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1. Wstep

Wtlasnosci wyrobow ze stali zaleza od jej sktadu chemicznego, sktadu strukturalnego oraz
stanu struktury np. stanu zgniotu. Skiad strukturalny determinuja przemiany fazowe zachodzace w
czasie krystalizacji stali, przerobki plastycznej na goraco oraz obrébki cieplnej migdzyoperacyjnej i
koncowej. Stan struktury mozna dalej zmienia¢ na drodze przerdbki plastycznej na zimno. W
ksztaltowaniu wlasno$ci mechanicznych podstawowe znaczenie majq przemiany fazowe, poniewaz
zmieniaja wlasnosci stali w sposob najsilniejszy.

Przemiany fazowe zachodzace podczas zabiegdw wyzarzania, hartowania lub odpuszczania
stali weglowych, pozwalaja zmienia¢ wielko$¢ ziaren ferrytu i kolonii perlitycznych, rozdrabniac¢
strukturg perlitu, ksztattowa¢ morfologi¢ ferrytu w postaé struktur ziarnistych lub ptytkowych,
powodowaé koagulacj¢ i sferoidyzacje cementytu, tworzy¢ strukture¢ martenzytyczna, formowac
struktury odpuszczania. Z przemianami fazowymi zwigzane sa w skrajnych przypadkach
wielokrotne wzrosty twardosci stali, a tym samym silne zmiany granicy plastyczno$ci i granicy
wytrzymato$ci oraz poprawa lub pogorszenie ciagliwosci materialu. Przyktadowo, w przypadku
stali do ulepszania cieplnego 35HM twardo$¢ w stanie normalizowanym (860°C, chtodzenie w
powietrzu) wynosi 176 HB, w stanie zmiekczonym (680°C, 4 godz., chlodzenie z piecem) - 153
HB, w stanie hartowanym (860°C, chtodzenie w oleju) - 592 HB, w stanie odpuszczonym (600°C, 1
godz.) - 183 HB [1].

W procesach technologicznych liczy si¢ nie tylko uzyskany poziom wtlasnosci
mechanicznych, ale rowniez powtarzalno$¢ uzyskiwanych efektow, wyznaczajaca osiagnigcia
jakosciowe. W celu pomyslnej realizacji zadan wytworczych i jakosciowych, procesy przetworstwa
musza by¢ poddane okreslonym rygorom technologicznym. Sterowanie parametrami
technologicznymi odbywa si¢ w perspektywie zamierzonego celu procesow — uzyskania wyrobu o
okreslonych wlasnosciach, a tym samym o okre$lonej mikrostrukturze. Korekta parametréw
technologicznych powinna by¢ oparta na dobrej znajomosci ich wptywu na strukturg stali, takiej, by
podjete decyzje prowadzily optymalna droga do zatozonego efektu. Konieczne jest zatem
stworzenie uniwersalnej bazy wiedzy dotyczacej proceséOw technologicznych przetworstwa stali, a
gtownie przemian fazowych zachodzacych podczas nagrzewania i chtodzenia stali.

Opis zjawisk zachodzacych w stali podczas przemiany fazowej, a zwlaszcza przemiany
ferrytycznej — austenitu yw ferryt o (dalej nazywana przemiana y—o), staje si¢ wigc waznym
zagadnieniem, ktére mozna rozwigza¢ w oparciu o wyniki badan doswiadczalnych, lub
wykorzystujac dane teoretyczne, postugujac si¢ przy tym metodami analitycznymi lub

numerycznymi. Badania doswiadczalne sa z natury rzeczy czasochlonne i kosztowne. Czynniki te



ograniczaja 1lo§¢ parametrow, ktore mozna przetestowac¢ podczas badan. Analizy numeryczne nie
maja tych ograniczen. Pozwalaja one symulowaé proces technologiczny dla parametrow
zmieniajacych si¢ w szerokim zakresie, ale by dawa¢ wiarygodne wyniki musza by¢ oparte na
doskonalej znajomosci teorii procesu i bazowac na precyzyjnym matematycznym opisie zjawisk
zachodzacych podczas przemiany.

Spotykane w literaturze rozwigzania numeryczne przemiany 7y—0. maja ograniczone
zastosowanie praktyczne. W wielu z nich [2-6] wykorzystano rdGwnania typu Avramiego opisane w
[7,8]. Modele te nie uwzgledniaja tak istotnego parametru, jak zmiany temperatury, dajac dobre
wyniki jedynie dla warunkéw izotermicznych, wzglednie dla procesow zachodzacych ze stata
predkoscia chtodzenia. Powstaja rowniez modele numeryczne oparte wylacznie na zaleznosciach
termodynamicznych [9-11], wymagajace obszernych baz danych doswiadczalnych. Brak jest modeli
numerycznych opisujacych wzrost kierunkowy ferrytu Widmanstittena, ktore pozwalataby na
przewidywanie wielkos$ci ptytek ferrytu, tak silnie wptywajacych na wlasnosci struktury.

Przy tworzeniu modelu numerycznego przemiany y—o. priorytetem staje si¢ doktadna analiza
teoretyczna zagadnienia, ze szczegOlnym uwzglednieniem najnowszych osiagnie¢ w dziedzinie
modelowania przemian fazowych oraz do$wiadczalna weryfikacja poprawnosci dziatania. Bardzo
duze znaczenie ma uwzglednienie w modelu jak najwigkszej liczby zjawisk zachodzacych w czasie
przemiany. Jednym z takich zjawisk jest dyfuzja wegla w austenicie, stad punktem wyjscia dla
rozwiazania przeprowadzonego w niniejszej pracy stala si¢ opisana w publikacjach [12,13]
propozycja zastosowania do opisu przemiany y—o. rozwigzania réwnania dyfuzji z ruchoma
powierzchnia migdzyfazowa (problem Stefana). Takie podejécie stwarza mozliwos¢ uwzglednienia
wpltywu zmian temperatury na przebieg przemiany. W modelu opartym o zalozenie, ze wzrastajace
ziarna ferrytu maja forme kulista, wykorzystano rozwiazanie rownania II prawa Ficka dla dyfuzji w
uktadzie sferycznym. Stosujac do obliczen metodg rdéznic skonczonych wyznaczono zaleznos¢
wzrostu promienia pojedynczej kuli od czasu, oraz zalezno§¢ wzrostu utamka nowej fazy od czasu.
Rozwiazanie przeprowadzone dla stalego wspotczynnika dyfuzji nie bylo odniesione do
rzeczywistych parametrow przemiany. Poprawno$¢ dziatania zastosowanego algorytmu pozwalata
jednak na sformutowanie wniosku, ze model jako$ciowo prawidlowo opisuje zjawiska zachodzace
podczas przemiany y-o.

We wczesniejszych pracach autorki [14-17] rozwiazanie numeryczne przemiany y—o dla
wzrostu ferrytu ziarnistego przeprowadzono metoda roznic skonczonych dla przypadku
jednowymiarowego i trojwymiarowego, a dla przypadku dwuwymiarowego metoda elementéw

skonczonych. Rownanie dyfuzji z ruchoma powierzchnia miedzyfazowa rozwiazano przy zatozeniu



stanu rownowagi termodynamicznej. Poczatkowe stezenie wegla w austenicie na granicy okreslano z
wykresu fazowego Fe-Fe;C. Rozklad wegla w austenicie byt wynikiem symulacji numerycznych w
kolejnych krokach czasowych. Ruch granicy faz kontrolowano przez bilans masy po jednej i po drugiej
stronie granicy powierzchni migdzyfazowej. Roéwnanie II prawa Ficka rozwiazywano dla nieruchome;j
granicy 1 nastgpnie po kazdym kroku czasowym okreslano nowe potozenie granicy. Do modelu
wprowadzono wspotczynnik dyfuzji wegla D w funkcji zmian temperatury i st¢zenia. Model
uzupelniono o generowanie struktur polikrystalicznych przy wykorzystaniu algorytmu Voronoi.
Stworzono réwniez model 2D dla wzrostu ferrytu ptytkowego, wykorzystujac algorytm Enomoto
[18,19].

Celem niniejszej pracy bylo rozwinigcie koncepcji zawartej w pierwszych publikacjach
autorki [14-17] oraz do$wiadczalna weryfikacja opracowanych modeli. W czgsci pracy zwiazanej z
rozwojem modelu skupiono si¢ na przeprowadzeniu analizy wpltywu zalozonego ksztaltu ziaren
ferrytu i austenitu na przebieg przemiany y—o., okresleniu segregacji wegla przed frontem przemiany
oraz na wykonaniu testow numerycznych pozwalajacych na porownanie i oceng réznych rozwiazan.
Kolejnym celem pracy byla ocena doktadnosci modeli w oparciu o weryfikacj¢ doswiadczalna
uzyskanych wynikéw. W tym ujeciu opracowany model powinien prawidlowo opisaé zjawiska
zachodzace przed frontem przemiany, ktore wptywaja na jej kinetyke, zweryfikowaé¢ mozliwosé
zastosowania rozwigzania rownania dyfuzji z ruchoma powierzchnia migdzyfazowa do
modelowania przemiany. Opracowany model powinien dostarcza¢ nowych informacji o zjawiskach
zachodzacych w obszarze frontu przemiany i, w konsekwencji, sta¢ si¢ przydatnym narz¢dziem

wspomagajacym badania naukowe i projektowanie procesow technologicznych.



2. Model fizyczny przemiany y—o

2.1. Wprowadzenie

Przemiany fazowe zachodzace w stanie stalym naleza w wigkszosci do przemian
heterogenicznych, co oznacza, ze w czasie trwania przemiany mozna znalez¢ mikroskopowe
obszary, ktére ulegly przemianie i takie, w ktorych przemiana nie nastapita. W fazie pierwotnej
mozna wigc wskaza¢ osrodki, od ktérych rozpoczyna si¢ przemiana przez zarodkowanie. Wedtug
klasycznej teorii zarodkowania proces ten zwiazany jest z fluktuacjami, odpowiadajacymi
przegrupowaniom atoméw w granicach lokalnych objgtosci. Przemiany heterogeniczne mozna
podzieli¢ na dwie grupy: przemiany zarodkowania i wzrostu oraz przemiany martenzytyczne.
Przemiana y—a nalezy do pierwszego typu przemian, w ktorych nowa faza powstaje kosztem starej,
w nastepstwie ruchu granicy migdzyfazowe] polegajacego na przemieszczaniu si¢ atomow.
Predko$¢ przemiany zalezy wowczas zarowno od predkosci procesoOw zarodkowania, jak 1 wzrostu
czastek (wartos¢ wypadkowa predkosci bedzie zalezna od wolniejszego stadium), a sama przemiang
charakteryzuja nastgpujace czynniki [7]:

1) Czas — w dowolnej temperaturze ilos¢ nowo powstatej fazy wzrasta z czasem, dopoki nie
zostanie osiagnigty stan minimalnej energii swobodnej. W przypadku przemian kontrolowanych
dyfuzja wymiar liniowy fazy ro$nie proporcjonalnie do pierwiastka kwadratowego z czasu.

2) Temperatura — dla wystarczajaco duzego przedziatu czasu, przemiana bgdzie postgpowaé dopdki
nie zajda wszystkie procesy i dla kazdej przemiany mozna znalez¢ temperaturg, ponizej ktorej
postep procesOw jest nieznaczny.

3) Odksztalcenie plastyczne — przemiany w stanie staltym zwykle zachodza szybciej, jesli
poprzedzone sa przerdbka plastyczna materialu, albo na zimno, albo na goraco w temperaturze, w
ktérej nie zachodzi rekrystalizacja. Wynika to z kilku powodoéw. Zarodkowanie moze zachodzi¢
fatwiej w obszarach sieci krystalicznej odksztatconej plastycznie, poniewaz efektywna sita
napedowa jest wigksza, a bariera energii swobodnej mniejsza. Podobnie energia aktywacji dyfuzji
atomowej moze by¢ obnizona w obszarach mocno odksztatlconych. Proces odksztatcenia prowadzi,
niezaleznie od energii aktywacji, do wzrostu gestosci dyslokacji i znacznego, tymczasowego
podwyzszenia liczby wakancji oraz wzrostu predkosci dyfuzji.

4) Sklad chemiczny, objgto$¢ atomowa, ksztatt nowej fazy — sktad chemiczny i1 objgtos¢ atomowa
produktow przemiany nie musza by¢ w zaden sposéb zwigzane z pierwotng faza. W przypadku, gdy
energia powierzchniowa odgrywa wazna rolg, ksztalt czastek bedzie kulisty, lub przyjmie w

przyblizeniu posta¢ rownoosiowych wieloscianéw. Jesli w czasie przemiany dochodzi do zmiany



obje¢tosci, o postegpie decyduje energia odksztalcenia 1 krysztaly nowej fazy bgda przyjmowaly
ksztaltt ptytek lub igiet zorientowanych krystalograficznie wzglgedem pierwotne;j sieci.
5) Orientacja krystalograficzna — w przypadku struktury Widmanstittena i we wczesnych etapach
koherentnego wzrostu wydzielen, sie¢ krystalograficzna jednej z faz przyjmuje orientacje zalezna
od drugiej. Zaleznos$¢ orientacji wystepuje zwykle wtedy, gdy dwie fazy powstaja jednoczesnie, co
ma miejsce podczas krzepnigcia stopéw eutektycznych, lub przemian eutektoidalnych w stanie
statym.

Przemiany fazowe w stanie stalym sa nieodwracalne w sensie termodynamicznym, jak
réwniez w sensie fizycznym, ze wzgledu na brak mozliwos$ci powrotu atoméw do konfiguracji
wyjsciowej. Dopoki pojedyncze atomy poruszaja si¢ niezaleznie, nie ma korelacji pomiedzy

poczatkowymi i koncowymi potozeniami atomow [7].

2.2. Termodynamika, mechanizm i kinetyka przemiany y—a

2.2.1 Termodynamika przemiany y—a

Przemiana austenitu w ferryt w stopach Fe-C, prowadzaca do wydzielenia ferrytu
podeutektoidalnego, moze zachodzi¢ w warunkach chtodzenia izotermicznego lub ciaglego, gdy
austenit o odpowiednim sktadzie zostanie ochtodzony do temperatury ponizej Ar;. Sita pedna
procesu zarodkowania AGy zwiazana jest z r6znica energii swobodnych G pomigdzy fazami y i a.
Na Rys.1 przedstawiono warunki réwnowagi austenitu i ferrytu dla temperatury 7. W stanie

rdéwnowagi pozostaje austenit o stgzeniu wegla rownym ¢, 1 ferryt o sktadzie cq.

b)

X —_—

Fe 04C %

Rys.1. Fragment wykresu rownowagi Fe-Fe;C — (a), potozenie krzywych energii swobodnej faz
przy temperaturze 7, — (b) [20].
W temperaturze 7, biezace stezenie wegla w austenicie 1 zarodku ferrytu wynosi

odpowiednio x 1 y. Odleglo$¢ pomigdzy styczna do krzywej G, w punkcie x 1 krzywa G, w punkcie

9



y okreéla sil¢ pedna dla zarodkowania ferrytu AGy. W miarg obnizania st¢zenia x sita pedna AGy
ro$nie. Obnizenie temperatury przemiany przy ustalonym skladzie stali prowadzi¢ bedzie do
przesunigcia w dot krzywych zmian energii swobodnej i tym samym bedzie zwigkszac sil¢ pedna
procesu. Zwigkszenie sity pednej jest rOwnoznaczne ze wzrostem predkosci zarodkowania [20,21].
Warto$¢ energii swobodnej zalezy przede wszystkim od fluktuacji rozmieszczenia atomow
wzgledem stanu wyjsciowego. Rozrdznia si¢ dwa rodzaje fluktuacji, odpowiednio dla: generalnego
przegrupowania atomow w granicach lokalnych objgtosci oraz dla niewielkich przemieszczen
atomOw w calej objgtosci. Teoria zarodkowania zwiagzana jest z pierwszym typem fluktuacji, przy
zatozeniu stabilno$ci ukladu wzgledem matych fluktuacji oraz istnienia bariery energetycznej.
Barier¢ stanowi zmiana energii powierzchniowej. Powstawaniu czastek nowej fazy towarzyszy
bowiem tworzenie si¢ powierzchni miedzyfazowych. Zarodki nowej fazy sa bardzo mate i warto$¢
stosunku ich powierzchni do objgtosci jest wysoka. Obnizenie energii swobodnej wynikajace z
przemiany niewielkiej objgtosci fazy metastabilnej w fazg stabilna jest zatem male w porownaniu z
przyrostem energii powierzchniowej. Gdy stopien przechtodzenia rosnie, strata energii
spowodowana tworzeniem si¢ nowych powierzchni mi¢dzyfazowych moze zosta¢ zbilansowana
zyskiem energii wynikajacym z powstania odksztatcen sprezystych, kompensujacych roznice
objgtosci. Zmiang energii swobodnej uktadu spowodowana powstaniem zarodka o objgtosci V; i

powierzchni S opisuje wyrazenie [20]:

AG =V, (AG, +AG,)+AV,y 1)

gdzie: A=S/Vy- wspotczynnik ksztattu zarodka.

Przy analizie procesu zarodkowania czastek nowej fazy wprowadzane sa pewne
uproszczenia. Energia swobodna powierzchni migdzyfazowej jest niezalezna od orientacji
krystalograficznej, uwzgl¢dniana jest jedynie energia powierzchniowa, a zarodki maja ksztalt
kulisty. Powstajaca czastka krystaliczna o promieniu » powoduje zmiang energii swobodnej uktadu

opisang wzorem:
AG = iTcr3AG +4mr?
3 v v (2)

gdzie: AGy<0.
Na Rys.2 przedstawiono zmiang energii swobodnej powierzchniowej, objgtosciowej oraz

catkowitej w funkcji promienia czastki kuliste;.
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Rys.2. Zmiana energii swobodnej powierzchniowej, objetosciowej oraz calkowitej w funkcji
promienia zarodka » [20].

Dla matej warto$ci promienia energia swobodna uktadu ro$nie, poniewaz dominuje energia
powierzchniowa. Natomiast dla duzych warto$ci promienia dominujaca staje si¢ energia swobodna
. L, . . .. . . . 3 . , . . .
objgtosciowa, zmieniajaca si¢ proporcjonalnie do 7°. Energia swobodna uktadu ros$nie osiagajac
maksimum dla promienia krytycznego r=r* ktorego wielko§¢ mozna okresli¢ z warunku

O0AG/0r=0:

r¥=— 27
AG, 3)
gdzie: AGy<0.

Zarodki o promieniu wigkszym od r* staja si¢ zarodkami trwalymi nowej fazy, gdyz ich
wzrostowi towarzyszy spadek energii swobodnej, a zarodki o promieniu mniejszym od r* maja
tendencj¢ do rozpadu, poniewaz ich wzrostowi towarzyszy wzrost energii swobodnej. W przypadku,
gdy promien zarodka jest rOwny promieniowi krytycznemu (zarodek krytyczny), jego szanse na
wzrost 1 rozpad sa jednakowe.

W bilansie energetycznym procesu zarodkowania w stanie statym, poza zmianami funkcji
termodynamicznych, uwzgl¢dniana jest koherencja granicy migedzyfazowej oraz ksztalt zarodka.
Koherencja rozumiana jest jako dopasowanie atomow sasiadujacych ze soba ziaren w plaszczyznie
granicy. Koherencja, lub jej brak, decyduje o energii granicy migdzyfazowej a ksztatt zarodka
wptywa na wielko$¢ odksztalcen sprezystych podczas jego wzrostu. Dla uproszczenia modelu
okresla si¢ ksztalt zarodka, przyjmujac zalozenie o niekoherentnej powierzchni miedzyfazowej,

czyli powierzchni niemajacej zwiazku sieciowego z austenitem. W wigkszos$ci przypadkow
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zarodkowania w stanie stalym nie musi bowiem wystgpowaé pelna koherencja, aby energia
powierzchni migdzyfazowej byta niska. Dzieje sig tak np. gdy krysztaty ferrytu wydzielajace si¢ w
austenicie wykazuja zwiazek orientacji krystalograficznej opisanej zalezno$cia Kurdjumowa-Sachsa
(K-S), w ktorej plaszczyzna {110} ferrytu pozostaje réwnolegta do {111} austenitu, a kierunek
<111> austenitu rownolegly do <110> ferrytu.

Na Rys.3 przedstawiono, wynikajaca z modelu Nabarro, zalezno$¢ energii odksztalcen
sprezystych E od ksztaltu zarodka begdacego elipsoida obrotowa o polosiach a 1 ¢ 1 jej
modyfikacjami (c¢/a = 1 - kula , c¢/a>1 - ksztalt ptytki, c/a<l - ksztatt dysku) [20-23]. Energia
odksztatcen sprezystych jest minimalna dla dysku, rosnie do poziomu 1.0 J/m® dla kuli i maleje do

0.75 J/m’ dla przypadku plytki.

kula

plvika

0.5 =

E, [V/m?]

dysk

T T
1 2

cla —=

Rys.3. Zalezno$¢ energii swobodnej odksztalcen sprezystych E od ksztattu zarodka bedacego
elipsoida obrotowa wyrazonego stosunkiem poétosi c/a [20].

Zwiazek migdzy energia odksztalcen spr¢zystych a energia swobodna odksztatcen

sprezystych AG,, odniesiona do jednostki objetosci zarodka, dany jest wyrazeniem [20]:

_ 2 2
AG, = 3 uv:E 4)

gdzie: u - modut sprezystosci osnowy, V,, - wzgledna zmiana objetosci.

2.2.2. Mechanizm przemiany y—o i wplyw dyfuzji

W mechanizmie przemiany y—o. wyr6zni¢ mozna zachodzaca réwnoczes$nie przebudowe
sieci krystalicznej Fe, w Fe, 1 dyfuzje wegla, ktora jest uwarunkowana duzymi réznicami w jego

rozpuszczalnosci w austenicie i ferrycie. Zaniedbywane jest przy tym konieczne przemieszczenie
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atomow zelaza, gdyz wielko$¢ tych przemieszczen jest mniejsza od parametru sieci krystalicznej
Fe,. W przypadku stali nisko 1 wysokostopowych w mechanizmie przemiany y—o nalezy
dodatkowo uwzgledni¢ dyfuzje atomdéw pierwiastkdw stopowych 1 domieszek.

Warunki lokalnej rownowagi na granicy faz przy zalozeniu kontrolujacego wptywu dyfuzji
wegla mozna okresli¢ bezposrednio z wykresu rdwnowagi [9,20,24]. Na Rys.4 przedstawiono
naroze uktadu Fe-Fe;C oraz rozkltad wegla w austenicie przed rosnacym ziarnem ferrytu dla

przemiany izotermicznej.

Y

"I 4

Rys.4. Fragment wykresu Fe-Fe;C — (a), rozktad st¢zenia wegla w austenicie przed rosnacym
ziarnem ferrytu — (b) [20].

Austenit o skladzie ¢y zostaje szybko ochtodzony do temperatury 7, i wytrzymywany
izotermicznie. W rownowadze wspolistnieja wowczas: ferryt o skltadzie ¢, 1 austenit o skfadzie c,.
Istotna réznica w rownowagowych stezeniach wegla w graniczacych fazach powoduje, ze
powstajace zarodki ferrytu oddaja wegiel do austenitu, co prowadzi do szybkiego wzrostu stgzenia
wegla w austenicie, w sasiedztwie powierzchni migdzyfazowej. Dalszy wzrost ferrytu limitowany
jest dyfuzja wegla w austenicie. W wigkszej odleglosci od granicy miedzyfazowej stezenie wegla w
austenicie pozostaje state 1 wynosi co. [lo§¢ wegla oddanego do austenitu przy ruchu powierzchni
migdzyfazowej o dx jest rowna iloczynowi objgtosci powstatego ferrytu i roznicy stezen wegla w

fazach o 1 y. W tym samym czasie, w ktorym granica migdzyfazowa pokonuje drogg dx, musi

13



nastapi¢ dyfuzja wegla ze spigtrzenia przy powierzchni migdzyfazowej do wnetrza ziaren austenitu,
opisana strumieniem dyfuz;ji 7 [20].

Bilans masy jest nastepujacy:
dx(cy -c, ) = [dt %)

Liniowa predko$s¢ przemieszczania si¢ powierzchni migdzyfazowe] opisuje zatem

wyrazenie:
1 -D (oc
V = = —
toe, —c, (cy -c, )(lezf ©
. oc ) . .. . A )
gdzie: =) gradient st¢zenia wegla w austenicie przy powierzchni migdzyfazowe;.
X )i

[los¢ wegla oddanego do austenitu jest proporcjonalna do pola pod krzywa rozkladu
stezenia, ktore wzrasta z czasem. W celu scharakteryzowania zmian st¢zenia wegla w kolejnych
potozeniach frontu wprowadza si¢ pojecie efektywnego dystansu dyfuzji L, zdefiniowanego

wyrazeniem:

3.7
Ox ) L )

gdzie: L — efektywny dystans dyfuzji.

Na Rys.5 przedstawiono schemat zmiany rozktadu st¢zenia wegla dla dwoch potozen frontu

przemiany. Widoczny jest wzrost efektywnego dystansu dyfuzji L w miarg post¢pu przemiany.

<o

Co

Y

x:(;: x

Rys.5. Schemat rozkladu stgzenia wegla przed frontem rosnacej czastki ferrytu dla dwoch kolejnych
potozen frontu w warunkach przemiany izotermicznej [20].

Efektywny dystans dyfuzji L jest wynikiem przypadkowej wedrowki atoméw wegla i
zgodnie z teorig proceséw dyfuzji jest rowny /2Dt . Po wprowadzeniu L do zaleznosci (6) i
uwzgledniajac (7) liniowa predkos$¢ przemieszczania si¢ powierzchni migdzyfazowej Vy jest opisana

wyrazeniem:
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Vo= D(CV_CO) -1/2

* (e, —e, N2Dr ! (8)

Grubos¢ warstwy ferrytu zarodkujacego na granicach ziaren zmienia si¢ z czasem zgodnie z

zaleznos$cia:
_ 1/2
d= z[det ot (9)

Powyzsza zalezno$¢ dotyczy zarodkowania ferrytu zwanego ferrytem alotriomorficznym.
Poza taka forma rozwazany jest ferryt idiomorficzny.

Terminem ferryt alotriomorficzny okre$la si¢ najczesciej ferryt ziarnisty powstajacy na
granicach ziaren austenitu przy najwyzszych temperaturach przemiany (800-850°C). Ferryt
alotriomorficzny ma tendencj¢ do wzrostu z wigksza predkoscia wzdhuz powierzchni granicznej, niz
w kierunku normalnej do tej powierzchni, co wplywa na ksztalt ziaren ferrytu. Ferryt
alotriomorficzny moze tez zarodkowac¢ poza granicami ziaren [9,25].

Termin ferryt idiomorficzny okresla ziarna o rownoosiowej morfologii, powstajace zwykle
wewnatrz ziaren na wydzieleniach lub innych zarodkach heterogenicznych, bez kontaktu z granica
ziaren austenitu [9].

Spetnienie zalezno$ci (9) zwiazane jest z konieczno$cia wystgpowania austenitu o
wyjSciowym stezeniu wegla ¢y przed frontem rosnacego krysztatu ferrytu. W chwili, gdy caly
nieprzemieniony jeszcze austenit nasyci si¢ weglem do stezenia c¢,, predkos¢ wzrostu spada do zera.
Temperatura wptywa na predko$¢ wzrostu poprzez zmiang warto$ci wspotczynnika dyfuzji wegla D
w austenicie oraz cztonu (¢, — co)/(cy — ¢o). Wraz z obnizaniem temperatury przemiany, wspomniane
parametry zmieniaja si¢ w przeciwnych kierunkach, a predko$¢ wzrostu osiaga warto$¢ maksymalna
przy pewnym przechtodzeniu [20].

Przedstawiony mechanizm wzrostu ferrytu ziarnistego stanowi pewne uproszczenie,
poniewaz ziarna ferrytu formowane podczas przemiany y—o zachodzacej przy duzych
przechlodzeniach moga przyjmowac¢ posta¢ plytek Widmanstittena. W przeciwienstwie do form
ziarnistych, powierzchnie czolowe ptytek ferrytu charakteryzuja si¢ silniejsza krzywizna, co
powoduje przypowierzchniowe obnizenie rOwnowagowego st¢zenia wegla. Kinetyke wzrostu ptytek
nalezy rozpatrywa¢ oddzielnie dla wzrostu bocznego, kontrolowanego ruchliwo$cia powierzchni
migdzyfazowej 1 wzrostu krawedziowego, kontrolowanego dyfuzja wegla. Prezentowany w

niniejszej pracy model numeryczny przemiany y—o uwzglednia wzrost ferrytu ptytkowego, wraz z
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wymienionymi powyzej cechami charakterystycznymi wzrostu plytek. Zagadnienie wzrostu
kierunkowego 1 wptywu krzywizny powierzchni oméwione zostato szerzej w rozdziale 2.3.

Jak juz wspomniano, w czasie przemiany y—o. zachodza réwnocze$nie dwa procesy:
przebudowa sieci krystalicznej oraz dyfuzja wegla. Przyjecie w modelu zalozenia o kontrolujacym
wplywie dyfuzji wegla zmusza do poglgbienia interpretacji wielko$ci wspotczynnika dyfuzji wegla
D w austenicie. Podstawowym rownaniem matematycznym opisujacym przemiang y—a, podobnie

jak wszystkie przemiany o charakterze dyfuzyjnym, jest rownanie Il prawa Ficka [21]:

oc
5 =V-DVc (10)
gdzie: V - operator Laplace’a.

Wspotczynnik dyfuzji D wystgpujacy w roOwnaniu zwiazany jest z czgstotliwoscia 1

prawdopodobienstwem przeskoku atomoéw w danej sieci krystalicznej [21]:
D=« lkazl" (1 1)

gdzie: ay - wspdtczynnik zalezny od liczby koordynacyjnej sieci (dla sieci A0 oy =1/6, Al lub A3
o =1/12), a - dlugos¢ skoku atomow.

W przypadku, gdy dyfuzja nie jest jednokierunkowa, nalezy rozpatrzy¢ przeptyw masy w
trzech wzajemnie prostopadtych kierunkach. Rozpisujac operator V dla przestrzeni tréjwymiarowe;j

otrzymamy nastgpujaca postaé¢ rownania (10):

amale sl s ale ) 2
gdzie: Dy, D,, D. — kierunkowe wspotczynniki dyfuz;i.

Wielkos¢ wspotczynnika dyfuzji zalezy migdzy innymi od gestosci utozenia atoméw, a takze
od symetrii sieci. W sieci o mniej ggstym utozeniu wielkos$¢ bariery energetycznej przy przeskoku
atomu jest mniejsza, tatwiej tworza si¢ réwniez wakancje. Fe-y ma sie¢ typu Al o liczbie
koordynacyjnej rownej 12 1 wspdtczynniku wypetnienia 0.74, natomiast Fe-o. ma sie¢ A2 o liczbie
koordynacyjnej roéwnej 8 1 wspotczynniku wypelnienia 0.68. Ze wzoru (11) wynika, ze
wspotczynnik dyfuzji jest proporcjonalny do kwadratu odleglosci przeskoku atomu. Wspodtczynnik
dyfuzji dla sieci A2 (Fe-a) musi wige by¢ wigkszy, niz dla sieci Al (Fe-y), poniewaz sie¢ A2 ma

mniejsza gestos¢ utozenia [21].

16



Analizujac symetri¢ ksztattu mozna stwierdzi¢, ze w sieciach o duzej symetrii nie wystgpuje
zalezno$¢ predkosci dyfuzji od kierunku krystalograficznego. W sieciach regularnych typu: Al, A2,
w jakich najczgsciej krystalizuja metale, wspotczynnik dyfuzji jest izotropowy, tzn. D=D,=D,=D..

Skalar D moze wigc zosta¢ wytaczony przed znak rézniczki [26]:

—= +—+
ot ot et (13)

oc _D(azc o’c 8zcj

W krysztatach o nizszej symetrii obserwuje si¢ zalezno$¢ wspodtczynnika dyfuzji od
kierunku. Na przyklad dla Zn krystalizujacego w ukladzie A3, w poblizu temperatury topnienia
predkosé dyfuzji prostopadiej do osi <0001> jest okoto 10° razy wieksza, niz predkosé¢ dyfuzji
rownolegtej do osi. Anizotropowy wspotczynnik dyfuzji jest opisany przez tensor D. Réwnanie II

prawa Ficka przyjmuje wtedy postac [27]:

ac Dll D12 D13

5 =DVc , D= D21 D22 D23 (14)
D31 D32 D33

lub:

25, %) 2(0,%). 2, %)

ox, Ox ox) Oy oy) oz 0z

|

oc 0 oc oc 0 oc
8=(D21 j+ Dy — +(Dn j (15)
X, Ox ox) Oy oy) oz oz
2, %), 2 5, ). 25, %)
Ox, Ox ox) Oy oy) oz 0z
W ukladach regularnych witasnosci fizyczne materiatu sa takie same wzdluz trzech osi

szeScianu. Wspotczynniki dyfuzji przyjmuja wige wartosci: D;=D,, dla i=j, oraz D;=0, dla i#j

[26,28]. Uzasadnia to zastosowanie w modelu przemiany y—a izotropowego wspotczynnika dyfuzji

wegla w austenicie.

2.2.3. Kinetyka przemiany y—o

Kinetyka przemiany y—a opisuje zmiang w funkcji czasu udzialu objgtosci fazy powstajace;j
podczas przemiany. W opisie kinetyki uwzglgdniany jest okres inkubacyjny, a sama krzywa

kinetyczna ma posta¢ krzywej typu S. Przemiana y—a odbywa si¢ poprzez zarodkowanie i wzrost
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ziaren ferrytu. O postepie tych procesoOw decyduja funkcje termodynamiczne obu faz oraz procesy
dyfuzyjne wegla 1 pierwiastkow stopowych. Wzrost ziaren ferrytu jest rOwnoznaczny z ruchem
powierzchni migdzyfazowej, ktory jest opisywany mechanizmem dyfuzyjnym.

Kinetykg przemiany y—o mozna rozpatrywa¢ na wykresach CTP: czas — temperatura -
przemiana. Wérdéd wykresow CTP rozrdznia si¢ wykresy: dla przemian izotermicznych (CTPi) oraz
dla przemian zachodzacych przy ciagtym chtodzeniu (CTPc). Wykresy budowane sa na podstawie
krzywych kinetycznych. W okresie czasu od 0 do 7, przemiana nie zachodzi. Jest to tzw. okres
inkubacyjny, czyli czas konieczny do utworzenia zarodkdéw. Okres inkubacyjny ulega skroceniu
wraz ze wzrostem przechtodzenia. Przemiana odbywa si¢ powoli przy matym przechtodzeniu, co
spowodowane jest mala rdznica energii swobodnych faz y i a, a takze przy duzym przechtodzeniu,
co zwiazane jest z niskim wspolczynnikiem dyfuzji wegla. Najwigksza predkos¢ przemiany
obserwuje si¢, gdy przemianie ulegnie okoto 50% poczatkowej ilosci austenitu. Zasady konstrukcji

wykresu CTPi przedstawiono na Rys.6.

a)
100
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Rys.6. Krzywe kinetyczne typu S izotermicznej przemiany austenitu w stali podeutektoidalnej dla
réznych temperatur — (a), wykres CTPi otrzymany z krzywych S — (b) [29].

Zjawisko okresu inkubacyjnego wystgpuje w procesach aktywowanych cieplnie, ktore nie
rozpoczynaja si¢ bezposrednio w zatozonej temperaturze przemiany. Zgodnie z teoria Russella [30]
okres inkubacyjny 7z, jest zdefiniowany jako czas potrzebny na powstanie warunkow stanu
ustalonego, ktore odpowiadaja w przyblizeniu warunkom na poczatku przemiany. Koncentracja
skupisk atomoéw, inaczej klasteréw lub embrionéw, o wymiarze wigkszym od wymiaru

krytycznego, jest ustalona przez wzajemne reakcje pomig¢dzy klasterami i pojedynczymi atomami.

18



Predkos¢ zarodkowania, w czasie i bezposrednio po okresie 7y jest, zgodnie z klasyczna teoria

zarodkowania, aproksymowana zalezno$cia sformutowana przez Russella [30]:

. AG, ;
J=J, exp(— T;] = Zﬂ n, exp(— T jexp(— th (16)

gdzie: Jy — predkoéé zarodkowania w stanie ustalonym, Z - wspotczynnik objetosci Zeldovicha, 5* -

wspotczynnik czgstotliwosei, czyli predkos¢ z jaka pojedynczy atom zostaje przylaczony do
zarodka krytycznego, ny — liczba miejsc zarodkowania na jednostk¢ objgtosci.

Procedura okreslenia okresu inkubacyjnego sktada si¢ z wyznaczenia zarodka krytycznego, a
nastegpnie obliczenia predkosci z jaka atomy musza opusci¢ zarodki, nie pozwalajac, by staty si¢ one
zarodkami krytycznymi. Na Rys.7 pokazano zmiang energii swobodnej podczas powstawania

klasteréw oraz obszar krytyczny o, wyrazony przez:

| -1 (&(ac) o
5{8/@( on’ ]} (17

gdzie: AG’ - zmiana energii swobodnej Gibbsa podczas zarodkowania, n — liczba atoméw w

klasterze, ny — liczba atoméw w klasterze dla zarodka krytycznego.

Wielko$¢ zmiany energii swobodnej Gibbsa dla zarodka krytycznego oznaczono na Rys.7

przez AG, .

AGU

n

L | P R s e P ey el s vt R P AR eI *_ i
AGk kT

-
L

1y 7

Rys.7. Zmiana energii swobodnej Gibbsa podczas powstawania klasterow [30].

Klastery zarodkuja przy liczbie atomow n w klasterze wigkszej od n;. Mniejsze skupiska

moga ulec rozpadowi. Obszar & ograniczony przez AG, —k,T jest plaski i klastery moga

przemieszczaé si¢ losowo w tym przedziale. Okres inkubacyjny 7, czyli czas potrzebny na
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utworzenie zarodkoéw, jest suma czasu losowego przejscia zarodkdw przez O oraz czasu

przemieszczen 7’

‘[S =‘['—|—‘L" (18)

gdzie: 7 - czas potrzebny do losowego przej$cia klasterow przez obszar krytyczny, 7° - czas
potrzebny na przejscie od n; — /2 do fazy wyjsciowe;.
Zgodnie z podstawami teorii dyfuzji, czas potrzebny do losowego przejscia klasterow przez
obszar krytyczny 6 wynosi:
52

Y= (19)

gdzie: 0 - wielko$¢ obszaru krytycznego wyrazona wzorem (17).

Czas 7" potrzebny na przejscie od n; — 0/2 do fazy wyjsciowej opisuje wyrazenie:

1 o\

. B, OAG,

| (kT on )" (20)
n,—6/2 B

gdzie: S, — predko$¢ atoméw zderzajacych sig¢ w klasterze.
W literaturze funkcjonuje rdwniez wyrazenie opisujace okres inkubacyjny wyprowadzone
przez Enomoto (21) [31], zgodne z modelem Aaronsona [32] oraz Phama (22) [33], wynikajace z

modelu Zenera [34].

T
.= Kl 72
" Dey(aG?) @1)
exp(Q j
;=4 \RTJ (22)
C(an )t

gdzie: O - energia aktywacji przemiany, K; — wspotczynnik korelacji, A7 — stopien przechtodzenia
ponizej Ars, A — wspotczynnik.

Istnieje rowniez doswiadczalna metoda okres§lania przyblizonej wartosci z;, ktérej zasady
omoOwiono ponizej, na podstawie krzywej przedstawionej na Rys.8 [30]. Punkt przecigcia proste;j,

bedacej ekstrapolacja liniowej cze$ci krzywej, z osia czasu, wyznacza w tej metodzie okres
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inkubacyjny 7. W wigkszosci przemian procedura ta pozwala na okreslenie z; z duza doktadnoscia.

W pozostatych przypadkach bardziej poprawna alternatywa bedzie przyjgcie 7= 0 [7].

3 |

ilos¢ zarodkow

v
i - ""
i Czas, ¢

Rys.8. Schematyczna krzywa zarodkowania w zaleznosci od czasu #: a - zakres stan nieustalonego
zarodkowania, b — zakres stanu ustalonego zarodkowania [30].

Przedstawiona powyzej procedura budowy wykreséw CTP oraz ich zastosowania postuzyly

do opisu kinetyki przemiany y—o., symulowane] numerycznie w_ niniejszej pracy. Natomiast

klasyczna teoria zarodkowania Russella wykorzystana zostala do opisu okres inkubacyjnego.

2.3. Wazrost kierunkowy ferrytu

Struktura  ptytkowa, zwana struktura Widmanstittena, powstaje w  wyniku
uprzywilejowanego wzrostu ptytek ferrytu na plaszczyznach {111} austenitu. Konsekwencja
takiego wzrostu jest wzajemne ulozZenie plytek pod katami 60 i 120°, w trzech kierunkach, z
zachowaniem takiej samej orientacji krystalograficznej wzgledem osnowy. Ksztalt zarodka
odpowiada warunkom kompromisu pomig¢dzy energia odksztatlcen sprezystych 1 energia
powierzchniowa, zalezna od orientacji krystalograficznej.

Ferryt Widmanstéttena zarodkuje bezposrednio na granicach ziaren austenitu i ro$nie wzdhuz
scisle okreslonych ptaszczyzn krystalograficznych. Wynika to z faktu, ze wewnatrz ziarna atomy
utozone sa regularnie. Natomiast granica stykajacych si¢ =ziaren jest strefa atomowego
niedopasowania struktury krystalicznej. Atomy na granicach ziaren sa ulozone mniej ggsto,
zaburzona jest ciaglo$¢ plaszczyzn i kierunkéw krystalograficznych - atomy sa przesunigte z
polozen o najnizszej energii. Rdéznice w odstgpach atomowych wywotuja wzrost naprezen
sprezystych, a to z kolei prowadzi do wzrostu energii granicy ziaren. Konsekwencja wigkszej

energii granicy ziaren jest jej uprzywilejowanie w zarodkowaniu nowej fazy.
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Plytki Widmanstittena powstaja przy duzych przechlodzeniach. Przy malych
przechtodzeniach, czyli w przypadku przemiany zachodzacej w wysokiej temperaturze, ruchliwosé
atoméw jest tak duza, ze atomy moga wybiera¢ dowolne drogi dyfuzji i wzrost ziaren ferrytu jest
bliski réwnoosiowemu. W niskich temperaturach, kiedy ruchliwo$¢ atomow jest mata, o postgpie
dyfuzji decyduja drogi tatwej dyfuzji: granice ziaren, dyslokacje, granice migdzyfazowe [29].
Znaczenia nabiera roOwniez czynnik orientacji krystalograficznej osnowy. Jak napisano wczesniej, w
fazach o sieciach wysokosymetrycznych czynnik orientacji nie ma statystycznie wigkszego
znaczenia. Przy niskich temperaturach zaczyna si¢ ujawnia¢ kierunkowo$¢ dyfuzji zwiazana z
orientacja krystalograficzna frontu przemiany. Badania do$wiadczalne ferrytu Widmanstéttena
wskazuja na wystgpowanie zwiazkow krystalograficznych ferrytu z austenityczna osnowa,
zblizonych do zaleznosci K-S opisanej w rozdziale 2.2.1. Przy takiej orientacji uktad atomow w
granicy ziaren jest zgodny, co odpowiada niskiej energii granicy migdzyfazowej [35].

Zaklada sig, ze predkos¢ wzrostu ptytek ferrytu Widmanstéttena jest kontrolowana zaréwno
dyfuzja wegla w austenicie, jak i1 ruchliwo$cia powierzchni migdzyfazowej, o czym decyduje jej
charakter. Plytki ferrytu Widmanstittena ograniczone sa bowiem plaskimi granicami
potkoherentnymi 1 zakrzywionymi granicami niekoherentnymi. Granicg poltkoherentna
przedstawiono schematycznie na Rys.9. Atomy wspélne dla obu ziaren tworza w plaszczyznie
granicy sie¢ miejsc koincydentnych, o okreslonej gestosci koincydencji. Obszary niedopasowania
sieciowego kompensuja strukturalne dyslokacje granic ziaren. Z ggstoscia koincydencji ma zwiazek
energia powierzchni migdzyfazowej. Im lepsze dopasowanie sieciowe, tym niZsza energia
powierzchni 1 mniejsza jej ruchliwo$é. W konsekwencji, jesli pomigdzy ziarnem ferrytu i austenitu
wystepuje granica pdkoherentna, predkos¢ wzrostu bocznego jest uwarunkowana ruchliwoscia
powierzchni migdzyfazowe;.

Granice niekoherentne wystepuja wowczas, kiedy ze wzgleddéw krystalograficznych nie jest
mozliwe dobre dopasowanie atomdw graniczacych ze soba faz. Taka powierzchnia migdzyfazowa
charakteryzuje si¢ wysoka energia i duza ruchliwo$cia powierzchni migdzyfazowej. W tym
przypadku, procesem wolniejszym jest odprowadzenie wegla sprzed rosnacego ziarna ferrytu i

predkos$¢ wzrostu krawedziowego kontrolowana jest przez dyfuzje wegla w austenicie [36].
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Rys.9. Schematyczne przedstawienie granicy potkoherentnej wedtug Lomera i Nyea [36].

Rozpatrujac wzrost krawedziowy kontrolowany dyfuzja wegla nalezy uwzgledni¢ jeszcze
jeden efekt. W rzeczywistych warunkach front przemiany fazowej nie jest idealnie ptaski. Lokalne
zmiany predkosci wzrostu powoduja zaburzenia sferyczne frontu. W ich miejscu zaczyna dziataé

tzw. efekt punktowy dyfuzji, co schematycznie przedstawiono na Rys.10.

b)

Rys.10. Kierunki dyfuzji wegla przed ptaska i zakrzywiong powierzchnig migdzyfazowa — (a), linie
izokoncentracji wegla w miejscu zaburzenia na froncie przemiany — (b) [20].

Gradient stgzenia wegla przed zakrzywiona powierzchnia jest bardziej stromy, nastgpuje tu
zageszezenie linii  izokoncentracji. Ruch powierzchni czotowej jest zalezny od predkosci
odprowadzania nagromadzonego wegla. Dla bardziej stromego gradientu predkos¢ przemieszczania
si¢ powierzchni jest wigksza [20].

W modelu wlasnym przemiany y—a przyjeto warunki rownowagi lokalnej. Pozwala to na
obliczanie dla danej temperatury st¢zenia granicznego c¢,—, weggla na granicy faz z krzywej 43
uktadu Fe-Fe;C. Rownowagowe stezenie wegla w austenicie przy powierzchni migdzyfazowej dla
temperatury 7, wynosi ¢,, co pokazano na Rys.11. Dotyczy to warunkow réwnowagi przy plaskiej
powierzchni migdzyfazowej. Dla zakrzywionej powierzchni stezenie rownowagowe zmniejsza sig.

Dla kazdej wartosci przechtodzenia istnieje krytyczny promien krzywizny, przy ktorym c,(r*)=c.
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Réznica pomiedzy réwnowagowym stezeniem wegla przy powierzchni migdzyfazowej 1 sSrednim
stezeniem wegla w austenicie Aco=(c,-co) jest najwigksza dla ptaskiej powierzchni 1 maleje ze

wzrostem jej krzywizny [20].

IACU(J'"OO!

Fe Cu S Cy %C

Rys.11. Wptyw krzywizny powierzchni migdzyfazowej na temperaturg A3 [20].

Charakter powierzchni migdzyfazowej ma takze wplyw na kierunek wzrostu ptytek. Wzrost
boczny prowadzitby do zwigkszenia powierzchni granic wysokoenergetycznych, dlatego
preferowany jest wzrost krawgdziowy, poniewaz prowadzi do obnizenia energii uktadu.

Analizujac zakonczenie ptytki, przypominajacej swoim ksztattem ostrze, mozna spodziewac
si¢ wystapienia efektu kapilarnosci. Na ostrze plytki bedzie dziatala energia powierzchni
migdzyfazowej, odpowiednik napigcia powierzchniowego, sprzyjajaca wydtuzeniu plytki. Sita
rownowazaca bedzie gradient st¢zenia.

Drugim czynnikiem sprzyjajacym powstawaniu ptytek Widmanstéttena jest wielko$¢ ziarna
austenitu. Wegiel w duzym ziarnie moze spokojnie dyfundowaé, co bedzie sprzyja¢ wzrostowi
ferrytu. W drobnoziarnistym austenicie rosnacy ferryt podnosi szybko st¢zenie wegla wewnatrz
ziarna, redukujac przez to przesycenie i utrudniajac wzrost plytek.

Przeprowadzona analiza wskazuje na pewna analogi¢ pomigdzy wzrostem ptytek
Widmanstittena 1 form dendrytycznych. W przypadku plytek ferrytu nie tworza si¢ jednak
odgalezienia boczne, co moze by¢ wynikiem dobrego dopasowania sieci ferrytu i austenitu na
powierzchniach bocznych ptytek 1 w konsekwencji minimalizacji wpltywu czynnika
termodynamicznego na wzrost tych powierzchni. Nie ma wigc przyczyny, ktoéra prowadzitaby do
pojawienia si¢ niestabilnosci plaskiej powierzchni miedzyfazowej, a w konsekwencji do powstania

zaburzen rozwijajacych si¢ w odgalezienia boczne [20].
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W literaturze [37] rozwazane sa nastgpujace teorie wzrostu ptytek ferrytu Widmanstittena:
geometrii  dyfuzyjnej, minimalizacji energii odksztalcenia, struktury oraz teoria energii
migdzyfazowe;.

Wedhug teorii geometrii dyfuzyjnej, zaproponowanej przez Mehla i Barretta [38], ptytki
rosng omowionym powyzej mechanizmem dyfuzji punktowej na powierzchniach czotowych.
Predkos¢ ich wzrostu jest spowodowana stromym gradientem stezenia wokot powierzchni
czolowych, wigkszym, niz w przypadku powierzchni bocznych. Wplyw orientacji krystalograficzne;j
jest pomijany. Uwzglednienie jedynie efektu punktowego nie uzasadnia wzajemnych relacji
krystalograficznych ptytek i osnowy zgodnie z zaleznosciami K-S i N-W.

Teoria minimalizacji energii odksztalcenia, opisana przez Nabarro [22], oparta jest na
stwierdzeniu, ze czastki moga rozwija¢ si¢ jedynie w taki sposob, by minimalizowaé energi¢
odksztalcenia. Tymczasem ksztatt ptytek Widmanstittena zalezy o wiele bardziej od energii
powierzchniowej 1 struktury, niz od energii odksztalcenia. Model Nabarro przedstawiono w
rozdziale 2.2.1.

W teorii struktury i teorii energii migdzyfazowej rozrdznia si¢ dwa odmienne podejscia do
zagadnienia wzrostu ptytek, prezentowane odpowiednio przez Smitha [37] i Aaronsona [7,37].

Smith przedstawit $cista zalezno$¢ pomigdzy struktura i charakterem przemieszczania
granicy miedzyfazowej. Zgodnie z nia granice niekoherentne o strukturze izotropowe]
przemieszczaja si¢ szybciej w podwyzszonych temperaturach, poniewaz szybciej poruszaja si¢
atomy przechodzace przez i wzdtuz granicy. Ruch granic czg$ciowo koherentnych uzalezniony jest
od ruchu dyslokacji w kierunku prostopadtym do granicy. Nagromadzenie energii odksztatcen jest
glownym ograniczeniem przemieszczania granic tego typu, jak rowniez granic koherentnych. Na
podstawie przeprowadzonej klasyfikacji granic Smith analizowal wplyw stopnia przechtodzenia
ponizej temperatury rownowagowej na morfologi¢ powstajacego ferrytu. Wzrost granic czg$ciowo
koherentnych oraz koherentnych przy niskich przechlodzeniach, wymaga zbyt duzej energii
odksztatcenia, przy jednoczesnie matej zmianie energii swobodnej. Przy duzych stopniach
przechtodzenia zmiana energii swobodnej jest wystarczajaca dla wzrostu granicy niekoherentnej, co
thumaczy powstawanie ptytek Widmanstéttena.

Teoria Smitha jest stuszna dla granic niekoherentnych. W przypadku granic czg§ciowo
koherentnych oraz koherentnych, zalozenie znacznego wptywu nagromadzonej energii odksztalcen
na ruch powierzchni migdzyfazowej nie jest zgodne z rzeczywistoscia.

Aaronson na podstawie przeprowadzonych badan oraz studidw teoretycznych wnioskowat,
iz 0 mechanizmie przemieszczania si¢ powierzchni miedzyfazowej decyduje jej struktura. Ruch

granicy moze by¢ rozpatrywany jako ruch pojedynczych atomoéw poprzez granicg. Wysokie
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wspotczynniki dyfuzji pozwalaja, wedlug autora [37], na szybkie przechodzenie atoméw przez
granice 1 predkos¢ ruchu granicy jest kontrolowana dyfuzja objgtosciowa dalekiego zasiggu. Przy
analizie zmian energii powierzchni migdzyfazowej wzrastajacej plytki uwzgledniony zostal efekt
kapilarnosci.

Aaronson zaproponowat nowa teori¢ wzrostu kierunkowego mechanizmem progowym.
Plaskie powierzchnie boczne ptytek ferrytu Widmanstittena sa cz¢$ciowo koherentne z austenitem.
Zgodnie z koncepcja Aaronsona [7,37,39] ruch takich granic nast¢puje za pomoca mechanizmu
progowego, co potwierdzaja obserwacje powierzchni plytek na transmisyjnym mikroskopie
elektronowym. Mechanizm ten wptywa znaczaco zardwno na kinetyke wzrostu, jak i na morfologi¢
wydzielen ptytkowych. Na Rys.12 przedstawiono schematycznie wczesne stadium powstawania
ferrytu Widmanstittena. Plytka ferrytu zarodkuje na granicy ziaren i ro$nie tarasowo w jednym

kierunku.
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Rys.12. Schemat wczesnego stadium wzrostu ptytek Widmanstittena w obszarze granicy ziaren
austenitu [40].

Przy pewnym przechtodzeniu, zarodkowanie ferrytu na graniach ziaren austenitu moze by¢
spowodowane defektami sieci austenitu. Schemat wzrostu ptytki mechanizmem progowym
przedstawiono na Rys.13. Ruch powierzchni migdzyfazowej determinuja: czgstotliwosé
powstawania progow, ich wysokos¢ 1 predko$¢ migracji w kierunku bocznym G’°. Progi maja
wysoko$¢ od jednego do kilkuset atomdéw 1 sa nierdwnomiernie rozmieszczone. Skladaja si¢ one z
nieuporzadkowanych powierzchni czotowych oraz czg$ciowo koherentnych powierzchni bocznych.
Jak juz wspomniano, granice czg$ciowo lub catkowicie koherentne nie moga si¢ przemieszczac,
poniewaz powodowatoby to wzrost granicy niekoherentnej i, w konsekwencji, wzrost energii
uktadu. Wzrost krawedziowy z predkoscia V jest wigc spowodowany przejsciami atomow wegla

przez nieuporzadkowane powierzchnie czotowe progdéw. Przemieszczanie progéw powoduje
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spietrzenie wegla przed ich powierzchnia czolowa. W konsekwencji predkos¢ wzrostu

krawegdziowego jest kontrolowana dyfuzja wegla w fazie macierzyste;.
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Rys.13. Schemat wzrostu plytek ferrytu mechanizmem progowym [39].

Przy niskim przesyceniu, zdefiniowanym jako réznica migdzy stgZzeniem roOwnowagowym i
rzeczywistym przy danej temperaturze, oczekuje si¢ matej predkosci ruchu progéw. Co wigcej, pola
dyfuzji zaczynaja na siebie nachodzi¢. Natomiast przy wysokim przesyceniu progi moga si¢
przemieszczaé szybko, tworzac ptytke ferrytu. Zarodki poszczegdlnych progdw powstajace w
pézniejszym stadium przemiany charakteryzuje niskie przesycenie oraz tendencja do tworzenia
form alotriomorficznych.

W mechanizmie progowym preferowane jest powstawanie i ruch progéw o orientacji
krystalograficznej spetniajacej zaleznos¢ K-S [39].

Obserwacje mikrostruktury wskazuja na losowe, nierdwnomierne usytuowanie progow.
Odlegtos¢ pomigdzy nimi oraz ich ilo$¢ jest najmniejsza na poczatku przemiany i wzrasta z czasem.
Kinsman [41] obliczyt $rednia odleglo$§¢ pomigdzy progami na powierzchni czotowej plytek
ferrytu, uzyskujac dla poczatkowych czaso6w przemiany dobra zgodno$¢ z wartoSciami
obserwowanymi w do$wiadczeniu.

W modelu przemiany y—o dla wzrostu kierunkowego przyjeto, za Aaronsonem [7.37.39], ze

wzrost ferrytu Widmanstéittena nastepuje mechanizmem progowym 1 kontrolowany jest dyfuzja

wegla w austenicie. Wyniki uzyskane przez Kinsmana [41] zastosowano w niniejszej pracy do

okreslenia wysokosci progow.
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3. Model matematyczny przemiany y—o

3.1. Metody obliczeniowe zastosowane w modelowaniu przemiany y—a

Rozwiagzanie réwnania rozniczkowego czastkowego (10) metodami analitycznymi jest
zagadnieniem skomplikowanym, dlatego stosuje si¢ metody przyblizone. Do najczgsciej
stosowanych metod przyblizonych naleza metoda réznic skonczonych (MRS) oraz metoda
elementow skonczonych (MES), ktore zastosowano w niniejszej pracy.

Zasady MRS przedstawiono ponizej na przyktadzie rozwiazania rownania Il prawa Ficka
(10) dla przypadku jednowymiarowego i stalego wspotczynnika dyfuzji:

2

Metoda roznic skonczonych powstata jako przyblizona metoda rozwiazywania problemow
brzegowych opisanych rownaniami rézniczkowymi, a nastgpnie rozszerzono jej zakres zastosowan
na problemy sformulowane w postaci wariacyjnej. W wyniku aproksymacji metoda roznic
skonczonych, wartosci pochodnych w rdwnaniach rézniczkowych sa zastgpowane poprzez ilorazy
roznicowe odpowiedniego rzedu lub funkcje rozwijane w szereg Taylora, okreslone na dyskretnym
zbiorze izolowanych punktéw zwanym siatka. W rezultacie powstaja rownania wyznaczajace
przyblizone wartosci rozwiazania, ktore zostaja rozwiazane z uwzglgdnieniem warunkow
brzegowych i poczatkowych. Zagadnienie réznicowe nie musi mie¢ tych samych wlasnosci, co
zadanie wyjsciowe. Istotne jest wigc sprawdzenie poprawnosci postawionego zadania oraz
zbieznosci rozwigzania przyblizonego do rozwiazania doktadnego [42].

W metodzie roznic skonczonych rozpatrywany jest obszar V—R” ograniczony powierzchnia

zamkniegta S 1 obszar V=V US oraz funkcja c(x), gdzie x,teV. Na obszar
V={x:0<x<x,,t:0<¢<t, } naniesiona zostaje siatka prostokatna o kroku przestrzennym Ax>0 i

kroku czasowym Ar>0. Wezlom siatki przypisane zostaja warto$ci funkcji c(x,f) oznaczone
symbolem c;y, a nastgpnie zostaja zdefiniowane operatory réoznicowe: przedni, wsteczny i centralny.

Operator roznicowy przedni n-tego rzedu funkcji c(x,t) okresla wyrazenie:

n

‘(n
0,C,; = Z(— 1) [Jcﬁn_ijk, 510_/,,( =C,; —C;; dla n=l (24)

i=0

n
gdzie: ( ] - symbol Newtona.
i
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Operator roznicowy wsteczny n-tego rzedu funkcji c(x,f) mozna przedstawi¢ w postaci:

n

‘(n
0,C 4 = Z(— 1) (ch—i,k , 5,{,",‘,1{ =c¢; ¢ dlan=l (25)

i=0

Natomiast operator réznicowy centralny n-tego rzedu funkcji c(x,f) wyraza zalezno$¢:

n i n
olc, 22(—1)(J0 L éfcj,k:c. L TC dla n=1 (26)

; j+—n—i,k +—k -,
i=0 J 5 J 2 J 5

gdzie: i, j, k — indeksy wezta, o, d,, O. - operatory réznicowe, n — rzad pochodnej funkcji.

Operatory roznicowe (24)-(26) zostaja wykorzystane do utworzenia ilorazow réznicowych

cjk(x,0):
n n n
(») o Cik (r) o,c ik (r) 0, Cix
¢, (x,0) =22 ¢ (X 1) = =5 ¢, (x,0)= 00 27)
Ax Ax Ax

[loraz réznicowy (27) przybliza pochodna n-tego rzedu funkcji c(x,f) przy zalozeniu, ze
Ax>0 1 Ar>0 sa dostatecznie mate 1 funkcja c(x,f) ma ciagla pochodna n-tego rzedu w przedziale
zawierajacym wszystkie wezty, na ktorych utworzona zostata réznica n-tego rzedu [42].

Roéwnanie rézniczkowe sprowadzone do postaci réznicowej zostaje rozwigzane po natozeniu
warunkow poczatkowych 1 brzegowych na wartosci funkcji w wezlach siatki. Rozwiazanie
przyblizone jest pewna funkcja dyskretna ¢ = ¢(x,¢). Warunek poczatkowy dla réwnania (23) jest

okreslony przez wartos¢ c(x,f) funkcji, we wszystkich wezlach siatki i dla czasu =0:
c(x,O) =c, (x), 0<x<x, (28)

Warunek brzegowy dla rownania (23) jest, albo warunkiem brzegowym pierwszego rodzaju
czyli Dirichleta (29), albo warunkiem drugiego rodzaju, czyli Neumana (30), ktory dotyczy osi
y gieg J y ry dotyczy

symetrii.
A&t)=0le),  x, )=yl 0<i<y, (29)
gdzie: x=0, x=x, wyznaczaja brzegi obszaru V .

oc
%0 (30)
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Warunek Dirichleta zaktada ciagtoéé funkcji c(x,f) na V = {x 0<x<x,t:05¢<¢, }oraz

ciaglo$¢ funkcji ¢(¢), y(f) w przedziale <0,¢,> [43].

Rozwiazywane rownanie rozniczkowe oraz warunki poczatkowe i brzegowe zawieraja
pewne wielko$ci fizyczne, ktére moga by¢ obarczone btgdami wynikajacymi z pomiaréw lub
stosowanych uproszczen modelowych. Doktadno$¢ rozwiazania zalezy takze od wymiaru siatki.
Bardziej doktadne przyblizenie jest otrzymywane dla dostatecznie gestych siatek.

Problemem pozostaje stabilno$¢ metody wzgledem prawej strony réwnania (10) i warunku
poczatkowego (28) zwiazana z wplywem zmiany funkcji c(x,f) i funkcji &(x) na rozwiazanie
réznicowe.

Wprowadzajac parametr o, od ktérego zaleze¢ beda rownania réznicowe dla danego
zagadnienia brzegowego, stabilno§¢ metody rdéznicowej wzgledem prawej strony rownania i

warunku poczatkowego oraz jednostajna zbiezno$é rozwiazania roznicowego ¢ =c(x,t) do

rozwiazania doktadnego c=c(x,f), zostaje zapewniona dla o >1— ?Z,o <o <1 [43]

Rozwiazanie rownania (10) MRS dla przypadku dwuwymiarowego, oraz trojwymiarowego i
dowolnego obszaru jest zagadnieniem trudnym, dlatego w niniejszej pracy dla tych przypadkow
zastosowano metodg elementow skonczonych (MES).

W rozwiazaniu MES réwnan rézniczkowych po przeprowadzeniu dyskretyzacji obszaru V ,
czyli utworzeniu siatki elementéw skonczonych potaczonych ze soba w weztach, dokonuje si¢
interpolacji szukanej funkcji, tak by zachowac ciagto$¢ na granicach poszczegdlnych elementdw.
Nastgpnie do uktadu réwnan utworzonych dla przyjetej siatki elementow wprowadzone zostaja
warunki brzegowe. Ostatecznie postgpowanie numeryczne sprowadzone zostaje do rozwiazania
uktadu rownan dajac wartosci poszukiwanej funkcji w weztach.

Poszukiwane jest rozwiazanie rownania rdézniczkowego (10) zapisanego w ukladzie

dwuwymiarowym:

se_ 0% o
ot ox’ oy’ Gh
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Rozwiazanie dla rownania (31) przyjmuje postac:
crep = a,(x)+d(x) (32)
i=1

gdzie: a; - wspotczynniki, ktore maja by¢ wyznaczone, 4, (x),¢0 (x) - funkcje dobierane w taki
sposob, aby po podstawieniu do réwnania (32) spetnione zostaly warunki brzegowe, m - liczba
liniowo niezaleznych rownan.

W rozwiazaniu MES wykorzystano sformutowanie wariacyjne zagadnienia oparte na
twierdzeniu Eulera. Zgodnie z tym twierdzeniem rozwiazanie dowolnego réwnania czastkowego w
obszarze V jest rownowazne ze znalezieniem funkcji minimalizujacej ponizsza catke przy

zatozeniu, ze funkcja c spetnia te same warunki brzegowe co analizowane rownanie [44,45]:

Ooc Oc oc Oc
J=\|F|x,y,c, dv + |G| x,v,c, ds
I ( P e 8y] I ( P o 8y] (33)
gdzie: F, G — dowolne funkcje zalezne od wspotrzednych x, y funkcji c¢(x,y) oraz pochodnych oc/ox,
oc/dy, przy czym funkcja F' odpowiada bezposrednio roOwnaniu rozniczkowemu, natomiast G

warunkom brzegowym.

Funkcja c, ktora daje minimum funkcjonatu (33), rozwiazuje rownanie Eulera w postaci:

or _ \V4 oF =0 w obszarze V
o [a(Ve)]
- (34)
96 _ \V/ oG _|_ 0 na powierzchni S
oc [a(Ve),

W metodzie elementow skonczonych poszukuje si¢ takich wyrazen F' 1 G pod catka w
rownaniu (33), dla ktorych zaleznosci (34) przyjmuja posta¢ identyczna z rozwiazywanym
rownaniem (31) z odpowiednimi warunkami brzegowymi (29). Réwnanie Eulera (34) przedstawia

zatem warunek konieczny istnienia ekstremum nast¢pujacego funkcjonatu [46,47].

e
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Obszar V zostaje podzielony na elementy skonczone, w ktérych szukana funkcja c¢ jest
opisana przez iloczyn wektora funkcji ksztattu 1 wektora warto$ci w weztach, zgodnie z rownaniem

[45]:

T

c=n-c (36)

gdzie: n={n,n,...n,}" — wektor funkcji ksztattu, e={cy,cs...c,}’ - wektor wartosci funkcji stezenia
w weztach siatki.

Minimalizacja funkcjonatu (33) wymaga obliczenia pochodnych czastkowych J wzgledem
sktadowych wektora ¢. W wyniku rézniczkowania otrzymujemy uktad réwnan, ktorego
rozwigzaniem sa wartosci szukanej funkcji ¢ w weztach siatki.

Zaleta metody MES w poréwnaniu z metoda MRS jest mozliwos¢ stosunkowo tatwego
dokonywania rozwiazan dla skomplikowanych ksztatltow obszaru, ogoélnych warunkéw brzegowych
oraz zmiennych 1 nieliniowych wilasno$ci materialowych. Przejrzysta struktura i uniwersalnos¢
metody MES pozwala na tworzenie oprogramowania ogdlnego zastosowania, ktore w tatwy sposob

mozna uzupetia¢ kolejnymi aplikacjami.

3.2. Konwencjonalne modele przemiany y—a

Konwencjonalne modele przemiany y—o spotykane w literaturze w roéznym stopniu
uwzgledniaja szczegoty rzeczywistych zjawisk zachodzacych podczas przemiany. Modele te
najczesciej wykorzystuja elementy teorii Avramiego [8]. Teoria ta, stosowana do opisu
zarodkowania 1 wzrostu nowej fazy, oparta jest na zaleznos$ciach funkcyjnych pomigdzy liczba
zarodkdw 1 objgtoscia rosnacej nowej fazy. Model Avramiego zaklada, ze uktad podlegajacy
przemianie fazowej jest ztozony z zarodkoéw nowej fazy. Zarodki te sa czasteczkami nietrwatymi,
rozmieszczonymi losowo w objetosci. Podczas przemiany niektore z czastek rosna, osiagajac
krytyczna wielko§¢ (ziarna nowej fazy), inne pozostaja w stanie utajonym (bez wzrostu).
Rozwazany jest wigc material w stanie metastabilnym. Na poczatku przemiany fazowej liczba
podstawowych zarodkow nowej fazy na jednostke objgtosci wynosi Ny. Zarodki pojawiaja si¢ i
znikaja, ale zaklada sig, ze ich ilo$¢ pozostaje stala w czasie przemiany. Analizujac czynniki
wptywajace na liczbe zarodkéw uwzglednia si¢ dwa mechanizmy. W pierwszym mechanizmie
zarodki oznaczone przez N’ zaczynaja rosnac i staja si¢ ziarnami nowej fazy. W drugim, zarodki

oznaczone przez N’ zostaja pochtonig¢te przez rosnace ziarna, ktdére zajmuja miejsca wczesniej
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zajmowane przez te zarodki. Zmiana liczby zarodkéw, ktore w czasie drf ulegaja przemianie w

ziarna w jednostce objetosci, wynosi:
dN'= PNdt (37)

gdzie: P — prawdopodobienstwo przeksztatcenia zarodkow w ziarna w jednostce czasu.
Zmiana liczby wchionigtych zarodkow w jednostce objgtosci w czasie df jest dana

zaleznoscia:
d "= diV (3 8)
gdzie: N, - liczba zarodkéw nowej fazy w chwili poczatkowej ¢t = 0, dV — zmiana objgtosci w

jednostce objetosci nowej fazy w czasie dt.

Calkowita zmiana liczby zarodkow w jednostce objetosci wynosi:
dN = —dN'-dN" (39)

W przypadku, gdy warto$¢ P jest tak duza, ze prawie wszystkie zarodki ulegaja przemianie
w ziarna, czlon dN” mozna zaniedba¢. W konsekwencji zaleznos$¢ (39), uzupetniona wyrazeniem
(37), przyjmuje postac:

dN dN'
T a TN (40)

Zaktadajac, Zze temperatura oraz koncentracja zarodkow jest stata w czasie przemiany, obie

strony zalezno$ci (40) mozna podzieli¢ przez N:

1 dN d
va-F lub E[lnN(t)]=—P (41)

W wyniku catkowania powyzszego wyrazenia w granicach od ¢ = 0 do ¢ otrzymuje si¢

zaleznos¢:

InN()-InN(0)=-Pt  lub ln[N(t)}:—Pt (42)

0

W konsekwenc;ji liczbg zarodkow N(¢) nowej fazy, w jednostce objetosci, w chwili ¢, opisuje

wyrazenie:
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N(t)=Noexp(—Pt) (43)

W oparciu o analizg¢ liczby zarodkéw 1 objetosci nowej fazy powstato rownanie Avramiego,

opisane szczegotowo w literaturze [8]. ROwnanie to ma postac:

x, =1- exp[— (kt)" ] (44)

gdzie: x, - utamek objetosci nowej fazy po czasie ¢, k — stala predkosci przemiany, n — wyktadnik

potegowy.

Stata predkosci przemiany k zalezy od temperatury zgodnie z zaleznos$cia:

k= BCXP(— RQTj (45)

gdzie: B — wspotczynnik proporcjonalnosci.

Rozwiazania modelowe oparte na rownaniach Avramiego daja dobre wyniki dla warunkow
izotermicznych oraz dla statych predkosci chlodzenia, zawodza przy skomplikowanych przebiegach
zmian temperatury [8].

Wigkszo§¢ modeli przemiany y-o zaklada warunki termodynamicznej réwnowagi na
granicy faz, tzw. lokalnej rownowagi. Klasycznym przykladem jest fizyczny model Zenera,
rozwinigty przez Hillerta [7,48]. Polozenie granicy migdzyfazowej & jest w tym modelu funkcja

czasu:
&=plDt (46)

gdzie: S - bezwymiarowy wspotczynnik zalezny od réwnowagowego stgzenia wegla, catkowitego
stezenia wegla 1 zalozonej geometrii.

Badania dos$wiadczalne potwierdzaja poprawno$¢ modelu Zenera [48]. Model znajduje
szerokie zastosowanie w symulacjach numerycznych przemiany y—a [49,50].

Istnieja réwniez rozwiazania modelowe analizujace przemiang y—o przy zalozeniu stanu
nierownowagi na granicy faz, w tym model mieszany (mixed mode) [10]. Sita pedna dla migracji
granicy jest dana wowczas przez rdéznicg potencjatdéw chemicznych Aure na granicy faz w austenicie
i ferrycie. Przegrupowanie wegla wywiera wptyw na sil¢ napedowa ruchu granicy, co zostaje
uwzglednione w modelu. Model mieszany uwzglednia zaréwno ruchliwo$¢ granicy, jak 1 dyfuzje

wegla w austenicie.
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Strumien dyfuzji wegla przechodzacego przez granice faz mozna zapisac, po przeksztatceniu

zaleznosci (6), w postaci:
I=V, (Cy ~c,) (47)
Strumien dyfuzji wegla w austenicie przedstawia pierwsze prawo Ficka:

de,
Ip = —D[dx] (48)

Strumien dyfuzji wegla na granicy Al bgdacy wynikiem rdznicy strumieni (47) i (48),

ujmuje zalezno$¢ pomigdzy ruchliwoscia granicy i dyfuzja wegla:

de,
A=V (e, ~e,)+ D(de (49)

Predkos¢ ruchu granicy jest wtedy opisana wyrazeniem:

Vx = MAH’ Fe (50)
gdzie: M — ruchliwo$¢ granicy migdzyfazowej, Aur. - rznica potencjalow chemicznych zelaza, przy
czym:

Asty, = i, (e, )= m.(c,) (51)

Potencjaly chemiczne x4/, 1 p, na granicy faz zaleza od lokalnego stgzenia wegla w

austenicie i ferrycie.

Ruchliwo$¢ granicy migdzyfazowej w funkcji temperatury przyjmuje postac:

M=M, exp(— AR(? j (52)
gdzie: My — wspotczynnik przedwykladniczy.

Rozktad st¢zenia wegla, przedstawiony na Rys.14, jest okreslony przez procesy dyfuzji
wegla z jednej strony 1 ruchliwo$¢ granicy mig¢dzyfazowej z drugiej strony. Linia kropkowana
przedstawia rozktad wegla dla warunkéw lokalnej réwnowagi (powolna dyfuzja, wysoka
ruchliwo$¢ granicy). Warto$¢ stgzenia wegla na granicy jest warto$cia rownowagowa. Linia

kreskowana oznacza przemiang z kontrolowana granica (szybka dyfuzja, mata ruchliwo$c),
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natomiast linia ciagta model mieszany. W modelu mieszanym rozktad st¢zenia jest okreslany przez
wspotczynnik dyfuzji D oraz predkos¢ ruchu granicy V,. Stezenie na granicy spada, kiedy

wspotczynnika dyfuzji ros$nie, a ruchliwo$ci granicy maleje.

-

szyheza dyfizja :

wolniejeza ruchliwoge: :

[

koncentracja wegla

odleglos¢

Rys.14. Rozklad stezenia wegla w austenicie przed rosnacym ziarnem ferrytu [10].

Model mieszany charakteryzuje si¢ dobra zgodnoscia z wynikami do$§wiadczalnymi dla
predkosci wzrostu i rozktadu stgzenia, ale jedynie dla wysokiego stezenia wegla w stali [10].

W literaturze opisane zostaly rowniez modele numeryczne [51,52] dla przemiany y—a
wykorzystujace rozwiazanie zaproponowane przez Suchiro [6]. Model Suehiro oparty jest na

rozniczkowych rownaniach kinetyki. Etap zarodkowania ferrytu opisuje rOwnanie w postaci:

d 3\025 1 "
;ftf:(leJVx) lln(l H (l_xf> (53)

gdzie: k| — stala materiatlowa, S — wzgledna powierzchnia ziarna.
Wzrost zarodkow ferrytu wyraza zalezno$¢:
dx, B 6

=k

dt ! FVx (1 _xf) (54)

gdzie: k- parametr modelu.

Natomiast predko$¢ wzrostu ferrytu ziarnistego opisuje réwnanie w postaci:

1 cya - Ca

Vo=, P (55)

c,—c,

gdzie: 7 - promien ferrytu ziarnistego.
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Model Suehiro pomija wplyw ksztattu ziaren austenitu na kinetyk¢ przemiany y—o, a
uwzglednia jedynie wplyw wielkos$ci tych ziaren. Przyktadem zastosowania rownania Suehiro jest
model numeryczny dla stali odksztatcanej plastycznie w zakresie dwufazowym [52]. W pracy tej
analizie poddano stal niskowgglowa, przeprowadzajac obok symulacji numerycznych, badania
dylatometryczne dla statych predkosci chtodzenia z zakresu 0.5-77°C/s. Wyniki zestawione w
postaci wykresu CTPc, postuzyly do weryfikacji modelu przemiany y—a.

Istnieja rowniez modele przemiany oparte o zaleznosci empiryczne. Przyktadem jest model
Hodgsona 1 Gibbsa [53], ktory pozwala okreslic wielko$¢ ziarna ferrytu dla stali weglowo-
manganowych. Hodgson 1 Gibbs przeprowadzili rozwiazanie dla przemiany y—o. zachodzacej w
czasie obrobki cieplno-plastycznej, dlatego ponizsza zalezno$¢ uwzglednia predkos¢ chtodzenia 1

stopien odksztalcenia ziarna austenitu:

d, =(1-045[s, (B, + B, C.. )+ (B, + B,C, v + B, [1—exp(- B, ., )]} (56)
gdzie:
C,=C+ Mn

‘ 6

dla Cy<0.35: fy=-0.4, =637, /=242, f=-59.0, fi=22.0, Bs=0.015
dla Cpy > 0.35: fy=22.6, fi=-57.0, /=3, }=0, = 22.0, fs=0.015
Wplyw odksztalcenia austenitu na wielko$¢ ziarna ferrytu analizowali rowniez Sellars i

Beynon [54] formutujac ponizsza zaleznos¢:
d, =14+50" 122l —exp(-1.5-102d, )] 57)

Przeprowadzona analiza istniejacych modeli fizycznych przemiany y—o wykazata, ze
dyfuzja kontrolujaca przemiang jest opisywana w sposob przyblizony. Wykorzystywane jest
analityczne rozwiazanie rownania Ficka przy zatozeniu wielu uproszczen. W konsekwencji wptyw
dyfuzji zostaje ograniczony do jednego parametru, jakim jest efektywny dystans dyfuzji w rownaniu
(7). Tymczasem wspéiczesne metody numeryczne pozwalaja na dokladne rozwiazywanie
rozniczkowych roéwnan czastkowych z uwzglednieniem, nieliniowos$ci, zlozonych warunkow
brzegowych 1 poczatkowych oraz skomplikowanych ksztaltdéw rozpatrywanego obszaru. Pozwolito

to autorce na podjecie decyzji 0 zastosowaniu w niniejszej pracy modelu opartego na rozwigzaniu

réwnania dyfuzji z ruchoma powierzchnia miedzyfazowa, przy zalozeniu warunkéw rownowagi

termodynamicznej 1 rzeczywistych warunkow procesu. Model ten uzupelniony o parametry

wlasSciwe dla zarodkowania i wzrostu ziaren stwarza mozliwos¢ obliczania zmiany objetosci faz w
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warunkach zmieniajacej sie temperatury. Wzory (56) i (57) postuzyly do wstepne] weryfikacii,

otrzymanych w wyniku symulacji numerycznych, wielko$ci ziarna ferrytu.

3.3. Model przemiany y—o. dla wzrostu kierunkowego

W literaturze [55,56] przedstawione zostaly liczne badania do$wiadczalne powstawania
pltytek Widmanstéttena. Wynika z nich, ze podczas wzrostu plytek prawie cata energia swobodna
przemiany jest pochtonigta przez dyfuzje wegla w austenicie. Potwierdza to stlusznos$¢ zalozenia o
kontrolujacym wptywie dyfuzji wegla na wzrost ptytek Widmanstittena.

Powstato wiele modeli opisujacych morfologi¢ wzrostu kierunkowego kontrolowanego
dyfuzja. Czg$¢ z nich opiera si¢ na zalozeniu, ze ptytka rosnie ze stata predkoscia. Oznacza to
istnienie rozwigzania rownania dyfuzji dla stanu ustalonego. Osiagnigcie stanu ustalonego jest
mozliwe, gdy warunki wzrostu ptytki pozwalaja by promien krzywizny krawedzi plytki nie zmieniat
si¢ w czasie wzrostu. W konsekwencji pierwsze modele prezentowane w literaturze, wsroéd nich
model Zenera — Hillerta [56] 1 Trivediego oparty na modelu Ivantsova [57], miaty nastepujace
wspolne zatozenia:

- ksztatt ostrza ptytki aproksymowany jest walcem parabolicznym,

- granica przesuwa si¢ jednostajnie w kierunku normalnej do tej granicy,

- stezenie wegla na granicy wynika z warunku lokalnej rownowagi,

- stezenie wegla wewnatrz nowej fazy jest stale i rowne cq,

- energia odksztalcenia sprezystego nie jest uwzgledniana,

- stgzenie substancji rozpuszczanej jest mniejsze w wydzieleniu, niz w fazie macierzyste;j.

Publikacje najcze$ciej odwoluja si¢ do modelu Zenera — Hillerta, w ktorym ksztatt ptytki
ferrytu Widmanstittena przyblizony jest cylindrem parabolicznym. Na Rys.15 przedstawiono
schematycznie krawedz ptytki rosnacej w kierunku x. Niewiadomymi w tym zagadnieniu sa: ksztatt
granicy 1 rozktad st¢zenia wegla w fazie y. W oparciu o obserwacje doswiadczalne, wedtug ktorych
ptytki Widmanstéttena rosna ze stata predkoscia, uktad stacjonarny zostaje przeksztatcony na uktad
ruchomy poruszajacy si¢ ze stala predkoscia, zdefiniowany przez u = x - Vt, z poczatkiem w ostrzu

ptytki.
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Rys.15. Schemat krawedzi ptytki rosnacej w kierunku x [56].

Zagadnienie jest rozpatrywane przy zatozeniu stalego stezenia wegla wzdtuz calej granicy

migdzyfazowej ptytki. Zalezno$¢ pomiedzy predkoscia wzrostu i przesyceniem  zapisano w

postaci:

VEIQI(I_nj (58)

D 2 r r

przy czym:

Q=| =% — (59)
c, — ¢, °  RTK™ (cw —co)

gdzie: o - napigcie powierzchniowe, k' - wspolczynnik termodynamiczny.

Model Trivediego [57], bgdacy rozwinigciem modelu Ivantsova, uwzglednia efekt
kapilarnos$ci 1 kinetyki granicy miedzyfazowej. Trivedi analizowal wzrost wydzielenia o ksztatcie
walca parabolicznego z promieniem krzywizny p. Dokonal transformacji uktadu stacjonarnego na
ruchomy uktad wspétrzednych, w ktorym u = (X-Vi)/p i y = Y/p. Poczatek nowego uktadu

wspotrzednych jest potozony w ognisku paraboli, co przedstawiono na Rys.16.

Rys.16. Schemat krawgdzi walca parabolicznego z promieniem krzywizny p [56].
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Stezenie graniczne opisano zaleznoscia:

%
¢, =" (1-T,DK)- (ﬂ”j (60)
0

gdzie: cyoa— stezenie rownowagowe w fazie macierzystej przy ptaskiej granicy, K — krzywizna
granicy, Vn — predkos¢ kazdego elementu na granicy, 1 — wspotczynnik kinetyki granicy, I'; - stata
kapilarno$ci.

Réwnanie wzrostu ma zatem postac:

Q, = (np)”zexp”erfc(p”z{l+(VJQ-S1+(/OC)Q-S2} (61)
ve Yo,
. . YT D _
gdzie: p =Z;— liczba Pecleta, pc:%,vc = ,uo(cg_“ —co), S1, 82 — funkcje zalezne od
¢y —c

gestosci p.

Roéwnania wzrostu Zenera — Hillerta 1 Trivediego nie daja jednoznacznej warto$ci predkosci
wzrostu V dla danego przesycenia oraz niewtasciwie ujmuja efekt kapilarno$ci wzdluz granicy.

W rozwiazaniu Trivediego [57] przy wzro$cie ptytki zaktada si¢ utrzymanie statego ksztattu,
czyli walca parabolicznego. Kiedy st¢zenie zmienia si¢ wzdluz granicy z powodu duzej
kapilarnos$ci, ksztatt granicy odchyla si¢ znacznie od paraboli. Rozwigzanie Trivediego obowiazuje
tylko wtedy, gdy zmiana st¢zenia wzdhuz granicy nie jest na tyle duza, aby ksztatt ptytki odbiegat od
zatozonego ksztattu.

Odmienne podejscie w opisie wzrostu ptytek Widmanstéttena zaproponowal Atkinson
[40,58]. Zatozyt on, ze ostrze plytki sktada si¢ z pary polaczonych progoéw, ktorych wysokos¢ jest
roéwna promieniowi ostrza. Ksztalt ptytki oraz schematyczne poréwnanie strumienia dyfuzji, a takze

rozktad stezenia wokot ostrza plytki w modelach Atkinsona i Trivediego, pokazano na Rys.17.

b)

Rys.17. Rozklad stgzenia oraz strumien dyfuzji wokoét ostrza ptytki: a) model Atkinsona [58], b)
model Trivediego [57].
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Atkinson zatozyl strumien dyfuzji w jednym kierunku oraz staty gradient stezenia wzdhuz
czolowej powierzchni ptlytki. Przechodzenie atomoéw tylko w jednym kierunku powoduje, ze
predkos¢ wydhuzania ptytki jest duza nawet przy niskim przesyceniu, co jest zgodne z obserwacjami
doswiadczalnymi.

W oparciu o zalozenia Atkinsona powstal numeryczny model Enomoto [18-19]. Wykazuje
on dobra zgodno$¢ jako$ciowa z rozwazaniami teoretycznym i wynikami do$wiadczen. Wykonane
przez Enomoto obliczenia pokazuja, ze predko$¢ wzrostu bocznego maleje monotonicznie z czasem,
osiagajac stata warto$¢, natomiast ro$nie wraz ze wzrostem przesycenia. Prgdkos$¢ wzrostu
krawedziowego opisana jest parabolicznym prawem wzrostu. Model zaktada staty gradient st¢zenia
(UG — uniform gradient) i stata predkos¢ ruchu progéw (UV — uniform velocity).

W modelu wzrostu kierunkowego zaproponowanym przez Enomoto [18,19] drugie prawo

Ficka (31) jest zapisane w ruchomym uktadzie wspotrzednych, zwiazanym z frontem ptytki:

oUu o*U o*'U oU
=——+——+V

oY _ + oY 62
or oX* oy? oX (62)

Takie przeksztalcenie jest mozliwe, poniewaz progi rosna ze stala predkoscia, co wykazaty
analityczne oraz doswiadczalne badania Trivedi [57], Atkinsona [58] i Jonesa [59]. W réwnaniu

(62) wprowadzono znormalizowane warto$ci stezenia (U), predkosci (V) i czasu (7) zdefiniowane

nastepujaco:
(c -C, ) av Dt
U=——", V=—, =—
(Cyot -c, ) D ‘ a’ (63)

gdzie: U - bezwymiarowe st¢zenie wegla, V' — predko$¢ ruchu progéw, a — wysokos¢ progu, v —
bezwymiarowa predkos¢ wzrostu ptytki.

Schematyczna ilustracj¢ zastosowanego rozwiazania pokazano na Rys.18.

) . Yy ¢
Y : : austenit

I L

! : Gt
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T Y XX,

0 V
_—
ferryt

Rys.18. Uktad progéw w ruchomym uktadzie wspotrzednych [18].
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Przedstawione powyze] rozwiazanie wzrostu kierunkowego ferrytu mechanizmem

progowym, zaproponowane przez Enomoto [18-19], zostalo wykorzystane w niniejsze] pracy do

modelowania wzrostu ferrytu ptytkowego.

3.4. Model przemiany y—a w stalach stopowych

Pierwiastki stopowe wywieraja znaczacy wplyw na przebieg przemiany y—a. Pierwiastki
silnie weglikotworcze, takie jak Nb, V, Ti i Mo, obnizaja aktywno$¢ wegla segregujac na granicy
faz 1 w konsekwencji powoduja powstanie sity hamujacej przemiang y—o (z ang. solute drag
effect) [49]. Na zmniejszenie predkosci przemiany y—a wpltywaja rowniez pierwiastki substytucyjne
stabilizujace austenit, takie jak np. Mn, Ni, ktére dyfunduja znacznie wolniej niz wegiel [9,60]. W
modelach przemian fazowych kontrolowanych dyfuzja zachodzacych w stalach stopowych zaktada
si¢ zwykle globalna rownowagg termodynamiczng pomigdzy istniejacymi fazami. Warunkiem takiej
rownowagi jest rownos¢ potencjatéw chemicznych wszystkich sktadnikéw faz i [20]. W przypadku

przemiany y—o. warunek ten przyjmuje postac:

1,(y)= (o) dla wszystkich i (64)
Warunki rzeczywiste w jakich zachodza przemiany fazowe praktycznie uniemozliwiaja
osiagnigcie stanu rownowagi globalnej, dlatego konieczne jest wprowadzanie pojgcia ograniczonej
rOwnowagi tzw. pararownowagi [61,62]. Pojecie to zostato zaproponowane przez Hultgrena [48]. W
celu opisania stanu pararbwnowagi nalezy uwzgledni¢ odmienny wplyw pierwiastkow
migdzyweztowych 1 substytucyjnych na przemiang y—o, ze wzgledu na duza roéznicg w ich
ruchliwosci, spowodowanej réznymi mechanizmami  dyfuzji. Wspotczynnik  dyfuzji
substytucyjnych pierwiastkéw stopowych znacznie r6ézni si¢ od wspdlczynnika dyfuzji
migdzyweztowego wegla 1 moze dojs¢ do zatrzymania dyfuzji pierwiastkdéw stopowych.
Przyktadowo w uktadzie Fe-Mn-C wegiel dyfunduje ze znaczna predkoscia, natomiast mangan
dyfunduje tak wolno, ze ferryt dziedziczy z austenitu cala jego zawarto$¢. Wegiel jest w
rownowadze lokalnej na granicy faz. W stanie pararownowagi zroOwnowazenie potencjatu
chemicznego mozliwe jest dzigki dyfuzji wegla migdzy sktadnikami fazowymi stali. Stosunek
stgzenia manganu do stgzenia zelaza jest staty dla fazy y i a. W konsekwencji warunek

pararéwnowagi dla uktadu Fe-Mn-C przyjmuje posta¢ [49]:
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e (y)= uc(a)

Lt () = pa ()] + )jf [t40n (v) = 23, ()] = 0 (65)

Fe

an (Y) — an (Q.) — x/(l)/ln
xFe (Y) xFe(a‘) xge

gdzie: ,(y),,(a) - potencjat chemiczny sktadnika i odpowiednio w fazie v i o, x,(y),x;(o)-
stezenie sktadnika i odpowiednio w fazie y 1 a, xf) - stezenie poczatkowe sktadnika i, i — kolejne
sktadniki uktadu Fe-Mn-C.

Warunki pararownowagi dla uktadu Fe-Mn-C przedstawiono w sposéb schematyczny na
Rys.19. Plaszczyzny styczne odpowiednio do powierzchni swobodnej austenitu oraz ferrytu
obrazuja warunki pararownowagi na granicy faz zgodnie z ktérymi potencjat chemiczny wegla jest
taki sam w obu fazach, a r6znica potencjaldw zelaza jest rownowazona przez roéznicg potencjalow
pierwiastkéw stopowych. Plaszczyzny te przecinaja si¢ wzdhluz linii, ktorej rzut na ptaszczyzng Fe-
Mn-C daje tzw. prosta laczaca pararownowagi (z ang. tie-line), dla ktorej stosunek zelaza do

manganu jest staty [51,63].

ue(y) = pe (o)

Fe L i ,ff.lbr (Y)

Fe/Mn=const.
prosta fgczaca pararownowagi

Mn

Rys.19. Schematyczne przedstawienie warunkéw pararéwnowagi w uktadzie Fe-Mn-C [51].

W oparciu o bazy danych termodynamicznych m.in. ThermoCalc, Calphad oraz badania
doswiadczalne, tworzone sa uktady podwojne i potrojne, ktore uwzgledniaja warunki
pararownowagi oraz warunki rownowagi globalne;.

Na Rys.20 przedstawiono przekrdj uktadu Fe-Mn-C dla temperatury 730°C i warunkow
pararOwnowagi, otrzymany z obliczen oraz warunkéw réwnowagi globalnej, otrzymany z badan
doswiadczalnych [63]. Na wykres naniesiono proste taczace pararownowagi (kolor czerwony) oraz

prosta laczaca roéwnowagi globalnej (kolor niebieski). Granice faz y i o bgdacych w stanie
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pararbwnowagi znajduja si¢ wewnatrz obszaru wspoOlistnienia tych faz w stanie réwnowagi
globalnej [51,63].

6 730°C
ROWNOWAGA
5 GLOBALNA
—
e ;
=™ PARAROWNOWAGA
=4
= LINIA LACZACA
o ROWNOWAGI
= 3 | GLOBALNEJ
7]
B
w LINIA LACZACA
n PARAROWNOWAGI
2 1
oty

2 3
stezenie C [%]

Rys.20. Przekroj uktadu Fe-Mn-C dla warunkow pararownowagi oraz rownowagi globalnej [63].

Zatozenie warunkow pararownowagi mozna znalez¢ w wielu modelach przemiany y—o w
stalach stopowych [62—67]. Modele te przyjmuja najczgsciej zatozenie o kontrolujacym wptywie
dyfuzji wegla na przemiang 1 wykorzystuja uktady rownowagi potrdjne 1 podwdjne do okreslania
rownowagowego stezenia wegla. Na Rys.21 pokazano rozklady stezenia wegla oraz manganu
uzyskane z modelu numerycznego [62], w ktorym przyjeto warunki pararownowagi. Linig
przerywana oznaczono st¢zenie wegla, a linia ciagla stezenie manganu w kolejnych krokach
czasowych, w zaleznosci od potozenia. Stala warto§¢ manganu obrazuje przyjete warunki
pararOwnowagi, zgodnie z ktdrymi zawarto$¢ pierwiastka substytucyjnego w nowej fazie jest taka

sama, jak w fazie macierzyste;j.

fc)
=
1
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= = =
1 1 1

stezenie [%)]
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= = =
1 1
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8
8
8
8

odlegtos¢ [um]

Rys.21. Rozklady stgzenia wggla (linia przerywana) oraz manganu (linia ciagta) dla przemiany
y—a zachodzacej w temperaturze 600°C w stali zawierajacej 0.22%C i 0.85%Mn [62].
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Zalozenie warunkéw pararOwnowagi wykorzystano w niniejszej pracy przy tworzeniu

modelu numerycznego przemiany y—ao., zachodzace] w ukladzie Fe-Mn-C. Zastosowane w modelu

ukiady rownowagi Fe-Mn-C dla wybranych stali stopowych zostaly przedstawione w rozdziale 4.4.

3.5. Problem Stefana

Problem Stefana, lub inaczej zjawisko ruchomej granicy migdzyfazowej, dotyczy procesow
transportu masy i ciepta w materiatach, w ktérych zachodza przemiany fazowe np. topnienie,
rekrystalizacja, krzepnigcie. Problemem Stefana okresla si¢ rowniez model matematyczny opisujacy
polozenie granicy, ktére zmienia si¢ w czasie, przy zastosowaniu réwnan dyfuzji polaczonych z
nieliniowymi warunkami brzegowymi na granicy.

Analityczne rozwiazanie zagadnienia jest skomplikowane, poniewaz nieznane jest potozenie
granicy i dodatkowo warunki brzegowe na granicy zmieniaja si¢ nieliniowo. Stosowane sa wigc
rozwiazania numeryczne, ktore uwzgledniaja zmiany temperatury lub strumienia z czasem. Istnieja
trzy gléwne podejscia do rozwiazania problemu Stefana: metoda $ledzenia frontu (front-tracking),
metoda unieruchomienia frontu (front-fixing) oraz metoda front-obszar (front-domain).

Metoda front-tracking polega na ciaglym $ledzeniu polozenia granicy, przy czym dyfuzja
jest rozwiazywana dla nieruchome;j siatki. W metodzie front-fixing wprowadza si¢ wspotrzedne
krzywoliniowe odpowiednio dopasowane do analizowanej przestrzeni. Wada metody jest
mozliwo$¢ rozwiazywania tylko prostych ksztalttow geometrycznych. Zastosowanie metody front-
domain, inaczej metody wariacyjnej nieréwnosci lub metody entalpii, ogranicza si¢ do przypadku,

gdy cata granica migdzyfazowa ma takie samo st¢zenie [68-70]. W niniejsze] pracy w modelu

przemiany y—a zastosowano metode front-tracking.

3.6. Model struktury austenitu i ferrytu

Modele przemiany y—o. spotykane w literaturze zaktadaja rozny ksztalt ziaren austenitu i
ferrytu. Zgodnie z analiza teoretyczna i skala wzorcow wg ASTM [29] najlepszym przyblizeniem
ziaren austenitu 1 ferrytu jest dla ukladu 2D sze$ciokat foremny [56,71-73]. Obliczenia
przeprowadzone na wielokatach i wielo$cianach przy zatozeniu, ze z kazdego naroza ziarna
austenitu ros$nie ziarno ferrytu, sa dtugotrwate. Stosuje si¢ dlatego modele alternatywne. W uktadzie
2D jest to model wzrostu okregu w okregu, natomiast w uktadzie 3D kuli w kuli [71,74]. Takie

uproszczenie ksztattu, ze wzgledu na brak krawedzi 1 narozy na ktérych odbywa si¢ zarodkowanie
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ferrytu, z jednej strony ulatwia obliczenia, ale moze w znacznym stopniu wplywaé na

przewidywany przez model przebieg przemiany y—o. Okre$lenie wptywu zatozonego ksztaltu na

wzrost ferrytu jest jednym z celdw niniejszej pracy.

Modele przemiany y—o przedstawione w rozdziatach 3.2 i 3.3 dotyczyly powstawania
pojedynczych ziaren, lub plytek ferrytu. Nie uwzgledniano wyj$ciowej mikrostruktury austenitu i
nie opisywano uksztattowanej w wyniku przemiany mikrostruktury ferrytu. Dla kompletnego opisu
przemiany y—o konieczne jest wygenerowanie modelowych struktur austenitu i ferrytu w uktadzie
2D i 3D. Najczgsciej struktura austenitu jest generowana przy wykorzystaniu algorytmu Voronoi.
Takie rozwiazanie spotyka si¢ m.in. w pracach te Velthiusa [75], Nygardsa [23], Grujicica [76],
Leeuwena [71], Narayana [77] oraz Kopa [78].

Przedstawiony ponizej model te Velthiusa i in. [75] opisuje rozw6j mikrostruktury podczas

przemiany y—a.. W modelu tym ilo§¢ zarodkoéw N(¢) okresla funkcja zarodkowania w postaci:

NO
1+(N0 —l)exp(— t_T“J (66)

L

N(t)=

gdzie: N, — liczba potencjalnych miejsc zarodkowania, ¢, — stala czasowa predkosci zarodkowania.

Warto$¢ Ny zalezy od ilo$ci narozy ziaren austenitu N, 1 jest przyjmowana jako Ny = 0.5N,,.
Funkcja zarodkowania (66) daje pojedynczy zarodek przy ¢ = 7, [75].

Przy niskich predkosciach chtodzenia ferryt zarodkuje przewaznie w narozach ziaren
austenitu. Centralne potozenia ziaren austenitu sa generowane losowo np. rozktadem Poissona, przy
zatozeniu pewnej minimalnej odlegto$ci pomigdzy nimi [23, 73, 75, 79, 80].

W oparciu o wygenerowane centralne potozenia ziaren budowane sa ziarna austenitu przez
wykorzystanie algorytmu Voronoi tworzenia komorek. Mikrostruktura Voronoi jest topologicznie
rownowazna mikrostrukturze metali. Kazda komorka spetnia, tak jak pojedyncze ziarno,
twierdzenie Eulera V' — E + F = 2 1 zalezno$¢ V = 2F - 4 (V, E, F oznaczaja odpowiednio: liczbg
wierzchotkéw, krawedzi 1 §cian komorki). Ponadto katy pomiedzy plaszczyznami i krawedziami
spelniaja kryterium minimum energii powierzchniowej [24,73]. Algorytm Voronoi wykorzystuje
zbior losowo potozonych punktow do podzielenia przestrzeni na mniejsze obszary, przy czym jedna
komorka Voronoi powstaje dla jednego punktu. Tworzenie komoérek dla przypadku

dwuwymiarowego zostalo przedstawione schematycznie na Rys.22.
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Rys.22. Schematyczne przedstawienie algorytmu Voronoi [23].

Linie proste dziela na potowe odleglos¢ pomiedzy potozonymi najblizej siebie punktami, a z
przecigcia prostych powstaja wierzchotki wielokatow. W konsekwencji w kazdym wierzchotku
(narozu) wielokata (ziarna) tacza si¢ trzy linie (granice ziaren) [23]. Analogiczne rozwigzanie moze
by¢ stosowane dla probleméw przestrzennych. Miejsca zarodkowania ferrytu sa wybierane losowo
sposrod narozy ziaren austenitu. Rozrastajace sig ziarna ferrytu zderzaja si¢ ze soba, kiedy suma ich
promieni jest wigksza, niz odlegto$¢ pomiedzy ich srodkami. W ten sposob powstaje czg$¢ wspolna
ziaren, ktora w obliczeniach rzeczywistej objetosci ziaren musi by¢ odejmowana od objgtosci
ziaren. Prawdopodobienstwo powstania takiej sytuacji jest uzaleznione m.in. od ilo$ci ziaren ferrytu
1 rozmieszczenia narozy ziaren austenitu w danej objetosci [75].

Algorytm Voronoi zostal zastosowany w niniejsze] pracy do wygenerowania struktury

austenitu, oraz zasymulowania wzrostu ziaren ferrytu o zalozonym ksztalcie szesciokatow

foremnych w narozach ziaren austenitu, przy czym predko$¢é wzrostu ziaren ferrytu pochodzita z

modelu przemiany y—o prezentowanego w niniejsze] pracy. W modelu opartym na zalozeniu, ze

ziarna ferrytu rosna w kazdym narozu ziarna austenitu nie uwzgledniono zmiany ilosci zarodkow z

czasem zgodnie z zaleznoscia (66). Mozliwos$¢ zderzenia ziaren i w konsekwencji powstawania

czesci wspolnej ziaren zostala wyeliminowana poprzez wprowadzenie warunku o symetrii uktadu,

polegajacego na tym, ze ziarno ferrytu rosnace w narozu sze$ciokatnego ziarna austenitu, nie moze

by¢é wieksze niz polowa odleglosci miedzy sasiednimi narozami. W rezultacie otrzymano

informacije o ilo$ci 1 $redniej wielko$ci ziaren austenitu i ferrytu w strukturze, oraz informacije o

rozmieszczeniu w objetos$ci obydwu faz.

Numeryczny opis materiatu wraz z symulacja przemiany y—o oraz numeryczna analiza
stanowi tzw. cyfrowa reprezentacj¢ materialu, ktora moze znalez¢ zastosowanie w modelach
numerycznych dla stali odksztalcanych w zakresie dwufazowym.

W modelu przemiany y—a dla wzrostu réwnoosiowego przyieto zgodnie z danymi

literaturowymi [29.71.78.80], ze ziarna austenitu i ferrytu maja dla rozwiazania 2D Kksztalt

szesciokatow.
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4. Teza pracy

W oparciu o przedstawiona w poprzednich rozdziatach analiz¢ danych literaturowych oraz

wyniki wstgpnych badan przeprowadzonych przez Autorke¢ sformutowano nastgpujaca teze:

Modelowanie przemiany ferrytycznej y—o z zastosowaniem numerycznego rozwigzania
rownania dyfuzji z ruchoma powierzchnia mi¢dzyfazowa powinno daé¢, w odniesieniu do
wartosci doswiadczalnych, poprawne wyniki symulacji wzrostu ferrytu ziarnistego i
plytkowego, dla roznych gatunkow stali, w warunkach zmiennych predkosci chlodzenia, przy
uwzglednieniu w modelu matematycznym odpowiedniego ksztaltu pierwotnego ziarna

austenitu i wzrastajacego ziarna ferrytu.

Do weryfikacji poprawnosci postawionej tezy konieczne bylo opracowanie modelu
przemiany fazowej y—o, opartego na rozwigzaniu réwnania dyfuzji z ruchoma powierzchnia
migdzyfazowa, pozwalajacego na:

e okreslenie wptywu zalozonego ksztattu ziarna austenitu i ferrytu, predkosci chtodzenia,
zawarto$ci wegla 1 wybranych pierwiastkéw stopowych na przebieg przemiany, wielkos¢
ziaren powstatego ferrytu oraz utamek obj¢tosci fazy ferrytyczne;,

e generowanie mikrostruktury austenitu 1 ferrytu,

e okreslenie parametrow kinetycznych przemiany y—o dla stali o zalozonym sktadzie
chemicznym.

W zalozeniu model dotyczy przemiany y—o dla réwnoosiowego i kierunkowego wzrostu
fazy ferrytycznej. Do opracowania modelu wykorzystano wspotczesna teori¢ kinetyki 1
termodynamiki zjawisk zachodzacych w czasie przemiany y—o oraz zastosowano nowoczesne
rozwiazania numeryczne do opisu proceséw dyfuzji zachodzacych w otoczeniu granicy. Procedura
tworzenia modelu obejmowata:

e analiz¢ modeli fizycznych i matematycznych przemiany y—a.,

e wybor modelu oraz rozwigzania numerycznego przemiany y—d,

e wybor ksztattu reprezentujacego ziarna austenitu i ferrytu,

e wygenerowanie wielokatow Voronoi reprezentujacych strukture austenitu w uktadzie 2D,

e przeprowadzenie rozwiazania zatozonego modelu metoda roéznic skonczonych w ukladzie

1D, 2D oraz 3D,

48



e przeprowadzenie rozwiazania zatozonego modelu metoda elementéw skonczonych w
uktadzie 2D,
e wprowadzenie do modelu rozwiazania dla kierunkowego wzrostu ziaren — ferryt

Widmanstittena w uktadzie 2D.

Poprawnos$¢ dziatania modelu zamierzono sprawdzi¢ przez poréwnanie wynikéw symulacji
numerycznych wykonanych dla réznych warunkéw przemiany z wynikami przeprowadzonych
badan doswiadczalnych na stalach niskoweglowych z mikrododatkami, dla przypadku wzrostu
réwnoosiowego, oraz na stali $redniowgglowej dla wzrostu kierunkowego. Wplyw zawarto$ci
wegla na postgp przemiany zamierzano bada¢ w warstwie nawegglonej, wytworzonej na stali
niskowgglowej z mikrododatkami. W ten sposob analizowano rolg wegla przy statej zawartosci
pierwiastkow stopowych 1 domieszek. Do weryfikacji modelu wykorzystano badania
dylatometryczne oraz badania metalograficzne, polegajace na ujawnianiu, obserwacji i ilo§ciowym

opisie mikrostruktury probek stali, poddanych r6znym zabiegom obrobki cieplne;.
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5. Wilasny model przemiany y—o

Jak przedstawiono powyzej podstawowe znaczenie w modelowaniu przemiany y—o ma
przyjety ksztatt ziaren fazy wyjsciowej i fazy koncowej przemiany. Modele wtasne zbudowano w
przestrzeni jedno-, dwu- i trojwymiarowej dla nastgpujacych ksztattow ziaren austenitu i ferrytu:
model 1D
miarg postgpu przemiany byt stosunek dlugosci odcinkéw (model 1)
model 2D
koto w kole (model 2)
sze$ciokat w szesciokacie (model 4)
model 3D
kula w kuli (model 3)

Przyjete ksztalty przedstawiono na schematycznie na Rys.23.

o symetrin A
- iR}

Rys.23. Ziarno austenitu z rosnacym ziarnem ferrytu: a) rozwiazanie 2D, b) rozwiazanie 3D.

W modelach zaktadajacych ksztalt wielokata przyjeto, ze ziarna ferrytu rosna w narozach
ziaren austenitu. Zalozono symetri¢ ukladu i w konsekwencji analizowano 1/12 sze$ciokata, co

pokazano na Rys.23b (czerwona linia przerywana zaznaczono o$ symetrii).
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W celu opisu procesow dyfuzyjnych podczas przemiany y—o zastosowano rozwiazania II
prawa Ficka (10) w ukladzie jednowymiarowym (23) dla modelu 1 oraz w ukladzie
dwuwymiarowym (31) dla modelu 4. Do modelu ,,koto w kole” wprowadzono rozwiazanie Il prawa

Ficka w uktadzie cylindrycznym w postaci:

Ot or:  ror (67)

gdzie: r — wspotrzedna promieniowa.
Przyjety uktad wspoétrzednych cylindrycznych pozwalal na odwzorowanie rzeczywistych
procesow dyfuzyjnych, przy zmianie st¢zenia wegla wzdtuz promienia i statym st¢zeniu w osi.
Procesy dyfuzyjne towarzyszace przemianie y—o dla przypadku rozwiazania 3D ,kula w
kuli” opisano II prawem Ficka we wspotrzednych sferycznych. Stezenie wegla jest wowczas

zgodnie z rownaniem (68) funkcja promienia kuli.

dc_ (0% 20
ot or* ror (68)

Jak juz wspomniano, w modelu 1D oraz w modelach zakladajacych ksztatt kota i kuli

zastosowano MRS, natomiast w przypadku ksztattu szesciokata wykorzystano MES.

5.1.  Rozwigzanie metodg roznic skonczonych

W modelu wzrostu réwnoosiowego ferrytu do rozwiazania rownania dyfuzji w uktadzie
jednowymiarowym (23), cylindrycznym (67) 1 sferycznym (68) zastosowano metod¢ roznic
skonczonych. Wykorzystano jawny schemat calkowania po czasie, w ktorym zamiany pochodne;j
funkcji na iloraz r6znicowy dokonano wprowadzajac iloraz przedni dla pierwszej pochodnej oraz
iloraz centralny dla drugiej pochodnej funkcji c(r,f) zgodnie z rownaniem (27).

Po przeksztatceniach rownanie dyfuzji (23) przyblizone zostaje schematem réznicowym w
postaci:

DAt DAt
Cikn = 1_2§ Cix T Ax? (Cj—l,k +cj+l,k) (69)

Rownanie dyfuzji (67) przyblizone zostaje nast¢pujacym schematem réznicowym:
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DAt Ax Ax? Ax
Cika1 = Ax? Ciox T 1"'7 Cimx T DA _2_7 Cik (70)

gdzie: k=1,2,...n,n+1, Ax=r/n.

Analogicznie schemat roznicowy dla rownania (68) wyraza zalezno$¢:

DAt 2Ax Ax? 2Ax
cj,k+1 :sz ijl,k + 1+7r cj+1,k + 7DA2‘ B A — cj,k (71)

W modelu wzrostu kierunkowego ferrytu do rozwiazania roOwnania roézniczkowego (62)
zastosowano schemat DuForta — Frankela (DF) [18,70]. Jest to schemat jawny, wykorzystywany w
numerycznych rozwigzaniach réwnan transportu masy, ciepta oraz przeptywu ptynow. Pochodna

czasowa oraz przestrzenng zapisuje si¢ za pomocg ilorazu réznicowego centralnego:

8£ — Ui,j,k+l B Ui,j,k—l (72)
ot 2At
a£ _ Ui+1,j,k - Ul;l,j,k (73)
oX 2Ax

Druga pochodna zapisana jest dla trzech poziomdéw czasowych (k-1, &, k+1):

2 _ _
oU _ Ui+1,j,k Ui,j,k+1 Ui,j,k—l +Ui—l,j,k

e ™ (74)
W konsekwencji schemat roznicowy przyjmuje postac:
(1+ 4n)Ui,j,k+l = 2”{(1 + VkijUHl,j,k + (1 - VkijUi—l,j,k}
2 2 (75)

+20(U, oy +U, i )+ (=470,

i,j+1,k
gdzie: i, j — wskazniki dla wspotrzednych, k — wskaznik dla czasu, n = At/ Ax>.
Taki zapis pozwala na uzyskanie bezwarunkowe;j stabilnos$ci |a|2 <1, czyli braku ograniczen

na stosunek wymiardw siatki czasowej do przestrzennej [70]. Predkos¢ ruchu progu jest wyrazona
przez iloczyn przesycenia Q i gradientu pola dyfuzji M :

V,=QM

(76)

U,.,-U.,.
Mj,k — 5J sk L,j.k
2Ax

Wielko$¢ przemieszczenia progu jest suma iloczynow predkosci czastkowych i krokow

czasowych:
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k-1

[1]

V, At (77)

k =

k=0
Modele przemiany y—oa, wykorzystujace MRS do rozwiazania roOwnania roézniczkowego

czastkowego, zaimplementowano w programie MATLAB v.6.5. Stworzono takze interfejs

graficzny uzytkownika w srodowisku GUIDE, by utatwi¢ wprowadzanie danych wejsciowych.

5.2. Rozwigzanie metoda elementow skonczonych

Zgodnie z analiza metody elementéw skonczonych przedstawiona w rozdziale 3.1 do
rozwiazania rézniczkowego rownania dyfuzji (10) zastosowano rachunek wariacyjny. Poszukiwano
funkcji ¢, ktéra da najmniejsza warto$¢ funkcjonatu (35). Funkcjonat ten podobnie jak réwnanie
(31) spetnia warunek brzegowy (29). Po przeprowadzeniu dyskretyzacji obszaru stezenie wewnatrz
elementu opisuje iloczyn wektora funkcji stgzen w weztach elementu oraz wektora funkcji ksztattu,
zgodnie z rownaniem (36).

Po wprowadzeniu zaleznosci (36) do (35) funkcjonal J przyjmuje postac:

J= 1{%[(2%@)2 ; (Z%CJZI QZNZCI}JV —quNici ds (78)

Poszukiwanie minimum dyskretyzowanego funkcjonatu (78) wzgledem sktadowych

wektora ¢ prowadzi do uktadu rownan liniowych:

oJ ON, \ON, ON, \ON,
o 1 + Le. dV —|ON .dV —|gN.dS =0
Sl e S C R T 7

Uktad réwnan (79) zapisany w postaci macierzowej przyjmuje postac:

Hc=f

H, =[(N,) DN, Jav
v (80)

f;=[aN.ds+[oN.dr
S 14

gdzie: H — macierz dyfuzji zawierajaca pochodne funkcji ksztattu 1 wtasnosci osrodka, f — wektor
warunkow brzegowych, g — strumien masy na granicy obszaru, Q — ciepto generowane w wyniku

przemiany fazowe;.
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Rozwiazanie uktadu réwnan (80) daje wartosci st¢zenia ¢; w weztach siatki elementéw dla
stacjonarnego transportu masy, kiedy Oc/0r=0. Modelowanie przemiany y—o wymaga
przeprowadzenia rozwiazania dla niestacjonarnego przeptywu masy. W skonczonych i odpowiednio
kroétkich przedziatach czasowych pochodne czastkowe stezenia sa rozpatrywane tylko jako funkcje

x, y. Rozwiazaniem rownania (31) jest zatem uktad rownahn w postaci:

Hc+Cgc—f=0 (81)
Ot

Przy czym macierz C jest zdefiniowana jako:

Cy=[N,Nav (82)
V

Zalozenie, ze w jednym kroku czasowym stgzenie w weztach zmienia si¢ liniowo z czasem,

prowadzi do zaleznosci:

e= NN }{ ¢ } (83)

Cinl
Funkcje ksztaltu wzgledem czasu w rownaniu (83) maja postaé:

At —t t
: N = 84
At A (84)

N, =

gdzie: At — przedzial czasu, ¢; i ¢;+; wartosci stezenia w weztach odpowiednio dla =01t = At.

Pochodna stezenia po czasie dla zalezno$ci (83) opisuje wyrazenie:

oe _ ONg ONy (] ¢ :L{_l 1} € (85)
ot ot ot e, A ey

Do rozwiazania rownania (85) zastosowano metod¢ wazonych residuum. W metodzie tej

poszukiwana catka dla réwnania r6zniczkowego (81) ma postac:

At
— | H\N,, N +Cy——,— —pldt=0
!At|: { ° 1}{ci+1} {8t at }{ciﬂ} p:| (86)

Po podstawieniu funkcji ksztattu catka (86) opisana jest zaleznoscia:
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At
t At —t t C
— c,+—t, , [H+(-¢c,+c¢,,,)—-p|dt=0 87
J‘ ( At At +1j ( H)Al‘ p ( )

Przyjecie w metodzie wazonych residuum, ze funkcja wagi jest rowna funkcji ksztattu danej
roOwnaniem (84), jest rownoznaczne ze schematem catkowania po czasie Galerkina.

Roéwnanie (87) po catkowaniu i1 przeksztatceniach zapisane jest w postaci:

A

He=p (88)

gdzie: ¢ — wektor st¢zenia w weztach na koncu przedziatu czasowego, oraz:
H=|2H+ > C p=|-H+2Cle, -3 (89)
At P A TP

Rozwiazanie uktadu rownan (88) pozwala obliczy¢ wartosci stezenia w weztach siatki na
koncu kroku czasowego Atf, przy zadanych tych warto$ciach na poczatku kroku czasowego.
Wartosci koncowe stezen dla jednego kroku czasowego staja si¢ wartosciami poczatkowymi dla
nastgpnego kroku. W ramach pracy Autorka przystosowata istniejacy w Katedrze Informatyki
Stosowanej i Modelowania program MES obliczajacy przeplyw ciepta do modelowania dyfuzji. Do
programu wprowadzone zostaly odpowiednie warunki brzegowe oraz rOwnania opisujace
wspotczynnik dyfuzji w funkcji temperatury 1 lokalnego st¢zenia wegla.

Jak wspomniano w rozdziale 3.6 w modelu przemiany y—o dla wzrostu rdwnoosiowego
zatozono, ze pojedyncze komorki austenitu i1 ferrytu maja ksztalt szesciokata foremnego dla
przypadku 2D. Rozpatrywano wzrost ziaren ferrytu w narozach ziarna austenitu. Obszar
rozwiazania 2D, przy zalozonej symetrii uktadu oraz przyjeta siatke elementow pokazano na

Rys.24.

4
i
3
i
4
4
7
4
4
a
7
7
7

r

3

Rys.24. Obszar rozwiazania 2D z naniesiona siatka elementow.
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Do rozwiazania modelu przemiany y—a, ktory zaktada ksztatt obszaru przedstawiony na
Rys.24, wykorzystano pakiety: MATLAB 6.5, wlasny program MES oraz komercyjny program
ADINA v.8.1. Stworzono rowniez interfejs graficzny w s$rodowisku GUIDE. W czasie catej
przemiany y—a. w sposob ciagly zmienia si¢ obszar rozwiazania. Program ADINA nie ma funkcji
remeshingu, dlatego symulacje numeryczne prowadzono iteracyjnie. W pakiecie MATLAB
przygotowywano plik z danymi dla programu ADINA: definiowano obszar rozwiazania, wraz z
warunkami  brzegowymi. Rozwiazanie réwnania rozniczkowego przeprowadzano przy
wykorzystaniu modutu analizy pol termicznych ADINA-T, traktujac dyfuzje ciepta jako dyfuzje
masy. Otrzymywano plik wynikowy zawierajacy warto$ci stgzen w weztach, ktdre nastgpnie

interpolowano do nowego obszaru zdefiniowanego w MATLABIE.

5.3. Problem Stefana w przemianie fazowej y—a

Wyznaczenie polozenia granicy migdzyfazowej, predkosci jej ruchu oraz rozktadu
temperatury wewnatrz obszaru jest niezwykle waznym elementem modelowania przemiany fazowe;j
y-a.. Do opisu modelu matematycznego dla zagadnienia dwuwymiarowego wzrostu sferycznego
zastosowano w pracy [68] schemat obszaru rozwiazania, w postaci 1/12 sze$ciokata foremnego,

przedstawiony na Rys.25.

r
/)
I
s !
a | -
s x

Rys.25. Schematyczne przedstawienie obszaru dla zastosowanego w pracy [68] do rozwiazania
problemu Stefana.

Obszar austenitu okreslono jako V(), granice miedzyfazowa jako S(¢), a granice zewngtrzne
opisano przez I';, ie{l1,2,3}. W fazie y stgzenie wggla c(x,y,f) spelnia rdwnanie (31). Warunek

poczatkowy jest nastgpujacy:

olx,.0)= ¢, (x, ), (x.»)e7(0) (90)

Na granicach zewngtrznych strumien dyfuzji wegla jest rowny zeru:

56



oc
a—n(x,y,t)=q=0, (x,y)erl,rz,r3 91)

gdzie: n — jednostkowy wektor normalny skierowany na zewnatrz granicy, g — strumien masy
wystepujacy w réwnaniu (80).
Stezenie na granicy migdzyfazowej spetnia rbwnanie:
c(x,y,t) =Ch (92)
Okreslenie potozenia granicy wymaga wprowadzenia dodatkowego warunku brzegowego.
W celu jego sformulowania nalezy przeanalizowa¢ wybrany fragment granicy mi¢dzyfazowej S(z).
Dla matych krokow At przemieszczenie nastgpuje w kierunku prostopadtym do granicy. Przyjmuje
si¢ 0§ x wzdluiz normalnej. Potozenie granicy jest lokalnie opisane zaleznoscia: x = S(7).
Rozpatrywany jest kontrolny obszar wielkosci Ax,Ay. Bilans stezenia wegla jest wowczas

nastepujacy:

[S (t + At) - x]AxAycy = [S (t + At)— x]AxAyca - D@ AxAyAt 93
Ox (93)

Dzielac wyrazenie (93) przez AxAyAt 1 wprowadzajac zatozenie, ze At—>0 powstaje
zaleznos$c¢:

ds oc
(Ca—Cy)E=Da—x (94)

W rezultacie dodatkowy warunek brzegowy ma postac:
oc
(CQ—CV)\/(x,y,t)zDafn(x,y,t) (95)

W modelu numerycznym przemiany y—o, prezentowanym Ww niniejszej pracy, przy

okresleniu potozenia granicy migdzyfazowej & wykorzystano warunek (95).

5.4. Modelowanie okresu inkubacyjnego

W rozdziale 2.2.3 oméwiono sens fizyczny okresu inkubacyjnego, jego wpltyw na przemiang
y—a oraz sposOb wyznaczania. Ponizej przedstawiono przyjete zalozenia, dotyczace ksztattu
zarodka.

Wyrazenie opisujace okres inkubacyjny z; przyjmuje rdzna posta¢ w zaleznosci od ksztaltu
zarodka krytycznego, rodzaju zarodkowania (heterogeniczne, homogeniczne) oraz stopnia
dopasowania granicy. Na ksztalt zarodka wptywa lokalna geometria oraz energia mig¢dzyfazowa
miejsc potencjalnego zarodkowania. Doswiadczalne okreslenie ksztattu zarodka dla poszczegolnych

miejsc zarodkowania nie jest obecnie mozliwe. Podjgte zostaly natomiast proby w celu
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analitycznego wyznaczenia ksztattu optymalnego. Najczgséciej stosowanym rozwigzaniem jest
model opracowany przez Enomoto i Aaronsona [81], okreslany jako model ,,pillbox”. Schemat

zarodka wykorzystywany w tym modelu przedstawiono na Rys.26.

Y

e
Gow ¥

) Y
O v

A 4

Rys.26. Koherentny zarodek o ksztalcie prostopadtoscianu, oy, ™— energia niekoherentnej granicy
austenit/ferryt, oy, - energia granicy ziaren austenitu [81].

Model ,,pillbox” zaktada niska energi¢ granicy mig¢dzyfazowej, a wigc czgsciowe lub
catkowite dopasowanie granicy. Przyjete zatozenie jest stuszne dla opisu przemiany y—o., poniewaz
granica migdzyfazowa jest w tym przypadku koherentng granica niskoenergetyczna. Kwestia sporna
moze by¢ natomiast zatozenie w modelu uprzywilejowanych miejsc zarodkowania na
powierzchniach ziaren austenitu. Badania do$wiadczalne wskazuja bowiem, ze zarodki pojawiaja
si¢ przewaznie w narozach ziaren austenitu.

Do sformutowania wtasnego modelu wykorzystano wzor Lange’go [81], ktory wyrazenie

(16) sprowadzit do postaci:

7 12kBT(7(‘;ya;‘Ot
(X: -_
Dx,v.AG? (96)

gdzie: vy= 8.785x107" m’- objetos¢ atomu zelaza w ferrycie, a,,, — warto$¢ Srednia parametrow
sieci krystalicznej fazy austenitu i ferrytu dla danej temperatury 1 sktadu chemicznego, x. — utamek

molowy wegla w stali, o, - energia migdzyfazowa krawedzi.

Z porownania wyrazen (16) i (96), wzoér opisujacy okres inkubacyjny przemiany z;, dla

zarodkowania heterogenicznego wiasciwego dla przemiany y—a przyjmuje postac:

3 IZkBTO'('fwa;‘(x

LS e vIAGE 7)
Wykres zaleznosci (97) dla wybranych trzech gatunkéw stali przedstawiono na Rys.27.

Krzywe wskazuja na wzrost okresu inkubacyjnego wraz ze wzrostem zawartosci wegla.

Przeprowadzone w literaturze [49,82] poréwnanie przedstawionych wynikéw z danymi

doswiadczalnymi wykazuje, ze btad obliczen nie przekracza 10%.
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Rys.27. Okres inkubacyjny przemiany izotermicznej y—o. obliczony z zaleznosci (97) dla trzech
stali srednioweglowych [82].

Warto$ci parametrow sieci krystalicznej austenitu i ferrytu zastosowane w obliczeniach
wyznaczono w oparciu dane doswiadczalne dla stali niskostopowej. Zaleznos$ci te uwzgledniaja
udzial pierwiastkow stopowych [83]:

- dla ferrytu

a, =0.28664+ (3a2, ) [y, —0.0279x% f (a,, +0.2496x% ) a?, 1 - 0.003x, +

+0.006x%, +0.007x% +0.003x%, +0.005x% +0.0096x° %8)
- dla austenitu
a, =O.3573+ia,.wiy (99)
i=1
3 aw! =3.3-10"w! +9.5-10 7 wl, —2.0-107w!, +6.0-10°w}, +3.1-102w},, +
- (100)

+1.8-107w]

gdzie: x; — ulamek molowy pierwiastka i w ferrycie, ap.=0.287310.0001 [nm] — standardowa
warto$¢ parametru sieci czystego zelaza w temperaturze pokojowej [84], w!- ulamek wagowy
pierwiastka stopowego, a; — zmiany parametru sieciowego w austenicie spowodowane stgzeniem
dodawanych pierwiastkow stopowych.

Mozliwo$¢ adaptacji zaleznosci (97) do warunkéw nie izotermicznych stworzyla reguta
addytywno$ci Sheila. Reguta ta oparta jest na zatozeniu, ze okres inkubacyjny przemiany

przebiegajacych przy ciaglym chlodzeniu mozna przedstawi¢ jako sumg¢ krotkich okresow
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izotermicznych. Podczas wytrzymania izotermicznego w temperaturze 7; realizowany jest utamek
At/ 7,; catkowitego okresu inkubacyjnego przemiany. Oznacza to, ze chwilowa predkos$¢ przemiany
zalezy tylko od temperatury i utamka objetosci poddanej przemianie, ale nie od historii zmian

temperatury [85,86]. Graficzng interpretacj¢ reguly addytywnosci przedstawiono na Rys.28.

krzywa chiodzenia
~— krzywa przemiany izotermicznej

e
logt

Rys.28. Schematyczne przedstawienie reguty addytywnosci [86].

Zapis matematyczny reguly jest nastgpujacy:

AT ¢od
Xt e [y (101)

si to

gdzie: A7, — czas wytrzymania izotermicznego w temperaturze 7;, 7, - okres inkubacyjny
przemiany izotermicznej zachodzacej w temperaturze 7.

Przemiana w warunkach anizotermicznych zaczyna si¢ woéwczas, gdy suma czastkowych
okresow inkubacyjnych bedzie rowna jednosci.

Wyrazenie (97) oraz regula zdefiniowana zaleznos$cia (101) pozwolily obliczyé okres

inkubacyjny przemiany y—o. w modelu numerycznym opracowanym w niniejszej pracy. Otrzymane

warto$ci dla przemiany y—a zachodzacej w warunkach izotermicznych oraz przy ciaglym

chlodzeniu zostaty zweryfikowane doswiadczalnie.
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5.5. Warunki poczatkowe i brzegowe modelu

5.5.1. Warunki poczatkowe i brzegowe dla wzrostu ferrytu ziarnistego

W modelach numerycznych przemiany dla wzrostu sferycznego, temperatury poczatku Ar; i
konca przemiany Ar; okreslono z krzywych dylatometrycznych. Warunkiem poczatkowym byla
stala warto$¢ stezenia w austenicie. Warunek brzegowy na powierzchni migedzyfazowej byt zgodny z
warunkiem Dirichleta (29). Na pozostatych powierzchniach obowiazywatl warunek Neumanna (30).

Dla dyfuzji w ukladzie 1D opisanej rownaniem (23), przyjgto nastgpujacy warunek

poczatkowy oraz warunki brzegowe na granicy faz:

c(x,0)=¢,, £<x<d, (102)
oc
ﬁ(d“t)zo (103)

C((f,t)=cya (104)

gdzie: n — wektor jednostkowy prostopadty do granicy ziaren austenitu.
Dla dyfuzji w uktadzie cylindrycznym opisanej rownaniem (67) oraz dyfuzji w uktadzie

sferycznym opisanej rownaniem (68) przyjeto nastgpujacy warunek poczatkowy i warunek

brzegowy:

c(r,0)=co, Ro<(<r, E<r <R (105)
oc

5 (B1)=0 (106)

clgst)=c,q (107)

gdzie: R - promien kota/kuli reprezentujacej ziarno austenitu, Ry - promien kota/kuli reprezentujacej
ziarno ferrytu.
W modelu 2D, zakladajacym ksztalt wielokata, rownanie (31) rozwiazano po natozeniu

nastepujacych warunkow poczatkowych i brzegowych:

e(x, , 0)=co (108)
@(xyt)zo (x y)eF r,.,r

on Y s > 1982513 (109)
0(5’ t) = Cy(x (1 10)

gdzie: I'},I',,I; - oznaczaja krawedzie oraz Sciany ziaren austenitu przedstawione na Rys.24.
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Dane termodynamiczne, takie jak stezenia: cq, ¢y, ¢y, Wyznaczone zostaly w funkcji
temperatury w oparciu o uktady rownowagi pochodzace z programu Thermocalc. Stgzenie wegla w

austenicie ¢, okreslano na podstawie zaleznosci [78,86]:

— CO_ffc(x

T f (111)

c

Utamek f; jest zdefiniowany jako stosunek objetoSci ferrytu do objgtosci pierwotnego ziarna
austenitu. Natomiast utamek objgtosci ferrytu x, jest stosunkiem objgtosci ferrytu do maksymalne;

mozliwej objgtosci ferrytu w danych warunkach, co wyraza zaleznos¢:

(Cycx —C )

X =
S
ff cya _Cot

(112)
Stezenie poczatkowe ¢y jest Srednim stezeniem wegla w stali. Spadek temperatury w czasie
chtodzenia z predkoscia v, jest okreslony zaleznoscia: 7=Tp - v, t.
Podczas przemiany musi by¢ spelniona zasada zachowania masy, czyli tyle wegla pojawi sig
w austenicie, ile wydyfunduje z obszaru ferrytu. Obliczane jest pole pod krzywa zmian st¢zenia
wegla w austenicie. Przesunigcie frontu przemiany nast¢puje w momencie, w ktorym speniony

zostal warunek:

d'r’

[eGdx—cy(d, - &) 2 dx(c, - c,) (113)
¢

Przyjecie warunku (113) oznacza, ze ruch granicy odbywa si¢ o staly krok dx, w momencie
kiedy do austenitu odprowadzona zostala wystarczajaca masa wegla, aby ruch granicy byt

uzasadniony.

5.5.2. Warunki poczatkowe i brzegowe dla wzrostu ferrytu plytkowego

Model wzrostu ferrytu ptytkowego Widmanstittena oparto na rozwiagzaniu réwnania Ficka,
zapisanego w ruchomym uktadzie wspétrzednych (62), przyjmujac znormalizowane warto$ci stgzen
U zdefiniowane zalezno$cia (63). Zgodnie z teoria przedstawiona w rozdziale 3.3, wprowadzono

nastgpujace warunki poczatkowe:
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Uo,o,o =C
Ui,po=0 dlai=0,..,a (114)

U..,=0 wfaziey

i,7,0
gdzie: a — wysoko$¢ progu.

Do okreslenia warunkow brzegowych wykorzystano wiedz¢ o mechanizmie powstawania
ferrytu Widmanstéttena zawarta w rozdziale 3.3. W konsekwencji, w modelu zastosowano dwa
warunki brzegowe: statego gradientu (UG) oraz statej predkosci (UV). Przy zatozeniu, ze atomy
moga si¢ przemieszcza¢ wylacznie w kierunku x (Rys.18), warunek brzegowy na powierzchni

bocznej progu ma postac:

Ui,—l,k = U[,l,k dlai=0,..,a (115)
Przesycenie w punkcie 0 jest state w czasie catej przemiany.

Qo = const
(116)

Uo,o,k =Cy

5.6. Parametry modelu

Gléwnym zZrodlem bledéw w symulacji przemiany y—a sa niedoktadnosci w okresleniu
wartosci wspotczynnikow dyfuzji wegla w austenicie. Podczas przemiany ustawicznie zmienia si¢
bowiem stgzenie wegla w austenicie, a sama przemiana zachodzi przy okreslonej temperaturze, lub
w pewnym zakresie temperatur. W niniejszej pracy czynniki te uwzgledniono w zadawanych
wartosciach wspotczynnika dyfuzji wegla. W przedmiotowej literaturze spotykano rézne modele
parametréw dyfuzyjnych, oparte gldwnie na pomiarach wspoétczynnika dyfuzji w zaleznosci od
temperatury i stezenia wegla [4,87]. W prezentowanym modelu matematycznym zastosowano

réwnanie opisujace wspotczynnik dyfuzji w funkcji stezenia wegla i temperatury, w postaci:

8339.9 1 :
; }:Xp{— [T—2.221><10 4](17767—26436%)} (117)

D=4.53x 107{1 +y.(1-y,)

gdzie: y=x./(1-x.).
Zalezno$¢ (117) zostata wyprowadzona przez Agrena [88] w oparciu o wielko$ci pomiarowe
zawarte w pracach Wellsa, Batza i Mehla [88]. Zaleznos$¢ ta daje dobre wyniki dla catego zakresu

temperatur Ars- Ar; co zostato miedzy innymi wykazane w pracach [88-90].
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Na Rys.29 przedstawiono wykres zaleznosci wspotczynnika dyfuzji wegla od temperatury 1
stezenia wegla w stopie uzyskane z zaleznosci (117). Przy wyborze tej zalezno$ci kierowano sig
przestanka, iz w zakltadanym w niniejszej pracy przedziale zmian temperatur oraz zmian st¢zenia

wegla w austenicie, zalezno$ci maja charakter liniowy w uktadzie In(D)=f(T).

—*— (D)Ac)
T[C] —o— In(D)=AT)
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Rys.29. Wplyw temperatury przemiany i st¢zenia wegla w austenicie na wartosci wspotczynnikow
dyfuzji wegla wg zaleznos$ci Agrena [88].

Zgodnie z analiza teoretyczna przedstawiona w rozdziale 2.2.2, w prezentowanym modelu
przemiany y—o. zastosowano izotropowy wspolczynnika dyfuzji wegla, wlasciwy dla sieci o

wysokiej symetrii.
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6. Wyniki wlasnych symulacji przemiany y—a i ich weryfikacja doswiadczalna

6.1. Metodyka i zakres badan do§wiadczalnych

Zaproponowany model matematyczny pozwalal na symulacje przemiany y—o dla stali o
okreslonych zawarto$ciach wegla i1 pierwiastkow stopowych, austenityzowanych przy rdéznych
temperaturach oraz chtodzonych z réznymi predkosciami. W numerycznym opisie mechanizmu i
kinetyki przemiany ograniczono si¢ do symulacji: segregacji weggla przed frontem przemiany,
réwnoosiowego wzrostu ziaren ferrytu, kierunkowego wzrostu ptytek ferrytu, zmian udziatu fazy
ferrytycznej podczas przemiany, stanowiacych gltowne charakterystyki przemiany y—o oraz do
generowania struktury austenitu. Znajomo$¢ segregacji wegla przed frontem przemiany miata
podstawowe znaczenie, gdyz w modelu numerycznym zatozono kontrolujacy wptyw dyfuzji wegla.

Segregacje wyrazono poprzez rozktad stezenia wegla i pierwiastkéw stopowych w ziarnach
austenitu przed frontem przemiany, réwnoosiowy wzrost ziaren ferrytu opisano zmiana $rednicy
ziarna ferrytu, a kierunkowy wzrost ptytek ferrytu poprzez wydtuzenie ptytek. Zmiang udziatu fazy
ferrytycznej podczas przemiany y—o wyznaczaly zdefiniowane w rozdziale 5.5 utamki: ferrytu f; 1
objetosci ferrytu xy.

Segregacj¢ rozumiano jako niejednorodno$¢ stezenia pierwiastkow przed frontem
przemiany. W opisie segregacji poslugiwano si¢ rowniez terminem spigtrzenie, okreslajacym
charakterystyczna forma segregacji, opisang np. dla wegla rozkladem stezenia pokazanym na Rys.5.

Wyznaczone numerycznie parametry przemiany planowano uzalezni¢ od stezenia wegla,
temperatury i czasu przemiany oraz predkosci chtodzenia. Wyniki symulacji mialy tez postuzy¢ do
wyznaczenia temperatur Ars,, Ary.. Wyrazenie (97) poshuzylo natomiast do wyznaczenia wartosci
okresu inkubacyjnego ;.

Teza pracy sformutowana w rozdziale 4 wiazala oceng poprawno$ci zaproponowanego
modelu z poréwnaniem wynikéw symulacji z wynikami badan do$wiadczalnych. Program badan
doswiadczalnych byt zbiezny z przedstawionym wyzej zakresem symulacji numerycznej przemiany
y—o.. W przeprowadzonych badaniach postuzono si¢ metodami metalograficznymi opisu
mikrostruktury prébek stali, poddanych réznym wariantom obrobki cieplnej. Ponadto
przeprowadzono pomiary dylatometryczne probek, ktore dostarczyly informacji o rzeczywistych
parametrach przemiany y—o w badanych stalach - temperaturach poczatku i konca przemiany y—a., a
w przypadku przemiany izotermicznej okreslenie wielko$ci okresu inkubacyjnego.

Materiat probek stanowily stale: z wytopow doswiadczalnych, zwane dalej stalami

modelowymi, stal niskostopowa o podwyzszonej wytrzymatosci, stal srednioweglowa do ulepszania
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cieplnego oraz stale ze zmienna zawarto$cia wegla, uzyskiwana na drodze naweglania. Sktad

analizowanych stali przedstawiono w tablicy I.

Tablica I Sklad chemiczny analizowanych stali
C [Mn |V Cu |Al |Mo |N Si P S Cr |[Ni |Nb
| 0.1 | 1.53]0.056|0.023|0.003| - |0.005]|0.075|0.018|0.016|0.005|0.022 -
11 0.18| 1.4 | 0.1 - 0.04 | - ]0.018| 0.34 |0.021|0.024 | 0.02 | 0.02 -
15G2ANDb | 0.15 | 1.22 - - 10.055| - - 0.30 | 0.02 [0.015 - - 0.027
St3S 0.16/0.43| - - 10.005]0.01| - | 0.23 |0.006|0.015| 0.01 | 0.02 -
C56D 0.54 | 0.62 - 0.15 1 0.005 | 0.02 - 0.19 |1 0.015(0.017 | 0.09 | 0.07 -

Stale I, II, 15G2ANb (PN-86/H-84018) naleza do grupy stali konstrukcyjnych o
podwyzszonej wytrzymatosci. Dodatek niobu w stali 15G2AND i1 wanadu w stalach I 1 II wplywat
na zahamowanie rozrostu ziarna, poniewaz tworzyly si¢, wykazujace duza dyspersjg, stabilne
wegliki oraz weglikoazotki tych pierwiastkow. Dodatek manganu obnizat predkos¢ przemiany y—ou
[21]. Stale konstrukcyjne o podwyzszonej wytrzymato$ci znajduja szerokie zastosowanie w
przemysle, ze wzgledu na korzystne wilasnosci i niskie koszty produkcji. Wykonywane sa z nich
migdzy innymi konstrukcje spawane i1 zgrzewane z blach uniwersalnych oraz grubych pretow [92].

W pracy wykorzystano rowniez wyniki badan doswiadczalnych na stali St3S wykonane w
Instytucie Metalurgii Zelaza w Gliwicach. Umozliwilo to dostep do danych termodynamicznych i
kinetycznych oraz modelu numerycznego przemian zachodzacych w tej stali [52]. Stal St3S (tablica
I) nalezy do stali niestopowych, konstrukcyjnych, ogoélnego przeznaczenia (PN-88/H-84020).
Znajduje ona zastosowanie na konstrukcje spawane, nosne 1 przenoszace obciazenia dynamiczne, a
takze na czesci konstrukeji zbiornikdw cisnieniowych, urzadzen dzwigowych oraz do produkc;ji rur.

Przy doborze wyzej wymienionych stali kierowano si¢ mozliwoscia odniesien do danych
literaturowych [31,55,56], a takze dazeniem do uproszczenia skladu strukturalnego prébek do
struktury ferrytycznej, z matym udziatem perlitu. Stale roznity si¢ zawartoscia wegla w zakresie
0.1+0.18%C.

Stal C56D nalezy do gatunku stali do ulepszania cieplnego (PN-EN 10083-2+A1:1999),
stosowanych na czgsci maszyn, pojazdéw i konstrukcji, w tym na czgéci $rednio obcigzone i
odporne na $cieranie, takie jak kota, wience, waty zgbate, osie oraz mato obciazone sprezyny [92].
Przy wyborze stali dazono do zapewnienia czytelnosci struktury Widmanstittena na tle struktury
perlitycznej, co mozliwe bylto dla stali o zawartosci wegla powyzej 0.4%. Srednia zawarto$¢ wegla
w stali C56D wynosi 0.54%, a manganu 0.62%.

Probki naweglone pozwolily na do$§wiadczalne wyznaczenie wptywu zawartosci wegla na

postep przemiany y—a., przy niezmiennej zawartosci pozostatych sktadnikéw stali. Do naweglania
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wybrano probki stali modelowej II. Wytworzenie w stali gradientu st¢zenia wegla zmuszato do

uwzglednienia tego faktu w interpretacji wynikow, co zostalo opisane w rozdziale 6.1.4.
6.1.1. Pierwotne ziarno austenitu

Okreslona doswiadczalnie wielko$¢ ziaren austenitu byla wprowadzana do modelu
numerycznego przemiany y—a dla wzrostu rownoosiowego. Ksztalt ziaren austenitu miat natomiast
weryfikowac¢ strukture austenitu wygenerowana algorytmem Voronoi.

W celu okreslenia wielko$ci oraz ksztaltu pierwotnego ziarna austenitu przy zalozonej
temperaturze austenityzowania zastosowano metod¢ siatki cementytu [29]. Metoda ta polega na
powolnym chtodzeniu austenityzowanej stali nadeutektoidalnej do temperatury Ar;, na skutek czego
na granicy ziaren wydziela si¢ siatka cementytu wtornego Fe;Cp. W badaniach dysponowano
stalami niskoweglowymi I, IT oraz 15G2ANb. Konieczne bylo zatem naweglenie probek w przyjete)
temperaturze austenityzowania i doprowadzenie do wydzielenia cementytu wtdrnego na granicach
pierwotnego ziarna austenitu. Probki zostaty naweglone w temperaturach: 960°C (stal 1), 920°C (stal
II), 870°C (stal 15G2AND), przez okres 5 h, a nastepnie chtodzone z piecem z predkoscia 0.05°C/s.

Zastosowane warunki naweglania pozwolity na uzyskanie w stali modelowej 1, struktury
nadeutektoidalnej 1 w konsekwencji pomiaru dokonano na siatce cementytu drugorzegdowego FesCyy.
Przy powierzchni probek ze stali II oraz stali 15G2ANDb, otrzymano strukturg eutektoidalng i w
zwiazku z tym do pomiaréw uzyto siatkg ferrytu, w strefie warstwy naweglonej o strukturze
ferrytyczno-perlitycznej.

Pomiary pierwotnego ziarna austenitu, tozsamego z oczkami siatki ferrytu lub cementytu,
wykonano metoda siecznych, na kopiach mikrostruktur. Zastosowano 10 po6l widzenia o

powigkszeniu 400x, rzucajac na kazde pole po 40 siecznych.

6.1.2. Segregacja wegla przed frontem przemiany y—o

Segregacje wegla w ziarnach austenitu przed frontem przemiany y—o badano na zgtadach
poprzecznych pretow @6 ze stali modelowej II, naweglanych, przy temperaturze 960°C, przez okres
5 godzin, w o$rodku o potencjale weglowym 1.2%C. Obrobke cieplna probek nawegglonych
przedstawiono w rozdziale 6.1.4. Badano rozklad st¢zenia wegla w martenzycie strefy ferrytyczno-
martenzytycznej, w okolicy rosnacych ziaren ferrytu. Zawartos¢ wegla w martenzycie odpowiadata
zawarto$§ci tego pierwiastka w austenicie, w okreslonym stadium przemiany y—o.
Wysokotemperaturowy stan procesow dyfuzyjnych w austenicie zatrzymano poprzez hartowanie.

Biorac pod uwage problemy analityczne okreslenia lokalnej zawartosci wegla na poziomie 0.01%C,
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do opisu segregacji postuzono si¢ posrednia metoda pomiaru nanotwardosci. Przyjmujac za Bainem
[91] proporcjonalnosé twardo$ci martenzytu do zawarto$ci wegla uznano, ze rozktad nanotwardosci
powinien dobrze reprezentowac rzeczywista segregacj¢ wegla przed frontem przemiany i stanowic
odniesienie dla wynikéw symulacji numerycznej. Pomiary przeprowadzono na urzadzeniu Nano-
Hardness Tester firmy CSM Instruments w Katedrze Inzynierii Powierzchni 1 Analiz Materialow

AGH, przy obciazeniu 10 mN. Pomiary wykonano dla obszarow o $redniej zawartosci 0.4% C.

6.1.3. Kinetyka przemiany y—a.

Kinetyke przemiany y—o, reprezentowana zmiang utamka objgtosci fazy ferrytycznej w
czasie, badano na probkach przygotowanych w sposéb analogiczny do probek z badan segregacii.
Pomiar ulamka fazy ferrytycznej wykonywano metoda siatki na mikrofotografiach struktury
obserwowanych przy powigkszeniu 400x. Analizowany obszar wyznaczaly zalozone S$rednie
zawarto$ci wegla: 0.2%C, 0.3%C, 0.4%C 1 0.5%C, z odchyleniem +0.05%, a obliczony udzial fazy
ferrytycznej reprezentowal przyjeta dla mierzonego obszaru $rednig zawarto§¢ wegla. Na obszar ten
rzucono statystycznie 918 weztow siatki. Zastosowana procedura pozwalata na pomiary ilosciowe w
obszarze 200x650 pm, z dokladnoscia dla 0.2%C+0.05%C 1 taka wartos¢ odchylenia

standardowego zostala uwzgledniona dla wszystkich przypadkéw zawartosci wegla.
6.1.4. Wazrost réwnoosiowy ferrytu

Badania dos$wiadczalne rownoosiowego wzrostu ziaren ferrytu prowadzono na prébkach
stali modelowych I i II, stali 15G2ANbD oraz stali St3S (tablica I). Wzrost rownoosiowy ferrytu
badano réwniez na probkach naweglonych.

Weryfikacje symulacji réwnoosiowego wzrostu ziaren ferrytu w badanych stalach
modelowych I i II oparto na rzeczywistych parametrach przemiany - warto$ciach temperatur Ar; i
Ar; oraz okresu inkubacyjnego 7, dla r6znych predkosci chtodzenia. Parametry te okre§lono metoda
dylatometryczna na dylatometrze Adamel DT1000, w Katedrze Metaloznawstwa i Metalurgii
Proszkow AGH. Do weryfikacji symulacji przemiany y—a w stali 15G2ANb zastosowano natomiast
parametry przemiany wyznaczone w oparciu o wykres CTP, uzyskany z kart materiatowych stali
[93] i przedstawiony na Rys.A1 (Aneks I).

W przypadku stali I, II i 15G2ANb dysponowano réwniez uktadami réwnowagi, ktore
pozwolily na wyznaczenie wartoSci stgzen: cq, ¢y, Cyp, W zaleznoSci od temperatury. Uklady

réwnowagi przedstawiono na Rys.A2.
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W modelu numerycznym przemiany y—a dla stali St3S wykorzystano wykres CTPc
(Rys.A3). W oparciu o ten wykres dokonano poréwnania rzeczywistych temperatur poczatku i
konca przemiany y—o. z warto$ciami obliczeniowymi. Funkcje termodynamiczne opisujace uktad
rOwnowagi fazowej, zebrane w tablicy X, uzyto jako dane wejsciowe do modelu numerycznego.

Wielkosci ziaren ferrytu ziarnistego (dalej nazywanych ziarnami ferrytu) mierzono metoda
siecznych, dla 10 pdl widzenia, na ktore rzucono po 40 siecznych. Struktur¢ obserwowano przy
powickszeniu 400x.

W przypadku probek uprzednio naweglonych analizowany obszar wyznaczaty, podobnie jak
w badaniu segregacji wegla, zalozone $rednie zawartos$ci wegla: 0.2%C, 0.3%C, 0.4%C 1 0.5%C, w
przedziale +0.05%. Srednie zawartoéci wegla na przekroju warstwy naweglonej wyznaczono w
oparciu o wykres zmian st¢zenia wegla z odlegloécia, przedstawiony na Rys.A4, a otrzymany z
modelu numerycznego [94]. Przyjgto, ze zmierzona $rednica ziaren ferrytu bedzie reprezentowata
przyjeta dla mierzonego obszaru S$rednia zawarto$¢ wegla. Sposob przygotowania probek byt
nastgpujacy: austenityzowanie przy temperaturze 960°C przez okres 10 minut, chlodzenie z
predkoscia 0.05°C/s przerywane hartowaniem w wodzie po osiagnieciu przez probki temperatur:
800°C, 780°C, 760°C i 740°C, a w przypadku temperatury 780°C hartowanie kolejnych probek po
uptywie: 1000 oraz 2000 sekund. Ten ostatni zabieg nie byt czystym przypadkiem wyzarzania
izotermicznego. Probki chtodzono z predkoscia 0.05°C/s z temperatury 960°C i przemiana y—a
rozpoczynala si¢ przy chlodzeniu ciaglym, a kontynuowana byta w sposéb izotermiczny. Zostato tu
uwzglednione w interpretacji wynikdw badan. Otrzymano w ten sposob probki o strukturze
zmieniajacej si¢ na przekroju - od struktury martenzytycznej przy powierzchni bocznej, do struktur

ferrytyczno-martenzytycznych w giebi probek.

6.1.5. Wzrost kierunkowy ferrytu

Symulacje wzrostu kierunkowego ptytek ferrytu Widmanstéttena weryfikowano na probkach
stali C56D (tablica I).

Przemiana austenitu w ferryt Widmanstittena zachodzi w $cisle okreslonych warunkach,
ktore opisano w rozdziale 2.3. Kierujac si¢ tymi danymi przeprowadzono austenityzowanie probek
w temperaturach 1000, 1100 i 1200°C, chlodzac je nastepnie z predkoscia 4.0°C/s. Dysponowano
rowniez probka stali po zabiegu normalizowania przy temperaturze 820°C. Dlugo$¢ x i grubo$é¢ y
ptytek ferrytu Widmanstittena mierzono na mikrofotografiach, a wyniki opracowano statystycznie.
Obserwacje mikroskopowe struktur probek wykonano na mikroskopach metalograficznych AXIO

Zeiss oraz Leica.
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6.2. Wyniki badan doswiadczalnych

6.2.1. Doswiadczalne wyznaczenie parametrow przemiany y—a w stalach modelowych

Na podstawie krzywej dylatometrycznej z badan wstgpnych stali modelowej 1,
przeprowadzonych w celu wyznaczenia punktow przetomowych stali (Rys.A5), okreslono
temperature Ac3=910°C. Zgodnie z zasadami doboru temperatury austenityzowania (30 do 50°C
powyzej Acs), przyjeto jej warto$¢ na rowna 960°C. Kolejne probki chtodzono od tej temperatury z
roznymi  predko$ciami, z zakresu: 0.05+150°C/s. Na Rys.A6 przedstawiono krzywe
dylatometryczne przemiany zachodzacej dla réznych predkosci chlodzenia v,,. Dla poszczegolnych
predkosci chlodzenia okre$lono temperatury Ars, i Ari, odpowiadajace poczatkowi i koncowi
przemiany y—a.

Dla stali I wyznaczono ponadto doswiadczalnie okres inkubacyjny przemiany y-o w
warunkach izotermicznych. W tym celu probke ze stali I nagrzano do temperatury 960°C, nastepnie
schtodzono z predkoscia 150°C/s do temperatury 800°C i wytrzymano izotermicznie przez okres 4
godzin. Bardzo dlugi czas wytrzymania izotermicznego wynikal z faktu, iz nie dysponowano
wykresem CTP dla tej stali i w tych warunkach mozna bylo zarejestrowaé¢ zaréwno dlugie, jak i
krotkie okresy inkubacyjne. Otrzymana krzywa zmian wydluzenia probki z czasem przedstawiono
na Rys.A7. Okres inkubacyjny przemiany, wyznaczony jako czas odpowiadajacy punktowi
przegigcia na krzywej, wynidst 7 sekund.

Temperature Acs dla stali I, rowna 920°C, przyjeto w oparciu o wykres CTPc stali
zawierajacej 0.18%C 1 1.5 %Mn [95]. Probki chtodzono z tej temperatury z predkosciami z zakresu
0.05+5.0°C/s. W wyniku interpretacji krzywych dylatometrycznych, przedstawionych na Rys.AS8,
okreslono temperatury Ars, i Ars; oraz wartosci okresoOw inkubacyjnych z; dla poszczegolnych
predkosci chtodzenia.

Okres inkubacyjny przemiany izotermicznej y—a dla stali II okreslono dylatometrycznie na
probee nagrzanej do temperatury 920°C, nastgpnie schtodzonej z predkoscia 150°C/s do temperatury
750°C i wytrzymanej izotermicznie przez okres 2 godzin. Takie same badania wykonano dla
przemiany izotermicznej w temperaturze 800°C. Otrzymane krzywe zmian wydluzenia probki z
czasem przedstawiono na Rys.A9.

Temperature Ar; dla stali 15G2ANDb, rowna 870°C, przyjeto w oparciu o wykres CTPc dla
stali o zawartosci 0.15%C 1 1.22%Mn. Wyznaczono temperatury A4r3, 1 Ar3; oraz warto$ci okresow

inkubacyjnych z; dla predkos$ci chtodzenia z zakresu 0.05+5.0°C/s.
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Wykres CTPc przedstawiony na (Rys.A3) postuzyl do wyznaczenia temperatury Ars
(4r;=850°C) oraz temperatury Arsp1 Ary dla stali St3S.

Okreslone doswiadczalnie warto$ci parametrow przemiany y—o przy chlodzeniu ciaglym
oraz wartosci okresu inkubacyjnego przemian izotermicznych dla stali I, II, St3S a takze wartosci

parametroOw przemiany wyznaczone z wykresu CTPc dla stali 15G2ANDb, zebrano w tablicy II.

Tablica Il  DoSwiadczalne parametry przemiany y—a w badanych stalach

Parametry przemiany y—a stali modelowej I

Predkos¢ chtodzenia v, [°C/s] 0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Temperatura Ars, [°C] 850+12 - 820+20 - 80010 | 720+10
Temperatura Ar3; [°C] 760£15 - 700+30 - 615+20 | 480+10
Wartosci okresu inkubacyjnego przemiany y—a dla stali modelowe;j |

Temperatura przemiany [°C] 800

Okres inkubacyjny 7 [s] 7

Parametry przemiany y—a stali modelowej 11

Predko$¢ chtodzenia v, [°C/s] 0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Temperatura Ars, [°C] 845+10 | 830+5 - 800+10 - -
Temperatura Ary; [°C] 750+£10 | 740+5 - 720+20 - -
Wartosci okresu inkubacyjnego przemiany y—o. dla stali modelowej 11

Temperatura przemiany [°C] 800 750

Okres inkubacyjny 7 [s] 3 4
Parametry przemiany y—a stali 15G2ANDb okreslone z wykresu CTPc

Predko$¢ chtodzenia v, [°C/s] 0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Temperatura Ars, [°C] 780+£10 - 77510 | 760+10 - -
Temperatura Ary; [°C] 66010 - 650+£10 | 630+10 - -
Parametry przemiany y—a stali St3S okreslone z wykresu CTPc

Predko$¢ chtodzenia v, [°C/s] 0.02 0.05 0.1 0.2 0.5 -
Temperatura Ars, [°C] 81610 | 814+10| 812+10 | 806+10 | 800+10 -
Temperatura Ary; [°C] 780+10 | 77510 | 76510 | 76210 | 755+10 -
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6.2.2. Wyniki pomiaru wielkosci ziaren austenitu

Wielkosci pierwotnego ziarna austenitu, niezbgdne do wyznaczenia ulamka ferrytu f; oraz
ulamka objgtosci ferrytu x;, okreSlono zaprezentowana wczesniej metoda siatki cementytu lub
metoda siatki ferrytu [29]. Mikrostruktury badanych stali otrzymane po przeprowadzeniu
nawegglania przedstawiono na Rys.A20-Rys.A22. Wyniki pomiaru wielko$ci pierwotnego ziarna
austenitu zebrano w tablicy III. Przy przyjetych temperaturach austenityzowania otrzymano
struktury austenityczne o wielkos$ci ziaren od 20 do 72 um. W eksperymencie zastosowano rézne
temperatury austenityzowania, co bylo podyktowane zasadami doboru wiasciwej temperatury
austenityzowania dla danej stali. Zgodnie z teoria przemiany austenitycznej przy wyzszych
temperaturach austenityzowania stwierdzono rozrost ziaren austenitu. Efekt rozrostu byt

kontrolowany wydzieleniami wegliko-azotkéw, co najsilniej przejawito si¢ w stali 15G2ANbD.

Tablica IIl  Zestawienie wielkosci pierwotnego ziarna austenitu

Stal Temperatura Wielkos$¢ pierwotnego ziarna austenitu
austenityzowania [°C] dy [um]
I 960 72.0+8.8
1 920 46.0+10.0
15G2ANDb 870 20.143.2

6.2.3. Wyniki badan segregacji wegla przed frontem przemiany y—o

Oceng segregacji wegla przed frontem przemiany przeprowadzono na podstawie pomiarOw
nanotwardo$ci w tym obszarze. Wyniki pomiaréw nanotwardo$ci martenzytu przed frontem
przemiany y—a., na probkach stali o zawartosci 0.4%C, hartowanych po chlodzeniu z predkoscia

0.05°C/s do temperatur: 780°C, 760°C i 740°C, przedstawiono w tablicy IV i na Rys.30.
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Tablica IV Wyniki pomiaru nanotwardos$ci martenzytu przed frontem przemiany y—o

Temperatura przemiany T [°C]
Odleglosé od frontu
przemiany X [um] 780 760 740
Nanotwardos¢ nHV;

0 538+34 585+27 549+32
1 522 556 490
2 506 537 440
3 488 517 391
4 487 544 370
5 459 532 393
6 417 517 415
7 425 496 430
8 - - 385
9 - - 373

600 - . 780°C 850 + 760°C

550 - | 600 -

500 - T s e

z r 1 > o]
A S TR S SR U R S A SR T S T T S TR S
a) X [um] b) X [pm]
600 -
« 740°C
550+ «
%_ 450 q
3000 1 2 3 4 5 BI 7 8 -‘.I! 1|0 1I1
X [pm]

c)

Rys.30. Rozktad nanotwardo$ci martenzytu przed frontem przemiany y—a.: a) 780°C, b) 760°C, ¢)
740°C.
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Uzyskane wyniki wskazuja na lokalny wzrost nanotwardo$ci w okolicy powierzchni
migdzyfazowej ferryt-martenzyt (austenit przed przesyceniem), tym silniejszy, im nizsza byla
temperatura przemiany. Swiadczy to o segregacji wegla w austenicie przed frontem przemiany y—a.
Na wykresach do§wiadczalnych w odniesieniu do linii trendu zaznacza si¢ systematyczny, lokalny
wzrost 1 lokalny spadek nanotwardo$ci w strefie, w ktorej twardo$¢ powinna by¢ juz stata. Wzrost
mozna interpretowacé segregacja wegla przed frontem przemiany, ponizej powierzchni zgladu, a

lokalne spadki obecnos$cia austenitu szczatkowego, co stanowi dodatkowy dowdd segregacji wegla.

6.2.4. Wyniki badan kinetyki przemiany y—o

Badania kinetyki przemiany y—a wykonano zgodnie z metodyka przedstawiona w rozdziale
6.1.3. Doswiadczalne wartosci utamka objgtosci ferrytu x; zdefiniowanego w rozdziale 5.5,
zestawiono w tablicy V oraz na Rys.31. Wykorzystano tu probki naweglone, stosowane uprzednio
do pomiaréw wielkosci ziaren ferrytu. Postep przemiany y—a zalezny byt od zawartosci wegla w
badanym miejscu przekroju préobki, temperatury i czasu trwania przemiany. W warunkach
chlodzenia ciagtego z predkoscia 0.05°C/s, przy temperaturze 740°C uzyskano w stali zawierajacej
0.2-0.3%C, postep przemiany szacowany na 0.87-0.90. W stalach zawierajacych 0.4-0.5%C udziat
ferrytu wynosit w tych warunkach do 0.76-0.82. Zrdznicowanie ulamka objgtosci ferrytu x, dla
temperatur 760°C i 780°C bylo nieznaczne przy niskich stezeniach wegla, zwiekszalo sie za$§ ze
wzrostem zawarto$ci wegla. Udzial ferrytu wzrastal ze wzrostem czasu wytrzymania probki przy
temperaturze 780°C, przy czym zaawansowanie przemiany y—o. przed osiagnieciem tej temperatury

okreslono na 0.73-0.87.

TablicaV. Wyniki pomiarow ulamka obje¢tosci ferrytu X; w probkach naweglanych

Temperatura [°C]
800 780 760 740
Stezenie wegla Ulamek objetosci ferrytu X¢
0.2 %C 0.37 0.85 0.84 0.88
0.3 %C 0.29 0.84 0.79 0.87
0.4 %C 0.09 0.79 0.73 0.82
0.5 %C 0.08 0.73 0.57 0.76
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Czas trwania przemiany [s] przy temperaturze 780°C
0 1000 2000

Stezenie wegla Ulamek objetosci ferrytu X [um]
0.2 %C 0.85 0.89 0.91
0.3 %C 0.84 0.88 0.89
0.4 %C 0.79 0.86 0.87
0.5 %C 0.73 0.76 0.79

Wyniki pomiarow zestawione na Rys.31 wskazuja na niewielkie zrdéznicowanie postgpu

przemiany w warunkach chtodzenia ciaglego dla temperatur 740-800°C, przy niskich zawarto$ciach

wegla w stali. Dla calego badanego zakresu stezen wegla w stali, postep przemiany przy 800°C jest

zdecydowanie mniejszy, niz ma to miejsce w nizszych temperaturach.

1.0 T°C]
LI {]]1]
1 4 4 = 780
- n ? ]
0.8 : A 760
- 4 < 740
0.6
]
L]
0.4
[
L ]
0.2
L °
DD T T T T T T T v 1
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6

stezenie C [%]

Rys.31. Zmiana wielko$ci utamka ferrytu x, ze zmiang st¢zenia weggla w stali dla réznych
temperatur przemiany y—a.

6.2.5. Wyniki pomiaru wielkoS$ci ziarna ferrytu ziarnistego

Na Rys.A10-Rys.A13 (Aneks II) przedstawiono przykladowe mikrostruktury stali I po

chtodzeniu z temperatury 960°C, z predkosciami: 0.05, 1.0, 10.0 i 150°C/s. Obserwacje

mikrostruktury stali wskazuja, ze wielko$¢ ziaren nie jest jednorodna. Lokalnie wystgpuja bardzo

mate lub bardzo duze ziarna. We wszystkich przypadkach otrzymano struktur¢ ferrytyczna, o

zréznicowanej wielkosci ziaren, z cementytem trzeciorzgdowym Fes;Cy.

75



Mikrostruktury stali IT otrzymane po chtodzeniu z temperatury 920°C z predkos$ciami 0.05,
0.1, 5.0°C/s pokazano na Rys.A14-Rys.A16. Widoczna jest struktura ferrytyczno-perlityczna z
duzymi koloniami perlitycznymi, w ulozeniu pasmowym.

Na Rys.A17-Rys.A19 zaprezentowano mikrostruktury stali 15G2ANb otrzymane po
chtodzeniu z temperatury 870°C, z predko$ciami: 0.05, 0.1, 5.0°C/s. Obserwowano mikrostrukture
ferrytyczno-perlityczna, z silna pasmowoscia strukturalng zwiazana ze struktura pierwotna stali

(segregacja fosforu). Wyniki pomiaré6w wielkosci ziaren ferrytu zestawiono w tablicy VI.

Tablica VI Zestawienie doSwiadczalnych wielkosci ziaren ferrytu

Stal I

Predkos¢ chtodzenia v, [°C/s] 0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Wielkos¢ ziarna ferrytu do [um] 145 2462| - 32,0423 - |11.122.4] 8.0£1.0
Stal IT

Predkos$¢ chtodzenia v, [°C/s] 0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Wielkos¢ ziarna ferrytu do [um] |36.145.1(28.244.1| - [10.0£2.0| - -
Stal 15G2AND

Predko$¢ chtodzenia v, [°C/s] 0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Wielkos$¢ ziarna ferrytu d,, [um] 91+1.1 - 50+£03 | 42402 - -

Mikrostruktury probek stali II poddanej nawgglaniu, a nastgpnie obrobcee cieplnej zgodnie z
przyjetymi warunkami (rozdzial 6.1.4), zaprezentowano na Rys.A23-Rys.A28. Ferryt i pozostajace
z nim w rownowadze zahartowane obszary austenitu sa rOwnomiernie rozmieszczone w objetosci
probek. Ziarna ferrytu tworza skupiska, w ktoérych maja posta¢ rownoosiowa 1 charakteryzuja si¢
silnie zréznicowana wielko$cia. Wyniki pomiaru wielko$ci ziaren zamieszczono w tablicy VII.
Obserwuje si¢ staby wzrost ziaren ferrytu wraz ze zwigkszeniem st¢zenia wegla w stali.

Wplyw czasu wyzarzania badanych probek przy temperaturze 780°C na wielko$¢ ziaren
ferrytu pokazano na Rys.32. Dla poszczegdlnych obszarow, charakteryzujacych si¢ réznym
stezeniem wegla, wielko$¢ ziaren rosta wykladniczo. Najwigksze ziarna obserwowano w obszarach

nawegglonych do 0.2%C, najmniejsze w obszarach o st¢zeniu 0.5%C.
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Tablica VII. Wyniki pomiaréw wielkosci ziarna ferrytu w probkach naweglanych,
chlodzonych z predkoscia 0.05 i przesycanych w wodzie

Temperatura [°C]
800 780 760 740
Stezenie wegla Wielkos¢ ziarna ferrytu d, [um]
0.2 %C 42.3+9.2 42.0+14.8 47.7x12.5 43.6+11.3
0.3 %C 36.0+10.8 36.0+11.3 43.9+8.4 36.5+10.8
0.4 %C 28.9+7.4 29.6+9.9 32.5£7.9 33.749.8
0.5 %C 24.9+5.7 24.9+5.5 24.9+6.3 26.4+7.3
Czas wytrzymania izotermicznego [s] przy temperaturze 780°C
0 1000 2000
Stezenie wegla Wielkos$¢ ziarna ferrytu d, [um]
0.2 %C 42.0+14.8 46.4+14.1 47.0+£10.7
0.3 %C 36.0+11.3 37.4+£10.4 39.249.4
0.4 %C 29.649.9 32.0+8.2 32.9+7.4
0.5 %C 24.9+5.5 25.9+7.3 26.74+6.6
50 - %C
- " v
ol oo 03
§ Y
‘Eu 304,
1a - 4
20 4
0 500 1000 1500 2000 2500
czas |s]

Rys.32. Wplyw czasu wytrzymania, przy temperaturze 780°C, na $rednicg ziaren ferrytu dj,.

6.2.6. Wyniki pomiaru wielkos$ci plytek ferrytu Widmanstiittena

Na Rys.A29 przedstawiono mikrostrukturg stali C56D w stanie normalizowanym, a na

Rys.A30-Rys.A32 - po chtodzeniu warunkujacym powstanie struktury Widmanstéttena. W stanie
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normalizowanym uzyskano strukturg ferrytyczno-perlityczna. Potwierdza to poprawnos$¢ przyjetych
warunkéw normalizowania stali. Zastosowanie wyzszych temperatur austenityzowania od
temperatury normalizowania prowadzito do wzrostu ziaren austenitu, a w konsekwencji szybkiego
chlodzenia, do utworzenia struktury Widmanstéttena.

W mikrostrukturze badanych probek mozna bylto zidentyfikowaé strukture ferrytyczno-
perlityczna, z ferrytem tworzacym siatke¢ na granicach pierwotnego ziarna austenitu oraz z ferrytem
ptytkowym. Rozw¢j struktury Widmanstittena, wyrazony iloscia ptytek w mikrostrukturze i ich
wielko$cia, uzalezniony byl od temperatury austenityzowania. Przy temperaturze 1000°C
obserwowano pojedyncze ptytki ferrytu, lub pozostajace w matych skupiskach. Plytki rozpoczynaty
wzrost na pierwotnych granicach ziaren austenitu, a rownolegle z nimi na tych samych granicach
tworzyta si¢ siatka ferrytu. W poszczegdlnych ziarnach obserwowano jedna orientacje
krystalograficzna ptytek, a same plytki wypeiaty kilka procent powierzchni ziaren kolonii
perlitycznych, otoczonych siatka ferrytu.

W probkach austenityzowanych przy temperaturze 1100°C nasilita sie struktura
Widmanstittena. Obserwowano pojedyncze plytki oraz drobne 1 grube skupiska plytek. W
niektorych ziarnach widoczne bylo charakterystyczne utozenie skupisk ptytek pod katem 60 i
120°C.

Podwyzszenie temperatury austenityzowania do 1200°C powodowalo zwigkszenie dtugosci i
grubosci plytek oraz zaggszczenie skupisk. Zachowana zostaje siatka ferrytu po granicach
pierwotnego ziarna austenitu. W strukturze pojawiaja si¢ pojedyncze plytki i ich skupiska,
niezwiazane z siatka ferrytu, co miato miejsce przy nizszych temperaturach.

Dhugos¢ oraz grubos$¢ ptytek mierzono na mikrofotografiach, a opracowane statystycznie

wyniki pomiar6w umieszczono w tablicy VIII oraz zaprezentowano na Rys.33.

Tablica VIII Zestawienie wielkosci plytek ferrytu Widmanstittena

Temperatura [°C] 1000 1100 1200
Dlugosé plytki X [um] 20.129.9 4155167 43.1=13.1
Grubos¢ plytki y [um] 1.6+0.5 2.7+0.7 5.0£1.3

Wpltyw temperatury austenityzowania na dlugos¢ i grubos¢ plytek ma charakter
wykladniczy. Zaznacza si¢ silne zroznicowanie dlugosci ptytek. Odchylenie standardowe jest
bliskie 40% badanej wielkos$ci. Relatywnie mniejsze jest zrdznicowanie grubosci plytek.

Odchylenie standardowe tej wielko$ci wynosi okoto 27%.
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Rys.33. Wplyw temperatury austenityzowania na wymiary x, y ptytek ferrytu.

6.3. Symulacje numeryczne

W rozdziatach 5.5.1 i 5.5.2 zdefiniowano warunki poczatkowe i1 brzegowe rownan modelu
matematycznego przemiany y—o. Powyzsze warunki wyrazono funkcjami: cq, ¢y, cp=AT7),
opartymi na ukladach réwnowagi Fe-Mn-C (Rys.A2). Funkcje zastosowane w modelu
numerycznym wzrostu réwnoosiowego ferrytu zebrano w tablicy IX. W modelu numerycznym
wzrostu ptytek Widmanstittena wykorzystano jedynie $rednia zawarto$¢ wegla w stali C56D,

zgodnie z tablica 1.

Tablica IX Réwnania opisujace parametry modelu

co = 0.0755378 + 0.000294747 T - 4.115975866x107T >

Stal 5638 €y =0-0.00292826 AT, +1.7627787*x10° AT,%,  gdzie: ATy= T- Ars
¢y = -1.05383 + 0.002485 T

co = -(T-785)/120000
Stal I ¢y =(T-845)/210

c,p = (T+80.12)/880

co = -(T-795)/120000
Stal I1 cro =(7-850)/210
¢y = (T+80.12)/880

¢o. = -(T-805)/125000
Stal ISG2ANb | . — (7:860)/240

¢y = (T+80.12)/880
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6.3.1. Model numeryczny struktury austenitu

Otrzymane w wyniku obliczefi numerycznych wielkos$ci ziaren ferrytu nalezato odnie$¢ do
wielko$ci ziarna austenitu, w ktorym dane ziarno ro$nie. W tym celu powstal numeryczny model
ksztaltu ziarna austenitu. W modelu tym struktur¢ austenitu wygenerowano przy wykorzystaniu
algorytmu Voronoi, ktéry opisano w rozdziale 3.6. Dane wprowadzane do algorytmu, w tym
wielko$¢ obszaru, ilo§¢ ziaren, oraz miejsca centralne ziaren, pochodzily z analizy mikrofotografii
pierwotnego ziarna austenitu. Na Rys.35-Rys.38 przedstawiono wygenerowana dla czterech
gatunkéw stali struktur¢ austenitu, nalozona na mikrofotografie. Widoczne jest znaczne
podobienstwo pomiedzy komorkami Voronoi i rzeczywistymi ziarnami austenitu. Komoérki maja
prawie taka sama topologig jak ziarna, a wigc liczbg $cian, wielko$¢ katow, Srednig wielko$¢.

Z narozy wygenerowanych ziaren austenitu symulowano wzrost ziaren ferrytu z predko$cia
wynikajaca z modelu numerycznego przemiany y—a dla szesciokatnych ziaren ferrytu. Do
obliczenia liczby zarodkow ferrytu zastosowano wzor (66), przy czym wprowadzono wartos$¢ ¢
rowna 300s. Miejsca zarodkowania okre$lono losowo, rozktadem Poissona. W rezultacie
otrzymano, obok graficznego przedstawienia struktury (Rys.34), wspoirzedne okreslajace potozenie

narozy i krawedzi poszczeg6lnych ziaren ferrytu i austenitu.

Rys.34. Symulacja numeryczna wzrostu ferrytu ziarnistego w narozach ziaren austenitu
wygenerowanego przy pomocy algorytmu Voronoi.
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Rys.35. Wygenerowane struktury Voronoi natozone na mikrofotografie pierwotnego ziarna
austenitu stali L.

"?-. ‘]Zﬁ ."Vm 3.
3

Rys.36. Wygenerowane struktury Voronoi nalozone na mikrofotografie pierwotnego ziarna
austenitu stali II.

Rys.37. Wygenerowane struktury Voronoi nalozone na mikrofotografie pierwotnego ziarna
austenitu stali 15G2ANbD.
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Rys.38. Wygenerowane struktury Voronoi nalozone na mikrofotografie pierwotnego ziarna
austenitu stali C56D.

Przedstawione wyniki symulacji struktury pierwotnej austenitu stanowi¢ moga w potaczeniu
z modelem przemiany y—o cyfrowa reprezentacj¢ materiatu [96,97]. Ponadto pozwalaja na
okreslenie $redniej wielkos$ci ziarna austenitu, ktora to wielko$¢ stanowi dana wejsciowa do modelu

numerycznego przemiany ferrytycznej y—o.

6.3.2. Symulacja numeryczna segregacji wegla przed frontem przemiany y—a

W czasie przemiany y—o nastgpuje segregacja wegla 1 pierwiastkdw stopowych przed
frontem przemiany. Symulacje numeryczne segregacji we¢gla wykonano modelem 1 (stosunek
odcinkow) oraz modelem 4 (szeSciokat w szesciokacie), dla stali o zawartos$ci wegla od 0.2-0.5%C,
przy chtodzeniu ciaglym z predko$cia 0.05°C/s. Wyniki symulacji numerycznych zaprezentowane
ponizej przedstawiaja segregacj¢ wegla po zakonczeniu przemiany y—a.

Na Rys.39 przedstawiono symulowana segregacj¢ wegla przed frontem przemiany y—o w
stalach o roznej zawartosci wegla. Obliczenia wykonano wedtug modelu 1. W zaleznos$ci od sktadu
stali zaprezentowano krzywe segregacji dla czterech, dwoch 1 jednej temperatury. Ograniczenie to
wynikato z obnizenia temperatury 4,3, ze wzrostem zawartoSci wegla w stali ponizej zalozonych
temperatur. Potozenie krzywych zmian stg¢zenia na wykresie jest wynikiem przesunigcia frontu
przemiany y—a wzdhuz osi x. Obserwowano spigtrzenie wegla przed frontem przemiany zalezne od
sktadu stali i temperatury przemiany. Ogodlnie, spigtrzenie bylo tym silniejsze, im nizsza byla

temperatura przemiany 1 wyzsza zawarto$¢ wegla w stali.
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Rys.39. Segregacja wegla przed frontem przemiany y—o w stali o zawartosci: a) 0.2%C, b) 0.3%C,
¢) 0.4%C, d) 0.5%C, obliczona wedlug modelu 1.

Wyniki symulacji numerycznej segregacji wegla przed frontem przemiany y—a dla modelu 4
przedstawiono na Rys.40. W stali o $redniej zawartosci wegla 0.2%C zaznacza si¢ dla
poszczegoOlnych temperatur silne zroznicowanie zawarto$ci wegla przed frontem przemiany. Wzrost
stezenia wegla w stali powoduje zwigkszenie gradientu st¢zenia wegla z temperatura, przy czym w
pewnej odleglosdci od frontu przemiany krzywe zmian stezenia sa dla temperatur 800°C i 780°C ze
soba zgodne. Podobienstwo opisu segregacji wegla dla réznych temperatur jest charakterystyczne

dla stali o zawartosci 0.4 1 0.5%C.

83



model 4
LS 0.2% C
800
—a— T80
0.6 760
X 05
o
0.4
0.3
0.2 T T T T T T 1
15 20 25 30 as 40 45 50
X [pm]
a)
model 4
LS 0.4% C
—a— TR0
T60
0.6 T40
X 05 X
o el
0.4 =S NAD- a. S
0.3
0'2 T T T T T T T T T T 1
0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50
X [pm]
9)

model 4

LS 0.3% C
800
—a— T80
0.6 ; 760
— 740
X 05 q
© g
0.4 . SO
0.3 = it
0'2 T T T T T T T T T 1
0 10 15 20 25 30 35 40 45 50
X [pm]
model 4
LS 0.5% C
Tal
—— 740
0.6
SR -
o
0.4
0.3
0'2 T T T T T T T T 1
10 15 20 25 30 35 40 45 50
X [pm]

Rys.40. Segregacja wegla przed frontem przemiany y—o w stali o zawartosci: a) 0.2%C, b) 0.3%C,

¢) 0.4%C, d) 0.5%C, obliczona wedlug modelu 4.

Przedstawiony powyzej jakosciowy wptyw warunkow przemiany na

segregacj¢

potwierdzaja obliczone warto$ci gradientow stezenia dc/dx, zaprezentowane w tablicy X.
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Tablica X Zestawienie gradientow stezenia wegla dc/dx przed frontem przemiany
v—a pochodzacych z modelu numerycznego

Temperatura [°C]
800 780 760 740
Sklad stali Gradient stezenia dc/dx [mol/cm’]
0.2 %C
Model 1 0.05 0.06 0.09 0.06
Model 4 0.78 0.82 1.04 -
0.3 %C
Model 1 0.10 0.26 0.35 0.39
Model 4 0.28 0.80 1.13 1.53
0.4 %C
Model 1 - - 0.39 0.61
Model 4 - 0.19 0.52 1.31
0.5 %C
Model 1 - - - 0.22
Model 4 - - 0.19 0.61

Na Rys.41 przedstawiono linie izokoncentracji wegla przed frontem przemiany obliczone
wedlug modelu 4. W modelu rozwazano segregacj¢ wegla przy wzroscie ziarna ferrytu w narozu
szesciokata. Obszar symulacji stanowi wycinek powierzchni sze$ciokata foremnego, zdefiniowany
na Rys.23a i Rys.25.

Symulacja pokazuje charakter segregacji wegla przed frontem przemiany. W pewnej
odlegto$ci od frontu przemiany zaznacza si¢ zaktocenie przebiegu linii izokoncetracji, co
spowodowane jest zaloZzeniem zerowego strumienia dyfuzji weggla na granicy zewngtrznej obszaru

rozwiagzania I (por.5.3). Jest to granica wynikajaca z symetrii uktadu 1 w pewnym etapie

rozwiazania uwidacznia si¢ wpltyw spigtrzenia pochodzacy od sasiedniego ziarna ferrytu.
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Rys.41. Linie izokoncentracji wegla przed frontem przemiany y—o przy chiodzeniu ciaglym
obliczone metoda elementow skonczonych dla: a) 800°C, b) 780°C, ¢) 760°C, d) 740°C. Model 4
(szesciokat w szeSciokacie). Oznaczenia identyczne z Rys.25.

Porownanie wynikoéw obliczen segregacji wegla wedlug modeli 1 1 4 dla zawartosci 0.3%C
oraz 0.4%C pokazano na Rys.42. Zgodne ze soba wyniki daja oba modele dla stezenia 0.3%C i
temperatury 800°C oraz stezenia 0.4%C i temperatury 760°C. We wszystkich innych przypadkach

model 4 daje wigkszy gradient stezenia wegla niz model 1.
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Rys.42. Poréwnanie segregacji wegla przed frontem przemiany y—a obliczonych zgodnie z
modelami 114 w stali o zawartosci: a) 0.3%C, b) 0.4%C.

6.3.3. Symulacja numeryczna kinetyki przemiany y—o

Celem symulacji numerycznych kinetyki przemiany y—o bylo okreslenie postepu przemiany,
zachodzacej przy statej temperaturze, oraz przy ciaglym chtodzeniu.

Na Rys.43 - Rys.50 przedstawiono wyniki symulacji numerycznych zmian utamka ferrytu fr
1 utamka objgtosci ferrytu x,dla stali St3S w zaleznoSci od czasu, dla r6znych temperatur przemiany
z zakresu 830+740°C, oraz roznych predkosci chlodzenia z zakresu 0.02+0.5°C/s. Krzywe
symulacyjne maja charakter krzywych typu S. Wskazuja one na najszybszy przebieg przemiany y—o
dla predkosci 0.5°C/s oraz przemiany zachodzacej przy 740°C, a najwolniejszy dla predkosci
0.02°C/s i temperatury 830°C. Typowy charakter krzywych symulacyjnych zanika przy najwyzszej

temperaturze przeprowadzonych symulacji 830°C i najnizszych predkosciach chtodzenia 0.02°C/s.
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Rys.43. Symulacja numeryczna przemiany izotermicznej y—o. w stali St3S dla modelu 1 (1D):
a) zmiana utamka ferrytu f; b) zmiana ulamka objgtosci ferrytu x.
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Rys.44. Symulacja numeryczna przemiany y—o przy ciaglym chlodzeniu w stali St3S dla modelu 1
(1D): a) zmiana utamka ferrytu fr, b) zmiana utamka objgtosci ferrytu x,.
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Rys.45. Symulacja numeryczna przemiany izotermicznej y—a w stali St3S dla modelu 2 (koto w
kole): a) zmiana ulamka ferrytu f, b) zmiana utamka objgtosci ferrytu x.
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Rys.46. Symulacja numeryczna przemiany y—o przy ciaglym chlodzeniu w stali St3S dla modelu 2
(koto w kole): a) zmiana utamka ferrytu f;, b) zmiana utamka objgtoSci ferrytu xy.
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Rys.47. Symulacja numeryczna przemiany izotermicznej y—oo w stali St3S dla modelu 3 (kula w
kuli): a) zmiana utamka ferrytu f; b) zmiana utamka objgtosci ferrytu xz.
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Rys.48. Symulacja numeryczna przemiany y—o przy ciaglym chtodzeniu w stali St3S dla modelu 3
(kula w kuli): a) zmiana utamka ferrytu fr, b) zmiana utamka objgtosci ferrytu xy.
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Rys.49. Symulacja numeryczna przemiany izotermicznej y—o w stali St3S dla modelu 4 (sze$ciokat
w szeSciokacie): a) zmiana utamka ferrytu f;, b) zmiana utamka objetosci ferrytu xy.
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Rys.50. Symulacja numeryczna przemiany y—o przy ciaglym chlodzeniu w stali St3S dla modelu 4
(szeSciokat w sze$ciokacie): a) zmiana ulamka ferrytu f;, b) zmiana utamka objgtosci ferrytu xy.

Zastosowane modele symulacji przemiany y—o w sposob zrdznicowany opisuja przebieg
przemiany w stali St3S. Pordwnanie wynikow symulacji wg poszczegdlnych modeli przedstawiono
graficznie na kolejnych rysunkach. Na Rys.51 1 Rys.52 poréwnano wyniki symulacji przemiany y—o
w warunkach izotermicznych. Przy temperaturze 830°C wartosci zblizone do siebie daly modele 2 i
3, model 4 skrajnie wolny przebieg przemiany, a model 1 przebieg wyposrodkowany miedzy wyzej
wymienionymi. Przy temperaturze 740°C mozna méwi¢ o zgodnos$ci symulacji modeli 1 i 4, oraz
modelu 2 i 3. Na Rys.53 1 Rys.54 przedstawiono wyniki symulacji numerycznych przemiany y—o
zachodzacej przy ciagtlym chlodzeniu. Przy statej predko$ci chlodzenia 0.2°C/s i 0.5°C/s,
zaobserwowano zgodno$¢ wynikoéw symulacji dla modeli 2 1 3 oraz modeli 1 i 4.
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Rys.51. Symulacja numeryczna przemiany izotermicznej y—o w stali St3S zachodzacej w
temperaturze 830°C : a) zmiana utamka ferrytu f;; b) zmiana utamka objgtosci ferrytu x;.
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Rys.52. Symulacja numeryczna przemiany izotermicznej y—o w stali St3S zachodzacej w
temperaturze 740°C : a) zmiana utamka ferrytu f;; b) zmiana utamka objgtosci ferrytu x;.
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Rys.53. Symulacja numeryczna przemiany y—o przy ciagtym chtodzeniu z predkoscia 0.02°C/s w
stali St3S: a) zmiana utamka ferrytu f;, b) zmiana ulamka objgtosci ferrytu x.
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Rys.54. Symulacja numeryczna przemiany y—a. przy ciaglym chtodzeniu z predkoscia 0.5°C/s w
stali St3S: a) zmiana utamka ferrytu f;, b) zmiana ulamka objgtosci ferrytu x;.
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Przebieg krzywych kinetycznych dla modelu 3 1 réznych predkosci chlodzenia z zakresu
austenitu, wykreslonych w skali liniowej czasu ¢, pokazano na Rys.55. W skali tej otrzymano

wykladnicze krzywe zaleznosci x(f), a ich charakter jest monotoniczny.
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Rys.55. Symulacja numeryczna przemiany y—o przy ciagtym chtodzeniu w stali St3S dla modelu 3
(kula w kuli): a) zmiana utamka ferrytu f;. Skala liniowa.

Wykazana graficznie zgodno$¢ opisu numerycznego przemiany y—o dla modeli 114 oraz 2 i
3 mozna uwazaé¢ za subiektywna. W celu zobiektywizowania wnioskow o poprawnos$ci opisu
przemiany y—o. wyznaczono czas odpowiadajacy maksimum predkosci przemiany, przy x,= 0.5, dla
stali St3S. Postugujac si¢ tym kryterium sporzadzono wykresy zalezno$ci czasu odpowiadajacego xy
= 0.5 od temperatury i predkosci chtodzenia, dla poszczegdlnych modeli (Rys.56). W granicach
btedu mozna mowi¢ o identycznosci wynikow dla modeli 2-3-4. Zgodno$¢ wynikéw stwierdzono

zaréwno na krzywych s = A7), jak 1 to.s = f(ver).
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Rys.56. Porownanie wynikéw symulacji dla poszczeg6lnych modeli przy: a) réznych temperaturach
przemiany, b) roznych predkosciach chtodzenia.
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Wyniki symulacji utamka obj¢tosci ferrytu w probkach naweglonych, przeprowadzonej dla
modelu 1 1 modelu 4, zaprezentowano na Rys.57. Opisano zmiang wielkosci utamka objgtosci
ferrytu x; w naweglonej stali modelowej II z temperatura, w obszarach o r6znej zawartosci wegla.
Obliczenia prowadzono dla predkosci chtodzenia rownej 0.05°/s. Podczas chiodzenia utamek
objetosci ferrytu x; zmienia si¢ wyktadniczo. Zastosowane modele podobnie opisuja kinetyke
przemiany w obszarach o 0.2% zawartosci wegla. WielkoSci ulamka objgtosci ferrytu przy

wyzszych zawarto$ciach wegla wyrazniej roznicuje jedynie model 1.
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Rys.57. Zmiana wielko$ci ziarna z temperatura dla stali o r6znej zawartosci wegla: a) model 1, b)
model 4.

6.3.4. Symulacja numeryczna wzrostu ferrytu ziarnistego

Celem symulacji numerycznych dla wzrostu ferrytu ziarnistego bylo testowanie
zaproponowanych modeli przemiany y—o i poréwnanie ich zdolnosci przewidywania koncowe;j
wielko$ci ziarna ferrytu, dla zmiennych warunkéw przemiany.

Opracowany powyzej model przemiany y—a oparto na zatozeniu, ze wzrost ziarna ferrytu
kontrolowany jest procesami dyfuzyjnymi. W rezultacie obliczen modelowych otrzymano wielkos¢
ziarna ferrytu, dla réznych predkosci chiodzenia zatozonych stali. Wyznaczono rowniez okres
inkubacyjny, a takze temperatury poczatku i1 konca przemiany.

Na Rys.58 - Rys.61 przedstawiono wyniki symulacji wielko$ci ziarna ferrytu d, = d(¢) dla
stali I (Rys.58-Rys.59) oraz stali II (Rys.60), obliczone zgodnie z zatozonymi modelami
geometrycznymi ziarna austenitu i ziarna ferrytu. W legendzie rysunkow liczba ,,1” oznaczono

model liniowy, liczba ,,2” model ,,koto w kole”, liczba ,,3” model ,kula w kuli”, natomiast liczba
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47 model ,,szesciokat w szesciokacie”. Ze wzgledu na duze zréznicowanie predkosci chlodzenia

wykresy przedstawiaja zmiany wielko$ci ziaren w réznych okresach czasu, od 1 do 1000 sekund.

Najlepsza zgodno$¢ opisu zmian wielko$ci ziaren z czasem przemiany, dla przyjetych

modeli numerycznych, otrzymano dla przypadku stali I i predkosci 1.0°C/s. Modele 2,3,4 daty tu

prawie identyczne wyniki. Dla stali II zgodno$¢ opisu wielko$ci ziaren zaznaczyta si¢ dla modeli 1 1

2 oraz 3 i 4, we wszystkich przypadkach predkosci chlodzenia.
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Rys.58. Zmiana wielko$ci ziarna ferrytu z czasem w stali I podczas przemiany y—o przy ciaglym

chtodzeniu z predkoscia a) 0.05°C/s , b) 1°C/s.
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Rys.59. Zmiana wielko$ci ziarna ferrytu z czasem w stali I podczas przemiany y—o przy ciaglym

chtodzeniu z predkos$cia a) 10°C/s , b) 150°C/s.
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Rys.60. Zmiana wielkosci ziarna ferrytu w stali Il podczas przemiany y—a przy ciaglym chtodzeniu
z predkoscia a) 0.05°C/s , b) 0.1°C/s, b) 5.0°C/s.

Wplyw biedu wielkos$ci pierwotnego ziarna austenitu na wielko§¢ ziarna ferrytu po
przemianie y—o, przeanalizowano na przykladzie stali modelowej II i modelu 1. Wielkos¢
pierwotnego ziarna austenitu wyznaczona do$wiadczalnie wynosita 46+10 pm. Symulacje
numeryczne wykonano dla trzech wielkosci ziarna austenitu d,: 36, 46, 56 um, tak, by uja¢ wartosci

skrajne bledu wyznaczenia wielkoSci ziarna austenitu. Wyniki symulacji numerycznej

przedstawiono na Rys.61.
Wyniki §wiadcza, iz prawie 25% btad w okresleniu wielkos$ci pierwotnego ziarna austenitu

nie ma wplywu na wynik symulacji przy duzych predko$ciach chlodzenia stali (5°C/s) i krotkich
czasach przemiany. Zroéznicowanie symulowanej wielkosci ziarna ferrytu zaznacza si¢ dla
dtuzszych czaséw przemiany (>100s), przy niskich predkosciach chtodzenia (0.0540.1°C/s).

Przyjecie wigkszego ziarna austenitu prowadzi do otrzymania wigkszego ziarna ferrytu.
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Rys.61. Zmiana wielkos$ci ziarna ferrytu w stali Il podczas przemiany y—a przy ciaglym chtodzeniu
z predkosceia a) 0.05°C/s , b) 0.1°C/s, ¢) 5.0°C/s dla roznych wielko$ci pierwotnego ziarna austenitu
obliczonego wedlug modelu I.

Symulacje przemiany y—o dla stali 15G2ANb daty zgodne ze soba wyniki wielko$ci ziaren
ferrytu dla modeli 114 oraz 2 i 3, we wszystkich analizowanych przypadkach predkosci chtodzenia
z zakresu 0.05+5.0°C/s (Rys.62).
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Rys.62. Zmiana wielkosci ziarna ferrytu w stali 15G2ANb podczas przemiany y—o przy ciaglym
chtodzeniu z predkos$cia a) 0.05°C/s , b) 1.0°C/s, b) 5.0°C/s.

Wyniki symulacji wzrostu ferrytu w probkach nawgglonych, przeprowadzonej dla modelu 1
i modelu 4, zaprezentowano na Rys.63. W obszarach o réznej zawartosci wegla opisano zmiang
wielkos$ci ziaren ferrytu d,, z temperatura. Obliczenia prowadzono dla predkosci chtodzenia rowne;j
0.05°C/s. Wielko$¢ ziaren zmienia si¢ wykladniczo, przy czym najwiekszymi ziarnami
charakteryzuja si¢ obszary o niskiej zawarto$ci wegla. Zaznacza si¢ silne zrdznicowanie
obliczonych wielko$ci dla poszczegdlnych modeli. Model 4 wyznacza prawie 1.5 razy wigksze

srednice ziaren, niz model 1.
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Rys.63. Zmiana wielkosci ziarna z temperatura dla stali o r6znej zawartosci wegla: a) model 1, b)
model 4.

6.3.5. Symulacja numeryczna wzrostu ferrytu pltytkowego

Model wzrostu ferrytu ptytkowego w stali C56D oparto na algorytmie zaproponowanym
przez Enomoto. Wprowadzone do modelu warunki poczatkowe 1 brzegowe omdéwiono w rozdziale
5.5.2. Wynikiem symulacji byt rozktad st¢zenia wegla wokot progu na ptytce ferrytu i koncowa
dhugos¢ ptytki ferrytu.

Model pozwolit na okreslenie dtugosci plytki dla przemiany y—a zachodzacej przy rdéznych
temperaturach austenityzowania. Wyniki symulacji zebrano w tablicy XI.

Na Rys.64 przedstawiono linie izokoncetracji wegla przed frontem przemiany dla
temperatur austenityzacji 1000°C, 1100°C i 1200°C. Obserwuje si¢ niewielkie zréznicowanie w
rozktadzie stgzenia przed frontem dla poszczegdlnych temperatur, co przektada si¢ na nieznaczne
zrdéznicowanie dtugosci ptytek. Dla danej temperatury gradient st¢zenia wegla przed czotem ptytki
jest prawie 2-krotnie wigkszy, niz przed $ciankami bocznymi. Sprzyja to kierunkowemu wzrostowi

pytki.

Tablica XI  Zestawienie obliczonych wielkosci plytek ferrytu Widmanstittena

Temperatura [°C]
1000 1100 1200
Dlugosé plytki X [pum] 27.0 29.5 32.1
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Rys.64. Linie izokoncentracyjne wegla przed progiem na ptytce ferrytu przy chtodzeniu ciaglym z
temperatury austenityzacji: a) 1000°C, b) 1100°C, c¢) 1200°C.
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6.4. Weryfikacja doSwiadczalna symulacji przemiany y—o

6.4.1. Weryfikacja doSwiadczalna segregacji wegla przed frontem przemiany y—a

W tablicy XII oraz na Rys.65 zestawiono wyniki pomiar6w nanotwardosci zahartowanych
ziaren stali nawegglonej, w miejscu o zawartosci 0.4%C, z wynikami symulacji numerycznej
segregacji wegla przed frontem przemiany. Pomiary i symulacje dotyczyly trzech temperatur
przemiany: 740 °C, 760 °C i 780°C.

Wyniki pomiaru nanotwardo$ci potwierdzaja w sposob jakoSciowy rezultaty symulacji.
Przed frontem przemiany nanotwardo$¢ martenzytu jest ok.100-150 jednostek wyzsza, niz
wewnatrz ziaren. Efekt zaznacza si¢ na glebokosci do ok.4 um, a gradient zmian nanotwardosci
maleje ze wzrostem temperatury. W tym samym obszarze wedlug symulacji powinna by¢ wyzsza
zawartos¢ wegla, a poziom tej zawarto$ci zalezny jest od temperatury przemiany. Lepsze
dopasowanie wynikéw symulacji i pomiarow nanotwardosci dotyczy modelu 4. Porownywane
wyniki charakteryzuja si¢ w tym przypadku dobra korelacja liniowa, ze wspotczynnikiem R*=0.98,

co przy przyjetych zalozeniach potwierdza poprawno$¢ wykonanych symulacji wedlug modelu 4.

Tablica XII Zestawienie gradientéw stezenia wegla dc/dx i gradientéw nanotwardoSci
dnHV/dx stali przed frontem przemiany y—a

Temperatura [°C]
800 780 760 740
Sklad stali Gradient stezenia dc/dx [mol/cm’]
0.4 %C
L)r?flvgzj‘icze“ie - 0.31 0.49 1.52
Model 1 - - 0.39 0.61
Model 4 - 0.19 0.52 1.31
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Rys.65. Porownanie segregacji wegla uzyskanej z symulacji numerycznej przemiany y—o za
pomoca modelu 1 i1 4 z doswiadczalnym rozkladem nanotwardo$ci przed frontem przemiany y—o:
a) 780°C, b) 760°C, c) 740°C.
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6.4.2. Weryfikacja doSwiadczalna wzrostu ferrytu ziarnistego

Przeprowadzone badania doswiadczalne przemiany y—a w analizowanych stalach
dostarczyty informacji o nastgpujacych parametrach przemiany: wartosci temperatur Ar3, 1 Ars,
wartosci okresu inkubacyjnego 7, oraz wielkosci ziarna ferrytu, po poszczegoélnych wariantach
obrobki cieplnej badanych stali. W tablicy XIII zestawiono symulowane parametry przemiany i
wielkosci ziaren ferrytu z wartosciami doswiadczalnymi. Szarym wypelnieniem komorek tablic
zaznaczono wartosci zgodne ze soba w granicach bi¢du pomiarow doswiadczalnych. W przypadku
stali I oraz II, dla ktérych autorka wykonata wtasne pomiary dylatometryczne, blgdy wyznaczono
dla kazdego z pomiarow. Dla stali 15G2AND przyjeto btad pomiarowy réwny £10°C.

Wyniki zebrane w tablicy XIII wskazuja na zgodno$¢ temperatur poczatku Ars, 1 konca Ars,
przemiany y—-ao z danymi do$wiadczalnymi, w niektorych przypadkach predkosci chtodzenia i
zatozonych ksztatltoéw ziaren ferrytu i austenitu. Dla stali I uzyskano zgodno$¢ obliczonych wartos$ci
temperatur Ar3, z danymi doSwiadczalnymi dla wszystkich predkoSci chtodzenia. Natomiast
wartosci doswiadczalnej temperatury konca przemiany Ars; byty zblizone do siebie jedynie dla

modelu 1, przy predkosciach 0.05°C/s i 10.0°C/s oraz modelu 2, przy predkosci 1.0°C/s.

Tablica XIII Zestawienie parametrow z symulacji przemiany y-o wraz z wartosciami
doswiadczalnymi *

Stal modelowa I
Predkos$é chlodzenia v [°C/s)

0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Temperatura Ars, [°C]
Doswiadczalna 850+12 - 820+20 - 800£10 | 720£10
Obliczona 839 - 825 - 804 753
Temperatura Ar; [°C]
Doswiadczalna 760+15 - 700+30 - 615+£20 | 480+10
Model 1 756 - 645 - 618 600
Model 2 802 - 713 - 543 502
Model 3 804 - 731 - 563 628
Model 4 600 - 514 - 460 413
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Stal modelowa I1

Predkos$é chlodzenia v [°C/s]

0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150

Temperatura Ars, [°C]

Doswiadczalna 84510 | 830+5 - 800+10 - -
Obliczona 835 833 - 810 - -
Temperatura Ars [°C]

Doswiadczalna 75010 | 740+5 - 720+20 - -
Model 1 735 734 - 541 - -
Model 2 822 814 - 490 - -
Model 3 747 747 - 659 - -
Model 4 750 735 502 - -

Stal modelowa 15G2ANb
Predkos$é chlodzenia v [°C/s]
0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150

Temperatura Ars, [°C]

Doswiadczalna 780£10 - 77510 | 760£10 - -
Obliczona 767 - 751 734 - -
Temperatura Ars [°C]

Doswiadczalna 63010 - 650+10 | 660+10 - -
Model 1 724 - 717 536 - -
Model 2 752 - 746 713 - -
Model 3 725 - 744 718 - -
Model 4 737 - 730 514 - -

Wartosci okresu inkubacyjnego przemiany y-a dla stali modelowej I

Temperatura przemiany [°C]

800
Okres inkubacyjny z [s]
Doswiadczalna 7
Obliczona 10
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Wartosci okresu inkubacyjnego przemiany y-o dla stali modelowej 11

Temperatura przemiany [°C]
800 750
Okres inkubacyjny 7 [s]
Dos$wiadczalna 3 4
Obliczona 5 6

*Szarym wypetnieniem zaznaczono wartosci zgodne ze sobq w granicach bledu pomiaréw doswiadczalnych

Analogiczna zgodno$¢ doswiadczalnych 1 obliczonych warto$ci temperatur poczatku
przemiany Ar3, otrzymano dla stali II. Temperatury konca przemiany Ars; wyznaczaly w granicach
btedu doswiadczalnego modele 1, 3 i 4, ale tylko dla niskich predkosci chtodzenia.

Duza rozbiezno$¢ wynikow otrzymano dla stali 15G2ANb, zaréwno dla temperatur
poczatku przemiany Ar;, obliczonych ze wzoru, jak i1 temperatur konca przemiany Ars
wyznaczonych z symulacji numerycznych wszystkimi modelami. Dopuszczajac jednak wigkszy
btad pomiaru warto$ci do$wiadczalnych (£15°C) mozna méwi¢ o zgodno$ci wyznaczonych i
doswiadczalnych temperatur Ar3,, dla zastosowanych predkosci chtodzenia, oraz o bliskich sobie
warto$ciach temperatur Ar3; dla poszczegdlnych modeli obliczeniowych, odbiegajacych jednak od
wartosci doswiadczalnych.

W czesci dotyczacej okresu inkubacyjnego 7, poréwnano warto$ci doswiadczalne 1
obliczeniowe dla stali I i II. Szacujac btad pomiarow doswiadczalnych na poziomie £2s, mozna
moéwic o zgodnos$ci prezentowanych wartos$ci.

Obserwowane zwiazki pomigdzy wynikami doswiadczalnymi 1 obliczeniowymi
zaprezentowano graficznie w formie fragmentow wykreséw CTPc na Rys.66-Rys.69.

W przypadku stali St3S wyniki symulacji odniesiono dodatkowo do danych z modelu w
pracy [52], oznaczonych na wykresie jako model [52]. Linie Ar3, zostaly wyznaczone na podstawie
przeprowadzonych obliczen analitycznych temperatury poczatku przemiany y—o dla sktadow
badanych stali.

Na zbiorczym wykresie CTPc dla stali St3S linie poczatku przemiany y—a. wyznaczone
metoda analityczna oraz wedlug modelu [52], sa w granicach biedu zgodne z danymi
doswiadczalnymi. Wigksze zréznicowanie migdzy danymi do$§wiadczalnymi i wynikami symulacji
zaobserwowano dla konca przemiany y—o. Zbiezno$¢ pomiaréw i obliczen temperatur konca
przemiany y—a obserwuje si¢ w przypadku modelu [52] i modelu 1 oraz, z pewnym malym

odchyleniem, modelu 3. W modelu z pracy [52], identyfikowanym metoda analizy odwrotnej
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(inverse), wspotczynniki modelu dobrano tak by dosta¢ zgodno$¢ wynikéw obliczen 1 pomiarow
doswiadczalnych. W przypadku modeli 1 i 3 stosowane zaleznosci oparte byly na ogoélnych
warto$ciach fizycznych i nie uwzgledniaty wspotczynnikéw dopasowania.

Linie wyznaczone symulacyjnie zgodnie z modelami 1,2,3 i linie do$wiadczalne na
wykresie CTPc dla stali I maja zblizony do siebie przebieg (Rys.67). Znaczne zrdznicowanie
przebiegu tych linii obserwuje si¢ dla obliczen wg modelu 4.

W przypadku wykresu CTPc dla stali II (Rys.68) zaznacza si¢ zbiezno$¢ linii wyznaczonej
wedlug modelu 2 z liniami poczatku przemiany wyznaczonej do§wiadczalnie i analitycznie, dla
niskich predkosci chtodzenia (0.05 i 0.1°C/s) Przy duzej predkosci chlodzenia (5°C/s)
zroznicowanie wynikow symulacji i wynikow doswiadczenia jest bardzo duze. Linie konca
przemiany zgodne z danymi doswiadczalnymi, wyznaczaja modele natomiast1,3,4.

Analogiczny przebieg linii poczatku przemiany y—o wyznaczonych analitycznie 1
doswiadczalnie mozna stwierdzi¢ na wykresie CTPc dla stali 15G2ANDb (Rys.69). Znaczne
odchylenie od wynikéw doswiadczalnych wykazuja wyniki symulacji temperatury konca
przemiany. Zwiazane to moze by¢ z pasmowoscia strukturalng zastosowanych probek stali, co

miato wptyw na wyniki do§wiadczalne, a nie zostato uwzglednione w obliczeniach.
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\ —<4 —dosw.
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Rys.66. Wykres CTPc dla stali St3S otrzymany z obliczen oraz z proby dylatometryczne;.
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Rys.67. Wykres CTPc dla stali I otrzymany z obliczen oraz z préby dylatometryczne;j.
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Rys.68. Wykres CTPc dla stali II otrzymany z obliczen oraz z préby dylatometryczne;j.
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Rys.69. Wykres CTPc dla stali I5G2AND otrzymany z obliczen oraz z proby dylatometryczne;.

W tablicy XIV poréwnano wyniki obliczen wielko$ci ziarna ferrytu z wynikami
doswiadczen. Jak wida¢ z przedstawionego poréwnania, symulacja numeryczna wielkosci ziaren,
prowadzona dla modeli numerycznych: 1, 2, 3, 4 oraz empirycznych zalezno$ci Hodgsona [53] i
Sellarsa [54], data wyniki o réznej zgodnosci z wynikami do$wiadczalnymi. Najwieksza
doktadno$¢ w porownaniu z danymi do§wiadczalnymi w stalach I i II wykazuja wyniki uzyskane
wedlug modelu 4. Zalezno$¢ Hodgsona nie data poprawnych wynikéw w zadnym analizowanym
przypadku, natomiast z zaleznos$ci Sellarsa uzyskano wyniki zblizone do doswiadczalnych jedynie
dla niskich predkosci chtodzenia (0.05°C/s, 0.1°C/s) .

W przypadku stali 15G2ANb wynik zgodny z dos§wiadczeniem otrzymano jedynie z modelu
4, dla predkosci 0.05°C/s. Prawdopodobna przyczyna rozbiezno$ci wynikéw do$wiadczalnych i
modelowych byla pasmowo$¢ strukturalna obserwowana w strukturze stali (Rys.A17-Rys.A19).
Pierwotna segregacja fosforu w probkach tej stali wptyngla na pasmowy uktad ferrytu 1 perlitu i na
wielko$¢ ziaren ferrytu, co nie zostato uwzglednione w obliczeniach numerycznych. We wszystkich

przypadkach wartosci do§wiadczalne byly nizsze od warto$ci numerycznych.
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Tablica XIV Zestawienie wielkoSci ziaren ferrytu z symulacji przemiany y-o wraz z
wartosciami doSwiadczalnymi

Stal I
Ver [°C/s]
do [pm]
0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Doswiadczalna 45+6 - 3445 - 1242 8+1
Model 1 34.34 - 47.63 - 13.32 | 3.33
Model 2 48.02 - 61.48 - 23.77 | 2.92
Model 3 53.24 - 64.52 - 26.85 | 3.65
Model 4 44.13 - 38.42 - 11.89 | 2.11
Model Hodgsona 31.5 - 20.4 - 18.2 17.5
Model Sellarsa 39.1 - 21.8 - 18.4 17.2
Stal 11
Ver [°C/s]
do [um]
0.05 0.1 1.0 5.0 10.0 150
Doswiadczalna 3645 28+4 - 11+3 - -
Model 1 38.66 | 38.69 - 13.34 - -
Model 2 30.90 | 30.56 - 20.32 - -
Model 3 43.53 | 43.51 - 21.51 - -
Model 4 41.33 | 25.81 - 10.79 - -
Model Hodgsona 26 21 - 13 - -
Model Sellarsa 39 32 - 19 - -
Stal 15G2ANb
Ver [°C/s]
da [pm] 005 | 01 | 1.0 | 50 | 100 | 150
Dos$wiadczalna 11+0.9 - 5.0+0.3 | 4.2+0.2 - -
Model 1 14.42 - 8.92 6.02 - -
Model 2 14.45 - 9.27 9.57 - -
Model 3 17.90 - 9.76 9.63 - -
Model 4 11.90 - 9.31 7.37 - -
Model Hodgsona 17 - 9 8 - -
Model Sellarsa 29 - 12 9 - -
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Duze zr6znicowanie numerycznych i1 doswiadczalnych wielkosci ziaren ferrytu oraz utamka
objetosci ferrytu xy obserwowano dla probek nawegglonych (tablica XV 1 XVI). W zastosowanych
warunkach obrobki cieplnej uzyskiwano do§wiadczalnie zdecydowanie wigksze ziarna ferrytu d, i
wyzsze utamki ferrytu x. Przyczyn takiego stanu rzeczy mozna doszukiwa¢ si¢ w pierwotnym
gradiencie stg¢zenia wegla dc/dx, wywotanym naweggleniem probki. Skionito to do modyfikacji
modelu matematycznego przemiany dla probek naweglonych. Skutkiem obecnosci dodatkowego
gradientu moze by¢ intensywniejsza dyfuzja wegla ze spigtrzenia wegla, co przyspiesza kolejne
elementarne przemieszczenia frontu przemiany, a tym samym ulatwia wzrost ziaren ferrytu i

zwigksza udziat utamka ferrytu.

Tablica XV Zestawienie doswiadczalnych wielkosci ziarna ferrytu w probkach naweglanych
chlodzonych z predkoscia 0.05 i przesycanych z warto$ciami obliczonymi

Temperatura [°C]
800 780 760 740
Stezenie wegla Wielkos¢ ziarna dg, [um]
0.2%C
Doswiadczenie 42.349.2 42.0+14.8 47.7£12.5 43.6+11.3
Model 1 17.04 26.01 31.53 35.21
Model 4 35.98101 45.7 46
0.3 %C
Doswiadczenie 36.0+10.8 36.0£11.3 43.94+8.4 36.5£10.8
Model 1 0.24 8.06 16.35 23.48
Model 4 0.65 20.41 35.55 44.41
0.4 %C
Doswiadczenie 28.9+£7.4 29.6+9.9 32.5£7.9 33.7£9.8
Model 1 - 1.62 3.00 9.21
Model 4 - 0.49 12.44 23.95
0.5 %C
Doswiadczenie 24.9+5.7 24.94£5.5 24.94+6.3 26.4+7.3
Model 1 - - - 0.24
Model 4 - - 0.42 7.49
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Czas trwania przemiany [s] przy temperaturze 780°C
0 1000 2000
Stezenie wegla Wielko$¢ ziarna do, [um]
0.2 %C
Doswiadczenie 42.0+14.8 46.4+14.1 47.0+10.7
Model 1 30.39 30.39 30.39
Model 4 47.46 49.01 49.58
0.3 %C
Doswiadczenie 36.0+11.3 37.4+10.4 39.249.4
Model 1 24.17 24.17 24.17
Model 4 21.50 34.03 35.04
0.4 %C
Doswiadczenie 29.6+9.9 32.0+£8.2 32.9+£7.4
Model 1 20.03 20.72 20.95
Model 4 12.19 19.56 25.07
0.5 %C
Doswiadczenie 24.9+5.5 25.9+8.3 26.74+6.6
Model 1 17.03 17.72 18.18

Na Rys.70 przedstawiono symulacje przeprowadzone wedtug zmodyfikowanego schematu
(model 1 zmodyfik.). Wyniki symulacji wskazuja na wigksze ziarno ferrytu i wigkszy udziat

utamka w odniesieniu do poprzednich obliczen, ale nadal odbiegaja od wartosci do§wiadczalnych.
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Tablica XVI Zestawienie doSwiadczalnych wielkosci ulamka objetosci ferrytu w probkach
naweglanych chlodzonych z predkoscig 0.05 i przesycanych z wartos$ciami obliczonymi

Temperatura [°C]
800 780 760 740
Stezenie wegla Wielkos¢ ulamka objetosci ferrytu Xy

0.2%C
Doswiadczenie 0.37 0.85 0.84 0.88
Model 1 0.36 0.56 0.68 0.76
Model 4 0.30 0.53 0.69 -

0.3 %C
Dos$wiadczenie 0.29 0.84 0.79 0.87
Model 1 0.01 0.17 0.35 0.51
Model 4 0.002 0.03 0.11 0.25

0.4 %C
Doswiadczenie 0.09 0.79 0.73 0.82
Model 1 - 0.001 0.06 0.20
Model 4 - 0.003 0.02 0.38

0.5 %C
Doswiadczenie 0.08 0.73 0.57 0.76
Model 1 - - - 0.002
Model 4 - - 0.025 0.13

Czas trwania przemiany [s] przy temperaturze 780°C
0 1000 2000
Stezenie wegla Wielkos¢ ulamka objetosci ferrytu Xs

0.2 %C
Dos$wiadczenie 0.85 0.89 0.91
Model 1 0.66 0.66 0.66
Model 4 0.54 0.59 0.60

0.3 %C
Dos$wiadczenie 0.84 0.88 0.89
Model 1 0.52 0.52 0.52
Model 4 0.23 0.28 0.29
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0.4 %C
Doswiadczenie 0.79 0.86 0.87
Model 1 0.43 0.45 0.455
Model 4 0.02 0.03 0.03
0.5 %C
Doswiadczenie 0.73 0.76 0.79
Model 1 0.37 0.39 0.40
1.0 - %C
maodel 1
oo0.2
0.8 1 + v 0.3
+ = 0.4
=] A 05
o 0.6 + model 1 zmodyfik.
® . d + 02
i % 03
0.4 + 5 Co04
H v 0.5
0.2 X
A
0.0

T o] T ¥ T Y T oy T d T ¥ 1
820 800 780 760 740 720 700
T|'C]

Rys.70. Zmiana utamka objetosci ferrytu z temperatura obliczona z uwzglednieniem pierwotnego
gradientu stezenia.

W przypadku stali naweglanych wyniki symulacji 1 pomiaréw do$wiadczalnych poréwnano
na wykresach zaleznosci wielkos$ci ziarna ferrytu d, od zawarto$ci wegla, dla réznych temperatur,
predkosci chtodzenia i czasu trwania przemiany (Rys.71-Rys.72). Na Rys.73 i1 Rys.74 zestawiono
natomiast warto$ci dos§wiadczalne i obliczeniowe (wg modelu 4) zmian wielko$ci utamka ferrytu z
czasem przemiany przy temperaturze 780°C, dla réznych zawarto$ci wegla w stali oraz zmian
utamka ferrytu z zawartos$cia wegla w stali, przy roznych temperaturach przemiany. W wszystkich
przypadkach wyniki symulacji daty nizsze wartos$ci utamkoéw ferrytu od wartosci uzyskanych na

drodze do$wiadczalne;.
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Rys.71. Zmiana wielkosci ziarna ferrytu w czasie przemiany y—o przy stalej predkosci chlodzenia
dla modelu 1 i stali naweglane;.
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Rys.72. Zmiana wielko$ci ziarna ferrytu z czasem w stali naweglanej, wytrzymywanej
izotermicznie w temperaturze 780°C, podczas przemiany y—o dla modelu 1.
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Rys.73. Zmiana wielko$ci ulamka ferrytu z czasem w stali naweglanej, wytrzymywanej
izotermicznie w temperaturze 780°C, podczas przemiany y—a dla modelu 4.
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Rys.74. Zmiana ulamka ferrytu z temperatura w czasie przemiany y—oa dla modelu 4 1 stali
naweglane;.

6.4.3. Weryfikacja doswiadczalna wzrostu ferrytu pltytkowego

Weryfikacje doswiadczalne symulacji wzrostu kierunkowego ferrytu przedstawiono na
Rys.75. Ograniczono si¢ do zaprezentowania zmian dlugosci ptytek z temperatura austenityzowania.
Zmian szeroko$ci ptytek nie analizowano, ze wzgledu na ograniczenia modelu numerycznego.
Dos$wiadczalnie 1 symulacyjnie uzyskano analogiczne zmiany dlugosci ptytek z temperatura
austenitzacji. Dlugo$¢ plytek ferrytu rosta z temperatura .austenityzowania, co wiazato si¢ z
rozrostem ziarn austenitu. W graniach btedu pomiarowego uzyskano zgodnos¢ wynikow symulacji
numerycznych dlugosci ptytek ferrytu z danymi do$§wiadczalnymi, co $wiadczy o poprawnosci

zastosowanej metody obliczeniowe;.

60 - A dodw.
2 model
50 4
A A
E 40
=
" 30+
20 A
10 4
T T T
1000 1100 1200

T1°C

Rys.75. Zmiana dtugosci plytki ferrytu z temperatura austenityzowania.
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7. Podsumowanie

Celem niniejszej pracy bylo numeryczne rozwiazanie rownania dyfuzji z ruchoma
powierzchnia migdzyfazowa i ocena mozliwos$ci zastosowania tego rozwiazania do modelowania
przemiany austenit - ferryt. Przedmiotem modelowania byta przemiana y—o w stalach. Przyjeto
generalne zalozenie o kontrolujacym wptywie dyfuzji wegla na przebieg przemiany. Postawiono
tezg¢, ze przy tym zalozeniu model matematyczny oparty na rozwigzaniu II prawa Ficka dla
przypadku ruchomej powierzchni migdzyfazowej pozwoli na poprawna symulacj¢ przemiany y—o
w odniesieniu do warto$ci do§wiadczalnych, dla réoznych gatunkow stali, zmiennych temperatur
przemiany i zmiennych pr¢dkosci chtodzenia z zakresu austenitu.

W modelu zastosowano izotropowy wspotczynnik dyfuzji wegla w funkcji st¢zenia i
temperatury. Warunki poczatkowe i brzegowe rozwiazania réwnania Il prawa Ficka na powierzchni
migdzyfazowej przyjeto zgodne z warunkami Dirichleta, przy czym wartosci stezen odpowiadaty
warunkom pararbwnowagi w uktadzie Fe-Mn-C. Na pozostalych powierzchniach obowiazywat
warunek Neumanna.

Sformulowano wlasny model matematyczny przemiany y—o oparty na rozwigzaniu
réwnania dyfuzji dla czterech ksztattow ziaren austenitu i ferrytu, w ukladach: 1D (model 1 -
liniowy), 2D ( model 2 - koto w kole, model 4 - szeSciokat foremny w szesciokacie foremnym) i 3D
(model 3 - kula w kuli). Rozwiazanie réwnania dyfuzji przeprowadzono metoda roznic
skonczonych oraz elementéw skonczonych, przy pomocy pakietu MATLAB 6.5 wlasnego
oprogramowania oraz komercyjnego programu ADINA v.8.1. Wyniki symulacji wyrazono w
postaci wykresow zmian wielko$ci ziaren ferrytu d,, zmian utamka ferrytu fr i utamka objgtosci
ferrytu xyoraz krzywych segregacji wegla przed frontem przemiany.

Do modelowania kierunkowego wzrostu ferrytu zastosowano rozwiazanie Il prawa Ficka dla
mechanizmu progowego, z wykorzystaniem algorytmu Enomoto [18,19]. W modelu nie
uwzgledniono wptywu ruchliwos$ci powierzchni migdzyfazowej na przebieg wzrostu plytek ferrytu,
zakladajac, ze dyfuzja jest jedynym mechanizmem kontrolujacym wzrost plytek. Do modelu
wprowadzono dwa warunki brzegowe: stalego gradientu (UG) oraz statej predkosci (UV).
Rozwiazania réwnania dyfuzji dokonano metoda réznic skonczonych przy pomocy pakietu
MATLAB 6.5. Wyznaczono dlugos$¢ ptytek dla 3 temperatur austenityzowania i statej predkosci
chlodzenia.

Efektem symulacji numerycznych rownoosiowego wzrostu ferrytu byty krzywe typu S,

przedstawiajace kinetyke przemiany y—o zachodzacej w zalozonych warunkach, oraz charakter
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wzrostu ziaren ferrytu. Przebieg krzywych byt zgodny z teoria przemiany y—a w zalozonych stalach
[20,21]. Na wyniki symulacji wptyw mial zardwno przyjety ksztatt ziaren austenitu i ferrytu, jak i
wielko$¢ pierwotnych ziaren austenitu. Zblizone do siebie wyniki symulacji uzyskano dla modelu
liniowego (model 1) oraz modelu szesciokat w szesciokacie (model 4).

W obliczeniach wykorzystywano do§wiadczalna wielko$¢ pierwotnego ziarna austenitu oraz
termodynamiczne wykresy pararownowagi dla zatozonych sktadéw chemicznych stali. Przyjeta
procedurg obliczeniowa uzasadnia fakt, ze wielko$¢ pierwotnego ziarna austenitu wprowadzana do
programu zasadniczo wptywa na wynik symulacji numerycznych. Wplyw zatozonych warunkow
termodynamicznych przemiany nie byl w pracy analizowany, co uniemozliwilo oszacowanie btgdu
symulacji.

W zastosowanym modelu przemiany y—a podstawowe znaczenie miata segregacja wegla
przed frontem przemiany. Przebudowa sieci A1 w A2 jest mozliwa po odprowadzeniu wegla sprzed
frontu przemiany. Rezultatem symulacji numerycznych segregacji byta krzywa rozktadu st¢zenia
wegla przed frontem przemiany, zweryfikowana przez pordwnanie z krzywymi rozktadu
nanotwardoséci. Otrzymano zgodna zalezno$¢ gradientdw stgzenia wegla i nanotwardo$ci oraz
odpowiadajacy rzeczywisto$ci wzrost gradientu z obnizeniem temperatury.

Weryfikacja poprawno$ci symulacji przemiany y—o dla rownoosiowego wzrostu ferrytu
zostala dokonana przez porownanie otrzymanych wynikow z badaniami doswiadczalnymi. Wyniki
doswiadczalne otrzymano metodami metalograficznymi na probkach stali rézniacych sig
zawartoscia wegla, na probkach stali nawgglonej, a w przypadku badan wzrostu kierunkowego na
probkach stali C56D. Probki poddawano obrébee cieplnej w zalozonych warunkach, tozsamych z
warunkami wprowadzanymi do obliczen numerycznych. Badania do$wiadczalne stworzyly
mozliwos¢ weryfikacji wszystkich najwazniejszych parametréw otrzymywanych z symulacji
numerycznych przemiany y—a, a wigc wielkos$ci ziarna, utamka objetosci ferrytu, segregacji wegla,
temperatur poczatku i konca przemiany. Dato to mozliwo$¢ cato$ciowego spojrzenia na symulacje
numeryczne przemiany, zarowno pod katem parametrow przemiany, jak i jej ,,produktu”.

Baza doswiadczalna moze by¢ z powodzeniem wykorzystana do weryfikacji modeli
numerycznych przemian fazowych w zakresie dwufazowym. Poréwnania dokonano metoda
tabelaryczng oraz wykres$lna, z uwzglednieniem do§wiadczalnych btedéw pomiarowych.

Analiza uzyskanych wynikéw potwierdza zgodno$¢ jakosciowa i, w pewnym zakresie,
ilosciowa modelu z doswiadczeniem. We wszystkich badanych przypadkach wystepowata zgodnos¢
jakos$ciowa, zaznaczaty si¢ jednak roznice ilo§ciowe, co ogranicza mozliwosci zastosowania modelu

do rozwiazywania praktycznych probleméw technologicznych.
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Poprawno$¢ numerycznego opisu kinetyki przemiany y—o weryfikowano na wykresach
CTPc. Zaznaczone tam doswiadczalne i obliczone linie poczatku przemiany oraz linie konca
przemiany y—o. wskazuja na zgodno$¢ opisu numerycznego i doswiadczalnego jedynie dla stali
modelowej 1 i 2 oraz dla modelu 4. Zaden z modeli nie okreslit zgodnie z danymi do$wiadczalnymi
zmian ulamka objetosci ferrytu.

Doswiadczalna weryfikacja wynikow symulacji przemiany y—o pozwolita na oceng
poprawnosci modelu opartego na rozwiazaniu réwnania dyfuzji dla przypadku ruchomej
powierzchni migdzyfazowej. Stwierdzono poprawno$¢ przyjgtego rozwigzania jako modelu
przemiany dla stali o niskiej zawarto$ci wegla, dla wysokich temperatur przemiany i niskich
predkosci chtodzenia. Zastosowany model pozwala na otrzymanie prawidtowych wielkosci ziarna
ferrytu oraz zblizonej do rzeczywistosci segregacji wegla przed frontem przemiany Zdecydowanie
negatywne wyniki weryfikacji otrzymano dla stali charakteryzujacej sig struktura pasmowa.

Probki naweglone wykazaty duze zréznicowanie wielkosci ziarna ferrytu i utamka objgtosci
ferrytu w porownaniu z wynikami pomiaréow doswiadczalnych. Obecno$¢ pierwotnego gradientu
stezenia wegla wplywa stymulujaco na wzrost wielkosci ziaren ferrytu 1 utamka objetosci ferrytu.
Mozna sadzi¢, ze stwierdzona rozbiezno$¢ pomigdzy wynikami symulacji i badan doswiadczalnych
wymaga korekty zatozen wprowadzonych do modelu. Podjete w tym zakresie proby przyblizaja
wyniki symulacji do wielko$ci pomiarowych.

Najwigksze znaczenie dla prawidlowego opisu przemiany y—o ma zatozony ksztatt ziaren.
Wplywa on zarowno na koncowa wielko$¢ ziarna ferrytu, wielko$¢ utamka ferrytu w trakcie
przemiany, jak 1 na segregacj¢ wegla przed frontem przemiany. Symulacje numeryczne
potwierdzaja zatozenie, zgodne ze skala ASTM, Ze najlepszym przyblizeniem ziarna austenitu i
ferrytu jest szeSciokat foremny.

Opracowany model przemiany y—o dla wzrostu rownoosiowego mozna z powodzeniem
wykorzysta¢ do okreslania wielkos$ci ziarna ferrytu, temperatury poczatku przemiany i segregacji
pierwiastkow przed frontem przemiany.

Zatozenie kontrolujacego wplywu dyfuzji wegla na przebieg przemiany nie pozwala jednak
na w pelni prawidlowy opis kinetyki przemiany, co potwierdzaja btedne wyniki dotyczace zmiany
utamka ferrytu w czasie przemiany, szczegdlnie w jej poczatkowym etapie. Przyjecie w modelu
przemiany y—a jedynie kontrolujacego wpltywu dyfuzji wegla jest zbyt duzym uogdlnieniem. W
rozwazanych stalach przed frontem segreguje Mn 1 Si. Zmieniaja one aktywnos$¢ wegla, co nalezy
uwzgledni¢ w obliczeniach. Mangan ponadto $ciaga wegiel w austenicie, co moze prowadzi¢ do

facznej segregacji Mn i1 C. Dalsze badania powinny rowniez uwzgledni¢ zjawiska zachodzace na
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powierzchni miedzyfazowej, na przyktad powstawanie wydzielen weglikow, a takze zmiang liczby
zarodkow wraz z temperatura przemiany i pr¢dkoscia chtodzenia. W badanym zakresie temperatur
w stali o zawarto$ci 0.2%C, ilo$¢ zarodkdw moze male¢ do potowy maksymalnej wielko$ci, przy
nieznacznej zmianie przechtodzenia [98,99]. Przyjecie w modelu zatozenia, ze w kazdym narozu
ziarna austenitu ros$nie ziarno ferrytu jest wigc zbyt duzym uproszczeniem. W rezultacie wielkosSci
ziarna i ulamka ferrytu sa mniejsze niz to wynika z badan do$wiadczalnych.

Wyniki pracy wykazuja, ze sam model dyfuzji nie moze by¢ kompletnym modelem
przemiany ferrytycznej. Opracowany model ma jednak duze znaczenie poznawcze i moze by¢
narz¢dziem wspomagajacym badania naukowe oraz projektowanie proceséOw technologicznych.
Przeprowadzone symulacje daja mozliwos¢ przewidywania przebiegu zjawisk zachodzacych przed
frontem przemiany. W obecnej postaci model wykorzystywany jest do opisu proceséw
zachodzacych w materiale w skali mikro, zatem moze on stanowi¢ podstawe konwencjonalnego
modelu wieloskalowego, typu hierarchicznego [100].

Jednym z wynikow pracy jest program komputerowy wykorzystujacy metode elementow
skonczonych do modelowania dyfuzji przed frontem przemiany ferrytycznej. Autorka
przystosowata opracowany w Katedrze Informatyki Stosowanej i Modelowania program MES,
obliczajacy transport ciepta, do symulacji dyfuzji. Wprowadzita do tego programu odpowiednie
warunki brzegowe i1 rownania opisujace wspotczynnik dyfuzji wegla, a takze model ruchu granicy
migdzyfazowej oparty na rozwiazaniu problemu Stefana. W konsekwencji powstal program, ktory
umozliwi Autorce dalsze badanie zjawisk zachodzacych w czasie przemian fazowych. W programie
mozliwe jest wprowadzanie w tatwy sposob takich elementow jak powiazanie warunku brzegowego
na granicy fazowej z wielko$cia krzywizny tej granicy, uwzglednienie energii granicy w opisie
kinetyki przemiany oraz szereg innych zjawisk, ktorych opisanie wymaga dostgpu do kodéw
zroédlowych czyli nie moze by¢ wykonane w programach komercyjnych. Opracowany program

stanowil bedzie narzedzie wspomagajace badania naukowe nad modelowaniem przemian fazowych.
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. Whnioski

. Model przemiany y—o. z zastosowaniem numerycznego rozwiazania rownania dyfuzji z ruchoma
powierzchnia mig¢dzyfazowa daje, w odniesieniu do warto$ci do$wiadczalnych, poprawne
wyniki symulacji: segregacji wegla przed frontem przemiany oraz wzrostu ferrytu ziarnistego i
ptytkowego, dla réznych gatunkow stali, w warunkach zmiennych temperatur przemiany i
predkosci chtodzenia, co uzasadnia stuszno$¢ sformutowane;j tezy.

. Poprawno$¢ opracowanego modelu przemiany ferrytycznej y—o wyraza si¢ zgodno$cia
jakos$ciowa wynikéw symulacji z doswiadczeniem, we wszystkich analizowanych przypadkach
oraz zgodno$cia ilosciowa dla: niskich zawartosci wegla w stali (0.1-0.2%C), relatywnie
wysokich temperatur przemiany, niskich predko$ci chtodzenia ( 0.05-0.1°C/s).

. Za poprawna mozna uznaé przyjeta procedure obliczeniowa. W symulacjach przemiany y—o w
badanych stalach mozna wigc z powodzeniem stosowaé rozwiazanie II prawa Ficka z
warunkami poczatkowymi i brzegowymi Dirichleta, w ktoérych wartosci stgzen odpowiadaty
warunkom pararbwnowagi w uktadzie Fe-Mn-C, a zalezny od stgzenia pierwiastkow i
temperatury przemiany wspotczynnik dyfuzji wegla D miat posta¢ izotropowa.

. W modelach numerycznych przemiany y—o. podstawowe znaczenie ma dobor wlasciwego
ksztaltu pierwotnego ziarna austenitu i wzrastajacego w nim ziarna ferrytu. W symulacjach
wielkosci ziarna ferrytu d, 1 utamka ferrytu x, najlepsze wyniki otrzymano dla modelu 2D -
szes$ciokat w szesciokacie. Porownywalne z nimi byty wyniki modelu liniowego.

. Zastosowany model poprawnie opisuje segregacje wegla przed frontem przemiany, co mozna
zweryfikowa¢ pomiarami nanotwardosci, wykorzystujac liniowa zalezno$¢ twardosci
martenzytu od zawarto$ci wegla, pod warunkiem przesycenia austenitu graniczacego z ferrytem.
. W symulacjach przemiany y—a. w stalach nawgglonych nalezy uwzglgdniaé pierwotny gradient
stezenia wegla, a nie jego lokalne stezenie. Obecno$¢ gradientu wptywa stymulujaco na wzrost
wielkosci ziaren ferrytu d,, i utamka objgtosci ferrytu xz.

. Ograniczenia zakresu poprawnosci zastosowanego modelu przemiany y—o $wiadcza, ze
przyjecie zalozenia o kontrolujacej roli dyfuzji wegla jest w przeprowadzonych obliczeniach
zbyt duzym uogolnieniem. W ewentualnej rozbudowie modelu nalezy uwzglednia¢ zjawiska
zachodzace na powierzchni migdzyfazowej, segregacje innych pierwiastkow stopowych stali

przed frontem przemiany, a takze zmiang liczby zarodkdéw z temperatura.
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8. Opracowany model jest konkurencyjny w odniesieniu do innych modeli numerycznych
przemiany ferrytycznej y—a., gdyz pozwala opisac kinetyke przemiany w warunkach dowolnych
zmian temperatury.

9. Na rezultaty symulacji numerycznej wzrostu ferrytu podczas przemiany y—o nie ma wptywu
zastosowana metoda rozwigzania rownania rézniczkowego czastkowego. Zaréwno MRS, jak 1
obydwa programy MES daja poprawne wyniki.

10. Opracowany model przemiany y—o. moze by¢ zastosowany do okreslenia wplywu: zatozonego
ksztaltu ziarna austenitu i ferrytu, predkosci chtodzenia, zawarto$ci wegla 1 wybranych
pierwiastkéw stopowych, na wielko$¢ ziaren powstatego ferrytu d,, utamek objetosci fazy
ferrytycznej x;, segregacje wegla przed frontem przemiany, w stalach niskowgglowych oraz w
stalach naweglonych. Model pozwala rowniez na generowanie struktury austenitu algorytmem
Voronoi.

11. Zaproponowany model numeryczny, opisujacy przemiang ferrytyczng y—o. w skali mikro, moze
stanowi¢ podstawe konwencjonalnego modelu wieloskalowego, typu hierarchicznego.

12. Stworzona baza doswiadczalna moze postuzy¢ do weryfikacji modeli przemiany

y—o., wspomagac¢ badania naukowe i procesy technologiczne.
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Rys.A4. Wykres zmian stezenia wegla dla stali modelowej I1, naweglanej w temperaturze 960°C
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Rys.A9. Krzywa zmian wydtuzenia probki z czasem dla
stali II, przy temperaturze: a) 750°C, b) 800°C.
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Rys.A10. Przykladowe mikrostruktury stali I austenityzowanej przy temperaturze 960°C i
chtodzonej z predkoscia 0.05°C/s. Struktura ferrytyczna. Srednia wielko$¢ ziarna 45.246.2 um.
Trawiono 6% nitalem.
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Rys.All. Przyktadowe mikrostruktury stali I austenityzowanej przy temperaturze 960°C i
chtodzonej z predkoscia 1.0°C/s. Struktura ferrytyczna. Srednia wielko$¢ ziaren 32.0+2.3 um.
Trawiono 6% nitalem.

137



Rys.A12. Przykladowe mikrostruktury stali I austenityzowanej przy temperaturze 960°C i
chtodzonej z predko$cia 10.0°C/s. Struktura ferrytyczna. Srednia wielko$é ziaren 11.142.4 um.
Trawiono 6% nitalem.
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Rys.Al3. Przyktadowe mikrostruktury stali I austenityzowanej przy temperaturze 960°C i
chtodzonej z predkoscia 150°C/s. Struktura ferrytyczno-bainityczna. Srednia wielko$¢ ziaren ferrytu
8.0£1.0 um. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.Al4. Przyktadowe mikrostruktury stali II austenityzowanej przy temperaturze 920°C i
chtodzonej z predkoscia 0.05°C/s. Struktura ferrytyczno-perlityczna. Na dolnym zdjeciu, przy
powiekszeniu 5x mniejszym, zaprezentowano pasmowos¢ strukturalna. Srednia wielko$é ziaren
ferrytu 36.1+5.1 um. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A15. Przykladowe mikrostruktury stali II austenityzowanej przy temperaturze 920°C i
chtodzonej z predko$cia 0.1°C/s. Struktura ferrytyczno-perlityczna. Srednia wielko$¢ ziarna
28.2+4.1 pm. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A16. Przyktadowe mikrostruktury stali II austenityzowanej przy temperaturze 920°C 1
chtodzonej z predkoscia 5.0°C/s. Struktura ferrytyczno-perlityczna. Trawiono 6% nitalem. Srednia
+2.0 um.

wielkos¢ ziarna 10.0



Rys.Al7. Przyktadowa mikrostruktura stali 15G2AND austenityzowanej przy temperaturze 870°C i
chtodzonej z predkoscia 0.05°C/s. Pasmowa struktura ferrytyczno-perlityczna. Srednia wielko$é
ziarna 9.1%+1.1 um. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A18. Przyktadowe mikrostruktury stali 15G2ANDb austenityzowanej przy temperaturze 870°C i
chtodzonej z predkoscia 1.0°C/s. Pasmowa struktura ferrytyczno-perlityczna. Srednia wielko$¢
ziarna 5.0+0.3 pm. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A19. Przyktadowe mikrostruktury stali ISG2ZANDb austenityzowanej przy temperaturze 870°C i
chtodzonej z predkoscia 5.0°C/s. Pasmowa struktura ferrytyczno-perlityczna. Srednia wielko$¢
ziarna 4.2+0.2 um. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A20. Pierwotne ziarno austenitu ujawnione metoda siatki cementytu na probkach stali I.
Struktura perlityczna z siatka cementytu wtornego. Srednia wielko$¢ pierwotnego ziarna austenitu
72.0+8.8 um. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A21. Pierwotne ziarno austenitu ujawnione metoda siatki ferrytu na probkach stali II. Struktura
ferrytyczno-perlityczna, z siatka ferrytu na granicach kolonii perlitycznych. Srednia wielko$¢
pierwotnego ziarna austenitu 46.0+£10.0 pm. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A22. Pierwotne ziarno austenitu ujawnione metoda siatki ferrytu na probkach stali 15G2ANb.
Struktura ferrytyczno-perlityczna.. Srednia wielko$¢ pierwotnego ziarna austenitu 20.1+3.2 pm.
Trawiono 6% nitalem
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Rys.A23. Przykladowe mikrostruktury stali naweglonej chtodzonej z predkoscia 0.05°C/s do
temperatury: a) 800°C, b) 780°C, ¢) 760°C, d) 740°C i przesycanej w wodzie. Obszar o zawarto$ci
0.2%C. Struktura ferrytyczno-martenzytyczna. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A24. Przykladowe mikrostruktury stali naweglonej chtodzonej z predkoscia 0.05°C/s do
temperatury: a) 800°C, b) 780°C, ¢) 760°C, d) 740°C i przesycanej w wodzie. Obszar o zawarto$ci
0.3%C. Struktura ferrytyczno-martenzytyczna. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A25. Przyktadowe mikrostruktury stali naweglonej chiodzonej z predkoscia 0.05°C/s do
temperatury: a) 800°C, b) 780°C, c) 760°C, d) 740°C i przesycanej w wodzie. Obszar o zawarto$ci
0.4%C. Struktura ferrytyczno-martenzytyczna. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A26. Przykladowe mikrostruktury stali naweglonej chlodzonej z predkoscia 0.05°C/s do
temperatury: a) 800°C, b) 780°C, ¢) 760°C, d) 740°C i przesycanej w wodzie. Obszar o zawarto$ci
0.5%C. Struktura ferrytyczno-martenzytyczna. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A27. Przykladowe mikrostruktury stali naweglonej chlodzonej z predkoscia 0.05°C/s do
temperatury 780°C ,wytrzymanej izotermicznie przez okres 1000 s i przesycanej w wodzie. Obszar
o zawartosci: a) 0.2%C, b) 0.3%C, c) 0.4%C, d) 0.5%C. Struktura ferrytyczno-martenzytyczna.
Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A28. Przykladowe mikrostruktury stali naweglonej chiodzonej z predkoscia 0.05°C/s do
temperatury 780°C, wytrzymanej izotermicznie przez okres 2000 s i przesycanej w wodzie. Obszar
o zawartosci: a) 0.2%C, b) 0.3%C, c) 0.4%C, d) 0.5%C. Struktura ferrytyczno-martenzytyczna.
Trawiono 6% nitalem.
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C56D po zabiegu normalizowania w temperaturze 820°C. Struktura

ferrytyczno-perlityczna. Trawiono 6% nitalem.

Rys.A29. Struktura stali
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Rys.A30. Struktura stali C56D po austenityzowaniu w temperaturze 1000°C - (a) oraz morfologia
plytek ferrytu na tle struktury perlitycznej - (b). Ferryt w postaci siatki po granicach pierwotnych
ziaren austenitu oraz w postaci struktury Widmanstittena. Srednia dhugos¢ phytki 20.1+9.9 um,
srednia grubos¢ ptytki 1.6+0.5 um. Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A31. Struktura stali C56D po austenityzowaniu w temperaturze 1100°C. Struktura ferrytyczno-
perlityczna. Ferryt w postaci siatki po granicach pierwotnego ziarna austenitu oraz w postaci

struktury Widmanstittena. Srednia dhugo$é phytki 41.5+16.7 um, $rednia grubo$é phytki 2.7+0.7 um.
Trawiono 6% nitalem.
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Rys.A32. Struktura stali C56D po austenityzowaniu w temperaturze 1200°C - (a) oraz morfologia
plytek ferrytu na tle struktury perlitycznej - (b). Srednia dtugo$é ptytki 43.1+13.1 pm, $rednia
grubos¢ ptytki 5.0+£1.3 pm. Trawiono 6% nitalem.
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