursul imbatrinirii, rezistenta mecaricad si duritatea cresc ca
valoare, ajungind la o valoare maxima, dupa care se diminueaza, evolutie descrisa in mod
schematic de figura I11-12.

Pracesul care se produce pina la atingerea valorii maxime poartd numele de imbatrinire
de durificare’, iar perioada corespunzdtoare scaderii proprietatilor mecanice se numesgte
imbatrinire de Tnmuiere sau supraimbdtrinire . Acest din urma termen se refera la
reducerea duritdtii comparativ cu starea de maxima durificare, Insa proprietatile mecanice
sunt simtitor mai ridicate fata de momentul imediat urmatar calirii de punere in solutie.
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Figura ilt- 12. Efectut duratei de imbétrinire 13 diferite temperaturi T(<T.<T; asupra proprietatitor mecanice.

Panta ascendent3 a curbei de variatie a proprietatilor mecanice poate avea urmatoarele
cauze:

Densitatea precipitatelor in faza de durificare este mare, astfet incit dizlocatiile nu ie
pot ocoli, ci le vor forfeca, daca tensiunea aplicata este suficient de mare; In acest caz
cresterea duritalii la imbatrinire se datoreaza efectului de tip "chimic”, precum i
impiedicarii deplasérii diziocatilor de catre c¢impul de tensiuni elastice, ca urmare a

engl. hardening agemng.

" eng. softenng ageing.

engl. overageing.
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cregterii in dimensiune a precipitatelor (mai ales a zonelor G.P.). De asemenea se
produce o crestere a densitatii de distributie a precipitatelor in matrice si aparitia unor
particule cu rezisten{a la forfecare sporita, din faze mai stabile, cum ar fi 6" §i 6”.
Dizlocatiile se pot infiltra initial printre precipitate. Pe masura aplicérii Tmbatrinirii are loc
o crestere a duritadtii datoratd unei densitati mai mari de precipitate, pe masura ce
acestea apar, astfel incit va creste densitatea lor gi implicit tensiunea criticd necesara
infiltrarii dizlocatiilor printre aceste precipitate.

- In cazul unui aliaj supraimbatrinit, dizlocatiile nu foarfeca precipitatele, ci le ocolesc, ia
tensiuni mult mai mici decit cele necesare farfecérii.

Cauzele principale ale reducerii proprietatilor mecanice prin supraimbatrinire, comparativ

cu faza de durificare, poate fi explicatd prin urmatoarele mecanisme:

- Spatiile mai mari dintre precipitate, aparute ca urmare a coalescentei precipitatelor;

- lnlocuirea fazelor mai putin stabile cu altele mai stabile, caracterizate printr-un numar
mai mic de precipitate in unitatea de volum;

- Scaderea §i chiar disparitia tensiunilor de natura elastica, prin transformarea
precipitatelor coerente in unele semicoerente, apoi finalmente incoerente;

Aliajele Al-Cu cu un continut de cupru apropiat celui din aliajul de sinterizare Alumix 123,

folosit la preducerea compozitelor armate cu particule ceramice, prezinta o stare de

maxima durificare la o combinatie de precipitate corespunzatoare la 70% faza 8" si 30%

faza o'

I-1.2.  Influenta particulelor asupra transformarilor structurale

Din analiza fenomenelor fundamentale care insotesc sau controleaza precipitarea fazelor

din solutille solide suprasaturate produse la calirea de punere Tn solutie, pot fi formulate

posibile cauze ale influentei particulelor ceramice asupra desfasurarii tratamentului de
imbatrinire a compozitelor metalice cu matrice durificabila.

Numerosi autori au semnalat aceasta influents, insa pe de o parte rezultatele sunt

contradictorii, iar explicarea relatiilor cauzale nu a depasit faza ipotezelor.

Astfel majoritatea contributiiior in domeniu au indicat o scadere a duratelor de tratament la

imbatrinire pina (a realizarea starii corespunzatoare duritatii maxime’, dar s-au semnalat gi

efecte contrare, fapt explicabil si prin varietatea deosebitd a materialelor metalice folosite
pentru obtinerea compozitelor.

De asemenea nu a fost clarificat daca accelerarea imbatriniri sau incetinirea ei se

datoreaza unor fenomene legate de precipitare sau de succesiunea ultericard a

transformarilor structurale.

Avind in vedere analiza fenomenelor fundamentale care apar la precipitarea din solutie

suprasaturatd, prezentate in cele de mai sus, au fost identificate urmatoarele posibilitati de

influentare din partea particulelor ceramice de armare:

- Aga cum s-a aratat in capitolul |, armarea cu particule ceramice, avind coeficienli de
dilatatie termicad muit mai redusi decit cei ai aliajutui metalic este susceptibil a produce
in materialul compozit valori ridicate ale tensiunilor interne $i descarcarea lor partiala
printr-un numér important de diziocati. Aceste dizlocalii pot favoriza precipitarea
continua de tip generalizat, bazata pe germinarea omogena, favorizind aparitia zonelor
G.P.

-~ Localizarea elementelor de armare se face cu preponderenta la limitele de graunte, fie
ca este varba de compozite supuse doar sinterizarii, fie cd 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 In care

* engl. peaked-aged condition.
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acest mecanism are o pondere imporiantd, este de asteptat ca fenomenele de
precipitare sa se produca la o temperatura din ce in ce mai scazuta pe masura cresterii
_ proportiei de armare cu particule ceramice.
in cazul concret al compozitelor produse, avind matricea cu compozitia prezentatd in
tabelul 1-1, s-a urmarit prin investigatlii specifice lamurirea unor aspecte legate de
transformarile structurale la imbatrinire i confirmarea unora dintre ipotezele privitoare la
efectul inglobarii particulelor ceramice.

W-1.2.1. Conditii experimentale

Elucidarea posibilelor influente ale particulelor ceramice au fost investigate folosind

analiza termica diferentiald. Conditiile experimentale adoptate au fost urmatoarele:

- probele din maternal compozit au fost produse conform tehnologiei descrise In capitolul
I, fiind apoi supuse extrudarii la 500°C, cu un raport de deformare de 1:9, in scopul
compactarii si uniformizarii distributiei particulelor ceramice;

- au fost supuse investigarii compozite avind proportii de armare de 0, 5; 10; 15 i 20 %
vol. carbura de siliciu din fractiunea F800;
calirea de punere in solutie a fost realizata prin Tncalzire ta 500°C, cu o mentinere de
60 de minute, urmata de racire in apa la 20°C, cu agifare energica;

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

- s-a folosit o instalatie de analizd computerizata tip Derivatograph C, functionind dupa
metceda Paulik i Erdey, avind o precizie a masurarii de 0,2°C

- probele au avut aceeasi greutate de 1,5 grame, la fel ca si etalonul fotosit, constind din
pulbere ultrapurd de alumina;

- viteza de incélzire a probei a fost aleasa a fi de 15°C/minut, in creuzet de alumina
pura, proba de compozit fiind agezata direct pe capatul termocuplei;

Legat de alegerea vitezei de Tncalzire ea a fost aleasa in urma unor studii experimentale

pteliminare, ea fiind riguros constanté gi carespunzind curbei de incélzire 7 din figura 1il-8.

N-1.2.2. Deplasarea punctelor critice de transformare

in anexa Ill.1 a sunt prezentate comparativ curbele de analizd termica diferentiald,

obtinute la incalzire cu viteza constantd de 15°C/minut. Asa cum rezultd din analiza

acestei reprezentdri, armarea cu particule ceramice produce importante transformari

calitative.

— In cazul probelor din aliaj metalic nearmat, relativ 1a care a fost aleasa viteza de
inclzire, curba 1 din figura I1)-8 indica o succesiunea de transformare:

g—8"—-6'—-8 (6

Aceastd succesiune este confirmata de alura curbei de analiza termica, care prezinta
elemente specifice reactiilor de transformare structurald. Aceste puncte de precipitare
a fazelor 8", ' gi 8 au fost notate in figura 11I-8 i in Anexa lIl.1 b respectiv prin T, o §i
T.eta €le delimitind aparitia unor peak-uri de reactie excterma sau puncte de
inflexiune, care denotd modificarea intensitatii schimburifor energetice. Curba de
incalzire 7 a fost aleasa astfel! incit s3 nu producd germinarea zonelor G.P. pentru
matricea nearmata, fapt ilustrat in figura IIl-8 prin faptul ca curba 1 nu intersecteaza
linia punctelor de transformare a—G.P, trasata cu culoare rogie.

- Este demn de remarcat faptul ¢a la aliajul nearmat principalul peak de transformare
este dublu, cele doud maxime avind intre ele un punct de inflexiune notat cu A.
Aceasla alurd, coroboratad cu informatile prezentate de catre figura I-8, sugereaza
suprapunerea in mare masura a transformarilor care duc la precipitarea fazelor &' si 6.
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in urma armarii existad tendinta ca cele doud maxime sa se suprapuna, astfel incit
peak-ul dublu sa se transforme intr-unul simplu. Toate acestea fac dificila evidentierea
punctului de inceput a precipitarii fazei 8, astfel incit, la studiul deplas&rii punctelor de
transformare, relativ la faza 8 s-a luat in calcul punctui de sfirgit de transformare,
concretizat printr-o inflexiune gi notat T e

- 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 I11.1 c) reactia produsa este slaba, dar ea cigtiga in intensitate pe
masura cresterii proportiei de armare (Anexa .1 d...f), punctul de inceput a
transformarii fiind notat prin 7,5p. O constatare de mare importanta este aceea ca pe
masura armarii cu particule are loc o deplasare a femperatuni T,gp la valori mai
scazute;

-~ Paralel cu pozitia punctului de Tnceput de precipitare a zonelor G.P. s-au luat in studiu
posibilete deplasari ale celarlalte puncte critice de transformare, respectiv T eta”, Titeta
$1 Trea, de asemenea s-a mai determinat pozitia punctului sofvus corespunzator
dizolvarii precipitatelor formate in solutia solida, notat prin Ts.

Rezultatele obtinute s-au centralizat in tabelul 11I-3, iar Tn Anexa lll.2 a §i b s-au

reprezentat valorie de temperatura a acestor puncte critice in functie de valumul de

particule ceramice inglobat.

Tabeluf i)- 3. Pozitia unor puncte critice de transformare in funclie de gradul armarit.

Grad de armare [%SIG

481

192 209 251 405 484
179 | 215 | 252 | 400 | 486
170 207 252 410 489
166 | 209 | 252 | 404 | 486 |

Asa cum se poate observa din reprezentarile grafice, singurele deplasari semnificative ale
punctelor de transformare se constatd pentru Tnceputul precipitarii zonelor G.P. De
asemenea se constata temperaturi mai scazute ale punctului Ts . de dizolvare a
precipitatelor Tn solutia solida, la incélzire, comparativ cu valorile stabilite pentru starea T1
a materialului, valori comentate in capitolul §l i prezentate in Anexa 1.4 a,

l-1.2.3. Analiza fazelor precipitate fa imbatrinire
identificarea precipitatelor aparute in urma tratamentului termic de imbatrinire s-a facut
prin utilizarea difractiei cu raze X (XRD) a compozitelor aflate in diverse stari structurale gi
avind diferite proportii ale elementelor ceramice de armare.
Conditiile experimentale ale analizei efectuale au fost urmatoarele:

- Instaiatii folosite JEOL 130 si DRON-3"
- Radiatia folosita K, Cu, lungimea de unda A = 1,540598 A,
- Parametri de regim U=40kV; =30 mA,

Problema interpretarii rezultatelor obtinute, mai ales in 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

" Determinarile experimentale s-au facut in cadrul departamentului de invesligaln de la Ecofle Poiitechnique
de Lausanne

in cadrul laboralorului de investigalin a Caledrei de §$tinta Materialelor i Tratamente Termice de la
Universitatea "Politehmica” din Timigoara.
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construirea tridimensionala $i la scara strict determinata a structurii cristaline pentru fazele
cautate, urmatd de simularea pe calculator a difractiei cu radiatia respectivd, etalonul
rezultat corespunzind unei proportii de 100 % a fazei respective, aflatd sub forma de
pulbere si in stare de echilibru structural perfect. Structurile cristaline adoptate pentru
fazele investigate Af, 8", 6’ si 0 sunt reprezentate in Anexa I11.3, iar difractogramele etalon
in anexa lll4. In cazul acestora din urma s-au reprezentat planele cristalografice
corespunzatoare peak-urilar celor mai accentuate.

Asa cum rezultd din analiza difractogramelor standard, investigarea fazelor precipitate la

imbatrinire prezinta unele particularitati.

1 Astfel faza stabila 8, fiind incoerentd cu reteaua cristalind a aluminiului, este bine
individualizatd in difractograme, analiza comparativd a compozitelor cu diferile
procente de armare confirma formarea acestei faze. Pe de altd parte peak-urile cele
mai reprezentative ale difractogramelor etalon ale fazelor intermediare 8" si @'
singurele care ar putea fi puse in evidenta la concentratia relativ redusd de cupru a
aliajului cansiderat, sunt foarte apropiate de cele corespunzatoare ale aluminiului, asa
cum rezultd din urmatorul tabel:

Tabelul Ii- 4. Paramelri caracteristici ai aluminiului §i a fazelor intermediare 6"'i 9"

Nr.ort. Aluminiu Faza 8” Faza®”
‘ 208(ard] [hkI] 28[ard] [hKki] Z0(grd] [hki]
1 38734’ -1 1] 39°17 [1-1 2] - ) e
2 . 44’50 [020Q) 44°50' [020Q] 44°2% [(112)

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

2. Sursele bibiiografice indica faptul cd la majoritatea compozitelor metalice armate cu

particule apar in timpul producerii importante tensiuni interne $i numeroase defecte de
retea, ca urmare a coeficientilor de dilatatie termicd liniard diferiti pentru cele 2
caomponente, matrice $i particule. Probele aflate in starea 77 (racire in aer dupa
sinterizare) au aceeagi alurd a difractogramelor, fapt care semnificd faptul ca
transformarile structurale de faze sunt In general aceleasi §i in urma armarii, insa
dimensiunile geometrice caracteristice suferd modificéri. Acest fapt este evidentiat prin
modificarea intensitatilor semnalului inregistrat, in dependenta directa cu armarea, i
cresterea 1atimii peak-urilor caracteristice ale aluminiului, ca urmare a deformatiilor
suferite de reteaua cristalina si a unor anomalii slructurale aparute. Valorile intensitatii /
si a latimii w sunt prezentate comparativ in tabelul Il1-5 pentru planele [1 -1 1) ¢1 [0 2 0]
ale aluminiului. .
Dupa cum se poale observa cresterea starii de tensiune se concretizeaza in intensitat
mai mici dupd planu! [1 =1 1] ca urmare a deformérii retelei cristaline a aluminiului. De
asemenea intensitatea dupa planul [0 2 O] creste pe masura unei armari mai bogate cu
elemente de aliere.
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Figura - 13. Aspectul comparativ al difractogramelor fa compozitele in stare T1 armate 0-20 % SiC.
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Tabetul Hi- 5. Parametri caracteristici ai difractiei compozitelor cu diferite grade de armare.

Plan{1-1 1 Plan [0 2 0]
1{s"} 11s] S wlwa]
6410 656 K 0:39
2475 588 '
2340 918
2286 1000

Avind in vedere ca, aga cum s-a vazut, acest plan este comun cu fazele intermediare
8' gt 8" cresterea acestei intensitati poate fi pusa in legaturad cu formarea de faze
intermediare, chiar la racirea pentru obtinerea starii 71, daca matricea metalica a fost
armatd. Aceasta vine sa confirme ipateza emisd anterior ¢& starea de tensiune
produsa prin armare stimuleazé precipitarea continua, bazaté pe activarea difuziei prin
vacante, caracteristica producerii fazelor intermediare. Modificarea elementelor
geometrice ale difractogramelor prin armare este ilustrata in figura t11-13.

In cazul probelor de material compozit supuse célirii de punere in solutie inglobarea
elementelor ceramice produc modificari ale cimpului de tensiuni. Acest lucru poate fi
constatat prin compararea difractogramelor a doua materiale, unul fara armare, cel3lalt
continind 20 % carbura de siliciu. Aspectul acestora este prezentat in figura 1ll-14. Este
de remarcat ¢@ in cazul materialutui nearmat lipsa peak-ului corespunzatar carburii de
siliciu §i intensitatea mai mare a semnalului fatd de situatia in care matricea metalica
inglobeaza 20 % SiC. in acelasi timp, atit la aliajul metalic hearmat cit $i la compozit se
produce aplatizarea aproape totald a liniilor fazei stabile 6, fatd de starea 77 cind
acestea erau bine evidentiate, iar intensitatile corespunzatoare aluminiului sunt mai
scazute (figura IlI-14).

-1.2.4. Concluzii

Analiza rezultatelor experimentale, in lumina consideratiilor facute anterior, conduce la
citeva ipoteze interesante privind influenta particulelor de armare asupra cineticii
germindrii i precipitarii fazelor Ja imbatrinire:

Inglobarea particulelor ceramice are un efect important asupra germinarii zonelor G.P.,
in sensul deplasarii punctelar de transformare la valori de temperatura mai scazute.
Pentru regimurile de fncalzire relativ rapide (curba 7 din Figura II1-8), 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 cunostintelor, se caracterizeaza exclusiv prin
precipitarea continua, iar mecanismul de aparitie al aglomerarilor, ce formeaza zonele
G.P se bazeaza in special pe vacantele create in urma célirii de punere in solutie, este
de presupus ca influenta particulelor ceramice se manifestd prin tensiunile interne
create la facire, ca urmare a coeficientilor de dilatatie termica diferiti, ai matricei
respectiv ai elementelor de armare. Se cunoaste ca aceste tensiuni interne produc
cresterea densitatii defectelor de retea, inclusiv a vacantelor. Deplasarea vacantelor
este. in solutiile solide, un fenomen insotitor i amplificator al difuziei, ¢ densitate mai
ridicatd de ~\racante accelereazd migrarea elementelor de aliere (in acest caz a
cuprului), la temperaturi mai scazute, si formarea aglomerarilor care constituie in fapt
zona G.P. in sensul definit in subcapitolul 111-1.4.3.1 si reprezentat Tn figura 111-6, linia
solvus a zonelor G.P. se deplaseaza la temperaturi mai joase. Rolul de accelerator af
difuziei apare Tn literaturd, la diverse materiale compozite, fara ca el sa fie In mod
special legat de influente asupra precipitari unei anumite faze, stabile sau
intermediare, motiv pentru care ipoteza emisa prezinta un element de noutale i se
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cere confirmata prin cercetari wlterioare, Efectul armarii poate fi ilustrat grafic in figura
IN1-8 prin deplasarea spre stinga, la durate de transformare mai mici, a liniei ¢ — G.P.,
aceasta avind in urma armarii o pozitie reprezentatid prin linie-punct, astfel ¢a va
intersecta curba de incaizire 7, rezultind modificarile de cinetica a transformarii puse in
evidenta prin analiza termicd. Deplasarea se accentueazd pe mdisura crestefii
continutului in elemente de amare.

Tendinta de suprapunere a celor doud maxime ale peak-ului dublu, constatatd la
apaliza termicd, ca urmare a nglobérii particulelor ceramice, poate fi pusa pe seama
unei oarecare influente ale particulelor ceramice asupra precipitdri discontinue a fazei
stabile @, care se suprapune in mare masura peste formarea fazei intermediare 8.
Aceasta ar putea fi o explicatie pentru durificarea prin Tmbatrinire mai redusa, ca
urmare a armadrii, prin formarea in mai micd masura de @', in favoarea lui & gtiut fiind ca
aceasta din urma produce o durificare mult mai redusa. Scaderea efeclului de
durificare ca urmare a armarii cu elemente ceramice este pus actualmente pe seama
unui efect pur cantitativ, ca urmare a micgorarii ponderii aliajului metalic 1n volumul total
al compozitului.

Scaderea temperatutii soivus de dizolvare a precipitatelor Tn solutia solida, fata de
valorile constatate inaintea calirii de punere in solutie i Imbatrinire, poate fi explicatad
prin dimensiunile mai reduse si gradul ridicat de dispersie a fazelor formate prin
imbatrinire, care se pot astfel dizolva mai usor.

Analiza structurala prin difractie de raze X a confirmat presupunerile initiale privitoare la
tensiunile interne produse ca urmare a inglobérii unor elemente ceramice de armare.
Constituentii structurali identificati in compozitele produse sunt aceleasi ca si in cazul
analizelor aplicate asupra afiajelor nearmate. Modificarile cantitative constatate in
cadrul difractogramelor, confirma concluziile formulate In wrma investigatiilor prin
analizad termica diferentiala $i anume faptul ca particulele ceramice de armare au
tendintd de a favoriza precipitarea fazelor intermediare, premergatoare formarii fazei
stabile 6.

-1.3. {nfluenta particulelor ceramice asupra parametrilor imbatrinirii

Concluziile desprinse din studiul experimental confirma in mare parte informatiile din
literaturd, care semnaleaza la un mare numdr de compozite metalice armate cu particuie
ceramice efectul de accelerare a difuziei, in cadrul tratamentului termic de Tmbatrinire.
Rezultatu! acestor influente se concretizeaza de regula prin reducerea duratei necesare
atingerii durificsrii maxime a materialului, desi exista i referinte ca armarea ate ca efect
reducerea sau chiar anularea durificarii structurale prin imbaétrinire.

Din acest motiv este de agteptat ca valorile parametrilor tehnologici ai Imbatrinirii sa sufere
unele modificari, fapt care impune un studiu experimental distinct destinat optimizarii
acestor parametri in functie de proportia elementelor de armare inglobate in materialul
compozit. N ) ) _
Temperatura de incalzire pentru calire. Incalzirea pentru calirea de punere in solutie
este aplicata in scopul dizolvarii in solutia solid a fazelor intermetalice de tip 8, fenomen
realizat odata cu incalzirea deasupra temperaturii de transformare solvus.

Asa cum a rezultat din cercetarile experimentale prezentate in capitolul !l introducerea
pardiculelor ceramice de armare pu are ca efect o modificare semnificativa a nivelului de
temperatura la care se produce dizolvarea completa a fazelor m}ermetalice, motiv pentru
care temperatura de incaizire pentru calrea de punere in solutie recomandata
compozitelor este aceeasi ca si pentru aliajul metalic folosit ca si matrice metalica, fiind
situald in 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 acelasi ca si pentru
aliajul nearmat adica apa la 20°C, cu agitare puternica.

Temperatura de imbatrinire. Analiza teoretica si experimentala a difuziei i a precipitarii
la imbatrinirea aliajului considerat, atit in stare nearmata cit si dup inglobarea particulelor
ceramice, au demonstrat ca influenta elementelor de armare se manifesta in planul
precipitarii fazelor intermediare, mai ales a zonelor Guinier-Preston, fari a se constata o
deplasare a temperaturilor de precipitare a fazelor 6" gi 8. Acest fapt coroborat cu
informatille culese din literatura referitor la materiale compozite similare au condus la
concluzia cd 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, 1a valoarea prescrisa pentru aliajul metalic
nearmat 7= 160°C.

Durata imbatrinirii. Concluziile desprinse din studiul experimental al precipitarii fazelor
durificatoare au relevat fara echivoc c3 prin armare transformarile structurale sunt
accelerate, astfel incit optimizarea parametrilor imbatrinirii presupune in mod necesar
determinarea influentei factorului timp, chestiune care se va urmarii in cadrul
subcapitolului urmator.

lI1-2. Cercetari experimentale privind influenta parametrilor structurali i
de tratament termic asupra proprietatilor mecanice

Il-21.  Consideralii generale

Asa cum a rezultat din cercetarile experimentale intreprinse, problema principala a aplicarii
tratamentulul termic de durificare structurala la compozitele cu matrice metalicd, o
constituie determinarea parametrilor care sa asigure un efect de maxima durificare, stiut
fiind c& o difuzie prea redusd va produce a precipitare insuficienta a fazelor durificatoare si
implicit duritati mici, iar una foarte intenséd va produce separéri prea grosolane i cu o
densitate redusa, avind efectut de inmuiere a materialului.

Din acest motiv optimizarea parametfrilor de tratament termic presupune cuantificarea
efectului pe care armarea cu particule ceramice, intr-o anumita proportie, il va avea
asupra difuziei §i precipitarii fazelor intermetalice, iar in ultima instanta asupra duritatii
finale a materialului.

N-2.2. Procedura experimentala

Probe din material compozit avind continutu) in elemente de armare de 0; 5; 10; 15 si 20
% vol. SiC, au fast produse In conformitate cu tehnologia prezentata in capitoful Il. Dupa
sinterizare probele au fost aduse la dimensiunile @20 x 10 mm, suprafetele frontale fiind

lefuite.
iphcarea calirii de punere in solutie s-a facut conform urmatorilor parametri:
- Temperatura de ncdlzire 500°C;
- Durata de incalzire 30 de minute;
- Mediu de ncalzire aer,;
Racire apa/20°C / agitare energica;

Imediat dupa cilire s-a aplicat Imbatrinirea in aer la 160°C, folosindu-se o etuva cu
incilzire electrici. Duratele de imbaétrinire au fostde 0. 2; 12; 18; 24, 30 de ore.

Dupa imbatrinire s-a procedat |a masurarea duritatii Brinell HB 62,5 kgf / 2.5 mm si
Vickers HY 10. Avind in vedere dispersia mult mai redus@ a rezultatelor experimentale,
datoratd 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 scopu! determinarilor posibilelor
corelatii intre duritate, ca variabild dependentd de raspuns §i cele dou3 variabile
independente, proportia de armare cu particule ceramice si durata de imbatrinire.

WM-2.3. Rezultate experimentale

Valorile duritalii Brineli rezultate in urma masuratorilor’ sunt prezentate in tabelul H1-6. De
asemenea in tabeful 11l-7 au fost calculate si valorile AHB cu care a crescut duritatea in
raport cu duritatea de referintd inregistratd dupa calirea de punere in solutie.
Reprezentarea grafica a valorilor de duritale in functie de proportia de armare i de durata
de aplicare a tratamentului termic de imbatrinire este prezentata in figura IlI-15. Dupa cum
se poate observa, o prima analizd a varialiei de duritate releva caracterul compiex al
dependentei acesteia in functie de cele doud variabile independente, precum si
posibilitatea ca aceasta dependenta sa fie influentata si de alti factori, care nu au fost luati
in calcul. Duritatea materialului armat este mai mare decit cea a realizata fara particule
ceramice, in conditile in care se masoara valorile inainte de imbatrinire. Efectul de
crestere al duritatii prin imbatrinire este mai redus ca urmare a inglobérii particulelor
ceramice, insa rezultatul final datorat armarii este superior. Avind in vedere aceste
constatdri, precum $i importanta deosebitd pe care o are caracterizarea tratamentului de
imbatrinire asupra selecliei si utilizarii acestei clase de materiale, s-a considerat oportuna
modelarea dependentei duritdlii rezultate la imbatrinire prin prelucrarea statistica a
rezultatelor experimentale.

— - _ — e —
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Figura - 15. Valorile de duritate masurate experimental in functie de durata imbatrinirii §i proportia annarii.

" Masuralorile au fost efectuale la inslilutul Nationai de Melrologie, Filiaia Timigoara
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Tabeful {ii- 6. Valorile de duritate HB/62,5/2,5 rezuilate in urma imbatrinirii compoziteior.

o=t bdeasvelta Vg

'K

Wl-2.4.  Analiza statistica a rezuitatelor obfinute

l-2.4.1. Consideratii generale

Scopul principal al regresiei multiple este de a exprima printr-un model matematic o relatie
intre 2 sau mai multe variabile, una dependenta y, numitad $i criteriald sau de raspuns, si
un numar de k variabile independente sau de predictie notate xy, x», ..., x.. Expresia
matematic3 a relatiei se numeste ecualia de regresie.

Modelul trebuie sa corespundd unui set de date experimentale. Cele mai folosite modele
pentru studiul fenomenelor din stiinta materialetor este de forma polinomiala, caz in care
problema generala este stabilirea unei dependente de tipul.

y=Bo+Bg'X1 + 8"+ ... + B e (7}

Coeficientii de tipul B; se vor numi in continuare coeficienti de regresie, iar pentru
determinarea lor se va folosi metoda celor mai mici patrate.

Tabeiul i1i- 8, Setul de date pentry regrasia liniard multipld.
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Termenul £ este eroarea intimpltoare, avind media egaléd cu 0 (Err(g) = 0), iar varianta

egala cu o%.(V(¢) = ¢®) Procedura de calcul presupune de asemenea ca erorile {£} sunt
variabile Tntimplatoare si necorelate.

Presupunind ¢ pentru stabilirea regresiei exista disponibil un numar de observatii n > k,
atunci datele initiale ale problemei vor fi de forma prezentata in tabelul 111-8:
In cazul de fata pe coloane s-au reprezentat nivele diferite ale aceleiagi marimi.

Folosind datele experimentale, ecuatia modelului de regresie multipla se poate scrie sub
forma:

13
¥, =By Bx + Byx, +.+Bx, +6 =B +Y Bx, +5, j=12..n (8
ral

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

BI(I=130+B[;1 +Bz:’1;: +...+B*;v (9}

unde x, =(1/ n)z x, este valoarea medie a variabilei de regresie de rangul /, astfel incit
il

modelul devine:
¥y, —'B'ﬁiB,(,\',‘ —;,)+.':J, i=12....n (10)
/|
iar functia care defineste cele mai mici patrate este:
L=i[y, -B’D—iB,(x,., —ET (11}
| 0=

Se defineste de asemenea:

=12...., (12)

S,=S,=(x, - J_c,)(xw -;.-) = Zx,lx” ——— =y {(13)

1=l -1 n

. - = (Z—Iylj[x.lxu]
S, = y,(_\‘U—x,)=Zy, U——’“——T’—— i=12....k
] il

1=

(14)

Se remarca faptu) ca S; este suma corectata a patratelor variabilei de ordinul /. S este
suma corectata a efectelor incrucisate intre x; §i . iar Sy, este suma corectatd a efectelor
incrucigate dintre x; $i y. . N

Valorile estimate ale coeficientilor 8. B, B:.... B, notate B8’ .5,.B.....B, trebuie sa

satisfaca urmatoarele conditii:
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aL " _ K
i = —2[2})! -B, - ZB" (x, =x.|=0 (15)
oB O BB LBy 3= n=l
ol ] -
=-2 ZJ’;—B' ZB..(I", —Xxu |(x,=x)=0 =12, .k (18}
aB‘ . R A 21 =1

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

nB, = Zy!
5=l

BS,+B.S,+. . +8S,=8, i=12..k

(17)

De remarcat ca exista p = k + {1 ecuatii normalizate, cite una pentru fiecare coeficient de
regresie care trebuie aflat. Solutia ecuatu[or normalizate este reprezentatd de catre de

valoriie estimate prin cele mai mici patrate B‘ B,,B LB,
Exprimarea ecuatiilor normalizate permite o rezolvare mai ugoara, inclusiv prin folosirea

tehnicii de calcul, prin exprimarea sub forma matriceala. Astfel ecuatia (8) se poate
exprima sub urmatoarea forma:

Y=XB+E {18)
n care.
r}.l 'J T {(x,—-x) (x5 -x2) (x,, —xx)
},hljb‘: Y= l [I,:,‘—Xl) (x5, —.x:) (X“:—Xk)
M 1 (x, —xu) (x,, —Xx2) (x,, —xx) (19)
B, £
5= ?1 Eo £,
Bi 5"

in cazul general, Y este un vector al valorilor de raspuns cu dimensiunile (nx7)}, X este o
matrice (nxp) a nivelelor pentru variabilele independente, B este vectorul (px1) al
coeficientilor de regresie, iar £ este un vector al erorilor aleatoare avind dimensiuniie

(nx1). Algoritmul de calcul adoptat urmareste delerminarea unui vector B al valorilor
estimate prin cele mai mici patrate care asigura minimizarea expresiei.

/= igj = E'E = (¥ - XBY(Y - XB) (20}
]

De remarcat ca L poate fi exprimat sub forma:
L=YY-—BXYYXB+BXX8=YY-=-28XY+BXXB (21)
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deoarece B'X'Y este o matrice (1x7), adicd un scalar, iar transpusul sau (8'XY)’ = Y'X8
este de asemenea acelasi scalar. Valorile estimate prin cele mai mici patrate trebuie s3
satisfaca urmatoarea relatie:

oL

=2X'V+2X'XB=0 (22)
a8

care simplificata devine:

X'XB=X'Y (23)

Aceastd ultima relatie reprezintd ecuatile normalizate ale celor mai mici patrate, fiind
echivalente cu ecuatiie (17). Pentru rezolvare se inmultesc amindoi membyi ai ecuatiei
(23) cu inversul lui XX, obtinindu-se valorile estimate prin cele mai mici patrate ale
coeficientilor de regresie &

B=(X'X)y'X'y (24)

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

1—[}' ] ’Viqu

fm 0 0 0 of {5
0 ‘(’.n SIE Sl& B' Sl.
2 (25)

0 Sy Sy S

. 13

Prin efectuarea operatiunilor de multiplicare se obtin formele scalare ale ecuatiiior
normalizate. Tn forma prezentata de relatia (25) se vede ca termenul XX este o matrice
simetrica (pxp), iar X'Y este un vector coloana (px7). Termenul X'X are o structura
speciala, diagonala fiind formata din sumefe patratelor coloanelor lui X, iar celelalte celule
reprezintd sumele produselor incrucigate 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 gi distributia
reziduurilor. Astfel erorile intimpldtoare, datorate experimentului se pot exprima prin
urmatoarele expresii:

Err(By = Errf(x X)) XY ]
= Erelx ) X + B
= Bl X)X N (XY A E]
=8
in calculul expresiei de mai sus s-a tinut seama de faptul ca £/r(E)=0, iar OCX) TXX=1,
Astfel B este o estimare independentd a lui B.
Propriettile de variantd a ale lui B sunt exprimate de catre matricea de covarianta:

Cov(it) = Err{B- Err(B)(B - En( ) (27)

(26)

" engl. ¢cross-products
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Aceasta este o matrice simetricd, a carei diagonald principald de ordinul / reprezinta
variantele elementelor B,, iar elementele () sunt covariantele intre B, si f;,, Matricea de
covariantd a lui B este:

Cov(B)= > (X' X)™ (28)

Hl-2.4.2. Modelul finiar generai

Considerind ca variabila dependentd de raspuns pentru studiul transformdrilor structurale
duritatea Brinell (H8), rezultatd in umma tratamentului de imbatrinire, se pune problema
unei analize multifactoriale de varianta, care s& identifice posibilele influente si legéturi
cauzale existente intre duritatea Brinell gi ¢cei doi factori independenti luati in studia, durata
de imbatrinire ( ¢ ) $i proportia volumica a particulelar ceramice (%SiC).

In figura 11I-15 se prezinta grafic valorile de duritate obtinute experimental, avind ca marimi
de reprezentare duritatea si ponderea volumica a particuieior de SiC.

Tabelul ill- 8. Vaforile coeficientilor si intervalele de incredere de 95% pentru mode!ui liniar general.

Estimare

M inferioara
1795193 R 76,058
0,47543 el 0,192811
072556862 . NGNS .0,0637623 5 .
-0,0106114 [N Bl -0,0262963 o ¥ 4,72321.

Procedura statistica adoptata permite atit depistarea factorilor cu efecte semnificative din
punct de vedere statistic asupra marimii de raspuns, cit gi o investigatie completa asupra
unor posibile interactiuni intre factorii independenti.

Astfel intr-o prima analiza, efectuata pentru un model liniar general, vor rezulta coeficientii
de regresie gi intervalele de incredere corespunzétoare nivelului de 95%, prezentate in
tabelul IN-8. .

Prin %SiC* t s-a notat coeficientul efectului incrucigat pe care cei doi factori continuti de
model il au asupra variantei.

In ultima coloan3 s-a calculat valoarea unui coeficient de inflatie a variantei VIF", care
poate fi folosit la cuantificarea coreldrii care exista intre variabile, pentru modelul general
adoptat. O valoare mai mare de 10 indica o serioasd multicoliniaritate, care va duce Ia
cresterea erorii de estimare a coeficientilor. Faptul c& in cazul considerat toate valorile ViF
sunt sub acest prag semnificd un bun grad de ortogonalitate a colectiei de masuratori
aplicate probelor gi ca esantionul de probe a fost ales corect.

in ceea ce priveste mediile valorilor de duritate inregistrate la masurare i limitele
intervalului de incredere stabilite de modelul general ele sunt redate in tabelu! 111-10:

Tabelul - 10.Valorde medii ale celor mai mici pdtrate pentru duntate §i iimitefe de incredere fa 95%.

‘ Numér de valon [Stlal Abatere L | Limita
standard QRIGHOITIN superioard
0,589142 RerIck 87,631

30 iy

"engl. crossed effect.
engl. variance inflation factor.
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Marimile statistice rezultate pentru studiul variantei sunt prezentate in tabelul I11-11,
natatiile folosite avind urmatoarele semnificatii:

- S8 - reprezinta suma patratelor abaterilor de la valoarea medie:
SS=Y.(r, -y (29

- Df —este numarul gradelor de libertate. Pentru cazul considerat, avind valoarea n-1, iar
n = 30 este numiérul de observatii experimentale. Dupa cum rezultad din tabel aceste
grade de libertate se distribuie Tntre modelul bifactorial si valorile reziduale.

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

MS = 55, (30
= o

- Raportul F - reprezinta raportul intre vananta a doua seturi de valori, fiind de regula
calculata prin raportul mediei patratelor si fiind destinatd a testa diferentele intre
variantele celor doud seturi. Prezintd semnificatie pentru analiza statisticd a variantei
comparatia intre media patratelor MS,, pentru model (sau in general pentru valorile
produse de un anumit factor) si MSge cea pentru erorile introduse de catre model,
exprimate prin reziduuri:

F=u  (31)
MS,
O valoare mai mare a raportului F are semnificatia unei variante mai reduse a ersarilor
pentru grupul de valori considerat §i indicd o partitie bazatd pe o buna corelatie a
valorilor pe care le cuprinde. Valoarea raportului F, calculatd conform relatiei (4) se
compara cu g valoare de referintd Fp. Din punct de vedere teoretic dacd F>F, atunci
este posibild respingerea ipotezei nule, care sta la baza calcului statistic al variantei,
alaturi de ipoteza alternativa:

Hopi=p2  (32)

unde p+ si g2 sunt valorile medii anticipate pentru douéd colectii diferite de date, avind
un numar foarte mare de valori.

Respingerea primei ipoteze permile s& se afirme ca grupul de date luate in studiu
prezinta varianie diferite pentru nivele distincte ale aceluiagi factor.

- Nivelul p — are valoarea unei estiméri a gradului in care valorile mdasurate au
semnificatie statisticd. Cu cit valoarea sa este mai mica, cu atit corelatia studiata are
un grad de Tncredere mai ridicat.

in cazul de fata valoarea p = 0,0005 fiind foarte mic3, inferioara unui nivel g de 0,01,

corespunzatoare unui nivel de incredere de 99%, este foarte probabil ca in modelul

considerat sa existe corelatie Intre variabilele luate Tn studiu.

Tabelul ilf- 11. Analiza manmilor statistice pentru modelu! tintar general

‘ suma [JEERPR B Media i
patratelor [ | Ppétratelor T2 ‘f Nivelul p
257159 . 5,719 i 0,0005
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Gradul in care un model general este adecvat descrierii unui fenomen, in cazul de fata
tratamentu! de imbatrinire al probelor de material compozit, trebuie s& fie analizat si din
punctul de vedere al valorilor reziduale. Acestea exprimd abaterea de la modelul de
regresie a valorilor experimentale, o modelare corespunzitoare impunind valori reduse ale

acestor reziduuri, precum §i o distributie normal a acestora fata de mediile determinate
de modelul calculat.
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Figura iil- 16. Valorile reziduale ale madelului liniar general:a. valori absolute, b. valori coreclate prin
distribufia Student

O prima etapa o reprezintd determinarea valorilor reziduale exagerat de mari . Acestea
sunt reprezentate in tabelul N-12:

‘engl unusuai residuals
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Tabeluf Il)- 12, Cazurile experimentale cu valori reziduale exagerat de mari
INUIN AL BT Z i) 3 I TR | ‘:R_ ridliii.

{n prima coloana au fost introduse numerele de ordine ale valorilor experimentale conform
tabelului centralizat de rezultate experimentale. Astfel cazu! 1 reprezinti duritatea probei
nearmatad (%SiC = 0) gi nesupusad imbatrinirii (durata de imbatrinire nula ¢ = 0), iar cazul
18 esle reprezentat de duritatea probei armata cu 15% carbura de siliciu (%SiC = 15) si
imbatrinitd timp de 30 de ore (t = 30). Urmdtoarele doud coloane confin duritatile
experimentale, respectiv cele estimate dupa modelul liniar general. Cea de a patra
coloand contine valoarea reziduala, reprezentind diferenta algebrica dintre valorile
experimentale si cele estimate. In ultima coloana s-a calculat valoarea corectats a
reziduurilor.

Aceastd corectie este necesara, prin raportare la distributia Student, pentru toate
experimentele care contin un numar mai mi¢ de 120 de cazuri, limita de la care distributia
Student este practic echivalentd cu cea normald. Prin aceasta valoare se determina cite
dintre abaterile standard se indeparteazad de modelul regresiei, folosindu-se ca baza de
calcui toate celelalte valori in afard de cea testata. In cazul de fatd se constata ca exista 2
valori mai mari decit 2, dar mai mici decit 3, ceea ce indica faptul ca aceste reziduurt nu
sunt exagerat de mari.

Dispersia valorilor reziduale sunt reprezentate grafic in figura llI-16 a in valori absolute, iar
n figura 11-16 b in valori corectate. Amindoua reprezentdarile aratd o distributie apropiata
de cea normala, care este figurata printr-o linie continua.

Analiza valorilor reziduale, impune si calculul urmatoarelor marimi statistice:

- Eroarea medie patratica MSE = 10,4127,

- Eroarea medie absolutd MAE = 2,40602;

- Eroarea procentuald medie absolutd MAPE = 2,8259;

- Eroarea medie ME = -2,0842-107,

- Erocarea procentuala medie MPE = -0,127345,

Primele 3 dintre aceste marimi masoara magnitudinea erorii, valorile relativ reduse
obfinute indicind faptul ca modelul general este adecvat.

Uitimele doua marimi indica erorile sistematice cauzate de perturbatiile date de metoda
experimentald, find de dorit a fi ¢it mai mici, situatie realizatd in cazul modelului
considerat.

Masura in care modelul de regresie folosit realizeaza o aproximare rezonabild a
fenomenelor structurale ce determind modificdri de duritate in timpul imbatrinirii se poate
testa prin determinarea unor puncte de influentd marita. Prezentarea acestor puncte si
criteriile statistice prin care au fost determinate sunt sintetizate in tabelul urmator:

Tabeiut il- 13. Cazurile expenmentate cu influentd maritd asupra modelului.
I U TU “Nivel de '
fcazUIUIN. irifluenta

i 0,272321
07401957
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Valoarea medie a nivelului de influentd’ pentru un caz experimental este de 0.133333. in
tabelul de mai sus se prezintd toate cazurile experimentale care au un asemenea nivel
mai mare decit de 3 ori valoarea medie sau cele care au o valoare neobignuit de mare
pentru marimile DFIT sau distanta Cook:

- Nivelul de influentd exprima cit de mare este ponderea unui anume caz experimental
asupra determindrii coeficientilor modelului;

- Cceficientul DFIT al unei determinari este o marime statistici care masoara cit s-ar
modifica coeficientii estimarii daca determinarea respectiva ar fi eliminata din setul de
date;

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

Fata de valoarea medie calculatd a nivelului de influentd de 0,133333, nu exista nici un

punct care s& prezinte un nivel mai mare decit de 3 ori valoarea medie.

Cele 2 cazuri prezentate in tabel, avind numerele de ordine 1 gi 18 au valori neobignuit de

mari ai coeficientului DFITS, dar distanta Cook i cea Mahalanobis este Tn limite normale.

Se poate concluziona ca din punctul de vedere al nivelului de influentd al datelor

experimentale, aceasta este relativ uniform distribuitad intre cazurile experimentale,

modelul general liniar fiind adecvat studiului experimental.

Concluzii: Studiul statistic a modului in care un model liniar general reprezintd o

reprezentare polrivita a variatiel de duritate pe parcursul imbatrinirii, la compozite avind

diferite propontii de armare cu particule ceramice din carburd de siliciu, permite a se
concluziona cd 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 distributie echilibratd in raport cu o distributie
normala, neexistind corelatii intre ele;

- Influenta punctelor experimentale asupra coeficientilor modelului este distribuita
uniform Tn setul de date, neexistind cazuri cu influentd excesiva;

- Setul de date experimentale este corespunzator ales, avind un bun grad de
ortogonalitate, neexislind multicoliniaritate accentuatd care sa influenteze negativ
marimea erorilor;

- Influenta metodei experimentale este redusa, aceasta introducind perturbatii reduse.

Din motivele aratate mai sus, in stabilirea relatiilor de regresie multipla se va merge in

continuare pe alegerea unui mode! finiar, procedura de selectie si calculu! marimilor

statistice necesare analizei fiind prezentate in continuare.

1-2.4.3. Afegerea modefului de regresie liniara

Alegerea tipului de model pentru regresie liniara, care este cel mai adecvat reprezentarii

varialiei duritaii obtinute la Tmbatrinire, in functie de durata acestui tratament, precum si

de gradul de armare cu particule ceramice, se face pornind de la urmatoarele presupuneri
initiale:

_ 'Numar de variabile dependente; 1 — ca variabila dependentd de raspuns se alege
duritatea Brinelt masuratd pentru cele 30 de cazuri;

_ Numar de factori cantitativi; 2 — se aleg ca variabile independente, presupuse a avea
influenta asupra duritatii rezuitate, durata imbatrinirii ( { ) si procentul de armare cu
{(%SiC).

Numar de factori categoriali: 0.
_ n modelul considerat se va estima si posibilul efect incrucisat ai celor doi factori

"engl. feverage
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independenti enumerati anterior. Acesta se va nota prin %SiC* ¢ .

In privinia sensului fizic, modelul ales trebuie sa ofere indicii daca, asa cum s-a presupus,

gradul de armare cu particule influenteaza desfagurarea separarii prin difuzie a fazelor

secundare, din cel putin 2 puncte de vedere:

- Prezenta particulelor influenteaza durata necesaré durificarii maxime.

— Proportia volumicd de particule influenteaza efectul pe care separarea fazelor
intermetalice il 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 estimarea influentei

exercitale 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).

Tabeljul lil- 14. Valorite mérimifor statistice pentru suma pairatefor de fipuf ill.

: Suma  [EEGTadeide Media g
M patrafelor SS E j atratelor MS E
| 1243504 124,504
7840493 : 78,0493

0,1761

Datele din tabelul de variantda (ANOVA) prezentat in cele de mai sus, pentru modelul liniar

cu doi factori independenti de influentd, conduc la urmatoarele concluzii:

- criteriul p este mai mic decit 0,01 pentru factorul "proportie de armare” %SiC, avind
valoarea 0,0019, sau in apropierea acestei valori (0,0110) pentru “durata imbatrinirii” f,
ceea ce Tnseamna c¢a factorii alesi pentru studiu exercitd o influenta statistica
semnificativa asupra duritatii, refativ 1a nivelul de incredere de 99%.

- faptul ca pentru termenul de tip A*B reprezentat de efectul incrucisat al duratei de
imbatrinire gi al proportiei de armare %SiC* t , valoarea p este mai mare decit 0,1
semnifica faptul ca nu exista o influenta reciproca puternica intre cei doi factori %SiC si
t, care sa produca efecte asupra duritdtii rezultate. Rezulta ca armarea cu particule nu
produce cresterea duritatii prin influente asupra precipitérior de faze secundare, ci
numai in mod direct prin mecanismele cunoscute.

In cadrul analizei statistice a modelului de regresie liniara se mai calculeazad coeficientul

de determinare statistici a modelului, R-patrat , care masoara propontia in care modelul

considerat explica variabilitatea dupa Y. Acest coeficient se exprima procentual printr-o
valoare cuprinsa intre 0 gi 100, §i se va nota Tn cele ce urmeaza prin Rp. Valoarea marmii

Rp este datd de urmatoarea relatie:

A

Rp=—= 33
P 55 {33)

5SSy, 51 SSate fiind suma pétratelor termenilor modelului, respectiy a tuturor termenilor.

Aplicarea modelului liniar considerat va produce o valoare a [ui R,q egala cu 48,7146 %,
diferenta pina la 100% a variantei valorilor rezultate putind fi explicata de alte influente.
Daca aceasta valoare se corecteaza in functie de numarul de grade de libertate existent in

“engl. R ~ Squared.
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mode] se obtine Rpc=42,7971%. Aceasta din urma marime este adecvata compararii unor
modele cu grade de libertate diferite.

Abaterea standard a esnmaru S datd de model este radicina paltrata din abaterea medie
patratd sau varianta S? si se calculeaza prin relatia;

si are valoarea $=3,22687.

Eroarea medie absolutd £Ema=2,40602, reprezintd media valorilor absolute ale reziduurilor,
© valoare mai scazuta indicind un model cu adecvare mai buna.
Aceste marimi statistice sunt prezentate in mod sintetic in tabelul urméator:

Tabelul Ili- 15 Marimite statistice ale modeluiui liniar bifactarial pentru dunitats.

Tz Didens dvizjieean ooty

Calcularea testului Durbin-Watson (DW) permite stabilirea gradului in care existd
autocoreldri sau corelari seriale ale unor factori.

O constatare de mare importanta pe care o oferd modelul adoptat este valoarea mai mica
de 1,4 a testului Durbin-Watson. Avind in vedere din ceie de mai sus ¢4 nu s-a determinat
o autocorelatie semnificativd intre cei doi factari %SiC si ¢, valoarea DW=126403, mai
mica de 1,4, se poate explica prin corelatia seriald a valonlor de duritate obtinute. intr-
adevar valorile duritatii introduse Tn model sunt afectate in mod clar de o periadicitate, in
ceea ce privegte durata imbatrinirii, pentru teate nivele de armare [uate in studiu, duritatiie
avind un maxim la o anumitd valoare a duratei de imbatrinire, corespunzatoare unei
durificari maxime,

Prezintd importanta din punctul de vedere a studiului duritatii oblinute gi ierarhizarea
factorilor Tn functie de propartia in care contribuie la exphcarea variantei de duritate
constatate in tlmpul experimentului. [n tabelul 111-16 se prezinta aceste date de varianta
rezultate din calcul.

Dupa cum se observa durata de Tmbdtrinire este in masura mai mare raspunzatoare de
varianta de duritate constatata, aproximativ 64%, fata de 36%, cit este produsa de
armarea cu particule ceramice.

Tabelut HHl- 16 . Analiza varianjei durrta{n in funcne de factorif procentul de armare” §i "durata imbatrinini”.

AR ERID ATLEI Ll
all

Ca urmare a constatarii ¢3 nu exista o influenta reciprocd a celor doi factori considerati,
%SiC si t, pentru studiul regresiei multiple se vor lua in 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 foloseste analiza comparativa a unor
marimi statistice, pentru un numar de 4 modele finiare posibile, care s& includd propertia
de armare cu ceramicd $i durata mbairinirii. Cele 4 modele au un numar diferit de
coeficienti, cuprins intre 1 si 3 (coeficientii variabilelor dependente i constanta).

in tabelul urmétor se prezinta valorile calculate pentru toate cele 4 combinatii posibile, care
includ vanab:lele independente ¢ si %SiC. Sunt luate in consideratie eroarea medie
patratica (S%), coeficientul R-pitrat {Rp), coeficientul R-pédtrat corectat prin gradele de
libertate (Rpc) si coeficientul statistic a lui Mallow notat Cp.

Tabeluf 111- 17 . Valorife m&rimilor folosite ca i criterii de alegere a modeiuiui liniar.

HAtItanclus

9.44515
3.0

Reprezentarea marimilor folosite ca si criterii pentru alegerea modelului de regresie
multipla cel mai adecvat, dintre cele 4 disponibile, se face in functie de numarul de
coeficienti continutl de aceste modele:

- Modelul continind 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 cite 2 coeficienti, pe linga constantd va fi inclus unul dintre
coeficientii celor doua variabile (cel de al doilea i cel de al treilea caz din tabel);

- un singur model va contine 3 coeficienti, in afara constantei fiind prezenti coeficientii
ambelor variabile {al patrulea caz prezentat in tabelul 11-17).

- Pentru selectia modelului de regresie multipld avind un numar optim de termeni,
respectiv de coeficienti, in functie de criterile mentionate, s-au reprezentat grafic
variatile acestor criterii in functie de numarul coeficientilor in figurile I1I-17, HI-18, 11I-19
si I1l-20, conform datelor prezentate in tabelul 11l-17.

% -

Valoars esUmata Rp

Numar de coeficianll

Figura {il- 17. Variafia coeficientului de determinare statistica Rp in functie de numarul coeficientilor continuti
de modelul de regresie multipld.
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Valoars estimata Rpc

Numar de cosficientl

Figura ifl- 18. Coeficientul corectat Rpe in funclie de numarut coeficientitor modeluiui de regresie.
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Numat ¢ caafllchml

Figura ji- 19. Coelicientului Cp a lui Mallow n functie de numaru coeficientilor regresiei muttiple.
(

Valoary astimata MSE

1 2 3
Numar d4 sosficient]

Figura Hl- 20. Eroarea medie pétrata funclie de numani coeficientrtor confinufi de modeluf regresier muiltiple.
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Analiza acestor reprezentari grafice permite formularea urmatoarelor concluzii
- Alit din punctul de vedere al coeficientului de determinare statistica Rp cit si al
coeficientului corectat de determinare statistica Rpc, modelul de regresie cel mai
adecvat este cel avind valorile cele maij mari, adica ce) care are 3 coeficienti: constanta
si coeficientii celor 2 factori independenti %SiC i ¢.
- Daca se iau ca si criterii de evaluare coeficientul Cp al Iluj Mallow sau eroarea medie
patrata, modelul cel mai bun este cel avind valorile cele mai mici. Regresia multipla cu
3 coeficienti este §i in acest caz cea mai potrivitd modelarii variatiei de duritate.
Concluzii:
~ Tn cele ce urmeaz4 (a analiza variantei datelor experimentale se vor lua in considerare
influentele produse de catre cei doi factori, gradul de armare i durata Imbatrinirii, fara
a fua in calcul efectele reciproce intre acegti 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 = B, + B, ‘%SiC+ B, -1 (35)

fll-2.4.4. Analiza de varianta
Analiza variantei pentru setul de date experimentale considerat se bazeaza pe metoda de
tip ANOVA' Aceastd metoda presupune ca varianiele marimilor mésurate se pot diviza in
mai multi termeni, corespunzatori influentelor a diferiti factori, respectiv unor influente
aleatoare.
In cele ce urmeaza prin varianta sau abaterea medie patrata a unei populatii de n valori se
intelege marimea statistica exprimata prin expresia:

3 (-5
2 _

n—1

S {36)

Tabelul ANOVA continind principalele marimi stalistice pentru modelul liniar cu 3
coeficienti sunt prezentate sintetic in cele ce urmeaza:

-4,63357

Fata de valorile similare prezentate in tabelu! l1i-14, pentru un model mult mai general care
ia in consideratie si efectele reciproce ale celor 2 factori, se poate constata o adecvare
mult mai bun din punct de vedere statistic: . .

- Scaderea importantd a sumei pétratelor §i a gradeIO( de lbertate pentru valorlle
reziduale, ceea ce inseamna o abatere muit mai micd de fa model a valorilor
experimentale . - )

— Cresterea valorii raportului £ pentru factoral durata, semnificind faptul cd modelul

" engl. ANalysis Of VAriance.
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adoptat exprima mult mai bine corelatiile cu acest factor.

- O semnificatie asemanatoare o are si scaderea valorii p, exprimind cresterea gradului
de incredere pentru model referitor la amindoi factorii. Fatd de modelul general nivelele
se afla deasupra pragului de 95%
Reprezentarea valorilor medii ale datelor experimentale, considerind pe rind ca efecte
principale mai intii proportia armarii %SiC, apoi durata de imbatrinire f, se prezinta in
figurile 10-21 i HlI-l22. De asemenea marimile statistice generale care definesc datele
experimentale sunt sintetizate in figura 111-23, unde se reprezintd abaterea §i ercarea
standard, precum si valarile medii in doua reprezentari categoriale, in functie de nivelul
duratei imbatrinirii, respectiv al proportiei de armare.

90

89

88

/
. A
; _/
. /

84 —/
=

Duritate Brinell HB

83

BZL

0 5 10 15 20
Procenlul de amare [%SIC)

Figura ii- 21. Valorile medii ale datelor experimentale considerind ca principal efect procentul de armare.
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Figura fj}- 22. Valorile medii ale datelor experimentale considerind ca principal efect duraia de imbalrinire.
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Figura Ill- 23, Marimile sialistice ale valorilor experimentale grupate pe categorii in funcfie de factorii:
a.durata imbdatrinini. b.proporfia de armare.

m-2.4.5. Ecuatia de regresie liniard muitipla

Asa cum s-a stabilit anterior, ca urmare a evaludrii statistice, modelul care descrie cel mai
fidel variatille duritalii in urma tratamentului termic de imbatrinire, 1a probe din material
compozit avind matricea dintr-un aliaj complex de aluminiu, armat in diferite proportii cu
particule ceramice din carburd de siliciu, este un modet liniar avind 3 termeni. Ecualia
acestui model are urmatoarea forma:

HB =84+ B»%SiC + B3t {37)
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in relatia (37) HB, %SiC si t semnifica cele 3 variabile, cea dependentd gi cele doua
independente, iar cu B8 s-au notat cei 3 coeficientii: B; este constanta modeluiui,
reprezentind cota la origine a curbei determinate de ecuatia modelului, iar B si 8; sunt
coeficientii celor 2 factori a caror influenta este investigata.

Elementele determinante ale modelului sunt sintetizate in tabelul 0I1-19.

Coeficientul 8 semnifica probabilitatea de eroare , referitoare ia cea de a doua ipoteza
fundamentald, cea alternativa, descrisa de relatia:

Hs: H1 # 3] (38)
Aceasta compieteaza prima ipoteza data de relatia (32) si se bazeaza pe presupunerea ca
2 seturi de date experimentale au valori medii diferite. In fapt 8 reprezinta probabilitatea de
respingere a faptului ¢a ipoteza H; este falsd sau, in cazul de fatad, ca ¢ populatie
experimentala sa se suprapuna peste modelul considerat, din punctul de vedere al erorilor

expenmentale, fiind legata in med direct de marimea lotului experimental si nu de gradul
de adecvare al modelului. Valoarea scade pe masura cregterii lotului experimental.

Tabelul Hli- 19. Elementele modelului de regresie multipla.
it Sl Coeficient [BEEICSGE Coeficient

1 6076652 HED VIR 6016772

B 0.32000 o 3.66340

O alta marime legata de numarul de valori experimentale este testul {. Valorile calculate in
tabelul IV1-19 reprezinta nivelele de referintd pentru admiterea sau respingerea unui set de
valori experimentale, din punctul de vedere al erorilor pe care acestea le prezinta. Calculul
acestui nivel de referintd este legat direct de numarul gradelor de libertate al modelului
dupa relatia.

-
=—*9%. (39
iy O

in care ; este valoarea medie 2 unui lot de valori experimentale, gy este valoarea medie
anticipatd de model, S - abaterea standard, iar Of numarul gradelor de libertate.

Fata de estimarile preliminare facute pe modelul liniar general se coqstaté cé.mérimile
statistice care exprimd adecvarea modelului pentru reprezentarea variatiel duritatii sunt
vizibil Tmbunatatite, ceea ce confima valabilitatea alegerit.

inlocuind valoarea coeficientilor de tip B, calculati in tabelul 111-19, in expresia modelului de
regresie (15), se obfine ecuatia de regresie multipla:

HB = 80,76682 + 0,32000 - %SiC + 014418 -1 {40)

Pentru ¢ analiza pertinent3 a ecuatiei obtinute s-au trasat urmatoarele reprezentari grafice:
1. Graficul bidimensional in coordonate f — HB, avind ca parametru categorial gradul de
armare cu particule (Anexa l11.5 a). ) ‘ ‘ _ _
2. Suprafata de rdspuns a variabilei dependente in reprezentare spatiala, prin 15 niveluri
de valori ale duritatii, prezentata in Anexa IIl.5 b. . ) _
3. Reprezentarea bidimensionald a duritatii prin curbe de nivel, in coordonate ! - %SiC
(Anexa ll1.5 ). _ . B N
Studiul alurii acestor curbe permite a se desprinde citeva concluzii importante, privitoare Ia
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influenta paramedtrilor ¢ §i %SiC asupra proprietéatilor mecanice:

- Valorile de duritate ale probelor supuse experimentului cresc pe masura cresterii
gradului de armare cu particule ceramice.

~ Comportarea ta imbaétrinire a matricei metalice din aligj de aluminiu durificabil se
pastreaza indiferent de gradul de armare, in sensul ca pe masura cresterii duratei de
tratament duritatea creste pind |a o valoare corespunzatoare imbatrinirii optime”, , dupa
care duritatea incepe sa scada, materialul intrind intr-o stare de supraimbatrinire™.

- Creglerea gradului de armare produce o tendinta evidentd de reducere a duratei
corespunzatoare imbatrinini optime.

- Efectul de cregtere a duritatii prin tratament termic se atenueazi pe masura cresterii
proportiei de particule ceramice.

111-2.4.6. Analiza valorilor reziduale

Analiza valorilor reziduale, adica a “proportiei” de variantd a rezultatelor experimentale
care nu poate fi explicalia de catre medel, prezintd importanta din punctul de vedere a
verificarii faptului ca in setul de date supuse prelucrarii statistice nu se afla valori extreme,
in mod evident accidentale, care altereaza semnificativ coeficientii de regresie, “impingind"
sau “tragind” intr-un anumit sens curba de regresie si conducind la valori eranate ale
coeficientilor de regresie.

in Anexa 1.6 a sunt prezentate valorile de duritate masurate, cele estimate de model! si
reziduurile, rezultate ca diferente dintre masurare si estimare, pentru cele 3¢ de cazuri
experimentale considerate. Au mai fost calculate valorile standardizate ale duritatilor
estimate de ecuatia de regresie si valorile standardizate ale reziduurilor. Valoarea
standardizata a reziduurilor se calculeaza prin raportul dintre diferenta masurat-estimat §i
radacina patratd din media patratelor reziduurilor. Ea ajutd la compararea relativa a
reziduurilor.

Pentru depistarea cazurilor experimentale cu abateri exagerat de mari de la ecuatia de
regresie s-au mai determinat erorile standard estimate de model, distantele Mahalanobis,
valarile reziduale corectate si distaniele Cook.
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Figura ifi- 24. Distribufia vajorilor reziduale in funclie de valorile masurate afe duritati

Dupa cum se observa din tabelul mai sus mentionat si din reprezentarile grafice

" engl. peak-aged.
engl. over-aged.
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corespunzatoare, valorile §i distribufia reziduurilor sunt aseminadtoare celor calculate
anterior pentru modelul general.
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V5% incrédera
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Figura lit- 25, Distribufia valonior raziduale In funclie de valorile estimate ale duritétii.
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Figura li- 27. Distribufia valorilor standard masurate ale duritalii
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Astfel, asa cum rezultd din figura IN-24, distributia reziduurilor pentru valorile masurate
(efective) este simetrica, iar valarile constatate se incadreaza in marea lor majoritate intr-
un interval de incredere de 95%.

De mare importanté este suprapunerea acestei distributii a valorilor efective peste cea a
unei distributii estimate prin calcul si reprezentatd in figura 111-25. Aceasta probeazi
validitatea modelului din punctul de vedere al reziduurilor,

Distributile asemanatoare ale valorilor reziduale efective si ale celor estimate, sunt o
consecintd a faptului c& valorile variabilei dependente (duritatea) au o bun& coincidenta
intre model i experiment. Acest fapt rezultd din compararea histogramelor din figura Ili-
26, pentru vaiorile estimate, respectiv figura [11-27, pentru duritatile masurate experimental.
Amindoud distributiile se apropie de alura distributiei normale, cu o ugoara depasire ale
acestor valori normale Tn zona duritatilor mai ridicate. Distributia valorilor efective prezinta
o aglomerare mai accentuata in zona mediana.

Distributiile valorilor de duritate, in valoare absolutd sau standardizate sunt in plus similare
distributiilor constatate pentru valorile reziduale, fapt care se poate constata prin
examinarea figurilor [1-28, care prezinta distributia valorilor reziduale absolute, si figura il
29 pentru aceleasi valorii standardizate. Distributia mai apropiatd de cea normala pentru
reziduurile standardizate indica o simetrie remarcabild a modelului de regresie.

Numar de observatii

Numar de observalii

Figura Ill- 29. Distributia valorilor reziduale sta ndardizate.
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Numar de observalii

Figura ii- 30. Distribufia distanfelor Mahalanobis.

O observatie asemdnatoare se obtine din reprezentarea distributiei distantelor
Mahalanobis. Intr-un spatiu multidimensional, avind ca s§i coordonate variabilele
independente, se poate defini un punct central, numit centroid, definit prin coordonate
egale cu valorile medii ale variabilelor independente. Distanta Mahalanobis, reprezentind
distanta fiecarui caz experimental faj{a de centroid, pemnite a se stabili daca exista valori
cu abatere exagerata, relativ la variabilele independente, §i depistarea eventualelor zone
cu abateri exagerate fata de estimari. Figura 111-30 aratd sub forma de histogramd, pe
intervale de valori, distributia acestor distante facind posibild comparatia cu distributia
normald, reprezentata sub forma unei (inii,

10

Numar de observalii

Figura M- 31. Distnbulia reziduurior corectale.

Depistarea valorilor experimentale cu abateri exagerate este importanté, gIeoarecg aceste
puncte pot vicia valorile coeficientilor de regresie. Eliminarea unui anumit punct
experimental gi recalcularea reziduurilor, pentru a le compara cu vglonle mi(igle se poate
face prin metoda reziduurilor corectate. Faptul ca, pentru un anumit punct, diferenta intre
reziduu s$i reziduul corectat este imponanta. are serpmﬁcatla cad acea valoare
experimentald are o influenta puternica i eventual nefavorabila asupra modelului.
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Figura Ifi- 32. Relsfia dintre valorile reziduale §i reziduurile corectate.

Distributia apropiatd de cea normala a reziduurilor corectate, prezentata in figura 111-31, si
coincidenta remarcabila intre reziduuri si reziduurile corectate, din figura (11-32, permite a
se trage conciuzia ca nu exista in experiment valori aberante care sa modifice nefavorabi,
intr-o masura importanta, forma finald a ecuatiei de regresie.

26
24

22 — Estimate
Nommal

Numar de observalii
~

05 0 0os 04 015 02 025 03 035 04 045 05

Figura it- 33. Distribufia gistan{elor Cook.

(mpactul pe care un anumit caz experimental il are asupra coeficientilor regresiei, il
masoara $i distanta lui Cook. Ea indica diferenta dintre valorile calculate ale coeficientilor
B ai ecuatiei de regresie §i valorile care se obfin daca acel caz experimental ar fi exclus.
Distantele obtinute trebuie s& fie de valori apropiate $i in vecinatatea unei distributii
estimate, reprezentatd in figura 11-33 printr-o linie continua. Desi in limite corecte, se
poate constata ca existd influente ale unor puncte experimentale asupra coeficientilar de
regresie In masurd maj mare decit asupra valorilor reziduale.

Punctele experimentale cu abateri mai mari de la model, avind influente mai mari asupra
modelului de regresie sunt prezentate in Anexa I11.6 b. Dupa cum se observa, cazurile cele
mai nefavarabile din punctul de vedere al abaterilor sunt cazurile experimentale cu
numarul 1 si 18, insd chiar si Tn aceste doud 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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in Anexa IIL.6 ¢, in ordinea descrescatoare a influentei pe care o au asupra ecuatiei de
regresie.

IN-2.5.  Interpretarea modelului statistico-matematic

Analiza statistica a fenomenelor structurale care au loc in compozitele cu matrice usoara
de aluminiu armate cu particule ceramice din carbura de siliciu permit formularea unor
cancluzii importante atit pentru tratamentul termic al acestui tip de materiale cit i pentru
alegerea gradului optim de participare a elementelor de ranforsare.

11-2.5.1. Metodologia experimentala si de calcul

Din punctul de vedere a metodologiei experimentale si a adecvarii modelului matematic se

pot afirma urmatecarele:

- Modelul de regresie multipla linjara cu 3 coeficienti descrie in mod adecvat variatia
duritatii in functie de durata de imbatrinire si gradul de armare cu ceramica. Ecuatia
obtinuta are un grad ridicat de incredere {peste 99%).

- Esantionul de probe are un grad de ortogonalitate ridicat, fiind propriu prelucrarii
statistice, iar factorii independenti alesi au nivele de valori bine alese. Cei doi factori,
durata de tratament si gradul de armare, au un grad ridicat de independenta,
prelucrarea statistica nedepistind eventuale redundante.

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

- Nu s-au consiatat valori experimentale aberante fata de model.

- Desi gradul de incredere in mode! este foarte ridicat, €l nu explica in totalitate varianta
marimii de raspuns, obtinindu-se o varianta reziduala destul de ridicata.

- Metodologia de calcul aleasa, cuprinzind analiza de varianta, alegerea tipuiui de model
si folosirea regresiei multiple este carespunzatoare si coerentd, marimile statistice de
contral fiind in limite corecte. Modelul rezultat poate fi folosit fara restriclii pentru
prevederea valorilor de duritate sau alegerea parametrilor, durata de imbatrinire i grad
de armare pe intregul interval experimental considerat.

Desi in limite corecte, se poate constata c¢a influentele unor puncte experimentale
asupra coeficientilor de regresie se manifestd in masurd mai mare decit asupra
valorilor reziduale.

Tn afara de modetarea variatiei de duritate ir functie de factorii alegi, analiza statistica a

relevat corelatii 5i legaturi cauzale interesante din punctul de vedere al praducerii gi

prelucrarii mecano-termice a compozitelor metalice armate cu paricule, avind matrice
durificabild prin separare de faze secundare.

1-2.5.2. Influenta gradului de armare

in conformitate cu alura suprafetei de raspuns a duritatii prezentata in Anexa .5 a, b si ¢,
duritatea compozitului cregte pe masura cregterii proporiiei de particule ceramice. Valorile
cele mai mari de duritate se obtin pentru procentul maxim de 20% SiC. Cu toate acestea
cregterea nu este continud, ea fiind semnificativa la proportii ridicate de armare, in cazul
expenmentului considerat ta 15 gi 20% vol. Aceasta duce la concluzia ca la armarile mai
reduse, efectul de armare este scazut, putind chiar produce un efect de sldbire al matricei,
in genul ranforsarii cu fibre lungi la o proportie a fibrelor sub cea critica.

NI-2.5.3. Influenta duratei de imbatrinire

Din analiza statisticd a rezultat cad durata de imbétrinire este in masurd mai mare
raspunzatoare de varianta de duritate constatata, aproximativ 64%, fata de 36%, cit este
produsa de armarea cu particule ceramice. Aceasta poate fi cauzatd de variatia
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semnificativa a duritali pe parcursul imbatrinirii. Faptul cd efectul de imbatrinire se
atenueaza pe parcursul cresterii gradului de armare, ceea ce ar fi de asteptat sa confere
armarii o pondere de variantd 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 c3 exista o corelatie seriala n timp a variatiei
duritatii, ceea ce rezuita i din analiza reprezentarilor grafice, care au ca variabild
independenta timpul, fie ¢a ele sunt ajustate prin metoda celor mai mici patrate, fie ca se
bazeaza pe date neprelucrate.

Tendinfa generald pentru toate gradele de armare experimentate este asemainatoare
comportarii aliajului nearmat. Astfel pe masura cregterii duratei de imbatrinire duritatea
creste n prima instantd, pina la o valoare maxima, dupa care duritatea incepe sa scada,
materialu) intrind intr-o stare de supraimbatrinire.

O constatare de mare importantd este faptul ca la participari mai mari ale particulelor
ceramice, durata necesara atingerii duritdtii maxime, corespunzatoare imbatrinirii maxime
scade. Aceastd observatie este in concordanta cu cercetarile efectuate asupra precipitarii
si cresterii fazelor durificatoare, precum s$i cu informatiile din literaturad referitoare la
materiale similare.

N-2.5.4. Influentele reciproce ale factoritor independenti

Problema influentelor reciproce intre cei doi factori independenti luali in studiu, durata de
imbatrinire si proportia de armare, prezinta o importanta pentru stabilirea parametrilor de
tratament termic. Asa cum s-a aratat anterior, analiza statistica a relevat ca nu exista o
influenta reciproca notabila intre cei doi factori %SiC $i ¢, care s producd efecle asupra
duritatii finale, adica cei doi factori nu T§i potenteazad sau atenueaza reciproc efectul
asupra duritatii.

Acest fapt contrazice una dintre ipotezele formulate in concluzie la cercetarile
experimentale, care au presupus ca posibild, Tn urma armarii, o modificare a raportului
cantitativ dintre fazele 8' si 8, in favoarea celei din urma si implicit o reducere a efectului
de durificare ta imbatrinire pentru compozitele cu grad ridicat de armare.

Agadar rezultatele statistico-matematice sustin ideea ca in urma armarii nu se formeaza
alte faze durificatoare si ca nu existd dovezi c@ aceasta ar schimba raportul cantitativ intre
fazele existente, influenta particulelor ceramice se manifestindu-se doar in sensul unor
modificiiri ale precipitarilor de faze intermediare, susceptibile a modifica numai durata
optimd de tratament. Cu toate acestea ipoteza formulatd ca urmare a studiului
experimental nu poate fi exclusa, avind in vedere ca modelul ales nu explica In intregime
varianta rezuitatelor experimentale, indicind si influenta importanta a altor factori care nu
au fost luati in calcul. Rezulta ca nu se poate exclude ca la armarea cu particule, pe linga
mecanisméle cunoscute, respectiv blocarea de dizlocatii sau influenta asupra granulatiei,
poate exista §i un alt mecanism care sa produca cresterea duritatii prin influente asupra
precipitarilor de faze secundare.
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11-3. Concluzii

W-3.1.  Parametri tehnologici ai imbatrinirii

Aga cum s-a subliniat in subcapitolul 111-1.3, parametri caliri de punere in solutie a
compozitelor produse sunt identici cu cei prescrigi pentru aliajul metalic Al-Cu-Si-Mg folosit
ca matrice. Rezultatele experimentale au confimat prin efectul de durificare obtinut
justetea alegerii acestor parametri, motiv pentru care ei vor fi considerati ca valori optime
in tratamentul acestor compozite.

fn ceea ce priveste durificarea prin imbatrinire valoarea temperaturii apticate este de
asemenea cea corespunzitoare materialului nearmat, avind nivelul T = 160°C.

Tn conformitate cu studiul de optimizare intreprins, tehnologia de tratament termic va suferi
importante modificari in ceea ce privegte durata de imbatrinire, avind in vedere faptul ca
odala 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 in figura 111-34.

rzs

24

22

zo\

18
16 \
14 P

12

Durata imbatrinirii [h]

100 5 10 15 20

Grad de armare [% vol. SiC]

Figura ili- 34. Duratele opfime de imb3lrinire pentru compozitele in funciie de gradul armarit cu StC.

Asa cum s-a subliniat anterior, in cazul compozitelor supuse studiului, armarea in proportii
de pina la 10 % vol. SiC nu justifica aplicarea imbafrinirii, rezultatele prezentate in figura
{i-34 fiind concludente pentru armarii de 15 —20 % vol. SiC, caz in care durata imbatrinirii
poate fi redusa de 'a 18 ore, cit se recomanda aliajului nearmat, la 12 ore.

1-3.2,  Consideratii finale
Materialele compozite avind matricea din aliaj duriﬁcab‘il Al-Cu-Si-Mg armate cu partif:ule
din carbura de siliciu, prezintad o durificare semnif‘rcarlvé‘ ca urmare a tratamentului de
calire pentru punere in solutie urmaté de imbatrinirea termica.
Prezenta particulelor ceramice are ca efect reducerga duratelor necesare penFru
imbétriﬁire, aceasta reducere fiind semnificativa la proporii de armare de peste 10 % SiC.
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Cercetirile intreprinse au permis formularea ipotezei ca aceasta accelerare a durificirii se

datoreaza tensiunilor interne introduse de particulele ceramice, avind ca efect favorizarea

germinarii omogene si precipitarii continue a fazelor intermediare, astfel incit compozitia
optima de faze durificatoare se obtine dupa durate de difuzie mai scazute.

Faptul c3 se observa proportional o cregtere mai scizuta a duritatii prin imbatrinire, pe

masurd ce creste proportia de armare, nu a gasit pind in prezent o explicatie unanim

acceptald, in literatura fiind avansate un numir de ipoteze, cele mai larg impanasite fiind
in esenta urmatoarele:

- matricea metalica, adicd partea durificabila, scade in pondere Tn favoarea particulelor
ceramice;

- formarea unor oxizi compusi in zona invecinala particuielor ceramice, n timpul
producerii, poate duce la sardcirea matricei in elemente de aliere, in particular cupruy.
Datoritd acestui fapt cantitatea de precipitate secundare la imbatrinire scade si ea,
reducind contributia imbatrinirii la durificarea materialului. Aceasta posibila explicatie a
fost infirmatd in cazul de fatd, difractogramele ridicate pentru materialele produse nu
au indicat scaderea importanta a intensitdlii peak-urilor corespunzatoare fazelor
durificatoare. De asemenea tehnologia de producere bazatd pe metalurgia pulberilor,
incluzind tratamentul de sinterizare in atmosfera protectoare, nu este susceptibiia a
produce oxidari puternice;

Studiile experimentale descrise in acest capitol indreptdiesc formularea unei ipoteze

suplimentare, bazate pe faptul ca inglobarea particulelor ceramice accelereaza

precipitarea fazei 8, formarea acesteia suprapunindu-se in mare masura peste cea a fazei
intermediare 8'. Cresterea proportiei de faza stabild cu efect de durificare mult mai redus,
in dauna celei intermediare, face ca efectul durificdrii sa fie mai scazut.

O constatare de mare importantd, rezultatd din studiul statistico-matematic este

identificarea unei influente importante asupra variantei duritatii a unor factori independenti,

care nu au fost luati in calcul in studiul de optimizare a parametrilor de tratament termic.

Presupunerea ca acesti factori sunt legati de gradul de compactitate al materialului produs

si mai ales de distributia relativ neuniforma a particulelor ceramice in interiorul matricei

metalice sunt in consonantd cu afirmatile a numerogi 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 deformari

plastice la cald, cu un grad de deformare ridicat. In acest fel se realizeaz atit o reducere a

porozititi, gradu) de compactitate apropiindu-se de 100%, cit §i‘o redistribuire a

elementelor ceramice de armare, mai ales in sensul reducerii aglomerariior de particule.

Din acest motiv in capitolul urmator se prezinta contributile experimentale gi teoretice

legate de prelucrarea secundard prin deformare a compozitelor produse, precum si

modificarile structurale produse in timpu! acestor prelucrari.
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ANEXA I
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Anexa Il1.1 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.
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Anexa lll.1 b. Curba de analiza termica diferentiala (OTA) ia incélzirea afiajuiui Al-Cu-Si-Mg
nearmat, dupa calirea de punere in solutie.
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Anexa 1.1 c. Curba de analiz3 termica diferentiala (DTA) la Tncalzirea aliajului Al-Cu-Si-Mg
armat cu 5% SiC, dupa calirea de punere in solutie.
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Anexa .1 d. Curba de analiza termica diferentiala (DTA) la incalzirea aliajului Al-Cu-Si-Mg
armat cu 10% SiC, dupa célirea de punere in solutie.
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Anexa lll.1 e. Curba de analiza termica diferentiala (OTA) la incalzirea aliajului Al-Cu-Si-Mg
armat cu 15% SiC, dupa célirea de punere in soiutie.
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Anexa Nl f. Curba de analiza termica diferentiala (DTA) la incalzirea aliajujui Al-Cu-Si-Mg
armat cu 20% SiC, dupa calirea de punere in solutie.
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Anexa Ill.2 a. (nfluenta gradului de armare asupra temperaturilor de inceput a precipitarii.
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Anexa .2 b. Influenta gradului de armare asupra pozitiei punctului de incheiere a formarii

fazei 8 g de dizolvare a precipitatelor.
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Anexa .4 a. Difractograma etalon a aluminiului pentru radiatia K, Cu.
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Anexa lIl.4 b. Difractograma etalon a fazei 8” pentru radiatia K, Cu.
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Anexa ll1.4 c. Difractograma etalon a fazei 8" pentru radiatia K, Cu.
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Anexa lll.4 d. Difractograma etalon a fazei 8 pentru radiatia Kq Cu.
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Capitolul IV.

Modalitati de modificare a structurii si
proprietatilor la compozitele metalice armate cu
particule ceramice prin prelucrari mecano-
termice
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IV-1. Consideratii generale

Agsa cum s-a subliniat Tn capitolele anterioare, procedeele existente pentru producerea
compozitelor metalice armate cu particule ceramice, fie ca se bazeaz3 pe metalurgia
tapiturii sau pe cea a pulberilor, nu asigura o distributie uniforma a elementelor de armare
in matricea metalicd, mai ales |a proportii de armare ridicate.

In cazul producerii din topitura, faptul ¢4 aligjului de aluminiu in stare lichidd 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 poatd patrunde printre particulele aglomerate,
zona respectiva transfarmindu-se dupa solidificare intr-un por de dimensiuni relativ mari.

O situatie asemanatoare, la scaréd microscopica, se praduce si la consolidarea materialului
prin sinterizare. Acest tratament se realizeaza la materialele produse in prezenta unei faze
lichide, aglomerérile de particule ceramice care se produc la amestecarea mecanica
impiedicind de asemenea patrunderea fazei lichide. Formarea acestor porozitdl este
ilustratd metalografic in Anexa V-2e, pentru un compozit cu 10% vol. carburd de siliciu,
porii fiind indicati prin sadgeti. Asa cum s-a subliniat in subcapitolul 11-3, tendinta de
aglomerare este accentuatd de diferentele dintre dimensiunile particulelor ceramice si a
celor metalice, precum si de cregterea proportiel de armare, aceste considerente stind la
baza selectiei materillor 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, insd efectul cel mai defavorabil se
manifesta in planul rezistentei la oboseald a materialului, acesti pori constituind importante
amorse de fisura.

in afara cazului in care aglomerarile de particule produc pori, ¢ distributie neuniforma va
produce local zone cu proportie de armare exagerat de mare, cu o fragilitate ridicata, ele
determining in uitima instantd comportarea globald a materialului. Fragilitatea excesiva a
materialului ca urmare a distributiei neuniforme a particulelor a fost explicata prin modele
micromecanice de concentrare a tensiunilor, in zona imediat adiacenta aglomerarii de
particule. Aceste mecanisme au fost pe larg prezentate in capitolul | al prezentei lucréari.
Avind in vedere c3 reducerea tenacitatii reprezintd efectul critic al inglobarii de particule
ceramice, constituind pina in prezent gi principalul dezavantaj al compozitelor metalice
armate cu particule, ameliorarea dislributiel acestor elemente de armare, alaturi de
realizarea unei bune compactitali reprezinta un obiectiv de cea mai mare importanta in
producerea si prelucrarea mecano-termica. Aga cum se arata in figu_ra I-11 din primul
capitol, aglomerarea de particule produce cresterea simutoa_re a fensiunilor, printr-un efect
de concentrator, aceasta stind la baza reducerii ductilitélii §i tenacitati in compozitele
armate cu particule. o _ X
Semnnalarile 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 scazutd a materialului compozil, fatd de cea a aliajului
metalic nearmat, datoratd unor mecanisme de acumulare a dizlocaliilor, aga cum s-a
prezentat in subcapitolul 1-5.7, deformarea pla;iicéba c.ompozitului' se face in mod
obiigatoriu la cald. Temperaturile aplicate trejbu:e sa asigure descarcgrea dlfuzwévsvi
dizlocatilor si posibilitatea curgerii materialului, la tensiuni aplicate relativ reduse, fara
pericolul ruperii materialului. i _ o . )

Dintre procedeele de deformare plastica Ja cald mai des folosite in studiile experimentale
de pina acum se disting mai ales forjarea, libera sau in matrita, laminarea i exirudarea.
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IV-2. Conditii experimentale

IV-2.1.  Stabilirea procedeuiui §i caracteristicile sculei pentru deformare

Pentru studiul influentei pe care deformarea plastica o are asupra distributiei elementelor
de armare, a fost aleasd o procedura experimentala bazata pe extrudare, La baza acestei
optiuni au stat citeva considerente:

Forma cilindricd 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 si 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 18 x 30 mm.

Schema constructiva §i aspectul general al sculei de extrudare sunt prezentate in Anexa

IV.1. Aceasta este prevazutd cu un set de placi active asigurind diferite grade de

deformare a piesei initiale de diametru dp = 18 mm, conform tabelului urmator, 1n care prin

Ag $i Ay s-au notat sectiunea initiald, respecliv cea rezultatd dupd deformare:

Tabelul IV- 1, Gradele de deformare realizate ia extrudarea directa.

Dupad cum se cunoaste de la extrudarea materialelor clasice, in special a aluminiului,
unghiul de deformare a are importantd deosebita in calitatea suprafetei rezultate prin
extrudare, in sensul c& materialele cu deformabilitate mai scazutd presupun unghiuri de
valori mai scazute.

Figura IV- 1. Zonele de deformare fa extrudarea directs,

Zonele caracteristice de deformatie sunt prezentate 1n figura IV-1. Astfel cele notate prin 1
si 3 corespund unor deformatii elastice, iar cea notata cu 2 unei defor_rnz.agu plastice. Zona
de deformatie plasticA notata 2' poate aparea in unele situatii, atgncg cind se produce o
deplasare a materialului de la margine in zona centrald. Prezinta importantd pentru
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calita_tea suprafeteior rezultate prin extrudare, minimizarea sau chiar disparitia completa a
zonei elastice 1, fapt care va produce o curgere optima a materialului. Aceasta se obtine Ja
un unghi a de valori mici si o buna Iubrifiere in conul de deformare. Unghiuri g de 'valori
mai mari pot fi folosite dear la frecari reduse intre material si sculd. in studiul de fata
Incercarile de deformare s-au ficut cu plici active avind unghiuri de deformare 2a = 60,
90 5i 120 de grade.

Elementele active ale matritei pentru extrudare au fost executate in conformitate cu
specificatiile tehnice corespunzatoare sculelor pentru deformare plastics la cald, materialul

fotosit fiind otelul 30 VCrW 85 supus calirii secundare, suprafetefe care vin in contact cu
materialul fiind rectificate si apoi lustruite.

\V-2.2.  Parametri tehnologici ai extrudarii

I¥-2.2.1. Conditii tehnice

Operatiunile de extrudare s-au executat cu ajutorul unei magini de incercare la tractiune-
compresiune , care permite masurarea fortei aplicate si a vitezei de deformare.

Matrita de extrudare, mai putin suportul, continind si proba din compozit, se introduce intr-
un cuptor electric cu bare de silitd, pentru incalzire la temperatura doritd, durata de
mentinere pentry egalizarea temperaturij find de 40 de minute. Dupa incéizire, matrita
este mutatd imediat in suportul asezat pe masa masinii de incercat, aplicindu-se
deformarea prin apasare cu viteza constantd a poansonului, montajul experimental fiind
prezentat Tn Anexa IV.1. Componentele matritei avind 0 masa si implicit o caldura
inmagazinata mare, iar dimensiunile probei de compozit find reduse, necesitind durate
scazute ale ncercarii, temperatura de mentinere a probei poate fi consideratd 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 cregterea acestor forte de frecare, rezultind eforturi necesare deformdrii simtitor
crescute, dar §i o instabilitate accentuaté a procesului de deformare. Principalul rezultat al
acestei instabilitati 11 reprezinta deteriorarea suprafetelor rezultate prin extrudare. In cazul
de fatd probele extrudate au un aspect caracteristic de bradut , ca urmare a unei
succesiuni de intepeniri §i alunecdri  ale materialului |a trecerea prin zonele active de
defarmare. Aspectul acestor suprafete realizate f&ra lubrifiere se observa in figura IV-2.
Aceasta calitate a suprafetelor este inacceptabild pentru ulilizare, motiv pentru care s-a
incercat gasirea unei soluti de reducere a frecarilor. Metoda standard indicatd in
bibliografie este capsularea in aluminiu tehnic pur a compozitelor obtinute prin metalurgia
pulberii sau din topiturd, dupa care se aplicd deformarea plastica printr-unul dintre
procedeele enumerate anterior. Avind in vedere dificultatea tehnica gi economica de
aplicare a aceslei metode, s-a experimentat o metoda proprie extrudarii directd a
amestecurilor de pulberi, constind din folosirea unei bucati de material tampon. Acest
tampon de material ductil sufera deforméri importante subtiindu-se fqarte mult si realizind
depunerea unui strat subtire de aluminiu la suprafata compozitului, asa cum s-a
reprezentat schematic in figura IV-3. In acest mod foriele de frecare sunt reduse foarte
mult, suprafetele rezultate fiind de buna calitate.

" WE-100, produsé in R.P. Chineza, aflals in dolarea Iabor_ato_rului de Tncercdri mecanice a Caledrei de
Rezislenta Materialelor, de la Universilalea “Palitehnica” din Timigoara.
..engl. firtree.

eng|. stick and slip.
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Compozit

(e)

Figura IV- 4. Aspectul general al probefor realizate cu placd tampon:
a i b. tampon de grosime préa mic3; ¢ §i d. tampon de grosime suficientd,
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Aspectul probelor realizate cu aceasts metoda este prezentat in figura IV-4 a. Pringipala
problema care apare in cazul acestei metode este dimensionarea corectd a grosimii placii
tampon, precum si realizarea unei temperaturi de deformare suficient de ridicate care s
asigure o deformabilitate suficienta a stratului de aluminiu. in caz contrar doar o parte din
piesa va fi acoperita cu stratul de aluminiu, asa cum se observa in figura IV4 b. De
asemenea grosimea tamponului trebuie s3 fie corelatd cu gradul de deformare aplicat
piesei extrudate. Stratul de aluminiu pur are o buna aderentd la materialul compozit, fiind
continuu §i compact, susceptibil a fi favorabil in numeroase aplicalii.

IV-2.2.2. Temperatira de extrudare

O problema de mare importantd in realizarea operatiunii de extrudare o reprezintd
alegerea temperaturii la care sa se desfigoare deformarea, datoritd faptului ¢a ductilitatea
compozitului este influentatd in mare masura de temperatura.

Figura IV- 5. Aspectu! fisurilor ta deformarea prin extrudare,
temperatura T=200'C, gradul de deformare i= 2,25

incercarile preliminare efectuate s-au facut ia nivelele de temperatura de 200°C. 350°C si
500°C. Rezultalele obtinute confirmd in mare parte informatiile referitoare la evolutia
plasticitatii in functie de temperaturd, prezentate in subcapitolul |:5.7.

Astfel extrudirile cu grad mare de deformatie de desfagoara féra probleme la temperatura
de 500°C, in timp ce la temperaturile de 350°C, la grade mari de deformare se c.onslaté
aparitia de fisuri. Aceste fisuri apar in mod frecvent, chiar la d'efor@at,u mai reduse n cazul
lempératurilor de 200°C. Aspectul general al acestor fisuri aparute la deformare este
exemplificat in figura IV-5. B o
Ca o concluzie generald a acestor incerc@ri de extrudare s-a adoptat valoarea optima a
temperaturii la nivelu! de 500°C, asigurind pentru toate gradele de dgforrvjare alese o
ductilitate corespunzitoare, evitind formarea de fisuri, printr-o viteza suficienta de relaxare
difuziva a dizlocatiilor.

IV-2.2.3. Viteza de deformare

Nivelul de temperaturd de 500°C |a care se face deformarea, in conditii de evitare a
fisurdrii materialului, se afla in corelatie cu viteza de deformare. Aga cum s-a aratat in
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subcapitolul 1-5.7.1, fiecérei 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 egald ¢elei de acumulare, ca urmare a deformarii,

In cazul de fata viteza de deformare de 20 mm/minut, a fost adoplata prin tatonari siin
conformitate cu caracteristicile utilajului folosit. Calcularea pentru materialele produse a
unei relatii similare celei notate in capitolul | prin (10), precum si trasarea unei dependente
corespunzatoare figurii 1110, impune extinderea in viitor a cercetarilor si la alte viteze,

pentru caracterizarea comportéarii de deformare !a cald i stabilirea valorii de tranzitie la
rece.

IV-3. Rezultate experimentale

IV-3.1.  Calitatea suprafeteior rezultate

Fortele de frecare de valori mari, care se produc intre compozit $i matrita de extrudat, fac
ca suprafata rezultatd in urma extrudarii s3 prezinte aspectul din figura IV-2. Reducerea
fortelor de frecare va avea ca efect stabilizarea deformérii §i imbunatatirea calitatii
suprafetei. Aga cum s-a aratat in consideratiile generale, stabilitatea deformarii si implicit
calitatea suprafetei este influentata pe linga fortele de frecare i de unghiul de deformare
2a pentru care se determing in fiecare caz o limitd maxima. Experimentele preliminare au
indicat ca valoare maximéa admisibild, pentru compozitele luate in studiu, unghiul 2a = 90°,
care asigura o buna calitate a suprafetei pentru toate properiiile de armare luate in studiu
(0 - 20 % SiC), cu conditia realizérii unei pelicule continue de aluminiu la suprafata piesei
extrudate.

IV-3.2.  Distributia particulelor ceramice

Distributia particulelor ceramice dupd tratamentul termic de sinterizare s$i inaintea
deformarii probelor de compozit este prezentald in Anexa IV.2. Asa cum s-a demonstrat
prin modelul analitic prezentat in subcapitolul 1I-3, pentru raportul ales intre dimensiunite
particulelor metalice si a celor ceramice, calitatea compozitelor este corespunzaloare, in
sensul c@ aglomerérile 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 grauntifor matricei metalice, cu efecte negative asupra concentrrii de tensiunii in
apropierea particulelor si reducerea drastica a duclilitatii gi tenacitétii. Tendinta de formare
a acestor retele se accentueaza pe masura cregterii proportiel de armare, fapt care explica
scaderea ductilitdtii pe masura cregterii procentului de particule ceramice, raportatd in
bibliografia studiatd pentru toate compozitele armate cu particule. Atenuarea acestor
efecte negative se face prin uniformizarea distributiei elementelor de armare in masa
metalica. o S
De altfel principalul efect al deformdrii plastice la cald il reprezintd tocmai redistribuirea
particutelor ceramice, alaturi de reducerea gradului in care compozitul prezinta aglomerdari
si implicit zone de concentrare a tensiunilor. o ' o

Efectul de rearanjare al particulelor poate fi pus cel mai bine in evidentd prin as:peclul
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 prezintd numeroase aglomerdri §i © zona cu defprman plastice
importante, in care particulele se reorienteaza formincj o textura, pe q|rec!|a de depla§a[e
a materialului. Structura rezultatd in piesa deformatad la un raport / = 9 se prezinta in
sectiune longitudinala si transversala, in microfotogyafnle din Anexa IV.3b, respec_:llv Ane)ga
IV.3c. Toate cele trei microstructuri enumerate mai sus au f_os.t realizate prin microscopie
oplicd la o marire de 125 de ori. Structura reprezentata in Anexa (V.3d reproduce
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sectiunea transversala a materialului la o marire de 250 de ori, iar Anexa V.3e o sectiune
longitudinala prin conul de deformare la © mérire de 500 de ori.

Cregterea 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 [V-4a si b, in sectiune longitudinala, Ia o marire de 125, respectiv 250
de ori, $i in sectiune transversala |la marirea de 250 de ori in detaliul ¢ al aceleiasi 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 distributii diferite in piesele extrudate, mai uniforma ia margine si cu
mai multe aglomerari spre centru, aga cum se poate constata din Anexa IV4d si e.
Tendinta descrisa in cele de mai sus se accentueaza daca extrudarea se face cu un grad
de deformare si mai redus, fapt care se poate pune in evidentd in Anexa IV.4f, la o
deformare i = 2,25, printr-o sectiune longitudinald in conul de deformare, observindu-se o
rearanjare mai redusd 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 praclic absenta redistribuirii elementelor ceramice s§i prezenta
masiva a fisurilor,

in cazul compoazitelor cu grad mare de armare, la care formarea aglomerarilor de particule
sl localizarea lor In retea esie mult mai accentuatd, aga cum rezultd din Anexa V.2,
deformarea cu grad mare, desi realizeaza o distributie mai pulin uniform@ decit la
materialele cu continut redus in elemente ceramice, reducerea numarului de aglomerari i
imbunatatirea structurald este evidentd. De asemenea se accentueazd diferenta de
uniformitate a distributiei dintre zona marginald §i cea din miezul piesei. Anexa |V.5a
respectiv IV.5b prezintd aceste distributii, intr-0 sectiune longitudinald printr-o piesa
extrudata cu 15% SiC, iar microfotografiile e si f din aceeasi anexa, pentru un material cu
20% SiC. In microstructura e este prezentatd si o portiune din stratul exterior de aluminiu,
remarcindu-se integritatea acestuia $i buna aderentd cu materialul de baza. Acelasi fucru
se poate observa in Anexa IV.5c, pentru o sectiune transversala. Astfel partea superioara
a microfotografiei, reproducind zona de margine aratd o distributie mai uniforma,
comparativ cu partea de jos care reproduce 0 zona dinspre miezul piesei.

Aplicarea unui grad ridicat al deformdrii este capital, deoarece o deformare insuficienta nu
va indepdra structura celulard, aga 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. y

In timpul tratamentuiut de sinterizare, cresterea procentului de armare produce scaderea
marimii de grdunte a matricei metalice, acest efect al armarii find responsabil intr-o
oarecare masurd pentru imbunatalirea proprietatilor mecanice ale compoziteior, fatd 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 Tn literatura de Specialitate, find pus in evidenta si
prin studiul metalografic al materialelor prodpse dupa cum se poate con;t§la din an_‘allza
comparativa a celor doud structuri similare din Anexa IV.6a §i b, una conlinind 5 % si alta
15% SiC. . . - . NP

O alti constatare ce se poate face In Iegatura cu cgle doud struc_turl, este d_ls?nbugla
fazelor intermetalice, mai ales a fazei 6, caracteristica aliajelor cu continut relativ ridicat de
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cupru, aga cum este aliajul din care au fost produse compozitele studiate. Racirea relativ
lentd dup sinterizare, corespunzétoare starii T1 produce dimensiuni mari ale acestor faze
intermetalice, de culoare inchis& in microstructurile reproduse in anexa IV.6a si b, ca
urmare a atacului metalografic cu reactiv Keller. La grade reduse de armare aceste
precipitari grosolane se localizeaza aproximativ uniform pe intreaga suprafatd a grauntilor
metalici, In timp ce la grade ridicate de armare, in cazul prezentat la 15% SiC, precipitérile
de culoare inchisa se vor separa mai ales |a 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 preponderent 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 ¢alire $i imbatrinire, chiar la grade
de armare ridicate (15% in Anexa (V.7 a si b), precipitatele, mult mai fine pot fi observate
in interiorul matricei metalice, precipitarea facindu-se dupa toate probabilitétile in mod
omogen, aga cum s-a presupus $i in urma investigatiilor prezentate in capitolul 1)l

in conformitate cu cele cunoscutei de la deformarea la cald a materialelor clasice, pe
masura cresterii 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.Ba, b $i respectiv c.
Dacé la aceste structuri realizate prin deformare la cald (T=500°C) granulatia scade in
mod evident pe masura cresterii 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 reprezintd o operatiune cu efecte favorabile asupra calitatii
compozitelor armate cu particule ceramice, principalul rezultat constind din redistribuirea
particulelor, cu efecte micromecanice importante.

Tehnologia deformarii prezintd unele particularitati, datorate in special vitezei ridicate de
ecruisare a materialului si fortelor de frecare de valori mari dintre material si 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 necesarad gi corelarea cu elementele geometrice ale matriter,
maij ales unghiul de deformare. De asemenea se constata ca este necesara si o corelare a
vitezei de deformare cu temperatura deformarii, In cazul vitezei alese temperatura
necesar3 situindu-se in jurul valorii de 500°C.

Gradele de deformare aplicate trebuie sa fie de valori mari, mai ales in cazul unor proportji
de armare ridicate, la care aspectul de relea este evident, cu numeroase aglomerari.
Aceste deformalii mari produc distributii de particule mai uniforme, iar uniformilatea
distributiei este apropiata in toate zonele piesei extrudate. _
Defarmarea plastica la cald produce §i finisareg structurii rezultate, granulatia find cu atit
mai find cu cit gradul de deformare este mai ridicat.

Analiza microstructurilor dupa atacul metalografic au confirmat presupunerile facute
anterior ca urmare a analizei termice, dupd care precipitarea la imbatrinire se face
omogen, spre deosebire de separarile reml‘tate prin récwfa lentd, care sunt favorizate de
precipitarea eterogena, initiata la nivelul particulelor ceramice
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ANEXA IV
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Anexa IV.1 a. Schema constructivd a matritei pentru exirudare.
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Anexa IV.1 b. Aspectul general al matriter pentru extrudal.

Anexa IV.1 c. Montajul experimental penlru extrudare .
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125x).

Anexa IV.2c . Material compozit sinterizat cu 15 % SiC (MO 125x)
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Anexa IV.2e . Material compozil sinterizat cu 10 % SiC (MO 500x). Sagetile indica
aglomerarile in care s-au format pori.
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Anexa IV.3a. Secllune Iongltudmala prln conul de deformare 5% SlC i=9 (MO 125%).

Anexa IV.3b. Sectlune-1ong|lud|nala prin piesa extrudala 5% SlC i =9 (MO 125x).
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Anexa |V.3¢c. Sectiun lransvrsalé p-rin piea extrudaté:' 5% SiC; i=9: (MO 125x).
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Anexa IV.3d. Sectiune tranéversalé prin piesa extrudata: 5% SiC.1 = 9. (MO 250x).

Anexa IV.3e. Sectj.uvné Iongifudlnalé prin conﬁl de deformare: 5% SiC i = 9: (MO 500x).
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Anexa IV.4b. Stiun Ioiludinalé p-ri piesa extfuaté: 0% SiC: i=9; (MO 250x).

L

SIiC. =9 (MO 250x)
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Anexa IV.4c. Sectiune transversala prin piesa extrudata: 10%
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Anexa IvV.4d.

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

(MO 125x).

e, Y

Anexa IV.8b. Sectiune longitudi

nélé prin piesa extrudala. zona din miez; 15% SiC. 1=9.

TS

Yl

Anexa IV.5¢_Sectiune transversala prin piesa extrudata: 15% SIC. =9: (MO 125x)
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a prin piesa extrudala; 15% SIC; i=4: (MO 125x).

\'.

Anexa V.51 Séctjune Ibngitudinalé prih piesa extrudala, zona din centrul piese:;

200% Si1C; i =9, (MO 125x)
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Anexa IV.6a. Microstructura dupé sinterizar

Keller, MO 125x).

e

e a unui compozit cu 5% SiC(stare T1):
structurd grosolana cu separari de faze intermetalice, n interiorul grauntilor {(Reactiv

Anexa IV.6b. Microstru

cta dupa sintenzare a unui compoz‘il cu 15% SiC(stare T1):
structura fina cu separéri de faze intermetalice in interiorul grauntilor gi 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 imbalrinire a unu compozit cu 15
structura find cu precipitari fine. in interiorul grauntilor. de faze intermetalice (Reactiv
Keller. MO 250x).

Lo
L~

% SIC (stare T6).
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Anexa IV Ba Mlcrostructura unul compozit cu 10% SIC supus deformari la cald
(T=500°C) cu i=2,2 (Reactiv Keller. MO 125x).

Anexa IV.8b. Microsiructara unui compozﬂ cu 10% SIC supus deformaru la cald
(T=500°C) cu i=4 (Reactiv Keller. MO 125x;
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Anexa |V.8¢ Microstructura unui compozit cu 10% SiC supus deformarn |a cald
{T=500°C) cu i=9 (Reacltiv Keller. MO 125x)
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0% SiC supus deformarii la rece

(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 legdturd cu producerea si prelucrarea mecano-termici a

compozitelor avind matrice metalicd armat8 cu particule ceramice indreptdtesc concluzia

ca aceste materiale au bune perpective de utilizare pe scard larga in aplicatii dintre cele
mai diverse:

- Proprietatile mecanice obtinute au valori superioare fati de cele ale aliajelor

corespunzatoare pe baza de aluminiu aflate in stare nearmata, mai ales in ceea ce
priveste duritatea si rezistenta mecanica la rupere; Avind in vedere ci si elementele
ceramice de armare au o greutate specificd redusa, apropiatd de cea a aligjului
metalic, materialele rezultate sunt atractive din punctul de vedere al wtilizéri in scopul
reduceri masei lotale a masinilor si instalatilor. Proprietdtile mecanice se
imbunatétesc in mod considerabi! in urma tratamentului termic de sinterizare, cresterile
fiind in mod direct legate de proportia elementelor ceramice inglobate; Avind in vedere
cd aligjul metalic ales ca matrice este durificabil, in urma tratamentului lermic de
imbatrinire duritatea materialului variaza similar aligjului nearmat, la durate de
tratament mai scdzute, efectul maxim al durificérii este insd in mod proportional mai
redus pe masura ce proportia de armare creste;
Alegerea corespunzatoare a compozitiei si elementelor structurale ce caraclerizeaza
cele doua componente, matricea metalicd si particulele ceramice, precum si aplicarea
unor transformari termomecanice corespunzatoare, permit in continuare largirea
spectrului de proprietdti mecanice gi fizico-chimice rezultate. Extinderea cercetdrilor la
compozite, avind matrice din aliaje durificabile, pe a carei linie se situeaza lucrarea de
fata, este in masurd sa ofere noi materiale cu proprietati superioare. De asemenea
trebuie acordata atentie formei si dimensiunilor de particule ceramice, atit din punct de
vedere al efectului micromecanic, ¢it §i privitor la raportul dimensional cu particulele
metalice folosite ca gi materie prima, avind in vedere ca acesta influenteaza in mod
direct distributia elementelor de armare in matricea metalicd. Aceste considerenle
hmiteaza alit dimensiunile minime ale particulelor ceramice care se pol folosi, ¢it si
proportia maxima de armare;

- Adoptarea unor lehnologii corespunzatoare si optimizarea operatiilor din itinerariul
tehnologic permit realizarea unor solutii simple, bazate pe procedee de prelucrare
clasice, apelind la utilaje deja existente, la costuri mult reduse. In acest sens studiile
intreprinse au evidentiat posibilitatea producerii de compozite, prin modificarea
corespunzétoare a parametrilor de proces. in cazu! formarii prin compactare au rezultat
valori optime mai mari ale presiunii aplicate fata de situalia formarii pulberii metalice,
precumn i conditii diferite de realizare a (ubrifierii. Tratamentul termic de sinterizare
suferd modificéri reduse in sensul cregterii duratelor de mentinere |a temperaturd,
existind de asemenea posibilitatea cregterii temperaturii de tratament pe masura ce
proportia de armare este mai mare. Des calitatga materualelpr rezultate in urma
sinterizarii este buna, studiul durificarii prin imbatrinire a relevat influenta importanta a
unor factori care nu au fost iuati in considerare in modelele de calcul, cum ar fi
uniformitatea distributiei de particule sau gradul de compaclitate al materialului produs

- Aplicarea unor procedee de deformare plastica permite atingerea unui grad de
compaclitate apropiat de 100%, precum s uniformizarea distributiei particulelor
ceramice, cu efect de ameliorare a ductilitatii gi tenacitatii, in general deficitare Ja
aceasta clasi de compozite. Ca urmare a deformani plastice rezulla un raspuns mult
mai bun al materialului la durificarea prin precipilarea de faze intermetalice, nsa
gradele de deformare aplicate trebuie sa fie ridicate. Efectul tehnico-economic al
introducerii operatiunilor de deformare plastica se manifesta la posibilitatea unei game
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foarte largi de tipodimensiuni ale semifabricatelor, fapt care este de natura s& simplifice
tehnologiile de fabricare §i sa mareasc atractivitatea compozitelor in diferite aplicatii
industriale, aplicindu-se principiile tehnologice §i de proiectare valabile pentru profilele
din aliajele de aluminiu, la performante crescute;

V-2, Contributii originale

V-2.1.  Contributii generale

In plan general cercetérile teoretice si incercarile experimentale au avut ca rezultat o
tehnologie completéd de producere, de deformare plastica si de tratament termic a unor
materiale noi din clasa compozitelor avind matrice din aliaj durificabil Al-Cu-Si-Mg si
elemente de armare sub forma unor particule poligonale neregulate. Materialele produse
au fost caracterizate din punctul de vedere a unor proprietiti mecanice importante, mai
ales in ceea ce priveste duritatea, rezultate find comparabile cu cele din bibliografie,
pentru materiale similare, produse prin tehnologii asemanatoare. Ca urmare a modificarii
proportiei de armare §i unor transformari structurale realizabiie prin tratament termic
rezultd spectru larg de varialie a acestor proprietati.

V-2.2.  Contributii in plan tehnologic

Producerea materialelor compozite armate prin elemente ceramice, s-a bazat pe o noua

compozitie a matricer 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 magini. In acest scop a fast pusa la punct o

tehnologie simpld bazata pe procedee clasice, realizabila fara dotdri speciale, cu materi

prime i maleriagle avind costuri reduse $i ¢u un grad mare de disponibilitale. Elaborarea
acestei tehnologii a fost realizatd prin optimizarea mai multor operatic:

1. Avind in vedere importanta amestecdrii mecanice asupra distributiei elementelor de
armare, s-a folosit un model analitic adaptat pentru situalia concreta, in scopul
determinarii raportului optim intre dimensiunile particulelor metalice $i a celor ceramice,
determinindu-se granulatia optim& @ ceramicii gi limitele maxime ale proportiei
volumice de armare, pentru obtinerea unei distributi corespunzétoare. Valorile
optimizate ale dimensiunilor de particule si 2 proportiei de armare au fost verificate prin
metode metalegrafice;

2. In ceea ce priveste formarea prin compactare au fost analizate influentele exercitate de
care particulele ceramice asupra gradului de compactitate reafizat, 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 si formele constructive specifice ale sculetor f91osite pentru farmarea prin
compactare a amestecurilor de pulberi necesare producerii compozitelor studiate;

3 in cazul tratamentul termic de consoclidare prin sinterizare s-au parcurs urmatoarele
etape de cercelare: . . . N )

- alegerea procedeului de sinterizare $i dele;mmgrea pargmetrllor thlmn (dura_ta si
temperatura) pentru realizarea unor propnet_ét,n mecanice superioare. Stabilirea
parametriior optimi pentru materialul compozit produ; s-a f_acui prmt_r-o metoda
mixta, temperatura de sinterizare s-a determinz_:t prln_studu _de an_alnzé termica
diferentiala, iar durata de tralament 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 evidentiata in premiera influenta favorabild a unei viteze de incalzire ridicate
la incaizirea 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 informatiile din bibliografie, relativ
la unele materiale asemanatoare, potrivit cérora prezenta particulelor ceramice nu
influenteaza semnificativ pozitia punctelor critice de transformare;

- incercarile experimentale s-au facut cu ajutorul unei instalati de conceptie si
constructie proprie, care a permis variatia $i controlul precis al principalilor
parametri care intervin in desfagurarea tratamentului termic;

Materialele produse au caracterizate complet din punctul de vedere la comportérii |a
tratamentul termic de imbatrinire, in functie de procentul participarii particulelar ceramice
de armare. Astfel pe baza unei analize statistice complexe s-au determinat parametri
optimi ai imbdtrinirii pentru fiecare categorie de compozit §i s-a determinat un mode!
numeric care descrie variatia duritatii in functie de cei doi parametri luali in studiu, durata
de imbatrinire gi gradul de armare cu particule.

In ceea ce priveste comportarea materialelor compozite la deformarea plastica au fost
stabilite conditiile tehnice optime de realizare a extrudarii, inclusiv Iubrifierea si datele de
proiectare specifice, in scopul mentinerii integritati materialului $i obtinerii unei calitati
supericare a suprafetelor deformate.

V-2.3. Contributii privind definirea gi interpretarea transformdrifor structurale

Investigatile intreprinse asupra transformaérilor fizico-structurale ce au loc in aceste
matenale noi s-au concentrat in jurul elucidari influenlei pe care o exercitd particulele
ceramice asupra compartarii materialului in timpui tratamentelor termice si a deformarilor
plastice. N
In acest sens, avind in vedere ca pentru prescrierea corectd a parametrilor tehnologici
este necesard cunoasterea ¢u precizie a pozitiel punctelor critice de transformare, s-au
efectuat un numar mare de determinari prin analiza termicd diferentiald, rezultind o
imagine completd a influentei particulefor ceramice asupra pozitiel acestor puncte crilice,
atit cele care intervin in tratamentele de sinterizare, ¢it i la durificarea prin precipitare din
solutie solidd suprasaturata. )

Analiza teoreticd si experimentald efectuata, relativ la transformarile care au loc la
durificarea prin imbatrinire, au permis formularea unor ipoteze noi legate de precipitarea
fazelor intermediare si a celor stabile, subliniindu-se rolul tensiunilor interne de naturd
termica, produse de inglobarea particulelor ceramice, in accelerarea precipitarii omogene
a zonelor Guinier-Preston.

O alta ipoteza referitoare la reducerea efectuiui de durificare odata cu armarea, ca urmare
a modificarii rapontului dintre fazele intermediare §i stabile formate |a 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 uvederg concidenta unor plane
cristogafice, la unele dintre fazele studiate a fost a_pllcata analiza cantnlatnfa, asistatad de
calculator, a maximelor de difractie, pentru a determina formarea de faze noi.

Analiza metalograficd a probelor de compozit au permis ev_alluarea} efectului pe care
deformarea plastica la cald o are asupra Imbunatatirii dislribuliei particulelor qeramice n
interiorul matricei metalice, a noilor materiale prcgduse. De asemenea a'ngllza acestor
structuri @ permis aprecierea defarmabilitatii la cald in functie de gradul armarii.
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V-3. Directii viitoare de cercetare

Studiile teoretice gi experimetale intreprinse au relevat caracterul deosebit de complex al
problematicii abordate, aspectele relative la producerea si prelucrarea mecano-termica a
compozitelor metalice armate cu particule ceramice, urmind 2 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 si dimensiuni. Aceasta se incadreaza in tendinta la
nivel mondial de largire cantitativa a bazei de cercetare la un numér sporit de materiale
noi;
Continuarea incercarilor pentru caracterizarea materialelor produse, din punctul de
vedere al proprietatilar fizico-mecanice si 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 utiliz&rii:

= Rezistenta la uzare;

* Rezistenta la obosealad mecanica i termica;

»= Rezistenta la fluaj;

= Tenacitatea §i ductilitatea, mai ales in legatura cu distributia particulelor

ceramice de armare,

»  Deformabilitatea Ja cald i la rece prin diverse procedee;

* Sudabilitatea, mai ales cea prin frecare;
Perfectionarea tehnologiilor de producere, urmarindu-se cu consecventd aceleasi
principii, de a se apela la procedee asemanatoare celor clasice g enuntarea unor
principii de proiectare tehnologica si functionald asemanatoare celor pentru materialele
clasice, in scopul sporirii atractivitatii pentru aplicatiile industriale;
Aprofundarea studiului modificarilor structurale la malerialele produse, mai ales in ceea
ce priveste transformarile la imbatrinire. in prima instantd se va urmari determinarea
completd a diagramei C, a precipitarii fazelor intermediare $i a celor stabile, avind in
vedere cd s-a stabilit cu certitudine in aceasta lucrare cad armarea cu particule
ceramice praoduce modificari importante. Pe lingd determindrile 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 ophica,
de transmisie si baleiaj;
Analiza metalograficd a distributiei de particule ceramice pe baza unui aparat
matematic care sd pund in evidentd printr-un model de calcul influenta pe care
uniformitatea acestei distributii o are asupra unor proprietati mecanice importante.
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