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Lista oznaczeń -  alfabet łaciński

A stała zależna od gęstości i ruchliwości dyslokacji lub stężenia domieszek

\ bezwymiarowa stała dla płynięcia nadplastycznego

A, stała płynięcia nadplastycznego składnika 1 kompozytu

a 2 stała płynięcia nadplastycznego składnika 2 kompozytu
b wektor Burgersa
B szerokość belki na zginanie
b

gd
wektor Burgersa na granicy ziarna

BOP wielkość, która charakteryzuje siłę wiązania kowalencyjnego
c długość pęknięcia w materiale naprężonym

co długość pęknięcia w materiale nie naprężonym

C,
stała zależna od wykładnika naprężeniowego n dla próbki na zginanie 
czteropunktowe

C2
stała od wysokości próbki W, odstępów podpór LI i L2 i n dla zginania 
czteropunktowego

d wielkość ziarna

d0 początkowa wielkość ziaren
D współczynnik dyfuzji
D

a współczynnik dyfuzji dla anionów

D
c

współczynnik dyfuzji dla kationów

współczynnik dyfuzji po granicach ziaren

D, współczynnik dyfuzji objętościowej

^ A I (g b )
współczynnik dyfuzji po granicach ziaren dla Al3+

^ Z r ( g b )
współczynnik dyfuzji po granicach ziaren dla Zr4+

D0 stała dyfuzji
E moduł Younga
f O/d3
G moduł ścinania
h wysokość próbki na ściskanie lub rozciąganie

h0 początkowa wysokość próbki na ściskanie lub rozciąganie
HV twardość Vickersa
k stała Boltzmanna
K współczynnik umocnienia

K,Ic odporność na kruche pękanie



L długość próbki przeznaczonej do testu na zginanie czteropunktowe
LI odstęp podpór górnych w teście zginania czteropunktowego
L2 odstęp podpór dolnych w teście zginania czteropunktowego
Lf wielkość ziaren ceramiki po teście odkształcania nadplastycznego
m wskaźniki czułości na szybkość odkształcenia
M gęstość aktywnych źródeł dyslokacji
n wykładnik naprężeniowy

wykładnik naprężeniowy dla składnika 1 kompozytu

n2 wykładnik naprężeniowy dla składnika 2 kompozytu

nu wykładnik umocnienia

N liczba dyslokacji na granicy ziarna
efektywny ładunek jonów, który charakteryzuje siłę wiązania jonowego 
między anionem i kationem 

P> Pu wykładnik potęgowy przy wielkości ziarna
P obciążenie
Q energia aktywacji procesu dyfuzji
R stała gazowa
Ref efektywny promień jonowy kationu

RZr promień jonowy Zr4-"

Rm promień jonowy domieszki (obcego kationu)

S0 przekrój początkowy próbki
t czas
T temperatura
V zawartość obj. Z r0 2
V, zawartość objętościowa składnika 1 (A l,03)w kompozycie Al20 3-Z r02

V2 zawartość objętościowa składnika 2 (Z r02)w kompozycie
W wysokość belki na zginanie
z zawartość molowa domieszki (obcego tlenku)

Lista oznaczeń -  alfabet grecki

a wartościowość anionów 
a. współczynnik rozszerzalności cieplnej 
P wartościowość kationów 
5 grubość granicy ziarna



5 ( grubość granicy ziarna dla anionów

SA1 grubość granicy ziarna dla Al3+

5c grubość granicy ziarna dla kationów

8u ugięcie próbki w teście zginania czteropunktowego

5Zr grubość granicy ziarna dla Zr4+
e odkształcenie
p gęstość
pd gęstość dyslokacji na granicy ziarna
a naprężenie
o wytrzymałość materiału

o() naprężenie w teście zginania czteropunktowego

ow naprężenie własne w materiale
d> współczynnik zależny od liczby dyslokacji na granicy ziarna

współczynnik geometryczny zależny od kształtu pęknięcia i sposobu obciążenia 
^  próbki
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ZJAWISKO NADPLASTYCZNOŚCI W WYBRANYCH 
CERAMIKACH TLENKOWYCH

Marek Boniecki

W rozprawie omówiono zjawisko odkształcania nadplastycznego materiałów cera­
micznych na przykładzie ceramiki cyrkonowej ZrO, stabilizowanej Y ,0 3, korundowej 
A1,03, spinelowej M gA l,04, kompozytów z udziałem wymienionych składników oraz 
ceramik cyrkonowej i korundowej domieszkowanych różnymi tlenkami o zawartości 
nie przekraczającej 2% mol. Udowodniono, że dyfuzja kationów matrycy po granicach 
ziaren jest podstawowym mechanizmem towarzyszącym poślizgowi po granicach 
ziaren odpowiedzialnem u za odkształcanie nadplastyczne badanych ceramik (dla 
naprężeń mniejszych od granicznych, przy których istotny staje się ruch dyslokacji 
wewnątrz ziaren). Szybkość odkształcania nadplastycznego ceramiki została opisana 
za pomocą równania Coble’a w funkcji przyłożonego naprężenia, temperatury i wiel­
kości ziaren uzupełnionego o czynnik modyfikujący wyprowadzony przy założeniu, 
że granice ziaren są dyskretnym źródłem i upływem luk. Stwierdzono, że odkształ­
canie nadplastyczne kompozytów ceramicznych nie podlega regule mieszanin gdyż 
nieznaczne nawet ilości domieszek kationów obcych faz w ceramice korundowej 
i cyrkonowej wpływają istotnie na szybkość dyfuzji kationów matrycy po granicach 
ziaren. Przedstawiono też możliwości praktycznych zastosowań zjawiska odkształca­
nia nadplastycznego tworzyw ceramicznych, a w szczególności do łączenia elemen­
tów wykonanych z ceramiki konstrukcyjnej nienadplastycznej za pomocą cienkich 
nadplastycznych przekładek.

1. WSTĘP

Zjawisko nadplastyczności znane od dawna w materiałach metalicznych [1-2] 
zostało odkryte w ceramice w połowie lat osiemdziesiątych [3-4], Odkrycie to 
otworzyło nowe możliwości w zakresie obróbki mechanicznej ceramiki, która jak 
powszechnie wiadomo jest w temperaturze pokojowej materiałem bardzo twardym 
i kruchym. Otrzymanie docelowego pod względem kształtu i wymiaru elemen­
tu ceramicznego wymaga w związku z tym znacznego nakładu pracy i kosztów 
związanych z dużym zużyciem obrabianego materiału i zastosowanych narzędzi.

1 Instytut Technologii Materiałów Elektronicznych, ul. Wólczyńska 133, 01-919 Warszawa, 
e-mail: Marek.Boniecki@itme.edu.pl
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Zjawisko nadplastyczności w wybranych ceramikach tlenkowych

Wyjściem z sytuacji mogłoby być wykorzystanie zjawiska nadplastyczności do for­
mowania skomplikowanych kształtów wyrobów. Metoda ta nie znalazła dotychczas 
zastosowania w skali przemysłowej z powodu m.in. wad (porów) pojawiających się 
w trakcie nadplastycznego formowania, które pogarszają właściwości mechaniczne 
formowanego detalu. Materiały ceramiczne, w których zjawisko nadplastyczności 
jest najczęściej obserwowane to: tlenek cyrkonu stabilizowany tlenkiem itru, tlenek 
glinu, spinel M gA l,04 oraz kompozycje na bazie wcześniej wymienionych skład­
ników. Podstawowym warunkiem zaistnienia omawianego zjawiska w ceramice 
jest to, aby ziarna były małe; najlepiej jeśli ich rozmiary nie przekraczają 1 pm. 
Wymienione materiały są też najbardziej popularnymi materiałami konstrukcyjny­
mi, a także funkcjonalnymi i dlatego wybrano je jako przedmiot badań w niniejszej 
pracy. Przedstawiono też kilka teorii na temat mechanizmów nadplastyczności. 
Następnie, na podstawie wyników badań własnych oraz zaczerpniętych z literatury 
potwierdzono tezę, że głównym mechanizmem odpowiedzialnym za nadplastycz- 
ne zachowanie się omawianych tworzyw ceramicznych jest poślizg po granicach 
ziaren wspomagany dyfuzją (głównie po granicach ziaren). Przedstawiono również 
obszary możliwych zastosowań zjawiska nadplastyczności, tj. wymienione powyżej 
formowanie skomplikowanych kształtów, a także łączenie ze sobą kształtek cera­
micznych oraz polepszanie własności mechanicznych tworzyw przez usuwanie wad 
materiałowych pod wpływem naprężenia ściskającego.

2. NATURA ZJAWISKA DEFORMACJI NADPLASTYCZNEJ

Zjawisko nadplastyczności można zdefiniować jako zdolność materiału polikry­
stalicznego do bardzo znacznego wydłużenia się w sposób izotropowy przed osta­
tecznym zniszczeniem [1-2] z szybkością odkształcania większą niż 105 s 1. Zjawisko 
to zachodzi w temperaturach T> 0.5Tm (gdzie Tm- temperatura topnienia w K) dla 
wielkości ziaren d< 10 pm dla metali i d< lpm  dla ceramik. Za główny mechanizm 
odpowiedzialny za odkształcanie nadplastyczne w materiałach ceramicznych uważa 
się aktualnie poślizg po granicach ziaren oznaczany jako GBS {grain boundary 
sliding) [1-2, 5]. Ilustrację GBS przedstawiono modelowo na Rys.l [5].

Zgodnie z tym modelem grupa czterech heksagonalnych ziaren poddana działaniu 
naprężenia rozciągającego o ulega takiemu przemieszczeniu, że w stanie końcowym
(d) para ziaren stykających się ze sobą w stanie początkowym (a) zostaje rozdzielona, 
a para ziaren rozdzielonych zostaje połączona. Cała struktura wydłuża się w kierunku 
działania naprężenia bez zmiany kształtu i wielkości ziaren. W stanach pośrednich 
(b) i (c) pomiędzy ziarnami powstają pustki. Wskutek przemieszczania się materii 
wewnątrz ziaren, ziarna obracają się i dopasowują do siebie tak, że osiągany jest 
stan końcowy (d).

12



M. Boniecki

(a)

1§ "  .

Rys. 1. M odelowa prezentacja m echanizm u GBS: (a) stan początkowy, (b) i (c) stany po­
średnie, (d) stan końcowy [5].
Fig. 1. Model o f the GBS mechanism: (a) initial state, (b) and (c) intermediate state, (d) final 
state [5].

W wyniku procesu odkształcania nadplastycznego kształt i wielkość ziaren nie 
zmienia się zasadniczo (Rys. 2) [1]. Zmieniają się za to sąsiedzi poszczególnych 
ziaren. Ten charakter odkształcania nadplastycznego potwierdzają badania wyko­
nane za pomocą skaningowego mikroskopu elektronowego na próbkach z ceramiki 
cyrkonowej stabilizowanej 2 % mol Y20 3 [6]. Na Rys. 3 [6] pokazano kolejne etapy 
odkształcania nadplastycznego próbki i towarzyszące im zmiany położenia względem 
siebie wybranych ziaren.

Na Rys. 4 pokazano z kolei zmianę mikrostruktury materiału w czasie odkształ­
cania plastycznego [1]. Ziarna wydłużają się w kierunku odkształcania, co powoduje, 
że materiał staje się anizotropowy. Położenia ziaren względem siebie nie zmieniają 
się. Odkształcaniu plastycznemu towarzyszy proces umocnienia się materiału, czyli 
wzrost naprężenia płynięcia w miarę zwiększania odkształcania oraz powstawanie 
tzw. szyjki (to ostatnie prowadzi do zniszczenia materiału) czego nie obserwuje się 
przy odkształcaniu nadplastycznym.

13



Zjawisko nadplastyczności w wybranych ceramikach tlenkowych

Intui m«croa*nxn.rc

Scram directieti

Incrci*»utg
«tnun

Fin.il m K rcx tru c ttrc

Rys. 2. Zmiana mikrostruktury materiału w czasie odkształcania nadplastycznego [1], 
Fig. 2. Changes in material microstructures during superplastic deformation [1].

Rys. 3. Zmiana położenia są­
siadujących ze sobą ziaren 1 - 4 
w kolejnych etapach odkształ­
cania naplastycznego próbki 
z ceramiki cyrkonowej w tem­
peraturze 1573 K pod wpływem 
stałego naprężenia ściskającego 
100 MPa [6]. Kolejne zdjęcia od­
powiadają odpowiednio następu­
jącym odkształceniom: (a) 0%, 
(b) 14%, (c) 28%, (d) 42%, 
(e) 56%. Strzałka oznaczona li­
terami C.A. (Compression Axis) 
wskazuje kierunek ściskania. 
F ig .3. Neighbour switching 
event in grain group 1 - 4 during 
compression test of tetragonal 
zirconia polycrystals at 1573 K 
under the stress lOOMPa [6]. 
The micrographs show the suc­
cessive steps of the process 
at following strains: (a) 0%, 
(b) 14%, (c) 28%, (d) 42%,
(e) 56%. The arrow points out 
the compression axis.
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Initial microstructure

Direction o f  applied strain

Increasinu
lev e ls  o l
plastic
s tra in

Location ol gram 
* neighborhood 

(unchanged)ntermediate microstructure

Final niicrostructure

Rys. 4. Zm iana m ikrostruktury materiału w czasie odkształcania plastycznego [1]. 
Fig. 4. Changes in material m icrostructures during plastic deform ation [1],

Naprężenie towarzyszące procesom płynięcia plastycznego i nadplastycznego 
materiału można opisać następującym równaniem [1]:

ct = Kz"u
dz
dt

d Pu (1)

gdzie: o oznacza - naprężenie, K -  współczynnik umocnienia, e - odkształcenie ma­
teriału, dz/dt -  szybkość odkształcania , nu -  wykładnik umocnienia, m -  wskaźnik 
czułości na szybkość odkształcania, d  -  wielkość ziarna, p u -  wykładnik potęgowy 
przy wielkości ziarna.

Dla materiałów plastycznych np. niektórych metali i stopów, nu przybiera wartości 
0.14 -  0.54 am  <0.2 [7] (na temat p u nie znaleziono danych). Z kolei dla materiałów 
nadplastycznych nu « 0, m > 0.3 [7], Równanie (1) (w uproszczonej postaci: er= 
B(de/dt)m) stosowane jest głównie do przedstawiania nadplastycznego płynięcia w 
metalach i stopach [1-2]. Dla opisu tego zjawiska w ceramikach nadplastycznych 
przyjęło się używać równanie (2) (stosowane przy analizie pełzania [8-9]):

dz _ A0DGb (  b 

dt kT  \ d

p
(2)

gdzie: 4̂̂  jest bezwymiarową stałą, D =Dgexp(-Q/RT) - współczynnikiem dyfuzji (D0 
- stałą dyfuzji, Q - energią aktywacji, R - stałą gazową, T— temperaturą bezwzględną), 
G - modułem ścinania, b - wektorem Burgersa, k - stałą Boltzmanna, n= m 1 nazy­
wany jest wykładnikiem naprężeniowym, a p = p jm  - wykładnik potęgowy przy 
wielkości ziarna.
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Zjawisko nadplastyczności w wybranych ceramikach tlenkowych

Równanie (2) uwzględnia istotną rolę procesów dyfuzyjnych w czasie odkształcania 
materiałów ceramicznych w podwyższonych temperaturach.

Wartości współczynników p  i n dla różnych mechanizmów pełzania w materia­
łach polikrystalicznych podaje Tab. 1.

Tabela 1.Wartości współczynników p i n dla różnych mechanizmów pełzania [8-12], 
Table 1. Values of parameters p and n for various creep mechanisms [8-12].

Lp. Mechanizm P n

I

Mechanizmy dyfuzyjne kontrolowane przez dyfuzję defektów punkto­
wych pomiędzy źródłami i upływami tych defektów:
1. pełzanie Nabarro-Herringa (dyfuzja przez objętość ziaren) 2 1
2. pełzanie Coble’a (dyfuzja wzdłuż granic ziaren) 3 1

II Mechanizmy dyfuzyjne kontrolowane przez emisję/absorpcję defektów 
punktowych w źródłach i upływach tych defektów 1 2

III Mechanizmy płynięcia w obecności fazy szklistej otaczającej ziarna 1 1

IV Mechanizmy wspinania się i poślizgu dyslokacji w objętości ziaren 0 >3

Mechanizmy wymienione w Tab. 1 towarzyszą poślizgowi po granicach ziaren 
(GBS) i odpowiadają za tzw. akomodację procesu GBS (iaccommodation) tzn. powo­
dują, że materiał zachowuje ciągłość w trakcie odkształcania. Dzieje się to poprzez 
przemieszczanie się materii wewnątrz ziaren (Rys. 1) w wyniku czego dopasowują 
się one do siebie (Rys. 3). Jeżeli procesy akomodacji są niewystarczające to wów­
czas w materiale tworzą się wady jak np. pory, szczeliny (głównie w tzw. punktach 
potrójnych, czy też na granicach międzyziamowych) co prowadzi w efekcie do jego 
zniszczenia [1]. Wśród badaczy zajmujących się zjawiskiem nadplastyczności panuje 
na ogół zgodność co do mechanizmu GBS, natomiast występują spory dotyczące roli 
wymienionych w Tab.l mechanizmów akomodacji [13-14]. Bardziej szczegółowe 
omówienie wymienionych w Tab. 1 mechanizmów pełzania w materiałach ceramicz­
nych i wynikające stąd wartości stałej A() oraz współczynników n i p równania (2) 
przedstawiono w Rozdz. 3.

3. MECHANIZMY PEŁZANIA

3.1 Mechanizmy dyfuzyjne kontrolowane przez dyfuzję defektów 
punktowych pomiędzy źródłami i upływami tych defektów

Dyfuzja występująca w materiałach poddanych jednocześnie działaniu wysokiej 
temperatury i obciążeniom mechanicznym wywołuje wspomniane wyżej zjawisko
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pełzania (tzn. zjawisko powolnego, trwałego odkształcenia się materiału przy 
obciążeniach znacznie niższych od granicy plastyczności oznaczonej w temperaturze 
pokojowej [12]). Najprostszym i zarazem najczęściej spotykanym w praktyce 
mechanizmem dyfuzji jest mechanizm lukowy [12, 15]. Źródłami i upływami luk 
są dyslokacje występujące na granicy ziaren [12, 16]. Jeśli luki przemieszczają się 
wewnątrz ziaren to odkształcanie to nosi nazwę pełzania Nabarro-Herringa i opisane 
jest wyrażeniem [10-12]:

, (3)
dt kT  \ d  ) \ G )

w którym Dl oznacza współczynnik dyfuzji objętościowej, zaś pozostałe oznaczenia 
zdefiniowano uprzednio (A = 9.3, p  = 2, a n = 1).

Jeśli luki przemieszczają się po granicach ziaren to odkształcanie nosi nazwę 
pełzania Coble’a i opisywane jest przez wyrażeniem [10-12]:

* = 3 3 . 4 ^  
dt kT

fi) iW
,G )

(4)

gdzie: Dgh oznacza współczynnik dyfuzji po granicach ziaren, S - grubość granicy 
ziarna, Ag = 33.4, p  = 3, a n = 1.

W praktyce pełzanie Nabarro-Herringa i Coble’a występują równolegle i nieza­
leżnie. Dlatego szybkość odkształcania jest sumą wyrażeń (3) i (4):

de _ t ) 2 DlG b f b Y f a '  
dt  ' k T  i d ) l  G D, VM/

(5)

Sytuacja jest bardziej złożona w kryształach jonowych, a więc i w ceramice 
gdzie w procesie dyfuzji biorą udział dwie grupy jonów: kationy (np. jony metali) 
i aniony (np. tlen). Uwzględniając udział obu typów jonów w dyfuzji objętościowej 
i po granicach ziaren otrzymuje się zależność [10-11]:

—  = 9 3f—  
dt ' (  k T ,

r b - \ 2 f la (p cW +3.6Dc(gb)S c / d ) (6)
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gdzie: D i Du oznaczają odpowiednio współczynniki dyfuzji kationów i anionów, ó, 
i Su- odpowiednio grubości granic ziaren dla kationów i anionów, /? i a odpowiednio 
wartościowości kationów i anionów.

W praktyce równanie (6) upraszcza się ze względu na duże różnice w wartościach 
poszczególnych współczynników dyfuzji [11-12]. Dla przypadku polikrystalicz­
nych tlenków metali szybkość pełzania dyfuzyjnego kontrolowana jest przez jon 
o najniższym w danym zakresie temperatur współczynniku dyfuzji, dyfundujący 
po najszybszej drodze dyfuzji. W miarę wzrostu temperatury szybkość pełzania 
jest kontrolowana kolejno przez: Dc(gh)-+Dc(l)-̂ >Da(gb)—*Da([) [12]. Taka sama sytuacja 
występuje przy wzroście wielkości ziaren.

Równania (3-4) są słuszne przy założeniu, że granice ziaren są ciągłym i ideal­
nym źródłem i upływem luk. Okazuje się jednak, że dyslokacje granic ziarnowych 
są tzw. dyskretnym (nieciągłym) źródłem i upływem luk [16]. W tej sytuacji jak 
wykazano w pracy [16] wyrażenie na pełzanie Coble’a (4) powinno być mnożone 
przez czynnik <P:

o  = , (7)
N  + 0 .5

gdzie: TV jest liczbą dyslokacji na granicy pojedynczego ziarna określoną wzorem
[16]:

N = P j d = ^ k  ’ (8)

w k tó rym pJ oznacza gęstość dyslokacji na granicy ziarna, b b- w ektor Burgersa 
na granicy ziarna.

Dla pełzania Nabarro-Herringa autorzy pracy [16] udowodnili, że granica ziarna 
jest ciągłym źródłem i upływem luk dyfundujących przez objętość ziaren niezależ­
nie od wartości liczby N  i w związku z tym czynnik korygujący równanie (3) jest 
bliski 1.

3.2. Mechanizmy dyfuzyjne kontrolowane przez emisję/absorpcję 
defektów punktowych w źródłach i upływach tych defektów

Zstępowanie i wspinanie się dyslokacji na granicach ziaren powoduje odpowied­
nio generację i anihilację luk [12]. W związku z tym ruchliwość tych dyslokacji, a co 
za tym idzie szybkość ich zstępowania lub wspinania się wpływa na szybkość emisji 
i absorbcji luk. W konsekwencji jeśli szybkość emisji/absorpcji luk jest znacznie 
mniejsza od szybkości dyfuzji między źródłami i upływami, to ta pierwsza kontroluje 
szybkość pełzania. W pracach [12, 16] wykazano, że zależność określającą szybkość 
odkształcania można przedstawić w postaci:
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dz _ A D g  2 

dt kTdG
(9)

gdzie: A jest stałą zależną od gęstości i ruchliwości dyslokacji czy stężenia domieszek 
(p = 1, a «  = 2).

Sytuacja opisana zależnością (9) w ystępuje gdy struktura ziaren jest do­
skonała, a granice ziarnowe odznaczają się m ałą  gęstością dyslokacji, lub gdy 
atom y (jony) dom ieszek grom adzące się na granicach ziarnow ych utrudniają 
ruch dyslokacji.

3.3. Mechanizmy związane z ruchem dyslokacji wewnątrz ziaren

W literaturze wyróżniono przykładowo następujące zależności na szybkość peł­
zania kontrolowaną przez wspinanie się dyslokacji wewnątrz ziaren [10-11]:

gdzie: M oznacza gęstość aktywnych źródeł dyslokacji, a Dt - współczynnik dyfuzji 
objętościowej dla wolniejszego jonu oraz:

W tym przypadku p  = 0, zaś n przyjm uje wartości od 3 do 4.5. Ogólnie 
można stwierdzić, że mechanizm wspinania się, a także poślizgu dyslokacji wewnątrz 
ziaren staje się istotny w materiałach ceramicznych w wysokich temperaturach przy 
dużych naprężeniach i dużych ziarnach (d > 10 pm).

4. TECHNIKI POMIAROWE STOSOWANE DO WYZNACZANIA 
PARAMETRÓW PŁYNIĘCIA NADPLASTYCZNEGO

Stosowane są trzy metody pomiaru płynięcia nadplastycznego. Polegają one na 
przeprowadzeniu następujących testów:

a) na rozciąganie [17] ,
b) na zginanie [18,19] ,
c) na ściskanie [20],

( 10)

—  =  0 .22—
dt kT  \ G ;

( U )
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Kształty i wymiary próbek stosowanych przez autora w badaniach nadplastycz­
ności przedstawiono na Rys.5-6.

próbka po rozciąganiu

próbka nierozciągana

Rys. 5. Fotografie próbek na rozciąganie. Środkowa część podlegająca rozciąganiu miała 
długość początkową 20 mm i przekrój 1x2 mm2. Części w kształcie kwadratu o wymiarach 
12x12 mm2, w których mocowano przetyczki z SiC, miały grubość 3 mm. Średnica otworów 
wynosiła -3.5 mm.
Fig. 5. Photos of samples for tensile test. The middle part of the samples was initially 20 mm 
length and cross section of 1x2 mm2. Square parts are of 12x12 mm2 and 3 mm thick with 
holes of 3.5 mm diameters for mounting SiC pins.

Zalety i wady stosowania poszczególnych testów przedstawiono w Tab. 2-4.

Tabela 2. Zalety i wady testu na rozciąganie.
Table 2. Advantages and disadvantages of tensile tests.

zalety
• możliwość osiągnięcia wydłużeń osiągających w przypadku stopów meta­

licznych 8000% [1], a w przypadku ceramiki 1050% [21]
• po przeprowadzeniu testu fragmenty takiej próbki można analizować za 

pomocą mikroskopów elektronowych w celu ustalenia mechanizmów od­
kształcania nadplastycznego

wady

• skomplikowany kształt utrudniający wykonanie, szczególnie w przypadku 
kruchej ceramiki

• stosunkowo duże wymiary próbek (co powoduje znaczne zużycie materiału 
przy ich wykonaniu)

• konieczność precyzyjnego mocowania próbek co może prowadzić do ich 
zniszczenia przed właściwym testem, a jednocześnie jest kłopotliwe ze 
względu na konieczność zakładania pieca na układ pomiarowy

• zmniejszanie się przekroju próbki w trakcie testu
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Próbka na zginanie
NACISK 

♦
L1

L L2 1

L

!! W

L = 30 mm, LI = 10 mm, L2 = 20 mm, 
B = 4 mm, W = 1 mm

Próbka na ściskanie

a

a = 2.5 mm, h = 5 mm

Rys. 6. Wymiary próbek stosowanych w testach na zginanie i ściskanie.
Fig. 6. Dimensions of samples for bending and compression tests used by author.

Tabela 3. Zalety i wady testu na zginanie.
Table 3. Advantages and disadvantages of bendig tests.

zalety
• prosty kształt próbek
• łatwy montaż do testu
• stosowanie niewielkich obciążeń w teście

wady
• niewielkie odkształcenia nie przekraczające 2%
• brak możliwości przeprowadzenia badań mikrostrukturalnych na prób­

kach po teście

Tabela 4. Zalety i wady testu na ściskanie.
Table 4. Advantages and disadvantages of compression tests.

zalety • prosty kształt i niewielkie rozmiary próbek
• łatwy montaż do testu
• możliwość stosowania dużych naprężeń,-
• możliwość przeprowadzenia badań mikrostrukturalnych na próbkach po 

teście
wady • ograniczenie odkształcenia do -50%

• zwiększanie się przekroju próbki w trakcie testu
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W literaturze światowej najwięcej danych opublikowano dla testu na ściskanie, 
nieco mniej dla rozciągania i zdecydowanie mniej dla zginania. W niniejszej pracy 
te proporcje dla danych autora są inne: przeważają wyniki dla zginania, w następnej 
kolejności są wyniki otrzymane dla ściskania oraz jest też niewielka liczba danych 
dla rozciągania.

Po osiągnięciu założonej temperatury pomiar odkształcania nadplastycznego re­
alizuje się przy stałym, zadanym obciążeniu rejestrując zmianę odkształcenia w czasie 
lub przy stałej szybkości odkształcania rejestrując zmianę obciążenia. Istotne dla tego 
ostatniego sposobu jest osiągnięcie stanu, w którym następuje płynięcie materiału 
próbki z zadaną szybkością odkształcania przy stałym poziomie obciążenia. W prak­
tyce częściej stosuje się pierwszą metodę czyli stałe obciążenie. Funkcję tę realizuje 
obecnie większość współczesnych uniwersalnych maszyn wytrzymałościowych.

W przypadku ściskania i rozciągania odkształcenia są na tyle duże, że zmienia 
się przekrój badanej próbki zwiększa się dla ściskania i zmniejsza dla rozciągania. 
Ponieważ test przeprowadza się pod stałym obciążeniem to w funkcji czasu naprę­
żenie maleje dla ściskania, a rośnie dla rozciągania. W związku z tym odpowiednio 
maleje lub rośnie szybkość odkształcania w funkcji czasu i wielkości odkształcenia. 
Dla poprawnego wyznaczenia zależności de/dt =f(o) zastosowano procedurę zapro­
ponowaną w pracy [20]. Odkształcenie e definiuje się jako funkcję logarytmiczną:

, K Oe ( /)  = l n (12)
K

gdzie: h(t) oznacza zmieniającą się w trakcie odkształcania wysokość próbki, hQ - 
wysokość początkową próbki.

Naprężenie z kolei definiuje się jako funkcję wykładniczą:

a ( f )  =<y0ee(/) ’ ( 13)

gdzie: a0 = P/SQ (P -  obciążenie, SQ - przekrój początkowy próbki).

Na podstawie zarejestrowanych danych doświadczalnych funkcję e= f(t)  wyzna­
czano ze wzoru (12), a następnie obliczano jej pochodne po czasie dla wybranych 
wielkości odkształceń. Następnie ze wzoru (13) wyznaczano odpowiadające im 
wielkości o. Na Rys. 7 pokazano jako przykład obliczone na podstawie opisanego 
powyżej algorytmu zależności odkształcenia i naprężenia od czasu dla badanej 
przez autora ceramiki cyrkonowej typu 3Y-TZR W końcowym etapie otrzymywano 
poszukiwaną zależność de/dt = j(o).
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Rys. 7. Odkształcenie e (a) i naprężenie o (b) w funkcji czasu na przykładzie próbki rozcią­
ganej w temperaturze 1553 K dla ceramiki cyrkonowej typu 3Y-TZP (wyniki własne [22]). 
Fig. 7. Deform ation e (a) and stress o  (b) in function o f  tim e for 3Y-TZP sample in tension 
test at 1553 K (author’s results [22]).

Z kolei dla próbek badanych na zginanie zastosowano procedurę zaproponowaną 
w [23]. Według [23] naprężenie o na rozciąganej powierzchni próbki (w strzałce 
ugięcia) wynosi:

n jest wykładnikiem naprężeniowym w równaniu (2), zas oo można przedstawić 
w postaci zależności od wymiarów próbek i obciążenia P (Rys. 6):

3(L2 (16)

2 B W 2

Z kolei odkształcenie s na rozciąganej powierzchni wynosi :

gdzie: óu oznacza ugięcie próbki (w strzałce ugięcia), zaś C, można opisać równa-

(14)

gdzie:
(15)

(17)

mem:
2W(n + 2)

C
2 ( L 2 - L \ ) [ L 2  + L \(n + \)}

(18)
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Tak więc szybkość odkształcania można przedstawić jako:

dęL _ r  ^u_  (19)
dt 2 dt ‘

W celu wykreślenia zależności de/dt = f(o) należy przyjąć z góry pewną war­
tość n, aby policzyć konkretne wartości o i de/dt ze wzorów (14) oraz (19). Jeśli 
otrzymana z tej zależności wartość n różni się znacznie od wcześniej przyjętej to 
obliczenia należy powtórzyć.

Autor realizował pomiary nadplastyczności na maszynie wytrzymałościowej 
ZWICK 1446 (znajdującej się z Zakładzie Ceramiki i Złączy ITME w Warszawie) 
z zamontowanym piecem ze sterowaniem umożliwiającym utrzymanie żądanej 
temperatury w zakresie ±1 K. Obciążenie do próbek przykładano za pomocą popy- 
chaczy (zginanie i ściskanie) oraz ciągadeł (rozciąganie) wykonanych z technicznej 
ceramiki korundowej. Elementy uchwytów bezpośrednio stykające się z próbkami 
(podpory dolne i górne przy zginaniu, przekładki przy ściskaniu oraz przetyczki przy 
rozciąganiu) zostały wykonane z SiC. Pomiary wykonywano przy stałym, zadanym 
obciążeniu rejestrując zmianę odkształcenia w czasie na podstawie przesuwu głowicy 
maszyny. Następnie na podstawie pomiarów długości próbek przed i po teście na 
ściskanie czy rozciąganie obliczano poprawkę na odkształcenie.

obciążenie

term o para

Al A

Rys. 8. Schemat układu do badania zjawiska płynięcia nadplastycznego materiałów ceram icz­
nych zam ontowanego na maszynie wytrzym ałościowej ZW ICK 1446. Na próbkę nasuwany 
jest piec um ożliw iający pom iar odkształcenia w podwyższonej temperaturze.
Fig. 8. Schem e o f  the equipment for superplasticity measurem ents o f  ceramic sam ples m o­
unted on universal testing machine ZW ICK  1446. The furnace is put on it.
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W przypadku zginania popełniany był niewielki błąd (na poziomie 1%) gdyż 
odkształcenie całego układu do przykładania obciążenia było ok. 100 razy mniej­
sze niż ugięcie próbki. Schemat układu pomiarowego dla próbek odkształcanych 
w układzie ściskania i zginania przedstawia Rys. 8.

5. PRZEGLĄD WYNIKÓW POMIARÓW PŁYNIĘCIA 
NADPLASTYCZNEGO DLA WYBRANYCH 
MATERIAŁÓW CERAMICZNYCH

Jak stwierdzono we Wstępie materiały ceramiczne, w których zjawisko nadpla- 
styczności jest najczęściej obserwowane to: tlenek cyrkonu w fazie tetragonalnej 
stabilizowany tlenkiem itru, tlenek glinu, spinel MgAl^CĘ oraz kompozycje na 
bazie tych składników. W niniejszym rozdziale przedstawiono wyniki własne oraz 
dostępne z literatury dotyczące ww. materiałów. Badania własne były prowadzone 
przez autora na próbkach wykonanych w ITME. Otrzymywano je przez spiekanie 
wyprasowanych płytek z odpowiednich proszków w piecu w atmosferze powietrza 
(temperaturę i czas dobierano stosownie do rodzaju proszku jak i w celu otrzy­
mania zróżnicowanego uziamienia docelowych ceramik), a następnie przez cięcie 
i szlifowanie na odpowiedni wymiar (Rys. 5-6). Wybrane próbki z każdej grupy 
polerowano i trawiono termicznie w piecu próżniowym w temperaturze co najmniej 
50 K niższej od temperatury spiekania w celu ujawnienia granic ziarnowych. Wytra­
wione powierzchnie fotografowano na mikroskopie skaningowym, a na otrzymanych 
zdjęciach wykonywano pomiary rozkładu wielkości ziaren za pomocą analizatora 
obrazu metodą cięciw.

5.1. Ceramika cyrkonowa ZrOz

Ceramika cyrkonowa oraz kompozyty na jej bazie są obecnie najbardziej prze­
badaną grupą ceramicznych materiałów nadplastycznych. Składa się na to wiele 
przyczyn, między innymi to, że jej poszczególne odmiany posiadają chyba najlep­
sze ze znanych ceramik własności nadplastyczne, wysoką odporność na pękanie 
i wytrzymałość w temperaturze pokojowej oraz własności elektryczne pozwalające 
zastosować je np. w ogniwach paliwowych, w czujnikach tlenu, czy elementach 
grzejnych [24]. ZrO, występuje w trzech odmianach krystalograficznych [24]: jed- 
noskośnej, tetragonalnej i kubicznej. Czysty ZrCĘ pozostaje w fazie jednoskośnej 
do temperatury ~ 1443 K powyżej której przechodzi w fazę tetragonalną, która 
jest stabilna do temperatury ~ 2643 K. Powyżej tej temperatury ZrO, przechodzi 
w odmianę kubiczną, która istnieje aż do temperatury topnienia tj. do ~ 2953 K. 
Wykonanie kształtek ze stabilnej w temperaturze pokojowej odmiany jednoskośnej
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jest trudne ze względu na to, że temperatura spiekania dostępnego na rynku proszku 
jest zwykle większa od temperatury przejścia fazowego tj. 1443 K. Podczas studzenia 
takiej spieczonej ceramiki następuje przemiana z fazy tetragonalnej do jednoskośnej 
czemu towarzyszy wzrost objętości ziaren o ~ 4%. Powstające wtedy naprężenia 
powodują liczne spękania w kształtce prowadzące do jej zniszczenia. Wyjściem 
z tej sytuacji jest zastosowanie do spiekania nanoproszków tj. o wielkości ziarna 
d< lOOnm [25], a także spiekanie pod ciśnieniem [26] w temperaturach niższych od 
1443 K. Stabilne w temperaturze pokojowej fazy tetragonalną i kubiczną uzyskuje 
się dodając do ZrO, tzw. stabilizatory którymi są tlenki niektórych metali np. MgO, 
CaO, CeO, lub Y,Or  Tlenki te tworzą w ceramice cyrkonowej roztwory stałe, w 
których w miejsce jonów cyrkonu wbudowują się kationy ww. tlenków. Blokuje to 
całkowicie lub częściowo proces przemiany fazowej w trakcie studzenia materiału od 
temperatury spiekania. W Tab.5 przedstawiono przykładowe własności mechaniczne 
ceramik w funkcji zawartości Y20 3.

Tabela 5. Własności mechaniczne ceramiki ZrO, stabilizowanej Y ,03 w temperaturze poko­
jowej.
Table 5. Some mechanical properties of Y ,03 stabilized ZrO, at room temperature.

YA
(% mol) faza d

(pm)
<7

(MPa)
K,c

(MPaml/2)
E

(GPa)
HV

(GPa)
Litera­

tura

0 m. 0.133 234 (47) 2.06 (0.04) 199 (2) - [25]

2 4.3% mol 
m. reszta t. 0.8

1404
(76) 4.07 (0.13) -

12.9
(0.1) [27]

3 0.3% mol 
m. reszta t. 0.5 1457

(134) 3.54 (0.12) -
13.3

( 0 . 1 )

[27]

3 t. 0.47
(0.13) 800 (79) 5.10(0.35) 200 (4) 13.4

(0.4)
[28]

(własne)

4 t>  c. 2.3 1077
(115) 3.64 -

13.8
(0.1) [27]

6 c.> t. 2.6 326 (55) 2.18 (0.17) -
13.7
(0.1) [27]

8 c. 11.2 211 (21) 1.54 (0.05) -
14.1
(0.9) [27]

gdzie: m., t., c., - odpowiednio faza jednoskośna, tetragonalna i kubiczna, a - wytrzy­
małość na zginanie czteropunktowe, K{ - odporność na kruche pękanie, E -  moduł 
Younga, HV  -  twardość Vickersa. W nawiasach podana jest wartość odchylenia 
standardowego.

Ceramika omawiana w pracy [25] była spiekana w powietrzu w temperaturze 
1373 K przez 10 h (szybkość grzania i chłodzenia wynosiła 5 K/min), z kolei ce­
ramikę w [27] (w zakresie od 2-6% mol Y20 3 ) spiekano w temperaturze 1773 K,
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a 8% mol Y ,0 3 w  1873 K przez 2h. Próbki w pracy [27] zawierające od 2-8% mol 
Y20 3 spiekano dodatkowo pod ciśnieniem 200 MPa przez Vi h w argonie w tem­
peraturze 1823 K. Ceramikę z pracy [28] spiekano w powietrzu w temperaturze 
1773 K przez 2h.

Z przedstawionych w Tab. 5 danych wynika, że najlepsze własności mechaniczne 
i jednocześnie najmniejsze ziarna posiadają ceramiki w fazie tetragonalnej stabili­
zowane 2-3% mol Y ,0 3 (to znaczne wzmocnienie materiału wynika z przemiany 
fazowej t—»m, która towarzyszy pękaniu materiału [24]). Inną przyczyną zaintereso­
wania się właśnie powyższą ceramika jest to, że wykazuje ona stosunkowo niewielki 
wzrost wielkości ziarna w trakcie odkształcania nadplastycznego w podwyższonych 
temperaturach w porównaniu np. z ceramiką ZrO, w fazie regularnej (8% mol Y ,0 3) 
[29-30] lub tetragonalną stabilizowaną 12% mol CeO, [29]. Dlatego też w literaturze 
światowej większość artykułów poświęconych nadplastyczności tworzyw ceramicz­
nych dotyczy głównie ceramiki ZrO, stabilizowanej 2-3% mol Y ,0 3 .

Na Rys. 10-14 przedstawiono wyniki pomiarów własnych autora dla ceramiki 
ZrO. stabilizowanej 3% mol Y20 3, które uzyskano w trakcie wykonywania projek­
tu badawczego [22] (opublikowane w [31-32]). Ceramikę cyrkonową zwaną dalej 
3Y-TZP otrzymano przez spiekanie wyprasowanych płytek z proszku ZrO, zawie­
rającego 3% mol Y ,0 3 (innych domieszek w tym głównie Al O było nie więcej 
niż 0.1% wag.) dostarczonego przez firmę Tosoh z Japonii, w temperaturze 1773 K 
przez 2 h w powietrzu. Obraz mikrostruktury otrzymanego materiału przedstawia 
zdjęcie wytrawionej termicznie wypolerowanej powierzchni wykonane mikroskopem 
skaningowym (Rys. 9). Oszacowana na podstawie zdjęć wielkość ziaren d  = 0.47 ± 
0.13 jim.

10000

#  1 9 8 4 0

®DsS°950

Rys. 9. Obraz m ikrostruktury ceramiki 3Y-TZP [22], 
Fig. ♦. M icrostructure o f  3Y-TZP [22],
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Rys. 10. Szybkość odkształcania de/dt w funkcji naprężenia o dla ceramiki 3Y-TZP (test na 
rozciąganie przeprowadzony w temperaturze 1553 K) [22].
Fig. 10. Strain rate de/dt in function of stress o for 3Y-TZP (tensile test at 1553 K) [22],
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Rys. 11. Szybkość odkształcania de/dt w funkcji naprężenia o dla ceramiki 3Y-TZP (test na 
ściskanie przeprowadzony w trzech temperaturach) [22],
Fig. 11. Strain rate de/dt in function of stress o for 3 Y-TZP (compression tests made at three 
temperatures) [22].
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Rys. 12. Szybkość odkształcania de/dt w funkcji naprężenia o dla ceramiki 3Y-TZP (test na 
zginanie przeprowadzony w trzech temperaturach) [22].
Fig. 12. Strain rate de/dt in function of stress a for 3Y-TZP (bending tests made in three 
temperatures) [22].

Na wykresach (Rys. 10-12) przedstawiono wartości wykładnika naprężeniowego 
n (równanie (2)) wyliczone z nachylenia krzywych prowadzonych przez punkty do­
świadczalne w układzie współrzędnych logarytmicznych. Na Rys. 13 przedstawiono 
porównanie wartości szybkości odkształcania dla różnych sposobów obciążania 
próbek.

Z Rys. 13 wynika, że rodzaj obciążenia nie wpływa w istotny sposób na prze­
bieg zależności de/dt= f(a). Oceniono zmiany wielkości i kształtu ziaren w trakcie 
odkształcania nadplastycznego. W tym celu wykorzystano próbkę poddaną ściskaniu 
w temperaturze 1553K przy ciśnieniu początkowym 100 MPa przez ~ 5400 s do 
momentu gdy odkształcenie osiągnęło -50% . Odkształconą próbkę szlifowano z jed­
nego boku (równoległego do kierunku odkształcania) zdejmując warstwę -  0.2 mm, 
a następnie polerowano i wytrawiano termicznie w celu ujawnienia granic mię- 
dzyziamowych. Analiza zdjęć wykonanych za pomocą skaningowego mikroskopu 
elektronowego (SEM) wykazała, że spłaszczenie ziaren w kierunku przykładanego 
obciążenia, liczone jako iloraz L/L ,  (gdzie Lj i L , -  rozmiary ziaren odpowiednio 
w kierunku równoległym i prostopadłym do kierunku przykładania obciążenia) 
wyniosło -  0.92. Nie stwierdzono wzrostu wielkości ziaren.

Jeśli metoda wyznaczania wartości doświadczalnych n oraz IogAT (gdzie Ar 
jest stałą dla danej temperatury i wielkości ziaren (równanie (2)) nie budzi zastrze­
żeń, to otrzymywanie wiarygodnych wartości parametrów p  (wykładnik potęgowy

■ 1448K, n=2,7
■ 1498K, n=2,6
A 1553K, n=3,0
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Rys. 13. Porównanie wartości de/dt otrzymanych dla różnych sposobów obciążania próbek 
3Y-TZP dla T= 1498 i 1553 K. Linie ciągłe zostały wyliczone na podstawie wzoru dla pełzania 
Coble’a (4) zmodyfikowanego o czynnik <t> (7) [22], Szczegółowa dyskusja przeprowadzona 
jest w dalszej części pracy.
Fig. 13. Comparison of de/dt obtained by different methods at 1498 and 1553 K. Lines were 
calculated according to Coble equation (4) modified by factor <P (7) [22], It is discussed in 
further part of the work.

przy wielkości ziarna) oraz energii aktywacji Q nastręcza pewne trudności. Przede 
wszystkim dlatego, że jak widać z Rys. 11-12 wykładniki potęgowe n wyznaczone 
dla poszczególnych temperatur oraz (co będzie omówione dalej) wielkości ziaren 
nie są sobie równe co oznacza, że krzywe de/dt = f(er) nie są do siebie równoległe. 
Wynika z tego, że wartości tych parametrów będą zależały od tego dla jakiego 
naprężenia weźmiemy de/dt. Dodatkowo w przypadku wyznaczania Q zależność 
de/dt od temperatury nie występuje tylko w funkcji exp(-Q/RT), ale również jako 
1/T (równanie (2)). A więc wyznaczanie wartości Q jako parametru równania 
In(de/dt)=Ax -  Q/RJT) (co jest powszechnie przyjętą praktyką) jest już obarczone 
błędem. W przypadku wyznaczania parametru p  dodatkową komplikacją może się 
okazać fakt, że zależność de/dt od wielkości ziaren jest bardziej skomplikowaną 
funkcją niż l/d1’ (zależności (7-8)); po za tym dokładność oszacowania wartości p  
w dużym stopniu zależy od precyzji określenia średniej wartości wielkości ziaren. 
Podczas trawienia termicznego w temperaturze zbliżonej do temperatury spiekania 
ceramiki wielkość ziaren może wzrosnąć i tym samym przypisana danej serii pró­
bek wielkość ziaren może się okazać zawyżona. Ilustracją powyższych rozważań 
są wykresy (Rys.14-16).
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Rys. 14. Szybkość odkształcenia de/dt w funkcji odwrotności temperatury przy dwóch po­
ziomach naprężenia o = 39.4 MPa i 78.8 MPa, dla ceramiki 3Y-TZP wyznaczona w teście 
na zginanie (Rys. 12). Na wykresie podano wartości energii aktywacji Q wyznaczone na 
podstawie równania (2).
Fig. 14. Strain rate de/dt as a function of reciprocal temperature for a = 39.4 MPa i 78.8 MPa, 
for 3Y-TZP obtained in bending test (Fig. 12). Activation energy values calculated from Eq. 2 
are placed in the figure.
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Rys. 15. Szybkość odkształcania nadplastycznego ceramiki 3Y-TZP w funkcji naprężenia
(a) oraz średniej wielkości ziarna (dla o = 50MPa) i wyznaczona stąd wartość parametru p
(b). Pomiary wykonano w temperaturze T= 1553 K w układzie zginania czteropunktowego. 
Wyniki uzyskane zostały przez autora w ramach wykonywania projektu zamawianego [33]. 
Ceramikę otrzymano spiekając stabilizowany 3% mol Y,0, proszek ZrO, z dodatkiem 
0.25% wag. A1,03 firmy Tosoh z Japonii przez 2 h w powietrzu w temperaturach: 1623, 1673, 
1723 i 1773 K uzyskując odpowiednio wypisane na rysunku wielkości ziaren wzrastające
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w funkcji temperatury. Wartości wykładnika naprężeniowego n wynosiły w funkcji wielkości 
ziaren odpowiednio: 2.2, 2.2, 2.2 i 2.0.
F i g .  1 5 .  Strain rate in function of stress (a) and grain size (for a = 50 MPa) and calculated 
hence values of grain size exponent p (b) for 3Y-TZP. Measurements were made at T = 1553 K 
in four bending test in [33]. The ceramics was made from 3% mol yttria stabilised zirconia 
powder with addition of 0.25% wt A1,0, from Tosoh (Japan) by sintering at temperatures: 
1623, 1673, 1723 and 1773 K obtaining samples with grain sizes d increasing in function 
of temperatures (shown in the figure). The values of stress exponent n are accordingly: 
2.2, 2.2, 2.2 and 2.0.

(a) (b)
1 0 ’

2Y-TZP1 d=0.37mm 
2Y-TZP2 d= 0,48mm  
2Y-TZP3 d=0.74mm  
ZY-TZP4 d= 1,38mm

«
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Rys. 16. Szybkość odkształcania nadplastycznego ceramiki 2Y-TZP w funkcji naprężenia
(a) oraz średniej wielkości ziama (dla a = 50MPa) i wyznaczona stąd wartość parametru p
(b). Pomiary wykonano w temperaturze T = 1553 K w układzie zginania czteropunktowego. 
Wyniki uzyskane zostały przez autora w ramach wykonywania projektu zamawianego [33]. 
Ceramikę otrzymano spiekając stabilizowany 2% mol Y ,03 proszek ZrO, firmy Tosoh z Ja­
ponii przez 2 h w powietrzu w temperaturach: 1723, 1773, 1873 i 1973 K uzyskując odpo­
wiednio wypisane na rysunku wielkości ziaren wzrastające w funkcji temperatury. Wartości 
wykładnika n wynosiły odpowiednio w funkcji wielkości ziaren: 2.8, 2.9, 2.6 i 1.5.
Fig. 16. Strain rate in function of stress (a) and grain size (for a = 50 MPa) and calculated 
hence values of grain size exponent p (b) for 2 Y-TZP. Measurements were made at T = 1553 K 
in four bending test in [33]. The ceramics was made from 2% mol yttria stabilised zirconia 
powder from Tosoh (Japan) by sintering at temperatures: 1723, 1773, 1873 and 1973 K obta­
ining samples with grain sizes d increasing in function of temperatures (shown in the figure). 
The values of stress exponent n are accordingly: 2.8, 2.9, 2.6 and 1.5.

Zależność wartości energii aktywacji Q na Rys. 14 od naprężenia wynika z 
różnic parametru n (Rys. 12). Z kolei różnice pomiędzy wartościami parametru p  
pokazanymi na Rys. 15 i 16 należy wiązać z różnymi zakresami wielkości ziaren 
w obu przypadkach. W zakresie d  0.095 -  0.32 pm p  = 1.6, a w przedziale 0.37 
-1 .3 8  p = 2.8. Obliczenia wykonano dla szybkości odkształcania odpowiadającej 
o = 50 MPa. Sugeruje to bardziej skomplikowaną zależność szybkości odkształcania 
od wielkości ziaren niż przewiduje to równanie (2).
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W celu wyjaśnienia opisanych powyżej zjawisk należy odwołać się do wcze­
śniejszych publikacji. Istotny wkład do poznania i zrozumienia zjawiska odkształ­
cania nadplastycznego tetragonalnej ceramiki cyrkonowej wnoszą prace Owen’a 
i Chokshi [34] oraz Berbon’a i Langdon’a [35]. W opublikowanej w 1998 r. pracy 
Owen i Chokshi [34] przedstawili wyniki pomiarów przeprowadzonych w teście 
ściskania na próbkach z ceramiki ZrO, stabilizowanej 3% mol Y ,0  . Jest to jak do 
tej pory, jedno z niewielu opracowań w którym autorzy przedstawili wyniki prób 
przeprowadzonych w warunkach stałego naprężenia w szerokim przedziale naprężeń 
oraz odkształceń, oraz przeprowadzili na każdej próbce szczegółowe badania mi­
kroskopowe. Próbki zostały dostarczone przez firmę Nikkato Co z Japonii; brak jest 
danych na temat pochodzenia i czystości proszków wyjściowych, a także warunków 
ich spiekania. Wielkość ziaren otrzymanych próbek wynosiła 0.41 pm. Liczono ją  
ze wzoru d  = (LpcL;)Ui (gdzie Ll i L, -  rozmiary ziaren odpowiednio w kierunku 
równoległym i prostopadłym do kierunku przykładania obciążenia). Część próbek 
wygrzewano w temperaturze 1823 K przez 5 i 40 h otrzymując wielkości ziaren 
odpowiednio 0.66 pm i 1.2 pm. Wyniki testu na ściskanie przeprowadzonych na 
próbkach w postaci walców o średnicy 5 mm i wysokości 10 mm rejestrowano za 
pomocą komputera utrzymując w trakcie trwania testu stałe naprężenie poprzez 
stopniowy wzrost obciążenia regulowany układem elektronicznym maszyny wy­
trzymałościowej. Wyniki odpowiadające największym naprężeniom (a > 150 MPa) 
uzyskano metodą stałej szybkości odkształcania. Otrzymane przez Owena’a i Chokshi 
rezultaty przedstawiono na Rys. 17-19.

Pomiary przeprowadzone były w zakresie temperatur od 1623-1723 K, w zakre­
sie naprężeń 3-240 MPa, a największe odkształcenie osiągnęło ~ 64%. Z wyjątkiem 
najdłuższych czasów trwania eksperymentu rozmiary ziaren nie zwiększyły się 
więcej jak 10%. Największy wzrost zanotowano dla próbki badanej w temperaturze 
1723 K pod naprężeniem 3.3 MPa w czasie 562000 s (-156 h) tj. od 0.41 do 0.95 pm. 
Ziarna w niewielkim stopniu zmieniały swój kształt w trakcie odkształcania nadpla­
stycznego; stosunek wymiaru ziarna w kierunku równoległym i prostopadłym do 
przyłożonego obciążenia mieścił się w granicach od 0.76 do 1.0. Analiza wykresów 
de/dt = j(a) (Rys. 17 z [34]) pokazuje, że wykładnik potęgowy (naprężeniowy) n 
dla mniejszych naprężeń wynosi ~ 3, a dla większych ~2.

Naprężenie przy którym następuje przejście z obszaru gdzie n ~ 2 do n~ 3 
zmniejsza się w funkcji wielkości ziaren i wynosi odpowiednio ~ 40, 20 i 5 MPa dla 
d=  0.41, 0.66 i 1.2 pm. Naprężenie przejścia nie zależy od temperatury co widoczne 
jest na Rys. 17 b. Dla porównania wartości współczynnika n dla ceramik cyrkono­
wych badanych przez autora [22, 33] (Rys. 10-12, 15-16) zawierały się w przedziale 
2-3; nie zauważono wyraźnego przegięcia krzywych na wykresach de/dt=f(o).

Z kolei na Rys. 18 z [34] pokazano zależność de/dt =f(Lj) (gdzie Lf -  wielkość 
ziaren po pomiarze) dla pięciu różnych naprężeń.
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Rys. 17. Szybkość odkształ­
cania nadplastycznego ce­
ramiki 3Y-TZP w funkcji 
naprężenia dla ceramiki 3Y- 
-TZP badanej w temperaturze 
1723 K dla trzech wielkości 
ziaren (a) i dla wielkości 
ziarna 0.41 pm w trzech 
temperaturach (b) [34].
Fig. 17. Strain rate vs stress 
for 3Y-TZP tested at 1773 
K with three different grain 
size (a) and with grain size 
of 0.41 pm at three different 
temperatures (b) [34],

(b)
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Rys. 18. Szybkość odkształ­
cania nadplastycznego ce­
ramiki 3Y-TZP w funkcji 
końcowej wielkości ziarna 
w temperaturze 1723 K dla 
różnych naprężeń i wyzna­
czone stąd wartości parame­
tru p [34],
Fig. 18. Strain rate vs final 
grain size for 3Y-TZP at 
1773 K for different stresses 
and calculated hence values 

2 n of the grain size exponent p
[34],

Z danych przedstawionych na Rys. 18 wynika, że wykładnik potęgowy przy wiel­
kości ziarenp  zwiększa się w funkcji naprężenia. Wartośćp  = 3.2 dla a = 60 MPa jest 
zbliżona do wyliczonej na Rys. 16 dla ceramiki cyrkonowej 2Y-TZP [33] {p = 2.8 
dla o = 50 MPa, T= 1553 K w przedziale d 0.37-1.38 pm). Należy w tym miejscu 
podkreślić, że jak to wykazano w pracy [33], ceramika stabilizowana 2% mol Y ,0 3 
posiada bardzo podobne własności nadplastyczne co stabilizowana 3% mol Y ,0  
o tej samej wielkości ziaren i przy tym samym poziomie zanieczyszczeń.

Na Rys. 19 przedstawiono zależność ds/dt = f(l/T )  dla kilku różnych naprężeń. 
Otrzymane stąd wartości energii aktywacji Q nie różnią się od wyliczonych na 
Rys. 14 dla ceramiki 3Y-TZP z pracy [22].

Wyniki pracy [34] stały się podstawą do zaproponowania mechanizmu ako- 
modacji poślizgu po granicach ziaren w odkształcanej nadplastycznie ceramice 
cyrkonowej przez Berbon’a i Langdon’a w [35], Analizując dostępne w literaturze 
dane dotyczące współczynników dyfuzji dla jonów tlenu i cyrkonu oraz dla dyfuzji 
objętościowej i po granicach ziaren (Rys. 20) stwierdzili oni, że w temperaturach 
zastosowanych do badań przez Owen’a i Chokshi [34] oraz dla wielkości ziaren 
ceramik dominującym jest pełzanie Coble’a, w którym szybkość odkształcania jest 
kontrolowana przez dyfuzję jonów cyrkonu po granicach ziaren (najwolniejszy jon 
po najszybszej drodze dyfuzji - Rozdz. 3.1).

o (MPa)
1.2 ± 0.3 
1.4 ± 0.2  
2.0 i  0.7

0.3

fi

P

10
L, = (g m)

35



Zjawisko nadplastyczności w wybranych ceramikach tlenkowych

Rys. 19. Szybkość odkształca­
nia nadplastycznego ceramiki 
3Y-TZP o wielkości ziarna 
d = 0.41 jam w funkcji od- -f'
wrotności temperatury dla ~
różnych naprężeń i wyzna­
czone stąd energie aktywacji 
Q [34].
Fig. 19. Strain rate vs inverse 
absolute temperature at vari­
ous stresses for 3Y-TZP with 
grain size of 0.41 pm and cal­
culated hence values of acti­
vation energy [34].
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Rys. 20. Współczynniki dyfuzji 
dla ceramiki cyrkonowej stabili­
zowanej Y20 3 na podstawie prac 
[36-37] i innych zacytowanych 
w [35]. Dgb został wykreślony 
łącznie z Dl przy założeniu, że 
grubość granicy ziarna óZr wy­
nosi 1 nm [30] (wykresy wzięto 
z pracy [35]).
Fig. 20. Diffusion coefficient 
for yttria stabilised zirconia ce­
ramics accordingly to [36-37] 
and others cited in [35], Dgb was 
plotted together with D; under 
the assumption that grain bound­
ary width is about 1 nm [30] (the 
plots were taken from [35]).

a  (MPa) QjPP(kJ mol'1) 
o 100 540 ± 2 0
& 42 530 ± 70
o 15 590 ±60
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W związku z tym równanie (6) redukuje się do równania (4) dzielonego przez a, 
gdzie Dgb= DZr(gh). Jeżeli dodatkowo założymy, że dyslokacje granic ziarnowych są 
tzw. dyskretnym (nieciągłym) źródłem i upływem luk [16] to w tej sytuacji (jak 
wykazano w pracy [16] -  Rozdz. 3.1) wyrażenie na pełzanie Coble’a (4) powinno 
być mnożone przez czynnik 0  (7). Otrzymujemy wówczas równanie (20) zapropo­
nowane w [35] do interpretacji wyników z pracy [34] w postaci :

zaś G= 1.54x10s -  35.2xTz [10], b= 0.36 nm wg [35], a = 2 (wartościowość tlenu), N -  
liczba dyslokacji na granicy pojedynczego ziarna określona jest zależnością (8) z [16]. 
Dla ceramiki cyrkonowej bgh = b/2 = 0.18 nm [35].

Współczynnik dz D^(gh) został wyznaczony dla pary ceramik stabilizowanych 
14% mol CeO, różniących się między sobą zawartością tlenku hafnu i odpowied­
nio tlenku cyrkonu [36], Wartość tego wyrażenia współczynnika podstawiona do 
wyrażenia (20) daje wykresy krzywych teoretycznych przebiegających w pobliżu 
punktów doświadczalnych (Rys. 13 i 21).

Również dane doświadczalne z pracy [33] (zamieszczone na Rys. 15a i 16a) 
układają się w pobliżu wyliczonych krzywych teoretycznych (Rys. 22). Fakt, że 
dane Owen’a i Chokshi (Rys. 21) leżą nieco poniżej wyliczonych krzywych może 
wynikać z przyjęcia przez tych autorów w obliczeniach zbyt małej wielkości ziaren 
lub też z wprowadzenia do próbek w procesie technologicznym domieszek spowal­
niających odkształcanie nadplastyczne.

Przyjęcie wyrażenia (20) do opisu odkształcania nadplastycznego pozwala zrozu­
mieć zależność wartości parametru p  i n od przedziału wielkości ziaren (Rys. 15b i 16b) 
i od przyjętej wartości naprężenia (Rys. 18). Na Rys. 23 przeanalizowano wyrażenie 
0/d3 = f(d) (0  -  wzór (7)) we współrzędnych logarytmicznych dla a = 50 MPa i w 
temperaturze 1553 K w zakresie d  od 0.095 -  0.32 pm (Rys. 15b) i od 0.37 -  1.38 pm 
(Rys. 16b). Dla wielkości ziaren wyszczególnionych na tych rysunkach obliczono 
wartości f(d). Jak widać w wymienionych zakresach wyliczone punkty układają się 
wzdłuż linii prostych, czyli f(d) można opisać funkcją typu A/d’. Dla zakresu d od 
0.095 -  0.32 pm p = 1.3 (wyznaczona doświadczalnie na Rys. 15b p  = 1.6), a dla 
d  od 0.37 -  1.38 pm p  = 2.3 (wyznaczona doświadczalnie na Rys. 16b p=  2.8). 
Dodatkowo obliczono dla o = 10 MPa p  = 1.1, a dla o = 100 MPa p  = 1.7 dla 
pierwszego zakresu i odpowiednio 1.2 i 2.7 dla drugiego zakresu wielkości ziaren. 
Oznacza to, że współczynnikp  rośnie w funkcji wielkości ziarna oraz przyłożonego

gdzie:

Zr( g b ) (20)

0.29x10 6 expZ r(gb)
(21 )
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(a )

Owen and Chokshj (I99S)

10-1 d  ( Liml 
O  0.41 
□ 0.66

10*
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Rys. 21. Dane doświadczalne z pra­
cy Owen’a i Chokshi [34] dla 3Y- 
-TZP w porównaniu z krzywymi 
teoretycznymi de/dt = f(a) wyzna­
czonymi na podstawie wzoru (20) 
(linia ciągła) i wzoru Coble’a (4) 
(linia przerywana) dla T = 1723 K 
i trzech różnych wielkości ziaren (a) 
oraz dla wielkości ziarna 0.41 pm 
i trzech różnych temperatur (b) (wy­
kresy na podstawie pracy [35]). 
Fig. 21. Experimental data for 3Y- 
TZP from Owen and Chokshi [34] 
in comparison with predictions 
for interface-controlled diffusion 
creep (Eq. 20) (solid lines) and 
Coble creep Eq. 4 (broken lines) 
at T =1723 K with three different 
grain sizes (a) and with a grain size 
0.41 pm at three different tempera­
tures (b) (the plots were taken from
[35]).

(b)

Cbokihi
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Rys. 22. Porównanie przebiegów teoretycznych krzywych ds/dt = f(o) obliczonych na pod­
stawie wzoru (20) dla T = 1553 K i różnych wielkości ziaren z danymi doświadczalnymi 
otrzymanymi dla ceramiki cyrkonowej w [33] (Rys. 15a i 16a).
Fig. 22. Comparison of theoretical curves de/dt calculated from Eq. 20 at T= 1553 K for dif­
ferent grain sizes with experimental data for zirconia ceramics obtained in [33] (Fig. 15a and 
16a).

100

3Y-TZP (Rys.15) 
2Y-TZP (Rys.16)p=1,3
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TJ
P=2.3

0.1
0.1 0.5 1 2

d [jun]

Rys.23. Wykres zależności f(d)= d>/d3 dla a= 50 MPa i w temperaturze 1553 K w zakresach 
0.095-0.32 pm i 0.37-1.38 pm dla ceramik cyrkonowych (Rys. 15 i 16), w którym d> jest 
współczynnikiem zależnym od liczby dyslokacji na granicy ziarna N (7) i wielkości ziarna d. 
Fig. 23. Dependence f(d) = <P/d3for o = 50 MPa at 1553 K in the range of 0.095 -  0.32 pm 
and 0.37 -  1.38 pm for zirconia (Fig. 15 and 16) where 0  is the coefficient dependent on 
number of dislocations in a single grain boundary N (7) and grain size d.
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naprężenia. Dla większych wartości a i d  N  » 1  i wtedy 0  —>1 i co za tym idzie 
n —> 1, co tłumaczy zmianę wartości n obserwowaną na Rys. 17.

W pracy [38] zaprezentowano wyniki odkształcania nadplastycznego w teście na 
ściskanie na próbkach z ceramiki 3Y-TZP w zakresie naprężeń od 10 do 510 MPa 
w temperaturach od 1623 do 1723 K. Rezultaty pomiarów w zakresie od 10-200 MPa 
są w zasadzie podobne do tych otrzymanych przez Owena i Chokshi [34] i są opi­
sywane zależnością (20). Dla o > 200 MPa współczynnik n ~ 7, a/? = 0. Charit i 
Chokshi [38] stwierdzili, że w tym wypadku występuje poślizg dyslokacji w obję­
tości ziaren. Na Rys. 24 przedstawiono zestawienie wyników badań odkształcania 
nadplastycznego tetragonalnej ceramiki ZrO, stabilizowanej 3% mol Y ,0 3 (3Y-TZP) 
z pracy [38] dla o > 200 MPa z wynikami dla kubicznego monokryształu ZrO, 
stabilizowanego 9.4% mol Y ,0 3 dla o > 100 MPa z pracy [39] oraz regularnej cera­
miki ZrO, stabilizowanej 8% mol Y ,0 3 (8Y-CZP) z pracy [40] dla o > 150 MPa. W 
przypadku ceramik polikrystalicznych wielkości ziaren wynosiły dla 3Y-TZP z [38] 
i 8Y-CZP z [40] odpowiednio: 0.81 i 1.2 pm oraz 5.0 i 8.2 pm. Wyniki dla tych 
różnych materiałów układają się wzdłuż jednej linii na Rys. 24 co potwierdza brak

&  10“

I  10': 
<2

|  10"
«j
■R
J2 10
T30
-O
■v) 1 0

1 -

n=8,5

[38] 3 mol% Y2O3

[39] 9,4 mol% Y2O3

[40] 8 mol% Y20 3

300 400 500 600200100
naprężenie a  [MPa]

Rys. 24. Porównanie wyników pomiarów odkształcania nadplastycznego ceramiki ZrO, te­
tragonalnej stabilizowanej 3% mol Y ,03 [38] z danymi dla monokryształu kubicznego ZrO, 
stabilizowanego 9.4% mol Y ,03 [39] oraz regularnej ceramiki cyrkonowej stabilizowanej 
8% mol Y ,03 wg [40]. Pomiary wykonano w temperaturze 1673 K.
Fig. 24. Comparison of experimental data for superplastic flow of 3% mol Y ,03 stabilised 
tetragonal zirconia polycrystals [38] with data for 9.4% mol Y,0, stabilised cubic ZrO, mono­
crystal [39] and 8% mol Y ,03 stabilised cubic zirconia polycrystals [40]. Measurements were 
made at 1673 K.

40



M. Boniecki

zależności szybkości odkształcania od wielkości ziaren (p = 0) oraz to, że mechanizm 
odkształcania jest w nich taki sam. Wartość parametru n = 8.5 wskazuje na to, że 
jest to odkształcanie wywołane prawdopodobnie przez poślizg dyslokacji.

Tezą tę potwierdzają badania wykonane w pracy [41] za pomocą transmisyjnego 
mikroskopu elektronowego dla tetragonalnych monokryształów ZrO„ w których wy­
kazano pojawienie się bliźniaków i dyslokacji po przyłożeniu obciążenia ~ 300 MPa 
w temperaturze 1673 K.

5.2. Wpływ niektórych tlenków na własności nadplastyczne ceramiki 
cyrkonowej

We wcześniejszych pracach (np. w [34]) dotyczących zjawiska nadplastyczności 
w ceramice cyrkonowej stwierdzono różnice w zachowaniu się poszczególnych 
próbek w zależności od zawartości zanieczyszczeń. Podjęte w ostatnich latach 
systematyczne badania nad wpływem niektórych tlenków na odkształcanie nad­
plastyczne ceramiki cyrkonowej pozwoliły ustalić pewne zależności. Na Rys. 25 
przedstawiono wyniki pracy [42], Widać na nim, że dodatek kationu o mniejszym 
promieniu jonowym od Zr4* redukuje naprężenie płynięcia nadplastycznego, a do­
danie jonu o większym promieniu zwiększa to naprężenie. Autor rozprawy prze­
prowadził pomiary szybkości odkształcania nadplastycznego ceramiki cyrkonowej 
domieszkowanej kilkoma tlenkami o zawartości molowej 0.5 i 1% (Tab. 6 i Rys. 26
[43]). W tym wypadku również można mówić o silnym wpływie domieszek na 
odkształcanie nadplastyczne, ale brak jest zależności szybkości odkształcania od 
promienia jonowego kationu domieszki. Widoczna jest za to wyraźna zależność od 
koncentracji domieszki.
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Rys. 25. Wpływ 0.2% mol domieszki (kationu) na podatność na odkształcanie nadplastyczne 
ceramiki 3Y-TZP na podstawie [42], Rys. 25a pokazuje zależność między odkształceniem 
a naprężeniem. Test wykonano w temperaturze 1673 K w powietrzu na rozciąganie. Szybkość 
początkowa odkształcania wynosiła 1.3x1 O'4 s 1. Rys. 25b pokazuje o ile zmieniło się naprę­
żenie przy odkształceniu o 10% domieszkowanej próbki w porównaniu do próbki z czystego 
ZrO, w funkcji wielkości promienia jonowego kationu domieszki.
Fig. 25. Influence of 0.2% mol cation doping of 3Y-TZP on superplastic susceptibility 
[42]. Fig. 25a shows stress-strain curves for samples deformed at 1673 K in air in a ten­
sile test under an initial strain rate of 1.3x104 s '. Fig. 25b shows a plot of stress change 
Ao = o, a . . against ionic radius of dopant cation for 10% of strain.doped undoped 0  r

Tabela 6. Rodzaje otrzymanych próbek ceramiki cyrkonowej z dodatkiem 0.5% mol domiesz­
ki (oznaczone jako 05) i z dodatkiem 1% mol domieszki (oznaczone jako 1) wg [43],
Table 6. Obtained zirconia samples with various 0.5% mol (marked as 05) and 1% mol 
(marked as 1) dopants [43].

oznaczenie
próbek dodatek gęstość

(g/cm3)
wielkość ziaren 

d (pm)

ZrO, - 5.83 0.29±0.10
A105 A1,0, 5.89 0.19±0.09
Si05 Si02 5.94 0.23±0.05

Mg05 MgO 5.90 0.18±0.12

S05 MgAl,04
(spinel) 5.89 0.27±0.13

Ge05 Ge02 5.91 0.15+0.08

Ti05 Ti02 5.82 0.18+0.09
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Tabela 6. cd.

oznaczenie
próbek dodatek gęstość

(g/cm3)
wielkość ziaren 

d (gm)

Ali A1,0, 5.91 0.36±0.09
Sil SiO, 5.87 0.27±0.07

Mgl MgO 5.90 0.28±0.06
SI MgAl,04 5.92 0.32±0.04

Gel GeO, 5.89 0.34±0.05
Til TiO, 5.95 0.34±0.08

Gęstości próbek nie były mniejsze niż 95% gęstości teoretycznej. Próbki spiekano 
w temperaturze 1623 K przez 2h w powietrzu z proszku chińskiej firmy Zhongshun 
Sci& Tech. [43], Zawartość innych tlenków (poza tlenkiem itru i hafnu) w proszku 
tej firmy nie przekraczała 0.03 wag.%. Zawartość HfO, wynosiła ~ 1.4% mol.

Znaczne zwiększenie się podatności na odkształcanie nadplastyczne tetragonal- 
nego ZrO, pod wpływem dodatków GeO, i TiO, zaobserwowano również w pracy
[44] (zawartość 1% mol) i w [45] gdzie dodawano po 2% mol obu tlenków osobno, 
a także oba tlenki razem po 1 i 2% mol. Z kolei w pracy [46] stwierdzono znaczny 
spadek energii aktywacji dyfuzji w domieszkowanej 1% mol GeO, ceramice cyrko­
nowej (z wartości 530 do 429 kJ/mol) w porównaniu z niedomieszkowaną świad­
czący o wzmocnieniu procesów dyfuzyjnych. Spadek energii aktywacji ceramiki 
cyrkonowej po dodaniu spinelu zaobserwowano w [43] (Rys. 26d).
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Rys. 26. Zależność szybkości odkształcania nadplastycznego tetragonalnej ceramiki cyrkonowej 
stabilizowanej 3% mol Y ,0 3 od naprężenia (a) i (b) prom ienia jonow ego wprowadzonych 
kationów  (c) o raz tem p era tu ry  (d). P om iary  p rzep row adzono  w teśc ie  na zg in an ie  
czteropunktowe. Punkty na Rys. 26c wyznaczono dla naprężenia o = 50 MPa i T = 1553 K. 
Punkt dla Zr4* odpowiada czystej ceramice cyrkonowej, a punkt dla dodatku spinelu (M gAl20 4, 
Al3+). Wartości parametru n wyliczone m etodą najmniejszych kwadratów z położenia prostych 
na Rys. 26a i b oscylują wokół 2 w zakresie od 1.7 dla Ge05 i S05 do 2.4 dla ZrO, i w zakresie 
od 1.5 dla G el do 2.7 dla M gl. Wartości energii aktywacji Q (dla o =  50 MPa) wyznaczone 
z wykresów na Rys. 26d w ynoszą odpowiednio 447 i A l i  kJ/mol dla S05 i ZrO, [43].
Fig. 26. Strain rate vs. stress (a) and (b) ionic radius o f  dopant cation (c) and inverse absolute 
tem perature (d) for 3% mol Y ,0 ,  tetragonal zirconia ceramics. M easurem ents were made in 
four bending test. Points in Fig. 26c were calculated for a  = 50 M Pa and T =  1553 K. The 
point for Zr4* corresponds with undoped zirconia, but A l3+ corresponds with zirconia doped 
A 1,03 and M g A l,0 4. Values o f  n were calculated with the least square m ethod from plots on 
Fig. 26a and b are about 2 in the range 1.7 for Ge05 and S05 to 2.4 for pure ZrO , and in the 
range o f  1.5 for G el to 2.7 for M g l. Values for activation energy Q (for a  = 50 M Pa) calcu­
lated from Fig. 26d are accordingly for S05 and ZrO , 447 and A l l  kJ/mol [43].
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Zmiany podatności nadplastycznej ceramiki cyrkonowej w funkcji zawartości 
GeO, zestawiono w Tab. 7.

Tabela 7. Wpływ zawartości GeO, na podatność nadplastyczną ceramiki cyrkonowej na 
podstawie danych literaturowych.
Table 7.1nfluence of GeO, content on superplastic susceptibility of zirconia ceramics based 
on literature data.

Zawartość GeO, (% mol) A o (MPa) Maksymalne odkształcenie (%) Litera­
tura

0.2 -3.5 -  100 [42]
1 -19.4 -2 5 0 [44]
2 -17.3 -4 0 0 [45]

gdzie: A rr- oznacza różnicę pomiędzy naprężeniem odpowiadającym odkształceniu 
10% w temperaturze 1673 K przy szybkości początkowej rozciągania ~ 1.3xl0'4s '’ 
próbki domieszkowanej i niedomieszkowanej. Wielkość ziaren wynosiła ~ 0.5 pm. 
Maksymalne odkształcenie osiągnięte przed zniszczeniem oszacowano na podstawie 
wykresów zamieszczonych w cytowanych źródłach.

Autorzy pracy [45] podjęli próbę wyjaśnienia wpływu tlenków germanu i tytanu 
na podatność na odkształcanie nadplastyczne ZrO, analizując wiązania chemiczne 
pomiędzy jonami w badanym materiale. W tym celu przeprowadzili obliczenia 
(rozwiązując równanie Schródingera) dla klastrów składających się ze 108 jonów 
cyrkonu, itru, tlenu oraz germanu i tytanu. W wyniku tych obliczeń otrzymali wartości 
funkcji charakteryzujących tzw. stopień jonowości i kowalencyjności wiązań. Stwier­
dzono, że wprowadzenie jonów germanu i tytanu do ZrO, powoduje zmniejszenie 
się stopnia jonowości i zwiększenie kowalencyjności kationowo-tlenowych wiązań 
w analizowanych klastrach, i co za tym idzie zmniejsza się siła wiązań pomiędzy 
kationami i anionami. W związku z tym zwiększa się ruchliwość kationów, a więc 
i współczynnik dyfuzji co pociąga za sobą, zgodnie z zależnością (2), zwiększenie 
szybkości odkształcania nadplastycznego. Zwiększenie się kowalencyjności wiązań 
powoduje również zmniejszenie tzw. efektywnego promienia jonowego zdefiniowa­
nego w [45] jako:

Re / = ( \ - z ) R Zr+zR(22)

gdzie: R - efektywny promień, R/r i RM-  promienie jonowe Zr4+ i M4+ (M4+ oznacza 
czterowartościowy kation), z -  zawartość molowa dodawanego tlenku MO,.

Tym można więc tłumaczyć zależność podatności na odkształcanie nadplastyczne 
od promienia jonowego wprowadzanego kationu obserwowane na Rys. 25b [42] oraz
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w pracy [45]; rozważania te dotyczą jednak jedynie czterowartościowych kationów, 
nie odnoszą się więc do jonów Al3" oraz Mg2+.

Badania przeprowadzone w [44] za pomocą wysokorozdzielczego transmisyjnego 
mikroskopu elektronowego na domieszkowanej 1% mol GeO, ceramice cyrkonowej 
wykluczyły istnienie fazy szklistej na granicach ziaren. Koresponduje to z wynikami 
z pracy [47], w której określono granicę rozpuszczalności GeO, w ZrO, na -3.5%  
mol. Dla porównania ta granica rozpuszczalności np. dla SiO, wynosi ~ 0.6% mol 
[48], dla A1,03 ~ 0.5% mol [49], a dla TiO, ~ 20% mol [50]. Oznacza to, że dla 
zawartości 1% mol cała domieszka GeO, i TiO, lokuje się w ziarnach Z r0 2, a dla 
pozostałych nadwyżka ponad granicę rozpuszczalności gromadzi się w punktach 
potrójnych tworząc tam fazę szklistą w przypadku SiO, [48] lub fazę polikrystaliczną 
jak w przypadku A120 3 [51 -52], Być może właśnie dlatego A120 3 i S i02 w mniejszym 
stopniu wpływają na wzmocnienie odkształcania nadplastycznego niż GeO, i TiO, 
dla 1% mol zawartości domieszki (Rys. 26).

Zależność szybkości odkształcania nadplastycznego ceramiki cyrkonowej od 
zawartości domieszki (na przykładzie SiO, i A1,03) przedstawiono na Rys. 27.
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Rys. 27. Szybkość odkształcania nadplastycznego ceramiki cyrkonowej w funkcji zawartości 
SiO, i A120 3 dla a — 50 MPa i temperatury 1553 K [43].
Fig. 27. Strain rate for zirconia in function of SiO, and A1,03 contents for a = 50 MPa and at 
1553 K [43],

W zakresie 0-1% mol zawartości obserwujemy wzrost szybkości odkształcania; 
dla SiO, jest to wzrot ~ 3-krotny, a dla A1,03 ~ 4-krotny. Badania okolic granic
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ziarnowych za pomocą mikrosondy rentgenowskiej typu EDS wykazują segrega­
cję jonów Si4+ (a także innych jonów np. Y3+) w warstwie granicznej ziaren ZrO, 
(Rys. 28a-b). W przypadku domieszkowania ceramiki cyrkonowej A1,03 badania 
mikroskopowe w [33,51-52] wykazały, że i tutaj nie tworzy się żadna faza szklista 
na granicach ziaren (Rys. 28c).

Powyżej granicy rozpuszczalności (~ 0.5% mol), A1,03 w ZrO, ziarna domieszki 
lokowały się w punktach potrójnych matrycy. Zwiększanie zawartości Al,O w ZrO, 
ponad granicę rozpuszczalności prowadzi do sytuacji, w której materiał zaczyna się 
zachowywać jak kompozyt korundowo-cyrkonowy [52], w efekcie czego szybkość 
odkształcania maleje w funkcji zawartości tego tlenku.

Rys. 28. Rozkład Y ,0 3 i SiO, w pobliżu granicy między ziarnami ZrO, w ceramice 
3Y-TZP czystej (a) i domieszkowanej 5 wag.% SiO, (b) z [53] oraz zdjęcie z transmisyjnego 
mikroskopu elektronowego wysokiej rozdzielczości styku trzech ziaren w próbce z ceramiki 
cyrkonowej z dodatkiem 0.31% mol A1,03 (badania własne przeprowadzone w [33]) (c). 
Fig. 28. Y ,03 and SiO, distribution near the grain boundary in 3Y-TZP undoped (a) and SiO, 
(5 wt%) doped (b) [53] and HRTEM micrograph of threefold point joining in zirconia sample 
doped 0.31% mol A1,03 (own studies in [33]) (c).

20 10 0 10 20 
DISTA NCE FROM  BOUNDARY /  nm

(b)
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5.3. Ceramika korundowa A120 3

Ceramika korundowa A1,03 posiada kilka odmian krystalograficznych, ale zasto­
sowanie praktyczne jako materiał konstrukcyjny ma tylko odmiana alfa (korund) kry­
stalizująca w układzie heksagonalnym [54-55]. Dostępność i niska cena surowców 
z których otrzymuje się ceramikę korundową, prosta technologia wytwarzania oraz 
szereg jej własności mechanicznych, elektrycznych i cieplnych opisanych w [54-55] 
powodują, że jest to najbardziej popularne konstrukcyjne tworzywo ceramiczne. 
Tabela 8 zawiera przykładowe dane dot. własności mechanicznych w temperaturze 
pokojowej ceramiki korundowej o zawartości A1,03 > 99.5% i gęstości > 98% gę­
stości teoretycznej wynoszącej 3.984 g/cm3 [55], a także prac własnych [56-57].

Tabela 8. Własności mechaniczne ceramiki korundowej w temperaturze pokojowej.
Table 8. Mechanical properties of alumina at room temperature.

d
(pm)

a
(MPa)

K,c
(MPam172)

E
(GPa)

HV
(GPa) Źródło

5 380 (50) 3.5 (0.5) 416(30) 15(2) [55]
6(4) 353 (34) 4.1 (0.2) 380 15(2) [56,57]

gdzie:<7 oznacza wytrzymałość na zginanie czteropunktowe w [55] i trójpunkto- 
we w [56], Kk -  odporność na pękanie wyznaczono w [55] dla długości pęknięcia 
300 pm (wprowadzonej wgłębnikiem Vickersa) na próbce zginanej czteropunktowo, 
a w {56] na próbce z karbem zginanej trójpunktowo. Moduł Younga E mierzono 
metodą ultradźwiękową, a twardość HV  wgłębnikiem Vickersa przy sile 9.81 N. 
Ceramikę w pracy [55] spiekano w temperaturze ~ 1973 K, a w pracach [56-57] w 
1983 K przez 6 h w powietrzu.

W pracach [20, 29, 58-62] podjęto badania odkształcania nadplastycznego pró­
bek wykonanych z ceramiki korundowej. Podstawowym problemem okazało się 
otrzymanie ceramiki o ziarnach mniejszych niż lpm  i o gęstości nie mniejszej niż 
98% gęstości teoretycznej. Spiekanie ceramiki korundowej bez żadnych dodatków 
w temperaturach wyższych od 1573 K powodowało znaczny wzrost wielkości ziaren. 
Zastosowanie temperatur niższych wymagało starannego przygotowania proszków 
do spiekania tak aby wyeliminować tworzenie się aglomeratów w trakcie prasowa­
nia próbek [29, 58]. Takie próbki z wyjściowych proszków firmy Taimei o dużej 
czystości (>99.99%) udało się otrzymać autorom pracy [58]. Ceramika spiekana 
w temperaturze 1523 K przez 4 h w powietrzu miała ziarna o wielkości ~ 0.5 pm. 
Wielkość ziaren określano metodą siecznych. Średnią wielkość ziarna zdefiniowano 
mnożąc średnią długość siecznej przez 1.56.
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Próbki z tej ceramiki (mające kształt prostopadłościanów) poddano następnie 
testowi na ściskanie w temperaturach od 1523 do 1673 K. Wyliczony z wykresów 
de/dt = f(o) współczynnik potęgowy n wynosił ~ 1.7, a energia aktywacji 
Q = 460 kJ/mol. Dane te wyznaczono dla wielkości odkształcenia e  = 0.02. Jak się 
okazało większe odkształcenia s (na poziomie 0.3) powodowały znaczny wzrost 
wielkości ziaren (Rys. 29 z [58]). Jak widać z Rys. 29 wygrzewanie poniżej 1573 K 
nie powoduje istotnego wzrostu wielkości ziaren ceramiki korundowej. Jeżeli 
jednak towarzyszy temu odkształcanie próbki to wzrost ten staje się już znaczący 
co powoduje „utwardzanie się” odkształcanych próbek, powstawanie wad (tzw. 
kawitacji) w materiale, co prowadzi w efekcie do ich zniszczenia.

3
°  12 5 0 ' C -annealed
■ 12 5 0 ' C -d eform ed
A 1300'C -annealed  
^  I 3 0 0 ' C -deformed 
O MOO'C -annealed  
•  1 400 'C  -deform ed

Alumina

2

0
5 62 3 40

Time ( h )

Rys. 29. Wzrost wielkości ziaren w funkcji czasu odkształcania (wzrost dynamiczny) lub 
wygrzewania (wzrost statyczny) w próbkach z czystej ceramiki korundowej odkształcanych 
nadplastycznie [58],
Fig. 29. Grain size growth in function of deformation time (dynamic growth) and annealing 
time (static growth) in superplastic deformed alumina [58].

Z praktycznego punktu widzenia czysta ceramika korundowa nie nadaje się 
więc do formowania kształtowego metodą odkształcania nadplastycznego. W celu 
ograniczenia wzrostu ziaren w trakcie zarówno spiekania jak i odkształcania nad­
plastycznego można wprowadzić do ceramiki domieszki np. MgO czy ZrO, [20, 59, 
62]. Na Rys. 30 [59] przedstawiono zależność wzrostu wielkości ziaren od wielkości 
odkształcenia dla ceramik badanych w pracach [20, 59, 63] różniących się między 
sobą składem i zawartością dodatków. W pracy [59] ceramikę na bazie proszku firmy 
Taimei z dodatkiem 200 ppm MgO spiekano w temperaturze 1593 K przez 2h, a z 
dodatkiem 10 obj.% ZrO^ w temperaturze 1753 K przez 2 h.

49



Zjawisko nadplastyczności w wybranych ceramikach tlenkowych

Z wyjątkiem danych dla próbek z ZrO, żadna prosta na Rys. 30 nie przechodzi 
przez początek układu współrzędnych co świadczy o występowaniu tzw. statycznego 
wzrostu wielkości ziaren. Niemniej jednak główne znaczenie ma tzw. dynamiczny 
wzrost wielkości ziaren w wyniku odkształcania nadplastycznego. Przykładowo: dla 
nie domieszkowanej próbki o wielkości początkowej ziarna 0.51 pm odkształcanej 
z szybkością 3xl0 '4/s w temperaturze 1673 K średnie ziarno osiągnęło po 2000 s 
rozmiar 1.6 pm, w tym samym czasie w jedynie wygrzewanej próbce średnie ziarno 
rozrosło się do 0.9 pm [59]. Dodatek ZrO, zredukował prawie całkowicie nieko­
rzystny rozrost ziaren podczas, gdy dodatek MgO tylko częściowo. Interesujący 
jest wpływ dyskutowanych domieszek na szybkość odkształcania nadplastycznego 
w funkcji naprężenia (Rys. 31). Okazuje się że domieszka MgO zwiększa szybkość 
odkształcania, gdy tymczasem dodatek ZrO, obniżają. Występuje więc tu podobne 
zjawisko wpływu domieszek na własności nadplastyczne matrycy jak w przypadku 
omówionej wcześniej ceramiki cyrkonowej. Problem ten będzie szczegółowo dys­
kutowany w dalszej części pracy.
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Rys. 30. Znormalizowana wielkość ziaren w funkcji odkształcenia (przy ściskaniu) dla róż­
nych ceramik korundowych [59]: MgO-doped-1 -  200 ppm MgO, d() = 0.53 pm, tempera­
tura testu T = 1673 K [59]; MgO-doped-2 -  500 ppm MgO, d 0 = 1.17 pm, T = 1723 K [63]; 
MgO-doped-3 -  0.25% wag MgO, d f) = 1.6 pm, T = 1693 K [20]. Próbki oznaczone jako 
Undoped Alumina o d() = 0.51 pm i 10% ZrO, -  added (objętościowo) o d 0 = 0.5 pm były 
badane w pracy [59] w temperaturze 1673 K.
Fig. 30 Normalized grain size in function of deformation (in compression test) for different 
alumina ceramics [59]: MgO-doped-1 -  200 ppm MgO, d0 = 0.53 pm, T = 1673 K [59]; MgO- 
doped-2 -  500 ppm MgO, dn = 1.17 pm, T = 1723 K [63]; MgO-doped-3 -  0.25% wag MgO, 
d0 = 1.6 pm, T = 1693 K [20]. Samples marking as Undoped Alumina with d () = 0.51 pm and 
10% Zr02-added (vol.) with d 0 = 0.5pm were measured in [59] at T = 1673 K.
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Rys. 31. Szybkość odkształcania 
ceramiki korundowej czystej i z 
dodatkami w funkcji naprężenia 
w temperaturze 1673 K dla ści­
skania [59], Dane te wyznaczo­
no dla wielkości odkształcenia 
e = 0.02. Wyliczony z wykresów 
współczynnik n ma wartość ~ 2. 
Fig. 31. Relationship between 
strain rate and flow stress at 0.02 
strain at 1673 K for pure and 
doped alumina. Calculated from 
the plots parameter n is about 2 
[59],

Innym sposobem „uplastycznienia” ceramiki korundowej (poza ograniczeniem 
wzrostu wielkości ziaren) jest wprowadzenie dodatków szkłotwórczych [60] lub 
zwiększających szybkość dyfuzji [61]. W pracy [60] do wyjściowego proszku A120 3 
firmy Taimei dodawano po 0.9% mol TiO, i CuO oraz po 0.1% mol B20 3 i MgO. 
Ceramikę spiekano w temperaturze 1343 K przez lh uzyskując gęstość równą 98.5% 
teoretycznej i średnią wielkość ziarna d=  0.3 pm. Test odkształcania nadplastycznego 
przeprowadzono na próbkach na ściskanie (jak w [58]) w zakresie temperatur od 
1223 do 1473 K (Rys. 32-34).

Rys. 32. Szybkość odkształcania 
ceramiki korundowej z dodatkami 
szkłotwórczymi w funkcji naprę­
żenia dla ściskania w temperatu­
rach: □ - 1223 K, ■ - 1273 K, o 

-  1323 K, • - 1373 K, A- 1423 K 
i A- 1473 K wg [60]. Linią prze­
rywaną zilustrowano zależność 
dla czystej ceramiki korundowej 
(d= 0.5 pm) badanej w tempera­
turze 1523 K [58].
Fig. 32. Flow stress-strain rate re­
lationship for the glass additives 
doped alumina at various tempera­
tures: □ - 1223 K, ■ - 1273 K, o -  
1323 K, • - 1373 K, A- 1423 K and 
A- 1473 K [60], The broken line 
is for a pure alumina (t/=0.5pm) 
at 1523 K [58],
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Rys. 33. Temperaturowa zależność wielkości wykładnika naprężeniowego n wyznaczonego 
na podstawie wykresów z Rys. 32 [60].
Fig. 33. Temperature dependence of the stress exponent, n (calculated from Fig. 32) [60] .
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Rys. 34. Szybkość odkształcania domieszkowanej ceramiki korundowej z Rys. 32 w funkcji odwrot­
ności temperatury dla naprężenia o = 40 MPa i wyznaczone stąd energie aktywacji Q dla dwóch 
zakresów temperatur: Q = 457 kJ/mol dla T< 1373 K oraz 243 kJ/mol dla T> 1373 K [60].
Fig. 34. Temperature dependence of strain rate for the doped alumina at 40 MPa from 
Fig. 32. The values for the activation energy Q are indicated for the two temperature ranges: 
Q = 457kJ/mol for T< 1373K and 243 KJ/mol for 7>1373 K [60],
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Jak widać zastosowane w pracy [60] dodatki obniżyły temperaturę odkształ­
cania ceramiki korundowej o ~ 300 K. Ekstrapolując dane dla czystej ceramiki 
korundowej dla temperatury 1523 K (Rys. 32 -  linia przerywana) do 1473 K i po­
równując je z danymi dla domieszkowanej ceramiki z Rys. 32 w tej temperaturze 
można stwierdzić wzrost szybkości odkształcania o ~104. Punkt mięknięcia wpro­
wadzonego szkliwa mieści się w zakresie temperatur od 1323-1373 K [60] co ma 
wyraźny związek z tym, że wartość współczynnika n rośnie od 1 do ~ 1.5 w funkcji 
temperatury (Rys. 33) osiągając maksimum w 1373 K oraz, że energia aktywacji O 
maleje znacznie powyżej tej temperatury (Rys. 34). Odkształcaniu nadplastycznemu 
omawianych próbek towarzyszył jednak znaczny wzrost wielkości ziaren (głównie 
w kierunku prostopadłym do działania siły) szczególnie dla temperatur wyższych 
od 1373 K. W związku z tym wyniki prezentowane na Rys. 32 otrzymano dla od­
kształcenia 0.05. Materiał ten nie nadawał się do badań w teście na rozciąganie gdyż 
odkształcanie powyżej 0.15 prowadziło do zniszczenia próbek ponieważ pojawienie 
się dużych ziaren powodowało powstawanie znacznych lokalnych spiętrzeń naprę­
żeń, a te z kolei prowadziły do powstawania pęknięć szczególnie przy większych 
szybkościach odkształceń.

Polepszenie własności nadplastycznych ceramiki korundowej poprzez zwięk­
szenie szybkości dyfuzji jonów matrycy było celem pracy [61]. Autorzy tej pracy 
do wspomnianego powyżej korundowego proszku firmy Taimei dodawali po 1% 
mol TiO, i MnO oraz ZrO, (0.1 lub 3% mol), 0.1% mol MgO i 0.05% mol Y,Ov 
Sprasowane izostatycznie próbki (dwóch zestawów różniących się zawartością 
ZrO,) w postaci prostopadłościanów do badań na ściskanie spiekano w temperaturze 
1503 K (0.1% mol ZrO,) i w 1523 K (3% mol ZrO,) w powietrzu przez 1 h. Średnie 
wielkości ziaren wynosiły odpowiednio 0.71 i 0.66 pm. Wielkość ziaren określano 
metodą siecznych LI. Średnią wielkość ziarna zdefiniowano mnożąc średnią długość 
siecznej przez 1.56.

Próbki odkształcano w zakresie temperatur 1473-1623 K. Okazało się, że oby­
dwa zestawy wykazywały tę samą zależność ds/dt =f(a). Na Rys. 35 przedstawiono 
szybkość odkształcania nadplastycznego w funkcji naprężenia, a na Rys. 36 w funkcji 
odwrotności temperatury na przykładzie ceramiki z dodatkiem 3 % mol ZrO,.

Jak wynika z Rys. 35 oraz obliczeń uwzględniających różnicę wielkości ziaren 
ceramiki czystej z [58] i z dodatkami (przy założeniu, że wykładnik potęgowy przy 
wielkości ziarna p  = 2 ) ww. domieszki tlenkowe spowodowały wzrost szybkości 
odkształcania o ~ 70 razy (inaczej: obniżyły temperaturę odkształcania o ~ 100 K). 
Nie jest to może rezultat tak imponujący jak w przypadku ceramiki z dodatkiem 
szkliwa [60] omawianym wcześniej nie mniej jednak, jak pokazały badania mikro- 
strukturalne wykonane [61] na mikroskopie skaningowym, nie zanotowano w tym 
wypadku tak dużego wzrostu wielkości ziaren jak w [60], Interesujące jest również to, 
że wartość wykładnika potęgowego naprężeniowego n dla domieszkowanej ceramiki 
[61] wynosi dla wszystkich badanych temperatur -1.7. Ta sama wartość otrzymana
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Rys. 35. Szybkość odkształcania ceramiki korundowej z dodatkami 1% mol TiO,, 1% mol 
MnO i 3% mol ZrO, (d = 0.66 pm) w funkcji naprężenia dla ściskania w różnych tempe­
raturach wg [61]. Linia przerywana odpowiada czystej ceramice korundowej (d -  0.5 pm) 
badanej w [58] w temperaturze 1623 K.
Fig. 35. Relationship between strain rate and flow stress at various temperatures for 1% mol 
Ti02, 1% mol MnO, and 3% mol ZrO, doped alumina [61]. The dashed line is for pure alumina 
(0.5 pm) at 1623 K from [58].
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Rys. 36. Szybkość odkształcania domieszkowanej ceramiki korundowej z Rys. 35 w funkcji od­
wrotności temperatury dla naprężenia a = 40 MPa i wyznaczona stąd energia aktywacji Q [61]. 
Fig. 36. Strain rate as a function of reciprocal temperature for doped alumina (Fig. 35) at 
a = 40 MPa and calculated hence value of activation energy Q [61].
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została dla czystej ceramiki korundowej [58], a jednocześnie energia aktywacji Q 
ceramiki [61] jest równa 728 kJ/mol i jest znacznie większa niż dla ceramiki [58] 
(Q =  460 kJ/mol). Badania mikroskopowe nie wykazały obecności innej fazy poza 
A1,03 w  przypadku składu z 0.1 % mol ZrO, oraz występowanie nanometrycznych 
tetragonalnych ziaren ZrO, (stabilizowane TiO,) w punktach potrójnych w ceramice 
z dodatkiem 3 % mol ZrO,.

5.4. Wpływ niektórych tlenków na własności nadplastyczne ceramiki 
korundowej

Wyniki badań przedstawione w poprzednim rozdziale wskazują na znaczny 
wpływ różnych dodatków tlenkowych na własności nadplastyczne ceramiki korun­
dowej. Opisane tam działania miały na celu otrzymanie nadplastycznej ceramiki 
korundowej. Użyte dodatki redukowały wzrost wielkości ziaren, wprowadzały fazę 
szklistą lub zwiększały współczynnik dyfuzji. Zastosowanie ceramiki korundowej 
jako materiału konstrukcyjnego do wykonania elementów pracujących w wysokich 
temperaturach i pod obciążeniem wymaga z kolei użycia dodatków podwyższających 
odporność materiału na pełzanie. W niniejszym rozdziale zostaną przedstawione 
wyniki badań wpływu różnych dodatków tlenkowych zwiększających lub zmniej­
szających pełzanie lub płynięcie nadplastyczne ceramiki korundowej.

Istotnym dodatkiem, o którym była już mowa w poprzednim rozdziale, jest ZrO,. 
W [59,61] stwierdzono, że dodanie ZrO, do ceramiki korundowej redukuje wzrost 
ziaren, ale jednocześnie spowalnia odkształcanie nadplastyczne tworzywa [59]. 
W pracy [64] badano wpływ dodatku ZrO, na pełzanie (płynięcie nadplastyczne) 
ceramiki korundowej. Materiały badane w pracy [64] przedstawiono w Tab. 9.

Tabela 9. Próbki z ceramiki korundowej badane w pracy [64], 
Table 9. Alumina samples from [64],

Materiał Temperatura 
spiekania (K)

Gęstość
(g/cm3)

Gęstość względna 
(%)

Wielkość ziaren 
(pm)

Czysta ceramika 
korunda 1573 3.95 99.1 1.1

Domieszkowana 
0.01% mol Zr 1623 3.92 98.4 0.82
Domieszkowana 
0.1% mol Zr 1673 3.87 97.1 0.68

Podobnie jak w poprzednio cytowanych pracach użyto wyjściowego proszku 
A1,03 firmy Taimei z domieszkami: 30 ppm Si, < 10 ppm Ca i < 5ppm Mg. Próbki 
domieszkowano Zr 0.01% mol (110 ppm Zr, 30 ppm Si, <10 ppm Ca i <5 ppm Mg) 
oraz Zr 0.1 % mol (1030 ppm Z r0 2, 50 ppm Si, < 10 ppm Ca i < 5ppm Mg). Wielkość
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ziaren określano metodą siecznych. Średnią wielkość ziarna zdefiniowano mnożąc 
średnią długość siecznej przez 1.78.
(Autorzy pracy [64] używają pojęcia zawartości wprowadzonych pierwiastków 
zmierzoną za pomocą spektrometru emisyjnego. Oczywiście w badanych materiałach 
mamy do czynienia z tlenkami tych pierwiastków).

Z materiałów wymienionych w Tab. 9 przygotowano próbki na rozciąganie 
i przeprowadzono pomiary szybkości odkształcania w funkcji przyłożonego naprę­
żenia rozciągającego w zakresie temperatur od 1523 do 1673 K. Wyniki pomiarów 
pokazujące redukujący szybkość odkształcania wpływ dodatku ZrO, przedstawiono 
na Rys. 37-39.

10

■510 Alumina
1250°C

610

710

n = 2

-810
100502010

Stress (MPa)

Rys. 37. Szybkość odkształcania ceramiki korundowej z w funkcji naprężenia dla rozcią­
gania w temperaturze 1523 K: • - niedomieszkowana, A - domieszkowana 0.01% mol Zr, ■ 
-  domieszkowana 0.1% mol Zr [64], Szybkości odkształcania dla domieszkowanego A120 , 
znormalizowano do wielkości ziarna 1.1 pm (niedomieszkowanej ceramiki) przyjmującp = 1 
(wzór (2)).
Fig. 37. Strain rate versus stress for alumina at 1523 K: •  - undoped, A - 0.01% mol Zr-doped, 
■ - 0.1% molZr-doped [64], The strain for doped alumina was plotted at the normalized grain 
size of undoped alumina for d = 1.1 pm and p = 1 (Eq. 2).
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Rys. 38. Szybkość odkształcania ceramik z Rys.37 w funkcji odwrotności temperatury dla 
naprężenia o = 15 MPa: • - ceramika niedomieszkowana, A - domieszkowana 0.01% mol Zr, 
■ domieszkowana - 0.1% mol Zr [64], Szybkości odkształcania dla domieszkowanego A1,03 
znormalizowano do wielkości ziarna 1.1 gm (niedomieszkowanej ceramiki).
Fig. 38. Temperature dependence of strain rate for alumina ceramics from Fig. 37 at o = 15 MPa: 
•  - undoped, A - doped 0.01% mol Zr, ■ -  doped 0.1% mol Zr [64], The strain rate for doped 
alumina was plotted at the normalized grain size of undoped alumina for d= 1.1 pm.
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Rys. 39. Wpływ domieszkowania ZrO, na własności nadplastyczne ceramiki korundowej [64], 
Szybkość odkształcania A mierzono w temperaturze 1523 K i pod naprężeniem er = 30 MPa. 
Energię aktywacji • wyznaczono z Rys. 38 dla o = 15 MPa.
Fig. 39. Effect of zirconia doping on some superplastic properties of alumina [64], Strain rate 
A was measured at 1523 K at o = 30 MPa. Activation energy • was calculated from Fig. 38 
for a = 15 MPa.
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Zmierzone wartości parametru n « 2 (Rys. 37), a energii aktywacji Q  (Rys. 38 
i 39) w funkcji zawartości Zr zebrano w Tab. 10.

Tabela 10. Energia aktywacji Q dla ceramiki korundowej w funkcji zawartości Zr [64]. 
Table 10. Values of activation energy in function of Zr contents [64],

Material Q (kJ/mol)
Niedomieszkowana ceramika korundowa 520

Domieszkowana 0.01% mol Zr 670

Domieszkowana 0.1% mol Zr 760

Wyniki uzyskane w pracy [64] udowodniły fakt, że niewielki dodatek ZrO, powodu­
je silny wzrost energii aktywacji w Al,Or Zauważono to już przy omawianiu wyników 
pracy [61] (Rys. 35-36) gdzie w ceramice korundowej domieszkowanej jednocześnie 
tlenkami tytanu, manganu, magnezu, itru i właśnie cyrkonu zmierzone Q = 728 kJ/mol. 
Dodatki tlenkowe bez udziału ZrO, i Y ,0 3 nie powodowały wzrostu Q co pokazano w 
pracy [60] (Rys. 34]. Domieszki takich tlenków jak TiO,, MnO, MgO czy CuO wyraź­
nie zwiększają płynięcie nadplastyczne ceramiki korundowej (nie zmieniając energii 
aktywacji poza przypadkiem pokazanym na Rys. 34) [59-61], Efekt ten przeważył nad 
redukującym szybkość odkształcania działaniem ZrO, i (o czym będzie mowa dalej) 
takim samym działaniem Y ,03 w przypadku ceramiki z [61] (Rys. 35 i 36). Wspomniany 
wcześniej Y ,0 3, a także L a,03, i L u ,03 powodują wg [65-67] taki sam efekt redukcji 
szybkości odkształcania i wzrost energii aktywacji co i ZrO,. (Rys. 40 i 41).

Rys. 40. Szybkość odkształcania ceramiki ko­
rundowej: o - niedomieszkowanej [58] (d = 0.5 
pm) oraz niedomieszkowanej i domieszkowanej 
(puntky zaczernione) 0.045% mol: La,03, Y ,03 i 
L u 20 3 w  funkcji naprężenia ściskającego w tempe­
raturze 1523 K wg [65]. Ceramikę [65] (z proszku 
firmy Taimei o czystości 99.99%) spiekano w tem­
peraturze 1573 K (niedomieszkowaną) i 1673 K 
(z dodatkami) przez 2 h w powietrzu. Ceramika 
niedomieszkowana [65] i domieszkowana Lu20 3 
miały ziarna o średniej wielkości 0.9 ąm, a po­
zostałe 1 pm. Wielkość ziaren określano metodą 
siecznych analizując zdjęcia z SEM.
Fig. 40. Strain rate vs. compressive stress for alu­
mina: o - undoped [58] (d = 0.5 pm) and undoped 
and doped (full points) with 0.045% mol La,03, 
Y,03 and Lu20 3 at 1523 K [65]. Ceramics in [65] 
(powder from Taimei with 99.99% purity) were 
sintered at 1573 K (nondoped alumina) and 1673 K 

(doped) for 2 h in air. Undoped and Lu,03-doped alumina have grain size d= 0.9 pm but the rest 
1.0 pm. The grain size was measured through linear intercept method using SEM photographs.
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Rys. 41. Szybkość odkształcania ceramik z Rys. 40 w funkcji odwrotności temperatury dla 
naprężenia o = 100 MPa wg [65] i obliczone stąd wartości energii aktywacji Q.
Fig. 41. Plot of creep strain against inverse temperature for ceramics from Fig. 40 at 
er= 100 MPa [65] and calculated hence activation energies.

W Tab. 11 zebrano wartości energii aktywacji Q dla ceramiki korundowej do­
mieszkowanej tlenkami lantanu, itru i lutenu otrzymane przez różnych autorów.

Tabela 11. Energie aktywacji Q dla ceramiki korundowej domieszkowanej La20 3, Y^O, 
i Lu20 3
Table 11. Activation energy Q for alumina doped with La^03, Y.O  ̂and Lu2Or

Material Zawartość do­
mieszki (% mol) Q (kJ/mol) Źródło

0 460 [58]
Ceramika korundowa 520 [64]
niedomieszkowa 410 [65]

483 [66]

0.005 776 [66]
Domieszkowana L a,03 0.025 800 [66]

0.045 810 [65]

0.005 707 [66]
Domieszkowana Y ,0 , 0.045 830 [65]

0.050 685 [66]

Domieszkowana L u,03 0.010
0.045

780
780

[67]
[65]
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Dane w Tab. 11 wskazują na to, że bardzo niewielki dodatek tlenków metali ziem 
rzadkich powoduje znaczny wzrost energii aktywacji Q i co za tym idzie znaczny 
spadek szybkości odkształcania domieszkowanych tworzyw w porównaniu z czystą 
ceramiką, szczególnie w niższych temperaturach (Rys. 41). Badania mikroskopowe 
[64-65, 67] nie wykazały powstawania innej fazy na granicach ziaren. Mikrosonda 
rentgenowska typu EDS ujawniła obecność kationów domieszek przy granicach 
ziaren i brak ich wewnątrz ziaren.

Również i inne tlenki jak np. SiO, powodują podobny efekt zwiększenia się 
odporności na pełzanie. Ilustruje to Rys. 42 gdzie porównano wyniki własne autora 
otrzymane w ramach pracy [33] dla dwóch ceramik korundowych (Tab. 12).

Tabela 12. Ceramika korundowa badana przez autora [33]. 
Table 12. Alumina ceramics studied by author [33].

Materiał Temperatura 
spiekania (K)

Gęstość
(g/cm3)

Gęstość
względna

’"'A

Wielkość ziaren 
(pm)

Taimei 1523 3.85 96.6 0.31(0.11)

AKP-53 1773 3.91 98.1 0.87(0.49)

(a)
10"*

(b)

■ Taimei Q=323 kj/mol 
•  AKP-53 Q=625 kJ/mol

T-1553K■ Taimei 
•  AKP53

G.*ł u ,  t
n ap rężen ie  o [MPa] 10</T j1/Kj

Rys. 42. Szybkość odkształcania nadplastycznego ceramiki korundowej z Tab. 12 w funkcji 
naprężenia w temperaturze 1553 K i wyznaczone stąd współczynniki n = 1.9 dla Taimei 
i 1.7 dla AKP-53 (a) i w funkcji odwrotności temperatury dla a = 50 MPa i wyznaczone 
stąd energie aktywacji Q (b). Pomiary wykonywano w układzie zginania czteropunktowego 
w [33]. Wykresy dla AKP-53 znormalizowano do wielkości ziaren dla Taimei (0.3 lpm) 
i p = 2.8 [62],
Fig. 42. Strain rate for alumina from Tab. 12 against stress at 1553 K and calculated hence 
parameters n =1.9 for Taimei and 1.7 for AKP-53 (a) and against inverse temperature at 
a = 50 MPa calculated hence activation energy Q. Measurements were made in four point 
bending test in [33]. Plots for AKP-53 The strain for AKP-53 was plotted at the normalized 
grain size of Taimei (0.31 jim) and p = 2.8 [62],
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Ceramikę oznaczoną Taimei spiekano z proszku firmy Taimei (Japonia) przez 
1 h w próżni, a AKP-53 z proszku firmy Sumitomo (Japonia) z dodatkiem 0.05% 
mol MgO przez 2 h w powietrzu. Sumaryczna zawartość zanieczyszczeń w prosz­
ku Taimei mierzona spektrometrem emisyjnym wynosiła (wg danych producenta) 
0.001% mol, a w proszku AKP-53 0.0131% mol w tym 0.01% mol Si.

Pomimo obecności w ceramice AKP-53 MgO, który to tlenek powoduje wzrost 
szybkości odkształcania Al^O, (Rys. 31), jej szybkość odkształcania nadplastyczne- 
go jest mniejsza niż ceramiki Taimei, w której zawartość domieszek jest znikoma. 
Na Rys. 43 zestawiono dane doświadczalne z Rys. 42a z krzywymi teoretycznymi 
obliczonymi ze wzoru analogicznego do (20) z rozdz.5.1 dla ZrO, z odpowiednimi 
danymi dla ceramiki Al2Or  Obliczenia przeprowadzono wykorzystując:

' - 4 1 8  k J /m o l^
§AiDAi(gb) = 8 .6 x l0 - '° e x p

R T
wg [68], (23)

oraz G = 1.7l x l 05 -  23.4xT [10], b= 0.475 nm [10].

w

u*o
55'c
<00

1 
•Oo
o■woX.
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•  AKP-53 
■ Taimei

10^

80 100604020

naprężenie o [MPa]

Rys. 43. Porównanie przebiegów teoretycznych krzywych de/dt = f(o) w temperaturze 1553 K 
(linie ciągłe) z danymi doświadczalnymi otrzymanymi dla ceramiki korundowej z Tab. 12. 
Fig. 43. Comparison of theoretical curves de/dt =f(a) at 1553 K (solid lines) with experimen­
tal data for alumina from Tab. 12.

Dobrą zgodność danych doświadczalnych i teoretycznych obserwuje się dla 
próbek ceramiki korundowej wykonanej na bazie proszku Taimei, natomiast
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w przypadku AKP-53 dane doświadczalne leżą znacznie poniżej krzywej teoretycznej. 
Jest to najprawdopodobniej spowodowane przez zmniejszenie się współczynnika 
dyfuzji jonów Al3+ po granicach ziaren wskutek obecności jonów Si4+ . Oznacza to, 
że w przypadku ceramiki A1,03 o wielkościach ziaren d < 1 pm i w temperaturach 
~ 1550 K, podobnie jak dla ZrO,, podstawowym mechanizmem akomodacji poślizgu 
po granicach ziaren w odkształcanej nadplastycznie ceramice jest pełzanie Coble’a, 
w którym szybkość odkształcania jest kontrolowana przez dyfuzję kationów (w tym 
wypadku Al3+) po granicach ziaren. Zależność (23) opisującą dyfuzję po granicach 
ziaren oszacowano w [68] na podstawie pomiarów pełzania w teście na zginanie 
czteropunktowe próbek korundowych. Do większości z nich dodano 0.25% wag. 
MgO. Wielkości ziaren otrzymanych próbek były w zakresie od 1 - 15 pm. Próbki 
badano w zakresie temperatur od 1473-2023 K i naprężeń od 1.4-310 MPa.

W pracach [69-72] przebadano wpływ różnych dodatków tlenkowych o za­
wartości 0.1% mol na wielkość i szybkość odkształcania ceramiki korundowej. Do 
wykonania próbek użyto proszku A120 3 japońskiej firmy Taimei o czystości 99.99%. 
Stwierdzono zwiększanie wielkości i szybkości odkształcania w obecności takich 
tlenków jak: MgO, CuO, MnO, TiO, czy PtO, oraz zmniejszanie tych parametrów 
dla próbek z Z r0 2, SrO, S i02, Y20 3, L u ,0 3, Eu20 3 czy Tm20 3 (zawartość czterech 
ostatnich tlenków faktycznie wynosiła 0.05 % mol) (Rys. 44). Zjawisko to potwier­
dziło wcześniej omówione wyniki, w tym także obserwacje granic ziarnowym za 
pomocą wysokorozdzielczego transmisyjnego mikroskopu elektronowego (HRTEM) 
wykazujące brak występowania tam jakiejkolwiek innej fazy. Z kolei analiza składu 
chemicznego przeprowadzona za pomocą mikrosondy rentgenowskiej typu EDS

(a) (b)

s?

2
sł- 0.lmol% SrO doped AljÓj  _</)

255 15 200 10
TIME I ks
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' 0  1 moł% T iO  .-doped  
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1

100 
TIME I ks

20050 1500

Rys. 44. Krzywe pełzania dla czystej i domieszkowanej 0.1% mol różnymi tlenkami ceramiki 
korundowej wg [70] (a) i [71] (b) w temperaturze 1523 K dla naprężenia 50 MPa. Średnia 
wielkość ziaren wynosiła ~ 1 pm.
Fig. 44. The creep curves in undoped and 0.1% mol various oxides doped A120 3 at 1523 K 
under an applied stress of 50MPa [70] (a) and [71] (b). Average grain size was about 1pm.
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potwierdziła obserwowaną wcześniej segregację kationów domieszek w warstwie 
przygranicznej ziaren i ich brak wewnątrz ziaren.

Stwierdzono [69-72], że obserwowana segregacja kationów domieszek na grani­
cach ziaren zmienia stan wiązań chemicznych pomiędzy jonami Al i O co wyraża się 
zmianąjonowości czy kowalencyjności wiązań. Jakościowo można to wytłumaczyć 
na przykładzie domieszkowania jonem Lu3+ [70]. Energia zewnętrznych orbitali Al 
3s i 3p wynosi odpowiednio: -11.5 i -  5.8 eV podczas gdy zewnętrznych orbitali 
Lu 5d i 6s odpowiednio: -  6.4 i -  7.3 eV (Rys. 45 z [70]).
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Rys. 45. Poziomy energetyczne orbitali atomów O, Al , Mg, Lu, Si, Ti i Zr [70].
Fig. 45. Energy level diagrams of the atomic orbitals for O, A l, Mg, Lu, Si, Ti and Zr [70].

Obydwie te wartości są wyższe niż dla orbitalu 3s Al i zbliżone do wartości 3p 
Al. Powoduje to większe przesunięcie się elektronów z zewnętrznych orbitali Lu 
(który podstawia w sieci jon Al) w kierunku jonu tlenu niż to ma miejsce w przypadku 
Al. W związku z tym ładunek jonu O wzrasta i zwiększa się siła jego przyciągania 
kulombowskiego (Rys. 46).

Wiąże się to (co omówiono uprzednio) ze zmniejszeniem się wielkości i szybkości 
odkształcania ceramiki, a więc zmniejszeniem się szybkości dyfuzji Al3+ po granicach 
ziaren, czyli im bardziej wiązanie staje się jonowe tym mniejszy jest współczynnik 
dyfuzji po granicach ziaren. Sytuacja komplikuje się gdy jon domieszki ma mniejszą 
lub większą wartościowość niż Al. Tak jest w przypadku jonu Mg2+. i wprowadzenie 
jego powoduje pojawienie się w sieci Al,CL luk tlenowych. Poziomy orbitali 3s i 3p
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Rys. 46. Ilustracja przepływu ładunku elektrycznego między atomami domieszek i atomami 
tlenu w A120 3 [72],
Fig.46. A schematic illustration of electronic charge density transfer among dopant cations 
and O in A20 3 [72].

Mg leżą wyżej niż odpowiadające im poziomy w Al (Rys.45) co powoduje wzrost 
ładunku jonu tlenu. Z kolei jednak obecność luk tlenowych i jonów Mg powoduje 
zmniejszenie się efektywnego ładunku jonów Al i tym samym siły przyciągania 
jonów Al i O. W efekcie obserwujemy zwiększenie się dyfuzji po granicach ziaren 
w domieszkowanym Mg2+Al20  . Wprowadzenie jonów Si4+, Zrzezy Ti4+powoduje 
powstanie w sieci korundu luk Al. Podobnie jak w przypadku luki tlenowej skutkuje 
to zmniejszeniem się efektywnego ładunku jonu Al i następnie osłabieniem wiązań 
jonowych pomiędzy Al i O. Ze względu na położenie zewnętrznych orbitali w Zr i Ti 
w porównaniu do Al (Rys. 45) w pierwszym przypadku obserwujemy zmniejszenie 
się dyfuzji jonów Al po granicach ziaren, a w drugim zwiększenie się. Wyjątkiem 
wydaje się tutaj dodatek Si4+, który wbrew oczekiwaniom wynikającym z jakościowej 
analizy położenia orbitali Si i Al nie zwiększa dyfuzji kationów matrycy. Autorzy 
prac [69-72] wykonali również ilościową ocenę wpływu poszczególnych domieszek 
na szybkość odkształcania A1,03 oraz bezpośrednio na współczynnik dyfuzji jonów 
Al3+ po granicach ziaren [72]. Obliczenia prowadzono dla grup składających się 
z kilkudziesięciu atomów Al, O oraz atomów domieszek (tzw. klasterów). Celem 
obliczeń było oszacowanie wielkości efektywnego ładunku jonów Al i O (NC - net 
charge) w skrócie NC), który charakteryzuje siłę wiązania jonowego między jonami 
Al i O oraz wielkości opisującej siłę wiązania kowalencyjnego (BOP bond overlap 
population). Obliczenia prowadzono wychodząc z równania Schródingera dla po­
jedynczego atomu. Wyznaczone stąd orbitale atomowe były podstawą do dalszych 
obliczeń, których wynikiem były wartości NC oraz BOP. Na Rys. 47 przedstawiono
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wyniki obliczeń z pracy [70] dla wybranych jonów domieszek wprowadzających 
do A1,03 luki glinowe.
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Rys. 47. NC i BOP dla O i Al dla A1,03 czystego, z wakancją Al i z domieszkami jonów Si, 
Ti i Zr [70],
Fig. 47. NC and BOP for O and Al for undoped A l,03, with Al vacancy and Si, Ti, and 
Zr-doped A1,03 [70],

Wprowadzenie luk obniża efektywny ładunek obu jonów matrycy i siłę wiązania 
kowalencyjnego. Dodatek jonu Si4+ powoduje w szczególności wzrost siły wiązania 
kowalencyjnego. Jest to prawdopodobnie związane z tym, że blisko siebie są położo­
ne orbitale Si 3s i O 2p oraz Al 3p i Si 3p (Rys.45), co sprzyja powstawaniu między 
wymienionymi parami wiązań kowalencyjnych. W sumie odnotowujemy zwiększe­
nie siły wiązania jonowego pomiędzy Al i O w porównaniu z niedomieszkowanym 
Al,O (ze względu na znaczny wzrost efektywnego ładunku jonu Al pomimo, że NC 
dla O jest mniejsze niż dla niedomieszkowanego A l,0 3) i pojawienie się wiązania 
kowalencyjnego pomiędzy Al oraz Si. Prowadzi to więc do zmniejszenia szybkości 
dyfuzji jonów Al po granicach ziaren, a więc i zmniejszenia szybkości i wielkości 
odkształcania domieszkowanej SiO, ceramiki korundowej (Rys. 42 i 44a). W przy­
padku domieszki Ti4+obserwujemy zmniejszenie się efektywnego ładunku jonów NC 
dla Al i O w porównaniu z niedomieszkowaną ceramiką Al,O, i w związku z tym 
i siły wiązania jonowego między Al i O co powoduje zwiększenie szybkości dyfuzji
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jonów Al po granicach ziaren, a więc i większą szybkością odkształcania (Rys. 44). 
Zgadza się to ze wcześniej przedstawioną interpretacją opartą na porównywaniu 
położeń orbitali Al i Ti bez uwzględnienia istnienia luk Al. Z kolei dla Zr*+ NC dla 
Al i O są większe w porównaniu z niedomieszkowaną ceramiką A1,03 i stąd siła 
wiązania jonowego między Al i O jest większa co powoduje zmniejszenie się szyb­
kości dyfuzji (szybkości odkształcania) (Rys.31, 37-39, 44). W pracy [72] zmierzono 
wartości współczynnika dyfuzji po granicach ziaren w funkcji różnych domieszek 
tlenkowych metodą analizy zmian gęstości ceramiki w czasie procesu spiekania w 
zakresie temperatur 1573-1773 K i skorelowano je z wyliczonymi wartościami NC 
dla Al i O dla różnych dodatków (Rys. 48).
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Rys. 48. Wartości współczynnika dyfuzji po granicach ziaren dla ceramiki A120 3 niedomiesz- 
kowanej i domieszkowanej różnymi tlenkami w funkcji NC0 (a), NCA1 (b) oraz | NCA1 x NCQ |
(c) w temperaturze 1573 K [72].
Fig. 48. A plot of the grain boundary diffusivity in undoped and various cation-doped A1,03 
against a value of NCQ (a), NCA| (b) and an absolute value of NCA|xNCQ(c) at 1573 K [72],

Z Rys. 48 wynika, że lepszą korelację między Dyboraz NC otrzymujemy dla jo­
nów O oraz dla bezwzględnej wartości iloczynu NCA| x NC0 niż dla Al co potwierdza 
prowadzone wcześniej rozważania jakościowe oparte jedynie na położeniach orbi­
tali w poszczególnych atomach i wynikające stąd przepływy ładunku od kationów 
domieszek w kierunku anionów tlenu.
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5.5. Spinel MgAl20 4

Spinel M gA l,04 jest materiałem, który może znaleźć zastosowanie w konstrukcji 
reaktorów jądrowych ze względu na znaczną odporność na oddziaływanie strumienia 
neutronów i jonów [73-75]. Nawet wysokie dawki promieniowania nie powodują 
spadku wartości wytrzymałości, odporności na pękanie, twardości czy modułu 
Younga. Tworzywo to jest również odporne na działanie wysokich temperatur [76], 
nie wpływa też znacząco na bilans neutronowy w reaktorze. Stwierdzono również 
że obecność spinelu w kompozytach A1,03 - spinel - ZrO, [21] i spinel - ZrO, [77] 
powoduje znaczny wzrost szybkości i wielkości odkształcania nadplastycznego. 
Spinel krystalizuje w układzie kubicznym o stałej sieci 8.1 A [78], a jego gęstość 
teoretyczna wynosi 3.6 g/cm3 [79]. Wybrane własności mechaniczne spinelu w wa­
runkach pokojowych podano w Tab. 13.

Tabela 13. Wybrane własności mechaniczne spinelu MgAl,04 w temperaturze pokojowej. 
Table 13. Some mechanical properties of MgAl,04 at room temperature.

d
(pm)

P
(g/cm3)

O
(MPa)

KIc
(MPam1/2)

E
(GPa)

HV
(GPa) Literatura

1.9
(1.7) 3.55 120 (20) 2.40 (0.24) 258 (4) 13.1 [80]

(badania własne)
1.5

(0.8) 3.49 129 (20)* 
194 (20)** 3.0 (0.1) 258 (2) - [81]

W tabeli er oznacza wytrzymałość na zginanie czteropunktowe ([81] zmierzone 
wartości o podzielono na dwie grupy: * dla trzech próbek,** dla pięciu próbek), Kf 
-  odporność na pękanie wyznaczona w [80] na próbce z karbem zginanej trójpunk- 
towo, a w [81] na belce z karbem zginanej czteropunktowo. Moduł Younga E mie­
rzono statycznie w [80] (metodą zginania trój punktowego) i metodą ultradźwiękową 
w [81]. Twardość H V zbadano wgłębnikiem Vickersa przy sile 98.1 N. Ceramikę w 
obu przypadkach spiekano w temperaturze 1903 K przez 2h w powietrzu z proszku 
firmy Baikalox.

Własności nadplastyczne spinelu badano w pracach [82-85]. Na Rys. 49 z [84] 
widoczne jest, że wykładnik naprężeniowy n~ 1 dla temperatury 1573 K. Oznacza 
to, że w tej temperaturze dominują mechanizmy dyfuzyjne kontrolowane przez 
dyfuzję defektów punktowych pomiędzy źródłami i upływami tych defektów (peł­
zanie Nabarro-Herringa lub Coble’a -Tab. 1). Powyżej tej temperatury dla naprężeń 
wyższych niż 20-30 MPa ri> 1, (przykładowo n = 2 dla T = 1623 K). Parametr p 
przyjmuje wartości ~ 3 [82,83,85] a Q od 537 ± 53 do 647 ± 37 kJ/mol [82].
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Rys. 49. Szybkość odkształcania nadplastycznego MgAl20 4 w funkcji naprężenia dla różnych 
temperatur [84], Materiał spiekano w temperaturze 1773 K przez 3 h. Próby wykonywano 
w układzie zginania czteropunktowego.
Fig. 49. Strain rate against stress for MgAl,04 at various temperature [84]. The ceramics was 
sintered at 1773 K for 3 h. Creep tests were conducted using four-point bending technique.

W pracy [84] stwierdzono, że mechanizmem kontrolującym odkształcanie nadpla- 
styczne w polikrystalicznym MgAl20 4 w temperaturach nie przekraczających 1573 K 
jest dyfuzja w objętości jonów tlenu. Autorzy pracy [84] doszli do tego wniosku 
porównując współczynniki dyfuzji wyznaczone w [86] dla monokryształu spinelu 
z otrzymanymi z pomiaru szybkości odkształcania przy założeniu słuszności zależ­
ności Nabarro-Herringa (3). W pracy [85] zaobserwowano dyslokacje w próbkach 
z polikrystalicznego spinelu (o wielkości ziaren ~ 1.3 pm) odkształcanych w teście 
na rozciąganie w temperaturze 1823 K. W szczególności występowały one w pobliżu 
styków ze sobą kilku ziaren co świadczyłoby o koncentracji naprężeń w tych ob­
szarach. Zaproponowany w pracy [85] mechanizm dla temperatur od 1723-1823 K 
zakłada, że akomodacja poślizgu po granicach ziaren w spinelu odbywa się poprzez 
ruch dyslokacji i dyfuzję jonów tlenu w objętości ziaren. Autorzy pracy [87] sugerują, 
że na właściwości nadplastyczne spinelu wpływ ma ładunek elektryczny powstają­
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cy na granicy ziaren. Badania (Rys. 50) wykazały spadek zawartości jonów Mg na 
granicy ziaren. Luki magnezowe powodują powstanie ujemnego ładunku na granicy 
ziaren kompensowanego ładunkiem dodatnim gromadzącym się w pobliżu granic 
ziarnowych. Obecność obszarów z potencjałem elektrycznym wpływa niewątpliwie 
na dyfuzję jonów w spinelu i co za tym idzie na odkształcanie nadplastyczne w 
wysokich temperaturach.
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Rys. 50. Rozkłady zawartości jonów Al, Mg i O (a) oraz Mg (b) w funkcji odległości od 
granicy ziarna w spinelu MgAl,04 [87],
Fig. 50. Segregation profiles of Al, Mg and O (a) and Mg (b) ions at grain boundary in 
MgAl,04 spinel [87].

5.6. Kompozyty z udziałem Z r0 2, AI20 3 i MgAl20 4

Kompozyty korundowo-cyrkonowe są znanym i szeroko stosowanym materiałem 
konstrukcyjnym. Są to przede wszystkim tworzywa na osnowie A1,0 z dodatkiem 
ZrO, w fazie tetragonalnej charakteryzujące się większą odpornością na pękanie i wy­
trzymałością w porównaniu z czystą ceramiką korundową [88]. Z kolei np. kompozyt 
składający się wagowo z 80% ZrO, w fazie tetragonalnej stabilizowanego 3% molY20 3
1 20% Al,O, (odpowiednio 72 i 28% objętościowo) osiąga wytrzymałość na zginanie 
~ 2 GPa [89]. Ze względu na te własności zbadano odkształcanie nadplastyczne tego 
kompozytu [4] wkrótce po pierwszych badaniach nadplastyczności ceramiki cyrkonowej 
[3]. Stwierdzono, że odkształcanie nadplastyczne kompozytu przebiega podobnie jak 
ceramiki cyrkonowej tzn. bardzo zbliżone są do siebie wartości parametrów n i Q (n =
2 ± 0.1, Q = 600 ± 60 kJ/mol). Istotną różnicą jest to, że dla tej samej temperatury, 
obciążenia i wielkości ziaren, szybkość odkształcania kompozytu jest mniejsza niż 
czystej ceramiki cyrkonowej. W pracach [90-93] stwierdzono, że w funkcji udziału 
objętościowego A1,03 maleje szybkość odkształcania nadplastycznego kompozytu 
korundowo-cyrkonowego. W pracy [91] (praca własna) badano dwa zestawy kom­
pozytów: zestaw 1 z ceramiką 3Y-TZP oraz drugi z 2Y-TZP (ZrO, stabilizowany 2% 
molY,03). Zestaw 1 przygotowano w następujący sposób: proszek A1,03 (AKP-53,
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Sumitomo Chemicals Co) i Z r0 2 (3Y-TZP - stabilizowany 3% mol Y ,0 3, (Tosoh 
Co.) -  oba o zawartości składnika głównego ~ 99.99% i wielkości ziaren ~ 0.3 firn 
- były mieszane ze sobą w odpowiednich proporcjach tak aby otrzymać kompozyty
0 składach odpowiednio 20, 40, 60, 80% wag. ZrO, (oznaczonych odpowiednio 
A120, A140, A160 i A180). Przygotowano również próbki z ceramiki korundowej
1 cyrkonowej. Sprasowane jednoosiowo (pod ciśnieniem 20 MPa), a następnie izo­
statycznie (pod ciśnieniem 120 MPa) płytki spiekano w powietrzu w temperaturze 
1773 K przez 2 h, a następnie cięto je i szlifowano na odpowiedni wymiar. W Tab. 14 
przedstawiono otrzymane próbki.

Tabela 14. Zestaw 1 kompozytów Al20 3-Zr0, oraz ceramiki jednoskładnikowe [91]. 
Table 14. The batch 1 of alumina-zirconia composites and the end-constituents [91].

Oznaczenie
kompozytu v, d A,203 ( P m ) d z m  (l*m) p (g/cm3) % gęstości 

teoretycznej
A100 1 0.87 (0.49) - 3.91 98.2
A120 0.86 0.37 (0.19) 0.33 (0.19) 4.21 98.4
A140 0.70 0.35 (0.09) 0.27 (0.17) 4.56 98.8
A160 0.50 0.30 (0.08) 0.22 (0.19) 4.88 96.8
A180 0.28 0.31 (0.06) 0.18(0.04) 5.35 97.2

3Y-TZP 0 - 0.47 (0.13) 6.05 99.2

gdzie: VI oznacza zawartość obj. A120 3, dAl2Q3 i dZrQ1 wielkość ziaren (liczby w nawia­
sach oznaczają odchylenia standardowe), a p - gęstość. Wartości d  szacowano za pomo­
cą analizatora obrazu na wypolerowanych i wytrawionych powierzchniach próbek.

Zestaw 2 (Tab. 15) przygotowywano w podobny sposób z tym, że składy do­
bierano objętościowo i spiekano w temperaturze 1873 K przez 2 h w powietrzu 
(ceramikę 2Y-TZP spiekano w 1773K przez 2 h).

Tabela 15. Zestaw 2 kompozytów Al20 3-Zr0, i 2Y-TZP [91]. 
Table 15. The batch 2 of Al,03-Zr02 and 2Y-TZP [91].

Oznaczenie v> dA1203 (Pm) dzrQ2 (4m) p (g/cm3) % gęstości 
teoretycznej

2Y-TZP 0 - 0.48 (0.23) 6.09 1.0
A 0.1 0.39(0.12) 0.51 (0.33) 5.82 0.99
B 0.2 0.46 (0.19) 0.57 (0.36) 5.62 0.99
C 0.4 0.55 (0.22) 0.42 (0.19) 5.20 0.99
D 0.6 0.83 (0.28) 0.40 (0.16) 4.80 0.99
E 0.8 1.14(0.41) 0.36 (0.12) 4.38 0.99

Wyniki pomiarów szybkości odkształcania w funkcji przyłożonego naprężenia 
przedstawiono na Rys. 51-52.
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Rys. 51(a-f). Szybkość płynięcia nadplastycznego de/dt kompozytów korundowo-cyrkono- 
wych z zestawu 1 [91] w funkcji naprężenia o (a), (c), (e), oraz udziału objętościowego 
A1,03 (b), (d) i (f) dla a = 50 MPa. Wykresy (a) i (b) wykonano dla T -  1623 K dla ściskania,
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a (c), (d), (e), (f), dla zginania odpowiednio dla T= 1553, 1513 K. Krzywe na rysunkach (b),
(d) i (f) wyznaczono z reguły mieszanin dla modeli Reuss’a i Voigt’a [94],
Fig. 51 (a-f)» Plot for alumina-zirconia composites batch 1) of strain rate de/dt vs stress a (a), 
(c), (e), and alumina volume fraction (b), (d) and (f) for a = 50 MPa. Plots (a) and (b) refer 
to T = 1623 K and compression test, but the rest refer to T = 1553, 1513 K and bending 
test. Curves on plots (b), (d) and (f) were calculated from the rule of mixture for Reuss and 
Voigt’s models [94],

(g) (h)

O A140 
□ AI60 
A AI80

T=1451K

T3
■o
CD
C(9£n

10 a

N<</>
TJO
O

wn
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naprężeniem (MPa]

Rys. 51(g-h). Szybkość płynięcia nadplastycznego de/dt kompozytów korundowo- 
-cyrkonowych z zestawu 1 dla zginania w funkcji naprężenia o dla T = 1553 K (g) 
i 1451 K(h) [91].
Fig- 51 (g-h). Plot for alumina-zirconia composites batch 1) of strain rate de/dt vs stress a for, 
batch 1 for bending test at the T = 1533 K (g), 1451 K (h) [91].

W Tab. 16 zebrano wartości parametru n dla zestawu 1 obliczone na podstawie 
Rys. 51, a w Tab. 17 dla zestawu 2 na podstawie Rys. 52.

Tabela 16. Parametr n płynięcia nadplastycznego zestawu 1 dla różnych temperatur [91]. 
Table 16. A parameter n of superplastic flow for batch 1 at different temperatures [91].

Test

M a te r ia f \

Zginanie 
145 IK

Zginanie
1533K

Zginanie
1513K

Zginanie
1553K

Ściskanie
1623K

3Y-TZP 2.7 2.6 3.0 2.8
A180 2.2 2.2 2.6 2.1
A160 1.9 2.1 2.6 1.6
A140 1.3 2.2 1.5 2.4
A120 1.9 1.5 1.4 2.8
AlOO 1.3 1.1 1.7 1.6

30 50 80
naprężenie a  [MPaJ

AAIOO T=1533K
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Rys. 52. Szybkość płynięcia nadplastycznego de/dt kompozytów korundowo-cyrkonowych 
z zestawu 2 [91] w funkcji naprężenia o (a) i udziału objętościowego Al,03 (b) dla er = 50 MPa 
i T = 1553 K w teście na zginanie. Jako punkt dla udziału objętościowego V = 1 przyjęto 
wartość dla A100 z Rys. 51 d.
Fig. 52. Plot for alumina-zirconia composites (batch 2) [91] of strain rate de/dt vs stress a 
and alumina volume fraction Vf (b) for o = 50 MPa at 7= 1553 K for bending test. For V=\ 
the value of A100 from Fig. 51 d is given.

Tabela 17. Parametr n płynięcia nadplastycznego dla zestawu 2 i 2Y-TZP dla T = 1553 K 
dla zginania [91].
Table 17. A parameter n of superplastic flow for batch 2, and 2Y-TZP at T = 1553 K for 
bending [91].

Materiał 2Y-TZP A B C D E
n 2.9 2.2 1.8 2.2 1.7 1.9

Na Rys. 53 porównano zależność de/dt =f(V/) dla zestawów 1 i 2 dla T=  1553 K 
w teście zginania. Krzywa dla zestawu 1 leży powyżej krzywej dla zestawu 2 co 
w oczywisty sposób wiąże się z wielkością ziaren obu zestawów. Ponieważ dla 
ceramik 3Y-TZP i 2Y-TZP szybkość odkształcania w tych samych warunkach i dla 
tych samych wielkości ziaren jest prawie jednakowa można więc na podstawie 
Rys. 53 oszacować współczynnik p  dla poszczególnych zestawów kompozytów 
korundowo-cyrkonowych.

Na podstawie danych z Tab. 14 i 15 obliczono średnie wielkości ziaren dla 
zestawu 1 i 2 (uwzględniając zawartość każdego składnika). Współczynnik p  wy­
znaczono ze wzoru (24) otrzymanego z przekształcenia (2):

73



Zjawisko nadplastyczności w wybranych ceramikach tlenkowych

P =
log (<7s , / d t ) -  log(<7s 2 / dt) (24)

\o g d 2- \ o g d x
gdzie: ds/d t i cfe/ćń -  odpowiednio szybkości odkształceń zestawu 1 i 2, dt i d, od­
powiednio uśrednione wielkości ziaren zestawu 1 i 2.
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Rys. 53. Porównanie zależności ds/dt -  f(V)  dla obu badanych zestawów kompozytów dla 
temperatury 1553 K, naprężenia o =50 MPa (zginanie).
Fig. 53. Comparison of ds/dt = f(V)  for two studied batches of composites at T = 1553 K 
and er = 50 MPa.

W Tab. 18 zestawiono uśrednione wielkości ziaren oraz odpowiadające im 
wartości p  wyliczone z (24) dla poszczególnych zawartości V/ dla poszczególnych 
zawartości objętościowych A1,03 dla zestawu 2.

Tabela 18. Wyliczone wartości parametru p dla kompozytów korundowo cyrkonowych. 
Table 18. Calculated values of the parameter p for alumina-zirconia composites.

V d, (urn) d imn) n
0.1 0.22 0.50 l.l
0.2 0.22 0.55 1.3
0.4 0.26 0.47 1.9
0.6 0.33 0.66 2.0
0.8 0.36 0.98 0.92

gdzie: d = Vx,dAl203 + (1 -V ,)d  d lax  = 1 lub 2. Wartości dt odpowiadają kompo­
zytom z zestawu 1, odpowiednio zawartości Vl = 0.28, 0.5, 0.7 i 0.86 {d] — 0.22 pm 
powtórzono dwukrotnie).
Na Rys. 54 przedstawiono zależność ds/dt = f(l/T )  z której wyznaczono energie 
aktywacji Q.
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Rys. 54. Szybkość płynięcia nadplastycznego de/dt kompozytów korundowo-cyrkonowych 
(zestaw 1) w funkcji odwrotności temperatury dla zginania dla o = 50 MPa i wyznaczone 
stąd wartości energii aktywacji Q [91].
Fig. 54. Plot of strain rate de/dt vs inverse temperature for bending at a = 50 MPa and calcu­
lated hence the activation energies Q for alumina-zirconia composites (batch 1) [91].

Do opisu, interpretacji oraz przewidywania własności kompozytów na podstawie 
znajomości własności komponentów można stosować regułę mieszanin ROM rule 
o f mixture. W ROM istnieją dwa modele: jeden zakładający, że każda faza kom­
pozytu poddana jest takim samym naprężeniom (model Reuss’a) lub takim samym 
odkształceniom (model Voigt’a). W pracy [94] wyprowadzono przy tych założeniach 
odpowiednie wzory pozwalające wykreślić krzywe na Rys. 51 i 52. Dla modelu 
Reuss’a szybkość płynięcia dwuskładnikowego kompozytu de/dt wynosi [94]:

de/dt = V,(de/dt) + V/de/dt) = V f A f f 1)  +(l-Vt)(A2o"2), (25)

gdzie: indeksy odnoszą się odpowiednio do składnika 1 i 2, A i n -  stałe płynięcia 
nadplastycznego (2).

Dla modelu Voigt’a przyłożone do kompozytu naprężenie o powodujące pły­
nięcie można przedstawić jako:

a = V pl + Vp2 = Vfde/dt/A ) 1M + (1-V)(de/dt/A)l/n2, (26)

gdzie: a, i a , - naprężenia w składnikach 1 i 2.

Z zależności (26) nie da się w sposób analityczny wyznaczyć de/dt - f ( V f  można 
za to wyznaczyć zależność V = f(de/dt) [94] zgodnie z równaniem (27).
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/  \  \ / n 2
dz / dt
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K A  > \  ^ 2  ;

(27)

Podstawiając następnie w równaniu (27) wartości ds/dt mieszczące się w prze­
dziale de/dt i de/dt dla wybranego naprężenia a otrzymujemy odpowiadają­
ce im wartości V, i stąd można graficznie wyznaczyć poszukiwaną zależność 
de/dt =f(Vj).

Przebiegi krzywych wg modeli Voigt’a i Reuss’a wyznaczono na podstawie 
wzorów (25 i 27) wykorzystując parametry równania (2) dla składników tworzyw 
obu zestawów dla a = 50MPa.

Wzory (25) i (27) nie uwzględniają jednak faktu, że wielkości ziaren wyjściowych 
składników w czystych ceramikach są inne niż w kompozytach (co widać szczególnie 
na przykładzie zestawu 1 z Tab. 14) oraz tego, że obydwie fazy wzajemnie oddzia- 
ływują na siebie (co zostało omówiono w rozdz.5.2 i 5.4). Na Rys. 55 położenie 
punktów dla czystych składników wyliczono przy założeniu, że wielkości ziaren 
A1,03 i ZrO, są takie jak dla kompozytu zestawu 1. Przyjęto następujące średnie 
wartości wielkości ziaren: dAPO = 0.33 pm, dZrQ2 = 0.25 pm (wartości te wyliczono 
biorąc pod uwagę średnie wielkości ziaren dla tworzyw A120 do A180 w Tab. 14) 
oraz, że parametr p  = 1.

(a) ( b )

0 .5

udział o b ję to śc io w y  A 1 ,0 , V,

1 5 13K , 50  M Pa
 Voigt

R e u s s  
#  p o m ia r

0 0.2 0.4 0.6 0.8
udział objętościow y AUO, V,

 Voigt
  R o u ss

•  pom iar

1553K. 50 M Pa

Rys. 55. Szybkość płynięcia nadplastycznego de/dt zestawu l w funkcji udziału objęto­
ściowego Al20 3 Vr Krzywe wykreślono przy uwzględnieniu rzeczywistej wielkości ziaren 
w kompozycie .
Fig. 55. Plot of strain rate de/dt vs volume fraction Al,03 Vr The curves were derived using 
the grain size of the composite (batch 1).
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Krzywe wykreślone wg modeli Voigt’a i Reuss’a leżą tu wyżej niż na wykresach 
Rys. 5 ld i f  tak, że punkty doświadczalne odpowiadające zawartości A1,03 V > 0.5 
znalazły się poniżej wyznaczonego przez nie obszaru podobnie jak na Rys. 52b 
dla zestawu 2. Potwierdza to wyniki badań omówionych w rozdz.5.4, a przedsta­
wiających znaczny spadek szybkości odkształcania nadplastycznego w ceramice 
korundowej domieszkowanej ZrO, czy Y,Ov Spadku tego nie rekompensuje wzrost 
szybkości odkształcania ZrO, pod wpływem dodatku Al,Or  Wartości Q dla kom­
pozytów (Rys. 54) są większe od tej dla czystej ceramiki cyrkonowej i zbliżone do 
wartości wyznaczonej dla ceramiki korundowej. Jako składnik kompozytu użyto 
ceramiki korundowej z Tab. 12 i Rys. 42 (oznaczonej tam jako AKP-53). Proszek 
z którego zostały wykonane próbki zawierał domieszki tlenkowe, w szczególności 
SiO, co spowodowało, że otrzymana z niego ceramika miała stosunkowo dużą 
wartość energii aktywacji w porównaniu z czystymi ceramikami korundowymi 
omawianymi w rozdz. 5.3 i 5.4.

Przeprowadzona w [90] analiza skali dyfuzji wzajemnej pomiędzy ziarnami 
ZrO, i A1,03 za pomocą mikrosondy EDS wykazała, że jony Zr4* oraz Y3+ znacznie 
„chętniej” dyfundują do ziaren A1,03 aniżeli jony Al3+ do ziaren ZrO, (Rys. 56).

-200 -100 0 100 200

10 Y

£O
u
.£
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Rys. 56. Zawartość jonów Zr4*, Y3* oraz Al3+ w funkcji odległości od granicy pomiędzy ziar­
nami A1,03 i ZrO, w kompozycie korundowo-cyrkonowym (20 obj% A1,03-  80% obj. ZrO,) 
[90]. Kompozyt był spiekany w temperaturze 1723 K i odkształcany w teście na ściskanie w 
temperaturze 1623 K. Jony Al3+ dyfundowały na głębokość nie większą niż 10 nm w głąb ziaren 
ZrO, podczas gdy dyfuzja jonów cyrkonu i itru do ziaren A1,03 osiągała odległość ~ 200nm. 
Fig. 56. Plot of the Zr4*, Y3+ and Al3+ ions fractions vs. the distance to an alumina-zirconia interface 
in the composite (20 vol%Al20 3 -  80 vol% ZrO,) [90], The composite was sintered at 1723 K and 
tested in compression at 1623 K. Al3+ ions diffused not deeper than 10 nm into ZrO, grains, but 
the diffusion of zirconium and yttrium ions into A1,03 grains reached about 200 nm.
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Tak więc, oddziaływanie dodatku Z r0 2 na ceramikę korundową jest znacznie 
większe niż dodatku A120 3 na ceramikę cyrkonową. Powyższa obserwacja potwier­
dza wyniki pomiarów płynięcia nadplastycznego wskazujące na spadek szybkości 
odkształcania kompozytu w porównaniu z A1,03, przy stosunkowo niewielkich 
zawartościach ZrO, (Rys. 52).

Na Rys. 57 porównano wyniki szybkości płynięcia nadplastycznego otrzymanymi 
przez autora w temperaturze 1623 K dla ściskania (Rys. 5 lb [91]) z wynikami prac 
[90, 92] otrzymanymi w tej samej temperaturze.
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Rys. 57. Porównanie wyników szybkości płynięcia nadplastycznego własnych z literaturo­
wymi dla próbek z kompozytów Al,03 -  Zr02 badanych na ściskanie w temperaturze 1623 K 
dla <7 = 50 MPa.
Fig. 57. Comparison of own results with literature data concerning superplastic flow at 
o = 50 MPa for A1,03 -  ZrO, composites studied in compression test at 1623 K.

W Tab. 19 zestawiono uśrednione wartości wielkości ziaren d. ,. oraz wartościśrednie
parametrów n, p  oraz Q równania (2).
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Tabela 19. Parametry n, p oraz Q dla kompozytów A1,03 -  ZrO, na podstawie danych wła­
snych oraz literatury.
Table 19. Parameters n, p and Q for A1,03 -  ZrO, composites (own data and taken from 
literature).

V,
brednie

n P Q
(kJ/mol) Literatura[91]

własne [90] [92]

0 0.41
0.50

2.8 
2 - 1

2.8 
2.3 - 2.7 593 - 546

K I
[90]

0.20 0.57
0.33

2 - 1
3 - 2

1.6 - 2.4 705 - 640 
660 - 540

[90]
[92,93]

0.28 0.22 2.1 1.5 630 [91]
0.40 0.33 3 - 2 670 - 580 [92,93]
0.50 0.26

0.96
0.35

1.6
2 - 1
3 - 2

2.3 
1.0- 1.9

648 
723 - 642 
740 - 630

- n n  -
[90]

[92,93]

0.60 0.40 3 - 2 [92,93]
0.70 0.33 2.4 1.9 586 [91]
0.8Ó 1.26

0.41
2 - 1 
3 - 2

0.43 - 0.57 715 — 663
[92,93]

0.86 0.36 2.8 0.9 647 [91]
1.00 0.87

0.90
l b

2 -  1 1.5-2.6
625 

725 - 627
[91]
[90]

gdzie: V] oznacza udział objętościowy A1,03, zaś d d -  uśrednioną wielkość ziaren 
kompozytów liczoną jak w Tab. 18. Parametry n i p  wyznaczono w temperaturze 
T = 1623 K w testach na ściskanie. W pracy [90] badania wykonywano w zakresie 
naprężeń od 4-200 MPa. Wartości n podawane dla [90] w Tab. 19 odpowiadają 
odpowiednio niskim (< 50 MPa) i wysokim (> 50 MPa) naprężeniom, a wartości p  
odpowiednio naprężeniu 8 i 120 MPa. Próbki do pomiaru parametrup  wygrzewano w 
temperaturze 1723 K w celu uzyskania większych ziaren. Z kolei wartości Q w pracy 
[90] zmierzono w zakresie temperatur 1548-1673 K odpowiednio dla 8 i 120 MPa. 
Wartości n w [92-93] odpowiadały odpowiednio niskim (< 20 MPa) i wysokim (po­
wyżej 20-30 MPa) naprężeniem. Wartości Q z pracy doktorskiej Wang [93] podano 
odpowiednio dla 20 i 50 MPa. W [91] p  i Q obliczono dla er = 50 MPa, a parametr 
n był mierzony w zakresie naprężeń od ~20 do 100 MPa.

Rysunek 57 pokazuje, że wyniki otrzymane w pomiarach płynięcia nadplastycz- 
nego na próbkach wykonanych różnymi technologiami oraz mierzonych różnymi 
technikami są do siebie bardzo zbliżone. Niższe wartości szybkości odkształcania dla 
niektórych próbek z [90] wynikają z większych ziaren ceramik (Tab. 19). Wartości
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parametrów n i p  (Tab. 19) mieszczą się w większości w przedziale 1-3 i zależą od 
zakresu lub wartości naprężenia (maleją w funkcji a dla n, a rosną dla p  podobnie 
jak dla ceramiki cyrkonowej (Rozdz. 5.1)). Wartości energii aktywacji Q dla kom­
pozytów są z reguły większe niż dla Z r0 2 (mieszczą się w zakresie 580-740 kJ/mol) 
oraz maleją w funkcji przyjętego naprężenia.

Jak to stwierdzono w rozdz. 5.5 możliwe jest uzyskanie kompozytów 
ceramicznych o bardzo dobrych własnościach nadplastycznych z udziałem spinelu 
M g A lĄ  [21, 77]. W [33, 95] autor przebadał szereg kompozytów Z r0 2-M g A lĄ  
o zawartości ZrO, od 5 do 90% obj., jak również trójskładnikowy kompozyt 
Z r0 2-Al20 3-MgAl20 4 (Tab. 20).

Tabela 20. Kompozyty Zr02-MgAl,04 i Zr02-Al20 3-MgAl20 4 [33]. 
Table 20. ZrO,-MgAl,04 i Żr02-Al20 3-MgAl20 4 composites [33],

Oznaczenie V Wielkość ziaren (pm) o
kompozytu (%) ^ M g  A1204 ^Zr02 (g/cm3)

S5 5 1.03 (0.34) 0.56(0.14) 3.73
SIO 10 1.97 (0.59) 0.53 (0.14) 3.82
S15 15 2.18 (0.88) 0.74 (0.26) 3.95
S20 20 1.81 (0.72) 0.53 (0.18) 4.06
S30 30 1.21 (0.74) 0.77 (0.21) 4.29
S40 40 1.13 (0.35) 0.97 (0,25) 4.44
S50 50 1.05 (0.28) 0.98 (0.19) 4.77
S60 60 1.23 (0.34) 1.20 (0.31) 5.02
S70 70 1.19(0.28) 1.10(0.49) 5.18
S80 80 1.03 (0.56) 1.35 (0.57) 5.40
S90 90 0.92 (0.40) 1.21 (0.66) 5.75

SAlZr 40
0.46 (0.22) 
0.31 (0.22) 0.21 (0.11) 4.56

3Y-TZP 100 0.47 (0.13) 6.05

gdzie: V oznacza zawartość objętościową Z r0 2, zaś p - gęstość. Tworzywo SAlZr 
oprócz Z r0 2 zawiera 30% obj. A1,03 i 30% obj. M gA l,04. Dla SAlZr w kolumnie 
<7MgAi204 górna liczba określa średnią wielkość ziaren A120 3, a dolna ziaren MgAl20 4. 
Zmierzone gęstości próbek są na poziomie nie mniejszym niż 96% gęstości teore­
tycznych.

Próbki w ykonano z następujących proszków: 
spinelu M gA l,04 firmy Baikalox,
Z r0 2 stabilizowanego 3% mol Y ,0 3 firmy Tosoh,
A120 3 firmy Taimei.

80



M. Boniecki

Kompozyty Z r0 2-M gAl,04 spiekano w atmosferze powietrza w T = 1903 K przez 
2 h, a kompozyt ZrÓ2-Al20 3-M gA f04 (SAlZr) w T = 1773 K przez 1 h.

Na Rys. 58 przedstawiono zależność szybkości odkształcania od przyłożonego 
naprężenia i udziału objętościowego ZrCf w temperaturze 1553 K w układzie
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Rys. 58. Szybkość odkształcania nadplastycznego de/dt kompozytu Zr02-MgAl20 4 dla zgi­
nania w funkcji naprężenia o (a) i udziału objętościowego Zr02 V (b) dla o = 50 MPa oraz 
T = 1553 K [33], Dla porównania na Rys. 58 b zamieszczono dane dla tworzyw Al20 3-Zr02 
zestaw 1 oraz SAlZr (MgAl20 4-Al,03-Zr02). Położenie punktu dla 40% dla A l,03-ZrO, 
zostało wyliczone.
Fig. 58. Strain rate de/dt versus stress (a) and volume fraction (b) for composites ZrO,-MgA- 
f 0 4 at o = 50 MPa and T = 1553K [33]. For comparison data for ceramics Al20 3-Zr0, 
(batch 1) and SAlZr (MgAl20 4-Al20 3-Zr02) were placed in Fig. 58 b. Value de/dt for 40% 
for A f0 3-ZrCf were calculated.
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zginania czteropunktowego, a na Rys. 59 przedstawiono wyliczone na podstawie 
Rys. 58a wartości param etru n w funkcji zawartości ZrO^ dla kom pozytu 
Z r0 2-MgAl20 4. Na Rys. 60 i 61 wykreślono szybkości odkształcania dla kompozytu 
SAlZr w funkcji naprężenia i odwrotności temperatury, a w Tab. 21 przedstawiono 
wyznaczone z eksperymentu wartości parametru n.

4

3

1 

0
0 20 40 60 80 100

udział objętościowy Zr02 V [%]

Rys. 59. Wykładnik naprężeniowy n w funkcji udziału objętościowego ZrO, w kompozytach 
Zr02-MgAl,04 dla zginania w temperaturze 1553 K [33].
Fig. 59. Stress exponent n in function of volume fraction of ZrO, in ZrO,-MgAl20 4 for bend­
ing at 1553 K [33].

Tabela 21. Parametr płynięcia nadplastycznego n dla kompozytu SAlZr w funkcji tempera­
tury [33],
Tabela 21. Parametr n for SAlZr composite versus temperature [33].

Rodzaj obciążenia T( K) n

zginanie

1451 1.7

1513 2.3

1553 2.8

ściskanie
1513 1.9
1553 1.9
1623 2.8
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Rys. 60. Szybkość odkształcania de/dt w funkcji naprężenia o dla kompozytu SAlZr w róż­
nych temperaturach w teście zginania czteropunktowego (a) i ściskania (b). Dla porównania 
przedstawiono wykresy dla tworzyw 3Y-TZP i A180 [33].
Fig. 60. Strain rate de/dt in function of stress for SAlZr at various temperatures in bending test 
(a) and compression test (b). For comparison the plots for 3Y-TZP and A180 are shown. [33].
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Rys. 61. Szybkość odkształcania de/dt w funkcji odwrotności temperatury dla kompozytu 
SAlZr dla zginania i ściskania przy naprężeniu a = 50 MPa. Na rysunku wypisano wyznaczone 
na podstawie powyższej zależności wartości energii aktywacji Q [33],
Fig. 61. Strain rate de/dt in function of inverse temperature for SAlZr for bending and com­
pression at stress er = 50 MPa and calculated hence values of activation energy Q [33],
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Kompozyty z udziałem spinelu (uwzględniając różnice w wielkości ziaren) wy­
kazują większą podatność na odkształcanie nadplastyczne niż kompozyty z udzia­
łem A120 3 ( z  wyjątkiem kompozytu trójskładnikowego). Wartości parametrów n 
i Q (p nie było wyznaczone) nie odbiegały od tych wyliczonych dla kompozytów 
korundowo-cyrkonowych.

Przechodząc do interpretacji wyników odkształcania nadplastycznego kompo­
zytów korundowo-cyrkonowych można postawić hipotezę, że zjawisko to jest opi­
sywane przy pomocy tych samych mechanizmów, co dla ceramik jednofazowych. 
Istotny wpływ ma tu jednak wzajemne oddziaływanie składników obu faz, tzn. 
dyfuzja jonów Zr4+ i Y3+ do ziaren A120 3 i jonów Al3+ do ziaren ZrO, w procesie 
spiekania materiału [90]. Jak to wykazały wyniki omawianych wcześniej badań np. 
Wakai et al. i Yoshidy et al. [64-65], obecność jonów Zr4* i Y3+ na granicy ziaren 
korundu zmniejsza szybkość dyfuzji jonów matrycy i tym samym redukuje szybkość 
odkształcania nadplastycznego tej fazy. Z kolei w przypadku ZrO, obecność jonów 
Al3+ wzmacnia zdolność matrycy do odkształcania nadplastycznego. W efekcie 
szybkość odkształcania nadplastycznego nie da się tutaj zinterpretować za pomocą 
reguły mieszanin; szybkość ta jest wypadkową płynięcia obu faz domieszkowanych 
jonami fazy drugiej. Widać to szczególnie na Rys. 52b w przypadku kompozytów 
A1,03 - ZrO, z zestawu 2 (ZrO, stabilizowane 2% mol Y ,0 3) gdzie średnie wielkości 
ziaren kompozytu są porównywalne z tymi dla materiałów wyjściowych. Punkty 
doświadczalne odpowiadające V, > 0.5 leżą poniżej krzywych przewidzianych regułą 
mieszanin, a reszta punktów na dolnej krzywej. Jest to spowodowane prawdopodob­
nie znaczną redukcją odkształcania nadplastycznego w fazie A120 3 spowodowanego 
dyfuzją jonów Zr4* i Y3* do ziaren korundu. W przypadku zestawu 1 (ZrO, stabili­
zowane 3 % mol Y20 3) mniejsze ziarna kompozytu spowodowały, że efekt redukcji 
szybkości odkształcania jest niezauważalny (Rys. 51b,d,f).

Wyniki badań płynięcia nadplastycznego kompozytów Z r0 2-MgAl20 4 i ZrO, 
-Al20 3-MgAl20 4 porównano z wynikami uzyskanymi dla kompozytu korundowo-cyr- 
konowego (zestaw 1) na wykresie w funkcji udziału objętościowego ZrO, (Rys. 58b). 
Średnia wielkość ziaren Z r0 2-MgAl20 4 wynosiła ~ 1 pm, a dla Z r02-A l,03-MgAl20 4 
- -0.32 pm (kompozyt ten zawierał 40% obj. ZrO,, i po 30% obj. A1,03 (proszek 
Taimei) oraz MgAl20 4). Jak widać z Rys. 58b pomimo znacznej różnicy wielkości 
ziaren obu kompozytów dwuskładnikowych (dla A l,03-ZrO, średnie wielkości ziaren 
nie przekraczały 0.36 pm) szybkości odkształcania obu kompozytów są zbliżone. 
Oznacza to, że kompozyt spinelowo-cyrkonowy w porównywalnych warunkach 
(zbliżone wielkości ziaren, naprężenie i temperatura) odkształca się znacznie szybciej 
od analogicznego kompozytu korundowo-cyrkonowego. Na Rys.58b umieszczono 
również punkt odpowiadający trójskładnikowemu kompozytowi Z r0 2-A l,0 3- 
M gAl,04 o wielkości ziaren zbliżonej do kompozytu korundowo-cyrkonowego. 
Widoczny jest ~ trzykrotny wzrost szybkości odkształcania nadplastycznego w po­
równaniu z kompozytem Al20 3-Zr0, (z zestawu 1) o tej samej zawartości (40%)
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ZrOr  Powody tego mogą być dwojakie: dodatek 30% objętościowo spinelu i zamiana 
proszku korundowego firmy Sumitomo AłCP-53 na proszek Taimei. Proszek AKP-53 
zawiera domieszkę SiO,(~103 ppm), która obniża podatność na odkształcanie nad- 
plastyczne A1,03, ale jednocześnie wzmacnia tę podatność w przypadku ZrO,. Jeżeli 
więc przyjmiemy, że wpływ tej domieszki jednocześnie na ZrO, i A1,03 wzajemnie 
się neutralizuje to jedynym powodem wzrostu szybkości odkształcania kompozytu 
Z r0 ,-A l,03-M gA l,04 pozostaje obecność w nim spinelu.

Reasumując można stwierdzić, że w kompozytach na bazie ZrO„ Al 0 3 
i M gAl,04 w trakcie spiekania, jak również odkształcania w wysokich temperaturach 
zachodzą następujące procesy dyfuzyjne: jony Zr^oraz Y3+ (ze stabilizowanego ZrO,) 
dyfundują do granic ziarnowych Al,O. [90], a z kolei jony Al3+ i Mg2+ do granic 
ziarnowych ZrO, [77] (brak jest danych literaturowych na temat dyfuzji np. jonów 
cyrkonu czy itru do ziaren spinelu i jej skutków na zachowanie się nadplastyczne 
tego materiału). W wyniku tych procesów na granicach ziaren tworzą się warstwy 
„ naskórkowe” o stosunkowo wysokim stężeniu dyfundujących jonów. W ziarnach 
ZrO, warstwy te wzmacniają dyfuzję kationów po granicach ziaren, natomiast 
w ziarnach A1,03 tę dyfuzję osłabiają. W związku z tym wypadkowa szybkość 
odkształcania nadplastycznego omawianych kompozytów jest funkcją wzajemnego 
oddziaływania poszczególnych faz, warunków spiekania i przeprowadzania testu. 
Przyjmując zgodnie z [84] założenie, że w spinelu odkształcanie nadplastyczne jest 
kontrolowane przez dyfuzję w objętości jonów tlenu można postawić hipotezę, że 
spinel nie jest „czuły” na oddziaływanie jonów Zr4-" oraz Y3+ w przeciwieństwie 
do korundu, a jednocześnie jony glinu i magnezu silnie wzmacniają własności 
nadplastyczne ZrO, i dlatego też kompozyty z udziałem spinelu są bardziej podatne 
na odkształcanie nadplastyczne niż te jedynie z udziałem korundu.

6. ZASTOSOWANIA METOD DEFORMACJI 
NADPLASTYCZNEJ

Można wyróżnić następujące zastosowania metod deformacji nadplastycznej:
• formowanie złożonych kształtów,
• eliminowanie wad materiałowych powstałych w procesie technologicznym

otrzymywania tworzywa ceramicznego,
• łączenie ze sobą kształtek ceramicznych.

Poniżej omówiono wybrane przykłady tych zastosowań.
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6.1. Formowanie złożonych kształtów

Możliwość formowania złożonych kształtów była główną przyczyną podjęcia 
prac badawczych nad zjawiskiem nadplastyczności w materiałach ceramicznych. 
W niektórych pracach [29, 59, 61] jako przykłady możliwości formowania pokazano 
zdjęcia wytłoczonych czasz kulistych z płytek otrzymanych z różnych nadplastycz- 
nych tworzyw ceramicznych.

W celu przeprowadzenia podobnych prób w ramach badań własnych autora
[33] przygotowano formę (z A1,03) do wytłaczania czasz sferycznych z krążków. 
Układ do wytłaczania czasz przedstawia Rys. 62. Jako materiał do prób wybrano 
ceramikę 3Y-TZP typu El charakteryzującą się małym ziarnem i dobrymi własno­
ściami nadplastycznymi (Rys. 15). Wykonano krążki o średnicy 30 mm i grubościach 
0.5 i 1 mm. Próby przeprowadzono w temperaturze 1553 K (najwyższej jaką można 
było osiągnąć dla tego układu za pomocą zamontowanego pieca) na maszynie wy­
trzymałościowej ZWICK 1446 tłocząc wgłębienie w krążkach za pomocą kulki z SiC 
ze stałą szybkością przesuwu głowicy maszyny zaczynając od obciążenia ~ 50 N.

termopara
odkształcana próbka

10

Rys. 62. Układ do formowania czasz z krążków zamontowany na maszynie wytrzymałościo­
wej ZWICK 1446 i umieszczony w piecu [33] .
Fig. 62. Scheme of the equipment for shaping of spherical cap from disks mounted on uni­
versal testing machine ZWICK 1446. The furnace is put on it [33].
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Stosowano różne szybkości odkształcania tak aby z jednej strony nie dopuścić do zbyt 
gwałtownego narastania obciążenia, które mogłoby spowodować zniszczenie krążka, 
a z drugiej strony, żeby czas trwania procesu nie był zbyt długi (nie przekraczał 
6 - 8  h). Jako optymalną szybkość wybrano 0.03 mm/min co oznaczało, że po ~ 3h 
uzyskiwano wgłębienie ~5.5 mm przy obciążeniu wynoszącym -400 N dla płytek 
o grubości lmm. Dalsze obciążanie kształtek powodowało ich pękanie niezależnie 
od ich grubości. Rys. 63 przedstawia zdjęcie odkształconego krążka.

Przedstawioną powyżej kształtkę odkształcano dalej aż do zniszczenia, a następ­
nie fragmenty jej wytrawiono termicznie w temperaturze 1573 K w próżni przez lh 
w celu ujawnienia zmian mikrostruktury. Jak pokazują zdjęcia na Rys. 64 odkształ­
cany materiał jest najbardziej zdefektowany w miejscu podparcia (czyli na okręgu 
o średnicy 15 mm). Widoczne w tym obszarze pasma wytworzone zostały w wyniku 
przesuwania się wytłaczanego materiału po krawędzi podpierającego deformowany 
dysk dolnego stempla; obszar ten ma szerokość ~ 250 pm. Jak należy przypuszczać, 
w obszarze tym wystąpiły największe naprężenia rozciągające.

Rys. 63. Wytłoczona czasza z krążka o średnicy 30 mm i grubości lmm z ceramiki 3Y-TZP-E1 
(widok od strony wypolerowanej). Wytłoczenie ma wysokość ~ 5.5 mm [33].
Fig. 63. Shaped cap from disk (30 mm diameter and 1 mm thick) made from 3Y-TZP-E1 
(a view of polished surface). Shaped form is about 5.5 mm high [33],
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Rys. 64. Zdjęcia z mikroskopu skaningowego obszarów próbki zdefektowanych w procesie 
wytłaczania czaszy [33]. Obszar pokazany strzałką przedstawiono w powiększeniu na Rys.b. 
Fig. 64. SEM photos of disk area defected during cap shaping [33]. The area shown with an 
arrow is on the Fig. b.

Przedstawiony powyżej przykład potwierdza możliwość formowania złożo­
nych kształtów z wykorzystaniem zjawiska nadplastyczności. Jednocześnie jednak 
wskazuje na potrzebę takiego zaprojektowania formy i technologii odkształcania, 
aby wytłaczany materiał zachował w całej objętości jednorodną mikrostrukturę oraz 
przede wszystkim grubość ścianki detalu. Przypuszcza się, że wiele doświadczeń 
można będzie przenieść z technologii formowania plastycznego metali, unikając 
wszystkiego co przypomina energiczne odkuwanie.

6.2. Eliminowanie wad materiałowych powstałych w procesie 
technologicznym otrzymywania tworzywa ceramicznego

Zjawisko płynięcia nadplastycznego może być przydatne do poprawy własno­
ści mechanicznych tworzywa ceramicznego poprzez usunięcie wad materiałowych 
(głównie porów i mikropęknięć) inicjujących zniszczenie materiału pod wpływem 
przyłożonego obciążenia. Omówiono to na przykładzie pracy [89], w której badano 
wytrzymałość kompozytu ZrO, -  20% wag A l,0 3. (Z r0 2 występowało w fazie tetra- 
gonalnej, stabilizowane 2.4% mol Y20 3). Sprasowane izostatycznie kształtki o wy­
miarach 50x50x30 mm z proszku firmy Tosoh o ww. składzie spiekano swobodnie 
w powietrzu w temperaturze 1727 K przez 2 h. Następnie część kształtek poddano 
tzw. prasowaniu izostatycznemu na gorąco (hot isostatic pressing) w temperaturze 
1773 K, pod ciśnieniem 172 MPa, przez Zi h w atmosferze argonu. Obie grupy 
kształtek pocięto na belki o wymiarach 32x6x3 mm przeznaczone do testu zginania 
czteropunktowego. W wyniku prasowania gęstość spiekanych próbek zwiększyła się
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z 5.47 g/cm3 do 5.51 g/cm3 (wartość gęstości teoretycznej) co świadczyło o zaniku 
porowatości. Zmierzono rozkłady wytrzymałości próbek w warunkach pokojo­
wych. Dla próbek jedynie spiekanych średnia wytrzymałość na zginanie wynosiła 
965±92 MPa, a tzw. moduł Weibulla m = 12.7. Dla próbek spiekanych i prasowa­
nych na gorąco ta średnia wytrzymałość wzrosła do 1814± 152 MPa, a mw= 14.6. 
Wynik ten świadczy o wyeliminowaniu największych wad materiałowych, w tym 
w szczególności porów obecnych w spieczonym swobodnie materiale. Omawiane 
tworzywo ze względu na skład chemiczny, jak i mikrostrukturę (wielkości ziaren 
ZrO, mieszczą się w zakresie 0.2-0.3 pm, a A1,03 0.2-0.5 pm) jest analogiczne do 
kompozytu A180 z Rozdz. 5.6 (Tab. 14) i w związku z tym powyżej temperatury 
1500 K ma już wyraźne własności nadplastyczne (Rys. 51). W trakcie prasowania 
na gorąco wskutek płynięcia nadplastycznego zanikły pory oraz mikropęknięcia, 
w związku z czym wzrosła gęstość materiału oraz prawie dwukrotnie jego wytrzy­
małość na zginanie.

Ilustracją do opisanej powyżej sytuacji jest eksperyment przeprowadzony przez 
autora rozprawy w [33], który polegał na tym, że na wypolerowanej powierzchni 
bocznej próbki na ściskanie z ceramiki 3Y-TZP El (Rys. 15) wykonano dwa odciski 
Vickersa siłą P = 98.1 i 19.6 N wprowadzając w ten sposób kontrolowane wady 
w postaci pęknięć wychodzących z naroży odcisków. Długości początkowe pęknięć 
wynosiły odpowiednio 140 i 45 pm. Następnie tak przygotowaną próbkę odkształca­
no o ~ 50% w temperaturze 1553 K przy naprężeniu 75 MPa. Po przeprowadzonym 
teście oglądano zmiany długości pęknięcia przy pomocy skaningowego mikroskopu 
elektronowego. Okazało się, że dla P = 98.1 N pęknięcia prostopadłe do kierunku 
ściskania zanikły, zaś równoległe skupiły się w „łezki” o wymiarach -10x4 pm. 
W przypadku P = 19.6 N znikły pęknięcia zarówno równoległe jak i prostopadłe. 
Na Rys. 65 przedstawiono przykładowe odciski i pęknięcia.

Przeprowadzona próba wykazała jednoznacznie, że odkształcanie nadplastyczne 
(w układzie ściskania) prowadzi do zaleczania” wad w materiale wyjściowym.
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Rys. 65. Próba ściskania na próbce 3Y-TZP-E1 z odciskami Vickersa. Odciski Vickersa 
dla P = 19.6 N przed (a) i po odkształceniu (b). Na Eys. c i d pokazano pęknięcia Vickersa 
powstałe przy nacisku P = 98.1 N przed (c) i po (d) odkształceniu w kierunku prostopadłym 
do linii pęknięcia.
Fig. 65. Compression test made on 3Y-TZP-E1 sample with Vickers indentations for P = 19.6 N 
before (a) and after (b) deformation. On Fig. c andd cracks from Vickers indentations at 
P= 98.1 N before (c) and after (d) deformation in pependicular direction.

6.3. Łączenie ze sobą kształtek ceramicziych

W przemyśle wysokiej technologii często występują potrzeby zastosowania 
elementów ceramicznych złożonych z różnych tzęści i do tego o skomplikowanych 
kształtach. Otrzymanie takich elementów poprze: obróbkę mechaniczną z tzw. jedne­
go kawałka jest zwykle bardzo kosztowne i trucne ze względów technologicznych, 
gdyż mamy do czynienia z materiałami bardzo tvardymi i kruchymi w temperaturze
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pokojowej. Rozwiązaniem problemu jest więc łączenie dwu albo więcej prostszych 
części ceramicznych. Łączenie to może się odbywać za pomocą znanych od lat 
technik stosowanych do złącz ceramika-metal [96-97] z użyciem metalizacji i lutów. 
Techniki te, tak jak np. obróbka kształtowa, są pracochłonne i kosztowne, a poza 
tym otrzymane złącze nie może pracować w wysokich temperaturach. W ostatnich 
latach do łączenia ze sobą kształtek ceramicznych zaczęto wykorzystywać zjawisko 
nadplastyczności [98-108]. Pozwala ono wykonać połączenia ceramika-ceramika 
w prostszy i bardziej ekonomiczny sposób niż metodami opisanymi w [96-97]. 
Możliwości jakie oferuje metoda odkształcania nadplastycznego zostały zilustrowa­
ne w szczególności w [98] oraz w badaniach własnych [108]. W obu tych pracach 
badano złącza pomiędzy kompozytami Al20 3-Zr0, o składach od 0-100% ZrO, 
(stabilizowane 3% mol Y ,0 3). Materiały użyte do wykonania złącz w [98] przed­
stawiono w Tab. 22.

Tabela 22. Wybrane własności materiałów zastosowanych do otrzymania złącz w tempera­
turze pokojowej [98].
Table 22. Chosen properties of bonding materials at room temperature from [98].

Oznaczenie K ć/(pm) p (g/cm3) a (MPa) a x 10"6/Kr

l - a i 2o 3 i 5.87 3.90 300 9.16

s -a i 2o 3 i 0.64 3.92 420
80A 0 . 8 1.06 4.30 1 2 0 0 9.48
40A 0.4 0.79 5.10 2300 10.4
20A 0 . 2 0.77 5.50 2300 1 1 . 2

TZP 0 0.59 6.05 750 1 2 . 0

gdzie: VJ oznacza zawartość A1,03, d- średnią wielkość ziarna,/? - gęstość, a - wytrzy­
małość na zginanie czteropunktowe, zaś ar - współczynnik rozszerzalności cieplnej. 
Wszystkie materiały oprócz gruboziarnistej L-A1,03 odkształcały się nadplastycznie 
w temperaturze 1723 K.

Złącza wykonywano za pomocą uniwersalnej maszyny wytrzymałościowej 
w temperaturach 1723, 1748 i 1773 K pod ciśnieniem 12.5 MPa przez 30 min 
w powietrzu w układzie przedstawionym na Rys. 6 6 .

Ściskane próbki miały wymiar 15x25x20 mm. Po połączeniu próbki cięto na 
belki o wymiarach 3x4x40 mm przeznaczone do testu wytrzymałości na zginanie 
czteropunktowe.

Tabela 23 przedstawia ocenę prób łączenia ze sobą materiałów opisanych 
w Tab.22. W materiałach różniących się od siebie składem więcej niż 40% (a tym 
samym różnica współczynników rozszerzalności cieplnej Aar > 1 ><1 0 '6/K) zaobser­
wowano pęknięcia. Ceramika nienadplastyczna L-A1,03 łączyła się z ceramikami 
nadplastycznymi, ale nie ze sobą.
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Rys. 66. Schemat układu do wykonywania 
złączy z wykorzystaniem zjawiska nadpla­
styczności [98].
Fig. 66. Scheme of bonding set for superplastic 
materials [98].

Tabela 23. Ocena prób łączenia materiałów z Tab.22 [98], 
Table 23. Bonding results for materials from Tab.22 [98],

Materiał 20A 40A 80A s -a i 2o 3 l - a i 2o 3

TZP B C C c C
20A B B c c C
40A B c c C
80 A B B B

s -a i2o 3 B B

l -a1:°3 U

B -  połączenie bez pęknięć, C- połączenie z pęknięciami, U -  brak połączenia.

Zdjęcia z mikroskopu skaningowego przekrojów otrzymanych złączy pokazują, 
że są one zwarte i jednorodne; nie widać żadnych porów ani mikropęknięć na granicy, 
ani też w pobliżu połączenia. Nieznaczna porowatość w złączach pomiędzy S-A1,03, 
L-A120 3 oraz 80A wynika z tego, że tworzywa te deformują się stosunkowo naj­
wolniej i w związku z tym kontakt dwóch łączonych powierzchni być może nie jest 
całkowity. Na Rys. 67-68 pokazano zależności wytrzymałości złączy od temperatury 
łączenia, ciśnienia oraz od wielkości odkształcenia.
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Rys. 67. Zależności wytrzymałości 
złączy od temperatury procesu łącze­
nia różnych materiałów [98].
Fig. 67. Bonding strength versus 
bonding temperature for various 
materials [98].
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Rys. 68. Zależności wytrzyma­
łości złączy w różnych tempera­
turach od zastosowanego ciśnie­
nia (a) i wielkości odkształcenia 
łączonych materiałów (b) dla 
połączenia 20A- 20A [98],
Fig. 68. Relationship between 
bonding strength and bond­
ing pressure (a) and strain and 
bonding strength (b) for bond­
ing 20A-20A for various tem­
peratures [98].
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Wnioski z pracy [98] są następujące:
• złącza ceramika-ceramika otrzymane z wykorzystaniem odkształcania nadpla- 

stycznego charakteryzują się dużą wytrzymałością porównywalną z wytrzyma­
łością materiałów wyjściowych,

• warunkiem otrzymania złączy bez pęknięć jest to aby różnica wartości współ­
czynników rozszerzalności cieplnej nie przekraczała wartości Ix l0 '6/K,

• wytrzymałość złączy rośnie w funkcji temperatury i ciśnienia łączenia, a także 
w funkcji wielkości odkształcenia łączonych materiałów,

• możliwe jest uzyskanie złącza pomiędzy ceramiką nienadplastyczną (w tym wy­
padku gruboziarnistą ceramiką korundową L-A1^03), a ceramiką nadplastyczną.

Ten ostatni wniosek stwarza duże możliwości zastosowania metody nadplastycz- 
nego łączenia ze sobą elementów z ceramiki konstrukcyjnej (nienadplastycznej) za 
pomocą cienkich nadplastycznych przekładek. Jest to korzystniejsze od łączenia 
elementów wykonanych z ceramiki nadplastycznej, gdyż te wskutek przyłożonego 
obciążenia ulegają odkształceniu w trakcie procesu łączenia. Nie bez znaczenia jest 
też fakt, że drobnoziarnista ceramika nadplastyczna jest droższa od gruboziarnistej 
ceramiki technicznej.

W pracy autora rozprawy [108] wykonano i badano złącza z wykorzystaniem 
kompozytów omówionych w Rozdz.5.6. Celem tej pracy było zbadanie rozkładu 
naprężeń wewnętrznych w złączu pomiędzy kompozytami różniącymi się składem 
(a więc i współczynnikami rozszerzalności cieplnej), otrzymanie tworzywa gradien­
towego od ZrO, do A100 3 oraz wykonanie połączeń pomiędzy nienadplastycznymi 
ceramikami korundowymi za pomocą różnych przekładek nadplastycznych. Wybrane 
własności mechaniczne zastosowanych materiałów przedstawiono w Tab. 24.
Tabela 24. W ybrane w łasności kom pozytów w tem peraturze pokojowej użytych do w yko­
nania złączy [108].
Table 24. Chosen properties o f composites at room temperatures used for bonding in [108].

Materiał E
(GPa)

<7
(MPa)

KIc
(MPam,/2)

°-r
(xlOVK)

f-Al203 341 (20) 190 (17) 3.30 (0.05) 8.46
A120 319(6) 215 (17) 3.95 (0.06) 8.92
A140 293 (8 ) 245 (22) 4.36 (0.05) 9.09
A160 269 (8 ) 260 (36) 4.40 (0.12) 9.64
A180 235 (5) 265 (20) 4.77 (0.32) 10.71
Z r0 7 200 (4) 800(79) 5.10(0.35) 11.26

c-A1,03 386 (5) 351 (40) 3.62 (0.05) 8.50
E 312 319 4.8 9.10

S15 247 (9) 191 (16) 4.49(1.03) 8.85
SAlZr 241 (5) 219(5) 3.86 (0.13) 9.64
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gdzie: E -  oznacza moduł Younga, oc -  wytrzymałość na zginanie czteropunktowe, 
K[c -  odporność na kruche pękanie, ar -  współczynnik rozszerzalności cieplnej w za­
kresie temperatur od 293-1173 K, c-A1,03-  nienadplastyczna ceramika o wielkości 
ziaren d = 4.27± 3.52 pm zawierająca 99.5% A120 3, 0.2 wt% MgO, 0.25 wt% Y ,0 3 

i 0.05 wt% innych tlenków. Pozostałe kompozyty przedstawiono wcześniej w Tab. 
14,15 i 20 (^A^Oj odpowiada A100, a Z rO ,-  3Y-TZP z Tab. 14) (w nawiasach po­
dano odchylenie standardowe).

Do badań naprężeń łączono ze sobą wypolerowanymi ściankami sześciany o boku 
2.5 mm (Rys. 69a). W celu otrzymania tworzywa gradientowego pomiędzy dwoma 
sześcianami z ceramiki ZrO, i f-A l,0 3 umieszczano wypolerowane obustronnie prze­
kładki z kompozytów korundowo-cyrkonowych o przekroju 2 .5x2.5 mm i grubości 
0.5 mm w sekwencji pokazanej na Rys. 69b.

f-A l20 3
A120
A140
A160

Rys. 69. Sposób łączenia ze sobą kształtek z kompozytów korundowo-cyrkonowych do badań 
naprężeń (a) i w celu otrzymania tworzywa gradientowego (b) [108].
Fig. 69. Illustration of bonding of alumina-zirconia samples for studying stresses (a) and 
for obtaining FGM (b) [108].

Połączenia wykonywano w zamontowanym na maszyny wytrzymałościowej 
piecu, w temperaturach 1553 i 1623 K w powietrzu, pod ciśnieniem 30 i 50 MPa. 
Czas przetrzymywania wynosił w zależności od zastosowanej temperatury i ciśnienia 
od kilkunastu minut do kilku godzin i był dobierany tak aby odkształcenie całkowite 
ściskanych próbek nie przekraczało 5%. Otrzymane złącza szlifowano z jednej strony 
zdejmując warstwę ~ 0.3 mm (w kierunku prostopadłym do powierzchni złącza), 
a następnie polerowano. Tak przygotowane złącza segregowano pod mikroskopem
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optycznym odrzucając te z pęknięciami. Pęknięcia pojawiały się zwykle w ceramice
0 mniejszym współczynniku rozszerzalności w odległości 1 0 0 - 2 0 0  pm od powierzch­
ni złącza i biegły w przybliżeniu równolegle do niego (Rys.70 a). Z kolei obserwacje 
wykonane za pomocą mikroskopu skaningowego (Rys.70 b) prowadzą do wniosku 
podobnego jak w omawianej powyżej pracy [98], że otrzymane złącza są zwarte
1 jednorodne; nie widać żadnych porów ani mikropęknięć na linii łączenia.

(a) (b)

K i a y

Mpf' % ' '^|P ■ ■ M

^  j

f-Al20 3 Zr02 A120 f-Al20 3

Rys. 70. Zdjęcia złączy pomiędzy ceramiką korundową (f-Al,03), a ceramiką cyrkonową 
(ZrO,) (a) oraz pomiędzy f-Al,03 a kompozytem A120 (biała faza oznacza Zr02) (b). Zdjęcia 
wykonywano odpowiednio za pomocą mikroskopu optycznego NEOPHOT 2 (a) oraz elektro­
nowego mikroskopu skaningowego OPTON DSM -  950 (b). Zdjęcie (a) pokazuje pęknięcie 
jakie pojawia się w ceramice f-Al,03 w pobliżu linii złącza, a zdjęcie (b) charakteryzuje dobrą 
jakość połączenia (brak porowatości i pęknięć). Złącza otrzymano w temperaturze 1673 K 
pod ciśnieniem 30 MPa w czasie odpowiednio 55 i 38 min.
Fig. 70. Photos of bonding between alumina (f-Al20 3) and zirconia (ZrO,) (a) and between 
f-Al,03 and A120 (white phase means ZrO,) (b). They were made accordingly in aid of optical 
microscope NEOPHOT 2 (a) and SEM OPTON DSM-950 (b). The photo (a) shows a crack 
which appears in f-Al,03 near the bonding interface but the photo (b) the good bonding 
(without any pores and cracks). Joints were obtained at 1673 K under the compressive stress 
30 MPa for 55 and 38 min accordingly.

W Tab.25 przedstawiono wyniki obserwacji połączeń pomiędzy różnymi kom­
pozytami wykonane za pomocą mikroskopu optycznego.
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Tabela 25. Wyniki obserwacji połączeń między różnymi nadplastycznymi kompozytami 
korundowo-cyrkonowymi z Tab. 24 [108],
Table 25. Bonding results for some materials from Tab. 24 [108],

f-Ai2o 3 A120 A140 A160 A180 ZrO,

f-Al2° 3 B B B C C C
A120 B B B c C
A140 B B B C
A160 B B B
A180 B B
ZrO, B

gdzie: B -  połączenie bez pęknięć, C -  połączenie z pęknięciami

Zestawienie wyników z Tab. 25 z wartościami współczynników a z Tab. 24 
prowadzi do wniosku, że pęknięcia powstają jeżeli Aa. > 1><10~6 /K (podobnie jak 
w pracy [98]).

Na wypolerowanych powierzchniach próbek bez pęknięć wykonywano w pobliżu 
płaszczyzny łączenia (w różnych odległościach od niej) szereg nagnieceń wgłębni- 
kiem Yickersa za pomocą twardościomierza ZWICKA siłą P = 49.1 N (Rys. 71).

lO O n mlOOum

Rys. 71. Odciski Vickersa oraz towarzyszące im pęknięcia biegnące z naroży wykonane na 
przekroju złącza ZrO, - A180 spajanego w temperaturze 1553 K, pod ciśnieniem 30 MPa przez 
115 min. Zdjęcia wykonano za pomocą mikroskopu optycznego Neophot 2 [108]].
Fig. 71. Vickers indentation and crack pattern around the indents made on the cross section of 
ZrO, -  A180 junction obtained at 1553 K under the stress 30 MPa for 115 min. Photos were 
made in aid of optical microscope Neophot 2 [108].

98



M. Boniecki

Pomiar długości pęknięć w materiale naprężonym (a więc w pobliżu złącza 
dwóch materiałów różniących się współczynnikami a (Rys. 71) oraz nie naprężonym 
pozwalał na oszacowanie wielkości naprężeń własnych a z zależności wyprowa­
dzonej w [1051:

i ~ ( c / c 0y V2a. = K,
VjJC

M 2
(28)

gdzie: Ku oznacza odporność na kruche pękanie, c i cQ-  odpowiednio długość pęk­
nięcia w materiale naprężonym i nie naprężonym, y  - współczynnik geometryczny 
zależny od kształtu pęknięcia i sposobu obciążenia (w naszym przypadku dla pęknię­
cia eliptycznego umieszczonego w jednorodnym polu naprężeń i// = 1.16 [105]).

(a) (b)
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•  <
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Rys. 72. Rozkłady naprężeń własnych (prostopadłych do powierzchni złącza) otrzymane 
z pomiarów pęknięć od odcisków Vickersa na przykładzie złącza ZrO, -  A180 (a) i policzone 
MES na przykładzie złącza Zr02 -  f-Al,03 (b) [108],
Fig. 72. Residual stress distribution (perpendicular to the interface) obtained from by indenta­
tion analysis for Zr02 -A180 junction (a) and FEA for Zr02 -  f-Al20 3 (b) [108].

Na Rys. 72a przedstawiono obliczone za pomocą równania (28) rozkłady na­
prężeń własnych prostopadłych do powierzchni złącza. Wyniki eksperymentalne 
potwierdzono wykonując obliczenia naprężeń metodą elementów skończonych 
(MES) (Rys. 72b). Obliczenia wykonano przy założeniach, że:
- materiał jest izotropowy,
- naprężenia własne nie są relaksowane przez deformację plastyczną (bądź nad- 

plastyczną) podczas studzenia złącza od temperatury 1473 K do temperatury 
pokojowej,

- moduł Younga oraz współczynnik rozszerzalności cieplnej są funkcją temperatu­
ry-
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Dane eksperymentalne, jak i obliczenia numeryczne potwierdzają fakt wystę­
powania w pobliżu płaszczyzny połączenia naprężeń rozciągających prostopadłych 
do niej w materiale o niższym współczynniku rozszerzalności cieplnej a oraz ści­
skających w kierunku równoległym. Odwrotna jest sytuacja w materiale o wyższym 
współczynniku a. Przy dużej wartości Aa prowadzi to do powstawania pęknięć gdyż 
naprężenie rozciągające przekracza wytrzymałość materiału. Obliczenia MES wyka­
zują, że w przypadku połączenia ZrO, -  f-A l,0 3 największe naprężenie rozciągające 
~ 820 MPa występuje w odległości 130 jum od płaszczyzny łączenia w ceramice 
korundowej (Rys.72b). Przekracza ono znacznie wytrzymałość tej ceramiki (Tab. 24) 
i stąd pęknięcie widoczne na Rys. 70a.

Przygotowano 8  próbek gradientowych (Rys. 69b) z czego 4 w temperaturze 
1553 K i pod ciśnieniem 50 MPa w czasach 40 -  125 min, a kolejne 4 w tempera­
turze 1623 K pod ciśnieniem 30 MPa w czasach 25-75 min. Próbki te, podobnie jak 
omówione poprzednio, szlifowano w kierunku prostopadłym do powierzchni połą­
czenia. W trakcie szlifowania trzy złącza wykonane w 1623 K i 30 MPa oraz jedna 
w 1553 K i 50 MPa pękły w płytce z A160. Obliczenia wykonane z wykorzystaniem 
MES (Rys. 73) wykazały, że w tej płytce naprężenie rozciągające prostopadłe do 
powierzchni osiągnęło maksimum ~ 250 MPa (zbliżone do wytrzymałości ceramiki 
A160 (Tab. 24)). Próbki otrzymane przy wyższym ciśnieniu okazały się trwalsze, co 
może być związane z tym, że większe ciśnienie zlikwidowało największe wady ma­
teriałowe. Czas wygrzewania nie miał wpływu na trwałość złączy gradientowych.

AI80 Z r O ,A I2 0 AI60AI40

200,0

50 ), 15< 0,0■K 3,0

-100,0

 M O ^-I------------------

współrzędna Z [pm]

Rys. 73. Rozkład naprężeń prostopadłych do powierzchni złącz dla próbki gradientowej przed­
stawionej na Rys. 69b, wyznaczony metodą elementów skończonych (MES). Dla uproszczenia 
przyjęto, że płytki z f-Al20 3 i ZrO, miały też grubość 0.5 mm.
Fig. 73. Residual stress distribution (perpendicular to the interface) calculated with aid of 
FEA for FGM sample from Fig. 69b. It was assumed for simplification that f-Al20 3 and ZrO, 
plates were 0.5 mm thick.
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przekładka nadplastyczna

C-A.I2 O 3  c-A12 0 3

Rys. 74. Sposób łączenia ze sobą kształtek o wymiarach 14x4x4 mm z nienadplastycznej 
ceramiki c-Al^O, za pomocą nadplastycznych przekładek o grubości 1 mm wykonanych 
z niektórych materiałów wymienionych w Tab. 24.
Fig. 74. Illustration of bonding of non-superplastic c-A120 3 bars (14x4x4 mm) with aid su­
perplastic interlayers 1 mm thick made from some materials listed in Tab. 24 .

W drugiej części pracy [ 108] wykonano szereg połączeń kształtek z nienadpla­
stycznej ceramiki c-A120 3 w temperaturze 1673 K pod ciśnieniem 30 MPa przez 
3 h za pośrednictwem przekładek z różnych ceramik nadplastycznych (Rys. 74). 
Łączone powierzchnie (4x4 mm) były jedynie szlifowane. Na otrzymanych w ten 
sposób próbkach przeprowadzono następnie test na zginanie trójpunktowe przy 
rozstawie podpór 25 mm i szybkości przesuwu głowicy 1 mm/min. Wyniki zebrano 
w Tab. 26. Z wyjątkiem połączenia wykonanego za pomocą przekładki z f-Al20 3 

wszystkie próbki pękały w ceramice c-A1,03 w pobliżu płaszczyzny łączenia. Ob­
liczenia naprężeń występujących w próbce z Rys. 74 przeprowadzono za pomocą 
MES na przykładzie przekładki z A120 (Rys. 75).

Tabela 26. Wytrzymałość na zginanie złączy pomiędzy kształtkami z c-A120 3 w zależności 
od rodzaju zastosowanych przekładek nadplastycznych.
Table 26. Bending strength of bonding between c-A120 3 bars in function of various super­
plastic.

Rodzaj prze­
kładki Wytrzymałość (MPa)

f - A 1 2 0 3
1 2 0 . 0

A120 154.6
S15 195.4
E20 166.1

SAlZr 60.8
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Rys.75. Rozkład naprężeń prostopadłych do powierzchni złącz (obliczenia MES) dla próbki 
c-A120 3 -  A120 - c-A 120 3 (Rys. 74).
Fig. 75. Residual stress distribution perpendicular to the interface calculated with aid o f  
FEA for c-A120 3 -  A120 -  c-A 120 3 sample (Fig. 74).

(a) (b )

SAlZr c-A120 3 A120 c-A120 3

Rys. 76. Zdjęcie z mikroskopu optycznego połączenia pom iędzy przekładką z SAlZr i kształt­
ką z ceramiki nienadplastycznej c-A120 3 (a) pokazuje pęknięcie jak ie pojawia się w ceramice 
c-A 1,03 w  pobliżu linii złącza, a zdjęcie (SEM ) (b) charakteryzuje dobrą jakość połączenia 
(brak porowatości i pęknięć) pom iędzy przekładką z A120 i kształtką c-A 1,03.
Fig. 76. An optical m icroscope photograph o f  c-A 1 ,03 -  SA lZr bonding (a) show ing the 
parallel to the interface crack in c-A 120 3 and SEM photograph o f  A120 -  c-A 1,03 (b) showing 
a good joining (without any pores and cracks).
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Ze względu na to że zastosowane przekładki (poza f-Al10 3) charakteryzowały 
się większym współczynnikiem a od ceramiki korundowej to występowało w nich 
naprężenie ściskające, a w kształtkach korundowych naprężenie rozciągające. 
W wyniku tego próbki pękały podczas testu na zginanie w ceramice korundowej 
gdzie przyłożone naprężenie sumowało się z naprężeniem własnym. W przypadku 
przekładki SAlZr Aa. pomiędzy c-A l,0 3 a SAlZr była większa od 1 x 10'6/K (Tab. 24) 
w wyniku tego w korundowej kształtce pojawiło się pęknięcie osłabiające to połą­
czenie (Rys. 76a) i stąd wytrzymałość na zginanie jest tu od dwóch do trzech razy 
mniejsza niż dla innych przekładek. Zdjęcie wykonane za pomocą mikroskopu 
skaningowego przekroju złącza pomiędzy nienadplastycznąc-Al,03 a nadplastyczną 
przekładką z A120 (Rys. 76b) pokazuje dobrą jakość połączenia (brak porowatości 
i pęknięć) podobnie jak w przypadku f-Al20 3 i A120 (Rys. 70b).

7. PODSUMOWANIE I WNIOSKI KOŃCOWE

W niniejszej rozprawie omówiono zjawisko odkształcania nadplastycznego 
materiałów ceramicznych na przykładzie ceramiki cyrkonowej Z r0 2 stabilizowanej 
Y ,0 3, komndowej A1,03, spinelu MgAl20 4, kompozytów z udziałem wymienionych 
składników oraz ceramik cyrkonowej i korundowej domieszkowanych różnymi tlen­
kami o zawartości nie przekraczającej 2% mol. Warunkiem koniecznym uzyskania 
płynięcia nadplastycznego badanych materiałów były małe ziarna (zwykle o średnicy 
nie większej niż 1 pm) oraz temperatura nie mniejsza niż połowa temperatury top­
nienia. Wyniki szybkości odkształcania nadplastycznego (własne oraz zaczerpnięte 
z literatury) analizowano w funkcji przyłożonego naprężenia, wielkości ziaren oraz 
temperatury otrzymując odpowiednio wartości współczynników potęgowe n i p  oraz 
energii aktywacji Q charakteryzujące badany proces zgodnie z zależnością (2). Poza 
obszarem bardzo wysokich naprężeń (o> 100 MPa, Rys. 24) wartości n mieściły się 
w zakresie 1-3, podobnie p , a Q w  zakresie 400 -  800 kJ/mol. Do opisu mechanizmów 
odkształcania nadplastycznego stosuje się pojęcia związane ze zjawiskiem pełzania 
materiałów (Tab. 1). Mechanizmy wymienione w Tab.l towarzyszą poślizgowi po 
granicach ziaren, który obserwuje się w trakcie płynięcia nadplastycznego (Rys. 1, 2 
i 3). Powodują one, że materiał zachowuje ciągłość w czasie odkształcania; odbywa 
się to poprzez przemieszczanie się materii wewnątrz ziaren tak, że dopasowują się 
one do siebie. Jeżeli taki proces dopasowywania się jest zbyt wolny, to prowadzi 
to do powstania wad w materiale (porów, pęknięć itp.) i w efekcie do jego osłabie­
nia lub nawet zniszczenia. Klasyfikacja mechanizmów pełzania, które występują 
w trakcie odkształcania nadplastycznego jedynie na podstawie wyznaczonych eks­
perymentalnie wartości współczynników n i p  oraz ewentualnie energii aktywacji Q 
jest trudna i może prowadzić do błędnych wniosków. Istotny wkład w zrozumienie
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i interpretację wyników pomiarów płynięcia nadplastycznego wniosła praca Berbon’a 
i Langdon’a [35]. Do interpretacji wyników uzyskanych przez Owen’a i Chokshi 
w [34] dla próbek z ceramiki cyrkonowej 3Y-TZP zaproponowali wzór (20) będący 
wyrażeniem na pełzanie Coble’a związanym z dyfuzją kationów Zr4'1' po granicach 
ziaren mnożonym przez czynnik <2> (7) wyprowadzony przez Arzt’a i innych w [16] 
przy założeniu, że dyslokacje granic ziarnowych są tzw. dyskretnym (nieciągłym) 
źródłem i upływem wakancji. Założenie, że to właśnie dyfuzja po granicach ziaren 
kationów matrycy odpowiada za odkształcanie nadplastyczne ceramiki, okazało się 
słuszne zarówno dla ceramiki cyrkonowej jak i korundowej dla naprężeń nie przekra­
czających pewnej wartości granicznej np. 100 MPa dla ceramiki cyrkonowej. Krzywe 
de/dt = f(a) wyliczone z (2 0 ) przy przyjęciu wartości współczynników dyfuzji po 
granicach ziaren wg Sakki i innych [36] dla Z r0 2 (21) i wg Cannon’a i innych [6 8 ] 
dla A120 , (23) przebiegają w pobliżu punktów doświadczalnych wyznaczonych przez 
autora rozprawy i innych badaczy. Przyjęcie równania (20) wyjaśnia fakt wzrostu 
wartości parametru p  i zmniejszania się wartości parametru n w funkcji wielkości 
ziaren i przyłożonego naprężenia. Z kolei w przypadku spinelu MgAl20 4 przewa­
ża pogląd [84, 85], że mechanizmem kontrolującym odkształcanie nadplastyczne 
w temperaturach nie przekraczających 1573 K jest dyfuzja objętościowa jonów tlenu, 
a w wyższych temperaturach akomodacja poślizgu po granicach ziaren w spinelu od­
bywa się poprzez ruch dyslokacji w objętości ziaren. Jednakże brak danych na temat 
współczynników dyfuzji kationów po granicach ziaren nie pozwala jednoznacznie 
stwierdzić czy rzeczywiście ten typ dyfuzji odgrywa główną rolę w odkształcaniu 
nadplastycznym spinelu. Dla dużych naprężeń (cr > 100 MPa dla Z r02) istotny dla 
omawianego zjawiska staje się ruch dyslokacji w objętości ziaren.

Dużą część tej rozprawy poświęcona jest odkształcaniu nadplastycznemu kom­
pozytów, w skład których wchodzą omawiane wcześniej materiały, a więc ZrO,, 
A120 3 i M g A lĄ . Autor wykazał, że odkształcanie kompozytów nie jest prostą 
funkcją właściwości ich składników, którą można wyznaczyć z reguły mieszanin. 
Okazuje się, że dyfuzja kationów z ziaren jednej fazy do drugiej zmienia istotnie 
współczynniki dyfuzji kationów matrycy po granicach ziaren domieszkowanej fazy 
co prowadzi do zwiększenia lub zmniejszenia się szybkości odkształcania nadpla­
stycznego w zależności od rodzaju domieszki. Autor przeprowadził szczegółowe 
badania dotyczące wpływu szeregu domieszek (tlenków glinu, magnezu, krzemu, 
germanu i tytanu) o zawartości 0.5 i 1% molowego na szybkość odkształcania 
nadplastycznego tetragonalnej ceramiki cyrkonowej i stwierdził, że wzrasta 
ona w funkcji zawartości domieszek (dla badanego zakresu od 0 -  1% mol) 
osiągając dla 1% mol zawartości wartość kilkakrotnie większą, a dla GeO, 
nawet 15-krotnie większą w porównaniu z ceramiką wyjściową. W pracach 
[45,69-72] stwierdzono, że kationy domieszek lokujące się głównie w pobliżu granic 
ziarnowych powodują zmiany siły wiązań jonowych pomiędzy kationami i anionami 
matrycy. Gdy je zmniejszają to wówczas szybkość dyfuzji kationów matrycy wzra­
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sta, w przeciwnym razie ta szybkość maleje. Przykładowo takie kationy jak Mg2+ 
i Al3+, wzmacniały płynięcie nadplastyczne Z r0 2, a Zr4* i Y3+ spowalniały ten proces 
wA120 3. W efekcie kompozyty ZrO,- MgAl2Ó4 okazały się bardziej podatne na 
odkształcanie nadplastyczne niż Z r 0 2 -  A120 3.

W niniejszej pracy opisano również potencjalne zastosowania zjawiska nad- 
plastycznego odkształcania ceramiki. Z trzech wymienionych, a więc: formowanie 
złożonych kształtów, eliminacja wad materiałowych oraz łączenie ze sobą elemen­
tów ceramicznych to ostatnie wydaje się najbliższe praktycznego zastosowania na 
większą skalę. Stwierdzenie to wynika przede wszystkim z faktu, że jest możliwość 
łączenia ze sobą ceramiki nadplastycznej z nienadplastyczną ceramiką konstrukcyjną, 
a co tym idzie stosowania cienkich przekładek nadplastycznych w technologii złącz 
ceramika-ceramika.

Do podstawowych osiągnięć poznawczych przedstawionych w pracy należy 
zaliczyć stwierdzenia że:
• podstawowym mechanizmem towarzyszącym poślizgowi po granicach ziaren 

w trakcie odkształcania nadplastycznego ceramiki cyrkonowej i korundowej 
jest dyfuzja kationów matrycy po granicach ziaren. Jest to słuszne dla naprężeń 
mniejszych od granicznych, przy których istotny staje się ruch dyslokacji we­
wnątrz ziaren,

• szybkość odkształcania nadplastycznego ww. ceramik jest opisywana za pomocą 
zmodyfikowanego równania Coble’a. Modyfikacja polegała na przyjęciu założe­
nia, że granice ziaren są dyskretnym źródłem i upływem wakancji,

• domieszki niektórych tlenków mają znaczny wpływ na szybkość odkształcania 
nadplastycznego ceramiki cyrkonowej,

• szybkości odkształcania nadplastycznego kompozytów ceramicznych nie można 
przewidywać na podstawie reguły mieszanin gdyż nieznaczne nawet domieszki 
kationów obcych faz wpływają istotnie na szybkość dyfuzji kationów matrycy 
po granicach ziaren,

• kompozyty ZrO, -  MgAl20 4 odkształcają się szybciej w porównywalnych wa­
runkach niż kompozyty ZrO, -  A1,03,

• są możliwości praktycznych zastosowań zjawiska odkształcania naplastycznego 
tworzyw ceramicznych, a w szczególności do łączenia ze sobą elementów wyko­
nanych z ceramiki konstrukcyjnej nienadplastycznej za pomocą nadplastycznych 
przekładek.
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SU PER PLA STIC IT Y  PH ENO M ENO N IN SELECTED O XIDE  
CERAMICS

A phenomenon of superplasticity of ceramics (yttria stabilised zirconia, alumina, 
spinel MgAl20 4, composites based on mentioned ceramics and zirconia and alumi­
na doped with different oxides with contents not more than 2 % mol) was studied 
in this treatise. It was proved that grain boundary diffusion of cations is the basic 
accommodation mechanism of grain boundary sliding which was responsible for 
superplastic flow (for not very high stress where a dislocation movement becomes 
significant). Superplastic flow of the ceramics is described by Coble equation in 
function of applied stress, temperature and grain size. The equation is modified by 
the factor which has been established under the assumptions that grain boundaries 
are discrete sources and sinks o f vacancies. It was found out that superplastic flow 
of ceramic composites is not on mixture principle because addition o f even few 
cations to pure alumina or zirconia significantly changed the rate of matrix cation 
grain boundary diffusion. The several possibilities of practical application of super­
plasticity were presented, particularly for joining between non-superplastic coarse 
grained structural ceramics with aid of thin superplastic interlayers.
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