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1. Streszczenie

Celem niniejszej rozprawy byto wytworzenie nanokrystalicznego stopu NiTi na drodze
walcowania w temperaturach kriogenicznych i nastepnego wyzarzania oraz charakterystyka jego
struktury, mechanizmow odksztatcania, krystalizacji oraz rozrostu ziaren.

W rozdziale 2 pracy dokonano przeglagdu dotychczasowego stanu wiedzy dotyczacej
wtasciwosci i ograniczen gruboziarnistych, a takze nanokrystalicznych stopéw NiTi. Dokonano
rowniez przegladu metod wytwarzania nanostruktury w stopach inzynierskich, ze szczegdlnym
uwzglednieniem technik duzego odksztatcenia plastycznego. Sposrdd wielu technik wybrano
walcowanie w temperaturach kriogenicznych, ze wzgledu na wysokie prawdopodobieristwo
zastosowania w warunkach przemystowych.

Do badan uzyto stop NiTi o zawartosci 50,7 % at. Ni w formie drutu o sredniej wielkosci
ziarna 32 um, ktdéry nastepnie poddawano walcowaniu, po uprzednim schtodzeniu do
temperatury ciektego azotu. W rozdziale 6 poprzez obserwacje struktury technikami mikroskopii
elektronowej okreslono wptyw stopnia zgniotu oraz wyzarzania w temperaturze 450 °C przez
15 minut na zmiany strukturalne badanego materiatu ze szczegélnym uwzglednieniem stopnia
rozdrobnienia ziarna. Metodg dyfrakcji rentgenowskiej z grzaniem in-situ zbadany zostat takze
wptyw zastosowanej obrdbki na przebieg przemiany martenzytycznej. W rozdziale 7 na podstawie
obserwacji probek w transmisyjnym mikroskopie elektronowym, okreslono wptyw temperatury
walcowania na stopien i mechanizmy deformacji stopdw NiTi. Nastepnie, poprzez badania metodg
réznicowe] kalorymetrii skaningowej oraz obserwacje TEM z grzaniem in-situ okreslono kinetyke
krystalizacji stopu odksztatconego w temperaturach kriogenicznych, a takze kinetyke wzrostu
ziaren. W rozdziale 8 dokonano szczegétowej analizy wynikdw badan w oparciu o najnowsze
doniesienia literaturowe co pozwolito na zrealizowanie celéw tego projektu badawczego.

Whioski ptyngce z tej dysertacji pozwalajg lepiej zrozumie¢ mechanizmy duzego
odksztatcenia stopéw NiTi z pamiecig ksztattu oraz proces walcowania w temperaturach
kriogenicznych. Wiedza ta moze by¢ w przysztosci wykorzystana do modyfikacji technik duzego
odksztatcenia plastycznego oraz przyczynic sie do wdrozenia produkcji nanokrystalicznych stopéw

wykazujgcych efekty pamieci ksztattu na skale przemystows.



2. Wstep literaturowy

2.1. Stopy NiTi

W obecnych czasach coraz czesciej wykorzystywane sg materiaty reagujgce na bodzce
zewnetrzne, okreslane mianem materiatow inteligentnych. Jedng z grup takich materiatéw s3
materiaty wykazujace efekty pamieci ksztattu. Efekty te obserwowane sg w materiatach
nalezgcych do wszystkich grup materiatéw inzynierskich. Niecodzienne wtasciwosci stopédw metali
nalezgcych do tej grupy wynikajg z termosprezystej przemiany martenzytycznej, zachodzacej
w trakcie zmiany ich temperatury lub w wyniku dziatania zewnetrznych naprezen [1]. Stwarza to
mozliwosé zastosowania tych stopédw w wielu obszarach przemystu.

Efekty pamieci ksztattu mozna podzieli¢ na trzy zjawiska:

1. Jednokierunkowy efekt pamieci ksztattu — zachodzi w przypadku odksztatcania materiatu
w znajdujgcym sie w stanie martenzytycznym (faza niskotemperaturowa). Wskutek
dziatajgcych naprezen powodowanych przez odksztatcenie materiatu nastepuje
reorganizacja ptytek martenzytu w taki sposdb, ze atomy relatywnie nie zmieniajg swojej
pozycji w strukturze. Dzieki temu podczas nagrzewania stopu zachodzi przemiana
odwrotna do nieodksztatconej fazy macierzystej (Rys. 2-1).

2. Dwukierunkowy efekt pamieci ksztattu — w odrdznieniu od jednokierunkowego efektu
pamieci ksztattu, materiat odtwarza zaréwno wysoko-, jak i niskotemperaturowy ksztatt.
Zaindukowanie dwukierunkowego efektu pamieci ksztattu polega na ,treningu”
termomechanicznym, ktdry polega na cyklicznym oziebiania ponizej temperatury korca
przemiany martenzytycznej, a nastepnie odksztatcenia i nagrzania prébki powyiej
temperatury konca przemiany odwrotnej. Taki sposéb obrébki powoduje wprowadzenie
defektow struktury, ktdre stabilizujg powstawanie juz podczas chtodzenia odksztatconej
formy martenzytu, co powoduje uzyskanie preferowanej niskotemperaturowej geometrii
materiatu.

3. Efekt nadsprezystosci — powstaje w wyniku zaindukowania przemiany martenzytycznej
poprzez zewnetrzne naprezenie. W trakcie odksztatcania materiatu znajdujgcego sie
w fazie macierzystej dochodzi do sprezystej deformacji tej fazy. Jednakze wraz
z osiggnieciem pewnego naprezenia, materiat nie jest odksztatcany plastycznie, natomiast
zachodzi w nim przemiana martenzytyczna akomodujgca naprezenia spowodowane

odksztatceniem. Kiedy przemiana dobiega korica nastepuje sprezyste odksztatcenie fazy



martenzytycznej. Po usunieciu naprezed w materiale zachodzi przemiana odwrotna,
a materiat odzyskuje swdj pierwotny ksztatt. Warunkiem petnego odzysku ksztattu
w przypadku wszystkich trzech wyzej wymienionych efektdw jest niestosowanie

naprezen wiekszych niz granica plastycznosci fazy martenzytycznej

Rys. 2-1 Schemat jednokierunkowego efektu pamieci ksztattu [2].

Istnieje wiele materiatéw przejawiajacych zjawiska pamieci ksztattu, jednak najczesciej
wykorzystywanymi sg stopy NiTi o sktadzie chemicznym zblizonym do réwnoatomowego. Wynika
to z ich dobrych wtasciwosci mechanicznych oraz wysokiej odpornosci korozyjnej
i biokompatybilnosci [3]. Termosprezysta przemiana martenzytyczna odbywa sie w tych stopach
poprzez jednorodne Scinanie oraz przesuniecia ptaszczyzn atomowych w fazie macierzystej o typie
sieci krystalograficznej B2. W wyniku tej przemiany tworzy sie jednoskosna struktura martenzytu
o typie sieci krystalograficznej B19’. Przemiana ta ma charakter bezdyfuzyjny oraz zachodzi przez
zarodkowanie fazy i jej kolejny wzrost [4].

(a) Z[010]

@—Ti
®—Ni

Y[010]

X[100]

Rys. 2-2 Model struktury krystalicznej faz macierzystej B2 (a) oraz martenzytycznej B19' (b) [5].
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Faza B2 w ukfadzie réwnowag fazowych Ti-Ni wystepuje w waskim przedziale sktadu
chemicznego 49,5 —-55 % at. Ni w temperaturze 1146 °C, jednakze praktyczne zastosowanie
znalazty stopy o zawartosci 50 — 51 % at. Ni (Rys. 2-3). Wynika to z faktu, ze temperatury
charakterystyczne przemiany martenzytycznej silnie zalezg od sktadu chemicznego. Temperatura
poczatku przemiany martenzytycznej dla stopow bogatych w tytan utrzymujg sie w okolicach
67 °C, jednak wraz z przekroczeniem 50 % at. zawartosci niklu w stopie, temperatury poczatku

przemiany martenzytycznej spadajg z szybkoscig 83 °C - (% at. Ni)™ [6].
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Rys. 2-3 Uktad rownowagi fazowej NiTi [7].

Oprocz fazy macierzystej, w mikrostrukturze czesto obserwowane s3 takze dwie fazy
miedzymetaliczne. Jedna z nich jest faza Ti;Ni o strukturze regularnej Fd3m. Formuje sie ona
w wyniku przemiany perytektycznej pomiedzy stopem NiTi, a fazg ciektg. Mimo iz jest to faza
bogata w tytan czesto obserwuje sie jg takze w przypadku stopdw NiTi bogatych w nikiel. Wynika
to z faktu, iz faza Ti;Ni jest silnie stabilizowana tlenem i w zaleznosci od jego zwartosci,
temperatura topnienia tej fazy moze siega¢ 1200 °C [8]. Ze wzgledu na wysoka zawartos¢ tytanu

obecnosé¢ tej fazy moze powodowaé lokalne zaburzenia w sktadzie chemicznym stopu oraz



wptywac negatywnie na efekt pamieci ksztattu [9]. Drugg istotng fazg miedzymetaliczng jest NisTi
o strukturze P6s/mmc. Jej wystepowanie w stopie spowodowane jest procesem wydzieleniowym
poprzez tworzenie sie stref Guiniera-Prestona, a nastepnie wydzielen NisTis. Wydzielenia NisTis s
koherentne z osnowg fazy B2, przez co powodujg wystepowanie lokalnych, niejednorodnych pdl
naprezen oraz lokalne zubozenia sktadu chemicznego w nikiel[10,11].

Zwiekszenie naprezen wewnetrznych moze by¢ takze spowodowane przez odksztatcenie
plastyczne stopdw NiTi oraz ich wyzarzanie. Wystepujg one w wyniku poslizgu dyslokacji, ktére w
trakcie procesu poligonizacji faczg sie formujac komérki dyslokacyjne. Sciany dyslokacyjne bedace
granicami tych komoérek, ktdre wystepujg w fazie macierzystej stajg sie granicg rozdziatu faz
pomiedzy martenzytem a austenitem. Powoduje to nie tylko zmiane temperatur
charakterystycznych, ale takze zmiane ogdlnego charakteru przemiany na dwustopniowg

z wystepowaniem romboedrycznej fazy przejsciowej R. Faza R posiada romboedryczng strukture
P3 (Rys. 2-4). Powstaje ona w wyniku $ciecia atoméw na narozach typu [110], wydtuzenia [110]

oraz skrécenie ich odlegtosci w kierunku [110].

Rys. 2-4 Model struktury krystalicznej fazy romboedrycznej R [12].



2.2. Zastosowanie stopow NiTi

Materialy z pamiecig ksztattu znajdujg zastosowanie w wiekszosci branz
technologicznych. Do roku 2013 urzedy patentowe z krajéw catego Swiata zarejestrowaty ponad
20000 zgtoszen patentowych wykorzystujgcych stopy z pamiecig ksztattu [13]. Znaczaca
wiekszos¢ stanowity zastosowania w branzy medycznej (Rys. 2-5). Wynika to dobrej odpornosci
korozyjnej zwigzanej z samorzutnej pasywacji stopéw NiTi. Powierzchnia tego materiatu
w przypadku jej uszkodzenia w czasie mikrosekund pokrywa sie warstwg tlenkéw
zabezpieczajacych go przez dalszym utlenianiem [2,14-16]. Warstwa ta charakteryzuje sie dobrg
adhezjg do podtoza i dodatkowo zapewnia dobrg biokompatybilno$é. Powoduje to zwiekszong
bioaktywnos¢ oraz wytworzenie sie skrzepu nabtonkowego zmniejszajgc ryzyko odrzucenia
implantu [17]. Mimo takiego samoistnego zabezpieczenia, istnieje mozliwosé uwalniania sie
jondw niklu do organizmu, co moze powodowac zaburzenia okluzji i restenoze, dlatego tez jest on
zaliczany do krétkoterminowych materiatéw implantacyjnych [16]. Aby dodatkowo zabezpieczy¢
powierzchnie i zapobiec uwalnianiu sie jondw niklu oraz produktow procesu $cierania bogatych
w ten pierwiastek, stosuje sie powtoki ochronne, ktére dodatkowo mogg petni¢ funkcje czynne
w trakcie gojenia ran oraz osteointegracji [18,19]. Dodatkowo wtasciwosci mechaniczne tych
stopéw sg zblizone do witasciwosci kosci, co ogranicza wystepowanie efektu ekranowania

naprezen [20].

Rys. 2-5 Wykres obrazujgcy gatezie przemystu w ktdrych wykorzystywane sq stopy z pamieciq
ksztattu wraz z przyktadami ich zastosowan [21].
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Obecnie stopy NiTi sg szeroko stosowane jako tuki ortodontyczne oraz narzedzia
dentystyczne [22]. Ze wzgledu na ich wysokg odpornosé zmeczeniowa wykorzystuje sie je takze
jako stenty udrazniajgce naczynia krwionosne, zétciowe czy nawet oddechowe, gdzie efekty
pamieci ksztattu pozwalajg na dostosowanie sie implantu do przeptywu ptynéw ustrojowych lub
gazéw oddechowych, co znacznie wydtuza jego czas eksploatacji w poréwnaniu z stentami
wykonanymi ze stali austenitycznej. Pomagajg one takie w przypadku dystrakcji kosci,
tédkogtowia dzieciecego czy skoliozy (Rys. 2-6). Zastosowanie stopow z pamiecig ksztattu
zdecydowanie skraca czas operacji i rekonwalescencji, obniza stopien utraty krwi pacjenta oraz
znacznie obniza koszt zwigzany z zabiegiem oraz dalszym leczeniem. Jednakze stop NiTi nie
charakteryzuje sie dostatecznie duzymi naprezeniami przemiany, dlatego tez materiat
wykorzystany do wyzej wymienionych zastosowan wymaga umocnienia wydzieleniowego, ktére
znacznie obniza witasciwosci mechaniczne powodujac pozostawianie duzego odksztatcenia

resztkowego[22].

Rys. 2-6 Sprezynkowa metoda leczenia kraniostenozy z uzyciem nadsprezystego stopu NiTi [23].

Stopy NiTi sg takze wykorzystywane w budowie zaawansowanych robotéw
i mikrorobotéw, ktérych stworzenie nie bytoby mozliwe przy uzyciu konwencjonalnych silnikéw
lub sitownikéw. Przyktadem moze by¢ robot poruszajacy sie ruchem petzakowatym [24]. W
przypadku takich zastosowan stopy NiTi mogg petni¢ role zaréwno szkieletu urzadzenia jak i
rownoczesnie sitownikdw wprawiajacych je w ruch. Dodatkowo umozliwiajg one szybka reakcje
na zmienne warunki zewnetrzne takie jak temperatura oraz posiadajg wysoka gestos¢ energii w
pordwnaniu do silnikéw elektrycznych wynoszaca 10 J-cm? [25]. Umozliwia to jego zastosowanie
w mioprotezach dioni dla pacjentéw po amputacji koriczyny (Rys. 2-7). Mioprotezy wykorzystujg
uktady elektryczne, ktére posiadajg zdolno$¢ do wykrycia sygnatéw elektromiograficznych z

powierzchni miesni przekazujac je do uktadu sterowania, ktdry uruchamia poszczegéline sitowniki
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odpowiedzialne za ruch palcéw [26,27]. Jednym z najwiekszych problemoéw przy tworzeniu protez
jest dobdr odpowiedniej masy oraz wymiardéw do naturalnej reki pacjenta, odpowiednia precyzja
uktadu sterowania umozliwiajgca precyzyjne chwytanie przedmiotéw, niska konsumpcja energii
oraz niski poziom hatasu poprawiajgcy komfort pacjenta [28]. Zastosowanie stopéw NiTi do
produkcji protez pozwala lepiej odwzorowad ruch konczyn, obniza wage urzadzenia, zwieksza site
Scisku sztucznej dtoni oraz zapewnia cichg prace [29]. Jednakze posiadajg one takze ograniczenia
takie jak relatywnie niski zakres uzytecznego naprezenia, niedostatecznie dobra czestotliwosc

wzbudzania reakcji, niska doktadnos¢ oraz niska wydajnos¢ energetyczna [25].

Rys. 2-7 Prototyp elektronicznej protezy dtoni wykorzystujgcy stop NiTi z pamieciq ksztattu [29].

Oprocz zastosowan medycznych, sitowniki NiTi stosuje sie takze w awionice, branzy
tekstylnej czy elektronicznej [30-32]. Relatywnie jednym z najwiekszych wyzwan
technologicznych jest wytworzenie sitownikéw z pamiecig ksztattu w skali mikrometrycznej np. do
produkcji dyskéw twardych, w kamerach cyfrowych czy przetacznikach optycznych.
Mikrositowniki bedgce czesto bimorfami, wykonane ze stopdow z pamiecig ksztattu oraz krzemu,
czy platyny majg duza przewage nad ich piezoelektrycznymi i elektromagnetycznymi
odpowiednikami (Rys. 2-8). Charakteryzujg sie znacznie wieksze wartosciami przemieszczenia,
dobrg odpornoscig korozyjna, prostg budowg czy niskimi koszty produkcji [32,33]. W produkcji
takich sitownikow czesto uzywa sie elektrochemicznych metod wytwarzania (ang. electrochemical
micromachining) [34,35]. Jednakze biorgc pod uwage, ze urzgdzenia te posiadajg mikrometryczne
rozmiary, funkcjonowanie elementéw o wymiarach zblizonej do wielkosci ziarna, moze by¢

niezwykle zalezne od anizotropii efektéw pamieci ksztattu obserwowanych w stopach NiTi [36—

12
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38]. Jezeli w trakcie produkcji nie zostanie wprowadzono kontrola orientacji krystalograficznej
ziaren, ktdra znacznie podwyzszy koszt produkcji, bedzie to prowadzi¢ do braku powtarzalnosci

wtasciwosci gotowego produktu, przez co jego zastosowanie bedzie ograniczone.

-

—
5214

Segmenty elektroplaterowane Au

NiTi/Pt

R=12 mm..___ A \

200 pm

Rys. 2-8 Mikrografie SEM mikrositownikow wykorzystujgcych stopy z pamieciq ksztattu [34].

Ze wzgledu na duzy zakres odksztatcen plastycznych stopdw NiTi, ich zdolnos¢ ttumienia
drgan i absorbowania energii mechanicznej jest bardzo wysoka. W stopach z pamiecig ksztattu
zdolnos¢ do rozpraszania energii jest z bezposrednio zwigzana z histerezg naprezen efektu
nadsprezystosci [39]. Stwarza to obiecujgce mozliwosci do wytworzenia amortyzatoréw lin
i tancuchéw stalowych rozmieszczonych pomiedzy pylonami w konstrukcjach mostéw wiszgcych,
a takze jako zbrojenia konstrukcji betonowych w potozeniach geograficznych szczegdlnie
narazonych na trzesienia ziemi [39,40]. Innym zastosowaniem tych wifasciwosci stopu NiTi s3
nadplastyczne opony. Rdine rodzaje syntetycznej gumy wykorzystywane do produkgcji
konwencjonalnych opon zmieniajg swoje wtasciwosci wraz z temperaturg i warunkami otoczenia.
W warunkach panujacych na innych planetach uktadu stonecznego materiat dodatkowo jest
wystawiony na dziatanie bezposredniego promieniowania stonecznego, co powoduje jego szybka
degradacje. Dlatego tez Narodowa Agencja Aeronautyki i Przestrzeni Kosmicznej Stanéw

Zjednoczonych w przypadku tazika Curiosity zastosowata kota, ktérych konstrukcja sktadata sie ze
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stopu tytanu oraz cienkiego poszycia ze stopu aluminium o grubosci 0,75 cm przeplatanego
grubszym bieznikiem. Jednakze specyfika uksztattowania skalistej powierzchni Marsa
spowodowaty znaczne uszkodzenia kot, ktdre ograniczaja mozliwosci eksploracyjne fazika
(Rys. 2-9) [41]. NASA, aby rozwigzaé ten problem konstrukcyjny wykorzystata do produkcji kot
siatke sprezyn wykonanych z nadsprezystego stopu NiTi, co zapewnia zarowno mozliwosc¢
ttumienia drgan jak i wysokg odpornos¢ na wptyw skalistego terenu przy zachowaniuy relatywnie
niskiej masy uktadu [42]. Jednakze rozpietos¢ temperatur panujgcych na Marsie siega od -153 do
20 °C. Biorac pod uwage, ze efekt nadsprezystosci wymaga utrzymania materiatu w temperaturze
wystepowania fazy macierzystej w stopie, warunki atmosferyczne Marsa wymagajg zastosowania
stopéw NiTi o wysokiej zawartosci niklu, aby zwiekszy¢ mozliwosci eksploracyjne tazika. Wysoka
zawartos$¢ tego sktadnika stopowego powoduje wystepowanie wydzielen bogatych w nikiel, ktére

pogarszajg efekt nadsprezystosci, zmniejszajgc znaczaco jego stopien odzysku ksztattu.

Rys. 2-9 Uszkodzone kofa tazika Curiosity (a) oraz zmodyfikowane kofo wykorzystujgce stop NiTi
[41,43].
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2.3. Nanokrystaliczne stopy NiTi

Obecnie obserwuje sie rosngce zainteresowanie nanokrystalicznymi stopami metali.
Woynika to z duzego rozdrobnienia struktury, ktéra prowadzi do poprawy witasciwosci uzytkowych
takich jak zwiekszona wytrzymatosé mechaniczna przy jednoczesnej poprawie plastycznosci oraz
twardosci. Do wytwarzania litych, nanostrukturalnych form konwencjonalnych stopdéw
inzynierskich stosuje sie metody duzego odksztatcenia plastycznego (SPD — ang. severe plastic
deformation).

W przypadku stopdw NiTi materiat bezposrednio po przerébce metodg skrecania pod
wysokim ci$nieniem charakteryzuje sie mieszaning frakcji krystalicznych i amorficznych [44].
Obszary amorficzne w swojej osnowie zawierajg nanokrystality, ktére sg reliktami struktury
pierwotnej (wystepujacej przed obrdbka plastyczng) [45]. Nanokrystality te petnig bardzo waing
w procesie krystalizacji. Energie aktywacji procesu krystalizacji mozna traktowac jako srednig
wazong energii aktywacji proceséow zarodkowania oraz wzrostu zarodkdw. Ze wzgledu istnienie
nanokrystalitdw w amorficznej osnowie krystalizacja amorficznego stopu uzyskana przez duze
odksztatcenia plastyczne odbywa sie poprzez ich wzrost. Relatywnie niskie temperatury procesu
krystalizacji powodujg, ze wzrost ten jest powolny oraz jednorodny w catej objetosci czesci
amorficznych, co pozwala na uzyskanie nanostruktury [46].

Z uwagi na brak szczegétowych badan dotyczacych odksztatcenia plastycznego
martenzytu podczas dziatania duzych naprezen, proces mechanicznej amorfizacji stopow NiTi nie
jest dobrze wyjasniony. Przypuszcza sie, ze jest on spowodowany poprzez nagromadzenie sie
dyslokacji w wyniku poslizgu. Kiedy gestos$¢ dyslokacji przekracza wartos¢ krytyczng wynoszaca
10 cm™ materiat ulega amorfizacji [47]. Zhang i in. Zaobserwowali, ze w trakcie deformacji
probki NiTi poprzez $ciskanie w stalowej tubie (ang. local canning compression) w stanie
martenzytycznym, odksztatcenie odbywa sie poprzez reorientacje ptytek martenzytu, a nastepnie
po przekroczeniu granicy plastycznosci zachodzi poslizg (Rys. 2-10). Ruch dyslokacji odbywajacy
sie w réznych systemach poslizgu jest blokowany w procesie umocnienia odksztatceniowego, co
tworzy pasma bedace obszarami amorficznymi. Tworzy to amorficzng siatke w wyniku ktérej
tworzg sie submikrometryczne komorki dyslokacyjne, ktére wraz ze zwiekszajgcym sie

naprezeniem ulegajg coraz to wiekszemu rozdrobnieniu [48].
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Rys. 2-10 Schemat zmian struktury stopu NiTi po obrobce plastycznej w fazie martenzytycznej [48].

Aby uzyska¢ nanostrukture silnie odksztatcony materiat nalezy poddaé¢ wyzarzaniu
w temperaturach przekraczajgcych 350 °C [49]. Poprzez doktadng kontrole parametréw obrébki
termicznej mozna uzyskac stop NiTi o okreslonej wielkosci ziarna [50,51]. Wielkosc ziarna znacznie
wptywa na przemiane martenzytyczng. Watiz [52] podczas obserwacji mikroskopowych
nanokrystalicznego stopu NiTi wytworzonego za pomocg skrecania pod wysokim cisnieniem
zauwazyt znaczng zaleznosc¢ faz wystepujgcych w poszczegélnych ziarnach od ich wielkosci. Kiedy
ziarna byty wieksze niz 150 nm w strukturze wystepowata wytgcznie faza martenzytyczna. Ztozona
on byta z duzej ilosci blizniakdw typu (100) o $redniej szerokosci 3 nm (Rys. 2-11). W ziarnie
zaobserwowano wiele wariantéw tych blizniakéw utozonych w ptytki, ktérych srednia szerokosé
wynosita 20 nm. W ziarnach ktdérych wielko$¢ znajdowata sie w przedziale 60 — 150 nm,
obserwowana byta mieszanina faz przejSciowej R oraz martenzytycznej B19’. Kiedy wielkos¢ ziarna
byta mniejsza niz 60 nm nie obserwowano wystepowania fazy martenzytycznej, a jedynie

romboedryczng faze przejsciowa R.
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Rys. 2-11 Mikrografia TEM jasnego pola nanometrycznych ziaren stopu NiTi, zawierajgcych
nanometryczne ptytki martenzytu [52].

Ahadi oraz Sun [53] badali wptyw wielkosci ziarna na zmiany histerezy oraz zaleznosci
temperaturowej naprezenia efektu nadsprezystosci. Do wykonania eksperymentu wykorzystali
probki o wielkosci ziarna mieszczace sie w przedziale od 10 do 1500 nm, ktdre nastepnie poddano
prébie cyklicznego rozciggania z maksymalnym odksztatceniem 5% w réznych temperaturach.
W trakcie eksperymentu dokonali pomiaru zmian temperatury w trakcie wykonywania cykli
w temperaturze otoczenia, przy pomocy termopary co pozwolito na obliczenie utajonego ciepta
przemiany w trakcie przemiany indukowanej naprezeniem (Rys. 2-12). Zaobserwowali oni, ze wraz
ze wzrostem ziarna zwiekszata sie takze ilo$¢ uwalnianej energii termicznej. Ze wzgledu na fakt,
ze ilos¢ utajonego ciepta jest proporcjonalna do ilosci materiatu w ktérym zaszta przemiana,
wywnioskowali ze w przypadku prébek o wymiarach ziarna mniejszych niz 60 nm przemiana jest
catkowicie sttumiona. taczy sie to dobrze z pomiarami szerokosci histerezy, ktdra poszerzata sie
wraz ze zwiekszajgcg sie wielkoscig ziarna. W trakcie cyklicznego rozciggania w roznych
temperaturach zaobserwowali, ze dla wiekszosci prébek zaleznos¢ temperaturowa naprezenia
efektu nadsprezystosci dla probek o wielkosci ziarna w przedziale 10 — 64 nm gwattownie rosnie,

aby finalnie ustabilizowa¢ sie na poziomie 6 MPa-K* dla prébek o wiekszym rozmiarze ziarna.
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Rys. 2-12 Zaleznos¢ petli histerezy H (a) oraz naprezenia przemiany da/dT (b) wraz z krzywymi
naprezenie odksztatcenie wykonanymi w réznych temperaturach [54].

Aby wyjasnié¢ wyniki badan autorzy postuluja, ze ze wzgledu na naprezenia spowodowane
duzg gestoscig granic ziaren granica rozdziatu faz macierzystej i martenzytycznej staje sie
porownywalna z wielkosScig ziaren (Rys. 2-13). Z tego powodu przemiana indukowana cieplnie
odbywajgca sie poprzez zarodkowanie i wzrost zarodkdw nie moze zachodzi¢ ze wzgledu na zbyt
maty ilo$¢ przestrzeni do zaakomodowania wspdtistnienia dwoéch faz. Jednakze zaobserwowali
oni, ze podczas cyklicznego rozciggania nanokrystalicznego stopu NiTi zachodzi 5% odksztatcenie

sprezystej

Rys. 2-13 Wykres fazowy naprezenie - temperatura dla stopu NiTi o rozmiarze ziarna wiekszym (a)
i mniejszym (b) niz 60 nm [53].
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W innej z prac [55] autorzy zbadali stabilnos$¢ naprezen przemiany wzgledem cyklicznego
rozciggania z czestotliwoscig 3 Hz w stopach NiTi o réznej wielkosci ziarna. Zaobserwowali oni, ze
dla prébki o rozmiarze ziarna 80 nm maksymalne naprezenie przy 7% odksztatceniu zwiekszyto sie
o 106 MPa po 150 cyklach, przy czym w prébce o rozmiarze ziarna 32 nm zwiekszyto sie ono
jedynie o 10 MPa (Rys. 2-14). Badania metodg rentgenowskiej analizy strukturalnej w trakcie
rozciggania in-situ probek o wielkosciach 1500 nm oraz 18 nm pokazujg, ze zaréwno w grubo jak

i drobnoziarnistym materiale zachodzi przemiana martenzytyczna B2¢>B19’.

Rys. 2-14 Krzywe naprezenie odksztafcenie obrazujqce cykliczng stabilnos¢ efektu nadsprezystosci
dla stopu NiTi o wielkosci ziarna 80 nm (a) oraz 32 nm (b), wraz z dyfraktogramami
rentgenowskimi wykonanymi w trakcie odksztatcania in-situ dla probek o wielkosci ziarna 1500 nm
(c) oraz 18 nm (d) [56].

Proces zmeczeniowy w metalach z pamiecig ksztattu moze by¢ podzielony na dwa rodzaje:
zmeczenie funkcjonalne oraz zmeczenie strukturalne [57]. Zmeczenie funkcjonalne odnosi sie do
zmian efektu nadsprezystosci wraz ze zwiekszaniem liczby cykli odksztatcenia. Zmeczenie
strukturalne odnosi sie do zarodkowania pekniecia oraz jego propagacji. Nanostrukturalne stopy
NiTi charakteryzujg sie zwiekszong wytrzymatoscig zmeczeniowg (zmeczenie funkcjonalne) [58],

jednakze badania wptywu wielkosci ziarna na rozwdj peknieé poprzez rozrywanie wykazaty, ze
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wraz z rozdrobnieniem ziarna odpornos¢ na pekanie oraz odpornosc¢ na propagacje pekniecia
stopniowo maleje [59]. W prébkach o wielkosci ziarna mniejszej niz 80 nm, pekniecie nastepuje
przy duzo mniejszych naprezeniach i postepuje gwattownie w pordwnaniu do jego
gruboziarnistych odpowiednikéow (Rys. 2-15). Zwigzane jest to ze zmniejszajgcymi sie wraz
zrozdrobnieniem ziarna strefami odksztatcenia plastycznego oraz przemiany fazowej
indukowanej naprezeniem w okolicach pekniecia. Odpornos¢ na pekanie w metalach z pamiecia
ksztattu zwigzana jest z przeming martenzytyczng indukowang naprezeniem, ktdra ,ostania”
dalszg cze$¢ materiatu przed dalszymi peknieciami. Wraz ze zwiekszajgcym sie naprezeniem
przemiany martenzytycznej zdolno$¢ ta zmniejsza sie, co jest gtdwng przyczyng stopniowego
obnizania sie odpornosci na pekanie. Ze wzgledu na taki spadek odpornosci wymaganym jest

kontrola wielkosci ziarna gotowego wyrobu, aby dostosowa¢é jego wtasciwosci do zastosowania.

GS=1500 nm GS=64 nm

28°C

+« RT

10C

Rys. 2-15 Obrazy termograficzne obrazujgce wptyw wielkosci ziarna na obszary temperatury
w poblizu czota pekniecia [59].

W medycynie najczesciej wykorzystywanymi wtasciwosciami stopow NiTi sg jedno oraz
dwukierunkowe efekty pamieci ksztattu, jak i dobra odpornos$¢ korozyjna. Nanostrukturalne stopy
NiTi posiadajg wysoki stopien odzysku ksztattu siegajgcy 14% oraz zaindukowany odpowiednim
treningiem termomechanicznym 3,5% dwukierunkowy odzysk ksztattu [60]. Stopy
0 nanometrycznym rozmiarze ziaren sprzyjajg réwniez wzrostowi komorek biologicznych takich
jak fibroblasty, co jest duzg zaleta w zastosowaniach implantacyjnych. Badania rozwoju
fibroblastow wykazaty znacznie wiekszg gestosé tych komaérek na powierzchni nanostrukturalnych
stopéw B-Ti w poréwnaniu do ich gruboziarnistych odpowiednikéw [61]. Dodatkowo obserwuje
sie zwiekszong przezywalnos¢ i proliferacje osteoblastéw oraz komoérek srddbtonka na
nanokrystalicznym tytanie [62]. Wynika to z relaksacji naprezen wywotanych obrébka plastyczng,

ktora podczas przygotowania implantéw powoduje znaczny rozwdéj powierzchni w postaci nano-

20

20:1049888612



chropowatosci [63]. W stopach NiTi rozdrobnienie struktury do wymiaréw nanometrycznych

powoduje wzrost odpornosci korozyjnej w roztworze Hanka oraz sztucznej sliny, zachowujac

biokompatybilno$¢ oraz zwilzalnos¢ powierzchniowg tych stopdw i nie zaburzajgc rozwoju zywych

komorek (Rys. 2-16) [64]. Spowodowane jest to zwiekszeniem grubosci samopasywnej warstwy

tlenku tytanu, ktéry zabezpiecza powierzchnie stopu przed nadmiernym uwalnianiem jondw niklu

[64,65].
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Rys. 2-16 Krzywe polaryzacji stopow NiTi w roztworze Hanksa (a) oraz sztucznej sliny (b), wraz z
wynikami badari cytotoksycznosci tych stopdw wykonanych na podstawie przezywalnosci komdrek
L-929 oraz MG63 [64].
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2.4. Wytwarzanie nanostrukturalnych stopow metali

Wielko$¢ ziarna d jest jednym z najwazniejszych czynnikéw determinujgcych wiekszos¢
fizycznych, chemicznych oraz mechanicznych wtasciwosci materiatéw inzynierskich. Ze wzgledu
na ten parametr stopy inzynierskie mozna podzieli¢ na cztery grupy [66]:

e stopy o strukturze gruboziarnistej (d > 10 um), ktdra najczesciej wystepuje w stopach
bezposrednio po odlewaniu

® stopy o strukturze drobnoziarnistej (10 > d > 1 um), wytwarzane poprzez obrdbke
plastyczng na gorgco

® stopy o strukturze ultradrobnej ziarnistosci (ang. ultrafine-grained) (1 um > d > 100 nm)

e stopy o strukturze nanokrystalicznej (100 nm > d)

Do wytworzenia nanostrukturalnych materiatow inzynierskich wykorzystuje sie wiele
metod, ktdre ze wzgledu na ich charakter mozna podzieli¢ na dwie kategorie. Jedng z nich jest
kategoria ,, bottom-up” w ktorych w wiekszosci przypadkdw materiat tworzony jest bezposrednio
z fazy gazowej lub ciektej. Przyktadami takich metod sg chemiczne osadzanie z fazy gazowej (CVD
—ang. chemical vapor deposition), kondensacja w gazie obojetnym, czy osadzanie elektrolityczne.
Metody te sg jednak ograniczone do produkcji materiatéw o matych wymiarach, przez co uzywa
sie ich gtéwnie do produkcji komponentéw elektronicznych [67]. Drugg kategorig s metody ,,top-
down” ktore polegajg na rozdrabnianiu litego materiatu lub jego struktury. Jednym z przyktadéw
takich metod jest wysokoenergetyczne mielenie, w ktérym materiat wyjsciowy w postaci
proszkdw umieszczany jest w misie mityna planetarnego wraz z kulami i w wyniku
wysokoenergetycznych zderzen jest konsekwentnie rozdrabniany, a nastepnie konsolidowany.
Metoda ta pozwala na mechaniczne stopowanie materiatdw bezposrednio z proszkéw czystych
pierwiastkow [68]. Poprzez kolejne izostatyczne prasowanie na gorgco jest mozliwym uzyskanie
litego stopu o okreslonych wymiarach, jednakze jest to proces wymagajacy duzych naktadow
finansowych, przez co na te chwile nie mozna go uzy¢ na duzg skale w przemysle [67]. Innym
przyktadem kategorii ,top-down” sg techniki duzego odksztatcenia plastycznego, ktére
wykorzystujg mechanizmy odksztatcenia plastycznego do rozdrobnienia struktury bez duzej
zmiany wymiarow obrabianego materiatu [69]. W trakcie obrdbki metali o wysokiej energii btedu
utozenia technikami duzego odksztatcenia plastycznego rozdrobnienie ziarna nastepuje poprzez
zarodkowanie dyslokacji i ich poslizg (Rys. 2-17). Przy zwiekszajacej sie gestosci dyslokacji

dochodzi do postawania komdrek dyslokacyjnych, a nastepnie podziaren. Rosngce naprezenia
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wewnetrzne powodujg obrdt podziaren zwiekszajgc kat dezorientacji miedzy nimi, prowadzac do
powstania ziaren o wymiarach nanometrycznych [70]. Mechanizm ten obserwowany jest
w wiekszosci w przypadku stopdw oraz metali o wysokiej energii btedu utozenia. W przypadku
materiatdw o niskiej energii btedu utozenia czesto obserwuje sie odksztatcenie zachodzace na
drodze powstawania pasm S$cinania oraz ich wzajemnego przecinania sie co powoduje

powstawanie nanostruktury [71].
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Rys. 2-17 Mechanizmy deformacji w metalach i stopach o wysokiej (a) i niskiej (b) energii btedu
utozenia.

2.4.1. Skrecanie pod wysokim cisnieniem

Skrecanie pod wysokim cisnieniem jest jedng z najczesciej wykorzystywanych technik
w skali laboratoryjnej do wytwarzania nanostrukturalnych form materiatéw metalicznych. W tej
technice prébka w formie dysku o $rednicy zazwyczaj mieszczace] sie w przedziale 10 — 20 mm
oraz grubosci 0,3 —2 mm umieszczana jest w specjalnie wyztobionej formie bedgcej czescig dolnej
ptyty prasy, a nastepnie jest sciskana pod ci$nieniem kilku GPa. Odpowiedni dobdr $rednicy do
wysokosci probki ma bardzo duze znaczenie, poniewaz po przekroczeniu pewnego limitu, ktéry
jest charakterystyczny dla materiatu, dochodzi do duzych osiowych niejednorodnosci deformacji
[72]. W trakcie Sciskania dolna ptyta jest obracana prowadzac do odksztatcania prébki poprzez
$cinanie. Ze wzgledu na wysokie ciSnienie quazi-hydrostatyczne nie dochodzi do pekania
materiatu nawet przy zastosowaniu duzych naprezen [69]. Skrecanie pod wysokim ci$nieniem ma
wiele zalet takich jak relatywnie proste uzyskanie bardzo duzych odksztatcen prébki, czy
mozliwos¢ obrébki nawet bardzo kruchych materiatéw co czesto jest nie mozliwe przy uzyciu

innych technik obrébki plastycznej. Niestety, ze wzgledu na potrzebe uzycia duzych ci$nien oraz
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mozliwosci wytwarzania nanostrukturalnych stopéw metali o niewielkich rozmiarach

uniemozliwia jego uzycie w przemysle.
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Rys. 2-18 Schemat stopniowego przyrostowego skrecania pod wysokim cisnieniem [73].

W ostatnich latach prébowano zmodyfikowaé te technike, aby mozliwym byto
zwiekszenie wymiardw obrabianego materiatu [74]. Jedng z modyfikacji jest stopniowe
przyrostowe skrecanie pod wysokim ciSnieniem (ang. single-task incremental high-preassure
torsion) [73]. W tej technice forma sktada sie z kilkunastu kwadratowych, 4 mm ptytek nazwanych
stepperami, z ktérych kazda na $rodku posiada 10 mm otwdr ktéry jest miejscem na prébke
(Rys. 2-18). Steppery umieszczone sg pomiedzy dwoma ruchomymi obudowami, z ktérych jedna
ma mozliwosé obrotu. W trakcie badanego procesu obrébki miedzi, materiat jest $ciskany osiowo
ci$nieniem 2 GPa, co zapewnia odpowiednie doleganie prdobki do $cian formy, a co za tym idzie
tarcie potrzebne do deformacji materiatu poprzez obrét formy. Sama deformacja przebiega
stopniowo, poprzez pieciokrotny obrot jednego steppera, po czym nastepujg obroty kolejnego.
Miedz poddana takiej obrébce charakteryzuje sie srednig wielkoscig ziarna 100 nm, granicg

wytrzymatosci na rozcigganie okoto 400 MPa, natomiast niejednorodnosci deformacji wzdtuz

24

24:3737831024



probki zostaty oszacowane na 12% na podstawie pomiaréw mikrotwardosci Vickersa. Mimo
znacznie podwyzszonych wiasciwosci mechanicznych  w  poréwnaniu  do materiatu
nieodksztatconego, prébka nie posiada takich wtasciwosci jak jej odpowiednik wytworzony
konwencjonalnym skrecaniem pod wysokim ci$nieniem wykonanym przy uzyciu tych samych

parametréw.

2.4.2. Przeciskanie w kanale katowym

Technika o wiekszych mozliwosciach zastosowania w skali przemystowej jest przeciskanie
w kanale katowym [67]. W technice tej wykorzystuje sie forme, w ktérej wydrgzone sg dwa
cylindryczne kanaty, potaczone ze sobg pod katem nachylenia matrycy ¢ (znajdujacym sie
w przedziale 60 — 120 °) oraz zaokragleniem potgczenia ¢ (zazwyczaj 90 ° oraz 20 °) (Rys. 2-19).
W trakcie obrébki materiat jest pokrywany smarem zmniejszajgcym tarcie pomiedzy Scianami
formy, a nastepnie przeciskany jest przez nig przy pomocy ttoka prasy. Ze wzgledu na to, ze probka
po jednym przepuscie nie zmienia swojego przekroju poprzecznego, moze zosta¢ poddana
kolejnym przepustom, ktére czesto nastepuje po obrdceniu materiatu, aby uzyskaé bardziej
jednorodng deformacje materiatu. Odksztatcenie uzyskiwane podczas takiej obrébki jest zalezne
od liczby przepustow, a takze od kata nachylenia formy oraz zaokraglenia potgczenia. Istnieje
wiele modyfikacji tej techniki wykorzystujgce jej potgcznie z walcowaniem lub ciggnieniem
obrabianego materiatu. Pozwala to na uzyskiwanie duzego odksztatcenia w materiatach o duzych
wymiarach, jednakze wszystkie wymagajg bardzo duzych sit wyciskania oraz odpowiednio

plastycznych technologicznie materiatéw [75].

Rys. 2-19 Schemat przeciskania w kanale kqtowym [76].
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2.4.3. Walcowanie akumulacyjne

Obroébka poprzez walcowanie akumulacyjne zostata zaproponowana przez Saito i in.
Wykorzystuje konwencjonalne odksztatcenie poprzez walcowanie, co stwarza obiecujgce
mozliwosci aplikacyjne tej techniki [77]. Podstawy tej techniki bardzo przypominajg platerowanie.
Materiat jest poddawany pierwszemu walcowaniu, az do osiggniecia oczekiwanej redukgcji
przekroju poprzecznego. Nastepnie jest on ciety na kawatki w taki sposéb aby uzyskaé kawatki
ktorych sumaryczna wysokos$¢ odpowiada wysokosci materiatu wyjsciowego (Rys. 2-20).
Nastepnie materiat musi zosta¢ odttuszczony oraz wyszczotkowany, w celu zapewnienia lepszego
kontaktu pomiedzy poszczegdlnymi kawatkami po czym zostajg one natozone na siebie. Aby
zapobiec przemieszczaniu sie kawatkéw wzgledem siebie podczas walcowania sg one $ciggane
stalowymi drutami lub przyspawane punktowo do siebie i walcowane. Zapewnia to réwniez ich
potgczenie. W niektdrych przypadkach przeprowadza sie walcowanie w podwyzszonych
temperaturach (nie przekraczajgcych temperatury rekrystalizacji), aby poprawié¢ faczenie sie
ptytek.

Mimo, iz metoda ta jest wykorzystywana w produkcji na matg skale ma ona jednak swoje
ograniczenia [78]. Ze wzgledu na potrzebe tgczenia materiatéw, moze dochodzié¢ do kontaminacji
powierzchni przed walcowaniem, co skutkuje wprowadzeniem zanieczyszczen do wnetrza
materiatu, obnizajac jego wihasciwosci. Dodatkowo w przypadku materiatéow, ktdre posiadajg
zdolnosci do samopasywacji moze dochodzi¢ do wprowadzania tlenkéw w gtgb struktury, co takze

ogranicza wytrzymatos¢ stopodw metalicznych.

Rys. 2-20 Schemat walcowania akumulacyjnego [77].
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2.4.4. \Walcowanie kriogeniczne

W ostatnich latach rosnie zainteresowanie technikg walcowania w temperaturach
kriogenicznych. Procedura kriowalcowania polega na schtodzeniu obrabianego materiatu
w ciektym azocie, a nastepnie poddanie go konwencjonalnemu walcowaniu. Zastosowanie
obnizonej temperatury obrébki plastycznej powoduje znaczne rozdrobnienie ziarna oraz poprawy
wtasciwosci mechanicznych w pordwnaniu z walcowaniem w temperaturze pokojowej, dla
stopéw aluminium [79], tytanu [80], stali austenitycznej [81,82] oraz stopdéw wysoko-
entropowych [83,84].

Tak duze rozdrobnienie struktury spowodowane jest zahamowaniem efektow
dynamicznych zdrowienia i rekrystalizacji szczegdlnie w materiatach o wysokiej energii btedu
utozenia. W stopach aluminium obrabianych technikg przeciskania w kanale katowym po
uzyskaniu 70% deformacji ziarna oddzielone wysokokatowymi granicami ziaren przestajg ulegac
dalszemu rozdrabnianiu [85]. Saturacja wielkosci ziarna spowodowana jest wysokg energia btedu
utozenia. W trakcie intensywnego odksztatcania w strukturze dochodzi do wspinania sie dyslokacji
oraz poslizgu poprzecznego, co prowadzi do dynamicznego zdrowienia materiatu [86]. Wraz
z obnizeniem temperatury odksztatcenia plastycznego obserwuje sie ciggte rozdrobnienie ziarna
nawet powyzej tego stopnia deformacji [87].

Obnizenie energii btedu utozenia poprzez obnizong temperature obrdébki plastycznej
faworyzuje takze odksztatcenie poprzez blizniakowanie. W przypadku tytanu i jego stopéw
powoduje to znaczne rozdrobnienie ziarna, podwyziszenie wytrzymatosci na rozcigganie oraz
zmniejszenie wydtuzenia w poréwnaniu z prébkami odksztatcanymi w temperaturze pokojowe;j
(Rys. 2-21) [88]. Niski stopien wydtuzenia spowodowany jest faktem, ze materiat ten jest
w znacznie wiekszym stopniu umocniony odksztatceniowo. Krétkotrwate wyzarzanie
rekrystalizujgce powoduje zwiekszenie wydtuzenia niewielkim kosztem wytrzymatosci na
rozcigganie[88]. W przypadku stopdw wykazujgcych efekty pamieci ksztattu, niska temperatura
eliminuje takze efekt nadsprezystosci, ktéry w przypadku przerdbki plastycznej nie jest pozgdany.

Z punktu widzenia zastosowania w przemysle technika walcowania kriogenicznego ma
wiele zalet. Najwiekszg z nich sg mniejsze odksztatcenia plastyczne potrzebne do wytworzenia
nanometrycznej i ultra drobnoziarnistej struktury w poréwnaniu z pozostatymi technikami duzego
odksztatcenia plastycznego. Dodatkowo walcowanie kriogeniczne moze by¢ przeprowadzone na
konwencjonalnych walcarkach szeroko stosowanych w przemysle, z zastosowaniem niewielkich

modyfikacji chtodzenia wstepnego, co czyni jg relatywnie niedrogg techniky. Niestety, nie moze
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by¢ ono stosowane do wszystkich materiatéw metalicznych, ze wzgledu na wystepowanie
przejscia ze stanu plastycznego do kruchego w niskich temperaturach. Dodatkowo, stosowanie
niskich temperatur powoduje takze zagrozenia dla pracownikéw hali fabrycznej, co powoduje

wdrozenie dodatkowych szkolen z zakresu higieny i bezpieczenstwa pracy.

Rys. 2-21 Mikrografie TEM jasnego pola obrazujgce roznice struktur uzyskiwanych poprzez
walcowanie w temperaturze pokojowej oraz kriogenicznej [88].
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2.5. Podsumowanie

Ze wzgledu na swoje unikalne wtasciwosci stopy z pamiecig ksztattu znajduja
zastosowania w wiekszosci branzy przemystu. Stopy NiTi wyrdzniajg sie wsrdd innych stopow
z pamiecig ksztattu. Wykazujg najlepszy stopien odzysku ksztattu a ponadto charakteryzujg sie
dobrymi wiasciwosciami mechanicznymi oraz wysokg biokompatybilnoscig oraz odpornosciag
korozyjng wynikajgcymi ze zdolnosci do samopasywaciji.

Jednakze, wtasciwosci stopdw NiTi nie s3 wystarczajace dla niektérych zastosowan. Ich
najwazniejszymi ograniczeniami sa:

1. Relatywnie niska wytrzymatos¢, ktéra ogranicza miniaturyzacje urzadzen oraz implantéow
wykorzystujgcych stopy NiTi z pamiecig ksztattu

2. Silna anizotropia efektdw pamieci ksztattu, ktdéra pogarsza efekty pamieci ksztattu
w przypadku zastosowan w urzadzenia o mikrometrycznych wymiarach

3. Relatywnie niski zakres uzytecznego naprezenia nadsprezystych stopow NiTi

4. Ograniczone zastosowanie efektu nadsprezystosci ze wzgledu na relatywnie waski zakres

temperaturowy wystepowania fazy macierzystej B2

Rozwigzaniem powyzszych probleméw moga daé nanostrukturalne formy tego materiatu.
Rozdrobnienie ziarna do rozmiaréw nanometrycznych prowadzi do znacznego podwyzszenia
granicy wytrzymatosci, zwieksza zakres uzytecznego naprezenia przemiany martenzytycznej oraz
dodatkowo powoduje zwiekszenie zakresu odzysku ksztattu. Przemiana martenzytyczna
w stopach NiTi charakteryzujgcych sie rozmiarem ziarna mniejszym niz 60 nm zachodzi jedynie
poprzez indukowanie zewnetrznym naprezeniem. Zwieksza to zakres temperatur wykorzystania
efektu nadsprezystosci. Dzieki wiekszym ilosciom drég tatwej dyfuzji w postaci granic ziaren
warstwa pasywna tlenku tytanu wystepujaca na powierzchni stopu NiTi jest grubsza, co powoduje
zwiekszenie odpornosci korozyjnej oraz ograniczenie uwalniania jonéw niklu do organizmu, a co
za tym idzie poprawe biokompatybilnosci.

Najbardziej efektywnym sposobem wytwarzania nanostruktury w stopach NiTi s3 metody
duzego odksztatcenia plastycznego, w trakcie ktérego w materiale zachodzi amorfizacja
odksztatceniowa. Odpowiednia obrébka termiczna odksztatconego materiatu powoduje wzrost
nanometrycznych ziaren.

Ze wszystkich technik duzego odksztatcenia plastycznego stopdw NiTi, najbardziej

obiecujacg jest metoda walcowania w temperaturach kriogenicznych. Niska temperatura obrébki
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plastycznej hamuje procesy dynamicznego zdrowienia i rekrystalizacji, a takze eliminuje efekt
nadsprezystosci, ktory w przypadku obrébki plastycznej nie jest pozadany. Dodatkowo, niska
temperatura odksztatcenia faworyzuje odksztatcenie poprzez mechanizmy blizniakowania, co
pozwala na zwiekszenie deformacji struktury stopdw tytanu przy zastosowaniu nizszych naprezen

odksztatcenia.
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3. Teza i cele rozprawy

Analiza stanu literaturowego pozwolita na sformutowanie nastepujacej tezy:

Kriogeniczna temperatura procesu obrobki plastycznej pozwala na zredukowanie niekorzystnych

efektow dynamicznej rekrystalizacji, dynamicznego zdrowienia oraz nadsprezystosci, co skutkuje

uzyskaniem gestosci dyslokacji wiekszej niz krytyczna i prowadzi do amorfizacji stopow NiTi.

Odpowiedni dobor parametrow obrobki termicznej powoduje krystalizacje materiatu oraz

kontrolowany rozrost ziarna.

Z powyzszej tezy wynika cel pracy::

Gtownym celem pracy jest wytworzenie za pomocqg techniki walcowania w temperaturach

kriogenicznych nanokrystalicznych stopow NiTi z pamieciq ksztattu i ich charakterystyka.

Do osiggniecia wyznaczonego celu okreslono nastepujgce zadania:

1.
2.

Zastosowanie wyzarzania ujednorodniajgcego i charakterystyka materiatu wyjsciowego;
Wytworzenie nanokrystalicznego stopu NiTi technikg walcowania w temperaturach
kriogenicznych z réznymi stopniami zgniotu oraz wyzarzania rekrystalizacyjnego;
Charakterystyka przebiegu przemiany martenzytycznej zachodzgcej w nanokrystalicznych
stopach NiTi z pamiecig ksztattu;

Okreslenie wptywu temperatury kriogenicznej na stopien deformacji struktury stopdéw
NiTi;

Charakterystyka kinetyki krystalizacji stopow NiTi poddanych obrébce plastycznej
w temperaturach kriogenicznych;

Charakterystyka wzrostu ziaren w stopach NiTi walcowanych w temperaturach
kriogenicznych oraz poddanych wyzarzaniu rekrystalizacyjnemu w  rdzinych

temperaturach i czasach obrébki termicznej
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4. Metody badawcze

4.1. Rentgenowska analiza fazowa (XRD)

W celu identyfikacji faz znajdujgcych sie w materiale wykorzystano techniki
rentgenowskiej analizy fazowej w geometrii Bragga-Brentano technikg 8-8. Do zarejestrowania
dyfraktogramoéw uzyto dyfraktometru firmy Malvern Panalytical model Empyrean wyposazonego
w wysokorozdzielczy detektor PIXcell®®. Zastosowano lampe miedziang (Cuke - 1,54178 A)
zasilanej pradem 40 kV i 30 mA. Pomiary zostaty wykonane przy uzyciu filtra niklowego o grubosci
20 um. ustawionego na drodze wigzki ugietej. Dyfraktogramy zbierano w zakresie katowym
20—-100 °26 z krokiem 0,026 °28. Jakosciowg analize fazowg wykonano wykorzystujac
oprogramowanie komputerowe X'Pert HighScore. Wykonano takze badanie sktadu fazowego
w funkcji temperatury. Do tej czynnosci uzyto przystawki temperaturowej firmy Anton Paar model

TTK 450, dzieki ktérej wykonano pomiary w zakresie -120 — 100 °C z krokiem 10 °C.

4.2. Skaningowa kalorymetria r6znicowa (DSC)

Temperatur charakterystyczne przemiany martenzytycznej wyznaczona na podstawie
pomiardw technika skaningowej kalorymetrii réznicowej. Pomiar wykonano na urzadzeniu DSC1
firmy Metler Toledo przy uzyciu jednorazowych tygli aluminiowych, w zakresie temperatur -
100 — 150 °C z szybkoscig grzania/chtodzenia 10 °C/min. Do stabilizacji temperatury uzyto ciektej
i gazowej formy azotu.

Technike tg wykorzystano takie do wyznaczenia kinetyki procesu krystalizacji
odksztatconego materiatu. W tym celu wykonano pomiary w zakresie temperatur 20 — 550 °C,
z roznymi szybkosciami grzania w zakresie 10 — 40 °C/min. Pomiar mikrotwardosci metodg

Vickersa
4.3. Pomiary mikrotwardosci

Pomiary mikrotwardosci zostaty przeprowadzone na mikrotwardosciomerzu Wolpert
Micro Vickers tester 401MVD, przy uzyciu diamentowego wgtebnika Vickersa, przy zastosowaniu

nacisku 0,5 kG, oraz czasu wytrzymania obcigzenia 10 s.

4.4. Mikroskopia optyczna

Obserwacje mikrostruktury materiatu wyjSciowego zostaty przeprowadzone na

mikroskopie optycznym firmy Olympus model GX51 wyposazonym w kamere CCD SC30.
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4.5. Skaningowa mikroskopia elektronowa (SEM)

Do obserwacji mikrostruktury materiatu wyjSciowego, wykorzystano skaningowy
mikroskop elektronowy firmy JEOL model JSM-6480 z dziatem elektronowym o katodzie
wolframowej, pracujagcym z napieciem przyspieszajgcym 20 kV. Mikroskop wyposazony jest
w detektor umozliwiajgcy analize sktadu chemicznego metodg dyspersji energii (EDS) firmy IXRF

0 rozdzielczosci 128 eV (Mnyy).
4.6. Transmisyjna mikroskopia elektronowa (TEM)

W celu obserwacji struktury materiatu zdeformowanego oraz materiatu po obrébce
cieplnej wykorzystano wysokorozdzielczy transmisyjny mikroskop elektronowy firmy JEOL model
JEM-3010 z katoda LaBs, o punktowej rozdzielczoéci 1,7 A, pracujacy z napieciem przyspieszajacym
300 kV. Mikroskop wyposazony jest w kamere CCD firmy Gatan model 2kx2k Orius™ 833 SC200D
oraz detektor EDS firmy Oxford Instruments. Mikroskop umozliwia uzyskanie obrazéw
dyfrakcyjnych z mikro oraz nano obszaréw, co jest szczegdlnie pomocne w przypadku obserwacji
i analizy fazowej materiatéw nanokrystalicznych. Dodatkowym atutem jest przystawka do precesji
wigzki elektronowej DigiStar firmy NanoMegas.

Obserwacje TEM podczas grzania in-situ zostaty wykonane na mikroskopie Thermo Fisher
G2 200 Themis pracujgcym z napieciem przyspieszajagcym 200 kV z korekcjg aberracji sferycznej,
wyposazonym w kamere Thermo Fischer 4kx4k CETA 16 CMOS, przy uzyciu uchwytu z mozliwoscig
grzania probki Protochips Fusion AX charakteryzujacg sie wysoka jednorodnoscig rozktadu
temperatury oraz predkosciami grzania / chtodzenia do 1000 °C/ms.

Do analizy obrazéw uzyto nastepujacych programéw:

e Gatan Microscopy Suite (AMETEK Inc.)

e Imagel (autor Wayne Rasband [89])

e Eldyf (autorzy Marek Gigla i Pawet Pgczkowski [90])
e CrystBox (autor Miroslav Klinger [91])

e ProcessDiffraction (autor Janos L Labar [92])
4.6.1. Mapowanie orientacji _krystalograficznej metoda precesji wigzki

elektronowej

Elektrony, w odrdznieniu od promieni rentgenowskich, bardzo silnie oddziatujg z materia,

a konkretnie oddziatujg zaréwno z elektronami jak i z jagdrami atomowymi materii. Powoduje to,

ze efekty dynamiczne, spowodowane wielokrotnym odbiciem, odgrywajg znaczaca role w
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dyfrakcji elektrondw ze wzgledu na to, ze kazda wigzka ugieta moze by¢ traktowana jako nowa
wigzka pierwotna wewngtrz badanego materiatu. To zjawisko, majgce marginalny efekt
w przypadku dyfrakcji rentgenowskiej, powoduje zaburzenie intensywnosci reflekséw
obserwowanych na elektronogramach, a takze moze wywota¢ obecnos¢ reflekséw, ktore zgodnie
z kinematyczng teorig dyfrakcji powinny ulec wygaszeniu. Wykorzystanie metody precesji wigzki
elektronowej redukuje efekty dynamiczne oraz pozwala uzyskaé kwasi-kinematyczne obrazy
dyfrakcji elektronéw. Oznacza to znaczne wzmocnienie efektéw kinematycznych przy dalszej
obecnosci efektéw dynamicznych. W metodzie tej wigzka elektrondw jest odchylana wokot osi
optycznej przez cewki mikroskopu w taki sposéb, ze pada na prébke pod katem ¢ (Rys. 4-1). Po
przejsciu przez preparat, wigzki sg uginane przez cewki de-scan w przeciwnym kierunku niz
poprzednio, co powoduje sprowadzenie obrazu dyfrakcyjnego do osi optycznej mikroskopu. Ze
wzgledu na precesje wigzki elektronowej wokét osi mikroskopu rejestrowany obraz dyfrakcyjny
moze byé rozpatrywany jako usrednienie wielu dyfraktogramoéw elektronowych wykonanych
podczas wychylenie wigzki pod matym katem ¢. W takich warunkach rejestrowany obraz
dyfrakcyjny zawiera wiecej reflekséw dyfrakcyjnych, a efekty dynamiczne (silnie zalezgce od drogi
wigzki elektronowej w materiale) ulegajg znacznemu ostabieniu. Ta metoda pozwala na lepszg
identyfikacje faz, a takze, przy zastosowaniu tomografii sieci odwrotnej, na wyznaczenie komaérki

elementarnej, a nawet okreslenie tréjwymiarowej struktury krystalicznej badanego materiatu.
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Rys. 4-1 Szkic geometrii precesji wigzki elektrondw (a) wraz z obrazami dyfrakcyjnymi
wykonanymi dla krzemu domieszkowanego germanem wykonanymi z kqtem precesji ¢ = 0, 1
oraz 3° (b).

Przystawka pozwala takze na skanowanie probki wigzka elektrondw, podobnie jak to ma
miejsce w skaningowym transmisyjnym mikroskopie elektronowym. Dzieki temu przy
zastosowaniu trybu nano dyfrakcji, mozliwe jest wykonywanie map orientacji krystalograficznej
oraz okreslenie tekstury na nanometrycznych obszarach prébki (Rys. 4-2). Stwarza to mozliwos¢
wykonywania tego typu pomiarow dla materiatdw nanokrystalicznych badz silnie
zdefektowanych, co przy zastosowaniu metody dyfrakcji elektrondw wstecznie rozproszonych jest
znacznie utrudnione, a w niektdrych przypadkach niemozliwe. Dodatkowo zastosowanie precesji
wigzki do wykonania takiego pomiaru umozliwia wyznaczenie kata dezorientacji z duig
doktadnoscig, a takze doktadne rozrdznienie faz. Pomiar polega na zarejestrowaniu obrazéw
dyfrakcyjnych za pomocg zewnetrznej kamery CCD, z kazdego punktu skanowanego obszaru oraz
ich zapisywanie w pamieci wewnetrznej komputera. Po wykonanym pomiarze dyfrakcje s3
porownywane z wzorcami obrazéow dyfrakcyjnych. Nastepnie wykonywana jest procedura
kalibracji dystorsji obrazéw dyfrakcyjnych oraz statej kamery mikroskopu. Czynnosci te sg

wykonywane przez dopasowanie wzorca do obrazu dyfrakcyjnego o znanej osi pasa. Po tych
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zabiegach, uruchamiana jest procedura automatycznego indeksowania dyfrakcji zebranych
podczas pomiaru, czego efektem jest otrzymanie mapy orientacji krystalograficznej ze

skanowanego obszaru.
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Rys. 4-2 Schematyczne przedstawienie procesu otrzymywania map orientacji krystalograficznej
w TEM, przy wykorzystaniu precesji wigzki elektronowej. (Opracowane na podstawie [93]).

Wiarygodnos$¢ pomiaru moze zostaé oceniona poprzez analize indeksu wiarygodnosci
(ang. reliability index) kazdego punktu. Niskie wartosci tego parametru oznaczaja, ze dany punkt
posiada wiekszg niz jedna liczbe rozwigzan o podobnym stopniu dopasowania, podczas gdy
wysokie wartosci oznaczajg jedno rozwigzanie o znacznie wyzszym stopniu dopasowania niz
pozostate. Indeks wiarygodnosci przedstawiany jest w postaci czarnobiatej mapy, na ktérej jasne
piksele oznaczajg najwyzszg jego wartosc.
4.6.2. Preparatyka TEM

W celu obserwacji préobki o 35% gniocie przygotowano dwa preparaty. Jeden z nich

wytworzono metodg polerowania elektrochemicznego metoda ,twin-jet” przy uzyciu elektrolitu
bedacego mieszaning H,SO4 oraz metanolu w temperaturze -20 °C. Do przygotowania drugiego
preparatu uzyto metode polerowania jonami argonu. Przeprowadzono je na polerce jonowej
Gatan PIPS model 691 przy uzyciu napiecia przyspieszajgcego 3,5 kV oraz kata natarcia
o wartosci 5°. Struktura obserwowanego materiatu znacznie réznita sie w zaleznosci od wybranej
metody przygotowania cienkiej folii (Rys. 4-3). Preparat wytworzony przez polerowanie jonowe
charakteryzowat sie dobrze zrekrystalizowanymi a takze wiekszymi, w poréwnaniu do

poprzednich prébek ziarnami. Struktura materiatu przygotowanego metodg polerowania
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elektrochemicznego sktadata sie z duzej ilosci pasm deformacji, a takze wystepowaniem obszaréw
amorficznych. Takie zréznicowanie struktury jest najprawdopodobniej spowodowane cieptem
wydzielajagcym sie podczas procesu polerowania jonowego. Fakt ten jest dobrze opisany
w literaturze. Viguier oraz Mortensem [94] szczegétowo zbadali omawiany problem, przy pomocy
obliczen przewodnictwa cieplnego prébki stopu Al2017 wraz z uchwytem stosowanym w polerce
jonowej Gatan PIPS oraz poréwnaniu struktury materiatu po obrdbce cieplnej w zakresie
temperatur od 150 do 400°C przygotowanego przez polerowanie elektrochemiczne. Okreslili oni,
ze temperatura preparatu podczas polerowania jonowego moze lokalnie przekracza¢ 400 °C w
zaleznosci od rodzaju przygotowywanego materiatu. Ze wzgledu na ten fakt w niniejszej pracy
zdecydowano sie uzywacé metody elektrochemicznego polerowania do preparatyki cienkich folii
w przedstawianych obserwacjach TEM.

Do preparatyki lameli wykorzystanej do obserwacji TEM w trakcie grzania in-situ
wykorzystano mikroskop Thermo Fischer Scios 2 Dual Beam. Do wyciecia oraz Scieniania lameli
wykorzystano jony galu oraz naparowanej platyny zabezpieczajgcej czoto lameli przed nadmierng

erozja jonowa.

Rys. 4-3 Mikrografia TEM w jasnym i ciemnym polu widzenia obrazujgca mikrostrukture
zrekrystalizowanego obszaru probki o 35% stopniu deformacji po wyzarzaniu w 450 °C przez 15
minut przygotowanej metodq polerowania jonowego (a) oraz polerowania elektrochemicznego (b)
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5. Materiat badan

5.1. Materiat wyjsciowy

Do badan wykorzystano stop NiTi z pamiecig ksztattu o sktadzie chemicznym 50,7 % at. Ni
i 49,3 % at. Ti w formie drutu o $rednicy @ 3,5 mm. Sktad chemiczny badanego materiatu
potwierdzono badaniem EDS. Materiat zostat wytworzonych w BHH Mikrohuta w ramach projektu
NCBIR ,,Produkcja stopow i wyrobow NiTi z pamieciq ksztattu” poprzez topienie w prézniowym
piecu indukcyjnym, a nastepnie kucie na gorgco. Stop zostat poddany przesycaniu w 850 °C przez
30 minut w atmosferze argonu oraz zostat chtodzony w wodzie z lodem. Materiat w stanie
wyjsciowym wystepowat gtéwnie w fazie austenitycznej o strukturze typu B2 i grupie
przestrzennej Pm3m (ICDD-PDF4 01-078-4618) z niewielkg iloécig martenzytu o strukturze B19’
(ICDD-PDF4 01-078-2551) (Rys. 5-1). Niska zawartos¢ martenzytu wynika z faktu, ze pomiar
przeprowadzono w temperaturze pokojowej po uprzednim ogrzaniu prébki we wrzgcej wodzie.
Materiat charakteryzowat sie jednostopniowg przemiang martenzytyczng B2 - B19’. Petla

histerezy przemiany As— Ms wynosita 38 °C (Rys. 5-2).
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Rys. 5-1 Dyfraktogram rentgenowski materiatu wyjSciowego, zarejestrowany w temperaturze
pokojowej po uprzednim rozgrzaniu probki we wrzqcej wodzie.

38



20 - M, = 14,5 °C
Tp=3,1°C
% M. = 8,8 °C
— 10 1 —_ -1 .
© AH =226 Jg _ Chiodzenie
o
(O]
g N
3
=
o
q.) " = o O
N_10 - Grzanie A;=339°C 2
o T, =456 °C o
Ar =52,5°C
207 AH = 20,1 Jg"!
T T T T T T T T T T T T T T T

— .
-100 -80 -60 -40 _-20 0 20 40 60 80 100
Temperatura [°C]

Rys. 5-2 Termogram DSC zarejestrowany dla probki wyjSciowej, wraz z parametrami
charakterystycznymi przemiany martenzytycznej.

Mikrostruktura stopu NiTi charakteryzowata sie rownoosiowymi ziarnami o Srednim
rozmiarze 32(8) um (Rys. 5-3). Podczas badan EBSD nie zaobserwowano uprzywilejowanej
orientacji krystalograficznej w badanym materiale. Obserwacje mikroskopowe wykazaty takze
obecnos¢ niewielkich ilosci wydzielen pierwotnych Ti;Ni znajdujacych sie na granicach ziarna

(Rys. 5-4).

Srecma welkose 31 5,m| [

ot diczen [au |
= 8 B B A B B 4 8 BY

Rys. 5-3 Mikrostruktura materiatu wyjsciowego zarejestrowana mikroskopem optycznym, wraz
z histogramem rozktadu wielkosci ziarna.
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Rys. 5-4 Mikrostruktura materiatu wyjsciowego, przedstawiajgca wydzielenie pierwotne fazy Ti:Ni
wraz z jego obrazem dyfrakcyjnym. Probka ze wzgledu na temperature procesu preparatyki znajduje
Sie w stanie martenzytycznym.

5.2. Proces walcowania na zimno w stanie martenzytycznym

Przed obrdbkg plastyczng usunieto warstwe tlenkowg poprzez szlifowanie powierzchni
drutu papierami Sciernymi. Nastepnie materiat zostat poddany walcowaniu na zimno
w temperaturach kriogenicznych. Aby zapewnié niskg temperature procesu, materiat zanurzano
w kapieli ciektego azotu znajdujgcego sie w polistyrenowej kuwecie. Stop znajdowat sie w kapieli
do czasu ustabilizowania sie temperatury cieczy, co stwierdzano po zakonczeniu jej wrzenia.
Bezposrednio po schtodzeniu materiat poddawano jednemu przepustowi przez walce. Z kazdym
przepustem zmniejszano odlegtos¢ miedzy walcami o 5 % pierwotnej srednicy drutu (0,2 mm), po
czym powtarzano procedure ochtadzania stopu (Rys. 5-5).

Finalny zgniot materiatu wyrazono przez catkowitg redukcje pola przekroju poprzecznego

odksztatconego materiatu zgodnie ze wzorem:

ag—a
D =

1009
P * % (1)

gdzie D — stopien deformacji, ap — pole przekroju materiatu nieodksztatconego, a — pole przekroju

materiatu odksztatconego. Za pole przekroju materiatu przyjeto pole powierzchni elipsy.
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Odksztatcony materiat zostat poddany wyzarzaniu rekrystalizacyjnemu w piecu
indukcyjnym w atmosferze powietrza. Temperatura i czas obrébki cieplnej zostaty dobrane na

podstawie badan DSC. Po wygrzewaniu materiat zostat niezwtocznie ochtodzony w wodzie

z lodem.

Rys. 5-5 Schemat obrobki zastosowanej dla stopu NiTi. Drut o Srednicy 3,5 mm zostat ochtodzony w
ciekfym azocie a nastepnie poddany jednemu przepustowi przez walce. Po osiggnieciu odpowiedniej
redukcji przekroju poprzecznego, materiat zostat poddany obrdbce ciepinej.
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6. Charakterystyka materialu po obrébce plastycznej
I wyzarzaniu
6.1. Struktura badanego stopu

Materiat zostat poddany walcowaniu osiggajac prébki o gniocie 17, 20, 25 oraz 35 %. Po
osiggnieciu 29 % redukcji przekroju poprzecznego zaobserwowano powstawianie peknieé
powierzchni bocznych, prostopadtych do osi drutu. Gdy stop osiggnat 38 % stopien deformacji
materiat zaczat gwattownie pekac oraz kruszy¢ sie przy kontakcie z walcami, przez co zaprzestano
dalszego odksztatcania materiatu.

Obserwacje TEM mikrostruktury prébki o gniocie 35 % charakteryzowata sie mieszaning
obszaréw amorficznych i krystalicznych. Amorficzne obszary wystepowaty w postaci duzych pél
otoczonych silnie zdefektowanymi obszarami krystalicznymi (Rys. 6-1). Obrazy wysokorozdzielcze
fazy amorficznej ujawnity nanometryczne krystality osadzone w amorficznej osnowie. Analiza tych
obrazéw oraz ich transformaty Fouriera dowodzg, ze krystality nie wykazujg uprzywilejowane;j
orientacji. Najbardziej intensywne punkty na transformacie Fouriera znajdowaty sie w odlegtosci
od 2,768 do 2,858 nm™ od jej $rodka, co w przeliczeniu na wartosci rzeczywiste daje 3,50 do 3,61
A. Odpowiada to odlegtosci miedzyptaszczyznowej fazy R dio = 3,6686 A (ICDD-PDF4 01-076-
7517). Rozbieznosci w zaobserwowanych odlegtosciach miedzyptaszczyznowych wskazujg na
wystepowanie duzych naprezen sieciowych w tych krystalitach. Jednakze nalezy mie¢ na uwadze
fakt, ze ze wzgledu na nanometryczne wymiary krystalitéw, bardzo prawdopodobnym jest, ze

krystality nachodzity na siebie, co moze znacznie wptywa na btad pomiaru.
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Rys. 6-1 Mikrostruktura stopu NiTi o stopniu deformacji 35 % przedstawiajgca obszar amorficzny
zaobserwowany w TEM w jasnym (a) i ciemnym (b) polu widzenia wraz z obrazem dyfrakcyjnym (c)
o charakterystycznych dla fazy amorficznej rozmytych pierscieniach. Obraz wysokorozdzielczy (d)
wraz z wykonang dla obrazu transformatq Fouriera przedstawiajgcy nanometryczne krystality
zanurzone w amorficznej osnowie.
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Drugi typ mikrostruktury wykazuje silnie zdefektowane obszary krystaliczne (Rys. 6-2).
Widoczne komérki dyslokacyjne utozone sg wzdtuz jednego kierunku, co przypomina strukture
ptytkowa, przypominajaca pierwotne ptytki martenzytu. Na obrazach dyfrakcyjny tych obszaréw
zaobserwowano kilka rodzajéw reflekséw utozonych wzdtuz pierscieni oddalonych od wigzki
pierwotniej 0 4,1 — 4,9 nm™ (2,04 — 2,44 A dla sieci rzeczywistej). Jest to obszar wystepowania
reflekséw o najwyzszej intensywnosci dla faz B2, B19’ oraz R. Na niektérych z obrazéw
dyfrakcyjnych zaobserwowano takze nisko katowe refleksy o niskiej intensywnosci pochodzace
od faz R oraz B19’. W obszarze reflekséw o najwyiszej intensywnosci zaobserwowano takze
rozmyty pierscien, co jednoznacznie wskazuje na obecnos¢ fazy amorficznej. Na obrazach
wykonanych w trybie ciemnego pola, widaé¢ wyrazZnie, ze ta faza znajduje sie gtownie miedzy
,ptytkami” oraz miedzy komodrkami dyslokacyjnymi jednej ptytki. Jednakze faza amorficzna
obecna pomiedzy komdrkami dyslokacyjnymi jednej ptytki wystepuje w znacznie mniejszym
stopniu. Préobka zostata poddana badaniom DSC jednak nie zaobserwowano, zadnego efektu

cieplnego w zakresie temperatur -100 — 100 °C, co swiadczy o braku przemian martenzytycznej

i odwrotnej.

Rys. 6-2 Mikrostruktura stopu NiTi o stopniu deformacji 35 % przedstawiajgca obszar krystaliczny
zaobserwowany w TEM w jasnym (a) i ciemnym (b) polu widzenia wraz z obrazem dyfrakcyjnym (c).
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Wszystkie probki poddano obrdbce cieplnej w 450 °C przez 15 minut. Temperatura
obrébki cieplnej zostata dobrana na podstawie badan DSC prezentowanych w pdzniejszych
rozdziatach rozprawy. Mikrostruktura materiatéw o 17, 20 oraz 25 % gniocie po wyzarzaniu
w wiekszosci charakteryzowata sie zrekrystalizowanymi, réwnoosiowymi ziarnami. Wielkos¢
ziaren dla wszystkich materiatdw osiggneta wymiary nanometryczne oraz malata wraz z ich
stopniem deformaciji.

Znaczgca wiekszo$¢ ziaren prébki o 17% gniocie, utozona byta wzdtuz wczesniej
obserwowanych ptytek oddzielonych od siebie niskokgtowymi granicami ziaren (Rys. 6-3). We
wszystkich tych obszarach dyfrakcja ujawnita uprzywilejowang orientacje krystalograficzng ziaren,
co jest widoczne takze na mikrografiach wykonanych w trybie ciemnego pola. Zauwazy¢ mozna,
ze w tych obszarach ziarna o srednicy wiekszej niz 60 nm ztozone s3 z ptytek martenzytu B19’.
Obecnosc tej fazy potwierdzajg nisko katowe refleksy obecne na obrazie dyfrakcyjnym. Mozna
zauwazy¢ takze, ze czesc refleksow wzdtuz jednego kierunku jest rozmyta, a potozone na nim
intensywne refleksy dobrze korelujg z dyfraktogramem teoretycznym fazy B19’ o osi pasa [011].
Obecne na dyfraktogramie refleksy o najwyiszej intensywnosci odpowiadajg odlegtosci
miedzyptaszczyznowej dng = 2,12 A, co jest charakterystyczne dla fazy B2. Faza ta zostata
przypisana do ziaren o $rednicy mniejszej niz 60 nm, ze wzgledu na brak obecnosci w nich ptytek
martenzytu. Biorgc pod uwage fakt, iz preparaty TEM zostaty wykonane w temperaturze -20 °C
mozna wnioskowac, ze w ziarnach o wiekszej Srednicy zaszta przemiana martenzytyczna, jednak
podczas ogrzewania do temperatury pokojowej nie zaszta przemiana odwrotna. W prdébce tej
wystepujg takze obszary o znacznie zmienionym sktadzie fazowym (Rys. 6-4). Ziarna znajdujgce
sie w tych obszarach sg znacznie mniejsze w poréwnaniu do poprzednich i znajdujg sie gtdwnie
w fazie macierzystej B2, co stwierdzono przez analize obrazéw dyfrakcyjnych. Obrazy wykonane
w trybie ciemnego pola oraz dyfrakcyjny wskazujg na obecnos$¢ uprzywilejowane] orientacji
krystalograficznej niektdrych z ziaren. Dyfraktogramy zawierajg takze niskokatowe refleksy
o matej intensywnosci, ktérych pozycja odpowiada odlegtosciom miedzyptaszczyznowym faz B19’

oraz R. Wskazuje to na obecnos$¢ matych ilosci tych faz w analizowanym obszarze.
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Rys. 6-3 Mikrografia TEM wykonana w jasnym i ciemnym polu widzenia, obrazujgca steksturowany
obszar mikrostruktury probki o 17 % stopniu deformacji wyzarzong w 450 °C przez 15 min. wraz
z obrazem dyfrakcyjnym.
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Rys. 6-4 Mikrografia TEM wykonana w jasnym i ciemnym polu widzenia, obrazujgca
zrekrystalizowany obszar mikrostruktury probki o 17 % stopniu deformacji wyzarzong w 450 °C
przez 15 min. wraz z obrazem dyfrakcyjnym.
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Podobny typ mikrostruktury wystepowat w préobkach o 20 % gniocie. Zaobserwowano
aglomeraty o uprzywilejowane orientacji krystalograficznej, jednakze ziarna w gtéwnej mierze
znajduja sie z stanie macierzystej fazy B2 (Rys. 6-5). Obrazy dyfrakcyjne zawierajg takze refleksy
o niskiej intensywnosci, ktére mogga zostac przypisane fazom R i B19'. Ze wzgledu na zblizone
odlegtosci miedzyptaszczyznowe, analiza jakosciowa tych faz jest utrudniona. Ich obecnosc
w analizowanym obszarze moze by¢ stwierdzona za pomoca niskokgtowych refleksow lub na
podstawie niewielkich ilosci dobrze odseparowanych reflekséw o wyzszych katach odbtysku. Na
obrazie dyfrakcyjnym zaobserwowano refleksy o wektorze sieci odwrotnej gna = 0,272 A co
odpowiada dobrze odlegtosci miedzyptaszczyznowej (110) fazy R. Z obliczonych dyfraktogramoéw
teoretycznych wynika, ze najblizej potozne refleksy innych faz to (100)s19 oraz (110)s1y, ktorych
wektory sieci odwrotnej to odpowiednio 0,217 Aoraz 0,326 A. Dla fazy R przypisano dodatkowo
refleksy o gna = 0,411 AL, ktére takze sg dobrze odseparowane od reflekséw innych faz. Pozwala
to stwierdzi¢, ze analizowany obszar zawiera faze romboedryczng R.

W tej prébce zaobserwowano takze znacznie wiekszg ilo$¢ obszaréw o nanometrycznych
ziarnach, ktérych orientacja krystalograficzna nie wykazywata uprzywilejowanego kierunku.
Poprzez réznice kontrastu na obrazach wykonanych w ciemnym polu zaobserwowano niewielka
ilos¢ ziaren oddzielonych granicami niskokgtowymi. Wiekszo$¢ ziaren jest oddzielona granicami
o wysokim kacie dezorientacji (Rys. 6-6). Dyfraktogramy wykonane dla opisywanych obszaréw
charakteryzujg sie pierscieniami dyfrakcyjnymi, ktorych wektory sieci odwrotnej odpowiadajg
wzorcowym wartosciom wektorow dla fazy macierzystej B2. Nie wykazujg one natomiast duzej
ilosci niskokgtowych reflekséw, a zarejestrowane w tym zakresie katowym refleksy,
charakteryzuja sie matg intensywnoécia. Jednakze w przedziale 0,45 — 0,5 A" widoczne sg refleksy
o réznych dtugosciach wektoréw sieci odwrotnej. Struktura krystaliczna fazy macierzysta B2
wykazuje w tym obszarze jedynie refleksy (110)s;, ktére na dyfraktogramie sg widoczne
i charakteryzujg sie najwyzszg intensywnoscig. Widoczne sg takze refleksy o znacznie nizszej
intensywnosci, ktérych pozycja odpowiada refleksom (111)py, czy tez ( 111 )so fazy
martenzytycznej. Zaobserwowano takze refleksy o gn = 0,41A oraz gna = 0,416 A, co odpowiada
odlegtosciom miedzyptaszczyznowym fazy romboedrycznej odpowiednio (012)r i (120)r. Moze to
Swiadczy¢ o wystepowaniu matej ilosci faz R oraz B19’ w obserwowanym obszarze, co sugerujg
takze obrazy jasnego i ciemnego pola, na ktérych widoczne s gtdwnie réwnoosiowe ziarna

nieposiadajgce struktury ptytkowej charakterystycznej dla tych faz.
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Rys. 6-5 Mikrografia TEM wykonana w jasnym i ciemnym polu widzenia, obrazujgca steksturowany
obszar mikrostruktury probki o 20 % stopniu deformacji wyzarzong w 450 °C przez 15 min. wraz z
obrazem dyfrakcyjnym.
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Rys. 6-6 Mikrografia TEM wykonana w jasnym i ciemnym polu widzenia, obrazujgca
zrekrystalizowany obszar mikrostruktury probki o 20 % stopniu deformacji wyzarzong w 450 °C
przez 15 min. wraz z obrazem dyfrakcyjnym.
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Wszystkie prébki walcowanego i wyzarzonego materiatu wykazaty obecnosé wydzielen
pierwotnych fazy Ti;Ni. W préobce o 25% stopniu deformacji zauwazono mate ilosci fazy
amorficznej zlokalizowane w bezposrednim sgsiedztwie tych wydzielen, otoczonej przez
zrekrystalizowane ziarna faz macierzystej B2 oraz martenzytycznej B19’ (Rys. 6-7). Podczas
dalszych obserwacji zarejestrowano obszary sktadajgce sie z rGwnoosiowych ziaren. Ziarna te nie
wykazywaty tekstury krystalograficznej, co stwierdzono po obrazach dyfrakcyjnych,
przedstawiajgcych pierscienie dyfrakcyjnie na ktérych refleksy rozmieszczone byty rownomiernie
(Rys. 6-8). Przeprowadzona analiza fazowa tych dyfraktograméw wykazuje obecnos¢ duzej ilosci
fazy macierzystej. Zaobserwowano takze refleksy o niskiej intensywnosci i réwnomiernym
rozmieszczeniu, charakterystyczne dla fazy romboedrycznej odpowiadajgce ptaszczyznom (012)r
i (120)r. Podobnie jak w poprzednich prébkach obserwuje sie takie obszary o strukturze
ptytkowej, jednakze wystepowaty one zdecydowanie rzadziej, w poréwnaniu do poprzednich
zgniotow (Rys. 3-9). Sktad fazowy tych obszaréw wykazuje obecnos$¢ znacznej ilosci fazy
martenzytycznej B19’. Obrazy dyfrakcyjne tych obszaréw sugerujg wystepowanie lokalnej

tekstury krystalograficznej.

Rys. 6-7 Mikrografia TEM wykonana w jasnym i ciemnym polu widzenia, obrazujgca obszar
amorficzny wokot czgstki fazy pierwotnej TioNi mikrostruktury prébki o 25 % stopniu deformacji
wyzarzong w 450 °C przez 15 min. wraz z obrazem dyfrakcyjnym.
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Rys. 6-8 Mikrografia TEM wykonana w jasnym i ciemnym polu widzenia, obrazujgca
zrekrystalizowany obszar mikrostruktury probki o 25 % stopniu deformacji wyzarzong w 450 °C
przez 15 min. wraz z obrazem dyfrakcyjnym.
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Rys. 6-9 Mikrografia TEM wykonana w jasnym i ciemnym polu widzenia, obrazujgca steksturowany
obszar mikrostruktury probki o 25 % stopniu deformacji wyzarzong w 450 °C przez 15 min. wraz z
obrazem dyfrakcyjnym.
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Struktura prébki o 35 % gniocie charakteryzowata sie obszarami o duzej deformacji
z wydtuzonymi w rdznych kierunkach ziarnami tworzgcymi strukture ptytkowag (Rys. 6-10).
Zrekrystalizowane czesciowo krystality miescity sie w zakresie 20 — 60 nm. Zaobserwowano
znaczne ilosci fazy amorficznej. Obszary amorficzne czesciowo wystepowaty pomiedzy réwnolegle
utozonymi do siebie ptytkami, jednakze znacznie wieksze obszary formowaty sie w kanaty
prostopadte do ptytkowych elementéw struktury. Kanaty te formowaty sie na lub w bliskim
sgsiedztwie wydzielen pierwotnych Ti;Ni. Na obrazach ciemnego pola zaobserwowano
wystepowanie krystalitow o wielkosSci nie przekraczajgcej 20 nm. Gestos$¢ rozmieszczenia tych
krystalitow gradientowo malata wraz z odlegtoscig od granic kanatu. Obrazy wysokorozdzielcze
wykazaty istnienie nanokrystalitdw o $redniej wielkosci 5 - 15 nm osadzone w amorficznej
osnowie. Transformata Fouriera wykonana dla tego obszaru charakteryzowata sie wektorami sieci
odwrotnej w przedziale od 2,152 do 4,96 nm™. Petna analiza fazowa tych obrazéw nie jest mozliwa
ze wzgledu na duzg doze niepewnosci spowodowang zaréwno brakiem wiedzy o grubosci
materiatu w obszarze obserwacji, jak i faktem istnienia silnych naprezen sieci wywotanych poprzez
obrdbke plastyczng. Jednakze na obrazie widoczne sg dobrze odseparowane refleksy, o ghu
kolejno 2,152, 2,352 oraz 3,137 nm™. Wartosci te sg mniejsze niz najmniejszy wektor sieci
odwrotnej fazy B2 gioo = 3,323 nm™, co sugeruje obecnoéc¢ faz R oraz B19’. Dodatkowo poréwnujac
wartosci z teoretycznymi wektorami sieci odwrotnej dla tych faz mozna je przyporzadkowac
kolejno do ptaszczyzn (010)s1e, (011)r, (200)r. Dlatego tez stwierdzono, iz analizowany obszar
zawiera mieszanine faz R oraz B19’. Nie mozna wykluczy¢ mozliwosci wspétistnienia takze fazy B2,
jednakze jedyny refleks odpowiadajgcy di10 znajduje sie w bliskim otoczeniu innych reflekséw, co
uniemozliwia jednoznaczne stwierdzenie obecnosci i absencji tejze fazy. Przy uzyciu filtréw FFT
wykonanych dla reflekséw o gha nizszym oraz wyzszym niz gioo fazy B2 odseparowano ksztatty
obraz rozmiary krystalitdw, ktére oznaczono kolejno kolorami czerwonym i niebieskim. Kolorem
zielonym oznaczono obszary ktére zawierajg tylko faze amorficzng, ktérym nie odpowiadajg zadne

refleksy na obrazach FFT.
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Rys. 6-10 Mikrografia TEM wykonana w a) jasnym i ¢) ciemnym polu widzenia obrazujgca obszar
amorficzny w formie kanatow wraz z b) obrazem dyfrakcyjnym tego obszaru oraz obrazem
d) wysokorozdzielczym obrazujgcym nanokrsytality zawarte w amorficznej osnowie w prdobce.

55

55:3242528937



Rys. 6-11 Mikrografia TEM w a) jasnym i b) ciemnym polu widzenia obrazujgca sie¢ amorficznych
obszarow wraz obrazami dyfrakcyjnymi b) tych kanatdw oraz d) obszarow krystalicznym
bezposrednio z nimi sgsiadujgcych.
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Dalsze obserwacje pozwolity zauwazy¢ krzyzowanie sie kanatéw amorficznych, ktdre sie
ze sobg formujgc siec¢ (Rys. 6-11). Obszary krystaliczne otaczajgce te kanaty wykazywaty réing
orientacje struktury ptytkowej. Obrazy dyfrakcyjne wykonane dla tych obszaréw posiadaty
niejednorodng intensywnos$¢ pierscieni dyfrakcyjnych, co jest wynikiem wystepowania lokalnej
tekstury. Jednakze tekstury przedstawiany przez te obrazy dyfrakcyjne sg odmienne po réznych
stronach kanatu. Aby scharakteryzowac orientacje krystaliczng obszaréw znajdujacych sie
w bezposrednim sgsiedztwie obszaréow amorficznych wykonano mapy orientacji w skali
nanometrycznej przy uzyciu metody precesji wigzki elektronowej (Rys. 6-12). Mapy te pokazujg
drobnokrystaliczng strukture martenzytyczng o jednoosiowych ziarnach wydtuzonych w jednym
kierunku. Dodatkowo zaobserwowaé¢ mozina wystepowanie zrdznicowanej uprzywilejowanej

orientacji krystalicznej po réznych stronach kanatu.

Rys. 6-12 Mapa rozktadu orientacji krystalograficznej (a) wykonanej metodq PED dla obszaru
zawierajgcego amorficzny kanat wraz z wygenerowanym wirtualnym obrazem w jasnym polu
widzenia (b) oraz obrazami dyfrakcyjnymi zarejestrowanymi dla zaznaczonych obszaréw (1.)
krystalicznego oraz (2.) amorficznego.
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6.2. Badania mikrotwardosci

W celu zbadania wtasciwosci mechanicznych stopu po walcowaniu oraz wyzarzaniu,
wykonano badania twardosci metodg Vickersa. Wykonano je poprzez wykonanie odciskéw na
catym przekroju poprzecznym badanego materiatu, przy uzyciu sity 0,5 kG, w odstepach 200 um.
Nastepnie przy pomocy mikroskopu optycznego zobrazowano catg powierzchnie zgtadu, dzieki
czemu zanalizowano relatywng pozycje kazdego odcisku oraz obliczono twardos¢ korzystajac ze

wzoru:

. 136°
2Fsin > (2)

HV = 0,102 7z
w ktérym F oznacza site obcigzenia (4,9 N), a d oznacza $rednig arytmetyczng z wartosci dtugosci
przekatnych odcisku wyrazong w milimetrach. Tak uzyskane dane przedstawiono na rysunku 6-13
w postaci mapy twardosci.

Mapy te ukazujg wzrost twardosci wraz z rosngcym zgniotem. Dodatkowo mozina
zauwazy¢ znacznie wiekszy wzrost twardosci w kierunku normalnym ND w poréwnaniu do
kierunku poprzecznego TD. Wyrdzni¢ mozna dwa rejony: centralny o wysokiej twardosci oraz
brzegowy charakteryzujacy sie twardoscig srednio 15% nizszg. Wraz ze zwiekszeniem redukcji
przekroju poprzecznego materiatu poprzez walcowanie widaé, ze rejon centralny rosnie kosztem
rejonéw brzegowych. Analiza usrednionych danych dla kazdego zgniotu pokazata znaczny, 68 %
wzrost twardosci prébki o 35 % redukcji przekroju poprzecznego i wyzarzonej w poréwnaniu do
probki nieodksztatconej (Rys. 6-14). Twardos¢ wzrastata gwattownie do 20 % stopnia deformacji,
po czym jej przyrost zostat wyhamowany dla wyzszych zgniotéw. Po porédwnaniu twardosci
z usredniong wielkoscig ziarna wyznaczong w obserwacjach mikroskopowych zauwazyé mozna
liniowa korelacje, co jest zgodne z regutg Halla-Petcha. Nalezy mie¢ jednak na uwadze fakt, iz
badany stop wykazuje efekty pamieci ksztattu i/lub nadsprezystosci. Efekty te mogg znacznie
wptywac na wymiary odciskow ze wzgledu na niskie stopnie odksztatcenia oraz relatywnie mate
naprezenie naktadane na powierzchnie materiatu, a same wyniki nalezy traktowac¢ poréwnawczo

w odniesieniu do materiatu nieodksztatconego.
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Rys. 6-13 Mapy rozktadu mikrotwardosci mierzonej metodq Vickersa wraz z wykresem usrednionej

mikrotwardosci dla probek o roznym stopniu zgniotu uzupetnionq interpolacjq wielomianowg.

59

59:4833076778



Zliczenia [a.u.]

Twardo$¢ [HV0.5]

17% gniot 20% gniot
110 . - — 110 = - —
a) Sredni rozmiar ziarna: 50.7 nm Sredni rozmiar ziarna: 34.6 nm
100 Odchylenie standardowe: 19.1nm | 1004 Odchylenie standardowe: 12.9 nm
904 904
804 804
704 704
60 60
50 Y 50 1 7]
40 %7 404 }
30 77/ 7_777— 30
20 7 20+ ?%
Vel 4% 25
0 12 ‘ 22 e, S
10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
25% gniot 35% gniot
110 110
Sredni rozmiar ziarna: 27.9 nm Sredni rozmiar ziarna: 24.1 nm
100+ Odchylenie standardowe: 10.1 nm 100+ Odchylenie standardowe: 9.5 nm
904 904
804 804
V%
704 704
60 60
50+ 50+
40 404
304 30+
20+ ? 20 %
b i P
L e & —
10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Rozmiar ziarna [nm]
400
—mB— Rozmiar ziarna —e— Twardo$¢
awo{b) 7 r70 c)
380 4
60
350 5OE 7360 ] -~
B >
g L. ¥30%
300 N 9340 -
L40s B
S B
E s
N =2 i
250 1 -3 320
17%
L 20 300 4
200 4
T T T T 10 280 T T T T T
17% 20% 25% 35% 70 60 50 40 30 20 10

Gniot

Rozmiar ziarna [nm]

Rys. 6-14 Histogramy wielkosci ziarna mierzonej metodq Ferreta (a) wraz korelacjami twardosci do
stopnia deformacji probek (b) oraz twardosci do rozmiaru ziarna (c).
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6.3. Przemiana martenzytyczna

Walcowanie na zimno, podobnie jak kazdy rodzaj odksztatcenia plastycznego ma duzy
wplyw na przemiane martenzytyczng zachodzgcg w stopach NiTi z pamiecig ksztattu [95,96].
Dodatkowo przeprowadzanie procesu walcowania w warunkach kriogenicznych znacznie wptywa
na stopien deformacji mikrostruktury, nawet przy niewielkich redukcjach przekroju
poprzecznego. Odpowiednie dobranie warunkéw wyzarzania rekrystalizujgcego pozwala na
uzyskanie materiatu o zadanej wielkosci ziarna, a co za tym idzie umocnionego przez
rozdrobnienie struktury. Zmniejszenie wielkosci ziarna powoduje zwiekszenie ilosci granic ziaren
a co za tym idzie powstanie naprezen/odksztatcen sieci wywotanych przez te defekty, co moze
wptywaé na przemiane martenzytyczng. Byto to motywacjg wykonania analizy przemiany
martenzytycznej wystepujacej w materiale badan.

W celu okres$lenia charakteru przemiany martenzytycznej wykonano badania DSC
w przedziale temperaturowym -100 °C — 100 °C z predkoscig grzania 10 °C/min (Rys. 6-15).

Przemiana w prébkach po odksztatceniu plastycznym i wyzarzaniu przedstawia
wielostopniowy charakter. Podczas chtodzenia widoczne sg trzy piki, z czego dwa nisko- oraz
Sredniotemperaturowy sg wyraznie rozmyte (kolejno Pik 3c oraz 4c), posiadajg nizszg entalpie niz
pik wysokotemperaturowy oraz nakfadajg sie na siebie. Dodatkowo zauwazyé mozina, ze
wysokotemperaturowy pik posiada znacznie wyzszg entalpie oraz sktada sie z dwdéch efektéw
cieplnych, co przejawia sie podwyzszeniem sie linii zbocza tego piku (Pik 1c oraz 2c). Poréwnujac
krzywe dla poszczegdlnych prébek, widoczne jest przesuwanie sie pikéw niskotemperaturowego
4c w kierunku nizszych oraz wysokotemperaturowego 1c w kierunku wyzszych temperatur wraz
zrosngcym zgniotem. Sredniotemperaturowy pik 3c prawie w ogdle nie zmienia swojego
potozenia oraz posiada tendencje do zanikania wraz ze zwiekszajgcym sie zgniotem. Pik ten moze
by¢ zwigzany z jednym efektem cieplnym 2c tworzgcym pik wysokotemperaturowy. Stwierdzono
to po analizie krzywej dla prébki o 20 % gniocie, na ktérym efekty te wyrdzniajg sie na tle innych

prébek przez zdecydowanie zwiekszong entalpie przemiany.
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Rys. 6-15 Termogramy badanych prébek mierzone metodq DSC w zakresie temperatur
-100 °C—-100 °C.

62

62:7897143785



Podczas grzania probki poddane walcowaniu i wyzarzaniu rowniez przejawiaja
wieloetapowy charakter przemiany. Widoczne sg trzy efekty cieplne 1g, 2g oraz 3g. Zauwazalnym
jest, ze wraz ze zwiekszajgcym sie zgniotem, wysokotemperaturowy efekt cieplny 3g znacznie
przemieszcza sie w kierunku wyzszych temperatur osiggajgc 46 °C dla prébki o 35 % gniocie.

W celu oszacowania entalpi oraz jej zmian dla poszczegdlnych przemian strukturalnych
dokonano separacji pikow widocznych na termogramach (Rys. 6-17). W tym celu dla kazdej
z prébek oszacowano wartosci punktéow linii bazowej metodg van der Plaatsa. W tej metodzie
zaktada sie, ze tto przed oraz po zajsciu przemiany mozna opisac¢ funkcjami zaréwno liniowymi jak
i wielomianowymi. Punkty linii bazowej dla obszaréow temperaturowych odpowiednich dla efektu
cieplnego ¢w: Wyznacza sie poprzez interpolacje dwdch wczesniej wyznaczonych funkcji @przeq Oraz
®po POPrzez oszacowany stopien kompletnosci przemiany a(t). Moze zostac to przedstawione za
pomocg nastepujgcego wzoru:

Pwe(t) = [1-— C((t)] " Pprzed (t) + a(t) - Ppo (t) (3)

Ze wzgledu na naktadanie sie pikdw termicznych, dane eksperymentalne podzielono na
zestawy pikow (zestaw pierwszy lc+2c, zestaw drugi 3c+4c, zestaw trzeci 1g+2g+3g). Takiego
doboru zestawdw dokonano ze wzgledu na podobne wartosci temperatur charakterystycznych
jak i podobny wptyw na zmiany linii bazowej co widoczne jest na termogramach. Dla wszystkich
prébek przyjeto liniowy charakter linii bazowych @pred Oraz @po., 0raz ze @p, zestawu pierwszego
jest taka sama jak ¢preq zestawu drugiego. Po oszacowaniu wartosci punktow linii bazowej, na jej
podstawie do danych eksperymentalnych dopasowano piki uzywajac funkcji Pseudo-Voigt.
Podczas obliczen, ze wzgledu na utatwienie procesu dopasowania, zatozono symetrycznos¢ pikow
naktadajgcych sie na siebie dla wszystkich zestawdéw. Temperatury charakterystyczne oraz
entalpia poszczegdlnych efektéw cieplnych oszacowanych na podstawie dopasowanych pikéw jak

i dla catosci zestawdw poprzez analize krzywych DSC zostaty przedstawione w tabeli 6-1.
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Rys. 6-16 Termogram probki o 25 % stopniu wyzarzonej w 450 °C przez 15 minut, z wyznaczonym
ttem metodq van der Plaatsa oraz dopasowanymi pikami funkcjg Pseudo-Voigt.
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Tabela 6-1 Temperatury charakterystyczne [°C] oraz entalpia H [J/g] efektéw cieplnych oszacowana
dla prébek 0 17, 20, 25 oraz 35 % gniocie wyzarzonych w 450 °C przez 15 minut.

Zestaw | Zestaw Il Zestaw Il

Catos¢ | 1c 2c¢ | Catos¢ | 3c 4c | Catos¢ | 1g 2g 3g

Ts 34,0 | 34,2 | 30,8 -4,4 -43 :-20,2| 144 | 153 | 29,8 | 35,2

17% Tk 170 | 216 { 145 | -70,2 | -33,6 | -72,1 | 46,5 | 37,7 | 40,3 | 47,1

H 532 {253 370 906 | 1,63 | 7,26 |-19,01 : -5,13 | -5,53 | -8,95

Ts 37,5 37,6 { 325 -13,2 | -1,1 | -18,1| 12,0 13,8 : 29,0 | 35,1

20% Tk 315 { 26,0 | 194 | -76,4 | -29,2 | -76,0 | 449 | 36,8 | 39,1 | 45,7

H 494 2,77 { 3,11 | 11,04 | 2,22 | 6,89 | -18,77 | -5,85 | -6,32 | -8,22

Ts 41,8 | 42,2 i 37,5 -4,2 15 | -16,2 | 11,6 13,3 | 28,3 | 359

25% | T« | 241 294 22,7 | -776 | 32,1 -745| 466 | 344 406 47,8

H | 455 2,87 290 | 9,27 | 1,50 | 5,12 | -18,04  -3,89  -7,15 | -7,59

Ts 41,6 | 41,9 | 391 -4,5 -4,2 ¢ -30,8 1 11,2 143 | 28,3 | 39,6

35% Tk 340 { 284 { 201 | -87,2 { -293 | -87,1| 51,49 | 355 | 46,1 | 52,7

H | 560 | 2,41 | 3,18 | 459 043 3,77 |-16,95 | -3,74 | -7,44 | -5,86

W celu powigzania wyznaczonych efektéw cieplnych ze zmianami strukturalnymi
zachodzgcymi w prébce podczas przemian wykonano badania XRD z chtodzeniem oraz grzaniem
in-situ w zakresie temperaturowym -120°C + 100 °C. Podczas pomiaru dyfraktogramy
rejestrowano co 10°C w zakresie kagtowym 26 37 ° + 47° (Rys. 6-17). Przeprowadzono analize
fazowgq dyfraktogramow wszystkich prébek, wykonang w temperaturach -100 °C oraz 100 °C. Na
dyfraktogramach wykonanych w temperaturze -100°C zaobserwowano obecno$¢ przewazajacej
ilosci fazy martenzytycznej B19’, ale takze refleksy fazy R oraz B2. Ze wzgledu na ten fakt
stwierdzono, ze przemiana martenzytyczna nie zachodzi w petni w catej objetosci materiatu. Na
dyfraktogramach wykonanych w temperaturze -100 °C prébek 0 17 % i 20 % gniocie widoczny jest
dobrze odseparowany refleks (200)s10 0 duzej szerokosci potéwkowej, co swiadczy o znacznym
rozdrobnieniu krystalitéw i/lub obecnosci znacznej ilosci naprezen sieci krystalicznej w tej rodzinie
ptaszczyzn krystalograficznych. Warto zauwazyé, iz szerokos¢ potéwkowa tego refleksu nie
zmienia sie wraz ze stopniem deformacji. Analiza dyfraktogramoéw wykonanych w temperaturze
100 °C pozwolita na zidentyfikowania fazy B2 ktéra stanowita znaczng wiekszosé sktadu fazowego

probek w tej temperaturze. Zidentyfikowano takze niewielkie ilosci martenzytu szczatkowego,
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ktorego ilo$¢ wzrastata wraz z zgniotem. Szeroko$¢ potéwkowa refleksu (110)s; na
dyfraktogramach proébki 35 %, jest znacznie wieksza w pordwnaniu z dyfraktogramami prébek
pozostatych zgniotdw. Jego czeSciowa asymetria zwigzana jest z wspédtistnieniem zdeformowanej

i rozdrobnionej fazy B19’.
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Rys. 6-17 Dyfraktogramy wykonane w temperaturach otoczenia a) -100 °C oraz b) 100 °C dla probek
0 17, 20i 35 % stopniu deformacji wyzarzonych w 450 °C przez 15 minut.
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Refleksy tej fazy znajdujg sie w wyzszych pozycjach katowych w pordwnaniu z wczesniej
wspominanym  refleksem fazy B2. Zaréwno dla  dyfraktogramédw nisko jak
i wysokotemperaturowych zauwazono podniesienie tta, szczegdlnie dla prébki o 35%
procentowym gniocie. Jest to wynik obecnosci fazy amorficznej w obszarze badania.

Aby zbadac¢ zalezno$¢é temperaturowg pomiedzy tymi fazami oraz skorelowac wyniki DSC
z rentgenowska analizg strukturalng nalezy przeprowadzic¢ analize ilosciowq. Standardowa analiza
ilosciowa (za pomocg metody Rietvelda) przemiany martenzytycznej w badanym stopie NiTi jest
niepewna ze wzgledu na wspotistnienie 3 gtéwnych faz, ktérych refleksy dyfrakcyjne lezg bardzo
blisko siebie, istnienie frakcji amorficznych, jak rowniez duze poszerzenie refleksu spowodowane
naprezeniami wewnetrznymi wystepujgcymi w materiale w gtdéwnej mierze spowodowane
wysoka gestoscig granic ziaren. Jednakze w celu okreslenia sekwencji przemian strukturalnych
w badanym materiale, nie jest potrzebne okreslenie procentowej zawartosci faz, a jedynie
okreslenie ich relatywnych zawartosci wzgledem siebie. Mozna to wykona¢ poréwnujac
intensywnosci wybranych reflekséw bedacych przedmiotem analizy. W przypadku fazy
martenzytycznej B19’ w obszarze analizy widoczny jest dobrze odseparowany refleks (200),
ktorego intensywnos¢ pozwala dokonac takiej analizy. Jednakze w przypadku faz B2 oraz R, nie
jest mozliwe wybranie refleksdw o duzej intensywnosci odseparowanych w stopniu pozwalajgcym
na analize ich intensywnosci. Z tego powodu dopasowano funkcje liniowg do linii dyfraktogramu
pomiedzy punktami odpowiadajgcymi pozycji reflekséw (110)s; oraz (300)r (Rys. 6-18). Podczas
analizy parametrow tak uzyskanych funkcji liniowych mozna zauwazy¢, ze podczas zwiekszania sie
ilosci jednej z faz kosztem drugiej, jak to ma miejsce podczas przemiany B2é>R zmienia¢ sie
bedzie ich znormalizowany wspétczynnik kierunkowy. Podczas przemiany Ré>B19’ wspétczynnik
kierunkowy tych funkcji powinien pozostawac¢ niezmienny, natomiast zmienia¢ bedzie ich wyraz
wolny. Ten sposdb analizy zmian ilosci faz wraz z analizg intensywnosci punktéw odpowiadajgcych

refleksom pozwala na korelacje wynikéw analizy strukturalnej z danymi kalorymetrycznymi.
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Rys. 6-18 Wykresy przedstawiajgce przyjetqg metode analizy przemiany martenzytycznej dla faz
(a) B19'oraz (b) B2 i R.

Wykorzystujac te metode wykonano analize prébki o gniocie 20%. Na jej podstawie
mozna stwierdzi¢, ze w zakresie temperatur odpowiadajgcym pierwszemu zestawowi efektow
cieplnych DSC podczas schtadzania, zawartos¢ fazy B2 maleje na rzecz fazy R (Rys. 6-19). Podczas
schtadzania w zakresie temperatur drugiego zestawu, przemiana fazowa zachodzi poprzez faze R
do martenzytu fazy B19’. Intensywnos¢ refleksu (110)s2 nadal maleje w zakresie temperatur
drugiego zestawu efektéw cieplnych, podczas gdy wspdtczynnik kierunkowy funkcji liniowej fazy
B19’ zaczyna rosngé. Nalezy takze zauwazy¢, ze intensywnosc refleksu B2 w zakresie efektu
cieplnego 3c nadal spada, podczas gdy intensywnosé refleksu fazy R raczej sie nie zmienia. Podczas
cyklu ogrzewania, intensywnosc¢ refleksu fazy R wzrasta kosztem spadku fazy B19’, az do

osiggniecia temperatury Tyeak efektu cieplnego 1g.

Rys. 6-19 Analiza porédwnawcza danych DSC z analizq intensywnosci refleksow oraz wspdtczynnikdw
kierunkowych funkcji liniowej dopasowanej do dyfraktogramdw in-situ dla probki o 20% gniocie
wyzarzonej w 450 °C przez 15 minut.
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Aby dodatkowo potwierdzi¢ wyniki wykonanej analize zarejestrowano czesciowe krzywe
DSC (Rys. 6-20). Przygotowano nowg probke o 35 % gniocie wyzarzong w 450 °C przez 15 minut
po czym wykonano pomiar w zakresie temperatur -100 — 100 °C. Zarejestrowana krzywa ukazuje
bardzo podobny charakter zmian strukturalnych, ktérych efekty cieplne podobnie jak w
poprzednich prébkach mozina podzielic na 3 zestawy. Nastepnie wykonano pomiar
kalorymetryczny rejestrujgc krzywa od temperatury 60°C do temperatury bezposrednio przed Ts
efektu cieplnego 3c tj. 5°C, aby spowodowac zajscie tylko przemian z pierwszego zestawu.
Wykonano takze pomiar podczas grzania w zakresie 5 — 60°C. Wykonano takze pomiary
w zakresie -15 — 60°C czyli bezposrednio po Tk efektu cieplnego 3c. Pomiar wykonano przy uzyciu

predkosci zmian temperatury 10 °C/min (Rys. 3-20a).

0.4 0.4

a) , ‘ b) ‘ \

i=]
[¥]
L

|

=

=]
L

a

=)
L

=

[N
L

=}

o
L

=l
'Y
L

Przeplyw ciepta [W/g]
()
o
Fi

Przeplyw ciepta [W/g]
N
Q

S\

51490°C /15 minut .,1200°C / 2 godziny
' -100 -E;O -ELO -4‘0 -2‘0 (I) 2‘0 4‘0 6‘0 8‘0 100 ' =100 -é() -éﬂ ﬂl(] -2‘0 (‘} 2‘0 4‘0 EIO BID 100
Temperatura [°C] Temperatura [°C]

|

r'lg
Ju

1c
e]

=
3g

£

Rys. 6-20 Czesciowe krzywe DSC zarejestrowane dla materiatu o gniocie 35% wyrzazonym
w a) 450°C przez 15 minut oraz b) 500°C przez 2 godziny.

Krzywe DSC wykonane w ten sposdb pokazujg zalezno$é i potaczenie efektéw cieplnych
w cyklach grzanie-chtodzenie. Wida¢ na nich iz przemiana strukturalna reprezentowana przez
efekty cieplne 1c oraz 2c (Tpeakx = 30,8°C) jest skorelowana z przemiang odwrotng
2g (Tpeak = 38,7°C). Dodatkowo zauwazy¢ mozna, ze entalpia tych efektéw jest zblizona do siebie,
aich histereza jest waska i wynosi 7,9°C. Analiza krzywej wykonanej w zakresie
-15 — 60°C ujawnia zaleznos¢ efektow cieplnych 3¢ (Tpeak = -5,7°C) oraz 3g (Tpeak = 45,3°C), ktdrych
przemiana charakteryzuje sie histerezg 51°C. Wartym odnotowania, jest fakt, iz efekt cieplny 3g
mimo tej korelacji zachodzi w temperaturach wyzszych od przemiany odwrotnej 2g. Ostatnie
z efektéw cieplnych 4c oraz 1g muszg zatem by¢ zwigzane z 3 typem przemiany.

Aby zaobserwowaé zmiany charakteru przemiany martenzytycznej w materiale
o wyzszym stopniu rekrystalizacji oraz wiekszym rozmiarze ziarna, wyzarzono materiat

0 32% gniocie w temperaturze 500°C przez 2 godziny. Takg temperature wyzarzania wybrano, aby
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nie spowodowac zaburzen sktadu chemicznego spowodowanego utlenianiem sie materiatu
w wysokich temperaturach oraz procesami wydzieleniowymi. Tak przygotowany materiat
poddano badaniu DSC w zakresie temperatur -100 — 100°C, na podstawie ktérego wyznaczono
zakresy kolejnych krzywych czesciowych w zakresach 0 — 50°C oraz -13 —50°C (Rys. 6-20b).
Analizujgc uzyskane dane zauwazy¢ mozna, zmiane Tpeak Wszystkich efektéw cieplnych, jednakze
ich wzajemna korelacja zostaje niezmienna jak w przypadku materiatu wyzarzonego w 450°C.
Widoczne jest potaczenie sie efektédw 1c oraz 2¢ (Tpeak = 16,2°C), jednakze ich sumaryczna entalpia,
jak ientalpia efektu 2g (Tpeak = 28,7°C) jest porownywalna do poprzedniego eksperymentu.
Histereza przemiany zwigzanej z tymi efektami sie poszerzyta i wynosi 12,5°C. Natomiast
przemiana zwigzana z efektami 3¢ (Tpeak = -9,8°C) oraz 3g (Tpeak = 36,3°C) natomiast zmniejszyta
swojg histereze do 46,1°C, jednakze ich entalpia podobnie jak para efektéw cieplnych 1 i 2c,
prawie w ogodle sie nie zmienita w poréwnaniu z poprzednim eksperymentem. Widoczng zmiang
jest jednak duzy wzrost entalpi efektéw 4c oraz 1g oraz zmniejszenie sie ich zakresu
temperaturowego. Petne dane analizowanych efektow cieplnych zamieszczone sg w tabeli 6-2.

Tabela 6-2 Temperatury charakterystyczne oraz entalpia H [1/g] efektéw ciepinych oszacowana dla
probek o 35% gniocie wyzarzonych w temperaturach 450 °C przez 15 minut oraz 500 °C przez 240
minut.

1c 2c 3c 4c 1g 2g 3g
i T, 35,3 33,9 539 | -10,5 19,7 = 3531 | 399
E Tpeak 33,6 30,8 5,7 36,7 | 3237 | 387 45,3
§ Te 31,9 27,7 | -165 | -648 450 42,0 50,9
< H 056 | 465 | 2,01 | 881 953 = 501 1,09
< T, 20,2 1,1 17,9 o 24,5 29,8
§ Tpeak 16,2 -9,8 286 2 28,7 36,3
S Te 12,0 19,6 | -39,5 % 31,3 42,6
3 H 5,37 3,10 @ 11,70 = 5,12 1,61
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7. Wplyw parametréw obrébki na mikrostrukture

7.1. Wplyw temperatury walcowania na deformacje struktury

Wiele prac pokazuje, ze kriogeniczna temperatura walcowania znacznie zwieksza
deformacje struktury, a materiat poddany wyzarzaniu po obrébce plastycznej charakteryzuje sie
znacznie wiekszym rozdrobnieniem struktury oraz lepszymi wtasciwosciami mechanicznymi od ich
odpowiednikow walcowanych na zimno [83,97]. Dlatego tez waznym jest okreslenie wptywu
temperatury procesu walcowania na mikrostrukture badanego stopu.

Do poréwnania mikrostruktur po walcowaniu wykorzystano ten sam stop, co w badaniach
wstepnych (o skfadzie chemicznym 50,7 % at. Ni i 49,3 % at. Ti w formie drutu o srednicy
@ 3,5 mm). Materiat podzielono na dwie czesci, a nastepnie poddano przesycaniu w 850 °C przez
30 minut w atmosferze argonu oraz nastepnemu schtodzeniu w wodzie z lodem. Jedng z prébek
walcowano w temperaturze kriogenicznej w sposdb opisany w poprzednim rozdziale. Po
uzyskaniu pozgdanego stopnia deformacji odcinano prébke przy pomocy recznych nozyc
gilotynowych. Uzyskano 15, 25, 35 oraz 40% stopnienn deformacji (w dalszej czesci rozdziatu
nazywane bedg one odpowiednio 15WK, 25WK, 35WK oraz 40WK). Dalsza obrdbka plastyczna nie
byta mozliwa ze wzgledu na znaczng kruchos¢ oraz pekniecia materiatu. Dodatkowo, po uzyskaniu
25% zgniotu, zaobserwowano pekniecia na bocznych czesciach walcowanego stopu, jednakze nie
propagowaty one w gtab materiatu az do osiaggniecia stopnia deformacji powyzej 35%.

Drugg z prébek poddano walcowaniu w temperaturze pokojowej uzyskujgc
porownywalne zgnioty (w dalszej czesci rozdziatu nazywane bedg one odpowiednio 15WTP,
25WTP, 35WTP oraz 40WTP). Podobnie jak w prébce walcowanej w temperaturze kriogenicznej
zauwazono pekniecia na powierzchni materiatu po uzyskaniu 30% zgniotu. Nie zaobserwowano
propagacji peknieé¢ w gtgb materiatu.

Tak przygotowane prébki poddano obserwacjom TEM. Cienkie folie przygotowano ze
srodkowej czesci materiatu poprzez obustronne $cienianie na papierze sciernym o gradacji P600,
wycinaniu preparatow przy uzyciu sztancy oraz finalnym $cienianiu metodg elektrochemicznego

polerowania.
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7.1.1. Analiza préobek o 15% stopniu deformacji

Mikrostruktura probki 15WTP jest typowa dla zdeformowanego martenzytu, gdzie widac
obecnos¢ blizniakéw pierwotnych fazy B19' oraz blizniakéw deformacyjnych o orientacji [112]s19.
Widoczne s3 takze silnie zdefektowane pasma deformacyjne pomiedzy blizniakami a takze
skupiska dyslokacji umieszczone wzdtuz blizniakéw deformacyjnych powodujgcych naprezenia.
Zauwazy¢ mozna pojawiajace sie komdrki dyslokacyjne widoczne na obrazie w ciemnym polu
widzenia (Rys. 7-1b). Na obrazie dyfrakcyjnym silnie widoczna jest faza martenzytyczna B19'.
Jednak, poza refleksami od tej struktury, mozna dostrzec niewielkie ilosci fazy R w mikrostrukturze

(Rys. 7-1c).

Rys. 7-1 Mikrostruktura probki 15WTP w polu jasnym (a) oraz ciemnym (b). Zamieszczony jest takze
obraz dyfrakcyjny (c) uzyskany dla obszaru zaznaczonego okregiem przedstawiajqcy refleksy fazy
B19’ oraz refleksy fazy R o niewielkiej intensywnosci zaznaczone strzatkami.

Okazjonalnie mozna zauwazy¢ obszary, w ktérych deformacja struktury jest znacznie
wieksza i wystepujg w nich nanometryczne komérki dyslokacyjne. Te obszary sg zlokalizowane
w sgsiedztwie ziaren, ktére sg znacznie mniej zdeformowane. Przyktad takiego obszaru
przedstawiono na rysunku 7-2, gdzie wida¢ dwa ziarna. Jedno z nich, umieszczone po prawej
stronie, ma strukture ptytkowa i znajduje sie w fazie martenzytycznej B19'. Widoczne jest, ze

ziarno ulegto deformacji poprzez poslizg dyslokacji, a nie poprzez blizniakowanie, jak na
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poprzedniej mikrografii. Poslizg dyslokacji odbywa sie wzdtuz ptytek martenzytu, a same
dyslokacje sg blokowane przez granice blizniacze, co powoduje widoczne pola naprezen miedzy
ptytkami martenzytu, zaznaczone czerwonymi strzatkami. Obraz dyfrakcyjny obszaru silnie
naprezonego w poréwnaniu z resztg ziarna pokazuje zaburzenia i rozszczepienie refleksu (200).

Na granicy ziaren widoczny jest znacznie wiekszy stopien deformacji struktury, co wynika

z nakfadania sie dyslokacji w tym obszarze.

Rys. 7-2 Obraz jasnego pola (a) probki 1I5WTP obrazujgca obszar w poblizu pierwotnej granicy
ziarna wraz z obrazem w ciemnym polu (b) wykoannym dla refleksu zaznaczonym na obrazie
dyfrakcyjnym (c).

Mikrostruktura préobki 15WK jest znacznie bardziej zdeformowana niz probki walcowanej
w temperaturze pokojowej - 15WTP (Rys. 7-3a). Widoczne jest, ze mechanizm odksztatcenia
plastycznego zachodzit najpierw poprzez blizniakowanie deformacyjne, a nastepnie poslizg
dyslokacji. Caty analizowany obszar wykazuje strukture ptytkowg, w ktorej co druga ptytka nie
posiada blizniakéw odksztatceniowych, a mimo tego jest silnie zdeformowana. Obraz dyfrakcyjny
wskazuje, ze wiekszos¢ obszaru znajduje sie w fazie martenzytycznej B19', jednakze zauwazyc
takze mozna refleksy fazy R (Rys. 7-3c). Obraz w ciemnym polu wykonany dla grupy refleksow fazy

R pokazuje, ze wiekszos$¢ obszardow, ktére dajg wktad w te wigzke ugietg, znajduje sie w wezszych,
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silnie  zdeformowanych ptytach, zawierajgcych komdrki dyslokacyjne o rozmiarze

nanometrycznym (Rys. 7-3b).

it . et 22T |

Rys. 7-3 Mikrostruktura probki 15WK obrazujgca silnie zdeformowang strukture martenzytyczng (a)
wraz z obrazem w ciemnym polu widzenia obrazujgcym obszary wystepowania fazy R, wraz z
obrazem dyfrakcyjnym wykonanym dla obu tych obszardw (c).

Obszary zlokalizowane w poblizu pierwotnych granic ziaren takze posiadajg znacznie
odmienng mikrostrukture od prébki 15WTP (Rys. 7-4). Mimo, iz w ziarnie przejawiajgcym wyzszy
stopien krystalicznosci wida¢ obszary wyraznie amorficzne, a takze nanometryczne komorki
dyslokacyjne o strukturze austenitu B2. Obecnosc tej fazy mozna zauwazy¢ na elektronogramie
z obszaru 1 w postaci rozmytych koliscie reflekséw zaznaczonych czerwong strzatky. Sgsiednie
ziarno charakteryzuje sie mieszaning czesci amorficznej stanowigcg wiekszos¢ oraz krystalicznej
w formie komdrek dyslokacyjnych oraz kilku silnie zdefektowanych ptytek pierwotnego
martenzytu zwierajgcego blizniaki odksztatceniowe. Cze$¢ krystaliczna sktada sie z fazy
martenzytycznej B19’ (niebieskie poétpierscienie) oraz macierzystej B2 (czerwone potpierscienie).
Warto zauwazyé, ze po obu stronach granicy ziarna komaorki dyslokacyjne miaty rownoosiowy
ksztatt i byly jednorodnie rozmieszczone w osnowach amorficznej oraz silnie zdefektowanej

krystalicznej.
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Rys. 7-4 Mikrostruktura probki 15WK zlokalizowana w poblizu granicy pierwotnych ziaren wraz z
obrazami dyfrakcyjnymi wykonanymi dla obszardw zaznaczonych na mikrografii jasnego pola.

7.1.2. Analiza préobek o 25% stopniu deformaciji

Po dalszym zredukowaniu przekroju poprzecznego w temperaturze pokojowej (25WTP)
struktura materiatu jest znacznie silniej zdefektowana, niewspdtmiernie do poprzednio
analizowanego zgniotu (Rys. 7-5a). Swiadczy to o zajsciu silnego umacniania sie materiatu
w przedziale 15 — 25% deformacji. Zaobserwowano wystepowanie duzych ilosci krystalitow
utozonych w pasma przypominajgce blizniaki martenzytu oddzielone od siebie pasmami
amorficznymi. Pasma te nie byty oddzielone wyraznymi granicami. Zauwazy¢ mozna cienkie ptytki,
ktore zakwalifikowano jako blizniaki odksztatcenia, zawierajagce zaréwno nanometryczne
krystality, jak i skupiska dyslokacji (Rys. 7-5b). Nie zauwazono jednak wyraZznych granic
blizniaczych. Struktura badanego materiatu przedstawiata silnie steksturowany polikrystaliczny

charakter i byta mieszaning faz martenzytycznej B19’ oraz macierzystej B2 (Rys. 7-5c). Warto
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zauwazyc, iz refleksy o najwyzszej intensywnosci sg odpowiadajg refleksom lezgcym na obrazach

dyfrakcyjnych o osi pasa [011]s10 oraz [111]s2.

Rys. 7-5 Obraz w polu jasnym (a) mikrostruktury probki 25WTP charakteryzujgca sie znacznym
zdefektowaniem, zwierajgca zardwno nanometryczne krystality jak i obszary o duzej gestosci
dyslokacji widoczne w polu ciemnym (b) wraz z obrazem dyfrakcyjnym (c).

Zaobserwowano takie obecnos¢ kanatéw amorficznych otoczonych duzg iloscig
nanometrycznych krystalitow, przy czym ich wielko$¢ zmieniata sie wraz z odlegtoscig od tych
obszardow (Rys. 7-6). Krystaliczne czesci otaczajgce strefy amorficzne réznity sie w zaleznosci od
obserwowanych rejonéw prébki. Czesé z nich charakteryzowata silnie polikrystaliczng struktura,
z duzg iloscig steksturowanych nanokrystalitow oraz fazy amorficznej utozonych w pasma.
Zauwazy¢ mozna takze silnie naprezone obszary krystaliczne, w poblizu ktérych krystality byty
znacznie wieksze. Widoczne sg jednak takze spore obszary, w ktérych te strefy amorficzne
otoczone sg bezpoérednio przez ptytki martenzytu (o$ pasa [011]sie), 0 wysokiej gestosci
dyslokacji (Rys. 7-7). Ptytki te jednak otoczone byty strefami bedgcymi mieszaning amorficznego
materiatu oraz nanokrystalitami ktérych uprzywilejowana orientacja nie byta tak silna, jak we
wczesniej opisywanych rejonach. W obydwdch miejscach sktad fazowy przedstawiat zaréwno

obecnosé fazy martenzytycznej B19’, jak i macierzystej B2.
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Rys. 7-6 Obraz w jasnym (a) oraz ciemnym (b) polu wraz z obrazem dyfrakcyjnym (c)
przedstawiajqcy obecnos¢ kanatow amorficznych w probce 25WTP otoczonych przez silnie
zdefektowane obszary bedqce mieszaning nanokrystalitow oraz amorficznego materiatu.

- nm_

Rys. 7—-7-'Obraz w jasnym (a) oraz ciemnym (b) polu wraz z obrazem dyfrakcyjnym (c)
przedstawiajgcy obecnosc¢ kanatow amorficznych w prdbce 25WTP otoczonych przez krystaliczne
obszary o duzej gestosci dyslokacji.
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W pordéwnaniu z 25WTP prébka 25WK charakteryzuje sie znacznie wiekszg iloscig
jednorodnie rozmieszczonych amorficznych czesSci materiatu.  Krystality wystepujace
w amorficznej osnowie byt rozmieszczone w niej w sposéb bardziej réwnomierny (Rys. 7-8).
Zauwazono takze ze ich uprzywilejowana orientacja jest zdecydowanie mniej zauwazalna (Rys.
7-8c). Rejony o znacznie wyziszym stopniu amorficznosci wystepowaty w poblizu wydzielen
pierwotnych Ti;Ni. W mikrostrukturze widoczne sg takze duze ilosci obszaréw krystalicznych.
Strefy krystaliczne charakteryzowaty sie duzg gestoscia dyslokacji i podobnie jak w prébce 25WTP
utozone byty na ksztatt paséw przypominajgcych pierwotne blizniaki martenzytyczne wraz
z blizniakami odksztatcenia, ktére wystepujg w formie mniejszych komaérek otoczonych przez

silnie zdefektowang osnowe (Rys. 7-9).

Rys. 7-8 Obszar probki 25WK o wysokiej amorficznosci zobrazowany w polu jasnym (a) i ciemnym (b) wraz z
obrazem dyfrakcyjnym (c).

: o

e S ‘ B S5
Rys. 7-9 Obrazy pola jasnego (a) i ciemnego (b) obszaru probki 25WK zawierajqgcy zardwno strefy
amorficzne jak i krystaliczne wraz z obrazem dyfrakcyjnym (c).
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Wptyw parametrow obrobki na mikrostrukture

Rys. 7-10 Zestawienie mikrografii pola jasnego, przedstawiajqgcy propagacje kanatu amorficznego
w poblizu granicy ziarna probki 25WK.
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W prébce 25WK zaobserwowano wystepowanie amorficznych kanatéw. Aby dobrze
zanalizowad powstawanie tego elementu mikrostruktury wykonano serie obrazéw w jasnym polu
widzenia zawierajgcym obszary zlokalizowane w poblizu obszaru amorficznego, a nastepnie
wykonano zestawienie poprzez natozenie sgsiednich mikrografii na siebie (Rys. 7-10).

Kanat amorficzny przebiegat w poblizu punktu tgczgcego trzy sgsiadujgce ze sobg ziarna
pierwotne oznaczone jako 1, 2 oraz 3. Na mikrografii widoczne s3 takze 4 wydzielenia pierwotne
Ti;Ni otoczone amorficznymi strefami materiatu oznaczonymi czerwonymi strzatkami. Strefy
otaczajace wydzielenie a) znajdujace sie w ziarnie 1 na znacznie odmienny wyglad w poréwnaniu
do stref otaczajgcych inne wydzielenia. Jest to najprawdopodobniej spowodowane poslizgiem
dyslokacji odbywajgcym sie w tym ziarnie co doprowadzito do ich naktadania sie, az do osiggniecia
gestosci krytycznej powodujgca czesciowa amorfizacje. Powodowato to poszerzanie sie pola
naprezen co skutkowato rozprzestrzenianiem sie kanatu w strone sgsiadujgcego ziarna (zielona
strzatka).

Dalszy poslizg powodowat zwiekszanie sie naprezen w obszarze granicy co finalnie
skutkowato transmisjg dyslokacji do ziarna 2. Poslizg w ziarnie 2 odbywat sie od jego czesci
centralnej, co wydedukowano po ksztatcie stref amorficznych otaczajgcych wydzielenia d) oraz c).
Jednakze, ze wzgledu na to, ze wydzielenia c) oraz b) stanowig bariere dla poslizgu dyslokacji
z centralnej czesSci ziarna 2, propagacja amorficznego kanatu odbywata sie przez transmisje
dyslokacji poprzez granice ziarna, a finalne jej przebicie (zatamanie tej granicy zaznaczone
pomaranczowymi liniami) oraz poslizg w obszarze ziarna 2 znajdujgcym sie nad kanatem
amorficznym.

W dalszych czesciach ziarna 2 kanat nieznacznie sie poszerza co Swiadczy o tym, ze poslizg
dyslokacji pochodzacy od centralnej czesci brat wktad w jego dalszej propagacji w poprzek ziarna
2. Kanat amorficzny dociera do granicy pomiedzy ziarnem 2, a 3 powodujgc wzrost pola naprezen
w ziarnie 3, co skutkuje wiekszym stopniem deformacji w tym rejonie. Nie mniej propagacja
kanatu zostaje zatrzymana. Warto zauwazy¢, ze naprezenia wystepujace podczas
rozprzestrzeniania sie kanatu sg na tyle wysokie, ze prowadza niejako do rozdarcia ziarna,
powodujgc ze jego gorna czes¢ krystaliczna jest obrdécona wzgledem czesci centralnej
(jasnozielone linie). Do nakfadania sie dyslokacji dochodzito takze na granicy ziaren2z3 oraz2z1
powodujgc czeSciowag amorfizacje materiatu w tych obszarach, co zaznaczone jest jasnozoéttymi

strzatkami.
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7.1.3. Analiza préobek o 35% i 40% stopniu deformacii

Przy dalszym zmniejszaniu przekroju poprzecznego proébki, nie zaobserwowano
znaczacych zmian w mikrostrukturze w poréwnaniu z wczesniejszymi zgniotami. Z tego powodu
w analizie pominieto prébki 35WTP oraz 35WK, poniewaz obraz prébek o 40% zgniotu bardzo
dobrze odwzorowuje dalsze deformacje struktury. Materiat nadal umacniat sie poprzez poslizg
i naktadanie sie dyslokacji. Zaobserwowano zwiekszanie sie obszaréw amorficznych oraz
rozdrobnienie nanokrystalitow w nich zawartych. Te zmiany byty nieco bardziej widoczne
w préobce walcowanej w temperaturze kriogenicznej. Na mikrografii w polu jasnym probki 40WK
(Rys. 7-11b) mozina zauwazy¢ wieksze skupienie rejony amorficznych wokdt blizniakow
odksztatcenia niz w przypadku prébek walcowanych w temperaturze pokojowej (Rys. 7-11a).
W obu prébkach obszary te sktadaty sie z martenzytu B19’ oraz austenitu B2, jednak sktad fazowy
probki 40WK byt zdominowany przez faze macierzystg, podczas gdy w préobce 40WTP zawartos¢
poszczegélnych faz byta zblizona do réwnej (Rys. 7-11cf). Zauwazono takze wystepowanie
tekstury krystalograficznej w obu prébkach, ale byta ona znacznie mniejsza w przypadku prébki

40WK.

Rys. 7-11 Mikrostruktury probek 40WTP oraz 40WK zobrazowanych w polu jasnym (a, d) oraz
ciemnym (b, e) wraz z obrazami dyfrakcyjnymi tych obszardw (c, f).
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Sporadycznie w obu prébkach mozna byto zaobserwowaé obszary o znacznie mniejszym
stopniu deformacji (Rys. 7-12). W tych obszarach widoczne byty ptytki martenzytu, w ktérych
widoczne byty komérki dyslokacyjne o podtuznych ksztattach rdzinej wielkosSci, osiggajgce
w niektérych przypadkach wymiary mikrometryczne. Obszary te byty otoczone waskimi sferami

amorficznymi.

Rys. 7-12 Obszary o relatywnie niskim stopniu deformacji w prébkach 40WTP oraz 40WK
zobrazowane w polu jasnym (a, d) oraz ciemnym (b, e) wraz z obrazami dyfrakcyjnymi (c, f).

Rys. 7-13 Mikrografie w jasnym polu obszardw zawierajqcych kanaty amorficzne prébek 40WTP (a)
oraz 40WK (b).
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Rys. 7-14 Obray Wyokoro-zdzie/cze kanatu amorficznego probki 40WK wykonanych w obszarach

od jego srodkowej czesci (1) az do czesci krystalicznych (4), wraz z transformatami Fouriera tych
obszardw z zaznaczonymi obszarami maski, ktore postuzyty do wygenerowania obrazéw

odwrdconej transformaty Fouriera.

83

83:4106414489



W obydwéch prébkach zaobserwowano amorficzne kanaty, ktére otoczone byty silnie
zdefektowanymi strefami charakteryzujgcymi sie mieszaning silnie zdefektowanej czesci
krystalicznej oraz czesciowo amorficznej zawierajgcej nanokrystality (Rys. 7-13). Obszary
zlokalizowane po obu stronach kanatu charakteryzowaty sie odmienng teksturg zaréwno
w preparatach materiatu walcowanego w temperaturze pokojowej jak i kriogenicznej.

Aby dobrze scharakteryzowac strukture kanatéw amorficznej wykonano serie obrazéw
wysokorozdzielczych dla probki 40WK (Rys. 7-14) kierujac sie od centralnej czesci kanatu do silnie
zdefektowanych, krystalicznych obrzezy. Na mikrografiach centralnych czesci (oznaczonych 1 oraz
2) widoczne sg nanokrystality zanurzone w amorficznej osnowie, ktorych wielkosci wahajg sie od
5 do 15 nm. Ich ilo$¢ zwiekszata sie w kierunku obrzezy kanatu. Na transformacie Fouriera obrazu
1 widaé dwa refleksy ktérych wektory sieci odwrotnej odpowiadajg odlegtosci
miedzyptaszczyznowej (001)p1o oraz (110)s2. Przy uzyciu maskowania wybrano obserwowane
refleksy (110)s2 i wykonano odwrotng transformate Fouriera. Widaé na niej, iz krystalit
umieszczony jest w centralnej czesci, natomiast otoczony jest duzg iloscig dyslokacji oraz btedéw
utozenia oznaczonych czerwonymi strzatkami. Nie zaobserwowano zadnych dyslokacji
zlokalizowanych w srodkowej czesci krystalitu. W strefie zamieszczonej na obrazie 2 wystepujg
4 krystality, ktorych  odlegtosci miedzyptaszczyznowe  odpowiadajg  odlegtosciom
miedzyptaszczyznowym (001)s19 oraz (210)s1o.

W strefach zblizonych do krystalicznych obrzezy zamieszczonych na obrazach 3 oraz 4, nie
wida¢ autonomicznych krystalitow, a jedynie silnie zdefektowang strukture martenzytu. Dtugosci
wektoréw przestrzeni odwrotnej odczytane z transformat Fouriera dla tych obrazéw wynoszg
odpowiedni 3,192, 4,608 oraz 6,325 nm™ i sugeruja, ze mozna je odpowiednio przyporzadkowaé
do odlegtosci miedzyptaszczyznowych (110)s1y, (111)s1o Oraz (211)s1o. Nalezy jednak wzigé¢ pod
uwage, ze nie mozna stwierdzi¢ tych orientacji krystalitdow w analizowanym obszaru, ze wzgledu
na widoczne prazki mory wynikajgce z naktadajgcych sie sieci krystalicznych sgsiadujacych
krystalitdw. Na podstawie odwrotnej transformaty Fouriera stwierdzono, ze obszary krystaliczne
byty znacznie wieksze w tych obszarach niz ich odpowiednich w poblizu centralnych czesci kanatu.
Dodatkowo widac takze, ze dyslokacje umieszczone sg nie tylko dookota tych obszaréow ale takze

w ich srodku.
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7.2. Kinetyka krystalizacji materiatu kriowalcowanego.

Do wytworzenia stopu o strukturze nanokrystalicznej wymaganym jest zastosowanie
odpowiedniej obrébki cieplnej, podczas ktérej dochodzi do rekrystalizacji i krystalizacji materiatu
walcowanego oraz wzrostu ziaren. Aby méc kontrolowac rozmiar ziarna wyzarzonego materiatu
wymaganym jest poznanie kinetyki krystalizacji zachodzgcej w materiale, co pozwoli na dobdr
odpowiednich parametrow obrobki cieplnej. Najczesciej uzywang metodg analizy kinetyki
krystalizacji, pozwalajagcym na okreslenie stopnia krystalizacji x w warunkach izotermicznych jest
analiza Johnsona-Mehla-Avramiego-Kolmogorova [98], ktérej matematyczna forma wyrazona
moze by¢ réwnaniem:

x =1—exp (—kt™) (4)
gdzie t — czas, n — wyktadnik Avramiego dotyczacy mechanizmu krystalizacji, natomiast

k — szybkos¢ reakcji wyrazona réwnaniem Arrheniusa:

k = kgexp (— g—;) (5)

w ktérym E, to energia aktywacji procesu, T — temperatura, R — stata gazowa, natomiast ko, to
wspotczynnik przed wyktadniczy.

W celu wyznaczenia parametréw krystalizacji badania przeprowadzono kalorymetryczne
metodg DSC w zakresie 20 - 550 °C z predkosciami grzania 10, 15, 20, 30 oraz 40 °C/min. Do
badan zostato pobranych 10 prébek z mozliwie sgsiadujacych ze sobg obszaréw oraz posiadaty
mase kolejno 104,48, 109,52, 94,30, 106,58, 94,12 mg. Na krzywych DSC zauwazy¢ mozna efekt
relaksacji strukturalnej objawiajacej sie podniesieniem tta majgce swéj poczatek w temperaturze
z zakresu 120 — 140 °C w zaleznosci od predkosci grzania (Rys. 7-15a). Widocznym sg takze efekty
cieplne pochodzace od procesu krystalizacji materiatu. Aby przeprowadzi¢ analize temperatur
charakterystycznych oraz entalpi efektéw cieplnych krystalizacji, odcieto tto metodg van der
Plaatsa (réwnanie 3). Otrzymane funkcje tta zaznaczono przerywanymi liniami na rysunku

Rys. 7-15a. Wyznaczone temperatury wraz z entalpig zostaty umieszczone w tabeli 7-1.
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Tabela 7-1 Temperatury charakterystyczne oraz entalpia krystalizacji wyznaczone na podstawie
krzywych DSC wykonanych przy réznej predkosci grzania.

Temperatura
Predkos¢ Masa Temperatura | Temperatura
poczatku Entalpia
grzania probki piku koncowa
grzania
[°C/min] [mg] [°cl [°cl [°cl [)/g] [k)/mol]
10 104,48 280,2 337,3 371,2 3,30 0,35
15 109,52 283,0 340,8 377,5 3,75 0,40
20 94,30 272,0 343,7 379,9 4,60 0,49
30 106,58 288,8 350,0 385,3 3,77 0,40
40 94,12 294,2 355,3 392,7 3,80 0,41

W celu wyznaczenia energii aktywacji krystalizacji wykorzystano metode Kissingera [99].
Metoda ta wykorzystuje temperature piku efektéow cieplnych Tpeqc Okreslonych dla krzywych
uzyskanych dla probek tego samego materiatu, przy uzyciu roznych predkosci grzania . Réwnanie
Kissingera, ktére wyprowadzone zostato na podstawie réwnania i zatozen Arrheniusa, dla
przemian pierwszego rodzaju ma postac rdwnania funkcji liniowej:

Eq

|- ] ny [kOR] (6)
nNl—4-—| = — n
T2 = RTpent E

Gdzie E./R petni role wspodtczynnika kierunkowego. Po przeprowadzeniu regresji liniowej
dla punktow eksperymentalnych wyznaczono, ze E,=229(21) kJ/mol, co zostato zaprezentowane
na rysunku 4-15. Aby potwierdzi¢ uzyskane wyniki E, wyznaczono takze na podstawie metody

Ozawy-Flynna-Walla [100,101], opierajgcego sie na rownaniu funkcji liniowej:

E,
l =—-1,0516—+C 7,
n(B) , RT+ (7)

w ktérym liczba -1,0516 wynika z przyblizenia Doyla [102], E, takze petni role wspdtczynnika
kierunkowego, natomiast C jest wyrazem wolnym, ktdry nie byt brany pod uwage podczas analizy.
Wyznaczone tg metoda E, = 228(20) klJ/mol ma prawie identyczng od wartos¢ jak wyznaczona

metoda Kissingera.
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Rys. 7-15 Krzywe DSC zarejestrowane uzywajgc roznych predkosci grzania z zaznaczonym
przerywang liniqg ttem wyznaczonym metodq van der Palttsa (a) oraz krzywe DSC z zakresu
zawierajgcego efekt cieplny krystalizacji z odjetym ttem i zaznaczonymi temperaturami piku Tpeax
(b). Wykresy coraz d obrazujq odpowiednio analize danych metodami Kissingera oraz Ozawy-
Flynna-Walla.

Zgodnie z pracg Ozawy mozliwym jest wyznaczenie wyktadnika Avramiego n poprzez
analize nieizotermicznych krzywych DSC. Zaktadajac, ze stopien krystalizacji jest okreslony emisjg
ciepta, stopien krystalizacji w funkcji temperatury moze zostaé okreslony nastepujgcym wzorem
[103,104]:

’ @) dr
X(T) = —f;‘;< A= (8
I, ( ar ) ar

gdzie Tporaz Txoznaczajg odpowiednio temperature poczatku i korica procesu krystalizacji, dH/dT

— pojemnosc cieplng, natomiast A pole pod krzywg DSC od Ty do Ty oraz Ar pole pod krzywa
pomiedzy Tp a kolejnymi temperaturami w zakresie krystalizacji T. Po uzyskaniu krzywych
krystalizacji dla temperatur odczytano stopien krystalizacji z uzyskanych wykreséw dla
temperatur w przedziale 300 — 370 °C oraz wykreslono zgodnie ze wzorem (Rys. 7-16):

log[—In(1 —x)] = —nlog B +C (9)
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Rys. 7-16 Wykres stopnia procesu krystalizacji w funkcji temperatury z zaznaczonymi zakresami
danych ktdre uzyto do analizy wyktadnika Avramiego.
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Uzyskane wartosci wyktadnika Avramiego oscylowaty w przedziale od 0,6 do 0,8. Aby
sprawdzi¢ ewentualny wptyw predkosci grzania na temperaturowo lokalne zmiany wartosci
wyktadnika Avramiego w trakcie krystalizacji, przeprowadzono analize wynikajacg bezposrednio
z réwnan Avramiego, ktora jest stosowana w przypadku analizy zmian mechanizmu krystalizacji
szkiet metalicznych (Rys. 7-17a) [105-108]:

_ Rdin[-In(1-x)]
N T€ViD) (10

Wyniki analizy zostaty zamieszczone na rysunek 7-17b. Ze wzgledu na niepewnosci
spowodowane odcieciem linii bazowe]j krzywych DSC podczas analizy wzieto pod uwage jedynie
obszar w przedziale 0,03>x(T)>0,97. Dla wszystkich predkosci grzania zauwazono, ze wartosc¢
wyktadnika Avramiego spadata na poczatku procesu krystalizacji, az do jej ustabilizowania na
poziomie 0,5 —0,7 (w zaleznosci od predkosci grzania). Podczas dalszego procesu krystalizacji dla
predkosci grzania 10, 15 oraz 20 °C/min widoczny jest powolny, liniowy wzrost wartosci
wyktadnika, czego nie obserwuje sie dla analizy krzywych uzyskanych przy predkosciach grzania
30 oraz 40 °C/min w ktdérych jego warto$¢ nie zmienia sie po osiggnieciu x(T)=0,3, az do
koncowych etapéw procesu. Dla wszystkich predkosci grzania zauwazy¢é mozna wzrost wartosci n,
ktorych srednia wynosi 0,8 dla x(T) = 0,97.

Aby udoktadni¢ oraz sprawdzi¢ poprawnos$é wyznaczonych wartosci wykonano na ich
podstawie dopasowanie réwnania Avramiego w funkcji temperatury do zmian stopnia
krystalicznosci x(T), zaktadajac, ze liniowa zmiana temperatury wzgledem czasu jest sytuacja
przyblizong do serii krotkich wyzarzan izotermicznych [109-111]. Podczas dopasowywania
w pierwszym etapie udoktadniono tylko parametry n oraz ko, natomiast w drugim do
udoktadniania dodano takze parametr E,. Pierwsza pochodna dopasowanej funkcji, przemnozona
przez zmiany entalpi w czasie pozwala na odwzorowanie ksztattu oraz intensywnosci
symulowanego efektu cieplnego [112]. Wyniki tej symulacji zostaty zaprezentowane na rysunku
7-18 i zapisane w tabeli 7-2.

Nalezy wspomnie¢, ze wykonane symulacje zaktadajg niezmiennos¢ parametréw
w trakcie trwania procesu krystalizacji, dlatego tez nalezy traktowac je jako wartosci usrednione
dla catego procesu. Dodatkowo, wyznaczony wspétczynnik przed wykfadniczy ko zostat
wyznaczony w warunkach nie-izotermicznych, dlatego nie ma zastosowania przy analizowaniu

krystalizacji w warunkach izotermicznych.
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Rys. 7-17 Sposdb wyznaczenia krzywej zmian wyktadnika Avramiego n (a) oraz wykresy obrazujgce
zaleznos¢ n(x) wraz ze sredniq wartoscig n w obszarze analizy (b). Obszary wykluczone z analizy
zostaty zaznaczone szarym kolorem.
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Rys. 7-18 Zestawienie dopasowania rownania Avramiego do krzywych stopnia krystalizacji
uzyskanych dla roznych predkosci grzania (a), wraz z zestawieniem pochodnej symulowanej funkcji

do danych eksperymentalne;.
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Tabela 7-2 Parametry procesu krystalizacji, uzyskane podczas dopasowania rownania Avramiego
do danych eksperymentalnych wraz z parametrem dopasowania x°.

Predkos¢ n ko E. ¥

grzania

[°C/min] [a.u.] [st-10%] [kJ/mol] [a.u.]
10 0,741(2) 2,9(2) 227,9(4) 4,75 - 10°
15 0,809(3) 1,8(2) 227,9(5) 7,65 107
20 0,728(2) 1,6(1) 227,9(3) 1,80 - 10°
30 0,712(3) 1,2(2) 227,9(6) 4,49 - 10°
40 0,682(1) 0,8(6) 227,9(4) 0,99 - 10°

7.3. Obserwacje TEM procesu krystalizacji podczas grzania in-
situ

Aby dobrze pozna¢ mechanizmy krystalizacji badanego materiatu, nalezy przeprowadzi¢
bezposrednie obserwacje struktury w trakcie trwania procesu. W tym celu wykonano obserwacje
TEM probki 40WK podczas grzania in-situ. Do grzania uzyto przystawki Protochips Fusion, ktéra
wymaga preparatyki prébek metodg skupionej wigzki jondw (ang. focused ion beam FIB). W tym
celu wykonano zgtad metalograficzny probki 40WK od strony powierzchni walcowanej oraz
wycieto lamele. Lamela bedaca na manipulatorze, zostata poddana wstepnemu Scienianiu tylko
w jej centralnej czesci, aby uzyskaé ksztatt ,stotu” (Rys. 7-19). Nastepnie w chipie bedgcym
wymiennym elementem przystawki, wycieto warstwe weglowg ze $rodkowego otworu
obserwacyjnego, po czym umieszczono probke w tym obszarze oraz zabezpieczono poprzez
naparowanie platyny pomiedzy probky a chipem oraz odcieto manipulator. Lamela zostata
ustawiona w taki sposdb, aby nastepne procedury Scieniania nie naruszyty uktadu elektrycznego
chipu. W kolejnym kroku $cieniono finalnie prébke, co byto mozliwe dzieki wyprofilowanemu
wczesniej ksztattowi ,,stotu”. Chip zostat nastepnie zamontowany na uchwycie oraz zamontowany

w TEM.
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OkV 0.40nA ETD SE  B000x 69mm 15.9um OptiTit 10.3 nm 40nA ETD S 000x 69mm 159um OptiTilt 10.3 nm

%% 0.40nA ETD SE  1500x 6.9mm 84.7um Standard 55.1nm

Rys. 7-19 Preparatyka probki 40WK metodq FIB: a) formowanie ksztaftu stotu oraz wstepnie
scienienie probki na manipulatorze, b) obraz chipu przed umieszczeniem probki wraz z zaznaczonym
czerwonq strzatkq uktadem grzewczym chipu, c) oraz d) wyciecie warstwy weglowej okna
obserwacyjnego, e) umiejscowienie probki na chipie wraz z zaznaczonym niebieskq strzatkg
kierunkiem natarcia wigzki jonow, f) obraz poglgdowy TEM lameli przygotowanej do obserwacji.
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Rys. 7-20 Zmiany struktury probki 40WK w trakcie procesu relaksacji po a) 0, b) 5, ¢) 20 minutach
wyzarzania w 250 °C. Obszar zaznaczony zottym okregiem pokazuje punkt odniesienia.
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Wstepne obserwacje prébki 40WK wykazaty, ze preparatyka nie wptyneta znaczaco na
strukture. Na podstawie obserwacji struktury deformacyjnej zaprezentowanej w podrozdziale
7.1.3 wywnioskowano, ze obszar obserwacji pochodzit z obszaru srédziarnowego materiatu
pierwotnego. Widoczne sg silnie zdefektowane blizniaki odksztatcenia otoczone przez obszary
amorficzne. Zaobserwowano réwniez nanokrystality zawarte w amorficznej osnowie. Obrazy
dyfrakcyjne analizowanego obszaru wykazaty obecno$¢ faz B2 oraz B19'.

Aby zaobserwowac zmiany spowodowane relaksacjg strukturalng prébke podgrzewano
in-situ w 250 °C przez 20 minut (Rys. 7-20). Temperature wybrano na podstawie krzywych DSC
probki 40WK, jako punkt wystepujgcy bezposrednio przed krystalizacjag. Po 5 minutach
zaobserwowano, znacznie wiekszg ilo$¢ krystalitbw oraz uwyraznienie sie granic pomiedzy
obszarami krystalicznymi oraz amorficznymi (zaznaczone na obrazach czerwonymi strzatkami).
Zaobserwowano, ze duza czes$¢ silnie zdefektowanych obszarédw zostata rozdrobniona na mniejsze
krystality (pomaranczowe strzatki). Niektdre krystality po rozdrobnieniu podlegaty nastepnie
czesciowej koalescencji (obszar 2). Widoczne s3g takze obszary, w ktérych komorki dyslokacyjne
podlegajg czesciowej koalescencji, a nastepnie rozpadowi na mniejsze krystality poprzez wzrost
bardziej preferowanych wariantéw krystalograficznych (obszar 1). Na obrazach dyfrakcyjnych
mozna takze zauwazy¢ zmiane sktadu fazowego, gdzie juz na wczesnych etapach relaksacji
nastepuje zanik reflekséw fazy martenzytycznej (022)p19 oraz (031)s1 na rzecz refleksu fazy
macierzystej (200)s.. Dodatkowo kat dezorientacji krystalitdw znacznie sie zmienia, co
wywnioskowano po czeSciowym ujednorodnieniu intensywnosci refleksow (110)s2 wokot
pierscieni dyfrakcyjnych.

Aby zbadac wczesny etap procesu krystalizacji wykonano obserwacje w temperaturze
300 °C przez 20 minut (Rys. 7-21). Zaobserwowa¢ mozna powolny, réwnoosiowy wzrost
krystalitdw osadzonych w amorficznej osnowie. Dodatkowo zauwazyé mozna, ze krystality
umieszczone pomiedzy pierwotnymi blizniakami odksztatcenia na samym poczatku
charakteryzowaty sie réwnoosiowym wzrostem, jednak wraz z czasem ulegaty wzajemnej
koalescencji oraz dalszemu jednoosiowemu wzrostowi wzdtuz granic blizniaczych (czerwone
strzatki). Warto zauwazy¢, ze wiekszos¢ zrekrystalizowanych komérek dyslokacyjnych podobnie
jak krystality posiada wydtuzony jednoosiowo ksztatt. Po zakonczeniu wygrzewania,

w mikrostrukturze dalej sg widoczne obszary amorficzne, co potwierdzajg obrazy dyfrakcyjne.
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Rys. 7-21 Zmiany struktury probki 40WK w poczgtkowych etapach krystalizacji po a) 0, b) 8, ¢) 16,
d) 20 minutach wyzarzania w 300 °C. Obszar zaznaczony zottym okregiem pokazuje punkt
odniesienia.

Obserwacje kolejnego etapu krystalizacji wykonano w temperaturze 380 °C w trakcie 10
minut (Rys. 7-22). W poczatkowych fazach tego etapu, podobnie jak w poprzednim wzrost
krystalitow byt zdominowany poprzez jednoosiowy charakter oraz koalescencje (czerwone
strzatki). Jednakze wraz z trwaniem eksperymentu, zauwazalnym jest stopniowa zmiana
charakteru wzrostu na réwnoosiowy (zielone strzatki), a takze wzmozony, réwnoosiowy rozrost
krystalitow zanurzonych w duzych amorficznych obszarach, ktérych rozrost do tej pory byt

znikomy. Po zakoriczeniu wygrzewania w strukturze nie zaobserwowano obszaréw amorficznych.
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Rys. 7-22 Zmiany struktury probki 40WK w trakcie procesu krystalizacji po a) O, b) 3, c) 6,
d) 10 minutach wyzarzania w 380 °C. Obszar zaznaczony zottym okregiem pokazuje punkt
odniesienia.

Koncowe etapy krystalizacji oraz rozrost ziarna zostaty zaobserwowane podczas grzania
prébki w 500 °C w czasie 2 minut (Rys. 7-23). Zastosowanie tak wysokiej wzgledem temperatury
konca temperatury krystalizacji spowodowato gwattowny rozrost krystalitow. Zaobserwowano,
ze krystality ktére w swoim bezposrednim otoczeniu sgsiadowaty z krystalitami o podobnej
orientacji krystalograficznej, formowaty zespét rGwnoosiowych podziarn, ktére nastepnie ulegaty
koalescencji (obszary zaznaczone zielonymi strzatkami). Zespoty te czesto wystepowaty
w obszarach granic blizniaczych pierwotnej struktury i przyjmowaty wydtuzony ksztatt.

Widocznym jest jednak, ze dominujaca czes¢ krystalitéw wrastata rownoosiowo formujac ziarna
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o wymiarach nanometrycznych (obszary zaznaczone czerwonymi strzatkami). Wartym
odnotowania jest fakt, ze niektére z ziaren o wymiarach mniejszych niz 60 nm znajdujg sie w stanie
martenzytycznym. Prébki nastepnie zostaty poddane kolejnemu wyzarzaniu w 500°C przez
5 minut, a takze 800°C przez 35 minut, w trakcie ktérego zaobserwowano jedynie dalszy rozrost

ziaren.

Rys. 7-24 Obrazy dyfrakcyjne obszaru obserwacji a) bez obrdbki termicznej oraz po wyzarzaniu
w temperaturze b) 250 °C, ¢) 300 °C, d) 380 °C, e) 500 °Ci f) 800 °C. Czerwonym kolorem zaznaczono
pierscienie dyfrakcyjne pochodzqgce od fazy B2, zielonym od fazy R, niebieskim od fazy B19".

98



Obrazy dyfrakcyjne wykonane po kazdym z poszczegdlnych etapdw eksperymentu zostaty
zamieszczone na rysunku 7-24. Wykonane zostaty one w taki sposdb aby przestona dyfrakcyjna
obejmowata w catosci obszar dotychczasowe] analizy. Na obrazach wida¢ pojawienie sie fazy
martenzytycznej B19’ po wyzarzaniu w 380 °C, a takze w 500 °C. Widoczna jest tekstura
krystalograficzna, ktdra nie zanikta wraz z postepujacg krystalizacjg prébki. Tekstura ta zaczeta
zanika¢ po zakoniczeniu procesu krystalizacji w trakcie dynamicznego wzrostu ziaren podczas
grzania w 500 °C. Mozna zauwazy¢ takze, ze wraz z postepujgcg krystalizacjg, a co za tym idzie, ze
stopniowym zanikiem pierscienia rozpraszania spowodowanego przez amorficzng osnowe w jego
miejscu pojawiaty sie nowe refleksy rGwnomiernie rozdystrybuowane wzdtuz tego pierscienia.
Refleksy te pochodzg od krystalitow wzrastajgcych kosztem amorficznej osnowy, ktére nie
posiadaty uprzywilejowanej orientacji krystalograficznej.

Po kazdym etapie grzania wykonano takze obserwacje w jasnym polu widzenia
zawierajgce znacznie szczerszy obraz struktury (Rys. 7-25). Na obrazach zaobserwowaé mozna
duze obszary amorficzne zlokalizowane przy krawedzi lameli. Obszar ten nie jest wynikiem
obrébki plastycznej, a amorfizacji materiatu spowodowanej trawieniem jonami galu podczas
preparatyki lameli, co jest dobrze udokumentowanym artefaktem metody FIB [113,114]. Nie
mniej w trakcie wczesnych etapdw krystalizacji zauwazyé mozna powierzchniowg krystalizacje
tego obszaru wzdtuz krawedzi lameli. Dodatkowo stwierdzono, ze wielko$¢ ziarna dla cieniszych
obszaréow lameli jest zdecydowanie mniejsza w pordwnaniu z obszarami grubszymi wystepujgcymi
w jej centralnej, a takze gornej i dolnej czesci, co najlepiej jest widoczne na mikrografii materiatu
po wygrzewaniu w 500°C przez 5 minut. Ze wzgledu na te obserwacje oraz fakt, iz lamela moze
by¢ traktowana w stosunku to litego materiatu jako obiekt dwuwymiarowy nie analizowano
szybkosci wzrostu krystalitéw oraz ziaren.

Widocznym jest takze, ze wraz z gwattownym rozrostem ziarna w 800°C przez 30 minut
doszto do pekniecia lameli wzdtuz granic ziaren, a wiekszo$¢ z nich znajduje sie w fazie
macierzystej, co jest odmienne w poréwnaniu w strukturg prébki po wyzarzaniu w 500°C przez 5
minut, gdzie widoczne jest duze nagromadzenie ziaren fazy martenzytycznych na gérnej i dolnej
krawedzi prébki. Jest to spowodowane duzymi naprezeniami spowodowanymi w prébce poprzez
zmiany ksztattu ziaren i objetosci lameli. Zmiany te powodowaty naprezenia rozciggajace
dziatajgce w poprzek prébki, co finalnie doprowadzito do jej pekniecia. Dlatego tez nie mozna
stwierdzié, czy faza martenzytyczna zaobserwowana na obrazach dyfrakcyjnych, jest wynikiem

przemian aktywowanych cieplnie poprzez schtodzenie skrystalizowanej struktury do temperatury
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pokojowej, czy tez indukowanych naprezeniem spowodowanym przez skurcz lameli w wyniku

krystalizacji materiatu.

a) )

Rys. 7-25 Mikrografie jasnego pola widzenia w mniejszym powiekszeniu obrazujgce zmiany
strukturalne zachodzgce w potowie lameli po wyzarzaniu w temperaturze a) 250 °C, b) 300 °C,
c) 380 °C, d) 500 °C (przez 2 minuty), e) 500 °C (przez 5 minut), f) 800 °C. Zéttymi prostokgtami
zaznaczono obszary wczesniej poddane analizie.
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7.4. Wplyw temperatury wyzarzania na strukture materiatu

kriowalcowanego

Zgodnie z analizg badan zawartych w poprzednim podrozdziale widocznym jest, ze
mechanizm wzrostu ziaren jest zdecydowanie odmienny od wzrostu krystalitéw w trakcie procesu
krystalizacji. Dlatego tez zasadnym jest zbadanie struktury materiatu po wyzarzaniu w réznych
czasach. W tym celu prébke 40WK podzielono na 9 czesci bezposrednio po kriowalcowaniu,
a nastepnie kazdy z nich wyzarzono w temperaturach 350, 400 oraz 450 °C przez 15, 60 oraz 240

minut.

111 »

g [101]B19’

Rys. 7-26 Obrazy struktury probek 40WK poddanych wyzarzaniu rekrystalizacyjnemu
w temperaturze 350 °C przez a) 15, b) 60 oraz c) 240 minut.
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Struktura prébek po wyzarzaniu w 350°C ztozona jest w wiekszosci z nanometrycznych
ziaren o ksztatcie rownoosiowym (Rys. 7-26). Na podstawie obrazéw dyfrakcyjnych stwierdzono,
iz sg to ziarna fazy macierzystej B2 nieprzejawiajgce uprzywilejowanej orientacji
krystalograficznej. Zaobserwowano takze obszary, w ktorych widoczne sg nie w petni
zrekrystalizowane ziarna o jednoosiowo wydtuzonym ksztatcie. Obszary te ztozone sg z ziaren faz
macierzystej B2 oraz martenzytycznej B19’. Obrazy dyfrakcyjne tych ziaren ukazujg teksture
krystalograficzng, a nawet monokrystaliczny charakter niektérych podziarn. W prébce wyzarzonej
w 350°C przez 60 minut, zaobserwowano pasmo réwnoosiowych, zrekrystalizowanych ziaren
o rozmiarach znacznie przekraczajagcych 100 nm. Na podstawie analizy procesu krystalizacji

wywnioskowano, ze to pasmo ziaren powstato w obszarach szerokich kanatéw amorficznych
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Rys. 7-27 Obrazy struktury probek 40WK poddanych wyzarzaniu rekrystalizacyjnemu w
temperaturze 400 °C przez a) 15, b) 60 oraz c) 240 minut.
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Prébki wyzarzane w 400 °C przedstawiajg bardzo podobng strukture, jednakze jej ziarna
posiadajg wiekszy rozmiar (Rys. 7-27). Podobnie jak w przypadku prébek wyzarzanych w 350 °C
widoczne s3 takze steksturowane obszary, w ktérych podziarna charakteryzowaty sie znacznie
wiekszym rozmiarem w poréwnaniu z pozostatymi czeSciami struktury.

Widocznym jest, ze pod wptywem temperatury 450 °C ziarna ulegty gwattownemu
rozrostowi (Rys. 7-28). Ich ksztatt podobnie jak w poprzednich przypadkach byt w wiekszosci
rownoosiowy. Widocznym jest jednak, ze w niektdorych obszarach utozone sg one wzdtuz pasm
deformacyjnych. Podczas obserwacji zauwazono, ze obszary o uprzywilejowanej orientacji
krystalograficznej wystepowaty zdecydowanie rzadziej. Obrazy dyfrakcyjne zarejestrowane dla

tych préobek przedstawiaty obecnosc jedynie fazy macierzystej B2.

Y S é‘}‘ g <5 ] v

Rys. 7-28 Obrazy struktury probek 40WK poddanych wyzarzaniu rekrystalizacyjnemu
w temperaturze 450 °C przez a) 15, b) 60 oraz c) 240 minut.
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W celu analizy wzrostu ziarna, wykonano szereg obrazéw w ciemnym polu dla wszystkich
obserwowanych préobek. Nastepnie przy pomocy programu do analizy obrazu dla kazdej z prébek
zmierzono kilkaset ziaren oraz wykres$lono je na histogramach widocznych na rysunku 7-29. Do
analizy przyjeto jedynie ziarna w ktérych bezposrednim otoczeniu nie wystepowaty ziarna dajace

podobny wktad w wigzke ugietg wybrang do stworzenia obrazu w ciemnym polu.
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Rys. 7-29 Rozktad wielkosci ziarna wraz z dopasowang funkcjq logarytmicznqg rozktadu dla probek
40WK poddanych wyzarzaniu w temperaturach 350, 400 oraz 450 °C przez 15, 60, 240 minut.

Widocznym jest, ze wszystkie probki posiadajg logarytmiczny rozktad wielkosci ziarna.
Rozktad ten wraz ze zwiekszajgcymi sie temperaturg i czasem wyzarzania poszerzat sie oraz
zmieniat swdj logarytmiczny charakter na korzy$¢ rozktadu normalnego, co jest najbardziej

widocznym dla prébek wyzarzanych w 450°C.
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W celu odpowiedniej kontroli wielkosci ziarna waznym jest okreslenie kinetyki wzrostu
ziaren. Dane uzyskane podczas izotermicznego wyzarzania mogg postuzy¢ do tego celu. Nalezy
woéweczas przyjac rdwnanie Becka przeksztatcone do nastepujgcej formy [115]:

D™ — D} =kt (11)
w ktérym D to wielkos¢ ziarna po czasie wyzarzania t, Do to poczgtkowa wielkos$¢ ziarna, n to
wyktadnik wzrostu ziaren, natomiast k to wspodtczynnik wzrostu ziaren, ktéry jest opisywany
rownaniem Arrheniusa (5). t3czac te dwa rdwnania mozna uzyska¢ nastepujgcy zaleznosé

w formie réwnania liniowego:

D™ — DY E,,
ln<T>——ﬁ+lnko (12)

w ktérym wspdtczynnikiem kierunkowym jest energia aktywacji rozrostu ziarn E,. Poprzez
wykreslenie danych eksperymentalnych zgodnie z tym rédwnaniem, mozliwym jest okreslenie
energii aktywacji procesu (Rys. 7-30). W tym celu przyjeto n = 4 ze wzgledu na réwnoosiowy
wzrost ziaren w okresie ich rozrostu, natomiast Dy = 15 nm, co zostato wyznaczone na podstawie

obserwacji probki 40WK niepoddanej wyzarzaniu rekrystalizacyjnemu.

" TDane: = 15min e 60min 4 240min
14 1Dopasowanie: 15 min 60 min 240 min
13 H W
12 N y = 33,33211x + 59,23389
=] y = 32,93573x + 58,10448
S y = 32,68408x + 57,13232
0 10 ]
I i [ J
<t 9'_ A
S .
= ]
£ ]
64
J | |
54 ®
] A
i——77 7 T T T [ T T T T
1,35 1,40 1,45 1,50 1,65 1,60 1,65

1000/T
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Rys. 7-30 Wielkosci ziarna wykreslone zgodnie z rdwnaniem (12) w celu okreslenia parametrow
rozrostu ziarna dla probki 40WK.
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Na podstawie wyzej opisanej analizy oszacowano, ze energia aktywacji rozrostu ziaren
wynosi 274 = 17 kl/mol. Widocznym jest, ze wyraz wolny dopasowanej funkcji liniowej (bedacy
odpowiednikiem In(ko)) zmniejsza sie wraz ze zwiekszajgcym sie czasem wyzarzania. Moze by¢ to
jednakze spowodowane zmieniajgcym sie wykfadnikiem wzrostu n w trakcie procesu wzrostu
ziaren. Zmiana wyktadnika czesto wynika z naprezen resztkowych obecnych po procesie
rekrystalizacji, lokalnej tekstury, czy koalescencji ziaren i jest czesto obserwowana podczas analizy
kinetyki wzrostu ziaren w nanomateriatach metalicznych [115-118]. Do dalszych obliczen przyjeto
usredniong wartosc ko= 2,58 - 102> nm/s. W celu weryfikacji parametréw uzyskanych podczas analizy
wyznaczono minimalng temperature potrzebng do rozrostu ziarna. Podczas wyzarzania w niskich
temperaturach mozna przyjaé, ze rozrost ziarna jest znikomy, dlatego tez aby wyznaczy¢ temperature

minimalng rozrostu ziarna mozna zapisac:

T = _lrz blizajac,ze | D' Dy =0 (13)
min = 2 ke przyblizajac,ze In n =
Obliczona w ten sposéb Tmin = 290,6 °C bardzo dobrze koreluje z danymi

eksperymentalnymi wyznaczonymi metodg DSC (Tabela 7-1). Na podstawie wyznaczonych
parametréw wzrostu ziaren wykresSlono funkcje zmian wielkoSci ziarna w czasie oraz
eksperymentalne srednie wielkosci ziarna, co przedstawiono na rysunek 7-31.

320
300 4 Dane: = 350 °C e 400 °C A 450 °C
280 1 Dopasowanie: 350 °C 400 °C 450°C T
260 -
240 -
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Y
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20 ] t
0 ——+ ~ 1 - - - 1 - T T 1 T T
0 60 120 180 240
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Rys. 7-31 Zmiany wielkosci ziarna probek 40WK wyzarzanych w temperaturach 350, 400 i 450 °C
przez 15, 60 oraz 240 minut, wraz z dopasowangq funkcjq wzrostu ziarna.
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Dopasowana funkcja rozrostu ziarna mimo, iz miesci sie w granicach niepewnosci
pomiarowych wielkosci ziarna, posiada widoczne rozbieznosci z danymi eksperymentalnymi
w przypadku wyzarzania w 240 minut. Moze by¢ to spowodowane wczesniej wspomniang zmiang
wyktadnika wzrostu ziaren. Mimo tego dopasowana funkcja dobrze opisuje wzrost ziaren w czasie
wyzarzania do 60 minut, ktéry w wiekszosci przypadkéw jest stosowany podczas wyzarzania
rekrystalizacyjnego [50,119-121].

Dodatkowo, przeprowadzono analize zmian charakteru przemiany martenzytycznej
zachodzgcych w prébkach po rekrystalizacji (Rys. 7-32). Widocznym jest, ze w prdbkach
wyzarzonych w 350 °C, ktdrych ziarna posiadaty w wiekszosci rozmiar nie przekraczajacy 60 nm
widoczna jest przemiana B2<>R. Podczas analizy w okolicach -2 oraz -59 °C zaobserwowano takze
efekty cieplne o niskiej entalpii (Tabela 7-3). Zgodnie z analizg przemiany martenzytycznej opisang
w rozdziale 3.3 przyporzadkowano je kolejno do przemian B2->B19’ oraz R¢>B19’. W prdbkach
wyzarzanych w temperaturach 400 oraz 450 °C nie obserwowano przemiany B2->B19’. Wraz ze
zwiekszajgcym sie rozmiarem ziarna zaobserwowano przesuwanie sie temperatur przemian
B2¢>R w kierunku nizszych, a takze wzrost entalpii oraz histerezy tych przemian. Dodatkowo
zaobserwowaé mozna wzrost temperatur przemian R¢>B19’ potgczony ze wzrostem ich entalpii.
W prdébkach charakteryzujgcych sie Srednim rozmiarem ziarna wiekszym niz 140 nm przemiany
B19'>R oraz R->B2 ztgczyty sie w jedng przemine bezposrednig B19’>R. Temperatura tej
przemiany wraz ze wzrostem ziarna pozostawata w okolicach 43 °C. Widoczne jest takze, ze
prébce o D >60 nm entalpie przemian B2->R oraz R->B19’ rosna, natomiast ich temperatury
zblizajg sie do siebie.

Tabela 7-3 Zmiana entalpi przemian wraz z rosngcym rozmiarem ziarna.

350°C 350°C 400 °C 400 °C 400 °C 450 °C 450 °C 450 °C
15 min 60 min 15 min 60 min | 240 min | 15 min 60 min | 240 min
D[nm] ; 23,4 | 286 | 664 | 813 | 978 | 1413 | 1736 | 2114
B2->R ! 4,29 4,49 5,86 5,86 6,62 6,11 6,53 6,72
= R->B19’ ; 0,69 0,82 3,41 6,66 9,62 10,76 13,39 14,27
E B2->B19’ ! 0,19 0,26 NIE ZAOBSERWOWANO
S [ BigsR |
i -12,08 | -12,83 | -16,89 | -19,33 | -20,31 | -19,77 | -21,10 | -21,56
R->B2 i
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Rys. 7-32 Krzywe DSC dla prébek 40WK wyzarzonych w 350, 400 i 450 °C przez 15, 60 i 240 minut
wraz z wykresem zmian temperatur piku poszczegdlnych efektow ciepinych.
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8. Dyskusja wynikow

8.1. Wstepna charakterystyka struktury i wlasciwosci stopu

NiTi poddanego walcowaniu kriogenicznemu

Celem badan przeprowadzonych w rozdziale 3 byto zbadanie mozliwosci uzyskania
nanokrystalicznej formy stopu NiTi poprzez kriogeniczne walcowanie. Materiat zostat poddany
przerdbce plastycznej do uzyskania 17, 20, 25 i 35% stopnia zgniotu. Badania prébki o 35% stopniu
deformacji wykazaty dwa typy mikrostruktury. Jeden z nich przedstawiat silnie zdefektowane
obszary krystaliczne w formie ptytek, ktére sktadaty sie z faz przejsciowej R oraz martenzytycznej
B19’, oraz sasiadujgcych z nig obszaréw amorficznych. Ptytki te sg pozostatosciami po fazie
martenzytycznej zdefektowanej w poczatkowym stadium obrébki plastycznej. Dotychczasowe
prace zwigzane z obrdobka tych materiatdéw w fazie austenitycznej metoda przeciskania w kanale
katowym w temperaturze pokojowej, w ktorych uzyskuje sie duzy stopien rzeczywistego
odksztatcenia, pokazujg podobne wyniki [122]. Odksztatcenie plastyczne zachodzi na drodze
przemiany martenzytycznej indukowanej naprezeniem B2 - B19’, nastepnie poslizgu dyslokacji
w poprzek ptytek martenzytu. Jednakze w pracy tej wykazano, ze podczas dalszego wzrostu
naprezen nastepuje przemiana odwrotna indukowana duzym odksztatceniem plastycznym
i powstaje faza macierzysta B2. Podobne spostrzezenia mozna zauwazy¢ w innych pracach,
w ktdrych proces przerébki plastycznej jest przeprowadzany na materiale znajdujgcym sie w fazie
martenzytycznej [123,124]. Karman i inni [125] postulujg, ze znaczna cze$é pracy odksztatcenia
jest przeksztatcana na ciepto w wyniku oddziatywania wielu granic blizniaczych martenzytu,
w obrebie ktérych moze dochodzi¢ do znacznego nagromadzenia dyslokacji [126]. Ze wzgledu na
niskie przewodnictwo cieplne, temperatura tylko lokalnie moze przekracza¢ temperature
przemiany A, a faza B2 wystepuje witasnie w tych obszarach. W zaprezentowanych w tym
rozdziale obserwacjach, materiat byt poddany przerdbce plastycznej w temperaturach
kriogenicznych, co skutecznie zablokowato przemiane odwrotng, przez co w mikrostrukturze
materiatu odksztatconego nie obserwuje sie fazy B2, natomiast wzdtuz pierwotnych granic
blizniaczych martenzytu obecne sg znaczne ilosci fazy amorficznej. Nalezy takze zwrdci¢ uwage na
fakt, ze poprzez ECAP uzyskuje sie duzo wieksze odksztatcenie rzeczywiste &,, ktére w przypadku

wyzej wymienionej pracy Karmana i in. wyniosto 1,16. W poréwnaniu z materiatem walcowanym
do 35% redukcji przekroju poprzecznego jest to wartos$¢ niemalze 3 razy wieksza (g, = In (%) =

0,43 ). Mimo tej rdoinicy obserwowana deformacja struktury materiatu walcowanego
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w temperaturach kriogenicznych jest duzo wieksza. Obrazy dyfrakcyjne obszaréw krystalicznych
wykazujg nieréwnomierne rozmieszczenie intensywnosci pierscieni dyfrakcyjnych, co sugeruje
obecnosé¢ lokalnej tekstury krystalograficznej. Podobne obserwacje mozna zaobserwowac
w badaniach synchrotronowych stopu NiTi poddanego procesowi ciggniecia na zimno, gdzie
materiat poddany duzym odksztatceniom plastycznym moze wykazywaé teksture
krystalograficzng w obszarze badawczym o wymiarach 0,5 x 0,5 mm? [51]. Tekstura jest bardzo
czesto obserwowana w stopach NiTi z pamiecig ksztattu jednak moze stanowié¢ problem
w niektérych zastosowaniach [127-129].

Drugi typ mikrostruktury jest zdominowany przez obecno$¢ amorficznych fragmentow
materiatu. Na obrazach wysokorozdzielczych mozna zauwazy¢ nanokrystaliczne obszary fazy B2.
Jak wczesniej opisano, obszary amorficzne w stopie NiTi po obrdbce plastycznej sg wynikiem duzej
gestosci dyslokacji. Koike i inni na podstawie obserwacji w transmisyjnym mikroskopie
elektronowym stopu walcowanego do 30% i 60% postulowali, ze gdy dyslokacje s3 oddalone od
siebie o mniej niz 1 nm, ich rdzenie naktadajg sie na siebie, co powoduje przejscie struktury
krystalicznej w amorficzng [47]. Oszacowali oni, ze wartos¢ krytyczng dla stabilnosci struktury
krystalicznej stanowi gesto$¢ dyslokacji wynoszaca 10%*/cm?. Jednoczes$nie warto zauwazyé, ze
obserwowane obszary nie mogg by¢ uznane za czysto amorficzne ze wzgledu na obecnosé
nanokrystalitdw, ktére sg pozostatoSciami pierwotnej struktury odksztatconego materiatu.
Obserwacje tego typu mikrostruktury przedstawiaty takze znacznie wyzszy stopien deformacji
czesci krystalicznej w ktérej krystality byty zdecydowanie mniejsze co wida¢ na obrazach
wykonanych w polu ciemnym (Rys. 6-1b).

Mikrostruktura prébek o 17%, 20% oraz 25% stopniu deformacji poddanych obrébce
termicznej charakteryzuje sie zrekrystalizowanymi ziarnami gtéwnie fazy macierzystej B2. Srednia
wielkos$¢ ziaren maleje wraz ze wzrastajgcym stopniem odksztatcenia plastycznego. Moze to by¢
wynikiem mniejszego stopnia deformacji struktury, co skraca czas rekrystalizacji, a jednoczesnie
wydtuza czas wzrostu ziaren. We wszystkich badanych prébkach zaobserwowano lokalng teksture
krystalograficzng, jednak stawata sie ona coraz mniej dominujgca przy wiekszych stopniach
odksztatcenia. Ziarna o zblizonej orientacji krystalograficznej uktadaty sie w ksztatt ptytek, co
mozna zauwazy¢ na obrazach wykonanych w ciemnym polu. Jest to bezposredni efekt
mechanizméw deformacji opisanych w poprzednich akapitach. Komérki dyslokacyjne utozone
w poprzek ptytek martenzytu oddzielonych od siebie przez pasma obszaréw amorficznych,

utworzonych na granicach blizniaczych, w wyniku procesu rekrystalizacji przeksztatcajg sie
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w ziarna, po czym nastepuje ich wzrost, ktory jest preferencyjny wzdtuz ptytek pierwotnej fazy
martenzytycznej. Wzrost poszczegdlnego ziarna jest hamowany przez jego s3siadow
podlegajgcych temu samemu procesowi, co powoduje ich rozrost w poprzek ptytek.

Mikrostruktura préobki o 35% stopniu deformacji po obrébce termicznej wykazuje
wyraznie odmienng charakterystyke. Mozna zauwazyé, 7e proces rekrystalizacji nie zostat
zakonczony, co skutkuje obecnoscig obszaréw amorficznych w materiale. W pordwnaniu
z materiatem nieodksztatconym, obszary amorficzne zawierajg nanokrystality nie tylko fazy
macierzystej B2, ale takze martenzytycznej B19' oraz przejsciowej R.

Warto zauwazy¢, ze te obszary czesto tworzg sie¢ amorficzng i wystepujg w poblizu
pierwotnych wydzielen bogatych w tytan, ktére w wyjsciowym materiale wystepujg tylko na
granicach ziaren. Analiza obrazéw dyfrakcyjnych wykazata, ze obszary krystaliczne otaczajgce te
strefy majg odmienng lokalng teksture krystalograficzng, co sugeruje, ze przed odksztatceniem
obszary te wykazywaty inng orientacje krystalograficzng. Dodatkowo, obserwacje te
potwierdzono technikg mapowania orientacji krystalograficznej krystalitdw znajdujacych sie po
dwoch stronach kanatu amorficznego. Taki obraz mikrostruktury jest wynikiem nakfadania sie
dyslokacji na granicach ziaren, ktdre sg energetycznie znacznie wiekszg barierg do pokonania
przez poslizg, niz granice blizniacze. Dodatkowo, granice miedzyfazowe stop-wydzielenie
stanowig jeszcze wyzszg bariere energetyczng. Istnienie tego typu defektéw powoduje jeszcze
wyzsze naprezenia w tych obszarach, przez co faza amorficzna jest obecna takze w prdbkach
0 25% stopniu deformacji w bezposrednim otoczeniu wydzielen Ti;Ni (Rys. 6-7). Prowadzi to do
znacznie wiekszej deformacji struktury, co ogranicza wystepowanie duzej ilosci nanokrystalitow
w tych obszarach. Nanokrystality zatopione w amorficznej osnowie dziatajg jako zarodki
krystalizacji, co obniza energie aktywacji tego procesu w poréwnaniu do struktur czysto
amorficznych uzyskanych na drodze formowania rotacyjnego z fazy ciektej (ang. melt spinning)
lub rozpylania jonowego [46,130,131]. Ze wzgledu na mniejszg liczbe zarodkéw w formie
nanokrystalitéw, obszary te nie sg zdolne do krystalizacji podczas obrébki termiczne;.

Wptyw zmian mikrostrukturalnych na wtasciwosci mechaniczne stopu po obrébce
termomechanicznej zostat zbadany przy uzyciu pomiaréw mikrotwardosci. Wykazano, ze
rozdrobnienie ziarna ma silny wptyw na umocnienie materiatu. W wielu nanostrukturalnych
stopach, takich jak np. stopy niklu, zaobserwowano zatamanie prawa Halla-Petcha ponizej pewnej
krytycznej wartosci wielkosci ziarna [132,133]. W przeprowadzonych badaniach wykazano, ze

twardos¢ stopu koreluje w sposob liniowy z rozdrobnieniem ziarna. W zwigzku z tym,
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zdecydowano sie na wykonanie map rozktadu mikrotwardosci na przekroju poprzecznym
walcowanego materiatu, w celu zbadania niejednorodnosci deformacji wystepujacych podczas
obrébki.

Przeprowadzona analiza wykazata, 7ze rozktad twardosci na przekroju poprzecznym
materiatu jest w przyblizeniu jednorodny wzdtuz kierunku normalnego ND. Jednakze wzdtuz
kierunku poprzecznego TD zaobserwowano rdznice w twardos$ci materiatu, ktdre rosty w kierunku
$rodka materiatu. Jest to spowodowane ksztattem walcowanego materiatu, ktéry wptywa na
proces deformacji. Jednakze w miare zwiekszania stopnia deformacji, wartosci twardosci byty
bardziej jednolite na catym przekroju prébki.

Badania metodg XRD wykazaty, ze wszystkie analizowane prébki miaty wielofazowg
strukture, sktadajacg sie z faz B2, R oraz B19'. Przy wyzszym stopniu deformacji zaobserwowano
wyrazne stabilizowanie sie pewnej ilosci martenzytu B19' oraz austenitu B2 przy wszystkich
badanych temperaturach. Stabilizacja martenzytu jest czesto spotykana w stopach NiTi
poddanych deformacji plastycznej [134—-137]. Stabilizacja fazy B2 o wysokiej temperaturze jest
zwigzana z wielkoscig ziaren mniejszg niz 50 nm, w ktérych nie zachodzi przemiana
martenzytyczna aktywowana cieplnie. Sun i inni potwierdzili, ze jest to zalezne od grubosci granicy
rozdziatu faz B2-B19', ktéra jest mniejsza od Srednicy ziarna w nanostrukturalnych stopach NiTi
[56].

Dodatkowe badania kalorymetryczne wykazaty, ze przemiana martenzytyczna zachodzaca
w badanym stopie ma wielostopniowy charakter. Krzywe cieplne otrzymane z analizy DSC
pokazaty wystgpienie 4 efektow cieplnych podczas procesu chtodzenia oraz 3 efektéw cieplnych
podczas procesu podgrzewania. To dodatkowo potwierdza ztozong nature przemian fazowych
zachodzgcych w badanym stopie po obrébce termomechanicznej.

Wyniki pomiaréw in-situ XRD w funkcji temperatury wykazaty, ze efekty cieplne 1c, 2c
oraz 2g s3 zwigzane z przejsciem fazowym B2<>R, co zostato potwierdzone réwniez przez
obserwacje niewielkiej histerezy cieplnej charakterystycznej dla tej transformac;ji [138,139]. Dane
DSC przedstawione w tabeli 6-1 rowniez wskazujg, ze wyzszy stopien deformacji prowadzi do
wyzszej temperatury przemiany fazowej do fazy R. Jest to zgodne z wynikami literaturowymi,
ktore wskazujg, ze naprezenia sieci sprzyjajg przemianie w faze R, podczas gdy przemiana w B19’
przesunieta jest w strone nizszej temperatury. Na podstawie korelacji pomiardw in-situ XRD i DSC

wywnioskowano takze, ze efekty cieplne 4c oraz 1g odpowiadajg przemianie R¢>B19’. Para
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efektow cieplnych 3c oraz 3g zwigzana jest zatem z t3 sama przemiang strukturalng, jednak jej
identyfikacja wymaga gtebszej dyskus;ji.

Wystepowanie wieloetapowych przemian fazowych czesto jest spowodowane
obecnoscig wydzielen NiyTis, ktdre powodujg lokalne zubozenie stopu w nikiel, prowadzac do
niejednorodnosci sktadu chemicznego [10]. Te wydzielenia mogg powstawaé¢ w temperaturze
450°C w wyniku dtugich czasdow nagrzewania, jednak nie zostaty zaobserwowane w badanych
materiatach podczas obserwacji TEM. Drugim czestym powodem wieloetapowego charakteru
przemiany jest odksztatcenie plastyczne powodujgce duze pola naprezen zgromadzone
w materiale. Podczas procesu poligonizacji w materiale $ciany dyslokacyjne powodujg
wystepowanie regiondéw o roznych polach naprezen (o roznej gestosci dyslokacji). Skutkuje to
tym, ze przemiana martenzytyczna w obszarach o duzej gestosci dyslokacji zachodzi
w temperaturach nizszych co powoduje rozdzielenie przemiany R->B19’ [140]. W badanym
materiale nie zaobserwowano jednakze dyslokacji, a proces poligonizacji zostat zakoriczony.

Analizujgc dane in-situ XRD zauwazy¢ mozna, ze intensywnos¢ refleksu (110)s: ciagle
maleje przy wzroscie intensywnosci refleksu (200)s19. Dodatkowo entalpia efektéw 3c oraz 3g nie
zmienia sie mimo podwyzszenia temperatury wyzarzania oraz znacznego zwiekszenia jego czasu.
Dtugotrwata obrébka cieplna powinna skutkowaé petng rekrystalizacjg materiatu [141]. Jezeli za
powstanie efektu cieplnego odpowiada przemiana R->B19’ oznaczatoby to, ze efekt cieplny 3g
powinien odpowiadac¢ przemianie B19'->R. Czesciowe krzywe DSC pokazaty takze, ze efekt cieplny
3g zachodzi w duzo wyzszych temperaturach niz 2g (przemiana R->B2) oraz nie zaobserwowano
wzrostu intensywnosci refleksu (300)r ani spadku wartosci wspotczynnika kierunkowego funkcji
liniowej. Na podstawie tych obserwacji mozna wykluczy¢ przemiane Ré>B19’. Nalezy takze
wykluczy¢ przemiane B2¢>R ze wzgledu na bardzo duza histereze przemiany. Dlatego tez efektom
cieplnym 3g oraz 3c przyporzagdkowano przemiane bezposrednig B2¢>B19’. Podobny charakter
przemiany obserwowany jest takze w danych literaturowych [142]. Przyczyng takiego charakteru
przemiany sg makroskopowe niejednorodnosci struktury spowodowane samym ksztattem
obrabianego stopu, ktére zostaty ujawnione poprzez mapy mikrotwardosci. Materiat na obrzezach
poddawany byt znacznie mniejszym odksztatceniom plastycznym. Dodatkowo zauwazy¢é mozna,
ze entalpia efektu 3c malata wraz ze zwiekszajacym sie stopniem deformacji, przy czym twardos¢

na przekroju poprzecznym badanych préobek stawata sie bardziej jednorodna.
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8.2. Wplyw temperatury walcowania na strukture stopu NiTi

Obserwacje porownawcze prdobek odksztatconych w temperaturze kriogenicznej oraz
w temperaturze pokojowej ukazaty, ze préobki walcowane w temperaturze ciektego azotu
charakteryzujg sie znacznie wiekszg deformacjg struktury. Spowodowane jest to efektem
supersprezystosci. Podczas deformacji materiatu w temperaturze pokojowej w jego strukturze
zachodzi przemiana oraz reorientacja martenzytu, ktére w przypadku stopéw NiTi sg odwracalne,
a dopiero nastepnie zachodzi trwate odksztatcenie plastyczne poprzez blizniaczenie deformacyjne
oraz poslizg [143]. Materiat walcowany w temperaturze kriogenicznej wykazuje strukture
martenzytyczng aktywowang cieplnie. Poprzez utrzymywanie materiatu w obnizonej
temperaturze podczas procesu walcowania, w materiale nie zachodzi przemiana odwrotna, przez
co odksztatcana jest tylko struktura martenzytu.

W stopach NiTi odksztatcanie fazy martenzytycznej zachodzi gtéwnie poprzez reorientacje
wariantow blizniaczych <101> typu Il oraz nastepne powstawanie blizniakdw deformacyjnych
(100) oraz (010) [144,145]. W prébkach 15WK oraz 15WTP wystepowanie tego typu blizniakéw

byto rzadsze, natomiast czesciej obserwowane byty blizniaki <101> typu Il. W prébce 15WTP

zaobserwowano takze blizniaki (111) typu I, w ktérych wnetrzu widoczny byt proces poélizgu
dyslokacji, co byto obserwowane w literaturze juz przy niskich stopniach odksztatcenia [146,147].
Dyslokacje te byly jednak blokowane poprzez granice blizniacze, co uniemozliwiato zajscie
blizniaczenia deformacyjnego, a takze powrotu do fazy macierzystej B2 po zakoriczeniu procesu
walcowania oraz stabilizacji martenzytu [148]. Blokowanie tych dyslokacji mogto by¢
spowodowany przez tarasowg budowe granicy blizniaczej (Tll) [149]. Dodatkowo
zaobserwowano, ze blizniaki <101> typu Il prébek WK sg znacznie wezsze niz probek WTP oraz nie
widaé wyraznie przewazajgcego wariantu tych blizniakéw. Jest to spowodowane bezposrednio
obnizong temperaturg deformacji. Dane literaturowe pokazujg, ze kriogeniczne temperatury
znacznie obnizajg energie btedu utozenia materiatéw metalicznych [150]. Wiadomym jest, ze w
materiatach o niskim btedzie utozenia mechanizm deformacji poprzez blizniakowanie jest bardziej
preferencyjny od poslizgu dyslokacji, co w przypadku stopdw NiTi powoduje wiekszg akomodacje
odksztatcen poprzez blizniakowanie [151,152].

W preparatach materiatdw o wyzszych stopniach zgniotu zaobserwowano, ze we
wszystkich probkach wystepujg obszary amorficzne, jednakze w prébkach WK byto ich znacznie
wiecej. Zaobserwowac¢ mozna dwa typy obszarow amorficznych. Jednym z nich sg amorficzne

kanaty, natomiast drugim linie amorficzne wystepujgce w wiekszej ilosci pomiedzy (ale czasem
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takze wewnatrz) blizniakami odksztatcenia. Na podstawie odchylen od kata Bragga (wyrazonych
poprzez prazki ekstynkcyjne na obrazach wysokorozdzielczych TEM) Koike [47] okreslit, ze
amorfizacja stopdw NiTi nastepuje w wyniku naktadania sie dyslokacji, kiedy ich gestos¢
przekracza 10 cm™. Poslizg zachodzacy w strukturze martenzytycznej w stopach NiTi aktualnie
nie jest dobrze poznany. Istnieje jeden system poslizgu, ktéry zostat potwierdzony poprzez
symulacje oraz obliczenia teoretyczne [153,154]. Jest to system (100)[010], ktory odbywa sie
w ptaszczyznie blizniakéw odksztatcenia i ze wzgledu na niskg bariere energetyczng 20 mJ-m?,
zachodzi juz przy naprezeniu wynoszagcym 277 MPa [155]. Ten system poslizgu jest
odpowiedzialny za linie amorficzne znajdujace sie pomiedzy blizniakami odksztatcenia i prowadzi
blokowania oraz naktadania sie dyslokacji na przeszkodach takich jak granice ziaren czy
wydzielenia drugiej fazy Ti;Ni, czy granice blizniacze. Nanokrystality obserwowane wzdtuz tych
linii, sg nieodksztatconymi komdrkami fazy B19’, ktéry wraz z postepujagcym poslizgiem moga
obraca¢ sie zmieniajgc swg pierwotng orientacje. System (100)[010] nie posiada jednak
dostatecznej liczby wariantow aby dostosowac sie do dowolnego kierunku naprezenia, dlatego
domniemywa sie istnienie drugiego systemu poslizgu (010)[100], ktéry moze wystepowac przy
naprezeniach przekraczajgcych 1700 MPa [155]. W przypadku materiatu kriowalcowanego,
naprezenia lokalne mogty przekroczy¢ te wartos¢. Niemniej, uwaza sie, ze bardziej preferowanym
od poslizgu w tym systemie jest tworzenie sie blizniakdw odksztatcenia (010), ze wzgledu na nizszg
energie tego defektu [153]. W probce 25WK zaobserwowano kanat amorficzny wytworzony
w poblizu granicy ziarna. Widocznym jest, ze czes¢ ziarna zlokalizowana powyzej kanatu, zostata
wyraznie skrecona, natomiast granica ziarna wystepujgca przy amorficznym kanale zostata
»Zerwana”. Jest to bezposrednim wynikiem blokowania sie dyslokacji w tym rejonie. Najnowsze
publikacje Sittnera i innych dotyczace blizniakowania deformacyjnego i poslizgu zachodzacych
w martenzycie B19’, moga ttumaczy¢ tak duze deformacje struktury [156—158]. Postulujg oni, ze
podczas odksztatcenia dochodzi do zblizniaczenia deformacyjnego (010) wraz z poslizgiem
dyslokacji jednoimiennych wewnatrz blizniakéw w systemie (100)[010]. Ze wzgledu na
nagromadzenie dyslokacji jednoimiennych nastepuje skret sieci martenzytu tworzac blizniak
deformacji (201) (ang. kink). Wraz z tworzeniem sie blizniakéw (201), podobnie jak w przypadku
blizniakdow odksztatcenia (100) oraz (010) dochodzi do jednorodnego $cinania oraz przesuniecia
atomow (ang. shear and shuffle). W przypadku kiedy nastepuje blokowanie sie dyslokacji, moze
dochodzi¢ do tworzenia sie tego typu pseudo-blizniakéw, ktére stanowig kolejng bariere dla

ruchéw dyslokacji, powodujgc ich kolejne naktadanie i w efekcie duze skrecenie sieci
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obserwowane w stopie NiTi poddanemu kriowalcowaniu. Wysoce prawdopodobnym jest takze,

ze ten znacznie przyczynia sie do obrotu nanokrystalitow zlokalizowanych w liniach amorficznych

pomiedzy blizniakami odksztatcenia, a takze w ich wnetrzu.

Na podstawie powyiszej analizy stwierdzono, ze proces skrecania struktury,
spowodowany blizniaczeniem deformacyjnym potgczonym z poslizgiem dyslokacji jest gtdwnym
mechanizmem powstawania obszarow amorficznych w stopach NiTi, zaréwno w formie linii, jak i
w formie amorficznych kanatow. Podczas kriowalcowania, powstawanie amorficznych kanatéw
powoduje bardzo duze lokalne naprezenia poprzez skrecanie, co bardzo mocno umacnia materiat
i powoduje jego pekanie w trakcie obrébki. W przypadku obréobki metodami duzych odksztatcen
plastycznych np. poprzez skrecanie pod wysokim cisnieniem materiat odksztatcany zachowuje
swojg objetos¢ podczas obrébki, przez co nie nastepuje pekanie materiatu, a materiat moze ulegac
dalszej amorfizacji mechanicznej. Stwierdzono zatem, ze kanaty amorficzne utrudniajg osiggniecie
jednorodnej struktury deformacyjnej w stopach NiTi walcowanych w temperaturach
kriogenicznych, jednakze bardzo trudno jest unikng¢ wystepowania tego elementu struktury.
Mozna wiec takze stwierdzi¢, ze w stopach NiTi negatywny wptyw na stopien deformacji ma mata
gestosé granic ziaren (duza wielkos$¢ ziarna) w potaczeniu z wystepowaniem wydzielen drugiej fazy
bedacych przeszkodg dla poslizgu dyslokacji. Promuje to lokalne umacnianie sie materiatu
prowadzgce do jego pekania. Obnizenie wielkosci ziarna materiatu wyjsciowego moze poprawic
jednorodnos¢ struktury deformacyjnej stopow NiTi poddawanych kriowalcowaniu.

Na podstawie powyzszej analizy proponuje sie nastepujgcy schemat zmian strukturalnych
zachodzacych w stopach NiTi podczas kriowalcowania:

1. Przemiana martenzytyczna i samoakomodacja ptytek martenzytu spowodowana
chtodzeniem materiatu w ciektym azocie przed odksztatceniem plastycznym

2. Reorientacja ptytek martenzytu spowodowana naprezeniem walcowania, w wyniku ktérego
gtéwnie powstajg blizniaki <101> typu Il.

3. Powstanie blizniakow deformacyjnych (100) i (010) oraz uruchomienie systemu poslizgu
(100)[010]

4. Naktadanie sie dyslokacji zwigzane z ich blokowaniem na granicach ziaren, wydzieleniach
drugiej fazy z jednoczesnym tworzeniem sie pseudo-blizniakéw (201), powodujace skret
struktury

5. Przekroczenie krytycznej wartosci naprezenia sieciowego oraz wzrost obszaréw

amorficznych
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8.3. Krystalizacja i wzrost ziaren

Badania kinetyki krystalizacji prébek 40WK metodg DSC ujawnity, ze struktura
deformacyjna materiatu badan w skali makroskopowej nie jest w petni jednorodna. Srednia
entalpia krystalizacji obliczona dla 5 prébek badanych przy uzyciu réznych predkosci grzania
wynosita 3,84 J/g. Jednakze mimo iz prébki zostaty pobrane z obszaréw materiatu lezgcych blisko
siebie, w przypadku tych grzanych z predkoscig 10 oraz 20 °C/min charakteryzuja sie znacznie
odmienng entalpig krystalizacji wynoszacg odpowiednio 3,30 oraz 4,60J/g. lezeli ilos¢
uwalnianego ciepta koreluje z objetoscig materiatu, w ktédrym zaszta krystalizacja, mozna
wywnioskowac o niejednorodnosci deformacji przewalcowanego materiatu.

Wyznaczona metodami Kissingera oraz Ozawy-Fynna-Walla energia aktywacji procesu
krystalizacji wynosita kolejno 229 oraz 228 kJ/mol. Jej wartos¢ zdecydowanie rézni sie wartosci
opisanymi w literaturze dla stopédw NiTi poddawanych obrébce plastycznej lub otrzymywanych
metodami melt spinning (Tabela 8-1). Poréwnujac rdznice energii aktywacji amorficznych stopow
NiTi odlewanych metodg melt-spinning oraz wytwarzanych metodami odksztatcenia plastycznego
rowniez widoczna jest rozbiezno$¢. W literaturze ttumaczone jest to wystepowaniem
nanokrystalitdw, bedgcych pozostatoscig pierwotnej, nieodksztatconej struktury, co powoduje,
brak potrzeby dostarczenia energii do procesu zarodkowania, a energia wktadana jest we wzrost
zarodkéw [46]. Obnizona, w odniesieniu do stopow NiTi poddanych odksztatceniu w temperaturze
pokojowej, energia aktywacji prébki 40WK, moze rowniez sugerowa¢ odmienne mechanizmy
procesu krystalizacji.

Mechanizm krystalizacji moze zosta¢ okreslony poprzez analize wyktadnika
Avramiego [159]. Z wyprowadzenia oraz analizy réwnania Johnsona-Mehla-Avramiego-
Kolmogorova, mozna wnioskowacé, ze na wyktadnik n sktadajg sie czynniki zarodkowania (n, = 1
dla ciggtego zarodkowania oraz n, = 0 dla braku zarodkowania), mechanizmu wzrostu (n, = 0,5 dla
wzrostu dyfuzyjnego oraz n,, = 1 dla wzrostu bezdyfuzyjnego) oraz geometrii wzrostu (d=1; 2; 3
kolejno dla jedno-, dwu- oraz tréojwymiarowego wzrostu). Relacje tych parametréw mozna wyrazic¢
rownaniem [160]:

n=n,+d-n, (14)
Z tego réwnania wynika, ze jesli proces krystalizacji materiatu zachodzi zgodnie z jednym
mechanizmem wyktadnik Avramiego bedzie wielokrotnoscig 0,5 (n € <0,5;4>). Biorac pod uwage
obserwacje TEM prébki 40WK mozna przyjaé, ze n, = 0. Srednia warto$é wykfadnik Avramiego

wynosita 0,73, co sugeruje wystepowanie wiecej niz jednego mechanizmu wzrostu. Podobne
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wartosci obserwuje sie w stopach NiTi poddawanych walcowaniu na zimno oraz przeciskaniu
w kanale katowym (kolejno 0,98 — 1,29 oraz 1,2) [161,162]. Podczas wczesnej fazy krystalizacji
widoczne jest, ze wykfadnik Avramiego osigga wartosci zblizone do 1,5 co oznacza, ze jest ona
zdominowana poprzez tréjwymiarowy mechanizm wzrostu kontrolowany dyfuzyjnie.
W srodkowej, a tym samym najdtuzszej fazie wzrostu wyktadnik ten osigga wartosci zblizone do

Tabela 8-1 Pordwnanie entalpi oraz energii aktywacji procesu krystalizacji dla amorficznych oraz
czesciowo amorficznych probek wytworzonych metodami odksztafcenia plastycznego oraz melt

spinningu.
Sktad
Sposob obrdébki .
chemiczny [% P ] AH [ki/mol] E. [k)/mol] Zrédto
. plastycznej
at. Ni]
Kriowalcowanie .
50,7 0,41 229 Obecna analiza
(e=0,5)
Walcowanie na
50 . 1,07 262 . .
zimno (e=1,9) Brailovski [163]
Walcowanie na
50,7 0,76 262

zimno (e=1,6)

Walcowanie na
50,26 . 1,2 261 Inaekyan [161]
zimno (e=2,0)

Walcowanie na

. 1,17 269
zimno (e=0,8)
Walcowanie
akumulacyjne na 1,71 274
. Peterlechner
50,1 zimno (e=1,6) 164]
(e=4,8) 3,41 278
(e=8,8) 3,62 279
(e=12,8) 3,94 282
(e=16,8) 4,26 285
Skrecanie pod
wysokim Peterlechner
50 L 3,30 259
cisnieniem [46]
(e=8,2)
Skrecanie pod
wysokim Inaekyan
50 WYsoK 2,5 210/197 Y
cisnieniem [161]
(e=6,2)
. 1,97; 2,25; 4,2; o
49,4 Melt spinning 370-419 Liu i Duh [165]
4,42; 4,67
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0,5 przez co mozina wnioskowal, ze wzrost jest zdominowany poprzez jednowymiarowy
mechanizm. W koncowych fazach procesu wyktadnik Avramiego wzrasta co sugeruje zmiane
charakteru mechanizmu na dwu- oraz tréjwymiarowy.

Analiza kinematyki krystalizacji metodami kalorymetrycznymi odzwierciedla jedynie
ogolny charakter zmian strukturalnych zachodzgcych w trakcie procesu krystalizacji, dlatego
waznym jest, aby poréwnac je z obserwacjami zmian wystepujgcymi w strukturze [166]. Na
krzywych DSC widaé, ze przed krystalizacjg materiatu wystepuje proces relaksacji strukturalnej
objawiajgcy sie widocznym podniesieniem tta. Uwaza sie, ze relaksacja materiatdw amorficzno-
krystalicznych jest wynikiem wystepowania wielu proceséw obnizajgcych energie wewnetrzng
takich jak anihilacja defektow, czy zmniejszenie odksztatcen zwigzanych z zaburzeniami katéw
wigzan (ang. bond-angle strain reduction) [164,167]. Relaksacja jest czesto obserwowana w
materiatach, ktérych amorfizacja jest spowodowana przez duze odksztatcenia plastyczne
metodami takimi jak stopowanie mechaniczne [168—170]. Podczas obserwacji mikroskopowych
zaobserwowano, ze proces relaksacji w préobce 40WK przebiega poprzez relaksacje naprezen
zwigzanych z nieréwnowagowym ufozeniem krystalitdow wzgledem siebie. Nastepuje obrot
krystalitdw, a w konsekwencji silnie zdefektowane obszary, zawierajgce podziarna zanikajg na
korzy$¢ dobrze odseparowanych od siebie krystalitéw. W obszarach zawierajgcych mieszanine
czesci amorficznych i krystalicznych uwyraznia sie granica rozdziatu pomiedzy nimi. Widocznym
jest takze, ze w temperaturze 250 °C dochodzi do wstepnych faz krystalizacji objawiajacej sie
powolnym wzrostem krystalitow. Widocznym jest takze, ze wraz z relaksacjg naprezen, zachodzi
przemiana fazowa, w ktorej silnie zdeformowana martenzytyczna faza B19’ zanika na korzysc
macierzystej B2.

Obserwacje prébki 40WK w wyzszych temperaturach, pokazaty, iz proces krystalizacji
przebiega gtdwnie poprzez wzrost i koalescencje krystalitéw zawartych w amorficznej osnowie
wzdtuz granic blizniakow odksztatcen (100). Widocznym jest, ze ich wzrost jest we wczesnych
etapach jednowymiarowy. Jednoczesnie w obszarach zawierajgcych duzo wieksze ilosci obszaréw
amorficznych wazrost krystalitdow charakteryzowat dwuwymiarowy wzrost. Stwierdzenie
dwuwymiarowego wzrostu wynika bezposrednio z obserwacji mikroskopowych, ktére obrazujg
strukture w dwdéch wymiarach oraz grubosci cienkiej folii. Jednakze preparat probki 40WK,
ktorego obserwacje zostaty omdéwione w rozdziale 7.1.3 przedstawiajg ten sam charakter
struktury, jak w preparacie poddawanym obserwacjom in-situ. Te dwa preparaty zostaty wyciete

w kierunkach prostopadtych do siebie, zatem mozna przyjagé ze krystalizacja w trzecim,
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nieobserwowanym podczas obserwacji in-situ wymiarze nie przebiega odmiennie. Mozna zatem
zatozy¢, ze wzrost krystalitéw w obszarach zawierajacych duze ilosci czesci amorficznych ma
charakter tréjwymiarowy. W koncowych etapach krystalizacji w obszarach gdzie jest brak czesci
amorficznych, ktére sg dominujgce, wzrost krystalitbw nastepuje w trzech wymiarach.
Dodatkowo nastepuje wzrost krystalitow o bardziej preferowanych orientacjach
krystalograficznych. Zaobserwowany przebieg procesu krystalizacji dobrze koreluje z analizg
kinetyki wykonang na podstawie nieizotermicznych krzywych DSC.

W strukturze preparatu obserwowanego podczas grzania in-situ nie zaobserwowano
amorficznych kanatéw. Widoczny jest jednak obszar amorficzny na krawedzi prébki. Ze wzgledu
na to, ze amorfizacja w skutek trawienia jonowego, jest bardzo podobnym zjawiskiem do
amorfizacji wskutek odksztatcenia plastycznego, mozna zatozy¢ ze dobrze odzwierciedla proces
krystalizacji amorficznych kanatéw. Widocznym jest, ze obszar ten krystalizuje w podobnych
temperaturach do poprzednio analizowanego obszaru. Widocznym jest jednak, ze
w wykrystalizowane ziarna sg wieksze niz ich odpowiedniki znajdujgce sie w bezposrednio
sgsiadujgcym obszarze amorficzno-krystalicznym. Takie zmiany mikrostruktury sg wynikiem matej
ilosci krystalitow zawartych w amorficznej osnowie co zaobserwowano w rozdziale 7.1.3.
W trakcie krystalizacji, krystality swobodnie wzrastajg, gdyz nie majg sasiednich krystalitéw
ograniczajacych ich wzrost. Podobny charakter krystalizacji obserwuje sie w probkach poddanych
skrecaniu pod wysokim cisnieniem [171]. Taki mechanizm krystalizacji kanatéw amorficznych
prowadzi do struktury bimodalnej, ktéra zostata zaobserwowana w probce 40WK poddanej
wyzarzaniu ex-situ w 350 °C przez 60 minut (Rys. 7-26b).

Po zakonczeniu procesu krystalizacji, wzrost ziaren posiadat charakter tréjosiowy.
Obserwacje materiatu wyzarzonego ex-situ ukazujg, ze w pewnym momencie ziarna uktadajg sie
w ksztatt pierwotnych ptytek martenzytu oraz preferowane sg ziarna o zblizonej orientacji
krystalograficznej, co znaczaco zwieksza lokalne steksturowanie struktury. Mimo tego wraz
z dalszym wzrostem ziarna lokalna tekstura zanika. Przeprowadzona analiza kinetyki wzrostu
ziarna pokazata, ze energia aktywacji tego procesu wynosi 274(17) kl/mol, co jest wartoscig
bardzo zblizong do energii aktywacji procesu krystalizacji materiatéw walcowanych
w temperaturze pokojowej oraz skrecanych pod wysokim cisnieniem opublikowanych
w literaturze (Tabela 8-1). Dlatego tez stwierdzono, ze proces krystalizacji stopow NiTi
walcowanych kriogenicznie posiada obnizong energie aktywacji w pordwnaniu ze stopami

poddanych przerébce w temperaturze pokojowej, ze wzgledu na jego jednowymiarowy charakter.
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9. Whioski

Badania zawarte w niniejszej pracy skupiaty sie na charakterystyce stopu NiTi poddanemu

walcowaniu w temperaturze kriogenicznej oraz wyzarzaniu. Na podstawie tych badan mozna

wyciggna¢ nastepujgce wnioski:

1.

Jest mozliwym uzyskanie nanostrukturalnych stopdw NiTi poprzez walcowanie
w temperaturze kriogenicznej oraz wyzarzanie;

Zastosowanie obnizonej temperatury przerdbki plastycznej faworyzuje mechanizm
odksztatcania poprzez blizniakowanie oraz znaczgco zwieksza deformacje struktury stopow
NiTi. Deformacja stopéw NiTi odksztatconych w temperaturach kriogenicznych zachodzi
poprzez powstawanie blizniakdw <101> typu Il oraz kolejno poprzez powstawanie blizniakdw
odksztatcenia (100) oraz (010). Nastepnie dochodzi do poslizgu dyslokacji w systemie
(100)[010]. Wskutek nakfadania sie dyslokacji powstaja blizniaki odksztatcenia (201),
a nastepnie skret struktury, co jest gtdwng przyczyng powstawania obszaréw amorficznych
w stopach NiTi poddawanych obrébce plastycznej.

W strukturze stopu NiTi wystepujg duze obszary amorficzne, zwierajagce nanokrystality,
bedace reliktami pierwotnej struktury. Obszary te powstajg wskutek blokowania i naktadania
sie dyslokacji na innych elementach struktury takich jak granice ziaren lub wydzielenia drugiej
fazy. Powoduje to takze nagromadzenie sie blizniakéw odksztatcenia (201) i duzy skret
mikrostruktury.

Proces krystalizacji charakteryzuje sie energig aktywacji 229 kJ/mol oraz jest zdominowany
przez dyfuzyjny, jednowymiarowy wzrost krystalitdw wzdtuz granic blizniaczych (100). Proces
wzrostu ziaren jest trojwymiarowy i charakteryzuje sie energia aktywacji 274 kJ/mol.
Nanometryczny rozmiar ziarna wptywa charakter przemiany martenzytycznej.
W nanostrukturalnych stopach NiTi przebiega ona z udziatem romboedrycznej fazy
przejsciowe] R. Relatywnie mate réznice wielkosci ziarna majg duzy wptyw na temperatury

charakterystyczne przemiany.
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