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I. ANALIZA STANU WIEDZY



1. Wstep

Intensywne badania nad dwutlenkiem cyrkonu jako materiatem konstrukcyjnym
zostaly zapoczatkowane w potowie lat siedemdziesiatych dwudziestego wieku. Bodz-
cem tych studiow byta publikacji Garviego 1 wspotpracownikéw w , Nature” [1]. W
artykule pod tytulem ,,Ceramic steel?” autorzy pokazali, ze wtasciwosci mechaniczne
regularnego ZrO, mozna znacznie podnies¢ przez wprowadzenie do niego wydzielen
metastabilnej, tetragonalnej fazy dwutlenku cyrkonu. Dalszy postgp wiedzy i techno-
logii materiatéw cyrkoniowych doprowadzil w latach p6zniejszych do wytworzenia
nowej klasy ceramiki. Wytworzono materiaty polikrystaliczne sktadajace si¢ wylacz-
nie z tetragonalnego dwutlenku cyrkonu, ktére charakteryzuja si¢ jedna z najwyzszych
wsrdd jednofazowych tworzyw ceramicznych odpornoscia na kruche pgkanie jak row-
niez doskonala wytrzymatoscia na zginanie. Znaczny wzrost tych wlasciwosci zwiaza-
ny jest z pozytywnymi skutkami przemiany odmiany tetragonalnej ZrO, w odmiang
jednoskosna (t—j). Przejscie to moze by¢ wywolane poprzez naprezenia rozciagajace
zwiazane z zewngtrznym obcigzeniem materialu. W tych warunkach czg$¢ energii
sprezystego odksztatlcenia materiatu jest pochlaniana przez wspomniana przemiang
fazowa, utrudniajac propagacje¢ peknigcia [2-4]. Jednoczes$nie w obszarze przemiany
nastgpuje wzrost naprezen sciskajacych w zwiazku z wigksza objetoscia wiasciwa od-
miany jednoskosnej ZrO, w poréwnaniu do jego odmiany tetragonalnej. Powyzszy
mechanizm zwigksza tzw. efektywna energi¢ pgkania y,s, od ktorej to zalezy krytyczny
wspotczynnik intensywnosci naprgzen, K. (1). Wielkos¢ ta, bedaca miara odpornosci
tworzywa na kruche pekanie, opisuje minimalng gesto$¢ energii w danym obszarze

materiatu, ktora jest wymagana do propagacji peknigcia w sposob katastrofalny.

Kie=yJE 74 (1

gdzie E — modul Younga.
Opisane zjawiska odpowiedzialne sa w gléwnej mierze réwniez za pojawienie si¢ w

materiale wzrostu odpornosci na rozprzestrzenianie si¢ pgknigcia w funkcji stosunku



dtugosci peknigcia do szerokosci strefy przemiany t—j, czyli tzw. zachowania wedtug
,krzywej R” [5].

Z punktu widzenia inzyniera zajmujacego si¢ materialami konstrukcyjnymi
istotnym ograniczeniem tworzyw bazujacych na dwutlenku cyrkonu jest ich stosun-
kowo niska, jak na ceramikg, twardos$¢ 1 odpornos¢ na zuzycie Scierne. ROwnoczes$nie
znanych jest szereg materialéw ceramicznych o wysokiej twardosci i odpornosci na
scieranie, ale o umiarkowanej odpornosci na pgkanie. W tym Swietle uzasadnione staje
si¢ dazenie do wytworzenia kompozytu, ktéry taczytby i potggowat korzystne cechy
tych materiatléw 1 ZrO,. Taka motywacja, w potaczeniu z potrzeba wytworzenia mate-
rialu o korzystnych wtasciwosciach cieplnych czy bardzo dobrych wilasciwosciach
mechanicznych w podwyzszonych temperaturach, doprowadzita na przestrzeni ostat-
nich kilku dekad do powstania szerokiej grupy tworzyw wielofazowych sktadajacych
si¢ z tetragonalnego ZrO, oraz takich zwiazkow jak wegliki krzemu, wolframu, chro-
mu, tytanu czy tez tlenki chromu lub glinu lub azotek tytanu [6-20]. Przy czym tetra-
gonalny dwutlenek cyrkonu petnit funkcje osnowy, a fazy mniejszosciowe wystgpo-
waly w postaci ziaren o zréznicowanej morfologii — ptytki, whiskersy, czastki. Te sa-
me przestanki leza u podstaw poszukiwan nowych materiatéw kompozytowych w
uktadzie ZrO,/TiB, [19-23]. Szczegllna, jak si¢ wydaje, atrakcyjnos¢ tego uktadu na
tle wczesniej zaprezentowanych wynika z wyjatkowego zestawu wiasciwosci TiB,.
Dwuborek tytanu charakteryzuje si¢ wysoka twardoscia i wysoka temperatura topnie-
nia (ponad 2800°C), a takze duzym przewodnictwem cieplnym (60 W-m™-K™' lub wie-
cej) i niska gestoscia (4,52 glem® w poréwnaniu do ok. 6,1 g/cm® dla tetragonalnego
7Zr0,). TiB, bierny chemicznie wzglgedem ZrO,, nawet w temperaturach tak wysokich
jak 1500°C [24], czego nie mozna powiedzie¢ chocby o SiC, a takze WC. Charaktery-
zuje sie tez odporno$cia na dzialanie stopionych metali. Ograniczeniem TiB, jest jego
umiarkowana odpornos¢ na kruche pekanie. Te fakty sktonity autora do poswigcenia
niniejszej pracy zagadnieniom otrzymywania i charakterystyki kompozytéw ziarni-
stych ZrO,/TiB,, ktére moga znalez¢ zastosowanie w aplikacjach konstrukcyjnych
oraz jako material narzedziowy do obrébki metali. Nowoscia z w stosunku do prac
[19-23] jest wykorzystanie do produkcji spiekéw cyrkoniowego proszku kompozyto-

wego zawierajacego czastki TiB, otrzymane in situ na drodze karbotermicznej reduk-



cji tlenku boru, a takze tlenku tytanu zawartego w roztworze statlym TiO,-Y,05-ZrO,,
w miejsce tradycyjnej metody wytwarzania proszku kompozytowego, jaka jest fizycz-
ne mieszanie odpowiednich proszkéw sktadowych. Z punktu widzenia metodyki jest
to rozwinigcie koncepcji syntezy drobnokrystalicznego TiC wykorzystywanej przez
Pyde, Haberkg, Liu i innych [14-18] w technologii kompozytéw czgsciowo stabilizo-
wany ZrO,/TiB,.

Przestanki sktaniajace autora do podjgcia zaprezentowanej tematyki badan maja
charakter naukowy, ekonomiczny, oraz sa zwiazane z ochrona zdrowia ludzkiego.
Przestanki naukowe tworzy sprawdzona mozliwos¢ syntezy in situ wtracen TiC [18],
w proszkach dwutlenku cyrkonu stabilizowanych tlenkiem itru i domieszkowanych
tlenkiem tytanu w wyniku wzmiankowanych wyzej reakcji karbotermicznej redukcji.
Proces ten wykorzystuje sktonnos¢ do segregacji tytanu znajdujacego si¢ w roztworze
statym z dwutlenkiem cyrkonu w obszar granicy migdzyziarnowej. W pracy wykorzy-
stane beda nanometryczne proszki roztworu statego TiO,-Y,03-ZrO,, co ze wzgledu
na ich duze rozwinigcie powierzchni powinno zintensyfikowaé zjawisko segregacji, a
co za tym idzie zwigkszy¢ znaczaco dostepnos¢ tytanu w procesie syntezy wtracen.
Etap zarodkowania fazy TiB, w wyniku reakcji w fazie stalej w potaczeniu z odpo-
wiednim rozproszeniem tej fazy w ,,matrycy” ZrO, i odpowiednio duza szybkosScia
reakcji powinien umozliwi¢ syntezg bardzo drobnych, wrgcz nanometrycznych, ziaren
dwuborku tytanu jednorodnie rozprowadzonych w osnowie ZrO,. Omijany jest w ten
sposOb problem niejednorodnej dystrybucji ultradrobnych, a wigc tatwo aglomeruja-
cych czastek proszku pojawiajacy si¢ w tradycyjnej technice wytwarzania proszkéw
kompozytowych metoda fizycznego mieszania. Istotna przestanka sklaniajaca do ba-
dan nad nanokompozytami stabilizowany ZrO,/TiB, jest sprawdzenie ciagle niewyja-
snionej kwestii [25] w jakim zakresie koncepcja ceramicznych nanokompozytéw re-
prezentuje nowe podejscie do podwyzszenia odpornosci na pgkanie 1 wytrzymatosci
ceramiki. Innymi stowy, czy prowadzi ona do pojawienia si¢ nowych mechanizméw
poprawy wiasciwosci uzytkowych ceramiki.

Przestanki ekonomiczne wiaza si¢ z faktem, ze synteza in situ nanometrycznych
wtracen TiB, racjonalizuje problem wysokich kosztéw. Nie wymaga ona stosowania

drogich, submikro- lub nanoproszkéw TiB,. W syntezie in situ wykorzystuje si¢ jedy-



nie wzglednie tanie i tatwo dostepne prekursory boru (np. kwas borowy H3;BOj3 lub bor
amorficzny) i wegla (np. zywice organiczne). Stosunkowo tatwa i niekosztowna jest
tez metodyka wytwarzania drobnokrystalicznych proszkéw ZrO, domieszkowanych
tytanem — technika wspotstracania jednorodnej mieszaniny uwodnionych tlenkéw i ich
krystalizacja hydrotermalna.

Ostatnia przestanka zwiazana jest z ochrong zdrowia cztowieka. Istota jej jest
fakt, ze proponowana metoda syntezy TiB,, chociaz ukierunkowana na uzyskanie
proszkéw kompozytowych zawierajacych nanowtracenia, nie wymaga bezposredniego
stykania si¢ z tymi nanowtraceniami. Sa one uwigzione wewnatrz lub pomigedzy sub-
mikronowymi czastkami roztworu statego dwutlenku cyrkonu i w zwiazku z tym nie
stwarzaja zagrozenia dla zdrowia 0s6b stykajacych si¢ z otrzymywaniem i przetwarza-

niem proszkéw kompozytowych otrzymywanych metoda in situ.



2. Dwutlenek cyrkonu — ZrQO,

2.1. Polimorfizm ZrO,

Dwutlenek cyrkonu wystgpuje naturalnie w przyrodzie w formie mineratu o
nazwie baddeleit. W celach technicznych ZrO, pozyskuje si¢ glownie z krzemianu
cyrkonu (ZrSiO,) poprzez przeprowadzenie go kolejno w chlorek, wodorotlenek lub
siarczan cyrkonu 1 finalnie w dwutlenek cyrkonu.

Czysty dwutlenek cyrkonu pod ci$nieniem atmosferycznym wyst¢puje w formie
krysztatéw o symetrii jednosko$nej w grupie przestrzennej P2,/c, tetragonalnej (P4,/nmc)
oraz regularnej (Fm3m) [26]. W warunkach wysokiego cisnienia, rz¢du 4 GPa, mozliwe
jest krystalizowanie ZrO, o symetrii rombowej [27]. Podstawowe dane krystalograficzne
czystego dwutlenku cyrkonu zawiera Tabela 2.1, natomiast Rys. 2.1 pokazuje ksztatt ko-

morek elementarnych jego niskocisnieniowych odmian krystalicznych.

c c c
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Rys. 2.1. Komérki elementarne niskocisnieniowych odmian polimorficznych dwutlenku cyrkonu [28].

Tabela 2.1. Parametry strukturalne oraz gesto$¢ poszczegdlnych odmian polimorficznych
czystego ZrO, wystepujacych pod cisnieniem atmosferycznym [29]. Dla fazy tetragonalnej
podano parametry sieciowe komorki prymitywne;j.

Odmiana Gestosé [ g/cm3] Parametry sieciowe [nm]
a b c B
jednoskosna 5,68 0,5145 0,5208 0,5311 99,23 °
tetragonalna 6,10 0,364 — 0,527 —
regularna 6,20 0,5065 — — —
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Jedynie odmiana jednoskos$na jest stabilna termodynamicznie w temperaturze
pokojowej, a cykl przejs¢ fazowych dwutlenku cyrkonu pod ci$nieniem atmosferycz-

nym mozna zilustrowa¢ nastgpujacym diagramem:

ciecz —280C 5 odmiana regularna SEEETULCEN

o
A N

1150°C

2370°C

—==——— odmiana tetragonalna odmiana jednosko$na

PrzejScie fazy tetragonalnej w jednosko$na (t—j) ma charakter przemiany mar-
tenzytycznej [30, 31] 1 charakteryzuje si¢ bezdyfuzyjnoscia, atermicznoscia 1 wystg-
powaniem histerezy temperatury poczatku przemiany (patrz powyzszy diagram). R6z-
nica pomigdzy objgtoscia wlasciwa fazy jednoskosnej i tetragonalnej wynosi ok. 4,5%
[32]. Przy czym ta pierwsza jest faza o wigkszej objgtosci wlasciwej. Ze wzgledu na
wysoka temperatur¢ przemiany fazy regularnej w tetragonalna (r—t), stwarzajaca
trudnosci badawcze, nie ma jednoznacznych dowodéw na temat charakteru tegoz

przejscia fazowego.

2.2. Stabilizacja odmian wysokotemperaturowych ZrQO, w tempe-

raturze pokojowej

Znacznie wigksza objetos¢ wlasciwa fazy jednoskos$nej w poréwnaniu do obje-
tosci wlasciwej fazy tetragonalnej ZrO, wywoluje bardzo duze napre¢zenia rozciagaja-
ce w materiale, w ktérym nast¢puje masowe przejscie fazowej t—j. Jesli napr¢zenia te
nie sa w jakis sposob zrownowazone, to powoduja dekohezj¢ materiatu. Opisane zja-
wisko uniemozliwia w praktyce otrzymanie w temperaturze pokojowej litych materia-
tow czystego ZrO,. Rozwiazaniem problemu jest obnizenie granicznych temperatur
przejs¢ fazowych ZrO,. Stabilizacja w warunkach normalnych odmian wysokotempe-
raturowych ZrO, zalezy od pewnej liczby czynnikéw, ktére mozna ogdlnie podzieli¢
na dwie grupy. Pierwsza z nich obejmuje czynniki wiodace do postania wakancji w
podsieci tlenowej ZrO, [33], a druga to wszelkiej natury $ciskajace naprezenia mecha-

niczne, majace szczegdlne znaczenie w przypadku stabilizacji jego odmiany tetrago-
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nalnej. Na przykitad w materiatach polikrystalicznych, napr¢zenia te pochodza z od-
dziatywania ziaren otaczajacych dane ziarno, ktére bez nich ulegtoby w danych wa-
runkach przemianie prowadzacej do zwigkszenia jego objetosci [34, 35].

Dodatkowe wakancje tlenowe w sieci krystalicznej ZrO, mozna wywotaé po-
przez wprowadzenie w pozycje weztowe Zr'* jonéw metali o stopniu utlenienia mniej-
szym niz +4; wynika to bezposrednio z zachowania warunku elektrooboj¢tnosci ukta-
du. Podwyzszenia st¢zenia wakancji tlenowych dokonuje si¢ poprzez domieszkowanie
71O, tlenkami: itru [36], wapnia [37, 38], magnezu [39], indu oraz skandu [40], hafnu,
niobu i tantalu [41] oraz niektérych pierwiastkéw ziem rzadkich [42, 43]. Wymienione
domieszki tlenkowe wprowadza si¢ w ilosci kilku lub maksymalnie kilkunastu procent
molowych i potocznie nazywa si¢ je stabilizatorami. Jako stabilizator stosuje si¢ tez
CeO, [44-46]. Mechanizm stabilizacji wysokotemperaturowych odmian ZrO, przez
dwutlenek ceru jest ciagle przedmiotem kontrowersji. Maschio 1 wsp. [45] wiaza go z
redukcja jonu Ce*™ do Ce’* w trakcie tworzenia roztworu stalego i tym samym z wy-
tworzeniem wakancji tlenowych. Niedawne prace Mastelaro i wsp. [46], prowadzone
na polikrysztatach CeO-ZrO, spiekanych w 1450°C w powietrzu, przecza jednak temu
pogladowi.

Wakancje tlenowe w sieci krystalicznej ZrO, moga by¢ réwniez indukowane
przez podstawienie tlenu w jego pozycji weztowej przez azot, ktéry przyjmuje stopien
utlenienia nizszy niz -2 [47-49]. Autorzy pracy [47] stwierdzili wyrazna korelacje
pomigdzy zawartoscia azotu w uktadzie 3Y-ZrO, (roztwér dwutlenku cyrkonu zawie-
rajacy 3% molowych Y,03), a st¢zeniem wakancji tlenowych w tym materiale. Stwier-
dzono réwniez, ze stosunek statych sieciowych a/c tetragonalnej komérki elementarnej
Zr0O, zmierzatl coraz bardziej do jednosci wraz ze wzrostem ilosci azotu w probkach.
Przy pewnym granicznym stg¢zeniu azotu nastgpowata catkowita stabilizacja fazy regu-
larnej. Jednoczesnie wykazano, iz faza tetragonalna jest w catosci nieprzemienialna w
jednosko$na — tzw. faza t’.

Jeszcze inny sposobem zwigkszenia zdefektowania podsieci tlenowej ZrO, 1
tym samym stabilizacji wysokotemperaturowych odmian polimorficznych dwutlenku

cyrkonu (w szczegdlnosci fazy regularnej) jest obrébka cieplna materialu w Srodowi-
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sku o niskim ci$nieniu parcjalnym tlenu — préznia [50, 51] czy atmosfera gazéw obo-
jetnych takich jak argon [52].

Mechanizm wakacyjnej stabilizacji wysokotemperaturowych odmian ZrO, w
temperaturach pokojowych wydaje si¢ by¢ zwigzany z polem naprezen $ciskajacych
wystepujacych w zdefektowanej sieci krystalicznej. Do wystapienia efektu stabilizacji
potrzebne jest pewne minimalne st¢zenie wakancji tlenowych w danym obszarze, np.
w danym ziarnie polikrysztatu. Jak sugeruje Kontourous 1 inni [53] do stabilizacji fazy
tetragonalnej potrzebne jest ok. 2% molowych wakancji, natomiast faza regularna
wymaga minimum 8% molowych tychze defektéw. Minima te wynikaja z faktu, ze
dana wakancja oddziatuje ,,stabilizujaco” na sie¢ tylko w pewnym obszarze. Cytowani
autorzy postuluja tez istnienie pewnego maksimum st¢zenia wakancji tlenowych wy-
stgpujacych w danej strukturze krystalicznej. Przekroczenie tego maksimum powoduje
przejscie fazowe, a w przypadku transformacji t—r zwigkszenie si¢ rozmiar6w ziarna
— uktad niejako sam stabilizuje pewne st¢zenie defektow tlenowych, dzigki ktéremu
dany typ sieci krystalicznej moze by¢ stabilny. Patrzac z drugiej strony, ciagly wzrost
objetosci ziarna przy statej ilosci wakancji tlenowych powoduje odpowiedni, ciagty
spadek stgzenia wakancji w tymze obszarze. Dzieje si¢ tak az do momentu przekro-
czenia warto$ci krytycznej odpowiedzialnej za stabilizacj¢ danej fazy, co prowadzi do
odpowiedniej przemiany, r—t czy t—j. Warto zaznaczy¢, iz w dwutlenku cyrkonu nie
zaobserwowano bezposredniego przejscia typu r—;j.

W bardzo drobnokrystalicznych spiekach ZrO, moze wystapi¢ stabilizacja fazy
tetragonalnej, ktérej mechanizm zwiazany jest z sama wielkoscia ziaren tej fazy
(ang. grain size stabilization). Wyobrazmy sobie bezporowaty spiek czystego dwu-
tlenku cyrkonu o bardzo drobnokrystalicznej mikrostrukturze, ztozony z krystalitow o
wymiarach ponizej 30 nm. Jesli energia powierzchniowa fazy tetragonalnej jest mniej-
sza niz fazy jednoskosnej [54, 55], to nadmiarowa energia duzej powierzchni granic
miedzyziarnowych jest rowniez mniejsza dla takiego, drobnokrystalicznego tetrago-
nalnego spieku niz dla analogicznego jednoskosnego. Zatem spiek ten bgdzie w tem-
peraturze pokojowej catkowicie tetragonalny.

Jak wspomniano wyzej zewngtrzne napre¢zenia $ciskajace sa rowniez odpowie-

dzialne za stabilizacj¢ tetragonalnego ZrO,. Naprezenia te moga by¢ np. efektem S$ci-
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skajacego oddzialywania otoczenia ztozonego z tetragonalnej odmiany ZrO, na zarod-
kujaca homogenicznie faz¢ jednoskos$na o wigkszej od tego otoczenia objetosci wia-
sciwej. Takie zarodkowanie moze mie¢ miejsce w opisanym spieku. Bezwzgledna
wielko$¢ tych napre¢zen bedzie wynika¢ z objgtosci przemieniajacego si¢ ziarna, ktére
mozna traktowac jak zarodek krystaliczny nowej fazy, w tym wypadku jednoskosnego
7Zr0,. Rozmiar tego zarodka, np. jego promien, jest wigc jednocze$nie maksymalna
wielkoscig ziarna fazy tetragonalnej, ktore jest jeszcze stabilne. Jest to tzw. wielkos¢
krytyczna r.. Na podstawie teorii nukleacji mozna poda¢ zalezno$¢ pomigdzy r,. a
energia potencjalna naprg¢zen wystepujacych w sieci krystalicznej przemieniajacego

si¢ ziarna, g.. Jest to wzdér wyprowadzony m.in. przez Pampucha i wsp. [56]:

re = 4K [(Agen +80)° 2.1)
gdzie ponadto: y — energia powierzchniowa, K jest wspdtczynnikiem danym réwna-

niem:

T2 T 2 T2 172
K =[72-v)/20-V)luel, +[x/41-V)uel, —x/32(0-v)u(l3(e],” +ed) ) +...
et 2006V =De] | e, —8(1+2v)(e] | +e5y)ens ] (2.2)

eijT — odksztatcenia, zwiazane z przemiang fazowa, wzdtuz osi prostopadtej do odpo-
wiedniej ptaszczyzny komorki krystalograficznej o symetrii tetragonalnej,

v — liczba Poissona,

1 — modut $cinania,

Ag., — chemiczna sita napedowa transformacji, zwiazana z réznica entalpii swobod-

nych faz.
2.3. Tworzywa dwutlenku cyrkonu

Wsrod materialéw inzynierskich na bazie ZrO, mozna wydzieli¢, ze wzgledu na
ich sktad fazowy 1 mikrostruktureg, dwie gldéwne grupy tworzyw.

Pierwsza grupa to tzw. CSZ (ang. Cubic Stabilized Zirconia), czyli polikryszta-
ty dwutlenku cyrkonu o symetrii regularnej. Sa to tworzywa jednofazowe. Ich mikro-
struktura jest przewaznie grubokrystaliczna — $rednia wielko$¢ ziarna na poziomie

10 um. Calkowita stabilizacja regularnej odmiany ZrO, w temperaturze pokojowe;j
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wymaga zastosowania stosunkowo duzych ilosci dodatkéw stopowych — ponad 8%
molowych Y,0; czy ok. 15 % molowych CaO. Ze wzglgdu na duze przewodnictwo
jonowe w podwyzszonych temperaturach, 800-1000°C, materiaty tego typu sa typo-
wane jako elektrolity state do zastosowan w ogniwach paliwowych [57]. Ponadto, ze
wzgledu na niski wspdlczynnik przewodnictwa cieplnego i wysoka wartoS¢ wspot-
czynnika rozszerzalnos$ci liniowej, czgsto warstwa ceramiki CSZ pokrywa si¢ materiat
metaliczny, np. stop niklu, chromu 1 molibdenu budujacy odpowiedzialne czg¢sci silni-
kéw spalinowych w tym turbin gazowych, tworzac w ten sposéb barierg termiczna
chroniaca metal [58].

Druga grupeg stanowia tworzywa typu PSZ (ang. Partially Stabilized Zirconia),
czyli czg$ciowo stabilizowany ZrO,. Przymiotnik ,,cz¢sciowo stabilizowany” wiaze
si¢ ze skladem fazowym tych tworzyw. Materialty PSZ moga by¢ dwufazowe 1 zawie-
ra¢ drobnokrystaliczne wtracenia tetragonalnego ZrO, w osnowie o regularnej symetrii
krystalograficznej, sktadajacej si¢ z ziaren o wielkosci 50-100 pm. Moga one byc¢ tez
jednofazowe, catkowicie tetragonalne — TZP (ang. Tetragonal Zirconia Polycrystals).
W tym przypadku mikrostruktura jest bardzo drobnokrystaliczna, $rednia wielkos$¢
ziaren wynosi maksymalnie kilka mikrometrow, a typowo pozostaje na poziomie nie
wigkszym niz jeden mikrometr. W technologii dwufazowych tworzyw PSZ stosuje si¢
dwustopniowa obrobke cieplna. Pierwszy etap przebiega w temperaturze 1600-1900°C
i ma na celu uformowanie ggstej osnowy o regularnej symetrii krystalograficzne;j.
Drugi etap to wygrzewanie w temperaturze 1200-1500°C. Ma on na celu nukleacj¢ 1
kontrolowany wzrost ziaren tetragonalnego roztworu statego ZrO,. [los¢ stabilizatora
jest tak dobierana, aby zapewni¢ jednofazowo$¢ materialu w temperaturze pierwszego
etapu wypalania i dwufazowos$¢ w drugim okresie obrdbki cieplnej i jednoczesnie zop-
tymalizowa¢ zawarto$¢ fazy tetragonalnej zdolnej do przemiany t—j. W ukladzie
YO, 5-ZrO, wynosi¢ ona moze np. 14% molowych, co odpowiada ~8% mol. Y,0;
(Rys. 2.2). Przy czym stgzenie stabilizatora w dwufazowych PSZ jest zawsze mniejsze
niz stezenie domieszki w tworzywach CSZ.

Tworzywa catkowicie tetragonalne (TZP) spieka si¢ w jednofazowym polu ist-
nienia odmiany tetragonalnej (Rys. 2.2). Z powyzszego wprost wynika, ze stezenie sta-

bilizatora w tych materiatach jest na poziomie kilku % molowych. Dla tworzywa TZP
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stabilizowanego CaO (Ca-TZP) jest ono réwne okoto 2-5% molowych, a w przypadku
komercyjnego tworzywa TZP stabilizowanego Y,O; (Y-TZP) wynosi 3% molowych.
Tworzywa PSZ charakteryzuja si¢ bardzo dobrymi, a w przypadku TZP, do-
skonalymi wrecz wlasciwosciami mechanicznymi biorac pod uwage kombinacjg
odpornos$ci na pgkanie 1 wytrzymalo$ci na zginanie. Jest to typowa ceramika kon-
strukcyjna do zastosowan w niskich temperaturach, niewiele przekraczajacych
temperatur¢ pokojowa. Wiasciwosci te wynikaja z umacniajacego dziatania przemia-
ny t—j pochlaniajacej czg¢s¢ energii biegnacego przez materiat peknigcia. Ze wzgledu
na duzy rozmiar ziaren osnowy regularnej wytrzymatos¢ na zginanie dwufazowych
tworzyw PSZ jest, w temperaturach pokojowych, nie wigksza niz 620-900 MPa [60].
Natomiast, w tworzywach TZP, potaczenie ich immanentnej cechy, czyli drobno-
krystalicznosci 1 faktu, ze nawet 100% ziaren moze bezposrednio uczestniczy¢ w
przemianie t—j pozwala uzyska¢ material o wytrzymatosci na zginanie przekracza-
jacej 1 GPa [60-61] — Y-TZP, oraz o ekstremalnych jak na ceramike¢ wartosciach
Ki., dochodzacych do 20 MPa-m'?, Ce,Y-TZP [62]. Niedostatkiem ceramiki TZP
jest relatywnie niska twardo$¢ — ok. 12 GPa. Cecha ta limituje aplikacje w elemen-

tach maszyn narazonych na tarcie.
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Rys. 2.2. Rbwnowaga fazowa w uktadzie YO, 5—ZrO, pod ci$nieniem atmosferycznym [59]. Dol-

na czesc¢ diagramu to pola faz metastabilnych, pojawiajacych sie w trakcie szybkiego chtodzenia.
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3. Dwuborek tytanu — TiB,

3.1. Diagram fazowy Ti-B

Zgodnie z diagramem fazowym [63] przedstawionym na Rys. 3.1, w ukla-
dzie podwojnym Ti-B wystepuja trzy krystaliczne fazy borkowe. Sa to: rombowy
TiB, rombowy Ti;B, oraz heksagonalny TiB,. Sposréd wymienionych trzech faz
dwuborek tytanu jest najbardziej stabilnym zwiazkiem chemicznym [64]. Borki
TiB 1 Ti3;B,4 ulegaja przemianom perytektycznym, odpowiednio w 2180°C 1 2200°C,
natomiast TiB, topi si¢ kongruentnie w 3225°C. Fazom TiB i TiB, odpowiadaja
bardzo waskie pola sktadu chemicznego. Faza Ti;B4 ma natomiast Scisle okreslona
stechiometri¢. Dwuborek tytanu wystepuje w polu odpowiadajacym zawartosci

28,5 — 30 % wagowych boru.
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Rys. 3.1. Diagram fazowy uktadu podwéjnego Ti-B [63].
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3.2. Struktura Kkrystaliczna TiB,

Dwuborek tytanu krystalizuje w uktadzie heksagonalnym o strukturze typu bor-
ku glinu (AIB,) [65]. Krystalograficzna komorka elementarna TiB, nalezy do grupy
symetrii P6/mmm (Rys. 3.2a); parametry sieciowe w temperaturze 20°C wynosza:
a=b=0,3029 nm, ¢ =0,3229 nm, o = § = 90°, y = 120° [66]. Atomy tytanu zajmuja
wezly sieciowe (0,0,0), natomiast atomy boru wezty (1/3,2/3,1/2) 1 (2/3,1/3,1/2). Tego
typu uklad atoméw tworzy tzw. struktur¢ najgestszego upakowania heksagonalnego
(HCP - Hexagonal Close-packed Structure), ktéra mozna réwniez schematycznie
przedstawi¢ w formie warstw atoméw ABABAB, przy czym warstwy A odpowiadaja
atomom Ti, a B atomom boru ulokowanym mig¢dzywe¢ziowo pomigdzy warstwami A
(Rys. 3.2b). Zgodnie ze zrédtowymi opracowaniami Castaing’a, Samsonova i wsp.
[69-71], a takze nowszymi danymi podawanymi przez Lie i wsp. [72], pomigdzy ato-

mami boru i tytanu wystgpuja gtéwnie wiazania o naturze kowalencyjne;.

a) . b) ,::;._-.-_-::. Ti

Rys. 3.2. a) Komérka elementarna TiB,; b) heksagonalny uktad atoméw boru i lezacych nad
nimi atoméw tytanu w odlegtosci wynoszacej 0,5 dtugosci osi ,.c” prostopadtej do ptaszczyzny
rysunku, [67, 68].
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3.3. Wybrane wlasciwosci monolitycznej ceramiki TiB,

TiB, jest materialem ceramicznym o wielu korzystnych cechach fizyko-
chemicznych 1 mechanicznych, wynikajacych bezposrednio z jego struktury krysta-
licznej 1 natury wigzan chemicznych. Jako najwazniejsze pozytywne cechy dwuborku
tytanu wskazywane sa: wysoka twardo$S¢ wynoszaca w temperaturze pokojowej 25-35
GPa [66-67, 73-74], wysoka odpornos¢ na zuzycie Scierne [66, 74], wysoka tempera-
tura topnienia 2980-3225°C [63, 66, 75], wysokie przewodnictwo cieplne wynoszace
ponad 60 W-m™-K"' [66, 76], wysokie przewodnictwo elektryczne — opér wlasciwy w
zakresie 10-30-10° Q-m [66, 76], wysoka stabilno$¢ chemiczna [66] i termiczna [77],
odpornos¢ na korozje az do 1400°C [73], dobra odporno$¢ na petzanie [66]. Bengisu
podaje, ze odpornos¢ TiB, na zginanie w tescie tréjpunktowym wynosi 700-1000 MPa
[78]. Dwuborek tytanu jest rowniez bardzo sztywnym materiatem, jego wspotczynnik
sprezystosci wzdluznej (modut Younga) wynosi od 480 GPa, wedtug Silvy i wsp. [79],
do 560 GPa, podawanych przez Riedla [76].

Poréwnanie najwazniejszych wtasciwosci fizycznych oraz mechanicznych TiB,
i wybranych materialéw ceramiki inzynierskiej, podane za Riedlem [76] w Tabeli 3.1,
pozwala stwierdzi¢, ze monolityczny TiB, jest w wigkszosci lepszy pod katem twardo-
Sci, przewodnictwa cieplnego i elektrycznego a takze odpornosci na pgkanie. Na przy-
ktad w odniesieniu do twardosci, TiB, (~35 GPa) jest twardszy niz TiC (~32 GPa),
WC (~24 GPa) i Si3Ny4 (~25 GPa), nie méwiac juz o Al,O3 (~21 GPa) czy MoSi, (~13
GPa) jednak gorszy pod tym wzgledem niz B4C (~47 GPa).

Mimo opisanych wyzej istotnych zalet dwuborku tytanu, jego praktyczne wy-
korzystanie jako ceramiki konstrukcyjnej i nie tylko, jest ograniczone ze wzgledu na
trudnosci w otrzymaniu ggstych, monolitycznych spiekéw. Trudnosci te wiaza sig
przede wszystkim z niska dyfuzyjnoscia Ti i B w strukturze TiB,, wynikajaca z duze;j
energii kowalencyjnych wiazan, a takze z wysokiej temperatury topnienia [66, 80-81].
Zagadnienia zwigzane ze spiekaniem proszkéw TiB, zostang szerzej opisane w roz-
dziale poswigconym konsolidacji ceramiki TiB,. Do$¢ duzym ograniczeniem stoso-
walnosci monolitycznej ceramiki z dwuborku tytanu moze by¢ tez jego umiarkowana

odpornos$¢ na pekanie, bardzo rzadko przekraczajaca 5 MPa-m™%.
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Tabela 3.1. Wtasciwosci fizyczne i mechaniczne ceramiki TiB, [76]. Skroty: Heks., Romb., Reg.

i Tetr. oznaczajg kolejno strukture: heksagonalna, romboedryczna,

regularng i tetragonalna.

Wiasciwos¢ TiB, | ZrB, | B4,C | SiC | WC | TiC | Si;N,; | ALO3z | MoSi,
Struktura krysta-
Heks. Heks. | Romb. | Heks. | Heks. Reg. Heks. Heks. Tetr.
liczna
Temperatura
3225 3000 2450 2200 2600 3067 1900 2043 2050
topnienia, °C
Gestos¢ fizyczna,
3 4,52 6,1 2,52 3,2 15,7 493 3,44 3,99 6,3
g-cm
Wspblczynnik roz-
0,=6,6
szerzalnosci cieplne;j 8.6 6,83 4,5 5,68 |[5,2-73 | 7,42 2.4 8,0 8.4
a‘C= >
a, 10°.K"!
Przew. cieplna,
L 60-120 | 23,03 | 27,63 | 15-155 | 29-121 | 17-32 20-24 30,1 50-221
W-m K
Rezystywnos¢,
6y Y 10-30 9,2 10° | >10° 17 52 10" 10 21
107 Q-cm
Odporno$¢ na pgka-
) " 5-7 - 3-35 2,5-6 - 4 4-6 2,5-5 2-2,5
nie, Ky, MPa-m’
Modut Younga, GPa 560 350 450 480 720 400 210 400 384
Twardo$¢, GPa 25-35 22-26 | 37-47 | 20-35 | 20-24 | 24-32 14-25 18-21 13
Wytrzymatos¢ na 700- 300- 480- 240- 1000-
- 300 323 -
zginanie, MPa 1000 800 830 270 1200
Odpornosé
1100 1100 1100 1400 800 1200 1200 >1700 1700
na utlenianie, °C

3.4. Metody wytwarzania proszkow TiB,

Proszki dwuborku tytanu moga by¢ wytwarzane za pomoca szeregu technik,

ktére ogdlnie mozna podzieli¢ na metody syntezy w fazie statej, gazowej, mokre me-

tody chemiczne, metody mechano-chemiczne i reakcje solwotermalne.

Do technik syntezy w fazie stalej naleza: synteza TiB, z pierwiastkow lub reak-

cje pomigedzy borem a tlenkami lub wodorkami tytanu w temperaturze powyzej

1000°C, karbotermiczna redukcja TiO, 1 B,0O3, redukcja halogenkéw boru wodorem w

obecnosci metalicznego tytanu lub jego halogenkéw [66]. Zrédto ciepta potrzebne do
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podtrzymywania reakcji moze by¢ zewngtrzne lub wewngtrzne, w procesie SHS
(ang. Self-propagating High Temperature Synthesis [80-82].

Proces borotermicznej redukcji, bedacy przyktadem zastosowania technik reak-
cji w fazie statej, mozna opisa¢ nast¢pujaca sumaryczna reakcja chemiczna:

2TiO,+ B4C + 3C = 2TiB, + 4CO 3.1
Murthy 1 Biswas [83-84] wykorzystujac reakcjg (3.1) otrzymali proszek TiB, o wiel-
kosci ziaren D5y rownej 1,1 pm. Wedtug Basu [66], typowa zawarto$¢ zanieczyszczen
tlenem 1 weglem wynosi w tym przypadku odpowiednio: 0,5 i 0,6% wagowych; a me-
toda nadaje si¢ do zastosowan tak laboratoryjnych, jak i przemystowych.

Innym przyktadem syntezy w fazie statej, wykorzystanej w procesie produkcji
tym razem ultra drobnokrystalicznego lub nawet nanometrycznego proszku TiB,, jest
wykorzystanie karbotermicznej redukcji B,O; 1 TiO,. Praca Kima i1 Kanga [85] dowo-
dzi, ze proces taki jest dwuetapowy. W pierwszej kolejnosci tworzy si¢ TiC wedtug
reakcji:

TiO,(s) + 3C(s) = TiC(s) + 2CO(g) (3.2)
Nastepnym etapem procesu biegnacego, jak podaja Kim i Kang, w atmosferze argonu
przy temperaturze 1500°C jest reakcja TiC ze stopionym B,0;, wedlug nast¢pujacego
rOwnania:

TiC(s) + B,O3(1) + 2C(s) = TiBy(s) + 3CO(g) (3.3)

Po zastosowaniu 12 godzinnego mielenia produktu syntezy w mtynie planetarnym au-
torzy otrzymali proszek TiB, o sredniej wielkosci ziaren wynoszacej 80 nm.

Prace Khanry’ego i wsp. [80, 86] wskazuja, ze submikronowy proszek TiB,
moze by¢ wytworzony metoda SHS, w reakcji TiO,, B,O3 i Mg. Autorzy donosza, ze
wielkos¢ ziaren dwuborku tytanu moze by¢ kontrolowana poprzez zmienna zawarto$¢
substancji petnigcej funkcje rozcienczalnika mieszaniny reakcyjnej, w tym przypadku
NaCl. Wykazano, ze wraz ze wzrostem zawartosci NaCl nastgpuje zmniejszanie si¢
sredniej wielkosci ziaren do 26 nm przy 20% wag. zawartosci NaCl.

W 1995 roku Bates 1 wsp. [87] wytworzyli nanoproszek TiB, (5-100 nm) wyko-
rzystujac metode chemii mokrej, oparta na reakcji NaBH, z TiCly 1 nastgpujacym po
niej wygrzewaniem w 900-1000°C bezpostaciowego prekursora TiB,, bedacego kom-

pleksem Ti(BH,);(rozpuszczalnik),. Analogiczna metoda zostata tez wczesniej, w roku
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1993, uzyta przez Axelbauma i wsp. [88]. Agresywne i toksyczne substancje chemicz-
ne, w rodzaju TiCly, sktaniaja ku konstatacji, ze mimo zachgcajacych rezultatéw jesli
chodzi o granulacj¢ proszku, opisane metody sa trudne do zastosowania na skalg wigk-
sza niz laboratoryjna. Pod uwage nalezy tez bra¢ ceng reagentéw, ktéra w tym przy-
padku nie jest niska. Ponadto w tak otrzymanym proszku moga znajdowac si¢ zanie-
czyszczenia TiBOs, co potwierdza Axelbaum [88].

Axelbaum 1 wsp. [88-90] rozwingli tez ptomieniowa metod¢ otrzymywania w
fazie gazowej nanometrycznego TiB, o niskiej aglomeryzacji i matej zawartosci tlenu,
poprzez bezposrednia redukcji par TiCly i BCl; parami sodu. Jako no$nik reagentoéw
uzyto argon. Przemiany chemiczne zachodzace w trakcie syntezy mozna opisac nastg-

pujacymi réwnaniami chemicznymi:

TiCl, + 4Na = Ti + 4NaCl 3.4)
BCl; + 3Na =B + 3NaCl 3.5)
Ti + aB = bTiB, + cTiB + (nadmiar Ti, B) (3.6)

Ciepto wydzielone w trakcie biegu powyzszych proceséw chemicznych pozwalaj na sa-
moistne wytworzenie si¢ plomienia i podtrzymywanie reakcji. Chlorek sodu jest usuwany
z ukfadu poprzez przemywanie produktu reakcji woda lub poprzez poddanie go prazeniu
(ok. 1000°C). Ten ostatni etap gra tez rolg w krystalizacji bezpostaciowego produktu spa-
lania. Gt6wna wada tej metody jest trudnos¢ w precyzyjnym kontrolowaniu stechiome-
trycznego dawkowania reagentow (fluktuacje przeptywu par, ci$nienia, itp.), i wynika-
jaca z tego obecnos¢ zanieczyszczen Ti 1 TiB w finalnym proszku. Nie nalezy tez za-
pomina¢ o tym, ze w metodzie wykorzystuje si¢ agresywne chemicznie lub mogace
wywotaé pozar substancje — metaliczny Na i jego pary, TiCly, BCl;, co na pewno nie
wptywa korzystnie na ekonomicznos¢ metody.

Carlsson i wsp. [91] donosza o mozliwosci uzyskania whiskerséw TiB, o $red-
nicach 0,5-2 pm 1 dtugosci 10-50 pm za pomoca bardzo oryginalnego procesu tacza-
cego cechy syntezy karbotermicznej z krystalizacja ze stopu i fazy gazowej, a takze
reakcja w fazie stalej. Autorzy nazywaja go procesem ,,hodowania” whiskerséw meto-
da karbotermicznego VLS (ang. Vapor — Liquid — Solid, para — ciecz — ciato state).
Mieszaning TiO,, B,0;, NaCl, C i Ni poddano wygrzewaniu (1100-1800°C) w argo-

nie. W wyniku skomplikowanych przemian chemicznych powstaja w warunkach
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ogrzewania lotne zwiazki Ti, B 1 Ni (TiCl;, BOCl,, NiCl,), ktére reagujac z weglem
daja stop Ni-Ti-B, z ktérego nast¢pnie w wyniku przesycenia wydziela si¢ TiB, w
formie statej. Stop niklowy tworzacy si¢ na czubku krystalizujacego whiskersa odp
wiedzialny jest za transport tytanu i boru do powierzchni jego wzrostu. Autorzy za-
znaczaja, ze oprocz TiB, moze powstawac TiC, jesli nie kontroluje si¢ w nalezyty spo-
sOb przebiegu wyzej opisanego procesu. Stwierdzenie to wydaje si¢ by¢ zgodne z da-
nymi Kima 1 Kanga na temat dwuetapowosci karbotermicznej redukcji TiO, 1 B,Os.

Inna, potencjalng droga produkcji proszku TiB, o submikronowych ziarnach
jest synteza mechano-chemiczna, polegajaca na wykorzystaniu bardzo intensywnego
mielenia pierwiastkowych prekursorow, dokonujacego si¢ w réznego typu mitynach.
Jak donosza Hwang i Lee [92], wykorzystujac wysokoenergetyczny mtyn planetarny i
stalowe mielniki, mozna ta metoda uzyska¢ po ponad 200 godzinach mielenia submi-
kronowy TiB, o niskiej amorfizacji, ze wzgledu na bardzo ujemne ciepto tworzenia
TiB, i co za tym idzie samoogrzewanie si¢ uktadu utatwiajace krystalizacjg.

Redukcja TiO, i B,O3 metalicznym magnezem jest w stanie rowniez zachodzi¢
w trakcie intensywnego mielenia. Welham podaje, ze tym sposobem mozliwe jest uzy-
skanie czastek TiB, mniejszych niz 500 nm [93].

Niedogodnoscia syntezy mechano-chemicznej jest dtugi czas potrzebny do za-
dowalajacego przereagowania uktadu (~setki godzin), konieczno$¢ usuwania ewentu-
alnych zanieczyszczen — materiaty mtyna i/lub mielnikéw, badz MgO powstajacego
jako uboczny produkt procesu magnezo-redukcyjnego. Nieco optymizmu, co do skro-
cenia czasu procesu nawet do 10 minut [94] wnosi zastosowanie wytadowan tukowych
w trakcie intensywnego mielenia reagentow.

Przyktadem wykorzystania metody solwotermalnej w produkcji nanome-
trycznego TiB, sa prace Gu i wsp. [95], ktérzy uzyli reakcji metalicznego sodu ze
sproszkowanym amorficznym borem 1 TiCl, prowadzonej w benzenie w temperatu-
rze 400°C:

TiCly + 2B + 4Na = TiB, + 4NaCl (3.7
Autorzy donosza, ze bardzo reaktywny Ti in statu nascendi, powstajacy w tych wa-
runkach przez redukcje TiCl; metalicznym sodem, sprzyja tworzeniu nanokrystalicz-

nego TiB,. Szybkos¢ powyzszej reakcji 1 wielkos¢ ziaren jej produktu byta kontrolo-
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wana poprzez st¢zenie reagentow w medium reakcyjnym. W innej pracy, Chen i wsp.
[96] wykorzystali do produkcji 10-20 nm czastek TiB, skupionych w aglomeratach o
submikronowym rozmiarze odmiang techniki solwotermalnej, polegajaca na reakcji

TiCly z NaBHy, biegnacej przez 12 godzin w autoklawie ogrzanym do 500-700°C.

3.5. Wybrane zagadnienia konsolidacji proszkow TiB,

Jak podaje Basu 1 wsp. [66], aby uruchomi¢ stosunkowo wydajna dyfuzj¢ po
granicach ziaren 1 przede wszystkim przez ich objetos¢, nalezy stosowac, w przypadku
komercyjnie dostgpnych proszkéw czystego TiB, o uziarnieniu > 4 um, temperatury
spiekania rzgdu 1800-2300°C. Subramanian [81] zauwaza, ze w tak wysokich tempe-
raturach nast¢puje niekorzystne z punktu widzenia eliminacji poréw zjawisko niecia-
glego rozrostu ziaren, za co odpowiedzialna jest wedtug Baika i Bechera [97] cienka
warstwa tlenkéw (TiO, 1 B,O3) obecna na powierzchni ziaren TiB,. Zwigksza ona bo-
wiem szybkos¢ dyfuzji po granicach ziaren. Autorzy sugeruja, ze aby zahamowac nie-
ciagly rozrost ziaren catkowita zawartos¢ tlenu w proszku TiB, nie powinna przekra-
czac 0,5 % wagowych.

Wg Ferbera 1 wsp. [98] w materiatach o anizotropowym wspétczynniku rozsze-
rzalnosci cieplnej, takich jak TiB, (Tabela 3.10), czgsto pojawiaja si¢ wewngtrzne na-
prezenia cieplne w trakcie chtodzenia z temperatury spiekania. Jak podaje Basu i wsp.
[66], naprezenia te prowadza do powstania na granicy ziaren mikrospekan, jesli sred-
nia wielko$¢ ziaren dwuborku tytanu wynosi ponad 15 pm.

Biorac pod uwagg powyzsze obserwacje nalezy stwierdzi¢, ze dobor wiasciwe;j
techniki spiekania jednofazowego proszku TiB, ma kolosalny wplyw na koncowe za-
geszczenie wyrobu 1 jego finalne wlasciwosci mechaniczne. Kluczowa sprawa w
przypadku TiB, jest niedopuszczenie do nieciaglego i nadmiernego rozrostu ziaren.

Praktycznie niemozliwe jest uzyskanie wigkszych gestosci wzglednych niz
93% w przypadku swobodnego spiekania proszku TiB,, mimo tak wysokich tempe-
ratur procesu jak 2150°C 1 wprowadzenia 10% obj. ZrO,, jako substancji ulatwiaja-
cej spiekanie [99]. Zastosowanie prasowania na goraco (ang. Hot Pressing, w skrdcie

HP) pozwala na uzyskanie znacznego zaggszczenia spieku w stosunkowo niskiej
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temperaturze, co wptywa korzystnie na mikrostruktur¢ materialu — nie dochodzi do
znacznego rozrostu ziaren, a przede wszystkim unika si¢ ich nieciagtego rozrostu.
Wedlug Wanga 1 wsp. [100], dzigki uruchomieniu proceséw ptynigcia plastycznego i
petzania, w warunkach prasowania na goraco udaje si¢ uzyska¢ >98% gestosci teore-
tycznej TiB, w temperaturze 1800°C przy czasie spiekania ok. 50 minut, a ~97% za-
geszczenie probki sa w stanie osiagnac juz w temperaturze 1700°C. Ograniczenie
temperatury 1 czasu konsolidacji pozwala utrzymac srednig wielko$¢ izometrycznych
ziaren na poziomie 5,3-10,5 um [100], czyli znacznie ponizej granicznych 15 pm, przy
ktérych moze dochodzi¢ w monolitycznym TiB, do rozwoju mikropgkni¢¢ (o czym
wspomniano wczesniej). [zostatyczne prasowanie na goraco (ang. Hot Isostatic Press-
ing, w skrécie HIP) daje mozliwos¢ zaggszczenia TiB, do wigcej niz 95% gestosci
teoretycznej juz w temperach 1500-1600°C i otrzymania monolitycznej ceramiki o
twardosci ~26 GPa i wytrzymato$ci mechanicznej, mierzonej w probie tréjpunktowe-
go zginania, wynoszace] 450 MPa [100-102]. Ekstremalne skrocenie czasu spiekania,
a tym samym zminimalizowanie mozliwosci wystapienia nadmiernego i nieciaglego
rozrostu ziaren, mozna uzyska¢ stosujac spiekanie wysokoci$nieniowe. Bhaumik i
wsp. [103] donosza, ze stosujac temperatur¢ 1977°C 1 cisnienie 3 GPa dzialajace
wspolnie tylko przez 5 minut, mozna dogesci¢ czysty TiB, do ok. 95%, przy zachowa-
niu sredniej wielkosci izometrycznych ziaren na poziomie 1,4 um. Tak otrzymany ma-
terial ma zadowalajaca twardos¢, wynoszaca ok. 19 GPa. Duze nadzieje, w opisywa-
nym kontekscie, wiaze si¢ z technika SPS (ang. Spark Plasma Sintering), bedaca pota-
czeniem prasowania na goraco ze spiekaniem wspomaganym wytadowaniami tuko-
wymi generowanymi przez impulsowe pole elektryczne o duzym natezeniu. Technika
ta daje mozliwos¢ jednorodnego ogrzewania probki w catej objetosci do wysokich
temperatur z bardzo duzymi szybkosciami (do 600°C/min), co korzystnie wptywa na
minimalizacj¢ czasu dojscia do temperatury maksymalnej. Jednoczesnie jest to techni-
ka ci$nieniowa, co pozwala zmniejszy¢ tez czas wytrzymania w tejze temperaturze.
Jednorodne ogrzewanie objgtosci probki minimalizuje niekorzystne zjawiska réznico-
wego skurczu probki.

Zastosowanie wysokocisnieniowego spiekania reakcyjnego proszkéw Ti oraz B

w procesie HPCS (ang. High Pressure Self-combusion Synthesis) trwajacym 5 minut
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przy temperaturze 1977-2477°C pozwolito uzyska¢ prébki o gestosciach wzglednych
98,7-99,2%, twardosci 24,2-24,6 GPa i Ky, w zakresie 3,9-4,5 MPa-m'” [103].

Obnizenie temperatury spiekania mozna tez osiagnaé poprzez zwigkszenie ak-
tywnosci proszku do konsolidacji, co w praktyce oznacza zwigkszenie rozwinigcia
powierzchni ziaren — zmniejszenie ich Sredniej wielko$ci. Jednakze spiekanie takich
proszkéw zawsze niesie ze soba ryzyko znacznego, niekontrolowanego rozrostu ziaren
wyprzedzajacego znacznie moment zadowalajacej eliminacji porowatosci [104].

Dazenie do obnizenia temperatur konsolidacji proszkéw TiB, wywotuje takze
poszukiwanie réznych dodatkéw utatwiajacych spiekanie.

Wprowadzenie 1-8% wagowych Ni, Fe, Cr [98, 105-108] pozwala uzyskac
~98-99% gestosci teoretycznej przy zastosowaniu spiekania swobodnego w 1800-
1900°C lub prasowania na goraco w 1425-1550°C. Przy matej ilosci metalu (1-2%
wag.) mozna zachowac¢ bardzo wysoka twardo$¢ materiatu (23-31 GPa), przy umiar-
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kowanej odpornosci na pgkanie (Kj. w zakresie 4-6 MPa-m **) 1 wytrzymatosci na zgi-

nanie ~500-700 MPa. Duza ilos¢ prekursora fazy cieklej w materiale zawierajacym ok.

12
kosztem

29% wag. stopu Fe-Ni-TiAl; powoduje wyrazny wzrost K. do 9,2 MPa-m
obnizenia twardosci do 17,8 GPa [109].

Z fenomenologicznego punktu widzenia, metal jest prekursorem fazy cieklej
pojawiajacej si¢ w trakcie spiekania, ktora utatwia transport masy w trakcie tegoz pro-
cesu 1 tym samym polepsza zaggszczenie. Jednoczesnie obecno$¢ cieczy promuje nie-
ciagly rozrost ziaren. Mimo korzystnego wplywu na spiekalnos¢ TiB,, niskotopliwe
dodatki metaliczne bardzo niekorzystnie wplywaja na wysokotemperaturowe wiasci-
wosci mechaniczne ceramiki dwuborku tytanu.

Dodatki niemetaliczne, takie jak SiC, ZrO,, MoSi,, wprowadzane w ilosci od
pojedynczych procentéw wagowych do 10-20%, moga ulatwia¢ zaggszczanie TiB,
stajac si¢ prekursorami wysokotopliwej fazy ciektej. Na przyktad TiSi, o temperaturze
topnienia =~ 1460°C pojawia si¢ w ceramice TiB, prasowanej na goraco w 1700°C z
dodatkiem MoSi,, na skutek reakcji TiB,, MoSi, 1 resztkowego tlenu [83-84].

Torizuka i wsp. [110-111] zaobserwowali obecnos$¢ amorficznego SiO, na gra-

nicach ziaren ceramiki TiB, spiekanej z dodatkiem SiC. Dowody na obecnos$¢, ciekte-

go w warunkach spiekania, SiO, podaja tez Park 1 wsp. [112]. Autorzy ci stwierdzili
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znaczacy, korzystny wptyw 2,5% dodatku Si3N, (bedacego prekursorem Si0O,) na za-
geszezenie TiB, prasowanego na goraco w temperaturze 1500-1600°C.

Eliminacja warstwy TiO, obecnej na ziarnach TiB, przez mate dodatki
(£ 5% wag.) AIN jest podawana przez Li i wsp. [113] jako gtéwna przyczyna korzyst-
nego wplywu tego dodatku na spiekalnos¢ TiB,. Jak wspomniano wyzej, TiO, moze
utrudnia¢ zaggszczanie TiB, [97], zatem wyeliminowanie go ze spiekajacego si¢ ukla-
du, wg reakcji:

3TiO,(s) + 4AIN (s) = 3TiN(s) + 2A1,05(s) + 0,5N,(g) (3.8)

TiB,(s) + 1,5N,(g) = TiN(s) + 2BN(s) (3.9

ma korzystnie wptywac na ggstos¢ 1 wlasciwosci mechaniczne finalnego materiatu.
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4. Kompozyty ziarniste w ukladzie ZrQO,-TiB,

4.1. Kompozyty z osnowq TiB,

Wprowadzenie czystego badZz domieszkowanego itrem dwutlenku cyrkonu do
osnowy TiB, ma dwojakie uzasadnienie. Po pierwsze czysty dwutlenek cyrkonu moze,
by¢ potencjalnym aktywatorem spiekania TiB,, co sugeruje praca Tellego i wsp. [99].
Po drugie, mozna oczekiwac polepszenia odpornosci na pegkanie TiB, 1 wytrzymatosci
mechanicznej [24, 99, 114].

Telle 1 wsp. przebadali wptyw 10-35% obj. dodatku niestabilizowanego dwu-
tlenku cyrkonu na zachowanie si¢ TiB, w trakcie spiekania. Proszek kompozytowy
TiB,/ZrO, przygotowano przez fizyczne zmieszanie w miynie typu ,.attritor” komer-
cyjnych proszkéw TiB, 1 ZrO, o powierzchniach wiasciwych BET wynoszacych 0,4
m?*/g dla proszku TiB, i 3,61 m%g dla proszku ZrO,. Mielenie przeprowadzono w izo-
propanolu przez 30-120 min. Uzyto mielnikow 3Y-TZP o srednicy 3-5 mm. Stwier-
dzony dos¢ znaczny domial materialu mielnikéw zostal uwzgledniony w finalnym
sktadzie ilosciowym proszku kompozytowego. W trakcie badan dylatometrycznych,
prowadzonych w trakcie spiekania swobodnego w argonie z szybkoscia wzrostu tem-
peratury 50 °C/min, stwierdzono, ze poczatek skurczu przypada na zakres temperatur
1200-1300°C bez wzgledu na zawartos¢ ZrO,. Temperatura maksymalnej szybkosci
zaggszezania malata od ok. 1900 do 1700°C wraz ze wzrostem zawartosci ZrO, z 10
do 35 % obj. Po izotermicznym wygrzaniu w temperaturze 2150°C, trwajacym 1 go-
dzinne, spieki osiagnely zgeszczenia wynoszace 93-98 % gegstosci teoretyczne, tym
wigksze im wigcej zawieraly ZrO,. W trakcie jednoosiowego prasowania na goraco
(1700°C, 24 MPa, 1 godzina) tych samych proszkéw kompozytowych stwierdzono
obnizenie poczatku skurczu prébek do 1100°C i brak zaleznosci ggstosci wzglednej
spieku od zawartosci w nim ZrO,. Wszystkie probki osiagnely zaggszczenie w grani-
cach 98% wartosci teoretycznej. Mikrostruktura odpowiednich materiatéw spiekanych
swobodnie 1 prasowanych jednoosiowo na goraco byta podobna. W obu przy przypad-

kach stwierdzono poprawg jednorodnosci rozktadu wtracen wraz z wydluzeniem czasu
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ujednorodniania mieszanin proszkowych i zmniejszenie $redniej wielkosci ziaren
osnowy 1 wtracen.

Z uzyciem metod TEM/STEM 1 dyfrakcji promieniowania X stwierdzono w
prébkach obecnos¢ roztworéw statych (Ti,Zr)B, i (Zr,Ti)O, i warstw (Zr,Ti),O4 w ob-
szarze granicy faz TiB, 1 ZrO,. Obserwacje te sa wsp6lne dla prébek spiekanych swo-
bodnie, jak 1 prasowanych jednoosiowo na goraco. Jako mechanizm tworzenia si¢ roz-
tworéw statych Telle 1 wsp. proponuja wzajemna dyfuzje atomoéw tytanu 1 cyrkonu.
Wedtug nich zjawiska te sa odpowiedzialne za wzrost zawartosci TiO, w obszarach
przypowierzchniowych ziaren ZrO,, nawet do 16% molowych i pelng stabilizacj¢ fazy
tetragonalnej w tych obszarach [115]. Hipoteza ta jest jednak sprzeczna z badaniami
Sarbu i wsp. [116], przeprowadzonymi na spiekach ZrO,-TiB, (70/30% obj.) konsoli-
dowanymi w pr6zni metoda HP (p = 28 MPa) w 1450°C przez 1 godzing. Sarbu i
wsp., na podstawie badan TEM i EELS' nie stwierdzili, bowiem obecnosci tytanu i
boru w ziarnach ZrO,. Autorzy ci potwierdzili jednak mozliwos¢ rozktadu TiB, przez
dyfuzje¢ boru do fazy migdzyziarnowej i wytworzenie si¢ ziaren niestechiometrycznego
TiB,., z wtraceniami krystalicznej fazy bogatej w tytan.

Oprécz wymienionych wyzej procesow, badania Tellego i wsp. [99] sugeruja
dalsza niestabilno$¢ chemiczna TiB, wzgledem ZrO, powyzej 2100°C, wiodaca do
wydzielania si¢ tlenkéw TiO, 1 B,O3 1 borandéw tytanu, jako niskotemperaturowych
pozostatosci tego procesu. Bardzo lotny w wysokich temperaturach B,O; prowadzi,
wedtug tych autoréw, do formowania si¢ w tych warunkach duzych poréw, powoduja-
cych wrgcz zwigkszanie si¢ objetosci probki w trakcie spiekania — pgcznienie.

Znaczna odporno$¢ na pgkanie kompozytu TiB, — 25% obj. ZrO, otrzymanego
przez Tellego [99], wynoszaca 9,5 MPa-m'? nie wynikata w tym przypadku z umac-
niajacego dzialania przemienianej fazy tetragonalnej ZrO, — ilo$¢ t-ZrO, malata bo-
wiem wraz ze wzrostem udziatu ZrO, w kompozycie, kosztem wzrostu ilosci jedno-
skosnej odmiany ZrO,, a pozostata t-ZrO, mogta by¢ w duzym stopniu nieprzemie-
nialna, bo zawierala znacza 1los¢ dzialajacego stabilizujaco TiO,. Tak znaczna popra-
wa K;. kompozytu TiB,/25%7ZrO, wynikata z niedopasowania liniowych wspétczyn-

nikéw rozszerzalnosci cieplnej obu sktadnikéw (ZrO, — o~ 10-10° K, TiB, — a éred-

"EELS — ang. Electron Energy Loss Spectroscopy, Spektroskopia strat energii elektronéw.
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nio 7,6-10° K™), generujacych przy chtodzeniu rozciagajace naprezenia cieplne w
Zr0,. Napre¢zenia te oprécz wspomagania przejscia fazowego t-ZrO,—j-ZrO,, mogty
powodowac¢ powstawanie mikropgkni¢¢ rozpraszajacych energi¢ spre¢zysta w materia-
le, a takze ekranowac ziarno TiB, od wnikania w nie propagujacego peknigcia. Sa to
ogolnie uznane mechanizmy wzrostu odpornosci materiatu na pgkanie.

Podobna motywacja, dotyczaca poprawy spiekalnosci i wtasciwosci mecha-
nicznych TiB, przez dodatek nietsabilizowanego, jednoskosnego ZrO,, towarzyszyta
Watanabe i Shoubu [114]. W swoje pracy autorzy ci wytworzyli metoda jednoosiowe-
go prasowania na goraco szereg kompozytéw TiB,-ZrO, zawierajacych 10-100% wag.
Zr0O,. Spiekanie prowadzono w grafitowej formie w temperaturach 1800-2000°C pod
ci$nieniem 20 MPa przez 0,5 godziny. Grafitowa forma byta umieszczona w préznio-
wej komorze pieca oporowego. Proszki kompozytowe wytworzono metoda mieszania
fizycznego. Uzyto proszek TiB, o Sredniej wielkos$ci czastek 2,2 um i czystosci 99,2%
oraz proszek niedomieszkowanego, jednoskosnego ZrO, o sredniej wielkosci ziarna
0,5 pm 1 czystosci 99,7%. Stwierdzono bliska zerowej porowatos¢ dla probek zawiera-
jacych 20-40% wag. ZrO,. Twardo$¢ Vickersa tych materiatéw wynosita ~17,5-20
GPa 1 rosta wraz z zawartoscia TiB,. Najwyzsza odpornoscia na pgkanie charaktery-
zowal si¢ materiat zawierajacy 40% wag. ZrO,, ktérego K. wynosito 8,4 MPa-m'?.
Najwyzsza wytrzymalo$¢ mechaniczna, mierzona w tescie tréjpunktowego zginania,
odpowiadata kompozytowi zawierajacemu 30% wag. ZrO, spiekanej w temperaturze
1900°C. Jej wartos¢ wynosita 800 MPa. Zawartos¢ tetragonalnej fazy ZrO, zmieniata
si¢ w tym kompozycie wraz z rosnaca temperatura spiekania, od 0 do ponad 40% wag.
w sumie faz t-ZrO, i j-ZrO,. Autorzy pracy [114] nie podaja jednak jasnej hipotezy
czesciowej stabilizacji ZrO,. Wydaje sig, ze odtleniajaca atmosfera spiekania moze w
tym przypadku decydowac¢ od duzym, postepujacym z temperatura, odtlenieniu ZrO, i
wystapieniu opisanego w rozdziale 2 mechanizmu wakacyjnej stabilizacji wyzej syme-
trycznych odmian polimorficznych dwutlenku cyrkonu.

Muraoka 1 wsp. [24], zainspirowani korzystnym wptywem tetragonalnego ZrO,
na wiasciwosci materialu TiB,-ZrO, opisanymi przez Watanabe i Shoubu [114], prze-
badali witasciwosci mechaniczne kompozytéw TiB, — ZrO, stabilizowany 2% mol.

Y,0;. Proszki konsolidowane byly metoda izostatycznego prasowania na goraco w
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argonie. Temperatura spiekania wynosita 1500°C, a ciSnienie prasowania 196 MPa.
Czas wytrzymania w temperaturze maksymalnej wynosit 2 godziny. Proszki kompozy-
towe wytworzono metoda mieszania, polaczonego z rozdrabnianiem w mtynie kulo-
wym na mokro, w etanolu, trwajacym 20 godzin. Wykorzystano mielniki z dwutlenku
cyrkonu. Wsadem byty komercyjne proszki, nanometryczny proszek roztworu statego
2% mol. Y,05; w ZrO, (2Y-Zr0O,) o sredniej wielkosci ziarna 23 nm, oraz proszek TiB,
o sredniej wielkosci ziaren 1,75 pm. Udzial proszku cyrkoniowego w mieszaninie wy-
nosit 0-50% mol.

Murouka i wsp. stwierdzili, ze zagg¢szczenie kompozytu zmienia si¢ niemo-
notonicznie w funkcji zawartosci 2Y-ZrO, w kompozycie. Najwyzsza gestos¢
wzgledna, wynoszaca 98,6% zostala zmierzona dla kompozytu zawierajacego 20%
mol. 2Y-ZrO,. Podobna zalezno$¢ stwierdzono w przypadku odpornosci na pgkanie
1 wytrzymatos$ci na zginanie. Najlepszymi wtasciwosciami mechanicznymi charak-
teryzowaly si¢ materiaty zawierajace 20-30 % mol. 2Y-ZrO,. Kompozyt zawieraja-
cy 20% mol. 2Y-ZrO, wykazat maksymalna wytrzymatos¢ na zginanie, 910 MPa,
natomiast material 30% mol. 2Y-ZrO, charakteryzowal si¢ maksymalna warto$cia

K., wynoszaca 11,2 MPa-m'?

. Czysty TiB, mial odpornos¢ na pgkanie 1 wytrzyma-
to$¢ na zginanie wynoszaca odpowiednio 3,7 MPa-m'? i 645 MPa. Zawarto$é jed-
noskosnego ZrO, w fazie tlenkowej gwaltownie rosta wraz z udziatem 2Y-ZrO, w
kompozycie w zakresie 10-30 % molowych. W zakresie 30-50% molowych 2Y-
ZrO, w kompozycie, utamek zawartosci j-ZrO, w fazie tlenkowej ustabilizowat si¢
na poziomie 90%. Jako, ze najlepsza odpornos¢ na pgkanie wystapita dla prébki
zawierajacej az 90% j-ZrO, w fazie tlenkowej, autorzy nie wigza efektu umocnie-
nia kompozyty z wplywem przemiany t-ZrO,—j-ZrO,. Efekt ten przypisuja nato-
miast, podobnie jak Telle i wsp. [99], mikropgkaniu. Na podstawie analizy mikro-
struktury kompozytéw o najlepszych wilasciwosciach mechanicznych nie stwier-
dzono rozrostu ziaren TiB, — ich $rednia wielko$¢ byta szacowana na 1,75 pm.
Stwierdzono jednak wzrost wielkosci ziaren ZrO, wraz ze wzrostem jego zawarto-
sci w kompozycie. Wzrost ten manifestowat si¢ wystapieniem $redniej wielkosci

ziaren fazy cyrkoniowej w zakresie od ~0,7 do ~ 1,3 um, w poréwnaniu do 23 nm

w wyjsciowym proszku.
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4.2. Kompozyty z osnowa ZrQO,

Jak podaja Vleugels, Basu i Van der Biest [19, 20, 22] gléwna motywacja wy-
twarzania kompozytéw o osnowie tetragonalnego dwutlenku cyrkonu stabilizowanego
Y,0; (Y-TZP) z wtraceniami TiB, jest podniesienie umiarkowanej twardosci ZrO, i
wytworzenie w ten sposob materialu odznaczajacego si¢ wysoka odpornoscia na pgka-
nie i wytrzymatoscia mechaniczna typowa dla Y-TZP oraz maksymalnie dobra twar-
doscia.

W pracach [19-20] Vleugels i wsp. badali kompozyty Y-TZP/TiB, wytwarzane
metoda jednoosiowego prasowania na goraco pod cisnieniem 28 MPa w temperaturach
1450, 1600 1 1700°C przez 1 godzing. Wykorzystano piec z atmosfera prézni, przy
czym catkowite ci$nienie panujace w piecu wynosito ok. 0,1 Pa. Proszki kompozytowe
wytworzono metoda fizycznego mieszania w wielokierunkowym mieszalniku typu
Turbula na mokro w n-propanolu. Czas ujednorodniania wynosit 2-24 godziny. Mie-
szanina proszkowa zostata sporzadzona z komercyjnych proszkow: ZrO, zawierajace-
20 2,8% mol. Y,0;, w formie warstwy na ziarnach ZrO, (YZ5N TioCeram lub Tioxi-
de Specialites Ltd., UK) oraz TiB, o $redniej wielko$ci ziarna 1,5-2,0 um i powierzch-
ni wiasciwej 0,5-1,5 m*/g (typ E firmy Starck, Niemcy). Zawarto$¢ TiB, w spiekach
wynosita 0-50% obj.

Cytowani powyzej autorzy stwierdzili, ze niezaleznie od temperatury konso-
lidacji kompoztytéw ich osnowa sktadata si¢ gtéwnie z tetragonalnej odmiany po-
limorficznej roztworu stalego Y,03-ZrO,. Oprocz Y-TZP stwierdzono jednak w
osnowie niewielkie ilosci fazy jednoskos$nej i regularnej ZrO,. Zdolno$¢ osnowy Y-
TZP do przemiany t-ZrO,—j-ZrO, wywotanej zewnetrznym bodzcem mechanicz-
nym, czyli tzw. przemienialnos¢ fazy tetragonalnej spadata jednak wraz ze wzro-
stem temperatury spiekania, co manifestowalo si¢ spadkiem K;. w funkcji tej
zmiennej. Autorzy ttumacza ten fakt pojawieniem si¢ TiO, (0,5-0,8% mol.), ktore-
go udziatl ro$nie z temperatura i jego wptywem na stabilizowanie t-ZrO,. Obecnos¢
Ti10, spowodowana moze by¢ niestabilnoscia chemiczna TiB, w kontakcie z ZrO,
w wysokiej temperaturze. Vleugels i wsp.[20] podaja jednak, ze i tak TiB, jest 3-4

razy stabilniejszy chemicznie wzgledem ZrO, niz TiN, TiC czy TiCjsNjs. Jedno-
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czesnie stwierdzono, ze w 1450°C mozna otrzyma¢ bardzo dobrze doggszczone
materialy. Mikrostruktura tworzywa ZrO,-TiB, (70/30% obj.) nie wykazata, bo-
wiem istnienia znaczacej porowatosci, a twardos¢ Vickersa stabo rosta wraz z tem-
peratura spiekania (Hyoxg = 1350-1400 GPa). Tak wigc z danych podawanych
przez Vleguelsa 1 wsp. [19-20] mozna wnioskowac, ze dla opisanych proszkow
kompozytowych optymalna temperatura spiekania metoda HP wynosita 1450°C.
Wptyw zawartosci TiB, na wtasciwosci kompozytow otrzymanych w temperaturze
1450°C jest ewidentny. Po pierwsze obserwowano praktycznie liniowo rosnaca za-
lezno$¢ pomigdzy udzialem objgtosciowym TiB, a twardoscia Vickersa [19-20] i
modutem Younga [10], co sugeruje spelnienie w tym przypadku prostego prawa
mieszanin. Dla kompozytu zawierajacego 50% obj. TiB, Hyog wynosita 1400 GPa
[20]. Po drugie, stwierdzono, ze maksimum przemienialnosci t-ZrO, w osnowie
kompozytéw odpowiada udziatlowi 20% obj. TiB,. Maksimum odporno$ci materia-
tu na kruche pgkanie bardzo dobrze korelowato z przemienialnoscig fazy tetrago-
nalnej w osnowie kompozytu. Wedtug pracy [20] wtasnie dla tej zawartosci TiB,

K. byto najwigksze (~11 MPa-m'”

), podczas gdy we wczesniejszej pracy Vleugels
1 wsp. [19] zmierzyli maksimum K. (~10 MPa-m'?) w przypadku kompozytu za-
wierajacego 10% obj. TiB,. Autorzy prac [19-20] nie sa pewni, w jaki sposéb 10-
20 % obj. TiB, zwigksza przemienialnos¢ Y-TZP. Zauwazaja jednak, ze rozciaga-
jace napre¢zenia cieplne I rodzaju mogace kumulowac si¢ w osnowie cyrkoniowej w
trakcie chtodzenia spieku, moga promowac przejscie fazowe t-ZrO,—j-ZrO,, co
moze wptywac na ilos¢ przemienianej fazy tetragonalnej. Jako gtéwne mechanizmy
odpowiedzialne za znaczna odpornos¢ na pgkanie podano: umacnianie transforma-
cyjne i odchylanie biegu pgknigcia przez ziarna TiB, [117]. Drugi mechanizm
kompensuje spadek udzialu pierwszego w ogdélnym wzroscie odpornosci na kruche
pekanie w zakresie wysokich zawartosci TiB, w kompozycie (K;. =9 MPa-m'? dla
Y-TZP/TiB, 50/50% obj.).

Wytrzymato$¢ na 3-punktowe zginanie stabo zalezata od zawartosci TiB,. Wy-
nosita ona dla calej grupy materialéw spiekanych w temperaturze 1450°C okoto
950+£100 MPa [19-20]. Najwyzsze $Srednie wartosci zmierzono dla kompozytu zawie-

rajacego 20% obj. ZrO,.
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Srednia wielko$¢ ziaren TiB,, zarejestrowana z uzycie trybu BSE* SEM, lezata
w zakresie mikrometréw ze znaczng ilo$cia ziaren o wielkosciach > 10 um. Wskazuje
to na wzrost wielkosci ziaren dwuborku tytanu w poréwnaniu do ziaren wyjsciowego
proszku TiB, (1,5-2,0 um).

Ze wzgledu na oczywista zaleznos¢ odpornosci na kruche pgkanie kompozy-
tu ZrO-TiB, od przemienialnosci fazy tetragonalnej ZrO, Basu i wsp. [21-22] zba-
dali wptyw sumarycznego stgzenia tlenku stabilizujacego (Y,03) w osnowie cyrko-
niowe] kompozytéw na wiasciwosci mechaniczne, w szczegdlnosci K;. materiatu
Y-ZrO,/TiB, (70/30 % obj.). Material ten przygotowano przez prasowanie jednoosio-
we na gorgco w temperaturze 1450°C przez 1 godzing w prézni. Cisnienie prasowania
wynosito 28 MPa. Proszki kompozytowe wykonano przez mieszanie mechaniczne w
analogiczny sposéb jak w pracach [19-20]. Zawartos¢ Y,O3; w proszku ZrO, regulo-
wano w zakresie 2-3% mol. poprzez zmieszanie odpowiednich ilosci komercyjnych
proszkow ZrO, firmy Tosoh. Pierwszy proszek byl to roztwor staly 3% molowych
Y,03 w ZrO, (typ TZ-3Y), a drugi to proszek czystego, niedomieszkowanego ZrO, o
oznaczeniu producenta TZ-0. Suma zanieczyszczen (SiO, i Al,O;) w powyzszych
proszkach nie przekraczata 0,05% wag. TiB, byt wprowadzany do uktadu w formie
mikrometrycznego proszku firmy Starck o uziarnieniu 1,5-2 pm [21]. W pracy [22]
wytworzono ponadto kompozyt z uzyciem proszku TiB, o Sredniej wielkoSci ziaren
mniejszej niz 0,9 um (typ ,,F” firmy Starck, Niemcy). Czystos¢ proszkéw TiB, wyno-
sifa ok. 97%; gléwnymi zanieczyszczeniami byly: tlen, wegiel, azot 1 zelazo. Jako
probki poréwnawcze postuzyly spieki Y-TZP, zawierajace 2-3% molowych Y,0s.
Procedura konsolidacji byta identyczna z zastosowana dla kompozytow.

Mikrostruktura spiekéw sktadata si¢ z submikronowych ziaren cyrkoniowych i
mikrometrycznych ziaren TiB, (> 2-5 um). Bardziej drobnokrystaliczne wtracenia
stwierdzono w przypadku kompozytéw wykorzystujacych TiB, serii ,,F” (< 0,9 pum).
Tak w pracy [21], jak 1 [22] nie stwierdzono ewidentnego wplywu TiB, na hamowanie
rozrostu ziaren osnowy tlenkowej. Zageszczenie materialow niekompozytowych wy-

nosito blisko 100% (6,05-6,08 g/cm’), natomiast w przypadku materiatéw kompozy-

* BSE — ang. Back Scattered Electrons — elektrony wstecznie rozproszone.
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towych wahalo si¢ w granicach 95-97% wartosci teoretycznej, Najwyzsze zaggszcze-
nia uzyskano dla kompozytéw zawierajacych ZrO, 2,5% molowych Y,O3; w osnowie.

Analiza dyfraktogramow rentgenowskich wykazata, ze osnowa tlenkowa kom-
pozytéw jest w petni tetragonalna w przypadku kompozytéw o osnowie 2,5-3% mol.
Y,05-ZrO,. Material zawierajacy najmniej stabilizatora wykazat ok. 67%. zawartos¢
fazy jednoskosnej ZrO, w osnowie kompozytu. Czyste spieki Y-ZrO, byly w 100%
tetragonalne jesli chodzi o probki zawierajace 2,5-3% mol. Y,0;. Natomiast materiat
2% mol. Y,03-ZrO, zawierat tylko 2,7% wag. fazy jednoskosnej [22]. Obserwacje te
Basu i wsp. jednoznacznie tacza z pozytywnym wptywem TiB, na przemienialno$¢
fazy t-ZrO,. W warunkach pgkania, najwyzsza przemienialnos¢ t-ZrO, stwierdzono w
kompozycie o osnowie 2,5% mol. Y,05-ZrO, [21-22]. Warto$¢ K. tego kompozytu
wynosita 9,7-10,6 MPa-m"?. Wigksze warto$ci zmierzono dla kompozytu o bardziej
grubokrystalicznych wtraceniach TiB,, powstatego z proszku TiB, 1-2 um. Przemie-
nialno$¢ t-ZrO, w czystej ceramice tlenkowej malala gwaltownie wraz ze zwigksza-
niem si¢ udziatu stabilizatora. Warto zaznaczy¢, ze warto$¢ K. ceramiki 3Y-TZP wy-
nosita tylko 2,5 MPa-m"?. Tak niska warto§¢ moze by¢ w duzej mierze zwiazana z
bardzo odtleniajaca atmosfera spiekania i jej wplywem na catkowita niestechiometri¢
w sieci tlenowej dwutlenku cyrkonu (opisany w rozdziale 1 mechanizm wakacyjne;j
stabilizacji wyzej symetrycznych odmian polimorficznych ZrO,).

Twardos¢ kompozytéw byta dos¢ umiarkowana (HV g = 10-13 GPa). Wigk-
sze wartosci zmierzono dla materiatléow 2,5-3% mol. Y,0;. W artykule [22] zareje-
strowano korzystny wptyw drobnokrystalicznego TiB, (< 0,9 um) na twardos¢ kom-
pozytow.

Wytrzymato$¢ na 3-punkowe zginanie kompozytéw i czystych tlenkéw byta
zblizona. W obu przypadkach mierzono wartosci na poziomie 1000-1280 MPa [22].
Wyjatek stanowi kompozyt 2Y-TZP/TiB,, powstaly w oparciu o gruboziarnisty TiB,
(1,5-2,0 pm), ktérego wytrzymato§¢ mechaniczna wynosita nieco ponad 700 MPa. Nie
okreslono tez wytrzymatosci kompozytow o osnowie 3Y-TZP. Generalnie wytrzyma-
tos¢ kompozytu byta mniejsza w pordwnaniu do materiatu tlenkowego o tej samej za-

wartosci Y,0s.
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W podsumowaniu danych przedstawionych przez Basu i wsp. w pracach [21-
22] nalezy podkresli¢, ze mechanizm umacniania transformacyjnego jest gléwnym
mechanizmem poprawy odpornosci na pgkanie wystgpujacym w opisanej grupie mate-
riatéw. Znaczacy jest tu wptyw ilosci tlenku stabilizujacego (Y,03) w osnowie ZrO,
kompozytéw na przemienialnos¢ t-ZrO, 1 K|, tworzywa. Optymalna ilos¢ stabilizatora
w osnowie tlenkowej wynosi, wedlug cytowanych autoréw, 2,5% molowego. Zbyt
mata ilos¢ stabilizatora (2% molowych) powoduje duza tendencje do samoistnego
przejscia t-ZrO,—j-ZrO, 1 pojawienie si¢ w materiatach kompozytowych duzych ilo-
sci j-ZrO, i mikrospekan, co znacznie obniza jego wtasciwosci mechaniczne. Obok
roli przyczynku transformacyjnego w calkowitej odpornosci na pgkanie, odnotowano
pewien udzial mechanizmu odchylania biegu peknigcia przez wtracenia TiB,, a w
przypadku kompozytu na osnowie 2Y-TZP duzy udzial mechanizmu zwiazanego z
mikropgknig¢ciami.

W kontekscie przemienialnosci t-ZrO, wystgpujacego w osnowie kompozytow,
zarejestrowano korzystny wptyw 30% obj. wtracen TiB,. Wtracenia TiB, powoduja
bowiem pojawienie si¢, w trakcie chlodzenia materiatu, rozciagajacych naprezen
cieplnych w osnowie tlenkowej (réznice wspotczynnikéw rozszerzalnosci liniowej, a,
TiB, i ZrO,, a takze anizotropia wspélczynnika rozszerzalnosci w przypadku TiB,).
Mechanizm ten dziata tym mocniej im bardziej gruboziarniste sa wtracenia TiB,.

Obecnos¢ wtracen zmniejsza jednak zaggszczenie 1 wytrzymalo$¢ mechaniczna
kompozytow.

Waznym spostrzezenie wynikajacym z pracy [22] jest to, ze wigksze rozdrobie-
nie wtracen, wptywa nie tylko na bardziej jednorodne ich rozmieszczenie w osnowie,
ale mierzalnie powigksza twardos¢ Vickersa kompozytow.

Materiat 2Y-TZP bez wtracen, prasowany na goraco w proézni, wykazat si¢ bar-
dzo dobrymi wiasciwosciami mechanicznymi, poréwnywalnymi do najlepszego kom-
pozytu. Wada czystego 2Y-TZP jest jednak jego umiarkowana twardos¢ Vickersa wy-
noszaca w tym przypadku 11,9-12,9 GPa [21-22].

Jak wynika z danych doswiadczalnych przedstawionych rowniez przez Basu i
wsp. w pracy [23] jednorodnos¢ rozprowadzenia Y,Os; w ziarnach wyjsciowego

proszku ZrO, jest jeszcze jedna zmienna wptywajaca na podatnos¢ t-ZrO, na przemia-
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n¢ t-Zr0O,—j-Zr0O,. Na podstawie badan kompozytéw Y-TZP/TiB, (70/30% obj.), wy-
tworzonych w analogiczny sposéb jak w pracach [21-22], Basu i wsp. [23] stwierdzaja
jednoznacznie, ze im wigksza jednorodnos¢ rozprowadzenia Y,0O3; w ziarnach ZrO,,
tym wzglednie wigkszy potencjal zwigkszania si¢ przemienialnosci t-ZrO, na skutek
resztkowych napre¢zen cieplnych wynikajacych z niedopasowania wspoétczynnikow
rozszerzalnosci cieplnej 1 modutéw sztywnosci osnowy i wtracen. Wnioski te ptyna z
porOwnania przyrostu przemienialnosci fazy tetragonalnej w kompozycie 1 materiale
3Y-TZP bez wtracen dla dwu grup tworzyw opartych na komercyjnych nanoproszkach
Y,03-ZrO, wytworzonych metoda wspoistracania (TZ-3Y Tosoh i HSY-3U Daiichi)
oraz pokrywania plazmowego ziaren ZrO, warstwa Y03 (YZ5N Tioxide). W spie-
kach (bez wtracen) powstalych z proszkéw wspoétstracanych wykryto bowiem znacz-
nie lepsza jednorodno$¢ rozprowadzenia Y,0; niz w odpowiadajacych im spiekach
proszkéw ZrO, pokrywanych plazmowo Y,O; [118]. Jednak mimo, iz wzgledny
przyrost przemienialnosci t-ZrO, 1 K., zwigzany z obecnoscia wtracen TiB,, jest
wigkszy 1 bardziej wymowny w przypadku osnéw ZrO, o bardzie jednorodnej dys-
trybucji stabilizatora, to jednak bezwzglednie wigksze wartosci K. rejestrowano dla
kompozytéw opartych na proszkach cyrkoniowych Y,03-ZrO,, wytworzonych meto-

da pokrywania plazmowego [23].
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S. Tezy i cele naukowe

Z przedstawionego przegladu wiedzy na temat tworzyw w uktadzie ZrO,-TiB,
wynika kilka spostrzezen, ktére sktonily autora do podjecia pracy nad otrzymaniem
kompozytow ziarnistych w uktadzie Y-ZrO,/TiB,. Dwuborek tytanu jest wystarczaja-
co stabilny termo-chemicznie wzglgedem osnowy ZrO,, co pozwala efektywnie wytwa-
rza¢ powyzsze materialy polikrystaliczne w oparciu o wysokotemperaturowe procesy
ceramiczne. Opisywane tworzywa moga taczy¢ doskonala twardo$¢ i odpornos¢ na
Scieranie TiB, oraz wysoka odpornoscia na kruche pekanie i znaczna wytrzymatos$cia
mechaniczng tetragonalnych polikrysztatéw dwutlenku cyrkonu. Jednakze immanent-
ne cechy TiB, utrudniaja przygotowanie drobnokrystalicznych (submikronowych lub
wrecz nanometrycznych) proszkéw tej substancji klasycznymi metodami mielenia.
Wszyscy autorzy prac z zakresu kompozytéw ziarnistych [19-24, 99, 114, 116] tak z
osnowa TiB,, jak 1 ZrO, korzystali z komercyjnych mikrometrycznych proszkow TiB,,
co nie daje mozliwosci wytworzenia nanokompozytu. Jednoczesnie znane sa metody
syntezy wyraznie submikronowych lub nawet nanometrycznych proszkéw TiB, z wy-
korzystaniem szeregu reakcji chemicznych, z ktoérych najbardziej wygodne 1 ekono-
miczne okazuja si¢ metody oparte na karbotermicznej redukcji tlenkéw tytanu i boru.
Pomyst wytwarzania proszkéw kompozytowych Y-ZrO,/TiB, metoda in situ opiera
si¢ na zastosowaniu wyzej wymienionego sposobu syntezy TiB, w polaczeniu z moz-
liwoscia wykorzystania TiO,, rozproszonego w skali atomowej w roztworze stalym
Y,0;-Ti0,-ZrO,. Wykorzystanie nanoproszku takiego roztworu stalego, o rozwinigciu
powierzchni rzedu 50-80 m%g, powinno pozwoli¢ na maksymalne zwickszenie po-
wierzchni reakcji karbotermicznej 1 wydajng krystalizacj¢ submikronowych lub nawet
nanometrycznych wtracen TiB,, jednorodnie rozproszonych ws$réd ziaren Y-ZrO,.
Duza sktonnos¢ TiO, do segregacji do obszarow przypowierzchniowych ziaren roz-
tworu statego Y,03-TiO,-ZrO,, potwierdzona przez Allemanna i wsp. [119], powinna
utatwi¢ wykorzystanie TiO, w reakcji karbotermicznej.

Na tej podstawie mozna sformutowac nastgpujace, gléwne tezy i cele naukowe

prezentowanej pracy:
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b)

d)

g)

Udowodnienie mozliwosci wykorzystania karbotermicznej redukcji prekurso-
row TiB, do wytworzenia proszku kompozytowego w uktadzie Y-ZrO,/TiB,
metoda krystalizacji in situ wtracen TiB, wsrdd ziaren fazy cyrkoniowej, w
oparciu o nanoproszki roztworu statego TiO, w Y-ZrO, i/lub inne nanoproszki
mogace by¢ zrédtem TiO, — np. ZrTiO,, oraz tanie zrodta boru i wegla, wpro-
wadzone do mieszaniny reakcyjne;j.

Optymalizacja parametrow procesu syntezy proszku kompozytowego pod ka-
tem wyeliminowania udziatu innych wtracen niz TiB,, zwlaszcza TiC. Dostar-
czenie danych na temat mechanizméw reakcji prowadzacych do krystalizacji
wtracen.

Sprawdzenie wptywu rodzaju prekursora boru na sktad fazowy proszku kom-
pozytowego 1 jego spiekow.

Udowodnienie mozliwosci efektywnego kontrolowania udziatu TiB, w proszku
kompozytowym, otrzymanym metoda in sifu, poprzez zmiang Sredniej zawarto-
sci TiO, w wyjsciowych nanoproszkach roztworéw statych Y,05-TiO,-ZrO,
lub mieszaninie tychze nanoproszkéw z nanoproszkami ZrTiO,.

Optymalizacja warunkéw konsolidacji powyzszych proszkéw kompozytowych
Y-ZrO,/TiB, pod katem wysokiego zaggszczenia spiekéw i ich wysokich pa-
rametrOw mechanicznych. Wykazanie przydatnosci techniki spiekania swobod-
nego w prozni.

Udowodnienie mozliwosci efektywnego zwigkszenia twardosci 1 odpornosci na
Scieranie tworzyw dwutlenku cyrkonu stabilizowanego Y,O; przez wprowa-
dzanie submikronowych i nanometrycznych wtracenia TiB, metoda in situ.
Przeprowadzenie na wybranych kompozytowych Y-ZrO,/TiB, testow aplika-
cyjnych polegajacych na ocenie konkurencyjnosci tych tworzyw w stosunku do
komercyjnych materiatdw stosowanych w nozach do toczenia na sucho stali 1

zeliwa.
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6. Preparatyka tworzyw Y-ZrQO,/TiB, metoda in situ

6.1. Termodynamika tworzenia TiB,

W celu wytworzenia proszku kompozytowego Y-ZrO,/TiB, metoda krystaliza-
cji in situ wtracen fazy borkowej wykorzystano reakcj¢ karbotermicznej redukcji TiO,
zawartego w nanoproszku roztworu statego Y,0;-TiO,-ZrO, w obecnosci prekursora
boru, ktéorym byt byt B,O;, powstaly przez termiczne odwodnienie kwasu borowego
(IIT) lub czysty pierwiastek, w formie amorficznego proszku. Wegiel wprowadzano w
formie zywicy fenolowo formaldehydowej poddanej pirolizie.

W celu oszacowania zakresu temperatur syntezy wtracen TiB,, przeprowa-
dzono obliczenia zmian entalpii swobodnej AG reakcji chemicznych mozliwych w
uktadzie TiO,, B,03, B 1 C w funkcji temperatury procesu i cisnienia czastkowego
gazowych produktéw reakcji. Ze wzgledu na brak danych termodynamicznych o
entalpii swobodnej TiO, w roztworze staltym Y,0;-TiO,-ZrO,, postuzono si¢ en-
talpia swobodna czystej fazy TiO,. Wszystkie obliczenia oparto na danych termo-
dynamicznych poszczegdlnych faz, ktére zaczerpnigto =z tablic termo-
chemicznych [120].

W powyzszym ukladzie substratow nalezy rozwazy¢ nastgpujace reakcje che-

miczne:
Ti0,(s)+B,03(c)+5C(s)=TiB,(s)+5CO(g) 6.1)
T10,(s)+2B(s)+2C(s)=TiB,(s)+2CO(g) (6.2)
Ti0,(s)+3C(s)=TiC(5)+2CO(g) (6.3)
Z10,(s)+3C(s)=2ZrC(s)+2CO(g) (6.4)
Z10,(5)+B,05(c)+5C(s)=ZrB,(s)+5CO(g) (6.5)

Zmiana entalpii swobodnej zwigzana z poszczeg6lnymi reakcjami, przebiegaja-
cymi w danej temperaturze (T) i przy statym ci$nieniu (p) wynoszacym 1 bar °, moze
by¢ ogdlnie wyrazona za pomoca nastepujacej zaleznosci:

AGAT) p=1par = 2% G ol T)p=1par — 2 G T) p= 1par (6.6)

*1bar=10’Pa
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gdzie: Gipr( T)p=1bars (75( T),=1par — entalpia swobodna w danej (T) przy cisnieniu 1 bara
odpowiednio: i-tego produktu i j-tego substratu reakcji r (6.1)-(6.5) — w przypadku
zwiazku chemicznego rowna zmianie entalpii swobodnej zwiazanej z reakcja jego two-
rzenia z pierwiastkow; x; y; — odpowiednie wspétczynniki stechiometryczne w reakcji .

Jesli przyjac, ze G reprezentuje Gipr lub G, to zalezno$é¢ G od temperatury (7)
przy cisnieniu rOwnym 1 bar daje si¢ opisa¢ nastgpujacym rOwnaniem:

G(T)p=1par = H(T)p=1ar — TS(T)p1 bar 6.7)
gdzie: H(T),=1par» S(T)p=1par — 0dpowiednio entalpia i entropia danej fazy w temperatu-
rze (T), przy stalym ci$nieniu réwnym 1 bar.

Odczytujac z tablic w [120] entalpowe i entropowe tzw. stale calkowania (H'iS"), a
takze pewne wspotczynniki oznaczone jako a, b, ¢ 1 d mozna obliczy¢ H(T),= jpar 1 S(T)p=1par

w dowolnej temperaturze, korzystajac ze wzoréw podanych we wspomnianych tablicach:

y=107-T (6.8)
DI S b 2 -1,d 3

H(T) p=1par =107 - (H +a-y+§-y —c-y +§-y ) (6.9)
+ c 2.d 2

ST petpar =S " +a- @) +b-y=—y ™+ (6.10)

gdzie: T — temperatura wyrazona w Kelwinach.

W réwnaniach (6.1)-(6.5) jedyna faza gazowa jest produkt reakcji — tlenek we-
gla (CO). Zatem zmiana entalpii swobodnej rozpatrywanej reakcji (r), przy danej tem-
peraturze (7) 1 przy cis$nieniu tlenku wegla (pcp) wyrazonym w barach, moze by¢ zapi-
sana jako:

AGHT.pco) = AGAT)p=1par + x-R-T-In(pco/1bar) (6.11)
gdzie: x — ilo§¢ moli CO wydzielanych w danej reakcji chemicznej, R — uniwersalna
stata gazowa ~ 8,314 J-mol -K''; T — wyrazona w Kelwinach.

Jesli AG/(T,pco) =0, to pco przyjmuje wartoS¢ graniczna (p,,.co) powyzej ktorej
dana reakcja chemiczna nie moze zachodzi¢ w spos6b samoistny. Stad:

-AG(T), .,
perco=e KT [bar (6.12)
Rysunek 6.1. przedstawia zalezno$¢ p,r.co W funkcji temperatury wykreslona dla

substancji tworzonych w reakcjach chemicznych opisanych réwnaniami (6.1)-(6.5). We
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wszystkich przypadkach reakcji cisnienie graniczne CO rosnie wraz ze wzrostem tem-
peratury. Jesli ustali si¢ temperatur¢ procesu, to ciSnienie graniczne bedzie tym wigk-
sze im AG(T),=1p,, mniejsze, oraz im mniejsza 1loS¢ moli tlenku wegla powstaje w
danej reakcji chemicznej (réwnanie 6.12). Z drugiej strony, dla wybranego cisnienia
granicznego CO, np. normalnego, mozna wyznaczy¢ temperatury graniczne poszczegol-
nych reakcji chemicznych, tzn. temperatury, dla ktérych AG/(T,pcp) wynosi 0. Ponizej
temperatury granicznej dana reakcja nie zachodzi samorzutnie. Temperatura ta jest
odcigta punktu o wspétrzednych (7'p,,.co) lezacego na odpowiednim dla danej reakcji
chemicznej wykresie zaleznosci p,,.co(T) — Rys. 6.1. Stad temperatury graniczne przy
ci$nieniu CO réwnym 10° Pa wynosza dla TiB, powstajacego w reakcjach (6.2) i (6.1)
odpowiednio: ~914°C i ~1322°C; oraz ~1284°C dla TiC powstajacego w reakcji (6.3).
ZrC i ZrB, bgda natomiast tworzy¢€ si¢ w tych warunkach barycznych w temperaturach
nie mniejszych niz ~1500°C. Obnizenie cisnienia czastkowego tlenku wegla, nad re-

agujaca mieszaning, skutkuje obnizeniem temperatur granicznych.

Temperatura, K

,1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200
10° y—— : : : : :

10°4
107 4
10° 4
10°4
10*4
10°4
10°4
104
10°4
10" 4
10°

Pgr. co. Pa
Pgr. CO bar

T T T T T T T T T T T T : 10-7
800 1000 1200 1400 1600 1800 2000

Temperatura, °C

Rys. 6.1. Zaleznos¢ cisnienia granicznego CO od temperatury tworzenia danych substancji
wedtug réwnan (6.1)-(6.5).
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W zwiazku z powyzszym, aby zwigkszy¢ bodziec termodynamiczny (IAG,l) da-
nej reakcji nalezy albo podwyzszy¢ temperaturg syntezy, albo efektywnie zmniejszy¢
ci$nienie CO nad reagujacym uktadem, np. prowadzac proces w komorze pieca proz-
niowego. Jednoczesnie nalezy minimalizowa¢ mozliwosci powstawania, w danych
warunkach syntezy TiB,, drugorz¢dnych faz zwtaszcza TiC. Warunek ten wiaze si¢ z
obnizeniem temperatury procesu. Ze wzgledéw kinetycznych, bardzo niskie tempera-
tury procesu, ponizej 1000-1100°C, nie wydaja si¢ jednak racjonalne. Dyfuzja ato-
méw, niezbgdna do efektywnego transportu reagentéw jak wiadomo gwattownie spada
wraz z temperatura. Ponadto niskie temperatury otrzymywania wtracen wymagaja
utrzymywania niskich cisnien CO bezposrednio nad reagujacym uktadem, co nie musi
by¢ tatwe w dynamicznej atmosferze pieca pr6zniowego, z systemem pompujacym o
skonczonej wydajnosci. Z drugiej strony nadmierne podniesienie temperatury, powy-
zej 1500-1600°C moze skutkowa¢ zwigkszonym udziatlem borku i weglika cyrkonu, a
takze TiC — zwlaszcza w ukladzie, w ktorym nosnikiem atomow boru jest B,Os, gdzie
wprowadza si¢ znaczne ilosci wegla (reakcje 6.1 16.5).

Biorac pod uwage powyzsze rozwazania, wydaje sig, ze temperatura otrzymy-
wania proszku kompozytowego Y-ZrO,/TiB,, metoda opisang na poczatku tego roz-

dziatu, powinna oscylowa¢ w granicach 1100-1600°C.

6.2. Charakterystyka substancji wyjsciowych

6.2.1. Nanoproszki w ukladzie TiO,-Y,03-Zr0O,

6.2.1.1. Otrzymywanie

Wytworzono pig¢ proszkow zawierajacych TiO, w ilosci 18-50% mol. Pozosta-
tymi sktadnikami proszkéw byly Y,O; w ilosci 2,5% molowych, oraz ZrO,, ktérego
ilo$¢ stanowita dopelnienie do 100% molowych. Tabela 6.1. przedstawia nominalne
zawartosci poszczeg6Olnych tlenkéw w wyzej wymienionych proszkach, jak réwniez
ich oznaczenia.

Proszki otrzymywano metoda wspétstracania jondéw itru, tytanu i cyrkonu ze

wspolnego roztworu wodnego chlorkow za pomoca wodnego roztworu amoniaku
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(NH3-aq). Wydzielajace si¢ w wyniku powyzszego procesu bezpostaciowe zele pod-
dano krystalizacji hydrotermalnej lub kalcynacji. Do sporzadzenia roztworu chlorkéw
uzyto:

a) ZrOCl,-8H,0 produkcji Beijing Chemicals Import & Export Corporation,

Chiny. Gtéwne zanieczyszczenia: Si — 0,03%, Fe — 0,02%, Al — 0,015%,

b) TiCl, firmy Fluka, Szwajcaria, o zawartosci gtéwnego sktadnika wigkszej niz 98%,
¢)  Y,03 0 czystosci > 99,9% roztworzony w kwasie solnym o czystosci analitycz-

nej (producent HCI — Polskie Odczynniki Chemiczne S.A.).

Roztwory chlorkéw wkraplano ze stala szybkos$cia, kilku cm’ na sekunde, do
intensywnie mieszanego roztworu st¢zonego amoniaku (NHj-aq, cz.d.a, Polskie Od-
czynniki Chemiczne S.A.) z woda destylowana w stosunku 1:1. W trakcie wspoétstra-
cania, jak 1 po jego zakonczeniu odczyn pH zawiesiny wynosil nie mniej niz 9. Na-
stgpnie usuwano nadmiar amoniaku i catos¢ wytworzonego NH,CI. Proces ten polegal
na wielokrotnie powtarzanym dekantowaniu zeli, usuwaniu cieczy podekantacyjnej
zawierajacej NHj-aq i NH4Cl i ponownym wytworzeniu zawiesiny przez dodanie wo-
dy destylowanej, tak aby stosunek objetosci zelu do catkowitej objetosci zawiesiny
wynosit ok. 1:10. W trakcie przemywania dekantacyjnego odczyn zawiesiny utrzy-
mywano na wartosci pH = 9. Przemywanie prowadzono do momentu stwierdzenia
braku zmegtnienia klarownego przesaczu zadanego AgNO;, co $wiadczylo o usunigciu
chlorkéw z przemywanego zelu. Po tych czynnosciach osady zeli filtrowano i obniza-

no ich pH do wartosci ok. 7,5.

Tabela 6.1. Nominalny sktad chemiczny proszkdéw nosnikéw tlenku tytanu.

Oznaczenie TiO,, % mol. Y,03, % mol Zxr0,, % mol.
2,5Y 18 2,5 79,5
20Ti 20 2,5 77,5
30Ti 30 2,5 67,5
40Ti 40 2,5 57,5
50Ti 50 2,5 475

Krystalizacje zeli prowadzono w warunkach hydrotermalnych w aukoklawie —

proszek 2,5Y (18% mol. TiO,), lub poprzez prazenie w powietrzu — proszki 20Ti do
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50Ti (20-50% mol. TiO,). Prazenie przeprowadzono w piecu firmy Nabertherm, z
elementem grzejnym wykonanym z MoSi, (Rys 6.3b). Warunki obrébki hydrotermal-
nej 1 prazenia zostaly podane w Tabeli 6.2. Temperatury prazenia zeli wyznaczono na
podstawie analizy termicznej DTA/TG niekrystalizowanych zel w trakcie ich nieizo-
termicznego ogrzewania w powietrzu z szybkoscig 10°C/min, w zakresie do 1000°C
(Rys. 6.2), rejestrujac egzotermiczne efekty zwiazane z krystalizacja. Temperatura
krystalizacji hydrotermalnej wynosita 240°C, przy autogenicznym cisnieniu nasyconej

pary wodnej wytwarzajacym si¢ w autoklawie.

4 11,0
20Ti
24 0
620°C 1115
< - < -
= - O = (O]
[a) = [a) =
.64
. . . . . -13,0 4l : . . ,
500 600 700 800 900 1000 500 600 700 800 900 1000
Temperatura, °C Temperatura, °C
O o O o
°<. € °< €
E 6] = 10}
o [ o =
61— . . . , -19,0 61— . . . . -19,
500 600 700 800 900 1000 500 600 700 800 900 1000
Temperatura, °C Temperatura, °C

Rys. 6.2. Krzywe DTA/TG bezpostaciowych zeli, bedacych prekursorami proszkéw 20Ti-
50Ti. Pomiary wykonano w powietrzu w czasie nieizotermicznego ogrzewania do 1000°C ze

stata szybkoscig 10°C/min.

Po krystalizacji zeli, suche brylki proszkéw byty ucierane w mozdzierzu z two-
rzywa 3Y-TZP, po czym wykonywano granulowanie na sicie o boku oczka ok. 1 mm.

Przyktadowy widok og6lny finalnego proszku przedstawiony jest na rysunku 6.3.
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Tabela 6.2. Warunki krystalizacji proszkéw 2,5Y oraz 20Ti-50Ti.

Oznacze- . o Temperatura, | Ci$nienie, | Czas,
Sposob krystalizacji

nie °C MPa godz.
2,5Y hydrotermalna 240 ~3.4 4
20Ti prazenie w powietrzu wysuszonego zelu 620 ~0,1 1,5
30Ti prazenie w powietrzu wysuszonego zelu 688 ~0,1 1,5
40Ti prazenie w powietrzu wysuszonego zelu 726 ~0,1 1,5
50Ti prazenie w powietrzu wysuszonego zelu 743 ~0,1 1,5

Rys. 6.3. a) Widok ogdlny proszku 20Ti. Proszek znajduje sie w alundowym tyglu, w ktérym
wykonywano Krystalizacje prekursora zelowego metoda prazenia. b) Piec firmy Nabertherm
uzyty do praznia zeli — prekursoréw 20Ti-50Ti. Precyzja regulatora temperatury wynosita £1°C.

6.2.1.2. Charakterystyka

Ilosciowe i jakosciowe dane o sktadzie fazowym proszkéw 2,5Y oraz 20Ti-
50Ti1 zawarte sa w Tabeli 6.3 oraz na rysunku 6.4. Proszki 20Ti 1 30Ti sktadaty si¢ wy-
facznie z roztworu stalego ZrO, o tetragonalnej budowie komérki elementarnej. Pro-
szek 2,5Y oprocz powyzszej fazy tetragonalnej zawieral rowniez ok. 8% obj. fazy jed-
noskosnej ZrO,. Proszki zawierajace 40-50% molowych tytanu byly mieszaning tetra-
gonalnego roztworu stalego ZrO, oraz tytanianu cyrkonu (ZrTiO,). Udzial ZrTiO, w
tych proszkach zwigkszat si¢ wraz z catkowita zawartoscia TiO, w danym uktadzie. W

proszku 50Ti udziat objetosciowy tytanianu cyrkonu wynosi prawie 2/3.
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Przebiegi r6znicowej analizy termicznej gotowych proszkéw przedstawiono na

Rys. 6.5. W temperaturze ok. 75°C zaobserwowa¢ mozna maksimum endotermiczne-

go efektu cieplnego zwiazanego z odparowaniem wody. Nie wida¢ natomiast egzo-

termicznych, ktére mozna bytoby przypisa¢ skutkom krystalizacji. Obserwacja ta po-

twierdza catkowite przekrystalizowanie zeli bedacych prekursorami omawianych

proszkéow. W zwiazku z tym mozna sformutowac tezg, ze wszystkie sktadniki pier-

wotnego zelu znajdowaty si¢ w opisanych wyzej fazach krystalicznych. W szczeg6l-

nosci TiO, wystgpowat, we wszystkich proszkach, w postaci badz to wspdlnego roz-

tworu stalego z Y,03 1 ZrO,, albo tez ZrTiOy,.

Tabela 6.3. Sktad fazowy proszkéw 2,5Y oraz 20Ti-50Ti.

Oznaczenie t-Zr0O,, % obj. J-Zxr0O,, % obj. | ZrTiO,, % obj.
2,5Y 92,00,4 8,0+0,3 0
20Ti 100 0 0
30Ti 100 0 0
40Ti 52,842,0 0 47,242,0
50Ti 34,5+2,0 0 65,542,0

f T = t-(Y,Ti,Zr)O,
‘ . Z = 2rSio,
i z J = j-(Y,Ti,Zr)0
T T T ] ’ ) 2
4 Z 7 Z Z\|zZ2Z 271 z
I
A | 50Ti
A /P - 40Ti
: o ’ . e i 30T
\ ’ -~ - 20Ti
» ™\ 2.5Y
20 J 40 ' 60 80
T T T T
z 29, °

Rys. 6.4 — Dyfraktogramy rentgenowskie proszkéw 2,5Y oraz 20Ti-50Ti. Przedrostki ,t” i |’
oznaczajg odpowiednio faze o tetragonalnej i jednoskosnej symetrii komorki elementarne;.
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Rys. 6.5. Termiczna analiza r6znicowa proszkow 2,5Y oraz 20Ti-50Ti. Pomiary wykonano w

czasie ogrzewania w powietrzu ze statg szybkoscig 10°C/min.

Mikrofotografie TEM proszkow 2,5Y oraz 20Ti-50Ti (Rys. 6.6) oraz znaczne
szerokosci potowkowe pikéw dyfrakcyjnych (Rys. 6.4) potwierdzaja nanometryczne
rozmiary krystalitow wystepujacych w badanych proszkach. Wartosci obserwowanych
w transmisyjnym mikroskopie elektronowym $rednic zastgpczych zawieraja si¢ w gra-
nicach 10-20 nm dla proszku 2,5Y; 15-25 nm dla 20Ti i 30Ti, oraz ok. 15-40 nm dla
proszkéw 40Ti 1 50Ti. Obserwacje te dos¢ dobrze koreluja z powierzchniami wiasci-
wymi BET wynoszacymi 50,8-86,3 m*/g, a takze wielko$cia $rednic zastepczych Dggr
obliczonych na podstawie nastgpujacej zaleznosci (Tabela 6.4):

Dggr = 6-S,p (6.13)
gdzie: S,, — powierzchnia wlasciwa proszku, p — gestosc litej czastki. Jako ggstos¢ litej
czastki przyjgto srednig wartos¢ obliczong na podstawie skladu fazowego danego prosz-
ku i ggstosci rentgenowskich poszczegdlnych faz. Wartosci p podano w Tabeli 6.4.

Zdjecia TEM potwierdzaja aglomeratowa budowg proszkow. Wartos¢ mody w
przypadku tych aglomeratéw, poddanych dzialaniu bodZzca mechanicznego w postaci
ultradzwigkow o mocy ok. 100W, jest mniejsza dla proszku krystalizowanego hydro-
termalnie w poréwnaniu do proszkéw krystalizowanych przez prazenie (Rys. 6.7). Ob-
serwacja ta potwierdza mniejsza wytrzymato$s¢ mechaniczng aglomeratow wystepuja-
cych w proszku hydrotermalnym w poréwnaniu do wytrzymatosci aglomeratéw

proszkow prazonych.
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d) 40Ti, e) 50Ti.

Tabela 6.4. Powierzchnia wtasciwa S,(BET),Srednica zastepcza krystalitdw Dger oraz gesto-

8ci rzeczywiste nanoproszkéw 2,5Y oraz 20Ti-50Ti.

Oznaczenie Sws m2/g P g/cm3 Dggr, nm
2,5Y 86,3+0,9 5.8 12
20Ti 65,9+0,7 5,7 16
30Ti 64,6+0,6 55 17
40Ti 55,6+0,6 55 20
50Ti 50,8+0,5 54 22
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Rys. 6.7. Rozkiad wielkosci czastek (aglomeratéw) w proszkach: a) 2,5Y; b) 40Ti. Pomiar
wykonano metodg laserowa — DLS* na wodnych zawiesinach proszkéw, poddanych 5 minu-
towemu nadzwiekawianiu sondg ultradzwiekowg o0 mocy ok. 100 W.

6.2.2. Prekursory boru i wegla

Stosowano dwa zrodia boru. Pierwszym z nich byl kwas ortoborowy (H;BO3)
produkcji Polskich Odczynnikéw Chemicznych S.A. o czystosci analitycznej. Jak wy-
kazaty badania DTA/TG oraz dyfraktometria rentgenowska (Rys. 6.8 — 6.9), podczas
ogrzewania powyzej 100-130°C, H;BOj stopniowo traci wodg¢ przechodzac w kwas
metaborowy (HBO,). Kwas metaborowy, dalej ogrzewany, rozktada si¢ do B,0;. Ko-
niec rozktadu przypada na ~300°C. Sekwencje powyzszych przemian mozna opisac

nastg¢pujacymi réwnaniami:

* DLS — ang. Dynamic Light Scattering, dynamiczne rozpraszanie swiatla.
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2H,BO; —13YC S 9HBO, + 2H,0 (6.14)

OHBO, —87%ewanie_ g . + H,0 (6.15)
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Rys. 6.8. Krzywe DTA oraz TG rejestrowane w trakcie ogrzewania w powietrzu ze statg
szybkoscig wynoszacag 10°C/min prébki kwasu H;BO3; 0 poczatkowej masie 84,9 mg. Efekty
endotermiczne w temperaturach 165 i 186°C, potaczone z gwattowng utratg masy, zwigzane
sq ze stopniowym rozktadem H3;BO; do B,Os;. Wystepujacy w 612°C zatamek na krzywej
DTA odpowiada transformacji szkta powstatego z B,Os.
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Rys. 6.9. Dyfraktogram promieniowania X kwasu H3;BO; poddanego wygrzewaniu w
powietrzu w temperaturze 180°C przez 1,5 godz. Na tle sygnatu pochodzacego od fazy bez-

postaciowej widoczne sg piki kwasu metaborowego — HBO..
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Drugim zrédtem boru byt bor pierwiastkowy w postaci brazowo-brunatnego
proszku firmy Fluka, o czystosci 95-98% (gtéwne zanieczyszczenie — tlen). Rys. 6.10
przedstawia mikrofotografi¢ SEM tego proszku. Proszek boru byt okreslany przez do-
stawce jako ,,bor amorficzny”, jednak jak wykazata analiza dyfrakcyjna promieniowa-
nia rentgenowskiego odczynnik ten zawieral rowniez faz¢ krystaliczna, na ktdra skta-

daly si¢ romboedryczne i tetragonalne odmiany krystaliczne (Rys 6.11).

HV w D | mag v
'[18.00 kV| 5.2 mm |30 000 x|LVD| 5.0 |9.95 um|

Rys. 6.10. Mikrofotografia SEM proszku boru amorficznego.

V | | | kil |
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Page: 1 of 1

Rys. 6.11. Dyfraktogram rentgenowskie proszku boru amorficznego firmy Fluka. Obok wyso-
kiego tta fazy amorficznego boru wystepujg refleksy faz krystalicznych, o symetrii rombo-
edrycznej (R-3m) i tetragonalnej (P42/nnm).
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Jako zrédto wegla uzyto 20% roztwér zywicy fenolowo-formaldehydowe;j
,INowolak MR” produkcji Zaktadéw Chemicznych Organika-Sarzyna S.A., zawieraja-
cej do 9% wag. urotropiny. Rozpuszczalnikiem byt 96% alkohol etylowy o czystosci
analitycznej (POCh S.A). Uzysk pirowegla wyznaczono na 0,12 g z 1 g roztworu zy-
wicy. Badania wielkosci uzysku pirowegla prowadzono wyznaczajac mas¢ pozostato-
sci po karbonizacji prowadzonej w argonie w temperaturze 800°C. Réznicowa analiza
termiczna 1 termograwimetria suchej zywicy, poddanej wygrzewaniu w argonie do
1000°C potwierdzity, ze temperatura 800°C jest wystarczajaca do zakonczenia proce-
su pirolizy (Rys. 6.12). Powyzej tej temperatury ustaje praktycznie zmniejszanie si¢
masy probki wynikajace z rozktadu termicznego zywicy. Krzywa DTA ujawnita endo-
termiczne efekty cieplne w ok. 80 i 135°C zwiazane odpowiednio z usuwaniem reszt-
kowej wilgoci oraz z topieniem si¢ zywicy. W temperaturze 158°C wystgpowat egzo-
termiczny efekt zwiazany z sieciowaniem zywicy za pomocna urotropiny. Odcinek

dynamicznego zmniejszania si¢ masy probki zaczynat si¢ w okoto 380°C.

DTA, °C

200 400 600 800 1000

Temperatura, °C

Rys. 6.12. Krzywe DTA oraz TG zywicy fenolowo-formaldehydowej ,Nowolak MR” zawierajace;j
~9% wag. urotropiny. Pomiar wykonany w atmosferze argonu, w trakcie ogrzewania probki o

poczatkowej masie rownej o0 28,7 mg ze statg szybkoscia, wynoszacg 10 °C/min.

54



6.3. Otrzymywanie proszkéw kompozytowych

Na procedur¢ otrzymywania proszkéw kompozytowych sktadata si¢ z nastgpu-

jace procesy jednostkowe:

a)

Wytworzenie mieszaniny substancji wyjsciowych, tj. nanoproszkéw 2,5Y lub
20Ti-50Ti z prekursorami boru i wegla. Proces ten przebiegat w kulowym mty-
nie mieszadlowym MM-A-1 typu ,attritor”, konstrukcji J. Sidora (AGH, Kra-
kéw). Mtyn ten skladat si¢ z polietylenowej komory, mieszadta i jego napedu
(Rys. 6.13). Mieszanie przebiegalo na mokro. Objetos¢ cieczy, sktadajacej si¢ z
roztworu zywicy fenolowo-formaldehydowej w etanolu oraz dodatkowo 2-
propanolu (cz.d.a. firmy POCh S.A.), réwnata si¢ 110 cm® na 50-60 g suchego
nanoproszku zawierajacego TiO, w roztworze stalym Y,03-TiO,-ZrO, lub w
fazie ZrTiO,4. Czas mielenia mieszaniny wynosit 1 godzing. Jako mielniki sto-
sowano kulki o Srednicy 3 mm, wytworzone z materiatlu 3Y-TZP. Stopien wy-
petnienia komora mtyna o objeto$é ok. 500 cm® wynosit 0,7-0,8. Proporcje ilo-
sciowe pomiedzy prekursorami proszku kompozytowego ustalano na podstawie
stechiometrii reakcji chemicznych opisanych réwnaniami (6.1), (6.2), (6.14) i
(6.15), a takze wielko$ci uzysku wegla z 1 grama roztworu zywicy fenolowo-
formaldehydowej. Ponadto uwzgledniono czystos¢ chemiczna prekursoréw boru

oraz 1,5-4% wilgotno$¢ nanoproszkéw zawierajacych TiO, (Tabela 6.5).

Tabela 6.5. Proporcje wagowe pomiedzy prekursorami proszkéw kompozytowych i kodowe

oznaczenia mieszanin.

Prekursor Prekursor Prekursor Proporcja wa-
Oznaczenie
TiO,, ,, T” boru, ,,B” wegla, ,,C” gowa T:B:C
2,5Yko 2,5Y H;BO; 20% 1. zywicy w etanolu 1:0,18:0,73
2,5Yba 2,5Y bor amorficzny 20% 1. zywicy w etanolu 1:0,03:0,29
20Ti_BA 20Ti bor amorficzny 20% 1. zywicy w etanolu 1:0,04: 0,34
30Ti_BA 30Ti bor amorficzny 20% 1. zywicy w etanolu 1:0,06: 0,52
40Ti_BA 40Ti bor amorficzny 20% 1. zywicy w etanolu 1:0,08: 0,73
50Ti_BA 50Ti bor amorficzny 20% 1. zywicy w etanolu 1:0,11:0,95
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1 - komora mielenia; 2 - wirnik trzpieniowy; 3 - mielniki i mielony materiat;
6  4-chiodnica; 5 - uchwyt mieszadta; 6 - tozysko; 7 - przekladnia pasowa; 7
8 - silnik; 9 - konstrukcja wsporcza

. — 8
B =il ' L
9

_\ {_; . Wylot

J. Sidora. Predkos¢ obrotowa wirnika 450 obr/min. Predkos¢ obwodowa mieszadta 1,41 m/s.

b) Suszenie mieszanin prekursoréw. Proces ten przebiegal w powietrzu w tem-
peraturze 70-80°C. W ciagu ok. 24 godzin odparowywano catos¢ medium alko-
holowego.

c) Wstepna obrébka cieplna mieszanin prekursoréw przebiegata wedlug sche-
matu przedstawionego na Rys. 6.14. Etap ten mial na celu sieciowanie (160°C)
i pirolize (800°C) zywicy fenolowo-formaldehydowej, a w przypadku miesza-
niny zawierajacej H;BOs, takze jego rozktad do B,O; (300°C). Proces powyzszy
prowadzono w piecu rurowym skonstruowanym w AGH, Krakéw (Rys. 6.15),
umozliwiajacym wytworzenie 1 utrzymanie atmosfery przeptywajacego argonu.

Wydatek argonu o czystosci 99,999% wynosit 1,5 dm”/min.

a) b)
800°C, 30 minut 800°C, 30 minut

10°C/min 10°C/min

300°C, 30 minut chtodzenie chlodzenie!
swobodne swobodne
40°C/min z piecem z piecem

160°C, 15 minut 160°C, 15 minut

10°C/min

Ar 99,999%; 1,5 dm’/min Ar 99,999%; 1,5 dm’/min

Rys. 6.14. Schemat wstepnej obrdbki cieplnej: a) mieszaniny 2,5Yko i b) pozostatych mieszanin.
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6.15. Piec rurowy z elementem grzejnym wykonany z Kanthalu A, zakres grzania do 1000 °C;

regulator temperatury RE14 LUMEL, precyzja stabilizacji temperatury +1°C. Na pierwszym

planie widoczne doprowadzenie argonu (1) i termopara sterujgca (2).

d)

Synteza proszkéw kompozytowych o osnowie Y-ZrQ, przebiegata w piecu
prézniowym z grafitowym elementem grzejnym (Rys. 6.16). W trakcie syntezy
z mieszaniny prekursoréw krystalizowaty in situ czastki TiB, jako gtéwna faza
wtracen. Jako wsad do syntezy stosowano luzno usypana mieszaning prekurso-
row, poddang wstepnej obrdbce cieplnej, zgodnie z opisem zawartym w punk-
cie ,,c”, doktadnie utarta w mozdzierzu z tworzywa 3Y-TZP. Wsad ten umiesz-
czano w tyglu z SiC. Na podstawie rozwazan przedstawionych w Rozdziale 6.1
jako zakres temperatur otrzymywania proszkow kompozytowych wybrano
przedziat od 1100 do 1600°C. Czas przetrzymywania mieszaniny prekursoréw
w temperaturze maksymalnej wynosit 4 godziny. W trakcie opisywanego pro-
cesu, calkowite cisnienie w piecu prézniowym wynosito maksymalnie 0,6 Pa, a
typowo utrzymywalo si¢ ponizej 0,1 Pa. Ze wzgledu na ograniczong wydajnos¢
systemu pompujacego pieca proézniowego 1 wydzielajace si¢ w trakcie syntezy
do$¢ znaczne ilosci gazu (CO) stosowano schodkowy, przedstawiony na
Rys. 6.17, rezim dojscia do nominalnej temperatury procesu.

Mielenie i granulowanie proszku kompozytowego. Ze wzgledu na dos¢ wy-
sokie temperatury otrzymywania proszkOw kompozytowych konieczny okazat

si¢ etap ich uzdatnienia do spiekania. Etap ten stanowilo mielenie.
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W przypadku proszkéw kompozytowych na bazie mieszanin 2,5Yko i 2,5Yba
stosowano 12-godzinne mielenie w dwukomorowym milynie obrotowo-
wibracyjnym (Rys. 6.18), na mokro w 2-propanolu. Wsad w ilosci 7-16 g
proszku rozprowadzano w 7-13 cm’ alkoholu. Catkowity stopiefi wypetnienia
komory mtyna o objetoéci 275 cm® wynosit 0,36. Jako medium mielace stoso-
wano 300 graméw mieszaniny kulek 3Y-TZP o $rednicach 3 1 5 mm, w stosun-
ku wagowym 7:3. Amplituda drgan komory wynosita odpowiednio 7 mm, a ich
czestotliwosé 11 Hz.

Proszki kompozytowe na bazie mieszanin 20Ti_BA — 50Ti_BA mielono w ku-
lowym mtynie mieszadtowym, ktérego komora przestawiona jest na Rys. 6.13.
Predkos¢ obwodowa mieszadia wynosita 1,41 m/s, a czas mielenia — 6 godzin.
Jako medium mielace stosowano 1000 g kulek 3Y-TZP o $rednicy 2 mm. Mie-
lenie przeprowadzano na mokro w ok. 50-60 cm® 2-propanolu. Masa poje-
dynczego wsadu proszku kompozytowego wynosita 47-51 g. Catkowity stopien

wypetnienia objgtosci komory zawieral si¢ w przedziale 0,7-0,8.

Rys. 6.16. Piec prozniowy 2500 firmy PHU MAROTTI Zielona Gora, z grafitowym elementem

grzejnym: 1. szafa sterujaca; 2. obudowa komory pieca; 3. transformator zasilajacy; 4 pompa

wysokiej prézni; 5. odprowadzenie gazéw do pompy wstepnej. Maksymalna temperatura pracy

2500°C. Precyzja sterowania temperaturg +1°C. Dwustopniowy system pomp prézniowych:

pompa wstepna — rotacyjna TRIVAC D25B i pompa wysokiej prézni — dyfuzyjna, olejowa

DIP3000, obie firmy Leybold Vakuum GMBH. System pomp umozliwiat uzyskanie cisnienia w

komorze grzejnej na goraco, bez gazowania probek, na poziomie nie wyzszym niz 0,05 Pa.
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Rys. 6.17. Schemat obrébki cieplnej w trakcie syntezy proszkéw kompozytowych metoda kry-
stalizacji in situ wiracen nietlenkowych posréd ziaren fazy cyrkoniowej.

Granulowanie przeprowadzano metoda wielokrotnego (10 razy) przecierania

zmielonych, wysuszonych proszkéw przez sito o wielkosci oczka wynoszacej

0,1 mm. Na tym etapie wprowadzano rowniez 3% srodka poslizgowego — 10%
zawiesina oleju F-15 w wodzie.

Rys. 6.18. a) Mityn obrotowo-wibracyjny konstrukcji J. Sidora (AGH), uzyty w trakcie mielenia
proszkéw kompozytowych na bazie mieszanin 2,5Yko i 2,5Yba; b) komora miyna z poliamidu
wraz z mielnikami 3Y-TZP. Amplituda i czestotliwos¢ drgan komory: 7 mm i 11 Hz.
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6.4. Konsolidacja proszkow kompozytowych i obrébka koncowa

spiekow

Konsolidacja proszkéw kompozytowych i obrébka koncowa spiekow przebie-

gala zgodnie z nastgpujaca sekwencja operacji jednostkowych:

a)

b)

Formowanie wyprasek. Ksztalt i zaggszczenie wstgpne surowym prébkom
nadawano prasujac jednoosiowo pod cisnieniem 50-60 MPa granulaty prosz-
kow kompozytowych. Stosowano formy ceramiczne (3Y-TZP) lub stalowe o
przekroju okragtym lub kwadratowym. Srednice form okragtych wynosity 12,
20 1 50 mm, a dlugos¢ boku formy kwadratowej 17 mm. Nastgpnie ksztattki
poddawano ostatecznemu prasowaniu izostatycznemu na zimno pod ciSnie-
niem 300 MPa, ktére dziatato przez 30 sekund. Widok ogdlny urzadzenia do
prasowania izostatycznego znajduje si¢ na Rys. 6.19. Po prasowaniu izosta-
tycznym, stosunek wysokosci wyprasek do dlugosci wymiaru poprzecznego
zawierat si¢ w przedziale 0,06-0,5.

Spiekanie prowadzono w piecu prézniowym przedstawionym na Rys.
6.16. Zakres temperatur spiekania wynosit 1450-1600°C. Szybko$¢ nara-
stania temperatury ustalono na 10°C/min. Czas przetrzymywania probek
w temperaturze maksymalnej wynosit 2 godz. Rys. 6.20 przedstawia
szczegOlowy diagram obrazujacy sposOb obrdobki cieplnej w trakcie spie-
kania kompozytéw. W trakcie spiekania catkowite ci$nienie w piecu byto
mniejsze niz 0,05 Pa, a probki spoczywaly na podktadkach z weglika
krzemu.

Obrodbka koncowa spiekéw polegata na wykonaniu zgtadéw prébek. Wstgpna
obrobka Scierna dokonywana byta za pomoca tarcz polerskich zawierajacych
proszek diamentowy o gradacji 120, 220, 600, 1200. Polerowanie powierzchni
prowadzona na suknach polerskich zwilzonych zawiesing proszku diamento-
wego o wielkosci ziaren 3, 1 oraz 0,25 um. Belki do badan wytrzymatos$cio-
wych o przekroju nominalnym 2x2 mm 1 dlugosci 23 mm byly wycinane za

pomoca pity diamentowej z obustronnie polerowanych ptytek o wymiarach
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23x23x2 mm, wytworzonych z uzyciem cylindrycznych wyprasek o Srednicy
50 mm. Nastepnie wykonywano fazowanie krawedzi beleczek pod katem 45°.
Do obrobki spiekéw wykorzystywano urzadzenia i materiaty Scierne firmy

Struers.

Rys. 6.19. a) Widok ogoélny urzadzania do prasowania izostatycznego na zimno firmy Natio-

nal Forge Europe, Belgia (maksymalne cisnienie prasowania 400 MPa): 1. pulpit sterowni-
czy, 2. komora ci$nieniowa, 3. pompy wysokocisnieniowe. b) Wnetrze komory wysokocisnie-
niowej. Widoczny pojemnik z prébkami, zanurzony w medium olejowo-wodnym przenosza-

cym cisnienie.

1450-1600°C co 50°C, 2 godz.

10°C/min

chtodzenie
swobodne
Z piecem

1200°C, 1 godz.
10°C/min

460°C
400°C

/ 10°C/min

Rys. 6.20. Sposéb obrobki cieplnej stosowanej w trakcie spiekania kompozytéw.

préznia, cisnienie catkowite < 0,05 Pa
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7. Techniki, procedury, oprzyrzadowanie badawcze

7.1. Badania skladu fazowego proszkow i spiekow

Badania jakosciowe i ilosciowe sktadu fazowego proszkow i spiekéw w tempe-
raturze pokojowej, a takze badania strukturalne, przeprowadzono z uzyciem dyfrakto-
metru promieniowania X holenderskiej firmy PANalytical, model X Pert PRO, ktore-

g0 0gblny widok znajduje si¢ na Rys.7.1.

Rys. 7.1. Dyfraktometr rentgenowski X'Pert PRO firmy PANalytical [122]. W komorze probki

czesciowo widoczny jest goniometr wraz ze zrodtem i detektorem promieniowania X.

Pomiary prowadzono z uzyciem promieniowania monochromatycznego o dtu-
gosci fali 0,1540598 nm, odpowiadajacej linii emisyjnej K,; miedzi. Stosowano tzw.
giety monochromator Johanssona, wykonany z monokrysztalu germanu. Do detekcji
promieniowania wykorzystano paskowy detektor potprzewodnikowy. Krok analizy
wynosit 0,008°, a jej zakres przynajmniej 20-90° w skali 26.

Przygotowanie materiatu badawczego do analiz obejmowato selekcj¢ frakcji o
ziarnach nie wigkszych niz ~63 um w przypadku proszkéw lub wykonanie zgtadu w

przypadku spiekow.
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Nie wchodzac w szczeg6ty fizyczne dyfraktometrii, w tym rentgenowskiej, na
potrzeby powyzszego rozdzialu warto jedynie przypomnie¢, ze analiza jako$ciowa
sktadu fazowego cial krystalicznych opiera si¢ w tym przypadku na tzw. prawie
Wulfa-Braggéw, sformutowanym w 1913 roku. Prawo to jest w istocie warunkiem
tzw. interferencji konstruktywnej zachodzacej migdzy fotonami monochromatyczne-
go promieniowania ulggajacego dyfrakcji na atomach krysztalu. Powszechnie przyje-
ty zapis matematyczny tegoz warunku wiaze dlugos¢ fali promieniowania 4 z charak-
terystycznymi dla danej fazy krystalicznej odlegtoSciami migdzyptaszczyznowymi d
oraz katem padania wiazki promieniowania 6, definiowanym jako kat miedzy wiazka

promieni pierwotnych i ptaszczyzna krysztatu (Rys. 7.2). Zapis ten jest nastgpujacy:

ni = 2dsind (7.1).

przy czym: A < 2d; n — jest tzw. rzgdem ugigcia — liczba catkowita.

o 1 o - o O R S o
Rys. 7.2. Geometria dyfrakcji promieni (np. X) na atomach ,gérnej” i ,dolnej” ptaszczyzny ato-
mowej. Konstruktywna interferencja fotonéw ,gérnego” i ,dolnego” promienia nastapi tylko
wtedy, gdy réznica drog optycznych 28 bedzie réwna catkowitej wielokrotnosci dtugosci fali A.

Analizg¢ iloSciowa, a takze badania strukturalne proszkéw i spiekdéw, prowa-
dzono z uzyciem tzw. metody Rietvelda [123-124], ktéra jest matematycznym spo-
sobem dopasowania mierzonego dyfraktogramu do dyfraktogramu symulowanego
na podstawie szeregu parametréw, m.in.: geometrii komoérki elementarnej danej
struktury krystalicznej, potozenia i rodzaju atoméw ja budujacych, parametréw sa-

mego dyfraktogramu, takich jak: tzw. czynnik skali kodujacy migdzy innymi ula-
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mek wagowy danej fazy w mieszaninie, parametry ksztattu pikow sygnatu dyfrak-
cyjnego, wspoiczynniki tta sygnatu i wiele innych. Poprzez szereg iteracji procedu-
ry Rietvelda nastgpuje minimalizacja blgdu dopasowania pomigdzy dyfraktogra-
mem zmierzonym i symulowanym. Przy czym minimalizacja ta dokonuje si¢ na
podstawie stopniowych modyfikacji opisanych wyzej parametrow wejsciowych w z
gory zadanej sekwencji, co ostatecznie prowadzi do uzyskania, w spos6b nume-
ryczny, wartosci tychze parametrow, maksymalnie zblizone do rzeczywistych (np.
state sieciowe, udzial wagowy danej fazy w mieszaninie, szerokosci potdwkowe
pikéw sygnatu dyfrakcyjnego, itp.).

Poza czynnikami skali oraz tta, symulowany dyfraktogram jest generowany w
oparciu o tzw. znormalizowang funkcje¢ ksztaltu Gj. W powyzszej pracy korzystano z

funkcji Pseudo-Voigt:

1/2 1/2

G,=v Hokﬂ_[l+c0xjk +(1-y )Hk‘ﬂ_“2 exp[—clxjk (7.2).

gdzie: ¢y — 4, ¢y = 4In2; H; jest szerokos$cia potéwkowa (ang. akronim FWHM) k-tego
refleksu dyfrakcyjnego Bragga; x; = (20; — 26,)/H; przy czym 20; to kat 20 odpowiada-
jacy i-temu punktowi dyfraktogramu, a 26, to wyliczona pozycja k-tego piku Bragga
uwzgledniajaca tzw. przesunigcie zerowego punktu pozycji licznika dyfraktometru; y*
— tzw. parametr mieszania, ktérego wartos¢ jest dopasowywana w trakcie kolejnych
iteracji procedury Rietvelda. Parametr * moze przyjmowaé wartosci od 0 do 1, spro-
wadzajac Gj odpowiednio do funkcji Gaussa lub Lorentza.

Catos¢ obliczen zwiazanych z metoda Rietvelda, a takze jako$ciowa analize
sktadu fazowego, wykonywano za pomoca programu komputerowego X’Pert Hi-
ghScore Plus w wersji 2.1, wyprodukowanego przez PANalytical. Z powyzszym pro-
gramem potaczona byla baza danych dyfrakcji proszkowej PDF-2 wydana w roku

2004, zawierajaca prawie 164 tysiace rekordow.
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7.2. Badania wielkosci krystalitow proszkow kompozytowych

Srednie wielkosci krystalitéw w kierunku prostopadtym do ptaszczyzny krysta-
lograficznej o wskaznikach (h,k[) wyznaczano z poszerzenia poldéwkowego odpo-
wiednich pikéw dyfrakcyjnych. Stosowano przy tym zalezno$¢ podana przez Scherre-

ra [125]:

dppy =——— 7.3).
hd by, cos@ (7:3)
2

Gdzie:d);; — wielkoS¢ krystalitow w kierunku prostopadtym do ptaszczyzny (h,k,1), by,
— ,,czysta” szerokos¢ potdwkowa piku dyfrakcyjnego, uwzgledniajaca wptyw posze-
rzenia aparaturowego wynoszacego 0,05° w skali 260, A — dtugo$¢ fali promieniowania
rentgenowskiego (tu: 0,1540598 nm), 6 — kat odbtysku réwny katowi padania wiazki
promieniowania (Rys. 7.2), K — tzw. czynnik ksztattu, powszechnie przyjmuje sig, ze

wynosi on 0,9.

7.3. Analiza termiczna TG i DTA

Pomiary krzywych termograwimetrycznych (TG) oraz termograméw rdzni-
cowej analizy termicznej (DTA) wykonywane byty w aparacie typu Derivatograph-
C wegierskiej firmy MOM Budapest. Urzadzenie powyzsze jest potaczeniem ter-
mowagi o czutosci wynoszacej 0,1 mg 1 precyzyjnej termopary réznicowej. Pomia-
ry przeprowadzano w powietrzu lub w argonie o czystosci 99,999%. Masa poje-
dynczej probki wynosita 20-100 mg. W trakcie pomiar6w badane materialy
umieszczane byly w tygielkach platynowych, spoczywajacych na ramieniu termo-
wagi 1 sprzezonych termicznie z jednym ze zlaczy termopary réznicowej. Drugie
ztacze sprzg¢zone bylo z probka odniesienia, ktora stanowit proszek a-Al,O;. Bada-
nia przeprowadzane byly w trybie nieizotermicznego ogrzewania w zakresie 30-

1000°C. Zmiany temperatury byty liniowe w czasie, o dynamice przyrostu wyno-
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szacej 10°C/min. Ogrzewanie komory pomiarowej zapewnial piec elektryczny ste-

rowany przez wewngtrzne moduly urzadzenia.

7.4. Pomiary powierzchni wlasciwej proszkow

Powierzchnia wiasciwa proszkOw wyznaczana byta metoda adsorpcyjna. Jako
adsorbat stosowano azot (99,999%). Pomiary przeprowadzano w warunkach izoter-
micznych, w temperaturze wrzenia azotu pod cisnieniem atmosferycznym (-196°C).
Do obliczenia powierzchni wlasciwej wykorzystywano tzw. objetos¢ monowarstwy a,,
azotu zwiazanego fizycznie z powierzchnia badanego ciala statego (proszku). Objgtos¢
t¢ wyznaczano na podstawie pomiarOw charakterystyki objgtosci azotu a zaadsorbo-
wanego na powierzchniach swobodnych proszku przy danym ci$nieniu wzglednym
adsorbatu x w stosunku do cis$nienia jego pary nasyconej w danej temperaturze (tu ci-
$nienia atmosferycznego). Przy czym, objetos¢ adsorbatu, w danym punkcie ci$nienia
wzglednego, wyznaczana byta w warunkach réwnowagi pomigdzy adsorpcja 1 desorp-
cja. Powyzsza charakterystyk¢ wyznaczano w pigciu punktach zakresu ciSnien
wzglednych wynoszacego 0,1-0,3. Pojemnos¢ monowarstwy obliczana byta zas w
oparciu 0 model adsorpcji wielowarstwowej podany przez Braunauera, Emmetta i Tel-
lera, opisujacy wyzej wymieniowe zjawisko tzw. izoterma BET (akronim od nazwisk
tworcow). W podanym wyzej zakresie izoterma BET jest funkcja liniowa ciSnienia

wzglednego w postaci:

x 1, -h, (7.4)
al-x) a,C a,C
przy czym: C jest to tzw. stala rownowagi adsorpcji. Wyznaczajac rGwnanie tejze pro-
stej, wyznacza si¢ automatycznie wartosci a,, i C.
Pojemnos¢ monowarstwy przeliczano nastgpnie na powierzchni¢ wilasciwa
proszku (S,,) w oparciu o znajomos¢ powierzchni adsorbentu przekrywanej przez po-
jedyncza dwuatomowa molekul¢ azotu, zwana powierzchnia siadania 1 wynoszaca

srednio 0,162 nm?>.
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Wyznaczania izotermy adsorpcji dokonywano w urzadzeniu NOV A 1200e firmy
Quantachrome Instruments, USA (Rys. 7.3). Procedura pomiarowa obejmowata:

a) prozniowe odgazowanie probek w temperaturze 150°C, majace na celu de-
sorpcje gazéw zwiazanych z powierzchnia swobodna ziaren proszkOw oraz
usunigcie wilgoci z badanych probek. Proces ten trwat do kilkunastu godzin,
srednio 10-12;

b) pomiar masy wysuszonego 1 odgazowanego proszku — wykonywany z doktad-
noscia do 1 mg;

c¢) pomiar izotermy BET i wyliczenie powierzchni wtasciwej BET dokonywane za

pomoca oprogramowania dotaczonego do urzadzenia NOVA 1200e.

Rys. 7.3. Urzadzenie NOVA 1200e firmy Quantachrome Instruments do ilosciowej rejestracji
adsorpcji par na ciele statym: 1) port pomiarowy, 2) naczynie na czynnik ustalajacy izoter-
miczne warunki pomiaru — np. ciekly azot, 3) celki pomiarowe podtgczone do portu préznio-
wego odgazowania prébek, 4) ptaszcze grzejne, pozwalajace na prowadzanie odgazowania
w temperaturach 20-300°C, 5) konsola sterujaca.

7.5. Pomiary rozkladu wielkoSci czastek proszkow

Pomiary rozktadu wielkosci czastek w proszkach prekursoréw zawierajacych

TiO, wykonano technika dynamicznego rozpraszania Swiatta laserowego (DLS).

67



Badania wykonywane byty w zawiesinie wodnej danego proszku z uzyciem urzadze-
nia Zetasizer Nano ZS model ZEN3600 firmy Malvern Instruments. Zakres analizy
wynosit 0,4-10* nm. Temperatura prébek w trakcie badan stabilizowana byta na po-
ziomie 25,0°C. Zawiesina wodna proszku wykonywana byta metoda ultradzwigkowe;j
dyspersji jego czastek w cieklym medium. Czas nadzwigkawiania zawiesiny wynosit 1
minutg, przy mocy ultradzwigkdw wynoszacej ok. 100 W. Stabilizacja zawiesiny od-
bywala si¢ na zasadzie elektrostatycznej, przez podniesienie pH zawiesiny do poziomu
> 9, co w przypadku proszkéw ZrO, odpowiadato potencjatowi dzeta czastek w zakre-
sie okoto —-30 mV.

Zasada fizyczna analizy DLS polega na pomiarze czg¢stotliwosci oscylacji cza-
stek w zawiesinie powodowanych ruchami Browna i powiazaniu zmierzonych warto-
sci ze srednicg zastgpcza czastki. Praktyczna realizacja tego zagadnienia sprowadza si¢
do rejestracji fluktuacji jasnosci Swiatta laserowego ulggajacego rozproszeniu przez
ziarna fazy stalej w zawiesinie wodnej, alkoholowej, itp., a nast¢pnie poddaniu zmie-
rzonego sygnalu odpowiedniej obrébce matematycznej. Relacja pomigdzy wielko$cia
czastki a szybkoscia jej chaotycznych ruchéw w zawiesinie (bezposrednio zwiazang z
czestotliwoscia tychze fluktuacji) opisana jest wzorem Stokesa-Einsteina [126], ktory

moze by¢ zapisany nastepujaco:

1
~U=—- 7.5).
T e (7.5)

gdzie: v — predkos¢ chaotycznych fluktuacji czastki w zawiesinie mierzona w stalej

temperaturze, y — tzw. ruchliwos¢ czastki (ang. mobility), n — lepkos¢ cieczy medium

zawiesiny, R — promien kuli, do ktorej przyblizany jest ksztalt czastki.
7.6. Porozymetria rteciowa

Rozktady wielkosci porow w wypraskach proszkéw kompozytowych wy-
znaczane byly metoda porozymetrii rtgciowej. Wykorzystywano urzadzenie typu

PoreMaster-60 firmy Quantachrome Instruments, pracujace w trybie krokowym. Poje-
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dyncza analiza zawierata ok. 70-215 punktéw pomiarowych. Pomiary przeprowadzano
w zakresie cisnien rteci od 138 kPa do 409 MPa, co odpowiadato zakresowi srednic
poréw od 10,6 um do 3,5 nm, przy czym w obliczeniach przyj¢to cylindryczny ksztatt
poru.

Ze wzgledu na to, ze kat zwilzania rtecia f wigkszosci ciat statych jest wigk-
szy niz 90° rte¢ tworzy w porach menisk wypukly. W konsekwencji do immersji
poru ciecza potrzebne jest wytworzenie roznicy cisnien Ap po obu stronach meni-
sku. Zasada fizyczna pomiar6w bazuje na zwiazku Ap z $rednica poréw d. Przy
zatozeniu cylindrycznego ksztattu pustek zaleznos¢ ta przyjmuje posta¢ réwnania

Washburna [127]:

Ap = _4ycos (7.6)
d
gdzie dodatkowo y to napigcie powierzchniowe rteci.
Wartos¢ Ap jest rowna cisnieniu hydrostatycznemu rtgci, gdy wewnatrz porow
panuje ci$nienie bliskie 0. Warunki takie uzyskuje si¢ poprzez odpompowanie probki

przed pomiarem za pomoca pompy rotacyjnej. W opisywanych analizach stosowano

ewakuacje do ci$nienia ~3 Pa.
7.7. Mikroskopia elektronowa

Obserwacje mikrostruktury spiekow 1 morfologii proszkow wykonywano w
mikroskopach elektronowych. Stosowano urzadzenia skaningowe i transmisyjne
(SEM, TEM).

Badania SEM przeprowadzano za pomoca mikroskopu Nova NanoSEM?230
firmy FEI, pracujacego z detektorem elektrondw wstecznie rozproszonych (BSD), lub
w trybie niskiej prozni (LVD). Napigcia przyspieszajace wiazke elektronow miaty war-
tos¢ do 18 kV. W trakcie obserwacji wykonywano réwniez mikroanalizy punktowe
sktadu chemicznego wybranych obszaréw probki metoda spektroskopii dyspers;i

energii (EDS) charakterystycznego promieniowania rentgenowskiego emitowanego
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przez probke pod wptywem wzbudzania jej atoméw przez elektrony wiazki pierwot-
nej.

Obserwacje TEM proszkéw 1 spiekOw przeprowadzano dwoma przyrzadami.
Pierwszym z nich byt mikroskop JEOL JEM1011, ktérego zrédto elektronéw praco-
walo przy napigciu przyspieszajacym 100kV. Drugim urzadzeniem byt mikroskop fir-
my FEI, typ Tecnai 20 D418 S-Twin, pracujacy réwniez w trybie skanujacym
(STEM). Napigcie przyspieszajace wiazke elektronow wynosito 200 kV. W trakcie
obserwacji, w powyzszym mikroskopie, mikrostruktury wybranych spiekéw wykony-
wano réwniez mapy sktadu pierwiastkowego wybranych obszaréw. Stosowano w tym
celu detektor charakterystycznego rentgenowskiego.

Przygotowanie preparatow do badan bylo typowe. W przypadku proszkéw pre-
parat wykonywano przez naniesienie alkoholowej zawiesiny ziaren na blonk¢ weglo-
wa przewodzaca prad elektryczny. Spieki, przed badaniami w SEM, byty polerowane,
a nastgpnie napylane cienka warstwa wegla, a przed analizami w TEM/STEM Scienia-

nie jonowo.
7.8. Pomiary gestosci pozornej

Gegstos¢ pozorna spiekéw wyznaczana byta metoda Archimedesa. Pomiary wy-
konywano w wodzie o temperaturze pokojowej. Korzystano z nastgpujacej zaleznosci

opisujacej gestos¢ pozorna probki p:

PH.O (7.7)

_ 2
my —mp

gdzie: m; — masa probki wysuszonej probki, m, — masa prébki nasyconej woda, m;, —
masa probki wazonej w wodzie, py,o — gestos¢ wody w temperaturze pomiaru.
Wazenia wykonywano na wadze analitycznej o doktadnosci 0,1 mg.
Gestos¢ pozorng wyprasek proszkéw kompozytowych wyznaczano metoda
geometryczng, wazac wysuszone wypraski 1 wyznaczajac ich objgtoS¢ z wymiar6w

geometrycznych.
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7.9. Pomiary twardosci i mikrotwardosci

Twardosci i mikrotwardo$ci spiekéw wyznaczano metoda wgtebnikowa, stosu-
jac piramidke Vickersa. Pomiary wykonywano na przyrzadach FV-700 1 FM-700, od-
powiednio w przypadku twardo$ci i mikrotwardos$ci. Oba urzadzenia wyprodukowane
byly przez firm¢ Futur-Tech, Tokio, Japonia. W skfad urzadzen wchodzit mikroskop
optyczny umozliwiajacy pomiary geometrii odcisku z dokladnoscia ok. 0,1 pm oraz

uktad kontrolujacy sile¢ przyktadana do wglebnika (Rys. 7.4).

L

Rys. 7.4. Twardosciomierz FV-700 firmy Futur-Tech, Japonia: 1) okular mikroskopu wraz z
uktadem pomiaru dtugosci obserwowanych obiekidw, 2) obiektywy mikroskopu na $wiatto
odbite, 3) wgtebnik Vickersa zamontowany w uktadzie przyktadajacym site, 4) stolik przed-
miotowy z regulacjg potozenia probki, 5) pokretto nastawnika sity obcigzajacej wgtebnik —
pokretto to znajduje sie na sciance bocznej obudowy urzadzenia, 6) wielofunkcyjny wyswie-

tlacz wyniku pomiaru i kontroli jego parametrow i funkcji twardosciomierza.

Twardos¢ Vickersa wyznaczano przy sile wynoszacej 9,81 1 98,1 N, natomiast
mikrotwardo$¢ przy 0,981 N. Odciski wykonywano na polerowanych powierzchniach
probek, obciazajac wglebnik przez 10 sekund.

Obliczenia twardos$ci Hy oparto na zalezno$ci danej nastgpujacym rownaniem:
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18544 F

Hy === (7.8)
d

gdzie: F oznacza sit¢ dziatajaca na wglgbnik, a d to srednica odcisku o przekroju kwa-

dratowym.
7.10. Pomiary odpornosci na kruche p¢kanie (Ky.)

Wspotczynnik krytycznej intensywnosci naprgzen (K;.) mierzono metoda
naktu¢ Vickersa. Naklucia wykonywano na tym samym przyrzadzie, co naktucia
potrzebne do wyznaczenia twardosci, obciazajac wgtebnik sita 98,1 N. W oblicze-
niach postuzono si¢ modelem zaktadajacym, ze pgknigcia powstajace podczas na-

ktuwania przyjmuja konfiguracj¢ Palmqvista (Rys. 7.5).

widok
z gory

1 2a 1

A
\ 4
A
y

przekrdj

peknigcie Palmqvista

Rys. 7.5. Geometria peknie¢ Palmqvista powstatych przez wciskanie piramidki Vickersa w

probke spieku ceramicznego.

Jesli stosunek Sredniej diugosci peknig¢ [ do potowy diugosci przekatne]

odcisku a jest wigkszy/réwny 0,25 1 mniejszy/réwny 2,5, to zaleznos¢ pomigdzy
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K;. 1 wymiarami geometrycznymi odcisku oraz pgknig¢ jest dana wzorem Niihary

[128-129]:
Kj. =0,035-¢706 . g006. g04. 4.7705 (7.9)

gdzie: H — twardos¢ (Vickersa), E — modul Younga, ¢ = H/o,, przy czym o, jest na-
prezeniem powodujacym odksztalcenie materialu pod wptywem dziatania wgtgbnika
Vickersa. Niihara podaje, ze wspoiczynnik ¢ = 3. Zatem wzor (7.9) przybiera prost-

sza, stosowang przez autora powyzszej pracy, postac:
K. =0018- H%0 . g04 . 41703 (7.10).

Modut Younga kompozytow oszacowano w oparciu o zaleznos¢ zaproponowa-

ng dla kompozytéw ziarnistych przez Ravichandrana [130]:

_ (cE,E,+E>)(1+c)* -E2 +E,E,

E
(cE,, +E,)(1+c)?

(7.11)

gdzie: E,, 1 E, — moduly Younga odpowiednio wtracen i osnowy, ¢ — parametr zwiaza-

ny z utamkiem objgtosciowym V wtracen w kompozycie:

1 1/3
c:(—j -1 (7.12).

Obliczenia prowadzono w oparciu o nastgpujace moduty Younga faz sktado-
wych spiekow: 200 GPa — ZrO, [60], 560 GPa — TiB, [76], 497 GPa — TiC [131]. Dla
roztworow statych Zr(C,B)-I/II przyjeto modut Younga ZrC o wartosci 392 GPa [132].
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7.11. Pomiary odpornosci na Scieranie

Odpornos$¢ spiekdw na zuzycie Scierne sprawdzono za pomoca testu ,,Dry
Sand” nawiazujacego do normy ASTM G 6585 [133]. Préby polegaty na pomiarze
objetosci materiatu usuwanego przez biezni¢ gumowej rolki o Srednicy 49 mm i szero-
kosci 8,3 mm, na ktéra w sposéb ciagly podawane byto scierniwo SiC o srednicy zia-
ren 0,4-0,5 mm (Rys. 7.6a). Wydatek Scierniwa zapewniat pewien nadmiar w stosunku
do ilosci karborundu, ktéra mogta w danym czasie dostac si¢ w obszar obrobki Scier-
nej. Pojedynczy test sktadat si¢ z 2000 obrotéw rolki, dociskanej do badanego materia-
tu z sita 44 N. Objetos¢ zuzycia Sciernego wyznaczano na podstawie znajomosci ge-
stosci pozornej spieku i réznicy jego mas przed 1 po tescie. Mas¢ probki wyznaczano z
doktadnoscia do 0,1 mg.

Powyzsze testy przeprowadzano na urzadzeniu T-07 produkcji Migdzyresorto-
wego Centrum Eksploatacji Majatku Trwalego Radom, ktére umozliwiato programo-

wanie ilosci obrotow rolki przenoszacej Scierniwo (Rys. 7.6b).

a)

Rys. 7.6. a) Schemat testu odpornosci abrazyjnej probek — ,Dry Sand”. Scierniwo SiC w for-
mie proszku o $rednicy ziaren 0,4-0,5 mm. R = 24,5 mm, S = 8,3 mm, w = 1 obr./s, catkowita
ilos¢ obrotéw rolki o $rednicy ,R” wynosita 2000. b) Widok ogolny urzadzenia do testéow ,Dry
Sand”: 1) zbiornik $cierniwa, 2) sruba regulacji wydatku Scierniwa, 3) rolka biezni, 4) uchwyt
probki, 5) czujnik ilosci obrotéw rolki z przewodem sygnatowym potaczonym z programowa-

nym licznikiem, 6) przektadnia pasowa napedu rolki.



7.12. Pomiary wytrzymalosci mechanicznej

Wytrzymato$¢ mechaniczng spiekéw badano metoda tréjpunktowego zginania
probek o przekroju prostokata i nominalnych wymiarach 2x2x25 mm. Przygotowanie
belek do pomiar6w obejmowato polerowanie ich powierzchni, podlegajacych w trak-
cie testu naprgzeniom rozciagajacym 1 sciskajacym, jak rowniez wykonanie sfazowan
krawedzi. Rejestracje sily niszczacej prowadzono za pomoca maszyny wytrzymalo-
sciowej typu Z2.5 firmy Zwick/Roell, potaczonej z komputerem PC stuzacym do ste-
rowania i1 akwizycji danych. Dla kazdego z badanych materialéw wykonywano mini-
mum 7 pojedynczych pomiaréw.

Konfiguracja testu przedstawiona jest na Rys. 7.7. Stosowano 20 milimetrowy
rozstaw podpor (2). Szybkos¢ przesuwu trawersy (1) ustawiano na 2 mm/min. Pro-
mienie krzywizn elementéw podpOr i trawersy, stykajacych si¢ z probka, wynosily

5 mm.

Rys. 7.7. Konfiguracja testu tréjpunktowego zginania w maszynie wytrzymatosciowej Z22.5
firmy Zwick/Roell. 1) Ruchoma trawersa wywierajgca site; 2) podpory; 3) prébka o przekroju

prostokatnym.

Wytrzymatos¢ na zginanie (c,,) wyliczana byla na podstawie nastgpujacego

réwnania;:
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o = imax! (7.13)

€ oph?

gdzie: F,,, — sila niszczaca, [ — rozstaw podpor = 20 mm, b, h — odpowiednio szero-

kos¢ 1 wysokos¢ przekroju préobki.
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8. Materialy kompozytowe wytwarzane metoda in situ z

mieszanin prekursorow o stalej zawartosci TiO,

Prezentacja wynikéw badan zostala podzielona na dwie czesci. W pierwszej z
nich (Rozdziat 8), opisano wyniki badan majacych na celu wyznaczenie optymalne;j
temperatury otrzymywania proszkéw kompozytowych Y-ZrO,/TiB, metoda krystali-
zacji wtracen in situ. Bazowano przy tym na proszku prekursorze o statej zawartosci
Ti0,, wynoszacej 18% molowych, tj. na nanoproszku oznaczonym 2,5Y. Przebadano
rowniez wptyw rodzaju prekursora boru (H;BO; lub bor amorficzny) na wtasciwosci
proszkéw kompozytowych i ich spiekdw. Wykorzystano w tym celu dwie mieszaniny
bedace podstawa syntezy proszkéw kompozytowych, tj. uktady 2,5Yko i 2,5Yba (Ta-
bela 6.5, Rozdz. 6.3). Selekcja optymalnego prekursora boru 1 najlepszej temperatury
syntezy proszku kompozytowego opierata si¢ migdzy innymi na badaniach skfadu fa-
zowego proszkéw kompozytowych, jak réwniez wtasciwosci mechanicznych spiekow
otrzymywanych w temperaturze 1500°C.

W drugiej czgsci (Rozdziat 9), opisano wyniki badan majacych na celu spraw-
dzenie mozliwos$ci sterowania zawartoscia TiB, w proszkach kompoztowych poprzez
zmiang ilosci TiO, zawartej w wyjSciowych nanoproszkach o oznaczeniu 20Ti do
50Ti (Tabela 6.1, Rozd. 6.2). Proszki kompozytowe otrzymywano w stalej temperatu-
rze wynikajacej z wnioskéw badan zaprezentowanych w pierwszej czgsci. Bazowano
na mieszaninach prekursoroOw proszku kompozytowego o oznaczeniu 20Ti_BA -
50Ti_BA (Tabela 6.5, Rozdz. 6.3). Selekcja prekursora boru réwniez byla zwiazana z
wnioskami z pierwszej czgsci calosciowego eksperymentu. Nastgpnie optymalizowano
temperatury spiekania proszkow kompozytowych o réznej zawartosci TiB,. Przebada-
no zakres 1450-1600°C. Przedstawiono wpltyw warunkéw konsolidacji i ilosci TiB, w
spiekach na ich wilasciwosci mechaniczne. Wybrane spieki kompozytowe poddano
badaniom aplikacyjnym, majacym na celu okreslenie trwalo$¢ narzedzi skrawajacych
wykonanych z tych spiekow w trakcie obrobki stali 1 zeliwa metoda skrawania bez

stosowania chlodzenia.
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8.1. Sklad fazowy proszkéw kompozytowych

Wyniki pomiaréw sktadu fazowego przedstawiono na Rys. 8.1-8.3. Dyfrakto-
gramy rentgenowskie pokazuja ztozony obraz sktadu fazowego badanych proszkow
zalezny od uzytego prekursora boru oraz temperatury obrdobki cieplnej. W proszkach
wykryto nastgpujace fazy: odmiany polimorficzne roztworéw statych dwutlenku cyr-
konu o symetrii tetragonalnej, regularnej i jednoskosnej, TiB,, TiC, ZrB,, Zr(C,B)-I,
Zr(C,B)-11, Zr(C,B)-III, ZrSi, YBO; i Y,0;. Fazy Zr(C,B)-1, Zr(C,B)-II i Zr(C,B)-III
sa izostrukturalne wzglgdem siebie, a takze wzgledem ZrC i ZrB [134]. Sa to prawdo-
podobnie roztwory state wegla w ZrB lub boru w ZrC.

Podstawowa réznica w skladzie fazowym proszkéw serii 2,5Yko 1 2,5Yba pole-
gata na wystgpowaniu TiC w znacznych ilosciach (3,7+0,2 do 8,1+0,4% obj.) w przy-
padku serii wykorzystujacej kwas ortoborowy (2,5Yko), podczas gdy proszki syntezo-
wane w oparciu o pierwiastkowy bor (2,5Yba) nie zawieraty TiC, z wyjatkiem tempera-
tury 1100°C (Rys. 8.2). Udzial wtracen TiB, w proszkach serii 2,5Yba byt zblizony do
maksymalnej wartosci obliczonej na podstawie rownan reakcji (6.1)-(6.2), wynoszacej
13,7% obj. Proszek kompozytowy 2,5Yba otrzymany w temperaturze 1300°C pozba-
wiony byt czastek drugorzedowych, czyli faz nietlenkowych innych niz TiB,. Zawierat
on natomiast 12,62+0,6% obj. TiB,, co stanowito 92+4% warto$ci oczekiwane;j.

Niezaleznie od uzytego prekursora boru, udziat czastek drugorzgdowych wzra-
stal po przekroczeniu 1300°C, chociaz w proszkach serii 2,5Yko wzrost ten rozpoczy-
nat si¢ juz w 1200°C.

Wystgpowanie znacznych ilosci TiC w proszkach wytworzonych z uzyciem
zrédia boru w formie B,03, powstajacego z H;BOs3, potwierdza dwustopniowos¢ reak-
cji karbotermicznej redukcji TiO, 1 B,O; zgodnie z réwnaniami (3.2)-(3.3). Wniosek
ten jest zbiezny z cytowanymi wczesniej pracami Kima i1 Kanga [85]. Ponadto sugeru-
je to duza konkurencyjnos¢ termodynamiczng procesOw tworzenia TiB, 1 TiC odpo-
wiednio wedtug reakcji (6.1) 1 (6.3) — tozsamej z (3.3), co jest w zupetnosci zgodne z
obliczeniami granicznych cisnien parcjalnych 1 powiazanych z nimi zmian entalpii
swobodnej danej reakcji (Rys. 6.1). By¢ moze dlatego nie jest w ogéle mozliwe uzy-

skanie przez karbotermiczna redukcj¢ B,O i TiO, wtracen TiB, bez fazy TiC.

78



a) ’ g N 2,5Yko
¥ g ff fé o ©
| S SN = g -2
o™ | Ve } s B C
Y s °q \f g 5= g 2
L o~ N i 4 c
A S 1 y Wve g, &%
| 1600
N -y B
j\/L | 1400
M ‘ 1300
NLYBO“ MA 1200
~ < AN A~ > 1100
j-2r0; Tic  j.z7o, (002) TiC
20 25 30 35 40 45
20, °
b) R I 2,5Yba
-~ 383 s == o™ o
= o NS g oo g = 2 .°
= 5 \ o SS g = g =
Y S — e ~ = = = = o~ = N
ST I IR T I S
N N s 7] > 7 - %
A N / * S
™ JJ b N A Ny 1600
M 1500
A 1400
M 1300
Mvao“
~ M 1200
~— A 1100
j-Zr02 (002)TiC
20 25 30 35 40 45
29, "°

Rys. 8.1. Dyfraktogramy rentgenowskie proszkéw kompozytowych na bazie mieszanin prekur-
sorow o oznaczeniu: a) 2,5Yko i b) 2,5Yba, bezposrednio po syntezie in situ wirgcen nietlen-
kowych — bez mielenia proszku. Zaznaczono temperatury otrzymywania danego proszku kom-
pozytowego. Fazy oznaczone j-ZrO, oraz t,r-ZrO, sg roztworami statymi dwutlenku cyrkonu o
jednoskosnej (j) lub tetragonalnej i regularnej (i,r) symetrii komérki elementarne;.

Wystgpowanie ok. 3% obj. TiC w proszku serii 2,5Yba wytworzonym w niskiej
temperaturze 1100°C 1 jego calkowity brak w proszkach otrzymanych w wyzszych
temperaturach ma niezbyt jasne zrédta. By¢ moze wytlumaczeniem jest potencjalne

istnienie czynnika kinetycznego wprowadzajacego swego rodzaju prog termiczny dla
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reakcji (6.2). Tym czynnikiem moglaby by¢ wolniejsza w niskich temperaturach dyfu-

zja atomOow boru wzgledem wegla w obszarze frontu reakcji, np. w ziarnie roztworu

stalego ZrO,. Niemniej jednak po przekroczeniu tegoz progu energetycznego wydaje

si¢, ze kinetyka tworzenia TiB, wedlug reakcji (6.2) jest wybitnie wigksza niz kinetyka

karbotermicznej redukcji TiO, — rownanie (6.3). Jest na tyle duza, ze praktycznie caly

wegiel zawarty w prekursorze jest konsumowany w procesie (6.2) i nie moze by¢ juz

uzyty do tworzenia TiC.
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Rys. 8.2. Udziat wiracen TiB, oraz drugorzedowych faz nietlenkowych w funkcji temperatury

otrzymywania niemielonych proszkéw kompozytowych: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba.
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Wyniki dotyczace zmian zawarto$ci faz cyrkoniowych pokazane na Rys. 8.3
wskazuja na postepujace wraz z temperaturg zmniejszanie si¢ udzialu odmiany o sy-
metrii jednosko$nej kosztem wzrostu udziatu sumy odmian o symetrii tetragonalnej 1
regularnej. Jest to prawdopodobny skutek procesu odtlenienia i stabilizacji fazy regu-

larnej za pomoca powstajacych wakancji tlenowych.
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Rys. 8.3. Udziat faz dwutlenku cyrkonu oraz faz itrowych w funkcji temperatury otrzymy-
wania niemielonych proszkéw kompozytowych: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba. Fazy

oznaczone j-ZrO, oraz t,r-ZrO, sg roztworami statymi ZrO, o jednoskosnej (j) lub tetrago-

nalnej i regularnej (t,r) symetrii komorki elementarne;.
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Wysoki udziat fazy jednosko$nej proszkoéw obu serii syntezowanych w zakresie
1100-1300°C spowodowany byt destabilizacja uktadu zwiazana z segregacja itru wy-
dzielajacego si¢ z roztworu stalego ZrO, w postaci YBOj; (Rys. 8.3). Udzial tej fazy
zmniejszal si¢ ze wzrostem temperatury, sugerujac jej rozklad na tlenki itru i boru o
czym swiadczy wynik pomiaréw dla probki 2,5Yko/1200°C (Rys. 8.3a). Skutkiem roz-
ktadu YBOj; byto ponowne dostabilizowanie roztworu stalego ZrO, tlenkiem itru, da-
jace dodatkowy przyczynek do zmniejszenia si¢ udzialu fazy jednoskosnej, obserwo-
wany szczegOlnie wyraznie w przypadku serii 2,5Yba (Rys. 8.3b). Dodatkowym czyn-
nikiem akcelerujacym spadek zawartosci j-ZrO, powyzej 1400-1500°C byto rosnace
zuzywanie si¢ ZrO, w reakcji tworzenia faz Zr(C,B)-1 i Zr(C,B)-1I. Nie zuzywany w
tej reakcji Y,0; rozpuszczat si¢ w pozostatej 1losci roztworu statego ZrO,, zwigkszajac
W nim swoje st¢zenie.

Wystepowanie ZrSi (Rys. 8.1-8.2) nalezy wiaza¢ z reaktywnoscia SiC, z ktére-
go wykonany byt tygiel, w stosunku do umieszczonej w nim mieszaniny nanoproszku
cyrkoniowego i pozostatych reagentow.

Przedstawione wyniki badan sktadu fazowego pokazuja, ze tylko w przypadku
zastosowania pierwiastkowego boru mozliwe jest wytworzenie cyrkoniowych prosz-
kéw kompozytowych zawierajacych wytacznie TiB, jako faz¢ wtracen. Drugim wa-
runkiem jest zastosowanie w trakcie otrzymywania proszku kompozytowego tempera-
tury wynoszacej 1300°C. Unika si¢ w ten sposob segregacji faz itru z roztworu statego

ZrO, 1 syntezy drugorzegdowych wtracen nietlenkowych.

8.2. Ocena stopnia przereagowania mieszanin prekursorow

proszkéw kompozytowych

Kontrola masy mieszaniny substratow przed i po obrdbce cieplnej umozliwita
wyznaczenie strat masy towarzyszacych syntezie (Rys. 8.4), na ktore sktadaja si¢ pro-
dukty gazowe w postaci tlenku wegla powstajacego w wyniku zajscia reakcji (6.1) i
(6.22), wilgoci desorbowanej z substratéw proszkowych i prawdopodobnego, w przy-
padku serii 2,5Yko, procesu parowania B,O; po jego stopieniu. Na Rys. 8.4 naniesio-

no dodatkowo wartosci strat masy obliczonych przy zalozeniu, ze catkowity ubytek
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masy proszkéw spowodowany jest wydzielaniem CO zgodnie z reakcjami (6.1) i (6.2)
odpowiednio w przypadku serii 2,5Yko 1 2,5Yba. Wydzielanie tlenku wegla mozna
wigzac¢ ze stopniem zuzycia w¢gla w danej reakcji, a wigc i stopniem przereagowania
mieszaniny prekursoréw proszkéw kompozytowych.

Poréwnanie wartosci zmierzonych z obliczonymi prowadzi do wniosku, ze mie-
szaniny serii 2,5Yba sa catkowicie przereagowane po obrdbce cieplnej w temperatu-
rach nie nizszych od 1200°C.

W przypadku serii 2,5Yko obserwuje si¢ doS¢ znaczne odstgpstwo od wartosci
obliczonych do temperatury 1400°C. Co sugeruje, ze proces wspélnej, karbotermicz-
nej redukcji B,Oj3 1 TiO, jest w znacznym stopniu hamowany przez tworzenie TiC
(Rys. 8.2a), zwiazane z 2,5-krotnie mniejsza konsumpcja wegla, a wigc 1 z mniejszym
wydzielaniem tlenku wegla — rownania reakcji (6.1) 1 (6.3). Powyzej 1400°C nie na-
stgpuje wzrost zawartosci TiB, 1 TiC w proszkach 2,5Yko. W zwiazku z tym, wzrost
zuzycia wegla, wyrazajacy si¢ wzrostem strat masy mieszaniny reakcyjnej, wynika z
zachodzenia reakcji tworzenia faz roztworéw statych Zr(C,B) w reakcjach analogicz-

nych do proceséw opisanych rownaniami (6.4) i (6.5).
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Rys. 8.4. Straty masy towarzyszace syntezie proszkéw kompozytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba

w funkcji temperatury. Przedstawiono réwniez wartosci oczekiwane na podstawie réwnan
reakcji (6.1) i (6.2).

83



8.3. Struktura wtracen nietlenkowych w proszkach kompozytowych

Zmiany dotyczace struktury wtracen krystalizujacych in situ w mieszaninach
nanoproszkow Y,Ti-ZrO, z prekursorem wegla 1 zawierajacych tlenek boru lub bor
amorficzny w odniesieniu do objgtosci komorki elementarnej pokazano na Rys. 8.5.
Dwuborek tytanu krystalizujacy przy udziale boru amorficznego mial stabilna struktu-
rg, praktycznie niezalezna od temperatury obrobki cieplnej, w zakresie powyzej
1100°C (Rys. 8.5a). Odmienne zachowanie wykazywatl TiB, pochodzacy z mieszanin
zawierajacych tlenek boru (seria 2,5Yko). Wzrost objgtosci komorki elementarne;j
TiB, w catym zakresie zastosowanych temperatur syntezy swiadczy o istotnych zmia-

nach sktadu chemicznego, prawdopodobnie w odniesieniu do stosunku Ti/B.
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Rys. 8.5. Objetos¢ komorki elementarnej w funkcji temperatury syntezy: a) TiB,, b) TiC,
c) ZrB,, d) Zr(C,B)-1 w odpowiednich proszkach kompozytowych.
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TiC krystalizujacy w proszkach 2,5Yko zmniejszal swoje odstgpstwo od ste-
chiometrii przy wzroscie temperatury do 1400°C (Rys. 8.5b), w ktorej pokazat obje-
tos¢ komorki elementarnej poréwnywalna z objetoscia podawang dla TiC o stosunku
C/Ti mieszczacym si¢ w przedziale 0,8-0,9 [135]. Dalszy wzrost objgtosci komorki
elementarnej towarzyszacy wzrostowi temperatury obrdébki cieplnej sugeruje tworze-
nie si¢ roztworu statego TiC zawierajacego w swojej strukturze atomy inne niz wegiel
1 tytan np.: tlen 1/lub bor. Weglik tytanu powstajacy w temperaturze 1100°C miat sktad
chemiczny niezalezny od uzytego prekursora boru, na co wskazuja wartosci objgtosci
komorki elementarnej rozniace si¢ o niespetna 0,3%.

Dwuborek cyrkonu wystepujacy tylko w proszkach serii 2,5Yba zmniejszat ob-
jetos¢ swojej komorki sieciowej (Rys. 8.5¢) wraz ze wzrostem temperatury. Podobne
zachowanie prezentowal roztwor staly Zr(C,B)-I przy pewnym odstgpstwie w najwyz-
szej temperaturze syntezy (Rys. 8.5d).

Przedstawione wyniki potwierdzaja wniosek, ze omawiane fazy nietlenkowe
maja charakter roztwordw statych lub faz niestechiometrycznych o sktadzie zaleznym
od warunkoéw krystalizacji 1 sktadu chemicznego uzytej mieszaniny substratow. Jed-
nakze nalezy podkresli¢, ze TiB, ma najstabilniejsza struktur¢ w przypadku uzycia do

jego krystalizacji pierwiastkowego zrodta atomow boru.

8.4. Wielkos¢ krystalitow TiB, i TiC w proszkach kompozytowych

Wyniki pomiaru wielkosci krystalitow dwuborku tytanu i1 weglika tytanu po-
wstajacych w wyniku krystalizacji in situ pokazuje Rys. 8.6. Rozmiary krystalitow w
kierunkach prostopadtym do ptaszczyzn krystalograficznych (011) i (002) odpowied-
nio dla TiB, 1 TiC oznaczono na podstawie poszerzenia potéwkowego pikoéw dyfrak-
cyjnych promieniowania rentgenowskiego

Krystality TiB, w proszkach serii 2,5Yba ponad trzykrotnie zwigkszaly swoj
rozmiar (z 43 do 145 nm) wraz ze wzrostem temperatury w badanym zakresie. W
przypadku serii 2,5Yko wystgpil natomiast, znacznie mniejszy, 66-procentowy wzrost

(z 50 do 83 nm) zakonczony spadkiem (do 52 nm) przy zwigkszeniu temperatury po-
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nad 1400°C. Taki wynik sugeruje wystgpowanie zréznicowanej kinetyki rozrostu za-

rodkéw TiB, w zaleznosci od zrodia atoméw boru.
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Rys. 8.6. Wielkosci krystalitéw TiB, i TiC w kierunku prostopadtym do ptaszczyzn krysta-
lograficznych odpowiednio (011) i (002), wyznaczone z poszerzenia pikéw dyfrakcyjnych
promieniowania rentgenowskiego, w funkcji temperatury otrzymywania proszkéw kompo-

zytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba. Wartosci odnoszg sie do proszkéw niemielonych.

W przypadku zastosowania boru amorficznego rozrost zarodkéw TiB, nie byt
prawdopodobnie ograniczany przez procesy zarodkowania i wzrostu krystalitow in-
nych faz (np. TiC) przynajmniej do temperatury 1500°C. Natomiast w przypadku za-
stosowania kwasu ortoborowego, ktory jest zrodlem B,0O; w uktadzie, proces ten
ograniczany byl konkurencyjnym procesem zarodkowania i wzrostu TiC, w wyniku
ktorego zuzywany byt TiO, rozpuszczony w strukturze ZrO,. Przy czym, wielkos¢
krystalitéw TiC zmieniata si¢ w zakresie 25-40 nm, rosnac do temperatury 1300°C,
powyzej ktérej malata. Powyzej 1400°C nasilaty si¢ procesy zarodkowania i wzrostu
zarodkow roztwordw statych Zr(C,B)-11 Zr(C,B)-1I (Rys. 8.2a), ktére dodatkowo kon-
sumowaty wegiel i bor ograniczajac tym samym wzrost krystalitéw zaréwno TiB,, jak
i TiC (Rys. 8.6).

Mozna, zatem stwierdzi¢, ze uzycie H3BOj jako nosnika atomdéw boru sprzyja

otrzymaniu proszkOw kompozytowych o nanometrycznym rozmiarze wtracen TiB,,
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jednoczesnie jednak ogranicza ich ilos¢ kosztem zwigkszenia udziatu faz drugorzedo-
wych, co jest niekorzystne. Znacznie wigksze udziaty wtracen TiB,, przy zachowaniu
wcigz nanometrycznego ich rozmiaru, mozna uzyskac stosujac bor amorficzny i tem-

peraturg syntezy nie wyzsza niz 1300°C.
8.5. Zachowanie si¢ proszkow kompozytowych w trakcie mielenia

Wzrost temperatury otrzymywania proszku kompozytowego powodowat spa-
dek powierzchni wtasciwej, na skutek zjawiska spiekania. Jednak proszki kompozy-
towe otrzymane z uzyciem boru ,,amorficznego” wykazaly wigksza tendencje w tym
zakresie, mniejsze rozwinigcie powierzchni wlasciwych BET, niz proszki kompozy-

towe syntezowane w oparciu o mieszaniny zawierajace kwas ortoborowy (Rys. 8.7a).
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Rys. 8.7. Powierzchnia wtasciwa BET proszkéw kompozytowych w funkcji temperatury syn-
tezy: a) proszki niemielone; b) proszki mielone w miynie obrotowo-wibracyjnym przez 12 go-

dzin. Przedzialy niepewnos$ci oznaczenia sg mniejsze niz wielkosci punktéw wykresu.

Niezaleznie od rodzaju zastosowanego prekursora boru powierzchnia wta-
sciwa proszkéw bezposrednio po procesie krystalizacji wtracen nie przekraczata
3,1+0,1 m*/g. Wyjatek stanowit proszek 2,5ko/1100°C (20,8+0,2 m*/g). W zwiaz-

ku z powyzszym niezbedne stato si¢ zastosowanie procesu mielenia, majacego na
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celu zwigkszenie rozwinigcia powierzchni witasciwej proszkéw i w ten sposéb
podwyzszenia ich zdolnosci do konsolidacji w trakcie wytwarzania spiekow.

Po 12 godzinach mielenia w mlynie obrotowo-wibracyjnym uzyskano znaczny
wzrost powierzchni wilasciwe] wszystkich proszkéw. Miescita si¢ ona w granicach
8,4+0,1 — 28,8+0,3 m*/g w przypadku serii 2,5Yko oraz 9,9+0,1 — 17,5+0,2 m*/g w
przypadku serii 2,5Yba (Rys. 8.7b). Analizujac cata populacje badanych proszkow,
wigkszymi powierzchniami wlasciwymi charakteryzowaly si¢ proszki serii 2,5ba, mi-
mo mniejszych wartosci rejestrowanych dla tych proszkéw bezposrednio po ich synte-
zie. Wyjatkiem od tej reguly znowu byt proszek 2,5Yko/1100°C (28,8+0,3 m2/g), w
ktérym udziat pirowegla o duzym rozwinigciu powierzchni moégt by¢ znaczny, ze
wzgledu na ograniczony stopien przereagowania mieszaniny (patrz Rozdzial 8.2).
Resztkowy pirowegiel lokujacy si¢ na granicach ziaren, stanowiacy inertne wtracenie
w procesie spiekania czastek proszku w trakcie syntezy, mégt dodatkowo ostabia¢ me-

chanicznie aglomeraty, czyniac je bardziej podatnymi na rozmielanie.
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Rys 8.8. Procentowy domiat mielnikow 3Y-TZP po 12 godzinach mielenia obrotowo-
wibracyjnego proszkéw kompozytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba, w stosunku do masy nadawy
przed mieleniem. Domiaty przedstawiono w funkciji: a) temperatury otrzymywania proszkow kom-

pozytowych, b) sumarycznej zawartosci faz nietlenkowych, czyli sumy wtraceh borkow i weglikow.

Wigksze wzgledne przyrosty powierzchni wtasciwej po procesie mielenia re-
jestrowane dla serii 2,5ba w poréwnaniu do serii 2,5Yko wynikaly gtownie z wigk-

szego domiatu materialu mielnikéw (3Y-TZP) wystepujacego w przypadku pierw-
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szej z wymienionych serii proszkow kompozytowych. Domiat zmierzony dla prosz-
koéw 2,5Yba zawieral si¢ bowiem w przedziale 10,7+£5,8%, a dla proszkéw 2,5ko w
przedziale 4,8+3,4% (Rys. 8.8). Niezaleznie od serii proszku kompozytowego do-
mial wykazywat tendencj¢ wzrostowa wraz ze zwigkszaniem si¢ temperatury proce-
su krystalizacji in situ twardych, wysoce abrazyjnych, wtracen borkéow i weglikéw
(Rys. 8.8a). Zachowanie to bylo warunkowane rosnaca sumaryczna zawartoscia
tychze wtracen w proszkach kompozytowych (Rys. 8.2), 1 uwidocznilo si¢ rOwniez
na wykresie zaleznosci domiatu mielnikéw, rejestrowanego dla danego proszku
kompozytowego, w funkcji udziatu wtracen (Rys. 8.8b).

Wigksze zuzycie mechaniczne materialu mielnikow w trakcie mielenia prosz-
kéw serii 2,5Yba w poréwnaniu do serii 2,5Yko wynikato z kilku czynnikow. Pierw-
szym z nich byta duzo wigksza zawarto$¢ TiB,, immanentnie najtwardszej fazy ukta-
du. Drugim, wigkszy rozmiar krystalitéw dwuborku tytanu, a trzecim, prawdopodob-

nie wigkszy stopien zagregowania niemielonych proszkow (mniejsze Sy,).

8.6. Wlasciwosci surowych wyprasek proszkéw kompozytowych

Tabela 8.1 zawiera dane charakteryzujace zaggszczenie surowych wyprasek po-
wstatych z granulatéw badanych proszkéw kompozytowych w procesie prasowania 1zo-
statycznego na zimno pod cisnieniem 300 MPa. W obliczeniach ggstosci teoretycznej
postuzono si¢ gestosciami rentgenowskimi i udzialem objgtosciowym odpowiednich faz
sktadowych proszku kompozytowego. Wszystkie wypraski posiadaty podobne zaggsz-
czenie, oscylujace w granicach 54,0+0,1 — 58,6+0,1% wartosci maksymalnej. Nieznacz-
nie lepsze zageszczenia uzyskaty jednak wypraski proszkow serii 2,5Yko — $rednio
56,5%, w poréwnaniu do 54,6% w przypadku wyprasek 2,5Yba.

Wyniki pomiaru rozktadu wielkosci poréw w wypraskach obu serii proszkow
kompozytowych zebrano na Rys. 8.9. Gtéwna populacje poréw stanowity pory mig-
dzyaglomeratowe. Wartos¢ mody (D,,,q) W przypadku tych poréw wynosita 59 nm w
wypraskach proszkow otrzymywanych w 1100°C. Wraz ze wzrostem temperatury
otrzymywania proszku wielkos¢ poréw wykazywala tendencj¢ wzrostowa. Szczegol-

nie byto to widoczne przy poréwnaniu wartosci zmierzonych dla wyprasek otrzyma-
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nych z proszkéw syntezowanych w skrajnych temperaturach — tj. 1100 i 1600°C. I tak,
wypraska 2,5Yko/1600°C wykazata modalna wielko$¢ poréw wynoszaca 133 nm, a
wypraska 2,5Yba/1600°C — 98 nm. W przypadku wyprasek proszkéw otrzymywanych
w posrednich temperaturach rejestrowano zblizone wartosci w danej populacji prosz-
kéw. Mianowicie, Dy, proszkéw syntezowanych w zakresie 1200-1500°C serii

2,5Yko miescita si¢ w granicach 95-102 nm, a serii 2,5Yba pozostawata w przedziale

71-99 nm.
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Rys. 8.9. Wyniki pomiaréw porozymetrycznych wyprasek proszkéw serii 2,5Yko i 2,5Yba:
a), b) krzywe sumarycznej objetosci poréw znormalizowanej do 1 grama substancji (V),
przedstawione w funkcji $rednicy poréw (D); c), d) rozktady wielkosci poréw przedstawione

jako krzywe czestosci —dV/d(logD) w funkcji srednicy poréw (D).
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Tabela 8.1. Zageszczenie wyprasek po prasowaniu izostatycznym pod cisnieniem 300 MPa.

Geometryczna N ..

o Gestos¢ teoretycz- | Gestos¢ wzgledna,

Typ proszku gestos¢ pozorna, 3
3 na, g/cm %

g/cm
2,5Yko/1100°C 3,3320,06 5,68 58,6x1,1
2,5Yko/1200°C 3,2240,06 5,71 56,4+1,1
2,5Yko/1300°C 3,12+0,06 5,74 54,3+1,0
2,5Yko/1400°C 3,1620,06 5.72 55,3+1,0
2,5Yko/1500°C 3,3120,06 5,75 57,71,0
2,5Yko/1600°C 3,28+0,06 5,80 56,61,0
2,5Yba/1100°C 3,09+0,06 5,60 55,1x1,1
2,5Yba/1200°C 3,09+0,06 5,65 54,7+1,1
2,5Yba/1300°C 3,08+0,06 5,70 54,0+1,1
2,5Yba/1400°C 3.12+0,06 572 54,5+1,0
2,5Yba/1500°C 3.18+0,06 5,80 54,9+1,0
2,5Yba/1600°C 3.21+0,06 5,90 54,4+1,0

Ja wida¢, z wyzej przedstawionych wynikow, Srednio nieco wigksze wartosci
modalne Srednic poréw mig¢dzyaglomeratowych rejestrowano dla wyprasek proszkéw
otrzymywanych z uzyciem kwasu ortoborowego. Opisany obraz rozktadu wielkosci
poréw jest zbiezny ze zmianami powierzchni wilasciwej proszkéw, z ktérych wykony-
wano wypraski (Rys. 8.7b). Im mniejsza jest powierzchnia wlasciwa tym statystycznie
wigksze pory migdzyaglomeratowe wykrywa si¢ w obrazie porozymetrycznym wypraski.

Otwarta porowatos¢ wewnatrzaglomeratowa stanowi margines catkowitej mie-
rzonej porowatosci otwartej. Sygnal zwigzany z tymi porami lokuje si¢ z lewej strony
wartosci maksymalnej —dV/d(logD) — w tzw. ogonie rozktadu (Rys.8.9c,d). W wigk-
szosci przypadkow pozostaje on jednak w obszarze szumu pomiarowego 1 trudno jest
go réznicowac.

Znormalizowana, do 1 grama prébki, sumaryczna objgtos¢ poréw jest zblizona
dla wszystkich wyprasek (Rys. 8.9a,b). Wyjatek stanowi wypraska otrzymana z prosz-
ku 2,5Yko/1100°C, wykazujaca mniejsze wartosci (Rys. 8.9a). Obserwacja ta wskazu-
je na wigksze zaggszczenie tejze wypraski, co jest zgodne z pomiarami geometrycznej

gestosci wzglednej (Tabela 8.1).
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8.7. Sklad fazowy spiekéw

Dane opisujace w sposéb jakosciowy i ilosciowy sktad fazowy spiekéw otrzy-
manych z proszkoéw serii 2,5Yko 1 2,5Yba, konsolidowanych w temperaturze 1500°C,
przedstawione sa na Rys. 8.10-8.12. Podstawowa réznica pomiedzy sktadami fazo-
wymi niekonsolidowanych proszkéow (Rys. 8.1 — 8.3) 1 ich spiekow jest zanik niekto-
rych faz drugorzedowych. I tak, w spiekach proszkéw 2,5Yko nie zaobserwowano ZrSi,
natomiast w spiekach proszkéw serii 2,5Yba nie byto TiC, ZrB, oraz Zr(C,B)-III, a ZrSi
wystgpowal tylko w spieku otrzymanym z proszku syntezowanym w 1600°C. Jedno-
czesnie 1los¢ krzemku cyrkonu byta w tym spieku byta o ponad 30% mniejsza w po-
rownaniu do ilosci zmierzonej w odpowiednim proszku. Roztwory state Zr(C,B)-I11
byty obserwowane tylko w spiekach proszkéw syntezowanych w najwyzszych tempe-
raturach, od 1500°C wzwyz. Obserwacje te sa dowodem na niestabilno$¢ chemiczna
wymienionych wtracen w warunkach wystepujacych w trakcie spiekania prébek.

Zawartos¢ TiC w spiekach proszkow serii: 2,5Yko/1100-1500°C wahata si¢ w
granicach od 3,9+0,2 do 7,0+0,4% obj. (Rys. 8.11a). Wielkosci te sa poréwnywalne do
mierzonych w nieskonsolidowanych proszkach, jesli uwzgledni si¢ dodatkowo domiat
materiatu mielnikow 3Y-TZP (Rys. 8.8) rozcienczajacy dwutlenkiem cyrkonu kazdy z
badanych uktadow. Jednak, w przypadku spieku proszku 2,5Yko/1600°C, zawartos¢
TiC wynosita 3,4+0,2% obj., co stanowi ok. 50% zawartosci w proszku.

Udziatl TiB, w spiekach proszkéw kompozytowych, syntezowanych w tempera-
turach 1200-1600°C, opartych na prekursorach boru w formie H;BO; 1 boru pierwiast-
kowego wynosita odpowiednio: 6,5+0,3 — 7,5+0,4% obj. 1 10,4+0,5 — 11,7+0,6% oby;.
(Rys. 8.11). Wartosci te byty srednio mniejsze niz w uktadach niespieczonych, jed-
nakze rdznice sa na tyle nieduze, ze mozna je wytlumaczy¢ rozcienczeniem uktadu
przez ZrO,, wprowadzony przez domiat mielnikéw.

W  spiekach proszkéw kompozytowych serii  2,5Yko/1100°C  oraz
2,5Yba/1100°C zawartos¢ TiB, byla znacznie wigksza niz jego udziat w uktadach
proszkowych. W pierwszym przypadku zmierzono zawartos¢ wynoszaca 7,8+0,4%
obj., co stanowi ponad 860% wartosci mierzonej w proszku pokazanej na Rys. 8.2a. W

drugim przypadku, spiek serii 2,5Yba, zawarto$¢ TiB, rownala si¢ 12,9+0,6% obj.,
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czyli ponad 150% udziatu w proszku (Rys. 8.2b). Zrédtem wzrostu ilosci TiB, w trak-
cie spiekania opisywanych ukladéw, bylo doreagowywanie prekursoréw dwuborku
tytanu — co jest dos¢ oczywiste w §wietle opisanego w Rozdziale 8.2 niskiego stopnia
przereagowania proszkow, otrzymanych w 1100°C. W przypadku uktadu
2,5Yba/1100°C, dodatkowym zrédiem tytan, z ktérego w reakcji z borem powstaje
TiB,, mégt by¢ TiC zanikajacy w trakcie spiekania.
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Rys. 8.10. Dyfraktogramy rtg. spiekéw proszkéw kompozytowych serii: a) 2,5Yko i b) 2,5Yba
zageszczanych w prézni, w temperaturze 1500°C. Podano réwniez temperatury otrzymywania
proszku kompozytowego, z ktérego powstat dany spiek. Fazy oznaczone j-ZrO, oraz t -ZrO, sg

roztworami statymi ZrO, o jednoskos$nej (j) lub tetragonalnej (t) symetrii komérki elementarne;.
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Rys. 8.11. Udziat objetosciowy faz nietlenkowych w spiekach proszkéw kompozytowych se-
rii: a) 2,5Yko i b) 2,5Yba, zageszczanych w prézni w temperaturze 1500°C, w funkcji tempe-

ratury syntezy wyjsciowego proszku.

W sktadzie osnowy tlenkowej kompozytéw wszystkich serii nie stwierdzono
faz zawierajacych itr (Rys. 8.10 i 8.12). Dowodzi to jednorodnego rozprowadzenia
stabilizatora (Y,03) w strukturze faz cyrkoniowych.

Niezaleznie od typoszeregu spiekéw, udziat jednoskosnej odmiany polimor-
ficznej roztworu stalego ZrO, malat w funkcji temperatury otrzymywania proszku

kompozytowego — sytuacja analogiczna jak w proszkach. Jednakze, w spiekach ob-
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serwowano nizsze zawartosci fazy jednoskosnej niz w odpowiadajacym im proszkach.
Udziat tej fazy wynidst od 50,4+2.5 do 19,3x1% obj. w spiekach 2,5Yko, oraz
50,942,5 — 3,8+0,2% obj. w spiekach 2,5Yba (Rys. 8.12). Fakt ten mozna ttumaczy¢

dodatkowym zwigkszeniem st¢zenia wakancji tlenowych w roztworze statym ZrO,, na

skutek spiekania w prézni.
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Rys. 8.12. Udziat objetosciowy faz tlenkowych w spiekach proszkow kompozytowych serii:
a) 2,5Yko i b) 2,5Yba, zageszczanych w prozni w temperaturze 1500°C. Wyniki przedsta-
wiono w funkcji temperatury otrzymywania proszkow kompozytowych, z ktérych powstaty
spieki. Fazy oznaczone j-ZrO, oraz t -ZrO, sg roztworami statymi ZrO, o jednoskosne;j (j)

lub tetragonalnej (t) symetrii komérki elementarnej.
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W osnowie cyrkoniowej spiekéw proszkéw 2,5Yba/1500-1600°C nie stwierdzono
obecnosci fazy regularnej. Wykryto natomiast obecno$¢ dwu faz tetragonalnych roztworu
statego ZrO, (Rys. 8.10b — zakres 70-80 °20). Fazy te r6znily si¢ parametrami sieciowy-
mi. Jesli bok kwadratowe] podstawy prostopadioscianu komorki tetragonalnej oznaczymy
przez ,,a” oraz jej wysokos¢ przez ,,c”, to stosunek a/c bgdzie wyznacznikiem deformacji
struktury tetragonalnej w kierunku regularnej. Im iloraz ten (wspétczynnik tetragonalno-
sci) jest blizszy jednosci, tym komorka elementarna tetragonalnej sieci krystalicznej jest
bardziej zdeformowana — ma mniejsza tetragonalnos¢. W dalszych rozwazaniach przyjgto
zapis kojarzacy faze o mniejszej tetragonalno$ci z oznaczeniem t2-ZrO..

Udziat t2-ZrO, w mieszaninie faz tetragonalnych wynosit 43 1 66%, odpowiednio
dla spiekéw proszkéw 2,5Yba/1500°C i 2,5Yba/1600°C, natomiast jej wspétczynnik tetra-
gonalnosci 0,70302 i 0,70310. Jednoczesnie parametr a/c fazy tl, wyst¢pujacej w omawia-
nych, spiekach malat z 0,69547 do 0,69528. Przy czym, niepewno$¢ oznaczenia parame-
tréw sieciowych ,,a” i ,,¢” byla mniejsza niz 10 A. Niska tetragonalnos¢ t2-ZrO, jest prze-
stanka pozwalajaca wiazac te faz¢ z nieprzemienialng odmiang t’ [2, 40]. Niska zawartos$¢

J-ZrO, w spiekach proszkoéw 2,5Yba/1500°C-1600°C jest tu dodatkowym argumentem.

8.8. Mikrostruktura spiek6w

Spektroskopia dyspersji energii elektronéw (EDS) wykonana w obszarze wtra-
cenia spieku proszku kompozytowego serii 2,5Yba/1100°C potwierdzita, ze wtracenie
to jest bogate w tytan 1 bor, oraz nie zawieralo tlenu, i praktycznie byto pozbawione
cyrkonu (Rys. 8.13). W polaczeniu z pomiarami sktadu fazowego tejze prébki
(Rys.8.11b) pozwala to na jednoznaczne powiazanie wtracen o prostokatnym lub sze-
sciokatnym, ostrokrawedzistym przekroju z ziarnami TiB,, o heksagonalnej strukturze
krystalicznej. Owalne, nieco jasniejsze wtracenia widoczne obok opisanych wyzej na
mikrofotografii spieku proszku 2,5Yko/1300°C (Rys. 8.14a) sa ziarnami TiC. Wniosek
taki wynika z analizy sktadu fazowego badanej probki (Rys. 8.11a). Trzecim typem
wtracen, widocznych na mikrofotografiach SEM BSE spiekow proszkéw syntezowa-
nych w 1600°C, byly jasne ziarna roztworéw statych Zr(C,B)-I1 i Zr(C,B)-1I. Ksztatt
tych wtracen nie jest zbyt regularny (Rys. 8.15).
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Rys. 8.13. a) Mikrofotografia SEM BSE (elektrony wstecznie rozproszone) spieku powstatego z
proszku 2,5Yba/1100°C, zageszczanego w 1500°C. b), c¢) Wyniki mikroanalizy chemicznej
(EDS) odpowiednio w punktach 1 i 2. Zrédto wegla detektowanego w probce zwigzane jest z
cienkg warstwg napylang na prébke w toku jej przygotowania do ogledzin mikroskopowych.

Wielkos¢ $rednic przekrojow ziaren TiC, wystepujacych w spieku proszku
2,5Yko/1300°C byta na poziomie mniejszym niz 270 nm. Wtracenia te byty drobniej-
sze od wtracen TiB,, ktorych dtuzszy wymiar mial dlugos¢ do 700 nm, a w pojedyn-
czych przypadkach do 1 pm. Duza czgs¢ wtracen, tak TiC jak i1 TiB,, wykazywata
wymiary przekrojow odpowiadajace zakresowi nanometrycznemu (~100 nm)
(Rys. 8.14a). Podobne rozmiary przekrojow wtracen TiB, obserwowano w przypadku
spieku proszku 2,5Yko/1600°C. Natomiast ziarna TiC w tym spieku byly nieco grubsze
— $rednia obserwowana $rednica przekrojéw na poziomie 300-400 nm (Rys. 8.15a).

TiB,, w spiekach proszkéw na bazie boru amorficznego syntezowanych w tem-
peraturach 1300 i 1600°C, wystepowat w formie ziaren o dlugosciach przekrojéw z
zakresu od ok. 130 do 1200 nm (Rys. 8.14b 1 8.15b). W przypadku spieku proszku
2,5Yba/1300°C ilos$¢ ziaren, obserwowanych w polu mikrofotografii, wigkszych niz

500 nm jest bardzo niewielka (pojedyncze obiekty). Ilos¢ ta rosnie jednak wraz ze
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wzrostem temperatury otrzymywania proszku kompozytowego — co jest zbiezne z osza-

cowaniami wielkosci krystalitéw TiB, w niekonsolidowanych proszkach (Rys. 8.6).

HY | WD mag det |spo HFW | B
00kV|53mm|20000x | BSED| 5.0 149 um

b)

mag det |spot| HFW
20000 x| BSED| 5.0 |[14.9 um

HV WD
15.00 kV| 8.0 mm

Rys. 8.14. Mikrofotografie SEM BSE spiekéw proszkéw kompozytowych syntezowanych w
1300°C: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba, zageszczanych w 1500°C.
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mikropekniecia®

Zr(C,B)-; I
/ ~

-TiC

¥

HV | WD | mag | det |spot| HFW |
3 mm | 20 000 x | BSED | 5.0 [14.9 ym

b)

HY WD ‘ mag spot| HFW

15.00 kV[ 5.5 mm
Rys. 8.15. Mikrofotografie SEM BSE spiekdéw proszkéw kompozytowych syntezowanych w
1600°C: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba, zageszczanych w 1500°C. Mozna zaobserwowac
trzy typy wtrgcen roznigce sie kontrastem, wynikajacym z réznic gestosci fizycznych i skta-

20000 x| BSED | 5.0 [14.9 ym

du chemicznego: jasne — Zr(C,B)-1,II; szare — TiC; ciemne — TiB.
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8.00 kV|5.4 mm

- 4 k|
HY WD ‘ mag | det |spot| HFW

20000x|LVD| 4.5 |14.9 ym

Rys. 8.16. Mikrofotografia SEM SE LVD® spieku powstatego z proszku 2,5Yko/1100°C,
zageszczanego w 1500°C.

Znaczna ilos¢ ziaren TiB, o dlugosci przekrojow z zakresu 0,5-2,8 pm, obser-
wowana na mikrofotografii spieku proszku 2,5Yba/1100°C (Rys. 8.13a) jest nieco za-
skakujaca w kontek$cie wyniku pomiaréw wielkos$ci krystalitow tejze fazy w nie spie-
czonym proszku. W proszku tym obserwowano bowiem najmniejsze krystality TiB, w
catej populacji proszkéw syntezowanych z uzyciem pierwiastkowego zrédta boru
(Rys. 8.6). Sugeruje to znaczng intensywnos¢ zjawisk koalescencji ziaren TiB, w trak-
cie spiekania proszku 2,5Yba/1100°C lub innych proceséw powodujacych ich rozrost.
Ponad 50%. wzrost zawarto$ci TiB, w tym spieku w stosunku do proszku (Roz-
dziat 8.7), sugeruje, ze rozrost ten mogt si¢ odbywa¢ m.in. na zasadzie krystalizacji
nowych warstw TiB, na istniejacych juz ziarnach tej fazy w trakcie ,,doreagowywa-
nia” proszku w czasie spiekania.

Ziarna roztworow statych Zr(C,B)-11 Zr(C,B)-II wykazywaly rozmiary przekro-

jow w zakresie do 1 um (Rys. 8.15). Ziarna te byly czasami otoczone przez mikropek-

> SEM SE LVD — SEM with Low Vacuum Detector of Secondary Electrons — SEM z detektorem elektronéw wtér-
nych pracujacym w niskiej préznii. Taka konfiguracja mikroskopu pozwala uzyska¢ informacjg topograficzna.
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nigcia, co jest szczegdlnie widoczne na mikrofotografii spieku proszku
2,5Yko/1600°C (Rys. 8.15a).

Mikrostruktura spieku proszku 2,5Yko/1100°C byla bardzo porowata
(Rys. 8.16). Porowato$¢ wtérna pojawiata si¢ na skutek wydzielania si¢ gazu (tlenek
wegla) w trakcie spiekania proszku. Proces gazowania, zwigzany byl z intensywnie
zachodzacymi, na drodze karbotermicznej redukcji TiO, i B,0O;, procesami tworzenia
TiB,, na skutek stabego stopnia przereagowania mieszaniny, z ktorej proszek ten po-
wstat (Rozdziat 8.2). Mikrofotografia na Rys. 8.16 ujawnita réwniez fazg szklista, kto-
ra prawdopodobnie sktadala si¢ z resztkowego, stopionego B,0O;. Widoczne ziarna
dwutlenku cyrkonu miaty $rednice < 0,75 pum.

Jak wynika z Rys. 8.14-8.16, tak widoczna porowatos¢, jak i czestotliwos¢ wy-
stgpowania obszarow stabo-spieczonych byta wigksza w przypadku materiatow otrzy-
manych z proszkéw kompozytowych serii 2,5Yko, ktérych wytwarzanie oparto na
prekursorze boru w postaci tlenkowej (H;BO3;—B,03). Zjawisko to jest oczekiwane,
biorac pod uwage skomplikowany sktad fazowy tych proszkéw oraz stopien przere-
agowania mieszanin, z ktorych te proszki powstaly. Niski stopien przereagowania
proszkéw syntezowanych ponizej 1500°C powodowal bowiem wydzielanie si¢ ga-
z0w, badz to tlenku wegla w toku reakcji tworzenia TiB, 1 TiC zgodnie z rOwnaniami
(6.1)-(6.3), ktore zachodzily jeszcze w trakcie procesu konsolidacji, badz par B,O; w

wyniku parowania resztkowego, stopionego tlenku boru.

8.9. Zageszczenie spiekow

Dane przedstawiajace zaggszczenie kompozytow spiekanych w 1500°C w
funkcji temperatury otrzymywania proszkow kompozytowych przedstawione sa na
Rys. 8.17 1 w Tabeli 8.2. Spieki serii 2,5Yba wykazaly duzo wyzsze zageszczenie niz
odpowiednie spieki 2,5Yko. Kompozyty powstate z proszkéw 2,5Yba charakteryzo-
waly si¢ gestosciami wzglednymi w zakresie 94,4+0,6 — 98,7+0,2%, podczas gdy
spieki serii 2,5Yko 66,7+0,2 — 94,5+0,3%.

Duzo mniejsze dogeszczenie kompozytéw serii 2,5Yko wynika w duzym stop-

niu ze wspomnianego juz, w poprzednich rozdziatach, niskiego stopnia przereagowa-
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nia proszkéw kompozytowych, zwtaszcza otrzymywanych w temperaturach nie prze-
kraczajacych 1400°C, 1 co za tym idzie wydzielania si¢ w trakcie spiekania duzych
ilosci gazu na skutek zachodzacych jeszcze w tym okresie reakcji tworzenia wtracen
lub parowania resztek stopionego B,0O;. Bardzo dobitnym przyktadem jest tu kompo-
zyt otrzymany z proszku 2,5Yko/1100°C, ktérego gestos¢ wzgledna wyniosta tylko
66,7+0,2%. Material ten charakteryzowat si¢ takze bardzo duza, 9-cio procentowa,
nasiakliwoscia (Tabela 8.2). Najwyzsza gestoS¢ wzgledna w omawianej grupie mate-
riatéw (94,5+0,3%) uzyskat spiek proszku 2,5Yko/1200°C. Spieki z proszkéw synte-
zowanych w wyzszych temperaturach byly mniej zaggszczone. Nasiakliwos$¢ materia-
t6éw opartych na proszkach kompozytowych 2,5Yko/1400-1600°C rosta kolejno od 1,6
do 2,9%. Spadek zaggszczenia w tym zakresie zwigzany byt z coraz wigksza zawarto-
scig Zr(C,B)-1 1 Zr(C,B)-1II oraz ciagle duzym udziatem TiC w tych kompozytach. Ro-
sta w nich zatem sumaryczna ilo$¢ wtracen (Rys. 8.11a), utrudniajacych zageszczanie
w trakcie spiekania.

Kompozyty serii 2,5Yba byty bardzo dobrze zaggszczone, biorac pod uwa-
ge fakt, ze do konsolidacji proszkéw zastosowano spiekanie swobodne. Nasiakli-
wos¢ tych spiekdw byla albo zerowa, albo bardzo mata — maksymalnie 0,3% (Ta-
bela 8.2). Warto zaznaczy¢, ze najgorzej zaggszczony materiat tej rodziny kom-
pozytow wykazat gestos¢ wzgledna taka sama jak najlepiej spieczone tworzywo
serii 2,5Yko. W przypadku materialéw otrzymanych z proszkéw obrabianych
cieplnie w zakresie 1100-1400°C zarejestrowano wlasciwie ptaska charakterysty-
ke zageszczenia, przy ggstosciach w zakresie 98,1+£0,7 — 98,7+0,2% wartosci teo-
retycznej (Rys. 8.17).

Materiaty serii 2,5Yba/1300-1400°C nie byly nasiakliwe i1 pokazaty najwigk-
sze zageszczenie (98,5-98,7%).

Spadek zaggszczenia obserwowany w przypadku spiekOw otrzymanych z prosz-
kéw syntezowanych powyzej 1400°C nalezy wigza¢, podobnie jak w przypadku serii
2,5Yko, z rosnacym udziatem ziaren Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II (Rys. 8.11b). Mikrofoto-
grafia na Rys. 8.15 dostarcza sugestii, ze ziarna te oprécz utrudniania spiekania wywo-

tuja wokot siebie mikrospgkania.

102



Gestosé wzgledna, %

100+

i i é .\.
95+ -\i\ \;
901 —
85 —m— gpieki 2,5Yko
—eo— spieki 2,5Yba
707
[/
65
60 T T T T T T
1100 1200 1300 1400 1500 1600

Temp. otrzymywania proszku kompozytowego, °C

Rys. 8.17. Zageszczenie spiekow proszkéw kompozytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba, konsoli-

dowanych w 1500°C, w funkcji temperatury syntezy proszku kompozytowego.

Tabela 8.2. Zageszczenie kompozytow spiekanych w prézni w 1500°C. Gestosci teoretyczne

wyznaczono na podstawie znajomosci ilosciowego sktadu fazowego spiekdw i gestosci rent-

genowskie poszczegoélnych faz.

Typ proszku, z Gestosé
Gestos¢ Gestos¢ Nasigkliwos¢,
ktorego wyko- teoretyczna,
pozorna, g/cm’ 3 wzgledna, % %
nano kompozyt g/cm
2,5Yko/1100°C 3,8120,01 571 66,7+0,2 9,0
2,5Yko/1200°C 5,49+0,01 581 94,5+0,3 0,1
2,5Yko/1300°C 5,43+0,04 5,79 93,7+0,7 0,1
2,5Yko/1400°C 5,2120,04 5,76 90,406 1,6
2,5Yko/1500°C 5,2120,06 5,83 89,5+1,0 18
2,5Yko/1600°C 5,02+0,02 5,96 84,30,3 2,9
2,5Yba/1100°C 5,62+0,04 5,73 98,1+0,7 0,3
2,5Yba/1200°C 5,7420,05 5,82 98,5+0,8 0,1
2,5Yba/1300°C 5,7420,05 5,83 98,5+0,8 0,0
2,5Yba/1400°C 5,75+0,01 5,83 98,7+0,2 0,0
2,5Yba/1500°C 5,7420,02 5,90 97,30,4 0,1
2,5Yba/1600°C 5,600,03 5,93 94,420,6 0,1
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8.10. Wybrane wlasciwo$ci mechaniczne spiekow

Zmiany twardosci 1 mikrotwardosci Vickersa oraz zuzycia sciernego kompozytow
serii 2,5Yba 1 2,5Yko w funkcji temperatury otrzymywania proszku kompozytowego
przedstawione sa na Rys. 8.18 i 8.19. Kompozyty powstale z proszkéw 2,5Yba wykazy-
waly wyzsze twardosci Vckersa 1 nizsza podatno$¢ na zuzycie scierne niz odpowiadajace
im spieki proszkéw syntezowanych z wykorzystaniem prekursora boru w formie H;BO;.

Twardosci HVggy materialow kompozytowych serii 2,5Yko pozostawala w
przedziale od 7,03+0,22 do 10,40+0,17 GPa (Rys. 8.18a). Natomiast kompozyty
2,5Yba pokazaty HVgogn w zakresie 12,02+0,33 — 13,89+0,33 GPa — Rys. 8.18b.
Twardos¢ Vickersa spiekow 2,5Yba byla zatem wyraznie wigksza niz twardos¢ TZP
bez wtracen, ktora wynosi mniej niz 11,8 GPa [19].

Maksimum twardosci spiekéw 2,5Yko przypadto dla materiatu wytworzonego z
proszku 2,5Yko/1300°C. W przypadku kompozytéw serii 2,5Yba, najwigksza twardos¢
rejestrowano dla spiekéw otrzymanych z proszkOw obrabianych cieplnie w zakresie
1300-1500°C. Przy czym, warto$ci mierzone dla stalego obciazenia wglgbnika prak-
tycznie nie roznity si¢ od siebie. Najwigksza mikrotwardoscia, w tej grupie materiatow,
charakteryzowat si¢ natomiast kompozyt typu 2,5Yba/1300°C, ktérego ptHVy9sn Wynosi-
ta 16,13+1,31 GPa.

Zuzycie Scierne kompozytow powstatych z proszkéw otrzymanych z uzy-
ciem kwasu ortoborowego, oznaczone w tescie ,,Dry Sand” nawiazujacym do nor-
my ASTM G 6585 [133], gwaltownie rosto, gdy temperatura syntezy proszku kompo-
zytowego przekroczyta 1300°C. Materiat 2,5Yko/1600°C byt ponad 4-krotnie bardziej
podatny na Scieranie w poréwnaniu do materiatu 2,5Yko/1300°C. Podatnos¢ na $cie-
ranie spiekow serii 2,5Yba okazata si¢ by¢ liniowo malejaca funkcja temperatury
otrzymywania proszku kompozytowego, o stosunkowo niewielkiej dynamice zmian.
Zuzycie scierne w tej grupie materialdow bylo wyraznie mniejsze niz rejestrowane za-
rowno w przypadku spiekéw serii 2,5Yko, jak i dla materiatu odniesienia (spiek 3Y-
TZP), zaggszczonego swobodnie w atmosferze powietrza, w temperaturze 1500°C do
blisko gestosci 99,5%. Kompozyty serii 2,5Yba charakteryzowaty si¢ 1,6- do 2,5-

krotnie mniejszym zuzyciem abrazyjnym niz materiat referencyjny (Rys. 8.19).
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Rys. 8.18. Twardos¢ i mikrotwardos¢ Vickersa kompozytdw serii: a) 2,5Yko; b) 2,5Yba, spie-
kanych swobodnie w prozni w temperaturze 1500°C. Wyniki zestawiono w funkcji temperatu-
ry otrzymywania proszkdédw kompozytowych i sity nacisku dziatajacej na wgtebnik. Brak da-
nych dla spieku proszku 2,5Yko/1100°C wynika z bardzo duzej porowatosci tego materiatu,
uniemozliwiajgcej przygotowanie materiatu od badana i jego wykonanie.

Odpornos¢ na kruche pgkanie, mierzona wartoscia krytycznego wspétczynnika
intensywnosci naprezen (Ky.), stabo zalezata od temperatury syntezy proszku kompo-
zytowego i stabo od rodzaju wykorzystanego prekursora boru (Rys. 8.20). Warto$¢ Ky,

172

oscylowata wokoét 5,1 MPa-mm, w granicach: +0,5, —0,6 MPa-m . Przy czym, naj-
y g y CZy

wigksze wartosci zmierzono w przypadku kompozytéw pochodzacych z proszkow
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otrzymanych w temperaturach 1200-1400°C — niezaleznie od rodzaju prekursora boru.
Obnizanie si¢ K;., w obrgbie obu grup spiekoéw, otrzymanych z proszkéw syntezowa-
nych powyzej 1400°C, mozna wigza¢ ze zmniejszeniem si¢ w osnowie cyrkoniowe]
ilosci fazy tetragonalnego roztworu statego ZrO,, zdolnego pod wpltywem bodzca me-
chanicznego lub cieplnego do przemiany w fazg o symetrii jednoskosnej, co jest zbiez-
na z pojawieniem si¢ fazy t2-ZrO, w spiekach serii 2,5Yba (Rys. 8.10). Powyzsza ten-
dencja dawata si¢ zaobserwowac jako zwigkszenie dynamiki zaniku fazy jednoskosne;j
71O, w proszkach kompozytowych syntezowanych w temperaturach 1400-1600°C, a
takze w spiekach tych proszkéw (Rys.8.3 1 8.12). Zaprezentowane obserwacje koreluja
ze zwigkszajaca si¢ i1loscia drugorzedowych wtracen typu Zr(C,B)-I 1 Zr(C,B)-II, ZrSi.
Jak wspomniano wyzej (Rozdzial 8.1) zuzywanie ZrO, w reakcjach tworzenia powyz-
szych faz zwigksza posrednio zawartos¢ Y,O; w pozostatej osnowie ZrO,. Wysokie
temperatury prézniowej syntezy proszkéw kompozytowych powigkszaja ponadto ste-
zenie wakancji tlenowych w ZrO,, co dodatkowo moze sprzyjac stabilizacji fazy tetra-
gonalnej 1 obniza¢ jej przemienialno$¢. W rezultacie nast¢puje obnizenie efektywne;j
energii pekania osnowy cyrkoniowej, co powoduje obserwowany spadek odpornosci na
pekanie kompozytéw otrzymanych z proszkéw obrabianych cieplnie powyzej 1400°C.

Z drugiej strony, przyczynkiem zwigkszajacym efektywna energie pgkania
kompozytow byto zachodzenie zjawiska odchylania biegu pgknigcia przez wtracenia
TiB, (Rys. 8.21).

Generalnie niskie wlasciwosci mechaniczne spiekow serii 2,5Yko, w szczegolno-
sci niska twardo$¢ Vickersa i odpornos¢ abrazyjna, nalezy w duzej czgsci thtumaczy¢
nizsza podatnoscia proszkéw kompozytowych tej serii do zaggszczania si¢ w temperatu-
rze 1500°C, w trakcie spiekania swobodnego w prézni, w poréwnaniu do proszkéw syn-
tezowanych z uzyciem boru amorficznego (Rys.8.17 i Tabela 8.2). Wptyw duzej poro-
watosci catkowitej kompozytow serii 2,5Yko na obnizanie si¢ ich twardosci 1 zwigksza-
nie podatnos$ci abrazyjnej byl jaskrawo widoczny w przypadku materialéw, powstatych
z proszkow syntezowanych powyzej 1300°C, ktore wykazywaly znaczng nasigkliwos¢,
wynoszaca 1,6-2,9%. Szczegdlnym przypadkiem byt spiek typu 2,5Yko/1100°C, ktére-
go bardzo niskie zageszczenie (66,7% wartosci teoretycznej) uniemozliwito pomiar

wlasciwosci mechanicznych.
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Rys. 8.19. Zuzycie scierne kompozytéw serii 2,5Yko i 2,5Yba, spiekanych swobodnie w prozni
w temperaturze 1500°C. Wyniki zestawiono w funkcji temperatury otrzymywania proszkow
kompozytowych. Mniejsze wartosci wskazujg na wiekszg odpornos¢ abrazyjng materiatu. Dla
poréwnania podano zuzycie scierne materiatu 3Y-TZP o gestosci wzglednej 99,5%, otrzyma-
nego z komercyjnego proszku typu 3Y-E firmy Tosoh przez spiekanie swobodne w powietrzu
w temperaturze 1500 °C.
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Rys. 8.20. Odpornos$¢ na kruche pekanie kompozytow serii 2,5Yko ora 2,5Yba, spiekanych
swobodnie w prézni w temperaturze 1500°C. Wyniki zestawiono w funkcji temperatury
otrzymywania proszkéw kompozytowych.
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Rys. 8.21. Typowy obraz odchylania biegu pekniecia przez wtracenia TiB, — obszary wska-
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zane strzatkami. Mikrofotografia SEM BSE wykonana zostata dla kompozytu powstatego z

proszku 2,5Yba/1200°C spiekanego w prozni w 1500°C. Pekniecie generowane byto celowo

przez piramidke Vickersa wciskang w materiat z sitg 98N.

8.11. Podsumowanie i wnioski

b)

Jedynie uzycie boru amorficznego w procesie in situ krystalizacji wtracen nie-
tlenkowych, polegajacej na reakcji chemicznej tego pierwiastka z TiO, zawar-
tym w nanoproszku roztworu stalego ZrO, oraz pirowgglem, pozwala na
otrzymanie proszku kompozytowego na bazie roztworu statego Y-ZrO,, w kt6-
rym jedyna faza wtracen sa ziarna TiB,.

Optymalna temperatura syntezy proszku kompozytowego, zachodzacej w proz-
ni przy cisnieniu nie wigkszym niz 0,6 Pa, jest 1300°C. Zastosowanie takiej
temperatury 1 pierwiastkowego boru pozwala unikna¢ krystalizacji w mieszani-
nie proszkowej nie tylko drugorzedowych faz typu: Zr(C,B)-I, Zr(C,B)-II, ZrB,,
ZrSi oraz TiC, ale takze segregacji w formie YBOj; itrowego stabilizatora tetra-
gonalnej odmiany polimorficznej ZrO,. Jednoczenie przereagowanie prekurso-
row TiB, jest w tej temperaturze praktycznie catkowite — co potwierdza zawar-
tos¢ w proszku kompozytowym czastek TiB, na poziomie 92% wartosci nomi-

nalnej.
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d)

Proszki kompozytowe wytwarzane na bazie boru amorficznego znacznie lepiej
7ageszczaja si¢ w procesie spiekania swobodnego w prézni niz wytwarzane w
analogiczny sposéb proszki kompozytowe powstate z mieszanin prekursorow
zawierajacych tlenkowe zrédio boru (B,O; powstaly przez odwodnienie
H;BO;3).

Spieki proszkéw kompozytowych wytwarzanych z uzyciem boru amorficznego
wykazuja znacznie lepsze wlasciwosci mechaniczne, takie jak twardos¢, odpor-
no$¢ na Scieranie oraz nie gorsza odpornos¢ na pekanie niz spieki proszkow
kompozytowych wytwarzanych z uzyciem H;BO;. Spiek proszku kompozyto-
wego syntezowanego w 1300°C z mieszaniny zawierajacej pierwiastkowe zro-
dto boru posiadat jedne z najwyzszych wiasciwosci mechanicznych w calej po-
pulacji badanych tworzyw.

Ze wzgledu na dos¢ duza abrazyjnos¢ wtracen TiB, wzgledem mielnikéw 3Y-
TZP, w trakcie mielenia proszku kompozytowego nalezy zminimalizowac czas
mielenia, zachowujac jednak przynajmniej kilkunastometrowe rozwiniecie po-
wierzchni swobodnej proszku przypadajacej na 1 gram substancji. W zwiazku z
tym, postuluje si¢ zastgpienie mielenia obrotowo-wibracyjnego, potencjalnie
efektywniejszym, mieleniem w kulowym mtynie mieszadlowym.

Kierujac si¢ powyzszymi ustaleniami, w dalszych doswiadczeniach zastosowa-
no bor amorficzny i temperaturg syntezy 1300°C w trakcie otrzymywania me-
toda in situ proszkow kompozytowych o zmiennej zawartosci wtracen borko-

wych w uktadzie Y-ZrO,/TiB,.
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9. Kompozyty wytwarzane metodq in sifu z mieszanin pre-

kursorow o zmiennej zawartos$ci TiO,

9.1. Sklad fazowy proszkéw kompozytowych

TiB, bylo jedyna faz¢ nietlenkowa, jaka wykryto w proszkach kompozyto-
wych otrzymanych w temperaturze 1300°C z mieszanin prekursoréw oznaczonych
20Ti_BA — 50Ti_BA (Rys. 9.1 1 Tabela 9.1), zawierajacych nominalnie 20-50%
molowych TiO, w frakcji tlenkowej. Zawartosci TiB, wynosita od 13,1+0,7 do
37,5£1,9% obj. Byla ona mocno liniowo skorelowana z wyjSciowym stgzeniem

TiO, w czgsci tlenkowej mieszaniny prekursoréw (Rys. 9.2).

TiB , j-ZrO
(011) TiB

TiB
TiB
TiB
TiB

e
m . .
| | 50Ti_BA

30Ti_BA
‘1 0TI BA
20 o° %“‘8 o 40 60 | _ 80
g M2 5 0" oF 0" gvpteoo¢ 0" o"
N = A0 N N N N N 8%’\."\.‘% N N Katodbtysku
- - - = P — = 209, °

(111) r-ZrO -

Rys. 9.1 Dyfraktogramy rentgenowskie proszkéw kompozytowych na bazie mieszanin pre-
kursoréw serii 20Ti_BA — 50Ti_BA o zmiennej zawartosci TiO, w czesci tlenkowej, wynosza-
cej nominalnie 20-50% mol., bezposrednio po syntezie in situ ziaren TiB, — bez mielenia
proszku kompozytowego. Fazy oznaczone j-ZrO, oraz r-ZrO, sg roztworami statymi ZrO, o
jednoskosnej (j) lub regularnej (r) symetrii komorki elementarnej.
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Tabela 9.1. Sktad fazowy proszkéw kompozytowych syntezowanych w temperaturze
1300°C z mieszanin prekursorow o nominalnej zawartosci TiO, w frakcji tlenkowej wyno-
szacej 20-50% mol. Podano réwniez teoretyczne zawartosci TiB,, obliczone na podstawie
stechiometrii reakcji opisanej réwnaniem (6.2) i sktadu chemicznego mieszanin prekurso-
row, a takze ich stosunki do wartosci zmierzonych w odpowiednich proszkach kompozyto-
wych. Fazy oznaczone j-ZrO, oraz r-ZrO, sg roztworami statymi ZrO, o jednoskosnej (j) lub

regularnej (r) symetrii komorki elementarne;j.

) Teoretyczna
. Tle, .
Typ proszku r-ZrQ,, J-Zr0O,, ) zaw. TiB,,
. . % obj. P/T, %
kompozytowego % obj. % obj. % obj.

P T
20Ti_BA 38,9+1,9 48,0424 13,120,7 15,3 86+5
30Ti_BA 42,542,1 36,3+1,8 21,1x1,1 23,5 90+5
40Ti_BA 49,5425 21,7+1,1 28,8+1,4 32,3 89+4
50Ti_BA 34,3+1,7 27,9+1,4 37,5¢1,9 41,5 90+5
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Rys. 9.2 Zawarto$¢ TiB, w proszkach kompozytowych otrzymanych w 1300°C z mieszanin
prekursoréw o oznaczeniach 20Ti_BA — 50Ti_BA w funkcji nominalnego stezenia TiO, w cze-

8ci tlenkowej mieszanin prekursorow.
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Udzial TiB, w proszkach kompozytowych wynosit ok. 90% wartosci nominal-
nych obliczonych na podstawie stechiometrii reakcji (6.2) i sktadu chemicznego po-
szczegllnych mieszanin reakcyjnych (Tabela 9.1). Obserwacja ta Swiadczy o bardzo
duzym stopniu przereagowania mieszanin prekursorow.

Dane zawarte w Tabeli 9.1 1 na Rys. 9.2 jednoznacznie potwierdzaja, ze mozna
efektywnie kontrolowac¢ udziat TiB, w proszku kompozytowym poprzez zmiang stg-
zenia TiO, zawartego w mieszaninie prekursorow w formie roztworu stalego
(Y,T1,Zr)O, i ZrTiO,.

Osnowa tlenkowa proszkéw kompozytowych sktadat si¢ z roztworéw statych
ZrO, o jednoskosnej 1 regularnej symetrii komoérki elementarnej (Rys. 9.1 1 Tabe-
la 9.1). Nie wykryto w niej faz itrowych ani tytanianu cyrkonu, czy tez tlenku tytanu.
W zwiazku z tym, nie jest wykluczone, ze resztkowy, nieprzereagowany TiO,, oprocz
Y,0;, takze byt sktadnikiem roztworéw statych ZrO,. Na podstawie r6znic pomigdzy
teoretycznymi 1 rzeczywistymi udziatami TiB, w proszkach kompozytowych (Tabe-
la 9.1) oszacowano, ze maksymalne st¢zenie resztkowego TiO, w osnowie cyrkonio-
wej proszkéw kompozytowych mogto wynosi¢ 3,6-8,8% mol., rosnac w sekwencji
proszkéw 20Ti_BA — 50Ti_BA.

Na skutek zuzywania tlenku tytanu, zawartego poczatkowo w m.in. w roz-
tworach statych ZrO,, w reakcji tworzenia TiB, z mieszanin prekursoréw zawiera-
jacych stata ilos¢ moli tlenku itru (Tabela 6.1), wzgledna zawartos¢ Y,03 w fazie
tlenkowej proszkéw kompozytowych rosta. Zaktadajac stu-procentowe przereago-
wanie TiO, w proszkach serii 20Ti_BA — 50Ti_BA, stgzenie Y,03 rozpuszczonego
w Zr0O, rosto odpowiednio z 3,1 do 5,0% mol. Przy czym, btad bezwzgledny osza-
cowania, zwiazany z nieprzereagowanym Ti0,, nie przekracza —0,1% mol. w przy-
padku proszku 20Ti_BA 1 —-0,4% mol. w przypadku uktadu 50Ti_BA. Powyzszy
mechanizm odpowiada za coraz wigksze dostabilizowywanie dwutlenku cyrkonu i
tlumaczy spadek, zawartosci jednoskosnego roztworu stalego ZrO, (z 48,0+2,4 do
21,7+1,1% obj.), wigkszy nizby to wynikato ze wzrostu udziatu TiB, jako nietlen-
kowego sktadnika proszku kompozytowego (Tabela 9.1). Jednoczes$nie nastgpuje
odpowiedni wzrost zawartosci regularnego roztworu statego dwutlenku cyrkonu

(Rys. 9.3).
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W proszku kompozytowym 50Ti_BA wystapil ponowny wzrost udziatu fazy
jednoskos$nej do 27,9+1,4% obj. i spadek zawartosci fazy regularnej do 34,6+1,7%
obj. Zjawisko to mogto by¢ promowane resztkowym TiO, zawartym w roztworze
statym ZrO,, mogacym wplywac¢ destabilizujaco na struktur¢ regularng dwutlenku
cyrkonu [136-137]. Czynnik ten dzialal w tym przypadku mocniej niz przeciwny
wplyw rosnacego stezenia Y,Os.

Brak, w omawianych proszkach kompozytowych, tetragonalnego roztworu
statego ZrO, wynika prawdopodobnie z calkowitego przemienienia si¢ jej w faz¢
o symetrii jednoskosnej w trakcie chtodzenia proszku po obrdbce cieplnej — syn-

tezie ziaren TiB,.
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Rys. 9.3 Udziat objetosciowy faz cyrkoniowych w niemielonych proszkach kompozytowych
otrzymanych w 1300°C z mieszanin prekursordéw o oznaczeniach 20Ti_BA — 50Ti_BA, ze-
stawiony w funkcji nominalnego stezenia Y,O3; w fazie tlenkowej proszkéw kompozytowych —
zatozono stu-procentowe zuzycie TiO, w reakcji syntezy TiB,. Fazy oznaczone j-ZrO, oraz r-
ZrO, sa roztworami statymi ZrO, o jednoskosnej (j) lub regularnej (r) symetrii komorki ele-

mentarne;.
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9.2. Struktura i wielkos¢ krystalitow TiB, oraz faz cyrkoniowych

w proszkach kompozytowych

Rysunek 9.4 przedstawia diagramy, obrazujace zmiany objg¢tosci komorek
elementarnych poszczegdlnych faz wchodzacych w sktad proszkéw kompozyto-
wych 20Ti_BA - 50Ti_BA. Zaréwno TiB, jak i jednoskos$ny roztwor staty ZrO,
wykazywaly duza statos¢ objgtosci komorek elementarnych. Wskazuje to na stabil-
nos¢ sktadu chemicznego tych faz. Komoérka elementarna regularnego roztworu
stalego ZrO, wykazata natomiast zmniejszenie objgtosci, rejestrowane w sekwencji
proszkéw od 20Ti_BA do 50Ti_BA. To zjawisko potwierdza zmiang sktadu che-
micznego struktury regularnej, wywotana rozpuszczaniem si¢ w niej TiO,, pozosta-
jacego po procesie krystalizacji TiB,. Jest to typowy efekt dzialanie tlenku tytanu
na sie¢ krystaliczna regularnego dwutlenku cyrkonu, potwierdzony m. in. przez
Agrawala 1 wsp. [137]. Ponadto sekwencja zmniejszania si¢ objgtosci komorki
elementarnej r-ZrO, bardzo dobrze koreluje z, sygnalizowanym w Rozdziale 9.1,
potencjalnym wzrostem stg¢zenia resztkowego TiO, w osnowie tlenkowej odpo-

wiednich proszkéw kompozytowych.
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Rys. 9.4. Objetosci komérek elementarnych: a) TiB,, b) regularnego (r) i jednoskosnego (j)
roztworu statego ZrO,, zmierzone dla faz wystepujacych w danych proszkach kompozyto-
wych.
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Rys. 9.5. Rozmiar krystalitéw TiB,, w kierunku prostopadtym do ptaszczyzny krystalograficz-
nej (011), w funkcji udziatu objeto$ciowego dwuborku tytanu w danym proszku kompozyto-
wym nie poddanym mieleniu. Pomiary wykonano na podstawie poszerzenia potéwkowego

piku dyfrakcji rentgenowskiej.

Srednie wielkosci krystalitéw TiB, w omawianych proszkach kompozytowych
znajdowaty si¢ w przedziale 69-83 nm (Rys. 9.5). Wraz ze wzrostem udziatu objgto-
sciowego TiB,, data si¢ zauwazy¢ tendencja do zmniejszania si¢ rozmiaru jego mono-
krystalicznych ziaren. Zachowanie to mozna ttumaczy¢ na gruncie teorii zarodkowania i
wzrostu krysztatow. Mianowicie, gdy ilos¢ zarodkéw krystalizacji rosnie, co jest ocze-
kiwane w trakcie zarodkowania TiB, z mieszanin o coraz wigkszym st¢zeniu jego pre-
kursoréw, to przy statym tempie wzrostu krystalitow, w procesie syntezy proszku kom-
pozytowego, powinno finalnie uzyskiwac si¢ drobniejsze krystality dwuborku tytanu.

Krystality roztworéw stalych ZrO, posiadaty $redni rozmiar w zakresie 32-
46 nm. Pomigdzy proszkami 20Ti_Ba i1 30Ti_BA obserwowano zmniejszanie si¢ sred-
niej wielkosci ziaren monokrystalicznych, a nastgpnie ich wzrost — w sekwencji prosz-
kow 30Ti_BA - 50Ti_BA (Rys. 9.6). W oparciu o prezentowane wyniki badan, nie
mozna jednoznacznie stwierdzi¢ przyczyn takiego zachowania. By¢ moze tendencja
wzrostowa zwigzana jest z dzialaniem resztkowego TiO, rozpuszczajacego si¢ osno-
wie cyrkoniowej 1 promujacym wzrost jej krysztatow — podobny wptyw obserwowano

w spiekach tetragonalnego dwutlenku cyrkonu stabilizowanego tlenkiem wap-
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nia [138]. Odcinek malejacy powigzany moze by¢ natomiast z przewaga, nad opisa-
nym wyzej procesem, wptywu wtracen TiB,, hamujacych, na zasadzie blokowania
dyfuzyjnego ruchu granic, wzrost stykajacych si¢ ze soba ziaren ZrO,, zachodzacy w

trakcie wysokotemperaturowego procesu otrzymywania proszku kompozytowego.
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Rys. 9.6. Rozmiar krystalitow regularnego (r) i jednoskosnego (j) roztworu statego ZrO, w
danych, niemielonych proszkach kompozytowych, zmierzony w Kierunku prostopadiym do
ptaszczyzn krystalograficznych odpowiednio: (111) oraz (111). Pomiary wykonano na pod-
stawie poszerzenia potéwkowego pikow dyfrakcji promieniowania rentgenowskiego odpo-

wiadajgcych podanym ptaszczyznom krystalograficznym.
9.3. Zachowanie si¢ proszkow kompozytowych w trakcie mielenia

Powierzchnia wtasciwa proszkéw kompozytowych bezposrednio po ich synte-
zie wynosita 1,3+0,1 — 2,4+0,1 mz/g. Rosta ona w sekwencji proszkéw 20Ti_BA do
S0Ti_BA (Rys. 9.7). Wzrost ten mozna wiazac¢ z rosnagcym wydzielaniem gazowego
tlenku wegla, w trakcie otrzymywania proszkéw kompozytowych z mieszanin o co-
raz wigkszej zawartosci prekursor6w TiB,. Nastgpstwem tego bylo utrudnianie agre-
gacji ziaren na drodze spiekania. Proces agregacji hamowany byl tez przez coraz
wigksza ilosci ziaren TiB,, ktérych udzial objgtosciowy, jak opisano wyzej, rOwniez

zwigkszat si¢ w sekwencji proszkéw 20Ti_BA — 50Ti_BA. Zastosowanie 6-cio go-
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dzinnego mielenia w kulowym mtynie mieszadtlowym spowodowato wzrost rozwi-

nigcia powierzchni swobodnych ziaren proszkéw do warto$ci zawierajacych sie¢ w

przedziale 15,2+0,2 — 19,8+0,2 m*/g.
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Rys. 9.7. Powierzchnia wtasciwa proszkéw kompozytowych 20Ti_BA — 50Ti_BA przed i po
6-cio godzinnym mieleniu w kulowym mtynie mieszadtowym.
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Rys. 9.8. Domiat mielnikéw 3Y-TZP po 6-cio godzinnym mieleniu w kulowym mitynie miesza-
dtowym jako funkcja zawartosci TiB, w proszkach kompozytowych.
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Domiat medium mielacego wynosit 7,5-10,9% masy wsadu mtyna. Rést on po-
czatkowo wraz ze wzrostem zawartosci TiB, w proszkach kompozytowych (uktady
20Ti_BA 1 30Ti_BA) a nastepnie stabilizowat si¢ na wartosci 10,5+0,4%, co jest zo-
brazowane na Rys. 9.8. Takie zachowanie moglo by¢ zwiagzane z faktem, ze duza
czgS¢ bardzo abrazyjnych ziaren TiB, byla niejako okludowana w agregatach fazy
tlenkowej 1 tym samym izolowana od mielnikéw w trakcie mielenia, co jest specyfika
wysokotemperaturowej krystalizacji dwuborku tytanu in situ posrdd ziaren ZrO,

ulggajacych agregacji w warunkach otrzymywania proszku kompozytowego,.

9.4. Wiasciwosci surowych wyprasek proszkéw kompozytowych

W Tabeli 9.2 zestawiono dane obrazujace stopien zaggszczenia surowych wypra-
sek powstatych z granulatow proszkow kompozytowych 20Ti_BA — 50Ti_BA podczas
formowania ich w prasie izostatycznej pod cisnieniem 300 MPa. Ggstosci wzgledne sa
zblizone do siebie, pozostajac w przedziale 51,2-53,5%. Jednoczesnie mozna zaobser-
wowac lekka tendencje spadkowa stopnia zaggszczenia wyprasek w sekwencji prosz-
kéw 20Ti_BA — 50Ti_BA. Fakt ten wynika z rosnacej powierzchni wtasciwej prosz-
kéw, a tym samym rosnacej liczbie kontaktow miedzy czastkami proszku utrudniajace]
prasowanie. Wzrost ten implikuje wzrost spadkOw ci$nienia prasujacego w objetosci
wypraski zwigzany z tarciem czastek w kontaktach, utrudnia zalamywanie mostkéw

pomigdzy aglomeratami i ostatecznie zmniejsza ich upakowanie (Rys. 9.9).

Tabela 9.2. Zageszczenie wyprasek danych proszkéw kompozytowych po prasowaniu izo-
statycznym pod cisnieniem 300 MPa. Gestosci teoretyczne oszacowano w oparciu o iloscio-

wy sktad fazowy danych proszkow i gestosci rentgenowskie faz sktadowych.

Geometryczna N .
o Gestosé Gestosé
Typ proszku gestos¢ pozorna, 3
3 teoretyczna, g/cm wzgledna, %

g/cm
20Ti_BA 3,05+0,11 5,70 53,5+2,0
30Ti_BA 2,98+0,11 5,62 53,0+2,0
40Ti_BA 2,88+0,13 5,55 51,9£2,3
50Ti_BA 2,77+0,09 541 51,2+1,7
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Porogramy przedstawione na Rys. 9.10 potwierdzaja, ze obrazy rozktadu wiel-
kosci porow otwartych w wypraskach powstatych z omawianych proszkéw kompo-
zytowych byly podobne do siebie. Gléwna populacj¢ poréw stanowily puste prze-
strzenie migdzyaglomeratowe. Najczgsciej rejestrowane Srednice tych poréw miesci-
ty si¢ w przedziale od 45 do 57 nm (Rys. 9.10). Przy czym, modalna wielko$¢ poréw
malata w sekwencji wyprasek powstatych z proszkéw 20Ti_BA — 50Ti_BA, co kore-
luje z rosngcymi powierzchniami wiasciwymi proszkow, obserwowanymi w tej se-
kwencji (Rys. 9.7). Im wigksza powierzchnia wtasciwa danego proszku tym mniejsze
rozmiary maja czastki tego proszku (aglomeraty), ktére nie ulegaja mechanicznemu
zniszczeniu w trakcie prasowania proszku. Mniejsze aglomeraty tworza po zapraso-
waniu uktad geometryczny o statystycznie mniejszych porach wystgpujacych pomig-
dzy nimi.

Otwarta porowatos¢ wewnatrzaglomeratowa stanowita margines globalnej po-
rowatosci otwartej wyprasek. W wypraskach proszkow 20Ti_BA 1 30Ti_BA wykryto
pory wewnatrzaglomeratowe o modalnych wielko$ciach srednic zastgpczych wyno-
szacych odpowiednio 13,5 i 4,6 nm. Sladowe ilosci takich pustek, o érednicy ~10 nm,

wystgpowaly rowniez w wyprasce S0Ti_BA.
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Rys. 9.9. Gestos¢ wzgledna wyprasek serii 20Ti_BA — 50Ti_BA po prasowaniu izostatycz-
nym pod cisnieniem 300 MPa w funkcji powierzchni wtasciwych BET proszkéw kompozyto-
wych uzytych do formowania.
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Rys. 9.10. Czestos¢ wystepowania poréw o $rednicach (D) w wypraskach proszkdéw serii
20Ti_BA — 50Ti_BA formowanych pod cisnieniem 300 MPa metodg prasowania izostatycz-
nego na zimno. Funkcja —dV/d(logD) jest ujemng pochodng sumarycznej objetosci poréw (V)

o srednicach = D, znormalizowanej do 1 grama substancji, po logarytmie z D.

9.5. Sklad fazowy spiekow

W sktadzie fazowym kompozytéw serii 20Ti_BA — 50Ti_BA spiekanych w
temperaturach z zakresu 1450-1600°C stwierdzono obecnos¢ TiB, oraz trzech odmia-
ny polimorficznych roztworéw statych ZrO,, o symetrii jednoskos$nej, tetragonalnej i
regularnej (Rys. 9.11 1 Tabela 9.3).

Niezaleznie od temperatury spiekania udzial objgtosciowy TiB, zwigkszat si¢ li-
niowo w sekwencji serii 20Ti_BA — 50Ti_BA. Rejestrowane réznice w zawartosci dwub-
orku tytanu pomigdzy materiatami spiekanymi w tej samej temperaturze byly minimalne.
Wynikaty one raczej ze skonczonej doktadnosci metody pomiarowej niz z realnych réznic
w skiadzie fazowym (Rys.9.12). W zwiazku z powyzszym dla kazdej populacji kompozy-
tow otrzymanej z proszku o tej samej zawartosci TiB, wyliczono sredni udzial objgto-
sciowy dwuborku tytanu, ktory wynosit 12,1+0,6 — 35,8+1,8% obj. (Tabela 9.4). Zesta-
wienie zawarto$ci TiB, w proszkach kompozytowych z §rednimi udziatami tej fazy dla

danej klasy spiekow pozwala stwierdzi¢, ze udzial dwuborku tytanu w spiekach korelowat
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liniowo z jego zawartoscia w proszkach kompozytowych (Rys. 9.13). Wsp6tczynnik kie-
runkowy prostej opisujacej powyzsza funkcje wynosi 0,931, co jest rtbwnowazne stwier-
dzeniu, ze w spiekach byto srednio o ~7% mniej TiB, niz w odpowiadajacych im prosz-
kach kompozytowych. Réznica ta wynika w oczywisty sposob z rozcienczenia uktadu

domiatem materiatu mielnikéw 3Y-TZP, wynoszacym ok. 7,5-10,5% wag. (Rys. 9.8).
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Rys. 9.11. Dyfraktogramy rentgenowskie kompozytéw serii 20Ti_BA — 50Ti_BA spiekanych
w temperaturach 1450-1600°C. Symbole: j-ZrO,, t1,12-ZrO,, r-ZrO, oznaczajg roztwory state
ZrO, o jednoskosnej (j), tetragonalnej (t1, t2) i regularnej (r) symetrii krystaliczne;.

Udzial objetosciowy jednoskosnego roztworu statego ZrO, (j-ZrO,) w suma-
rycznej objgtosci faz sktadowych kompozytow wykazywatl tendencj¢ malejaca wraz ze

wzrostem nominalnego (obliczonego) stgzenia molowego Y,0O3 w ich osnowie tlenkowe;.
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W spiekach serii 40Ti_BA i 50Ti_BA nie wykryto fazy jednoskosnej (Rys. 9.14). Warto
przypomnie¢, ze wzgledne wzbogacenie fazy tlenkowej omawianych materiatow w
Y,0;, zgodne z sekwencja 20Ti_BA — 50Ti_BA, byto zwigzane ze specyficzng technika
otrzymywania proszkow kompozytowych w drodze krystalizacji in situ czastek TiB, w
oparciu o reakcj¢ chemiczng TiO, zawartego w roztworach statych ZrO, 1 ZrTiOy, przy
statej ilosci moli Y,03 w wyjsciowej mieszaninie prekursoréw (Tabela 6.1). Maksymal-
na zawartos¢ j-ZrO, w spiekach nie przekraczata 12% obj., byla zatem znacznie mniej-

sza niz minimalna zawartos¢ tej fazy w proszkach kompozytowych (~22% obj.).

Tabela 9.3. Sktad fazowy kompozytéw serii 20Ti_BA — 50Ti_BA spiekanych w temperatu-
rach z zakresu od 1450 do 1600°C. Symbol j-ZrO, oznacza roztwoér staty ZrO, o jednosko-
$nej symetrii komorki elementarnej, a oznaczenie t+r-ZrO, odpowiada sumie tetragonal-

nych (i1 i t2) roztworéw statych ZrO, i odmiany regularne;.

Temp. 20Ti_BA 30Ti_BA
spiekania, TiB, JZr0O, | t+r-ZrO, TiB, J-Zr0O, | t+r-ZrO,
°C % obj.
1450 12,3+0,6 6,8+0,3 81,0+4,1 16,9+0,8 0 83,1+4,2
1500 12,4+0,6 8,2+0,4 79,5+4,0 19,7+1,0 4,2+0,2 76,1%3,8
1550 12,1+0,6 12,0+0,6 75,9+3,8 19,5+1,0 0 80,5+4,0
1600 11,8+0,6 0 88,2+4.4 17,7+0,9 0 82,3+4,1
Temp. 40Ti_BA 50Ti_BA
spiekania, TiB, j-Zr0O, | t+r-Zr0O, TiB, J-Zr0O, | t+r-Zr0O,
°C % obj.
1450 25,3+1,3 0 74,737 35,7+1,8 0 64,3+3,2
1500 26,3+1,3 0 73,7%3,7 34,9+1,8 0 65,1+3,3
1550 27,3+1 4 0 72,743,6 36,5+1,8 0 63,5%3,2
1600 26,4+1,3 0 73,6%3,7 36,3+1,8 0 63,7+3,2

Tabela 9.4. Sredni udziat objeto$ciowy TiB, w spiekach proszkéw serii 20Ti_BA — 50Ti_BA.

Seria Sredni udziat TiB, w spiekach, % obj.
20Ti_BA 12,120,6
30Ti_BA 18,5+0,9
40Ti_BA 26,3+1,3
50Ti_BA 35,8+1,8
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Rys. 9.12. Udziat objetosciowy TiB, w kompozytach serii 20Ti_BA — 50Ti_BA spiekanych w
temperaturach 1450-1600°C.

401 50Ti_BA

35+
1 40Ti_BA
30+

05 30Ti_BA

204 . y =0,931x - 0,341
| 20Ti_BA o0 = 0,997

154

TiB, w spiekach, % obj.

10 T T T T T T T T T T T 1
10 15 20 25 30 35 40

TiB, w proszkach, % obj.

Rys. 9.13. Zaleznos¢ pomiedzy udziatem objetoSciowym TiB, w proszkach 20Ti_BA —

50Ti_BA, a srednim udziatem TiB, w spiekach z tych proszkéw.

Znaczne zmniejszenie si¢ zawartosci fazy jednoskos$nej w zageszczonych mate-
riatach, w poréwnaniu do jej udziatu w proszkach kompozytowych, sugeruje dziatanie

w spiekach mechanizméw stabilizacji wyzejsymetrycznych odmian polimorficznych
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710, takich jak np. pojawienie si¢ dodatkowych wakancji tlenowych powodowane spie-
kaniem w prézni. Analogiczny efekt obserwowano rowniez w materiatach serii 2,5Yko i
2,5Yba, opisanych w Rozdziale 8.

Jak juz wspomniano, oprécz fazy jednoskosnej roztworéw stalych ZrO, w
osnowie tlenkowej kompozytow stwierdzono fazg regularng i dwie fazy tetragonalne,
réznigce si¢ stosunkiem parametrow sieciowych ,,a” do ,,c”. Im ten stosunek jest bliz-
szy jednosci tym faza ma komorke elementarng bardziej znieksztatcona w kierunku
symetrii regularnej, a tym samym charakteryzuje si¢ mniejsza tetragonalnoscia. Faza
oznaczona na Rys. 9.11 jako t1-ZrO, wykazywata wigksza tetragonalno$¢ niz faza
t2-ZrO,. Sumaryczna zawartos¢ faz tetragonalnych w osnowie tlenkowej spiekéw ro-
sta w kierunku wysokich temperatur spiekania. Jednoczes$nie granica temperaturowa
wystepowania tych faz byla tym nizsza im nizsze bylo oznaczenie danego materiatu w
typoszeregu 20Ti_BA — 50Ti_BA (Rys. 9.15a, b). Faza t2-ZrO, wystgpowata wytacz-
nie w trzech spiekach: 20Ti_BA/1450°C, 20Ti_BA/1500°C i 30Ti_BA/1500°C, w

ilosci 33,6-41,7% sumarycznej objetosci faz cyrkonowych.

_ 20Ti BA
14_ B m 1450°C
12 § A 1500°C
1 ® 1550°C
101 ¢ 1600°C
_Q 4
© g A
X N 30Ti BA  40Ti BA 50Ti BA
x 6 AN
Q N
N4 S
_ ] A S
2 N
] A S
0_ T ‘ Y T ‘ T T T —I— — - ’
3,0 3,5 4,0 4,5 5,0

Nominalna zaw. Y,O, w osnowie cyrkoniowej, % mol.
Rys. 9.14. Udziat jednoskosnego roztworu statego ZrO, w kompozytach 20Ti_BA — 50Ti_BA,

spiekanych w zakresie temperatur od 1450 do 1600°C, w funkcji nominalnego stezenia tlen-
ku stabilizatora (Y203) w osnowie cyrkoniowej tych materiatow.
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Wystepowanie regularnej odmiany roztworéw statych ZrO, byto komple-
mentarne do wystgpowania faz tetragonalnych. Jednocze$nie, obecnos¢ fazy regu-
larnej wykluczata obecnos¢ faz tetragonalnych w danej prébce — Rys. 9.15. Regu-
larne roztwory state znaleziono, zatem, w 6 spiekach 50Ti_BA/1450-1550°C,
40Ti_BA/1450-1500°C oraz 30Ti_BA/1450°C.

a) b)
t2-ZrO,

c) d)
r—ZrO2

Rys. 9.15. Wzgledny udziat odmian polimorficznych roztworéw statych ZrO, w osnowie cyrko-
niowej kompozytow 20Ti_BA — 50Ti_BA w funkcji temperatury spiekania materiatow.

Z przedstawionego obrazu sktadu fazowego osnowy tlenkowej badanych kom-
pozytéw wynika, ze odmiana t2-ZrO,, o niskiej tetragonalnosci, wystgpuje w obszarze
posrednim pomigdzy faza tetragonalng (t1) 1 regularna, co jest argumentem za tym, ze
rOwniez w tej serii spiekOw ma ona charakter fazy t’-ZrO, nieprzemienialnej w od-
miang jednoskos$na. Przy czym jako obszar rozumie si¢ przede wszystkim temperature

spiekania 1 catosciowy sktad fazowy oraz chemiczny spieku, a w szczegdlnosci ilos¢
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resztkowego tlenku tytanu zawartego w roztworze statym ZrO,. Ilos¢, ta jak to wspo-
mniano w Rozdziale 9.1, moze rosna¢ w sekwencji materiatow 20Ti_BA — 50Ti_BA,
osiagajac nominalnie 8,8% mol. Jednakze wplyw TiO; na stabilno$¢ odmiany tetrago-
nalnej i regularnej dwutlenku cyrkonu nie jest do konca jasny w przypadku omawia-
nych spiekéw. Jak podaja zrédia literaturowe [136-137] TiO, moze destabilizowac
faz¢ regularng — co jest zbiezne z pomiarami sktadu fazowego spiekéw zageszczanych
w najwyzszych ze stosowanych temperatur (1550-1600°C). Przeciwny efekt obser-
wowano jednak w kompozytach spiekanych w nizszych temperaturach, i to tym sil-
niejszy im wigksze byto nominalne st¢zenie resztkowego TiO, w danym materiale.
Brak jednoskosnej odmiany polimorficznej ZrO, w spiekach 20Ti_BA/1600°C i
30Ti_BA/1550, mimo wystgpowania tej fazy w materiatach tych serii spiekanych w
nizszych temperaturach (Rys. 9.14, 9.15d), sugeruj¢ dodatkowo, ze TiO, moze w
pewnych warunkach stabilizowa¢ fazg tetragonalna ZrO,. Przy czym przez stowo
»stabilizacja” rozumie si¢ jako obnizenie temperatury przemiany fazowej t—j ZrO,
ponizej pokojowej. Zjawisko takie jest mozliwe, biorac pod uwageg zmiang stopnia
utlenienia tytanu z +4 na +3, ktéra moze potencjalnie zachodzi¢ w wysokich tempera-
turach, przy duzej niestechiometrii podsieci tlenowej roztworu stalego, czemu sprzyja-

ta atmosfera prézni, w ktérej zageszczano powyzsze materiaty.

9.6. Mikrostruktura spiek6w

Mapy pierwiastkow wchodzacych w sktad typowego wtracenia o prostokatnym
przekroju, zarejestrowane w trakcie ogledzin spieku 20Ti_BA/1500°C w elektrono-
wym mikroskopie transmisyjnym potwierdzily, ze wtracenie to zawierato bor 1 tytan i
nie zawierato cyrkonu ani tlenu (Rys. 9.16). Jest to niezalezny od pomiaréw sktadu
fazowego dowdd, ze wtracenia zawarte w omawianych materiatach sa ziarnami TiB,.

Wiracenia TiB, byly jednorodnie rozprowadzone w osnowie tlenkowej kompo-
zytéw, co obrazuja mikrofotografie pokazane na Rys. 9.17a-h. W oparciu o wspomniane
zdjgcia mikrostruktur materiatow spiekanych w 1500 1 1550°C wykonano obliczenia
sredniej Srednicy zastgpczej ziaren wtracen D oraz Sredniego odchylenia tejze wielkosSci

op. Postuzono si¢ w tym celu zaleznosciami podanymi przez Sattykowa [139]:
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gdzie: 1/d jest srednig arytmetyczna odwrotnosci kotowych Srednic zastgpczych

przekrojow ziaren TiB, wyliczong z populacji 180-380 ziaren wystgpujacych na poje-

dynczej mikrofotografii, a d oznacza srednia arytmetyczna kolowych srednic zastegp-

czych przekrojéw powyzszych ziaren.

¥

] {
Rys. 9.16. Mapy pierwiastkéw wystepujacych w obszarze ,1” w kompozycie 20Ti_BA spieka-
nym w 1500°C. Dane zebrano za pomoca sondy EDS w trakcie ogledzin materiatu z uzyciem
transmisyjnego mikroskopu elektronowego, pracujacego w trybie skaningowym (STEM).

Srednie $rednice zastepcza wtracen w spiekach zaggszczanych w 1500°C za-
wieraty si¢ w przedziale 0,30-0,35 pm, wykazujac dos¢ duza statos¢ w funkcji ilosci
TiB, w materiale (Rys. 9.18a). Zwigkszenie temperatury spiekania spowodowato
wzrost Sredniej wielkosci ziaren TiB,, prawdopodobnie mechanizmem koalescencji.
W kompozytach spiekanych w 1550°C zarejestrowano ziarna wtracen o $rednich roz-
miarach z zakresu 0,36-0,42 um. W podanym zakresie temperatur spiekania najwigk-
sze przyrosty przecig¢tnego rozmiaru czastek dwuborku tytanu zarejestrowano w kom-

pozytach zawierajacych ok. 12% i 36 obj. TiB, (seria 20Ti_BA i 50Ti_BA). Przyrosty
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te wynosit odpowiednio 0,08 1 0,07 um, podczas gdy zmiany rejestrowane dla pozosta-
tych materiatéw nie przekraczaty 0,02-0,04 pm.

Wraz ze wzrostem temperatury spiekania rosty takze wartosci odchylen srednich
srednic zastgpczych op, co jest zobrazowane na Rys. 9.18b. Omawiane parametry sa
zwigzane z szerokosciami rozktadow wielkosci czastek dwuborku tytanu w danym
kompozycie. Opisany trend o, wiaze si¢ z coraz wigkszym prawdopodobienstwem zna-
lezienia na przypadkowo wybranym obszarze przekroju danego materiatu ziarna o sred-
nicy znacznie rézniacej si¢ od $redniej — co jest tatwo dostrzegalne na Rys. 9.17a-h w
przedziale ziaren stosunkowo duzych, o Srednicach przekrojéw z zakresu ok. 0,7-2 um.

a) 20Ti_BA -12,1+0, 6% obj. T1B2 b)

1500°C PESISNSSEEEIE T 1 550°C

w7 HV | WD m: det -spot HFW = %87 Y ‘\ND mag det |spot| HFW
5% 118.00 kV| 5.7 mm [20 000 x| BSED | 4.0 |14.9 um *[18.00 kV[6.2 mm | 20 000 x| BSED | 4.0 [14.9 um

WD | mag det |spot| HFW V mag det THFW

‘1 00 kV C1 mm |20 000 x| BSED | 4.0 [14.9 um 52 7 mm | 20 000 x | BSED 43 14.9 um

Rys. 9.17. Mikrofotografie SEM BSE kompozytéw spiekanych w temperaturach 1500-1550°C.
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40Ti_BA - 26,3+1,3% obj. TiB, |
1500°C SRR 1550°C

7 \ mag det spot t| HFW | [
18.00 kV|5.3 mm [20 000 x| BSED | 4.0 [14.9 um

mag sp W & f det spot HFW
20000 x| BSED | 4.0 |[14.9 ym 5 3.00 kV| 5.0 mm | 20 x| BSED| 4.5 [14.9 um

Rys. 9.17 cd. Mikrofotografie SEM BSE kompozytéw spiekanych w temperaturach
1500-1550°C.

Obiektywne trudnosci w opracowaniu warunkéw trawienia termicznego
spiekéw nie pozwolity w nalezyty sposéb uwidoczni¢ granic migdzyziarnowych
osnowy tlenkowej i dokonac¢ ilosciowej analizy wielkosci jej ziaren. Jednakze, mi-
krofotografie cienkiej folii wykonanej z materiatu 20Ti_BA/1500°C oraz przetamu
kompozytu 30Ti_BA/1550°C (Rys. 9.19 i 9.20) — wskazuja, ze wielkos$ci przekro-
jow ziaren roztworéw statych ZrO, wynosity ~0,5-2 um. Zdjecie z Rys. 9.19 ujaw-
nia, ze do$¢ charakterystyczna wtasciwoscia mniejszych ziaren osnowy, o $redni-

cach przekrojéw 0,5-1 um, byta specyficzna tekstura, wynikajaca najpewniej ze
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zblizniaczen w strukturze ziaren, co jest typowe dla jednoskos$nej odmiany poli-
morficznej ZrO,.
Ziarna TiB, wystgpowaly zar6wno mig¢dzy ziarnami osnowy tlenkowej, jak 1 w

ich wnetrzach (Rys. 9.19 1 9.20).

Srednia $rednica zastepcza TiB,, um

a) b)
0,50- 0,30~
20Ti_BA 30Ti BA 40Ti_BA 50Ti_BA 20Ti BA 30Ti BA 40Ti_BA 50Ti_BA
045 | £ 0,25
=
o N
0,40 \ 28 020
Qo ./.
035 — a_ E8 os °c
,35+ S8 0,151 —m— 1500
\ / \ g % ® —e— 1550°C
0,30- ISR
—m— 1500°C &8
0 c
0,251 —8—1550°C 3 0054 o —
n
0,20 . . . . . . 0,00 . . . . . ,
10 15 20 25 30 35 40 10 15 20 25 30 35 40
Sredni udziat TiB,, % obj. Sredni udziat TiB,, % obj.

Rys. 9.18. llosciowa charakterystyka wielkosci czastek TiB, w kompozytach serii 20Ti_BA-
50Ti_BA w funkcji zawartosci dwuborku tytanu i wybranych temperatur spiekania — a) $red-
nia $rednica zastepcza (D); b) srednie odchylenie srednicy zastepczej (op).

1 um

Rys. 9.19. Mikrofotografia STEM kompozytu 20Ti_BA spiekanego w 1500°C.
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HV WD HFW mag |spot| det 3 m
0.00 kV| 6.8 mm [9.95 ym |30 000 x| 4.0 | BSED M

Rys. 9.20. Mikrofotografia SEM BSE kompozytu 30Ti_BA spiekanego w 1550 °C.

9.7. Zageszczenie spiekow

Dane pokazane na Rys. 9.21 pozwalaja stwierdzi¢, ze gestosci wzgledne
kompozytéow serii 20Ti_BA — 50Ti_BA, spiekanych swobodnie w prézni przez 2
godziny w temperaturach 1450-1600°C, oscylowaly w granicach od 97,2+0,2 do
99,8+0,2% wartosci teoretycznych, wyznaczonych na podstawie sktadu fazowego i
gestosci rentgenowskich faz wchodzacych w sktad danego materiatu. Wszystkie
spieki nie wykazywaly nasiakliwosci. Wyjatkiem od tej reguly byl kompozyt
S5S0Ti_BA, spiekany w najnizszej z wybranych temperatur, ktéry pokazat 0,1% na-
sigkliwo$ci. Minimalna temperatura spiekania pozwalajaca osiagnaé ponad 98%
gestosci teoretycznej bylo 1500°C. Powyzej tej temperatury widoczna byta ogdlna
tendencja wzrostu maksymalnego zaggszczenia odwrotnie proporcjonalna do $red-
niego udziatu wtracen TiB, w kompozycie. Oznacza to, ze najlepiej zaggscily sig
materialy zawierajace ok. 12% obj. wtracen, a najstabiej materialy zawierajace
ok. 36% obj. TiB,. Zachowanie takie jest bardzo czgsto obserwowane w grupie ma-

teriatdw kompozytowych, gdzie wtracenia sa faza interng w trakcie spiekania, blo-
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kujaca dyfuzyjny ruch granic migdzyziarnowych i zmniejszajaca kinetyke zagesz-
czania, a przez to finalna gestos¢ materiatu obserwowang po danym czasie konsoli-
dacji w stalej temperaturze.

Powyzej 1500°C wystgpowaly stosunkowo niewielkie zmiany zaggszczenia
kompozytéw. Ich przebieg zalezal od zawartosci wtracen. Kompozyty posiadajace
srednio 12,1+0,6 obj. TiB, wykazywaly stabo rosnaca zalezno$¢ temperaturowa za-
geszezenia — gestos¢ wzgledna spiekow z 1500°C wynosita 99,4+0,4%, a z 1600°C
byla na poziomie 99,8+0,2%. Materiaty o wigkszym udziale TiB, pokazaly maksimum
gestosct wzglednej w 1550°C. Wartosci te wynosity, w sekwencji rosnacej sredniego
udziatu wtracen, odpowiednio: 99,2+0,1%, 98,9+0,2% oraz 98,6+0,3%. Powyzej tej
temperatury, w omawianej grupie materialdéw, nie byto wzrostu zaggszczenia (spiek
30Ti_BA) lub nastgpowat niewielki jego spadek, wynoszacy bezwzglednie 0,1 1 0,4%
(odpowiednio kompozyty 40Ti_BA i 50Ti_BA).
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1 —1n
© 99 */ /;—6
o
©
I ¢
3 98- §
g :
o 97- n —=m— 20Ti_BA, 12,140,6% obj. TiB,
3 —e— 30Ti_BA, 18,5¢0,9% obj. TiB,
@ —e—40Ti_BA, 26,3+1,3% obj. TiB,
o 961 —A— 50Ti_BA, 35,8+1,8% obj. TiB,
95

1450 1500 1550 1600
Temperatura spiekania, °C

Rys. 9.21. Zageszczenie kompozytow 20Ti_BA — 50Ti_BA w funkcji temperatury spiekania
swobodnego w prézni, trwajacego w podanych temperaturach 2 godziny. Podano réwniez

Srednig zawarto$¢ TiB, odpowiadajgcg danej serii materiatow.
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9.8. Wiasciwos$ci mechaniczne spiekow

Twardosci Vickersa, odpowiadajace sile wciskajacej wgtebnik wynoszacej 9,8N,
miescity si¢ w granicach 14,26+0,43 — 17,81+0,37 GPa. Rosty one generalnie wraz ze
wzrostem ilosci TiB, w spiekach (Rys. 9.22). Jednocze$nie stwierdzono wyrazng zalez-
no$c¢ twardosci mierzonych w danej serii materialow (o tym samym Srednim udziale
objgtosciowym wtracen) od temperatury konsolidacji proszkéw. Maksima twardosci
przypadly w zakresie temperatur spiekania wynoszacych 1500-1550°C. Przy czym im
wigksza bylta zawartos¢ wtracen w kompozytach tym wyzsza byta temperatura
spiekania potrzebna do uzyskania maksymalnej twardosci. I tak, materiat serii
20Ti_BA zawierajacy srednio 12,1% obj. wtracen osiagnal maksymalna twardos¢
juz w 1500°C, natomiast spieki 30Ti_BA — 50Ti_BA zawierajace $rednio od 18,5
do 35,8% obj. dwuborku tytanu pokazaty maksymalne wartosci przy 1550°C. War-
to podkresli¢, ze maksima twardosci byty wysokie. Wynosity one, w sekwencji ro-
snacego Sredniego udziatu objgtosciowego TiB,, odpowiednio: 14,94+0,35 GPa,
16,17£0,41 GPa, 16,71+0,41 GPa oraz 17,81+£0,37 GPa,. Dla poréwnania — typowa
twardos¢ Vickersa gestego 3Y-TZP nie przekracza 12 GPa [19]. Ponadto, maksy-
malne twardosci Vickersa materiatéw 20Ti_BA — 50Ti_BA byty wigksze od twar-
dosci zmierzonych przez Vleguelsa 1 Van der Biesta [19] dla kompozytow o po-
rOwnywalnej zawartosci TiB,, otrzymanych metoda fizycznego mieszania prosz-
kéw i ich prasowania na goraco w temperaturze 1450°C. HV 9y otrzymanych przez
nich kompozytow zawierajacych 10-40% obj. TiB, miescita si¢ w zakresie 12-13,2
GPa. Do ostatecznego poréwnania potrzebne byloby przeprowadzenie pomiaréw
przy tych samych sitach dziatajacych na piramidke¢ Vickersa — typowy jest bowiem
spadek twardosci mierzonej metodami wgtebnikowymi w funkcji sity dziatajacej na
wglebnik. Z powyzszego porownania widac jednak wyraznie, ze kompozyty otrzy-
mane w niniejszej pracy, z uzyciem oryginalnej techniki wytwarzania proszkéw
kompozytowych, charakteryzowaly si¢ wysoka twardoscia. Jako, ze trudno oczeki-
wac jaki$ znaczacych réznic w porowatosci catkowitej porownywanych grup mate-
riatow (Vleguels 1 wsp. [19] sugeruja prawie catkowite zaggszczenie spiekOw), wy-

soka twardos¢ kompozytow 20Ti_BA - 50Ti_BA byla najpewniej wynikiem
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znacznie mniejszej sredniej wielkos$ci ziaren TiB, — ok. 0,3-0,4 pm (Rys. 9.18a) —
w porownaniu do 5-10 um w kompozytach otrzymanych przez Vleguelsa 1 wsp
[19]. Drobne wtracenia, jednorodnie rozprowadzone w osnowie kompozytu efek-
tywniej blokuja trwale odksztatcenie materiatu, ktére w materiatach kruchych od-
bywa si¢ gloéwnie przez mikropgkanie. Zwigkszenie sumarycznej powierzchni gra-
nic migdzyziarnowych (ZrO,/TiB,) w przypadku kompozytéw ziarnistych z drob-
nokrystalicznymi wtraceniami jest rOwnoznaczne z podwyzszeniem efektywnej

energii pgkania po granicach ziaren ZrO,/TiB,.

194

18+

7] A

A I i\ﬁ

14
1 —B— 12,1%0,6% obj. TiB,, 20Ti_BA
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Rys. 9.22. Twardosc¢ Vickersa (F = 9,8N) kompozytow serii 20Ti_BA — 50Ti_BA w funkcji tem-

peratury spiekania oraz sredniego udziatu objetosciowego TiB, w materiale.

Rys. 9.23 prezentuje zuzycie Scierne, zmierzone za pomoca testu nawiazujacego
do normy ASTM G 6585 [133], kompozytéw serii 20Ti_BA — 50 Ti_BA oraz materia-
t6w odniesienia, ktéorymi byty 3Y-TZP i komercyjne tworzywa na bazie Al,O; zawie-
rajace 10% obj. wtracen w postaci TiC (materiat ,,TW”) lub ZrO, (materiat ,,TA-Z").
Ostatnie dwa tworzywa sa produkowane przez Instytut Zaawansowanych Technologii
Wytwarzania w Krakowie 1 sprzedawane jako plytki wieloostrzowe nozy do obrdobki

skrawnej stali weglowej 1 zeliwa. W cytowanym tesScie miarg zuzycia abrazyjnego,
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wywotanego proszkiem Sciernym SiC, jest objgto$¢ materialu ulggajaca wytarciu w
trakcie pomiaru przeprowadzanego w tych samych warunkach dla kazdej z probek.

W przypadku kompozytéw zawierajacych srednio 12,1 i 26,3% obj. TiB,
(20Ti_BA, 40Ti_BA) zuzycie abrazyjne malato w funkcji temperatury spiekania.
Natomiast materialy zawierajace Srednio 18,5 i 35,8% obj. (30Ti_BA, 50Ti_BA)
wtracen wykazaly minimum S$cieralnosci dla temperatury spiekania wynoszacej
1550°C. Jednoczesnie réznice pomigdzy spiekami o tej samej Sredniej zawartosci
TiB, zaggszczanymi w zakresie 1500-1600°C byty bardzo niewielkie.

Poczawszy od temperatury spiekania wynoszacej 1550°C wystgpowata wyrazna
tendencja do zmniejszania si¢ zuzycia Sciernego wraz ze wzrostem udziatu wtracen

dwuborku tytanu.

5O TAZ =-+mrrmrrmermerm e m e m e -
30

o 20 W —-=r—rm o T
102 gy.1zp
8

——12,1+0,6% obj. TiB,, 20Ti_BA

Zuzycie scierne, mm

44 G A A
—@— 18,5+0,9% obj. Tle, 30Ti_BA -
——26,3+1,3% obj. TiBz, 40Ti_BA
—A—35,8+1,8% obj. TiB,, 50Ti_BA

2 :

1450 1500 1550 1600
Temperatura spiekania, °C

Rys. 9.28. Zuzycie Scierne kompozytow serii 20Ti_BA — 50Ti_BA w funkcji temperatury spieka-
nia i zawartosci TiB,. Mniejsze wartosci wskazujg na wiekszg odpornos¢ abrazyjng materiatu.
Dla poréwnani podano zuzycie $cierne materiatu 3Y-TZP o gestosci wzglednej 99,5%, otrzyma-
nego z komercyjnego proszku typu 3Y-E firmy Tosoh przez spiekanie swobodne w powietrzu w
temperaturze 1500°C, oraz komercyjnych kompozytéw: Al,O3/10%TiC (TW) i Al,O3/10%ZrO;
(TA-Z) wyprodukowanych przez IZTW w Krakowie.

Kompozyty 20Ti_BA — 50 Ti_BA charakteryzowaly si¢ kilku lub kilkunasto-

krotnie mniejszym zuzyciem Sciernym niz materiaty referencyjne. Materiat
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50Ti_BA/1550°C, najlepszy w calej grupie, wykazal si¢ zuzyciem Sciernym wyno-
szacym tylko 3,740,2 mm’. Warto$é ta byta 3,7 razy mniejsza od Scieralnosci spieku
3Y-TZP, 5,5 razy mniejsza niz zuzycie materialu TW oraz 13,1 razy mniejsza niz

Scieralnos¢ TA-Z.

Nominalne stezenie Y,O,

8 6 w osnowie tlenkowej, % mol.
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1450 1500 1550 1600
Temperatura spiekania, °C

Rys. 9.24. Krytyczny wspétczynnik intensywnosci naprezen K, kompozytéw serii 20Ti_BA —
50Ti_BA w funkcji temperatury spiekania oraz sredniego udziatu objeto$ciowego TiB, w ma-
teriale. Wktadka pokazuje nominalne stezenie Y,O3 w cyrkoniowej osnowie kompozytéw.

Zaleznos¢ wartosci krytycznego wspotczynnika intensywnosci naprezen, K,
od temperatury spiekania omawianych kompozytéw 1 sredniego udziatu objgtosciowe-
go TiB, w tychze materiatach przedstawiona jest na Rys. 9.24.

Spieki zawierajace srednio 12,1 1 18,5% obj. TiB, wykazaly maksymalne K,
odpowiadajace temperaturze spiekania wynoszacej 1500°C. Zmierzono wartosci wy-
noszace odpowiednio 7,15+0,26 1 6,52+0,42 MPa-m'?, Materialy o wigkszej zawarto-
sci wtracen (Srednio 26,3 i 35,8% obj.) byly najbardziej odporne na kruche pgkanie w
przypadku ich spiekania w 1550°C. Wspétczynnik K. tych kompozytéw byto jednak
mniejszy niz kompozytéw o mniejszej zawartosci TiB,, wynosil on odpowiednio

4,96+0,13 i 4,85+0,15 MPa-m'”.
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W przypadku tworzyw spiekanych w zakresie 1500°C dat si¢ zauwazy¢ wy-
razny podzial na dwie klasy materiatéw — kompozyty o duzym K. 1 stosunkowo
malym udziale wtracen (seria 20Ti_BA 1 30Ti_BA) oraz spieki o matym K. i duzej
ilosci wtracen (seria 40Ti_BA 1 50Ti_BA). Obraz taki wynika ze wspolnego dzia-
tania dwoch przeciwstawnych mechanizméw wptywajacych na transformacyjny
przyczynek calkowitej energii pgkania materiatu. Pierwszy z nich to rozrost ziaren
Zr0O, zwigkszajacy zdolnos¢ fazy tetragonalnej ZrO, do przemiany umacniajacej
(t—j), tym intensywniejszy im wyzsza jest temperatura obrobki cieplnej. Mecha-
nizm ten byl eksponowany tylko w materiatach zawierajacych najmniej TiB, utrud-
niajacego rozrost ziaren ZrO, w trakcie spiekania (seria 20Ti_BA i1 30Ti_BA).
Swiadczy o tym obecno$é¢ w ich osnowie fazy jednoskosnej ZrO, powstatej w trak-
cie chlodzenia kompozytéow po spiekaniu (Rys. 9.15). Drugim czynnikiem jest
zmiana sktadu chemicznego osnowy (zalezna od ilosci TiB,), co wptywa na zawar-
to$¢ nieprzemienialnych faz dwutlenku cyrkonu. Mianowicie, nominalne st¢zenie
molowe Y,0; jako stabilizatora fazy tetragonalnej ZrO, rosto w osnowie wraz ze
wzrostem zawartosci TiB, w kompozycie (wktadka na Rys. 9.24). Zjawisko to po-
wodowato pojawienie si¢ w spiekach zawierajacych do 18,5% obj. TiB, prawdopo-
dobnie catkowicie nieprzemienialnej fazy tetragonalnej t2, a w spiekach o wyzszej
zawartosci TiB, regularnej odmiany polimorficznej dwutlenku cyrkonu (réwniez
niezdolnej do bezposredniego przejscia reg. — jedn.) (Rys 9.15). Warto przypo-
mnie¢, ze ,,nieprzemienialnos¢” oznacza niezdolnos¢ do przemiany w fazg¢ jedno-
skos$na a przez to brak mozliwosci wywotania umocnienia transformacyjnego.

Faza tetragonalna t1-ZrO, wystgpujaca w kompozytach spiekanych w naj-
wyzszych temperaturach (1550-1600°C) byta prawdopodobnie réwniez stabo
przemienialna. Mogt za to czesciowo odpowiadac resztkowy TiO, zawarty w roz-
tworze statym ZrO,, ktéry moze zwigkszac st¢zenie wakancji w fazie tetragonalnej
(czyli ja stabilizowaé) — rozwazania zawarte w Rozdziale 9.5. Mechanizm ten ttu-
maczy rowniez zblizone wartos¢ K;. materiatow konsolidowanych w 1600°C, wy-
noszace ok. 4,6-4,9 MPa-m'’? niezaleznie od zawarto$ci TiB, a wigc 1 nominalnego

stezenia Y,03; w osnowie kompozytow.
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Spadek odpornosci na kruche pekanie kompozytéw 20Ti_BA i 30Ti_BA spie-
kanych w zakresie 1500-1600°C wynikat bezposrednio z opisanych wyzej czynnikow
wplywajacych na zmniejszeni przemienialnosci tetragonalnego roztworu statego ZrO,.

Najnizsze odpornosci na pgkanie w grupie spiekéw 30Ti_BA — 50 Ti_BA reje-
strowano dla materialéw spiekanych w 1450°C. Wyniki te sa konsekwencja stosun-
kowo niskiego stopnia zageszczenia materialéw uzyskiwanego w tej temperaturze
(Rys. 9.21) 1 ostabienia przez to ogdlnej odpornosci mechanicznej tych tworzyw. Od
tej reguty odbiegat spiek 20Ti_BA/1450°C, ktéry w tej temperaturze byt juz zagesz-
czony w 98,9% (Rys. 9.21).

a)

Rys. 9.25. Interakcja wtragceh TiB, z peknieciem wygenerowanym celowo w kompozycie
20Ti_BA/1550°C. Widoczne sa: a) mostkowanie pekniecia w obszarze wtracenia wskazane-
go strzatkag; b) odchylanie sciezki pekniecia ku obszarom potozonym pod cienkg ptytkg TiB..
Ponizej widoczne transgranularne pekniecie innego, ptytkowego wtrgcenia dwuborku tytanu.

Jak wspomniano, praktycznie takie same warto$ci K;. mierzone w grupie ma-
teriatow spiekanych w 1600°C, niezaleznie od szerokiego spektrum udzialu wtra-
cen TiB, w omawianych kompozytach, sugeruja, ze same wtracenia TiB, mialy
niewielki udzial w generowaniu mechanizméw zwigkszajacych ogdlna energi¢ pg-
kania. Najprawdopodobniej odpowiada za to ich bardzo maty, submikronowy roz-
miar (por. dane z Rys. 9.18). Mimo tego, zaobserwowano jednak mostkowanie

peknigcia przez niektére wtracenia TiB,. (9.25a). Obraz peknigcia przedstawiony
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na Rys. 9.25b wskazuje ponadto na mechanizm odchylania piegu pgknigcia przez
plytkowe ziarna TiB,.

Dla kompozytéw 30Ti_BA — 50Ti_BA spiekanych w temperaturze 1550°C oraz
materiatu 20Ti_BA konsolidowanego w 1500°C wyznaczono wytrzymatos¢ mecha-
niczng w probie tréjpunktowego zginania. Dla poréwnania zbadano réwniez spiek 3Y-
TZP, bez wtracen TiB,, otrzymany z komercyjnego proszku typu 3Y-E firmy Tosoh.
Material ten spieczono w powietrzu w temperaturze 1500°C, uzyskujac 99,5+0,3% gg-
stosci teoretycznej. Wyniki pomiaréw wytrzymatosci na zginanie, zestawione w funkcji
udziatu obj. TiB, w danym materiale, jednoznacznie wskazuja na liniowy spadek mie-
rzonych wartosci wraz ze wzrostem utamka objetosciowego wtracen (Rys. 9.26). Nie-
mniej jednak Srednie wytrzymatosci kompozytéw zawierajacych do ok. 19% obj. wtra-
cen (20Ti_BA 1 30Ti_BA) byly wysokie — odpowiednio 985+159 1 872+174 MPa, a

maksymalne warto$¢ wynosity nawet 1110 MPa.

1600+
3Y-TZP
1200 20Ti_BA1500
© 30Ti_BA1550
o
=
~, 800+
© 40Ti_BA1550
i_BA1550
400 -
0 T T T T T T T T 1
0 10 20 30 40
TiB,, % obj.

Rys. 9.26. Wytrzymato$¢ na zginanie wybranych kompozytow w funkcji udziatu objetoscio-
wego TiB..

Biorac pod uwageg bardzo wysokie zaggszczenie badanych kompozytow,

oscylujace w granicach 98,6+0,3 — 99,4+0,4% wartosci teoretycznych, mozna przy-
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jac, ze to wlasnie wzrost udzialu objgtosciowego TiB, odpowiadal w najwigkszym
stopniu za spadek ich wytrzymatosci mechanicznej. Mechanizm tego zjawiska
zwiazany byt przede wszystkim z napr¢zeniami cieplnymi o charakterze rozciaga-
jacym, generowanymi w osnowie tlenkowej w trakcie chtodzenia materialu z tem-
peratury spiekania do temperatury pokojowej. Powstawanie powyzszych naprgzen
wynikato z wigkszego wspoétczynnika rozszerzalnosci cieplnej ZrO, w stosunku do
TiB, (Tabela 9.5). Rysunek 9.27 przedstawia mapy tzw. napr¢zen maksymalnych w
wybranych, 20Ti_BA/1550°C i
50Ti_BA/1550 (odpowiednio ok. 12 1 36% obj. TiB,), obliczone za pomoca Meto-
dy Elementéw Skonczonych [140] w module Pro/MECHANICA pakietu
Pro/ENGINEER autorstwa Parametric Technology Corporation, USA. Obliczenia

rzeczywistych — obszarach  kompozytéw

wykonano zaktadajac dwuwymiarowa geometri¢ wtracen i mozliwos¢ swobodnego
odksztatcania si¢ uktadu w plaszczyznie XY (Rys. 9.27), a takze wykorzystujac
dane materialowe zawarte w Tabeli 9.5. Z prezentowanych map napr¢zen jedno-
znacznie wynika, ze zasigg obszaréw o wysokich wartosciach naprezen rozciagaja-
cych, zobrazowanych kolorami od z6ici do ciemnej czerwieni, a takze zaggszczenie
ich wystgpowania rosng wraz ze wzrostem ilosci wtracen TiB,. Oszacowanie war-
tosci ekstremalnych tych naprg¢zen wykazato ponadto ich wzrost z 300 do 500 MPa

odpowiadajacy wzrostowi udziatu objgtosciowego TiB, z 12 do 36%.

Tabela 9.5. Dane materiatowe uzyte do obliczen map naprezen cieplnych z Rys. 9.27.

* Warto$ci zaczerpniete z publikacji [29]. ** Zgodnie z danymi podawanymi przez Pampu-
cha [60]. *** Wartosci cytowane za publikacjg [76]."*** Wedtug Dodd’a i wspétautorow [65].
* Warto$¢ $rednia danych dla monokrysztatu, wedtug Riedla [76].

Liniowy wsp. roz-
) ) . Modut Younga, . )
Material szerz. cieplnej, Liczba Poissona
6 o GPa
x107, K
710, 11 % 200 ** 0,3 *
TiB, 8" 560 *# 0,15 ks
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Rys. 9.27. Mapy maksymalnych naprezen wewnetrznych wynikajacych z niedopasowania
wspotczynnikdw rozszerzalno$ci cieplnej cyrkoniowej osnowy kompozytéw i wirgcen TiBg:
a) 12% obj. wirgcen TiB, — materiat 20Ti_BA/1550°C, b) 36% obj. wtrgcen TiB, — kompozyt
50Ti_BA/1550°C. Znak minus okre$la naprezenia $ciskajgce, a plus naprezenia rozcigga-
jace. Kolory ciepte powigzane sg z naprezeniami rozciggajacymi natomiast zimne, oprocz
intensywnej zieleni, ze Sciskajacymi.
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10. Badania aplikacyjne - zastosowanie kompozytow
Y-Zr0O,/TiB, jako materialu nozy do obrobki skrawa-

niem stali i zeliwa

10.1. Cel i przedmiot badan

Ze wzgledu na korzystne cechy mechaniczne kompozytow serii 20Ti_BA do
S0Ti_BA, a w szczegd6lnosci doskonata odporno$¢ na Scieranie i wysoka twardos¢
zdecydowano si¢ wykona¢ dla wybranych materiatow badania wlasnosci skrawnych,
polegajace na ocenie ich trwalosci w procesie toczenia stali 1 zeliwa szarego. Do badan
wybrano nastgpujace tworzywa: 20Ti_BA/1500°C oraz 30Ti_BA — 50Ti_BA/1550°C.
Selekcji dokonano w oparciu o optymalne zaggszczenie spiekOw w temperaturze
1550°C i por6wnawcze zestawienie ich wlasciwo$ci mechanicznych, w szczegblnosci
twardosci 1 odpornosci abrazyjnej (Rozdziat 9). Material 20Ti_BA spiekany w 1500°C
zostal wybrany, ze wzgledu na maksymalne K. Pozostale wtasciwosci tego tworzywa
byty réwniez jednymi z najlepszych w serii 20Ti_BA.

Omawiane testy zostaly przeprowadzone przez Instytucie Zaawansowanych
Technologii Wytwarzania w Krakowie (IZTW).

Kompozyty poddano obrobce ksztaltujacej nadajac im ksztalt ptytek wielo-
ostrzowych do obrébki skrawaniem, zgodny z wymaganiami normy ISO 1832.1991
[141], a mianowicie graniastostupow o przekroju kwadratowym typ: SNGN 120408 T
02020. Wymieniony symbol literowo-cyfrowy oznacza, ze byty to ptytki o przekroju
kwadratowym o dlugosci boku (wymiar nominalny) / = 12,7 mm, grubosci s = 4,76 mm
1 promieniu zaokraglenia krawedzi skrawajacej r = 0,8 mm. Krawedzie skrawajace
wzmocniono fazami o szerokosci nominalnej b, = 0,20 mm, wykonanymi pod katem
v, = 20° w stosunku do powierzchni natarcia. Badane ptytki nie spetnialy wymagan
normy ISO 1832.1991 w zakresie dtugosci krawedzi skrawajacej [ = 12,7 mm (byty
nieco mniejsze), co nie stanowito przeszkody w realizacji badan. Z kazdego z bada-

nych materiatéw wykonano po trzy ptytki o dlugosci bokéw /= 11,7 mm (Rys. 10.1).
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W celach poréwnawczych do badan wiaczono ptytki wykonane przez IZTW w

gatunkach TA-Z (Al,03/ZrO5) i TW (ALO+/TiC) (Tabela 10.1).

L
1 2 3 o 5 €

20Ti_ BA/1500°C 30Ti BA/1550°C 40Ti BA/1550°C 50Ti_BA/1550°C

Rys. 10.1. Widok ogélny ptytek wieloostrzowych wykonanych z podanych kompozytow
Y-ZrO,/TiB,. Widoczne sg sfazowania umacniajace krawedzie probek.

Tabela 10.1. Oznaczenia prébek uwzgledniajace sktad fazowy.

Oznaczenie Skiad
20Ti_BA/1500°C Y-ZrO,/TiB, — 12,4% obj. TiB,
30Ti_BA/1550°C Y-ZrO,/TiB, — 19,5%o0bj. TiB,
40Ti_BA/1550°C Y-ZrO,/TiB, — 27,3%o0bj. TiB,
50Ti_BA/1550°C Y-ZrO,/TiB, — 36,5%0bj. TiB,

TA-Z AL O3/ZrO,, wytworzone w IZTW
™ ALO;/TiC, wytworzone w IZTW

10.2. Warunki realizacji prob

Rozpoznawcze proby pordwnawcze zrealizowano podczas toczenia wzdluzne-
go, w zakresie parametrow obrobki wykonczeniowej, dla ktorej blizsze szczegoty

mozna scharakteryzowac nastgpujaco:
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10.2.1. Informacje o charakterze metodyczno-ogélnym

Dla ztagodzenia ewentualnego wptywu réznic wlasnosci materiatu obrabianego,
np. ze zmiang wymiarow przedmiotu obrabianego (twardosci, mikrostruktury itp.),
poszczegllne przejscia pomigdzy punktami pomiarowymi zuzycia realizowano na
przemian, testujac rézne ptytki. Po kazdym przejsciu sprawdzano charakter zuzycia i
jego wielkos¢.

Poniewaz chropowatos$ci obrabianych powierzchni (oceniane w sposéb optycz-
ny) nie wykazaty istotnych r6znic zar6wno w grupie badanych ptytek z kompozytow
Y-ZrO,/TiB,, jak 1 w przypadku plytek IZTW, oceny tej nie zamieszczono do zesta-
wien tabelarycznych.

Pomiary zuzycia krawedzi skrawajacych prowadzono za pomoca mikroskopu
warsztatowego z dziatka elementarng 0,01 mm.

Proby realizowano bez stosowania chtodzenia.

Wraz ze zmiang $rednicy toczenia, predkos¢ skrawania korygowano wg wska-

zan elektronicznego tachometru typu DMT-21, z doktadnoscia pomiaru £0,20%.

10.2.2. Warunki obrobki

Badania testowe realizowano przy zachowaniu nastgpujacych warunkéw obrébki:

a) Obrabiarka

Tokarka numeryczna typu TZC-32 N Uniwersal, adaptowana do laboratoryjnych ba-
dan trwatosciowych w IZTW, o mocy silnika napgdu gtéwnego N = 50 kW.

b) Narzedzie
Oprawka nozowa do plytek wieloostrzowych, kwadratowych typu CSRNR 32-12,
ksztaltujaca nastgpujaca geometri¢ ostrza:

i, = T5£1°; p, = T°4307; 4y = 0°+30.

¢) Materiaf obrabiany

Toczenie realizowano przy obrébce:
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— stali gatunku 45, o wymiarach wyjsciowych watkéw ¢100x650 mm. Po oskérowa-

niu i w trakcie prob twardos¢ miescita si¢ w granicach 165+6 HB;

— zeliwa specjalnego stopowego gat. GGL NiCuCr 1562 o twardosci 121+2 HB i

wymiarach wyjsciowych ¢130/¢100x300 mm.

d) Parametry skrawania stosowane w préobach

Parametry i warunki realizacji prob ksztattowaty si¢ nastgpujaco:

— materiat obrabiany:

— predkos¢ skrawania:
— glebokos¢ skrawania:
— posuw:

— skrawanie na sucho:

— kryterium zuzycia:

— materiat obrabiany:

— predkos¢ skrawania:
— glebokos¢ skrawania:
— posuw:

— skrawanie na sucho:

— kryterium zuzycia:

stal 45 (16516 HB),
v, = 150 m/min,
a,=1,0 mm,
f=0,15 mm/obr,
(bez chtodzenia),

VB5=0,30 mm;

zeliwo GGL NiCuCr 1562 (12112 HB),
v, = 150 m/min,

a,=1,0 mm,

f=0,10 mm/obr,

(bez chtodzenia),

VB5=0,30 mm.

10.3. Wyniki prob trwatosciowych

Wyniki préb trwatosciowych badanych ptytek ostrzowych zestawiono w
Tabelach 10.2 1 10.4. Dla kazdego rodzaju ptytek wykonano po trzy proby (w
przypadku toczenia stali) i po 1 prébie (toczenie zeliwa specjalnego). Wedlug
zatozen dokonano poréwnania dla kryterium zuzycia ostrza skrawajacego (Scier-
ne zuzycie mierzone na powierzchni przytozenia) VBg = 0,30 mm, co jest warto-
scig preferowana w tego typu badaniach, w tym zalecana przez norm¢ PN-EN-

3685 [142].
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10.3.1. Charakter zuzycia ostrzy

Na podstawie wynikéw uzyskanych z przeprowadzonych badan, przy uwzgled-

nieniu ogoélnego charakteru zuzycia, zarbwno podczas toczenia stali jak 1 zeliwa,

stwierdzono nastgpujace fakty:

a)

b)

d)

€)

Wystgpujace zuzycie krawedzi skrawajacych to gléwnie zuzycie typu Sciernego
o zblizonej intensywnosci niezaleznie od rodzaju badanej ceramiki.

W czasie badan nie stwierdzono wystgpowania zuzycia typu katastroficznego
jak réwniez wykruszen co potwierdza, ze badane ptytki wykazuja stabilne 1 po-
zytywne cechy zuzycia.

Uzyskiwane trwalo$ci T oraz charakter zuzycia krawedzi badanych prébek
podczas toczenia stali 45 jest bardzo zblizony do ceramiki przyjetej jako wzo-
rzec, tj. ceramiki TA-Z (Al,05/ZrO,) — wykonanej i sprawdzonej w warunkach
przemystowych przez IZTW.

Charakter zuzycia badanych probek kompozytowych podczas toczenia stali 45
jest rowniez zblizony do ptytek gat. TW (AL,O5/TiC) (IZTW); cechuje je jednak
wyZsza intensywnos¢ zuzycia w czasie, co odzwierciedla si¢ w uzyskiwanej
sredniej trwatosci ostrza (Tabela 10.2).

W zakresie toczenia zeliwa specjalnego GGLNiCuCr 1562 uzyskano wyraznie
zréznicowane trwatosci zaréwno jesli chodzi o plytki oznaczone jako
30Ti_BA/1550°C 1 50Ti_BA/1550°C, jak 1 porownywanej z nimi ptytki TA-Z
(IZTW). Charakter zuzycia wszystkich poréwnywanych plytek mozna okresli¢
jako jednoznacznie Scierny, bardzo rownomierny o zr6znicowanej intensywno-

Sci W czasie.
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10.3.2. Poréwnanie Srednich okreséow trwalosci przy toczeniu stali ga-
tunku 45

Analizujac uzyskane wyniki préb trwatosciowych przy toczeniu stali 45 (Tabe-

la 10.2), po przetestowaniu statystycznej istotnosci réznic wynikéw uzyskanych dla

poszczegllnych tworzyw ceramicznych (Tabela 10.3), mozna poczyni¢ nastepujace

obserwacje:

a)

b)

d)

Odnotowane zréznicowania uzyskanych okreséw trwalo$ci w grupie plytek
wykonanych z kompozytéow Y-ZrO,/TiB, nie wykazywaly cech jednoznacznej
zaleznoS$ci trwatosci od udzialu TiB,, aczkolwiek zwiazku takiego nie nalezy
pomijac.

Najwyzsze z uzyskanych trwatoSci przypisane byly ptytkom oznaczonym
symbolami 30Ti_BA/1550°C (19,5% obj. TiB,;) 1 50Ti_BA/1550°C
(36,5% obj. TiB,).

Nizsze trwalosci, okreslane na poziomie istotnosci, prezentowaly ptytki
20Ti_BA/1500°C oraz 40Ti_BA/1550°C, zawierajace w swym sktadzie odpo-
wiednio 12,51 27,3% obj. TiB,.

Ptytka referencyjna TA-Z (Al,O53/ZrO, prod. IZTW), o S$redniej trwatosci Ty,
wynoszacej 14,1 min w sposéb istotny ustgpowata ptytkom 30Ti_BA/1550°C i
50Ti_BA/1550°C (T, = 16,1 i 16,3 min). Jej trwalo$¢ byta jednoczesnie staty-
stycznie rOownorzedna trwaloSci plytek wykonanych z  materiatow
20Ti_BA/1500°C 1 40Ti_BA/1550°C (T, = 12,91 14,0 min).

Ptytka referencyjna TW (Al,O5/TiC prod. [IZTW) przewyzszata pod wzgledem
uzyskanej sredniej trwalosci (7. = 25,3 min) zaréwno ptytki z kompozytow

Y-ZrO,/TiB,, jak 1 ptytk¢ IZTW gatunku TA-Z.

147



Tabela 10.2. Zestawienie wynikow prob trwatosciowych ptytek wieloostrzowych wykonanych

z podanych materiatéw. Toczenie stali.

) Koncowe Trwalo$¢ Trwalo$é
. Warunki o ] )
Lp. Material ) zuzycie VBg | VB =0,30 srednia
prob . )
[mm] T [min] T, ** [min]
1 0,32 13,9
2 | 20Ti_BA/1500°C 0,34 11,5 12,8+2,1
3 0,30 13,0
4 stal 45 037 15.8
) (16516 HB)
5 30Ti_BA/1550°C 0,31 16,4 16,1+0,5
6 v, = 150 m/min 031 16,2
7 0,33 14,9
8 40Ti_BA/1550°C a,=1,0 mm 0,33 14,1 14,0+1,6
9 0,30 13,0
f= 0,15 mm/obr
10 0,31 17,0
11 | 50Ti_BA/1550°C skrawanie 0,33 16,4 16,3+1,3
12 na sucho: 0,30 15,5
13 (beZ Chlodzenia) 031 144
14 TA-Z 0,33 12,9 14,1+1,8
kryterium zuzycia
15 VB, = 0.30 mm 0,32 15,0
16 0,22% 37,0
17 ™ 0,30 32,0 31,4499
18 0,33 25,3

* Jako kryterium zastosowano zuzycie na powierzchni przytozenia — VBy = 0,50 mm.

** (Obliczenia przedzialu ufnosci dokonano na poziomie istotnosci a = 0,1.
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Tabela 10.3. Test istotnosci, t-Studenta, réznic wartosci $rednich okreséw trwatosci Ty,
ptytek wieloostrzowych wykonanych z podanych materiatéw, w prébie toczenia stali gat. 45.
W tabeli poréwnano wartosci wspétczynnikow ,t” wyliczonych dla obserwacji w populaciji

wynikéw pomiaréw zebranych dla danych materiatéw.

20Ti_BA | 30Ti_BA | 40Ti_BA | 50Ti_BA
Probki TA-Z T™W
/1500°C | /1550°C | /1550°C | /1550°C
20Ti_BA
4,472 1,325 4,242 1,366 5,365
/1500°C
30Ti_BA
t>t, 3,477 0,422 2,981 4,499
/1550°C
40Ti_BA
t<ty t>t, 3,253 0,118 5,057
/1550°C
S50Ti_BA
t>t, t<t, t>t, 2,876 4,414
/1550°C
TAZ t<ty t>t, t<t, t>t, 5,010
TW t>t, t>t, t>t, t>t, t>t,
Uwagi: t, = 2,132 (dla poziomu istotnosci o = 0,1 oraz liczby stopni swobody r = 4)
t < t, —nie ma podstaw do odrzucenia hipotezy o rownosci srednich
t > t, — sa podstawy do odrzucenia hipotezy o réwnosci Srednich

10.3.3. Proby testowe wybranych gatunkéw ceramiki podczas toczenia zeliwa

specjalnego

Uzupetniajace préby testowe ptytek ceramicznych wykonano podczas toczenia
tulei zeliwnych o wymiarach wyjSciowych ¢130/¢100x300 mm. Bylo to zeliwo sto-
powe, specjalne (GGLNiCuCr 1562) o relatywnie niskiej twardosci 12112 HB, ktére
cechuje stosunkowo duza intensywnos¢ oddzialywania na ptytki ceramiczne w sposob

scierny. Dlatego tez stosowana w testach predkos¢ skrawania, dobierana w prébach
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wstepnych, byla niezbyt duze jak na obrébke zeliwa. W przypadku niniejszych testow

wynosita ona 150 m/min.

Do testow wybrano — po badaniach toczenia stali 45 — dwa najlepsze gatunki z

grupy ptytek wykonanych z kompozytéw Y-ZrO,/TiB,, a mianowicie ptytki z two-
rzyw: 30Ti_BA/1550°C 1 50Ti_BA/1550°C.

W przeprowadzonych prébach o charakterze testowym wykonano po 1 powté-

rzeniu dla kazdego rodzaju z porownywanych gatunkéw. Uzyskane wyniki oraz wa-

runki w jakich realizowano préby przedstawiono w Tabeli 10.4.

Tabela 10.4. Zestawienie wynikéw prob trwatosciowych ptytek wieloostrzowych wykonanych

z podanych materiatéw. Toczenie zeliwa specjalnego, gatunku GGLNiCuCr 1562.

Koncowe Trwalos¢
. o Czas pracy, o
Lp. Material Warunki prob ) zuzycie VBg = 0,30
min )
VBg, mm T, min
1. |30Ti_BA/1550°C Zeliwo: 13,5 0,33 12,5
2. |50Ti_BA/1550°C| GGLNiCuCr1562 17,0 0,30 17,0
(1212 HB)
v, = 150 m/min
a,=1,0 mm
3. TA-Z 26,0 0,31 25,0
f=0,10 mm/obr.

Kryterium zuzycia:

VB =0,30 mm

Testowe proby trwaloSciowe przeprowadzone w procesie skrawania zeliwa sto-

powego, specjalnego GGLNiCuCr 1562 mozna scharakteryzowac nastgpujaco:

a)

b)

W odréznieniu od toczenia stali 45 uzyskane trwatosci wykazywaty zréznico-

wanie i pomimo, ze byly to proby pojedyncze wystgpujace réznice mozna

uznac jako istotne.

W grupie plytek wykonanych z kompozytéw Y-ZrO,/TiB,, w zakresie toczenia

zeliwa specjalnego korzystniejsze cechy prezentowal material zawierajacy w
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swym sktadzie 36,5% obj. TiB, — 50Ti_BA/1550°C (T = 17,0 min). Byt on wy-
raznie lepszy niz spiek 30Ti_BA/1550°C (T = 12,5 min.).
c) Ptytka wieloostrzowa wykonana z materialu referencyjnego TA-Z byta trwalsza

od dwu wymienionych powyze;j. Jej trwatos¢ wynosita bowiem 25 minut.

10.4. Podsumowanie préb aplikacyjnych

W podsumowaniu nalezy stwierdzi¢, ze nie wykryto monotonicznej korelacji
pomigdzy odpornoscia na Scieranie danego materiatu (zawartoscia TiB,) a czasem pra-
cy noza w trakcie toczenia stali gatunku 45. Jednakze kompozyt 50Ti_BA/1550°C o
zawartosci 36,5% obj. TiB, wykazywal bardzo korzystne cechy uzytkowe w prébach
toczenia, na sucho, tworzyw metalicznych. Bylo to najbardziej widoczne w kontekscie
wynikow uzyskanych podczas badan w zakresie skrawania stali gatunku 45, w ktérych
ceramika ta wykazala si¢ o 16% dluzszym czasem pracy niz komercyjny materiat
Al O3/ZrO, gatunku TA-Z. Podobnymi wlasciwosciami charakteryzowat si¢ n6z tokar-
ski oparty na tworzywie 30Ti_BA/1550°C (19,5% obj. TiB,;). Wymienione kompozyty
Y-ZrO,/TiB, ustgpowaly jednak ceramice TA-Z w trakcie toczenia zeliwa specjalnego
gatunku GGLNiCuCr 1562, a takze byly gorsze niz handlowe tworzywo TW
(Al,0O5/TiC) w prébach toczenia stali 45.
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11. Podsumowanie i wnioski koncowe

Z zaprezentowanych danych eksperymentalnych wyplywaja nast¢pujace obser-

wacje 1 wnioski:

1.

Synteza proszku kompozytowego w uktadzie Y-ZrO,/TiB, metoda polegajaca
na wytworzeniu krystalitow TiB, in situ, tj. w osnowie ziaren tlenkowych jest
efektywna pod warunkiem zastosowania odpowiednich parametrow procesu, ba-
zujacego na karbotermicznej redukcji TiO, w obecnosci boru lub jego prekursora.
Optymalng temperaturag otrzymywania proszku kompozytowego jest 1300°C.
Zwigkszenie temperatury syntezy prowadzi do tworzenia drugorzgdowych wtra-
cen roztworow statych Zr(C,B), a jej zmniejszenie do niekorzystnej segregacji
faz itrowych w formie tlenku lub boranu itru.

Ze wzgledu na podatnos¢ wtracen TiB, na utlenianie, syntez¢ prowadzi¢ nalezy
w prozni.

Zastosowanie pierwiastkowego nosnika atoméw boru i wyzej wymienionych wa-
runkéw procesu pozwala na otrzymanie proszku kompozytowego zawierajacego
TiB, jako jedyna fazg¢ nietlenkowa. W wyniku uzycia tahszego prekursora boru —
H;BO; — otrzymuje si¢ proszki kompozytowe zawierajace procz TiB, rowniez TiC.
Zawartos¢ TiB, w proszku kompozytowym mozna tatwo kontrolowa¢ poprzez
zmiang ilosci TiO, w mieszaninie reakcyjne;j.

Wielko$¢ ziaren TiB, w proszkach kompozytowych wynosi kilkadziesiat do sto-
kilkadziesiat nanometrow. Jednakze wysoka temperatura otrzymywania proszku
kompozytowego implikuje konieczno$¢ wprowadzenia etapu mielenia przed
spiekaniem, w celu de-agregacji ziaren.

W wyniku spiekania proszkow uzyskuje si¢ kompozyty ziarniste o mikrostruktu-
rze sktadajacej si¢ w wigkszosci z submikronowych ziaren TiB, lub innych faz
nietlenkowych oraz ziaren ZrO, o wielko$ci maksymalnej ok. 1-2 pm.
Kompozyty Y-ZrO,/TiB,, serii 20TO_BA - 50Ti_BA, zawierajace od 12,1+0,6
do 35,8+1,8% obj. wtracen charakteryzuja si¢ wysokimi zaggszczeniami wzgled-

nymi, wynoszacymi od 97,2+0,2 do 99,8+0,2% oraz bardzo dobrymi parame-
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10.

11.

trami mechanicznymi i uzytkowymi, wyzszymi lub zblizonymi (wytrzymatos¢
mechaniczna, Kj.) do wartosci charakterystycznych dla tworzyw TZP:

a) HVyggn—14,26+0,43 do17,81+0,37 GPa.

b) Kilku a nawet kilkunastokrotnie mniejsze zuzycie Scierne niz materiaty

referencyjne — geste spieki: 3Y-TZP, Al,03/10%TiC, Al,03/10%Zr0O,.

¢) Ky —4,85+0,15 do 7,15+0,26 MPa-m'”

d) Maksymalna wytrzymatos¢ na zginanie wynoszaca 985+159 MPa.
Wytrzymato§ mechaniczna kompozytéw Y-ZrO,/TiB, maleje liniowo w funkcji
zawartosci TiB,. Wynika to gtéwnie ze wzrastajacego, niekorzystnego wplywu
rozciagajacych naprgzen cieplnych generowanych, w trakcie chtodzenia materia-
tu po spiekaniu, przez ziarna TiB,; o mniejszym od ZrO, srednim wspoétczynniku
rozszerzalnosci cieplnej. Minimalna warto$¢ wytrzymatos$ci na zginanie wynosi
ok. 400 MPa dla kompozytu zawierajacego 36,5% obj. TiB..

Biorac pod uwage zaggszczenie oraz wlasciwosci mechaniczne 1 uzytkowe bada-
nych kompozytéw, optymalna temperatura spiekania swobodnego w prézni jest
1500°C w przypadku materiatéw zawierajacych ok. 12% obj. TiB,, oraz 1550°C
— dla tworzyw o wigkszym jego udziale.

Jak pokazaty badania aplikacyjne, wybrane kompozyty serii 20Ti_BA -
S50Ti_BA (zawierajacej TiB, jako jedyna fazg¢ nietlenkowa) moga by¢ potencjal-
nie wykorzystane do konstrukcji nozy tokarskich przeznaczonych do skrawania
stali 1 zeliwa bez chlodzenia narzedzia. Szczegdlnie kompozyt 50Ti_BA/1550°C,
o zawarto$ci 36,5% obj. TiB,, wykazuje bardzo korzystne cechy uzytkowe, gdyz
podczas toczenia stali gatunku 45 uzyskuje o 16% dtuzszy czas pracy niz ko-
mercyjny Al,O3/ZrO, gatunku TA-Z (IZTW Krakéw). Podobnymi wtasciwo-
sciami charakteryzuje si¢ n6z tokarski oparty na tworzywie 30Ti_BA/1550°C
(19,5% obj. TiB,). Powyzsze materiaty ustgpuja jednak ceramice TA-Z w trakcie
toczenia zeliwa specjalnego gatunku GGLNiCuCr 1562, a takze sa gorsze niz
handlowe tworzywo AL,O3-TiC (gat. TW — IZTW Krakéw) w probach toczenia
stali 45.
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