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Wstep

Przedmiotem rozwazan zawartych w prezentowanej pracy sq zagadnienia
zwiqzane ze zjawiskiem degradacji w warunkach kawitacyjnych systemow
sktadajgcych sie z nanokrystalicznych powfok i stalowego podtoza. Niszczenie
kawitacyjne zostato zinterpretowane jako skutek powtarzajgcego sie skupionego
obcigzenia dynamicznego.

W pracy przedstawione zostaty zagadnienia odksztatcenia materiatow
nanokrystalicznych, proces niszczenia kawitacyjnego oraz zjawisko zmeczeniowego
niszczenia materiafdw, ze wzgledu na duzy zwigzek z niszczeniem kawitacyjnym
i z proponowanym modelem deformacji wspomnianych systemow.

Praca jest podzielona na dwie zasadnicze czesci. W pierwszej przedstawione
zostaty podstawy poruszanych zagadniern w oparciu o opublikowane wyniki badan,
w tym prace wifasne. W drugiej czesci przedstawiony zostat model odksztafcenia
systemu typu twarda nanokrystaliczna powtfoka wytwarzana metodq katodowego
odparowania tukowego (ARC PVD) — stalowe podtoze oraz zaproponowany zostat
parametr odpornosci na niszczenie kawitacyjne tychze systemow, ktory nastepnie
zostat zweryfikowany poprzez porownanie z wynikami badan doswiadczalnych.

Niniejsza praca jest podsumowaniem moich dotychczasowych poszukiwan
wyjasnienia mechanizmow deformacji systeméw typu nanokrystaliczna powtoka
wytwarzana metodqg ARC PVD — stalowe podfoze.

Praca ta by nie powstata, gdyby nie lata owocnej wspdtpracy z drem inz.
Andrzejem Czyzniewskim z Politechniki Koszalinskiej. Za tq wspdtprace sktadam Mu
serdeczne podziekowania

Alicja Krella
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Oznaczenia

a — parametr sieciowy Sciany sieci krystalograficznej wzdhuz osi x,
b — wektor Burgersa,

c — parametr sieciowy §ciany sieci krystalograficznej wzdtuz osi z,
d — $rednica ziarna,

dc — krytyczna wielko$¢ ziarna,

da — przyrost dtugosci peknigcia / szczeliny

— stata bedaca miarg sktonnosci dyslokacji do spietrzenia,
— stata doswiadczalna zalezna od ksztattu krzywej erozyjnej,

— stata Boltzmanna, (odpowiednie znaczenie zaznaczone w teksie)

le. — minimalna odlegto$¢ migdzy dwoma dyslokacjami

m — stata wyktadnicza zalezna od naprezenia dla materialow o strukturze
krystalicznej Al,

m — stata materiatowa w rownaniu Basquina

n — stata z zaleznoSci z pracy [288] zalezna od typu stanowiska badawczego

S — odleglos¢ miedzy przeszkoda a srodkiem pegcherzyka,

A — stata materialowa w rownaniu Basquina (3.1)

Arc PVD —metoda katodowego osadzania tukowego,

D — wspolczynnik dyfuzji atomow, Dig, Dpg— wspotczynnik dyfuzji atomow
odpowiednio w sieci krystalicznej, wzdtuz granic ziaren,

Dy — wspotczynnik dyfuzji wzdtuz granic ziaren (grain boundary) odniesiony
do migracji (migration) wakansow,

E —modut Younga,

EBU — energia btedu utozenia

K — wspolczynnik intensywnosci naprezen,

K — wspotczynnik zalezny od geometrii (odpowiednie znaczenie zaznaczone
w tekscie)

H — twardo$¢ badanego materiatu

IP — czas inkubacji

MDPR —z ang. Mean Depth of Penetration Rate ($rednia szybkos$¢ wnikania
erozji),

N — liczba cykli obciazen

PVD — metoda fizycznego osadzania z fazy gazowej (Physical VVapor
Deposition)
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— promien pgcherzyka

— Wytrzymatos$¢ na rozcigganie
— naprezenie we wzorze (3.1)
— graniczna wytrzymatos¢

— temperatura bezwzgledna,

— znormalizowana gesto$¢ dyslokacji w stosunku do jej wartosci
poczatkowej,

— przestrzennie centrowana struktura martenzytu

— wskaznik bezwymiarowej odlegltosci od przeszkody,
— austenit (odpowiednie znaczenie zaznaczone w teksie)
— grubo$¢ granicy ziarna,

— odksztalcenie catkowite nanomateriatu,

— heksagonalna zwarta struktura martenzytu (odpowiednie znaczenie
zaznaczone w teksie)

— odksztalcenie powstate w wyniku $cinania wzdtuz granic ziaren,
— odksztalcenie krystalitu w wyniku mechanizmu dyslokacyjnego,
— odksztatcenie dyfuzyjne Nabarro — Herringa,

— odksztatcenie dyfuzyjne Coble’a,

— szybkos$¢ odksztatcania

— stata, zwigzana z szybkoscig odksztatcania,

— gestosé

— dolna granica plastycznosci,

— op6r dla ruchu dyslokacji zwigzany z poczatkowa wartos$cia gestosci
dyslokacji

—naprezenie,
— objetos¢ atomowa
— objeto$¢ atomowa granic

— energia aktywacji samodyfuzji odpowiednio dla sieci krystalicznej i
granic ziaren

— energia aktywacji samodyfuzji granic ziaren odpowiednio dla
formowania i migracji wakansow



1. Wprowadzenie

1.1.  Zarys historii rozwoju materiatow nanostrukturalnych

Za wizjonera nanomaterialow i nanotechnologii uznaje si¢ Richarda Feynmana,
ktéory w swoim wystgpieniu w grudniu 1959 roku na dorocznym spotkaniu
Amerykanskiego Towarzystwa Fizycznego przedstawit mozliwos¢ budowy dowolnych
struktur sktadanych z pojedynczych atoméw [76]. W 1974 roku N. Taniguchi [245]
zaproponowat okreslenie ,,nanotechnologia”, kiedy wskazal na mozliwos¢ tworzenia
precyzyjnych konstrukcji na poziomie nanometrycznym na potrzeby przemyshu
elektronicznego. Skonstruowane w 1981 roku zaawansowane mikroskopy -
skaningowy mikroskop tunelowy G. Binniga i H. Rohrera oraz mikroskop sit
atomowych G. Binninga, C.F Quate’a i Ch. Gerber a - staly si¢ podstawowymi
narzedziami w pracach nad nanomateriatami. Wspomiane mikroskopy pozwolity
oderwaé, a nastgpnie przenie$¢ pojedynczy atom z jednego miejsca w drugie na
powierzchni probki. Zabieg ten udowodnit, ze mozliwa stata si¢ obrobka materiatu na
poziomie atomowym. K.E. Drexler [64] w swojej ksigzce ,,Engines of Creation”
dostrzegl mozliwosci inzynierskiego zastosowania nanotechnologii do budowy
maszyn, urzadzen i detali.

Do chwili obecnej zainwestowano juz ponad kilkaset miliardow dolarow
w programy badawcze dotyczace rozwoju nauk zwigzanych ze strukturami
nanometrycznymi [57, 77, 181, 226]. Znaczacy wzrost nakladow na te cele
odnotowano w 2000 roku, kiedy badania w dziedzinie ,,nano” uznano w USA za
priorytetowe. W 2000 roku powstat w USA pierwszy narodowy program rozwoju tego
rodzaju badan. Uruchomiono wowczas Narodowa Inicjatywe na Rzecz
Nanotechnologii, NNI, z udzialem kluczowych agencji federalnych, sektora
prywatnego 1 uczelni. Rozpoczely si¢ bardzo intensywne badania, zar6wno
podstawowe, jak i aplikacyjne. W Wielkiej Brytanii prace nad ,nano” wspieraly
»Royal Academy of Engineering” i ,,Royal Society” [77]. Obecnie do czotowki panstw
w badaniach nad nanomateriatami nalezg takze Japonia, Chiny, Niemcy, Korea,
Francja. W Polsce rowniez przeprowadza si¢ badania nad nanomateriatami
i nanotechnologia, jednakze na znacznie mniejsza skale [181]. Wiodace osrodki w tej
dziedzinie, to: Akademia Gorniczo-Hutnicza, Politechnika Warszawska, Politechnika
Wroctawska, Politechnika ¥.6dzka, Politechnika Slqska, Politechnika Poznanska oraz
Instytut Metalurgii i Inzynierii Materiatowej PAN. Polskie osrodki badawcze
specjalizujg si¢ glownie w obszarach: ,,Nanomateriaty i nanostruktury” oraz ,,Zjawiska
i procesy w nanoskali” [181].

Nanomaterialy [gr.-fac.], wedlug Encyklopedii PWN, sg to ,materialy
nanokrystaliczne, materialy nanofazowe, klasa materiatow, w ktorych wielkosé
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agregatow atomowych (ziaren, krystalicznych faz o okreslonym skiadzie, agregatow
amorficznych) zawiera si¢ (umownie) w zakresie 1-100 nm; takie procesy, jak drgania
sieci krystalicznej, zjawiska topnienia, dyfuzja, przebiegajg w nanomateriatach inaczej
niz w materiatach zbudowanych z wigkszych ziaren; inne sq tez ich wlasciwosci
optyczne i magnetyczne, a takze — wykle lepsze — parametry wytrzymatosciowe.”
Definicja ta jest bardzo szeroka i obejmuje wszelkie rodzaje nanomateriatow od
nanoczastek, nanoproszkéw do materiatow ,,gabarytowych”, ktérych ziarna sg
wielko$ci nanometrycznej. Podstawowym kryterium wedtug [77] jest wielkos$¢ ziaren,
ktorych przynajmniej jeden wymiar powinien miesci¢ si¢ w zakresie 1-100 nm, cho¢
wedhug Dobrzanskiego [60] i Meyersa i in. [177] niekiedy zakres ten moze by¢
rozszerzony do 200 nm lub nawet do 250 nm. Z kolei Pakieta [203] stosujac, jako
kryterium mechanizmy odksztalcenia charakterystyczne dla danych grup
materiatowych - zakres wielkosci ziaren/ krystalitow zaweza do 70 nm, a Roco
i Bainbridge [226] nawet do 50 nm. Drugim, rowniez istotnym kryterium sa posiadane
przez te materialy wlasciwosci i procesy w nich zachodzace, ktore powinny by¢ inne
niz wlasciwosci ich odpowiednikow o wigkszych ziarnach wielkosci mikrometrycznej.
Roznice wynikaja z Dbardzo duzej powierzchni czynnej granic ziaren
w nanomateriatach w stosunku do ich objetosci. Przyktadowo, krystality o wielko$ci
30 nm posiadajg 5% swoich atomoéw na powierzchni, natomiast krystality o wielkosci
10 nm posiadaja juz 20% swoich atomoéw na powierzchni [48]. Ma to wplyw na
wytrzymato$¢, aktywno$¢ chemiczng, a takze na wlasnosci elektryczne, optyczne czy
magnetyczne.

Badania po$wiecone nowemu, rozwijajagcemu si¢ obszarowi nauki przez
naukowcow w wielu krajach §wiata wymusity wprowadzenie nowych poje¢. Nowa
terminologia powstala gléwnie w jezyku angielskim. Ogodlne okre§lenie nauk
zwigzanych z nanomateriatami i nanotechnologig, badaniami i manipulowaniem
materig na poziomie atomowym, molekularnym lub makromolekularnym, ktorej to
materii wlasno$ci roznig si¢ znaczaco od tych na poziomie makroskopowym nazwano
pojeciem ,,nanoscience”, [144, 184, 240, 263]. Warto zauwazy¢, ze powstata nowa
nauka jest nauka interdyscyplinarng taczaca fizyke, chemig¢, mechanike i inzynieri¢
materiatowa. Z kolei pojecie ,,nanotechnologia” jest zwigzane z tworzeniem,
charakteryzowaniem, produkcjg i zastosowaniem struktur, urzadzen i systemow
poprzez kontrolowanie ksztattu 1 wielko$ci na poziomie nhanometrycznym
(atomowym). Obydwa pojecia sa $cisle zwigzane z powstawaniem nowych materiatlow
o specyficznych wlasno$ciach.

Nalezy zauwazy¢, ze struktury nanoskalowe istnialy w przyrodzie od zawsze
[188, 240]. Fazy nanokrystaliczne zostalty wykryte w probkach piasku pobranego z
ksigzyca. Formy nanostrukturalne istniejg réwniez w naturalnym biologicznym
ekosystemie: zostaly ujawnione w strukturach muszel, jak rowniez w kosciach
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i zgbach. One to wplywaja na ich wyjatkowa twardos¢ i wytrzymato$é. Innym
przyktadem struktur ,,nano” moga by¢ proteiny i molekuly, wystepujace w organizmie
ludzkim, ktére kontroluja rézne procesy zyciowe. Typowa proteing, o wielkosSci
nanometrycznej (okolo 5 nm), odgrywajaca wazna rolg jest hemoglobina, ktéra
rozprowadza tlen w uktadzie krwiono$nym.

Klasycznym przyktadem naturalnego wystepowania nanoczastek w metalurgii
metali jest starzenie stopow aluminium, zwane czesto tez umacnianiem
wydzieleniowym. Zjawisko to polega na wytracaniu si¢ bardzo drobnych wydzielen,
ktére w istotny sposob poprawiajg wytrzymatos¢ stopu. Zjawisko to, jako pierwszy,
zauwazyl Wilm w 1906 roku. Zostato ono teoretycznie wyjasnione przez Merica,
Waltenberga i Scotta w 1919 roku, jednak dopiero wynalezienie elektronowego
mikroskopu transmisyjnego pozwolito w petni wyjasni¢ i ukaza¢ wytracenia, ktorymi
okazaty si¢ nanometryczne wydzielenia klastrow atoméw Cu w stopach Al-4% Cu
[240].

Nanomaterialy znajduja obecnie szerokie zastosowanie w wielu gateziach
przemystu, w zaleznosci od zastosowania wytwarza si¢ je w wielu postaciach:
nanoczastki, nanoproszki, nanofilmy, nanodruty, nanowldkna, nanorurki,
nanokrysztaly, nanopianki, materiaty powlokowe o ziarnach wielkosci
nanometrycznej. Nanomateriatami moga by¢ fazy migdzymetaliczne, kompozyty,
poOlprzewodniki, biomateriaty, stopy, materiaty metaliczne, ceramiczne oraz struktury
i urzadzenia funkcjonalne o nanometrycznej wielko$ci ziaren [17, 27, 30, 53-55, 60,
63, 108, 181, 184, 188, 215, 234, 248]. Nanoproszki znalazly zastosowanie jako
proszki polerskie, a takze w elektronice, fotonice, tekstyliach, w przemysle
kosmetycznym, lakierniczym, czy w medycynie, farmacji, biotechnologii,
budownictwie. Nanofilmy, powtoki o grubosci nanometrycznej, znalazly zastosowanie
w optyce, elektronice: np. chipy komputerowe, uktady scalone; optoelektronice, np.
plastyczna elektronika, monitory elastyczne, jak rowniez w przemysle chemicznym i
farmaceutycznym [63, 67, 77, 184]. Ze wzgledu na bardzo dobre wlasnosci
niskotarciowe, materiaty powtokowe o nanometrycznych sktadnikach strukturalnych
sa wykorzystywane jako powtoki tribologiczne w przemysle motoryzacyjnym i
lotniczym oraz jako powtoki antykorozyjne [60, 67, 77, 181, 184].

Wykorzystanie materiatow 0 strukturze nanokrystalicznej do produkcji powtok
przeciwzuzyciowych wynika z ich wysokiej odpornosci na S$cieranie oraz dobrej
wytrzymaloéci zmeczeniowej. Materialy te odznaczaja si¢ w szczegolnoSci wysoka
odpornoscia na oddziatywania erozyjne typu fretting przy stosunkowo dobrej
plastyczno$ci oraz wykazujg dobrg odpornos¢ na wysokie temperatury [44, 54, 57, 89,
94, 214, 233, 239]. Nalezy zaznaczy¢, ze wybor powtoki do konkretnego zastosowania
wymaga dokladnych badan, bowiem wlasciwosci nanostrukturalnych powtok zaleza
zarowno od sktadu chemicznego, jak i metody oraz parametrow wytwarzania, ktore
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maja wplyw na struktury oraz naprezenia wilasne otrzymywanych powtok. Oznacza to,
ze nie kazda powloka o nanometrycznej wielko$ci ziaren posiada jednoczesnie bardzo
dobre witasciwosci mechaniczne, zmeczeniowe, antykorozyjne i moze by¢ wszedzie
zastosowana.

Michalski i Binh [179] badajac wilasciwosci nanokrystalicznych warstw zelaza
otrzymywanych metoda impulsowo-plazmowa zauwazyli, ze zaleza one od tzw.
»stacjonarnej” temperatury podtoza, tzn. temperatury podloza w warstwach glebigj
polozonych od warstwy wierzchniej. Wzrostowi ,,stacjonarnej” temperatury podtoza
towarzyszyl wzrost $redniej wielkosci krystalitow oraz spadek znieksztalcenia
sieciowego, co skutkowato spadkiem twardo$ci uzyskiwanych powtok. Zastosowanie
metody duzego odksztalcania plastycznego, w szczegoélnosci metody cyklicznego
wyciskania $ciskajacego [224], pozwolilo uzyska¢ w stopie AIMg5 ziarna (pasma)
o szerokosci w granicach od 274 do 157 nm, a w stopie AICu4Zr ziarna (pasma)
0 szerokosci od 221 do 125 nm. Wraz ze wzrostem odksztalcenia rzeczywistego
zmniejszala si¢ szeroko$¢ pasm, ktorej towarzyszyt wzrost mikrotwardosci od okoto
52 uHV przy odksztalceniu @ =0 do okoto 95 puHV przy ¢ =14 oraz odnotowano
staty wzrost duzych katow dezorientacji pomiedzy podziarnami. Efekt umocnienia byt
obserwowany jedynie dla stopow aluminium, natomiast w przypadku zastosowania tej
metody dla czystego metalu, np. Al99.992 takiego efektu nie odnotowano [223].
Zastosowanie  metody mechanicznej syntezy [128] pozwolito  uzyskaé
nanokrystaliczne stopy fazy migdzymetalicznej TiFeixNix absorbujace wodor.
Wszystkie uzyskane stopy posiadaty strukturge typu CsCl (CP2) o wzrastajacej
wielkoéci parametru sieciowego a od 2,973 A do 3,018 A wraz ze wzrostem
zawartosci niklu i spadku zawartosci zelaza. Grant i in. [89] opisujac pokrywanie stali
narz¢dziowej powtokag azotku chromu Cr-N metoda ARC PVD stwierdzili, iz
wzrostowi cisnienia azotu podczas wytwarzania powlok towarzyszy monotoniczny
wzrost wspolczynnika stechiometrycznego. Preferowang orientacjg krystalograficzng
powtok Cr-N byly ptaszczyzny (111) Iub (200), przy czym ze spadkiem napiccia
polaryzacji i przy stalym cis$nieniu czastkowym azotu, obserwowana byta zmiana
dominujacej orientacji z (200) na (111). Wzrostowi napigcia polaryzacji towarzyt
roOwniez wzrost naprgzen resztkowych. Zmiana parametrow osadzania powodowata
skokowa zmiang sity przyczepnosci (adhezji), twardosci oraz miata wplyw na
wspotczynnik tarcia. Mendala i in. [174] wykazali, iz parametry osadzania powtok
Cr-N metoda ARC PVD maja rowniez wpltyw na wlasciwosci korozyjne. Poprzez
odpowiedni dobor parametréw wytwarzania mozna nawet S5-krotnie zmniejszy¢
szybkos¢ korozji wzerowej w 10% roztworze FeCla.

Zmiana parametrow osadzania w metodzie impulsowego rozpylania
magnetronowego powoduje zmiang orientacji krystalograficznej, wspotczynnika
stechiometrycznego, a zatem zmian¢ struktury |1 ggstosci uzyskiwanych
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nanokrystalicznych i nanokompozytowych powlok, co wptywato na ich twardosci
i wlasciwosci tribologiczne [54, 117, 205, 206, 215]. Nalezy podkresli¢, ze liniowej
zmianie jednego parametru osadzania powtok nie towarzyszy monotoniczna zmiana
wlasciwosci uzyskiwanych powlok, np. twardosci, wskaznika tarcia lub zuzycia
w warunkach tarciowych. Ww. wlasciwosci osiggaja swoje wartosci maksymalne przy
scisle okreslonych parametrach wytwarzania. Przyktadowo, powloka WC/a-C:H
wytworzona metoda rozpylania magnetronowego PVD uzyskata najwicksza twardos¢
przy 33,7% zawartoSci wegla, natomiast najwyzszy modul sprezystosci przy
zawartosci wegla 41,3%. Dalszy wzrost zawartosci wegla w powtokach powodowat
pogorszenie wiasciwosci mechanicznych [55].

Korzystne wlasciwosci powtok nanostrukturalnych sprawily, ze naktada si¢ je na
na elementy urzadzen narazonych na zmienne w czasie obcigzenia, ktore czgsto maja
charakter obcigzen udarowych. Tego rodzaju powloki przyczyniaja si¢ znaczaco
do wydluzenia czasu pracy obcigzanych elementéw, niemniej w trakcie eksploatacji
ulegaja stopniowemu niszczeniu w wyniku ich odksztalcenia, inicjacji i rozwoju
mikropeknig¢. Odksztatcenie materiatdow powtokowych 0 strukturze nanokrystalicznej,
inicjacja i rozwoj pekni¢é, jak rowniez mechanizm niszczenia ww. materiatow
w warunkach cyklicznego obcigzenia udarowego sa caly czas przedmiotem wielu prac
badawczych [22, 34, 44, 72, 93, 123, 124, 143, 145, 155, 158, 178, 201, 231, 240, 258,
278, 283]. Ze wzgledu na ztozonos¢ mechanizméw odksztatcenia, badania poswigcone
tym zagadnieniom mozna podzieli¢ na nastgpujace grupy tematyczne: odksztalcenia
powlok w warunkach obcigzen stykowych [123, 247], niszczenie powtok w warunkach
jednokrotnego lub cyklicznego obcigzania wglebnikiem o zmiennej sile rzedu mN [34,
158, 201], niszczenie w warunkach udarowych obcigzen o amplitudzie od
kilkudziesieciu do kilkuset N [258, 278], niszczenie nanostrukturalnych materiatow
w warunkach badan zmeczeniowych [13, 113, 155, 201], odksztalcenie i niszczenie
w warunkach jednostkowych obcigzen udarowych [22, 49, 232] oraz niszczenie
powodowane uderzeniami czastkami statymi [28, 121, 166] lub uderzeniami
strumieniami cieczy [160], czy kawitacjg [101, 183, W2-W4, W8-W14]. Na proces
niszczenia materialu maja wptyw: wielko$§¢ obszaru obcigzonego, czas trwania
obcigzenia, temperatura odksztalcania, szybko$¢ odksztalcania, czgstotliwose
obcigzania, wielko$¢ obcigzenia oraz wtasciwos$ci niszczonego ciata [22, 221, 231,
280].

1.2. Przestanki i motywy podjecia prac badawczych

Zagadnienia zwigzane z wytwarzaniem, a takze z degradacja powlok naleza
do obszaru zainteresowania inzynierii powierzchni [31, 148]. Uktad podtoze— powloka
stanowi system, w ktorym wystepuje synergizm wieloczynnikowy. Zachowanie sie
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takiego systemu w warunkach dynamicznego obcigzenia jest funkcja ztozona, na ktoéra
majg wplyw zaré6wno wilasciwosci powloki, wilasciwosci podtoza i wzajemne
interakcje podtoza i powtoki, jak rdwniez rodzaj obciazenia, czas trwania obcigzenia,
szybkos¢ obciazania, a takze obszar objety dziataniem obciazenia. Liczba czynnikow,
od ktorych zalezy wytrzymalo$¢ systemu jest, zatem, bardzo duza.

Wiasciwosci powtok, materiatéw powlokowych, zaleza od rodzaju wigzan
chemicznych. Wigzania ze znaczym udzialem wigzania kowalencyjnego (borki,
wegliki i azotki aluminium, krzemu oraz boru) charakteryzujg si¢, z jednej strony,
wysoka twardoscia, z drugiej natomiast - duza krucho$cia. Wtasciwosci bardziej
pozadane posiadajg materialy powlokowe z udzialem wigzania kowalencyjnego
i metalicznego. Nalezg do nich azotki i wegliki tytanu, chromu i aluminium
wytwarzane np. metoda fizycznego osadzania z fazy gazowej PVD. Materiaty te
charakteryzuja si¢ dobra adhezja do podloza, wysoka twardo$cia oraz umozliwiaja
tworzenie powltok wielo-warstwowych. Z tego wzgledu powloki te znalazty szerokie
zastosowanie praktyczne, gléwnie do celow tribologicznych (w weztach
skrawaniowych — do ok.69%, w weztach odksztatceniowych — do 29%), ale takze jako
powtoki przeciwzuzyciowe W konstrukcyjnych weztach maszynowych [31]. Warto
zauwazy¢, ze w tych zastosowaniach powloki ulegaja w mikroobszarach odksztalceniu
sprezystemu lub sprezysto-plastycznemu prowadzacemu do ich zuzycia. Studiujac
literature dotyczaca niszczenia powtok o strukturze nanokrystalicznej zauwaza si¢ brak
wskaznika lub parametru ulatwiajacego dobdr ww. powtok do pracy przy okreslonych
rodzajach obcigzen. Opracowanie parametru ulatwiajacego okreslenie wytrzymatosci
uktadoéw sktadajacych si¢ z powlok PVD i stalowego podtoza na lokalne obcigzenia
dynamiczne wydaje si¢ pozadane.

W dostepnej literaturze brakuje takze, waznej z praktycznego punktu widzenia,
analizy wptywu  wilasciwosci  mechanicznych i strukturalnych  powlok
nanokrystalicznych na ich wytrzymalo$¢ na obcigzenia udarowe oraz odpowiednich
opisow modelowych zachodzgcego w tych warunkach procesu degradacji. W efekcie
brak jest zaro6wno fenomenologicznych, jak i1 wyprowadzonych na drodze
teoretycznych formut, wyrazajgcych wtasciwosci wytrzymatosciowe systemow twarda
powloka — stalowe podloze w warunkach wystepowania skumulowanych obcigzen
impulsowych i szokowych. Wytypowanie wlasciwosci systemow powloka - podioze,
ktore majg dominujgcy wplyw na wytrzymatos¢, jest istotne ze wzgledow
optymalizacyjnych. Pozwoli, przy obecnie istniejacej juz wiedzy, zminimalizowac
ilo$¢ koniecznych badan w celu wytypowania rodzaju powloki, a takze warunkow
osadzania tych powlok na dane podiloze w celu uzyskania systeméw o maksymalnej
wytrzymalos$ci — maksymalnie wydluzonym czasie pracy.

Niniejsza praca poswiecona jest zagadnieniu niszczeniu systeméw typu powtoka
wytwarzana metoda ARC PDV — stalowe podtoze w warunkach szybkozmiennych,
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skupionych obcigzen dynamicznych (impulsowych) na przyktadzie niszczenia
kawitacyjnego. Ze wzglgdu na nanometryczny rozmiar ziaren powloki ARC PVD
zakwalifikowano jako powtoki typu nanokrystalicznego i przedstawiono wystepujace
w nanomateriatach mechanizmy odksztalcenia, natomiast ze wzgledu na czynnik
powodujacy degradacje tychze systeméw przedstawiono zjawisko kawitacji, zjawisko
erozji kawitacyjnej zwracajgc uwage na niszczenie kawitacyjne stali nierdzewnych
oraz niszczenie kawitacyjne stali pokrytych powlokami PVD, w szczegoélnosci
powtokami TiN lub Cr-N. Ze wzgledu na cyklicznos¢ obcigzania, w pracy po§wiecono
uwage rowniez zjawisku niszczenia zmeczeniowego, w szczegolnosci zaleznosci
wytrzymatosci systeméw sktadajacych sie z twardych powlok TiN lub Cr-N
1 stalowego podtoza od warunkow osadzania tychze powlok na stalowe podtoza.

W pracy zaprezentowano model opisujacy proces deformacji ww. systemow oraz
zaproponowano parametr wytrzymalosciowy wyprowadzony na podstawie analizy
mechanizmu niszczenia, ktory nastgpnie poddano doswiadczalnej weryfikacji.
Prezentowana praca jest komplementarna ze wszystkimi moimi wcze$niejszymi
publikacjami.

1.3. Cel i zakres pracy

Najistotniejsze cele naukowe podjete w prezentowanej pracy, to:

e Okres$lenie zwigzku pomiedzy strukturg i whasciwosciami nanokrystalicznych
powlok wytwarzanych metoda katodowego osadzania tukowego a ich
wytrzymaloscig na lokalne obcigzenia impulsowe;

e Zaproponowanie modelu  degradacji  systeméw  skladajacych  sie
z powlok nanokrystalicznych PVD osadzonych na stalowym podtozu
w warunkach lokalnych impulsowych obciazen, na przyktadzie obcigzenia
kawitacyjnego;

e Zaproponowanie parametru wytrzymatosciowego systemu nanokrystaliczna
powloka PVD — stalowe podtoze.

Zakres wykonanych prac obejmowat:

Studia literaturowe;

Opracowanie modelu degradacji;

e Opracowanie parametru wytrzymalosciowego powlok na obciagzenia
impulsowe;

e Opracowanie programu badan eksperymentalnych;

Badania eksperymentalne;

e Opracowanie wynikoéw badan;
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o Weryfikacje proponowanego modelu degradaciji;
e Weryfikacje proponowanego parametru wytrzymatosciowego.

Metodyka postgpowania, zmierzajacego do uzasadnienia przyjetego modelu i
weryfikacji  opracowywanego parametru wytrzymatoSciowego polegala na
przeprowadzeniu badan i dokonaniu analizy degradacji zaczynajac od mozliwie
prostego uktadu powtoka - podtoze, dla ktorego tatwo jest zweryfikowaé te whasnosci
powlok, ktore majg zasadniczy wptyw na wytrzymatos¢ badanego systemu. Przyjeto,
ze odpowiednim obiektem badawczym moga by¢ dobrze znane i stosowane powtoki
TiN [9, 11, 13, 16, 27, 30, 34, 39, 47, 51, 63, 69, 92, 123, 206]. Fakt, ze powloki te sg
doktadnie przebadane potraktowano jako zalete, poniewaz utatwia on przeprowadzenie
poprawnej analizy mechanizmu ich niszczenia. Metoda osadzania, w tym parametry
osadzania, tych powlok wplywaja na naprezenia wlasne, ilosci defektow
wewnetrznych, ktore odzwierciedlaja si¢ w zmianie wlasnosci mechanicznych
uzyskiwanych powtok. Metoda ARC PVD dzigki zastosowaniu roéznych parametrow
osadzania umozliwia uzyskiwanie powtok o takim samym sktadzie chemicznym, ale
zroéznicowanej gamie wilasno$ci mechanicznych (twardos¢é, modul sprezystosci,
adhezja) i strukturalnych (wielko$¢ ziaren, ilos¢ defektow struktury).

Niszczenie powtok w systemach powloka - podtoze zalezne jest od podtoza. Przy
wyborze materiatu podiloza kierowano si¢ ideg zdobycia jak najwigkszej iloSci
informacji o mechanizmie odksztatcenia i niszczenia powtok. Powtoki PVD, ktore sa
powtokami twardymi, dobrze wspotpracujg z podtozami twardymi, ktore nie ulegaja
fatwo odksztalceniom. Podloze, wraz ze spadkiem twardosci, pod dziataniem
skupionego obciazenia udarowego ulega coraz mocniejszemu odksztatceniu sprezysto-
plastycznemu. Twarda powloka osadzona na bardziej miekkim podtozu poddawana
jest wzmozonemu procesowi odksztatcenia i niszczenia. Przyktadem stali, ktora jest
stosunkowo migkka oraz jest stosowana na elementy narazone na niszczenie korozyjne
i niszczenie kawitacyjne, jest stal austenityczna. Z tego wzgledu przyjeto, ze
najbardziej odpowiednim materialem na podstawowe podtoze uktadu nanokrystaliczna
powltoka ARC PVD - stalowe podloze bedzie stal austenityczna X6CrNiTi 18-10.
Przyjeto, ze wybor stali austenitycznej jako podtoza bardziej migkkiego od twardych
powtok ARC PVD, pozwoli osiggnaé¢ pozadany cel, jakim jest analiza mechanizmu
odksztatcenia i niszczenia twardych powtok.

W kolejnym etapie weryfikacji proponowanego modelu i parametru
wytrzymalo$ciowego sprawdzano wplyw grubosci powloki TiN. Powloki TiN sa
powtokami jednofazowymi niezaleznie od parametrow osadzania, zatem ten etap
badan nie uwzglgdnial wptywu liczby réznych faz na wlasnosci wytrzymatosciowe.

Powloki  wielofazowe sg powlokami szeroko stosowanymi réwniez
w zastosowaniach praktycznych. Znajomos$¢ wptywu liczby faz na mechanizmy
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odksztalcenia i niszczenia wydaje si¢ pozadany. Z tego wzgledu w kolejnym kroku
struktura badanych nanokrystalicznych powtok byla bardziej ztozona. Do badan
wytypowane zostaly nanokrystaliczne powtoki azotku chromu, ktére podobnie jak
powtoki TiN sg doktadnie przebadane [15, 25, 63, 80, 84, 101, 106, 138, 156, 157,
174, 185, 246]. W przeciwienstwie do powtok azotku tytanu, powtoki azotku chromu
sa czesto powlokami wielofazowymi. Z tego wzgledu w niniejszej pracy powtoki
azotku chromu oznaczono, jako powloki Cr-N. W celu uzasadnienia przyj¢tego
modelu i weryfikacji parametru wytrzymatosciowego powtoki Cr-N wytwarzane byty
przy zréznicowanych parametrach osadzania i zréznicowanej grubosci.

W kolejnym etapie weryfikacji proponowanego parametru badaniom odpornosci
poddane zostaly nanokrystaliczne powtoki TiN osadzane na zréznicowanym pod
wzgledem twardosci podlozu. Weryfikacje tymi systemami uznano za kluczowa,
poniewaz udzial podtoza w procesie degradacji catego systemu jest tak samo istotny
jak udzial powlok, a we wczes$niejszych etapach skupiono si¢ jedynie na wplywie
wiasciwosci powlok na proces odksztatcania i niszczenia.

Dodatkowo zbadane zostaly systemy sktadajace si¢ z wielowarstwowych
nanokrystalicznych powtok Ti-TiN o zrdznicowanej liczbie warstw TiN i Ti osadzone
na austenitycznym podtozu. Wszystkie badania przeprowadzone zostaty na stanowisku
kawitacyjnym ze szczelinowym wzbudnikiem kawitacji. Stanowisko badawcze
zapewnia powtarzalne rozklady obcigzen oraz poréwnywalne wyniki badan
erozyjnych (btad 10%). Niszczenie kawitacyjne polega na lokalnych impulsowych
obcigzeniach materialu w wyniku implozji pecherzykow kawitacyjnych (opis zjawiska
kawitacji znajduje si¢ w dalszej cze$ci pracy). Generowane ci$nienia mogg dochodzi¢
do kilku GPa. Czas dziatania pojedynczego obcigzenia miesci sic w przedziale od
kilkudziesieciu nanosekund do kilku mikrosekund, a obszar jego oddziatywania jest
rzedu od kilku do kilkudziesieciu um2,

Mimo, ze badania dotycza jedynie degradacji powlok na stanowisku
kawitacyjnym, to zatozono, ze uzyskane wyniki oraz prezentowany model degradacji
moze odzwierciedla¢ zaleznosci wlasciwe dla procesow niszczenia systemoéw powloka
o strukturze wldkien wytwarzana metodg ARC PVD — stalowe podtoze, zachodzacych
przy skumulowanych obcigzeniach dynamicznych, a przeprowadzona analiza ma
charakter uniwersalny.
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2. Materiaty nanokrystaliczne

Jak wspomniano we wprowadzeniu, nanomaterialy zawdzigczaja Swoje
wyjatkowe wilasciwosci bardzo matej wielkosSci ziaren. Liczne badania [1, 6, 33, 37,
38, 41, 43, 45, 46, 48, 50, 52, 53, 56, 59, 71-73, 86, 91, 92-96, 120, 124-126]
wykazaly, ze mechanizmy odksztatcenia nanomateriatow réznia si¢ od mechanizmow
odksztalcenia materiatdow mikrokrystalicznych. W  przegladowej pracy [W8]
przedstawione zostaly modele budowy oraz mechanizmy odksztalcenia wystepujace
w nanomateriatach. W niniejszej czgsci pracy przedstawiono w Szerszym zakresie niz
w pracy [W8] budowe, mechanizmy odksztatcania materiatow nanostrukturalnych,
a ponadto wiasciwosci nanokrystalicznych powlok TiN i Cr-N, ktore byty
przedmiotem badan.

2.1. Budowa materiatow nanokrystalicznych

Struktura materiatdbw ma dominujacy wptyw na zachodzace w nich mechanizmy
odksztatcenia. Z tego wzgledu badaniom struktury nanomateriatow, w szczegdlnosci
badaniom budowy granic ziaren poswiecono bardzo duzo uwagi. Badania
przeprowadzone przy uzyciu transmisyjnego mikroskopu elektronowego wysokiej
rozdzielnosci HRTEM [93, 120, 177, 184, 241] wykazaly, ze nanomaterialy
zbudowane sg z matych ziaren (krystalitbw) o zroznicowanej orientacji
krystalograficznej, oddzielonych od siebie szeroko-katowymi granicami. W obszarze
granic ziaren, w szczegdlnosci w miejscach styku trzech ziaren (ang. ,triple junction™)
obserwowane byly pustki o wielko$ci nanometryczne;.

Badania HRTEM wykazaty obecno$¢ defektow struktury krystalograficznej w
jednych ziarnach, tj. pojedynczych dyslokacji, blizniakoéw, btedéw utozenia oraz petli
dyslokacyjnych, natomiast w innych ziarnach obserwowano idealng strukture
krystaliczng [93, 149, 239]. Badania rentgenowskie i spektroskopia Mossbauera [241]
wykazaly zmiang parametru sieciowego a w nanomateriatach o0 strukturze regularnej
$ciennie oraz przestrzennie centrowanej, a takze parametrow a i ¢ w komorkach sieci
tetragonalnej S$ciennie oraz przestrzennie centrowanej w poréwnaniu do ich
konwencjonalnych odpowiednikéw. Parametr a byl nieznacznie wigkszy, natomiast
parametr ¢ — mniejszy. W konsekwencji zmian parametrow sieciowych, objetosé
komorki krystalicznej ulegta wzrostowi. Wzrost parametru a sieci regularnej $ciennie
oraz przestrzennie centrowanej materialu nanostrukturalnego w stosunku do
mikrostrukturalnego odpowiednika uzyskano réwniez w pracach [41, 213, 279].

Palumbo i in. [204] zwrocili uwage, ze nanomateriaty o ziarnach mniejszych niz
10 nm posiadaja odmienne wiasnosci od ich odpowiednikoéw o wiekszych ziarnach. Te
odmienne wiasciwosci przypisali znacznej (20-50%) ilo$ci atomdw znajdujacych si¢ w
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obszarze miedzykrystalicznym. Wykazali, ze wraz ze spadkiem wielkosci ziarna ilo$¢
przestrzeni migdzykrystalicznej wzrasta wyktadniczo (rys. 2.1). Z tego wzgledu
szczegbdlng uwage W badaniach mikroskopem HRTEM poswigcono poznaniu budowy
granic ziaren. Jedne badania wykazaly, ze granice ziaren posiadaja niskg gestosé¢
atomowg oraz mocno nieuporzagdkowang lub amorficzng strukture [189, 240],
natomiast inne wykazaty bardzo dobre uporzadkowanie sieci krystalicznej wewnatrz
ziaren az do styku ziaren [149].
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Rys. 2.1. Udzial objeto$ciowy granic ziaren i miejsc potréjnych w nanokrystalicznym
materiale w funkcji wielko$ci ziarna wedtug [204]

Przewage granic szeroko-katowych w materialach nanokrystalicznych
wykazano w badaniach Noskovy [191], Suryanarayana i Kocha [240] oraz Nieha
i Wanga [187]. Ponadto badania te wykazaly, ze wariancja w rozktadzie szerokos$ci
granic jest mniejsza. Przeprowadzone badania wykazaly, ze granice ziaren w
nanomateriatach sa mniej wiecej tej samej szerokosci. Przyjmuje si¢, ze szerokos¢
granic w nanokrystalicznych materiatach wynosi okoto 3 b =~ 1 nm [177, 288], chociaz
mozna tez si¢ spotkac z szerokoscia granic mieszczaca si¢ w przedziale 1 - 2 nm [93].

Obszary styku trzech ziaren, tzw. ,triple junction”, odgrywaja wazna role
w procesach odksztatcania nanomaterialow ze wzgledu na wyraznie mniejsza gegstosc
atomowg w pordOwnaniu z granicami ziaren oraz wzrost ich udzialu w strukturze
materiatu wraz ze spadkiem wielko$ci ziarna [35, 36, 93, 120, 180, 184, 200, 240, 283,
285-288]. Dla ziaren mniejszych niz 10 nm, udzial obj¢toSciowy miejsc potrojnych
Htriple junction” rosnie znacznie szybciej niz udziat granic ziaren (rys. 2.1). Poniewaz
w materiatach nanokrystalicznych o ziarnach wiekszych niz 10 nm, udzial miejsc
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potréjnych jest niz mniejszy 10% udziatu objetosciowego, zatem nanokrystaliczne
materiaty sg najczesciej traktowane jako materiaty nanokompozytowe sktadajace si¢ z
dwoch faz: fazy wewnetrznej ziarna i fazy granicy ziarna, ktora jest traktowana jako
faza amorficzna o niskiej gestosci atomowej [35, 36, 93, 136, 153, 167, 176, 177, 180,
186, 191, 218, 285-288]. Wang i in. [262] oraz Kim i Bush [135] zaproponowali
zastosowanie modelu czterofazowego budowy nanokrystalicznych materiatow,
uwzgledniajacego rowniez miejsca styku czterech ziaren, a miejsca potrojne zamienili
na granice tgczace ze soba trzy ziarna, okreslajac je, jako ,,triple line”.

2.2, Mechanizmy odksztatcania materiatéw nanokrystalicznych

Specyficzne wlasnoéci nanomateriatdow wynikaja glownie z duzej powierzchni
granic ziaren oraz z faktu, iz szeroko$¢ granic jest tego samego rzedu wielkosci, co
rozmiar samych ziaren. W konwencjonalnych materiatach mikrostrukturalnych udziat
granic ziaren w strukturze materiatu jest niewielki. Zagadnienia dotyczace relacji
miedzy wielkoScia ziaren materiatu, a co si¢ z tym wigze ilosci granic ziaren, i jego
wlasnosciami byly przedmiotem wielu badan [88, 98, 110, 208, 260, 273]. Wyniki
tych badan byly punktem wyj$cia rozwazan nad mechanizmami odksztalcania
materiatbw nanostrukturalnych. Niektore sposrod nich wazne dla zachowani logiki
wywody przyjetego w niniejszej pracy, zostaly ponizej zaprezentowane.

Badania materiatow mikrostrukturalnych wykazaty, ze granice ziaren sg strefa,
w ktorej wystepuje atomowe niedopasowanie struktury krystalicznej sgsiadujacych
ziaren. Niedopasowanie sieci stykajacych si¢ ziaren powoduje powstanie naprezen
sprezystych, ktore sprzyjaja segregacji atoméw domieszek w granicach ziaren lub
zanikowi wakanséw. Pojawienie sie granic ziaren na drodze przemieszczania si¢
dyslokacji jest dla nich przeszkoda, wskutek, czego dochodzi do spigtrzenia
dyslokacji. Wynikowa wysoka koncentracja naprezen na granicach ziaren prowadzi do
obrotu ziaren, w wyniku czego inicjowane sg w tych miejscach mikroszczeliny [140].
Pod wptywem naprezen zewnetrznych, szczegolnie naprezen stycznych, dochodzi do
uruchomienia granic ziaren, w szczego6lno$ci granic matego kata [267, 268]. Granice
ziaren przemieszczaja si¢ w kierunku obszaréw o duzej gestosci dyslokacji (obszarow
o duzej skumulowanej energii). W przypadku granic duzego Kkata, tempo
przemieszczania jest znaczaco mniejsze. Jest to zwigzane z faktem, iz granice szeroko
katowe posiadaja zdolno$¢ absorbowania duzej ilosci dyslokacji. Jak wynika z badan
Grabskiego [88] granice ziaren mogg by¢ rowniez miejscem generowania dyslokacji.
Najbardziej efektywnym miejscem generowania dyslokacji byly w badaniach
Grabskiego miejsca styku trzech ziaren.

W 1951 roku E.O. Hall [98], a nastepnie w 1953 r. N.J. Petch [208] wykazali, ze
wielkos¢ ziaren, a przez to ilo§¢ granic ziaren w materiale, wptywa na zdolno$¢
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materiatu do umocnienia. W uzasadnieniu tej zaleznosci Hall i Petch wykorzystali
teori¢ dyslokacji, wedlug ktorej podstawowym mechanizmem odksztalcenia
materialdow mikrostrukturalnych jest ruch dyslokacji oraz spietrzenie dyslokacji na
granicach ziaren, ktore prowadzi do umocnienia. Wraz ze zmniejszajacym si¢ ziarnem
zmniejsza si¢ swobodny ruch dyslokacji, wzrasta ilos¢ granic, ktére sg barierg dla
ruchu dyslokacji. Zatem konsekwencja spadku wielko$ci ziaren jest zmniejszenie
obszaru swobodnego ruchu dyslokacji oraz zwickszenie ilosci miejsc spigtrzenia
dyslokacji w materiale. Ilo§ciowe ujecie wplywu wielkoSci ziaren na umocnienie
materialu przedstawili za pomoca roOwnania:

o, =0, +k-d¥? (2.1)
gdzie k — stata bedaca miarg sktonnosci dyslokacji do spigtrzenia.
Dzi$ zalezno$¢ ta znana jest pod nazwg prawa lub rownania Halla-Petcha.

Chokshi i in. [46], jako pierwsi zauwazyli, ze zalezno$¢ (2.1) nie stosuje si¢ do
nanostrukturalnych materiatdéw o ziarnach mniejszych od pewnej wielkosci krytycznej,
dc, ktora, wedtug nich, wynosi okoto 30 nm. Poczatkowo, w zakresie od okoto 100 nm
do wielkosci krytycznej odnotowuje si¢ wzrost wytrzymatosci wzglednie twardo$ci
nanostrukturalnego materiatu wraz ze spadkiem wielkos$ci ziarna. Oznacza to, ze dla
krytycznej wielko$ci ziaren, dc, nanokrystaliczne materialy osiagaja maksymalna
twardo$¢. Dalszy spadek wielkosci ziarna ponizej wartosci krytycznej powoduje nie
wzrost twardosci, jak w przypadku klasycznych materiatow, lecz spadek twardosci,

(wytrzymatosci) (rys. 2.2).
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Rys. 2.2. Zaleznos¢ twardoéci niklu i stopow niklu od wielkosci ziaren [177]

Spadek twardosci nanomateriatdéw o ziarnach mniejszych od dc poczatkowo
wigzano z niedoskonato$ciami struktury tj. duza liczbg nanoporéow i nanopegknigé,
powstajacych W procesie wytwarzania nanomateriatow, [167, 177, 240, 279]. Mimo
poprawy jakosci wytwarzanych nanomateriatdéw, nadal odnotowywano spadek
twardo$ci nanomateriatéw dla ziaren mniejszych od wielkos$ci krytyczne;.
Zaobserwowany efekt nazwano ,,odwrotng” lub ,przeciwng” zaleznosciag Halla -
Petcha, poniewaz stata k ze wzoru Halla - Petcha (2.1) przyjmuje w tym przypadku
warto$¢ ujemng.

Odmienne zachowanie si¢ nanomateriatow jest, wedlug [46], zwigzane ze
znacznym udziatem granic ziaren i miejsc potrojnych w ich strukturze, powodujacym
uruchamianie odmiennych mechanizméw odksztatcania. Dalsze prace badawcze,
dotyczace tego zagadnienia obejmowaty obserwacje odksztatcenia nanomateriatow na
mikroskopie HRTEM, symulacje dynamiki molekularnej, a takze proponowane byty
rézne modele wykorzystujace roznorodne mechanizmy odksztatcenia [37-38, 73, 90-
91, 133, 134, 137, 149, 154, 180, 187, 191, 218, 241, 254-256, 262, 285-287].

Chokshi [46] uwazal, ze ruch dyslokacji jest niemozliwy dla ziaren d < dc. Jako
mechanizm odksztalcania nanomaterialow zaproponowat mechanizm Coble’a
uzasadniajac to tym, ze odksztalcenie przebiega gltoéwnie poprzez ruch wakansow
wzdtuz granic ziaren. Mozliwos$¢ zaistnienia mechanizmu Coble’a zostata podwazona
przez Nieha i Wadswortha [186], ktorzy zauwazyli, ze mechanizm Coble’a jest
proporcjonalny do trzeciej potegi rozmiaru ziarna, natomiast dane eksperymentalne
przedstawione przez Chokshiego [46] nie wskazuja na takg prawidlowosé
(w przypadku ziaren mniejszych niz 10 nm twardos¢ nanostrukturalnych Cu i Pd
zmniejszata si¢ proporcjonalnie do d? dla obu materiatéw). Do wyttumaczenia
»odwrotnej” zaleznosci Halla—Petcha Nieh i Wadsworth [186] wykorzystali
mechanizm spigtrzenia dyslokacji. Obydwie wspomniane propozycje mechanizméw
odksztatcania nanomateriatow zostaty podjete przez innych badaczy.

Obecnie uwaza sie, ze odksztatcenie w materiatach nanostrukturalnych moze by¢
aktywowane przez nast¢pujace mechanizmy [177, 247, W8]:

e mechanizm dyslokacyjny [71, 73, 149, 167, 186, 187, 190, 279],

e mechanizm dyfuzji obejmujacy mechanizm Nabarro — Herringa i mechanizm

Coble’a [45, 46, 71, 86, 162, 167],
o poslizg wzdtuz granic ziaren [34, 36, 52, 95, 120, 123, 136, 149, 243, 254,
255, 285, 286],

e obrot ziaren [36, 59, 94, 120, 133, 149, 191, 198, 199],

e mechanicznego blizniakowania [19, 36, 43, 91, 149, 228, 272],

e odksztalcenia poprzez pasma $cinania [36, 52, 125].

Powyzsze mechanizmy zostang zaprezentowane w dalszej czesci pracy.
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Mozna spotkac si¢ z pogladem [36, 37, 45, 162], ze materiaty nanostrukturalne sa
odksztatcane wedtug kilku, jednoczesnie aktywowanych mechanizméw. Markmann
i in. [162] wykazali, ze to, jakie mechanizmy zostang uaktywnione podczas
odksztatcania nanomateriatow zalezy od szybkosci odksztatcania. W przypadku
odksztatcania z mniejszymi szybkosciami dominujacym mechanizmem jest petzanie
dyfuzyjne, a w przypadku wigkszych szybkosci odksztalceh — mechanizm
dyslokacyjny wraz z poslizgiem wzdluz granic ziaren i obrotem ziaren wzgledem
siebie [162].

2.2.1. Mechanizm dyslokacyjny

Jak juz wspomniano, dominujacym mechanizmem odksztalcania materiatow
konwencjonalnych jest mechanizm dyslokacyjny. W przypadku nanomaterialow nie
istnieje jednoznaczny poglad odnoscie dominacji mechanizmu dyslokacyjnego
w procesie odksztatcania, chociaz badania doswiadczalne [91, 120, 149] potwierdzily
aktywnos$¢ dyslokacji podczas odksztalcania nanomateriatlow. Propozycja modelu
dyslokacyjnego zaproponowana przez Nieha i Wadswortha [186] i rozszerzona
0 inne mechanizmy deformacji jest najbardziej przekonywujaca. Warto z tego wzgledu
przyjrze¢ si¢ doktadniej temu modelowi.

Wedtug Nieha i Wadswortha [186] w kazdym materiale istnieja dyslokacje, ktore
zostajg uruchamiane pod wpltywem naprezen zewnetrzych. W swoich zatozeniach
przyjeli, ze dyslokacje w materiatach rozwijaja si¢ ze zrodet Franka — Reada, a granice
ziaren pelnig rolg absorbenta dyslokacji. Nie zostat uwzgledniony fakt, iz Zrodtem
dyslokacji w materiatach  polikrystalicznych sa rowniez granice ziaren,
W szczegodlnosci miejsca potrojne [88, 254]. Poniewaz ilo$¢ dyslokacji w ziarnie jest
uzalezniona od jego wielko$ci, zatem wraz ze zmniejszajaca si¢ wielkoscig ziarna
zmiejsza si¢ ilo$¢ istniejacych tam dyslokacji. Uwzgledniajac sity wystepujace migdzy
dyslokacjami Nieh i Wadsworth [186] wyznaczyli minimalng odlegtos¢ miedzy
dyslokacjami w spietrzeniu, l.. Wykazali, ze jezeli wielko$¢ ziarna d jest mniejsza niz
minimalna odlegto$¢ miedzy dwoma dyslokacjami, I, wowczas w ziarnie nie moga
zaistnie¢ dwie dyslokacje. Zatem, w ziarnach o wymiarze charakterystycznym d <
lc = dc nie moze dochodzi¢ do spigtrzenia dyslokacji na granicy ziarna z powodu braku
dwoch dyslokacji. Zatem, spadek twardosci nanomaterialdow o ziarnach ponizej d. jest
spowodowany brakiem mozliwos$ci powstania w ziarnie dwoch mobilnych dyslokacji,
a tym samym brakiem spigtrzenia dyslokacji na granicach ziaren. Ponadto w swoich
zatozeniach przyjeli, Ze granice ziaren posiadaja amorficzng budowe oraz petnig role
absorbenta dyslokacji. Ze wzgledu na mniejsza gestos¢ atomowg wytrzymatosé granic
ziaren jest mniejsza niz wytrzymalo$¢ ziaren, co oznacza, ze wraz ze spadkiem
wielko$ci ziaren wzrasta udziat fazy mniej wytrzymatej. Zaktadajac, ze wytrzymatosé

str. 22



calego materialu jest sumg wazong wytrzymato$ci ziaren i granic, ustalono [185], ze
spadkowi wielko$ci ziarna ponizej wartosci krytycznej, kiedy udzial granic ziaren jest
na poziomie okoto 40% [204], towarzyszy spadek wytrzymatosci i twardosci
nanostrukturalnego materiatu. Role granic ziaren, jako absorbenta dyslokacji w
materiatach nanostrukturalnych potwierdzaja badania Ichikawy i wspotpracownikow
[120], w ktorych zaobserwowano zanik dyslokacji i blizniakow w ziarnach, a takze
zanik subnanokrystalicznych ziaren pod wptywem naprezen zewnetrznych.

Badania do$wiadczalne przeprowadzone przez Kumara i in. [149] oraz Youssefa
i in. [278] potwierdzity aktywno$¢ dyslokacji podczas odksztalcania nanomateriatow.
Badania rozciagania stopu Al-5%Mg o wielko$ci ziaren d= okoto 26 nm
wytworzonego technika mechanicznej syntezy [276] wykazaly, Ze stop ten,
charakteryzujacy sie¢ brakiem defektoéw wewnetrznych w postaci nanopustek Iub
nanopeknig¢, w warunkach rozciggania ulegt 8.5% odksztatceniu plastycznemu oraz
umocnieniu odksztatceniowemu, ktoére powstato na skutek aktywnosci dyslokacji w
trakcie procesu odksztatcania. Takze w pracy [149], obserwacje HRTEM potwierdzity
uaktywnienie dyslokacji w nanostrukturalnych materiatach podczas odksztatcania.

Gutkin i Ovid’ko [93], analizujac wiele prac badawczych potwierdzili obecnosé
defektow sieci krystalicznej w nanomateriatach, tj. defektow punktowych, dyslokacji,
petli dyslokacyjnych, blizniakow zgromadzonych si¢ w glownie obszarze granic
ziaren. Wykazali, ze ruch defektow punktowych i dyslokacji w nanomateriatach pod
wpltywem oddziatywan zewnetrznych jest mozliwy. Zauwazyli, ze liczba defektow
gwaltownie maleje wraz ze spadkiem wielkosci ziarna. Zatem, tak jak Nieh
i Wadsworth [186], rowniez Gutkin i Ovid’ko [93] uwazaja, ze istnieje krytyczna
wielko$¢ ziaren dc, ponizej ktorej defekty w ziarnie nie wystepuja oraz, ze
wytrzymalo$¢ catego materiatu jest sumg wazong wytrzymato$ci ziaren i granic ziaren.
Wzrost udziatu granic ziaren, ktdre posiadajg mniejszg gesto§¢ atomowg niz same
ziarna oraz amorficzng budowe, przyczynia si¢ do ostabienia nanomateriatu. Spadek
wytrzymaloéci jest odnotowany w nanomateriatach o ziarnach mniejszych od
wielkosci krytycznej, kiedy nie wystepuje zjawisko spigtrzenia dyslokacji na granicach
ziaren.

Podobne podejscie jest prezentowane przez Hahna i Padmanabhana [96]. Uwazaja
oni, ze odksztatcenie materiatu jest mozliwe dopiero wtedy, gdy uaktywnione zostang
zrodia Francka — Reada, ktore wygeneruja mobling dyslokacj¢. Poniewaz napreznie
konieczne do uaktywnienia zrodet Francka — Reada jest odwrotnie proporcjonalne do
odlegtosci punktow trwatego zakotwiczenia, zatem wraz ze spadkiem rozmiaru ziarna
wzrasta warto$¢ tego naprezenia. Naprgzenie konieczne do uaktywnienia zrodet
Francka — Reada wzrasta 1000-krotnie, gdy rozmiar ziarna spada do 10 nm [96].
Zatem, wraz ze spadkiem wielkoSci ziaren zmniejszaja si¢ mozliwosci ruchu
dyslokacji w ziarnach az do momentu, kiedy ruch ten jest calkowicie niemozliwy.
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W  przeciwienstwie do wczesniejszych propozycji [96, 186] symulacje
komputerowe w zakresie dynamiki molekularnej [251, 254, 255] oraz badania
doswiadczalne [43, 227] wykazaly, ze granice ziaren sg zrodtem dyslokacji
w nanomateriatach. Badania te wykazaly, ze wygenerowane dyslokacje sag mobilne,
a po przejsciu przez cate ziarno sg absorbowane przez kolejng granice. Fakt ten moze
by¢ przyczyna niezgodnosci wynikow modelowych obliczen wytrzymatoscei,
wzglednie twardosci z wynikami pomiaru dla ziaren bliskich wielkos$ci krytyczne;.

2.2.2. Mechanizm dyfuzyjny

W swojej pracy z 1989 Chokshi [46] zaproponowal dominacj¢ mechanizmu
Coble’a w procesie odksztatlcania nanomaterialdéw jako wyjasnienie ,,odwrotnej”
zalezno$ci  Halla—Petcha zaobserwowanej w materiatach nanokrystalicznych
0 rozmiarze ziarna mniejszym od wartosci Krytycznej. Rowniez Wang i in. [262]
doszli do podobnego przekonania po zaobserwowaniu odksztatcenia plastycznego
w nanokrystalicznym TiO; i braku tego rodzaju odksztatcenia w amorficznym TiO..
W uzasadnieniu swojego pogladu powotali si¢ na badania wykazujace zwigkszong
dyfuzje w nanomaterialach w poréwnaniu z materialami mikrostrukturalnymi [262].
Przy zatozeniu, ze odksztalcenie plastyczne jest rodzajem transportu masy, ktoére moze
by¢ realizowane poprzez ruch wakanséw lub dyslokacji, doszli do przekonania, ze
w nanomateriatach istnieja pewne ,,skroty”, wzdhuz ktoérych atomy moga dyfundowaé
szybciej niz wzdtuz granic ziaren. Wedtug [262], takimi skrétami sa miejsca potrdjne.
Ze wzgledu na odmienng od granic ziaren budowe strukturalng, procesy dyfuzji
wzdluz miejsc potrojnych sg niezalezne od dyfuzji wzdtuz granic ziaren i dyfuzji w
ziarnach. Zatem, odksztalcenie nanomateriatlow jest zalezne od dyfuzji w ziarnie,
wzdluz granic ziaren oraz wzdluz miejsc potrdjnych, a catkowita szybkos¢
odksztatcania nanomateriatow jest sumg szybkosci odksztatcania na skutek dyfuzji w
sieci krystalicznej (lattice diffusion), €;, dyfuzji wzdluz granic ziaren (grain
boundary), €45, i dyfuzji wzdtuz miejsc potrojnych , triple lines”, €, [262]:

&= ,&+g§g<b + &% (2.2)

2
L= % KD, + KDy §+ K,D, [g) }d—lz (2.3)
Gdzie k — stata Boltzmanna, K — wspotczynnik zalezny od geometrii.

Ze wzoru (2.3) wynika, ze wraz ze spadkiem wielkoSci ziarna coraz wigkszy
udziat w odksztatceniu odgrywa dyfuzja w miejscach potrojnych i wzdluz granic
ziaren. Oznacza to, ze w przypadku duzych ziaren odksztatcenie jest powodowane
przez dyfuzje¢ w sieci krystalicznej, tzn. wewnatrz ziaren, natomiast dla pewnej
krytycznej wielkosci ziarna odksztatcenie bedzie wywotywane gtownie przez dyfuzje
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wzdtuz granic ziaren i miejsc potrojnych. Odksztatcenie spowodowane przez dyfuzje
wzdluz miejsc potrojnych ,triple lines” wykazuje silniejsza zalezno$¢ od wielkos$ci
ziaren niz odksztatcenie powodowane przez inne mechanizmy.

Chokshi w swojej pracy z 1996 roku [45] rozwinat idee mechanizmoéw pelzania,
jako mechanizméw dominujacych w procesie odksztatcania nanomaterialow. Podobnie
do [262] przyjal, ze odksztatcenie materiatu nastgpuje w wyniku dyfuzji wakansow,
zatem szybkos$¢ odksztalcenia sieci krystalicznej (Nabarro — Herringa) jest odwrotnie
proporcjonalna do kwadratu wielkosci ziarna (1/d?), szybko$¢ odksztatcania wzdtuz
granic ziaren (Coble’a) jest odwrotnie proporcjonalna do sze$cianu wielkosci ziarna
(1/d3), a szybko$¢ odksztatcania wzdhuz miejsc potrdjnych - odwrotnie proporcjonalna
do rozmiaru ziarna podniesionego do potegi czwartej (1/d%). Zatem wraz ze
zmniejszeniem si¢ wielkosci ziaren ponizej wielko$ci krytycznej — szybko$¢
odksztatcania wzrasta, przy zalozeniu braku mechanizmu spi¢trzenia dyslokacji na
granicach ziaren.

Wedhug [167] w nanomateriatach zachodzi jednoczesnie kilka mechanizmow
odksztalcania, a jedynie wielko$¢ ziarna sprawia, ktory mechanizm dominuje. Teoria
spigtrzenia dyslokacji jest dominujaca dla ziaren o rozmiarze d > d.. natomiast w
przypadku ziaren mniejszych od d. mechanizm dyfuzji Coble’a odgrywa gtowng role
w odksztatceniu. W przypadku sub-nanokrystalicznych ziaren dyslokacje rzadko
wystepuja, a jesli juz wystepuja, to sa zlokalizowane gtownie w obszarze granic, ktore
sa miejscami ich anihilacji pod wptywem naprezen zewnetrznych [167]. Masumura
i in. [167] wykazali, ze wielko$¢ naprezenia, ktora wywota odksztatcenie zgodne z
mechanizmem Coble’a jest zalezno$cig dwuczionowa. Pierwszy czton reprezentuje
warto$¢ progows zaistnienia mechanizmu Coble’a i jest odwrotnie proporcjonalny do
wielko$ci ziarna, natomiast drugi czton odzwierciedla zalezno$¢ odksztalcenia od
napre¢zenia zaproponowang przez Coble’a [49].

Modele [45, 46, 167, 262] byly efektem rozwazan teoretycznych. Waznym
przelomem w uwzglednianiu mechanizmu Coble’a jako mechanizmu realnie
wystepujacego podczas deformacji nanokrystalicznych materiatéw byly badania
szybkosci petzania przeprowadzone przez Caia i in. [33].

Cai i in. [33] wykazali, ze szybko$¢ pelzania nanokrystalicznej miedzi jest
proporcjonalna do zastosowanego naprezenia. Zmierzona energia aktywacji (0,72 eV)
okazata si¢ duzo mniejsza od energii aktywacji dyfuzji sieci krystalicznej (2,0 eV), czy
energii aktywacji dyfuzji granic ziaren (1,08 eV) w mikrostrukturalnej miedzi,
natomiast okazata si¢ zblizona do wartosci dyfuzji granic ziaren w nanokrystalicznej
miedzi (0,69 eV). Ponadto, obliczona warto$¢ szybkosci pelzania ze wzoru Coble’a
[50] okazata sie¢ by¢ bardzo zblizona do wartosci pomierzonej. Cai i in. [33]
stwierdzili, ze szybko$¢ dyfuzji wzdluz granic ziaren jest ograniczona przez emisje
i absorbcje wakansoéw lub atomow w granicach ziaren. Emisja i absorpcja wakansow
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wymaga dostarczenia energii, co dowodzi istnienia warto$ci progowej naprezenia.
Granice o niskiej energii ponizej warto$ci progowej nie sg w stanie ani emitowac, ani
pochtania¢ wakansow (atomow). Jedynie granice o energii wigkszej od wartosci
progowej podlegaja mechanizmowi Coble’a.

Kim i in. [137] oraz Mercier i in. [176] rozwingli niezaleznie powyzsze modele
odksztatcenia nanomaterialow o lepko-plastyczny model budowy krystalitow, gdzie
mozliwy jest mechanizm wspinania dyslokacji, oraz zaproponowali nowy model fazy
granic ziaren, w ktérym granice sg fazg lepko-pseudosprezysta. Przyjeli, ze catkowite
odksztatcenie jest sumg odksztatcenia sprezystego i plastycznego, przy czym sktadowa
sprezysta jest pochodng prawa Hooke’a, natomiast teoria Pradtla - Reussa zostata
wykorzystana do wyznaczenia sktadowej odksztatcenia plastycznego. Wykazali, ze
odksztatcenie plastyczne krystalitow jest realizowane przez przebiegajace rownolegle
mechanizmy wspinania dyslokacji i kontrolowanej dyfuzji. Mechanizm wspinania
dyslokacji wyrazono, jako funkcje gestosci dyslokacji w krystalicie, ktora uwzglgdnia
efekt umacniania materialu w wyniku wzrostu gestosci dyslokacji. Mechanizm dyfuzji
rozdzielono na mechanizm dyfuzji w sieci krystalicznej, w ktorym wakanse moga
dyfundowa¢ przez krystalit (mechanizm Nabarro - Herringa) oraz mechanizm dyfuzji
granic, w ktorym wakansy dyfunduja wzdhiz granic ziaren (mechanizm Coble’a),
czyli:

€P =¢ cu+€ +Ecb' (2.9)

gdzie indeks c¢ odnosi si¢ do fazy krystalitow (crystalline), indeksy u, | i b
odpowiednio do mechanizmu odksztatcania dyslokacyjnego (united disloaction),
dyfuzji sieci krystalicznej (lattice difusion) oraz dyfuzji granic ziaren (grain boundary
diffusion).

Szybkosci odksztatcania wlasciwe dla poszczegdlnych mechanizméw wynosza
odpowiednio [137]:

el = é.(0/o)™Z™™/?, 2.5)
sd
e? =1 %’ﬂ = 1437250 exp (- 24) (2.6)
. Qo wDj, Qo wDj Q
eby =147 Wd;’d =142 dgd"exp (—32) 2.7)

gdzie k — stata Boltzmanna.

Przeprowadzajac badania odksztatcen nanokrystalicznej miedzi, Kim i in. [137]
zauwazyli, ze mechanizm dyfuzyjny dominuje w procesie odksztalcania
nanomaterialdw w temperaturze pokojowej oraz, ze w niskich temperaturach udziat
granic ziaren w procesie odksztatcania ma bardzo duzy wpltyw na catkowitg szybko$¢
odksztalcenia nanomateriatu. W oparciu o przyjete zatozenia, podobnie jak w [262],
wykazali, ze faza granic ziaren posiada wlasnosci zblizone do wlasnosci
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odpowiadajacego im materiatu amorficznemu, a dyfuzyjny przeplyw masy jest
realizowany poprzez dyfuzyjny przeptyw wakansow wzdtuz granic, ktory podlega
pierwszemu prawu Ficka. Szybko$¢ odksztalcania granic ziaren w tym przypadku
wynosi [137]:

f m
. psd Q0 2d—w) _ m Qpo (2d—w) _ QpgtQha
€pa = DpaJr 5 = Dpao 77— 5 ex o (2.8)

gdzie k — stata Boltzmanna, w - grubos¢ granicy ziarna.

W przypadku, gdy wielko$¢ ziaren jest znaczaco wigksza niz ich grubosé,

réwnanie na szybkos$¢ odksztatcania granic ziaren redukuje si¢ do postaci [137]:
Qpo DY
k%ﬁ (2.9)

W powyzszym modelu granice ziaren s3 ,,tunelami” dla przeplywu plastycznego
dwaoch faz: fazy krystalicznej i fazy granic ziaren.

Omowiony powyzej model pozwala okreslic dominujgcy mechanizm
odksztatcania w zaleznos$ci od szybko$ci odksztalcania i wielko$ci ziaren. Wedlug
[137], dominujacym mechanizmem odksztatlcania materiatow o ziarnach mniejszych
od 10 nm jest dyfuzja granic, a materiatow o ziarnach wielkosci 100 nm — mechanizm
dyslokacyjny, a doktadnie mechanizm wspinania dyslokacji. Wielko$¢ krytyczna
ziarna jest Scisle zwigzana z szybkoscig odksztatcania, podobnie jak maksymalna
wytrzymato$¢ nanomateriatow (rys. 2.3). Wraz ze wzrostem szybkosci odksztatcenia

ébd=2

wzrasta wytrzymatos$¢ i maleje krytyczny rozmiar ziarna [137].
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Rys. 2.3. Zaleznos$¢ wytrzymalo$¢ nanokrystalicznej miedzi od wielkosci ziarna
1 szybkosci odksztatcania wyznaczona w modelu Kima 1 in.[137]
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Wykorzystanie  koncepcji  réwnocze$nie  realizowanego  mechanizmu
dyslokacyjnego i dyfuzyjnego w procesie odksztalcania nanomaterialow, przy
zatozeniu posiadania przez granice ziaren struktury amorficznej, odksztatcaniu sie fazy
granic lepko-sprezyscie wedtug modelu relaksacji Maxwella oraz posiadania statej
grubosci granic ziaren wynoszacej okoto 3b pozwolito wykaza¢ [71], iz pelzanie
Coble’a jest dominujace nad pelzaniem Nabarro-Herringa, szczegolnie w niskich
temperaturach oraz, ze szybko$¢ odksztalcania jest liniowo zalezna od naprg¢zenia.
Wykazano ponadto [71], ze wielko$¢ krytyczna ziarna, przy ktorej zaczyna
obowigzywa¢ odwrotna zalezno$¢ Halla-Petcha, jest zalezna od wlasnosci termo-
mechanicznych materiatdéw nanokrystalicznych.

2.2.3. Poslizg po granicach ziaren

Obserwacje rozwoju peknigcia w nanokrystalicznym Au o d =10 nm pod
wptywem naprezen zewnetrznych prowadzone z uzyciem mikroskopu TEM wykazaty,
ze rozwijato si¢ ono wzdhuz granic ziaren a szybko$¢ rozwoju peknigcia byta zblizona
do szybkosci wzrostu nanopustek [133]. Na podstawie braku rejestracji aktywnosci
dyslokacji w ziarnach, plastyczne pgkanie przypisane zostalo procesowi poslizgu po
granicy ziarna oraz obrotowi ziaren w okolicy punktow potrojnych, tzw. ,triple
juntions”, ktéry inicjowat powstanie nanopustek.

Badajac zmiany strukturalne odksztalconego, nanokrystalicznego Ag i Ag-Fe
Ichikawa i in. [120] nie zaobserwowali typowych zmian strukturalnych,
tj. wydluzonych ziaren po odksztalceniu, dyslokacji w =ziarnach, umocnienia
odksztatceniowego oraz preferowanej orientacji. Na podstawie tych obserwacji
wykluczyli mechanizm wspinania dyslokacji, jako mechanizm odksztalcania materiatu
nanokrystalicznego. Przyjeli, ze wzrost niektorych ziaren podczas odksztatcania,
ktéremu towarzyszyl zanik ziaren mniejszych niz 20 nm oraz zanik nanopustek lub
blizniakow nalezy traktowac, jako proces dyfuzyjny realizowany poprzez po$lizg po
granicy ziaren, obejmujacy migracj¢ granic ziaren.

Roéwniez na podstawie obserwacji procesu odksztatcania nanokrystalicznego Ni
Kumar i wspotpracownicy [149] uznali, Ze poslizg po granicach ziaren jest jednym z
gléwnych mechanizméw powodujacych powstanie pustek w miejscach potrojnych
oraz nanopgknie¢ wzdluz granic ziaren. Symulacje komputerowe dynamiki
molekularnej [242, 254, 256] potwierdzity, ze odksztalcenie nanokrystalicznego Ni
oraz SiC przebiega glownie w wyniku poslizgu po granicach ziaren.

Réwnolegle z badaniami  doswiadczalnymi opracowane zostaly modele
odksztatcania nanomaterialow, w ktorych mechanizm poslizgu wzdtuz granic ziaren
byt gtownym mechanizmem odksztalcania nanomateriatow o ziarnie mniejszym od
wielkosci krytycznej [59, 95, 126, 202]. We wspomnianych modelach deformacji
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mechanizm dyslokacyjny zawsze byt brany pod uwage dla ziaren wigkszych od
warto$ci krytycznej, a pozostate mechanizmy byly uwzgledniane jako mechanizmy
towarzyszace dla ziaren wigkszych od wartosci krytycznej. W przypadku materiatow
0 ziarnach mniejszych od wartosci krytycznej mechanizmy dyfuzyjne byly
mechanizmami dominujgcymi.

W modelu Hahna i in. [95] poslizg wzdhuz granic ziaren, ktory jest szybszy niz
przemieszczenie na skutek dyfuzji, determinuje szybkos$¢ odksztatcania nanomateriatu.
Poslizg wzdluz granic ziaren jest realizowany dzigki $cinaniu wzdluz granic —
obszarow o mniejszej gestosci atomowej, a zatem wymagajacych mniejszych
naprezen. Wraz ze zmniejszaniem si¢ ziaren, ruch ten jest coraz bardziej utatwiony ze
wzgledu na coraz wigkszy stosunek szeroko$ci granic (obszarow o mniejszej gestosci
atomowej) do wielkosci ziaren (obszarow o duzej gestosci atomowej). Wedtug [95],
mechanizm ten nie wymaga aktywnosci dyslokacji, zatem moze by¢ realizowany
w materiatach, w ktérych brak jest mobilnych dyslokacji. Spadek wielko$ci ziaren
ponizej wielkosci krytycznej sprawia, ze dyslokacje w ziarnach nie wystepuja 1 poslizg
wzdtuz granic ziaren jest mechanizmem dominujacym w procesie odksztatcania.

Model zaproponowany przez Hahna i in. [95] zostal rozwinigty przez
Padmanabhana i Gleitera [202], w ktorym gtéwne zatozenie dotyczace naprezen
scinajacych, jako ,,sity” napedowej odksztatcenia wzdtuz granic ziaren traktowanych
jako nanopasm $cinania pozostalo niezmienne. Zauwazaja oni, ze jedna
z konsekwencji poslizgu po granicy ziaren jest stopniowy zanik ziaren niekorzystnie
zorientowanych, tzn. takich, ktoérych kat w miejscu potrojnym jest mniejszy od 120°.
Inng konsekwencja jest obrot ziaren na skutek dziatania naprezen $cinajacych oraz
przesunigcie granic ziaren. Rowniez obliczenia przeprowadzone przez Demkowicza
i in. [59] wykazaly, Zze naprezenia Scinajace inicjuja poslizg, przemieszczenie oraz
obrot granic (rys. 2.4).

Przeprowadzone badania zaréwno doswiadczalne, jaki 1 symulacyjne
doprowadzity do ugruntowania pogladu, iz gtéwnym mechanizmem odksztatcania
nanomaterialdow, w szczego6lnosci nanomateriatow o wioknistej (kolumnowej)
strukturze ziaren, jest wtasnie poslizg po granicach ziaren.

2.2.4. Obrot ziaren

Badania [59, 133, 202] wykazaty, ze poslizgowi wzdhuz granic ziaren towarzyszy
obrot ziaren. Ke i in. [133] stwierdzili, ze odksztatcenie czystego, nanokrystalicznego
ztota (d =10 nm) ma charakter plastyczny i przebiega poprzez poslizg po granicy
ziaren i obrét ziaren w punktach potréjnych przy jednoczesnym braku aktywnosci
defektow (dyslokacji) wewnatrz ziaren. Obrét dwoch ziaren wzgledem siebie

.....
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potrojnych. Laczenie si¢ nanopustek tworzylo peknigcia wzdluz granic ziaren.
Rowniez obliczenia deformacji nanokrystalicznego materiatu pod wptywem naprezen
zewnetrznych [59] wykazaly, Ze obrét ziaren moze dochodzi¢ do 16° przy
jednoczesnym catkowitym przesuni¢ciu ziaren wzgledem siebie wynoszacym 8 nm
(rys. 2. 4.).

Z kolei, badania dos$wiadczalne nanokrystalicznej miedzi o wielko$ci ziarna
d = 30 nm wykazaly, ze odksztalcanie jest realizowane gléwnie przez obrot ziaren
wzgledem siebie [191]. Kat obrotu wzrastal wraz ze wzrostem odksztatcenia od 0,5°
do 30°, przy ktorej to warto$ci obserwowano inicjacje i rozwoj pekniecia.

0 01 02 03 04 05 0.6
] « Shear stress on flow zone
_.8 .'f -- System deviatornc siress
(o] v L
o i )4
O 4 A
2 | £ PR o
o ’ urw ol
©4rd A ffvﬁm
5 R ’ M‘M
N g \’\_ P (S s Qoe-v - - .
?',!// (a) Mo RO Y S P - #

t.‘

L
€8 B L ek T 16
£ ——— ~
S ol 129
D o
‘q;) 4 8 [
(&) o)
© 2 4 5
a <
w -— e 2 “wal # A
=0 Shear displacement || 5

Grain rotation

0 0.1 02 03 04 05 06
Total dewviatoric strain
Rys. 2.4. Zaleznos¢ a) wartoscl naprezenia $cinajacego i b) przemieszczenia i obrotu
ziaren od odksztalcenia, wedlug modelu Demkowicza i in. [59]

Kumar i in. [149] badajac walcowany na zimno nanokrystaliczny pallad
zaobserwowali pojedyncze pustki wielkosci nanometrycznej w miejscach potrdjnych.
Wygenerowanie pustek podczas odksztalcania przypisali obrotowi stykajacych sig¢
ziaren lub dyfuzyjnemu petzaniu. Ovid’ko i Sheinerman [200] zaproponowali model
wyjasniajacy proces odksztalcenia nanokrystalicznych materiatow wykorzystujac
obserwacje odksztalcenia nanokrystalicznego niklu. Wedtug nich [200] peknigcia
W nanomateriatach sg inicjowane w miejscach potrdjnych na skutek obrotu ziaren,
ktoremu towarzyszy poslizg granic ziaren.
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2.2.5. Mechaniczne blizniakowanie

Blizniaki odksztalcenia, w postaci rownolegtych pasm jasnego i ciemnego
kontrastu, zostaty zaobserwowane w odksztalcanym plastycznie nanokrystalicznym Ni
[149]. Powstanie blizniakow odksztalcenia w materiatach mikro-strukturalnych
o strukturze Al jest mozliwe tylko wowczas, gdy materiaty te posiadajg matg energie
bledu utozenia (EBU) i sg odksztalcane w niskich temperaturach lub przy duzych
szybkosciach. Zjawisko to nie wystepuje w materiatach posiadajacych wysoka energie
btedu utozenia np. Al lub Pd. Jednak zmniejszenie wielkosci ziaren wspomnianych
materialdw do rozmiaru nanometrycznego sprawito, ze odksztalcenie aluminium
i palladu rozwijalo si¢ poprzez mechaniczne blizniakowanie [43, 228].
W nanokrystalicznym Al wytworzonym metoda PVD i odksztatconym przez mikro-
wgniecenie zaobserwowano w ziarnach, niedaleko miejsca wgniecenia ptaskie defekty
z dwoma rownoleglymi prostymi granicami, zidentyfikowanymi jako blizniaki
odksztatcenia. Blizniaki odksztalcenia zostaly rozpoznane poprzez lustrzang symetrie
miedzy granicami blizniaka a wiasciwym ziarnem (rys. 2.5). Blizniaki obserwowane
byty tylko w ziarnach o wielkosci nanometrycznej, natomiast w ziarnach o wielkos$ci
mikrometrycznej takich zmian nie odnotowano [43]. Rowniez obserwacje palladu
0 ziarnach wielkosci 15 nm odksztatcanego z predkoscig 0,30 s przez walcowanie
[228] wykazaly wzrost nanoziaren w trakcie procesu odksztalcania, powstanie
licznych blizniakow odksztalcenia oraz generowanie dyslokacji cze$ciowych przez
granice ziaren. W obu badaniach [43, 228] granice blizniakow byly roéwnolegte do
ptaszczyzn {111}.

Rys. 2.5. Blizniak odksztatcenia powstaly w nanokrystalicznym Al [43]

str. 31



Emisje dyslokacji czeSciowych przez granice ziaren oraz powstanie blizniakéw
odksztalcenia ~w  nanokrystalicznym Al potwierdzilty = obserwacje  Liao
i wspoOtpracownikow [154]. Powstawaniem blizniakéw odksztalcenia w materiatach o
wysokiej EBU uzasadniali oni nadplastyczno$¢ obserwowang w nanomateriatach.
Réwniez, badania strukturalne rozcigganego w  temperaturze pokojowej
nanokrystalicznego niklu o $redniej wielkosci ziarna 25 nm [272] wykazaty powstanie
blizniakow  odksztalcenia. W  przeciwienstwie do blizniaka odksztalcenia
zaobserwowanego w nanokrystalicznym aluminium [43], w tym przypadku blizniaki
odksztalcenia tworzyly cale pasma blizniacze, przy czym szeroko$¢ pojedynczych
blizniakéw wynosila kilka A. Obserwowane blizniaki odksztalcenia nie zajmowaly
calych nanoziaren. We wnetrzach ziaren zanikaty tworzac na granicy btedow utozenia
czgsciowy dyslokacje Shockley’a.

2.2.6. Odksztalcenia poprzez pasma Scinania

Kolejnym mechanizmem obserwowanym podczas odksztatcania nanomateriatow
jest odksztatcenie poprzez tworzenie pasm s$cinania [56, 125, 248]. W zelazie
o ziarnach od 80 nm do 980 nm odksztatcanym poprzez kwasistatyczne i dynamiczne
$ciskanie zaobserwowano powstanie pasm $cinania na probkach o ziarnie mniejszym
od 300 nm [125]. Pasma $cinania powstaly bezposrednio po rozpoczeciu odksztatcania
zardbwno podczas Sciskania kwasistatycznego, jak i dynamicznego [125, 251]. Przy
powolnym, kwasistatycznym odksztatlcaniu pasma $cinania powstawaty w Kilku
plaszczyznach $cinania (rys. 2.6). Wraz ze wzrostem odksztalcenia wzrastata liczba
pasm S$cinania, odksztalcenia plastyczne wewnatrz pasm $cinania oraz szerokos$¢
istniejagcych juz pasm $cinania. Szeroko$¢ pasm $cinania byta proporcjonalna do
wielkosci ziaren. Liniowg zalezno$¢ migdzy szerokoscig pasm poslizgu a wielkoscia
ziaren takze uzyskano badajac odksztatcony nanokrystaliczny stop Fe-10%Cu [1].
Mechanizmem kontrolujacym odksztatcenie w stopie Fe-10%Cu byt nie ruch
dyslokacji, lecz generowanie pasm $cinania, ktore prowadzily do powstania
odksztatcen plastycznych.

Powstanie pasm S$cinania obserwowano takze podczas rozciggania
nanokrystalicznego Ni [56] oraz podczas cyklicznego rozciggania i $ciskania
nanokrystalicznego stopu Fe - Cu [244]. W nanokrystalicznym niklu pasma $cinania
powstaty jedynie przy duzej szybkosci rozciggania wynoszacej 10° s [56]. Natomiast
w odksztatcanym z szybko$cig rowng 102 s stopie Fe — Cu pasma $cinania powstaty
jedynie na probkach, ktére charakteryzowaty sie 10% plastyczno$cia [244]. W efekcie
dowiedziono, ze plastycznos¢ nanokrystalicznego stopu Fe-Cu jest Sci§le zwigzana
z powstawaniem pasm $cinania.
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Rys. 2.6. Pasma $cinania powstate w nanokrystalicznym zelazie w warunkach

réwnoosiowego $ciskania a) przy 0,3% €; b) przy powolnym odksztatcaniu do 7,8% €
[125]

2.3.  Wtasciwosci powtok nanokrystalicznych TiN i Cr-N

2.3.1. Wtasciwosci powtok TiN

Powloki azotku tytanu naleza do najbardziej znanych powtok. Azotek tytanu
nalezy do grupy azotkow metali przejsciowych, krystalizujacych w strukturze typu
NaCl (cF8) o stalej sieciowej a = 4,24 A. Podstawowe wtlasciwosci litego azotku
tytanu to: temperatura topnienia - 2950°C, gesto$¢ - 5,22 glcm®, twardo$¢ — okoto
23 GPa, modut Younga — okoto 600 GPa, odpornos¢ na utlenianie — do 550°C, wysoka
odpornos¢ na korozjg.

Powtoki TiN moga by¢ wytwarzane metodami PVD lub CVD. Reaktywne
metody PVD pozwalaja na uzyskanie powtok o zréznicowanym sktadzie chemicznym:
od czystego metalu do sktadu chemicznego z nadmiarem azotu. Gdy zawarto$¢ azotu
nie przekracza 15 % at., podstawowg fazg jest heksagonalna faza o-Ti(N), natomiast
gdy zawarto$¢ azotu przekracza 35 % at., gtbwnym sktadnikiem jest faza 3-TiNy, przy
czym indeks x moze przyjmowa¢ wartosci z zakresu 0,7 - 1,63 [69, 237]. Faza &-TiNy
posiada strukture krystalograficzna typu NaCl (cF8).W zakresie zawarto$ci azotu 15 -
40 % at. moze czasami wystepowac tetragonalna faza e-TiN [238].

Powloki TiN osadzane metodami PVD sa standardowo osadzane przy
stosunkowo niskich temperaturach (200 - 500°C) i ci$nieniach roboczych mniejszych
niz 1 Pa [30, 55, 61, 148]. Oznacza to, ze powloki TiN PVD osadzane
w temperaturach 0,1- 0,3 T/Tm (T — temperatura podtoza podczas osadzania, Tm —
temperatura topnienia) oraz ci$nieniach 1- 6 mTorr posiadaja gesto upakowang
struktur¢ witoknistych ziaren 0 nanometrycznym rozmiarze, co potwierdzaja liczne
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badania [9, 62, 80, 138, 206, 219, 247]. Przyktadowo, powtoki TiN wytwarzane
metodg reaktywnego rozpylania magnetronowego PVD uzyskuja ziarna o rozmiarze
od 10 do 30 nm [206], a w metodzie ARC PVD rozmiar ziaren miescit si¢ w granicach
od 16 do 25 nm [W12]. Z tego wzgledu powloki TiN zostaty zaliczone do materiatéw
nanokrystalicznych [248]. Przyktadowe powloki TiN w zaleznosci od zastosowanej
metody PVD moga uzyskiwa¢ rézne twardosci. 1 tak, powloki wytwarzane metoda
katodowego osadzania tukowego PVD uzyskuja twardo$¢ od 20,8 do 27,4 GPa
w zalezno$ci od temperatury osadzania [W12], wytwarzane metoda rozpylania
magnetronowego uzyskuja twardosci od 16 do 24 GPa [206], a wytwarzane metoda
jonowego platerowania moga osiggnac twardos¢ od 14,9 do 33,6 GPa [47].

Mikrostruktura powtok TiN, a w szczegolnosci wielko§¢ ziaren, ich orientacja
krystalograficzna i naprezenia wilasne zaleza od sktadu chemicznego [69, 175, 238],
temperatury podtoza [51, 159, 230, W14], napigcia polaryzacji podtoza [85, 92, 159,
172, 230, 232, 239], a ponadto, od rdznicy wspodtczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej
materialu powloki i podloza. Badania dyfrakcyjne [51, 159, 230, W10, W12]
wykazaly, ze powloki TiN wytwarzane metoda ARC PVD posiadajg strukturg
sktadajaca si¢ z nanokrystalicznych ziaren fazy 6-TiN o dominujacej orientacji
krystalograficznej (111) oraz mikrokropel tytanu. Wraz ze wzrostem temperatury
podtoza wzrasta $rednia wielko$¢ ziaren i moze osigga¢ wartosci od ok. 5 nm [231] do
60-80 nm [51, 159]. Ze wzrostem napigcia polaryzacji podtoza srednia wielko$¢ ziaren
maleje [85, 92, 159, 172, 230, 232, 239], co jest jedng z glownych przyczyn wzrostu
twardosci powtok TiN [39, 172, 230, 234]. Bardzo wyrazng zalezno$¢ wzrostu
twardosci powtok TiN ze spadkiem $redniej wielkosci ziaren obserwowali Sproul i in.
[235] oraz Benedavid i in. [11]. Obserwuje si¢ rowniez istotny wpltyw temperatury
podtoza i napigcia polaryzacji podtoza na orientacj¢ krystalograficzng ziaren [51, 92].
Tak uwiktana wspotzaleznos¢ cech mikrostruktury powoduje znaczne zréznicowanie
wlasciwos$ci powtok TiN np. twardo$¢ moze wynosi¢ 20 — 25 GPa [47, 69, 92, 214,
216, 230, 232, 235, 236, 238, W6, W12], 30 - 35GPa [11, 47, 230], a nawet 50 GPa
[172].

W powlokach TiN wytwarzanych na stalach, z reguly wystepuja pozadane
naprezenia $ciskajace, ktore wzrastaja wraz z napieciem polaryzacji podtoza [92, 172,
230]. Wzrostowi napregzen $ciskajacych towarzyszy wzrost twartosci [172], natomiast
negatywnym tego efektem jest czasami niska adhezja [195]. Oznacza to, ze przy zbyt
duzych naprezeniach $ciskajacych powltoki mogg tatwo odwarstwiaé si¢ od podloza,
nawet pod wptywem niezbyt duzych obcigzen.

Adhezja powlok TiN wzrasta ze wzrostem temperatury podloza [108], oraz ze
wzrostem twardo$ci podtoza [17, 108, 252, W10], natomiast ze wzrostem
chropowatosci maleje, zwlaszcza gdy parametr Ra jest wiekszy niz 0,1 um [252].
Generalnie adhezja powtok TiN wzrasta ze wzrostem ich grubo$ci [207, 253, W6],
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natomiast ze wzrostem twardos$ci czgsto maleje [32]. Wysokg adhezje powlok TiN
uzyskuje si¢ z reguly poprzez oczyszczenie i uaktywnienie powierzchni podtoza przy
wykorzystaniu bombardowania jonowego oraz wytworzenie pomigdzy podlozem a
powloka TiN, cienkiej warstwy przejsciowej tytanu [26, 108, 253]. Wyniki badan
pokazuja, ze ze wzrostem twardosci powlok TiN wzrasta ich odporno$¢ na zuzycie
$cierne [27, 112] i erozyjne [225].

Azotek tytanu jest odporny na dzialanie wickszosci kwasow i zasad, w zwigzku
z czym powloki TiN stanowia dobra ochrong¢ przed korozja. Zalezy to jednak od
jednorodnosci mikrostruktury, gtownie od rodzaju i ggstosci mikrodefektow (luki,
pory) [42, 257].

2.3.2. Wtasciwosci powtok Cr-N

Podobnie jak powtoki TiN, rowniez powloki Cr-N sa doktadnie opisane
w literaturze. Powtoki Cr-N mogg by¢ wytwarzane metodami PVD oraz CVD. Gdy
zawarto$¢ azotu w powlokach nie przekracza 15 % at. jedyna faza jest regularna
przestrzennie centrowana faza o-Cr(N); w zakresie od 15 % at. do ok. 30 % at.
wystepuje faza a-Cr(N) razem z heksagonalng fazg 3-Cr.N; powyzej 30 % at. do ok.
45 % at. wspoOtistniejg dwie fazy, tzn. heksagonalna B-CroN i regularna Sciennie
centrowana CrN typu NaCl (cF8), natomiast, gdy zawarto$¢ azotu wynosi powyzej
45 % at., wystepuje gtownie faza CrN [106, 173, 219]. Powloki Cr-N wytwarzane
metodg ARC PVD posiadaja czesto strukture wielofazowa, wielko$¢ ziaren
o strukturze wiokien miescita si¢ w granicach od 5 do 100 nm [8, 193, 194, W14].
W powtokach Cr-N wytwarzanych metoda ARC PVD wystepuja rowniez mikrokrople
chromu. W pracy [248] powtoki Cr-N - ze wzgledu na nanometryczny rozmiar ziaren -
uznano za powtoki nanokrystaliczne. Twardos¢ powlok wzrasta ze wzrostem
zawartosci azotu od ok. 8 GPa dla czystego chromu [173, 220] do zazwyczaj ok.
20 GPa, dla fazy B-CroN i CrN [118, 119, 220]. Czasami jednak uzyskuje sig, dla fazy
CrN twardos$¢ rzedu 30 GPa [106] lub 40 GPa [84, 173]. Twardos¢ powtok Cr-N jest
zalezna réwniez od dominujgcej orientacji krystalograficznej oraz wielko$ci ziarem
[8]. Powloki Cr-N wytwarzane metoda reaktywnego rozpylania magnetronowego
o dominujgcej orientacji krystalograficznej CrN (111) posiadaty twardos¢ od 5,8 do
44,9 GPa, natomiast powloki o dominujacej orientacji krystalograficznej CrN (200)
posiadaty twardos¢ od 10 do 42,2 GPa.

Roéwniez napiecie polaryzacji ma wplyw na twardo$¢ powlok: wraz ze wzrostem
napigcia polaryzacji podloza do warto$ci tego napigcia ok.- 200 V twardo$¢ powtok
Cr-N wzrasta, a nastepnie pozostaje na stalym poziomie [8], albo maleje [106].
Naprezenia $ciskajgce, podobnie jak twardo$é, poczatkowo rosng ze wzrostem
napigcia polaryzacji podtoza (do -200 V), a nastepnie maleja [106, 193, 194].
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Korzystnie na adhezje powlok Cr-N wptywa zastosowanie, pomiedzy podiozem
a powloka, przejsciowej warstwy chromu, co sprzyja zwigkszeniu odpornosci powtok
na pekanie [25]. Z tego powodu warstwy chromu sg wykorzystywane rowniez, jako
warstwy przej$ciowe dla innych rodzajow powtok.

Stechiometryczne powloki Cr-N, charakteryzuja si¢ wysoka odpornoscig na
utlenianie (do 750°C), wyzsza niz powtoki TiN (do 550°C) [185]. Powtoki Cr-N
podobnie do powtok TiN charakteryzuja si¢ wysoka odpornoscia korozyjng [15, 156].

Korzystne wlasciwosci z punktu widzenia odpornosci kawitacyjnej moga
posiada¢ powloki wielowarstwowe. Analiza rozkladu napre¢zen oraz propagacji
peknie¢ w powlokach wielowarstwowych zbudowanych na przemian z warstw
o wysokiej i niskiej twardo$ci wskazuje, ze moga one posiada¢ korzystne wlasciwosci
mechaniczne, w szczegolnosci wysoka odpornos¢ na pekanie [169]. Wskazuja na to
wyniki badan wielowarstwowych powtok typu Ti/TiN [27, 182] i Cr/Cr-N [157, 165].

2.3.3. Mechanizmy odksztatcenia obserwowane
w nanostrukturalnych powtokach TiN i Cr-N

Badan dotyczacych analizy mechanizméw odksztalcenia wystgpujacych
w powlokach nanostrukturalnych TiN, a takze Cr-N jest niestety bardzo mato.

Zou i in. [290] stosujac metode reaktywnego natryskiwania plazmowego (reactive
plasma spraying) uzyskali warstw¢ TiN o strukturze nanokrystalicznej; wielkosé
ziaren wyznaczona metoda Scherrera miescila si¢ w przedziale od 70 do 90 nm.
Obserwacje na transmisyjnym mikroskopie elektronowym (TEM) ujawnily obecnosé
blizniakow odksztalcenia oraz bledow utozenia w kilku ptaszczyznach poslizgu
w ziarnach TiN (rys. 2. 7).

Rys. 2.7. Blizniak odksztalcenia (a) 1 btedy uloZenia (b) powstate w TiN [290]
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Z kolei, obserwacje TEM przeprowadzone przez Ma i in. [158] ujawnily, ze
odksztatcenie powtoki TiN wytworzonej metoda katodowego odparowania tukowego
PVD nastgpowato w wyniku poslizgu ($cinania) wzdtuz kolumnowych granic ziaren.
Obserwacje te ujanily ponadto, ze powtoka TiN sktadata si¢ z kolumnowych ziaren o
szerokos$ci od okoto 50 do 100 nm.

Zaprezentowane oObserwacje $wiadcza, ze w nanokrystalicznym TiN wystepuja
mechanizmy odksztatcenia ujawnione dla metalicznych nanomateriatow.

2.4. Podsumowanie

Znaczgcy udzial granic ziaren w strukturze nanomateriatdw wynikajacy z bardzo
matych rozmiarow ziaren sprawia, ze odksztatcanie materiatow nanokrystalicznych
przebiega w sposob odmienny niz ma to miejsce W przypadku materiatow
konwencjonalnych. Badania do§wiadczalne oraz modele obliczeniowe wykazaty, ze
odksztatcanie nanomateriatlow jest realizowane poprzez jednoczesne dziatanie kilku
mechanizméw. Dominacja poszczegdlnych mechanizméw jest zalezna od wielkosci
ziaren. W przypadku nanomateriatow o ziarnie wigkszym od krytycznego dominuje
mechanizm dyslokacyjny, natomiast w przypadku materiatow o ziarnie mniejszym —
mechanizm dyfuzyjny. Mechanizm blizniakowania oraz odksztalcenia poprzez
tworzenie pasm S$cinania sa zwigzane z generowaniem dyslokacji cze$ciowych oraz
aktywowaniem mechanizmu $cinania.

Powloki osadzane metoda ARC PVD, w tym powloki TiN i Cr-N, posiadajg ggsto
upakowang struktur¢ widknistych ziaren. Wielko$¢ ziaren jest zalezna od parametrow
osadzania powtok i miesci si¢ w granicach od 5 do 100 nm w przypadku zastosowania
metody ARC PVD. Ze wzgledu na wielko$¢ ziaren oraz uwzgledniajac definicje
nanomateriatu, powyzsze powtoki zaliczono do powlok nanokrystalicznych. Badania
nanokrystalicznej powloki TiN wykazaty, iz ulega ona odksztalceniu w wyniku
mechanicznego blizniakowania oraz poslizgu wzdtuz granic ziaren. Uwzgledniajac
mala gesto$¢ atomowa granic ziaren, strukture krystalograficzng powlok TiN oraz Cr-
N typu NaCl oraz prezentowane badania odksztalcania nanomaterialtdbw mozna
oczekiwac, ze w przypadku dziatania lokalnych, impulsowych obciazen dynamicznych
odksztatcenie nanokrystalicznych powlok TiN lub Cr-N bedzie realizowane gtdwnie
poprzez poslizg wzdtuz granic ziaren. Udzial mechanizmu dyslokacyjnego oraz
dyfuzyjnego réwniez powinien by¢ uwzgledniany przy analizie mechanizmu
odksztatcania powyzszych powtok.
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Prezentowane w rozdziale 2 mechanizmy i modele odksztatcania nanomateriatow
pozwalaja opisa¢ odksztalcenie nanokrystalicznych powtok o strukturze widkniste;
(kolumnowej), jako sume odksztatcenia powstatego od poslizgu (Scinania) wzdluz
granic ziaren, &, odksztalcenia powstalego w wyniku ruchu dyslokacji, &,
odksztatcenia powstatego w wyniku dyfuzji Nabarro-Herringa, ev.+, oraz odksztatcenia
powstatego w wyniku dyfuzji Coble’a, & :

E=€Es+& +EN_y TEC (2.10)
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3. Kawitacja i niszczenie kawitacyjne

Systematyczne badania eksperymentalne dotyczace zjawiska kawitacji rozpoczeto
pod koniec XIX wieku, wkrotce po zaobserwowaniu skutkow zjawiska
przejawiajacych si¢ obnizeniem osiggéw pednikow okretowych oraz uszkodzeniami
erozyjnymi ich topatek. Jeszcze bardziej dramatyczne uszkodzenia zaobserwowano
w tym samym czasie na topatkach turbin Francisa. Problem niszczenia ciat statych pod
wptywem obcigzen kawitacyjnych stal si¢ przedmiotem intensywnych dociekan
w pierwszej potowie XX w., kiedy znaczaco zwigkszono szybkobieznos¢ pomp oraz
turbin. Zaréwno zjawisko kawitacji jak 1 erozji kawitacyjnej naleza do bardzo
ztozonych i mimo, ze stanowig przedmiot bardzo wielu prac badawczych, nie sg do
konica rozpoznane i wyjasnione. W niniejszym rozdziale skupiono si¢ na tych
aspektach zjawiska, ktore majg istotny wplyw na proces niszczenia materialow.
Znajomos$¢ zjawisk powodujacych degradacje badanych materialéw wydaje sie
konieczna do prawidlowej analizy procesu degradacji.

3.1. Zjawisko kawitacji

Zjawisko kawitacji w warunkach laboratoryjnych po raz pierwszy zaobserwowat
Marcelin Berthelot w 1850 roku [249]. Zjawisko kawitacji powstaje w wyniku spadku
cisnienia statycznego cieczy ponizej pewnej warto$ci krytycznej, charakterystycznej
dla tej cieczy i jej wlasnosci fizykochemicznych. Do takiego spadku ci$nienia moze
dojs¢, np. na skutek lokalnego wzrostu predkos$ci przeptywu cieczy. Spadek cisnienia
cieczy ponizej ci$nienia parowania tej cieczy w danej temperaturze sprzyja przejsciu
cieczy ze stanu cieklego w gazowy. Frenkel [24] obliczyl, iz cisnienie konieczne do
rozerwania cigglosci cieczy idealnej wynosi od -3 GPa do -30 GPa. W rzeczywisto$ci
ciSnienia te moga by¢ duzo mniejsze z powodu znajdujacych si¢ w cieczy
najrozniejszych substancji, w postaci naturalnych domieszek 1 zanieczyszczen,
w ktorych uwigzione mogg by¢ mikropecherzyki petniace role zarodkow kawitacji [5,
87, 270]. Domieszki i zanieczyszczenia sg roznej wielkosci. Niektore gazy wystepuja
W cieczach w stanie nierozpuszczonym w postaci mikroskopijnych pecherzykéw
0 rozmiarze 0,1-10 um. Przy spadku ci$nienia ponizej ci$nienia parowania cieczy jako
pierwsze pokonuja napigcie powierzchniowe i zaczynaja rozrasta¢ si¢ w sposob
nierbwnowagowy (eksplozyjny) wigksze mikropecherze nierozpuszczonych gazow,
a wraz z dalszym spadkiem ci$nienia ,,uaktywniajg si¢” coraz mniejsze zarodki.

Istotnym czynnikiem majacym wplyw na powstawanie pecherzy kawitacyjnych
jest dyfuzja gazéw w cieczach. Rozpuszczalno$¢ gazow w cieczy, np. w wodzie,
wzrasta wraz ze wzrostem ci$nienia i spadkiem temperatury. Oznacza to zmiang liczby
i struktury zalazkow kawitacji. Ciecze, ktére zostaly odgazowane lub w ktorych
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doprowadzono do rozpuszczenia si¢ cze$ci gazu zawartego w mikropecherzykach
poprzez obrobke cisnieniowa s3 duzo bardziej odporne na powstanie kawitacji.
Pojawienie si¢ w cieczy gazu nierozpuszczonego powoduje znaczace zmniejszenie
wartosci ci$nienia koniecznego do wywotania zjawiska kawitacji, natomiast obecnos¢
nawet znacznej ilo$ci gazu rozpuszczonego nie wplywa na spadek naprezenia
koniecznego do rozerwania cigglosci cieczy. Ma to wplyw na rozwoj kawitacji
w maszynach hydraulicznych, do ktorych naptywa woda, ktorej wczesniejszy
przeptyw turbulentny przeplyw i kontakt z atmosfera sprzyjaja duzej zawarto$ci
nierozpuszczonych gazow. Dlatego w wigkszosci turbin wodnych i pomp kawitacje
wywoluje lokalne obnizenie ci$nienia do cisnienia pary nasyconej, natomiast
w tunelach kawitacyjnych i w basenach holowniczych konieczne jest czesto
zastosowanie naprezenia rozciggajacego.

Pod wptywem spadku ci$nienia zarodki kawitacji obecne w cieczy w sposob
naturalny rozrastaja si¢ wskutek odparowywania cieczy ze Scianek i — w niewielkiej
mierze - absorbcji gazu rozpuszczonego w cieczy. Po osiggnieciu rozmiaru
krytycznego powstate w ten sposob pecherzyki parowo-gazowe zaczynaja rozrastac si¢
nierownowagow0. Jest to wlasciwy poczatek zjawiska kawitacji. Jesli pgcherzyk
dostanie si¢ w obszar, w ktorym cisnienie pary nasyconej i gazu wewnatrz pgcherzyka
okazuja si¢ zbyt mate, by pokona¢ ci$nienie zewnetrzne i napiecie powierzchniowe, to
rozrost wyhamowuje, a nastgpnie dochodzi do implozji, w wyniku ktdérej powstaje
udarowa fala ci$nienia, styszalne fale akustyczne oraz dochodzi do lokalnego
podwyzszenie temperatury. Jesli do implozji dochodzi w poblizu powierzchni ciata
stalego, zachwiana zostaje symetria sferyczna, w zwigzku z czym formuje si¢
mikrostruga kumulacyjna skierowana prostopadle do tej powierzchni. Struga ta
przenika pecherzyk, ktory przejsciowo moze przybrac ksztatt toroidalny, by nastepnie
ulec rozpadowi. Uderzenie strugi kumulacyjnej o powierzchni¢ materialu stanowi
obok implozyjnej fali uderzeniowej podstawowy mechanizm destrukcyjnego
oddziatywania kawitacji na ciato state.

Wraz z coraz wigkszym spadkiem ci$nienia pgcherze kawitacyjne powstaja
z coraz mniejszych zarodkow, a powstajacy pecherzyk jest w coraz mniejszym stopniu
wypelniony gazem. Ma to istotne znaczenie dla wartosci maksymalnego cisnienia
towarzyszacego implozji, zwanego w dalszej czgéci pracy cisnieniem implozji,
bowiem gaz znajdujgcy si¢ wewnatrz pecherzyka dziata thumigco na proces implozji
i moze powodowaé oscylacje pecherzyka przed jego ostatecznym zanikiem.
Pecherzyki kawitacyjne wypelnione samg parg cieczy generuja fale uderzeniowag
0 duzo wigkszej amplitudzie niz pecherzyki wypelnione czgsciowo Qgazami
nierozpuszczonymi. Uderzenia mikrostrug oraz uderzeniowych fal ci$nienia
w material majg przebieg impulsowy. Charakteryzuja si¢ bardzo krotkim czasem
dziatania, duza sita i niewielkim obszarem dziatania, co prowadzi do wysokiego

str. 40



ci$nienia uderzenia przy dziataniu na ciato state. Czasami okresla si¢ je mianem
impulsow kawitacyjnych nie precyzujac wielkosci, ktorej dotyczy obserwowany
przebieg.

Badania dynamiki zaniku pecherzyka kawitacyjnego naleza do bardzo trudnych.
Najczesciej polegaja one na obserwacji za pomoca kamery wykonujacej zdjecia
z szybko$cig do miliona zdje¢ w ciagu 1 s. Szczegoélne ustugi oddaje tu technika
holograficzna. Dotychczasowe badania eksperymentalne oraz obliczenia numeryczne
wykazaly m.in., ze predkos¢ mikrostrugi jest wigksza niz 100 m/s, z tym, ze istnieje
bardzo duzy rozrzut wyznaczonych w ten sposdb wartoéci. Lauterborn i Bolle [151]
stwierdzili, ze maksymalna predko$¢ mikrostrugi wynosi okoto 120 m/s. Podobng
wartos¢ (140 - 150 m/s) uzyskali Vogel i in. [259], Philipp i Lauterborn [209] oraz
Buogo i Cannelli [29]. Z kolei Fedotkin i Yachno [74] ocenili, ze maksymalna
predkos$¢ mikrostrugi miesci si¢ w przedziale 300-500 m/s. Predkosé fali uderzeniowe;j
powstale] podczas zaniku pecherzyka kawitacyjnego w wodzie okreslona jest
szybkoscig propagacji dzwigku i miesci si¢ w granicach 1400-1600 m/s, a czas jej
oddziatywania na powierzchni¢ materiatu wynosi okoto 10 s [127, 196].

Predkos¢ mikrostrugi kumulacyjnej zalezy przede wszystkim od rozmiaru
pecherzyka kawitacyjnego przed implozjg, cisnienia powodujacego jego implozje,
zawarto$Ci gazow oraz odleglosci $rodka pecherzyka od powierzchni statej.
Zasadniczee znaczenie dla dynamiki pecherzykow kawitacyjnych majg wihasnosci
fizykochemicznych cieczy, ktore analizowane sa w licznych publikacjach
monograficznych dotyczacych zjawiska kawitacji. Podobna sytuacja wystepuje przy
ocenie wartosci ci$nienia implozji pecherzyka. Niemniej, wiekszo$¢ prac wskazuje, ze
jest ona rzedu GPa [3, 7, 21, 127, 139, 146, 197, 261]. W nielicznych pracach
maksymalne ci$nienie jest szacowane na poziomie 0d kilkudziesieciu do kilkuset MPa
[6, 100, 129, 163].

3.2. Implozja pecherzyka kawitacyjnego

W niniejszej pracy zagadnienia zaniku pegcherzyka kawitacyjnego przedstawione
zostaly w sposob, pozwalajacy zrozumie¢ erozyjne skutki tego specyficznego rodzaju
obcigzenia materialu. Badania eksperymentalne zaniku pgcherzykéw kawitacyjnych
w wielu przypadkach przeprowadzane byly przy wykorzystaniu pojedynczych
pecherzykow generowanych zogniskowanym impulsem laserowym. Taki sposob
generowania pecherzykow niekoniecznie musi prowadzi¢ do powstania pgcherzykow
identycznych do tych, ktére powstaja w urzadzeniach hydraulicznych (maksymalny
rozmiar pgcherzyka, stopien wypetnienia gazami). Réwniez metoda rejestracji zaniku
pecherzyka kawitacyjnego za pomoca ultraszybkiej kamery [127, 151, 209] nie
pozwala dokladnie okresli¢ ciSnienia implozji, a jedynie oszacowaé predkosé
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uderzenia strugi kumulacyjnej, czas trwania zaniku pgcherzyka, czas uderzenia oraz
sposob jego zaniku. Innymi metodami badan zaniku pecherzyka kawitacyjnego sg
symulacje numeryczne [18, 65, 66, 99, 115, 116, 281]. Metoda po$rednig pomiaru
energii mikrostrugi cieczy powstatego podczas zaniku pecherzyka kawitacyjnego sg
pomiary sity lub ci$nien impulsow kawitacyjnych na stanowiskach badawczych [4,
102, 104, 192, 196, W1, W15, W16] lub obliczenia prowadzone na podstawie $ladu
powstatego w eksponowanym materiale [79]. Przeprowadzone pomiary impulsow
wykazaty, ze statystycznie wraz ze wzrostem amplitudy obciazenia zmniejsza si¢
liczba impulsow o danej amplitudzie. Oznacza to, ze czegstotliwo$¢ pojawienia si¢
silnych impulséw jest bardzo mala i nie zawsze przeprowadzajac pomiary w bardzo
krotkim czasie rzedu 1S Zostang one zarejestrowane. Pomiary impulsow
przeprowadzone z uzyciem komercyjnych czujnikow wykazaty obecnos¢
pojedynczych impulsow 0 amplitudzie powyzej 20 MPa! w ciaggu 1 s, impulsow
o amplitudzie od 8 MPa do 20 MPa zarejestrowano kilkadziesiat, a impulsow
0 mniejszej amplitudzie — kilkaset [W15]. Ponadto powyzsze badania impulséw
kawitacyjnych wykazaty, ze wybor czujnika uzywanego do przeprowadzania
pomiaréw impulsow ma istotny wplyw na wartosci rejestrowanych impulsow
cisnienia. Maksymalne wartos$ci amplitud rejestrowane przetwornikami S11B23 firmy
PCB Piezotronics wynosity 26 MPa, natomiast czujnikami 603B firmy Kistler 38 MPa
[W15]. Przeprowadzone pomiary wykazaly, ze nalezy podchodzi¢ bardzo ostroznie do
warto$ci bezwzglednych rejestrowanych impulsow.

Obserwacje przy uzyciu ultraszybkiej kamery [24, 82, 127, 132] oraz symulacje
numeryczne [18, 66, 115, 281] ujawnity, iz pecherzyk kawitacyjny zanikajac generuje
najpierw fale cisnienia, a nastgpniec mikrostruge, ktéra uderza prostopadle
w powierzchnig.

Z obserwacji Benjamina i Ellisa [12] wynika, ze pecherzyk przy powierzchni
ciata stalego ulega polsferycznemu zanikowi przybierajac ksztalt ,,placka” oraz
formujgc w $rodku mikrostruge cieczy skierowang prostopadle w Scianke. Podobny
sposob zaniku pecherzyka polegajacy na utworzeniu mikrostrugi uderzajace]
w materiat zaobserwowali Lauterborn i Bolle [151], Hammitt [100], Vogel i in. [259].
Zaobserwowali oni rowniez, ze pecherzyk ulega reaktywacji, tj. po zakonczeniu
implozji nastgpuje restytucja pecherzyka spowodowana rozprezaniem pozostatych
w pecherzyku gazéw. Taki cykl moze powtarzaé si¢ kilkukrotnie. Oznacza to, ze jeden

! }.3czna warto$ci ci$nien rejestrowanych przez czujnik o powierzchni pomiarowej 20 mm? w
danej chwili. Z analizy powierzchni stopy PA2 erodowanej na tym samym stanowisku wynika,
ze powierzchnia uderzenia mikrostrugg cieczy (zaktadajac, ze odpowiada jednemu impulsowi
wysokoamplitudowemu) wynosi okoto 0,01-0,02 mm?. Przyjmujac, ze pojedynczy
rejestrowany impuls ci$nienia pochodzi od uderzenia jednym impulsem kawitacyjnym oznacza
to, ze rzeczywiste wartosci impulséw moga by¢ okoto 1500 razy wigksze.
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pecherzyk moze wytworzy¢ kilka fal uderzeniowych i mikrostrug nastepujacych po
sobie w bardzo krotkim czasie. Podczas powtornego zaniku formowany jest najpierw
mikrostruga skierowana w stron¢ przeciwng do $ciany ograniczajacej przepltyw,
a dopiero potem wilasciwa Struga uderzajaca wprost w materiat [151, 209, 259].
Najczesciej obserwowany proces zaniku pecherzyka z tworzaca si¢ struga W poblizu
$cianki przedstawiono na rys. 3.1. Uwidocznione zostaty poszczegodlne etapy wraz ze
srednimi czasami zaniku pecherzyka kawitacyjnego. Pecherzyk zanika asymetrycznie
tworzac w ostatnim stadium mikrostruge skierowana prostopadle w kierunku ciata
statego.

/// \\\
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N Y 148 us

S
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\

\\ % / 161 us

Solid surface

2 v
i Y 0

Diameter of damage area

— 165 us
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—— 169 us
,—— Solid surface

— Diameter of damage area

Rys. 3.1. Zanik pecherzyka kawitacyjnego zarejestrowany przez Hammitta [100]

Gwaltownemu zanikowi pecherzyka kawitacyjnego towarzyszy emisja fali
akustycznej, a takze niekiedy emisja $wietlna i reakcje chemiczne, ktore sa
konsekwencja wysokiej temperatury wewnatrz pecherzyka [24, 100, 167, 171, 241].
Hammitt [100] podal, Zze temperatura wewnatrz pgcherzyka w chwili implozji wynosi
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okoto 2400°C. Wedtug [24, 241] maksymalna temperatura miesci si¢ w przedziale od
5000 K do 6000 K, przy czym szybkos¢ wzrostu i spadku temperatury jest rzedu
10'° K/s. Matula i in. [171], opierajgc si¢ na badaniach widma UV wytworzonego
w czasie sonoluminescencji ocenili, ze maksymalna temperatura moze by¢ nawet
wyzsza niz 50 000 K.

Knapp [139] obliczyt, iz mimo wysokich wartosci cisnien oraz szybkosci implozji
pecherzykow kawitacyjnych, jedynie jeden na 30 000 implodujacych pecherzykow
powoduje powstanie odksztatlcenia w postaci wglebienia w miekkim aluminium.
Wiaze si¢ to z faktem, ze wigkszo$¢ pecherzykéw imploduje w takiej odleglosci od
ciala stalego, ze ich energia jest za mata, aby spowodowa¢ uszkodzenie.

Badania wptywu miejsca implozji na predkos¢ uderzenia strugi cieczy w materiat
ograniczajacy przeptyw wykazaly, ze miejsce implozji pecherzyka, tj. odlegto$¢ jego
srodka od przeszkody, ma istotny wptyw na sposob zaniku pecherzyka kawitacyjnego,
ksztattowanie si¢ mikrostrugi cieczy, jej predkos¢ oraz na wartos$¢ amplitudy uderzenia
[209, 259]. W celu uzyskania przejrzystosci analizy zaproponowany zostal wskaznik
bezwymiarowej odlegtosci od przeszkody y = s/R [209]. Z przeprowadzonych badan
wynika, ze wglebienie na powierzchni badanych probek wykonanych z migkkiego
aluminium powstaje, gdy y<2. Wedlug Philippa i Lauterborna [209] pegcherzyki
kawitacyjne implodujace w odleglosci wigkszej niz ich $rednica, nie s3 w stanie
spowodowa¢ odksztatcenia plastycznego migkkiego aluminium z powodu zbyt matej
predkosci strugi kumulacyjnej i cisnienia fali uderzeniowej. Wraz ze zmniejszaniem
si¢ odlegtosci implodujacego pecherzyka od ciata statego, asymetria zaniku
pecherzyka ma coraz wigkszy wplyw na generowanie si¢ mikrostrugi oraz warto$¢
cisnienia uderzenia. Redukcja odlegtosci y powoduje dwie zasadnicze konsekwencje:
po pierwsze formowanie si¢ mikrostrugi cieczy rozpoczyna si¢ szybciej ze wzgledu na
asymetri¢ procesu zaniku spowodowang bliskos$cia Sciany ograniczajacej przeplyw, a
po drugie wraz ze zmniejszaniem si¢ odleglosci y zmniejsza si¢ grubos¢ warstwy
cieczy miedzy strugg a ciatem statym, w wyniku czego struga uderza z predkoscia
bliska predkosci maksymalne;.

W zaleznos$ci od odlegtosci v pecherzyki kawitacyjne zostaty podzielone na trzy
grupy: I) pecherzyki zanikajace w odlegtosci y<1, II) pecherzyki zanikajace
w odlegtosci 1<y < 2, III) pecherzyki zanikajace w odlegtosci y > 2 [209].

Gdy vy <1, a wiec gdy pecherzyk styka si¢ z ciatem statym w chwili rozpoczecia
procesu zaniku, wowczas powstata struga cieczy uderza w material z maksymalng
wytworzong predko$cig Vimp=Vmax. Najwicksza moc uderzenia uzyskuja pecherzyki,
ktore znajdujg sie¢ w odlegltosci y = 1, bowiem z jednej strony nie ma wplywu warstwy
wody, z drugiej odleglo$¢ jest wystarczajaco duza, aby struga cieczy mogla sie w petni
uksztattowa¢ uzyskujac maksymalne predkosci. Inng konsekwencja zaniku w tej
odlegtosci moze by¢, wspomniane juz, oddziatywanie cieplne pgcherzyka na cialo
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state na skutek powstatej wysokiej temperatury wewngtrz pecherzyka w ostatnim
stadium zaniku. Podawane w literaturze maksymalne wartosci sity i predkosci
uderzenia dotycza tej grupy implodujacych pecherzykow kawitacyjnych.

W przypadku pecherzykow znajdujacych si¢ w przedziale 1 — 2 vy, struga w pelni
si¢ uksztaltowuje i osigga swoja maksymalng predkos¢, jednak, wedtug Philippa
i Lauterborna [209], warstwa cieczy dzielgca go od $ciany ograniczajacej przeplyw
dziala hamujaco 1 koncowa predkos¢ uderzenia jest mniejsza niz predkose
maksymalna. Wraz ze zwigkszaniem si¢ odlegtosci vy, predkos¢ uderzenia powstate]
srugi cieczy w ciato state zmniejsza si¢. Badania [209] wykazaty, ze w przypadku gdy
v=1,2 mikrostruga uderza w material dopiero po okoto 11 ps od momentu
catkowitego uksztattowania.

Podawane wartosci cisnien oraz predkosci mikrostrugi cieczy majg charakter
orientacyjny, bowiem ich wartosci sa S$cisle zwigzane z wielko$cig pecherzyka
kawitacyjnego w chwili zaniku oraz stopniem wypetnienia gazami.

3.3. Niszczenie kawitacyjne

Niszczenie kawitacyjne zachodzi na skutek cyklicznych obcigzen materiatu
impulsami kawitacyjnymi. Zakres amplitud obcigzenia oraz szybko$ci obcigzania
mieszczg si¢ w bardzo szerokim przedziale, natomiast obszar ich oddziatywan miesci
sie w przedziale od dziesigtek um? do kilku mm?. Ze wzgledu na ci$nienia implozji
pecherzykow kawitacyjnych rzedu GPa oraz typowe czasy oddzialywania impulsow
krotsze niz 107 s, niszczenie kawitacyjne jest przede wszystkim rozpatrywane, jako
niszczenie mechaniczne. Tempo niszczenia materiatu w warunkach kawitacji
w istotnym stopniu zalezy od struktury impulsow kawitacyjnych obcigzajacych dany
materiat, tj. liczby oraz amplitud impulséw kawitacyjnych, wlasnosci
wytrzymalosciowych oraz  struktury danego materialu. Proces niszczenia
kawitacyjnego  mozna podzielic na trzy zasadnicze okresy: inkubacyjny,
przyspieszonego  niszczenia oraz  ustabilizowanego niszczenia (rys. 3.2).
W poszczegdlnych okresach niszczenia mozna zaobserwowac charakterystyczne
formy degradacji materiatu.

W poczatkowym okresie niszczenia — okresie inkubacyjnym — obserwuje si¢
ujawnienie granic ziaren, tzw. trawienie mechaniczne. W przypadku materiatow
plastycznych powstanie odksztatcen plastycznych w postaci wglebien tzw. mikro-
pofalowania powierzchni materialu i powstanie pasm poslizgu, w materiatach
o strukturze austenitycznej (A1) powstanie blizniakow odksztatcenia wzglednie pasm
poslizgu [23, 68, 70, 107, 130, 196, W1], przemiany fazowe w materiatach
metastabilnych [81, 275, W10]. Badania dyfrakcyjne ujawnily, ze odksztatcenie
plastyczne sieci krystalicznej zachodzi bezposrednio po poddaniu materiatu dziataniu

str. 45



kawitacji [68, 196, 212]. Badania naprezen oraz struktury krystalograficznej w stali
42CrMo4 ujawnily powstanie naprezen $ciskajacych w warstwie wierzchniej juz po
30 sekundach od rozpoczgcia testu kawitacyjnego [147, 168]. Wzrostowi naprezen
sciskajacych towarzyszyt wzrost gestosci dyslokacji i mikrotwardosci. Dalszy rozwoj
niszczenia kawitacyjnego w okresie inkubacyjnym polega na inicjacji mikropeknigc,
a nastepnie ich propagacji i lgczeniu, co prowadzi do powstania makropekniec.
Laczenie si¢ makropegkni¢¢ prowadzace do powstania ubytkow masy mozna uznac za
poczatek okresu przyspieszonego niszczenia. Nalezy zaznaczyé, ze wymienione
zmiany powstajace w czasie okresu inkubacyjnego wystepuja ze zrdéznicowanym
natgzeniem zaleznym od rodzaju badanego materialu oraz zastosowanego stanowiska
badawczego, tj. od intensywnos$ci obcigzenia kawitacyjnego. W czasie
przyspieszonego niszczenia wystepuje nasilenie opisanych powyzej zjawisk oraz
wzmozone usuwanie czgstek materiahu.

ubytki masy

\4

Czas

Rys. 3.2. Krzywa niszczenia kawitacyjnego; I — okres niszczenia inkubacyjnego,
II — okres przyspieszonego niszczenia, I1I — okres ustabilizowanego niszczenia

Z chwilg zdiagnozowania problemu niszczacego dzialania kawitacji, badania
materiatowe byly z jednej strony ukierunkowane na wytypowanie materiatow
odpornych na obcigzenia kawitacyjne, a z drugiej - na wytypowanie wiasno$ci
materialowych oraz ich wzajemnych zalezno$ci utatwiajacych wstepne oszacowanie
odporno$ci  kawitacyjnej badanych materiatow. Badania przeprowadzone przez
Plesseta [211], Hammitta [100] oraz Wooda i in. [271] wykazaty, Ze stale nierdzewne
posiadaja wyzsza odpornos¢ kawitacyjng niz stale weglowe niezaleznie od sposobu
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wzbudzania kawitacji, czy rodzaju cieczy roboczej. Hobbs [111] analizujac krzywe
erozyjne réznych materiatow uzyskane na stanowisku magnetostrykcyjnym otrzymat
najlepsza korelacje odporno$ci kawitacyjnej (rozumianej jako odwrotnosé
maksymalnej szybkos$ci erozji) z graniczng energia jednostkowa odksztalcenia
sprezystego okreSlong w literaturze anglosaskiej jako ,ultimate resilience - UR”
(UR=%*Ry?/ E). Garcia i Hammitt [83] uzyskali wyniki $wiadczace, ze $rednia
szybko$¢ wnikania ubytkéw erozji (MDPR) jest najlepiej wyrazona, jako funkcja
granicznej energii (UR™) i gestosci (p?). Zaobserwowali ponadto, iz $rednia szybko$¢
whnikania ubytkéw erozji jest uzalezniona od twardo$ci badanego materiatu. Hattori i
Nakao [105] badajac stale weglowe 0.15%C i 0,55%C oraz czyste aluminium i miedz
stwierdzili, ze objetosciowa szybko$¢ usuwania czastek w fazie maksymalnej
szybkosci erozji jest proporcjonalna do H®¥ i E?2 Natomiast badania stali
nierdzewnych wykazaty, ze ich odporno$¢ na erozje kawitacyjng, rozumiana jako
odwrotno$¢ MDPR nax, jest proporcjonalna do H?# [103].

Badania strukturalne wykazaty, ze odporno$¢ na niszczenie kawitacyjne jest
zdeterminowana struktura krystalograficzng materiatu bazowego i energia wigzania.
Im wigksza jest energia wigzania tym dtuzszy jest czas inkubacji [75]. Z kolei wedtug
[289], wzrostowi czasu inkubacji towarzyszy wzrost odpornosci na erozje kawitacyjng
zgodnie z zalezno$cig: MDPR™= k*(IP)", gdzie k — stata do$wiadczalna zalezna od
ksztattu krzywej erozyjnej, n — stala zalezna od typu stanowiska badawczego,
przyktadowo dla stanowiska wibracyjnego n = 0,93-0,95.

Poszukiwania zaleznosci miedzy odpornoscia kawitacyjng  materiatow
konstrukcyjnych a ich wlasnociami mechanicznymi 1 wytrzymato$ciowymi
doprowadzity Richmana i McNaughtona [222], a potem Be¢dkowskiego i in. [10] do
wykazania istnienia zwigzku miedzy odpornoscia na erozje kawitacyjna a
wytrzymato$ciag zmeczeniowa. Rowniez obserwacje struktur powstatych w materiatach
konstrukcyjnych na skutek dziatania kawitacji wskazuja na duze podobienstwo do
tych, ktore powstajg przy zjawisku zmeczenia materialow.

3.3.1. Zmeczeniowy charakter niszczenia kawitacyjnego

Ze wzgledu na cyklicznos$¢ obciazen kawitacyjnych i podobienstwo wywotanych
zmian strukturalnych w materiale uwaza si¢, ze proces erozji kawitacyjnej jest
procesem o charakterze zmeczeniowym. Zasadnicza rdéznica miedzy niszczeniem
zmeczeniowym a niszczeniem kawitacyjnym dotyczy obszaru objetego dziataniem
obcigzenia: w przypadku klasycznego zmgczenia obcigzany jest w skali makro caty
material lub znaczne jego objetosci, natomiast w przypadku erozji kawitacyjnej —
mikroobszary, o wymiarach rzedu kilku pm?. W procesie zmeczeniowego niszczenia
obserwowany jest okres inkubacji, ktoremu towarzyszy zmiana twardo$ci w warstwie
wierzchniej — lokalne cykliczne umocnienie lub ostabienie, inicjacja i rozwdj
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mikropeknie¢. Kolejny etap niszczenia polega na rozwoju mikropeknie¢ w makro-
szczeliny i ich propagacji, co prowadzi w koncowym etapie do katastroficznego
zniszczenia. Istotne znaczenie w procesie zmeczeniowego niszczenia materialu ma
poziom wartosci obcigzajacych naprezen, odpowiadajacy poziomowi dzialajacych sit.
Przy niszczeniu zm¢czeniowym poziomy dziatajacych sit podzielone zostaty na cztery
zasadnicze zakresy: 1) zakres pekania kwasistatycznego, Il) zakres niszczenia
zmeczeniowego  niskocyklowego, III)  zakres niszczenia  zmeczeniowego
wysokocyklowego, IV) zakres odpornosci zmeczeniowej. Podziat ten jest skorelowany
z umowng liczba cykli konieczng do zniszczenia badanej probki. Przyjeto [141, 229],
ze liczba cykli obcigzen N dla zakresu wytrzymatosci kwasistatycznej jest mniejsza od
N < 10% dla zakresu zmeczenia nisko-cyklowego wynosi 102< N <10%* cykli,
zmeczenia wysokocyklowego 10* <N < 10%7. Wedlug normy ASTM E-468 jako
wytrzymato$¢ zmeczeniowa materiatu przyjmuje si¢ maksymalng warto$¢ naprezenia,
ktora nie spowodowata zniszczenia badanego materiatu przez 5x10° cykli.

Na wykresie Wohlera zakres niszczenia niskocyklowego i wysokocyklowego
tworza zalezno$¢ liniowa zastosowanego naprezenia (S) od liczby cykli obcigzenia
(N). Zaleznos¢ ta jest podstawg rownania Basquina:

S=ANT™ (3.1)
gdzie A, m — state materiatowe.

W przypadku, gdy amplituda obciazenia jest zmienna w czasie, tzn. wystepuja
wyrazne, silne przecigzenia lub ostabienia, nie obserwuje si¢ wystepowania zakresu
odpornosci zmeczeniowej [97]. Wraz ze wzrostem cykli obcigzenia niezaleznie od
sredniej  wielko$ci  amplitudy  obcigzenia  dochodzi do  spontanicznego
(katastroficznego) niszczenia materiatu. W przypadku niszczenia kawitacyjnego
obcigzenie jest zmienne w czasie, a rozrzut warto$ci wystepujgcego naprezenia miesci
si¢ w przedziale od kilkudziesi¢gciu kPa do kilku GPa. Obciazeniom kawitacyjnym
rzedu GPa przypisuje si¢ tworzenie odksztatcen plastycznych w postaci wglebien
w badanym materiale, ktore mozna przyrowna¢ do odksztatlcen plastycznych
powstajacych przy niszczeniu niskocyklowym. Cechg charakterystyczng niszczenia
kawitacyjnego jest duza czestotliwo$¢ obcigzania rzedu 1 kHz. Z tego wzgledu
przedstawiony zostanie wptyw czestotliwos$ci obcigzania na niszczenie zmgczeniowe.

Dla niszczenia niskocyklowego charakterystyczna jest wysoka warto$¢
obcigzenia, wspomniana juz obecno$¢ odksztalcen plastycznych przy kazdym cyklu
obcigzenia oraz stosunkowo mata liczba cykli konieczna do zniszczenia. Wplyw
szybko$ci obcigzania i odksztalcania jest bardzo wyrazny w zwigzku z wydzielaniem
si¢ znacznych ilosci ciepta. Przy duzych szybko$ciach odksztalcania wzrost
temperatury moze spowodowa¢ zmiany struktury oraz wlasnosci materiatu jak rowniez
zainicjowa¢ proces petzania. Pekanie zmgczeniowe w zakresie matej liczby cykli
przebiega zasadniczo w warunkach ptaskiego stanu naprezen [141, 229].
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Rys. 3.3. Wplyw czestotliwosci obcigzania na wytrzymatosé zmeczeniowa, [78]

W przypadku niszczenia zmgczeniowego wysokocyklowego, pekanie przebiega
w warunkach ptaskiego stanu odksztatcenia. Odksztalcenia majg charakter sprezysto —
plastyczny, a czestotliwos¢ obcigzenia ma coraz mniejszy wplyw na wzrost
temperatury wraz ze spadkiem amplitudy obciazenia. Przy wzroscie czestotliwosci
obcigzania w zakresie od 500 do 10000 cykli/min warto$§¢ wytrzymatosci
zmeczeniowej jest stata lub nieznacznie wzrasta [78]. Dalszemu wzrostowi
czestotliwo$ci  obcigzania do okoto 100 000 cykli/ min towarzyszy juz wzrost
wytrzymatos$ci zalezny od wlasno$ci materiatu, jednak dla wartosci powyzej 100 000
cykli / min, w niektérych przypadkach nieco ponizej tej warto$ci, obserwowany jest
gwaltowny spadek wytrzymatosci dla wigkszosci stali (rys. 3.3) [78, 273, 276]. Spadku
wytrzymatoéci powyzej 10* Hz nie zaobserwowano dla stopéw aluminium i miedzi
oraz stopu Fe-36%Ni-12%Cr [78]. Obserwowane zmiany wytrzymatosci
zmeczeniowej s3 thumaczone nagrzewaniem si¢ probek i zmianami mikrostruktury
przy wysokich czgstotliwosciach obcigzania. W przypadku stopow aluminium
i miedzi, a takze Fe - 36%Ni -12%Cr obserwowane s procesy starzenia i umocnienia
wydzieleniowego, ktore powodujg wzrost wytrzymatos$ci zmeczeniowej.

Podczas kazdego cyklu obcigzania doprowadzana do materiatu energia jest
zuzywana na prace odksztalcenia sprezysto — plastycznego. Czesé¢ energii powoduje
zmiany struktury dyslokacyjnej, a pozostata czg¢§¢ rozprasza si¢ w postaci ciepta.
Kierunek zmiany wtasciwosci materiatu (umocnienia lub ostabienia) przy obcigzeniu
zmiennym zalezy od stabilnosci struktury dyslokacyjnej. Gdy w materiale
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o poczatkowo matej gestosci dyslokacji podczas cyklicznego odksztalcenia sprezysto-
plastycznego gestos¢ dyslokacji zwicksza sig, wskutek, czego ruch dyslokacji jest
blokowany i zachodzi umocnienie, w przeciwnym przypadku — ostabienie. Stopy
metali wykazuja mniejsze umocnienie w porOwnaniu z czystymi metalami,
szczegolnie przy malych odksztatceniach [141]. Z kolei, czyste metale szybciej
osiagaja stan nasycenia, tzn. takie umocnienie lub oslabienie, ktére mimo wzrostu
liczby cykli pozostaje niezmienne. Fakt ten wigze si¢ ze strukturg dyslokacyjng
i mozliwosciami po$lizgdow poprzecznych, a wigc z energig btedu utozenia (EBU).
Kocanda [141] wykazal, Zze umocnienie wzrasta wraz ze wzrostem EBU. Efekt
umocnienia lub ostabienia materiatu w warstwie wierzchniej odnotowywany jest takze
w okresie inkubacyjnym niszczenia kawitacyjnego [20, W1]. Osigganie stanu
nasycenia w warstwie wierzchniej materiatu zaleznego od wiasnosci badanego ciata
stalego 1 intensywnos$ci kawitacji potwierdzity badania rentgenowskie napre¢zen
resztkowych [147, 168]. Zwickszenie amplitudy napr¢zenia w trakcie badan
zmeczeniowych prowadzi do wzrostu umocnienia materialu, natomiast zmiana
amplitudy naprezenia na mniejszg prowadzi do oslabienia materialu. W przypadku
materiatbw o wysokim EBU napr¢zenie nasycenia zmienia si¢ adekwatnie do
zmienionej amplitudy obcigzenia, natomiast w przypadku materiatow o niskim EBU
naprezenie nasycenia jest wicksze od naprezenia odpowiadajacego danej amplitudzie
obcigzenia. Huang [114] prowadzac badania zmeczeniowe miedzi w warunkach
niskocyklowego zmegczenia przy niskich amplitudach odksztalcenia wykazat, ze
zmniejszenie amplitudy odksztatcenia prowadzi do ostabienia (zmigkczenia) materiatu.
Natomiast Ye i in. [277] badajac stal austenityczng uzyskali wyniki $wiadczace, ze
wzrostowi amplitudy odksztalcenia w warunkach niskocyklowego zmeczenia
towarzyszy liniowe umocnienie.

Wzrostowi liczby cykli powyzej N>10° towarzyszy powstanie tzw. trwatych
zmeczeniowych pasm poslizgu w warstwie wierzchniej materiatu obejmujacej od
jednego do kilku ziaren pod powierzchnig. Zmeczeniowe pasma poslizgu
charakteryzujg si¢ niejednorodnym reliefem powierzchni z ekstruzjami i intruzjami
w przekroju oraz stabilno$cig i trwato$cig widoczng przy probie ich usuwania, tzn. po
zeszlifowaniu i wypolerowaniu pojawiajg si¢ ponownie w tych samych miejscach, gdy
badania sg kontynuowane. Wewnatrz zme¢czeniowych pasm poslizgu zachodzi
nieodwracalne obnizenie granicy plastycznosci. Wyrzykowski [274] podaje, ze lokalna
amplituda odksztatcenia plastycznego w zmgczeniowych pasmach poslizgu jest okolo
100 razy wigksza niz w osnowie. W pierwszej kolejnosci przypowierzchniowe
mikropeknigcia zmeczeniowe sg inicjowane w intuzjach pasm poslizgu, w ktorych
napre¢zenia styczne byly najwigksze. Pasma poslizgu podobne do zmgczeniowych byty
obserwowane w materiatach poddanych dziataniu kawitacji, np. w stali austenitycznej
X6CrNiTi18-10 (rys. 3.4).
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Rys. 3.4. P¢knigcie powstale w miejscu implozji pecherzyka kawitacyjnego,
stal austenityczna X6CtNiTi18-10 [badania wlasne|

Cechg charakterystyczng cyklicznego obcigzania materialdw metastabilnych jest
przemiana fazowa. W metastabilnych stalach austenitycznych pod wpltywem
cyklicznych odksztatcen plastycznych dochodzi do przemiany plasko centrowanej
struktury austenitu w przestrzennie centrowang struktur¢ martenzytu o’ wzglednie
heksagonalng zwartg struktur¢ martenzytu €, przy czym dominujgcg przemiang
austenitu w martenzyt jest przemiana y — o’ [141, 152]. Szybko$¢ przemiany jest
zalezna od skladu chemicznego stali austenitycznej, a szczegodlnie od zawarto$ci
wegla, manganu, niklu, molibdenu i chromu. Przemiana y — a’ jest uzalezniona od
naprezen wywotanych cyklicznymi zmianami cieplnymi, przy czym wraz ze wzrostem
liczby cykli cieplnych tempo przemiany y — o’ maleje, az do uzyskania stalego tempa
[152]. Zachodzenie przemiany fazowej w metastabilnych stalach austenitycznych
odnotowywano przy niszczeniu kawitacyjnym [107, 275, 284, 289, W10], nawet po
osadzeniu powtok TiN [W10].

Propagacja pekniecia zmeczeniowego jest jednym z gléwnych zagadnien
zmeczeniowego niszczenia materiatow. Preferencyjnymi miejscami inicjacji pekniec
zmeczeniowych sg wspomniane intruzje w trwatych pasmach poslizgu, oraz
w warunkach odksztatcenia cyklicznego o duzej amplitudzie — granice ziaren.
W przypadku kawitacji inicjacja peknie¢ czgsto wystepuje w obudwu miejscach, co
jest zwiazane z lokalizacja implozji pecherzyka kawitacyjnego.
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Rys. 3. 5. Wzrost gestosci dyslokacii 1 peknigcia zmeczeniowego
a) przy stalej amplitudzie obciazenia Gmax = 73 MPa i Gmin = 7,3 MPa;
b) przy trzech obciazeniach przecigzeniowych 6, = 1,75 Gmax [219]

Tempo inicjacji i rozwoju peknie¢ w materiale jest funkcja zastosowanego
obcigzenia oraz wielkoSci istniejacej juz szczeliny. Zmiana warto$ci naprgzen
obcigzajacych powoduje zmiang gestosci dyslokacji i predkosci pekania [219].
Pojawienie si¢ pojedynczego lub wielokrotnego cyklu przecigzajacego powoduje
opdznienie, a czasami nawet chwilowe zatrzymanie procesu pekania (rys. 3.5). Efekt
chwilowego zatrzymania si¢ rozwoju pekniecia wigze si¢ z rozwojem strefy
plastycznej w obszarach wierzchotka szczeliny peknigcia oraz zalezy od wartoSci
naprezen przecigzajacych w stosunku do naprezen cyklu podstawowego. Wraz ze
wzrostem liczby cykli przeciazeniowych, czas zatrzymania procesu pekania wydtuza
sie. Symulacja rozwoju procesu pekania [219] ujawnita, ze pojawienie si¢ jednego
obcigzenia przecigzeniowego stanowigcego 1,75 obcigzenia Gmax przyczynito sie
poczatkowo do gwaltowanego wzrostu, a nastgpnie nagltego spadku gestosci dyslokacji
(Rys. 3.6 b). Konsekwencja tego bylo chwilowe zatrzymanie wzrostu szczeliny
peknigcia. Wspomniana symulacja wykazata, ze w przypadku wystepowania kilku
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pojedynczych cykli przecigzeniowych dlugo$¢ szczeliny pekniecia po 50 000 cykli
byla dwa razy mniejsza niz w przypadku wystgpowania obcigzenia stalo-
amplitudowego  [219].  Prezentowane wyniki  wplywu obecnosci  cykKli
przeciazeniowych wyjasniaja ,.stosunkowo wolne tempo” propagacji peknigé
w niszczeniu kawitacyjnym w stosunku do wystepujacych amplitud impulsow
kawitacyjnych.

Okreslenie predkosci propagacji pekniecia dla danego poziomu naprezen daje
wazng informacj¢ 0 trwatosci elementéw konstrukcyjnych w warunkach zmiennych
obcigzen. Predko$¢ propagacji peknie¢ zmeczeniowych w  warunkach stato-
amplitudowego obcigzenia jest kontrolowana przez wspotczynnik intensywnosci
naprezen K oraz wspotezynnik asymetrii cyklu naprezen R. W zaleznosci od szybkosci
propagacji pekania wydzielono trzy zakresy obcigzenia badanego materiatu:

1) zakres niskoamplitudowy - inicjacja mikropgknieé oraz ich rozwdj jest dla tego
zakresu procesem dlugotrwatym. W obcigzanym materiale generowane sa pasma
poslizgu. Na szybko$¢ propagacji pekniecia decydujacy wplyw w tym zakresie ma
struktura dyslokacyjna, parametry geometryczne mikrostruktury i sktad fazowy.
Zmiana jednego z tych czynnikow moze spowodowaé istotng zmiane predkosci
propagacji, nawet o kilka rzedow.

2) zakres $rednioamplitudowy — jest to zakres liniowej zaleznosci szybkosci
propagacji pekniecia od zmiany wspotczynnika intensywnos$ci naprezen. Predkos¢
propagacji jest w tym zakresie stata i moze by¢ wyrazona zaleznos$cig P.C. Parisa:

da
Vp == C(AK)" (3.2)
C, n —state zalezace od rodzaju materiatu, srodowiska i warunkow obcigzenia

Cecha charakterystyczng propagacji peknig¢ zmgczeniowych w tym zakresie jest
dyskretny charakter rozprzestrzeniania si¢ peknigcia spowodowany skokowym
rozwojem procesu odksztalcenia plastycznego i pekania. Dopoki rozmiary obszaru
odksztatcenia plastycznego w wierzchotku sg mate w poréwnaniu z jego dhugoscia, to
nastepuje stabilny wzrost peknigcia. Z chwilg, gdy wspolczynnik intensywnosci
naprezen w wierzchotku pegkniecia osigga wartos¢ graniczng, przed peknigciem tworzy
si¢ obszar odksztatcony plastycznie o rozmiarach zblizonych do dtugosci pekniecia.
Kolejne obciazenie cykliczne powoduje gromadzenie si¢ defektow w calym obszarze
odksztalcenia plastycznego. Wskutek tego nastgpuje wyczerpanie plastycznosci
materiatu i skokowy wzrost pekniecia, ktéremu towarzyszy relaksacja energii
sprezystej 1 powstanie nowego obszaru odksztatcenia plastycznego. Diugos¢ kazdego
skoku pgknigcia jest zblizona do rozmiaru subziarna struktury komorkowej [141].

3) zakres wysokoamplitudowy - charakteryzuje si¢ bardzo duza predko$cia
propagacji peknie¢ zmeczeniowych prowadzacych w stosunkowo krotkim czasie do
catkowitego zniszczenia probki. Peknigcie w tym zakresie rozprzestrzenia si¢
skokowo. Podczas jednego skoku moze pokonywaé odlegltos¢ wigksza niz rozmiar
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subziarna, a nawet rozmiar ziarna. Po osiggnieciu krytycznej wartosci Kic / Kg
peknigcie traci stabilno$¢ i gwattownie rozprzestrzenia sie [141, 142, 269].

Przedstawione zakresy propagacji peknie¢ sa zalezne od stosowanych obcigzen
i w znacznej mierze zblizone do rodzajow niszczenia zmgczeniowego:
kwasistatycznego, niskocyklicznego i wysokocyklicznego, przy czym zakres
niskoamplitudowy propagacji pgknigcia ze wzglgdu na wprowadzanie jedynie zmian
struktury dyslokacyjnej, a nie doprowadzenie do trwalego zniszczenia, moze
obejmowac¢ obcigzenia znajdujace si¢ tuz ponizej granicznej wytrzymatosci
zmeczeniowe;.

3.3.1.1. Wplyw osadzania powtok
na wytrzymatos¢é zmeczeniowq stalowego podtloza

Cykliczne obcigzanie powoduje zmiany struktur dyslokacyjnych warstw
wierzchnich. Z tego wzgledu zabiegi powodujace umocnienie powierzchniowe oraz
zmiang stanu naprezen wlasnych (powstanie naprezen $ciskajacych) warstwie
wierzchniej spowalniaja rozwoj peknigeia zmeczeniowego, a tym samym przyczyniaja
sie¢ do wzrostu wytrzymatosci zmeczeniowej [122, 141]. Jedng ze stosowanych metod
podwyzszania wytrzymaloSci zmeczeniowej jest zastosowanie obrobki cieplnej, np.
ulepszania cieplnego, powodujacej wzrost wytrzymatosci i twardosci calego litego
materialu. Innym sposobem jest umocnienie warstwy wierzchniej przy zachowaniu
sprezystego rdzenia. Realizowane to moze by¢ poprzez powierzchniowe ulepszanie
cieplne lub obrobke naweglania warstwy wierzchniej z ulepszaniem cieplnym catego
elementu. Inng stosowang metoda umocnienia warstwy wierzchniej jest naktadanie
powtok ochronnych.

Badania [10, 20, 222] wykazatly, ze materialy wykazujace dobrg wytrzymatos¢
zmeczeniowa odznaczaja si¢ takze dobrg wytrzymato$cia na niszczenie kawitacyjne.
Z tego wzgledu badania wytrzymato$ci zmeczeniowej systemow sktadajacych sie
z powtok PVD s3 istotne dla niszczenia kawitacyjnego.

Badania wplywu osadzenia powtok TiN na wytrzymalo$¢ zmeczeniowa byly
przedmiotem prac Su i in. [237], Berriosa i in. [13], Puchi-Cabrera i in. [217] oraz
Trapezona i Lyashenko [250]. Osadzenie powtoki TiN o grubosci 3 um metodg ARC
PVD na stal AISI 1045 przyczynito si¢ do 20% wzrostu wytrzymato$ci zmeczeniowe;j
w warunkach jednoosiowego rozciggania, a 10 % wzrost wytrzymatosci odnotowano
w przypadku osadzenia powtok TiN o grubosci 51 7 um [237]. Peknigcia w powtoce
miaty charakter peknie¢ kruchych i utozone byly pod katem 45° w stosunku do
kierunku rozciagania. Popekane fragmenty powloki TiN caly czas przylegaty do
podtoza, co s$wiadczylo o bardzo dobrej przyczepnosci (adhezji) powloki do
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plastycznego podtoza. Powtoka TiN pod wpltywem naprezen rozciagajacych ulegata
cyklicznym odksztatceniom wraz z podtozem.

Badania przeprowadzone przez Berriosa i in. [13] potwierdzity pozytywny wptyw
osadzenia powtok TiNyx metoda ARC PVD na wytrzymato$¢ zmegczeniows stali
austenitycznej 316 testowanej w warunkach obrotowego zginania (R =-1). Grubosé¢
wszystkich powtok wynosita okoto 3 um. Ustalono, ze wzrostowi zawarto$ci azotu
w powloce TiNy towarzyszy wzrost wytrzymato$ci zmeczeniowej badanego systemu.
Maksymalny 11% wzrost wytrzymato$ci zmeczeniowej uzyskano dla systemu TiNg7s
— stal 316L [13]. Podobny wzrost wytrzymato$ci zmgczeniowej w probie obrotowego
zginania uzyskano dla systemu nanokrystaliczna powtoka TiN osadzana metoda
reaktywnego rozpylania magnetronowego PVD na podtozu ze stali SAE 52100 [109].

Wzrost wytrzymalos$ci zmeczeniowej systemu powtoka TiNo7s — podioze 316L
w stosunku do samej stali 316L jest wyrazony zmiang wspolczynnikow A i m
w rownaniu Basquina (3.1), ktore dla systemu powloka TiNo7s — podtoze 316L
przyjeto postaé: S = 747,2 x N09% 3 dla stali 316L: S = 1046 x N7 [13]. Osadzenie
powloki TiN o grubosci okoto 1,4 um metodg ARC PVD na stal 316L przyczynito si¢
do 22% wzrostu wytrzymatosci zmegczeniowej w warunkach obrotowego zginania
w stosunku do wytrzymatoéci zmeczeniowej stali 316L bez powtoki ochronnej [217].
Réwnanie Basquina dla tego systemu przyjelo postaé S =762,6 x N9 Wzrost
wytrzymalo$ci zmeczeniowej przypisany zostal wyzszym whasnosciom mechanicznym
powlok TiN w poréwnaniu z odpowiednimi wlasnosciami podloza, obecnosci
naprezen $ciskajagcych w powtokach TiN oraz ich bardzo dobrej przyczepnosci do
zastosowanego podtoza. Wzrost wytrzymatos$ci zmgczeniowej systemu powloka TiN —
stal 316L uzyskany przez Puchi-Cabrer¢ i in. [217] przypisa¢ mozna wzrostowi
zawartosci azotu w powloce TiN w porowaniu z powloka TiNgzs. Wzrost
wytrzymaloéci zmeczeniowej uzyskany w [217] jest zbiezny z wynikami badan
przeprowadzonymi przez Su i in. [237], ktorzy rowniez badali wplyw osadzenia
powloki TiN metoda ARC PVD. Pozytywny wplyw osadzenia powtok TiN na
umocnionej stali D2 (1,55% C, 0,3% Mn, 0,3% Si, 12% Cr, 1%Mo) odnotowali takze
Hotta i in. [113], ktorzy badali wytrzymato$¢ zmgczeniowa w warunkach obrotowego
zginania.

Obserwacje mikroskopowe degradacji systemu powtoka TiNg s — podtoze 316L
poddanego niszczeniu zmegczeniowemu ujawnity obecnos$¢ kruchych peknig¢ powtoki
TiNo7s [217]. Wedlug Autoréw pekniecia powstaly w powloce w wyniku $cinania
wzdtuz granic ziaren, a nast¢pnie rozwijaly si¢ w podtozu. Inne miejsce zarodkowania
peknig¢ zmeczeniowych znajdowato si¢ bezposrednio pod twarda powtoka. Oprocz
kruchych peknig¢ obserwowane byly znaczne odksztalcenia plastyczne powtloki
wywotane odksztalceniem podtoza. Rowniez powtoki TiN osadzone na stali 316L
i poddane zmgczeniowemu niszczeniu ulegaty kruchemu pg¢kaniu w miejscach silnie
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zdeformowanych [217]. Peknigcia powstaty gtownie w strefie adhezyjnej, nastgpnie
rozwijaly si¢ powodujac kruche pegkanie powloki, a na koncu propagowaty w glab
podtoza. W podiozu wykonanym ze stali austenitycznej 316L zaobserwowano
zmeczeniowe pasma poslizgu oraz blizniaki odksztatcenia pokryte pasmami poslizgu
[217]. Podobne zmiany struktury zaobserwowano w stali austenitycznej X6CrNiTi18-
10 poddanej dziataniu kawitacji [W1].

Cykliczne obcigzenia nanowgiebnikiem powlok TiN o grubosci okoto 1,5 um
osadzonych na stal 304 metoda ARC PVD powodowato jednoczesne zachodzenie
procesOw pelzania i plyniecia plastycznego [34]. Petzanie dominowato
w poczatkowym okresie cyklicznego odksztatcania, natomiast w pdzniejszym okresie -
ptynigcie plastyczne. Badania wykazaty, ze szybko$¢ ptynigcia plastycznego byla
stata, niezalezna od liczby cykli obciazajacych. Przyjete przez autoréw zatozenie, ze
catkowita gleboko$¢ wnikania wglebnika w system powtoka TiN — stalowe podioze
jest sumg odksztatcenia mechanicznego i odksztalcenia powstalego w wyniku
plastycznego ptynigcia powtoki, pozwolito wyznaczy¢ ,,czysty” wplyw liczby cykli
obciazen na zmiane glebokosci penetracji, tzn. bez udziatu pelzania i plastycznego
plynigcia [34]. Uzyskano, iz w poczatkowej fazie cyklicznego odksztatcania miat
miejsce gwaltowny wzrost glgbokosci penetracji, po czym nastgpita stabilizacja
glebokosci penetracji. Im wigksza sita obcigzenia zostata zastosowana, tym wigksza
byta glebokos¢ penetracji i wigksza liczba cykli byta konieczna do uzyskania stanu
maksymalnej gtebokosci penetracji [34].

Obserwacje mikroskopowe [34] wykazaty, ze powtoki TiN posiadaty strukture
wioknistych ziaren, a odksztatcenie powtok TiN nastgpowato w wyniku poslizgu
($cinania) wzdtuz granic ziaren, czyli zgodnie z proponowanym przez Hahn i in. [95]
modelem odksztatcenia. Konsekwencja cyklicznego obcigzania powtok TiN, wedtug
[34], jest stopniowa redukcja naprezenia $cinajgcego wzdhuz granic ziaren, przy czym
wraz ze wzrostem sity obcigzajacej, tempo oraz stopien spadku naprezenia wzrastato
az do ustabilizowania si¢ na statym poziomie. Warto$¢ ustabilizowanego naprezenia
$cinania okazata si¢ by¢ zalezna od sily obcigzajacej. Wraz ze wzrostem sily
obcigzajacej malata jego warto$¢ oraz skracat si¢ czas stabilizacji. Spadkowi wartosci
naprezenia $cinajgcego towarzyszyl wzrost glebokoSci penetracji systemu powloka
TiN — stalowe podloze. Wyznaczone wartosci ustabilizowanego naprezenia
$cinajacego systemu powtoka TiN — stal byly zblizone do wartos$ci wytrzymalosci
zmgczeniowe] uzyskanej przez Puchi-Cabrere i in. [217]. Zbieznos¢ powyzszych
warto$ci $wiadczy, ze wytrzymalo$¢ zmgczeniowa systemow powtoka TiN — stalowe
podloze jest zdeterminowana ustabilizowang wytrzymatoscia na  $cinanie
kolumnowych granic ziaren.

Badania wielkosci naprezen w systemach powloka TiN — stalowe podioze
poddanych cyklom cieplnym wykazaty, ze kazdy cykl cieplny powoduje wzrost
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naprezen szczatkowych na skutek roznej rozszerzalnosci cieplnej powloki i podtoza
[16]. Podgrzanie calego systemu do temperatury 300°C powodowato relaksacje
naprgzen w systemie z okoto - 630 MPa do okoto 0 MPa. Chlodzenie z predkoscia
okoto 2,5°C/min do temperatury otoczenia generowato naprezenia S$ciskajace
o wartosci okoto 580 MPa. Kolejne cykle cieplne w fazie ogrzewania przyczyniaty sie
do coraz mocniejszego rozciggania catego systemu, a kolejne fazy chtodzenia do
powstawania coraz stabszych naprg¢zen Sciskajacych. Pojedyncze cykle przegrzewajace
przyczynialty si¢ do powstania znaczacych naprezen rozciggajacych: wzrost
temperatury pojedynczego cyklu cieplnego z 300°C do 450°C przyczynito si¢ do
wzrostu naprezen rozciggajacych z okoto 400 MPa do wartosci okoto 800 MPa
Obserwacje mikroskopowe ujawnity, ze cykle cieplne powodowaly powstanie
licznych peknie¢ miedzykrystalicznych. Rézne wlasnosci cieplne powloki i podtoza
byly przyczyna rozrywania powloki, ktéra nie byta w stanie dopasowac si¢ do
cyklicznie rozszerzajacego si¢ cieplnie podtoza. Bielawski i Seo [16] uwazaja, ze
napr¢zenia pozostajace w systemie powloka TiN — stalowe podtoze moga byc
sterowane poprzez zastosowanie odpowiedniej cyklicznej obrobki cieplnej.

3.3.2. Erozja kawitacyjna stali nierdzewnych

Ze wzgledu na podjeta tematyke pracy dotyczacg niszczenia systemoéw powloka —
stalowe podloze, przedstawione zostanie ponizej niszczenie kawitacyjne (erozja
kawitacyjna) materiatow podloza — stali martenzytycznych i austenitycznych
odpornych na korozje.

Nierdzewne stale martenzytyczne. Badania Heathcocka i in. [107] wykazaty, ze
wraz ze wzrostem twardo$ci stali martenzytycznych, wzrastala ich odpornosé
kawitacyjna (notowano mniejsze ubytki masy). Natomiast w badaniach
zaprezentowanych w pracy [W10] stal X39Cr13 obrobiona cieplnie do twartosci
51 HRC uzyskata wyzsze ubytki masy niz ta sama stal obrobiona cieplnie do twardosci
36 HRC. Przypisano to udzialowi kruchego pegkania w procesie niszczenia
kawitacyjnego stali X39Cr13 o twardosci 51 HRC. W przypadku stali X39Crl13
o twardosci 36 HRC proces degradacji polegal na wyzlabianiu materialu wzdluz
odksztatconych plastycznie igiet martenzytu. Dlatego uznano [W10], ze przyczyna
odnotowanej wyzszej odpornosci kawitacyjnej stali X39Cr13 o twardosci 36 HRC byt
udziat odksztatcenia plastycznego w procesie pekania.

Badania odpornosci na niszczenie kawitacyjne Stali martenzytycznych 4112
0 zawartosci 0,91% C i stali 431S29 o 0,11% C [107] wykazaly, ze stal 4112
odznaczata si¢ wyraznie wyzsza odpornosciag kawitacyjng niz stal 431S29.
Przeprowadzona obrobka cieplna ww. stali przyczynita sie do wydzielenia si¢
weglikow chromu. Ilo$¢ 1 wielkos¢ weglikow byta zalezna od zawartosci wegla w stali
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[107]. Obserwacje mikroskopowe ujawnity odksztatcenia plastyczne fazy martenzytu
w obu stalach. W przypadku stali 4112 miejscami inicjacji uszkodzen kawitacyjnych
byly rowniez wydzielenia weglikow chromu. Bardzo drobne wydzielenia weglikow
wystepujace w stali 431S29 nie odgrywaly istotnej roli w procesie niszczenia
kawitacyjnego [107].

Badania odpornosci stali martenzytycznej 13Cr-4Ni na niszczenie kawitacyjne
[161] wykazaty, ze struktura drobnoziarnista sprzyjata plastycznemu mechanizmowi
pekania, co wplywato korzystnie na wzrost odpornosci na zuzycie kawitacyjne.
Natomiast strukturze gruboziarnistej towarzyszyt kruchy mechanizm pekania oraz
niska odporno$¢ kawitacyjna.

Nierdzewne stale austenityczne. W poczatkowym etapie niszczenia
kawitacyjnego w stalach austenitycznych powstajg pasma poslizgu oraz blizniaki
odksztatcenia [107, 284, W1, W10]. Pasma poslizgu maja charakterystyczny ksztatt
zmgczeniowy (rys. 3.6). W intruzjach inicjowane sg mikropgknigcia, ktore rozwijaja
si¢ wzdtuz pasm poslizgu wzglednie granic blizniaczych. Innymi miejscami inicjacji
mikropeknie¢ sa granice ziaren.

500x TH18NIT-1200
N

Rys. 3.6 Pasma poslizgu powstate na stali X6CrNiT118-10
w wyniku dzialania kawitacji [badania wiasne|

Badania rentgenowskie metastabilnych stali austenitycznych poddanych dziataniu
kawitacji wykazaly zachodzenie przemiany fazowej austenitu w przestrzennie
centrowany martenzyt y—a’ [107, 284, 289, W10]. Jak wspomniano w rozdziale
3.3.1, przemiana fazowa y—a’ stali metastabilnych jest typowa przemiang
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zachodzaca w warunkach niszczenia zmeczeniowego. Badania metastabilnej stali
austenitycznej Cr-Mn-Ni poddanej dzialaniu kawitacji wykazaly poza zajSciem
przemiany fazowej y—a’ wytracenie wydzielen nNisTi w warstwie wierzchniej [283].
O ile przemiana fazowa austenitu w martenzyt y—a’ zachodzi w warunkach
cyklicznego mechanicznego odksztatcania plastycznego, to wydzielenia fazy mNisTi
zachodza w warunkach wysokich temperatur. Pojawienie si¢ wydzielen §wiadczy o
wzro$cie temperatury warstwy wierzchniej poddanej erozji kawitacyjnej do poziomu
umozliwiajacego inicjacje procesow wydzieleniowych.

Przemianie fazowej austenitu w martenzyt (y— a’) przypisuje si¢ wyzsza
odporno$¢ na erozje kawitacyjng metastabilnych stali austenitycznych w stosunku do
stali austenitycznych, w ktorych przemiana ta nie wystepuje lub jest nieznaczna [107,
288]. Dziatanie impulsow kawitacyjnych na wyzarzong stal 304 o bardzo niskiej
gestosci dyslokacji, lecz licznych btgdach utozenia, spowodowato gwattowny wzrost
gestosci dyslokacji oraz pojawienie si¢ duzej ilosci blizniakow odksztatcenia [107].
Martenzyt odksztatceniowy w stali 304 zarodkowat w punktach przecigcia si¢ btedow
ulozenia oraz w mocno zdeformowanych obszarach. Wedlug [107] struktury
dyslokacyjne powstate w warunkach kawitacyjnych w stali 304 sg bardzo podobne do
struktur powstatych przy skupionym obcigzeniu udarowym. Podobny wniosek
uzyskano w pracy [W5] poréwnujac struktury dyslokacyjne powstale w stali
austenitycznej X6CrNiTi 18-10 w warunkach kawitacji i struktury powstate przy
lokalnych, dynamicznych obcigzeniach w materialach o budowie Al. W ocenie
Heathcocka i in. [107] oraz Krelli i Czyzniewskiego [W10], przemiana fazowa
austenitu w martenzyt jest odpowiedzialna za wysoka odpornos$¢ kawitacyjna
metastabilnej stali austenitycznej. Formowaniu si¢ martenzytu a’ z austenitu y w stali
316 towarzyszyt wzrost umocnienia odksztalceniowego, ktore spowodowato wzrost
wytrzymatoéci przy jednoczesnym zachowaniu dobrej plastycznosci. Badania [107,
283] wykazaty, ze odpornos¢ kawitacyjna stali austenitycznych jest zwigzana z
szybkos$cia umocnienia odksztalceniowego.

Zajécie przemiany austenitu w martenzyt o strukturze heksagonalnej € (y — €)
odnotowano w stali austenitycznej z dodatkiem kobaltu (17,5% Cr, 2% Ni, 9,4% Co,
4,1% Si, 9,6% Mn, 0,24% C) [275]. Badania te dowiodly, Ze rodzaj obrobki
wykanczajacej warstwy wierzchniej (szlifowanie lub przetapianie metodg TIG) ma
wplyw na skltonno$¢ materialu do zachodzenia przemian fazowych. Obrobka
szlifowania powoduje umocnienie materiatu, co przyczynia si¢ do szybszej przemiany
fazowej. Przetapianie warstwy wierzchniej powoduje natomiast rozdrobnienie
struktury, co wptywa na stabilizacj¢ austenitu. Drobna struktura, ktora jest barierag do
formowania si¢ martenzytu €, przyczynia si¢ do opdznienia przemiany fazowej [275].

Badania struktury dyslokacyjnej stali austenitycznej HNS (high nitrogen steel:
0,09%C, 18% Cr, 19% Mn, 0,52% N) poddanej obrébce cieplnej zapewniajacej
otrzymanie stabilnej struktury austenitu wykazaty, ze dziatanie kawitacji spowodowato
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powstanie w osnowie austenitu bardzo drobnych igiet o wielkosci okoto 10 nm
w mechanicznie formowanych blizniakach odksztalcenia [81]. Obserwacje te sktonity
Fu i in. [81] do wyciagnigcia wniosku, ze podczas oddzialywania obcigzen
kawitacyjnych generowane sg znaczgco drobniejsze blizniaki odksztalcenia niz
podczas jednoosiowego rozciggania, ktore ponadto powstajg w obszarach o duzej
gestosci dyslokacji.

Badania dyslokacyjne stali X6CrNiTi 18-10 poddanej dziataniu testu
kawitacyjnemu przez 5 min [W1] wykazaty powstanie gestej sieci dyslokacyjnej
o gestosci zaleznej od intensywno$ci kawitacji 1 odleglosci od powierzchni
eksponowanej, dyslokacyjnej struktury komorkowej o zmniejszajacej sie¢ wielkosci
komorek dyslokacyjnych wraz ze wzrostem intensywnos$ci kawitacji oraz blizniakow
odksztalcenia i pasm poslizgu przecigtych przez adiabatyczne pasma $cinajgce, jak
réwniez powstanie petli dyslokacyjnych. W obszarze matej intensywnosci kawitacji
obserwowany byt poslizg poprzeczny [W1] oraz pasma poslizgu w plaszczyznach
{111} [W13]. Zaobserwowany w stali austenitycznej X6CrNiTi 18-10 poslizg
poprzeczny $wiadczy o oddzialywaniu cieplnym niszczenia kawitacyjnego. Poslizg
poprzeczny zachodzi w stalach austenitycznych jedynie wowczas, gdy jest
aktywowany cieplnie ze wzglgdu na niska energie bledu utozenia (EBU), ktora
zapobiega rekombinacji cze¢$ciowych dyslokacji, koniecznych do poslizgu
poprzecznego. Pasma poslizgu powstajace jednoczesnie we wszystkich ptaszczyznach
{111} mozna wigza¢ z oddziatywaniem fali uderzeniowej. Takie zmiany struktury
obserwowane byly na staliwie austenitycznym Hadfielda poddanemu odksztatcaniu
wybuchowemu [265].

Dyslokacje Lomera-Cottrella powstajace w stalach austenitycznych pod
wplywem naprezen zewngtrznych stanowig bariere dla innych przemieszczajacych si¢
dyslokacji sprzyjajac wzrostowi gestosci dyslokacji wokot nich i wysokiej sktonnosci
tych stali do umocnienia odksztatceniowego. Wysoka odporno$¢ austenitycznej stali
HNS na erozje kawitacyjng jest wigzana z duzg sklonno$cig do umocnienia
odksztatceniowego, tworzenia blizniakow odksztatcenia i bledow utozenia [81].
Generowanie bardzo drobnych segmentéw blizniakéw podczas testu kawitacyjnego
jest, wedtug [81], rownowazne z rozdrobnieniem ziaren austenitu, co pochtania
energi¢ uderzen impulsow kawitacyjnych 1 przeciwdziala generowaniu i
rozprzestrzenianiu si¢ peknie¢. Powstanie sieci wigzan kowalencyjnych N(C)-Me,
ktore rowniez blokuja ruch dyslokacji, przyczynia si¢ do wzrostu umocnienia
odksztatceniowego stali HNS i jej odpornosci na erozj¢ kawitacyjnag [81].
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3.3.3. Erozja kawitacyjna stali pokrytych powtokami TiN i Cr-N

Badan dotyczacych odpornosci kawitacyjnej powlok TiN lub Cr-N
przeprowadzono stosunkowo niewiele. Pozytywny efekt osadzenia powlok TiN
metoda PVD na wytrzymato$¢ zmeczeniowa (rozdz. 3.3.1.1.) przyczynit si¢ do
podjecia badan wptywu osadzenia powtok PVD na odpornos¢ systeméw powtoka-
podtoze na niszczenie kawitacyjne. Munsterer i Kohlhof [183] badajac odporno$é¢
kawitacyjna powlok TiN, TiC i TiCN wytworzonych metoda rozpylania
magnetronowego PVD stwierdzili, ze wszelkie defekty w strukturze powtok, takie jak
wtracenia lub mikro-krople powstate w trakcie osadzania powlok byly miejscami
inicjacji mikropekni¢¢, a zatem przyczynialty si¢ do redukcji czasu inkubacji
1 przyspieszenia procesu degradacji materiatu. Podobne spostrzezenia odnotowano
w pracach [W9, W13]. Spostrzezenia te $§wiadczg rowniez o niskiej odpornosci powtok
PVD na niszczenie typu pitting, co zostalo wykazane w pracy [210]. Munsterer
i Kohlhof [183] zauwazyli ponadto, ze efekt obecnosci defektow w powloce jest
podobny do efektu wzrostu tempa niszczenia na skutek wzrostu chropowatosci
powierzchni eksponowanej. Niemniej, osadzenie powlok przyczynito si¢ do
wydhuzenia okresu inkubacyjnego (rys. 3.2) uktadu stal — powtoka oraz zmniejszenia
catkowitego ubytku masy w stosunku do ubytku stali pozbawionej powtoki. Do
odmiennego wniosku doszli Krella i Czyzniewski [W10, W12, W14] badajac
nanostrukturalne powtoki TiN, Cr-N i WC/a: C-H. Uzyskali oni wyniki §wiadczace, ze
wlasnosci ochronne powlok osadzonych na stali austenitycznej zaleza od parametrow
wytwarzania. Powtoki, ktérych modut Younga byt okoto dwukrotnie wigkszy niz
podtoza, ulegaly pekaniu bezposrednio po rozpoczgciou badan kawitacyjnych
przyspieszajac erozje calego systemu, natomiast powloki o mniejszym module
sprezystosci przyczyniaty sie do poprawy odpornosci na niszczenie kawitacyjne.
Wyniki badan [W11, W12, W14] potwierdzaja wyniki uzyskane przez Manna i Arya
[160], ktorzy stwierdzili, ze twarde i kruche powloki natozone na stalowe, nawet
martenzytyczne, podloze przyspieszaja erozje powstatego systemu. W pracach [W9,
W12, W13] uzyskano ponadto, ze powtoki TiN i Cr-N o niskiej adhezji szybko ulegaty
odprys$nieciu w warunkach uderzen impulsami kawitacyjnymi.

Ciekawe wyniki badan niszczenia kawitacyjnego powlok Ti-N przedstawit
Marynin [166]. Ustalit on, ze szybko$¢ erozji powlok Ti-N jest odwrotnie
proporcjonalna do wytrzymatosci na pekanie i do twardosci powlok. Ponadto,
wlasnosci ochronne powlok Ti-N sg zalezne od sktadu chemicznego. Najwyzsza
odporno$¢ na niszczenie kawitacyjne wykazywatly stechiometryczne powtoki TiN.
Marynin [166] uzyskat rowniez, ze wtasnosci ochronne powtok Ti-N mozna poprawic¢
przez odpowiedni dobdr ich grubosci. Wptyw grubosci powlok TiN osadzonych na
stali austenitycznej na niszczenie kawitacyjne badano réwniez w pracy [W3]. Wraz ze
wzrostem grubosci nanokrystalicznych powlok TiN wzrastata ich twardo$¢
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i sztywnos$¢. Przyjmujac podobnie jak w pracy [131], ze rozktad naprezen w materiale
pod wplywem obcigzen strugg ma charakter zblizony do naprezen Hertza, uzyskano, iz
miejsce najwiekszych naprezen $cinajgcych przesuwa sie wraz ze wzrostem grubosci
w obszar twardej powtoki TiN powtoki inicjujac jej kruche pekanie [W3]. Nalezy
pamigtac, iz przy obcigzeniach dynamicznych rozklad naprezen w strefie styku rézni
si¢ od rozktadu hertzowskiego, material ,,zachowuje si¢” jako bardziej sztywny,
miejsce najwigkszych naprezen S$cinajacych przesuwa si¢ jeszcze bardziej ku
powierzchni [189, 210].

Badania odpornosci na niszczenie kawitacyjne powlok Cr, CrN i CrN/Cr
osadzonych na stali AISI 4140, przeprowadzone zaréwno w $wiezej, stodkiej wodzie
jak 1 w wodzie morskiej (3,5% NaCl) wykazaly, ze nalozenie powlok chromu
poprawia odporno$¢ kawitacyjng badanego uktadu powtoka — stalowe podtoze [101].
Rowniez intermetaliczne powloki Al-Ni charakteryzuja si¢ bardzo dobrymi
wlasnosciami ochronnymi niezaleznie od cieczy roboczej, w ktorej bylo generowane
niszczenie kawitacyjne [39].

3.4. Podsumowanie

Niszczenie kawitacyjne polega na wielokrotnych impulsowych obciazeniach ciata
stalego. Pecherzyki kawitacyjne zanikaja implozyjnie wytwarzajac udarowa falg
ci$nienia, mikrostruge i falg akustyczng. Oszacowano, iz predko$¢ fali uderzeniowe;j
wynosi 1400 — 1600 m/s, a mikostrugi 100-600 m/s. Cisnienie uderzenia mikrostruga
cieczy oraz fala uderzeniowa szacuje si¢, ze dochodzi do kilku GPa, czas obcigzenia
jest rzedu 10 — 10° s. Temperatura wewnatrz pecherzyka w ostatnim stadium zaniku
moze wynosi¢ od 2700 K do nawet 6000 K. Odlegtos¢ pecherzyka w chwili jego
implozji od ciala stalego ma wptyw na predkos$¢ i site uderzenia mikrostruga cieczy.

Istniejace zaleznosci miedzy odpornoscia badanych materialéw na niszczenie
kawitacyjne a ich wlasciwo$ciami mechanicznymi majg ograniczone zastosowania do
poszczegdlnych grup materiatowych. Istnieje poglad, ze wytrzymato§¢ zmeczeniowa
jest najlepsza wstepna miarg odpornosci materiatu na niszczenia kawitacyjne. Jest to
zwigzane z podobienstwem powstatych struktur dyslokacyjnych w wyniku dziatania
kawitacji do tych powstajacych podczas niszczenia zmgczeniowego (np. trwate pasma
poslizgu). Istnieje réwniez podobienstwo struktur powstatych w stali austenitycznej
podczas oddziatywania kawitacji do struktur powstatych w wyniku odksztatcania
wybuchowego wzglednie udarowego.

Badania odpornosci kawitacyjnej stali martenzytycznych wykazaty, ze z jednej
strony wzrost twardo$ci tych stali poprawia odporno$¢ na niszczenie kawitacyjne.
Z drugiej strony, w materiatach twardych i kruchych pekniecia rozwijajg sie szybciej
prowadzac do wigkszych ubytkéw masy. Struktura drobnoziarnista materiatu sprzyja
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plastycznemu mechanizmowi pekania, co wptywa korzystnie na wzrost odpornosci na
niszczenie kawitacyjne. Natomiast strukturze gruboziarnistej towarzyszy kruchy
mechanizm pegkania oraz niska odpornos¢ kawitacyjna.

W stalach austenitycznych w okresie inkubacyjnym niszczenia kawitacyjnego
powstaja zmeczeniowe pasma poslizgu oraz blizniaki odksztalcenia w warstwach
wierzchnich. Badania rentgenowskie metastalinych stali austenitycznych wykazaty
zachodzenie przemiany fazowej austenitu w martenzyt y—a’ lub y—e, przy czym
dominujgca przemiang austenitu w martenzyt jest przemiana y — a’. Stale, w ktorych
wystgpita przemiana fazowa austenitu w martenzyt wykazuja wyzsza odporno$¢ na
erozj¢ kawitacyjng niz stale austenityczne, w ktorych przemiana fazowa nie wystapita
lub byta nieznaczna. Zaobserwowany poslizg poprzeczny w stali austenitycznej
X6CrNiTi 18-10, ktora posiada mata EBU, oraz wydzielenia fazy nNisTi w stali
austenitycznej Cr-Mn-Ni  $wiadcza o oddziatywaniu cieplnym niszczenia
kawitacyjnego.

Badania zmegczeniowe wykazaty, ze osadzenie powtok TiN metodg ARC PVD na
austenitycznym podlozu przyczynito si¢ do 20% wzrostu wytrzymalosci
zmeczeniowej. Wyniki tych badan wskazywatly na uzyskanie wzrostu odpornosci
kawitacyjnej materiatdéw konstrukcyjnych w wyniku pokrycia ich powtokami PVD.
Badania odpornosci nanokrystalicznych powtok Ti-N i Cr-N na niszczenie
kawitacyjne wykazaty, ze wszelkie defekty w strukturze powtok, takie jak wtracenia
lub mikro-krople powstatle w trakcie osadzania powlok sa miejscami inicjacji
mikropeknie¢ i przyczyniaja si¢ do redukcji czasu inkubacji. Wyniki te potwierdzity
niska odpornos¢ powlok PVD na niszczenie typu pitting. Powtoki o niskiej adhezji
szybko wulegaja odprys$nieciu w warunkach uderzen impulsami kawitacyjnymi.
Wrhasno$ci ochronne nanokrystalicznych powtok Ti-N i Cr-N zaleza od parametrow
osadzania i metody osadzania.
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4. Model degradacji twardych powtok w warunkach
lokalnego obcigzenia impulsowego

Model niszczenia systemow typu twarda, nanokrystaliczna powloka — stalowe
podtoze zostal pierwszy raz zaproponowany w pracy [W5]. W niniejszej pracy model
zostal przedstawiony w postaci rozbudowanej. Model ma charakter opisowy
uwzgledniajacy specyfike impulséw kawitacyjnych oraz uwzgledniajacy budowe
i struktur¢ ww. systemu oraz wystepujacych mechanizméw odksztalcenia. Zostat on
opracowany w celu lepszego rozumienia odksztatcenia i degradacji systemow powloka
- podloze poddanych dzialaniu lokalnych, dynamicznych obcigzen. Z tego wzgledu nie
ma propozycji zadnych uniwersalnych formut, ktore pozwolityby wyznaczy¢ tempo
erozji, czy krzywe erozyjne interesujacych systeméw. W literaturze mozna znales¢
wiele modeli niszczenia kawitacyjnego litych materiatow konstrukcyjnych. Zawsze
jednak okazywato si¢, ze maja one ograniczone zastosowanie do $cisle okreslonej
grupy materiatow wzglednie okreslonych warunkéw wzbudzania kawitacji.
Degradacja systemow typu powtoka — podtoze w warunkach dynamicznych obcigzen
nalezy do skomplikowanych ze wzgledu na wielo$¢ czynnikéw, od ktorych jest ona
zalezna. 7Z tego wzgledu, w pierwszej kolejnosci wazne jest dokladne poznanie
mechanizmu odksztatcenia wspomnianych systemow.

Proponowany model degradacji systeméw sktadajacych si¢ ze stalowego podtoza
i nanokrystalicznych powlok ARC PVD, podobnie jak w pracy [W5], oparty jest na
idei zmegczeniowego charakteru niszczenia kawitacyjnego. Podstawa tego modelu jest
podziat impulséw ze wzgledu na wartosci amplitud. W pracach [103, 197, W9, W13,
W16] wykazano istnienie zalezno$ci migdzy intensywnoscia kawitacji wzglednie
amplituda impulséw kawitacyjnych a niszczeniem materiatdéw konstrukcyjnych oraz
systemow powtoka-podtoze. Proponowany podziat impulsow nawigzuje do podziatu
zakresOw obcigzen z zaleznosci od szybkosci propagacji peknigcia zmeczeniowego
oraz do podzialu impulséw kawitacyjnych proponowanego przez Philippa
i Lauterborna [209]. Impulsy kawitacyjne dziatajace na obcigzany material podzielono
na trzy podstawowe grupy (frakcje):

1) impulsy wysokoamplitudowe — powodujace wglebienie w badanym materiale
bezposrednio po uderzeniu lub po kilku powtarzajacych si¢ uderzeniach,
oddziatywanie tej grupy impulséw mozna przyroéwna¢ do niszczenia zmeczeniowego
niskocyklowego,

2) impulsy kawitacyjne, ktorych dziatanie mozna przyrowna¢ do wysoko-
cyklowego zmgczenia — powstanie mikropofalowania powierzchni i inicjacja
mikropeknigcia w badanym systemie wymaga implozji tysiecy pecherzykow
kawitacyjnych,
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3) impulsy niskoamplitudowe, ktorych amplituda jest nizsza niz granica
zmeczenia badanego materiatu. Przyjmuje sig, ze impulsy trzeciej grupy sa w stanie
uruchomi¢ dyslokacje w warstwie wierzchniej i powoduja zmiane stanu naprezen
w warstwie wierzchniej.

Przyjeto ponadto zatozenie, Zze niszczenie ciata stalego powodowane przez
impulsy kawitacyjne jest porownywalne do niszczenia powodowanego przez lokalne,
obcigzenia impulsowe lub wybuchowe. Przyjete zatozenie ma swoje uzasadnienie w
zmianach dyslokacyjnych powstatych w materiale w wyniku dziatania kawitacji oraz
przy obcigzaniu impulsowym wzglednie wybuchowym. ZatoZenie to sprawia, ze
proponowany model degradacji moze odzwierciedla¢c deformacje materiatu
powodowane przez inne zjawiska niz tylko kawitacja.

4.1. Niszczenie kawitacyjne niszczeniem lokalnymi
obciqgzeniami impulsowymi

Struktury dyslokacyjne powstajace w danym materiale zaleza od sposobu
obcigzania 1 sieci krystalograficznej danego materialu. W dalszej czesci pracy
wykazane zostanie, ze struktury dyslokacyjne powstale w wyniku dziatania impulsow
kawitacyjnych sg podobne do struktur dyslokacyjnych wytworzonych przy niszczeniu
powodowanym przez obcigzenia impulsowe wzglednie wybuchowe, np. impulsem
laserowym.

Gwaltowne obciazenie ciata stalego powoduje wzbudzenie w nim sprezystych
i plastycznych fal cisnienia o szybkosciach Vs i vp, przy czym vs >> v,. Maksymalna
warto$¢ naprezenia wzdluznego frontu fali sprezystej przyjmuje warto$¢ granicy
sprezystosci Hugoniota, oher, ktora w przyblizeniu rowna si¢ podwojonej wartosci Re,
natomiast naprezenia $cinajace, t, wynosza okoto potowy naprezenia wzdtuznego [22].
Rozchodzenie si¢ fal naprgzen w materiale inicjuje ruch dyslokacji, generowane sa
nowe dyslokacje, pasma poslizgu, inicjowane jest wspinanie dyslokacji, jak rowniez
ma miejsce generowanie i ruch wakansow. Uwzgledniajac fakt nizszej energii
aktywacji wakansow w stosunku do energii aktywacji dyslokacji nalezy spodziewac
sie, ze wakanse zostang uruchomione jako pierwsze, szczegélnie wtedy, kiedy
dochodzi do wzrostu temperatury na skutek duzej szybkosci odksztatcania. Wedtug
[221], lokalna aktywacja termiczna i wspinanie dyslokacji sg podstawowymi
czynnikami majgcymi wplyw na odksztatcanie materialu przy bardzo duzych
szybko$ciach odksztalcenia. Kazda zmiana struktury dyslokacyjnej pochtania czesé
energii fali tak, ze ostatecznie fala ulega zanikowi.

Najszybszymi mechanizmami reakcji struktury krystalicznej na nagle lokalne
obcigzenie sg: przemiana fazowa, aktywacja dyslokacji i tworzenie blizniakéw
odksztatcenia, ktore powstaja w ciggu pierwszych nanosekund po przylozeniu
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obcigzenia [22]. Wedlug [22], przemiana fazowa jest najszybszym procesem
zwigzanym z przejsciem fali plastycznej pod wptywem skumulowanego obcigzenia
szokowego. Proces tworzenia blizniakdéw odksztalcenia wymaga najpierw
generowania dyslokacji czastkowych, a nastepnie ich uruchomienia. Ponadto sam
proces powstania blizniakow odksztatcenia jest rzedu kilku ps. Jest on, zatem,
wolniejszy niz aktywacja istniejacych dyslokacji. Mechanizmy, ktore wymagaja
uaktywnionych dyslokacji do propagacji i interakcji z innymi dyslokacjami, a w
szczegOlnosci z granicami ziaren wymagaja czasu i zachodza dopiero po czasie rzgdu
kilku mikrosekund od momentu implozji. Scinanie adiabatyczne zachodzi dopiero po
okoto 10 pus od momentu dynamicznego obcigzenia [22].

Berthe i in. [14], przeprowadzajac badania rozchodzenia si¢ fali ci$nienia
generowanej impulsem laserowym o gestosci mocy od 2 do 8 GW/cm?
z wykorzystaniem systemu VISAR stwierdzili, ze maksymalne ci$nienie na
eksponowanej powierzchni powstaje po okoto 20-30 ns i jest rzgdu kilku GPa. Czasy
oddziatywania impulsu o najwyzszym cisnieniu sg rz¢gdu 50 ns. Po 90 ns od momentu
obcigzenia impulsem fala plastyczna poprzedzona falg sprezysta dociera na glebokosé
okoto 457 um. Maksymalne ci$nienie na tej glebokosci jest od 0,5 do 1 GPa mniejsze
niz na powierzchni. Po okoto 200 ns ci$nienie na powierzchni ciala statego spada do
okoto 0,5 GPa [14]. Uzyskane czasy dziatania fali ci$nienia (50 ns) sa porownywalne
do czasow przejscia fali uderzeniowej (30 ns) powstatej podczas implozji pecherzyka
kawitacyjnego [79].

Badania impulsowo obcigzonego niklu (struktura RSC) wykazaty powstanie pasm
poslizgu, blizniakéw odksztalcenia, btedow ulozenia, struktury komoérkowej oraz
obserwowany byt poslizg poprzeczny i dyslokacje $rubowe [22]. Pasma poSlizgu
powstawaly w systemach {I111}<110>, natomiast blizniaki odksztalcenia
w plaszczyznach {111}. Zauwazono, ze przy dynamicznych obcigzeniach rzedu
25 GPa, rozmiar komoérek dyslokacyjnych byt mniej wigcej staty, niezaleznie od czasu
dziatania impulsu obcigzajacego. Spadkowi amplitudy obcigzenia towarzyszyt wzrost
rozmiaru komorek dyslokacyjnych. Dopiero po uplywie 0,5 ps od momentu
obcigzenia struktura dyslokacyjna stabilizowata si¢, co wskazuje na zalezno$¢ czasowa
reakcji materialu na zadany impuls ci$nienia [22].

Przy niszczeniu zmeczeniowym w zakresie matej liczby cykli zaobserwowano
w stali austenitycznej podobne zmiany struktury dyslokacyjnej jak w obcigzanym
impulsowo niklu [227, 276]. W stali OH18N9 poddanej intensywnemu odksztatceniu
plastycznemu powstaty blizniaki odksztatcenia przy € > 1,2, natomiast przy ¢ >2,4
obserwowany byl intensywny rozwo6j pasm $cinania [227]. Niszczenie zmeczeniowe
0 amplitudzie odksztalcenia €, <0,6% powodowato w stali austenitycznej powstanie
komoérkowej struktury dyslokacyjnej, pasm poslizgu oraz bledow utozenia
w plaszczyznach {111} [276]. Wraz ze wzrostem amplitudy odksztalcenia (g2 = 0,9 %)
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uaktywnionych zostato kilka systemow poslizgu, zaobserwowano wzrost gestosci
dyslokacji oraz zaobserwowano cienkie, réwnolegte i pojedyncze linie, ktore
zinterpretowano jako obszary martenzytu odksztatceniowego.

W stali austenitycznej poddanej dziataniu kawitacji [W1] zaobserwowano
dyslokacyjng strukture komorkowa, poslizg poprzeczny, bledy ulozenia, nano-
blizniaki odksztatcenia przecinane pasmami $cinania, jak rowniez strukture
zinterpretowang przez Ye i in. [277] jako martenzyt odksztatceniowy. Stwierdzono
[W1], ze wielko$¢ komorek dyslokacyjnych byta zalezna od intensywnosci kawitacji:
w obszarach mniejszej intensywno$ci kawitacji (mniejsze amplitudy impulsow
kawitacyjnych) wzrastata wielko$¢ komorek dyslokacyjnych. Efekt identyczny do
tego, jaki powstaje przy obcigzaniu dynamicznym [22].

Struktury dyslokacyjne powstate podczas niszczenia kawitacyjnego w  stali
austenitycznej wskazuja na duze podobienstwo do struktur powstalych w stali
austenitycznej, czy materiatach o sieci RSC podczas niskocyklowego niszczenia
zmeczeniowego lub degradacji  wysokoamplitudowymi impulsami generowanymi
laserem, czy tez intensywnego odksztatcania przy € = 2,4.

4.2. Wplyw amplitudy impulséw kawitacyjnych na odksztatcenie
ciata statego - zatozenia modelowe

4.2.1. Impulsy wysokoamplitudowe

Podstawowym zatozeniem w proponowanym modelu, jak i w pracy [W5], byto
przyjecie, ze impulsy wysokoamplitudowe sg to impulsy kawitacyjne, ktére powoduja
wglebienie bezposrednio po jednorazowym obcigzeniu ciata statego lub po kilku
obcigzeniach w tym samym miejscu. W niszczeniu kawitacyjnym lub niszczeniu
powodowanym lokalnymi  impulsowymi obcigzeniami, prawdopodobienstwo
uderzenia w to samo miejsce jest niewielkie, lecz na tym etapie przyjeto zatozenie, ze
jest to mozliwe.

Konsekwencjg zatozenia odksztalcenia ciata stalego w czasie jednorazowego
obcigzania jest przyjecie, ze mikrostruga uderza w ciato state z maksymalng swoja
predkoscig. Zatem, impulsy wysokoamplitudowe sa to obcigzenia materiatu
spowodowane zanikiem pecherzyka kawitacyjnego znajdujgcego si¢ w bezposredniej
stycznosci z ciatem statym.

Pomiary impulsow kawitacyjnych czujnikiem 603B firmy Kistler o $rednicy
czynnej membrany pomiarowej 5,5 mm przy czestosci probkowania 1 MHz na
stanowisku ze szczelinowym wzbudnikiem kawitacji [W15] wykazaly, ze wraz ze
wzrostem predkosci przeptywu cieczy na stanowisku badawczym wzrasta amplituda
rejestrowanych impulséw oraz liczba impulséw. Krotki czas rejestracji (1 s) moze by¢
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przyczyna, dla ktorej zarejestrowano tylko pojedyncze obcigzenia o amplitudach
powyzej 20 MPa (co odpowiada okoto 4,5 GPa przy zatozeniu, ze impuls kawitacyjny
dziata na powierzchni¢ okoto 0,1 mm?). Uwzgledniajac fakt, iz czas przejscia fali
uderzeniowej jest rzedu kilkudziesigciu ns [14, 79], a czgstos¢ probkowania
czujnikami ci$nienia firmy Kistler wynosita 1 MHz, nie nalezy wykluczy¢ sytuacji, iz
rzeczywiste cisnienia implozji pecherzykow kawitacyjnych moga by¢ wyzsze. Ponadto
nalezy pamigta, iz rejestrowany sygnat jest tylko zapisem deformacji sprezystej
membrany w ciggu jednego przedzialu czasowego, tzn. w ciagu 1 ps, wskutek
obcigzen, ktore wystapi¢ mogly w réznych miejscach jej powierzchni o polu
23,7 mm?. Przeprowadzone pomiary [W15] wskazujg, ze obcigzenia powyzej 30 MPa
(odpowiadajgce okoto 7 GPa) sa rejestrowane z czgstotliwoscig kilku Hz. Mozna
zatem zatozy¢, ze czestotliwos$¢ obcigzania impulsami wysokoamplitudowmi nie jest
wicksza niz 10 Hz. Na rys. 4.1. przedstawiono sygnat z czujnika zarejestrowany
podczas pomiaréw na stanowisku badawczym i przypisany wysokoamplitudowemu
impulsowi kawitacyjnemu.

Ze wzgledu na bardzo krotkie czasy dziatania obcigzenia (rys. 4.1.) mozna
przyjac¢, ze w strefie odksztalcanej generowane jest ciepto, a proces odksztalcania
w miejscu implozji ma charakter adiabatyczny. Przyjecie ponadto zatozZenia, ze ciepto
generowane wewnatrz pecherzyka w ostatniej fazie zaniku moze by¢ przekazane do
materialu, sprawia, ze wzrost temperatury w miejscu obcigzenia impulsem moze by¢
wigkszy niz to wynika tylko z szybko$ci odksztalcania. Zatem mozna przyjac, ze
procesowi deformacji impulsem kawitacyjnym towarzyszy skokowy wzrost entropii.
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Rys. 4.1. Impuls kawitacyjny uznany, jako impuls wysoko-amplitudowy,
pomiary przeprowadzone czujnikiem 603B firmy Kistler na stanowisku
ze szczelinowym wzbudnikiem kawitacii |badania wiasne|
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Inng konsekwencja duzej szybkos$ci odksztalcania jest wzrost naprezenia
uplastyczniajgcego. Tabor [243] wykazal, ze plastyczne plynigcie materiatu
rozpoczyna si¢ przy naprezeniu pm rownym:

Pm=CRe (4.1)

gdzie c jest stala, ktora przy obciazeniu dynamicznym wynosi okoto 3, a Re — granica
plastyczno$ci wyznaczona w warunkach jednoosiowego rozciggania. Wedlug
kryterium plastycznosci Hubera (von Misesa), ptyniecie plastyczne rozpoczyna si¢
przy $rednim naprezeniu wynoszacym okoto 1,1-Re. Badania Tabora [243] oznaczaja,
7ze w warunkach obcigzania dynamicznego material wykazuje wigkszg Sztywnosé
I wytrzymatos¢, niz to wynika ze statycznych badan materiatowych.

Wzrostowi sztywnosci ciata statego czesto towarzyszy wzrost jego kruchosci.
Energia pegkania kruchego jest nizsza niz energia pekania plastycznego. Zatem, przy
krytycznej szybkosci odksztalcania, ciatlo state ulegnie pekaniu, chociaz nizsze
szybkosci odksztalcenia spowodowalyby jedynie lokalne odksztalcenie sprezysto -
plastyczne. Z uwagi na oddzialywanie cieplne towarzyszace bardzo duzym
szybkos$ciom odksztalcania, w miejscu deformacji na powierzchni ciata stalego
dochodzi do kumulacji energii cieplnej, lokalnych zmian strukturalnych prowadzacych
do lokalnych zmian wtasciwosci materiatu, np. lokalnego zmigkczenia materiatu
ulatwiajgcego odksztatcanie. Z tego wzgledu przyjeto, ze mikrostruga uderzajgca
w ciato stale z predkoscig nie mniejszg niz predkos¢ krytyczna powoduje miejscowe
$cinanie adiabatyczne.

Przy wyznaczaniu krytycznej predkosci odksztatcania mozna skorzysta¢ z modeli
penetracji ciata statego. Allen i Rogers [2] wykazali, ze warunkiem powstania efektu
penetracji ciala stalggo jest posiadanie przez strumienn minimalnej granicznej
predkosci, ktéra jest zalezna od dynamicznej wytrzymatosci materiatu i gestosci

strumienia:

Vyr =T = 5)/ps 42)
gdzie T — dynamiczna wytrzymato$¢ materiatu tarczy, S — dynamiczna wytrzymatosé
strumienia, o5 — gesto$¢ strumienia.

Poniewaz dynamiczna wytrzymato$¢ strugi cieczy jest duzo mniejsza od
dynamicznej wytrzymato$ci ciata statego (T >>S), otrzymujemy, ze Kkrytyczna
predkos¢ strugi cieczy jest funkcja dynamicznej wytrzymatosci ciata stalego i gestosci
cieczy. Przyjeto, ze predkos¢ uderzenia mikrostrugi cieczy powodujgca $cinanie
w ciete statym nie moze by¢ mniejsze niz:

V:qr = \/m (4.3)
Wygenerowana podczas zaniku pecherzyka kawitacyjnego mikrostruga cieczy
uderzajac w cialo stale traci swoja energi¢ na jego adiabatyczne odksztalcenie. Na
powierzchni ciata stalego amplituda fali uderzeniowej osigga maksymalng swoja
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warto$¢ [14]. Nastepnie podczas przemieszczania si¢ w glab dochodzi do rozdziatu na
fale sprezysta, ktora jest falg poprzedzajaca i powieksza si¢ wraz z czasem przej$cia
przez cialo state, i fale plastyczna, ktoérej amplituda stopniowo zmniejsza si¢, az do
calkowitego wygasniecia. Zatem, energia i predkos¢ fali uderzeniowej beda male¢ do
zera w miar¢ uptywu czasu penetracji. Gleboko$¢ penetracji mozna opisac¢ zaleznos$cia
[150]:

p=[Udt (4.4)

gdzie U — chwilowa szybko$¢ penetracji, To — Czas penetracji;.

W rozpatrywanym modelu mikrostruga uderza w system sktadajacy si¢ z twarde;j,
nanostrukturalnej powtoki wytwarzanej metoda ARC PVD i stalowego podtoza. Ze
wzgledu na mniejsza gesto$¢ atomowg modut Younga oraz wytrzymato$¢ na $cinanie
sa nizsze na granicach ziaren niz w ich wnetrzu. Bioragc pod uwage widknista
(kolumnowa) strukture =ziaren powlok ARC PVD, przyjeto zalozenie, ze
preferowanym mechanizmem odksztatcenia powyzszych powlok jest poslizg
($cinanie) wzdtuz granic ziaren

Podsumowujac, przyjeto nastepujace zatozenia:

e impulsy wysokoamplitudowe sa to impulsy kawitacyjne, ktére powoduja
wglebienie bezposrednio po jednorazowym obcigzeniu ciala statego lub po
kilku obcigzeniach w tym samym miejscu,

e mozliwe jest kilkukrotne uderzenie impulsu kawitacyjnego w to samo miejsce,

e impulsy wysokoamplitudowe obcigzajg materiat z czgstotliwoscia nie wigksza
niz 10 Hz,

e ciepto generowane wewnatrz pecherzyka w ostatniej fazie zaniku moze by¢
przekazane do materiatu,

e procesowi odksztatcenia towarzyszy skokowy wzrost entropii,

e mikrostruga kumulacyjna dziala z maksymalng swoja predkoscia rzedu
kilkaset m/s i generuje impuls ci$nienia rzedu kilku GPa na powierzchni rzedu
kilku um?,

e mikrostruga cieczy uderzajgc w cialo powoduje jego adiabatyczne
odksztalcenie,

e mikrostruga uderzajaca w ciato stale z predkoscia nie mniejsza niz predkosé
krytyczna powoduje miejscowe Scinanie adiabatyczne,

e predko$¢ uderzenia mikrostrugg cieczy, powodujacag penetracje ciala statego
jest funkcja dynamicznej wytrzymatosci ciala stalego i ggstosci mikrostrugi,

e preferowanym mechanizmem odksztalcenia nanokrystalicznych powlok
wytwarzanych metoda ARC PVD jest poslizg (Scinanie) wzdtuz granic ziaren.

str. 71



4.2.2  Impulsy zmeczenia wysokocyklowego

W niniejszej pracy oraz w pracy [W5] przyjeto, ze impulsy zmeczenia Wysoko-
cyklowego sa to obciazenia o amplitudzie powyzej granicy zmeczeniowej powodujace
stopniowa degradacj¢ materiatu. Pomiary impulséw kawitacyjnych [W15] na
stanowisku z szczelinowym wzbudnikiem kawitacji wykazaly, ze impulsy tej grupy
obciazaja ciato stale z czestotliwosciag kilkudziesigciu Hz. Zatem, wstepnie przyjete
zostalo, ze czestotliwo$¢ obcigzenia impulsami tej grupy dochodzi do 100 Hz
Stosunkowo wysoka amplituda oraz duza czgstotliwos¢ obcigzenia tymi impulsami
sprawita, ze mikropofalowanie eksponowanej powierzchni oraz inicjacje i rozwoj
peknieé przypisano dziataniu impulsom tej grupy. Przyjeto, iz ta grupa impulsow ma
decydujacy wptyw na proces niszczenia kawitacyjnego.

Pojedynczy impuls tej grupy dziatajac na powierzchnig ciata statego powoduje jej
odksztalcenie sprezyste lub sprezysto-plastyczne, generujac ztozony stan naprezen. Ze
wzgledu na duza szybko$¢ odksztalcania uznano, podobnie jak miato to miejsce
w przypadku obcigzen impulsami wysokoamplitudowymi, Ze obcigzenie mikrostruga
powoduje lokalny wzrost temperatury ciata stalego w miejscu obcigzenia [W5]. Po
implozji pecherzyka kawitacyjnego powierzchnia materiatu jest gwattownie chtodzona
przez otaczajacg wode. Gwaltowne nagrzewanie i chtodzenie powierzchni materiatu
przyczyniajg si¢ do powstania cykli cieplnych szybko po sobie nastgpujacych
majacych charakter szokéw termicznych. Wielokrotne oddziatywanie impulsow
powoduje doptyw energii mechanicznej i cieplnej do degradowanego ciata statego.
Czes¢ energii cieplnej ulega konwekcji z miejsc uderzen mikrostrugi do otaczajacego
je ciata stalego. Przyjeto, zatem, ze odksztalcenie ciata statego ma charakter posredni
miedzy odksztalceniem adiabatycznym a izotermicznym. Jako kolejne zatozenie
przyjeto, ze cykliczne oddziatywanie impulséw wysoko-amplitudowych generuje
w obcigzanym ciele statym zmgczenie cieplne.

Impuls kawitacyjny (mikrostruga cieszy) wywiera nacisk na powierzchni¢ ciata
statego przekazujgc swoja energie do materiatu. Po odcigzeniu odksztatcone ciato state
dazy do powrotu do stanu poczatkowego. Analizujac oddziatywanie impulsu na
system skladajacy sie¢ z twardej, nanokrystalicznej powtoki i stalowego podtoza,
nalezy uwzgledni¢ zroznicowane wlasnosci mechaniczne powtoki i podtoza. Poniewaz
modut Younga powloki jest wigkszy niz podtoza [W7, W10], wigc powloka bedzie
wraca¢ do stanu poczatkowego szybciej niz podloze generujac napr¢zenia na granicy
powtoka-podtoze. Z czasem prowadzi¢ to moze do odwarstwienia powloki od podtoza.
Przyjeto zatozenie, ze z chwilg odwarstwienia powloki od podtoza, powtoka ulega
degradaciji.

Pod wplywem obcigzen zewnetrznych dyslokacje w materiale ulegaja spigtrzeniu
na wszystkich nieciggtosciach struktury, przede wszystkim na granicy miedzy powtokg
a podlozem oraz na granicach ziaren, granicach mi¢dzyfazowych. W zaleznosci od
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rodzaju granicy, rézne jest ich oddziatywanie z dyslokacjami. Relacje te sg bardzo
ztozone i mimo podejmowania wielu prob [63, 88, 140, 227, 242, 254-256, 264] nie
zostalo to w pelni wyjasnione. Ze wzgledu na wyjatkowa ztozonos¢ tych oddziatywan
W pracy przyjeto najbardziej prosta zalezno$¢, a mianowicie proporcjonalnos$¢ skutkow
oddzialywan granic ziaren z dyslokacjami do liczby faz w powloce. Im wigcej
w powtloce bedzie faz, tym wigcej bedzie miejsc spigtrzen naprezen prowadzacych do
inicjacji mikropgkni¢é. Ze wzgledu na to, iz analizowane powloki ARC PVD
posiadaja budowe wiokien (kolumn) przyjeto, ze granice ziaren przebiegajg wzdhuz
catej grubosci powlok. Uwzgledniajac ich mniejsza ggstos¢ atomowa w pordwnaniu
z ziarnami przyjeto, ze sa potencjalnymi strukturalnymi szczelinami.

Podsumowujac, przyjeto nastepujace zalozenia:

e impulsy zmgczenia wysokocyklowego sa to impulsy kawitacyjne, ktore
powodujg stopniowg degradacj¢ materiatu: mikro-pofalowanie powierzchni
eksponowanej, a nastgpnie inicjacj¢ i rozwoj peknied,

e pojedynczy impuls tej grupy dziatajac na powierzchnig ciata statego powoduje
jej odksztatcenie sprezyste lub sprezysto-plastyczne, generujac zlozony stan
naprezen 0raz ciepto w miejscu oddziatywania,

e odksztalcenie materialu  powodowane impulsami  wysokocyklowego
zmeczenia ma charakter posredni migdzy odksztalceniem adiabatycznym
i izotermicznym,

e cykliczne oddzialywanie impulsow  wysokoamplitudowych  generuje
w obcigzanym ciele napr¢zenia cieplne,

e 7z chwila odwarstwienia powloki od podtoza, powloka traci swe wiasnosci
ochronne na obcigzenia dynamiczne,

¢ liczba miejsc inicjacji mikropeknie¢ w powtoce jest proporcjonalna liczby faz,

e granice ziaren przebiegaja wzdluz catej grubosci nanokrystalicznych powlok
ARC PVD,

e granice ziaren sg strukturalnymi szczelinami w nanokrystalicznych powtokach

ARC PVD.

4.2.3. Impulsy niskoamplitudowe

W rozwazanej grupie impulséw niskoamplitudowych brane sa pod uwage
impulsy, ktorych amplituda z jednej strony jest mniejsza niz wytrzymatosc
zmeczeniowa badanego systemu, natomiast z drugiej strony jest na tyle wysoka, ze
powoduje zmiany strukturalne w obcigzanym materiale. Sg to impulsy, ktorych dtugo
terminowe oddziatywanie nie prowadzi do rozwoju niebezpiecznych peknigc.
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Podobnie jak w pracy [W5] przyjeto zatozenie, ze odksztalcona spre¢zyscie
powloka wywiera nacisk na podloze powodujac jego odksztalcenie sprezysto-
plastyczne w zwigzku z mniejszym modutem sprezystosci podtoza w stosunku do
powtoki. Konsekwencja tego zatozenia jest uruchomienie dyslokacji i wprowadzenie
naprezen w podtozu.

Pomiary impulsow kawitacyjnych [W15] wykazaty, ze ta grupa impulsow jest
grupg najliczniejszg. Czestotliwosé rejestrowania impulsow tej grupy na stanowisku ze
szczelinowym wzbudnikiem kawitacji dochodzita do okoto 1 kHz przy zatozeniu, ze
odpowiadajaca tej grupie impulsow amplituda obcigzen rejestrowanych przez czujnik
603B firmy Kistler byta mniejsza od 10 MPa.

Podsumowujac, przyjeto nastepujace zatozenia:

e amplituda impulsow niskoamplitudowych jest mniejsza niz wytrzymato$é

zmeczeniowa,

e impulsy moga powodowa¢ odksztatcenia sprezyste analizowanego systemu,

e czestotliwos$¢ pojawiania si¢ impulséw dochodzi do 1 kHz.

4.3. Model degradacji systemoéw twarda powtoka - stalowe podtoze
w warunkach lokalnego obciqgzenia dynamicznego

4.3.1.Impulsy wysokoamplitudowe

Ze wzgledu na duzg szybkos$¢ uderzenia mikrostrugi (powyzej 600 m/s) oraz
wysoka amplitude ci$nienia lokalnego (rzedu GPa) przyj¢to, ze niszczenie impulsami
wysokoamplitudowymi systemu nanokrystaliczna powloka ARC PVD - stalowe
podtoze przebiega wedlug przedstawionego na rys. 4.2 schematu [W5].

twarda powtoka %\ R~ naprezenia ”:;\ >
stalowe podtoze %
Knieci
odksztatcenie odksztatcenie peknigcle
sprezyste plastyczne

Rys. 4.2. Schemat niszczenia impulsami wysoko-amplitudowymi [W5]
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Zgodnie z przyjetymi w rozdziele 4.2.1 zalozeniami, wysoka predkos¢ uderzenia
impulsu wysokoamplitudowego sprawia, iz powloka bedzie ulega¢ gwaltownemu
odksztatcaniu. W analizowanym systemie, powtoka przejmuje na siebie najwigksze
obcigzenie i1 to ona podlega¢ bedzie najwickszym zmianom strukturalnym
wynikajacym z przejscia fali ci§nienia.

Przy zatozeniu, ze rozmiar ziaren w nanokrystalicznej powloce jest wigkszy od
warto$ci  krytycznej fale naprezen przechodzac przez nanokrystaliczng powloke
uruchamiajg istniejace dyslokacje, jak rowniez przyczyniajg si¢ do powstania nowych
dyslokacji, dyslokacji czastkowych i bledéw utozenia. Nie nalezy wykluczaé
mozliwosci powstania blizniakéw odksztalcenia, pasm poslizgu, a takze ruchu granic
ziaren i zaniku sub-nanokrystalicznych ziaren w powloce nanokrystalicznej. Zatem,
odksztatcenie bedzie realizowane w wyniku ruchu dyslokacji.

Wzrost entropii wynikajacy z duzych szybkosci odksztatcania impulsami wysoko-
amplitudowymi sprzyja zarowno lokalnemu wzrostowi koncentracji wakansow, jak
i ich uruchomieniu, co skutkowa¢ moze zaréwno wzrostowi ilosci dyslokacji oraz
ruchowi dyslokacji poprzez wspinanie. Dzigki temu moga one omija¢ niektore
przeszkody na swojej drodze. Granice ziaren stanowig dla dyslokacji przeszkody
trudne do ominigcig, dlatego tez miejsca te sa miejscami spigtrzen dyslokacji
1 spietrzen naprezen. Szczegdlng role w odksztalcaniu nanokrystalicznych materiatow
petnig miejsca styku trzech ziaren, ktére pod wplywem pola naprezen dyslokacji moga
stanowi¢ miejsca ujs¢ wakansow, by¢ miejscami zakotwiczenia dyslokacji, jak
sugeruja w swoim modelu Gutkin i Ovid’ko [93], lub miejscami powstawania
pierwszych szczelin pod wplywem naprezen w materiale nanokrystalicznym, jak
wykazaly badania Kumara i in [149]. Zatem, wzrost entropii z jednej strony wzmacnia
mechanim dyslokacyjny, z drugiej przyczynia si¢ do udziatu mechanizmu dyfuzyjnego
w calkowitym odksztatceniu powtok nanokrystalicznych.

Przyjeto, ze catkowite odksztalcenie powloki, &P, jest suma odksztatcenia
spowodowanego procesami: (i) odksztalcenia dyslokacyjnego w ziarnie, &€, np.
tworzenie blizniakow odksztalcenia, rozmnazanie i ruch dyslokacji, (ii) poslizgu
($cinania) wzdluz granic ziaren, &%, (iii), obrotu ziaren, ¢ P, (iv) dyfuzji Nabarro-
Herringa, &’n-u, Oraz (v) dyfuzji wakansow Coble’a, €°c. Poniewaz obrot ziaren mozna
uzna¢, jako konsekwencje procesu $cinania wzdluz granic ziaren oraz procesOw
dyfuzyjnych, zatem catkowite odksztatcenie powloki bedzie wynosi¢:

P =el + el + sf\’,_H + sg (4.9)
Przyjmujac, ze powloki wytwarzane metoda ARC PVD s3 materiatami
sprezystymi oraz przyjmujac najprostrzy jednowymiarowy model odksztatcania
uzyskujemy, ze odksztatcenie dyslokacyjne ziaren wynosi:

el = % (4.5)
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gdzie o — naprezenie pochodzace od implodujacego pecherzyka, E, —modut
sprezystosci Young’a powtoki.

W analizowanym przypadku przyjeto, ze $cinanie wzdtuz granic ziaren polega na
odksztatceniu granic ziaren w wyniku dziatania sity (naprezenia) tylko w kierunku osi
z (wzdtuz grubosci powtoki). Zatem, przyjmujac, ze modut Younga granic ziaren
w powloce wynosi okoto 60% modutu Younga powloki w zwigzku z zatozong jej
mniejszg gestoscig atomows, otrzymujemy:

p_ o O

= =~ ~17gF 4.6
Ece 06E, ‘ (4.6)

S

Odksztalcenia wynikajace z dyfuzji Nabarro-Herringa oraz dyfuzji Coble’a
wynoszg odpowiednio [274]:

3
D
P :77ka0 (:‘;“ t 4.7)
4
D
&l = 5o%’d7§t (4.8)

gdzie: k — stata Boltzmanna, Dn.y — wspotczynnik dyfuzji Nabarro-Herringa, Dc —
wspotczynnik dyfuzji Coble’a, t — czas.

Zaleznosci (4.7) i (4.8) oraz fakt, iz wspotezynnik dyfuzji Coble’a jest wigkszy od
wspotczynnika dyfuzji Nabarro-Herringa $wiadcza, ze odksztalcenie wynikajace
z dyfuzji Coble’a jest wigksze niz odksztalcenie wynikajace z dyfuzji Nabarro —
Herringa, zwlaszcza w przypadku ziaren wielko$ci nanometrycznej. Fakt ten sprzyja
poslizgowi wzdtuz granic ziaren. Niemniej, oba procesy dyfuzji sa zalezne od czasu.
Poniewaz czas oddziatywania impulséw wysokoamplitudowych na powloke jest
bardzo krotki, rzgdu us, a czestotos¢ ich pojawiania si¢ bardzo mata, zatem procesy
dyfuzyjne rozwing si¢ w niewielkim stopniu, w szczegdlnosci Nabbaro-Herringa,
ktory ujawnia sie¢ w wyzszych temperaturach niz dyfuzja Coble’a [274]. Z tego
wzgledu, mozna przyja¢, ze odksztalcenie nanokrystalicznej powtoki wynikajace
z mechanizméw dyfuzji jest duzo mniejsze niz odksztalcenie wynikajace
z mechanizméw dyslokacyjnych, e’n_u+ €Pc << &P+ &Ps. Zatem, w analizowanym
przypadku obcigzenia, dominujagcymi mechanizmami odksztatcenia nanokrystalicznej
powtoki stajg sie mechanizm dyslokacyjny i poslizgu ($cinania) wzdtuz granic ziaren:

Prel + €5p = gzp +117‘92p = 2’7‘91[) (4.9)

3 z

Nastepstwem zalozenia, bezposredniej stycznosci pecherzykow kawitacyjnych
z ciatem statym w chwili implozji jest wysoka amplituda generowanych obcigzen
rzgdu 1GPa Iub wigcej. Przyjmujac, ze modul sprezystosci powlok
nanokrystalicznych miesci si¢ w przedziale 250-500 GPa, zatem zgodnie
z zalezno$cig (4.9) lokalne odksztatcenie powloki od jednego wysokoamplitudowego
impulsu jest rzedu 1 - 2%.
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Zgodnie z zalezno$cig (4.3) predko§¢ mikrostrugi cieczy, ktora spowoduje
penetracje ciata statego jest zalezna od dynamicznej wytrzymatosci tego ciata statego,
ktérym moze by¢ system sktadajacy si¢ z powtoki i podtoza. Uwzgledniajac fakt, iz
mikrostruga najpierw uderza w powtoke, gdzie traci znaczaca czg¢$¢ swojej energii na
jej deformacje, mozna przyja¢, ze dynamiczna wytrzymalo$¢ systemu jest
w dominujgcym stopniu uzalezniona od dynamicznej wytrzymatosci powloki.
Przyjmujac, ze odksztalcenie powloki nanokrystalicznej w warunkach gwaltownego
uderzenia mikrostrugi cieczy polega gtownie na adiabatycznym S$cinaniu wzdhuz
granic ziaren, wnioskujemy, iz wytrzymato§¢ granic ziaren powtoki na $cinanie jest
warto$cig Kluczowa dla odksztatcenia powlok o strukturze wioknistej (kolumnowej)
w warunkach obcigzania dynamicznego.

Uwzgledniajac teorie Tabora oraz zakladajgc, ze dynamiczna wytrzymatosé
powloki jest zalezna do jej twardosci, a wytrzymato$¢ granic ziaren, podobnie jak
modut Younga, wynosi okoto 0,6 wytrzymatosci powloki uzyskujemy, ze minimalna
predko$¢ mikrostrugi, ktora w chwili uderzenia spowodowataby penetracje
nanostrukturalnej powloki, powinna wynosi¢ okoto 1500 m/s. Jest to predkos¢ duzo
wigksza niz predko$¢ mikrostrugi uzyskana przez Lauterborna i Bolle’a (100 m/s)
[151], czy Hammitta (600 m/s) [100]. Wynika z tego, ze uderzenia mikrostrug z
predkoscig od 100 do 600 m/s powodujg odksztatcenia sprezysto-plastyczne. Uzyskana
minimalna predkos¢ ,,strugi” powodujaca penetracje powtoki nanokrystalicznej jest
natomiast zblizona do prgdkosci przemieszczania si¢ fali uderzeniowej (1400 - 1600
m/s) [127, 196]. Oddziatywanie fali uderzeniowej (fali ci$nienia) na material jest
odmienne od oddziatywania mikrostrugi cieczy. Przejscie fali ci$nienia przez materiat
przyczynia si¢, do zmiany tekstury krystalograficznej, wzrostu naprgzen wiasnych, nie
jest jednak w stanie spowodowac odksztalcenia plastycznego w postaci weglebienia.
Mozna przyjac, ze przejScie fali uderzeniowej przez material powoduje efekty jest
zblizone do odksztatcenia wybuchowego, W pracy przyjeto, ze fala uderzeniowa, ktora
jako pierwsza oddzialywuje na material, wstepnie przyczynia si¢ do niszczenia
tekstury materiatu przyczyniajac sic w ten sposob do wzmocnienia oddziatywania
mikrostrugi cieczy, ktora uznano za gtéwny czynnik degradujacy materiat.

Gwaltownie odksztalcana powtoka naciska na podtoze powodujac w miejscu
obcigzenia odksztalcenie sprezysto — plastyczne 1 generujgc cieplo w podtozu.
Gléwnym mechanizmem odksztalcenia materialow mikrostrukturalnych jest
mechanizm dyslokacyjny. Wygenerowane ciepto sprzyja zachodzeniu procesow
dyfuzyjnych oraz utatwiony zostaje ruch dyslokacji. Przyjeto, ze w obszarze nacisku
powloki na podtoze, catkowite odksztatcenie podioza, €%, jest sumg odksztatcenia
wynikajgcego z ruchu dyslokacji w ziarnie, &*%,, oraz mechanizméw dyfuzyjnych,
Spd}DZ

gPdt = gpdl, 4 gpdlpy (4.11)
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Czas i obszar nacisku powtoki na podloze jest zalezny od czasy obcigzania
powloki mikrostrugg cieczy oraz sztywnoscig samej powloki. Sztywnos$¢ powtoki jest
funkcja jej sprezystosci. Wysokie moduty sprezystosci powlok nanokrystalicznych
PVD sprawiajg, ze wzrasta czas nacisku powtoki na podtoze. Konsekwencja tego jest
mniejsza predkos¢ odksztalcania. Z kolei konsekwencja mniejszych szybkosci
odksztatcania podtoza jest przyjecie, ze generowane temperatury w strefie
odksztatcania mieszcza si¢ w zakresie do 0,5 Ty, a wige procesy dyfuzyjne moga mieé
charakter petzania niskotemperaturowego. Zatem:

e = g, + ¢ In(1+vt) (4.12)
gdzie c, v — state materiatowe zalezne od temperatury, t — czas.

Czas obciazenia podloza za posrednictwem powtoki jest dluzszy niz obcigzenia
powloki mikrostruga cieczy ze wzgledu na sztywno$¢ i tarcie wewnetrzne powtloki.
Przyjmujac, ze czas odksztalcania podtoza od dziatania jednego uderzenia mikrostruga
cieczy wydluzy si¢ do 1s, to i tak jest to czas bardzo krotki. Zatem, sktadowa
dyfuzyjna odksztatcenia bedzie bliska zeru. Wobec tego przyjeto, ze odksztatcenie
calkowite podloza jest proporcjonalne do sktadowej dyslokacyjnej. Przyjmujac
jednoosiowy model odksztalcenia dla odksztatcen w zakresie sprezystym, uzyskujemy:

pdt __F 4.13
£ .. (4.13)

Stale, jako materiaty plastyczne, pod wplywem obcigzenia wyzszego niz granica
plastycznosci ulegaja trwatemu odksztalceniu plastycznemu. W takich sytuacjach
powyzsza zalezno$¢ (4.13) nie jest juz prawdziwa. Granica plastycznosci stalowego
podtoza jest zalezna od zastosowanej stali, przeprowadzonej obrobki cieplnej i moze
waha¢ si¢ w bardzo szerokich przedziatach. Stosujac stal austenityczng na podtoze (Re
~ 276 MPa) uzyskujemy, ze obcigzenie powodowane przez impulsy wysoko-
amplitudowe (ok. 1 GPa) powoduje jej trwate odksztalcenie plastyczne. W takiej
sytuacji podloze stabo wspiera powloke w wstawianiu oporu wobec atakujacego
impulsu wysokoamplitudowego i dochodzi do trwatego odksztatcenia powtoki lub jej
przebicia.

4.3.2.Impulsy zmeczenia wysokocyklowego

W zatozeniach w cze¢sci 4.2.2 przyjeto, ze impulsy wysokocyklowego zmeczenia
powoduja stopniowa degradacje systemu sktadajacego si¢ z twardej powloki i podtoza.
Na rys. 4.3 przedstawiono schemat niszczenia systemu twarda powtoka ARC PVD —
stalowe podtoze impulsami tej grupy [W5].

Wedlug przyjetych wezesniej zatozen pojedynczy impuls z tej grupy dziatajac na
poczatkowo ptaska powierzchni¢ systemu twarda powloka — stalowe podioze (rys.
4.3 a) powoduje powstanie odksztatcenia sprezystego, ztozonego stanu naprezen oraz
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generuje cieplo. Ze wzgledu na wickszy modut Younga nanokrystalicznej powtoki niz
stalowego podtoza [158, W7, WI10], nanokrystaliczna powloka pod wplywem
dziatania impulsu wysokocyklowego zmgczenia bedzie odksztatcac si¢ sprezyscie,
a podtoze w zaleznosci od wtasciwosci wytrzymatosciowych sprezycie lub sprezysto-
plastycznie. Sity przyczepnosci (adhezji) powloki do podioza sprawiaja, ze powloka
wspolnie z podlozem odksztalca sie, a nastgpnie wspodlnie powracajg do stanu
poczatkowego.

Rys. 4.3. Schemat niszczenia impulsami wysoko-cyklowego zmeczenia systemow
twarda powloka ARC PVD — stalowe podtoze [W5]

Kolejne impulsy (rys. 4.3 b-d) powtarzaja cykl odksztatcania. Cykliczne
deformacje powtoki i podtoza sprawiaja, ze na skutek posuwisto-zwrotnego ruchu
dyslokacji dochodzi do tworzenia petli, dipoli i splotow dyslokacyjnych, trwatych
pasm poslizgu, odksztatcenia plastycznego. Czg$¢ energii impulséw zostaje zuzyta na
tworzenie wspomnianych struktur dyslokacyjnych. Wraz z powigkszajacymi si¢
zmianami struktury dyslokacyjnej podtoza i powtoki, powroty do stanu poczatkowego
staja sie coraz bardzie utrudnione. Kazdy cykl obciazenia zmniejsza przyczepnosé
powloki do podloza, powodujac po pewnej liczbie cykli utrate przyczepnosci
i odwarstwienie powloki [W5, W7, W12]. Odwarstwiona nanokrystaliczna powloka
pod wptywem nawet niezbyt silnych impulsow ulega degradacji [W12]. W pracy [W7]
wykazano, ze odpornos¢ powloki na niszczace dziatanie impulsow kawitacyjnych jest
proporcjonalna do sity adhezji powtoki do podtoza. Zatem:

Reav ~ Le2 (4.4)

gdzie Rcav — odporno$¢ powtoki na niszczenie kawitacyjne, Lco — sita adhezji np.
wyznaczona metoda rysy.
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Miejsca nieciaggtosci struktury sa miejscami inicjacji mikropeknie¢ pod wptywem
cyklicznych obcigzen [W12, W14]. Miejsce styku powtoki do podtoza jest najwigksza
nieciggtoscia struktury systemu powtoka — podtoze. Innymi miejscami nieciggtosci sa
granice migdzyfazowe i granice ziaren. Okreslenie wptywu granic migdzyfazowych i
granic ziaren na rozkltad napr¢zen w materiale jest bardzo trudne z powodu
skomplikowanych zalezno$ci i wymaga ztozonych badan. W niniejszej pracy,
podobnie jak w pracy [W16] przyjeto najprostszy wariant proporcjonalnosci ilosci
miejsc inicjacji mikropgknig¢ do liczby faz w tej powloce. Zatem, odpornosé
nanokrystalicznych powtok na cykliczne obcigzenia impulsowe bedzie male¢ wraz ze
wzrostem liczby faz. Wynika z tego, jak wykazano w pracy [W7], ze odporno$é
nanokrystalicznych powlok wytwarzanych metoda ARC PVD na niszczenie
kawitacyjne jest odwrotnie proporcjonalna do liczby faz w powtoce:

1
Reav ~ — (4.5)

pC
gdzie pc — liczba faz w powloce.

Pojedyncze uderzenie generuje w powloce naprezenia S$ciskajace w miejscu
odksztalcenia, przeciwdzialajace odksztatceniu (rys. 4.3 b). Ze wzrostem liczby
uderzen powltoka ulega mikropofalowaniu (rys. 4.3 b), a na szczytach pofalowan sg
generowane naprezenia rozciggajace [164]. Dalszemu wzrostowi liczby uderzajacych
mikrostrug cieczy (wraz ze wzrostem czasu ekspozycji) towarzyszy wzrost
mikropofalowania powtoki, wzrasta rOwniez poziom naprezen w powtoce (rys. 4.3 C).
Zgodnie z wystepujacymi w materiatach nanostrukturalnych mechanizmami
deformacji, przyjetymi zatozeniami oraz modelem prezentowanym w pracy [W4],
deformacja nanostrukturalnej powloki ARC PVD zachodzi poprzez poslizg wzdtuz
granic ziaren. Pod wptywem cyklicznych obcigzen zachodzi posuwisto-zwrotny ruch
dyslokacji w ziarnach skutkujgcy powstaniem petli dyslokacyjnych oraz posuwisto-
zwrotny poslizg wzdtuz granic ziaren. Poslizg po granicy ziaren powoduje z jednej
strony generowanie nowych nanopustek oraz powickszanie i laczenie pustek
powstalych juz w trakcie wytwarzania, a z drugiej przyczynia si¢ do stopniowego
dopasowania sie sztywnej powtoki do odksztatconego podioza oraz relaksacje¢ czesci
naprezen. Laczenie si¢ pustek wzdluz granic ziaren prowadzi do tworzenia si¢
mikroszczelin. Konsekwencja tego jest stopniowy spadek efektywnej grubosci powtoki
1 zmniejszanie si¢ wytrzymatosci powloki. Staly spadek wytrzymatosci
nanostrukturalnej powtoki na skutek wzrostu mikroszczelin wewnatrz powtoki oraz
wzrost naprezen rozciggajacych od uderzajacych impulsow prowadzi do rozwoju
peknie¢ w zdeformowanej powloce w momencie, gdy warto$¢ naprezen
rozciagajacych osiggnie wartos¢ wytrzymatosci powloki na rozerwanie (rys. 4.4 d).
W pracach [W6, W7] wykazano, ze napr¢zenie krytyczne, ok, Konieczne do
spowodowania niekontrolowanego lub Kkatastrofalnego wzrostu szczeliny jest
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odwrotnie proporcjonalne do grubosci powtoki, a odpornos¢ powloki na niszczenie
kawitacyjne (rozerwanie) jest proporcjonalna do:

L (4.6)

RCAV \/T/Z
gdzie h oznacza grubos¢ powtoki.

Kolejnym skutkiem cyklicznego obcigzania impulsami kawitacyjnymi systemu
nanostrukturalna powtoka PVD — stalowe podtoze jest oddziatywanie cieplne [W7].
Impulsy uderzajac w powloke generuja ciepto, ktorego dalsze przekazywanie zalezy
od wspotczynnika przewodnictwa cieplnego. Cze$¢ ciepla zostaje dostarczona do
stalowego podtoza. W obszarze oddziatywania cieplnego zaréwno powloka jak
i podloze ulegaja lokalnemu rozszerzeniu, w zalezno$ci od wlasciwego im
wspotczynnika  rozszerzalnosci  cieplnej [W7]. Jednoczesnie powierzchnia
analizowanego systemu jest chtodzona przez optywajaca ciecz. Mamy, zatem, do
czynienia z szokiem termicznym prowadzacym do niedopasowania cieplnego powtoki
do podtoza. W pracy [W7] wykazano, ze wytrzymatos¢ na cieplne niedopasowanie
powloki do podloza mozna wyrazi¢ wzorem:

e D 4.7)

gdzie ke — wspotczynnik przewodnictwa cieplnego powloki, ks — wspotczynnik
przewodnictwa cieplnego podioza, ac - wspdtczynnik rozszerzalno$ci cieplnej powtoki,
as - wspotczynnik rozszerzalno$ci cieplnej podtoza, Hc — twardo$¢ powtoki, Hs —
twardos¢ podtoza, Ec — modut sprezystosci powtoki, Es — modut sprezystosci podtoza.
Zatem, odporno$¢ systemu na cykliczne obcigzanie impulsami wysokocyklowego
zmgczenia jest proporcjonalna do zaleznosci (4.7). Zatem:

RCAV"'W i (4.8)

W pracy [W7] wykazano, ze cykliczne obcigzanie systemu sktadajacego si¢
z nanokrystalicznych powtok ARC PVD o strukturze kolumnowej i stalowego podtoza
impulsami wysokocyklowego zmeczenia powoduje stopniowa jego degradacje, przy
czym dobra przyczepno$¢ powtoki do podtoza, dobra odpornos¢ na niedopasowanie
cieplne oraz mata grubos$¢ powlok o kolumnowej strukturze ziaren wplywajg na
spowolnienie procesu degradacji, co wyrazono zaleznoscia:

Rear =y "5 s ez “9)
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4.3.3.Impulsy niskoamplitudowe

Konsekwencja przyjetych w rozdziale 4.2.3. zatozen dotyczacych amplitudy
impulsow tej grupy oraz ich oddziatywan na system sktadajacy si¢ z powloki ARC
PVD i stalowego podioza jest nastgpujaca propozycja udziatu impulséw nisko-
amplitudowych w procesie niszczenia kawitacyjnego przedstawiona na rys. 4.4 [W5].

I R N A B O

Rys. 4.4. Udzial impulséw niskoamplitudowych w procesie niszczenia kawitacyjnego [I75]

Zgodnie z przyjetym w czesci 4.2.3. zatozeniem odksztalcenia sprezystego
powloki i jej nacisku na podtoze, w odksztalcanym podlozu w miejscach obcigzen
powstang zmiany struktury dyslokacyjnej oraz generowany bedzie ztozony stan
naprezen (rys. 4.4 a). Ze wzgledu na wysoka czestotliwo$¢ pojawiania si¢ impulséw
tej grupy (przyjeto okoto 1kHz) oraz losowos¢ miejsc implozji pecherzykow
kawitacyjnych, mozna przyjaé, ze wraz z czasem ekspozycji cata powierzchnia
systemu znajdzie si¢ pod ich dziataniem (rys. 4.4 Db). Pod wptywem cyklicznego
odksztatcania dyslokacje w podilozu ulegaja ruchowi posuwisto — zwrotnemu
sprzyjajagcemu powstaniu splotéw dyslokacyjnych, a takze lokalnym odksztalceniom
plastycznym w ziarnach o orientacji krystalograficznej zgodnej z kierunkiem tatwego
poslizgu. Inng konsekwencja cyklicznosci obcigzania jest ciaggly doplyw energii
odksztatcenia powodujacy powolny wzrost naprezen W warstwie podtoza stycznej z
powloka.

4.3.4. Degradacja systemu twarda powtoka ARC PVD
- stalowe podtoze impulsami kawitacyjnymi

Niszczenie kawitacyjne zachodzi na skutek natozenia si¢ oddziatywan wszystkich
omowionych grup impulsow. Efekt natoZenia si¢ poszczegdlnych grup ma charakter
synergiczny. Przyje¢to, ze dominujacy wplyw na proces niszczenia maja impulsy
zmgczenia Wysoko-cyklowego ze wzgledu na czestotliwo$é ich oddziatywania oraz
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wartos§¢ amplitudy. Z tego wzgledu mozna przyja¢, ze ich oddzialywanie ma
zasadniczy wplyw na proces niszczenia nanokrystalicznych powlok ARC PVD.
Niszczenie kawitacyjne w wyniku dziatania wszystkich wspomnianych frakcji
impulséw kawitacyjnych przedstawiono schematycznie na rys. 4.5.

Rys. 4.5. Niszczenie kawitacyjne systemu
twarda, nanostrukturalna powloka ARC PVD — stalowe podloze [W5]

Czestotliwo$¢  obcigzania systemu impulsami kawitacyjnymi zalezy od
intensywnosci kawitacji, jednak ilo$¢ zarejestrowanych impulséw dajacych wglad w
proces niszczenia materiatu istotnie zalezy od zastosowanej metody i urzadzen
pomiarowych. Z tego wzgledu podawane przeze mnie wartosci nalezy traktowaé
pogladowo. Pomiary impulsow na stanowisku ze szczelinowym wzbudnikiem
kawitacji znajdujacym si¢ w Instytucie Maszyn Przeptywowych w Gdansku [W15]
wykazaly, ze w zaleznoSci od warunkéw przeptywowych okoto od 1500 do 2500
impulséw 0 amplitudach od 2 MPa do 38 MPa uderza w eksponowang powierzchnig
0 polu 23,7 mm? w ciggu 1 s.

W poczatkowo gtadka powierzchnie uderzajg mikrostrugi cieczy wprowadzajac
ztozony stan naprezen (rys. 4.5a). Wraz z czasem ekspozycji poziom naprezen
w powloce 1 podtozu wzrasta, przyczyniajac si¢ do odksztatcenia powloki i podtoza
(rys. 4.5b). Badania m.in. Cairney i in. [34] oraz Ma i in. [158] wykazaly, ze
odksztatcenie stalowego podtoza nastepuje szybciej niz twardej powtoki. Deformacja
podtoza ma wplyw na ostabianie si¢ sit adhezji powloki do podtoza i ostatecznie
odwarstwienie si¢ (delaminacjg) powloki. Dodatkowo w miejscach nieciaglosci
struktury, np. wzdtuz granic ziaren, dochodzi do spigtrzen naprezen, ktore prowadza
do powstania mikropgknie¢ [W13, W14]. Mikropgknigcia z czasem ekspozycji
rozrastajg si¢, tacza, co ostatecznie moze prowadzi¢ do wykruszen mikroczastek
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powloki. Efekt cieplny towarzyszacy implozjom pegcherzykéw kawitacyjnych oraz
gwaltownemu odksztalcaniu przyczyniaja si¢ do powstania zjawiska zmeczenia
cieplnego i generowania dodatkowych naprezen cieplnych.

Jak stwierdzono na podstawie analizy oddziatywania impulsow zmeczenia
wysoko-cyklicznego, odpornos¢ systemow, skladajacych si¢ z nanokrystalicznej
powloki o budowie kolumnowej i stalowego podioza, na cykliczne, impulsowe
obcigzenia jest zalezna od odporno$ci na szok termiczny, sity adhezji, grubosci
powloki i liczby faz w powtoce. Udziat impulsow wysoko- i niskoamplitudowych
poteguje destrukcyjne dziatanie impulsow wysokocyklowego zmeczenia i fali
uderzeniowej. W pracy [W7] uwzgledniono odksztalcenie objgtosciowe, €O
doprowadzito do uzyskania nastgpujacej zaleznosci:

k
R g JHe (1-vd) | Es (14v8) | Leo
CAV = ac/as Ec(14v2) Hg(1-v2) pc/h/2

gdzie vc — wspotczynnik Poissona powtoki, Vs — wspotczynnik Poissona podtoza.

(4.10)

Nalezy pamietaé, ze wraz ze wzrostem grubosci powtok ARC PVD zmienia si¢
ich struktura z gesto upakowanej wioknistych (kolumnowych) ziaren na ziarna
sferyczne. Totez po przekroczeniu grubosci krytycznej, kiedy procesowi degradacji
przestang podlega¢ jedynie ziarna wiokniste, wyprowadzona powyzej zalezno$¢ nie
moze stanowi¢ podstawy w pelni poprawnej oceny przebiegu procesu proces
degradaciji.

4.4. Podsumowanie

Proponowany model degradacji systemow sktadajacych si¢ ze stalowego podtoza
i nanokrystalicznych powlok ARC PVD o kolumnowej strukturze ziaren oparty jest na
koncepcji zmgczeniowego charakteru niszczenia kawitacyjnego. Podstawg rozwazan
sg zroznicowane amplitudy impulséw kawitacyjnych oraz czgstotliwo$¢ obcigzen
wachajaca si¢ miedzy kilka Hz a kilkaset Hz w zaleznosci od wielkos$ci amplitudy.
Przy budowaniu modelu przyjeto zalozenie, ze warto$¢ amplitudy obcigzenia
determinuje sposob odksztalcania ciata statego. Impulsy kawitacyjne zostalty
podzielone na trzy zasadnicze grupy (frakcje):

1) impulsy wysokoamplitudowe — powodujace wglebienie w badanym materiale
bezposrednio po uderzeniu lub po kilku powtarzajacych si¢ uderzeniach;

2) impulsy wysokocyklowego zmeczenia, ktore powoduja stopniowa degradacje
eksponowanego materiatu: mikro-pofalowanie powierzchni oraz inicjacja i rozwoj
mikropeknigcia wymaga dzialania tysigcy takich impulsow;

3) impulsy niskoamplitudowe, ktérych amplituda jest nizsza niz granica
zmeczenia badanego materiatu. Przyjmuje sig¢, ze impulsy trzeciej grupy sa w stanie
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uruchomi¢ dyslokacje w warstwie wierzchniej i powodujg zmiang stanu napr¢zen w
warstwie wierzchniej.

Wykazano, ze impulsy wysokoamplitudowe moga spowodowaé lokalne
odksztatcenie nanokrystalicznej powtoki rzedu 1- 2%. Stwierdzono, ze minimalna
predkos$¢ uderzenia mikrostrugi, ktora spowoduje penetracje twardej powtoki, powinna
by¢ nie mniejsza niz 1500 m/s. Uwzgledniajac podawane w literaturze predkosci
uderzenia mikrostrug cieczy wywnioskowano, ze mikrostugi moga spowodowaé
odksztatcenie sprezysto-plastyczne twardej powloki. Z drugiej strony, wedlug wiedzy
autora, nie odnotowano tak duzych odksztatcen powtok nanokrystalicznych. Zatem nie
zostanie popetniony istotny btad, jesli przyjac, ze impulsy wysokoamplitudowe sg w
stanie spowodowac pekanie (przebicie) cienkiej powtoki nanokrystalicznej.

Uzyskano ponadto, ze odksztatcenie twardej powtoki w wyniku dziatania impulsu
wysokoamplitudowego jest zdominowane przez odksztatcenie dyslokacyjne.
Wykazano, ze ze wzglgdu na kolumnowg strukturg ziaren powloki nanokrystalicznej
wytrzymalo$¢ na Scinanie granic ziaren decyduje o odpornosci analizowanego systemu
na niszczenie kawitacyjne. Bardzo krotki czas dzialania impulsow na powierzchni¢
powloki (rzedu 10°s) sprawia, ze mimo bardzo malych ziaren (rozmiary
nanometryczne) odksztalcenie dyfuzyjne nie odgrywa znaczacej roli w odksztalcaniu
powloki nanokrystalicznej.

Impulsy zmeczenia wysokocyklowego odgrywaja znaczacg rolg w procesie
odksztatcania i degradacji systemow powloka - podloze ze wzgledu na wysokie
amplitudy naprezenia (przyjeto, ze przekraczaja one granic¢ zmeczenia) i duza
czestotliwo$¢ obcigzen (przyjeto, ze wynosi ona 100 Hz). Wykazano, ze odporno$é¢
powloki na cyklicznie obcigzenia impulsami jest wprost proporcjonalna do sity adhezji
powloki do podloza, natomiast odwrotnie proporcjonalna do pierwiastka polowy
grubosci powloki. Gwattowne odksztalcanie oraz zroznicowane wiasciwosci cieplne
sprawiaja, ze cykliczne odksztalcanie impulsami moze doprowadzi¢ do
niedopasowania cieplnego powltoki do podtoza i w konsekwencji do obnizenia
odpornosci na niszczenie kawitacyjne.

Przyjeto, ze impulsy niskoamplitudowe przyczyniaja si¢ do wzrostu poziomu
naprezen w podtozu oraz moga powodowaé lokalne odksztalcenie plastyczne
w ziarnach o orientacji krystalograficznej zgodnej z kierunkiem tatwego poslizgu.

Niszczenie kawitacyjne wynika z natozenia si¢ oddziatywan wszystkich frakcji
impulséw. Efekt nalozenia si¢ poszczegdlnych grup ma charakter synergiczny.
Wykazano, ze odporno$¢ systemow sktadajacych si¢ z powtok o budowie kolumnowej
i stalowego podtoza na cykliczne, impulsowe obcigzenia jest zalezna od odpornosci na
szok termiczny, sity adhezji, grubosci powloki i liczby faz w powloce.
Zaproponowano parametr odporno$ci ww. systemOw na niszczenie kawitacyjne w
postaci (4.10).
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5. Badania doswiadczalne

Jak juz wspomniano we wprowadzeniu, proces odksztatcania systemow twarda
powloka — stalowe podtoze w warunkach obcigzenia udarowego jest zalezny od: (a)
wiasnosci podtoza, (b) wiasnosci powloki i (c) interakcji wystepujacych migdzy nimi.
Celem przeprowadzonych badan byto:

(1) weryfikacja zaproponowanego modelu degradacji w warunkach niszczenia
kawitacyjnego twardych, nanokrystalicznych powlok wytwarzanych metoda
katodowego odparowania lukowego,

(2) okreslenie zaleznosci wytrzymatosci powtok na lokalne obcigzenia impulsowe
od ich witasnos$ci materiatowych oraz

(3) weryfikacja proponowanego parametru, stanowigcego miernik odpornosci na
lokalne obcigzenia impulsowe analizowanych systemow.

Weryfikacja ~ proponowanego  modelu  degradacji  systeméw  twarda,
nanokrystaliczna powtoka ARC PVD — stalowe podtoze przebiegata wieloetapowo. Na
poczatku weryfikacji poddano systemy sktadajace si¢ z powtok posiadajacych taki sam
sktad chemiczny i fazowy niezaleznie od warunkow osadzania oraz taka sama grubos¢,
natomiast wilasno$ci mechaniczne zmieniane byly poprzez zmiang parametrow
wytwarzania powlok. Warunki te spetnialy powloki TiN osadzane metoda katodowego
osadzania tukowego, ARC PVD. Wybodr powtok TiN byt korzystny takze ze wzgledu
na fakt, iz powloki te sa w znaczgcym stopniu zbadane oraz sg Szeroko stosowane.
Wyniki innych badan mogly by¢ wykorzystane przy weryfikacji proponowanego
modelu.

Bardzo waznym elementem badan byl wlasciwy wybor podtoza podstawowego.
Za istotne uznano poznanie procesu odksztatcania i degradacji powlok w systemach o
cechach najbardziej niekorzystnych, tj. takich, w ktorych wlasnosci podtoza istotnie
r6znig sie od powtoki. Wymagato to zastosowania plastycznego podtoza do twardych,
nanokrystalicznych powtok ARC PVD. Kryterium to spetnia stal austenityczna
X6CrNiTil8-10, ktora w odniesieniu do powtok ARC PVD mozna okresli¢, jako stal
migkka.

W kolejnych etapach weryfikacji proponowanego modelu degradacji i parametru
odpornosci systemow powtoka — podloze sprawdzano poprawnos$¢ analizy wplywu
grubosci powloki, a nastgpnie wptywu liczby faz w powloce na jej odpornos¢ na
lokalne obcigzenia impulsowe. Etap prac dotyczacy wptywu liczby faz byt
realizowany z wykorzystaniem powtok Cr-N wytwarzanych metoda katodowego
odparowania tukowego ARC PVD. Powtoki te, podobnie jak powtoki TiN, sa szeroko
juz przebadane. Ponadto azotek chromu CrN posiada taka samg strukture
krystalograficzng jak TiN. Sktad powtok Cr-N jest zalezny od parametrow osadzania,
zatem stosujgc zroznicowane parametry osadzania mozna wytwarza¢ powloki o réznej

str. 87



liczbie faz w powloce. Dodatkowo przeprowadzono weryfikacje proponowanego
parametru dla systemu twarda powloka ARC PVD — twarde, stalowe podloze. Jako
twarde stalowe podloze zastosowano stal nierdzewna X39Crl3, ktorag poddano
obrobce cieplnej w celu uzyskania zréznicowanej twardosci podtoza.

5.1 Materiat i metodyka badan

Weryfikacji proponowanego modelu i parametru wytrzymato$ciowego dokonano
badajac na poczatku systemy: powloka TiN — podloze ze stali X6CrNiTi18-10, oraz
systemy: powloka Cr-N — stal X6CrNiTil8-10. Nast¢pnie przeprowadzono badania
systemOow TiN — X39Cr13 i Cr-N — X39Crl13 o zrdéznicowanej twardosci podtoza.
Dodatkowo przeprowadzono badania systemow sktadajacych si¢ z nanokrystalicznych
powtok wielowarstwowych TiN /Ti — stal X6CrNiTi18-10.

Podtoze

Stal X6CrNiTil8-10 poddano obrobce przesycania z temperatury 1050°C.
Wiasnos$ci mechaniczne uzyskane po przeprowadzonej obrdobee cieplnej przestawiono
w pracy [W7]. Wybor podtoza byt podyktowany checig zdobycia jak najwiekszej
iloéci informacji 0 mechanizmie odksztatcania i degradacji powlok. Uzycie stali
austenitycznej, jako podtoza znacznie bardziej migkkiego od twardych powtok TiN i
Cr-N, pozwolilo osiggnaé pozadany cel.

Sktad chemiczny stali X39Crl3 przedstawiono w Tab. 5.1. Wiasnosci
mechaniczne stali X39Cr13 silnie zaleza od temperatury austenityzacji, ktéra powinna
zapewniC rozpuszczenie w austenicie weglikow wystepujagcych w stali w stanie
wyjsciowym. Réwnie wazne jak optymalne parametry austenityzacji, sa parametry
odpuszczania, ktére w stali martenzytycznej muszg zapewni¢ wymagane wlasnosci
antykorozyjne oraz wiasnosci mechaniczne. Niska temperatura odpuszczania (do
480°C) zapewnia dobrag odporno$¢ na korozje ogodlng. W mikrostrukturze wystepuje
odpuszczony martenzyt i wydzielenia weglikéw (Fe, Cr)sC. Odpuszczanie w zakresie
od 480 do 620°C powoduje przemian¢ weglika (Fe, Cr)sC w weglik (Cr, Fe):Cs.
Weglik (Cr, Fe);Cs zawiera stosunkowo duzo chromu, w efekcie martenzyt
odpuszczony ubozeje o ten pierwiastek stopowy i spada odporno$¢ stali na korozje.

Ze wzgledu na potrzebg uzyskania réznych pod wzgledem wiasnosci podtozy, stal
X39Crl13 poddano nastepujgcym obrébkom cieplnym: (1) hartowaniu z 1030°C z
chtodzeniem w oleju oraz odpuszczaniu w temperaturze 600°C przez 1,5 godziny
i chlodzeniu na powietrzu; oraz (2) hartowaniu z 1030°C z chtodzeniem w oleju oraz
odpuszczaniu w temperaturze 400°C przez 1,5 godziny i chtodzeniu na powietrzu.
W rezultacie obrobki (1) uzyskano stal o mniejszej twardosci i strukturze sorbitycznej,
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natomiast obrobka (2) pozwolita uzyska¢ stal o wyzszej twardosci i strukturze
martenzytu odpuszczonego. Wiasno$ci mechaniczne uzyskane po przeprowadzonych
obrobkach cieplnych przedstawiono w Tab. 5.2.

Tab. 5.1. Sklad chemiczny stali X39Cr13, zawartos¢ %

C Cr Mn Si, % P S

0,44 13,31 0,50 0,47 0,025 | 0,030

Tab. 5.2. Wlasciwosci stali X39Cr13 po obrébce cieplnej

Temperatura s Modut
. Twardosé Rm Ro,2 A
odpuszczania Younga i 0
[°C] [GPa] [GPa] [MPa] [MPa] [%]
2,7 _
600 (36 HRC) 216 1500 1400 11
4,8 _ i
400 (51 HRC) 236 1650 3
Powloki PVD

Powloki TiN i CrN naktadano na stalowe podtoze metoda ARC PVD w Instytucie
Mechatroniki, Nanotechnologii i Technik Prézniowych Politechniki Koszalinskie;.
Wtasnos$ci powlok zalezg nie tylko od sktadu chemicznego, lecz rowniez od warunkow
osadzania. Metoda ARC PVD umozliwia uzyskanie zréoznicowanych wilasnosci
mechanicznych tego samego rodzaju powtok, dzieki mozliwosci zmian w szerokim
zakresie parametroOw osadzania. Taki sposob postgpowania pozwala zweryfikowaé
wptyw poszczegdlnych wtlasnosci powtok na ich wytrzymatos¢ na obcigzenia
impulsowe. Wada tej metody jest emisja mikrokropel materiatu targetu. Mikrokrople
opuszczajg target z predkoscig do kilkuset m/s wbudowujac si¢ w narastajaca powloke
i nickorzystnie wplywajac na jej wiasciwosci poprzez zwigkszenie chropowatosci oraz
pogorszenie jednorodnosci mikrostruktury i sktadu chemicznego. Warunki osadzania
powlok TiN i Cr-N podano w pracy [W7].

Badania twardosci i modutu Younga przeprowadzono w Instytucie Technologii
Eksploatacji w Radomiu. W Instytucie Mechatroniki, Nanotechnologii i Technik
Prozniowych Politechniki Koszalinskiej przeprowadzono badania adhezji metoda rysy
przy pomocy urzadzenia Revetest® firmy CSEM. Przy pomocy dyfraktometru
rentgenowskiego oszacowano wielkosci ziaren powlok ARC PVD. Wielkosci ziaren
powtok TiN wyznaczone z wykorzystaniem metody Scherrera, stosujac dopasowanie
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gaussowskie wynosity od 12 do 25 nm, natomiast wielkosci ziaren powtok Cr-N
miescity si¢ w przedziale od 2 do 24 nm. Przykltadowa analize gaussowska refleksu
(111) powtoki TiN wytworzonej na stali X6CrNiTil8-10 przedstawiono na rys. 5.1a, a
refleksu (110) powtoki Cr-N na rys. 5.1b. Uwzgledniajac definicje nanomateriatu
podang w rozdz. 1.1. oraz wyznaczone wielko$ci ziaren wytworzonych powlok
uznano, ze powtoki TiN i Cr-N mozna zaliczy¢ do powlok nanokrystalicznych.
Wiasnosci powtok TiN i Cr-N podano w pracy [W7].

1200 = a) TIN-ARC (111)
Model: Gauss
1000 - Chir2 = 1087.01301
y0 65.63269 +5.62074
= xc 4258027 +0.00584
= 800 | w 0.62411 +0.01258
3§ A 828.67325  +16.35087
g 600 |
2
2 srednia wielkos$¢ krystalitow

200
0 -
1 " 1 " 1 " 1
41 42 43 44 45
2 theta
CRN-ARC (110)
Model: Gauss
Chi"2 = 453.41697
300 [ YO 20456612  +42.48496
b) xc 4351307 +0.09782
w 1.69941 +0.95193
280 A 149.97858  +165.08039
El
= 260 |
O
B3
o
c
3 240 |
%}
c
2
=
= 220 |
srednia wielkos¢ krystalitow
200 |- D~6nm
180
1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
42,0 425 43,0 43,5 44,0 44,5 45,0
2 theta

Rys. 5.1. Analiza gaussowska a) refleksu (111) powloki TiN i b) refleksu (110) powloki
Cr-N wytworzonej na stali X6CrNiTi18-10 wraz z wyznaczona srednia wielkoscia ziaren
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Badania przeprowadzone przy uzyciu dyfraktometru rentgenowskiego [W12,
W13] wykazaty, ze powtoki TiN wytwarzane metoda ARC PVD maja sktad
chemiczny zblizony do stechiometrycznej regularnej fazy & - TiN o strukturze Bl
(NaCl) i silnej orientacji krystalograficznej (111). W przypadku powtok Cr-N zmiana
parametréw wytwarzania wptywala na zmiang struktury i sktadu chemicznego [WO9,
W14]. Powloki Cr-N sktadaty si¢ gtownie z faz CrN oraz Cr2N, natomiast wytwarzane
przy temperaturze podtoza wynoszacej 200°C sktadaty si¢ gtownie z bardzo drobno-
krystalicznej fazy B-Cr2N, niewielkiej ilos¢ fazy CrN oraz nieznacznej ilosci fazy a-Cr
[W9, W14].

Osadzanie powlok TiN i Cr-N przy zroznicowanej temperaturze podtoza
wykazato, ze ma ona wyrazny wplyw na wlasciwosci osadzanych powlok. Jedng
z przyczyn tych zmian s3 wlasnosci cieplne podioza: rozszerzalnosci cieplnej
i przewodnictwa cieplnego. Z tego tez wzgledu nalezy si¢ spodziewaé, ze wlasnosci
systemow sktadajacych sie z powtok TiN lub Cr-N osadzonych na stali X39Cr13 beda
rozni¢ si¢ od tych, w ktorych powloki te sg osadzane na stal X6CrNiTi 18-10.
Wtasno$ci powtok TiN i Cr-N osadzonych na stali X39Cr13 poddanej zrdéznicowanej
obrobce cieplnej przedstawiono w Tab. 5.3.

Tab. 5.3. Wiasnos$ci powlok TiN i CrN osadzonych na stali X39Cr13

. TiN/ CrN/ TiN/ CrN/
Oznaczenie X39Cr13-1* | X39Cri3-1* | X39Cri13-2** | X39Cri13-2**
parametry |0 [V -100 -100 100 100
osadzania t, [°C] 350 350 350 350

Grubos¢ powtoki 3.7 37 36 3,6
[um]
. . CrN+ CraN+ . . CrN+ CraN+

Skiad fazowy 8-TiN +Ti(N) cr(N) &-TiN +Ti(N) Cr(N)
Wielko$¢ ziaren, 16 6 16 6
[nm]

Twardos$¢ H

[GPa] 25,4 19,2 27,2 21,4
Modut Younga E

- 341 275 344 275
Adhezja, Lz [N] 39 28 52 48

* podtoze X39Cr13 poddane hartowaniu i odpuszczaniu w temperaturze 600°C
** podtoze X39Crl3 poddane hartowaniu i odpuszczaniu w temperaturze 400°C
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Mimo, ze przedmiotem analizy mechanizmu niszczenia byl system twarda,
jednowarstwowa powtoka ARC PVD - stalowe podtoze, postanowiono przeprowadzic¢
dodatkowo badania systemow wielowarstwowe powtoki Ti/ TiN wytworzone metoda
ARC PVD - stalowe podtoze w celu okreslenia wptywu liczby warstw w powloce na
wytrzymalo§¢ na cykliczne, lokalne, impulsowe obcigzenia. Powloki Ti/TiN
wytwarzano, podobnie jak wczesniejsze, w Instytucie Mechatroniki, Nanotechnologii
i Technik Prézniowych Politechniki Koszalinskiej. Tam tez przeprowadzono badania
adhezji metoda rysy przy pomocy urzadzenia Revetest® firmy CSEM, okreslono sktad
fazowy, oszacowano wielkosci ziaren w poszczegdlnych warstwach oraz wykonano
mikrofotografie zgtadow.

Tab. 5.4. Sklad chemiczny i struktura warstw Ti i TiN

Struktura
Sktad chemiczny
Warstwa [% at.] Sktad fazowy Orientacja Wielko$é
krystalograficzna | krystalitow [nm]
. Ti-48,9 N-49,0 8- TiN+ _
TiN 0-2.1 TiON) (111) 16
Ti Ti-97,9 0-2,1 o - Ti (010), (011) ~55
Tab. 5.5. Wlasciwosci powlok Ti/ TiN
Grubos¢ .
Powloka Grubo$¢ pojedynczej uHV % (L)J?]ug Adi] €zja Ra
W [um] | warstwy Ti/TiN | [GPa] 9 c2 [um]
[GPa] [N]
[nm]

Ti/TIN-4 3,7 0,925 17,08 307 19 0,3
Ti/TiN-12 3,7 0,31 16,07 348 19 0,34
Ti/TiN-40 3,6 0,09 11,06 286 15 0,36
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Powtoki Ti/TiN byly wytwarzane przy temperaturze podloza T, = 350°C
i napieciu polaryzacji Up =-100 V, pozostate parametry osadzania podane sa w pracy
[WT7]. Powloki wytworzono w postaci wielowarstwowej, tzn. poprzez 0sadzanie na
przemian warstw tytanu Ti i azotku tytanu TiN. Wszystkie warstwy byly mniej wigcej
tej samej grubosci, liczba warstw tytanu byta taka sama jak azotku tytanu. Powtoki
wytwarzano rozpoczynajac od osadzania warstw Ti. Ostatniag warstwa, ktora
jednoczesnie byta warstwa powierzchniowa, byla warstwa TiN. Powtoki Ti/TiN
wytworzono jako cztero-, dwunasto- i czterdziestowarstwowe powtoki. Skiad
chemiczny i strukture¢ warstw Ti oraz TiN przedstawiono w Tab. 5.4. Wiasnosci
powtoki Ti/ TiN przedstawiono w Tab. 5.5.

Stanowisko badawcze

Badania wytrzymatosci na lokalne, impulsowe obcigzenia przeprowadzono na
stanowisku z tunelem kawitacyjnym ze szczelinowym wzbudnikiem kawitacji.
Stanowisko umozliwia dokonanie regulacji obcigzenia poprzez zmian¢ ci$nienia na
wlocie i wylocie komory oraz zmiane szerokoSci szczeliny. Schemat tunelu
kawitacyjnego przedstawiono w pracy [W7]. Budowa tunelu umozliwia, poza
badaniami erozyjnymi, przeprowadzanie pomiaréw impulsow kawitacyjnych.
Wymiary przekroju komory badawczej wynosza 45 x 50 mm. Do badan zastosowano
probki o wymiarach 26x45x16 mm.

Badania odpornosci kawitacyjnej przeprowadzono przy ci$nieniu przed komora
p:= 1000 kPa, cisnieniu za komora p> = 130 kPa, przy szerokosci szczeliny a = 5mm.
W celu wyznaczenia krzywych erozyjnych przeprowadzono pomiary ubytkdw masy
po okreslonych odstepach czasu ekspozycji. Przed rozpoczeciem badan oraz po kazdej
ekspozycji probka byla doktadnie czyszczona, suszona, a nastgpnie wazona.
Poczatkowo przez pierwsze 180 minut testu pomiary ubytkow masy przeprowadzano
co 30 minut, a nastgpnie czasy ekspozycji na stanowisku wydtuzono do 60 i 120 min.
Calkowity czas trwania testu kawitacyjnego wynosit 600 min.

5.2 Weryfikacja doswiadczalna modelu niszczenia
i proponowanego parametru wytrzymatosciowego

5.2.1 System powtoka TiN - podtoze X6CrNiTi 18-10

Weryfikacja modelu niszczenia i uzyskanego parametru wytrzymato$ciowego
dokonywana byta stopniowo. Najpierw na uktadzie najprostszym, tj. uktadzie powloka
TiN — podtoze X6CrNiTil8-10. W pracy [W14] wykazano, Ze niezaleznie od
zastosowanych parametrow osadzania powloki TiN wytworzone metoda ARC PVD
posiadaty zwarta, nanokrystaliczng strukture 3-TiN, w ktorej obecne byty mikrokrople

str. 93



Ti(N). Faza kropelkowa wystepuje praktycznie zawsze, gdy stosuje si¢ metodg
katodowego odparowania tukowego.

Krzywe erozyjne systemu powtoka TiN — austenityczne podloze oraz same;j stali
austenitycznej  X6CrNiTil8-10 uzyskane po przeprowadzonych badaniach
przedstawiono w pracy [W6]. Rozrzut dtugosci okresu inkubacyjnego (poczatkowy
okres niszczenia, podczas ktorego nie rejestrowane sg mierzalne ubytki masy
przedstawiony na rys. 3.2) wynosit od 0 min do 180 min, a uzyskane ubytki masy po
calym tescie erozyjnym wynosity od 4,1 mg do 7,45 mg.

16000
2 - stal X6CrNiTi1l8-10 po badaniach kawitacyjnych
14000 1 - stal X6CrNiTil8-10 po przesycaniu
Fe-a (110)
2,035
12000 -
Fe-a (200) Fe-a (211) Fe-a (220)
';‘ 10000 |- 1,438 1,174 1,016
iy ! ! N
:O
8 8000 " - A
g 6000
b= Fe-y (111) Fe-y (100) Fe-y (220) Fewy (311) Fe-(222)
- 2,072 1,796 1,270 1,036
4000 \ ¢ l 1,0£<‘ l
2000
1 J\ A A
0 1 " 1 " 1 " 1 " 1
40 60 80 100 120
2 theta

Rys.5.2. Dyfraktogramy stali X6CrNiTil18-10 przed i po badaniach kawitacyjnych [W10]

Badania kawitacyjne wykazaty, ze w okresie przyspieszonego niszczenia (rys.
3.2.) w systemach twarda powloka — migkkie podloze, ktorych czas inkubacji byt
mniejszy niz 180 min przez okolo jedna godzing, nie rejestrowano wzrostu ubytkow
masy. Taka sama sytuacje odnotowano badajac sama stal austenityczna. Badania
rentgenowskie zaprezentowane w pracy [W10] wykazaly, ze stal austenityczna w
stanie przesyconym wykazuje strukture¢ austenityczng z niewielka iloscia ferrytu,
natomiast po badaniach kawitacyjnych wierzchnia warstwa stali X6CrNiTi18-10
odznaczata si¢ znacznie wiekszg zawarto$¢ ferrytu, o czym $wiadczyt wysoki wzrost
intensywnosci refleksu Fe-o (110) oraz pojawienie si¢ dodatkowych refleksow
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Fe-a (200), Fe-a (211) i Fe-a (220) oraz ostabienie refleksow od austenitu (rys. 5.2).
Zmiany te byly efektem odksztalcen plastycznych, zachodzacych w warstwie
wierzchniej tej stali podczas oddzialywania impulsow kawitacyjnych, ktore z kolei
prowadza do czeSciowej przemiany austenitu W przestrzennie centrowany martenzyt
stopowy. Procesy te czesto obserwuje si¢ podczas niszczenia zmeczeniowego lub
obrobki plastycznej na zimno. Poniewaz martenzyt stopowy ma wyzsza warto$¢
granicy plastycznoéci Re niz austenit, wiec w wyniku cyklicznych odksztatcen
plastycznych wzrasta R. warstwy wierzchniej stali w stopniu wigkszym niz
wynikatoby to z samego odksztalcenia (zgniotu). Efektem czg$ciowe] przemiany
austenitu w martenzyt oraz odksztalcenia plastycznego (zgniotu) jest umocnienie
warstwy wierzchniej stali. Podczas testu kawitacyjnego znaczna czg¢$¢ energii
impulsow kawitacyjnych jest ,,zuzywana” na odksztalcenie plastyczne stali oraz
przemiang austenit — martenzyt, co ttumaczy dobra odpornos¢ tej stali na zuzycie
kawitacyjne. Badania zaprezentowane w pracy [W10] wykazaty, ze zmiany fazowe
podobne do tych opisanych dla stali X6CrNiTil8-10 zaobserwowano rowniez dla
systemu TiN powtoka — austenityczne podtoze (rys. 5.2).

Magn F———— 50m

500x  B1TAA

Rys. 5.3. Przyktadowe $lady degradacji systeméw powtoki TiN — austenityczne podloze;
a) powloka TiN-350 [W2], b) powtoka TiN-300, ¢) TiN-500, d) TiN-8; SEM

str. 95



Badania mikroskopowe wykazaly, ze powtoka TiN w warunkach kawitacji ulegla
pofalowaniu, a w pojedynczych miejscach doszto do przebicia powtoki. Przedstawione
na rys. 5.3 slady degradacji systemow powtoka TiN — austenityczne podtoze sugeruja,
iz powstaty one na skutek pojedynczych, dynamicznych obcigzen pochodzacych od
implodujacych pecherzykéw kawitacyjnych, znajdujacych si¢ w bardzo matej
odlegtosci od powltoki lub w bezposredniej stycznos$ci z nig. Pozostawione $lady
uszkodzen na powloce, w szczegdlnosci Slady przedstawione na rys. 5.3a i ¢
wskazuja, ze pecherzyki zanikajac tworzyty mikrostrugi cieczy, ktore wbijaty si¢ w
powloke a nastepnie jg przebijaly. Mozna, zatem uznac, iz powstaly one w skutek
dziatania impulsow wyskoamplitudowych. Obrazy degradacji powtoki TiN (rys. 5.3)
wskazuja, iz wlasno$ci mechaniczne, ktore zmienialy si¢ w zalezno$ci od
zastosowanych parametréw osadzania, istotnie wplywaly na mechanizm degradacji
analizowanych systemow. Obrazy uszkodzen systemu twarda powloka — migkkie
podtoze powstale od obcigzen ww. impulsami potwierdzaja poprawnosé
proponowanego modelu niszczenia.

Tab. 5.6. Chropowatos$¢ systemow powloka TiN-stal X6CrNiTil8-10
po przeprowadzonych testach kawitacyjnych

Powtoka

0O 00 -100VvV | -100V | -100V ~0V -300Vv | -100V | -100V
0o oo 350°C 200°C 500°C 350°C 350°C 350°C 350°C
Grubosé 4 um 4 um 4 um 4 um 4 um 7.8 um | 11.9 um

1.92 2.00 1.65 2.43 2.10 1.86 2.84
10.51 10.65 9.21 13.38 11.20 10.15 13.35

Pofalowanie powloki widoczne na rys 5.3 c bylo obserwowane rowniez we
wszystkich pozostatych systemach powltoka TiN — podloze X6CrNiTil8-10 [W2,
W12], jednak stopien tego pofalowania byt zréznicowany w zalezno$ci od wlasnosci
badanych powtok. Miara pofalowania powlok moga by¢ parametry chropowatosci Ra i
Rz. Wartosci chropowato$ci badanych systeméw po przeprowadzonych badaniach
kawitacyjnych przedstawione w Tab. 5.6 potwierdzaja, ze zamiana parametrow
wytwarzania powlok wplywa na ich plastyczno$¢é. Powloka oznaczona symbolem
TiN-0 wykazyjaca najlepsze wtasno$ci ochronne najlepiej byta tez w stanie dopasowac
si¢ do odksztalcanego podtoza, natomiast powloka TiN-500 o niskiej odpornosci na
niszczenie kawitacyjne charakteryzowata si¢ duza sztywnoscia. Stabe dopasowanie do
odksztatcanego podtoza sprawiato, ze powloka ta szybko ulegata odwarstwieniu
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i kruchemu pe¢kaniu. Pofalowanie systemow powtoka TiN — austenityczne podioze
odpowiada zatozonemu w modelu oddziatywaniu impulsow wysokocyklowego
zmgezenia (rys. 4.3). Obserwowane na wierzchotkach fatd mikropgknigcia
rozprzestrzeniajace si¢ wzdtuz szczytow (rys. 5.3 ¢) potwierdzaja powstanie w tych
miejscach naprezen rozciagajacych przewyzszajacych wytrzymato§¢ powloki.

Wedlug proponowanego modelu degradacji cykliczne uderzenia przyczyniaja si¢
do stopniowego wzrostu naprgzen i Stopniowego odksztatcania calego systemu.
Pojawienie si¢ odksztalcen plastycznych w podiozu przy odksztalcanej sprezyscie
powtoce prowadzi do odwarstwienia powtoki od podtoza, co zostalo wykazane w
pracy [W12]. W pracy [W4] wykazano, ze ze wzglgdu na nanostrukturalng, wtoknistg
budowe powlok TiN ich deformacja przebiega gldwnie poprzez $cinanie wzdtuz granic
ziaren, a przebicia powtoki dominujag w miejscach delaminacji. Powyzsze obserwacje
potwierdzaja przyjete zatozenie, iz odwarstwiona powloka tatwo ulega degradacji.
Zatem, mozna uznac, ze przyjety mechanizm oraz model niszczenia sg prawidtowe.

Weryfikacja parametru odpornosci kawitacyjnej

Rozpatrywany system twarda powtoka TiN — migkkie stalowe podtoze sktada si¢
z jednego rodzaju powlok posiadajacych taki sam sktad fazowy niezaleznie od
zastosowanych parametrow wytwarzania i osadzonych na takim samym podtozu,
zatem;

k.

@~ = const,
fas
(1-v3) _
< () const, (5.1)

Es (1+v2)
He (1-02) — const,

_ pc = const,

Uwzgledniajac rownania (5.1) w pracy [W6] wykazano, ze parametr odpornosci
na impulsowe lokalne obcigzenia (4.10) przyjmuje posta¢ uproszczona:

; H, L
Reay™™ = i : _/—Z;Z (5.2)

Wazrostowi warto$ci zredukowanego parametru wytrzymato$ciowego, Rcav™
towarzyszyt ciagly spadek ubytkéw masy systemoéw: nanokrystaliczne powtoki TiN
wytwarzane metoda ARC PVD - austenityczne podioze (rys. 5.4). Wysoki
wspotczynnik korelacji linii trendu do danych eksperymentalnych (R? = 0,9638)

$wiadczy o poprawnosci proponowanego parametru dla tego rodzaju powtok.
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Rys. 5.4. Zalezno$¢ ubytkéw masy systemow TiN-X6CrNITi18-10
od uproszczonego parametru Reav [WO]

5.2.2. System powtoka Cr-N - podtoze X6CrNiTi18-10

System powloka TiN -stalowe podloze jest systemem prostym, bowiem
niezaleznie od warunkoéw wytwarzania powloki TiN posiadajg taki sam sktad fazowy.
W celu sprawdzenia poprawno$ci proponowanego modelu niszczenia i parametru
wytrzymatosciowego w kolejnych badaniach testowany byt system powtoka Cr-N -
stal X6CrNiTi18-10. Stal austenityczna zostata zastosowana na podtoze, aby wyraznie
widoczny byl mechanizm odksztalcania i degradacji nanokrystalicznej powloki Cr-N
w warunkach dynamicznych, lokalnych obcigzen.

Podobnie jak powtoki TiN, powtoki Cr-N wytworzone metodg ARC PVD cechuja
si¢ nanokrystaliczng, zwarta, widknista mikrostrukturg. W przeciwienstwie do powtok
TiN, warunki wytwarzania powlok Cr-N maja wptyw na sktad fazowy uzyskiwanych
powlok [W6, W14].

Krzywe erozyjne systemu powloka Cr-N — austenityczne podloze oraz stali
austenitycznej X6CrNiTil8-10 uzyskane po przeprowadzonych badaniach
przedstawiono w pracy [W7]. Rozrzut dtugosci okresu inkubacyjnego miescil sig
w przedziale od 60 min do 150 min, a uzyskanych po catym teScie erozyjnym ubytkow
masy od 2,7 mg do 5,8 mg. Powstate rozrzuty sa mniejsze niz w przypadku wczesniej
badanych systeméw TiN — X6CrNiTil8-10. Podobnie jak przy badaniach systeméw
z powlokami TiN, odnotowano réwniez okoto jednogodzinng przerwe we wzroscie
ubytkow w okresie przyspieszonego niszczenia (rys. 3.2) podczas badan systemow
z powlokami Cr-N [W7]. Prawdopodobnie, podobnie jak w przypadku systeméw
z powtokami TiN, byt on zwigzany z przemiang fazowa zachodzaca w podiozu
wykonanym z metastabilnej stali austenitycznej.
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Obserwacje przeprowadzone na elektronowym mikroskopie skaningowym [W14]
potwierdzity zgodno$¢ migdzy proponowanym modelem niszczenia a degradacjg
systemoéw twarda powloka PVD — stalowe podloze. Zniszczenia systemoéw powtoka
CrN — austenityczne podloze odpowiadajace dziataniu impulséw wysoko-
amplitudowych przedstawiono na rys. 5.5. Podobnie jak w przypadku degradacji
systemoéw TiN — podloze austenityczne, na powloce widoczny jest odcisk
implodujacego pecherzyka. Pozostawiony §lad powstat prawdopodobnie w wyniku
uplastycznienia  twardej  powltoki  podczas  adiabatycznego  odksztalcania
dynamicznego. Mikrostruga cieczy powstajaca W ostatnim stadium implozji
pecherzyka kawitacyjnego wbijat si¢ w cienkg powtoke przebijajac ja (rys. 5.5 D).
Istnieje duze podobienstwo ksztaltu odcisnigtych $ladow na badanych powtokach z
obrazem zaniku pecherzyka prezentowanym w rozdz. 3.2 na rys. 3.1 przedstawiajacym
schemat zaniku pecherzyka zarejestrowany przez Hammitta [100]. Potwierdza to
przyjete zatozenie, ze $lady te powstaly od pecherzykow kawitacyjnych, ktore w
chwili implozji znajdowaly si¢ w bezposredniej stycznosci z powloka. Zgodnie z
pomiarami prowadzonymi przez Philippa i Lauterborna [209], pecherzyki takie
uderzaja w material z maksymalng swoja predkoscig.

B Magn —— 50m
S500% 21CrN_AA
_ A .

Rys. 5.5. Degradacja systeméw powloki CrIN — austenityczne podioze spowodowana
wysokoamplitudowym impulsem kawitacyjnym; a) powtoka CtN-350,
b) powloka CtN-200; SEM [W14]

Podobnie jak systemy powloka TiN — stal X6CrNiTil8-10, rowniez systemy
powtoka Cr-N — stal X6CrNiTil18-10 ulegly pofalowaniu [W14]. Stopien pofalowania
systemow byt zalezny od wilasnosci powtoki Cr-N. Miejscami inicjacji mikropekniec
byly wypuktoéci pofalowanej powtoki [W14], gdzie, zgodnie z proponowanym
modelem niszczenia impulsami grupy 2 nalezy si¢ spodziewa¢ wystepowania naprezen
rozciggajacych. Wzrost naprezen rozciagajacych powyzej lokalnej wytrzymatosci
powloki powodowat jej pekanie.
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Weryfikacja parametru odpornosci kawitacyjnej
dla systemow powloka CrN- austenityczne podtoze X6CrNiTil8-10

W przeciwienstwie do powtok TiN, warunki osadzania powlok CrN maja wptyw
na ilos¢ faz w wytwarzanej powtoce [W7]. Weryfikacja proponowanego parametru
wytrzymato$ciowego ma z tego wzgledu istotne znaczenie. Mimo, iz wlasno$ci cieplne
kazdej fazy w powlokach CrN moga si¢ rézni¢, wstepnie przyjeto jedng wartoscé
wspotczynnika rozszerzalnosci cieplnej, przewodnictwa cieplnego i wspotczynnika
Poissona niezaleznie od sktadu fazowego powtok CrN. Zatem:

k
e/
a; /];S = const, (jeden rodzaj powtoki, takie same podtoze)
S
< (1-vE) = const, (jeden rodzaj powloki) (5.3)
(1+v2) ! P '
Es (1+v2) , )
———= = const, (takie same podtoze
- Hs (1_"52 ) ( P )

Uwzgledniajac zalezno$ci (5.3) parametr (4.10) dla badanych systeméw powtoka
Cr-N — stal X6CrNiTi18-10 przyjmie warto$¢ uproszczona:
- H. L
Pc /2
Bioragc pod uwage ubytki masy badanych systemow uzyskane w testach

kawitacyjnych oraz witasno$ci powlok [W7], uzyskano dobra korelacje migdzy
ubytkami masy a proponowanym parametrem wytrzymatosciowym (rys. 5.6).

R?=0.8401

ubytki masy, mg
w

Hc LCZ
E. p, Jh/2

Rys. 5.6. Zaleznos¢ ubytkéw masy systeméw CrIN-X6CrNITi18-10
od parametru ReayeN
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Wzrostowi warto$ci parametru Rcay™ towarzyszyl staty spadek ubytkow masy
systemu sktadajacego si¢ z nanokrystalicznej powtoki CrN wytwarzanej metoda ARC
PVD i austenitycznego podtoza. Wysoki wspotczynnik korelacji (R?) linii trendu do
danych eksperymentalnych $wiadczy o poprawno$ci proponowanego parametru
wytrzymatosciowego powlok. Mniejsza, niz w przypadku systeméw z powtoka TiN,
warto§¢ R? moze wynika¢ z braku uwzglednienia réznych wiasno$ci cieplnych
poszczegdlnych faz w powtokach Cr-N.

Weryfikacja parametru odpornosci kawitacyjnej
dla systemow powtoka ARC PVD - austenityczne podtoze X6CrNiTil§-10

Pozytywna weryfikacja parametru (4.10) przeprowadzona oddzielnie dla
badanych systeméw zachgca do weryfikacji systemow nanokrystalicznych powlok
wytwarzanych metoda ARC PVD bazujacych na tym samym podiozu. W tym
przypadku jedynie wtasnosci podloza sa state dla wszystkich systemow. Stad:

Es (1+v2)
H(1v?) const, (5.5)

Zatem, zgodnie z praca [W7] parametr wytrzymatosci (4.10) przyjmuje postac:

k
Ik, H(1-v2) L
Rogy = 7= =< ¢z 5.6

(o2}
£ 5 1
=
3
g 4]
S
Bl o
> R?2=0.9133
2 B
<& CrN/X6CrNiTi18-10
1 .
ETiN/X6CrNiTi18-10
0 T T T T
0.00E+00 5.00E+01 1.00E+02 1.50E+02 2.00E+02 2.50E+02

kc
fkf.Hs (1-v) E(1+v) Ig
Tl B+ vD) HA=D) 5 JhJ2

I~
Regy =

Rys. 5.7. Ubytki masy systeméw nanokrystaliczna powtoka ARC PVD - austenityczne
podtoze X6CrNITi18-10 w funkcji uproszczonego parametru Reay [W7]
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Uwzgledniajac  ubytki masy badanych systeméw oraz wlasnosci nano-
krystalicznych powlok PVD, wuzyskano dobrg korelacje miedzy danymi
doswiadczalnymi a proponowanym parametrem Rcav (rys. 5.7) [W7].

Wzrostowi wartosci Rcayv towarzyszyt staty spadek ubytkow masy po 600 min
ekspozycji systemu nanokrystaliczne powtoka PVD — austenityczne podtoze
X6CrNiTil18-10. Z przedstawionego wykresu wynika, ze zalezno$¢ Am/ At = f (Rcav)
jest funkcjg malejacg o regres;ji typu logarytmicznego.

5.2.3. System powtoka ARC PVD - podtoze X39Cr13

Badania systemow typu twarda powloka — rézne podtoze stalowe mozna uznac za
kluczowe w weryfikacji proponowanego parametru wytrzymalosciowego. Badania
kawitacyjne przeprowadzono w warunkach identycznych jak przy wczesniejszych
testach.

12

—0— X39Cr13-1 (36HRC)
- ® -X39Cr13-2 (51HRC) -
—o— CrN/X39Cr13-1 e

- @ - CrN/X39Cr13-2
—— TiN/X39Cr13-1
- @ - TiN/X39Cr13-2

oo
1

ubytki masy, mg
»

0 100 200 300 400 500 600

czas, min

Rys. 5.8. Krzywe erozyjne

Osadzenie powtok TiN lub Cr-N na podtozu wykonanym ze stali X39Crl3
przyczynito sie do spadku catkowitego ubytku masowego, przy czym osadzenie
powtlok na twardszym podlozu przyczynito si¢ do wzmocnienia wiasno$ci ochronnych
powlok (rys. 5.8). Efekt osadzenia obu powlok byt poréwnywalny, przy czym
osadzenie powlok TiN na stal X39Cr13 wyraznie wydtuzylo okres inkubacyjny. Okres
inkubacyjny systemu TiN/X39Cr13-2 jest ponad trzykrotnie dtuzszy niz tej stali bez
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powloki ochronnej i okoto dwukrotnie dtuzszy niz systemu Cr-N/X39Cr13-2. Podobny
efekt uzyskano dla powtok TiN i Cr-N osadzonych na stali X39Cr13-1. Ze wzgledu na
dtugos$¢ okresu inkubacyjnego, powtoki TiN wykazaty lepsze wiasnosci ochronne w
warunkach lokalnych, dynamicznych obcigzen niz powtoki Cr-N. Okresy inkubacyjne
niniejszych systemow sa wyraznie dluzsze w pordwnaniu z systemami sktadajacymi
si¢ z powtok TiN i Cr-N osadzonymi na stali X6CrNiTi 18-10 [W7].

Obrobka cieplna zastosowana do stali X39Crl3 sprawila, iz uzyskano podtoza
o roznych wilasnosciach mechanicznych, korozyjnych i strukturalnych. Mozna uzna¢,
7e zastosowanie obrobki cieplnej stali X39Crl3 pozwolito, w pewnym stopniu,
uzyska¢ dwa rézne materialy podtoza. Dzieki temu mozliwa stata sie weryfikacja
parametru odporno$ci Rcav podanego w rownaniu (4.10) w petnej formie. Chociaz
struktura stali ma wptyw na wilasnosci cieplne, to w niniejszych obliczeniach przyjgto
jednakowe wtasnosci cieplne stali X39Cr13 niezaleznie od przeprowadzonej obrobki
cieplnej.

Wzrostowi warto$ci parametru Rcav towarzyszy staly spadek ubytkéw masy w
badaniach kawitacyjnych systemow: twarda, nanokrystaliczna powtoka ARC PVD —
stalowe podtoze (rys. 5.9). Wysoki wspotczynnik korelacji (R? = 0,8665) uzyskany dla
ubytkéw masy wszystkich badanych systeméw po 600 min ekspozycji i parametru
Rcav wskazuje na istnienie zaleznosci Am /At=f (Rcav).

< CrN/X6CrNiTi18-10 R?=0.8606
3 | | ©CrN/X39Cri13-1
@ CrN/X39Cr13-2
OTiN/X6CrNiTi18-10
1 OTiN/X39Cr13-1

ETiN/X39Cr13-2

ubytki masy, mg

0 T T T T
0.00E+00 5.00E+01 1.00E+02 1.50E+02 2.00E+02 2.50E+02

k
sxk

~
Regv = g

s H, (1) EG+v) g
Vo, E.(Fvd) HA—v2) p, 72

Rys. 5.9. Weryfikacja proponowanego parametru Reav z danymi do§wiadczalnymi
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5.3. Degradacja systemow z powtokami nanokrystalicznymi
wielowarstwowymi Ti / TiN w warunkach kawitacyjnych

Powloki wielowarstwowe Ti/TiN stanowig cickawa grupe powlok, bowiem
tacza wilasnosci twardych powtok TiN z migkkimi warstwami Ti. Badania Wiklunda i
in. [266] wykazaly, ze powtoki wielowarstwowe Ti/ TiN posiadaja wyzsza odpornosé
na pekanie w warunkach zginania niz powtoki jednowarstwowe TiN osadzone na
stalowym podtozu. Maksymalne odksztatcenie powtok wielowarstwowych Ti/ TiN
bez pojawienia si¢ pcknie¢ wynosito 0,35 %, podczas gdy powlok jednowarstwowych
TiN - 0,12 %. Tak dobrg odporno$¢ na pgkanie powtok wielowarstwowych Ti/TiN
przypisano amortyzujacemu dziataniu migkkich warstw Ti. Roéwniez osadzenie
powtok wielowarstwowych Ti/ TiN na stop Ti5AI2Sn2Zr4Mo4Cr zwickszyto jego
wytrzymato$¢ na zmeczenie typu fretting o 275 % [282]. Pozytywne wyniki badan
Wiklunda i in. [266] oraz Zhanga i in [282] §wiadcza, iz systemy takie powinny
rébwniez charakteryzowaé si¢ dobrg odpornoscig na lokalne obcigzenia impulsowe.
Z tego wzgledu przeprowadzono dodatkowe badania odpornosci kawitacyjnej
systemow sktadajacych si¢ z powlok wielowarstwowych Ti/TiN osadzonych na
stalowym podtozu. Mechanizm niszczenia kazdego z systemow jest zwigzany z jego
budowa. Dlatego tez, wynikéw badan kawitacyjnych systemow z powlokami
wielowarstwowymi nie mozna w sposob bezposredni wykorzysta¢ do weryfikacji
proponowanego parametru wytrzymato§ciowego, Rcav.

Degradacja systemow: powtoki wielowarstwowe Ti | TIN ARC PVD — stalowe
podtoze

Degradacja systeméw z powlokami wielowarstwowymi, podobnie jak systemoéw
z powlokami jednowarstwowymi, zalezy od energii uderzenia pojedynczych impulséw
kawitacyjnych. Ze wzgledu na przyjeta dominacje impulséw wysokocyklowego
zmeczenia, proces deformacji i degradacji zostanie zaproponowany dla tej grupy
impulsow kawitacyjnych.

Impuls kawitacyjny uderzajac w powloke powoduje jej odksztatcanie. Stopien i
szybko$¢ odksztatcenia zalezg od amplitudy i szybkosci uderzenia mikrostrugi cieczy,
co z kolei ma wplyw na ilo$¢ generowanego ciepta. Kumulacja energii cieplnej
w miejscu uderzenia moze spowodowac lokalne zmiany strukturalne, a takze lokalne
zmiany wlasnosci materialu, np. lokalne zmigkczenie materiatu ulatwiajace
deformacje. Dynamiczne obcigzenie generuje na powierzchni systemu ztozony stan
naprezen, ktory rozchodzi si¢ w danym systemie jak fala. Naprezenia, z jednej strony,
przechodzac przez poszczegélne warstwy uruchamiajg w nich istniejace dyslokacje,
wakansy, jak rowniez przyczyniaja si¢ do powstania nowych dyslokacji, bledow
ulozenia, czy nowych wakanséw. Z drugiej strony, ulegaja spietrzeniu na granicach
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mi¢dzyfazowych poszczegolnych warstw. Poniewaz poszczegélne warstwy maja
budowg wloknistga (kolumnowa) nanostrukturalng, nalezy si¢ spodziewaé, iz
preferowanym mechanizmem deformacji w kazdej warstwie bedzie poslizg (Scinanie)
wzdluz granic ziaren ze wzglgdu na ich mniejsza gestos¢ atomowa, nizszg warto$é
modulu Younga i nizszag wytrzymalo$¢ na $cinanie w poréwnaniu z odpowiednimi
warto$ciami ziaren. Ze wzgledu na mniejszy modut Younga warstw Ti w stosunku do
warstw TiN, warstwy Ti ulega¢ beda wigkszemu odksztalceniu pod dziataniem
impulsowego, lokalnego obcigzenia.

Zmnigjszajaca si¢ grubo$¢ poszczegélnych warstw sprzyja odksztalceniu
z powodu zmniejszajacej si¢ sztywnosci. Z drugiej strony, bardzo cienkie warstwy
moga tatwo ulegaé $cinaniu ze wzgledu na krotkg droge $cinania adiabatycznego
przebiegajaca wzdtuz kolumnowych granic ziaren. Nalezy si¢ spodziewal, ze istnieje
pewne optimum grubosci warstwy, przy ktérym poszczegdlne warstwy sa podatne na
deformacje, a jednoczesnie ich grubos¢ jest na tyle duza, Zze nie ulegaja zbyt szybko
$cinaniu. Réwniez wplyw generowanego ciepla podczas odksztatcania powlok
wielowarstwowych jest odmienny niz powtok jednowarstwowych ze wzgledu na rézne
wlasnosci cieplne poszczegdlnych warstw. Ze wzgledu na wigksza przewodnosé
cieplng i rozszerzalno$¢ cieplng warstw Ti, nalezy si¢ spodziewac, iz warstwy te beda
peti¢ role ,,przekaznikow cieplnych” catej warstwy powodujac, ze do podioza
przekazywana bedzie wigksza ilos¢ cieplna niz w przypadku pojedynczych powtok.
Z tego wzgledu nalezy si¢ spodziewaC, ze w poszczegdlnych nanokrystalicznych
warstwach jednocze$nie z cigciem adiabatycznym moze mie¢ miejsce dyfuzyjny
przeptyw wakanséw w przestrzeniach migdzykrystalicznych, jak réwniez dyfuzja
Nabarro-Herringa. Oddziatywanie cieplne moze dodatkowo aktywowaé ruch
dyslokacyjny, przy czym aktywacja ta bedzie zrdéznicowana w poszczegdlnych
warstwach. Z chwilg, gdy obcigzajacy impuls przestanie dziata¢, system dazy do
powrotu do stanu poczatkowego. Oznacza to, ze podtoze i poszczegolne warstwy w
powloce daza do relaksacji naprezen. Rozne wlasnosci mechaniczne i cieplne
poszczegdlnych warstw 1 podtoza sprawiajg, ze tempo relaksacji warstw i podtoza jest
niejednakowe. Delaminacji poszczegélnych warstw oraz powloki od podtoza
przeciwdziataja odpowiednie sity przyczepnosci. Wynika z tego, ze mechanizm
deformacji powtok wielofazowych jest duzo bardziej skomplikowany w poréwnaniu z
powtokami jednowarstwowymi.

Powltoki wielowarstwowe Ti/TiN charakteryzuja si¢ drobnokrystaliczng
mikrostrukturg (rys. 5.10). Widoczne na powierzchni powlok zanieczyszczenia
sg mikrokroplami tytanu, ktore praktycznie zawsze wystepuja, gdy stosuje si¢ metode
ARC PVD. Wraz ze wzrostem liczby warstw wzrastata liczba mikrokropel, co miato
swoj wyraz w wzroscie poczatkowej chropowatosci Ra (Tab. 5.5).
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Xi@ gea,, 1~ Ti/TiN-40

Rys. 5.10. Mikrofotografie powlok wielowarstwowych Ti/TIN
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W celu poznania krytycznych wtasnos$ci procesu odksztatcania i degradacji
systemow powtoki wielowarstwowe ARC PVD - stalowe podtoze, réwnocze$nie
z prowadzonym testem kawitacyjnym przeprowadzane byty pomiary chropowatosci.

Krzywe erozyjne systemoéw wiclowarstwowe powtoki Ti/TiN-4, Ti/TiN-12,
Ti/TiN-40 osadzone na stali austenitycznej X6CrNiTil8-10, jak réwniez systemu
powtoka TiN-300 — stal X6CrNiTil8-10 posiadajacego najmniejsze ubytki masy oraz
stali X6CrNiTi18-10 bez powtoki, przedstawione zostaty na rys. 5.11.

—o— X6CrNiTi18-10
6 | —®— TiN-300

— & - Ti/TiN-4

5 1| --e=-Ti/TiN-12

- @ - Ti/TiN-40

ubytki masy, mg

0 100 200 300 400 500 600
czas ekspozycji, min

Rys. 5.11. Krzywe erozyjne systeméw wielowarstwowych Ti/TiN — X6CeNiTi18-10

W  poczatkowym okresie testu ubytki masy systemow z powlokami
wielowarstwowymi byly wieksze niz systemu z powtoka jednowarstwowa (rys. 5.11),
przy czym w poczatkowej fazie erozji najwigksze ubytki masy odnotowano dla
systemow z powtoka Ti/ TiN-40, ktérych poszczegdlne warstwy miaty grubosé okoto
90 nm. Oznacza to, ze tak cienkie warstwy posiadaty bardzo mala zdolno$¢
przenoszenia dynamicznych obcigzen i pod ich dzialaniem warstwy wierzchnie
ulegaty natychmiastowemu uszkodzeniu.

Nachylenie krzywych erozyjnych, co odpowiada tempu niszczenia, systemow z
powtokami wielowarstwowymi Ti / TiN byto duzo mniejsze niz systemu z powloka
jednowarstwowg TiN-300, co zaskutkowalo ostatecznie mniejszymi ubytkami masy
systemow z powtokami wielowarstwowymi niz systemu z powtoka jednowarstwowa
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(rys. 5.11). Inny kat nachylenia krzywych erozyjnych systemow z powlokami
wielowarstwowymi Ti/ TiN w stosunku do systemow z powloka jednowarstwowg
TiN $wiadczy o zmianie mechanizmu niszczenia. Uzasadnia to przyjete zatozenie, ze
systemy te nie mogg by¢ uwzglednione przy ,,Sztywnej” weryfikacji proponowanego
parametru ze wzglgdu na inny mechanizm degradacji powlok zwigzany z ich budowa.

Mimo, iz mechanizm deformacji i degradacji systemow z wielowarstwowymi
powlokami ARC PVD jest inny niz systemow z jednowarstwowymi powlokami ARC
PVD, to jednak czynnik degradujacy jest taki sam. W zwigzku z tym, zdecydowano si¢
sprawdzi¢, czy proponowany parametr wytrzymato§ci moze wstepnie opisaé
wytrzymato$¢ systeméw z powlokami wielowarstwowymi PVD. Wiasnosci cieplne
badanych systemoéw ustalono na poziomie wartosci $rednich dla TiN i Ti. Na
podstawie tak wyznaczonych statych, wyliczono warto$ci parametrow Rcav dla
systemow z powlokami wielowarstwowymi i wyznaczono zalezno$¢ ubytkéw masy w
funkcji parametru Rcav (rys. 5.12).
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Rys. 5.12. Zalezno$¢ ubytkow masy badanych systeméw od parametru Reav

Z przedstawionej na rys. 5.10 zaleznosci ubytkow masy systemow Ti-TiN /
X6CrNiTil8-10 od parametru Rcav wynika, ze proponowany parametr Rcav pozwala
oszacowa¢ wytrzymatos¢ systemow sktadajacych si¢ z powlok wielowarstwowych
osadzanych metoda ARC PVD - stalowe podloze. Linia trendu uzyskana dla
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systemow z powtokami wielowarstwowymi jest rownolegta do systemoéw z powlokami
jednowarstwowymi ARC PVD. Z przedstawionej zaleznosci (rys. 5.12) wynika, iz
systemy z powlokami wielowarstwowymi posiadaja duze lepsze wlasnosci ochronne,
bowiem dla takich samych warto$ci Rcav systemy z wielowarstwowymi powtokami
wykazuja mniejsze ubytki masy niz systemy z powtokami jednowarstwowymi.

6. Podsumowanie

Niniejsza praca poswigcona jest odksztalceniu 1 degradacji systemow
sktadajacych si¢ z nanostrukturalnej powloki i stalowego podioza zachodzacej w
warunkach skumulowanego obciazenia dynamicznego na przyktadzie niszczenia
kawitacyjnego.

W wyniku spadkow cisnienia cieczy, ponizej ci$nienia parowania tej cieczy w
danej temperaturze powstaja w przeptywie pecherzyki kawitacyjne. Pgcherzyki te, po
dostaniu si¢ w obszar o podwyzszonym ci$nieniu zanikaja implozyjnie wytwarzajac
udarowa fale cisnienia, mikrostruge, fal¢ akustyczng oraz generuja ciepto. Uderzenia
mikrostrug oraz udarowych fal cisnienia w material nazywane sg impulsami z powodu
bardzo krotkiego czasu dzialania, wysokich predkosci uderzenia, duzej sily
i niewielkiego obszaru dziatania.

Niszczenie kawitacyjne zachodzi na skutek cyklicznych obcigzen materiatu
impulsami kawitacyjnymi. Z tego wzgledu czesto jest ono porownywane do niszczenia
zmeczeniowego, a wytrzymalos¢ zmeczeniowa jest uwazana, jako wstepna miara
odpornosci materiatu na niszczenie kawitacyjne. Zasadniczg réznice miedzy
obydwoma rodzajami niszczenia stanowi sposOb obcigzania. W niszczeniu
zmeczeniowym uznaje si¢, ze obcigzenie dziata na catg powierzchni¢ eksponowanego
materialu, a w przypadku niszczenia kawitacyjnego — na powierzchnie rzedu
dziesigtek um? lub kilku mm?. W niszczeniu kawitacyjnym zakres amplitud obcigzenia
miesci si¢ w bardzo szerokim przedziale od kilku kPa do kilku GPa. Czgstotliwos¢
obcigzania dochodzi do kilku kHz w przypadku obcigzen o nizszych amplitudach,
natomiast w przypadku wyzszych amplitud obciazen do kilku Hz [103, 104, W15].
Proponowane w przesztosci zaleznosci miedzy odpornoscig kawitacyjng materiatow
konstrukcyjnych a ich wiasno$ciami mechanicznymi i wytrzymalosciowymi maja
ograniczone zastosowania do poszczegolnych grup materiatowych lub stanowisk
badawczych.

Badania odpornosci stali martenzytycznych na niszczenie kawitacyjne wykazaty,
ze wraz ze wzrostem twardosci tych stali, wzrastata ich odpornos$¢. Z drugiej strony
wykazano [W10], ze udzial pekania plastycznego stali martenzytycznych w procesie
niszczenia poprawia jej odpornos¢ kawitacyjng. Podczas obcigzania kawitacyjnego
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metastabilnych stali austenitycznych dochodzi do przemiany fazowej austenitu
w martenzyt [W10]. Ptasko centrowana struktura austenitu y ulega przemianie
w przestrzennie centrowang strukture martenzytu o’ i heksagonalng zwartg strukture
martenzytu €. Dominujaca przemiang austenitu w martenzyt jest przemiana y — o’.
Stale, w ktorych wystapita przemiana fazowa austenitu w martenzyt wykazuja wyzsza
odporno$¢ na erozje kawitacyjng niz stale austenityczne, w ktorych przemiana fazowa
nie wystapita lub bylta nieznaczna. W poczatkowym etapie niszczenia kawitacyjnego
w stalach austenitycznych powstaja pasma poslizgu oraz blizniaki deformac;ji.
W intruzjach pasm poslizgu inicjowane sa mikropeknigcia.

Jak juz wspomniano, wytrzymato$¢ zmgczeniowa jest miarg odpornosci materiatu
na niszczenie kawitacyjne. Badania eksperymentalne wykazaly, ze osadzenie powlok
TiN na austenitycznym podtozu przyczynito si¢ do wzrostu wytrzymatosci
zmgczeniowe] o okoto 20%. Badania odpornosci kawitacyjnej powtok TiN, Cr-N ARC
PVD wykazaly, ze wszelkie defekty w strukturze powtlok, takie jak wtracenia lub
mikrokrople powstale w trakcie osadzania powlok byly miejscami inicjacji
mikrop¢knigé, przyczyniajac si¢ do redukcji czasu inkubacji i przyspieszenia procesu
degradacji. Powloki posiadajace niska adhezje szybko ulegaly odprysnieciu w
miejscach obciazen impulsami kawitacyjnymi. Wiasnosci ochronne powtok TiN i Cr-
N mozna poprawi¢ przez odpowiedni dobor parametrow wytwarzania. NajwyZsza
odporno$¢ na niszczenie kawitacyjne wykazywaly powtoki TiN i Cr-N o grubosci
4 um wytworzone przy napieciu polaryzacji podtoza -300 V i temperaturze podtoza
350°C.

W pracy zaprezentowano model degradacji systemow typu powtoka
nanokrystaliczna wytwarzana metoda ARC PVD — stalowe podtoze. Proponowany
model oparty jest na idei zmeczeniowego charakteru niszczenia kawitacyjnego.
Uwzglednia on specyfike impulsow kawitacyjnych, nawigzuje do budowy i struktury
ww. systemu oraz mozliwych do aktywowania mechanizméw odksztatcania. Podstawa
rozwazan sg zroznicowane amplitudy impulsow kawitacyjnych oraz czgstotliwosé
obcigzen wahajaca si¢ miedzy kilka Hz a kilkaset Hz w zaleznosci od wielkos$ci
amplitudy. Przy budowaniu modelu przyjeto zalozenie, ze warto$¢ amplitudy
obcigzenia determinuje deformacj¢ ciata stalego. Stalo si¢ to podstawa podziatu
impulsow kawitacyjnych na trzy zasadnicze grupy:

1) impulsy wysokoamplitudowe — powodujace wglebienie w badanym materiale
bezposrednio po uderzeniu lub po kilku powtarzajacych si¢ uderzeniach;

2) impulsy zmeczenia wysokocyklowego, ktore powodujg stopniowe niszczenie
eksponowanego materiatu:

3) impulsy niskoamplitudowe, ktorych amplituda jest nizsza niz granica
zmeczenia badanego materiatu, ale sg one w stanie uruchomic¢ dyslokacje i przyczynié
si¢ do zmiany stanu napr¢zen w warstwie wierzchnie;.
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W oparciu o przyjete zalozenia wykazano, ze impulsy wysokoamplitudowe sg
w stanie spowodowac lokalne sprezysto - plastyczne odksztatcenie nanokrystalicznej
powtoki lub jej przebicie. Ze wzgledu na kolumnowsg struktur¢ ziaren
nanokrystalicznej powtok, odksztatcenie twardej powloki w wyniku dziatania impulsu
wysoko-amplitudowego jest zdominowane przez poslizg (Scinanie) wzdluz granic
ziaren i mechanizm dyslokacyjny. Wykazano, ze wytrzymato§¢ granic ziaren na
$cinanie decyduje o odpornosci powlok oraz systemu powloka - podtoze na niszczenie
kawitacyjne. Uznano, ze przejscie fali uderzeniowej przez system powoduje zmiang
tekstury powloki i poditoza, jednak to uderzenia mikrostrug cieczy prowadza do
degradacji powtoki i catego systemu powloka - podtoze.

Impulsy zmeczenia wysokocyklowego odgrywaja znaczacg role w procesie
odksztatcenia i niszczenia systemow powloka - podtoze ze wzgledu na wysokie
amplitudy napre¢zenia (przyjgto, ze mieszczg si¢ one powyzej granicy zmgczeniowe;j)
i wysoka czestotliwos¢ obcigzen (przyjeto do 100 Hz). Wykazano, ze odpornosé
powloki na cyklicznie obcigzenia impulsami jest wprost proporcjonalna do sity adhezji
powloki do podloza, natomiast odwrotnie proporcjonalna do pierwiastka potowy
grubosci powloki. Gwalttowne odksztalcanie oraz zroznicowane wtasciwosci cieplne
sprawiaja, ze cykliczne odksztatcanie impulsami moze prowadzi¢ do niedopasowania
cieplnego powloki do podloza i w konsekwencji do obnizenia odpornos$ci na
niszczenie kawitacyjne.

Przyjeto, ze impulsy niskoamplitudowe przyczyniajg si¢ do wzrostu poziomu
naprezen w podtozu oraz moga powodowaé lokalne odksztalcenie plastyczne
W ziarnach o orientacji krystalograficznej zgodnej z kierunkiem tatwego poslizgu.

Niszczenie kawitacyjne jest efektem jednoczesnego dziatania impulsow
wszystkich frakcji. Efekt natozenia si¢ poszczegdlnych grup ma charakter synergiczny.
Wykazano, ze odpornos¢ systemow sktadajacych si¢ z powlok o budowie kolumnowe;j
i stalowego podtoza na cykliczne, impulsowe obcigzenia jest zalezna od odpornosci
na niedopasowanie cieplne, sity adhezji, grubosci powloki i liczby faz w powloce.
Zaproponowano parametr Rcav odpornosci ww. systemow na niszczenie kawitacyjne.

Zard6wno model degradacji, jak 1 parametr wytrzymatosci poddano
eksperymentalnej weryfikacji. Badania doswiadczalne wykazaly poprawnosc
proponowanego modelu. Zaobserwowano obecno$¢ uszkodzen pochodzacych od
poszczegolnych grup impulsow, tj. przebicie powloki powodowane prawdopodobnie
przez pojedynczy impuls kawitacyjny, pofalowanie powtoki, rozwdj peknigé wzdtuz
wypuklosci pofalowanej powloki, delaminacj¢ powtoki i1 jej degradacje w tych
miejscach. Wysokie wspotczynniki korelacji uzyskiwane dla kolejnych coraz bardziej
skomplikowanych systemoéw $wiadczg o istnieniu zalezno$ci migdzy ubytkami masy
rejestrowanymi w czasie testu kawitacyjnego a wtasciwosciami termo-mechanicznymi
oraz strukturalnymi analizowanego systemu.
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7.

Whnioski

Parametry wytwarzania powtok TiN i Cr-N metoda ARC PVD wplywaja na ich
strukturg, wlasciwosci oraz na ich odpornos¢ na niszczenie kawitacyjne. Wszelkie
defekty w strukturze powlok, takie jak mikrokrople powstate w trakcie
wytwarzania powlok Sa miejscami inicjacji mikropeknie¢. Powtoki o niskiej
adhezji do podtoza ulegaja usuwaniu wraz z rozpoczeciem badan kawitacyjnych.
Wsréd badanych powlok najlepsza odpornos$c posiadaty powltoki o grubosci 4 um
wytwarzane przy napigciu polaryzacji podtoza -300 V i temperaturze podtoza
350°C.

Odksztatcenie powtoki 0 strukturze nanokrystalicznej w warunkach gwattownego
uderzenia mikrostruga cieczy polega glownie na adiabatycznym $cinaniu wzdtuz
granic ziaren. Uznano, zatem, ze wytrzymato$¢ granic ziaren powloki na $cinanie
jest warto$cig kluczowa w degradacji powtok.

Jednoczesne oddzialtywanie impulséw kawitacyjnych o zréznicowanych
amplitudach na material ma charakter synergiczny, przy czym dominujacg role w
procesie odksztalcania i niszczenia systemow powloka - podloze odgrywaja
impulsy zmeczenia wysokocyklowego.

Przeprowadzone badania i analizy wykazaly, Zze odpornos¢ systemow na
cyklicznie obcigzenia impulsami jest wprost proporcjonalna do sity adhezji
powtoki do podtoza, natomiast odwrotnie proporcjonalna do pierwiastka potowy
grubos$ci powloki nanokrystalicznej o kolumnowej strukturze ziaren.

Cykliczne odksztatcanie mikrostrugami cieczy moze prowadzi¢ do zmeczenia
cieplnego, generowania naprezen cieplnych na granicy powtoki i podloza, a w
konsekwencji do obnizenia odporno$ci na niszczenie kawitacyjne.

Badania odpornosci kawitacyjnej stali martenzytycznej wykazaly, ze udziat
pekania plastycznego w procesie niszczenia poprawia ich odpornos$¢ kawitacyjna.
Przemiana fazowa austenitu w martenzyt y — o’ przyczynia si¢ do wzrostu
odpornosci kawitacyjnej stali austenitycznych metastabilnych.

Odporno$¢ kawitacyjna systemow powloka — podloze zalezy od wilasciwosci
termo-mechanicznych powtoki i podloza, adhezji powtoki do podloza oraz od
budowy strukturalnej powtok. Zaproponowano parametr wytrzymatosciowy, Rcav,
ktory wiaze wszystkie wspomniane wlasciwosci. Wysokie wspotczynniki korelacji
uzyskiwane dla kolejnych coraz bardziej skomplikowanych systemow $§wiadcza o
istnieniu zalezno$ci miedzy ubytkami masy po okreslonym czasie ekspozycji a
wilasciwosciami  termo-mechanicznymi  oraz  strukturalnymi analizowanych
systemow.
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