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Wykaz wazniejszych skré6téw i symboli

Skréty
2D Przestrzen dwuwymiarowa, ang. Two-Dimensional Space
3D Przestrzen trojwymiarowa, ang. Three-Dimensional Space

3DXRD Trojwymiarowa mikroskopia dyfrakcji rentgenowskiej, ang. Three-Dimensional
X-Ray Diffraction

APT Tomografia sondy atomowej, ang. Atom Probe Tomography

BCC Struktura regularna przestrzennie centrowana, ang. Body-Centered Cubic

BEM Metoda elementéw brzegowych, ang. Boundary Element Method

CA Automaty komoérkowe, ang. Cellular Automata

CT Tomografia komputerowa, ang. Computed Tomography

CZM Model strefy kohezyjnej, ang. Cohesive Zone Model

DCT Tomografia kontrastu dyfrakcyjnego, ang. Diffraction Contrast Tomography

DIC  Cyfrowa korelacja obrazu, ang. Digital Image Correlation

EBSD Dyfrakcja elektronéw wstecznie rozproszonych, ang. Elektron BackScatter Dif-
fracton

EDS  Spektroskopia dyspersji energii promieniowania rentgenowskiego, ang. Energy
Dispersive X-ray Spectroscopy

FCC  Struktura regularna plasko ($ciennie) centrowana, ang. Face-Centered Cubic

FIB  Zogniskowana wigzka jonéw, ang. Focused Ion Beam

GSCS Uogdlniona metoda pola samouzgodnionego, ang. Generalized Self-Consistent
Scheme

HCP  Struktura heksagonalna najgestszego upakowania, ang. Hexagonal Close-Packed

HEDM Mikroskopia dyfrakcji promieniowania wysokiej energii, ang. High Energy
Diffraction Microscopy

HPC Wysokowydajna infrastruktura obliczeniowa, ang. High Performance Computing

ICME Zintegrowana obliczeniowa inzynieria materialowa ang. Integrated Computatio-
nal Materials Engineering

MC  Metoda Monte Carlo

MES Metoda elementéw skoriczonych, ang. Finite Element Method (FEM)

MFD  Srednia odlegloéé swobodna, ang. Mean Free Distance

MFT Teoria pola sredniego, ang. Mean Field Theory

MSA Minimalna powierzchnia fazy statej, ang. Minimum Solid Area

ND Dyfrakcja neutronéw

NND Odlegtosé miedzy najblizszymi sasiadami, ang. Nearest-Neighbor Distance

PBC  Periodyczne warunki brzegowe, ang. Periodic Boundary Conditions

PSN  Ptaski stan naprezenia

PSO  Ptaski stan odksztalcenia
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RCP  Przypadkowe ciasne upakowanie, ang. Random Close Packing

RS Naprezenia resztkowe, wlasne, ang. Residual Stresses

RTS  Resztkowe naprezenia cieplne, ang. Residual Thermal Stresses

RVE Reprezentatywny element objetosciowy, ang. Representative Volume Element

SCS  Metoda pola samouzgodnionego, ang. Self-Consistent Scheme

SEM  Skaningowa mikroskopia elektronowa, ang. Scanning Flectron Microscopy

STEM Skaningowa transmisyjna mikroskopia elektronowa, ang. Scanning Transmission
Electron Microscopy

SVE  Statystyczny element objetosciowy, ang. Statistical Volume Element

TEM Transmisyjna mikroskopia elektronowa, ang. Transmission Electron Microscopy

XFEM Rozszerzona metoda elementéw skonczonych, ang. Extended Finite Element
Method

XRD Dyfrakcja promieniowania rentgenowskiego, ang. X-Ray Diffraction

Symbole

ag rownowagowa, odlegloéé miedzyatomowa, m

liniowy wspo6lczynnik rozszerzalnosci cieplnej, 1/K
tensor rozszerzalnosci cieplnej

objetosciowy wspo6lczynnik rozszerzalnosci cieplnej, 1/K
tensor sztywnosci

$rednica (réwnowazna) ziarna (3D), pm

$rednica (réwnowazna) czastki na obrazie mikrostruktury (2D), pm
modul sprezystosci podtuznej, modut Younga, GPa
odksztalcenie liniowe, wydluzenie wzgledne

tensor odksztalcenia

odksztalcenie cieplne

sita, N

szybkoéé uwalniania energii sprezystej, J/m?

modut sprezystosci poprzecznej, modul Kirchhoffa, GPa
energia powierzchniowa, J/m?

parametr Griineisena

modut Scisliwoéci, odksztatcalnosci objetosciowej, Helmholtza, GPa
wspbélezynnik intensywnosci naprezen, MPa - m'/2
liczba Poissona

tensor podatnosci sprezystej

naprezenie, Pa

tensor naprezenia

A WY XAR2OQTY® " mRTQ®R R

ot wytrzymalosé, MPa

o wytrzymalo$¢ teoretyczna, kohezyjna, GPa
oy naprezenie uplastyczniajace, MPa

Tyt temperatura relaksacji naprezen, K, °C

U przemieszczenie, m

Up energia potencjalna, J

(V) érednia objetoéé czastek, pm?



Przedmowa

Podstawsa do przygotowania tego opracowania staly sie notatki zebrane prze-
ze mnie w ciggu kilkunastu lat, podczas ktérych zajmowalem sie modelowaniem
budowy i wlasciwosci tworzyw ceramicznych. Dotyczyly one stosowanych w tym
obszarze koncepcji i praktycznych rozwigzan, a ich zrédlem byly publikacje
naukowe, na ktorych opieratem si¢ w swoich pracach. Na potrzeby tego opracowa-
nia, notatki te usystematyzowalem i rozszerzyltem, a dodatkowo dolaczylem do
nich wlasne rozwiazania, ktére powstawaty w kolejnych realizowanych pracach
badawczych. Ponadto, aby ukazaé¢ szersze tto i umiejscowié¢ stosowane techniki
w przestrzeni badawczej zajmowanej aktualnie przez inzynierie materiatowa, do-
datem réwniez informacje o innych metodach, ktére w moim odczuciu moga by¢
istotne dla dalszego rozwoju tej dziedziny wiedzy. Dobér przestawionych tutaj za-
gadnien, zostal jednak ograniczony jedynie do tych, ktére znajduja zastosowanie
w pracach naukowo-badawczych prowadzonych nad materialami ceramicznymi.

Gtéwnym celem tej pracy, byto wiec zebranie i usystematyzowanie informacji
na temat modelowania numerycznego budowy wewnetrznej i wlasciwosci polikry-
stalicznych tworzyw ceramicznych. Uzyty przeze mnie tytul: ,Mikrostruktura
jako podstawa modelowania numerycznego wladciwosci tworzyw ceramicznych”,
jest jednak skrétem, bo w istocie, opisane zagadnienia dotycza gtéwnie cech
materialéw posiadajacych niejednorodng budowe wewnetrzna, okreélang mianem
mikrostruktury. Zatem w odniesieniu do ceramicznych materialow amorficz-
nych, przedstawione zaleznoéci i metody, nie beda mialy szerszego zastosowania.
Jednak nie wyklucza to mozliwosci wykorzystania ich do analizowania wtasci-
woéci materialéow wielofazowych, w ktérych faza amorficzna stanowi jeden ze
sktadnikéw budowy wewnetrznej.

Zebrany tutaj material moze postuzy¢ zaréwno jako wprowadzenie do te-
matyki dotyczacej opisu i modelowania wladciwosci ceramicznych materialéw
polikrystalicznych, ale takze moze pozwoli¢ na realizacje zaawansowanych modeli
umozliwiajacych symulacje w zakresie wladciwosci termosprezystych. Uzytecz-
noé¢ przedstawionych tu rozwiazan zostata potwierdzona szeregiem publikacji,
dlatego moga one stanowi¢ nie tylko punkt wyjécia do dalszych badan podsta-
wowych, ale moga réowniez postuzy¢ do ilosciowych analiz inzynierskich.

Uktad i zakres tresci zawartych w tym opracowaniu, zostal dostosowany
do wspomnianego celu. W rozdziale 1. zawarte sa wiec zagadnienia dotyczace
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wybranych wlasciwosci termomechanicznych. Zostaly one ujete w zakresie pod-
stawowym tak, aby podkresli¢ specyfike opisu wykorzystywanego dla materiatow
ceramicznych. Przedstawione informacje o wlasciwosciach sprezystych, wytrzy-
malosci, kruchoéci czy rozszerzalnoéci cieplnej, zostaly skonfrontowane z cechami
mikrostruktury. W moim odczuciu, takie potaczenie moze by¢ kluczowe dla zro-
zumienia wiladciwosci rozpatrywanej grupy tworzyw inzynierskich. Dodatkowo
w rozdziale tym opisane zostaly resztkowe naprezenia cieplne. Naprezenia te
nie sg oczywiscie wlasciwoscia sensu stricto, jednak ich obecnosé¢ w materiatach
ceramicznych jest nieunikniona i w wielu przypadkach istotnie modyfikuje
makroskopowe cechy materialéw nalezacych tej grupy tworzyw. Dlatego ujecie
tego zjawiska juz w czesci wprowadzajacej, podkresla jego istotne znaczenie dla
zrozumienia specyfiki polikrystalicznych materialéw ceramicznych.

W rozdziale 2. zostaly opisane metody i techniki stuzace do badania i analizy
budowy wewnetrznej materiatow. Tutaj réwniez wybor przedstawionych tresci
opieral sie zarowno na szerokim przegladzie publikacji z zakresu metod obrazo-
wania i rekonstrukeji mikrostruktury, jak i na doswiadczeniach wtasnych. Specy-
fika budowy, dotyczaca niewielkiego rozmiaru elementéw mikrostrukturalnych,
trudnosci w przygotowaniu prébek oraz ograniczenia natury fizykochemicznej,
sprawiaja, ze tylko niektére z aktualnie rozwijanych metod moga zostaé¢ wykorzy-
stane w badaniach budowy wewnetrznej materialéw ceramicznych. Ostatecznie,
przedstawione w tym rozdziale koncepcje, zostaly wiec ograniczone jedynie do
tych, ktére znajduja, albo potencjalnie moga znalezé, zastosowanie do opisu
mikrostruktury tej grupy tworzyw.

Rozdzial 3. po$wiecony zostal juz bezposrednio metodom obliczeniowym.
Dobér zawartych w tym rozdziale zagadnien, mial na celu przyblizenie fundamen-
talnych poje¢ oraz najwazniejszych koncepcji i zilustrowanie gtéwnych kierunkdw,
aktualnie prowadzonych badan w zakresie modelowania numerycznego wtasciwo-
$ci tworzyw niejednorodnych, opartego na cyfrowej reprezentacji mikrostruktury.
W rozdziale tym uwzgledniony zostal réwniez problem reprezentatywnosci. Ma
on szczegdlne znaczenie podczas analiz iloSciowych, stuzacych do symulacji ma-
kroskopowych witaéciwosci materiatu. Dodatkowo opisana zostala tutaj rowniez
koncepcja wirtualnego laboratorium, ktérej elementy zaczynaja coraz czesciej
pojawiaé sie w pracach badawczych, i ktéra moze doprowadzi¢ do znaczacego
postepu w dziedzinie projektowania i optymalizacji wlasciwosci tworzyw.

W ostatnim rozdziale przedstawione zostaty przykiady analiz, przeprowa-
dzonych metoda elementéw skoniczonych, na podstawie syntetycznych oraz
zrekonstruowanych modeli mikrostruktury materialéw ceramicznych. Zawarty
w tej czesci opis gotowych rozwiazan, ktore byty wykorzystywane wczesniej
w pracach wlasnych, moze by¢ ilustracja i uzupelnieniem tresci ujetych w trzech
pierwszych rozdziatach. Przedstawione w rozdziale 4. techniki, narzedzia i wy-
brane modele, moga réowniez stanowi¢ baze do rozwiazywania praktycznych pro-
bleméw badawczych i inzynierskich, prowadzonych z wykorzystaniem symulacji
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numerycznych. Dlatego tez sposdb prezentacji zawartych w tym rozdziale tresci,
zostal nakierowany gtéwnie na przyblizenie mozliwych do zastosowania technik,
a nie na opis konkretnych wynikéw, ktére byty uzyskiwane dla analizowanych
materialéw, i ktore sa zawarte w cytowanych pracach.

Wyjaénienia moze wymagac¢ rowniez rozmiar zalaczonej na koncu bibliografii.
Jej liczebnos¢ wynika z szerokiego zakresu zagadnien poruszanych w kolej-
nych rozdziatach. Przedstawione w nich kierunki badan, majace na celu coraz
lepszy opis budowy i wlasciwoéci materialéw, sa efektem cigglego rozwoju
inzynierii materialowej. Interdyscyplinarne podejscie, taczace w sobie elementy
klasycznych pomiaréw doswiadczalnych, nowoczesnych technik obrazowania
i metod symulacyjnych, jest coraz czeSciej niezbedne do opracowania nowych
tworzyw, czy lepszego zrozumienia zjawisk rzadzacych zachowaniem materiatu
w makroskali. Dlatego proba ujecia tak rozleglego zakresu tematycznego, i tak
ograniczona jedynie do wybranych wlasciwosci polikrystalicznych materialéw
ceramicznych, wymagata poruszenia wielu zagadnien nalezacych do réznych
obszaréw badawczych. Dlatego zebrana w bibliografii obszerna baza literaturo-
wa, ktora oczywiscie nie stanowi kompletnego zestawienia, moze by¢ jedynie
wskazowka, co do kierunkéw dalszych dociekan.

Wykorzystane do zilustrowania opisywanych zagadnien rysunki, diagramy,
wykresy i tabele, zostaly przygotowane w oparciu o wyniki prac wlasnych oraz
na podstawie zebranych danych albo ilustracji, pochodzacych z prac opubliko-
wanych przez innych autoréw. W takim przypadku, w stosownych miejscach,
zataczone zostaly informacje o zrédle danych, jego autorze i wykorzystanej pracy.

Zdaje sobie sprawe, ze przedstawione tutaj zagadnienia dotyczace modelowa-
nia polikrystalicznych tworzyw ceramicznych, sa jedynie zarysem problematyki
z jaka mozna sie spotka¢ podczas prac realizowanych metodami numerycznymi
w celu poznania zwiazkoéw miedzy budowa a wlasciwosciami tworzyw. Mam
jednak nadzieje, ze sposéb w jaki zostaly one tutaj zaprezentowane, bedzie
dla czytelnika przydatny i pomoze mu w poszerzeniu wiedzy o tym ciekawym
i szybko rozwijajacym sie obszarze badan.

Grzegorz Grabowski
Krakéw, listopad 2020






Wstep

Dazenie do dogtebnego poznania relacji wystepujacych pomiedzy wewnetrzna
budowa materialéw a ich makroskopowymi wlasciwosciami, lezy u podstaw nauki
o materiatach. Zwiazek ten, stat si¢ wiec jednym z gtéwnych paradygmatéw
inzynierii materialowej. Coraz lepsze zrozumienie oddziatywan istniejacych
na réznych poziomach budowy, poczawszy od struktury atomowej, przez mi-
krostrukture, az do budowy zewnetrznej cial, oraz zaleznosci wystepujacych
pomiedzy tymi poziomami, pozwolito na znaczacy postep w zakresie projektowa-
nia, syntezy i modyfikacji wlasciwosci tworzyw. W materiatach wielofazowych
lub polikrystalicznych, w ktorych wyr6ézni¢ mozna mikrostrukture, jako jeden
z elementéw budowy wewnetrznej, jej rola jest ztozona. Z jednej strony posred-
niczy ona w przekazywaniu fundamentalnych oddzialtywan miedzyatomowych
i w specyficzny spos6b agreguje je, co w efekcie istotnie wplywa na wlasciwosci
makroskopowe materiatu. Z drugiej strony, mikrostruktura petni réwniez role
w procesie odwrotnym; rozdziela i przenosi zewngtrzne oddziatywania fizyko-
chemiczne, wynikajace z interakcji ciala z otoczeniem, z powrotem, na poziom
podstawowy, uruchamiajac tym samym ponownie zjawiska w skali atomowej.
Takie posredniczenie miedzy oddzialywaniami wystepujacymi na réznych po-
ziomach, sprawia, ze nawet niewielkie zmiany budowy mikrostruktury moga
prowadzi¢ do duzych zmian we wlasciwo$ciach makroskopowych materiatu. Co
rowniez istotne, modyfikacja mikrostruktury moze by¢ przeprowadzona niekiedy,
bez koniecznosci znaczacej ingerencji w sktad chemiczny tworzywa —jedynie
poprzez przemiany fizyczne zachodzace w trakcie jego otrzymywania. Dlatego
tez, mikrostruktura od dawna stanowi poziom budowy materiatu, ktéry skupia
na sobie zainteresowania badawcze.

Wiele sposrod znanych juz dzisiaj zwiazkéw miedzy mikrostruktura a wlasci-
woéciami materiatu, zostalo sformutowanych w oparciu o informacje uzyskane
jedynie na podstawie wynikow obserwacji przetoméw lub plaskich przekrojow.
Rozwdj metod obrazowania, ktéry pod koniec zesztego stulecia doprowadzit do
powstania narzedzi pozwalajacych na prowadzenie trojwymiarowych obserwacji
budowy wewnetrznej materiatu, sprawil jednak, ze aktualnie prowadzone bada-
nia mogg opiera¢ sie juz na danych doswiadczalnych opisujacych przestrzenne
cechy i zwiazki wystepujace w materiale. Takie przejscie od badan opartych
na informacjach uzyskanych z dwuwymiarowych przekrojéw czy przeloméw
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do analiz wykorzystujacych pelna, tréjwymiarowa charakterystyke budowy
wewnetrznej, stanowito nie tylko zmiane jakosciows, ale rowniez iloéciowa. In-
formacje o parametrach topologicznych i morfologicznych, ktére jeszcze do
niedawna byly niedostepne albo mogly zostaé jedynie oszacowane, obecnie sg
juz wyznaczane bezposrednio. Taka zmiana w sposobie opisu budowy materiatu
wymaga jednak uzycia nowych narzedzi. Nieprzypadkowo wiec rozwdj metod
wykorzystywanych do tréjwymiarowego obrazowania, zwiazany jest z rozwojem
technik komputerowych i oprogramowania, stuzacych do przetwarzania i analizy
danych pomiarowych. Dzisiaj, praktycznie wszystkie zaawansowane metody wy-
korzystywane do obserwacji budowy wewnetrznej materiatu, wymagaja przetwo-
rzenia ogromnych iloéci danych pomiarowych. Dopiero po usystematyzowaniu
i integracji zebranych danych, mozliwe jest uzyskanie wartosciowych wynikéw,
chociazby w postaci tréjwymiarowych cyfrowych rekonstrukeji mikrostruktury.

Na zmiang w sposobie obserwacji materialu natozyta si¢ réwniez zmiana
w metodach wykorzystywanych do opisu relacji istniejacych miedzy mikrostruk-
turg a wlasciwoéciami. Proste empiryczne zaleznoéci, oparte na zwieztych anali-
tycznych réwnaniach, stopniowo przerodzity sie w coraz bardziej ztozone fenome-
nologiczne zwiazki, ktorych celem bylo catodciowe ujecie zjawisk obserwowanych
w rzeczywistych materialach. Poziom zlozonosci rownan, konstruowanych na
podstawie takich zwiazkéw, dla wielu zagadnien uniemozliwit jednak uzyskanie
analitycznych rozwiazan. Dlatego w inzynierii materialowej, do badania tak
sformutowanych problemoéw, zastosowane zostaly metody numeryczne.

Stochastyczna natura wielu zjawisk zachodzacych w materiale, wprowadza
dodatkowe komplikacje w jego opisie. Jeden ze sposobéw ujecia takiego cha-
rakteru rzeczywistych tworzyw, opiera sie na wykorzystaniu w modelach nume-
rycznych, cyfrowych reprezentacji mikrostruktury. Pozwala to na uwzglednienie
zroznicowania cech morfologicznych i topologicznych oraz losowosci analizowa-
nych zjawisk, wywolanych lokalnymi konfiguracjami niejednorodnosci budowy
i wladciwosci. Podejscie to, bedace gltéwnym przedmiotem tego opracowania,
wymaga jednak potaczenia ze soba realistycznego opisu budowy wewnetrz-
nej, oddajacego w sposéb reprezentatywny réznorodnos$é cech mikrostruktury,
z rownaniami konstytutywnymi, zapewniajacymi precyzyjny opis wlasciwosci
na réznych poziomach budowy materiatu.

Te dwa elementy, decydujace o jakosci prowadzonych analiz numerycznych, sa
jednak specyficzne dla rozpatrywanych grup materiatéw. Niektore wymagania,
niezbedne do precyzyjnego opisu zachowania materialéw polimerowych czy
metalicznych, moga w przypadku materialéw ceramicznych zostaé znaczaco
uproszczone badz nawet catkowicie pominiete. Z kolei inne, dla materialéw
kowalencyjno-jonowych, nabieraja szczegdlnego znaczenia. Dlatego w kolej-
nych rozdziatach zostana omdéwione wybrane wlasciwosci, metody badan oraz
modele mikromechaniczne, pozwalajace na jakosciowy i iloSciowy opis cech
charakterystycznych dla ceramicznych materialow polikrystalicznych.



Rozdziat 1

Polikrystaliczne tworzywa ceramiczne

1.1. Budowa wewnetrzna polikrystalicznych tworzyw
ceramicznych

Tworzywa ceramiczne, bedace nieorganicznymi materialami niemetalicznymi,
stanowia, obok materialéw polimerowych i metalicznych, jedna z trzech grup
materialéw inzynierskich. Dominujacy udzial wiazania kowalencyjnego lub
jonowego, sprawia, ze materialy ceramiczne posiadaja specyficzne wlasciwosci
fizykochemiczne: wysoka temperature topnienia, stabilno$é chemiczna, duza
sztywno$¢, wytrzymatosé oraz twardo$é, odpornosé na petzanie jak réwniez od-
pornosé cieplna, dzieki ktorym sg tradycyjnie wykorzystywane w roli materiatow
konstrukcyjnych. Wysokie wymagania dotyczace wlasciwosci oraz niezawodnoéci
nowoczesnych tworzyw, wymuszaja intensywna kontrole procesu technologicz-
nego, zaré6wno w zakresie parametrow syntezy, jak rowniez skltadu surowcowego.
Dlatego zaawansowane tworzywa ceramiczne otrzymywane sg aktualnie z wysoko
przetworzonych surowcow o Scidle okreslonym sktadzie —najczesciej surowcéw
syntetycznych: pierwiastkéw i zwiazkéw chemicznych. Materialty takie, obok
ceramiki tradycyjnej, stanowia duza grupe tworzyw zaliczanych do ceramiki
specjalnej. Sa to materialy weglikowe [1-3], tlenkowe [1—(], azotkowe [7, 8] oraz
borkowe [9, 10], posiadajace polikrystaliczna mikrostrukture, ktéra w istotny
sposéb wpltywa na ich wlasciwoéci. Modyfikacja sktadu, prowadzona poprzez
celowe zestawienie réznych faz ceramicznych, pozwala réwniez na wytworzenie
kompozytéw, ktére tacza w sobie najbardziej pozadane cechy sktadnikéw, a nie-
jednokrotnie, poprzez synergie, uzyskuja nowe, unikalne wlasciwosci, nieobecne
w jednofazowych spiekach [11].

Mikrostruktura zaawansowanych materialéw ceramicznych, rozumiana jako
niejednorodnos¢ budowy i sktadu, jest ksztaltowana w trakcie procesu wysoko-
temperaturowej syntezy. Ewolucje mikrostruktury, determinuja wigc zaréwno
wladciwosci faz sktadowych: sktad chemiczny, wlasciwosci cieplne, elektryczne,
magnetyczne, budowa krystaliczna, orientacja przestrzenna krystalitéw, aglo-
meratéw czy wtracen, ale réwniez czynniki zewnetrzne: cinienie, temperatura
i czas trwania procesu (historia cieplna) oraz sktad atmosfery reakcyjnej [5,

—15]. W efekcie, obecne w materialach ceramicznych mikrostruktury moga
wykazywaé duze zréznicowanie morfologiczne i topologiczne.
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Nawet w najprostszym ukladzie —nieporowatym, jednofazowym polikrysz-
tale — mozemy obserwowa¢ zaréwno regularny pokrdj krystalitow o zblizonych
wymiarach, ktére modelowo przyblizy¢ mozna czternastoscianami Kelvina [16],
jak réowniez struktury skladajace sie z ziaren' o zréznicowanych wymiarach
i ksztaltach (rys. 1.1 a—c). W materialach wielofazowych, z uwagi na réz-
nice w skladzie chemicznym ziaren, a tym samym ich strukturze krystalicz-
nej, zréznicowanie morfologiczne jest na ogél jeszcze wieksze — szczegélnie, gdy
wysokotemperaturowa synteza przebiega w obecnosci fazy cieklej, ktéra loku-
jac sie w granicach miedzyziarnowych, istotnie wplywa na ostateczny ksztalt
krystalitéw (rys. 1.1 d).

Materialy kompozytowe, sktadajace sie z ceramicznej osnowy, w ktérej
zdyspergowana jest ceramiczna faza wzmacniajaca, przyjmujaca postacé: czastek,
wiskerow lub wiékien, dziedzicza wymienione cechy morfologiczne. Dodatkowo,
wtracenia moga wykazywadé rézny stopien ujednorodnienia w osnowie, a w skraj-
nym przypadku, moga tworzy¢ aglomeraty. Dla wydluzonych wtracen (wiskeréw
oraz wldékien), istotna staje sie réwniez ich wzajemna orientacja. Mozna zatem
zauwazy¢ zaréwno przypadkowe ich ulozenie, jak réwniez obserwowac tendencje
do przyjmowania wybranej orientacji przestrzenne;j.

Swoja specyfike w budowie wewnetrznej posiadaja réwniez kompozyty, w kté-
rych przekroczony zostal préog perkolacji [17-20]. Skladaja sie one najczesciej
z dwéch, a niekiedy trzech, ciggtych w przestrzeni faz, ktére tworzg wzajemnie
przenikajaca sie sie¢ (rys. 1.1 e). W materialach ceramicznych, takie mikro-
struktury sa zwykle nieuporzadkowane, a kazda z przenikajacych si¢ faz tworzy
topologie szkieletu, sktadajacego sie z otwartych komoérek potaczonych ze soba
przestrzennymi mostkami. Taka struktura wyzszego rzedu® wystepuje réwniez
w materiatach warstwowych (laminatach) [21] oraz gradientowych [22], posia-
dajacych ukierunkowany, zmienny gwaltownie lub jednostajnie, sktad fazowy,
wywolujacy zauwazalne zroznicowanie budowy w skali setek mikrometréw.

Jedna z charakterystycznych cech mikrostruktury materiatéw ceramicznych
jest réwniez obecno$¢ nieciggloéci — poréw oraz mikrospekan. Ich wystepowanie
w tworzywie moze wynikaé z zamierzonych zabiegdéw technologicznych, prowa-
dzacych do otrzymania stalych pian lub materialéw komérkowych [23], albo
przeciwnie —moze by¢ efektem niecalkowitego zageszczenia materialu podczas
syntezy, wskazujacego na problemy albo ograniczenia technologiczne (rys. 1.1 f).

Opis wewnetrznej budowy polikrystalicznych tworzyw ceramicznych wymaga
réowniez uwzglednienia struktury pojedynczych ziaren —a wlasciwie krystalitow,
bedacych najmniejszymi elementami budujacymi lity polikrysztal. Ich anizotro-
pia, wynikajaca z utozenia atoméw w przestrzeni — periodycznego i specyficznego

! Przy opisie budowy mikrostrukturalnej, okreslenie ziarno (ang. grain) uzywane bedzie
w znaczeniu najmniejszej jednostki strukturalnej budujacej polikrysztal, czyli de facto
krystalitu.

2 Do opisu tego typu struktur wprowadza sie niekiedy pojecie mezoskali — zob. rozdz. 3.3.2.
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(e) (f)

Rysunek 1.1. Przyklady mikrostruktury jedno- i wielofazowych tworzyw ceramicznych:
(a) izometryczne krystality w polikrystalicznym, jednofazowym wegliku wolframu [24];
(b) niewielkie zréznicowanie rozmiaru krystalitéw w polikrystalicznym, jednofazowym
tlenku cyrkonu [25]; (¢) duze zréznicowanie ksztaltu i rozmiaru krystalitéw w jedno-
fazowym polikrysztale tlenku glinu [26]; (d) polikrystaliczny weglik niobu spiekany
w obecnosci fazy cieklej — w punktach potréjnych oraz pomiedzy ziarnami NbC widoczna
faza tlenkowa (ciekla w temperaturze spiekania) [27]; (e) kompozyt Cr3Cy-TiC o fazach
ciaglych (stosunek objetosciowy faz 1: 1) [28]; (f) porowaty, polikrystaliczny weglik
tytanu —pory zamkniete wewnatrz krystalitéw TiC [29]
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dla kazdej z faz —istotnie wptywa na wlasciwosci fizykochemiczne materiatu.
Decyduje ona o kinetyce spiekania, rozrosécie krystalitow w trakcie syntezy, ale
rowniez o koncowych wtasciwosciach tworzywa, wynikajacych z przypadkowej
orientacji przestrzennej poszczegdlnych krystalitéw.

Oprécz struktur najgestszego upakowania: regularnej ptasko centrowanej
(FCC, ang. Face-Centered Cubic), heksagonalnej zwartej (HCP, ang. Hezago-
nal Close-Packed) oraz bliskiej im, regularnej przestrzennie centrowanej (BCC,
ang. Body-Centered Cubic), ktore sa najbardziej rozpowszechnione wéréd metali,
fazy ceramiczne wystepuja réwniez w innych strukturach krystalicznych. Czyn-
nik geometryczny, okreslany zasada ,najgestszego utozenia kul”, ktéry pozwala
tlumaczyé budowe wielu krysztaléw metalicznych, musi zosta¢ uzupelniony
o dodatkowe efekty wynikajace ze specyfiki wigzan kowalencyjnych i jonowych
[30-32]. W krysztalach pierwiastkéw i zwiazkéw chemicznych o dominujacym
charakterze kowalencyjnym, rozmieszczenie atoméw w przestrzeni (w komoérce
elementarnej) wynika z kierunkowosci wiazan (rozktadu gestosci elektronowej
opisywanej orbitalami czasteczkowymi), a w przypadku krysztaléw jonowych, na
wzajemne ulozenie kationéw i anionéw (liczbe koordynacyjna), wplywa ladunek
jonow oraz stosunek ich promieni. Klasyfikacja wybranych faz ceramicznych, ze
wzgledu na strukture krystaliczna, zostala zawarta w tabeli 1.1.

W odréznieniu od pokroju monokrysztatéw, ksztatt krystalitéw obecnych
w litym materiale jest bardziej zréznicowany. Wynika on z ograniczen prze-
strzennych narzuconych przez sasiadujace ze soba ziarna, ktére oddzielone
sg od siebie granicami miedzyziarnowymi. Granice te sa kolejnym, waznym
elementem budowy polikrysztaléw. W tworzywach ceramicznych decyduja one
o procesie syntezy (spiekania) i, bezposrednio albo posrednio, wplywaja na
wiele wladciwosci koncowych materiatu takich jak: wladciwosci elektryczne,
optyczne, ale réwniez mechaniczne: kruchosé, plastycznosé czy podatnosé na
pelzanie [37-39]. W klasycznym ujeciu, granice miedzyziarnowe oddzielajace
zaréwno roznie zorientowane krystality tej samej fazy jak i ziarna réznych faz,
sg traktowane jako dwuwymiarowe, ptaskie defekty struktury krystalicznej,
w ktérych dochodzi do gwaltownej zmiany parametréw strukturalnych i fizyko-
chemicznych [12, 39-11]. Jednak rozwéj metod badawczych —doswiadczalnych
i symulacyjnych, ktory dokonat sie w ostatnim dwudziestoleciu, pozwolil na
dokladniejsza analize wewnetrznej budowy granic migdzyziarnowych. Aktualnie
przyjmuje sie, ze obszar miedzyziarnowy o gruboéci ~0,2-2 nm, mozna traktowac
jako odrebna miedzyfaze. Ma ona specyficzne wlasciwosci, swoja wewnetrzna
strukture i nie moze wystepowaé samodzielnie, bez faz sasiadujacych [39, 412—15].
Wplyw granic miedzyziarnowych na wladciwosci tworzyw staje sie szczegdlnie
widoczny, gdy rozmiary ziaren sa niewielkie. W przypadku nanomaterialéw, dla
ktérych rozmiar krystalitow dochodzi do 5 nm, gestosé granic miedzyziarnowych
jest bardzo duza (~10'®/mm3) i w zwigzku z tym udzial objetoéciowy fazy
stanowiacej granice moze przekraczaé 50 % [46, 47].
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Tabela 1.1. Dane krystalograficzne wybranych faz ceramicznych [14, 15, 33-30]

Grupy Wzér, Uktad Symbol grupy
zwigzkow oznaczenie krystalo- Typ przestrzennej
chemicznych fazy graficzny struktury (numer)
Tlenki o-Aly O3 trygonalny Korund R3c (167)
CaO regularny Halit Fm3m (225)
MgO regularny Halit Fm3m (225)
HfO, jednoskosny Baddeleit P2y /c (14)
a-Si0q trygonalny a-Kwarc P3,21 (152)
B-Si0, heksagonalny  B-Kwarc P6422 (181)
0-Z104 jednoskosny Baddeleit P2y /c (14)
B-ZrOq tetragonalny — P45 /nme (137)
v-ZrO,y regularny Fluoryt Fm3m (225)
c-Y504 regularny — Ia3 (206)
Wegliki B,C trygonalny — R3m (166)
Cr;C, rombowy Tongbait Pnma (62)
NbC regularny Halit Fm3m (225)
o-SiC (6H)  heksagonalny Wurcyt P63mc (186)
B-SiC (3C) regularny Sfaleryt F43m (216)
TaC regularny Halit Fm3m (225)
TiC regularny Halit Fm3m (225)
VC regularny Halit Fm3m (225)
WwC heksagonalny — P6m2 (187)
ZrC regularny Halit Fm3m (225)
Azotki AIN heksagonalny Wurcyt P63mc (186)
h-BN heksagonalny  Grafit heks. P63/mmc (194)
c-BN regularny Sfaleryt F43m (216)
a-SigNy trygonalny — P31c (159)
B-SizNy heksagonalny — P63 (173)
TiN regularny Halit Fm3m (225)
Borki TiB, heksagonalny AlBy P6/mmm (191)
HfB, heksagonalny AlBy P6/mmm (191)
ZrB, heksagonalny AlBy P6/mmm (191)
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1.2. Wybrane wlasciwosci fizyczne faz ceramicznych

1.2.1. Sprezystosé

W ujeciu makroskopowym, sprezysto$é materialéw polikrystalicznych jest
efektem oddziatywan wystepujacych w dwoch skalach. Na poziomie atomo-
wym, odksztalcenie komérki elementarnej, wywolane zewnetrznym obcigzeniem,
prowadzi do zmiany energii potencjalnej U}, sasiadujacych atomoéw, zaleznej
od ich rodzaju i ulozenia w sieci krystalicznej. Jesli zatem przemieszczenie
atomu u, z pozycji réwnowagowej ag (u = x — ag, przy czym x to nowa pozycja
atomu) zostanie wywolane sita F', to wyrazajac zmiany energii potencjalnej od
przemieszczenia funkcja Up(u), mozna zapisaé, ze:

dU, (u)

F=—-—2— 1.1

T (1.1)

Poniewaz U, zmienia si¢ w sposéb ciagly wraz ze zmiang u, to mozliwe jest
przedstawienie jej w postaci szeregu Taylora:

dy, 1 (a0,
Up(u) = Upo + p>u+ P y? 4 1.2
o) =g+ (G2 )+ 5 | S : (12)

w ktorym Upg jest energia w polozeniu réwnowagowym, a wszystkie kolejne
pochodne ustalone sg réwniez wzgledem ag. Dodatkowo, poniewaz minimum
energii potencjalnej wystepuje dla ag, to (dUp/du)aO = 0. Z uwagi na roz-
patrywanie bardzo matych przemieszczen (u < ag), dalsze wyrazy szeregu
mozna zaniedbaé. Ostatecznie, zmiany energii potencjalnej dobrze przybliza

wiec wyrazenie:

1 (a1,
Up(u) = Upo + B ( du2p> u?. (1.3)
ao
Podstawiajac je zatem do réwnania (1.1) otrzymuje sie:
dUp(u) d?U,
du ( du? )a? “ (14)

Poniewaz (d?U,/ du2)a0 jest druga pochodng w minimum funkcji Uy (u), to jej
wartosé jest dodatnia i stata (k = const). Wyrazenie powyzsze, przedstawia wiec
prosta relacje, ktéra ilustruje rozciaganie sprezyny®. Znajac zatem zaleznoéé

3 Po znormalizowaniu sity F/S = o (gdzie S jest przekrojem poprzecznym, a ¢ na-
prezeniem prostopadlym do tego przekroju) i przemieszczenia u/L = e (gdzie ¢ oznacza
odksztalcenie liniowe w kierunku zgodnym z przemieszczeniem), réwnanie (1.4) przedstawia
prawo Hooke’a dla przypadku jednowymiarowego o = Fe, w ktérym E jest modutem Yonuga
wyznaczonym na podstawie stalej k po normalizacji.
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opisujaca zmiany energii potencjalnej atomoéw w sieci krystalicznej od ich poto-
zenia (Up(u)) mozna analizowaé podstawowe zwiazki pomiedzy sprezystoscia
a budowa i wtasciwoséciami fizykochemicznymi w skali atomowej. Odpowiednie
réwnania dla prostych uktadéw (krysztaléw jonowych), mozna znalezé w wielu
opracowaniach z zakresu chemii, fizyki ciala stalego czy inzynierii materialowej
[12, 30, 31, 48]. Rozpatrujac jednak rzeczywiste struktury krystaliczne, do usta-
lania parametréw opisujacych wlasciwosci sprezyste, stosuje sie obecnie metody
ab initio oraz dynamiki molekularnej (MD, ang. Molecular Dynamics) [19-52].
Wykorzystanie metod symulacyjnych, pozwala réwniez na okreslanie wtasci-
wosci sprezystych faz, dla ktorych nie jest mozliwe przeprowadzenie pomiarow
bezposrednich np. faz w granicach miedzyziarnowych, albo faz metastabilnych.

Drugim czynnikiem, wplywajacym istotnie na makroskopowe wlasciwosci
sprezyste polikrysztalow, jest przypadkowa orientacja krystalitéw. Anizotropowe
ziarna, ktore pod wplywem obciazen odksztatcaja sie niejednorodnie, oddzia-
tlujac na siebie lokalnie, powoduja, ze globalna odpowiedz makroskopowego
ukladu ziaren — ciala polikrystalicznego — jest zwykle izotropowa®. Ustalenie
efektywnych wlasciwosci materialu (w szczegdélnosci jego sprezystosci) na pod-
stawie informacji o wtasciwosciach faz sktadowych, stanowi gtéwne zagadnienie
mikromechaniki i jest rozwiazywane poprzez analityczng albo numeryczna
homogenizacj¢ (zob. rozdz. 3.1).

W przedstawionym na wstepie rozumowaniu, majacym zilustrowaé¢ zwiazek
pomiedzy fundamentalnymi oddzialywaniami na poziomie atomowym a makro-
skopowa odpowiedzig cialta, zalozone zostato niewielkie odksztatcenie wywolane
zewnetrznym obciazeniem. Dzieki temu zachowanie rozpatrywanego krysztatu
moglo zosta¢ opisane modelem liniowo-sprezystym. Taki modelowy material,
nazywany materiatem Hooke’a, jest najczesciej stosowany do opisu wladciwosci
sprezystych tworzyw ceramicznych. Pod wplywem obciazen, ulegaja one nie-
wielkim odksztalceniom, az do wartoéci granicznych, przy ktérych dochodzi
do gwaltownej dekohezji. Analiza danych do$wiadczalnych potwierdza liniowa
zaleznos$¢ miedzy naprezeniem a odksztalceniem, ktéra utrzymuje sie w sze-
rokim zakresie temperatury —dla ceramiki specjalnej, az do wartosci 0,7-0,8
temperatury topnienia, co w praktyce oznacza temperature powyzej 1000 °C.

Zwiazki konstytutywne dla liniowych relacji pomiedzy tensorem naprezenia
o i tensorem odksztalcenia € ujmuje uogélnione prawo Hooke’a, ktére w zapisie

4 Tzotropie wlasciwosci fizycznych polikrysztaléw ceramicznych, wynikajaca z przypadko-
wej orientacji ziaren w polikrysztale, mozna uznaé za ceche typowa dla tego typu materiatéw.
Odréznia to je od materiatéw metalicznych, ktére w procesie produkcyjnym poddawane sa
obrébce plastycznej (walcowaniu, kuciu, wyciagganiu), powodujacej kierunkowsa reorientacje
ziaren. Zjawisko izotropii polikrysztaléw ceramicznych zostanie jeszcze dokladniej oméwione
w dalszej czesci np. zob. p. 1.3.3.
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wskaznikowym przyjmuje postaé’:

Oij = Cijki€kls (1.5)

w ktorej wskazniki ¢, 7, k,l = 1,2, 3, a ¢;ji oznacza wspolczynniki sztywnosci,
bedace skladowymi tensora sztywnoéci C. Analogiczny zwigzek mozna réwniez
zapisac¢ dla relacji pomiedzy tensorem odksztalcenia i naprezenia €;; = 8;jk10ki,
w ktorej s;;,; oznacza wspoélezynniki podatnosci sprezystej bedace sktadowymi
tensora podatnosci sprezystej S. Poniewaz tensory C' i S sa symetryczne
(Cijkl = Cjikl = Cijik = Chlij OTaZ Sijki = Sjikl = Sijlk = Skiij) to liczba nieza-
leznych wspotczynnikow redukuje sie do 36 i mozna przedstawié je w zapisie
macierzowym w notacji Voigta. Ponadto analiza warunkow energetycznych
w odksztalcanym krysztale prowadzi do wniosku, ze odpowiednie macierze sa
réwniez symetryczne, co dalej redukuje liczbe niezaleznych wspétczynnikéw
do 21 [53]. Ostatecznie dla najbardziej anizotropowego krysztalu o najnizszej
symetrii — w ukltadzie tréjskognym — macierz sztywnosci mozna zapisaé jako’:

Cii Cr2 Ciz Cu Cis5 Cis
Coy (o3 Coy (5 Cog
Css O34 O35 Cse

Cag = Cu Cs5 Cu (1.6)
sym Cs5 Cse
Coee

Wewnetrzna symetria krysztalow nalezacych do innych uktadéw krystalogra-
ficznych dodatkowo redukuje liczbe niezaleznych wspoétczynnikéow sztywnosci
i podatnosci sprezystej. Dla uktadu jednoskosnego jest ich 13, dla rombowego 9,
dla tetragonalnego i trygonalnego po 6, dla heksagonalnego 5, a dla regularnego
jedynie 3. Posta¢ odpowiednich macierzy sztywnosci, dla wymienionych uktadéw
krystalograficznych, mozna znalezé w klasycznym opracowaniu Nye’a [53], albo
wielu innych podrecznikach z zakresu mechaniki i inzynierii materiatowe;j.

W najprostszym przypadku, dla cial izotropowych, do opisu wlasciwosci
sprezystych wystarczg dwa wspotczynniki sztywnodci i odpowiednia macierz

5 Jest to zapis przy pomocy niemych wskaznikéw w konwencji sumacyjnej Einsteina, ktéry
oznacza, ze wyrazenie (1.5) jest réwnowazne sumowaniu po powtarzajacych si¢ po prawej
3 3
stronie rownania wskaznikach k i [, zatem o5 = > D cijrignl.
k=11=1
6 Dla odréznienia od wspélczynnikéw w zapisie tensorowym (cijrt), odpowiednie wspél-
czynniki w zapisie macierzowym zostang zapisywane wielkimi literami (Cag), w ktérym
wskazniki o, 5 =1,2,...,6.
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mozna zapisa¢ w postaci:

Ci1 Ci2 Cp2 0 0 0

Ci1 Ci2 0 0 0

_ Ci 0 0 0
CQ’B - 1/2(011 — Clg) 0 0 (17)

Ssym 1/2(C11 — 012) 0

Lf(Ch1 — Ch2)

Macierz ta, albo analogiczna macierz podatno$ci sprezystej, moze wiec postuzy¢
do scharakteryzowania wladciwosci sprezystych izotropowych polikrysztatdw.
W praktyce inzynierskiej wykorzystywane sa réwniez state materiatowe: modut
Younga E (E = 04;/€4;), liczba Poissona v (v = —¢j;/€i;) i modut Kirchhoffa -
inaczej modul sprezystosci poprzecznej G (G = 045/e45; @ # j). Zwiazki pomiedzy
inzynierskimi stalymi materialowymi a odpowiednimi sktadowymi tensoréw
sztywnosci oraz podatnodci sprezystej, zarowno dla materialéw izotropowych
jak i krysztatléw, mozna znalezé w opracowaniach z zakresu fizyki ciata statego,
mechaniki i inzynierii materialowej [12, 53-57].

Jak juz wspomniano, tworzywa ceramiczne w szerokim zakresie temperatury
wykazuja zachowanie liniowo-sprezyste. Wzrost temperatury powoduje jednak
obnizenie wartosci wspotczynnikéw sztywnosci i tym samym wartoéci modutéw
E' i G. Obnizenie to jest jednak mniejsze niz w przypadku metali. Zmiany te do-
brze ilustruja empiryczne zaleznosci: zaproponowana dla modulu Younga przez
Wachtmana [54] oraz ogdlniejsza—dla wspélezynnikéw sztywnosci — podana
przez Varshniego [58]:

E=Ey—bTeT, (1.8a)
a
C’U == CZO - m. (].Sb)

W réwnaniach tych parametry Ey i C% odpowiadaja odpowiednio warto$ciom
modutu Younga i wspoétczynnika sztywnoéci, wyznaczonym dla temperatury 0 K.
Pozostate parametry réwnan uzyskiwane sa poprzez dopasowanie powyzszych
zaleznosci do wartosci empirycznych ale mozna je powiaza¢ z parametrami
termodynamicznymi [58-60]. W réwnaniu (1.8a) temperatura Tp moze byé
wiec przyblizana polowa temperatury Debye’a, parametr b = 3Rygdac/Vo,
gdzie R to stala gazowa, vg parametr Griineisena, dpq parametr Andersona—
—Griineisena [59], a Vj to $rednia objeto$¢ atomowa. Z kolei w réwnaniu (1.8b),
0. jest efektywna temperatura Einsteina oraz a jest parametrem dopasowania,
ktory odpowiada za efekty anharmoniczne.

Analiza zmian wtasciwosci sprezystych, wywolanych wplywem temperatury,
przeprowadzona dla wielu monokrysztaléw ceramicznych, potwierdza dobra
zgodnosé przedstawionych réwnan z danymi do$wiadczalnymi. Co wazniejsze,
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wskazuje réwniez, ze powyzej pewnej temperatury, a w szczegdlnosci powy-
ze] temperatury pokojowej, wystepuje praktycznie liniowy spadek sztywnodci.
Reguta ta sprawdza sie takze w przypadku ceramicznych materiatéw polikrysta-
licznych, w ktérych rowniez obserwowane jest obnizenie wartosci wspotczynnikow
sztywnodci ze wzrostem temperatury. Jednak obecno$é granic miedzyziarnowych
powoduje, ze w pewnej temperaturze, charakterystycznej dla miedzyfazy, makro-
skopowe warto$ci modutow sprezystoéci gwattownie maleja. Obnizenie to jest
znacznie wieksze niz wynikaloby to z liniowej zaleznosci, charakterystycznej dla
materialu pozbawionego granic miedzyziarnowych — monokrysztatu. Efekt ten
przypisuje sie lepkosciowemu ptynieciu materialu w granicach, ktéry umozliwia
przemieszczanie sie ziaren wzgledem siebie. Nie jest to juz jednak efekt sprezysty
i prowadzi do trwalej deformacji. Dla polikrystalicznych tworzyw ceramicznych,
mozna zatem podaé empirycznag regule, dobrze sprawdzajaca sie w zakresie
od temperatury pokojowej do temperatury, w ktorej rozpoczyna si¢ proces
miekniecia w granicach miedzyziarnowych. W mysl tej regulty, wartosci modutu
Younga F i modutu sprezystosdci poprzecznej G maleja o okoto 1 % przy wzroscie
temperatury o kazde 100 K [54].

1.2.2. Wytrzymalosé

Jedna z najistotniejszych wlasciwosci uzytkowych materialéw konstrukceyj-
nych jest wytrzymalo$¢ mechaniczna. W szerokim znaczeniu pojecie to okresla
zdolnoséé do przenoszenia obciagzen. Opis fenomenologiczny wytrzymatosci opiera
sie na analizie zaleznosci miedzy obcigzeniem a odksztalceniem, wyznaczonej
w znormalizowanych warunkach. Dla wielu tworzyw ceramicznych do utraty
spoistosci dochodzi w zakresie odksztalcen sprezystych — przy niewielkich defor-
macjach ciata, bez wczeéniejszych oznak nadmiernego obcigzenia. W praktyce
takie zachowanie utrudnia zapobieganiu awariom i dlatego ten rodzaj niszczenia
nazywa sie katastrofalnym pekaniem [12]. Zjawisko to wystepuje w szerokim
zakresie temperatury (zwykle pokrywajacym zakres uzytkowy), dlatego do opisu
materiatléw ceramicznych powszechnie stosowany jest model ciata sprezysto-
-kruchego. Poniewaz wytrzymalosé zalezy nie tylko od budowy materialu na
poziomie atomowym, ale réwniez jego mikrostruktury i warunkow obcigzania,
to w rozwazaniach warto rozdzieli¢ te czynniki.

Wytrzymatosé teoretyczna, nazywana réwniez idealna czy kohezyjna, okreslo-
na jest przez obciazenie, ktore prowadzi do niestabilno$ci mechanicznej w sieci
krystalicznej idealnego krysztatu. Jest ona wiec wladciwoscia, ktéra oferuje
wglad w zwiazek pomiedzy wigzaniem chemicznym a symetria krysztatu. Jej
znajomosé jest uzyteczna, poniewaz stanowi ona gorng granice wytrzymalosci
danego materiatu, co moze by¢ wazna wskazéwka przy projektowaniu i badaniu
nowych tworzyw, ale réwniez, odnoszac sie do niej, mozna okresli¢ stopien
zdefektowania badanej struktury. Dodatkowo, jest jedna z nielicznych wtasciwo-
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$ci mechanicznych, ktorej warto$¢ mozna wyznaczyé bezposrednio metodami
ab initio [51, 61-64].

W przypadku jednoosiowego rozciagania, wytrzymalosé teoretyczna oy dla
idealnego krysztalu mozna oszacowaé na podstawie zaleznosci podanej przez

Polanyia [65] i Orowana [66, (7]:
| Ev
= 1.9
Ot ao ) ( )

w ktorej £ jest modulem Younga, v energia powierzchniowa odniesiona do
jednostkowej powierzchni oraz ag rownowagowa odlegto$cia miedzyatomowa
w sieci krystalicznej. Wyniki obliczen przeprowadzonych na podstawie powyz-
szego rownania pozwalaja stwierdzié, ze wytrzymatosé teoretyczna materiatu
jest rzedu V1o warto$ci modulu Younga. Takie oszacowanie wskazuje, ze wy-
znaczone doswiadczalnie wartosci wytrzymaltosci rzeczywistej litych tworzyw
ceramicznych sa zwykle o dwa albo trzy rzedy wielkosci nizsze od oy [12, 48].
Przyjmuje sie, ze za tak duza réznice odpowiedzialne sg gléwnie wady obecne
w materiatach, ktére pod wplywem obciazen zapoczatkowujg niekontrolowane
pekanie. Zjawisko to zostalo opisane przez Griffitha i bedzie szerzej oméwione
w kolejnym punkcie (1.2.3).

Wytrzymalosé rzeczywista, jak juz wspomniano, zalezy rowniez od sposobu
obciazenia. Najprostsza koncepcyjnie i najlatwiejsza w analitycznym opisie jest
proba wytrzymalodciowa, polegajaca na jednoosiowym rozcigganiu. W przypad-
ku ceramiki, jej prawidlowe przeprowadzenie nastrecza jednak wiele trudnodci.
Przygotowanie odpowiednio licznej serii normatywnych prébek jest kosztowne,
czasochlonne, a sama preparatyka stanowi powazne wyzwanie [68, 69]. Dodatko-
wo, nawet niewielkie niewspodlosiowosci obciazenia lub nieregularnoéci ksztattu
probki, wywoluja momenty gnace, ktore zaktocaja jednorodny, teoretyczny stan
naprezenia i, przy braku mozliwosci plastycznego odksztalcenia, prowadza do
jej wezesniejszego zerwania [70-72].

W probie jednoosiowego Sciskania materialy ceramiczne wykazuja najwieksza
wytrzymaloéc. Jest ona tak duza, ze jej wyznaczanie sprawia powazne problemy
aparaturowe. Techniki stosowane dla materialéw ceramicznych o nizszej wytrzy-
matosci (ceramiki tradycyjnej, tynkéw, zapraw murarskich, betonéw czy skal) nie
sprawdzaja sie przy badaniu tworzyw z grupy ceramiki specjalnej [73]. Gléwny
problem badawczy, poza aparaturg posiadajaca wystarczajacy zakres pomiaro-
wy, wyposazona w wysokowytrzymaly osprzet (talerzyki pomiarowe), dotyczy
przeciwdzialaniu miejscowym spietrzeniom naprezen, wynikajacym z nieréwno-
miernego przylegania czotowych powierzchni probek do uchwytéw przenoszacych
obciazenie [15, 74]. Prébki do tego typu badania, musza zatem wykazywaé waski
zakres tolerancji dla gtadkosci i réwnolegtosci powierzchni czotowych.

Wymienione trudnosci, w efektywnym przeprowadzaniu pomiaréw wytrzy-
maltodci podczas jednoosiowego rozciggania i Sciskania zaawansowanej ceramiki



24 Grzegorz Grabowski

konstrukcyjnej, spowodowaly, ze powszechnie stosowang metoda pomiarowa,
stala sie préba jednoosiowego zginania [15, 57]. W badaniu zaklada sie, ze
odksztalcenia wywotane jednoosiowym obciazeniem, rozkladaja si¢ liniowo:
od maksymalnego rozciagania — przy jednej z powierzchni, do maksymalnego
Sciskania — przy powierzchni przeciwleglej. Aby spetnione zostaty takie zatozenia,
w praktyce stosuje sie metode tréj- albo czteropunktowego zginania norma-
tywnych belek. W préobach tych wymagania aparaturowe sa znacznie nizsze,
a konfiguracja osprzetu niezbednego do przeprowadzenia pomiaru, pozwala na
latwe zaadaptowanie ich réwniez do warunkéw wysokotemperaturowych [68, 75].
Zrédla mozliwych bledéw pomiarowych wynikaja tutaj ze sposobu przylozenia
obcigzen, ktére mogg powodowacé miejscowe kruszenie prébki, niszczenie poprzez
Scinanie albo skrecanie. Problemy te sg jednak tatwe do zidentyfikowania na
podstawie obserwacji prébek po badaniu i tym samym do ich wyeliminowania
[68, 70]. Najwigksza trudnosé sprawia przygotowanie powierzchni probki, ktéra
jest narazona na rozcigganie i powinna by¢ wolna od wad obrébki, mogacych
istotnie zanizy¢ wyniki pomiaréw [75].

Wyznaczanie wytrzymalosci rzeczywistej tworzyw ceramicznych, wymaga
wykonania pomiaréw dla duzej populacji probek (> 30). W tym kontekscie, me-
tody pozwalajace na przeprowadzenie pomiaréw dajacych statystycznie istotne
wyniki przy zakladanym poziomie ufnosci, na préobkach, ktérych preparatyka
jest stosunkowo szybka i tania, nabierajg szczegdlnego znaczenia. Taka me-
toda moze by¢ proba dwuosiowego zginania, w ktorej tolerancja dotyczaca
ksztattu oraz wykonczenia powierzchni probki jest znacznie wigksza. Réwniez
objetos¢ materialu niezbedna do przygotowania normatywnej ksztaltki jest
niewielka, co moze mie¢ istotne znaczenie w badaniach naukowych i pracach
badawczo-rozwojowych prowadzonych w skali laboratoryjne;j.

Prébe dwuosiowego zginania mozna przeprowadzaé w kilku wariantach, roz-
nigcych sie rodzajem i rozmieszczeniem podpér oraz sposobem przekazywania
obciazenia [76-81]. NajczeSciej stosowane sa warianty polegajace na central-
nym obcigzaniu cienkiej cylindrycznej plytki, podpartej na trzech kulkach,
rozmieszczonych przy zewnetrznej krawedzi probki pod katem 120° (BOTB,
ang. ball-on-three-ball i POTB, ang. piston-on-three-ball) [15]. Wyznaczanie wy-
trzymatosci w zlozonym stanie naprezen, odpowiada warunkom w jakich czesto
uzytkowane sg elementy wykonane z tworzyw ceramicznych. Dlatego wyniki tych
badan stanowié¢ moga réwniez wartosciowe uzupelnienie i rozszerzenie danych,
uzyskiwanych metodami opartymi na obciazeniu jednoosiowym [68, 82-30].

Wyniki pomiaréw wytrzymaltodci rzeczywistej dla materialéw ceramicz-
nych, niezaleznie od zastosowanej metody badawczej, charakteryzuja sie du-
zym rozrzutem — nierzadko na poziomie 10 %, a réznice pomiedzy warto$ciami
ekstremalnymi dla probek nalezacych do tej samej partii moga przekraczac
50% [12, 75]. Jako$ciowo mozna to ttumaczyé obecnoscia defektéw, ktérych
rozmieszczenie i orientacja w materiale jest przypadkowa. Takie zachowanie ma
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jednak istotne konsekwencje inzynierskie. Po pierwsze, aby zapewni¢ wymagany
margines bezpieczenstwa, wytrzymalosé, ktérg zaktada sie projektujac element
konstrukeji, musi by¢ znacznie nizsza niz wartosé¢ srednia dla stosowanego
tworzywa. Po drugie, prawdopodobienistwo zniszczenia, przy okreslonym ob-
ciazeniu, ro$nie wraz z rozmiarem elementu. Dlatego wazny staje sie iloSciowy
opis tego zjawiska. Zmiennos¢ wytrzymaltoéci mozna opisywaé réznymi rozkta-
dami statystycznymi [37-91], jednak dla tworzyw ceramicznych powszechnie
stosowany jest rozklad zaproponowany przez Weibulla [92, 93]. Rozklad ten
zostal opracowany na podstawie analizy danych eksperymentalnych i opiera
sie na zasadzie najstabszego ogniwa, w mysl ktérej za wytrzymatosé badanej
préobki odpowiedzialny jest element najmniej trwaly —w ktorym znajdzie sie
defekt krytyczny. Statystyczna teoria wytrzymaltosci, rozwinieta na podstawie
prac Weibulla, pozwolita na wprowadzenie skutecznej metodyki, opierajacej sie
na badaniach prébnych (ang. proof testing)[941, 95], ktéra wykorzystywana jest
z powodzeniem przy kontroli jakosci i niezawodno$ci komponentéw wykonanych
z tworzyw ceramicznych [54, 96, 97].

1.2.3. Kruchosé

Nagte zniszczenie materialu — jego dekohezja, wynikajaca z braku mozliwosci
relaksacji naprezenia poprzez odksztalcenie plastyczne, jest gtéwnym czynnikiem
ograniczajacym szerokie wykorzystanie tworzyw ceramicznych w roli materiatow
konstrukcyjnych. Zjawisko kruchego pekania, stanowi wiec od wielu lat gléwne
zagadnienie, wokél ktérego koncentruje sie uwaga inzynierow materiatowych,
zajmujacych si¢ ta grupa tworzyw.

Pierwsze, energetyczne kryterium kruchego pekania, zostalo sformutowane
przez Griffitha [98, 99] i opieralo si¢ na zalozeniu, ze zmiana energii mecha-
nicznej ciala zawierajacego szczeling, wywotana praca W, wykonana przez
zewnetrzne obcigzenia, zostaje w nim skumulowana w postaci energii odksztal-
cen sprezystych U, oraz dodatkowo energii powierzchniowej Us, co mozna zapisac
rOwnaniem:

W = U, + Us. (1.10)

Wprowadzenie do bilansu energetycznego energii powierzchniowej, pozwolito
Griffithowi pogodzi¢ wyniki analizy przeprowadzonej nieco wczesniej przez
Inglisa [100] ze znanymi faktami doswiadczalnymi dotyczacymi pekania materia-
6w kruchych. Z analizy Inglisa wynikato bowiem, ze wprowadzenie eliptycznej
szczeliny, o dlugosci osi wielkiej 2¢, do jednorodnie obciazonego osrodka, obniza
energie ukladu-relaksuje go, a tym samym proces pekania, niezaleznie od
wymiarow szczeliny, powinien by¢ samorzutny. Takie wnioski byly w opozy-
cji do wynikow do$wiadczen, z ktérych wynikato, ze rozmiar wad obecnych
w materiale ma istotny wplyw na wartos¢ naprezenia, przy ktérym dochodzi
do inicjacji pekania. Uwzglednienie dodatkowego czynnika hamujacego ten
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proces, pozwolito wiec na ustalenie wartosci granicznej naprezenia, przy ktérym
szczelina moze staé sie zrédtem niekontrolowanego pekania.

Griffith oparl sie na warunku réwnowagi niestabilnej, ktéry musi zostaé
zachowany w ciele przy stalym przemieszczeniu (dW = 0):

_dUe _dU;
de  de

(1.11)

Warunek ten oznacza, ze jesli nieskoniczenie maty przyrost dlugosci szczeliny
(dc) spowoduje w ciele obnizenie energii odksztalcen sprezystych o wartosé
réwna, a tym bardziej wicksza od wartosci energii potrzebnej na wytworzenie
nowej powierzchni, to zainicjuje on dalsze samorzutne powiekszenie sie szczeliny.

Aby okresli¢ zmiane energii odksztalcen sprezystych wywolana przyrostem
dhugoéci szczeliny o de, Griffith wykorzystal rownanie podane przez Inglisa dla
nieograniczonej plyty o jednostkowej grubosci (w = 1) i module Younga FE,
w ktorej znajduje sie eliptyczna szczelina:

TEUQC2

e = . 1.12
v ="" (1.12)

Warto$é energii powierzchniowej dla takiej szczeliny o powierzchni 2- (2cw)
wyrazil jako:
Us = 2(2cw)y = 4ey, gdy w =1, (1.13)

przy czym -y to energia powierzchniowa przypadajaca na jednostke powierzchni.

Podstawienie powyzszych réwnan (1.12) i (1.13) do warunku réwnowagi
(1.11), umozliwilo ostatecznie na obliczenie zmian energii wywolanych przez
nieskoniczenie maly przyrost dtugosci szczeliny i analityczne okreslenie warunku
réwnowagi:

TEO'2C

—9 1.14
I Y (1.14)

oraz ustalenie krytycznej wartosci obcigzenia o, przy ktorym szczelina o dtugosci
2c¢ zaczyna sie powiekszaé — co zapoczatkowuje katastrofalne pekanie:

°2F
oo = 4| 1. (1.15)
TC

Zwiazek powyzszy nazwany réwnaniem Griffitha’, stanowil wazny etap
w rozwoju prac nad opisem mechanizmu kruchego pekania. Wystepujacy w nim

" Przedstawione rozumowanie zostato sformutowane dla ptaskiej, nieograniczonej w dwéch
wymiarach, plyty o jednostkowej grubosci w, co odpowiada warunkom ptaskiego stanu napre-
zenia (PSN). Réwnanie Griffitha mozna réwniez zapisaé¢ dla ptaskiego stanu odksztatcenia
(PSO), wtedy odpowiednie réwnanie, bedzie réznito si¢ od réwnania (1.15) o czynnik 1/(1—v?),
w ktérym v jest liczba Poissona.
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Rysunek 1.2. Model przedstawiajacy pole naprezenia w poblizu szczeliny, opisywane
funkcja Westergaarda [102]

iloczyn 2v, pozwalal bowiem na ilociowe okreslenie oporu R, jaki stawiany jest
przez material podczas rozprzestrzeniania sie pekniecia.

Wyniki przeprowadzonych pomiaréw wskazywaly jednak, ze rzeczywista
wartos¢ takiego oporu jest znacznie wigksza niz wartos¢ oszacowana na podstawie
termodynamicznej energii powierzchniowej v. Wynikalo to przede wszystkim
z uwzglednienia w zaproponowanym przez Griffitha warunku réwnowagi (1.11),
wylacznie efektu zwiazanego z energig powierzchniowsa, a pominieciem pozosta-
tych sposobdow dyssypacji energii takich jak: lokalne odksztalcenie plastyczne,
emisja akustyczna, wymiana energii na drodze promieniowania cieplnego i innych
sktadnikéw mogacych zwigkszaé rzeczywista odpornosé materiatlu na pekanie.
Dlatego Orowan i Irwin [67, | zaproponowali, aby wartos¢ vy zastapi¢ efek-
tywna energia powierzchniowa ~*, ktéra taczytaby wszystkie istotne czynniki
i dzieki temu mogtaby by¢ miara odpornosci na kruche pekanie.

Jednak z powodéw praktycznych [55], wynikajacych z trudnosci w wyznacza-
niu v*, a tym samym stosowaniu kryterium energetycznego, upowszechnil sie
inny, makroskopowy parametr, wprowadzony przez Irwina [103]. W swoim rozu-
mowaniu opart sie on na kryterium sitowym i wykorzystal w nim wspédlczynnik
intensywnosci naprezen K. Pole naprezen w poblizu szczeliny, dla przypadku
dwuwymiarowego, opisal on przy pomocy funkcji naprezen zaproponowanej
przez Westergaarda [102]:

Km ..
7ij = 5= Fiim(0), (1.16)

w ktorej o;; reprezentuje skladowe tensora naprezenia dla punktu o wspétrzed-
nych biegunowych r i 8, w uktadzie wspdéirzednych o poczatku umieszczonym
w wierzchotku szczeliny (rys. 1.2), fijm(6) jest bezwymiarowym wspotczyn-
nikiem okreslajacym zmienno$é katowa naprezenia [96], natomiast indeks m
okresla typ obciazenia szczeliny: I, 1T 1 IIT (rys. 1.3).
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(a) (b) ()

Rysunek 1.3. Trzy typy obciazania szczeliny: (a) typ I —rozwieranie — powierzchnie szcze-
liny przemieszczaja sie w kierunku prostopadlym do powierzchni pekania; (b) typ II-
wzdluzne $cinanie — powierzchnie szczeliny Slizgaja sie po sobie w kierunku réwnolegltym
do kierunku rozprzestrzeniania sie pekniecia; (¢) typ III - poprzeczne (nozycowe) $cina-
nie — powierzchnie szczeliny §lizgaja sie po sobie w kierunku réwnoleglym do jej frontu

Irwin zauwazyl, ze réwnanie powyzsze (1.16) pozwala na okreslenie stanu
naprezenia w poblizu szczeliny, niezaleznie od geometrii probki, konfiguracji
szczeliny oraz sposobu jej obciazenia, a parametrem, ktéry uwzglednia wszystkie
te elementy jest wspolczynnik intensywnosci naprezen K,,.

Dla pierwszego typu obciazenia (m = I), dzialajace na szczeline naprezenia
sg prostopadte do powierzchni pekania. Przy dostatecznie duzej grubosci prébki
(w PSO) ograniczona zostaje mozliwosé dyssypacji energii poprzez odksztal-
cenie plastyczne — strefy plastyczne sa wtedy znikomo mate w poréwnaniu do
wymiarow ciala oraz szczeliny — tym samym niszczenie zachodzi praktycznie,
wylacznie w sposéb kruchy. Mozna zatem przyjaé, ze w takim przypadku, dla
prébki o przyjetej geometrii i konfiguracji szczeliny, bedzie istnie¢ graniczna
warto$¢ wspoltezynnika intensywnosci naprezen, przy ktorej, w rozpatrywanym
uktadzie ciata ze szczeling, panowaé bedzie réwnowaga, natomiast przy wiekszych
wartosciach K7, dochodzié¢ bedzie do szybkiego rozprzestrzeniania sie peknigcia.
Warunek ten, mozna zapisaé¢ réwnaniem:

K1 = K, (1.17)

w ktérym Ki. jest krytycznym wspoélczynnikiem intensywnosci naprezen dla
pierwszego typu obciazenia szczeliny. W liniowej mechanice pekania, rownanie
to stanowi podstawowe, sitlowe kryterium pekania, w mysl ktérego wspdlczynnik
intensywnoéci naprezen Ki, charakteryzujacy pole naprezen w poblizu wierz-
chotka szczeliny, nie moze przekroczy¢ wartosci krytycznej, ktora jest okreslona
wartoscia K. [54, 55].
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Obliczenie warto$ci wspélezynnika K1 na podstawie réwnania (1.16) jest
jednak trudne i analityczne rozwigzania istnieja jedynie dla prostych ksztal-
tow o wybranej konfiguracji szczeliny i obcigzenia. Rozwigzania dla bardziej
skomplikowanych przypadkéw uzyskuje sie zwykle metodami numerycznymi
[104-108]. Z kolei wspoélczynnik K. jest stala materialowa i jego wartosci
wyznaczane sg do$wiadczalnie, z uwzglednieniem znormalizowanych ksztaltéw
prébek i obciazen [109—111]. Réwnanie pozwalajace na okreslenie wartosci Kie
na podstawie wynikéw pomiaréw wytrzymalosciowych mozna zapisaé¢ ogdlnym
wyrazeniem [1 12, 113]:

Kie =Yoev/e, (1.18)

w ktorym Y jest bezwymiarowym parametrem, zaleznym od geometrii prébki
(uwzgledniajacym jej skoniczone wymiary) oraz sposobu przylozenia obciazenia.

Dla materialéw ceramicznych, w ktérych do zniszczenia dochodzi gtdéwnie
za sprawg pierwszego typu obciazen, wspdétczynnik Ki. uznawany jest wiec
za miare odpornosci na kruche pekanie. Typowe wartosci K. dla szkiet i mo-
nokrysztaléw ceramicznych zawieraja sie w zakresie 0,5-2 MPa - m'/2 [114].
Dla polikrystalicznych tworzyw ceramicznych sa wicksze i zwykle mieszcza sie
w przedziale 2-10 MPa - m'/2 [97]. Sa to jednak wartoéci niewielkie w poréwna-
niu do materiatéw metalicznych, dla ktérych wartosci Ki. zwykle przekraczaja
10 MPa - m!/2, a dla niektérych stopéw osiagaja wartosci ponad 200 MPa - m'/2
[ ) ) o ]

Kryterium Irwina (1.17) mozna réwniez wyrazi¢ w ujeciu energetycznym.
Wtedy ilo$¢ energii G, przypadajacej na jednostke nowej powierzchni A, ktéra
zostala dostarczona na sposéb pracy W wykonanej przez obciazenie zewnetrzne®
i pomniejszona o skumulowang w ciele energie wewnetrzng w postaci odksztatcen
sprezystych, mozna zapisa¢ réwnaniem:

dW  dU,
dA dA°
Rownanie to, okredla wiec szybko$é uwalniania energii w odniesieniu do po-
wierzchni (nie czasu) i jest réwnowazne energetycznemu warunkowi Griffitha

(1.10), wyrazonemu w formie rézniczkowej wzgledem dA (dA = wdc). Mozna
zatem napisaé, ze:

G =

(1.19)

dUs
= 1.2
wiec
G>G.=2v"=R. (1.21)

Oznacza to, ze gdy szybkos¢ uwalniania energii sprezystej G, przekroczy pewna
wartosé krytyczna G, réowng oporowi stawianemu przez material R, to dojdzie

8 Przyjeta tutaj konwencja zaktada, ze praca wykonana przez otoczenie na ukladzie ma
znak dodatni (W > 0).
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do wzrostu dlugosci szczeliny. G, wyraza wiec energie, ktéra odpowiada pracy,
jaka musi zosta¢ wykonaé na ciele, w celu utworzenia nowej powierzchni szczeliny
w trakcie pekania. Dlatego G nazywana jest energia pekania albo praca pekania.
Dodatkowo, rozwazajac pierwszy typ obciazenia dla nieograniczonej plaskiej
plyty ze szczelina, na podstawie réwnania (1.15) i (1.21) oraz przyjmujac, ze
w réownaniu (1.18) Y = /z (szczelina Griffitha), mozna poda¢ zwiazek pomiedzy
Gie i Ki. w PSN?: )

Gre = IEC .
Roéwnanie to pozwala wiec na empiryczne wyznaczanie energii pekania G
i tym samym efektywnej energii powierzchniowej v*.

Opisane kryteria —zaréwno Griffitha, jak rowniez Irwina — wskazuja, ze gdy
obciagzenie osiggnie pewna graniczng wartos¢ o, przy ktorym przekroczony
zostanie staly opér materiatu R, to bedaca zrédtem pekania obecna w nim
krytyczna wada, zacznie sie szybko powigksza¢. Szybkos¢ uwalniania energii
sprezystej osiggnie wtedy wartosé krytyczna G, co spowoduje niekontrolowane
pekanie. Zachowanie takie jest charakterystyczne jedynie dla materialéw idealnie
kruchych i obserwuje sie je zwykle w szktach i niektérych monokrysztatach
ceramicznych [90, ]. W polikrystalicznych tworzywach ceramicznych wartosci
R i G, nie sa stale i moga wzrastaé¢ wraz z wydtuzaniem pekniecia [119-123].
Osiagniecie wartosci G. powoduje w takich materiatach wydluzenie szczeliny
o dc i wzrost wartosci oporu R. Jedli aktualna warto$¢ G nie przekracza nowo
ustalonej wartoéci G. to prowadzi to do dalszego stabilnego wzrostu dtugosci
szczeliny albo do catkowitego zahamowania procesu. Zmodyfikowany warunek
pekania w takim przypadku mozna wiec zapisaé jako:

dG _ dR
— >
de de

(1.22)

(1.23)

Zalezno$¢ oporu materiatu od dtugosci szczeliny nazywana jest krzywg oporu
albo z krzywq ,R7'°. Analiza zmiennoéci tej krzywej pozwala na uzyskanie
dodatkowych informacji o zjawisku pekania. Zachowanie materialtu zgodne
z krzywa ,R” wskazuje, ze w trakcie dekohezji uruchamiane sa mechanizmy
zwickszajace energi¢ pekania. Niektére z nich wynikaja bezposrednio z wla-
Sciwosci faz budujacych material (np. anizotropia wladciwosci sprezystych
i cieplnych skutkujaca pojawieniem sie resztkowych naprezen cieplnych czy
przemiana martenzytyczna wywoltujaca lokalny wzrost naprezenia wywotany
zmiana objetosci), a inne maja swoje zZrédlto w mikrostrukturze (np. blokowanie
rozwoju szczeliny na skutek tarcia miedzy jej powierzchniami czy mostkowanie).
Mechanizmy te zostana szerzej oméwione w kolejnych rozdziatach (1.3.3 i 1.3.5).

? Dla PSO réwnanie (1.22) bedzie réznito si¢ o czynnik 1 — v/,

10 Analogiczng krzywg mozna réwniez przedstawié¢ dla zmiennosci Ki. wzgledem dtugosci
szczeliny. Krzywa taka nazywana jest krzywag kruchosci albo krzywa ,T7 (ang. toughness).
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Liniowa mechanika pekania, opierajaca si¢ na przytoczonych tutaj réwna-
niach, pozwala na fenomenologiczny opis warunkéw krytycznych, w ktérych
pekniecie staje sie mechanicznie niestabilne i zaczyna sie¢ rozprzestrzenia¢. Jed-
nak inicjacja pekania, zawsze rozpoczyna sie od ,,dyskretnego zdarzenia” w skali
atomowej, polegajacego na zerwaniu wigzan chemicznych miedzy sasiadujacy-
mi atomami [124]. Klasyczne teorie, opierajac sie na nielokalnych kryteriach
pekania, nie pozwalaja na ujecie takiego efektu. Przy prébie lokalizacji, w réw-
naniach opisujacych pole naprezenia w poblizu szczeliny, pojawia sie osobliwosé
(0 ~ 1/\/1 — o0, gdy r — 0) [103, ]. Problem ten staje si¢ szczegdlnie
istotny w przypadku nanomateriatléw, w ktérych rozmiary krystalitéw i zwiaza-
ne z nini rozmiary defektéw krytycznych, zaczynajg wykraczaé¢ poza granice
stosowalnosci liniowej mechaniki pekania. Dlatego od wielu lat podejmowane
sg préby analitycznego rozwiazania tego zagadnienia, uwzgledniajace dyskretna
i zarazem stochastyczna nature zjawiska pekania [126]. Wykorzystywane sa
w nich dyskretne kryteria rozpraszania energii [125, , 128], czy skwantowane
rozmiary defektow bedace wielokrotnoscia stalej sieciowej w komoérce elemen-
tarnej [129]. Podejscie takie, ma na celu sformulowanie kwantowej mechaniki
pekania (QFM, ang. Quantized Fracture Mechanics), ktéra obejmowalaby za-
réwno obszar nalezacy do liniowej jak i nieliniowej mechaniki pekania [129-131].
W ostatnich latach, do analizy zjawiska pekania, coraz czesciej wykorzystywane
sa jednak metody przyblizone, opierajace sie na dynamice molekularnej [51, 61,

, , |, ktére oméwione beda w dalszej czeéci (np. zob. p. 1.3.5).

1.2.4. Rozszerzalnos$é cieplna

Zjawisko rozszerzalnosci cieplnej materialéw polikrystalicznych — podobnie
jak omawiana wczesniej sprezystos¢ —moze by¢ rozpatrywane w dwoch skalach.
W skali atomowej, rozszerzalnos¢ cieplna jest przejawem anharmonicznosci drgan
atomow w sieci krystalicznej. Teoretyczne podstawy opisu tego zjawiska zostaty
sformutowane przez Griineisena [133, |. Opierajac sie¢ na harmonicznym
przyblizeniu dla drgaii atoméw, wprowadzil on bezwymiarowy parametr'' g,
wyrazajacy zmiane czestosci tych drgan v wywolang zmiana objetosci ciala
(7a = —(dlogv)/(dlog V)). Takie quasi-harmoniczne przyblizenie, pozwolilo na
sformutowanie zwigzku miedzy objetosciows rozszerzalnoscia cieplng 3 a parame-
trami termodynamicznymi— cieptem wlasciwym Cy i $cisliwoscia izotermiczng
xr (xr = —1/V(0V/OP)r), ktéry mozna przedstawi¢ réwnaniem:

Cvxr

8= v (1.24)

1 W literaturze parametr Griineisena przyjeto sie oznaczaé litera -y, aby jednak uniknaé
dwuznacznosci (poprzez v oznaczona zostala wczesniej energia powierzchniowa), parametr ten
zostal dodatkowo opatrzony indeksem ¢ (ya).
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Aby uwzglednié¢ wplyw symetrii krysztalu, ktéra moze sprawiaé, ze zmiany
objetosci wywoluja niejednakowe zmiany dla réznych rodzajow drgan (modéw),
iloczyn vqCy, w rOwnaniu zaproponowanym przez Griineisena, zastepuje sie
suma iloczynéw odpowiednich sktadowych wyznaczonych dla kolejnych rodzajow
drgan (3°vq,;Ci) [135, ]. Potwierdzona uzyteczno$¢ parametru Griineise-
na w odniesieniu do opisu zjawiska rozszerzalnosci cieplnej, ale réwniez do
analizy zmian wladciwosci sprezystych pod wplywem temperatury, powoduje,
ze jest on czesto wykorzystywany i wyznaczany metodami analitycznymi jak
i przyblizonymi [137-140)].

Rozpatrujac zjawisko rozszerzalnosci cieplnej w skali makroskopowej nalezy
uwzglednié réwniez efekty wynikajace z przypadkowej orientacji ziaren w poli-
krysztatach. Po pierwsze, podobnie jak w przypadku wtasciwosci sprezystych,
w duzej objeto$¢ materialu w poréwnaniu do objetoéci pojedynczego ziarna,
nastepuje usrednianie lokalnej anizotropii krystalitéw. W zwigzku z tym, makro-
skopowa odpowiedz polikrysztaléw ceramicznych na zmiane temperatury jest
izotropowa. Po drugie, lokalne zréznicowanie rozszerzalnoéci cieplnej wywotuje
niejednorodne odksztalcenia ziaren. Prowadzi to do powstawania naprezen
cieplnych pomiedzy sasiadujacymi ze sobg krystalitami. Dla tworzyw ceramicz-
nych zjawisko to jest szczegélnie istotne, poniewaz metody syntezy opieraja
sie na procesach fizykochemicznych przebiegajacych w temperaturze znacznie
przewyzszajacej pozniejsza temperature uzytkowania. Ochtadzanie materiatu po
syntezie prowadzi wiec do powstawania w nim resztkowych naprezen cieplnych.
Wartosci naprezen skumulowanych w litym materiale podczas syntezy zaleza
istotnie od wlasciwosci faz skladowych ale rowniez od mikrostruktury tworzywa.
Zjawisko to zostanie szerzej oméwione w rozdziale 1.4, tutaj warto zauwazy¢
jedynie, ze naprezenia te moga niekiedy osiagaé wartosdci rzedu GPa, przez co
istotnie wpltywaja na koncowe wilasciwoéci tworzywa.

Do opisu zmian wymiaréw ciata wywolanych zmianami temperatury, oprécz
wspotezynnika objetosciowego [, stosuje liniowy wspdtezynnik rozszerzalno-
$ci cieplnej a. W sensie fizycznym okresla on wydluzenie wzgledne (Al/ly),
wywolane nieskonczenie matym przyrostem temperatury przy statym cidnieniu:

1AL 1 /dl
T)= lim — == (2 1.25
o) = I AT T i (dT>p (1.25)

i dla cial izotropowych mozna przyjaé, ze 5 ~ 3a.
Na podstawie tak zdefiniowanego wspolczynnika rozszerzalnosci cieplnej,
mozna wiec okresli¢ odksztalcenie cieplne €T, wywolane zmiang temperatury

w zakresie od temperatury referencyjnej Ty do 17:

el = /a(T) dT. (1.26)
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Poniewaz liniowy wspoélczynnik rozszerzalnosci cieplnej wykazuje niewielkie
zmiany w szerokich zakresach temperatury, to czesto —szczegdlnie w praktyce
inzynierskiej — wykorzystywany jest éredni, techniczny wspotczynnik rozsze-
rzalnoéci cieplnej @, opisujacy wydluzenie wzgledne w okreslonym przedziale

temperatury: Ll
a(Ty, Th) = %ﬁ, (1.27)

Wyznaczone w ten sposOb wartosci sredniego wspdlczynnika rozszerzalnosci
cieplnej, pozwalaja wiec na szybkie obliczenie wydtuzenia (badZ skrécenia)
prébki czy elementu, w interesujacym zakresie temperatury (Al = l[paAT).
Doktadnosé¢ takiego oszacowania jest tym wigksza, im rozpatrywany zakres
temperatury jest blizszy zakresowi, w ktorym zostal doswiadczalnie wyznaczony
wspolczynniki a.

Aby jednak w pelni scharakteryzowaé¢ deformacje ciata, a w szczegdlnoéci
krysztatu, wynikajace ze zmian temperatury, czyli zdefiniowaé¢ odksztatcenie
cieplne, nalezy postuzy¢ sie zapisem tensorowym:

ei = i AT, (1.28)

z ktorego wynika, ze przy dostatecznie malej zmianie temperatury AT wywolu-
jacej jednorodng deformacje rozpatrywanego ciala, wszystkie sktadowe tensora
odksztalcenia 52-Tj sg proporcjonalne do zmiany temperatury. W takim ujeciu
tensor rozszerzalnosci cieplnej o okreslony jest dziewigcioma sktadowymi a;;
(tensor drugiego rzedu, tak jak tensor odksztalcenia €). Poniewaz tensor a
jest tensorem symetrycznym (a;; = «j;), to liczba niezaleznych sktadowych
redukuje sie do szeSciu. Podczas opisu odksztalcenia cieplnego krysztaléw,
taka liczba niezaleznych skladowych «;; wymagana jest jedynie dla krysztatow
z uktadu tréjskoénego. Wzrost symetrii powoduje obnizenie liczby sktadowych
i dla uktadu jednosko$nego wymagane sg cztery sktadowe, dla rombowego —
trzy, dla tetragonalnego, trygonalnego i heksagonalnego — dwie, a w uktadzie
regularnym wystarczy jedna sktadowa'?, co oznacza, ze w uktadzie tym rozsze-
rzalno$é cieplna jest izotropowa'?. Podobne wlaéciwoéci wykazujg polikrysztaty
ceramiczne, w ktorych niezaleznie od symetrii krystalitéw, dochodzi do usred-
niania lokalnej anizotropii krystalitéw i do opisu makroskopowej rozszerzalnosci
cieplnej potrzebna jest znajomosé jednej sktadowej tensora a. Warto$c tej skla-
dowej, czyli liniowego wspdlczynnika rozszerzalnoéci cieplnej, dla litych tworzyw
ceramicznych jest zatem stala (w danej temperaturze i ciSnieniu) i niezalezna

12 Dla krysztaléw, skladowe tensora rozszerzalnosci cieplnej oij hazywane sg réwniez
gtownymi albo osiowymi wspolczynnikami rozszerzalno$ci cieplnej i sa oznaczane poprzez
indeksy odpowiadajace wybranym osiom czworo$cianu zasadniczego jako g, ap 1 ae.

13 Postaé odpowiednich macierzy reprezentujacych tensor rozszerzalnosci cieplnej dla
wymienionych ukladéw krystalograficznych, mozna znalezé w wielu opracowaniach z zakresu
mechaniki, krystalografii i inzynierii materiatowej [53, ]
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od konfiguracji prébki. Odstepstwa od tej reguly moga $wiadczy¢ o pojawieniu
sie tekstury, ale czesciej sg one zwigzane z obecnoécig w tworzywie wydtuzonych
albo splaszczonych porow, ktorych ksztalt i orientacja wynika z zastosowanej
metody wstepnego zageszczania ,surowego” materiatu przed spiekaniem.

1.3. Wplyw mikrostruktury na wtlasciwosci tworzyw
ceramicznych

1.3.1. Znaczenie mikrostruktury w opisie wlasciwosci materiatu

Poznanie, zrozumienie i opis budowy tworzyw ceramicznych w mikroskali,
sg istotne nie tylko ze wzgledu na mozliwo$é kontroli procesu wytwarzania,
ale przede wszystkim z uwagi na silng zalezno$¢ miedzy mikrostruktura a kon-
cowymi wladciwodciami materialu w makroskali. Zwigzek ten stanowi jeden
z gléwnych paradygmatéw inzynierii materiatowej, w mysl ktérego: racjonalne
ksztattowanie budowy materiatu na poziomie mikrostruktury, daje mozliwosc
efektywnej modyfikacji jego wilasciwosci uzytkowych.

Wymienione do tej pory cechy tworzyw ceramicznych, takie jak: zréznicowa-
na mikrostruktura, obecno$é poréw, duza sztywnosé czy katastrofalne, kruche
pekanie, inicjowane obecnoscia wad, wpltywaja bezposrednio lub posrednio na
specyficzne wlasciwosci tej grupy materialéw i wymagaja szerokiego zestawu
parametréw iloSciowych, niezbednych do ich opisu. Dodatkowo wzajemne po-
wigzanie niektorych cech, a tym samym parametrow je opisujacych, komplikuje
formutowanie uniwersalnych zaleznosci migdzy mikrostruktura a wlasciwodciami.
Opierajac sie jednak na bogatym materiale doswiadczalnym, gromadzonym
przez wiele dziesiecioleci, ustalone zostaty empiryczne zwigzki, co do ktérych
panuje konsensus. Najwazniejsze z nich zostana omdwione w kolejnych punktach.

1.3.2. Rozmiar krystalitéow

Wplyw rozmiaru krystalitow'® na wytrzymaloéé, jest jednym z takich zwigz-
kow miedzy mikrostruktura a wlasciwosciami, ktore sa dobrze udokumentowa-
ne i intensywnie analizowane. Wyniki pomiaréw przeprowadzonych dla wielu
materiatléw ceramicznych wskazuja, ze materialy posiadajace drobnoziarni-
sta mikrostrukture uzyskuja zwykle wyzsza wytrzymalo$¢ (of) od materiatéw
gruboziarnistych. Te empiryczna regute mozna zilustrowaé¢ wykresem of od
odwrotnosci pierwiastka kwadratowego z rozmiaru krystalitéw (D~'7/2). Takie

14 Poniewaz krystality sa brytami o nieregularnych ksztaltach, to okredlenie ich rozmiaru
poprzez podanie wymiaru charakterystycznego, np. srednicy, wymaga przyjecia konwencji,
opierajacej sie na przyblizeniu ksztaltu krystalitu, prostg figura geometryczng. Parametry
opisujace mikrostrukture zostana przedstawione w rozdz. 2.2.1.
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Rysunek 1.4. Zaleznosé wytrzymalosci (o) od odwrotnosci pierwiastka kwadratowego
rozmiaru ziarna (D_l/ 2), typowa dla materialéw ceramicznych w temperaturze pokojo-
wej (na podst. Rice [142] i Wachtman, Cannon, Matthewson [54])

zestawienie danych pozwala na analize zmiennosci of dla pelnego zakresu roz-
miaru krystalitéw, uwzgledniajacego réwniez wytrzymato$é monokrysztatéw
(w takim zestawieniu przyjmuje sie, ze dla monokrysztaléw D ma bardzo duze
warto$ci, wiec D™'/2 — 0). Zaleznosé of od D~/ dla materialéw ceramicznych
zostala przedstawiona na rys. 1.4.

W temperaturze pokojowej, przy zalozeniu, ze efekty wywolane innymi
czynnikami (porowatoscia, ksztaltem ziaren, obecnoscia fazy szklistej) nie beda
istotnie wplywaé na rozpatrywana zalezno$¢, mozna zauwazy¢, ze dla materiatow
gruboziarnistych (lewa galaZz wykresu na rys. 1.4) wzrost rozmiaru krystalitow
prowadzi do wyraznego obnizenia wytrzymatosci, az do wartosci zblizonych do
wytrzymatos$ci monokrysztalow (of°"°). W materialach, dla ktérych granica
plastycznosci ma stosunkowo niska warto$é (jak na substancje jonowo-kowalen-
cyjne) i wystepuje w nich duza liczba systeméw poslizgu, mechanizm niszczenia
inicjowany jest mikroplastycznoscia [57, ]. Do takich materialéw naleza halo-
genki litowcow i tlenki berylowcow, czyli zwiazki o przewazajacym charakterze
jonowym wigzan chemicznych, tworzace krysztaly z ukladu regularnego (grupy
przestrzennej F'm3m) o strukturach typu Halitu (NaCl, KCl, KBr, Csl, LiF,
MgO, CaO), jak réowniez typu Fluorytu (CaF,, UOy) [11, ] (por. tab. 1.1).

Mechanizm niszczenia majacy zrédto w mikroplastyczno$ci mozna opisaé
réwnaniem Halla—Petcha [144, 145]:

k
oy = 0vyg + Y (1.29)

Nk
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w ktorym: oy jest naprezeniem uplastyczniajacym, oy —naprezeniem $cinaja-
cym, wymaganym do uruchomienia dyslokacji dla najlatwiejszego (wymagaja-
cego najnizszego naprezenia) systemu poslizgu, ktére w przyblizeniu jest réwne
granicy plastycznosci monokrysztatu, oraz kv jest wspdlczynnikiem umocnienia,
charakterystycznym dla danego materiatu i opisujacym oddziatywanie granic
miedzyziarnowych na ruch dyslokacji.

Jesli zatem w rozwazanych materiatach posiadajacych niska wartosé granicy
plastycznosci, pojawia si¢ naprezenia réwne, badz wicksze, od oy, to zainicjuja
one lawinowy ruch dyslokacji odpowiedzialny za mechanizm mikroplastycz-
nego niszczenia materiatlu. Ponizej pewnego rozmiaru krystalitow — w gatezi
drobnoziarnistej (po prawej stronie wykresu na rys. 1.4), naprezenia potrzebne
do uruchomienia mechanizmu mikroplastycznego staja sie jednak zbyt duze.
Dlatego do zniszczenia dochodzi wtedy za sprawa istniejacych w materiale wad,
bedacych wynikiem niecatkowitego zageszczenia (porowatosci) czy obecnosci
zanieczyszczen, kumulujacych sie w granicach miedzyziarnowych.

Taki mechanizm nie jest jednak typowy dla materialéw ceramicznych —
a w szczegdlnosci dla ceramiki specjalnej. Zwykle granica plastycznosci w tempe-
raturze pokojowej ma na tyle duza warto$é, ze nie obserwuje sie uplastycznienia
zapoczatkowujacego zniszczenie. Wynika to z nizszej symetrii krystalitéow, a tym
samym z mniejszej liczby niezaleznych systeméw poslizgu, oraz wickszego udziatu
charakteru kowalencyjnego wiazan pomiedzy atomami, co wyraznie podnosi
warto$é naprezen wymaganych do uruchomienia poslizgu dyslokacji'®. Dlatego
do opisu mechanizmu niszczenia tego typu materialéw wykorzystuje sie model
kruchego pekania.

W modelu tym przyjmuje si¢, ze mechanizm powodujacy wzrost wytrzy-
malosci przy zmniejszajacych sie wymiarach ziaren, zwiazany jest z uprzednio
istniejacymi w materiale wadami. Zrédlem takich wad moga byé¢ wymienione juz
pory, zanieczyszczenia, ale réwniez ziarna wtracen, mikropekniecia i wiele innych
(wady strukturalne i technologiczne). Jednak najbardziej istotnymi, wydaja sie
wady powierzchniowe, powstajace podczas technologicznej obrébki wykanczaja-
cej —w warunkach laboratoryjnych, w trakcie przygotowania powierzchni prébek
do pomiaréw. Wady takie maja zwykle wymiary'® od kilku do kilkudziesieciu
mikrometrow i zaleza gldwnie od metody wykanczania powierzchni, a w znacznie
mniejszym stopniu od rozmiaru ziaren [112].

Niezaleznie od zrédel wad, ich rozmiar moze by¢ zaréwno mniejszy niz ziaren,
jak i obejmowaé swoim zasiegiem obszar kilku ziaren. Dlatego mechanizm nisz-
czenia jest nieco inny dla galtezi grubo- i drobnoziarnistej. Jesli zatem wada jest
mniejsza niz ziarno i znajduje si¢ w jego wnetrzu, to zewnetrzne obciazenia moga

15 Dla tlenku glinu (korundu) oyo w temperaturze pokojowej wynosi 15,4 GPa, a dla
weglika krzemu 21,1 GPa [146].

16 Rozmiar wady opisywany jest zwyczajowo, zgodnie z teoria Criffitha, promieniem i dla
wady krytycznej oznaczany jest jako c.
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(a) (b)

Rysunek 1.5. Mechanizm rozrostu szczeliny (2¢) w polikrysztale pod wplywem ze-

wnetrznego obciazenia (o), w przypadku gdy rozmiar inicjujacej wady jest mniejszy

od rozmiaru ziarna (D): (a) wada ulokowana jest wewnatrz ziarna, (b) wada obecna
w granicy miedzyziarnowej

spowodowac jej rozrost, az do momentu w ktérym wierzchotek pekniecia napotka
granice miedzyziarnowa (rys. 1.5a). Jesli z kolei wada o niewielkich wymiarach
znajduje sie w granicy miedzyziarnowej, jej rozprzestrzenianie bedzie przebiegato
wzdluz tej granicy — réwniez do momentu, w ktérym wierzchotek pekniecia dotrze
do granicy kolejnego ziarna (rys. 1.5b). W obydwu przypadkach propagujaca
szczelina, na dystansie zblizonym do rozmiaru ziarna, napotyka tylko na nie-
wielki opor charakterystyczny dla monokrysztatu albo granicy miedzyziarnowe;j.
Dalszy, niestabilny wzrost dtugosci szczeliny wymaga wiekszego nakladu energii,
ktoéra jest niezbedna do pokonania bariery, jaka stanowig granice miedzyziarnowe
utozone pod duzym katem wzgledem kierunku jej propagacji. Dodatkowo, dla
krystalitéw o strukturze innej niz regularna, wystepujaca w nich anizotropia
rozszerzalnosci cieplnej i sprezystosci, mogaca prowadzi¢ do lokalnej kumulacji
naprezenia rozciggajacego, moze ulatwiaé¢ dalsze rozprzestrzenianie sie pekniecia
przez sasiednie ziarna [117-119]. Podsumowujac, mozna wiec przyjaé, ze niszcze-
nie materiatu w gatezi gruboziarnistej, jest determinowane wadami krytycznymi
o promieniu ¢, ktérego wartosci mieszcza sie¢ w przedziale od 1/2D do 3D.

W drobnoziarnistej galezi (rys. 1.4), istniejace w materiale wady sa zwykle
duzo wieksze od rozmiaru krystalitéw i dlatego wytrzymato$é praktycznie
nie zalezy od D. W takim przypadku, podstawowym czynnikiem limitujacym
wytrzymalosé litych tworzyw ceramicznych, staje sie rozmiar wad, szczegdlnie
powierzchniowych, powstalych w wyniku obrébki wykanczajacej [54].

Intensywnie prowadzone prace w zakresie technologi materialéw ceramicz-
nych, dotyczace zar6wno preparatyki proszkéw jak i metod syntezy [16, 150—155],
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doprowadzily do obnizenia rozmiaru ziaren w litych tworzywach ponizej 0,1 pm.
W praktyce, przekroczenie tej granicy i uzyskanie nanometrycznej mikrostruk-
tury, wiaze si¢ czesto z kompromisem pomiedzy zachowaniem minimalnego
rozmiaru krystalitéw, a porowatoscia, ktéra istotnie obniza wytrzymalosé [142,

]. Problem ten stanowi nadal wyzwanie technologiczne i jest przedmiotem
ciaglych badani [57, , 157=160]. Dlatego zalezno$é pomiedzy rozmiarem ziaren
a wytrzymalodcig w przypadku nanomateriatéw ceramicznych, nie jest jeszcze do
konca wyjasniona, a obecnosé i rola konkretnych mechanizméw, obserwowanych
w réznych grupach materialéw, pozostaje otwarta [57, , , |. Nalezy jed-
nak zauwazy¢, ze lite nanomateriaty ceramiczne wykazuja unikalne wtasciwosci.
Przyktadowo, w poréwnaniu do polikrysztaléw zawierajacych ziarna mikronowe
i submikronowe, tworzywa o ziarnach nanometrycznych moga wykazywaé znacz-
ng ciggliwoé¢ przed zniszczeniem. Zjawisko to pojawia sie, gdy rozmiary ziaren sa
mniejsze niz 50 nm i jest ttumaczone poslizgiem wystepujacym w granicach mie-
dzyziarnowych. W takim mechanizmie istotna staje si¢ ruchliwo$¢ atoméw, ktora
skutkuje plastycznoscia, podobna do obserwowanej w metalach [57, , .

1.3.3. Ksztalt i orientacja ziaren

Ziarna budujace polikrystaliczne tworzywa ceramiczne moga przybieraé
ztozone formy (por. rys. 1.1), ktére w trakcie iloSciowej analizy mikrostruktury
opisywane sg szeregiem specyficznych parametrow ksztattu. Podobnie jak pod-
czas okreélania rozmiaru, stosowane sg uproszczenia geometryczne, pozwalajace
na przyblizenie rzeczywistej morfologii analizowanych niejednorodnosci, pro-
stymi figurami geometrycznymi—wzorcami, ktérych ksztalt mozna zdefiniowaé
podajac niewielki zestaw parametréw: srednice, dtugosé boku, wysokosé, szero-
kosé, kat miedzy Scianami itp. Odpowiadajace tym parametrom, bezwymiarowe
wspotczynniki ksztattu, okredlaja zwykle stopien odstepstwa ksztaltu rzeczywiste-
go ziarna, od ksztaltu przyjetego wzorca'”. Taki szczegélowy opis, specyficzny
dla wybranego rodzaju mikrostruktury, komplikuje jednak formulowanie ogdl-
nych zaleznosci, ktérym poswiecony jest ten rozdzial. Dlatego zostanie tutaj
wykorzystany opis jakoSciowy, opierajacy sie na przyblizeniu ksztaltu ziaren
jednym z kilku typowych pokrojéw, charakterystycznych dla monokrysztatéw.
Ziarna przyblizane beda zatem ksztaltem kolumnowym, izometrycznym lub
plytkowym. W materiatach wielofazowych, w ktérych podczas spiekania obecna
jest faza szklista, oraz w wielu kompozytach ceramicznych, przyblizenie takie
pozwala zwykle na efektywny opis obserwowanej mikrostruktury. Wieksze
odstepstwa od przyjetych wzorcow pojawiaja sie w materiatach jednofazowych,
skladajacych sie z krystalitéw o nieregularnych ksztattach.

7 Informacje na temat stosowanych do opisu mikrostruktury parametréw ksztaltu zostaly
zawarte w rozdziale 2 (p. 2.2.2).
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O ile rozpatrywana wczesniej zaleznos¢, miedzy rozmiarem ziaren a wytrzy-
malosciag polikrystalicznych tworzyw ceramicznych, mozna uznaé za uniwersalng,
to ksztalt ziaren staje sie istotny jedynie dla ograniczonej grupy materiatéw. Kry-
stality musza wiec wykazywaé anizotropie, co w praktyce oznacza, ze powinny
mie¢ strukture inna niz regularna. Jest to warunek konieczny do tego, aby mozna
bylo oczekiwaé makroskopowych réznic we wlasciwosciach wynikajacych z ksztal-
tu ziaren. Dodatkowo, jak juz wcze$niej wspomniano, makroskopowe efekty
moga wynikaé¢ bezposrednio z analizowanego parametru, jak rowniez powstawac
na skutek ztozonych interakcji pomiedzy wieloma czynnikami. Rozwazajac
jedynie bezposredni wplyw ksztaltu, nalezy zatem dodatkowo przyjac¢, ze rozpa-
trywane ziarna powinny mie¢ pokréj zblizony do kolumnowego lub ptytkowego.
Co prawda, izometryczne, anizotropowe ziarna moga wptywaé¢ na wlasciwosci
tworzywa, np. poprzez resztkowe naprezenia cieplne, jest to jednak juz efekt
posredni, ktorego intensywnosé jest specyficzna dla konkretnego materiatu.

Kolejna kwestia, ktéra wymaga ustalenia, jest orientacja — zaréwno wewnetrz-
na, zwigzana z utozeniem osi i ptaszczyzn krystalograficznych wzgledem $cian
krystalitu, jak i wzgledna, wynikajaca z lokalnego utozenia sasiadujacych ziaren
oraz globalna rozpatrywana w odniesieniu do wymiaréw zewnetrznych préb-
ki. W materiatach ceramicznych, wewnetrzna orientacja krystalograficzna jest
zwykle powiazana z ksztaltem ziaren [163]. Przykladem wystepowania takiej
korelacji moga by¢ kolumnowe, heksagonalne krystality B-SisNy, ktérych o$
jest réwnolegla do kierunku [001], czy plytkowe krystality o-SiC, rozrosniete
w plaszczyznie (001) [164-167].

Ograniczajac si¢ zatem do nieizometrycznych ziaren, ktére moga bezposred-
nio wplywaé na wladciwodci tworzywa, mozna przyjaé, ze rozktad statystyczny
ich orientacji przestrzennej w polikrysztale ceramicznym, z dobrym przyblize-
niem bedzie odpowiadat rozkladowi statystycznemu orientacji krystalograficznej,
a tym samym, decydowal o ewentualnej makroskopowej anizotropii polikrysz-
tatu. Inaczej méwiac, jedli w materiale utozenie ptytkowych lub wydtuzonych
ziaren nie bedzie calkowicie przypadkowe —pojawi sie preferowany kierunek
lub ptaszczyzna —to makroskopowe wlasciwosci beda wykazywaé anizotropie.
Zjawisko takie mozna wywolaé na etapie przygotowania i formowania ,surowej”
masy ceramicznej (przygotowanie granulatu, prasowanie, formowanie plastyczne,
odlewanie) i, w mniejszym zakresie, podczas konicowego procesu zageszczania
(techniki prasowania na goraco) [13, , 168]. W efekcie uzyskane, lite tworzy-
wo posiadaé bedzie ukierunkowana orientacje krystalitéw, ktéra w potaczeniu
ze specyficznym ksztaltem poréw, powoduje anizotropie wielu wlasciwosci:
mechanicznych, cieplnych, elektrycznych czy optycznych [11, , , .

Obecna w takich tworzywach tekstura moze jednak powodowaé szereg nie-
korzystnych efektéw. Ich Zrédlem sa naprezenia cieplne, powstajace w trakcie
studzenia po wysokotemperaturowym etapie spiekania. Z uwagi na ograniczona
plastycznos¢ ceramiki, nieréwnomierny skurcz anizotropowych ziaren wywotany
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obnizeniem temperatury, prowadzi do kumulacji energii odksztatcen cieplnych.
Takie, silnie naprezone krystality moga wiec rozpraszaé energie poprzez pekanie.
Powstajace w ten sposdéb mikrospekania obnizaja wytrzymaloéé, a niekiedy
powodujg zniszczenie tak uformowanego materiatu'®.

Dlatego podczas wytwarzania materialow konstrukcyjnych, w ktérych decy-
dujaca role odgrywaja wlasciwosci mechaniczne, dazy sie do ujednorodnienia
rozkladu orientacji przestrzennej krystalitow. W takim przypadku istotne staje
sie lokalne, wzgledne utozenie wydtuzonych lub ptytkowych ziaren. Jesli domi-
nujacym sposobem dekohezji materiatu jest pekanie miedzyziarnowe, to ksztatt
ziaren moze efektywnie poprawia¢ odporno$¢ na pekanie [3, , , ].
Udziat pekania miedzyziarnowego w stosunku do wskrodziarnowego zalezy od
wzglednej wytrzymalosci granic miedzyziarnowych i ziaren (rys. 1.6). W materia-
tach wielofazowych, kompozytach ale rowniez w jednofazowych polikrysztatach,
w ktorych granice miedzyziarnowe charakteryzuja sie mniejszg energia wymaga-
na na rozprzestrzenianie sie pekniecia, obserwowane sa mechanizmy umocnienia
analogiczne do obecnych w klasycznych kompozytach wzmacnianych wioknami.
Wystepuje wige mostkowanie peknieé (ang. crack bridging) i wycigganie ziaren
(ang. pullout), ale réwniez inne mechanizmy odpowiedzialne za wzrost odpornosci
na pekanie, takie jak odchylanie peknie¢ (ang. crack deflection), klinowanie
peknieé (ang. crack roughness), ktore dzialajac tacznie odpowiadaja za wzrost
wartosci K. [112, 172].

Szczegodlnie dobrze udokumentowane jest umocnienie wystepujace w azot-
ku krzemu (B-SizN,), spiekanym w obecnosci fazy tlenkowej. W wielu pra-
cach zaobserwowany zostal nawet trzykrotny wzrost wartosci Ki. —od wartosci
3MPa - m'/? dla tworzyw o izometrycznych ziarnach SisN,, do 12 MPa - m!/?
w przypadku obecnosci ziaren silnie wydluzonych [174-177]. Ponadto w tworzy-
wach tych, istotna jest réwniez rola fazy tlenkowej, w ktorej z uwagi na wyzsza
wartos¢ wspolczynnika rozszerzalnoéci cieplnej w poréwnaniu do oddzielanych
przez nig ziaren SisN,, pojawiaja sig resztkowe naprezenia cieplne, mogace inicjo-
waé mikrospekania. Obecno$¢ takich niecigglosci w granicznej fazie tlenkowej,
oslabia ja, a tym samym zwigksza udzial pekania miedzyziarnowego [178-181].
Podobne umocnienie opisywane jest réwniez w przypadku weglika krzemu
spiekanego z faza tlenkowa [182, | czy tlenku glinu spiekanego w obecnosci
aktywatoréw [20, 181-180], jak réwniez w ceramicznych kompozytach ziarnistych
[ ’ - ]

Efektywnosé poszezegdlnych mechanizméw umocnienia, zalezy od parame-
tréw wewnetrznych — wladciwosci faz, ale réwniez od czynnikéw geometrycznych,
wynikajacych z mikrostruktury tworzywa. W przypadku gdy krystality sa

18 Wplyw naprezen cieplnych na wlasciwosci mechaniczne tworzyw ceramicznych jest
ztozony i przy odpowiednim doborze faz skladowych oraz mikrostrukturze moze odpowiadaé
réwniez za wzrost odpornosci na pekanie. Zjawisko to zostanie szerzej opisane w rozdz. 1.4.
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(a) (b)

Rysunek 1.6. Typy propagacji peknieé: (a) pekanie wskrodziarnowe osnowy weglikowej

w kompozycie SiC-TiBsy, (b) pekanie miedzyziarnowe osnowy azotkowej w kompozycie

AIN-TiBsy; obrazy mikrostruktury stanowia niepublikowany material zebrany w trakcie
realizacji pracy [173]

silnie wydluzone, dominujacym mechanizmem staje sie¢ mostkowanie — ziarna
zachowuja sie w podobny sposéb do wiskeréow. Jesli natomiast wydtuzenie jest
niewielkie, efektywno$é mostkowania maleje i zaczyna dominowaé¢ mechanizm
polegajacy na odchylaniu peknieé [3, 541, ].

Mechanizm ten zostal ilo$ciowo opisany przez Faber i Evansa [191, .
Ich rozwazania teoretyczne dotyczyly wplywu réznych czynnikéw na rozwoj
pekniecia, w kompozycie ziarnistym. Analizie zostal poddany wplyw udziatu
objetosciowego wtracen o réznym ksztaltcie —sferycznym, kolumnowym o prze-
kroju kolistym, ptytkowym w formie dyskéw, przy uwzglednieniu wspoétczynnika
ksztattu i odleglosci miedzy wtraceniami. Site napedowa powodujaca rozprze-
strzenianie sie pekniecia, wyrazona poprzez krytyczna szybko$é uwalniania
energii odksztalcen G (1.21) opisali oni jako:

EG =K1 —v%) + k31 —v?) + kE2(1 —v?), (1.30)

przy czym ki, ko, k3 sa lokalnymi wspoétczynnikami intensywnosci naprezen dla
trzech typéw obciazen, a E oraz v to moduly sprezystosci.

W przypadku rozwierania szczeliny dla pierwszego typu obciazenia (rys. 1.7),
lokalne wspoélezynniki dla odchylonej o kat 6 szczeliny (k! i k%) mozna powiazaé
z globalnym wspélczynnikiem intensywnoéci naprezen:

kli = all(G)Kla ké = a21(9)KI7 (131)

gdzie a1 i as; sa funkcjami katowymi okredlonymi przez Cotterella i Rice’a

[191, 193]:
a11(0) = cos®(0/2), as1 = sin(0/2) cos®(6/2). (1.32)
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(a) (b)

Rysunek 1.7. Kolejne etapy mechanizmu odchylania szczeliny uwzglednione w modelu

Faber i Evansa [191, ]: (a) pierwotne odchylenie szczeliny o kat 6 w plaszczyznie ay,

(b) wtérne skrecenie szczeliny o kat ¢ w plaszczyznie yz, prostopadlej do pierwotnego
kierunku propagacji szczeliny (na podst. Faber i Evans [191, 192])

Lokalne wspélczynniki intensywnosci naprezen dla frontu szczeliny, ktéra
po odchyleniu o kat 6, zostaje nastepnie skrecona o kat ¢ (rys. 1.7), mozna
wigc wyrazié poprzez wezedniej okreslone wspotezynniki k¢ i kb [191, 193]:

ki = an (ki + a12(@)kh, k3 = asi(@)k + asa(e)ks, (1.33)

gdzie a11(¢), a12(¢), az1(¢) i asa2(¢) sa funkcjami dla kata skrecenia!”.

Rozwiagzanie powyzszych réwnan, wymaga jednak przyjecia pewnej staty-
styki, opisujacej rozklad katow odchylania 6 i skrecania ¢. Opierajac sie na
zaleznosciach stereologicznych podanych przez Fullmana [194], Faber i Evans
okreslili zwigzki miedzy umocnieniem a udzialem objetoSciowym V; i parame-
trami opisujacymi ksztalt wtracen. Dla kolejnych ksztaltéw, rozwiazania te
mozna zapisa¢ réwnaniami [191]:

Gsfer
Lo = 1087V, (1.34a)
Gkol h h 2
GC'O =1+ 10,6+ 0,007; —0,0001 <T> Vi, (1.34b)
Gdysk r
c =1 - 1.34
& +0,56- V7, (1.34c)

C

w ktérych G¥7 /G2, GEl /GO, GI% /GO wyrazaja wzgledne, krytyczne szybkosci
uwalniania energii odksztalcen dla kompozytéw zawierajacych kolejno wtracenia:

19 Algebraiczng postaé funkcji a11(¢), a12(4), as1(¢) i az2(¢) mozna znalezé w cytowanych
pracach Cotterella i Rice’a [193] oraz Faber i Evansa [191].
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sferyczne, kolumnowe i dyskowe, w stosunku do krytycznej szybkosci uwalniania
energii w osnowie. Ulamki h/r i r/t sa wspélczynnikami ksztaltu, okreslajacymi
odpowiednio: stosunek dtugosci do promienia kolumny oraz stosunek promienia
do grubosci dysku.

Przyjecie w przedstawionym rozwiazaniu statystyk, opisujacych rozktad
katow 0 i ¢ wynikajacych jedynie z zalezno$ci stereologicznych, nie uwzglednia
ograniczen geometrycznych, ktére moga wynikaé z bliskiego sasiedztwa wtracen.
Dlatego powyzsze réwnania dobrze opisujg umocnienie dla niewielkiego udziatu
objetosciowego Vy. Jesli udziat ten jest wickszy (V¢ > 0,2), nalezy uwzgled-
ni¢ ograniczenia geometryczne dla katéw 6 i ¢. Odpowiednie, zmodyfikowane
réwnania mozna znalezé w pracy Faber i Evansa [191].

Przedstawione rozumowanie, sformalizowane przy pomocy réwnan (1.34),
pozwala dodatkowo na sformutowanie ogélnych wnioskéw dotyczacych wplywu
ksztaltu ziaren na mechanizm umocnienia zwiazany z odchylaniem peknie¢ [54]:

1. Wzrost odpornosci na kruche pekanie, spowodowany odchylaniem pekniecia,
zalezy od ksztaltu i udziatu objetosciowego wtracen, ale nie zalezy od ich
rozmiaru.

2. Najskuteczniej zwiekszaja odpornosé na pekanie wtracenia w ksztalcie
kolumnowym (prety), nieco stabiej pltytkowym (dyski), a najstabiej wtracenia
izometryczne (kule). W przypadku pretéw, efekt umocnienia wzrasta wraz
ze wzrostem wartosci wspolezynnika ksztaltu, az do wartosci h/r ~ 12.

3. Odpornosé na pekanie wyraznie wzrasta wraz z rosnaca wartoscig utamka
objetosciowego odchylajacych wtracen —az do Vy =~ 0,2; powyzej tej wartosci,
wzrost odpornosci na pekanie jest juz nieznaczny.

4. Maksymalny wzrost odpornosci na kruche pekanie, spowodowany przez prety
oh/r=121V; = 0,2, jest okolo czterokrotnie wiekszy od odpornosci na
pekanie materialu bez czastek odchylajacych — gdy jest on wyrazony poprzez
krzywa R (czyli w kategoriach energetycznych) lub okoto dwukrotnie wiekszy,
gdy wyrazony jest poprzez krzywa T (czyli poprzez intensywno$é naprezen).

Powyzsze wnioski wskazuja zatem, ze efektywnos¢ mechanizmu odchylania
jest szczegdlnie wysoka dla ziaren silnie wydtuzonych. Pomimo tego, obserwo-
wane w takim przypadku umocnienie, przypisywane jest gtéwnie mechanizmowi
mostkowania, ktérego udzial w caltkowitej energii pekania jest dominujacy [195,

|. Ksztalt ziaren, a wlasciwie ich wydluzenie, ma w mechanizmie mostkowania
aspekt kryterialny. Przy duzej wartosci wspotczynnika ksztaltu, mechanizm ten,
i zwiazany z nim mechanizm wyciagania, opisywany jest tak jak w przypadku
wlokien ciaglych czy wiskeréow zdyspergowanych w osnowie. Istotna jest wiec
gltownie dtugo$éé i srednica czastek tworzacych mostki.

Mechanizm mostkowania dla wiskeréw zostal opisany przez Bechera i in.
[197]. Wzrost szybkosci uwalniania energii AG, odpowiedzialny za umocnienie,
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(a) (b)

Rysunek 1.8. Mechanizm wyciagania dla wiskeréw: (a) propagacja szczeliny przez
umocniona wiskerami osnowe, (b) mechanizm w odniesieniu do pojedynczego wiskera
(na podst. Becher i in. [197])

mozna wyrazi¢ wiec poprzez sume energii sprezystej skumulowanej w mostkach
dU, i pracy potrzebnej na ich wyciaganie dWy [197]:

lap
AG = 2N / (AU, + dW5), (1.35)
0

gdzie: N jest liczba wiskeréw przypadajaca na jednostke powierzchni (N =
Ve/(rr?)), a lap to dlugosé fragmentu wiskera, na ktérej zachodzi proces wy-
ciagania (rys. 1.8). Skladniki sumy energii mozna opisa¢ wyrazeniami [197]:

2n (ldb - y)2 Ti2 dy
Ey ’
dWy = 2nrriudy, (1.36b)

dU, =

(1.36a)

w ktérych 7; jest maksymalnym naprezeniem Scinajacym, mogacym dziataé
na powierzchni wiskera (wytrzymaloscia granicy miedzyziarnowej na $cinanie)
o module sprezystosci oznaczonym przez E,, a y jest aktualna dtugoscig roz-
warstwienia miedzy wiskerem a osnowa (0 < y < lgp), powstajacego na skutek
przemieszczenia fragmentu wiskera wzgledem osnowy o u = (lqn, — y)%71/(Ewr).
Ostatecznie, catkowanie réwnania (1.35) po uprzednim podstawieniu wyrazen
(1.36), pozwala przedstawi¢ wzrost szybkosci uwalniania energii w postaci:
4V, ingb
AG = SE 2 (1.37)
Na podstawie powyzszego réownania mozna zatem stwierdzi¢, iz umocnienie
wywotane mostkowaniem, w przypadku silnie wydtuzonych ziaren, istotnie zalezy
od ich dlugosci [, ktora ogranicza obszar wyciagania (2lgp, < 1), a tym samym
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przestrzen, w ktérej zachodzi rozpatrywany proces. Aby zatem zmaksymalizowaé
efekt mostkowania, wtracenia powinny charakteryzowac sie mozliwie duzymi
wartosciami wspotezynnika ksztattu, czyli posiadaé¢ duza dtugosé przy niewielkiej
wartosci promienia. Warto réwniez zauwazy¢, ze zwiekszanie wytrzymalosci na
Scinanie granicy miedzy czastka a osnowa (7;), moze doprowadzi¢ do zmiany
typu pekania—z miedzyziarnowego na wskro$ziarnowy —co osltabia, a nawet
catkowicie eliminuje efekt mostkowania. Maksymalne umocnienie moze by¢ wiec
osiagniete, gdy wytrzymalosé wiskerow off = 2lg,7i/r [54, 197]. Dodatkowo na
mechanizm mostkowania, a w szczegdlnodci na 7, istotny wplyw majg naprezenia
cieplne, wynikajace z réznic, albo anizotropii, rozszerzalnosci cieplnej ziaren.
Moga one prowadzi¢ do koncentracji naprezen, a niekiedy do powstawania
mikrospekan, zlokalizowanych gléwnie w granicach miedzyziarnowych [152,
, |. Ponadto, w trakcie wyciagania ziaren z osnowy, odpowiadaja one
za naprezenie $cinajace (73), wystepujace na przemieszczajacych sie wzgledem
siebie powierzchniach [199]:
Ti = 70 + por, (1.38)

gdzie: 19 jest naprezeniem $cinajacym wynikajacym z chropowatosci, u wspot-
czynnikiem tarcia, a o, radialng sktadowa naprezen cieplnych — prostopadta do
powierzchni tracych.

W przypadku krétkich wiskeréow, a tym bardziej izometrycznych ziaren,
w ktérych wspotezynnik ksztattu zbliza sie do jednosci, mechanizm oparty na
wycigganiu nie jest juz tak efektywny. Mostkowanie uzupeiniane jest mecha-
nicznym klinowaniem ziaren, spinajacych powierzchnie szczeliny (ang. grain
interlocking) [96, 200, 201] (rys. 1.9). Ziarna takie, zorientowane przypadkowo
wzgledem kierunku propagacji pekniecia, w trakcie rozwierania szczeliny, ulegaja
rotacji o kat 6§ —blokowanej przez sasiednie ziarna i przemieszczaniu — ktéremu
przeciwdziala tarcie (uoy,).

Prace dla pojedynczego ziarna wg, niezbedng do wywotania wymienionych
efektow, mozna opisa¢ réwnaniem wyprowadzonym dla modelowego ukladu
przez Vekinis i in. [202]:

Wy = 2uopad>;, 10, (1.39)

w ktérym o, jest naprezeniem normalnym do przemieszczajacych sie powierzch-
ni, a okresla udzial stykajacych powierzchni (0 < a < 1), dpyin jest mniejszym
wymiarem ziarna, a | wyraza ramie momentu skrecajacego ziarno (I ~ dpyax/2,
przy czym dpax jest wiekszym wymiarem ziarna). Dla N mostkéow przypa-
dajacych na jednostke powierzchni, mozna zatem okresli¢ wzrost szybkosci
uwalniania energii jako [202]:

AG = Nuwg. (1.40)

Przyblizajac ksztalt ziarna elipsa, o dlugosci osi wielkiej i malej, réwnych
odpowiednio dmyax 1 dmin, ktérej powierzchnia jest réwna ndmaxdmin/4, mozna
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(a) (b)

Rysunek 1.9. Mechanizm mostkowania obserwowany w kompozycie ziarnistym SiC-TiB,
zawierajacym 30 % obj. fazy borkowej (jasniejsze czastki na obrazach): (a) wtracenia
TiB, mostkujace szczeling, (b) szczelina propaguje w weglikowej osnowie praktycznie
bez zmiany kierunku, odchylanie zachodzi jedynie w poblizu ziaren wtracen
(na podst. Grabowski [203])

wyrazi¢ N poprzez udzial powierzchniowy mostkéw (f), jako stosunek: N =
4f /(ndmaxdmin)- Przyjmujac dodatkowo, ze $rednia wartosé kata rotacji 6 =
n/4 (Srednia ze wszystkich mozliwych rotacji miedzy 0 a n/2) oraz a ~ 1/4,
mozna uzupelnié réwnanie (1.40) i zapisa¢ zmiane szybkosci uwalniania energii
wywolana klinowaniem ziaren w postaci:

AG = djm fuo,. (1.41)
Przeprowadzone na podstawie powyzszego rownania oszacowanie dla polikry-
stalicznego tlenku glinu, dla ktérego Vekinis i in. [202] przyjeli: o, = 400 MPa,
p = 06, dpin = 5um i AG = 30J/m?, wskazuje, ze wartos¢ f, niezbedna
do uzyskania zakladanego umocnienia, wynosi ~0,1. Ujmujac to inaczej, jesli
cho¢ jedno na dziesie¢ ziaren, lezacych na drodze propagacji pekniecia, bedzie
uczestniczylo w mostkowaniu zgodnie z przyjetym modelem, to zapewni ono
umocnienie odpowiadajace rzeczywistemu —obecnemu w analizowanym mate-
riale. Wniosek ten wskazuje, ze klinowanie moze by¢ istotnym skladnikiem
podnoszacym odpornoéé na pekanie w litych materiatach polikrystalicznych.
Dokladna analiza tego mechanizmu wskazuje réwniez, ze naprezenia cieplne
moga znaczaco podnosi¢ warto$¢ AG poprzez ich bezposredni wpltyw na wartoéc
op. Jest to szczegdlnie widoczne w materiatach o symetrii krystalitéw innej niz
regularna [54, ) ].
Dodatkowym zjawiskiem, ktére nie zostato uwzglednione w powyzszym opisie,
a ktére wystepuje czesto wraz z mechanicznym blokowaniem, jest powstawanie
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lokalnej siatki mikrospekan®’. Tworzy sie ona zwykle w poblizu propagujacej
szczeliny i jest skutkiem nakladania sie naprezen cieplnych skumulowanych
w materiale z naprezeniami powstajacymi wskutek oddzialywania spinajacych
powierzchnie szczeliny ziaren z ziarnami otaczajacymi je [54, , 204—206].

Przedstawione modele analityczne, ujmujace wpltyw ksztaltu i orientacji
ziaren na odporno$é¢ na pekanie opieraja sie¢ na szeregu zalozen i uproszczen,
pozwalajacych na zwiezty opis rozpatrywanych zjawisk. Obserwacje mikrostruk-
tury litych, polikrystalicznych materialow ceramicznych, wskazujg jednak, ze
rzeczywista morfologia ziaren jest istotnie zréznicowana. Abstrahujac od ksztal-
tu krystalitéw, ktory zwykle odbiega od ksztaltu wyidealizowanych wzorcéw
stosowanych w analitycznym ujeciu, nawet podstawowe parametry mikrostruk-
tury, takie jak Srednica réwnowazna czy wspélczynnik ksztattu, wymagaja do
ich iloSciowego opisu stosowania rozkladéw statystycznych. Dlatego modele
mikromechaniczne wykorzystywane do analizy wtasciwo$ci materiatu, uwzgled-
niajacej ksztalt ziaren, opieraja sie coraz czesciej na metodach przyblizonych.
Stosowane sg w tym celu dwu- lub tréjwymiarowe modele geometryczne, odwzo-
rowujace rzeczywista albo syntetyczng mikrostrukture materiatu. W potaczeniu
ze statystycznym opisem morfologii i topologii polikrysztatéw, pozwalaja one
na szczegblowe badanie wlasciwosci rzeczywistych tworzyw [19, 207-213].

1.3.4. Porowatosé

Obecnosé¢ pordéw w litych tworzywach ceramicznych jest jedna z charaktery-
stycznych cech tej grupy materialow. Wynika to ze stosowanych metod syntezy,
opierajacych si¢ gléwnie na wysokotemperaturowym zageszczaniu uformowa-
nych wstepnie wyrobéw. Porowatoé¢ w ,,surowym” materiale, przekracza zwykle
35-40 % 1 jest stopniowo usuwana podczas fizykochemicznego procesu spiekania
[12, 13, 214]. Pory, sa wiec elementami mikrostruktury, ktére podobnie jak ziarna,
moga przyjmowaé rézne ksztalty i rozmiary, zalezne od metod stosowanych
podczas catego procesu technologicznego. W niektérych rodzajach tworzyw
ceramicznych, wykorzystywanych do produkeji izolacji cieplnych, akustycznych,
filtrow czy katalizatoréw, porowato$é jest niezbedna do uzyskania oczekiwanych
wladciwosci uzytkowych [12, 54]. Jednak w przypadku wysokowytrzymalych,
ceramicznych tworzywach konstrukcyjnych, obecno$é poréw jest ograniczana
w procesie technologicznym do wartosci nieprzekraczajacych kilku procent obje-
tosciowych. Wynika to z opisywanego wczeéniej negatywnego wpltywu obecnoéci
poréw na wytrzymalo$é, ale tez na inne wlasciwosci mechaniczne.

Aby uporzadkowaé rozwazania na temat wplywu porowatoéci na wladciwosci
tworzyw ceramicznych, mozna skorzystaé¢ z podzialu wprowadzonego przez
Rice’a [214]. Wyréznil on trzy zasadnicze grupy wlasciwosci. Do pierwszej,
mozna zatem zaliczy¢ te, ktére nie zaleza od porowatosci. Sa to wlasciwodci,

20 7Zjawisko to zostanie szerzej opisane w rozdziale 1.4.4.
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wynikajace jedynie z lokalnych oddzialywan na poziomie atomowym (zaleza od
rodzaju wigzania chemicznego) i nie sa podatne na zaburzenia wprowadzane
przez obecno$¢ poréw. Naleza do nich takie wlasciwosci jak parametr sieciowy
i, wynikajaca z niego, objetos¢ komérki elementarnej, temperatura topnienia,
energia ablacji czy zdolnos¢ emisyjna.

Makroskopows wlasciwoscia zwiazana bezposrednio z oddzialywaniami mie-
dzyatomowymi jest takze rozszerzalnosé cieplna (por. rozdz. 1.2.4). W tym
kontekscie nalezatoby przyjac, ze nie powinna ona zalezeé¢ od porowatosci. Jednak
na rozszerzalno$¢ cieplng moze mie¢ réwniez wplyw obecno$¢ mikrospekan, beda-
cych skutkiem anizotropii albo réznicy w rozszerzalnosci cieplnej krystalitéw. Ta-
kie mikrospekania, w trakcie ogrzewania i studzenia, mogg zamykaé sie lub otwie-
ra¢, co powoduje powstawanie histerezy obserwowanej w trakcie pomiaréw rozsze-
rzalnosci cieplnej i wplywa na wartodci liniowych wspélezynnikéw o [214-217].

Druga grupe stanowia te wtasciwosci, ktére zaleza jedynie od udziatu obje-
tosciowego poréw V), ale nie od ich specyfiki: ksztattu, wzglednego utozenia czy
rozmieszczenia w objetosci materiatu. Do tej grupy zaliczy¢ mozna przyktadowo
gestosé, pojemnosé cieplng oraz wzgledna przenikalno$é elektryczna [19, 214, 218].
Ich zalezno$¢ od udzialu objeto$ciowego poréw jest zgodna z regutyg mieszanin:

X =(1-V,)Xo+ VX, (1.42)

w ktorej X jest wladciwoscig porowatego materiatlu, Xy wlasciwoscia fazy
stalej (materialu niezawierajacego poréw (1, = 0)), a X, wlasciwoscia fazy
wypelniajacej pory —zwykle X, = 0, ale dla wspoélczynnika zatamania fali
w osrodku, jak réwniez wzglednej przenikalno$ci elektrycznej X, = 1.

W trzeciej, najwiekszej i najbardziej ztozonej grupie wlasciwosci, mieszcza sie
te, ktére okredlone sa poprzez strumien albo naprezenie przenoszone przez cialo.
Zalezg one zaréwno od udzialu objetosciowego jak i specyfiki rozmieszczenia
oraz ksztaltu poréw. Dla wlasciwosci charakteryzowanych strumieniem pola,
opisujacych przeptyw pradu elektrycznego, ciepta czy plynu, istotny staje sie
dodatkowo rodzaj porowatosci (otwarta, zamknieta), jej struktura, powierzchnia,
przepuszczalnodé, jak réwniez wlasciwosci medium wypelniajacego pory. Jest
to wiec zagadnienie ztozone i stanowi przedmiot analiz dotyczacych ceramiki
wysoko porowatej stosowanej jako izolacje, filtry czy katalizatory [219-224].
Natomiast zjawiska wynikajace z przenoszenia naprezen w materiatach poro-
watych, odpowiadaé bedg za wlasciwosci mechaniczne takie jak: sprezystosé,
wytrzymalosé, odpornosé na pekanie oraz twardosé.

Szeroki zakres wartosci, ktore moze przyjmowaé porowatosé oraz wynikajaca
z tego réznorodnosé struktur, wystepujacych w materiatach porowatych, sprawia,
ze do ich opisu stosowanych jest wiele modeli matematycznych (zob. tab. 1.2).
Czesto wykorzystywane sa réwnania empiryczne, dostosowane do danego typu
tworzyw, obecnej w nich porowatosci i opisywanej wlasciwosci. Najprostszym
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typem réwnan, shuzacym do okreslania zaleznosci miedzy warto$ciami modutow
sprezystosci a porowatoécia, sa rownania liniowe:
M
— =1-dV,, 1.43
MO p ( )
bedace w istocie rozwinieciem reguly mieszanin (1.42), w ktérych M ozna-
cza wybrany modul sprezysto$ci materialu porowatego (modul Younga (FE),
sprezystosci poprzecznej (G), Scisliwosci (K), My jest odpowiednim modultem
materiatlu niezawierajacego poréw, oraz a jest parametrem ustalanym na pod-
stawie dopasowania [225, ]. Réwnania te stosowane sa dla porowatosci
nieprzekraczajacej wartos¢ 0,1. Przy wyzszej porowatoéci, stosuje sie zazwyczaj
réwnania wykladnicze [227] w postaci:
M
— = (1—-aVy,)", 1.44
=0 —avy) (1.44)
w ktorych wartosci n, podobnie jak a w réwnaniu (1.43), zaleza od rodzaju
materialu i réwniez ustalane sa poprzez dopasowanie. Dla porowatosci ponizej
wartosci krytycznej V7', przy ktorej material traci spoistos¢ (0,4 < Vi < 1),
zalezno$¢é modutéw sprezystosci od porowatosci, moze byé rowniez opisywana
funkcja eksponencjalng [228, I:

AAZO =V (1.45)
w ktérej warto$¢ parametru dopasowania b, miesci sie zwykle w granicach od 1 do
6 i jest zalezna od ksztattu i wzglednego utozenia poréw w materiale. Dokladne
wartoéci parametru b, ustalone dla wielu materialéw ceramicznych, mozna
znalezé w pracach Rice’a [148, 214], Anderssona [230] oraz w szeregu publikacji
dotyczacych materialéw porowatych. Nalezy tez zauwazy¢, ze analogiczne, eks-
ponencjalne zaleznosci stosowane sa réwniez do opisu wplywu porowatosci na
inne wlasciwosci mechaniczne, takie jak wytrzymalo$é, odpornosé na pekanie
i twardosé [54, 57, , 231].

Wplyw porowatosci na witasciwosci sprezyste jest réwniez przedmiotem
analiz mikromechanicznych (zob. rozdz. 3.2). Zagadnienie to stanowi szczegdl-
ny przypadek homogenizacji, w ktorej moduly sprezystosci fazy wtraconej—
reprezentowanej przez pory, przyréwnywane sg do zera. Do opisu stosuje sie

tutaj modele oparte na koncepcji Eshelby’ego [232, 233], wykorzystujace granice
Hashina—Shtrikmana [234, 235], zwiazki podane przez Kustera i Toksoza [230]
oraz Moriego i Tanake [237]. Szczegblowy przeglad tego zagadnienia mozna

znalez¢ w wielu pracach dotyczacych mikromechaniki oérodkéw niejednorodnych

[221, —240], a najczesciej wykorzystywane réwnania zawiera tabela 1.2.
Kolejna grupe rownan opisujacych wplyw porowatosci na wlasciwosci mate-

rialéw, stanowia réwnania wykorzystujace modele geometryczne. Nalezy do nich
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model oparty na koncepcji minimalnej powierzchni fazy stalej (MSA, ang. Mi-
nimum Solid Area) [211, 242]. W modelu tym zaklada sie, ze powierzchnia nor-
malna do przytozonych obciazen, ktorej pole zalezy od ksztaltu i rozmieszczenia
poréw w materiale, bedzie odpowiadala za przenoszenie zaréwno strumienia
pola jak i naprezen. Dodatkowo przyjmuje sie, ze jej znormalizowana wartos¢
(przypadajaca na jednostke powierzchni ciala) bedzie, wraz ze zmiana porowa-
tosci, ewoluowaé tak, jak warto$¢ wzgledna rozwazanej wiasciwodci porowatego
materiatu [241-243]:
M

MSA = 7% (1.46)
Okreslenie zaleznosci MSA od porowatosci dla prostych ksztattéw pordw i ich
regularnego rozmieszczenia jest mozliwe na podstawie podstawowych relacji
geometrycznych. Dla bardziej skomplikowanych struktur stosuje sie metody
numeryczne [219, 222, 244].

Do metod opierajacych sie na modelach geometrycznych nalezy zaliczy¢
rowniez metody przyblizone, bazujace na rzeczywistych badz syntetycznych
mikrostrukturach?'. Z uwagi na brak ograniczeri dotyczacych ksztaltu, udziatu
objetosciowego i rozmieszczenia poréw w materiale, pozwalaja one na analize
wlasciwosci dla pelnego zakresu struktur [224, 245-247]. Uzyskiwane wyniki
symulacji wykazuja bardzo dobrg zgodno$¢ z wynikami pomiaréw przeprowa-
dzanych dla rzeczywistych tworzyw porowatych i dzigki temu moga stanowié
uzyteczne narzedzie interpretacyjne [248-251].

Przedstawione tutaj krotkie zestawienie najwazniejszych modeli i zaleznosci,
bedacych efektem kilkudziesiecioletniej historii badan nad porowatoscia, wskazu-
je, ze nadal brakuje uniwersalnej teorii, ktéra obejmowataby caly zakres struktur
i pozwalala na ilosciowy opis zjawisk zachodzacych w tworzywach porowatych.
Wiele z przytoczonych réwnan, szczegdlnie empirycznych, dobrze opisuje wybra-
ne rodzaje tworzyw w okre$lonym zakresie porowatosci, ale brakuje im zdolnosci
predykecyjnej niezbednej do szerszego wykorzystania ich w praktyce inzynierskiej.
7 kolei, metody oparte na silnych podstawach teoretycznych — metody mikrome-
chaniczne — pozwalajg na szacowanie wlasciwosci dla wybranych materiatow, jed-
nak zakres niepewnosci uzyskiwanych wynikéw pozostaje wciaz zbyt duzy [259].
Doktadny opis porowatosci, podobnie zresztg jak i innych elementéw mikrostruk-
tury, musi zatem uwzglednia¢ aspekt statystyczny, wynikajacy ze zréznicowania
morfologicznego i topologicznego materialow. Dlatego wydaje sie istotne, pota-
czenie metod ilosciowej analizy mikrostruktury, wykorzystujacej tréjwymiarowe
modele rzeczywistych tworzyw, z metodami pozwalajacymi na symulacje zacho-
dzacych w nich zjawisk. Integracja taka, pozwala na opis i analize wlasciwosci
makroskopowych z uwzglednieniem oddzialywan lokalnych wynikajacych ze
specyfiki materiatu — w szczegdlnosci polikrystalicznego tworzywa ceramicznego.

21 Cgesto wykorzystywana jest tutaj metoda elementéw skoriczonych (MES).
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o1

Tabela 1.2. Wybrane rownania stosowane do opisu zaleznos¢ miedzy znormalizowanym

modulem Younga (E, = E/E,) a porowatoscia (V},)

a

Réwnanie

Autorzy”

Zakres stosowalnosci

E,=1-V,

E, =1- 191V, + 0,91V

§
I

k(1 —V,)?

E, =exp(—bV})

_1-%
En=1v)
o -V

n

= 1 (1/s-DV,

E, =exp (i“ﬁi)

E, = MSA

Voigt [252]

Coble—Kingery
253]
Gibson—Ashby
[220]

Spriggs [223],
Knudsen [229]

Kuster—Tokso6z

[236]

Nielsen [254,

Pabst—Gregorova

[256]
Rice [241, 242]

niska porowato$¢, pory
sferyczne, materiat
izotropowy (regula
mieszanin)

niska porowatosc

wysoka porowatosé,
materialy komérkowe,
parametr k zalezy od
specyfiki poréw

niska i $rednia porowato$c,
Vo <V (~0,4)

niska i érednia porowatosé

niska i $rednia porowato$é,
parametr s zalezy od
ksztaltu poréw

pory wypukte,
izometryczne, V, < 0,7

szeroki zakres
porowatosci,

MSA zalezy od przyjetego
modelu ksztaltu i utozenia
poréwe:

— pory szescienne utozone
regularnie, MSA =1 — Vp%
— pory sferyczne utozone
regularnie,

MSA=1-7 (ng)%

& Réwnania maja zastosowanie do opisu wtasciwosci sprezystych, ale réwniez innych
wladciwodei mechanicznych oraz cieplnych i elektrycznych [54, , ].

PW kolumnie wymienione sg nazwiska autoréw, ktérzy zaproponowali przedstawione
rownania, albo sformutowali modele pozwalajace na ich wyprowadzenie.

¢ Zaleznoséci pomiedzy MSA a porowatoscia dla réznych ksztaltéw i konfiguracji
poréw mozna znalez¢ w publikacjach [214,

, 258
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1.3.5. Granice miedzyziarnowe

W odréznieniu od monokrysztatéw, wtasciwosci polikrysztatow, a w szczegol-
nosci polikrystalicznych tworzyw ceramicznych, sa Scisle zwiazane z obecnoscia
granic miedzyziarnowych. Granice te, istotnie wplywaja, a niekiedy wrecz decy-
duja, o wielu makroskopowych wlasciwosciach tego typu materialéw [11, 57,

]. Sa to zaréwno wladciwosci opisujace transport ciepla, pradu elektrycznego,
ale réwniez wladciwosci mechaniczne, zwiazane z przenoszeniem naprezen.

Jak juz wczeéniej wspomniano, dzieki rozwojowi technik badawczych, w po-
taczeniu z metodami symulacyjnymi, mozliwe stalo sie lepsze poznanie budowy
granic miedzyziarnowych [261, |. Z uwagi na rézna grubo$é (~0,2-2nm)
oraz obecnos¢ domieszek, mozna zatem wyréznié kilka typéw granic, ktére
posiadaja specyficzne wlasciwosci — swojg wewnetrzng strukture —lecz nie moga
wystepowa¢ samodzielnie, bez faz otaczajacych [39, 14, 15, 263]. Takie miedzyfazy,
budujace granice miedzyziarnowe, nazywane sa niekiedy fazami naskorkowymsi
(ang. complexion). Do pierwszego typu zaliczane sg wiec granice czyste —nie-
zawierajace wytracen domieszek, ktére zwykle w procesie spiekania gromadza
sie w obszarach miedzyziarnowych. Kolejnymi typami sa granice jedno-, dwu-
- i trojwarstwowe o grubodci nieprzekraczajacej 1 nm. W granicach tych obecne
sg niewielkie ilosci domieszek, ktore stopniowo, wraz ze wzrostem ich stezenia,
zwiekszaja zdefektowanie struktury. Granice o wiekszej grubosci —zbudowane
z wielu warstw atomow —nazywane sa granicami nanometrycznymi albo wie-
lowarstwowymi. Posiadaja one juz istotnie zdefektowana strukture i zawieraja
faze amorficzng. Ich grubo$é przekracza 1nm, ale nie jest wprost zwigzana
z udzialem domieszek. Ostatni typ granic to granice, w ktérych ulokowana
jest faza ciekla w postaci filmu, ktérego grubosé zalezna jest bezposrednio od
udzialu fazy amorficznej w materiale [39, 263].

7 uwagi na budowe, granice miedzyziarnowe sa wiec elementami mikrostruk-
tury, ktore z jednej strony moga stanowi¢ bariere na drodze przenoszonego
strumienia czy rozprzestrzeniajacych sie peknieé, a z drugiej — tworzy¢ kanaty
przewodzenia, jak réwniez uprzywilejowane Sciezki dekohezji (por. rozdz. 1.3.2
oraz 1.3.3). Wplyw obecnosci granic miedzyziarnowych na wlasciwosci materiatu
jest wiec ztozony i dlatego do ich opisu, stosowane sa modele fizyczne, specyficzne
dla rozpatrywanego zjawiska. Tutaj jednak, dalsze rozwazania ograniczone beda
jedynie do najbardziej podstawowych wladciwoéci tworzyw konstrukcyjnych —
wtadciwoséci mechanicznych: wytrzymaltosci i odpornosci na pekanie. W za-
gadnieniach tych, granice miedzyziarnowe traktowane sg zazwyczaj w sposob
klasyczny — jako obiekty dwuwymiarowe. Pomijana jest zatem ich grubosé oraz
wewnetrzna struktura. Takie uproszczenie stosowane jest w modelach analitycz-
nych i pozwala na zwiezly opis zjawiska pekania.

W przypadku polikrysztatéw ceramicznych, w ktorych granice miedzyziarno-
we mozna zaklasyfikowaé do jednego z czterech pierwszych wymienionych typéw
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(gdy ich grubos$é nie przekracza 1 nm), pekanie przebiega¢ moze na dwa sposo-
by??2. Jedli opér stawiany przez granice na rozprzestrzenianie sie peknieé Ry, jest
niewielki, to dochodzi do ich dekohezji i rozwijajaca sie szczelina meandruje mie-
dzy ziarnami, biegnac wzdtuz granic (pekanie miedzyziarnowe). W przeciwnym
wypadku, jesli granice sa mocne (Rg}, jest wystarczajaco duzy, wiekszy od oporu
stawianego przez krystality Ry), to szczelina propaguje na wprost — przez ziarna
(pekanie wskrosziarnowe). Najczesciej jednak obydwa scenariusze realizowane sa
réwnolegle i material ulega pekaniu zaréwno wskros-, jak i miedzyziarnowemu.
Odpornosé¢ na pekanie granic miedzyziarnowych wplywa zatem istotnie na
mechanizmy wystepujace podczas niszczenia materiatéw polikrystalicznych.
Wartos¢ energii pekania dla granic g1, jest zwykle zblizona do potowy wartosci
energii pekania dla najstabszych plaszczyzn tupliwosci krystalitéw [1412]. Takie
obnizenie wartosci g1, wynika ze zdefektowania struktury na poziomie atomo-
wym, ktérego stopieri zalezy od rodzaju oddzialywan miedzyatomowych (wiazan
chemicznych), udzialu domieszek, ale réwniez od czynnikéw zewnetrznych (np.
skladu atmosfery, zawartosci wilgoci) mogacych wywolywaé wzrost spekan

sub-krytycznych [90, , , 264=2606]. Oslabienie granic miedzyziarnowych
moze by¢ réwniez spowodowane obecnoscig poréw oraz mikrospekan bedacych
efektem kumulacji naprezen cieplnych [267-271] (zob. rozdz. 1.4).

Przyjmujac, ze szczelina propaguje w materiale wzdtuz Sciezki, dla ktérej
wartosé¢ szybko$é uwalniania energii G jest najmniejsza, ale jednoczesnie przekra-
cza ona warto$¢ krytyczna (spelniony jest warunek (1.21), G > G. = R = 2v%),
o sposobie pekania — wskro$- czy miedzyziarnowym —decyduja wiec wartosci
lokalnych, krytycznych szybko$ci uwalniania energii zaréwno dla ziaren Gg
jak i dla granic miedzyziarnowych Gg1,. Wartosci te sg jednak uzaleznione od
wzglednej orientacji ziaren (plaszczyzn krystalograficznych) i granic oraz ich
pozycji w odniesieniu do aktualnego kierunku propagacji szczeliny [96]. Dlate-
go zagadnienie to wymaga przyjecia opisu stochastycznego, uwzgledniajacego
zmienno$¢ wartosci Gy oraz Glgy,.

Dwuwymiarowy model, uwzgledniajacy losowe ulozenie ziaren wzgledem
propagujacej szczeliny zaproponowal Tatami i in. [272]. Oczekiwana warto$é
udziatu powierzchni powstalej na skutek pekania wskrosziarnowego f , powiazal
on z rozmiarem ziarna d, ktore znajduje sie na drodze pekniecia, co mozna
zapisa¢ réwnaniem: )

r Ye
f=1--
przy czym parametr y. przyjmuje wartosci od 0 do d/2 i okresla krytyczna odle-
glodé szczeliny y. od gérnej badz dolnej powierzchni ziarna, przy ktorej pekanie
moze dalej przebiega¢ miedzyziarnowo — po tych powierzchniach. Odlegtosé ta

(1.47)

22 Zakladajac, ze material zachowuje sie zgodnie z modelem ciata krucho-sprezystego. Dla
polikrysztaléw ceramicznych, takie zatozenie spetnione jest w temperaturze nieprzekraczajacej
0,7-0,8 wartosci temperatury topnienia.



54 Grzegorz Grabowski

zalezy od wartosci krytycznych szybkosci uwalniania energii charakteryzujacych
, . . g\ : . . gby . . . .
zaréwno pekanie ziarna (G7,) jak i granicy (G7.') i dana jest wyrazeniem [272]:

g
—q+\/q2+2(§;g —1>pd
Ic
ye = . . (1.48)

Parametry p i g sa stalymi, ktére Tatami [272] okredlil na podstawie dopasowania
réwnania do danych empirycznych dla polikrystalicznego AIN. Réwnanie to
pozwala na obliczenie y,. dla ziaren, ktérych rozmiary sa wieksze od minimalnej
wartosci d*, przy ktérej pojawia sie pekanie wskrosziarnowe. Ponizej tej wartosci
pekanie bedzie zachodzi¢ wylacznie miedzyziarnowo, zatem y. = d/2 i tym
samym wartos¢ f = 1 (1.47). Natomiast wartos¢ d* mozna obliczy¢ na podstawie

réwnania [272]:
8 (ci 1) 1
ng - — 24
g = e . (1.49)

p

Pomimo duzych uproszczeni dotyczacych geometrii ziaren??, ktore przyjete
zostaly w przedstawionym modelu, pozwala on na uporzadkowanie i analizg istot-
nych czynnikéw decydujacych o pekaniu polikrysztaléw. Przede wszystkim na
sposob, w jaki rozprzestrzeniaja sie pekniecia, decydujacy wplyw maja zaréwno
wartosci odpornosci na pekanie ziaren, jak i granic miedzyziarnowych. W modelu,
do opisu tych wlasciwosci, zostaly wykorzystane Gf, i G%f , ale w odniesieniu
do konkretnego materialu mozna opisaé je przy pomocy odpowiednich energii
pekania krystalitow 7, i granic 7). Istotna jest zatem wartos¢ wzgledna, a nie
tylko bezwzgledne wartosci wyznaczone niezaleznie dla ziaren i granic. Ma to
szczegOlnie znaczenie w przypadku, gdy modyfikacji podlega stezenie domieszek,
wydzielajacych sie w granicach miedzyziarnowych. Obecnosé takich domieszek
moze wigc powodowac obnizenie wartosci g, przy niezmienionej wartosci g,
co w efekcie moze doprowadzi¢ do zmiany charakteru pekania —ze wskros- na
miedzyziarnowe, a tym samym na wytrzymalo$¢ i odpornoéé na pekanie.

Kolejnym elementem ujetym w przedstawionym modelu jest rozmiar ziarna.
Obserwacje przeprowadzone dla wielu réznych polikrysztatéw ceramicznych,
potwierdzaja wzrost udzialu pekania wskrosziarnowego wraz ze wzrostem roz-
miaru krystalitéw [9, 15, 54, 96, 142, 273]. Zjawisko to jest szczegdlnie widoczne
w materialach zawierajacych ziarna o nieizometrycznych ksztattach. Jednak
czynnik ten, staje si¢ istotny dopiero po przekroczeniu pewnego minimalnego
rozmiaru ziaren, ktory w opisanym modelu zostal oznaczony jako d*. Ponizej tej
wartoéci wyraznie dominuje pekanie miedzyziarnowe, a dekohezja krystalitow
wystepuje sporadycznie i pojawia sie jedynie w poblizu krawedzi ziaren.

23 Tatami i in. [272] rozwazali przypadek dwuwymiarowy i przyjeli dodatkowo, ze ziarna
majg ksztalt kwadratu o dtugosci boku d.
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Rozpoznanie mechanizmu dominujacego w trakcie pekania polikrysztatow
ceramicznych moze by¢ jednak uzyteczne nie tylko w aspekcie poznawczym, ale
przede wszystkim moze postuzy¢ do swiadomej modyfikacji wtasciwosci tworzy-
wa [261, 274]. Polikrysztaly, w ktérych zaréwno granice, jak i ziarna, charaktery-
zuja sie wysokimi wartosciami energii pekania (Ygb, 7Vg), zaliczane sa zwykle do
grupy materialow o wysokiej wytrzymatosci. Dominujacy w nich wskroéziarnowy
mechanizm dekohezji, sprzyja jednak katastrofalnemu pekaniu [11, , ]
Wprowadzenie zatem, niewielkiej ilosci dodatkéw obnizajacych energie pekania
granic miedzyziarnowych, moze zwickszy¢ udzial pekania miedzyziarnowego
i tym samym uruchomié szereg mechanizméw zwigkszajacych odpornos$é na
pekanie. Opisywane wczesniej mostkowanie, wyciaganie i blokowanie ziaren,
odchylanie oraz klinowanie peknieé (p. 1.3.3), moze staé sie bowiem efektywne,
dopiero w przypadku ,ostabienia” kontaktéw miedzyziarnowych [276, 277]. Mo-
dyfikacje takie, prowadza jednak do obnizenia ogdlnej wytrzymatosci tworzywa.
Dlatego niezbedna jest analiza zmian rozpatrywanych wtasciwosci i ewentualna
dalsza optymalizacja sktadu oraz mikrostruktury badanego materiatu.

Czynniki, ktore ujete zostaly w modelu zaproponowanym przez Tatami
i in. [272], nie wystarczaja jednak do pelnego opisu pekania polikrysztaléw
ceramicznych. Jak juz wspomniano, istotnym parametrem wplywajacym na
energie pekania krystalitéw jest ich orientacja wzgledem propagujacej szczeliny.
Wartosci 7, zmieniaja sie dla réznych plaszczyzn krystalograficznych (plaszczyzn
tupliwosci), a tym samym —zaleznie od kata odchylenia () i skrecenia (¢) tych
plaszczyzn wzgledem plaszczyzny pekniecia — zmieniaja sie réwniez wartosci Glgc.
Ich zmienno$¢ mozna wyrazi¢ z wykorzystaniem funkcji katowych Cotterella
i Rice’a [193], analogicznie do lokalnych wspélczynnikéw intensywnosci naprezen
(1.31), opisanych wezesniej dla mechanizmu odchylania peknieé [96].

Kolejnym istotnym czynnikiem wplywajacym na wytrzymalosé granic mie-
dzyziarnowych, i w efekcie na rodzaj pekania, jest obecno$é mikrospekan [19, 18,

, , , |. Sa one indukowane naprezeniami cieplnymi, powstajacymi
podczas chlodzenia materiatu. Naprezenia te, wynikajace z réznic pomiedzy
liniowymi wspétczynnikami rozszerzalnoéci cieplnej stykajacych sie ze soba
ziaren, sa obecne zaréwno w materialach wielofazowych, jak i jednofazowych,
w ktorych wystepuje anizotropia rozszerzalnosci cieplnej krystalitéw [204, ,

, 278] (zob. rozdz. 1.4). Pojawienie si¢ zatem mikrospekan w granicach mie-
dzyziarnowych, uwarunkowane jest zarowno wtasciwoéciami samej granicy, jak
rowniez wlasciwoéciami termomechanicznymi krystalitow. Na warto$¢ naprezen
cieplnych, skumulowanych w granicy miedzyziarnowej, ma dodatkowo wplyw
ksztalt, rozmiar i orientacja sasiadujacych krystalitéw. Nalezy tez zauwazy¢, ze
mikrospekania moga rowniez tworzy¢ sie w strefie poprzedzajacej front szczeli-
ny — strefie procesowej (ang. process zone). Zjawisko to wynika bezposrednio
z rozkladu pola naprezen o;; w poblizu wierzchotka szczeliny (1.16).



56 Grzegorz Grabowski

Oszacowanie minimalnej wartosé¢ srednicy ziarna Dy, powyzej ktérej w po-
likrysztale moga tworzy¢ sie mikrospekania, zaproponowali Cleveland i Bradt
279
aYeb
EeT%
Wiasciwosci granicy miedzyziarnowej, zostaly wyrazone tutaj poprzez energie
pekania 7,1, a wlasciwosci ziaren, jako modut Younga E i odksztalcenie cieplne
€T = Aamax AT, wywolane chlodzeniem o AT i maksymalna réznica liniowych
wspdlezynnikéw rozszerzalnoéci cieplnej Aamax. Podstawiajac do powyzszego
réwnania warto$é¢ wspdlczynnika geometrycznego a = 14,4, mozna okresli¢
minimalng $rednice, przy ktorej w strefie procesowej pojawiaja sie mikrospe-
kania. Wartos¢ wspdtczynnika a zostata ustalona przez Clevelanda i Bradta
[279] dla ziaren o ksztalcie dwunastos$cianu. Natomiast dla ziaren elipsoidalnych,
wartos¢ wspélezynnika a = 17 wyznaczyli Evans i Faber [280]. Zauwazyli oni
rowniez, ze Srednica ziarna obliczona dla wartosci a = 40, okresla¢ bedzie granice,
powyzej ktérej dochodzi¢ bedzie do spontanicznego tworzenia sie mikrospekan
w polikrysztale —nawet poza strefa procesowa. Inaczej mowiac, érednica ta
(D.) charakteryzuje material, w ktérym mikrospekania pojawiaja w trakcie
studzenia, jedynie na skutek dziatania naprezen cieplnych?!. Oszacowane w ten
sposéb Srednice ziaren, sa wiec uzytecznymi parametrami iloSciowymi, taczacy-
mi najwazniejsze czynniki, ktére moga wywotywaé powstawanie mikrospekan
w obszarze kontaktu pomiedzy ziarnami.

Wplyw naprezen cieplnych, nie ogranicza si¢ jednak tylko do oddziatywan
w samej granicy —co prawda warto$ci tych naprezen sa tam najwieksze [181,

—2841], ale réwniez wewnatrz ziaren moga one wplywaé na lokalne wartosci
szybko$ci uwalniania energii (G) i tym samym modyfikowaé Sciezki dekohezji.
Dlatego coraz czesciej, zjawisko pekania polikrysztaléw analizowane jest meto-
dami numerycznymi w oparciu o strukture atomowa sieci krystalicznej albo —
w skalach wigkszych (mikro- i mezoskali) —na podstawie rzeczywistych badz
syntetycznych modeli mikrostruktury. W metodach tych, wlasciwosci ziaren
i granic miedzyziarnowych, a w szczegdlnosci ich spoistosé, analizowane sa
bezposrednio — z uwzglednieniem oddzialywan na poziomie atomowym —albo
posrednio przy pomocy przyblizen (modeli materialowych), uwzgledniajacych
tego typu oddzialywania. Pozwala to na szczegdlowy opis zachowania polikrysz-
tatu, lecz okupione jest duzo wieksza ztozonoscia modeli matematycznych.

Koncepcja oparta na oddzialywaniach miedzyatomowych, decydujacych o ko-
hezji ciata, jest rozwijana rownolegle do mechaniki osrodkéw ciagltych juz od lat
40. ubieglego stulecia. Zostala ona wykorzystana przez Orowana [(67], a p6Zniej
przez Gilmana [285] do opisu, wspomnianej juz wczesdniej (rozdz. 1.2.2), wytrzy-
matosci kohezyjnej (teoretycznej). Orowan przyblizyt wewnetrzne oddzialywania

Dmin =

(1.50)

24 Zagadnienia zwigzane z wplywem resztkowych naprezen cieplnych na wiasciwosci
polikrystalicznych tworzyw ceramicznych zostang szerzej oméwione w p. 1.4.4.
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Rysunek 1.10. Krzywe opisujace: (a) zmiany energii potencjalnej atoméw w sieci
krystalicznej Uy, od ich odlegtosci wzglednej u oraz (b) odpowiadajace jej zmiany
naprezenia kohezyjnego o dla atoméw ulokowanych w poblizu szczeliny o ~ dUp,(u)/ du;
powierzchnia pod krzywa o(u) jest réwna pracy niezbednej do rozdzielenia sasiadujacych
atoméw — utworzenia nowych powierzchni o energii 2v; ciemniejszy obszar ilustruje
przyblizenie Orowana—Gilmana [67, |; odlegtosci ag i a., oznaczaja odpowiednio:
rownowagowa odleglo$¢ miedzyatomowsa i odleglosé, przy ktorej rozpoczyna sie proces
separacji atomoéw (na podst. Lawn [96] oraz Park, Paulino, Roesler [287])

pomiedzy atomami ulokowanymi w poblizu rozwieranej szczeliny funkcja, okre-
slajaca zaleznos$é miedzy naprezeniem kohezyjnym a przemieszczeniem [(67]:

2nu

(1) = o, sin (A> (1.51)

przy czym o, jest wytrzymaloscia kohezyjna (0. = o0¢). Zaleznosé ta opisuje
zatem oddzialywanie miedzy atomami w zakresie przemieszczen ograniczonych
parametrem A (0 < 2u < \). Parametr ten, jest wiec odleglodcia, przy ktorej
dochodzi do zerwania wiazania miedzy para atoméw —gdy 2u > A, to o(u) =0
(rys. 1.10). Powierzchnia pod krzywa o(u), okresla wiec prace (odniesiong do jed-
nostkowej powierzchni) jaka musi zosta¢ wykonana na rozdzielenie sasiadujacych
atomow:

A
W = /a(u) d(2u) = %ac = 27. (1.52)
0

Przy zatozeniu, ze parametr A\ jest w przyblizeniu réwny odlegtoéci réwnowa-
gowej ag, a modul Yonuga mozna wyrazi¢ poprzez styczna do krzywej o(u)
w punkcie ag (F = nag/A o.), réwnanie to mozna przeksztalcié¢ do postaci przed-
stawionej wczesniej (zob. rozdz. 1.2.2), definiujacej wytrzymalosé teoretyczna

.= o0y = +/Ev/ap (1.9) [96, 280].
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W poréwnaniu do fenomenologicznego opisu pekania przedstawionego przez
Griffitha, przyblizenie Gilmana, opierajace si¢ na kohezji wynikajacej z oddzia-
tywan na poziomie atomowym, stanowito krok w kierunku fundamentalnego
ujecia problemu wytrzymaltosci. Jednak zaréwno warto$é A, jak réwniez ksztatt
zaleznosci o (u) sa $cisle zwiazane z rodzajem oddziatywan wystepujacych miedzy
rozdzielanymi atomami (wiazan chemicznych), dlatego aktualnie do analizy
oddziatywan wystepujacych podczas dekohezji w skali atomowej stosowane sa
metody ab initio oraz MD [124, 132, 288-299]. Zastosowanie tych metod pozwala
na szczegbdtowa analize zjawisk zachodzacych w poblizu wierzchotka szczeliny,
uwzgledniajaca réwniez reakcje chemiczne pomiedzy rozpatrywanym materiatem
a czynnikami srodowiskowymi (hydroliza, korozja) [300-303]. Z drugiej strony,
duzy koszt obliczeniowy, zwiazany z konieczno$cig symulacji oddziatywan pomie-
dzy wieloma atomami (>10), ogranicza mozliwos¢ analizowania ztozonych struk-
tur polikrystalicznych. Pomijajac przyblizenia wynikajace ze specyfiki metod,
stosowane uproszczenia zwykle dotycza geometrii analizowanego uktadu. Najcze-
Sciej symulacje prowadzone sa wiec dla struktur o grubosci zredukowanej do wy-
miaréw komorki elementarnej, a niekiedy dla dwuwymiarowej geometrii, przy jed-
noczesnym ograniczeniu rozmiaru modelu do niewielkiej liczby ziaren. Pomimo
takich uproszczen, symulacje te wymagaja stosowania wysokowydajnej infrastruk-
tury obliczeniowej (HPC, ang. High Performance Computing) [298, ) ].

Dlatego réwnolegle do metod opartych na zasadach pierwszych, rozwijane sa
metody umozliwiajace symulacje w wiekszych skalach. Nalezy jednak podkresli¢,
ze wyniki analiz prowadzonych w skali atomowej sa niezwykle cenne i coraz
czesciej stanowig dane wejéciowe dla modeli numerycznych opisujacych zacho-
wanie struktur polikrystalicznych. Takie podejécie, nazywane modelowaniem
wieloskalowym, polegajace na taczeniu skal (nano-mikro-mezo-makro), stano-
wi w ostatnich latach szybko rozwijajacy sie kierunek badan w obliczeniowej
inzynierii materialowej (zob. rozdz. 3.3.2). Wlasciwosci okreslone dla jednej
skali zostaja poddane homogenizacji i stanowia parametr wykorzystywany do
modelowania kolejnej, wiekszej skali [291, , 304-309].

Jedna z takich koncepcji, czesto wykorzystywana do opisu zjawiska pekania
polikrysztalow, opiera sie na przyblizaniu oddzialtywan wystepujacych w poblizu
wierzchotka szczeliny, oddzialywaniami sprezysto-plastycznymi. Zostala ona
wprowadzona przez Dugdale’a [310] i Barenblatta [311] i pdZniej zaimplemento-
wana w MES przez Needlemana [312]. Opiera sie ona na zalozeniu, ze przed
frontem pekniecia, po osiagnieciu maksymalnych naprezen, tworzy sie strefa
nieodwracalnych deformacji nazywana strefq kohezyjng (ang. cohesive zone).
W obszarze tym, dochodzi do stopniowej degradacji materiatu, ktorej towarzyszy
lokalny spadek spoistosci. W szerokim ujeciu, moze to obejmowaé wszystkie
procesy towarzyszace rozwojowi pekniecia, takie jak przyktadowo: mostkowanie,
klinowanie i wyciaganie, spowodowane zaréwno przez izometryczne ziarna jak
i krotkie badz dtugie widkna, ale rowniez powstawanie mikrospekan, przemiany
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Rysunek 1.11. Model strefy kohezyjnej i jego zastosowanie: (a) ceramiczne kompozyty

ziarniste (kruche), (b) materialy metaliczne (plastyczne), (¢) kompozyty widkniste,

(d) polikrystaliczne materialy ceramiczne (kruche), (e) materialy polimerowe (amor-

ficzne, ciagliwe), (f) schemat szczeliny wraz z poprzedzajaca ja strefa kohezyjna (na
podst. Gross, Seelig [117])

fazowe i inne zjawiska prowadzace do dyssypacji energii. Jednak w kontekscie
pekania wskros- i miedzyziarnowego, najistotniejsze jest ostabienie wynikajace
ze stopniowego zaniku oddzialywan miedzyatomowych —zrywania wigzan che-
micznych, do ktérego dochodzi wskutek przemieszczenia atoméw wywotanego
odksztalceniem (rys. 1.11).

Kluczowym parametrem opisujacym strefe kohezyjna jest funkcja okreélajaca
zalezno$¢ pomiedzy naprezeniem kohezyjnym oy, pojawiajacym sie w rozdzie-
lanych obszarach a wzglednym przemieszczeniem — separacja § wywolujaca to
naprezenie (ang. traction-separation law). W istocie, funkcja ta opisuje wiec
rozpatrywana wezesniej zaleznos$é o(u), umozliwia zatem okreslenie pracy nie-



60 Grzegorz Grabowski

zbednej do powiekszenia szczeliny, ktora jest réwnowazna energii pekania strefy
kohezyjnej (rys. 1.10). Mozna to wyrazi¢ w sposéb analogiczny do réwnania
(1.52), jako:

of

W= / oron(8) 48 = Gron. (1.53)
0

Jesli zatem szybkosé uwalniania energii w strefie kohezyjnej G > Gyon = G, to
przekroczony zostanie opér materiatu i dojdzie do rozwarstwienia.

Zwiazki konstytutywne, w modelu strefy kohezyjnej (CZM, ang. Cohesive
Zone Model), ustalane sa najczesciej na podstawie funkcji okreslajacej zmiany

energii potencjalnej wzgledem przemieszczenia (1.1) [287, , ]. Uzyskane
w ten sposob zaleznosci oyon(0), opisywane sa krzywymi eksponencjalnymi
[315-317], trapezoidalnymi [318], albo wielomianami [312, 319], okreslonymi

poprzez state — parametry dopasowania. W zaleznoéci od zastosowanego rozwia-
zania, parametrami tymi mogg by¢ zaréwno wartosci separacji d, wyznaczajace
charakterystyczne etapy dekohezji (rys. 1.11), jak i odpowiadajace im wartosci
Oxon- Niekiedy w roli parametrow modelu stosuje sie réwniez wartosci szybkosci
rozpraszania energii Gyon, wymaganej do separacji dla wybranych typow obcia-
zenia [320]. Poniewaz wymienione metody opisu strefy kohezyjnej opieraja sie na
fizycznych zwiazkach okreslajacych oddzialywania wystepujace przed frontem
szczeliny, to wartosci odpowiednich parametréw modelu dobierane sa na podsta-
wie bezposrednich pomiaréw albo symulacji numerycznych, przeprowadzonych
dla rozpatrywanych materialéw [291, —324].

Stosujac trapezoidalne dopasowanie zaleznosci oxon(0) [3158], model strefy
kohezyjnej dla pierwszego typu obciazenia mozna opisaé¢ jako [19]:

E.L, § <o
n 5 <5<H
O-l?oh = 0-; E 5—89 61> 5 2 (154)
c 5o 2
0, 6> (5f

gdzie: E. oraz E, sa modutami sztywnosci opisujacymi wlasciwosci elementu
kohezyjnego, parametr g odpowiada réwnowagowej odleglosci miedzyatomowej
(09 = agp, jednak zwykle, jest on traktowany jako parametr numeryczny, przyj-
mujacy bardzo male wartosci), a d; i dy sa granicznymi wartosciami separacji,
pomiedzy ktorymi dekohezja nastepuje przy stalej szybkosci uwalniania energii
i naprezenie kohezyjne osiaga maksimum. W modelach opierajacych sie¢ na
dopasowaniu bilinearnym albo wykorzystujacych krzywe eksponencjalne czy
wielomiany, wartosci d1 i d9 sg zastepowane pojedyncza wartoscig separacji e,
przy ktérej owon = oc. Z kolei dy okresla maksymalng odleglos¢ oddziatywan
kohezyjnych. Rozpatrujac ztozony stan obciazen szczeliny, analogiczne zaleznosci
formulowane sa réwniez dla naprezen Scinajacych (o, i of.)-
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Najbardziej intuicyjne wykorzystanie CZM, sprowadza si¢ oczywiscie do
analizy dekohezji zachodzacej w granicach miedzyziarnowych. Warto zauwazy¢,
ze analiza taka nie wymaga wprowadzenia do modelu pozycji i rozmiaréw
szczeliny a priori —do inicjacji mikropeknie¢ dochodzi¢ moze bowiem, dopiero
na skutek przytozonych obciazen, w obszarach, w ktorych ksztalt i orientacja
krystalitéow, doprowadzi do lokalnej kumulacji naprezen (w ktérych wartoéé
G > Gyon). Implementacja CZM w modelach MES, polega na opisie wlasci-
woéci krystalitéw przy pomocy standardowych elementéw termosprezystych®®,
pomiedzy ktérymi, umieszczane sa elementy kohezyjne, zapewniajace mozli-
wo$¢ analizy pekania granic miedzyziarnowych [323, —328]. Rozwinieciem
tej koncepcji jest wprowadzenie elementéw kohezyjnych réwniez do wnetrza
krystalitéw. Pozwala to na symulacje pekania wskrosziarnowego. Elementy
takie moga by¢ rozmieszczone wzdluz wybranych ptaszczyzn odpowiadajacych
uprzywilejowanym plaszczyznom tupliwosci, albo pomiedzy elementami siatki,
ktorymi opisane sa krystality [329-333].

Wykorzystujac model strefy kohezyjnej, mozliwe jest wiec analizowanie
zaréwno pekania wskroé-, jak i miedzyziarnowego. Z uwagi na wysoki koszt obli-
czeniowy, wynikajacy z nieliniowego charakteru opisywanego zjawiska, oraz duzej
liczby elementéw niezbednych do dyskretyzacji modelu, analizy ograniczone sa
czesto do przypadkow dwuwymiarowych. W symulacjach takich, wykorzystywa-
ne sg modele geometryczne oparte na rzeczywistych obrazach mikrostruktury,
a takze uproszczonym ksztalcie ziaren — pozwalajace na systematyczng analize
wplywu wybranych cech mikrostruktury na zjawisko pekania polikrysztatéw
[211, 334-336]. W ostatnim dziesiecioleciu, na skutek wzrostu dostepnosci HPC,
symulacje prowadzone sg réwniez w oparciu o tréjwymiarowe, realistyczne mode-
le mikrostruktury, zrekonstruowane na podstawie danych do$wiadczalnych, albo
wygenerowane metodami symulacyjnymi*® [309, , , ]. W literaturze,
dotyczacej modelowania wlasciwosci tworzyw ceramicznych z wykorzystaniem
CZM, obszerng grupe stanowig prace, w ktérych analizowanym materiatem jest
polikrystaliczny tlenek glinu. Z uwagi na stosunkowo niski koszt przygotowania
proébek oraz dobrze poznanym i udokumentowanym wlasciwosciom, stanowi on
material referencyjny, stuzacy do walidacji uzyskiwanych wynikéw symulacji
[210, , ) ) , 338=341]. Wiele prac poswieconych jest réwniez innym,
jedno- i wielofazowym materialom ceramicznym takim jak: SiC, B,C, TiB,,
SigNy, ZrO, [335, , , , 313] oraz kompozytom ziarnistym [328, , )

—3416]. Symulacje takie stanowa wiec uzupelienie metod doswiadczalnych —
badan fraktograficznych, wytrzymaltoéciowych — wykorzystywanych tradycyjnie
do opisu i analizy pekania polikrysztatow. Pozwalajg réwniez na rozpatrywanie

% Podczas analizy zjawiska pekania tworzyw ceramicznych, zwykle stosuje sie sprezysto-
-kruchy model materiatowy. Uwzglednienie zjawisk cieplnych, pozwala na rozszerzenie analizy
o resztkowe naprezenia cieplne.

26 Metody rekonstrukcji mikrostruktury zostana szerzej oméwione w rozdziale 2.
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wybranych efektow wynikajacych ze specyficznych cech mikrostruktury, wtasci-
wosci faz skladowych oraz granic miedzyziarnowych, ktére bylyby trudne do
analizy w rzeczywistych materiatach.

1.4. Resztkowe naprezenia cieplne

1.4.1. Naprezenia resztkowe

Przedstawiony w poprzednich punktach opis wlasciwoéci i ich zwigzkow
z wybranymi cechami mikrostruktury polikrystalicznych materialéw ceramicz-
nych, wskazuje, ze resztkowe naprezenia cieplne (RTS, ang. Residual Thermal
Stresses), moga istotnie wpltynaé na wytrzymalo$¢ i odpornosé na kruche pekanie
rozpatrywanych tworzyw. Dodatkowo, obecnosé RTS jest immanentna cecha
tej grupy materiatléw. Wynika to zaréwno ze specyfiki metod, ktérymi sa one
otrzymywane, jak i z ich budowy wewnetrznej. Naprezenia cieplne powstaja
w trakcie chtodzenia, po wysokotemperaturowym procesie spiekania, i sa wywo-
tane odksztatceniem cieplnym krystalitéw. Z uwagi na réznice, albo anizotropie,
w rozszerzalnosci cieplnej sasiadujacych ze sobg ziaren, odksztalcenia te sa
niejednorodne i prowadza do wzrostu wartosci naprezen. Zjawisko to jest szcze-
gélnie widoczne w tworzywach kompozytowych, w ktérych fazy posiadaja rézna
rozszerzalnosé cieplng i przez to warto$ci RTS moga osiagaé¢ tutaj rzad GPa
[181, , 347-319]. W materiatach jednofazowych niedopasowanie odksztalcen
cieplnych jest zwykle mniejsze i wynika z anizotropii rozszerzalnosci cieplnej
krystalitéw, zaleznej od uktadu krystalograficznego. Wartoéci RTS sa w tych
materiatach rzedu dziesiatek albo setek MPa [203, , , |. Dla ukladu
regularnego, w ktorym osiowe wspdlczynniki rozszerzalnoéci cieplnej sa sobie
rowne, niejednorodnos¢ odksztalcen, a tym samym warto$ci naprezen cieplnych
sg najmniejsze i wynikaja jedynie z anizotropii wlasciwosci sprezystych. Dlatego
obecnos¢ naprezen cieplnych w materiatach o takiej strukturze, jest czesto
pomijana w rozwazaniach dotyczacych wlasciwosci mechanicznych [1412].

Samo zjawisko, wynikajace z narastania naprezen cieplnych w procesie
technologicznym, w ktérym wystepuje etap chtodzenia, nie jest oczywiscie
specyficzne tylko dla tworzyw ceramicznych. Jednak w tworzywach tych, réznica
pomiedzy temperatura syntezy a temperatura uzytkowania jest szczegdlnie
duza (dla ceramiki weglikowej moze przekraczaé 2000 °C [1], co w polaczeniu
z ograniczong mozliwoscia relaksacji, prowadzi do kumulacji naprezen ciepl-
nych. Relaksacja naprezen, zachodzi gtéwnie w poczatkowym etapie chlodzenia,
w temperaturze niewiele nizszej od temperatury procesu spiekania. Przebiega
ona wtedy poprzez pelzanie i odksztalcenia plastyczne. Mechanizmy te, w wy-
sokiej temperaturze, sa na tyle wydajne, ze w chtodzonym, z kontrolowana
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szybkoscia, tworzywie, nie wystepuja naprezenia cieplne. Jednak ponizej pew-
nej wartosci temperatury Ty (ang. stress free temperature), ich skutecznos$é
spada i dalsza relaksacja moze odbywac sie juz tylko poprzez dekohezje ma-
terialu —z wytworzeniem mikrospekan obnizajacych wytrzymalosé [112, ,

| (zob. rozdz. 1.3.5). Wartos¢ temperatury, ponizej ktérej w tworzywie
rozpoczyna sie proces kumulacji naprezen cieplnych, oznacza wiec zaréwno
istotne ograniczenie efektywnosci procesow dyfuzyjnych, zachodzacych podczas
spiekania, jak i poslizgu dyslokacji, odpowiadajacego za mikroplastycznosé
krystalitéw. Okresla ona réwniez zmiane wladciwosci granic miedzyziarnowych,
w ktérych ustaje ptyniecie lepkoéciowe fazy amorficznej. Temperatura ta, wy-
znacza wiec przejscie materiatu do stanu, w ktérym jego wlasciwosci mozna
opisywa¢ modelem ciata sprezysto-kruchego. Doktadna wartosé temperatury Tie
jest trudna do analitycznego okreslenia, szczegdlnie, ze zalezy ona rowniez od
szybkoéci chtodzenia i mikrostruktury analizowanego tworzywa. Najczesciej, dla
jednofazowych polikrysztatéw ceramicznych, przyjmuje sie, ze zawiera sie ona
w przedziale 0,7-0,8 wartosci temperatury topnienia. W przypadku materiatéw
wielofazowych, reguta ta opiera sie na najnizej topliwej fazie sktadowej, a w
przypadku obecnoéci w granicach miedzyziarnowych fazy amorficznej, zwykle
przyjmuje sie, ze Ty jest réwna temperaturze topnienia tej fazy [354]. Bardziej
precyzyjne wartoéci Ty uzyskuje sie metodami doswiadczalnymi—zwykle na
podstawie pomiaréw dylatometrycznych, oraz metodami strukturalnymi (XRD,
ND) [353, 355-357].

Naprezenia cieplne nie sa jedynym skladnikiem naprezen resztkowych.
W szerszym ujeciu, naprezenia resztkowe (wlasne, RS, ang. Residual Stresses)
sa definiowane jako naprezenia, ktére pozostaja w materiale po etapie produkcji
i obrébki, przy jednoczesnym braku sit zewnetrznych i gradientéw temperatury
[359, ]. Nalezy wiec przyjaé, ze praktycznie wszystkie procesy produkcyjne,
wprowadzaja naprezenia resztkowe do otrzymywanych wyrobéw. Réwniez eks-
tremalne obciazenie eksploatacyjne moga zmieni¢ stan naprezen resztkowych
w pracujacym elemencie urzadzenia (rys. 1.12). Ich wplyw moze by¢ zaréwno
korzystny jak i szkodliwy, w zalezno$ci od znaku, wielko$ci i rozkltadu w ele-
mencie konstrukcyjnym. Bezposrednim Zrédtem naprezen resztkowych, moga
by¢ niedopasowania wymiarowe pomiedzy czeéciami w obrebie danego modutu
urzadzenia, ale réwniez niedopasowania wynikajace z réznic we wlasciwosdciach
cieplnych, sprezystych, plastycznych, a nawet chemicznych, pomiedzy réznymi
obszarami w obrebie jednej czesci [352, , —3063]. Sa one generowane
podczas spawania, kiedy w poblizu taczonych powierzchni, w strefie proceso-
wej, pojawiaja sie duze gradienty temperatury —najpierw podczas ogrzewania,
a potem chlodzenia [352, , —3066]. W przypadku materialéw kruchych,
odpowiednikiem tego zjawiska, moze by¢ wstrzas cieplny, wywolany gwaltowna
zmiang temperatury otoczenia. Powstajacy w materiale gradient temperatury
moze wtedy doprowadzi¢ do jego spekania, a niekiedy do catkowitego zniszczenia
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Anizotropia

Yl T Wtracenia Formowanie Spiekanie

Porowatosé Material Proces Obrol?ka
mechaniczna
Naprezenia
resztkowe
T Obrgbka
chemiczna
Obcigzenia
Mechaniczne Chemiczne

Cieplne

Rysunek 1.12. Glowne Zrédla naprezen resztkowych w polikrystalicznych materiatach
ceramicznych (na podst. Hauk [358])

elementu konstrukeji [12, 363]. Naprezenia resztkowe powstaja réwniez podczas
niejednorodnej deformacji plastycznej, ktora jest wykorzystywana zaréwno
podczas obrébki powierzchni (polerowanie, kulkowanie), jak i calej objetosci
materialu (walcowanie, kucie, wyciskanie, giecie, ciagnienie, tloczenie) [352, 362,
367]. Zastosowanie pokryé¢, w postaci cienkich warstw oraz powltok, w celu ochro-
ny przed korozja, zuzyciem ciernym czy poprawa biokompatybilnoéci, réwniez
wprowadza naprezenia resztkowe. Mogg one w trakcie eksploatacji, prowadzi¢ do
stopniowego pogarszania parametrow uzytkowych —a nawet peknie¢ i odpryskow
naniesionej warstwy [352, 359, 361, 363, 368].

Wymienione do tej pory przypadki, w ktérych zrédtem naprezen resztkowych
byly niedopasowania geometryczne, mechaniczne i cieplne, mogg dotyczy¢ calych
elementéw konstrukeji, badz rozlegltych obszaréw ulokowanych na ich powierzchni
lub we wnetrzu. Wystepujace tam naprezenia resztkowe, klasyfikowane sa czesto
jako makro- i mezoskopowe. Oznacza to, ze fluktuacje wartoéci tych naprezen,
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Rysunek 1.13. Fluktuacje naprezen resztkowych typu I, II i I1I
(na podst. Arasimowicz i Piekarski [369])

ustalaja sie w przestrzeni o wymiarach od setek mikrometrow nawet do metrow
(rys. 1.13). Warunek réwnowagi panujacej wewnatrz ciala, mozna zatem wyrazié
réwnaniem [352, 353]:

/a; dA = /allj dv =0, (1.55)
A 14

w ktérym ol jest sktadowa normalna naprezeri resztkowych do wybranej po-
wierzchni A, natomiast Ullj dowolna skladowa tensora naprezen resztkowych
w ciele o objetosci V. Tak zapisany warunek réwnowagi, oznacza wiec, ze
rozwazajac odpowiednio duza powierzchnie przekroju A lub objetosé V', ktére
obejmuja caly element konstrukecji (makroskopowa préobke), badz fragment
o rozmiarach znacznie przekraczajacych wymiary ziaren (prébke w skali mezo),
naprezenia resztkowe znoszg sie i ich srednia, wyznaczona dla powierzchni badz
objetoéci, przyjmuje wartosé zero ({o)! = 0).

Obecnosé naprezen resztkowych o tak duzym zasiegu, czesto w literaturze
okreélanych jako naprezenia typu I°7, musi zosta¢ uwzgledniona podczas prac
inzynierskich, zwiazanych z projektowaniem konstrukcji urzadzeni. W zagadnie-
niach dotyczacych wtasciwosci samych materiatow, istotne stajg sie natomiast
naprezenia, ktorych lokalne fluktuacje ustalaja sie w skali mikrometrycznej —

2T Do okreslania rodzaju naprezen resztkowych, stosowane sg rézne kryteria i oznaczenia.
Tutaj przyjeta zostata konwencja oparta na charakterystycznym wymiarze, okreslajacym
zasieg naprezen dla ktérego ustala sie réwnowaga [por. 12, —-365].
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odpowiadajacej wymiarom ziaren (rys. 1.13). W takiej skali, warunek réwnowagi
(1.55), dla materialu dwufazowego, mozna zapisa¢ w postaci réwnania [370]:

/0—5 dA + / oA = faloa) T+ (1— fa) (o)1 =0,  (L.56)
A Ag

przy czym, A, i Ag odpowiadaja powierzchniom kolejnych faz na przekroju A
(A = Ay + Ap), a ich udzial (powierzchniowy) okrelony jest odpowiednio,
wspolczynnikiem f,, oraz (1 — f,). Zatem naprezenia resztkowe w mikroskali o!!
(okreslane jako typ II), réwniez znosza sie na odpowiednio duzej powierzchni
i w objetodci. Jednak ich wartosci dla kolejnych faz, czy w ogdlnym przypadku
dla n ziaren (o, ag,. .., o), osiagaja réwnowage w obszarze odpowiadajacym
powierzchniom albo objetoéciom tych elementéw mikrostruktury i ich wartosci
rednie sa zwykle rézne od zera (rys. 1.13).

7 uwagi na zakres oddzialywania, do tej grupy naprezen zaliczane sa, opisane
juz, resztkowe naprezenia cieplne, ale réwniez naprezenia powstale na skutek
przemiany fazowej. Zjawisko takie wystepuje, gdy w krystalitach, pod wplywem
zewnetrznych obciazen, dochodzi do przemiany polimorficznej (martenzytycz-
nej), ktéra powoduje zmiang rozmiaréw komérki elementarnej i wywoluje lokalne
odksztalcenia. W tworzywach ceramicznych zjawisko to obecne jest w polikrysz-
tatach i kompozytach zawierajacych metastabilny, tetragonalny tlenek glinu,
ktéry w polu naprezen poprzedzajacych wierzcholek pekniecia przeksztalca
sie w odmiane jednoskos$na | ]. Przejscie t-ZrOy w m-ZrO, prowadzi do
wzrostu objetoéci komorki elementarnej i tym samym do powstawania naprezen
Sciskajacych w obszarze przemiany (rys. 1.14). Interakcja pomiedzy indukowa-
nymi w ten sposéb naprezeniami a naprezeniami wynikajacymi z zewnetrznych
obciazen, powoduje wzrost energii pekania i dzieki temu efektywnie podnosi
odporno$¢ na kruche pekanie tego typu materialéw [54, , , , ].
Wzrost ten mozna wyrazi¢ réwnaniem [373]:

_ CE*"Vivh

1—v

AK, , (1.57)
w ktorym C jest stalg zalezna od rodzaju procesu zachodzacego w strefie
przemiany (przyjmuje wartosci od 0,21 do 0,55 [375]), E* jest efektywnym
modutem sprezystoéci materiatu, % jest odksztalceniem dylatacyjnym, okre-
$lajacym zmiany objetosci wywolane przemiang (% = e11 + €92 + €33), a Vy
udzialem objetosciowym fazy ulegajacej przemianie wewnatrz strefy o rozmiarze
okreslonym parametrem h (rys. 1.14). W zaleznoéci od udzialu t-ZrO,, zastoso-
wanych stabilizatoréw, ktérymi w przypadku tetragonalnego tlenku cyrkonu sa
najczedciej tlenki: Y503, MgO i CeO,, jak réwniez rozmiaru strefy przemiany,
szacowane umocnienie wywolane tym mechanizmem moze powodowaé¢ wzrost
wartoéci Ki. od kilku MPa - m'/2 nawet do 10 MPa - m'/2 [4, 373].
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. m-ZrO,
O t—ZI‘OQ

Rysunek 1.14. Umocnienie poprzez przemiane zachodzace w materiale zawierajacym

krystality tetragonalnego tlenku cyrkonu (t-ZrO,). Widoczna strefa procesowa w poblizu

szczeliny o wysokoéci h, w ktérej dochodzi do przemiany metastabilnej odmiany t-ZrO,

w odmiane jednosko$ng m-ZrQO,; wokol ziaren, ktére ulegly przemianie zaznaczony jest

obszar, w ktorym na skutek wzrostu objetosci krystalitow kumuluja sie naprezenia
sciskajace (na podst. Olszyna [97])

Wracajac do rozmiaru obszaréw, w ktérych fluktuacje naprezen resztkowych
réwnowazg, sie, nalezy jeszcze zwrocié uwage na efekty, wywolane obecnoécia
granic miedzyziarnowych, dyslokacji i innych defektéw sieci krystalicznej, wyni-
kajacych z obecnosci nanometrycznych wtracen czy wrecz pojedynczych atomow
wbudowanych w strukture (rys. 1.13). Wartosci naprezen wywolanych tymi
zaburzeniami, zmieniaja sie gwaltownie na przestrzeni nanometréw i wynikaja
zaréwno z niedopasowania geometrycznego, cieplnego, jak i sprezystego elemen-
tow bedacych ich Zrodlem. Zaliczane sa zatem do kolejnego, I1I typu naprezen
resztkowych i wplywaja istotnie na stan granic miedzyziarnowych, mogac staé
sie bezposrednim zrédtem mikrospekan [142, , , , , ]. Jesli
zaburzenia ulokowane wewnatrz ziaren — modyfikuja stan ich naprezen i tym
samym moga prowadzi¢ do zmiany typu pekania [378-383].

Naprezenia resztkowe III typu, tacznie z naprezeniami typu II, sa przed-
miotem intensywnych analiz prowadzonych dla polikrysztaléw ceramicznych,
zarowno metodami do$wiadczalnymi jak i symulacyjnymi. W odréznieniu od
tworzyw metalicznych i polimerowych, w ktorych naprezenia te sg efektywnie
relaksowane poprzez odksztatcenie plastyczne, w ceramice stanowia one wazny
element opisu wlasciwosci tych materialéw. Przedstawiona tutaj klasyfikacja,
moze by¢ zatem uzyteczna nie tylko w celu uporzadkowania rozwazan na temat
zjawisk majacych zrédlo w zréznicowaniu wladciwosci termomechanicznych
i procesie otrzymywania tworzyw, ale zastosowane w niej kryterium podziatu,
wykorzystywane jest réwniez podczas planowania eksperymentéw i doboru
odpowiednich metod pomiarowych.
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1.4.2. Doswiadczalne metody pomiaru naprezen resztkowych

Istotny wplyw naprezen resztkowych na wtasciwosci uzytkowe elementow
urzadzen, a zarazem duze zapotrzebowanie na wytrzymate, lekkie i niezawodne
materialy stuzace do ich otrzymywania, spowodowaly rozwoj szeregu metod do-
swiadczalnych, pozwalajacych na wyznaczenie wartosci tych naprezen [359, ].
Metody te mozna podzieli¢ na niszczace i nieniszczace®. Metody niszczace opie-
raja sie na analizie odksztatcen bedacych skutkiem relaksacji materiatu, wywota-
nej zaburzeniem stanu réwnowagi wewnetrznej poprzez nacinanie, drazenie lub
szlifowanie. Natomiast metody nieniszczace, wykorzystuja techniki pozwalajace
na bezposredni pomiar odksztalcen sprezystych uwiezionych materiale. Zestawie-
nie oraz krotki opis wybranych metod pomiarowych zawieraja tabele 1.3 i 1.4.

Jednymi z najbardziej rozpowszechnionych metod pomiaru naprezen reszt-
kowych, wykorzystywanymi w inzynierii materiatowej, sa metody dyfrakcyjne.
Pozwalaja one na wyznaczanie wartosci naprezen na podstawie pomiaréw
parametréw sieciowych®’. W materiale polikrystalicznym, w ktérym obecne
sg naprezenia resztkowe, odlegtoéci miedzyptaszczyznowe w krystalitach dpg,
réznia sie od wartosci wyznaczonych dla idealnych monokrysztalow w stanie
nienaprezonym. Wzgledne odksztalcenie ptaszczyzn sieciowych mozna zatem
wyrazi¢ jako:

(d)nr —

: (1.58)
dpy

(€)nk =
przy czym d%kl jest odlegloscig miedzyplaszczyznowa odpowiadajaca sieci nie-
zdeformowanej. Poniewaz w trakcie pomiaru, dyfrakcja zachodzi dla catej grupy
plaszczyzn sieciowych spelniajacych warunek Braggdéw, to mierzone w ten
sposob odksztalcenie jest wartoscia $rednia (e)px;. Znajac typ struktury kry-
stalicznej badanego materiatu oraz wartosci sktadowych tensora podatnoéci
sprezystej sijr;, mozliwe jest obliczenie wartosci skladowych naprezen resztko-
wych (€5 = sijriow) [358, 362, 396, 407].

Odleglo$é miedzyplaszczyznowa w nienaprezonym krystalicie (d(f)bkl)v stanowi
wiec wartos¢ referencyjna, pozwalajaca na ustalenie odksztalcenia wzgledne-
go, a zatem jest parametrem istotnie wpltywajacym na dokltadno$é pomiaru.
W zaleznosci od zastosowanej techniki, moze ona zosta¢ wyznaczona w tym
samym pomiarze —obok wartosci dpx;, albo stanowié¢ stala wprowadzana do
obliczen, ktérej warto$é jest okreslana w niezaleznych eksperymentach [364, 108].

28 Metody pomiaru naprezen resztkowych mozna pogrupowaé wedtug réznych kryteriéw
opartych na przyktad o cechy fizyczne —objetos¢ probki, gltebokosé penetracji, rozdzielczosé,
niepewnosci pomiarowe i rodzaj mierzonych naprezen, ale réwniez z wykorzystaniem aspektéw
praktycznych — metody kontaktowe i bezkontaktowe, niszczace lub nieniszczace, koszt i dostep-
noéc¢ sprzetu oraz zakres stosowalnosci — rodzaj materiatu, ktéry moze zostaé poddany badaniu.

29 Metody dyfrakcyjne opieraja sie na zwiazku pomiedzy odleglogciami miedzyplaszczy-
znowymi w sieci krystalicznej a potozeniem reflekséw dyfrakcyjnych, opisywanym prawem
Braggéw: nA\ = 2d sin 0 [400].
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Tabela 1.3. Niszczace metody pomiaru naprezen resztkowych

Oznaczenie metody

Charakterystyka metody

HD, DHD, RC

FIB-SEM DIC

Nacinanie

SM

LR i CRVM

CM

IM

Metody bedace rozwinieciem metody Mathara, wykorzy-
stujace pomiar odksztatcen powstajacych poblizu wydrazo-
nego otworu (HD, ang. Hole Drilling), lub pierécienia (RC,
ang. Ring Coring), albo zmian promienia otworu wzgledem
glebokosci (DHD, ang. Deep-Hole Drilling); stosowane do
okreslania RS typu I [359, , 386].

Zespol metod opierajacych sie na podstawach takich jak
metody HD i RC, w ktérych drazenie realizowane jest przy
pomocy dzial jonowych, a do pomiaréw odksztalcenia wy-
korzystywane sa obrazy mikroskopowe (SEM). Stosowane
do pomiaru RS typu II [360, , 388].

Szereg metod wykorzystujacych szczeliny pomiarowe naci-
nane mechaniczne lub elektroerozyjnie (WEDM, ang. Wire
Electrical Discharge Machining); odksztalcenia mierzone
sg przy pomocy tensometréw. Pozwalaja na szybkie osza-
cowanie i poréwnanie RS typu I [384, 380-391].

Sekcjonowanie, metoda wykorzystujaca niezalezne pomia-
ry odksztalcen dla wielu prébek wycietych z badanego
elementu konstrukeji. Pomiary moga by¢ przeprowadzane
roznymi technikami. Stuzy do wyznaczania i mapowania

RS typu I [384, 392].

Metody warstwowe, wykorzystujace pomiary odksztal-
cen powierzchni probki w trakcie sukcesywnego usuwania
warstw materialu (LR, ang. Layer Remowval). Pomiary
moga dotyczy¢ zaréwno zmian odleglosci jak i ksztattu
przekroju (CRVM, ang. Curvature Method), stosowana do
pomiaru RS typu IiII [369, .

Metoda konturowa (CM, ang. Contour Method), wykorzy-
stuje pomiary chropowatosci powierzchni, rejestrowane dla
kolejnych przekrojéow. Na podstawie analiz MES, obliczane
sg warto$ci RS, rowne wartoSciom naprezen normalnych,
niezbednych do wyréwnania powierzchni. Stosowane do
ustalania rozkladu RS typu I'i IT [359, , ].

Metoda wglebnikowa (IM, ang. Indentation Method), opie-
rajaca sie na analizie ksztaltu oraz profilu odcisku, pozo-
stawionego na powierzchni probki po naktuwaniu. Metoda
taczona jest z symulacjami numerycznymi. Pozwala na
okreslanie RS typu II [390, , ].
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Tabela 1.4. Nieniszczace metody pomiaru naprezen resztkowych

Oznaczenie metody

Charakterystyka metody

XRD

s-XRD

EBSD

ND

Raman

PS

MBN

Akustyczne

Zespol metod opierajacych sie pomiarach dyfrakcji
promieniowania rentgenowskiego, uzyskiwanego w zro-
dlach laboratoryjnych. Metody stosowane sg do po-
miaru RS typu Ii IT [364, , ].

Fizyczne podstawy metody takie jak dla XRD, ale
wykorzystywane sa tutaj synchrotronowe zrédta pro-
mieniowania rentgenowskiego. Metoda pozwala na
okreslanie RS typu 11 IT [353, , .

Metoda wykorzystujaca dyfrakcje elektronéw wstecz-
nie rozproszonych na powierzchni prébki. Stosowana
do wyznaczania RS typu II i IIT [370, ].

Metody dyfrakcyjne wykorzystujace pomiar rozprasza-
nia wigzki neutronéw. Stosowane sa do wyznaczania
wartosci RS typu I1 1T [353, l.

Metoda spektroskopowa oparta na analizie przesunie-
cia maksimow promieniowania elektromagnetycznego
wywolanego efektem Ramana. Czesto stosowana do
badania kompozytéw widknistych. Pozwala na wyzna-
czanie RS typu IT i ITI [353, 359].

Metoda spektroskopowa, wykorzystujaca efekt piezo-
spektroskopowy, polegajacym na przesunieciu mak-
siméw widma fluorescencyjnego na skutek obecnych
w materiale naprezen. Stosowana do wyznaczania RS
IT i IIT [284, , ]

Metoda opierajaca si¢ na pomiarze szumu
Barkhausena, wynikajacego ze skokowych zmian
namagnesowania materialu  ferromagnetycznego.
Intensywnoéé zjawiska Barkhausena zalezna jest od
obecnoéci naprezen, co pozwala wyznaczaé¢ wartosci
RS typu I [384, 402, 403].

Wykorzystywane jest zjawisko elastoakustyczne po-
legajace na zmianie szybkosci rozchodzenia si¢ fal
dzwigkowych w o$rodku, w zaleznosci od obecnych
w nim naprezen. Stosowane do wyznaczania RS typu I

[384, 404, 405].
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W technikach wykorzystujacych promieniowanie rentgenowskie, ktérego glebo-
kos¢ penetracji materiatu jest niewielka, przyjmuje sie, ze naprezenie normalne
do powierzchni probki oss jest relaksowane poprzez swobodne odksztalcenie
tej powierzchni. Pozwala to na wyznaczenie wartosci d%kl dla ptaszczyzn zo-
rientowanych rownolegle do ptaszczyzny czotowej prébki i okreslanie naprezen
resztkowych w dwuosiowym stanie naprezen. Blad wyznaczenia d%kl, popelniany
przy takim uproszczeniu, nie przekracza wartosci 0,1 % i, w poréwnaniu do
innych zrédel bledéw, jest zwykle akceptowalny [362]. Przy zastosowaniu technik
pozwalajacych na pomiary dla tréjosiowego stanu naprezen, opartych zaréwno
na dyfrakcji promieniowania rentgenowskiego jak i neutronéw, blad taki jest
jednak zbyt duzy i wartosé d%kl wyznaczana jest niezaleznie. Najczesciej prze-
prowadza sie w tym celu komplementarne pomiary parametréw sieciowych dla
rozdrobnionych prébek analizowanego materiatu. Poniewaz luzno rozmieszczone
ziarna proszku moga swobodnie odksztalcaé sig, to wyznaczone dla nich wartosci
d),, sa obarczone mniejszym bledem [25, , 362].

Skupiajac sie na naprezeniach typu II, ktére —jak to zostato okreslone row-
naniem (1.56) —w odpowiednio duzej objetosci prébki réwnowaza sie, nalezy
zwrécié uwage na dobor rozmiaru analizowanej przestrzeni. Dla metod dy-
frakeyjnych, wartoéé¢ naprezenia o'l wewnatrz obszaru obejmowanego wiazka,
mozna wyrazi¢ réwnaniem [358]

(o) = % / |o(2) — o' ] av. (1.59)
1%

Taka, objetoéciowo usredniona réznica, pomiedzy naprezeniem zaleznym od
polozenia o(x) a naprezeniem typu I, okreéla wiec warto$é sredniego naprezenia
typu II w analizowanej objetosci materiatu V. W praktyce, objetos¢ ta powinna
by¢ mniejsza od charakterystycznego rozmiaru—dla tego typu naprezen —roz-
miaru krystalitu. W przeciwnym wypadku, wraz ze wzrostem V|, wyznaczana
wartosé¢ (o) bedzie zdazaé¢ do zera [352, , 370]. Jednak dla wielu metod
dyfrakcyjnych, objeto$¢ probkowanej przestrzeni znacznie przekracza rozmiary
krystalitéw obecnych w polikrystalicznych tworzywach ceramicznych (rys. 1.15).
Wynika to zaréwno z glebokosci wnikania wiazki, jak i rozdzielczosci prze-
strzennej, ktéra w typowych eksperymentach realizowanych z wykorzystaniem
laboratoryjnych zrédel promieniowania rentgenowskiego, mieéci sie w przedziale
od 20 do 100 pm [352]%°. Warto wiec zauwazy¢, ze wartoéci naprezen resztkowych
okreslone metodami XRD, ale tez ND (zob. tab. 1.4 i rys. 1.15) opisuja $rednie
naprezenia dla faz, albo grupy krystalitow o okreélonej orientacji ptaszczyzn
sieciowych i nie pozwalaja na szczegdlowa analize oraz mapowanie wartosci
naprezen, wystepujacych wewnatrz poszczegélnych krystalitéw (por. réwn. 1.56).

30" Rozdzielczodé wyrazona jest tutaj najmniejszym wymiarem liniowym przestrzeni, ktéra

moze zostaé rozrézniona przez detektor. Zagadnienie rozdzielczosci uzyskiwanej przy pomocy
réznych zrédet promieniowania zostanie szerzej opisane w punkcie 2.5.3.
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Rysunek 1.15. Orientacyjne zakresy gtebokosci penetracji materiatu oraz rozdzielczosci

przestrzennej dla wybranych metod nieniszczacych i niszczacych, wykorzystywanych do

pomiaru naprezen resztkowych, rozwiniecie uzytych skréotéw nazw metod zaw. tab. 1.4

(na podst. Kandil i in. [109], Schajer [384], Winiarski, Withers [387], Michaels, Cook
[284], Korsunsky [398])

Znacznie wiekszg rozdzielczo$é¢ zapewniajg metody opierajace sie na ana-
lizie sygnaléw pochodzacych z powierzchni prébki. Wymienié tutaj nalezy
metody wykorzystujace dyfrakcje elektronéw wstecznie rozproszonych (EBSD,
ang. FElektron BackScatter Diffracton), spektroskopie Ramanowska czy mikro-
skopie fluorescencyjna (rys. 1.15). Osiagane tymi metodami rozdzielczosci,
dochodza do wartosci submikronowych, a dla HR-EBSD (ang. High Resolution
EBSD) nawet do kilku nanometréw [284, 110]. Uzyskiwane w takiej skali dane,
stanowia bardzo warto$ciowy material doswiadczalny, dajacy wglad w stan na-
prezen resztkowych skumulowanych wewnatrz krystalitéw. W zakresie tworzyw
ceramicznych, pomiary takie przeprowadzane sa zaréwno dla polikrysztaléw
jednofazowych [281, |, jak i kompozytow [112-116]. Zebrane z powierzchni
materiatu dane, ktére przedstawiane sg czesto w postaci dwuwymiarowych map
rozktadu naprezen, pozwalaja na rozpatrywanie zjawisk w skali pojedynczych
krystalitow i tym samym na bezposrednia analize zwigzkéw miedzy mikrostruk-
tura a wlasciwosciami materiatu.
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Naprezenia resztkowe zgromadzone na powierzchni préobki, odpowiadaja
czesciowo zrelaksowanemu —dwuosiowemu stanowi naprezen (o33 =~ 0). Ani-
zotropia wladciwosci termosprezystych krystalitéw, obecno$é wtracen drugiej
fazy, przemiany fazowe, a przede wszystkim obrébka powierzchniowa, powoduja
jednak zaburzenie tego stanu. Dodatkowo, z uwagi na topografie powierzchni
i skonczona grubosé¢ warstwy pomiarowej, ktéra w wymienionych metodach
analizy o duzej rozdzielczosci, moze siega¢ nanometrow, a przy zastosowaniu
metod dyfrakcyjnych (XRD) dochodzié¢ do kilkudziesieciu mikrometréw, nalezy
uwzglednié¢ zmiane stanu naprezenia na tréjosiowy. Wszystkie te efekty musza
zatem by¢ rozpatrywane podczas planowania eksperymentu oraz pdzniejszej
analizy uzyskiwanych wynikéw.

W przypadku materialéw ceramicznych, z uwagi na ich duza twardos¢ oraz
krucho$¢, przygotowanie powierzchni spelniajacej warunki wymagane do prawi-
dlowego przeprowadzenia pomiaru, samo w sobie moze sprawiaé¢ trudnosci ekspe-
rymentalne [117, 118]. Operacje ciecia, szlifowania i polerowania, istotnie wplywa-
ja na stan naprezen obecnych w warstwie powierzchniowej. Wprowadzone w ten
sposéb do materiatu sktadowe naprezen, musza zostaé usuniete, co jest osiggane
najczedciej poprzez wielogodzinne wygrzewanie w temperaturze zblizonej do
Tst. Postepowanie takie moze jednak prowadzi¢ do zmian wlasciwosci badanego
materiatu. Dlatego, w zaleznoéci od wybranej metody pomiaru naprezen resztko-
wych, stosowane sa réwniez inne, bardziej zaawansowane techniki przygotowania
powierzchni (najczeéciej mikro-obszaréw) takie jak: trawienie chemiczne, elek-
trochemiczne, jonowe, plazmowe, ultradzwiekowe czy ablacje laserowa [117, ].

Drugim wymienionym efektem, ktéry musi zosta¢ uwzgledniony podczas
pomiaréw, jest grubo$é warstwy, z ktorej pobierane sg informacje strukturalne
stuzace do wyznaczania wartosci naprezen resztkowych. Ma to szczegdlne znacze-
nia przy wyznaczaniu RS typu II i I11, kiedy istotne staja sie fluktuacje wartosci,
wystepujace w obszarze porownywalnym do rozmiaru krystalitéw —dla ceramiki
specjalnej, oznacza to czesto odlegtosci ponizej mikrometrow. W metodach
dyfrakcyjnych, obnizenie intensywnosci promieniowania docierajgcego do detek-
tora, zalezy eksponencjalnie od odleglosci ptaszczyzn sieciowych od powierzchni
prébki. Najwickszy wktad w rejestrowana intensywnosé sygnatu, bedzie miata
zatem dyfrakcja zachodzaca na plaszczyznach lezacych najblizej powierzchni
probki. Przesuwajac sie¢ w glab, intensywnosé sygnatu bedzie male¢ i w pewnej
odlegtosci od powierzchni jego wklad stanie si¢ statystycznie nieistotny. W prak-
tyce przyjmuje sie, ze efektywna grubos$¢ warstwy pomiarowej wyznacza obszar,
z ktérego pochodzi %3 promieniowania rejestrowanego przez detektor®! [353,

]. Gruboéé ta zalezy od rodzaju materiatu®?, dtugosci fali i kata padania

31 W zaleznoéci od stosowanej techniki pomiarowej (geometrii uktadu) i wykorzystywanej
aparatury, warto§¢ ta moze byé wieksza —z zakresu 80-95 % [362, ]

32 Zjawisko pochtaniania promieniowania przez material jest wykorzystywane w metodach
tomograficznych i zostanie szerzej oméwione w rozdziale 2 (2.5.3).
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promieniowania na powierzchnie probki. Przy zastosowaniu Zrédel promienio-
wania rentgenowskiego, przyjmuje sie, ze jest to miedzy 5 a 50 pm [351, ,
|. Stosujac metody oparte na rozpraszaniu neutronéw, grubosé¢ efektywna
moze by¢ znacznie wigksza i dochodzi¢ nawet do 50 mm jednak uzyskiwana
wtedy rozdzielczosé jest bardzo ograniczona (~1mm) [353, , , ]

Poniewaz glebokos¢é wnikania wiazki w badany material zalezy od kata
padania i dlugosci fali, to rejestrujac dane przy réznych wartosciach tych
parametrow, mozna selektywnie okresla¢ naprezenia resztkowe w zaleznosci od
odleglosci od powierzchni probki [364, , ]. Wyniki tak przeprowadzonych
eksperymentéw wskazuja, ze najwiekszy gradient naprezen wystepuje tuz przy
powierzchni [358, 418, 121]. Dodatkowo potwierdzaja one istotny wplyw technik
stosowanych do przygotowania powierzchni prébek na wyznaczane wartosci RS
[397, 418, 422].

Stosunkowo nowsg grupg metod, pozwalajacych na wyznaczanie wartosci
naprezen resztkowych w mikroskali, sa metody wykorzystujace przeskalowane
techniki relaksacyjne, stosowane tradycyjnie do wyznaczania makronaprezen
wlasnych (typu I). Gléwna koncepcja pomiaru pozostaje niezmieniona i opiera
sie na analizie odksztalcen, wywotanych zaburzeniem réwnowagi wewnetrznej
ciata poprzez usuniecie jego czeéci. Wyznaczenie éredniego naprezenia resztko-
wego oraz rozkladu naprezen w objetosci probki, wymaga rozwigzania problemu
odwrotnego, ktéry mozna zapisa¢ réwnaniem Volterry pierwszego rodzaju [123]:

d(z) = /g(z,h)a(h) dh, 2 <h<z (1.60)

20

Deformacja d(z), ktéra moze byé wyrazona przemieszczeniem albo odksztal-
ceniem, wywolana usunieciem warstwy materialu poczawszy od glebokosci zg
(zwykle réwnej 0) do glebokosci z, jest zalezna od naprezenia o skumulowanego
w materiale na wszystkich glebokosciach h (w zakresie od zy do z). Funkcja
korekcyjna g(z, h) (kowariancja), opisuje wiec podatno$é deformacji na napre-
zenie o(h), wystepujace na okreslonej glebokosci, przy ograniczonej grubosci z
usuwanej warstwy. Zmniejszajac rozmiar przestrzeni, w ktorej badany jest stan
naprezen, mozna zatem uzyskaé informacje o fluktuacjach wystepujacych w mi-
kroskali. Takie przeskalowanie wymusza jednak zmiane narzedzi stosowanych do
przygotowania prébki oraz sposobdéw rejestracji i analizy danych pomiarowych.
Do nacinania lub drazenia —zaburzenia réwnowagi wewnetrznej ciata, wykorzy-
stuje si¢ zatem zogniskowang wigzke jonéw (FIB)??, a towarzyszace temu prze-
mieszczenia, wystepujace na powierzchni materiatu, rejestrowane sa przy pomocy
skaningowego mikroskopu elektronowego (SEM). Uzyskane w ten sposéb obrazy

33 Technika ta jest réwniez wykorzystywana do tréjwymiarowej rekonstrukcji mikrostruk-
tury i zostanie szerzej opisana w rozdziale 2.
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zrelaksowanej powierzchni, analizowane sg metoda cyfrowej korelacji obrazu
(DIC, ang. Digital Image Correlation) w odniesieniu do obrazéw referencyjnych
i ostatecznie, na podstawie symulacji MES, obliczane s wartosci naprezen
resztkowych. Procedura ta, podobnie jak w metodach stuzacych do wyznaczania
naprezen w skali makroskopowej, sktada sie wiec z czterech etapéw, jednak zasto-
sowane tutaj rozwigzania sg specyficzne dla badan prowadzonych w mikroskali.

Rozmiar przestrzeni, ktora analizowana jest metodami FIB-SEM DIC, zalezy
od mikrostruktury, wlasciwos$ci materialu oraz rodzaju naprezen (ich zasiegu)
bedacych przedmiotem badan. Mozliwe jest wiec mapowanie odksztalcen wyste-
pujacych w obszarze mikrometréw, wywotanych RS typu 11, ale rowniez efektow
makroskopowych, zwiazanych z obecnoscia RS typu I, ktére moga by¢ rejestro-
wane dla obszaréw o wymiarach siegajacych milimetra [337]. Pomiar rozpoczyna
sie wiec od wyboru odpowiedniej powierzchni, z ktorej przy wykorzystaniu dziata
jonowego, usuwany jest fragment materiatu o specyficznym ksztatcie i gtebokoéci.
Najczesciej sa to cylindryczne otwory, zespoly szczelin oraz pierScienie. Niekiedy,
na powierzchni materiatu, nanoszone sa dodatkowo znaczniki, umozliwiajace kon-
trole pozycjonowania (dryftu) lub ulatwiajace korelacje przemieszczent obszaréw
na obrazach [360, |. Sekwencja, skladajaca sie z drazenia oraz obrazowania
powierzchni, powtarzana jest wielokrotnie, co pozwala na sporzadzenie map
przemieszczen przy réznych glebokosciach reliefu. Metoda cyfrowej korelacji
obrazu, wykorzystywana do sporzadzania takich map, zostala opracowana w la-
tach osiemdziesigtych ubieglego stulecia i pozwala na bezkontaktowy pomiar
odksztalcenia [121-126]. W ostatnim dziesiecioleciu, wraz z rozwojem kamer
cyfrowych rejestrujacych obrazy w wysokiej rozdzielczoéci, stata sie ona uniwer-
salnym narzedziem, intensywnie wykorzystywanym w inzynierii materiatowej do
mapowania ewolucji pdl odksztalcen, badania propagacji peknie¢ oraz walidacji
modeli MES [127-132]. W opisywanej metodzie FIB-SEM DIC, rozklad naprezen
resztkowych wewnatrz przestrzeni pomiarowej moze zostaé¢ ustalony bezposred-
nio, technika cyfrowej korelacji obrazu —najczeciej jednak, wykorzystywane
sag w tym celu réwniez modele MES. Odwzorowanie geometrii probki wraz
z naniesionym reliefem, umozliwia wyznaczenie parametréw korekcyjnych dla
DIC, optymalizacje ksztattu i rozmiaru przestrzeni pomiarowej oraz walidacje
uzyskiwanych wynikéw [360), |. Jest to szczegélnie istotne dla materialéw
polikrystalicznych, ktérych krystality posiadaja znaczna anizotropie wlasciwosci
termosprezystych, wywolujaca niejednorodna deformacje powierzchni.

W poréwnaniu do metod dyfrakcyjnych, metody mikro-relaksacyjne FIB-
-SEM DIC, pozwalaja na badanie stanu naprezenia zaréwno dla materiatow
krystalicznych, jak i amorficznych. Moze to stanowi¢ wazny atut w przypadku
eksperymentéw prowadzonych dla wielofazowych polikrysztatéw ceramicznych,
w ktorych w granicach miedzyziarnowych obecna jest faza szklista. Nalezy
jednak zauwazy¢, ze podczas pomiaréw wymagajacych duzej rozdzielczosci, przy
wyznaczaniu pél naprezen, ktorych zmiennosé osiaga rownowage w obszarach
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pojedynczych, mikrometrycznych krystalitow, zaréwno metody dyfrakcyjne jak
i mikro-relaksacyjne, pozwalaja na ocene zmiennos$ci naprezen resztkowych
jedynie w poblizu powierzchni. Informacje takie sa cenne nie tylko w kontekscie
naukowo-badawczym, ale réwniez w praktyce inzynierskiej, gdzie moga postuzy¢
do prac zwigzanych z poprawa wlasciwosci uzytkowych projektowanych oraz
optymalizowanych czesci urzadzen, szczegdlnie w zakresie kontroli wplywu me-
chanicznej obrébki powierzchni czy jakosci nanoszonych powlok [363, ) ].

Rozpatrujac natomiast wlasciwosci materialu — wyabstrahowane od ksztaltu
i rozmiaru ciala — zaburzenia powierzchniowe moga utrudnia¢ analize zjawisk
zachodzacych w jego wnetrzu. Zwickszenie objetosci pomiarowej, ktore pozwala
na ograniczenie wptywu efektéw powierzchniowych, wiaze sie jednak zwykle
ze zmniejszeniem rozdzielczodci przestrzennej rejestrowanych danych. Przykla-
dem moze tu byé¢, wspominane juz wczesniej, zastosowanie wigzki neutronéw
w pomiarach dyfrakcyjnych.

Duza rozdzielczos¢ przestrzenna, wymagana do analizy zmienno$ci naprezen
resztkowych w krystalitach, jest réwniez powiazana z dokladnoscig pomiarow.
Uzyskanie jednoczes$nie zadanego poziomu szczegdlowosci, przy zachowaniu
wysokiej dokladnosci, jest w praktyce trudne do osiagniecia. Planowana doktad-
nosé jest osiagana zwykle poprzez usrednianie zebranych w trakcie pomiaru
danych, co moze prowadzi¢ do zmniejszania rozdzielczosci. Z kolei dazenie do
uzyskania maksymalnej rozdzielczosci, wymaga rejestracji niewielkich réznic
pomiedzy sasiadujacymi elementami materiatu. W takim przypadku niewielkie
bledy popetniane przy wyznaczaniu wartosci bezwzglednych dla tych elementéw,
przektadaja sie na duze bledy wzgledne —réznice w rejestrowanych wartosciach,
a tym samym na duze niepewnosci pomiarowe w ocenie naprezen [384, ].
Zwigkszanie liczby pomiaréw i usrednianie (wygladzanie) rejestrowanych w ten
sposéb duzych zbioréw danych, pozwala na jednoczesna poprawe doktadnosci
przy zachowaniu pelnej rozdzielczosci oferowanej przez zastosowana technike
eksperymentalng. Metody nieniszczace wykazuja wiec w tym wzgledzie przewage,
umozliwiajac wielokrotny pomiar tej samej objetosci badanego materialu [360,

|, jednak osiagniecie akceptowalnego poziomu niepewnosci, moze znaczaco
wydluzaé czas trwania eksperymentu i przez to podnosié jego koszt [399].

Przedstawiona specyfika naprezen resztkowych, wynikajaca z ograniczonego
zasiegu oddziatywan réwnowazacych si¢ wewnatrz ciata, jak réwniez z réznych
zrédet wywolujacych te naprezenia, sprawia, ze metody pomiaru opierajg sie
gtéwnie na posredniej ocenie zjawiska, poprzez analize odksztatcen czy relaksacji.
Dlatego pomimo opracowania wielu technik do$wiadczalnych, metody wyko-
rzystywane do okreslania RS, nie osiggnely jeszcze poziomu oferowanego przez
metody stuzace wyznaczaniu naprezen wywolanych zewnetrznym obciazeniem —
klasycznych metod stosowanych w badaniach wytrzymalosciowych [384].
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1.4.3. Analityczne i numeryczne metody wyznaczania resztkowych
naprezen cieplnych

Podczas opisu metod doswiadczalnych stuzacych wyznaczaniu naprezen reszt-
kowych, istotny byl przede wszystkim zasieg dzialania naprezen i tym samym
rozmiar analizowanej przestrzeni oraz uzyskiwana rozdzielczos¢; zrédla pocho-
dzenia naprezen mialy drugorzedne znaczenie. W metodach obliczeniowych
kwestie dotyczace wymiaréw rozpatrywanej przestrzeni?, a takze — szczegdlnie
w metodach przyblizonych —rozdzielczosci, sg réwniez istotne, jednak decydu-
jaca role odgrywaja tutaj przyczyny powstawania naprezen, ktére narzucaja
rodzaj obciazen oraz model materialowy stosowany do opisu zjawiska. Z uwagi
na specyfike procesu technologicznego oraz wladciwosci tworzyw ceramicznych,
najwieksze znaczenie w tej grupie materialéw maja resztkowe naprezenia cieplne
(RTS). Dlatego dalszy opis ukierunkowany bedzie na rozwiazania pozwalajace
analizowa¢ stan naprezenia wywotany obcigzeniem cieplnym.

Wéréd najezedciej wykorzystywanych réwnan, pozwalajacych na szacowanie
wartosci naprezen resztkowych wynikajacych z réznic w rozszerzalnosci cieplnej
faz sktadowych, sa réwnania zaproponowane przez Selsinga [133]. Zostaly one
wyprowadzone dla modelowego uktadu sktadajacego sie z kulistego wtracenia
otoczonego przez ciggla osnowe. Przyjmujac izotropowe wlasciwoéci termospre-
zyste obydwu faz, Selsing zalozyl, ze podczas chtodzenia o AT na wtracenie
ze strony osnowy bedzie wywierane cisnienie hydrostatyczne p, ktére wywota
w nim jednorodny stan naprezenia. Wartos$¢ tego cidnienia zostala przez niego
wyrazona jako [133]:

AaAT
P=130, 1-2u,
2F, * Ey

(1.61)

przy czym: A« okresla réznice wartosci wspotezynnikéw rozszerzalnosci cieplnej
osnowy i wtracenia, AT réznice temperatury powodujacej skurcz podczas
chtodzenia, a E,, v, oraz E,, v, okreslajag modut Younga i liczbe Poissona —
odpowiednio dla osnowy i wtracenia. Selsing przyjal rowniez, ze jednorodne
naprezenie wewnatrz wtracenia o, ktorego skltadowa radialna i styczna sa
sobie réwne, bedzie, co do wartosci, odpowiadaé ci$nieniu hydrostatycznemu,
lecz bedzie mialo przeciwny znak (o, = —p). Naprezenie w osnowie zostalo
natomiast opisane trzema skladowymi: radialng o, i dwiema réwnymi sobie
(co do wartosci) sktadowymi stycznymi oy, ktérych wartosci beda zalezeé od
odlegltosci r od centrum wtracenia, co mozna wyrazi¢ réwnaniem [133]:

R3
op = =209 = g (1.62)

31 Zagadnienie dotyczace rozmiaru przestrzeni analizowanej metodami obliczeniowymi,
zostanie szerzej oméwione w rozdziale 3.4.
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Rysunek 1.16. Rozktad naprezen w ukladzie zawierajacym kuliste wtracenie otoczone

jednorodnag osnowa wyznaczony na podstawie modelu Selsinga [133]: o,, — naprezenie

wewnatrz wtracenia, o, —naprezenie radialne i oy —naprezenie styczne w osnowie.

Znaki naprezen (o, i 0, > 0 oraz oy < 0) odpowiadaja przypadkowi, w ktérym

wspdélezynnik rozszerzalnosci cieplnej fazy wtraconej (o,,) ma warto$¢ wieksza od
warto$ci wsp6lezynnika dla osnowy («,)

w ktorym R jest promieniem wtracenia. 7 zaleznosci tej wynika, ze naprezenie
radialne w osnowie ma ten sam znak, co naprezenie wewnatrz wtracenia (o, =
ow) 1 jest réwnowazone dwiema skladowymi naprezenia stycznego o znaku
przeciwnym (o, = —20y)(rys. 1.16).

Model Selsinga byl wielokrotnie weryfikowany dla réznych ceramicznych
kompozytéw ziarnistych [165, , , ]. Obliczone na podstawie réwnan
(1.61) i (1.62) wartosci naprezen, wykazuja dobra zgodnos$é z wynikami uzyskiwa-
nymi metodami doswiadczalnymi, co potwierdza ich przydatno$é¢ do szacowania
wartosci RTS w wielofazowych tworzywach ceramicznych. Poniewaz w réw-
naniach tych wykorzystywane sg jedynie podstawowe parametry materialowe
(moduly sprezystosci i wspolezynniki rozszerzalnosci cieplnej) oraz z uwagi
na ich zwiezla forme, sa one czesto stosowane do szacowania oczekiwanych
wartosci RT'S w trakcie analiz prowadzonych metodami numerycznymi czy
w rozwazaniach teoretycznych, dotyczacych wtasciwosci mechanicznych tworzyw
ceramicznych [203, , —439).

Przyjecie stalych wartosci naprezenn wewnatrz wtracen (o, = const), jest
jednak duzym uproszczeniem, ktére szczegdlnie w przypadku analizy faz wyka-
zujacych anizotropie wlasciwoéci termosprezystych, moze powodowaé istotne
rozbieznosci pomiedzy obliczonymi a rzeczywistymi wartoéciami RTS. Dodat-
kowe ograniczenie modelu Selsinga wynika z nieuwzglednienia w nim oddzia-
tywan mogacych wystepowaé¢ pomiedzy sasiadujacymi inkluzjami. Pomimo
ze naprezenia w osnowie szybko maleja i w odlegtoéci r = 3R od centrum
wtracenia, sa juz niewielkie (zob. rys. 1.16), to udzial objetosciowy wtra-
ceni, dla tak okreslonego przypadku granicznego, nie moze przekraczaé¢ 11 %
(Ve = Vr/Var = R3/(3R)3 = 1/9) i to przy zalozeniu doskonalego ujedno-
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rodnienia. Jednak przypadkowe rozmieszczenie wtracen w osnowie tworzywa
kompozytowego powoduje, ze nawet przy niewielkim udziale objeto$ciowym
(Ve < 11%), moze dochodzié¢ do lokalnego nakladania sie pdél naprezen genero-
wanych wokét niejednorodnie rozproszonych czastek.

Doktadniejszy opis rozktadu resztkowych naprezen cieplnych w materiatach
kompozytowych mozna uzyskaé, stosujac modele uwzgledniajace interakcje
miedzy wtraceniami. Modele takie rozwinety sie wokét koncepcji przedstawionej
pierwotnie przez Eshelby’ego [232, 233], dotyczacej aproksymacji wlasciwosci nie-
jednorodnego osrodka wlasciwosciami efektywnymi, uzyskanymi na podstawie
rozwiazan dla ekwiwalentnej, elipsoidalnej inkluzji umieszczonej w nieograni-
czonej wymiarowo osnowie. Opierajac sie na tej koncepcji, Mori i Tanaka [237]
opracowali metode pozwalajaca na wyznaczanie Srednich naprezen wewnatrz
osnowy w zaleznosci od udzialu objetodciowego wtracen. Stanowito to istotny
krok w rozwoju metod mikromechaniki osrodkéw niejednorodnych, pozwalajac
na wyznaczanie efektywnych wlasciwosci materiatéw kompozytowych.

Przedstawione przez nich réwnania zostaly wykorzystane m.in. w pracy
Taya i in. [110], zawierajacej kompleksowy opis RTS w kompozytach ziarnistych,
uwzgledniajacy obecnosé trzech faz: sferycznych wtracen o udziale objetoscio-
wym Vi, sferycznych poréw o udziale V}, i osnowy, ktérej udzial objetosciowy
Vo = 1 — Vi — V,. Srednie naprezenie we wtraceniu (o)y, i w osnowie (a),
wywotane chtodzeniem materiatu od temperatury spiekania Ty do temperatury
otoczenia TR, zostalo wyrazone przez nich w postaci réwnan [140]:

(0)w _ ~2(1- Vi — Vp) Bai

7 v , (1.63)
0)o 2Vupaj
<E> == L (1.64)

w ktérych wspdlezynniki A oraz 8 okreslone zostaly poprzez [110]:

Vi 36V (1 — VO)}

a5

= () (5)

a niedopasowanie odksztalcen sprezystych a}, powodujace powstawanie naprezen
cieplnych podczas chlodzenia w zaktadanym zakresie temperatury (od Tg do
Tr), wyrazili jako [110]:

(3+2)(1+w0) + =

o] = [ (aw — ao)0dT, (1.65)

gdzie symbolem ¢ oznaczona zostala delta Kroneckera.
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Rysunek 1.17. Zalezno$é érednich wartosci RST ({o)w oraz (o),) od udzialu obje-
tosciowego wtracenn na podstawie réwnan Taya i in. [140] przy zalozeniu pelnego
zageszezenia (V}, = 0) oraz chlodzenia o AT = 1000 °C. Krzywe dla kompozytu K-I
ilustruja przypadek, gdy ayw > a, (wykorzystano dane dla kompozytu SiC-TiB, na
podstawie Grabowski [203]), a krzywe dla kompozytu K-II przedstawiaja zaleznoscei,
gdy ay < a, (dane dla kompozytu Al,O5-WC na podstawie Grabowski, Pedzich [271])

Srednie wartosci resztkowych naprezen cieplnych obliczone na podstawie
réwnan (1.63) oraz (1.64), przy uwzglednieniu rzeczywistego udziatlu objeto-
Sciowego fazy wtraconej oraz porowatosci tworzywa, odpowiadajg zatem mikro
naprezeniom wlasnym (RS typu II) skumulowanym w materiale kompozytowym
i mogacym wywolywaé efekt umocnienia [178, , ) , A41-113]. Analiza
réwnan zaproponowanych przez Taya i in. pozwala réwniez zauwazy¢, ze wraz
ze wzrostem udziatu objetosciowego fazy wtraconej, praktycznie liniowo?’, zmie-
niaja sie $rednie wartosci resztkowych naprezen cieplnych —zaréwno dla wtracen
jak i dla osnowy (rys. 1.17). W przypadku, gdy wspolczynnik rozszerzalnosci
cieplnej wtracen jest wiekszy od wspotczynnika rozszerzalnosci cieplnej osnowy
(aw > o), jak na przyklad w kompozycie SiC-TiBy, przy niewielkim udzia-
le objetosciowym fazy wtraconej, naprezenia rozciggajace wewnatrz wtracen
((0)w > 0) przyjmuja wartosci maksymalne, by stopniowo male¢ ze wzrostem V5.
Natomiast w osnowie, naprezenia $ciskajace ((0), < 0) przy malym udziale obje-
tosciowym wtracen sg niewielkie, ale wraz z jego wzrostem ich wartosci staja sie
istotne. W przypadku odwrotnym, gdy oy < o (np. w kompozycie Al,O5-WC),

35 Liniowa zmiana $rednich wartosci resztkowych naprezeni cieplnych wynika z przyjetego
warunku réwnowagi mechanicznej i zakladanej statej porowatos$ci —niezaleznie od sktadu
kompozytu. Jednak w rzeczywistych tworzywach wielofazowych udziat objetosciowy poréw
zwykle zwigzany jest ze skladem tworzywa i udzialem niektérych faz mogacych utatwiaé
zageszczanie podczas spiekania.
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Rysunek 1.18. Schematyczne ksztalty inkluzji rozpatrywane w modelu Hsueha i Bechera
[444, ], uzyskane dla réznych dlugosdci pélosi elipsoidy a i ¢; od lewej: dysk, gdy
a > ¢; kula dla a = ¢; oraz wldkno jedli a < ¢

z,c
z,c

odpowiednie relacje miedzy naprezeniami a udziatem objeto$ciowym wtracen
sa zachowane, lecz zmienia sie znak RTS dla wtracen i osnowy (rys. 1.17).

Szczegbdlowa analiza rozkladu resztkowych naprezen cieplnych wymaga jed-
nak uwzglednienia réwniez ksztaltu wtracen. Zagadnienie to zostalo przeanalizo-
wane przez Hsueha i Bechera [114, ]. Wykorzystujac koncepcje Eshelby’ego
oraz rozwigzania opracowane przez Moriego i Tanake, Hsueh i Becher rozpatrzyli
zalezno$¢ wartodci naprezen we wtraceniu od jego ksztaltu. Uzyskane przez
nich rozwiazanie, opierato si¢ na zmodyfikowanym modelu elipsoidalnej inkluzji
o ksztalcie okreslonym przez trzy potosie —dwie o dlugosci a i trzecia o dtugosci
¢ (rys. 1.18). Na podstawie ogélnej zaleznosci okreslajacej wartosci sktadowych
naprezenia wewnatrz ziarna, Hsueh i Becher wyznaczyli zwiezle, analityczne
zwiazki dla trzech specyficznych ksztaltéw wtracen: dyskéw —gdy stosunek c/a,
bedacy wspdlczynnikiem ksztaltu, zdazal do zera (a > ¢), kul—jesli ¢/a = 1
oraz wlékien przy zalozeniu, ze ¢/a zdazal do nieskoriczonosci (¢ > a).

Hsueh i Becher przyjeli, ze dla dyskoéw, z uwagi na znikomg grubos¢ w kie-
runku zgodnym z pdlosia ¢, naprezenia normalne do powierzchni dysku (o33),
zarOwno we wtraceniu jak i w osnowie, muszg by¢ réwne zero. Natomiast na-
prezenia w kierunku réwnoleglym do polosi a, wewnatrz inkluzji (o11), zostaty
wyrazone réwnaniem [144, 145]:

(o — a11) AT
1— vy . Vo (1 —15)
FEy (1 —VW) E,

(1.66)

011 =

w ktérym «qq jest osiowym wspotczynnikiem rozszerzalnosci cieplnej dla wtra-
cenia. Rownoczesnie wartos¢ naprezenia w osnowie o1y (y) wynika z warunku
réwnowagi mechanicznej, ktéry mozna zapisa¢ réwnaniem [114, |:

VWO'11 + (1 - VW) Jll(w) = 0. (167)
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Rozpatrujac kuliste inkluzje, Hsueh i Becher przyjeli izotropie rozszerzalnosci
cieplnej fazy wtraconej (aw = (2a11 + ass) /3), co z kolei pozwolito wyrazié
naprezenie cieplne w inkluzji, poprzez naprezenie hydrostatyczne [114, |:

p — Oy ) AT
o1 =02 =033 = — ( T w) 7 , (1.68)
w

3Ky A(1—Va)Go T 3(1—Vi) Ky

przy czym Ky i K, sa tutaj modutami $cisliwosci odpowiednio dla wtracen
i osnowy, a G, modulem sprezystosci poprzecznej osnowy.

Dla trzeciego przypadku, ktéry odpowiadat inkluzjom w ksztalcie widkna
(¢ > a), wartosci naprezen cieplnych we wtraceniu, w kierunkach zgodnych
z krotkimi pélosiami a (011 i 092) oraz w kierunku dlugiej osi ¢ (033) zostaly
przez Hsueha i Bechera wyrazone poprzez 111, |:

1 Vi
011 = 022 = A{{EW + u_‘/;v)EJ (oo — 0411) +

Vy Vo
—_t 0 — AT, (1.
+ |:Ew + (1 — VW)EO} (Oé 0433)} ( 69&)

Uy Vo
o33 =4 {Q[EW + A= Vo)E, VW)EO] (o —a11) +

_|_|:1_Vw 1+Vw+(1—vw)7/o
Ey (1 —-Vy)E,

J(@o—azm)} AT, (1o90)

gdzie a1 i a3z sg osiowymi wspoélczynnikami rozszerzalnosci cieplnej dla wtra-
cenia oraz A okreslone jest jako [144, 445]:

A [(1+Vw)(1QVW)+VW(2I/WVO4VWVO)+1+VO

EW2 (1 - Vw) EWEO
Vg (14 16) (1 4+ Viy — 2Viw) ] "
(1= V)2 Ey?

Srednie naprezenie w osnowie (o)., zawierajacej wtracenia o ksztalcie kulistym
albo wléknistym, mozna okresli¢ z warunku réwnowagi mechanicznej [1141, 115]:

—Vilo)o
0o = —7—, 1.70
(oo = 52470 (170
w ktorym (o), oznacza $rednie naprezenie we wtraceniu ((o), = (2011 +033)/3).
W odréznieniu od rozwiazan przedstawionych przez Taya i in. [110], w kté-
rych zaktadane byly izotropowe wilasciwosci zaréwno osnowy jak i wtracen,
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Rysunek 1.19. Zalezno$¢ pomiedzy wartosciami resztkowych naprezen cieplnych

wewnatrz wtracenia a jego ksztaltem (na podst. Hsueh, Becher [144]). Wartosci

skladowych RST obliczone dla kompozytu Aly,05-SiC przy 10 % udziale objetosciowym
wtracen weglikowych

Hsueh i Becher [144, | wprowadzili do przedstawionych powyzej réwnan
(1.66, 1.68, 1.69) osiowe wspotezynniki rozszerzalnosci cieplnej. Pozwolito to na
czesciowe uwzglednienie anizotropii wtracen, przy zachowaniu zwieztej formy
analitycznych réwnan opisujacych sktadowe naprezenia. Pomimo uproszczen
dotyczacych wlasciwosci termosprezystych osnowy, Hsueh i Becher wykazali silng
zaleznos¢ pomiedzy ksztaltem ziaren fazy wtraconej a warto$ciami i rozktadem
resztkowych naprezen cieplnych. Analiza wyprowadzonych przez nich réwnan
wskazuje, ze deformacja ksztaltu wtracen, prowadzi do istotnej zmiany wartosci
sktadowych naprezenia (rys. 1.19). W przypadku trzech opisanych geometrii,
najwieksze zréznicowanie pomiedzy sktadowymi RST wystepuje w inkluzjach
dyskowych. Silne wyplaszczenie takich wtracen, ktore mozna zaobserwowaé
w wielu polikrystalicznych tworzywach ceramicznych, prowadzi, z jednej strony,
do spadku wartosci sktadowej naprezenia normalnego do powierzchni, ale z dru-
giej, do wyraznego wzrostu wartosci sktadowych réwnolegtych do plaszczyzny
wyplaszczenia. Z kolei jednoosiowe wydluzenie wtracen powoduje, ze sktadowa
o wiekszej warto$ci naprezenia staje sie skladowa lezaca wzdluz dlugiej osi
inkluzji (wlékna). Mozna réwniez zauwazy¢ (rys. 1.19), ze dla wydluzonych
wtracen relacje pomiedzy wartoSciami sktadowych naprezenia stabilizuja sie
przy stosunku dlugosci ¢/a = 5.

Réwnania wyprowadzone na podstawie zmodyfikowanej koncepcji Eshelby’ego,
zaréwno przez Taya i in. [110] (1.63, 1.64) jak i przez Hsueha i Bechera [114,

] (1.66, 1.68, 1.69), mozna sprowadzi¢ do réwnan zaproponowanych przez
Selsinga [133] (1.61, 1.62), przy zalozeniu Vi, = 0 [116]. Jednak w przeciwien-
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stwie do modelu opartego na izolowanych wtraceniach, zastosowanego przez
Selsinga, modele Taya i in. oraz Hsueha i Bechera, wykorzystujace efektywne
wladciwosci sprezyste osrodkéw niejednorodnych (uwzgledniajace skoniczony
udzial objetosciowy wtracen), pozwalaja znacznie poszerzy¢ zakres stosowalnosci
przedstawionych przez nich rozwiazan analitycznych. Szczegdlnie w przypadku
materialéw zawierajacych amorficzna osnowe (materialéw szklo-ceramicznych),
w ktorej naprezenie jest jednorodne, zgodnosé wynikow obliczen z warto$ciami
wyznaczonymi metodami do§wiadczalnymi jest bardzo dobra az do 30 %-owego
udziatu objetosciowego fazy wtraconej, a niekiedy, przy réwnomiernym rozpro-
szeniu wtracen, nawet do 60 %-obj. [117-151].

W przypadku polikrystalicznych tworzyw ceramicznych, zatozenie dotyczace
izotropii wladciwosci termosprezystych faz, moze stanowié¢ jednak tylko pierwsze
przyblizenie. W wielu ceramicznych kompozytach ziarnistych, zaréwno wtra-
cenia jak i ziarna osnowy, z uwagi na strukture krystaliczng odbiegajaca od
regularnej (zob. p. 1.1, tab. 1.1), wykazuja wyrazna anizotropie wlasciwosci
termomechanicznych, prowadzaca do lokalnego wzrostu niedopasowania od-
ksztalcen sprezystych. Opisywane, proste rozwigzania analityczne, wywodzace
sie z koncepcji Eshelby’ego (modele pola $redniego), wykorzystuja aproksymacje
wladciwosci niejednorodnego osrodka wlasciwosciami efektywnymi. Wiasciwosci
te, w kontekécie statystycznym, sa wiec momentami pierwszego rzedu (war-
tosciami oczekiwanymi) dla pola naprezenia czy odksztalcenia. Niosa zatem
jedynie ograniczona informacje o tych polach, ktéra nie uwzglednia lokalnych
niejednorodnosci. Tym samym, caly szereg probleméw zwigzanych ze zrézni-
cowaniem ksztaltu krystalitéw, jak réwniez rozkladem naprezen w osnowie
i wtraceniach oraz wplywem naprezen powstajacych na skutek przylozonych
zewnetrznych obciazen, nie moze by¢ rozwiazany za pomoca tego typu modeli
[180, ]. W celu uzyskania pelniejszej informacji statystycznej, pozwalajacej
na opis rozktadu wartoéci naprezen i odksztalcen, niezbedne jest wyznaczenie
momentéw wyzszych rzedéw (miar rozproszenia).

Podstawy teoretyczne rozwigzan umozliwiajacych wyznaczenie fluktuacji
wartosci resztkowych naprezen cieplnych (macierzy kowariancji RT'S) dla modeli
opierajacych sie na teorii pola $redniego (MFT, ang. Mean Field Theory), zostaly
sformutowane w pracach: Ortiza i Molinariego [153], Krehera [151], Krehera
i Molinariego [155], Buryachenko i Krehera [156]. Zbudowane na tej podstawie
modele stochastyczne pozwalaja na badanie rozkltadu RTS z uwzglednieniem
zmiennosci ksztattu i orientacji krystalitow oraz przypadkowego rozproszenia
wtracen w kompozytach. Rozwiagzania tak postawionego zagadnienia, uzyskiwane
sa jednak zwykle metodami numerycznymi [157-160)].

Aby zilustrowaé¢ koncepcje modeli stochastycznych, mozna przytoczy¢ roz-
wiazanie zaproponowane przez Ma i in. [161], dla kompozytu zawierajacego faze
anizotropowa, ktéra stanowi trygonalny tlenek glinu (o-Al,O3) oraz izotropowa,
bedaca regularna odmiana tlenku cyrkonu (y-ZrO,). W takim ukladzie, srednia
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warto$¢ naprezenia dla ziaren Al,Os, wyrazi¢é mozna momentem pierwszego
rzedu wyznaczonym z rozkladu naprezenia w calej rozpatrywanej populacji
krystalitéw [161]:

(oij)a = (oij)a + (oij)a- (1.71)

Srednie naprezenie w ziarnach Al,Os ({(oij)a), jest wiec dane kombinacja dwéch
komponentéw: izotropowego <0§j)A i anizotropowego (o{;)a. Komponent izo-
tropowy opisuje naprezenie usrednione po wszystkich orientacjach krystalitow
Al,O3 obecnych w rozpatrywanej populacji i odpowiada za oddzialywanie
z izotropows faza ZrO,. Dodatkowo jest on zwigzany warunkiem réwnowagi
mechanicznej (1.70) ze $rednim naprezeniem w fazie cyrkoniowej. Natomiast
komponent anizotropowy, okresla naprezenie wynikajace z réznej orientacji
wzglednej sasiadujacych ze sobg ziaren o anizotropowych wilasciwosciach termo-
mechanicznych.
Komponent izotropowy (ij)A mozna wyrazi¢ réwnaniem [161]:

(o)A = oAdij, (1.72)

w ktérym 6;; jest delta Kroneckera, a naprezenie cieplne o, mozna okresli¢ na
podstawie efektywnego modutu Scisliwosci K* oraz udziatu objetosciowego fazy
AlyO3 (Va), jako [161]:

op = —3VaAK*(aa — az)AT, (1.73)

przy czym ap i az sa wspoOlczynnikami rozszerzalnosci cieplnej odpowiednio
dla fazy o-Al,05 i y-ZrO,. Z kolei wartosé K* dana jest wyrazeniem [154, 461]:

B Kz Ka
KA VA + KaVang + Kang + KzVgnyg’

K (1.74)
w ktérym: Kz i £ sa modutami $cisliwosci (oznaczenia faz sktadowych takie
jak dla rozszerzalnosci cieplnej), a wspolczynnik ny zalezy od liczby Poissona
dla fazy cyrkoniowej: nz =2 (1 —2vyz) / (1 + vyz).

Komponent anizotropowy (Uf‘j )A, bedacy momentem pierwszego rzedu dla po-
la naprezenia wywolanego przez niedopasowanie miedzy réznie zorientowanymi
(anizotropowymi) ziarnami tlenku glinu, mozna wyrazi¢ dla trzech skltadowych
naprezenia zwiazanych z kierunkami krystalograficznymi, réwnaniami [161]:

(o)) = (0%) = 2GE (ac — o) AT = (0, (1.75a)
<U§3> = _%QE (ac - aa) AT = <U(cl>7 (1.75b)

w ktérych:
Gy = 92 9Ka 1 8Gn) (1.76)

5(3Ka +Ga)
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oraz G jest modulem sprezystosci poprzecznej (AlyOs).

W celu analitycznego wyznaczenia momentu drugiego rzedu dla statystyczne-
go rozkladu resztkowych naprezen cieplnych (o;;0;;) opisujacego ich fluktuacje
przestrzenne, Ma i in. [161] przyjeli, ze przy niewielkiej wzajemnej korelacji
dwéch komponentéw pél naprezen (izotropowego i anizotropowego, rozdzielo-
nych réwnaniem 1.71), moment (o;j0,;) moze w przyblizeniu zosta¢ wyrazony,
jako suma momentéw drugiego rzedu dla obydwu komponentéw [161]:

(0ij0i5) = (04;00;) + (0505, (1.77)

Dodatkowo, aby rozwiaza¢ analitycznie powyzsze réwnanie, Ma i in. ograniczyli
swoje rozwazania jedynie do trzech gléwnych sktadowych naprezenia, ktorych
kierunki sa zgodne z kierunkami sieci krystalicznej Al,O5. Dzieki takim uprosz-
czeniom, do wyznaczenia wartodci momentu drugiego rzedu dla komponentu
izotropowego, zostaly zastosowane granice Hashina—Shtrikmana [234, 235], ktore
wprowadzono w miejsce efektywnego modutu $cisliwosci w réwnaniu (1.73).
W ten sposéb rozrzut komponentu izotropowego zostatl wyrazony granicznymi
wartosciami naprezenia cieplnego O'X ioy.

Do wyznaczenia momentu drugiego rzedu dla komponentu anizotropowego,
zaleznego od orientacji, Ma i in. wykorzystali zaleznosci wyprowadzone przez

Krehera [154], wiazace <U§ljafj> z wariacjami tensora odksztalcen cieplnych [154,
]:
I
(ojoi5) = 3(s" ) + (sisiy), (1.78)

ktore dane sa zalezno$ciami:

o, 2 (12KaGa)° N2 A2
S = 50 Bia £ aga)? e T @) AT (79

w av 8 2 2TK3 4+48KaGa + 32G3
(sijsij) = 1594 p)
(3K +4Ga)

Wprowadzone w przedstawionym rozwigzaniu problemu zalozenia i szereg
uproszczen, pozwolity Ma i in. [161] wyznaczy¢, na podstawie prostych zaleznosci
analitycznych, momenty pierwszego i drugiego rzedu dla rozktadu resztkowych
naprezen cieplnych w badanym materiale kompozytowym. Model stochastyczny,
ktory opracowali, zostal zweryfikowany w oparciu o dane empiryczne uzyskane
z pomiaréw RTS metoda PS (zob. tab. 1.4). Mozliwo$¢ szybkiego, statystycznego
opisu rozkladu RST, spowodowala ze, model ten i inne opierajace si¢ na cyto-
wanych juz pracach [153-150, ], sa czesto wykorzystywane podczas analizy
danych doswiadczalnych uzyskanych metodami spektroskopowymi (Raman i PS)
[ ’ a ]

W rozwazaniach dotyczacych wytrzymalosci czy odpornosci na pekanie,
istotna jest réwniez mozliwos¢ analizy zmian rozktadu naprezen wywotanych

(e — ag)? AT?, (1.79b)




Mikrostruktura jako podstawa modelowania. . . 87

obecnodcia sasiadujacych wtracen. Problem ten jest zwykle badany poprzez
superpozycje pdl naprezen generowanych wokot ekwiwalentnych, elipsoidalnych
inkluzji [157, , ]. Stosowane w tym celu rozwiazania opieraja sie czesto
na modelu dwufazowego kompozytu sktadajacego sie z kulistego wtracenia
o promieniu a otoczonego kulista osnowg, o promieniu b, ktéry zostal pierwotnie
zaproponowany przez Fahmyego i Ragaia [167] do modelowania rozszerzalno-
Sci cieplnej kompozytéw ziarnistych. Liu i Winn [168] wykorzystujac zwiazki
analityczne Fahmyego i Ragaia, opisujace pole odksztalcen wokét pojedyn-
czego wtracenia, wyznaczyli naprezenie rownowagowe wystepujace w granicy
miedzyfazowej [165]:

(o — o) AT

T 203 (1—2v0) + 05 (1 + 1) Ll
2F, (b — a3) o8

Ogb (1.80)

W poréwnaniu do wezesniej przedstawionych réwnan, udzial objetosciowy wtra-
cen zostal ujety tutaj za pomoca promieni wtracenia i osnowy, ale w rozpatry-
wanej kulistej przestrzeni (a/b)3 = V.

Tak okreslone (1.80) naprezenie rbwnowagowe wystepujace w granicy mie-
dzyfazowej ogp, postuzylo nastepnie do wyznaczenia sktadowych naprezenia:
radialnej o, i stycznej og —w zaleznosci od odleglosci r od $rodka inkluzji [165]:

CL3 (b3 _ 7"3)
Or = Ogh @ =) (1.81)
a®(2r3 + b3)
g9 = _ng m, (182)

przy czym: r = a + dr, a or bylo odlegloécia od granicy miedzyfazowe;j.
Przyjmujac, ze dominujaca role w ksztaltowaniu rozkladu naprezen w osno-
wie beda mialy najblizej potozone, bezposrednio sasiadujace ze soba wtracenia,
Liu i Winn rozszerzyli opis do uktadu zawierajacego dwa stykajace sie obszary
zawierajace inkluzje (rys. 1.20). W uktadzie tym, wartoéci sktadowych napre-
zenia zostaly wyrazone poprzez kombinacje liniowa odpowiednich sktadowych
dla izolowanych inkluzji: 02 + o2 = o4P oraz a(’;‘ + Jf = aé“B . Analizujac
wyprowadzone rownania, Liu i Winn zauwazyli, ze efekt spowodowany nakta-
daniem sie sktadowych radialnych naprezenia jest niewielki i szybko zanika
wraz ze zmniejszajacym sie udziatem objeto$ciowym fazy wtraconej. Autorzy
tlumaczyli ten fakt maltym zasiegiem dzialania skladowej o, ktory ogranicza
sig do odlegtosci nieprzekraczajacej dwoch promieni inkluzji. Natomiast ocena
sktadowych stycznych, ujawnita obecnosé wyraznego efektu wynikajacego z in-
terakcji miedzy inkluzjami. Efekt ten nasilat sie, w przyblizeniu liniowo, wraz ze
wzrostem udzialu objetosciowego wtracen. Liu i Winn rozwazali rowniez wplyw
rozmiaru wtracen na wartosci naprezen w oddzielajacej je osnowie i ustalili, ze
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Rysunek 1.20. Model wykorzystany przez Liu i Winna do analizy interakcji miedzy
inkluzjami (na podst. Liu i Winn [4168])

przy stalym udziale objetosciowym Vi, zmiana rozmiaru sasiadujacych inkluzji
nie wplywa na wartos¢ naprezen generowanych w osnowie.

Przedstawione wnioski, wpisuja sie w gltéwny nurt rozwazan dotyczacych
rozktadu resztkowych naprezen cieplnych w tworzywach wielofazowych. Do
podobnych ustalenn doszli réwniez inni autorzy, wykorzystujacy analityczne
zalezno$ci opisujace interakcje miedzy wtraceniami [157, , , , l.
Wszystkie one wskazuja na istotny wplyw udzialu objetosciowego, odleglosci
miedzyziarnowych, ale rowniez wzglednych rozmiaréw inkluzji oraz ich ksztaltu,
na wartosci naprezen i ich rozklad w materiatach kompozytowych. Jednak bez-
posrednia weryfikacja doswiadczalna wynikéw tych prac jest nadal ograniczona.
Bardzo duza rozdzielczo$¢ wymagana do ilosciowej kontroli uzyskiwanych anali-
tycznie rezultatéw, ktora dla polikrystalicznych tworzyw ceramicznych powinna
siega¢ nanometréw, jest aktualnie trudna do osiagniecia przy akceptowalnym
poziomie btedu pomiarowego. Dlatego najczesciej rezultaty poréwnywane sa
z wynikami obliczen uzyskanymi metodami przyblizonymi [267, , , ,

, —173]. Metody te —najczesciej metoda elementéw skonczonych i metody
pokrewne — pozwalaja dodatkowo na analize uktadéw o ztozonej geometrii, od-
biegajacej od prostych, regularnych ksztaltéw ziaren, ktére stanowia podstawe
rozwazan analitycznych. Umozliwia to wierniejsze odwzorowanie specyficznych
cech morfologicznych, szczegdlnie przy wykorzystaniu dwuwymiarowych mo-
deli geometrycznych zbudowanych na podstawie mikrofotografii wykonanych
przy pomocy SEM, albo modeli opartych na tréjwymiarowych rekonstruk-
cjach mikrostruktury (zob. rozdz. 2). W ostatnim dwudziestoleciu, modele
takie zostaly opracowane dla wielu polikrystalicznych tworzyw ceramicznych,
a rosnace zainteresowanie metodami przyblizonymi, w kontekscie analizy RTS,
zwigzane jest nie tylko z mozliwoscig opisu ztozonych ksztaltéw, anizotropii oraz
losowej orientacji ziaren w polikrysztale. Nie bez znaczenia jest rowniez coraz
wigksza dostepnosé duzej mocy obliczeniowej i oprogramowania tworzonego
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przez spotecznosé akademicka, wspomagajacego najbardziej pracochtonne etapy
przygotowania modeli obliczeniowych.

Pierwsze prace dotyczace modelowania rozktadu resztkowych naprezen ciepl-
nych w ceramicznych materialach polikrystalicznych, prowadzone metoda ele-
mentéw skonczonych, zostaly opublikowane na przetomie lat 80. i 90. ubiegtego
stulecia®®. Poczatkowo opieraly sie one na prostych, dwuwymiarowych modelach
geometrycznych, w ktérych powierzchnia polikrysztatu reprezentowana byla
regularnie utozonymi ziarnami o heksagonalnym ksztalcie [267, 477]. W latach
90. zaczeto stosowaé réwniez tréjwymiarowe modele uzyskane poprzez teselacje
Voronoia [178]. Wyniki symulacji prowadzonych na zespotach kilkuset krysta-
litéw, pozwolity zauwazy¢, ze losowe rozmieszczenie anizotropowych ziaren
w tworzywach ceramicznych moze powodowaé tworzenie rozlegtych pél napre-
zen obejmujacych swoim zasiegiem wiele krystalitow. Przewidywania oparte
zatem na prostych modelach deterministycznych, moga znacznie odbiegaé¢ od
rzeczywistego rozkltadu RTS i nie by¢ reprezentatywne dla calej zbiorowosci
krystalitéw skladajacych sie na rozpatrywana objeto$¢ tworzywa [281, ].
Dlatego do pelnego opisu resztkowych naprezen cieplnych, oprécz wartosci
Srednich sktadowych naprezenia, niezbedne jest rowniez uwzglednienie ich fluk-
tuacji wystepujacych pomiedzy sasiadujacymi ziarnami, a wyniki musza by¢
uzyskane na podstawie odpowiednio duzej préby statystycznej (liczby ziaren,
objetosci), mogacej zapewni¢ reprezentatywnos$¢ uzyskiwanych wartosci RT'S
dla analizowanego tworzywa.

W symulacjach numerycznych, opierajacych sie na modelach geometrycz-
nych odwzorowujacych mikrostrukture, stosowane sa aktualnie rézne koncepcje
w zaleznosci od ilosci i jako$ci informacji dotyczacych budowy analizowanego
materiatu. W przypadku materialéw wielofazowych, gdy $redni rozmiar ziaren
jednej z faz jest znacznie mniejszy od rozmiaréw ziaren pozostaltych faz, albo
gdy pelna segmentacja dla wszystkich faz nie jest w praktyce mozliwa®’, czesto
stosowanym uproszczeniem jest rozpatrywanie takiej fazy jako osrodka ciagltego
o wlasciwosciach izotropowych. Niekiedy takie zalozenie przyjmowane jest dla
wszystkich faz budujacych analizowane tworzywo. Jest to najczesciej podyktowa-
ne brakiem informacji o orientacji przestrzennej krystalitéw, albo wspomnianymi
juz trudnosciami z segmentacja. Pomimo takich uproszczen, przeprowadzone dla
ceramicznych kompozytéw ziarnistych symulacje, pozwalaja uzyskaé jakosciowy

36 Nalezy zauwazy¢, ze metody przyblizone byly stosowane juz wczesniej do analizy
naprezen cieplnych w skali makroskopowej (RTS typu I), szczegélnie w zakresie zagadniefn
spawalniczych, w metodach doswiadczalnych stuzgcych wyznaczaniu RTS, czy w ogdblniejszym
ujeciu, do opisu zjawiska termosprezystosci [474—

37 Metody stosowane do uzyskiwania informacji o budow1e mikrostrukturalnej materiatow
polikrystalicznych —w tym segmentacja, ktéra jest jednym z etapéw podczas analizy danych
pomiarowych (analizy obrazu) —zostang oméwione w rozdziale 2 (p. 2.3, 2.5).
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Rysunek 1.21. Przyktad analizy resztkowych naprezen cieplnych przeprowadzonej
metoda elementéw skonczonych na podstawie rzeczywistego obrazu mikrostruktury:
(a) obraz mikrostruktury kompozytu TiC-Cr3C, wykorzystany do przygotowania mo-
delu geometrycznego (jasne obszary odpowiadaja fazie Cr3Csy); (b) mapa rozkladu
naprezen, bedaca wizualizacja wynikéw symulacji (na podst. Grabowski [28])

i ilosciowy opis rozktadu resztkowych naprezen cieplnych przy uwzglednieniu
morfologii podstawowych elementéw mikrostruktury (rys. 1.21).

Przyktadem prac opierajacych sie na zalozeniu izotropii wszystkich faz
obecnych w tworzywie, moga by¢ symulacje RTS przeprowadzone przez Hsueha
iin. [4171]. Model obliczeniowy zostal w nich przygotowany na podstawie obra-
z6w mikrostruktury SisNy,, w ktérym izolowane azotkowe ziarna otoczone byly
fazg amorficzna. Uzyskane wyniki symulacji MES pozwolity autorom zauwa-
zy¢, ze znak naprezen resztkowych (rozciagajace, $ciskajace), obecnych w fazie
rozdzielajacej ziarna SizN,, jest uwarunkowany nie tylko réznica wlasciwosci
termomechanicznych miedzy fazami, ale réwniez wynika z konfiguracji ziaren.

Materiatem kompozytowym na bazie SizN, zajmowali sie réwniez Bao
iin. [470]. Analizowali oni wplyw dodatku wtracen TiN na wartosci RTS. W ich
dwuwymiarowym modelu zaktadajacym izotropie faz sktadowych, wtracenia
TiN zostaly przyblizone kolistymi ksztaltami o réznych promieniach. Pomimo
tak znacznych uproszczen zastosowanych podczas symulacji MES, zauwazyli oni,
ze uzyskane $rednie wartoéci RTS sa nizsze niz odpowiednie wartosci obliczone
analitycznie. Efekt ten powiazali z cze$ciows relaksacja naprezen, wynikajaca
z ograniczonych wymiaréw przestrzeni rozpatrywanej w trakcie symulacji, co le-
piej odpowiada rzeczywistym warunkom obciazen w jakich znajduje sie materiat.

Symulacje RTS z wykorzystaniem metody elementéw skonczonych, przy
zalozeniu izotropii faz sktadowych, zostaly przeprowadzone takze dla kompozy-
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téw weglikowych. Grabowski i in. [179, | rozpatrywali zalezno$é pomiedzy
mikrostruktura a rozkladem naprezen w kompozytach SiC-TiB, otrzymanych
roznymi metodami syntezy w szerokim zakresie udziatu objeto$ciowego wtra-
cent borkowych. Obrazy powierzchni przekrojow rozpatrywanych materiatéw,
uzyskane przy pomocy SEM, zostaly poddane jakosciowej i iloSciowej analizie
mikrostruktury, a nastepnie postuzyly do wykonania modeli geometrycznych, na
podstawie ktérych prowadzone byly symulacje MES. Na podstawie uzyskanych
wynikéw, autorzy potwierdzili wystepowanie jako$ciowej zalezno$é pomiedzy
rozktadem naprezen cieplnych w kompozytowej osnowie a rozmiarem, ksztattem
i wzglednym rozmieszczeniem ziaren fazy wtracone;j.

Szereg opublikowanych prac, w ktorych zaktadana byta izotropia faz sktado-
wych, dotyczylta réwniez analizy rozkladu RTS w kompozytach z osnowa tlenku
glinu czy tlenku cyrkonu. Bucko i in. [189] analizowali kompozyt ZrO,-Al,O4
i, na podstawie przeprowadzonych symulacji MES opartych na modelach geo-
metrycznych odwzorowujacych rzeczywiste ksztalty wtracen, zauwazyli znaczny
wplyw krzywizny korundowego wtracenia na bezwzgledna warto$¢ naprezenia
w cyrkoniowej osnowie. Pedzich i Grabowski [270), , 377] badali takze kom-
pozyty z osnowa ZrO,y i AlyO5 zawierajace wtracenia weglika wolframu oraz
metalicznego wolframu. Opracowane przez nich modele pozwolity na wykonanie
symulacji dla badanych ukladéw i na jakosciowa analize wplywu RTS na
obserwowane w tych tworzywach umocnienie.

Zaltozenie dotyczace izotropii faz skltadowych wraz z przyjeciem dwuwymia-
rowych modeli geometrycznych istotnie zmniejsza koszt obliczeniowy. Dlatego
niektore prace, ujmujace dodatkowo zjawisko mikropekania, ktére relaksuje
czesSciowo naprezenia cieplne, wykorzystuja te zatozenia w celu skrocenia cza-
su niezbednego do przeprowadzenia obliczen. Przyktadowo, takie analizy dla
kompozytéw Aly,O3-SiC,,,, przeprowadzili Zhou i Yi [181]. Uzyskane przez
nich wyniki symulacji MES wykazaty bardzo dobrg zgodno$é¢ z przewidywa-
niami teoretycznymi dotyczacymi krytycznego rozmiaru ziaren niezbednego
do wystapienia mikrospekania (por. réwn. 1.50 [279, 280]). W analizowanych
przez nich ukladach, rozmiary nanometrycznych krystalitéw weglika krzemu
nie przekraczaly krytycznego rozmiaru D, i tym samym nie wywotaly zjawiska
mikropekania. W swojej pracy zwrécili oni jednak uwage na potrzebe doktad-
niejszego opisu zaréwno wiladciwosci faz —uwzgledniajacego anizotropie, jak
i geometrii — poprzez tréjwymiarowe odwzorowanie ziaren w polikrysztale.

Czesciowe wlaczenie anizotropii do opisu wlasciwosei (przynajmniej w od-
niesieniu do wybranych faz budujacych kompozyt) mozna znalezé w pracach
Gubernat i in. [171] oraz Grabowskiego [205], dotyczacych analizy wlasciwosci
kompozytéw o osnowie SiC zawierajacych od 1 do 10 % wag. wtracenn w po-
staci pirografitu. Bardzo duza réznica pomiedzy wartosciami osiowych wspot-
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czynnikéw rozszerzalnoéci cieplnej dla wtracen grafitowych®®, nie pozwalata
na wykorzystanie w modelu obliczeniowym wartoéci $redniej wspotczynnika
rozszerzalnosci cieplnej i traktowania tej fazy jako izotropowej. Przyjmujac
dwuwymiarowg geometrie modelu, autorzy analizowali kolejno rézne orientacje
grafitowych wtracen. Pozwolitlo to na okreslenie rozktadu RTS w weglikowej
osnowie pomiedzy grafitowymi wtraceniami i umozliwito wyjasnienie mechani-
zmu tworzenia mikrospekan, widocznych na obrazach wykonanych przy pomocy
transmisyjnej mikroskopii elektronowej (TEM).

W przypadku materiatéw wielofazowych, ktoérych jedna z faz jest faza
amorficzna, przyjecie w symulacjach RTS zatozenia o izotropii wlasciwosci
termomechanicznych jest w pelni uzasadnione — pod warunkiem, ze sktad tej
fazy nie zmienia si¢ znaczaco. Przyktadem takiego tworzywa moze by¢ -SigNy
spiekany w obecnoéci fazy tlenkowej, ktora otacza wydluzone ziarna azotkowe,
a przy wiekszym udziale objetoSciowym, tworzy ciagta osnowe. W modelach
numerycznych uwzgledniajacych trojwymiarowa geometrie tworzywa, anizotro-
powa faza azotkowa (o strukturze heksagonalnej) charakteryzowana jest zwykle
odpowiednimi stalymi sprezystosci i osiowymi wspoétczynnikami rozszerzalnosci
cieplnej, a fazie tlenkowej przypisywane sa wladciwosci izotropowe. Przyktadem
prac, w ktérych zastosowano taki opis faz, moze by¢ monografia Wipplera [183],
w ktorej przedstawil on algorytm pozwalajacy na trojwymiarowa rekonstrukcje
mikrostruktury azotku krzemu oraz przeprowadzil szereg symulacji pozwa-
lajacych na wyznaczenie rozktadu RTS jak réwniez na analize pekania tego
materiatu. Zagadnieniem rozktadu resztkowych naprezen cieplnych w 3-SigNy
zajmowali sie réwniez Othmani i in. [180]. Ich model skonstruowany zostat
w oparciu o dane do$wiadczalne uzyskane technika FIB-SEM (zob. p. 2.5.2). Na
podstawie przeprowadzonych analiz, potwierdzili oni ogélne wnioski Wipplera,
dotyczace podatnosci fazy amorficznej na mikropekanie wynikajace z duzej
koncentracji naprezen w tej fazie. Dodatkowo zauwazyli, ze fluktuacje naprezen
cieplnych w ziarnach SizN, maleja wraz ze wzrostem rozmiaru ziaren. Podobne
rezultaty symulacji uzyskali réwniez Dubiel i in. [181], analizujac rozklad RTS
w materiale sktadajacym si¢ z krystalitow 3-SigN, o zréznicowanym rozmiarze,
otoczonych z faza tlenkowa. W pracy tej przeanalizowane zostaty dodatkowo
kompozyty SizsN,-TiN oraz SigN,-SiC. Trojwymiarowe modele geometryczne,
odwzorowujace mikrostrukture rozpatrywanych tworzyw, uzyskano metoda
przypadkowego ciasnego upakowania (RCP). Wyniki symulacji zostaly skonfron-
towane z wartosciami RTS uzyskanymi na podstawie pomiaréw XRD. Pozwolito
to na szczegdlowy opis rozktadu przestrzennego RTS w analizowanych mate-

38 W kierunku prostopadlym do warstw grafitowych (zgodnie z osig krystalograficzng c)
Srednia warto$¢ wspoélczynnika rozszerzalnosci cieplnej w zakresie pomiedzy temperatura
spiekania a temperatura pokojowa wynosi 20-28 - 10" K™!, a w kierunku réwnolegltym do
plaszczyzn (zgodnie z osig a) 0-1- 107 K~ [482].
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riatach azotkowych i wskazanie Zrédet rozbieznosci pomiedzy wykorzystanymi
metodami badawczymi.

Symulacje procesu powstawania resztkowych naprezen cieplnych w jednofazo-
wych polikrysztatach ceramicznych wymagaja zastosowania precyzyjnego opisu
wiasciwoéci termomechanicznych na poziomie pojedynczych krystalitéw. Opis
taki powinien uwzgledniaé¢ symetrie krystalitow i wynikajaca z niej anizotropie,
jak réwniez orientacje przestrzenna osi krystalograficznych wzgledem gléwnego
ukladu odniesienia zwiazanego z calym rozpatrywanym cialem (prébka). Wsréd
pierwszych prac dotyczacych materiatéw ceramicznych, w ktérych uwzglednione
zostaly wymienione czynniki, mozna wyrézni¢ prace Zimmermanna i in. [281]
oraz Vedula i in. [282]. Analizowali oni rozklad RTS w polikrystalicznym
a-AlyO5. Dwuwymiarowe modele geometryczne zostaly uzyskane przez nich
roznymi metodami. Zimmermann i in. postuzyli sie syntetycznymi mikrostruk-
turami wygenerowanymi przy pomocy metody Monte Carlo (zob. p. 2.6.3),
natomiast Vedula i in. oparli si¢ na rzeczywistych obrazach mikrostruktury,
wykorzystujac w tym celu SEM wyposazony w detektor EBSD, ktéry pozwolit
zebraé informacje o orientacji krystalitéw obecnych na obrazie. Wyniki symulacji
przeprowadzonych przez obydwie grupy badawcze, metoda elementéw skoriczo-
nych przy zalozeniu chlodzenia o AT = —1500 °C, byly zblizone i wskazywaly
na szeroki rozklad wartosci naprezen cieplnych. Szczegélnie duza fluktuacja
wartosci naprezen obserwowana byla w granicach miedzyziarnowych. Wynikalo
to z anizotropii wlasciwosci krystalitéw, ktéra w polaczeniu z ich przypadkowa
orientacja, prowadzila do lokalnego niedopasowania wlasciwosci termomecha-
nicznych, powodujacego powstawanie naprezenia podczas chlodzenia.

Naprezenia cieplne w polikrystalicznym tlenku glinu (a-Al,O3) analizowali
réwniez Niezgoda i in. [184]. W wykorzystanych przez nich tréjwymiarowych mo-
delach geometrycznych, ksztalt krystalitéw zostal przyblizony prostymi brytami
przestrzennymi (czternasto$cianami Kelvina, szeScianami oraz osiemnastoscia-
nami), a do opisu wlasciwosci materiatu przyjeli oni ortotropie rozszerzalnosci
cieplnej i izotropie sprezystosci. Poréwnanie wynikow symulacji, przeprowadzo-
nych dla réznych ksztaltéw krystalitow, pozwolito im wykazaé, ze szczegdlnie
efektywnymi koncentratorami naprezen sa krawedzie i naroza ziaren. Taka
obserwacja byta w pelni zgodna z wcze$niejszymi pracami z zakresu mikrome-
chaniki, jak rowniez wieloma danymi do$wiadczalnymi, ale wyraznie wskazywata
potrzebe dokladniejszego opisu morfologii krystalitéw stosowanego w modelach
numerycznych. Niezgoda i in. przeprowadzili réwniez iloSciowa analize rozktadu
naprezen, w ktérej zastosowali metody statystyczne analogiczne do metod
uzywanych tradycyjnie do analizy wynikéw eksperymentalnych. Pozwolito to
miedzy innymi zauwazy¢ istotny wplyw warunkéw brzegowych na uzyskiwane
numerycznie wartosci naprezen cieplnych.

Kolejnym przyktadem analizy rozktadu RTS w jednofazowych polikryszta-
tach ceramicznych, przeprowadzonej metoda elementéw skoniczonych, moze by¢
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praca Berdin i in. [185]. Autorzy rozpatrywali dwie odmiany polimorficzne tlenku
cyrkonu: jednosko$na a-ZrO, i tetragonalng 3-ZrO,. Syntetyczna mikrostruktura
polikrysztaléw, wykorzystana w tréjwymiarowym modelu geometrycznym, zosta-
ta uzyskana metoda teselacji Voronoia, a wlasciwosci termomechaniczne przyjete
w obliczeniach MES, uwzgledniaty anizotropie krystalitéw. Uzyskane wyniki
symulacji, wskazaly istotne réznice w wartosciach i rozktadzie RTS, wystepujace
pomiedzy badanymi materiatami. Wyraznie szerszy rozrzut wartosci naprezen
obecny byt w jednoskosnym o-ZrO,. W materiale tym, réznice pomiedzy kry-
stalitami w warto$ciach naprezenn maksymalnych obecnych wewnatrz ziaren,
siegaly az 30% w zaleznosci od orientacji wzgledem sasiednich krystalitow.
Wyniki te potwierdzity zatem istotny wplyw anizotropii na naprezenia cieplne
w jednofazowych materiatach polikrystalicznych.

Doktadny opis wlasciwosci termomechanicznych faz uwzgledniajacy anizotro-
pie oraz orientacje wzgledna poszczegdlnych krystalitow, jest rowniez stosowany
w przypadku wielofazowych polikrysztatow ceramicznych. Przyktadem moze by¢
tutaj praca Grabowskiego i Pedzicha [283, | dotyczaca kompozytu SiC-TiB,.
W pracy tej autorzy rozpatrywali wplyw ksztaltu ziaren oraz anizotropii na
rozktad resztkowych naprezen cieplnych. Do symulacji MES wykorzystali oni
dwuwymiarowe modele geometryczne oparte na obrazach mikrostruktury oraz
modele uzyskane poprzez czedciowa modyfikacje geometrii, polegajaca na podzia-
le wydtuzonych krystalitow SiC, tak aby uzyskaé izometryczne ksztalty ziaren
osnowy. W przeprowadzonych analizach numerycznych autorzy wykorzystywali
zaréwno pelny opis wlasciwosci, opierajacy si¢ na wartosciach wspélczynnikow
sztywnosci (Cy,g) oraz osiowych wspétczynnikach rozszerzalnosci cieplnej (o
i ), jak i na obliczonych na ich podstawie warto$ciach $rednich, ktére zastoso-
wali w analizach opartych na zalozeniu izotropii wlasciwosci faz sktadowych.
Uzyskane przez nich wyniki symulacji uwidocznilty silng zaleznos¢ miedzy ani-
zotropia wladciwosci termomechanicznych faz a wartosciami i rozkladem RTS
oraz mniej istotne réznice wynikajace z geometrii krystalitow.

Dwuwymiarowy model numeryczny oparty na rzeczywistej mikrostrukturze
zostal wykorzystany rowniez we wspomnianej juz monografii Niezgody i in.
[181]. Na podstawie obrazéw powierzchni przekrojéw kompozytu Al,O3-ZrO,,
zawierajacego 30 %-obj. tetragonalnego tlenku cyrkonu stabilizowanego tlen-
kiem itru (3Y-TZP), autorzy przygotowali modele geometryczne, w ktorych
poszczegdlne krystality posiadaly losowo zorientowane osie krystalograficzne.
Zastosowanie skorygowanych wartosci wspélczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej
dla wybranych ziaren 3Y-TZP pozwolito autorom symulowa¢ obok zjawiska
resztkowych naprezen cieplnych, przemiane martenzytyczna, do ktérej moze
dochodzi¢ w rozpatrywanym kompozycie.

Opublikowane w ostatnich latach prace, dotyczace kompozytéw z uktadu
Al,O5—7r0,, coraz czesciej ujmuja opis wlasciwosci granic miedzyziarnowych.
Zwykle stosowany jest w tym celu model strefy kohezyjnej, pozwalajacy uwzgled-
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ni¢ relaksacje naprezen poprzez tworzenie mikrospekan (zob. p. 1.3.5). Przy-
ktadowo, analize rozktadu resztkowych naprezen cieplnych z zastosowaniem
CZM przeprowadzili Kim i in. [186]. Dwuwymiarowy model geometryczny,
przygotowany na podstawie obrazdéw mikrostruktury, postuzy! do symulacji
numerycznych dla kompozytu AlyO3-ZrO, zawierajacego 10 %-obj. wtracen
cyrkoniowych. Przedstawiony przez autoréw model pozwolil im na przesle-
dzenie procesu powstawania mikrospekan, wywotanych obecnoscia RTS oraz
obciazeniami cyklicznych, symulujacymi procesy zmeczeniowe w analizowanym
polikrysztale.

Przedstawione w tej czesci prace, wykorzystujace metode elementéw skon-
czonych do okreélania rozkladu resztkowych naprezen cieplnych w tworzywach
ceramicznych, stanowia tylko niewielki ulamek badan, ktore zostaly zrealizowane
w tym zakresie. Niektoére z zasygnalizowanych rozwiazan, zostang jeszcze opisane
szerzej w rozdziale 4, jednak zawarte tutaj przyktady i tak moga by¢ jedynie
ilustracja wybranych metod stuzacych do analizy rozpatrywanego zjawiska.
Warto jednak zauwazy¢, ze aktualnie stosowane modele numeryczne osiggnety
juz poziom zaawansowania pozwalajacy na uzyskiwane wynikéw symulacji zbiez-
nych z danymi do$wiadczalnymi. Mozliwosé obnizania i kontrolowania btedu, na
przyktad poprzez selektywne zageszczanie siatek w metodzie elementéw skonczo-
nych czy stopniowe zwiekszanie rozmiaru analizowanych obszaréw, prowadzi do
uzyskania duzej doktadnoéci analiz. Niezalezne badania prowadzone metodami
przyblizonymi (MES i metodami pokrewnymi), coraz czesciej okreslane sa wiec
mianem eksperymentéw numerycznych. Ponadto btedy pomiarowe, wynikajace
z koniecznosci przygotowania probek do badan do$wiadczalnych nie zakldcaja
wynikéw analiz numerycznych ale moga zostaé¢ celowo w nich uwzglednione.
Dlatego metody przyblizone powszechnie stosowane sa na etapie kalibracji
oraz weryfikacji metod doswiadczalnych stuzacych do wyznaczania naprezen
resztkowych takich jak: FIB-SEM, DIC [352, , , 188], metod opartych na
efekcie Ramana [113, 4189], metod dyfrakcyjnych [352, 108, 490] oraz HD [170].

1.4.4. Wplyw resztkowych naprezen cieplnych na wlasciwosci
polikrystalicznych tworzyw ceramicznych

Intensywny rozwdj metod pozwalajacych na wyznaczanie wartosci naprezen
resztkowych ma swoje zrédlo nie tylko w aspekcie czysto poznawczym, ale
przede wszystkim jest zwiazany z istotnym wplywem tych naprezen na witasci-
wosci makroskopowe materialéw, a tym samym na koncowe cechy uzytkowe
wyrobow — czesci i wspélpracujacych ze soba elementéw maszyn. W tworzywach
ceramicznych, jak to juz wczesniej bylo podkreslane, decydujace znaczenie
maja naprezenia resztkowe powstajace podczas chlodzenia materiatu po pro-
cesie syntezy —resztkowe naprezenia cieplne. Ich obecnosé i rola, byta réwniez
zaznaczana w poprzednich podrozdziatach, podczas omawiania wybranych
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wlasdciwosci polikrystalicznych tworzyw ceramicznych i ich zwiazkéw z cechami
mikrostruktury. Dlatego tutaj zostang zebrane i szerzej omoéwione najwazniejsze
efekty wynikajace z obecnosci RTS, ktore wplywaja na kluczowe dla ceramiki,
wlasciwosci mechaniczne: wytrzymalto$é i odpornosé na pekanie. Warto réwniez
zauwazy¢, ze obecno$é¢ resztkowych naprezen w polikrysztatach ceramicznych
jest permanentng cechg tych tworzyw. O ile wiele cech mikrostruktury, takich
jak rozmiar, ksztalt ziaren czy porowatosé¢, jesteSmy juz w stanie kontrolowaé
i Swiadomie ksztaltowaé, to niedopasowanie wlasciwosci termosprezystych wy-
stepujace pomiedzy sasiadujacymi krystalitami i bedace bezposrednia przyczyna
powstawania RT'S, jest Scisle zwigzane ze sktadem fazowym tworzywa. Dlatego
ich obecnos¢ jest nieunikniona i musi by¢ uwzgledniana na etapie projektowania
i optymalizacji wlasciwosci polikrystalicznych materiatéw ceramicznych.

Najlepiej widocznym efektem, wynikajacym z obecnosci RTS, jest spon-
taniczne mikropekanie. Zjawisko to, w granicznej formie, moze prowadzi¢ do
powstawania makroskopowych spekan, utraty spoistosci materiatu, a niekiedy
wrecz uniemozliwiaé uzyskanie litego tworzywa [217, —195]. Najczesciej
jednak, skumulowane w materiale naprezenia resztkowe nie wywotujg w nim
az tak ewidentnych zmian i ich obecnos$¢ ujawnia sie dopiero w momencie
przylozenia zewnetrznego obciazenia.

Jeden z pierwszych modeli analitycznych, opisujacych zjawisko mikropekania,
zostal opracowany przez Davidge’a i Greena [196]. Zauwazyli oni, ze podczas
chlodzenia materialu, magazynowana w nim energia odksztalcen sprezystych
(Ue), zalezy od objetosci wtracen (por. réwn. 1.62). Dodatkowo, w analizowa-
nych przez nich kompozytach, dla ktérych rozszerzalnosé cieplna osnowy byta
mniejsza od rozszerzalno$ci cieplnej kulistych wtracen (a, < ), powstajace
mikrospekania ukladatly sie centrycznie, tworzac pdlsferyczne szczeliny przy
granicy miedzyfazowej (rys. 1.22a). Na tej podstawie, energie potrzebna na
utworzenie nowych powierzchni (mikropeknieé) Us, powiazali z promieniem
kulistych wtracen R, przyjmujac, ze Uy = 2Avy = 4nR?y. Nastepnie, korzystajac
z tak okreslonych sktadowych energii U, i U; oraz warunku energetycznego:
U, > U, ktory musi zostaé spelniony aby mogly powstawaé¢ nowe powierzchnie,
Davidge i Green wyznaczyli krytyczna warto$¢ promienia wtracenia R., powyzej
ktorej moze zachodzi¢ proces mikropekania [196]:

87
Re > , (1.83)
? 1—|—I/0+2(1—2Vw)

E, Ey

przy czym p jest tutaj ci$nieniem réwnowaznym naprezeniu radialnemu o,
wyznaczonemu na podstawie réwnania Selsinga (1.62).

Na podstawie warunku energetycznego U, > Uy, koniecznego (lecz niewy-
starczajacego) do wystapienia zjawiska mikropekania powstalo szereg modeli
analitycznych [279, , , , —501]. Wspomniany juz wezes$niej model
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Rysunek 1.22. Spontaniczne mikropekanie wywotane resztkowymi naprezeniami ciepl-
nymi: (a) spekania styczne mogace powstawaé w kompozytach ziarnistych, gdy a, < ay
(na podst. Grabowski [203]); (b) spekania radialne, gdy a, > ay, (na podst. Grabowski
[203]); (c¢) spekania mogace pojawiaé sie w materiale polikrystalicznym, wynikajace
z anizotropii wlaéciwosci termomechanicznych krystalitéw, strzalki ilustruja odksztal-
cenie wywotane chtodzeniem, pogrubione kreski na granicach migdzy krystalitami

oznaczaja miejsca, w ktérych moga tworzy¢ sie mikropekniecia (na podst. Evans [197])
Clevelanda i Bradta [279] (zob. réwn. 1.50) oraz jego analiza przeprowadzona
przez Evansa i Faber [280], pozwolily na wyznaczenie granicznych wartosci $red-

nic krystalitow w jednofazowych polikrysztatach ceramicznych, przy ktérych
dochodzi¢ moze do spontanicznego lub wymuszonego przez propagujaca szczeline
mikropekania®’. Opisane w literaturze rozwigzania, dotycza réwniez szerokiej
gammy materiatéw kompozytowych o réznych relacjach miedzy rozszerzalnoscia
cieplng faz sktadowych oraz szybkoSciami uwalniania energii dla ziaren G,
i granic migedzyziarnowych Gy, Krytyczng warto$¢ érednicy wtracenia D, przy
ktérej dochodzi do spontanicznego mikropekania w kompozycie ziarnistym,
wyznaczyli Liu i Winn [4168]. Poslugujac sie przedstawionym juz wczesniej
modelem (1.80) oraz energetycznym warunkiem pekania, ustalili, ze [168]:

*

6y

D, > (1.84)

202 n o2 (1—2uy)?"
Eo Ey

[(F?+2F7) — 2uoFy (2F, + Fy)]

W réwnaniu tym v* oznacza efektywna energie powierzchniowa osnowy (v* ~
1J/m?), o odpowiada wartoéci naprezenia wyznaczonego z réwnania (1.80),
a F,. i Fp sa odpowiednio radialnym i stycznym wspdtczynnikiem zaleznym od
udzialu objetosciowego wtracen, ktére moga zostaé obliczone analitycznie lub
wyznaczone eksperymentalnie dla analizowanego kompozytu.

39 Spontaniczne mikropekanie jednofazowych polikrysztatéw ceramicznych, obserwowane
jest jedynie w materialach wykazujacych anizotropie rozszerzalnosci cieplnej krystalitéw.
Zjawisko to nie wystepuje w materiatach o strukturze regularnej.
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Warto réwniez zaznaczy¢, ze wartosci D, wyznaczane moga by¢ takze meto-
dami numerycznymi [267, , ]. Takie podejscie pozwala na zwiekszenie
zlozono$ci rozpatrywanej geometrii, lepsze odwzorowanie mikrostruktury i tym
samym na bardziej realistyczny opis zjawiska mikropekania.

Whiosek ptynacy z analizy wynikéw prac teoretycznych, znajdujacych po-
twierdzenie w eksperymentach prowadzonych dla polikrystalicznych tworzyw
ceramicznych, dotyczy mozliwoéci ograniczenia spontanicznego mikropekania
poprzez zmniejszenie rozmiaru krystalitéw. Okazuje sie bowiem, ze bardzo
duze wartosci resztkowych naprezen cieplnych, lokalnie mogace przekraczac
makroskopowa wytrzymatos¢ materialu, nie musza prowadzi¢ do spontanicznego
rozwoju mikrospekan, szczegdlnie w przypadku materialéw kompozytowych,
w ktérych wraz ze wzrostem udzialu objetoSciowego fazy wtraconej roénie
wartos¢ D, [18, 161, 374, 168]. Zmniejszenie zatem rozmiaru krystalitéw ponizej
wartosci krytycznej, moze prowadzi¢ do kumulacji RTS, ktore zostana zrelakso-
wane dopiero w strefie procesowej —w poblizu propagujacej szczeliny. Taki stan
naprezen moze zwiekszy¢ odpornoéé¢ na pekanie, nie wplywajac istotnie na wy-
trzymalo$é tworzywa. Ilustracja moga by¢ tutaj prace Evansa i Faber [280, ]
czy Hutchinsona [503], w ktérych zostala zawarta szczegblowa analiza wplywu
spontanicznego oraz wymuszonego mikropekania na odpornosé na pekanie.

Podwyzszenie oporu stawianego przez material na rozprzestrzenianie sie
pekniecia (R™/R), wynikajace z tworzenia sie siatki mikrospekan w poblizu
wierzchotka propagujacej szczeliny, mozna wyrazié jako [90]:

R™ 20" Vie™ ¥

7= 1+ o (1.85)
przy czym: Q™ jest wspoélczynnikiem ksztattu strefy, w ktorej zachodzi mikrope-
kanie, V; to udzial objetosciowy krystalitéw mogacych ulegaé¢ pekaniu (Vi =~ 1),
e™ wyraza lokalne odksztalcenie cieplne (6™ =~ 12AaAT [279]), E* jest efektyw-
nym modulem sprezystosci, a o' to krytyczna wartos¢ naprezenia powodujacego
mikropekanie.

Zgodnie z powyzszym réwnaniem (1.85), wzrost oporu stawianego przez
material w trakcie pekania, wynikajacy z tworzenia strefy, w ktérej generowane
sa mikrospekania, jest tym wiekszy im mniejsza jest wartos¢ o. Wazrostu
tego mozna zatem oczekiwaé, az do granicy spontanicznego mikropekania, gdy
o — 0. Laczac to z odpornoscia na pekanie, mozna stwierdzi¢, ze w polikrysz-
tatach o drobnoziarnistej mikrostrukturze, gdy przekroczony zostanie minimalny
rozmiar ziaren niezbedny do wystapienia (wymuszonego) mikropekania D,y
(1.50) nalezy spodziewaé sie umocnienia materialu. Umocnienie to bedzie rosto
wraz ze wzrostem rozmiaru krystalitéw. Gdy rozmiary krystalitéw przekro-
cza D., spontanicznie pojawiajace sie w materiale mikrospekania, spowoduja
stopniowe obnizanie odpornosci na pekanie [13, , |. Opisana zaleznosé
miedzy odpornoécig na pekanie a rozmiarem krystalitow zostata przedstawiona
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Rysunek 1.23. Zmiany odporno$ci na pekanie (K.) wywolane mikropekaniem w zalez-
nosci od rozmiaru krystalitéw (na podst. Evans i Faber [502])

na rysunku 1.23. Nalezy jednak zauwazy¢, ze obecno$¢ resztkowych naprezen
cieplnych w materiale nie jest konieczna do wystapienia w nim mikropekania,
ktore jest rowniez obserwowane w polikrysztatach o strukturze regularnej.

Opisane zjawisko mikropekania wplywa takze na szereg innych witasciwosci.
Powstajace podczas chlodzenia mikropekniecia koncentruja naprezenia i roz-
rastajac sie, moga osiggaé rozmiar wad krytycznych. Obniza to wytrzymalosé
oraz niezawodnos$¢ materiatu (skraca sredni czas uplywajacy do wystapienia
uszkodzenia), szczegdlnie w przypadku dlugotrwalych obciazen statycznych
albo obciazen cyklicznych (zob. p. 1.2.2) [504, ].

Czesciowa relaksacja naprezen poprzez mikropekanie, powoduje rowniez
obnizenie energii sprezystej skumulowanej w materiale i, podobnie jak poro-
watosé, zmniejsza wzgledna wartosé¢ modutu sprezystosci (E, = E/Ey, por.
p. 1.3.4). Dla polikrystalicznych tworzyw ceramicznych, obnizenie wartosci F,
mozna bezposrednio powigzaé z udzialem objetosciowym materiatu, w ktérym
wystepuja mikrospekania Vi,p, zaleznoscig sformutowang przez Salganika [500]:

1

Ep=——
T+ AV

(1.86)

w ktérej A jest wspdlezynnikiem obliczonym na podstawie liczby Poissona (1)
niespekanego materiatu [506]:

4 16 (10 — 31p) (1 — yg)_
45 (2 — vp)

Dla wartoéci vy z zakresu od 0 do 0,5, wspdlczynnik A przyjmuje wartosci
odpowiednio od 1,78 do 1,51. Oszacowany na tej podstawie efekt, wywotany
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Naprezenie

Odksztalcenie

Rysunek 1.24. Stopniowe zmniejszanie nachylenia krzywej naprezenie —odksztalcenie
wywolane powstawaniem mikrospekai (na podst. Meyers, Chawla [56])

obecnoécig mikrospekan mogacych tworzy¢ sie w trakcie obciazania, jest zatem
istotny, poniewaz juz przy wartosci Vi,p = 0,1 redukuje wartos¢ modutu Younga
o ~15%. Zjawisko to mozna zaobserwowaé na przyklad podczas statycznej
préby rozciagania, jako stopniows zmiane nachylenia krzywej naprezenie —od-
ksztalcenie [56, 507, 508] (rys. 1.24).

Jednak w wielu polikrystalicznych tworzywach ceramicznych, warunek two-
rzenia mikrospekan nie zostaje osiggniety. Drobnoziarnista mikrostruktura,
stosunkowo duza energia pekania ziaren i granic miedzyziarnowych, niewielka
anizotropia rozszerzalnosci cieplnej krystalitow albo, w przypadku materialéow
wielofazowych, zblizone wtasciwosci termomechaniczne faz, sprawiaja, ze zjawi-
sko mikropekania praktycznie nie wystepuje. Pomimo tego lokalne fluktuacje
resztkowych naprezen cieplnych moga nadal, w trakcie pekania, stanowi¢ barie-
re dla propagujacych szczelin, ktére rozprzestrzeniaja sie w materiale zgodnie
z warunkiem minimum energii.

Zwiazek pomiedzy rozktadem RTS a kierunkiem propagacji szczelin zostat
jakoSciowo opisany we wczeéniej cytowanej juz pracy Davidge’a i Greena [196].
Zwrécili oni uwaga, ze w kompozytach ziarnistych, w ktérych wtracenia posiada-
ja wieksza rozszerzalnosé cieplna niz osnowa (ay, > ), wystepujace w osnowie
naprezenia, ktorych sktadowa styczna do powierzchni wtracen jest rozcigga-
jaca (op > 0), powoduja, ze szczeliny beda odchylane od czastek (rys. 1.25a).
W przypadku odwrotnym, gdy rozszerzalnos¢ cieplna wtracen jest mniejsza niz
osnowy (o < ), skladowa radialna jest rozciagajaca (o, > 0), co sprawia, ze
propagujace szczeliny beda kierowane wprost w kierunku czastek (rys. 1.25b).

Fluktuacje resztkowych naprezen cieplnych istotnie wpltywaja wiec na kie-
runek rozprzestrzeniania sie peknie¢ i przez to, zgodnie z opisanym juz me-
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Rysunek 1.25. Oddzialywanie pola RTS z propagujaca szczeling w zaleznosci od
wzglednej rozszerzalnosci cieplnej wtracen i osnowy: (a) odchylanie szczeliny wokét
wtracenia, w przypadku gdy oy > a,; (b) kierowanie szczeliny w kierunku wtracenia
jesli ay, < ap; Na rysunkach oznaczone zostaty alternatywne Sciezki rozwoju pekniecia
w zaleznosci od energii pekania granic miedzyfazowych: oznaczone I, gdy energia
ta jest duza i pekanie przebiega wskrosziarnowo i II, gdy mata i dominuje pekanie
miedzyziarnowe (na podst. Wei, Becher [509], Grabowski [203])

r

chanizmem odchylania (1.34), podnosza odpornos$¢ na pekanie. Jednak samo
zwiekszanie dtugosci szczelin poprzez meandrowanie, prowadzace do wzrostu
pola powierzchni spekan rozpraszajacych energie, nie jest jedynym efektem, ktéry
nalezy uwzglednia¢ przy analizie wptywu RTS na pekanie. Obecne w materiale
naprezenia cieplne moga réwniez zmienic¢ charakter pekania ze wskrosziarnowe-
go na miedzyziarnowy i odwrotnie. W efekcie moze to prowadzi¢ réwniez do
niekorzystnych zmian, wynikajacych z ostabienia granic miedzyziarnowych lub
wtracen poprzez obnizenie wartosci lokalnych, krytycznych szybkosci uwalniania
energii (G.). Zjawiska te zaleza jednak nie tylko od wlasciwosci termomechanicz-
nych faz i granic miedzyziarnowych, ale réwniez od ksztaltu, rozmiaru i wzglednej
konfiguracji krystalitow. Dlatego wplyw ten analizowany jest zwykle metodami
numerycznymi w oparciu o modelowe albo rzeczywiste mikrostruktury [334,

, 343, 470, 481, 484, 510-515].

Kolejnym efektem wystepujacym podczas pekania, wynikajacym z obecnosci
resztkowych naprezen cieplnych, jest zaciskanie lub rozwieranie propagujacych
w materiale szczelin (rys. 1.26). Rozpatrujac fluktuacje naprezen resztkowych
w mikroskali o'l (okrelanych wczeéniej jako naprezenia typu II), wynikajacych
z niedopasowania wlasciwosci termomechanicznych sasiadujacych krystalitéw,
mozna zauwazy¢, ze fluktuacje te prowadza do wystepowania obszaréw, w kté-
rych naprezenia resztkowe przyjmuja wartosci dodatnie (naprezenia rozciagajace)
i obszaréw o ujemnych wartosciach naprezen (naprezenia $ciskajace). Zgodnie
z podanym wczeséniej warunkiem réwnowagi mechanicznej (1.56), naprezenia
te, w odpowiednio duzym obszarze, obejmujacym swoim zasiegiem populacje
wielu krystalitéw, rownowazg sie, jednak lokalnie moga istotnie wplynaé na
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pole naprezen przy wierzcholtku propagujacej szczeliny. Jesli front pekniecia
znajdzie si¢ w strefie, w ktérej dominuja Sciskajace RTS, to dalszy jego rozwdj
bedzie utrudniony. Szczelina bedzie zaciskana przez RTS, co w granicznym
przypadku moze prowadzi¢ do caltkowitego wyhamowania procesu pekania.
7 drugiej strony, gdy propagacja peknie¢ przebiega przez obszary, w ktérych
RTS wywoluja rozcigganie, to dochodzi wtedy do sprzezenia pomiedzy na-
prezeniami, ktére napedza rozwoju szczeliny i w efekcie moze prowadzi¢ do
wystapienia katastrofalnego pekania.

Tlosciowy opis wplywu pola resztkowych naprezen cieplnych na pekanie
w ceramicznych kompozytach ziarnistych zostal przedstawiony przez Taya
i in. [1410]. Rozpatrujac kompozyt SiC-TiB,y, w ktérym weglikowa osnowa ma
mniejsza rozszerzalno$é cieplna od borkowych wtracen (a, < ay), Taya i in.
przyjeli, ze propagujaca w poblizu wtracen szczelina, bedzie odchylana zgodnie
z mechanizmem opisanym przez Wei i Bechera [509], jednak w obszarze miedzy
wtraceniami (A — d), wierzcholek pekniecia bedzie poddawany dzialaniu lokal-
nego pola RTS o charakterze Sciskajacym, naktadajacego sie z polem naprezen
wywolanym zewnetrznym obciazeniem (rys. 1.26). Wartos¢ naprezenia normal-
nego do powierzchni szczeliny, wywolujacego jej zaciskanie, zostala przyblizona
$rednim resztkowym naprezeniem cieplnym w osnowie (o), (1.64). Przyjmujac
dodatkowo, ze fluktuacje pola RTS sa w analizowanym kompozycie periodycz-
ne, wzrost odpornosci na pekanie wyrazili réwnaniem wyprowadzonym przez
Cutlera i Virkara [516], jako zmiane krytycznego wspélczynnika intensywnosci
naprezen dana wyrazeniem [110, 516]:

AKi. = —2(0) 2 =d), (1.87)

T

Réwnanie to moze by¢ stosowane zaréwno do uktadéw, w ktérych a, < ay
(jak w kompozycie SiC-TiBs), ale réwniez do szacowania obnizenia odpornosci
na pekanie w kompozytach ziarnistych zawierajacych wtracenia o mniejszej
rozszerzalnosci cieplnej niz osnowa. Obliczone w ten sposdb wartodci zmian
Ki., wskazuja na znaczacy udzial mechanizmu opartego na efekcie zaciska-
nia w calkowitym umocnieniu. Zjawisko to zostalo potwierdzone dla wielu
ceramicznych materialéw kompozytowych o osnowach weglikowych [110, )

|, borkowych [116, , , ], tlenkowych [520-523] i dla materialéw
szklo-ceramicznych [119]. Analiza modelu Taya i in. wskazuje réwniez, ze przy
stalym udziale objetosciowym wtracen, wzrost umocnienia mozna osiggnaé
poprzez zwiekszenie rozmiaru czastek. Powoduje to wzrost sredniej odlegtosci
miedzy najblizszymi wtraceniami (A) i tym samym zwigksza obszar w ktérym
moze zachodzi¢ mechanizm zaciskania [524]. Nalezy jednak zaznaczy¢, ze ocze-
kiwane umocnienie, wywolane wzrostem rozmiaru wtracen, moze niekorzystnie
wplynaé¢ na wytrzymalosé, ktora na ogot maleje wraz ze wzrostem rozmiaru
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Rysunek 1.26. Zaciskanie propagujacej w kompozycie ziarnistym szczeliny, wynikajace
ze skumulowanych w osnowie RTS: przypadek w ktérym a, < ay np. kompozyt
SiC-TiB, (na podst. Taya i in. [140])

ziaren (por. rozdz. 1.3.2). Prowadzona ta droga optymalizacja wlasciwosci
tworzywa, wiaze sie wiec zwykle z kompromisem pomiedzy odpornoscig na
pekanie a wytrzymaloscia.

Bardziej precyzyjny opis wplywu resztkowych naprezen cieplnych na pro-
pagacje szczelin, musi jednak ujmowaé parametry morfologiczne i topologicz-
ne krystalitéw (ksztalt, rozmiar, orientacje i wzajemne rozmieszczenie), ktore
w kompozytach ziarnistych wykazuja znaczng zmiennos¢. Dlatego analizy takie
prowadzone sg metodami przyblizonymi w oparciu o syntetyczne badz rzeczy-
wiste mikrostruktury. Ilustracja moga by¢ tutaj analizy poréwnawcze przepro-
wadzone przez Grabowskiego i in. [173, , | dla kompozytéw SiC-TiB,
i AIN-TiB,. Symulacje MES, przeprowadzone na dwuwymiarowych modelach
opartych na rzeczywistych mikrostrukturach, pozwolity ustali¢, ze oprécz réznic
w maksymalnych wartoéciach naprezen cieplnych wystepujacych miedzy kompo-
zytami, a wynikajacych bezposrednio z niedopasowania rozszerzalnosci cieplnej
faz sktadowych, dochodzi réwniez do zréznicowania w rozkladzie przestrzennym
RTS. Wieksze niedopasowanie wlasciwosci termomechanicznych wystepujace
w kompozycie SiC-TiB4, powoduje tworzenie silnie naprezonych, rozlegtych stref
w weglikowej osnowie, w ktorych dominujg naprezenia $ciskajace mogace sku-
tecznie blokowac rozwéj pekniecia. Obszary takie, w osnowie azotkowej drugiego
kompozytu (AIN-TiB,), maja tylko lokalny zasieg i przez to efektywno$¢é mecha-
nizmu opierajacego si¢ na zaciskaniu propagujacych szczelin jest w nim mniejsza.
Whioski ptynace z przeprowadzonych symulacji, zostaly przez autoréw skonfron-
towane z wynikami analizy fraktograficznej i ostatecznie pozwolito to ttumaczyé
obserwowane réznice w umocnieniu wystepujace dla analizowanych kompozytdw.
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Obecno$¢ resztkowych naprezen cieplnych ma réwniez wplyw na mechanizm
mostkowania i wyciagania ziaren. Jak juz wczesniej wspomniano (zob. p. 1.3.3),
RTS nie sa konieczne do wystapienia tych mechanizméw, ale moga istotnie
poprawi¢ ich efektywnos¢é. W najprostszym ujeciu, sktadowa radialna naprezenia
cieplnego (o), normalna do powierzchni mostku, podczas wyciagania, wplywa
na naprezenie $cinajace zgodnie z réwnaniem (1.38). Korzystny efekt, w postaci
wzrostu oporu, uzyskiwany jest oczywiscie jedynie w przypadku, gdy mostek jest
w stanie naprezen Sciskajacych i dzieki temu zwieksza wytrzymaltosci granicy na
Scinanie 73. Jednak obecnosé skumulowanych w mostku naprezen nie ogranicza
sie tylko do tego efektu.

Lokalne zmiany naprezenia, wystepujace podczas rozwierania szczeliny spie-
tej mostkujacym ja ziarnem, mozna zilustrowa¢ modelem przedstawionym przez
Bennisona i Lawna [526]. Rozpatrzyli oni kolejno dwa etapy: pierwszy —w kto-
rym rozwarcie szczeliny u jest jeszcze niewielkie i dochodzi do rozwarstwienia
granicy miedzyziarnowej przy mostkujacym ziarnie (rys. 1.27a), oraz drugi — gdy
rozwarcie szczeliny jest na tyle duze (u > u4.), ze granica miedzyziarnowa zostaje
catkowicie rozdzielona i rozpoczyna si¢ proces wyciagania ziarna (rys. 1.27b).

Naprezenie wywierane na rozwierang szczeling przez mostkujace ja ziarno,
dla kolejnych etapéw, w zaleznosci od rozwarcia u, okreslone sa réwnaniami [520]:

p(u) = zod\/uT —op  gdy: 0<u<wuy, (1.88a)
p(u) = pm (1 - :) gdy: up < u < U (1.88Db)

Stosunek u/u, okresla wiec stopien rozwarcia szczeliny; jesli u = u,, mostek
przestaje spina¢ szczeline i p(u) = 0. Dodatkowo, wykorzystane w powyzszych
réwnaniach parametry skalowania pq i py, dane sa wyrazeniami [520]:

_ \2uo,Elu, /12
P = por A/ d (2d2 JI2 - 1), (1.89b)

w ktérych p jest wspolezynnikiem tarcia dla powierzchni miedzy mostkiem
a otaczajacymi go ziarnami, [ szerokoscig mostku, A dtugoscia obwodu mostku
(dla wykorzystanych w modelu mostkéw o przekroju kwadratu A = 4[), oraz
d odlegloscia migdzy mostkami.

Analiza przedstawionego przez Bennisona i Lawna [526] modelu, pozwala
zauwazy¢, ze w pierwszym etapie, kiedy front pekniecia przejdzie przez mostek,
relaksacja skumulowanych w nim naprezen $ciskajacych, pierwotnie powoduje
obnizenie wartosci naprezenia zaciskajacego szczeline (p(u)). Nastepnie, w miare
wzrostu u, pojawiajace sie w granicy rozwarstwienie, prowadzi do dalszej relaksa-
¢ji odksztatcen sprezystych i wywotuje niewielki opor zwiazany z tarciem. Opor
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Rysunek 1.27. Kolejne etapy mostkowania, na podst. modelu Bennisona i Lawna [526];

(a) rozwarstwienie granicy miedzy mostkiem a otaczajacymi go ziarnami, zachodzace

przy niewielkim rozwarciu szczeliny u < uy; (b) wyciaganie mostku, przy rozwarciu

przekraczajacym uy ; (c¢) zalezno$¢ miedzy naprezeniem p wywieranym przez mostkujace
ziarno, zaciskajacym szczeling a jej rozwarciem u

ten rosnie w miare wzrostu rozwarstwienia i osigga warto$¢ maksymalna, gdy ca-
la powierzchnia mostku zostanie oddzielona od otaczajacych go ziaren (u = u.).
Dalsze rozwieranie szczeliny (u > uy) prowadzi do stopniowego wysuwania
mostku i zmniejszania powierzchni tracej, co powoduje liniowy spadek naprezenia
zaciskajacego szczeling, az do catkowitego wyciagniecia mostku, kiedy p(u) = 0.

Przewidywane modelem Bennisona i Lawna [520], zmiany naprezenia zaciska-
jacego szczeling, zostaly przedstawione na rys. 1.27c. Powierzchnia pod krzywa
p(u), odpowiada calkowitej energii rozpraszanej w trakcie procesu mostkowania,
poprzez rozwarstwienie i wyciaganie. Dzieki temu model ten moze stuzy¢ do okre-
$lenia wielko$ci umocnienia wywotanego mechanizmem mostkowania, ale jest on
uzyteczny nie tylko z powodu mozliwoéci ilociowego opisu zjawiska. Wskazuje
rowniez, ze efekt mostkowania wystepuje zaréwno w klasycznych kompozytach
wloknistych, w ktorych powierzchnia zakotwiczenia mostkéw jest duza, ale
réwniez w kompozytach ziarnistych. Przy niewielkiej wartosci u,, ograniczonej
rozmiarem mostkujacych ziaren, decydujaca role odgrywaja resztkowe napreze-
nia cieplne. Fluktuacje tych naprezen wystepujace w kompozytach ziarnistych,
ale réwniez w jednofazowych polikrysztatach ceramicznych, moga prowadzié
do wystapienia stref, w ktérych wartosci naprezen normalnych do powierzchni
granic miedzyziarnowych sa na tyle duze (niekiedy rzedu GPa), ze nawet przy
niewielkich wymiarach mostkujacych ziaren moga one skutecznie przeciwdziatac
rozwarstwianiu i wycigganiu poprawiajac tym samym efektywno$¢ mechanizmu
mostkowania. Nalezy jednak zauwazyé¢, ze dla konkretnych materiatléw, przewi-
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dywania te musza by¢ uzupetnione o doktadna analize uwzgledniajaca opisywane
wczedniej czynniki geometryczne wynikajace z ksztaltu, orientacji i rozmieszcze-
nia ziaren (por. p. 1.3.3) oraz o analize rozkladu naprezen wewnatrz mostkéw.

Liczne pomiary i symulacje przeprowadzone metodami przyblizonymi, wska-
zuja, ze w izometrycznych ziarnach, ale rowniez w wiskerach, mogacych stanowi¢
mostki, rozklad resztkowych naprezen cieplnych nie jest jednorodny [171, ,

|. Anizotropia wladciwosci termomechanicznych krystalitéw, prowadzaca do
zlozonego stanu naprezen, sprawia wiec, ze wyniki uzyskiwane na podstawie
prostych modeli (zaréwno analitycznych jak i numerycznych) nieujmujacych
tych cech, moga prowadzi¢ do blednych wnioskéw dotyczacych mozliwosci
wystapienia (lub braku) umocnienia w polikrysztatach.

Ostatnia wtasciwodcia, ktéra zostala juz wczesniej poruszona, ale wymaga
dodatkowego komentarza, jest wytrzymalo$é. Wplyw resztkowych naprezen
cieplnych na wytrzymatoéé polikrystalicznych materialéw ceramicznych?® mozna
rozpatrywac¢ dla dwoch przypadkdéw. W pierwszym, gdy rozmiar krystalitow D
przekracza wartos¢ graniczng, przy ktorej wystepuje zjawisko spontanicznego
mikropekania (D > D.), powstajace w materiale szczeliny staja si¢ koncentra-
torami naprezen. Sam proces powoduje relaksacje RTS i, zgodnie z rownaniem
Griffitha (1.15), prowadzi do obnizenia wytrzymalosé tworzywa. W przypadku
drugim, jedli rozmiar krystalitow nie przekracza D., to istniejace w materiale
wady —mogace potencjalnie staé¢ sie wadami krytycznymi—beda poddawane
dzialaniu naprezen resztkowych skumulowanych w materiale. Jednak z uwagi na
wystepujacy w polikrysztatach, ztozony stan tych naprezen, a w szczegdlnosci ich
fluktuacje, efekt oddzialywania bedzie zalezal od umiejscowienia wady. W tym sa-
mym tworzywie, moze wiec dochodzi¢ zaréwno do zaciskania wad —co w kontek-
Scie przywotanej teorii Griffitha, prowadzi do zmniejszania ich promieni i lokalne-
go wzrostu wytrzymatosci, jak i efektu odwrotnego — skutkujacego wzrostem pro-
mienia wady i obnizeniem wytrzymalosci. Jednak zgodnie z reguta najstabszego
ogniwa, na makroskopowa wytrzymatosé polikrysztatu, beda miaty wpltyw gtéw-
nie zjawiska powodujace powiekszanie wad i obnizajace lokalna wytrzymaloscé.

Ilosciowo wplyw RTS na wytrzymalo$é (of) polikrystalicznych tworzyw
ceramicznych, mozna zilustrowaé réwnaniem wyprowadzonym przez Krstica

[437, 529]:
_ nEvy* B
of = \/ (7 25/D) (1 y)2 Apd,, (1.90)

w ktorym: s okresla rozmiar (dlugo$é) wady obecnej w materiale; A jest stala
zalezng od poziomu relaksacji naprezen resztkowych (0 < A < 1); p wartoscia
naprezenia wywieranego na wade przez przylegajacy do niej krystalit, ktére moze
zostaé przyblizone réwnaniem Selsinga (1.61); oraz @; jest wspolczynnikiem

40 Dotyczy to wylacznie polikrysztatéw, ktérych krystality nie posiadajg struktury regu-
larnej i wystepuja w nich RTS, wynikajace z anizotropii wlasciwosci termomechanicznych.



Mikrostruktura jako podstawa modelowania. . . 107

T I
p=100MPa

/" p=200MPa
/" p=300MPa

1000

100

ot, MPa

10

Rysunek 1.28. Zalezno$é wytrzymalodci na zginanie (o¢) od rozmiaru krystalitéw (D)

przy roznych wartosciach RTS: od 100 MPa do 600 MPa, dla polikrystalicznego Al,Os5,

przy wartosciach stalych materiatlowych: E = 460 GPa, v* = 20J/m? i poziomie
relaksacji RTS A = 0,5 (na podst. Krstic [137])

koncentracji naprezen, zaleznym od rozmiaru krystalitu i wady, ktéry moze
zosta¢ wyznaczony na podstawie réwnania [137, |:

1 1 1
Se=1- \/1 (14 2s/D)? 3 (1 + 2s/D)>? \/1 - (1+2s/D)* (1.91)

Roéwnane (1.90) pozwala wiec na przesledzenie wpltywu podstawowych para-
metréw materiatowych, mikrostrukturalnych oraz resztkowych naprezen ciepl-
nych na wytrzymaltoéé polikrysztalu. Mozna zatem zauwazy¢ (rys. 1.28), ze
przy malym rozmiarze krystalitéw D (ziarna nanometryczne albo submikro-
nowe) o wytrzymalosci decyduje rozmiar wad s wystepujacych w materiale —
wplyw RTS na wytrzymaloéé jest wtedy niewielki. Jesli jednak mikrostruktura
tworzywa zawiera ziarna mikronowe i wieksze, to skumulowane w materiale
naprezenia cieplne zaczynajg odgrywaé znaczaca role. Mozna nawet przyjac, ze
jesli rozmiar wad wystepujacych w materiale jest duzo mniejszy od érednicy
krystalitéow (s/D — 0, wiec &y — 1), co w przypadku ziaren o rozmiarze
kilkudziesieciu mikrometrow jest technologicznie zwykle latwe do osiagniecia,
to resztkowe naprezenia cieplne decyduja o wytrzymalosci tworzywa.

Przedstawione tutaj wnioski, pltynace z analizy modelu Krstica, sa w pelni
spdjne z wczedniej opisana, empiryczna zaleznoscia miedzy wytrzymaltodcia
a rozmiarem krystalitéw (por. p. 1.3.2 oraz rys. 1.4). Model ten, uscisla wiec
opis w zakresie jednofazowych materialéw polikrystalicznych, w ktérych ziarna
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posiadaja strukture krystaliczna inng niz regularna, oraz ceramicznych kompo-
zytéw ziarnistych. Poniewaz w tworzywach tych, obecnos¢ resztkowych naprezen
cieplnych w istotny sposéb wplywa na wytrzymatosé, to aby uzyskaé¢ materiaty
wysokowytrzymate, nalezy w procesie technologicznym dazy¢ do obnizenia
zaréwno rozmiaru wad, mogacych zapoczatkowaé¢ pekanie, jak rowniez rozmia-
ru anizotropowych krystalitow, w jednofazowych spiekach czy kompozytowej
osnowie, oraz ziaren fazy wtraconej, generujacych resztkowe naprezenia cieplne.

Oprécz fluktuacji RTS wystepujacych lokalnie, ktorych réwnowaga ustala
sie w skali mikrometréw —naprezen typu II (ale tez III) —a ktére, jak to zosta-
to wykazane, wplywaja na wlasciwos$ci materiatu, nalezy réwniez wspomnieé
o naprezeniach resztkowych typu I. Naprezenia te —makroskopowe napreze-
nia wlasne — ksztaltowane w procesie technologicznym®', poprzez prasowanie
i obrébke wykanczajacag powierzchni, mogag powodowaé¢ zmiany wlasciwosci
uzytkowych wyrobow. W materiatach ceramicznych ich obecnos¢ zaznacza sie
gléwnie w warstwach powierzchniowych, do kilkudziesieciu mikrometréw [121,

—534] i, co istotne, dotyczy réwniez materialéw polikrystalicznych o struktu-
rze regularnej. Naprezenia te moga wiec powstawaé na skutek mechanicznej
obrobki powierzchni, kiedy po spiekaniu wyroby poddawane sg szlifowaniu
i polerowaniu. W trakcie tych proceséw, dochodzi w warstwie przypowierzch-
niowej do powstawania uszkodzen: rys, przemieszczen ziaren i odksztalcen
plastycznych, wywotanych oddzialywaniem odrabianej powierzchni z czastkami
materialéw Sciernych. Powstajace rysy, obnizajace wytrzymatosé, sa zwykle
usuwane w kolejnych etapach obrébki —w trakcie polerowania, natomiast od-
ksztalcenia plastyczne sprawiaja, ze przy powierzchni kumuluja sie resztkowe
naprezenia Sciskajace [531, , —537]. Naprezenia te powoduja zaciskanie
istniejacych w materiale wad i, pod warunkiem, ze wady te nie siegaja warstw
glebszych, podnosza wytrzymatos¢ wytwarzanych w ten sposéb elementéw
[96, , , |. W tworzywach zawierajacych tetragonalnag odmiane ZrO,,
mechaniczna obrébka powierzchniowa moze dodatkowo inicjowaé przemiane
martenzytyczna. Efekt ten réwniez prowadzi do wytworzenia stanu naprezen
Sciskajacych w warstwie powierzchniowej i zwigksza wytrzymaltosé tak wykan-
czanych elementéw [374, , , 539].

Przedstawione tutaj wybrane efekty wystepujace w polikrystalicznych mate-
rialach ceramicznych, a wynikajace z obecnosci w nich naprezen resztkowych,
wskazuja, ze wplyw tych naprezen na wlasciwosci tworzyw jest ztozony. Wynika
to z réznych zrodet powstawania RS, ktére zostaly zebrane juz wezesniej na
rysunku 1.12. Wartos$¢ naprezen i ich rozktad w probcee czy, w ujeciu technicznym,
elemencie, jest wiec suma wszystkich czynnikéw (fizycznych i chemicznych),
ktore oddziatujg aktualnie, jak i tych, ktore wystapily wezesniej, podczas catego
procesu technologicznego prowadzacego do uzyskania gotowego wyrobu. Odtwo-

41 Dlatego naprezenia takie nazywane sa takze naprezeniami technologicznymi.
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rzenie historii tworzywa, ktéra uksztattowata jego mikrostrukture i wprowadzita
do niego naprezenia resztkowe, w postaci modeli obliczeniowych moze zatem
pozwoli¢ na bardzo precyzyjne przewidywanie jego wladciwosci i niezawodnoéci

[ ’ ’ ’ ]

1.5. Podsumowanie informacji o budowie i wtasciwosciach
polikrystalicznych tworzyw ceramicznych

Opisane w tym rozdziale wlasciwosci polikrystalicznych tworzyw ceramicz-
nych oraz ich zwigzki z cechami mikrostruktury, stanowia jedynie niewielki
fragment obszaru zainteresowan inzynierii materiatowej. Jednak nawet w przy-
padku ograniczenia rozwazan do tych cech, ktére sg najbardziej podstawowe
dla tworzyw konstrukcyjnych, mozna zauwazy¢, ze trudny, a zwykle wrecz
niemozliwy, jest precyzyjny opis, wybranych wtasciwosci czy zwiazkéw, bez
uwzglednienia wplywu pozostatych parametrow materiatlowych. Ujmujac to ina-
czej —makroskopowe wlasciwosci materiatéw i ich mikrostruktura sg wzajemnie
sprzezone. Najczedciej nie jest wiec mozliwa prosta optymalizacja wlasciwosci
poprzez modyfikacje tylko jednego parametru: rozmiaru czy ksztaltu ziaren,
dodatku innej fazy, porowatodci czy sktadu granic miedzyziarnowych, poniewaz
powoduje to zmiane pozostatych parametrow. Stad wynikajg trudnosci techno-
logiczne, wystepujace podczas modyfikacji istniejacych juz tworzyw, ale rowniez
komplikacje interpretacyjne, pojawiajace sie podczas badan podstawowych.

Modele analityczne, ktore zostaly wybrane do zilustrowania najwazniejszych
zaleznosci wystepujacych w rozpatrywanych materiatach, byly przedmiotem
badan przez wiele dziesiecioleci i w latach 90., osiagnely poziom pozwalajacy na
wystarczajaco doktadny opis wladciwosci wielu tworzyw ceramicznych, a nawet,
w niektorych aspektach, uzyskaly zdolnos¢ predykcyjng. Tym samym, modele
te spelnity wazng role w rozwoju inzynierii materialowej, przyczyniajac sie
do postepu jaki dokonal sie pod koniec XX wieku w technologii materiatéw
ceramicznych: w zakresie optymalizacji istniejacych tworzyw i otrzymywania
nowych materialéw konstrukcyjnych, spetniajacych rosnace wymagania stawiane
przez przemyst i nowe technologie.

Jednak rozwdj metod badawczych, w tym réwniez technik obrazowania,
oraz rosnaca ilo$¢ danych pomiarowych, ktére staly sie dostepne dla szerokiej
grupy specjalistéw z réznych dziedzin, pozwolila na badanie coraz bardziej
szczegotowych efektow wystepujacych zaréwno w materialach ceramicznych, ale
rowniez metalicznych, polimerowych i kompozytowych. Zastosowanie modeli sto-
chastycznych, oraz coraz wigksza komplikacja klasycznych modeli analitycznych,
wymusita zastosowanie metod numerycznych, ktore na przetomie stuleci staty
sie szeroko wykorzystywanym narzedziem w nauce o materiatach. W ostatnim
dwudziestoleciu, zwiazki pomiedzy mikrostruktura a wtasciwosciami materia-
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6w sa coraz czesciej analizowane metodami przyblizonymi, w oparciu o dane
pozwalajace na rekonstrukcje budowy materialéw w skali mikrometréw —na
poziomie pojedynczych krystalitéw —a nawet uwzgledniajace niejednorodnosci
w skali nanometréow. Zastosowanie metod dynamiki molekularnej, jeszcze bar-
dziej przesuwa te granice, w obszar pozwalajacy na uwzglednienie oddziatywan
na poziomie atomowym.

Tak duze poszerzenie zakresu rozwazanych zjawisk i uszczegotowienie pro-
wadzonych analiz, okupione jest jednak niespotykanym do tej pory przyrostem
iloci informacji, ktore musza by¢ przetwarzane w celu uzyskania odpowiedzi na
stawiane pytania badawcze. Dlatego aktualnie w inzynierii materialowej, obok
fizyki czy chemii, niezbedna staje sie wiedza z zakresu informatyki i statystycz-
nej analizy danych. W tak poszerzonym obszarze badawczym, coraz czesciej
pojawiaja sie wiec nowe dyscypliny: informatyka materiatowa i data science,
taczace kompetencje z zakresu matematyki, statystyki, bazy danych i progra-
mowania z wiedza o budowie i wlasciwosciach materialéw. Polaczenie wielu
metod, opracowanych niezaleznie w kazdej z tych dziedzin, umozliwia uzyskanie
niezwykle dokladnego opisu wtasciwosci, poprzez wykorzystanie zbioréw danych
pomiarowych uzyskanych precyzyjnymi technikami pomiarowymi. Ale przede
wszystkim, daje nadzieje na doglebniejsze poznanie przyczyn wielu zjawisk,
co moze zosta¢ osiggniete w oparciu o analize szczegbélowo opisanej budowy
wewnetrznej materialow. Opis metod, pozwalajacych na pozyskiwanie takich
informacji, zawarty zostal w kolejnym rozdziale.



Rozdzial 2

Tréjwymiarowa rekonstrukcja
mikrostruktury

2.1. Mikrostruktura jako istotny element opisu wlasciwosci
polikrysztaléw

Powszechnie stosowana metoda w technologii materialowej (ceramicznej,
metalurgicznej, polimerowej czy chemicznej), stuzaca poprawie wlasciwosci
znanych juz tworzyw, ale rowniez stosowana podczas otrzymywania nowych
materialow, opiera sie na cyklicznym prowadzaniu préb laboratoryjnych i stop-
niowej modyfikacji sktadu i parametréw syntezy. Kolejne zmiany, dokonywane
w trakcie serii badan, opieraja sie na analizie uzyskanych wynikéw kontrolnych.
Ustalone w ten sposob zwigzki miedzy istotnymi czynnikami decydujacymi
o wlasciwosciach tworzywa, ale rowniez wezedniej zdobyta wiedza i doswiadczenie
dla podobnych materiatéw, a niekiedy wrecz intuicja, wykorzystywane sa do
dalszej modyfikacji parametréw wejsciowych procesu i kolejnych powtoérzen
cyklu badan. Metoda ta, pomimo jej duzej uzytecznosci i skutecznosci, jest
jednak kosztowna i czasochlonna. Aby wiec skréci¢ taki cykl, niezbedne jest
poznanie, opisanie a nastepnie wykorzystanie, fundamentalnych praw rzadzacych
oddziatywaniami w réznych skalach.

W takim wieloskalowym ujeciu, mikrostruktura jest ogniwem posrednim,
taczacym oddzialywania na poziomie atomowym z makroskopowymi wladciwo-
Sciami materiatow. Jej uwzglednienie w opisie jest zwykle niezbedne, poniewaz
praktycznie wszystkie materiaty naturalne i syntetyczne, oprécz monokrysztatow
i materialéw amorficznych (np. szkiel czy niektérych polimeréw), posiadaja
heterogeniczng budowe wewnetrzna. W materiatach jednofazowych obecne sa
granice pomiedzy krystalitami o réznej orientacji przestrzennej, a w materia-
tach wielofazowych, granice pomiedzy fazami. Moga one wystepowaé zaréwno
miedzy fazami stalymi, statymi i ciektymi oraz stanowi¢ powierzchnie swobodne
w tworzywach porowatych. Elementy materialu wydzielone takimi granicami,
beda zatem posiadaé swoisty ksztalt, rozmiar, orientacje i jednorodne badz
zmienne (o ustalonym gradiencie) wlasciwosci. Z jednej strony, wszystkie te
cechy sg zwiazane ze strukturag na poziomie atomowym, a z drugiej — maja
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znaczacy wplyw na makroskopowe wlasciwos$ci materiatéw, co stanowi jeden
z paradygmatow inzynierii materialowej.

Tlo$ciowy opis parametrow morfologicznych, krystalograficznych i topologicz-
nych mikrostruktury, ma wiec istotne znaczenie zaréwno w kontekscie badan
podstawowych jak i w aspekcie praktycznym (inzynierskim i technologicznym).
Wspomagane komputerowo projektowanie i optymalizacja tworzyw, opierajace
sie na symulacjach pozwalajacych zastepowaé, albo przynajmniej ograniczad,
zakres badan laboratoryjnych, wymagaja coraz wierniejszego odwzorowania
rzeczywistej budowy materiatéw. Dokladno$é aktualnie stosowanych w inzy-
nierii materiatowej modeli numerycznych, a co za tym idzie, ich zdolno$¢ do
przewidywania wlasciwosci, zalezy nie tylko od zaimplementowanych w nich
praw fizycznych (zwiazkéw konstytutywnych) czy od precyzyjnego odtworzenia
stanu obcigzen zewnetrznych, ale réwniez od jakoéci opisu mikrostruktury.

Klasyczne metody reprezentacji mikrostruktury stosowane w modelach
analitycznych, opierajace sie na dwuwymiarowej geometrii, w ktérej ksztalt
elementéw budowy byl przyblizany prostymi figurami (kotami, réwnoleglo-
bokami), ale tez uproszczonych modeli tréjwymiarowych, zawierajacych kule
i prostopadtosciany, sg niewystarczajace do osiagniecia wymaganej precyzji.
Takie uproszczenia, daleko odbiegaja od rzeczywistej morfologii krystalitéw
i przez to pomijaja albo znieksztalcaja lokalne oddziatywania, ktore maja
istotny wplyw na makroskopowy opis wtasciwosci materialéw. Dlatego w tym
rozdziale oméwione zostana metody doswiadczalne i obliczeniowe, pozwalajace
na cyfrowg rekonstrukcje wewnetrznej budowy materialéw polikrystalicznych,
mogaca stuzy¢ do formulowania zaawansowanych modeli numerycznych.

2.2. Tlosciowy opis mikrostruktury

2.2.1. Podstawowe parametry iloSciowego opisu mikrostruktury

Cyfrowa, trojwymiarowa (3D) rekonstrukcja mikrostruktury jest naturalnym
kierunkiem rozwoju metod doskonalonych przez stulecia, stuzacych do opisu
budowy wewnetrznej materialéw. Gléwna trudnosé w poznaniu wnetrza poli-
krysztatéw, wynikata poczatkowo z samej natury oddziatywania promieniowania
elektromagnetycznego z materia. W zakresie widzialnym, promieniowanie to
jest intensywnie pochlaniane i rozpraszane przez polikrysztaly, co sprawia,
ze wiekszos¢ materialéw konstrukcyjnych jest praktycznie nieprzezroczysta.
Poczatki badan budowy materialéw, dotyczyty wiec jedynie analizy powierzchni
przelomoéw czy pdzniej, w miare rozwoju technik badawczych, ptaskich przekro-
jow. Dla potrzeb takich analiz, stworzona zostala stereologia, ktéra pozwala
wnioskowa¢ o budowie wewnetrznej na podstawie obserwacji wykonanych na
dwuwymiarowych (2D) przekrojach, i ktéra z czasem rozwinela si¢ w niezalezna



Mikrostruktura jako podstawa modelowania. . . 113

dziedzine matematyki [511, 512]. Ustalone zwiazki stereologiczne miedzy parame-
trami w réznych wymiarach przestrzennych oraz specyficzna notacja przyjeta do
opisu tych parametrow, pozwalaja na zwiezty, illosciowy opis mikrostruktury. Co
prawda, wspélczesne metody pozyskiwania informacji o budowie wewnetrznej
materiatow, daja mozliwo$¢ cyfrowej, trojwymiarowej rekonstrukcji mikrostruk-
tury, jednak znajomosé prostych i eleganckich technik stereologicznych, sprawia,
ze korzystanie z zaawansowanych, czasochtonnych i kosztownych technik 3D jest
w niektérych zastosowaniach niepraktyczne lub wrecz nieuzasadnione. Warto
rowniez zaznaczy¢, ze plaskie przekroje moga by¢ rejestrowane ze znacznie wigk-
sz precyzja niz jest to mozliwe w przypadku bezposrednich technik 3D, przez
co niekiedy, jedynym sposobem na uzyskanie informacji o tréojwymiarowych
obiektach moze by¢ badanie ich dwuwymiarowych przekrojéw [2410]. Dlatego
we wstepie do metod rekonstrukcyjnych, zostang wprowadzone najwazniejsze
pojecia stereologiczne i okredlone granice stosowalnoéci metod klasycznych.

Podstawowymi elementami mikrostruktury [543, ], obecnymi w poli-
krystalicznych tworzywach ceramicznych, sa zaréwno obiekty trojwymiarowe
(3D) —posiadajace objeto$é —takie jak: czastki czy pory, jak rowniez obiekty
dwuwymiarowe (2D) — posiadajace powierzchnie —stanowiace granice miedzy
elementami tréjwymiarowymi, albo bedace obiektami, ktérych jeden z wymiarow
jest duzo mniejszy w poréwnaniu do pozostatych. Przyktadem obiektéw 2D
moga by¢ granice miedzyziarnowe czy dyslokacje. Krzywe powstale z przeciecia
obiektéw dwuwymiarowych, albo bedace krawedziami obiektéw tréjwymia-
rowych (praktycznie charakteryzujace sie jedynie dlugoécia), zaliczane sa do
obiektéw jednowymiarowych (1D). Ostatnia kategorie obiektow stanowia ele-
menty punktowe (zero-wymiarowe —0D), ktérych przykladem moga byé punkty
potréjne, obserwowane na przekrojach (zgladach metalograficznych) w miejscu
przeciecia granic miedzyziarnowych albo obiekty o znikomo matych wymiarach.

Parametry opisujace geometryczne cechy wymienionych elementéw mikro-
struktury, mozna podzieli¢ na metryczne i topologiczne [541, |. Parametry
metryczne, opisuja objeto$é, pole powierzchni, dtugosé oraz krzywizne i wy-
razane sa najczesciej jako wielkosci wzgledne, w odniesieniu do jednostkowej
miary danej przestrzeni: objetosci prébki V), jej powierzchni A czy dlugosci L.
Podczas analizy obrazu mikrostruktury stosowane sa réwniez odniesienia do
punktéw (pikseli) obrazu P. Korzystajac zatem z notacji stereologicznej, kolejne
parametry metryczne mozna wyrazi¢ jako: Vi, czyli objeto$é czastek przypa-
dajaca na jednostke objetosci probki (a wiec udzial objetosciowy czastek czy
fazy), Sy powierzchnie elementéw 2D przypadajaca na jednostke objetosci i tak
dalej. 7 kolei parametry topologiczne, okreslane sg poprzez zliczanie i wyrazane
réwniez wzgledem jednostkowej objetosci, powierzchni czy dtugosci. Tak wiec
Ny oznacza liczbe elementéw (np. czastek) przypadajaca na jednostke objetosci,
a N4 jest parametrem topologicznym odniesionym do powierzchni probki.
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Parametry opisujace cechy w odniesieniu do okreslonej miary danej prze-
strzeni sa nazywane réwniez parametrami globalnymi (integralnymi). Okreslaja
bowiem liczbowo cechy calej zbiorowosé elementéow wystepujacych w rozpatrywa-
nej przestrzeni (badanej probce). Na ich podstawie mozna réwniez wyznaczy¢
parametry statystyczne (lokalne) charakteryzujace usrednione wartosci dla
elementéw mikrostruktury. Przykladowo, srednia objetoéé¢ czastki moze zostaé
wyrazona jako: (V) = Vi, /Ny, a érednia powierzchnia (S) = Sy /Ny. W opar-
ciu o wartosci odchylenia standardowego dla objetosci oy i powierzchni o4,
mozna réwniez wyznaczy¢ odpowiednie wspélezynniki zmiennosci: oy /(V') oraz
oa/(A), ktére sa miarami rozrzutu mierzonych parametréw [512, 543].

Poniewaz analiza mikrostruktury rozwineta sie w oparciu o wyniki pomiaréw
uzyskiwanych dla dwuwymiarowych przekrojow, istotne sa zwiazki stereologicz-
ne, ktore pozwalaja przej$¢ z jednej przestrzeni wymiarowej do innej. Badajac
wiec parametry mikrostruktury na plaszczyznie’”: metoda planimetryczna (S,
N4), metoda liniowa (Lr, N1), czy punktowa (Pp)—ostatecznie, wazne jest
ustalenie wartosci tych parametrow w odniesieniu do objetosci —w przestrzeni
tréjwymiarowej. Takiej transformacji mozna jednak dokonaé tylko dla wybra-
nych cech mikrostruktury.

Dla klasycznych technik stereologicznych, opierajacych sie na pomiarach
prowadzonych na losowych, dwuwymiarowych przekrojach (zgtadach metalogra-
ficznych), DeHoff [516] wprowadzil podzial parametréw mikrostruktury. Podzial
ten (przedstawiony w tabeli 2.1), wykorzystuje mozliwo$¢ estymacji parametréow
na podstawie pomiaréw dokonywanych na plaszczyznie. W pierwszej klasie
znajduja sie zatem parametry mikrostruktury, ktére moga zostaé¢ okreélone bez
zadnych dodatkowych zalozen geometrycznych dotyczacych budowy materia-
tu. Sa wsrdéd nich: udziat objetosciowy Vi, ktéry jest wyznaczany bezposred-
nio z udziatu powierzchniowego na podstawie zaleznosci Cavalieri-Hacquerta
(VW = Sa = Pp), powierzchnia elementéw dwuwymiarowych odniesiona do
jednostkowej objetosci Sy, ktérag mozna ustali¢ na podstawie pomiaréw metoda
liniowa (Sy = 2Pp) i dlugo$é elementéw liniowych odniesiona do jednostki
objetosci Ly, ktéra zwiazana jest z liczba przecieé¢, przypadajaca na jednostke
powierzchni (Ly = 2N4). Oprocz tych parametréw, na podstawie pomiaréw
dokonywanych na zgtadach, mozna réwniez wyznaczy¢ parametry opisujace krzy-
wizng elementéw powierzchniowych i liniowych. Wyznaczenie tych parametréw
nie wymaga wiec stosowania zaawansowanych metod pomiarowych i obliczenio-
wych, a pozwala na uzyskanie szeregu przydatnych informacji o mikrostrukturze
badanego tworzywa.

42 Opis klasycznych metod analizy mikrostruktury, opierajacych si¢ na pomiarach prze-
prowadzanych dla zgtadéw metalograficznych, wykracza poza ramy tego opracowania, a szcze-
gétowe informacje dotyczace stosowanych technik zawarte sg w wielu ksigzkach z zakresu
stereologii i analizy obrazu [541, 543-545].



Mikrostruktura jako podstawa modelowania. . . 115

Tabela 2.1. Podzial parametréw mikrostruktury ze wzgledu na mozliwos¢ ich estymacji
klasycznymi metodami stereologicznymi (na podst. DeHoft [516])

Klasa I. Parametry mogace by¢ estymowane bez zalozen geometrycznych:
—udzialy objetosciowe skladnikéw (faz, elementéw 3D),
— powierzchnia granic (elementéw 2D),
—$rednia calkowita krzywizna powierzchni (elementéw 2D),
— dlugo$é linii, krawedzi (elementéw 1D),
— calkowita krzywizna linii, krawedzi (elementéw 1D).

Klasa II. Parametry, ktorych estymacja wymaga zatozen geometrycznych:
—rozktad rozmiaru czastek,
—liczba czastek (proste ksztalty),
—$rednie parametry czastek (objeto$é, powierzchnia, rozmiar),
—stopien anizotropii.

Klasa III. Parametry, ktére nie moga by¢ wyznaczone metodami stereologicznymi:
—liczba czastek (dowolnego ksztaltu),
—spojnosé czastek,
—rozklad objetosci, powierzchni i Srednic czastek (dowolnego ksztaltu),
—rzeczywisty ksztalt czastek.

Parametry te nie wystarczaja jednak do pelnego opisu budowy wewnetrznej
materialu. Przede wszystkim brakuje wéréd nich takich, ktére okreslaja cechy
geometryczne elementéow trojwymiarowych. Oprocz udziatu objetosciowego
(Vv), powinny one réwniez charakteryzowaé ksztalt, rozmiar, rozklad prze-
strzenny, ulozenie wzgledem sasiadujacych elementéw i orientacje przestrzenna
czastek, ziaren, poréw czy krystalitéw [517]. Informacje takie sa niezbedne do
szczegblowej analizy mikrostruktury, a w szczegdlnosci do cyfrowej rekonstrukeji
budowy wewnetrznej materiatu.

Niektore z wymienionych cech, mozna jednak estymowaé na podstawie para-
metréw uzyskanych na podstawie klasycznych pomiaréw (2D). Musza one by¢
jednak ustalane w oparciu o zalozenia geometryczne dotyczace ksztaltu czastek.
Takie parametry zaliczane sa do klasy II. Waznym parametrem w tej klasie jest
chocby liczba czastek w jednostkowej objetosci (Ny). Bez przyjecia zalozenia
dotyczacego ksztaltu czastek, albo przynajmniej ich wypuklosci, wyznaczenie
tego podstawowego parametru jest niemozliwe [511, , , |. Jednak
najwiekszym ograniczeniem klasycznych metod stereologicznych jest brak moz-
liwoéci ustalenia rzeczywistego ksztaltu czastek. Parametry mogace opisywaé
te ceche nalezg do III klasy, a zatem na podstawie pomiaréw prowadzonych na
dwuwymiarowych przekrojach nie jest mozliwe ich okreslenie [541, ]

Ograniczenia klasycznych metod stereologicznych moga by¢ czesciowo ztago-
dzone przez zastosowanie metody disektora [519]. Metoda ta polega na analizie
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parametréw pochodzacych ze sprzezonych ze soba, réwnolegltych przekrojow
badanej probki i pozwala na dokladne wyznaczenie liczby czastek przypadaja-
cych na jednostkowa objeto$é¢ (Ny ), bez dodatkowych zalozeri geometrycznych
dotyczacych ich ksztaltu, rozmiaru oraz orientacji. Kluczowym parametrem
w tej metodzie i metodach pokrewnych®?, jest odlegloéé miedzy analizowanymi
plaszczyznami. Powinna ona byé¢ mniejsza niz wysokos¢ najmniejszej czastki
w kierunku prostopadtym do ptaszczyzn przekroju. Dla materiatéw inzynierskich
utrzymanie rezimu stalej i niewielkiej odlegltosci miedzy kolejnymi przekrojami
w poltaczeniu ze stosunkowo duzym obszarem analizy, zapewniajacym repre-
zentatywnosé, wymaga zastosowania zaawansowanych technik laboratoryjnych.
Zapewnienie jednak warunkéw niezbednych do przeprowadzenia pomiaréw meto-
da disektora, pozwala juz tatwo rozszerzy¢ zakres badan o kolejne przekroje i tym
samym przejs¢ do technik analizy mikrostruktury opierajacych sie na tréjwymia-
rowych cyfrowych rekonstrukcjach (zob. metoda przekrojéw seryjnych p. 2.5.2).

Nalezy jednak zaznaczy¢, ze fundamentalne zwiazki stereologiczne, stuzace do
szacowania parametréw mikrostruktury w przestrzeni trojwymiarowej, zaréwno
na podstawie klasycznych pomiaréw wykonywanych na losowych zgtadach, jak
i metodami wykorzystujacymi zalozenia disektora, pozwalaja na doktadne okre-
$lenie podstawowych parametréow iloSciowych opisujacych budowe wewnetrzna
materiatlu. Podstawowe réwnania stereologiczne nie sg jedynie przyblizeniami,
ale stanowia Scisle relacje matematyczne. Najwazniejsze zwiazki stereologiczne
zostaly zebrane w tabeli 2.2.

2.2.2. Ksztalt czgstek

Jedna z najwazniejszych cech mikrostruktury jest ksztatt czastek. W kon-
tekscie analizy obrazu, wykorzystywanej do badania budowy wewnetrznej ma-
teriatu, czgstkami moga by¢ zaréwno pojedyncze krystality w polikrysztatach,
jak i ziarna czy witékna fazy wtraconej w materiatlach kompozytowych. Takze
pory obecne w tworzywach ceramicznych, moga by¢ traktowane jak szczegdlny
przypadek czastek; podczas analizy obrazu i w matematycznym opisie ksztaltu
nie ma miedzy nimi zadnej istotnej réznicy. Ksztalt czastek, jest wiec cecha,
na ktora wplywaja praktycznie wszystkie etapy technologiczne: poczawszy
od syntezy substratow, otrzymywania proszkéw, formowania, jak i spiekania.
Dlatego ostateczna forma, jaka przybieraja czastki w litym tworzywie, niesie
informacje o calym procesie otrzymywania i przez to moze zostaé¢ wykorzy-
stana do jego analizy. W takim kontekscie, rozpoznanie charakterystycznego
ksztaltu elementoéw mikrostruktury, moze pozwoli¢ na ich wstepna klasyfikacje

43 Metoda disektora stala sie podstawa dla kilku innych metod opartych na tych samych
zalozeniach teoretycznych (selektora [550], frakcjonatora i nukleatora [551, ], orientatora
i trisektora [553]), jednak zasadniczo rézniacych sie sposobem implementacji nieobcigzonych
estymatoréw dla opisywanych parametréw mikrostruktury [544, , ].
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Tabela 2.2. Podstawowe zaleznosci stereologiczne (na podst. Wulfsohn [556],

Underwood [557], Ry$ [541], Wojnar, Kurzydlowski, Szala [512])
Estymowany parametr na podstawie pomiaru
Wymiary przestrzeni: 3D 2D 1D 0D
Obj@toéé VV = SA = LL = Pp
Powierzchnia Sy = 4/aLsn = 2P —
Dlugosé Ly = 2Px — —

Liczba elementéw? Ny = N/(ah) — —

& Wyznaczenie Ny wymaga analizy parametréw pochodzacych ze sprzezonych ze
soba, réwnolegtych przekrojéw badanej probki —metoda disektora, w ktérej N to
liczba czastek obecnych w przestrzeni disektora o powierzchni przekroju (obrazu)
a i odlegto$¢ miedzy przekrojami h.

z uwagi na zrédlo pochodzenia czy nawet sklad fazowy. Ale przede wszystkim,
ksztalt czastek istotnie wplywa na wlasciwosci tworzywa i dlatego musi zostaé
uwzgledniony w cyfrowych rekonstrukcjach stuzacych do analiz prowadzonych
metodami przyblizonymi.

Ksztalt, jest pojeciem niezaleznym od rozmiaru ciala i jego orientacji [511,

]. Dlatego mozna go opisywaé bezwymiarowymi parametrami, okrelajacymi
liczbe krawedzi, bokow, wierzchotkéw, podajacymi stosunki dtugosci, powierzch-
ni czy objetosci, ale rowniez katami miedzy plaszczyznami czy parametrami
opisujacymi krzywizne oraz pofatdowanie powierzchni. Jednak tylko dla prostych
figur do pelnego opisu ksztaltu wystarcza jeden badz kilka takich parametrow.
W ogélnym przypadku ich liczba jest nieskoniczenie wielka [5412]. W praktyce,
do opisu ksztattu czastek, wykorzystywany jest ograniczony zestaw parame-
tréw, a ich ksztalt przyblizany jest z ksztaltem wzorcéw: kul, elipsoid, pretow,
cylindrow, dyskéw, graniastostupow, osmiosciandéw $cietych i dwunastoscianéw.

Dla czastek wypuklych, czesto stosowanym wzorcem ksztaltu jest kula. Sto-
pien odstepstwa od ksztaltu wzorca okreslany jest bezwymiarowymi wspotczyn-
nikami ksztaltu. Przyktadowo, jednym z takich wspotczynnikéw jest stosunek
objetosci czastki do jej powierzchni, ktére sg podniesione do odpowiednich poteg,
tak aby uzyskany iloraz byl bezwymiarowy: fj, = V1/3 /S 1/2 Dla kuli, wspol-
czynnik ten przyjmuje maksymalna wartosé fr = 0,4547, a dla czastek, ktérych
ksztalt odbiega od kulistego, wartosé fr bedzie mniejsza. W przypadku analizy
prowadzonej na podstawie obrazéw mikrostruktury, ksztalt dwuwymiarowych
czastek obecnych na obrazie jest poréwnywany do kota a odstepstwo okreslane
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jest wspétczynnikiem kolistosci** (ang. circularity). Jest on wyrazony stosun-

kiem pola powierzchni czastki do kwadratu jej obwodu f. = 4n (S/L?) i dla
kota przyjmuje wartos¢ 1, a dla czastek o innych ksztattach f. < 1. Odwrotnoéc¢
tego wspdlczynnika stosowana jest réwniez do opisu pofaldowania powierzchni.

W przypadku czastek, ktérych ksztalt znaczaco odbiega od ksztattu kuli
(np. wldkien) istotnym parametrem ksztaltu jest wspélczynnik wydluzenia
(ang. elongation), ktéry dany jest stosunkiem dlugosci czastki do jej szerokosci
(fe = La/Lb)-

Krystality budujace jednofazowe materialy polikrystaliczne, moga by¢ réw-
niez poréwnywane do wielosciandéw, ktorych ksztalt zapewnia minimum energii
swobodnej. Warunek minimum energii osiagany jest, gdy czastki posiadaja
najmniejsza powierzchnie granic przy okreslonej objetosci i dodatkowo, kiedy
calkowicie wypelniaja przestrzen [511]. W ukladzie monodyspersyjnym, w kto-
rym wszystkie wieloSciany maja jednakowa objeto$é, minimum energii zapewnia
tetrakaidekaedr — czternastoscian Kelvina [16] (rys. 2.1). WieloScian ten jest
uwazany za model idealnego ziarna'®. Posiada on 6 $cian o ksztalcie kwadratu
i 8 écian o ksztalcie sze$ciokata foremnego, ktore tworza 36 krawedzi i 24
wierzcholki, a érednia warto$é¢ katéw miedzy $cianami wynosi 120° (~109,47°
miedzy $cianami szesciokatnymi i ~125,26° miedzy $cianami szesciokgtnymi
a kwadratowymi). Parametry geometryczne tetrakaidekaedru moga zatem
stanowi¢ wskazniki bedace miarg odstepstwa analizowanej struktury od wzorca.

2.2.3. Rozmiar czgstek

7 uwagi na zroznicowane ksztalty czastek, ktére —jak byto to juz wezesniej
wspomniane — w przypadku polikrysztaléw ceramicznych, moga by¢ krystalitami,
ziarnami wtracen czy porami, uniwersalnym parametrem okreélajacym rozmiar
jest objetos¢. Przy zastosowaniu metod wykorzystujacych dwuwymiarowe prze-
kroje (obrazy mikrostruktury), bezposredni pomiar objetosci nie jest oczywiscie
mozliwy“%. Dlatego okreélana jest zwykle $rednia objetoéé czastek (V), ktéra
moze zosta¢ estymowana w oparciu o koncepcje disektora, dlugoéci siecznych
dla punktowo probkowanych przekrojéw (PSI, ang. point sampled intercepts)

4 W praktyce stosowanych jest wiele réznych wspétezynnikéw ksztattu. Ich nomenklatura
nie jest jednak ujednolicona i dlatego istotne jest odwolywanie sie do Scistego, matematycznego
opisu tych wspélczynnikow.

45 Weaire i Phelan [559] na podstawie przeprowadzonych symulacji komputerowych, uzy-
skali strukture o nieco nizszej energii od struktury Kelvina [16]. Sktada si¢ ona jednak z dwéch
rodzajow wieloscianéw o jednakowej objetosci: nieregularnego dwunasto$cianu o $cianach
pieciokatnych i czternastoécianu o dwdch $cianach szeSciokatnych i dwunastu pieciokatnych.

46 W praktyce, bezposredni pomiar objetosci czastek moze zostaé przeprowadzony jedynie
na podstawie zrekonstruowanej cyfrowo mikrostruktury w trzech wymiarach. Metody takie
zostana oméwione w podrozdziale 2.4.
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(a) (b)

Rysunek 2.1. Czternastoscian Kelvina [16], skladajacy sie z 6 $cian o ksztalcie kwadratu
i 8 $cian o ksztalcie szeSciokata foremnego: (a) pojedynczy czternastoscian Kelvina,
(b) fragment przestrzeni wypelniony czternasto$cianami Kelvina

czy metody opierajace sie na zatozeniach geometrycznych odnoénie ksztattu
mierzonych czastek [544, 560, 561].

Estymacja (V') metoda disektora, polega na bezposrednim wyznaczeniu war-
tosci Ny (zob. tab. 2.2), ktéra z kolei zwiazana jest ze $rednia objetoscia czastek
w rozpatrywanej objetosci zaleznoscia (V') = 1/Ny. Jednak pomimo prostej
zaleznosci pozwalajacej na dokladne wyznaczenie (V'), opisywane juz trudnosci
techniczne sprawiaja, ze w inzynierii materiatlowej czesciej wykorzystywane sa
pozostate dwie metody.

Metoda PSI, zaproponowana przez Gundersena i Jensena [552, |, opiera
sie na pomiarze dlugoéci siecznych przecinajacych czastki (Ip), poprowadzonych
z losowo wybranych punktéw na obrazie mikrostruktury. Na podstawie pomiarow
przeprowadzonych dla n punktéw i zwiazanych z nimi siecznych, objetosciowo
wazona $rednia objetosé czastek (V') mozna wyrazié zaleznoscia [552, 562]:

(Viv =5 = 5- 38 (2.1)
=1

W metodzie tej nie sa wykorzystywane dodatkowe zatozenia geometryczne,
jednak systematycznie przeszacowuje ona wartosé (V) [554, ]. Réznica
pomiedzy wartoscig prawdziwg a estymowana metodg PSI, jest tym wieksza im
wyzszy jest stopien niejednorodnosci wielkosci czastek.

Metody posrednie, opieraja sie na zatozeniach geometrycznych dotyczacych
ksztaltu czastek. Wykorzystywana jest w nich fundamentalna zaleznosé stereo-
logiczna, oparta na prawdopodobienstwie geometrycznym, przeciecia wypuktej
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czastki zawartej w pewnej objetosci plaszczyzna czy prosta. Zaleznosé ta pozwala
powiazaé liczbe czastek zliczonych na powierzchni przekroju (N4, ale réwniez na
prostej Np) z liczba czastek zawartych w objetosci (Ny ). Dla polidyspersyjnego
uktadu wypuklych czastek, przypadkowo rozmieszczonych i zorientowanych
w przestrzeni mozna zapisa¢ ze [557]:

N = Ny (H), (2.2)

przy czym (H') jest érednia wysokoscia losowo zorientowanej czastki w kierunku
prostopadlym do plaszczyzny testowego przekroju (zgtadu). Dla obiektéw o pro-
stych ksztaltach (H') moze zosta¢ analitycznie wyznaczona poprzez usrednienie
wysoko$ci po wszystkich mozliwych rotacjach okre$lonych katami ¢ i 0 [541]:

2n w
S1

(H') = / / H'(6,6) ';[9 dg do. (2.3)
0

0

Na podstawie powyzszego rownania zostaly wyznaczone zalezno$ci taczace
(H') z parametrami opisujacymi wymiary charakterystyczne dla wielu prostych
bryl wypuklych w ukladach monodyspersyjnych (dla czastek o jednakowych
rozmiarach) [511, ]. W uktadach polidyspersyjnych, ktérymi sa typowe
polikrysztaly ceramiczne, wykorzystywane sa najczesciej rozwigzania oparte na
ksztalcie kulistym. W takim przypadku $rednica kulistej czastki D jest réwna
wysokosci czastki H', a w ukladzie polidyspersyjnym $rednia $rednica kulistych
czastek (D) bedzie odpowiadaé (H'). Zatem réwnanie (2.2) mozna przeksztalcié
do postaci [541]:
=N,

Do ustalenia sredniej Srednicy czastek niezbedne jest wiec wyznaczenie zarow-
no N4 jak i Ny. O ile wyznaczenie N4 nie stanowi trudnosci, to doktadne wyzna-
czenie Ny na podstawie losowych przekrojéw nie jest mozliwe. Dlatego do osza-
cowania wartosci Ny moze zostaé¢ zastosowana przyblizona metoda odwrotnosci
Srednic Saltykowa [563], ktéra mozna sprowadzi¢ do zaleznosci Ny = 2(1/a)N 4.
W réwnaniu tym, (1/d) oznacza $rednia z odwrotnosci §rednic czastek d wyzna-
czonych na podstawie pomiaréw przeprowadzonych na plaskich przekrojach
(zgltadach metalograficznych). Ostatecznie, po podstawieniu tak wyznaczonego
Ny do réwnania (2.4), mozna wyznaczy¢ $rednia $rednice czastek [541]:

(D) (2.4)

NA T 1
D) =24 = Z gt 2.5
(D) = 2 = 5 i (25)
W tego typu oszacowaniach, w zaleznosci od przyjetego wzorca dla ksztattu,
wartos¢ wspoélczynnika korekcyjnego oraz postaé rownan wigzacych wymiary cza-
stek widocznych na przekrojach z rozmiarem odpowiadajacych im ziaren w trzech
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Rysunek 2.2. Wybrane parametry opisujace rozmiar czastek obserwowanych na ob-
razach mikrostruktury: érednice Fereta df . —maksymalna i d¥. —minimalna oraz

max min

charakteryzujace je katy Omax 1 Omin; S — pole powierzchni czastki; d —$rednica réwno-

wazna czastki (d = 1/45/n)

wymiarach, sa rézne [501, ]. Jednak niezaleznie od przyjetej formy réwnania,
wynikajacej z zastosowanego wzorca ksztaltu, z réwnan tych jednoznacznie
wynika, ze $redni rozmiar czastek wyznaczony na podstawie (dwuwymiarowych)
obrazéw mikrostruktury, nie jest réwny sredniemu rozmiarowi rzeczywistych
(trjwymiarowych) ziaren obecnych w materiale.

W praktyce, do iloSciowego opisu mikrostruktury, wykorzystywane sa réwniez
inne miary pozwalajace na okreslenie rozmiaru czastek. Podczas analizy obrazu
(2D), oprécz srednicy d, ktéra, z uwagi na niekolisty ksztalt czastek, zwykle
odpowiada Srednicy réwnowaznej obliczanej na podstawie pola powierzchni
czastki (d = \/45/x), wykorzystywane sa liniowe parametry okreslajace wymiary
czastek. Przyktadem takich parametréow moga by¢ érednice Fereta. Wyrazaja
one odleglo$é pomiedzy dwoma réwnoleglymi prostymi (a w przypadku 3D —
plaszczyznami), ktére ograniczaja mierzona czastke w kierunku prostopadlym
do tych prostych i w zaleznosci od kierunku pomiaru moga przyjmowaé rézne
wartosci. Parametry te zostaly przedstawione na rysunku 2.2.

Dla czastek izometrycznych czesto stosowanym parametrem opisujacym ich
rozmiar jest Srednia cigciwa (L), ktora okresla odleglo$é pomiedzy granicami
czastki wzdtuz siecznych i dana jest podstawowa zaleznoscig stereologiczna;:
(L) = L1, /Ny, ktora dla struktur jednofazowych upraszcza sie do wyrazenia:
(LY = 1/Ng, = 1/Pr. Pozwala to na szybkie oszacowanie rozmiaru czastek,
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a z uwagi na relacje Sy = 2Py, (zob. tab. 2.2) uwazana jest za dobry estymator
rozmiaru ziarna w 3D [541].

2.2.4. Odleglosé i rozmieszczenie czastek

W uktadach wielofazowych istotnym parametrem mikrostruktury jest srednia
odleglosé swobodna (MFD, ang. Mean Free Distance) miedzy czastkami \. Dla
wybranej fazy, o udziale objetosciowym (Vi )., mozna wyrazi¢ ja zaleznoscia
[194, 557]:

_ 1-— (Vv)a

A N,

(2.6)
w ktérej Ny, jest liczba czastek (analizowanej fazy) przypadajaca na jednostkowa
dtugosé.

Srednia odleglo$é swobodna reprezentuje wiec odleglosé miedzy czastkami
(pomiedzy ich powierzchniami) uéredniona dla wszystkich mozliwych par czastek
w rozpatrywanej przestrzeni. Dla czastek przypadkowo zorientowanych, odle-
glo$¢ ta opisuje réwniez przestrzenne (3D) rozproszenie ziaren w analizowanym
materiale, poniewaz w takim przypadku, érednia odlegtos¢ miedzy czastkami
na plaszczyznie, jest taka sama, jak srednia odleglo$é ziaren w objetosci [557].

W przypadku czastek izometrycznych, srednig odlegtosé swobodng mozna
réwniez latwo powiaza¢ z rozmiarem ziarna ((L)) zaleznoscia [511, 557]:

1-— (Vv)a

A= (L)q Vo)

(2.7)

Zatem przy okreslonym udziale objetosciowym fazy wtraconej ((Vy/),) rownanie
to stanowi Scisty zwiazek pomiedzy rozmiarem ziaren a Srednia odlegloscia
swobodna wystepujaca miedzy nimi.

Kolejnym parametrem, ktéry opisuje wzgledne rozmieszczenie czastek jest
odleglosé miedzy najblizszymi sgsiadami (NND, ang. Nearest-Neighbor Distan-
ce). Dla elementéw punktowych (albo czastek o znikomym rozmiarze) srednia
odleglosé miedzy najblizszymi sasiadami (A) okreslona jest réwnaniami [557]:

A3D = 0,554/ \3/ Pv, (2.8&)
Agp = 0,500/+/Pa, (2.8b)

w ktérych Py i P4, odpowiadaja liczbie punktéw przypadajacych odpowied-
nio: na jednostkowa objetos¢ albo powierzchnie, a wartosci wspétezynnikéw
proporcjonalnosci obliczone sa na podstawie prawdopodobienistwa napotkania
elementu punktowego wewnatrz sfery (w przypadku 3D) albo kota (2D) [557].

Dla elementéw objetoéciowych (czastek niebedacych elementami punktowy-
mi), NND definiowana jest jako najmniejsza odlegtosé miedzy powierzchniami
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sasiadujacych czastek. Parametry Py i P4 w powyzszych réwnaniach zastepo-
wane sg wtedy odpowiednimi liczebnos$ciami czastek Ny albo N 4.

W przypadku czastek sferycznych o érednicy D réwnania (2.8a) i (2.8D)
mozna powiazaé z wezesniej okreslona $rednia odlegloscia swobodna [557]:

Asp = 0,554,3/£D2A, (2.92)
Asp = 0,500, /ED)\. (2.9b)

2.2.5. Zmiennos$¢ cech mikrostruktury

Opisane do tej pory wybrane cech mikrostruktury, ktore mozna charakteryzo-
wac ilodciowo przy pomocy szerokiego zestawu parametréow, wykazuja wyrazna
zmienno$¢ w obrebie badanej populacji. Szczegdlnie istotna jest zmiennosé
rozmiaru i ksztaltu ziaren. Wlasnoscé ta jest typowa zaréwno dla polikrysztatow
jednofazowych, w ktorych pokréj i rozmiar krystalitéw nie jest staly, jak i ma-
teriatéw wielofazowych, a w szczegdlnosci kompozytéw ziarnistych. W takich
uktadach zmienno$é wymienionych cech dotyczy polikrystalicznej osnowy, ale
rowniez ziaren fazy wtracone;j.

Parametry mikrostruktury, uzyskane z bezposérednich pomiaréw przeprowa-
dzonych na losowych przekrojach (obrazach mikrostruktury, rys. 2.3a), moga
stanowi¢ podstawe do wstepnej oceny rozmiaru czastek. W tym celu, najczedciej
wykorzystywanym parametrem jest powierzchnia zmierzonych na obrazie czastek
S albo odpowiadajaca im Srednica réwnowazna d. Poniewaz rozmiary czastek wy-
znaczane na dwuwymiarowych obrazach nie odpowiadaja rzeczywistym rozmia-
rom (3D) ziaren czy krystalitéw, to dane takie (bez dodatkowych korekcji) moga
stanowi¢ material jedynie do analiz poréwnawczych. W praktyce, w takim celu,
zebrane dane przedstawiane sa w postaci histogramdw rozktadu parametrow cha-
rakteryzujacych rozmiar. Przyktadowy histogram rozktadu powierzchni czastek
dla polikrystalicznego tlenku glinu, zostal przedstawiony na rysunku 2.3b.

W kontekscie zmiennosci przestrzennej mozna rozpatrywaé réwniez orien-
tacje czastek. Aby jednoznacznie okredli¢ wystepowanie uprzywilejowanych
kierunkéw w orientacji osi krystalograficznych krystalitéw budujacych mate-
rial, niezbedne sa pomiary strukturalne (np. EBSD). Jednak, w przypadku
mikrostruktury zawierajacej czastki nieizometryczne (szczegdlnie ptytkowe czy
w ksztalcie stupéw), analiza przeprowadzona na podstawie dwuwymiarowych
przekrojéw moze da¢ wstepne wskazowki o mozliwosci wystepowania niejedno-
rodnosci w rozkladzie orientacji krystalitow?”. Prostg metoda, ktéra pozwala

47 W polikrystalicznych tworzywach ceramicznych (polikrysztatach kowalencyjno-jono-
wych), ksztalt krystalitéw jest uwarunkowany symetria sieci krystalicznej znacznie silniej,
niz ma to miejsce w materiatach metalicznych, w ktérych z uwagi na mozliwosé wystapienia
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Rysunek 2.3. Rozklady parametréw opisujacych rozmiar i wydluzenie czastek (2D),

uzyskane na podstawie analizy obrazéw mikrostruktury polikrystalicznego tlenku glinu

dla populacji o liczebnosci 4740 elementéw (na podst. danych: Grabowski [565, 566]).

(a) przykladowy obraz binarny mikrostruktury polikrystalicznego Al,Og; (b) histogram

rozkladu powierzchni czastek S; (c) rozklad katéw Opmax dla maksymalnych $rednic
Fereta (r6za kierunkow)

na okreslenie orientacji czastek, jest poréwnanie liczby przecieé granic zlicza-
nych na testowych prostych, rzucanych na obraz mikrostruktury pod réznymi
katami Pr (). Czesto wykorzystywane sa réwniez charakterystyczne katy Omax
zwiazane z maksymalnymi srednicami Fereta, okreélajacymi wydluzenie czastek.
Badanie rozkladu tych katéw pozwala stwierdzi¢ niejednorodnosé orientacji.
Dane zebrane w takich pomiarach sa przedstawiane zwykle w postaci wykresow

odksztalcen plastycznych, kierunkowa deformacja ziaren moze wynika¢ réwniez z procesu
obrébki plastycznej (walcowania, kucia itp.).
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kotowych (rézy kierunkéw, rys. 2.3¢) i moga by¢ nastepnie wykorzystywane do
ilosciowej oceny anizotropii [554, , ]

Jak juz wczesniej zaznaczono, rzeczywisty ksztalt ziaren nie jest mozliwy do
odtworzenia przy pomocy klasycznych metod opierajacych sie na pojedynczych
losowych przekrojach. Obserwowana na przekrojach zmiennosé ksztaltow cza-
stek, wynika bowiem zaréwno z wlasciwych réznic pomiedzy poszczegdlnymi
ziarnami jak i z przypadkowego ich ulozenia — orientacji i wysoko$ci przeciecia
przez plaszczyzne obserwacji (zglad). Problem ten zostal pierwotnie podjety
i teoretycznie opisany przez Wicksella [567, |. Zaproponowane przez niego
rozwigzanie opiera sie na funkcjach rozkltadu czestosci, ktére powigzane sa
uniwersalnym réwnaniem transformacji [567]:

Dmax

d F(D)
f(d) - <D> d/ /7D2 — d2

dD, dla 0 < d < Dy, (2.10)

przy czym f(d) jest funkcja rozktadu czestosci érednic czastek d, obserwowanych
na losowym przekroju przeprowadzonym przez przestrzenny uklad sferoid,
ktérych rozklad czestosdci srednic D okreslony jest funkcja F/(D), a Dpyax jest
maksymalna wartoécig $rednic sferoid D i tym samym przekrojéw d.

Dla z géry przyjetej postaci funkcji f(d), ustalonej na podstawie pomiaréw
$rednic czastek na obrazach mikrostruktury albo wyprowadzonej teoretycznie,
mozliwe jest wiec (w oparciu o powyzsze réwnanie) wyznaczenie funkcji opisuja-
cej rozklad czestodci Srednic trojwymiarowych czastek — sferoid przyblizajacych
rzeczywisty ksztalt ziaren czy krystalitow. W ujeciu matematycznym jest to
zagadnienie odwrotne, opisane rownaniem catkowym Volterry pierwszego ro-
dzaju [569, 570], nalezy wiec do réwnan, ktére okreslane sa jako zagadnienia 7le
uwarunkowane. Powoduje to niestabilno$¢ rozwigzan numerycznych, co oznacza,
ze niewielkie bledy w opisie rozkladu czestosci $rednic przekrojow (w funkeji
f(d)), wywotuja duze bledy w estymowanym rozkladzie érednic czastek F(D)
[ ) a ]

W praktyce stosowane sa wiec dwa podejécia pozwalajace na uzyskanie, na
podstawie dwuwymiarowych losowych przekrojow, rozktadu rozmiaru czastek
(3D). Jesli znane jest réwnanie parametryczne opisujace rozklad statystyczny
F (D), to na podstawie réwnania (2.10), najczesciej metodami numerycznymi,
wyznaczany jest zwiazek pozwalajacy na transformacje f(d) — F(D). Wymaga
to jednak przyjecia a priori okreslonego rozktadu, ktéry w takim przypad-
ku powinien zosta¢ ustalony wczesniej, na podstawie niezaleznych pomiaréw
przeprowadzonych innymi metodami. Dodatkowo wykorzystywane rownanie
opisujace rozklad, powinno zawieraé¢ niewielka liczbe parametrow, tak aby
mozliwe bylo ich numeryczne dopasowanie do danych doswiadczalnych w opar-
ciu o ogdlne réwnanie transformacyjne Wicksella. Dlatego w rozwiazaniach
tego typu stosowane jest przyblizenie dotyczace jednakowego ksztaltu czastek,
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reprezentowanych przez proste figury przestrzenne (sferoidy czy rzadziej pro-
stopadlodciany), a zmienno$¢ rozmiaru opisywana jest rozkladem normalnym,
logarytmiczno-normalnym, Weibulla, a niekiedy stosowane sa ztozenia kilku
rozkladéw tego samego typu [240, 574-570].

Inny, czesto stosowany typ rozwigzan problemu Wicksella, stanowiag metody,
ktére nie wymagaja znajomosci rownania opisujacego rozktad rozmiaru czastek
(3D). Opieraja sie one na parametrach bezposrednio wyznaczonych z pomiaréw
przeprowadzonych na obrazach mikrostruktury. Parametry te, opisujace roz-
miar czastek, przedstawiane sg w postaci histogramow. W zalozeniu przyjmuje
sie, ze przedzialy klasowe histogramu odpowiadaja rozmiarowi najwiekszych
przekrojéw dla kolejnych grup czastek, a tym samym rzeczywistym rozmiarom
czastek w grupie. Zagadnienie sprowadza si¢ wiec do roztozenia kolejnych prze-
dzialéw klasowych, tak aby ustali¢ faktyczng liczebnos$é czastek o okreslonym
rozmiarze (3D). Pierwsze rozwiazanie tego problemu dla kulistych czastek
przedstawil Scheil [577], a nastepnie zostalo ono rozwiniete przez Schwartza
[578] i Saltykowa [563]. Metoda Scheila-Schwartza—Saltykowa (SSS) opiera
si¢ na prawdopodobienstwie przecigcia sferycznej czastki o promieniu R przez
plaszczyzne usytuowana na wysokosci pomiedzy h; a hi+1 (h < 2R). Prawdopo-
dobienstwo to mozna ustali¢ na podstawie prostych zwiazkéw geometrycznych
i dodatkowo powiazaé z promieniem kolistego przekroju r, ktéry powstanie na
skutek takiego przecigcia [541, 557]:

Pij = hzj%j_h’ = ];j (VB2 =r2, =R —r2), (2.11)

przy czym indeks ¢ odpowiada kolejnym przekrojom, a indeks j odnosi sie do sfe-
rycznych czastek o réznych promieniach (w ukladzie monodyspersyjnym j = 1).

Wykorzystujac prawdopodobienistwo przeciecia czastki, liczbe czastek obser-
wowanych na przekrojach mozna wyrazi¢ suma:

k
(Na)i = A pij(Ny)j, (2.12)
j=1

w ktoérej] A = Diax/k, gdzie Dyax jest sSrednica najwiekszej czastki (w praktyce
maksymalna $rednica réwnowazna wyznaczona na obrazie mikrostruktury),
a k liczba klas histogramu. Na calkowita liczbe czastek (IN4); zawarta w danej
klasie histogramu, sktadaja si¢ wiec czastki o réznych promieniach R, ktérych
przekroje posiadaja $rednice w zakresie miedzy r; a r;—1. Wyrazenie powyzsze
(2.12), reprezentuje wiec zespdt réwnan liniowych, z ktérych mozna wyzna-
czy¢ nieznang liczbe czastek przypadajaca na jednostkowa objetosé (Ny); dla
kolejnych klas histogramu.
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Oryginalna procedura przedstawiona w metodzie SSS, pozwalajaca na obli-
czenie wartoéci (Ny);, opiera sie sukcesywnym odejmowaniu liczebnosci w ko-
lejnych klasach, co mozna zapisaé¢ w postaci réwnania [579, |:

k
(Nv); = %Zaj,i(NA)i, (2.13)

=3

w ktérym wspoétezynniki o ;, nazywane macierzg transformacyjna, maja ujemna
wartos¢ dla i > j, a dodatnia jedynie dla ¢ = j (dla i < j nie sa okreslone).
Zatem, za wyjatkiem najwiekszych czastek w klasie (i = j), pozostale iloczyny
a;i(Na)i sa ujemne. Procedure te przeprowadza sie kolejno dla wszystkich klas,
poczawszy od najwiekszego rozmiaru czastek, az do wyczerpania wszystkich
przedzialéow i odtworzenia rozktadu Ny .

Wartosci wspétezynnikéw ay; zalezg od przyjetego ksztattu czastek. W kla-
sycznej metodzie SSS, wartosci te zostaly wyznaczone dla czastek kulistych [557,

, ], ale odpowiednie macierze transformacyjne zostaly réwniez wyliczone
dla czastek niekulistych —sferiodalnych i prostopadlosciennych [581]. Podob-
ne w zalozeniach sa tez rozwiazania zaproponowane przez Cruz-Orive [582,

] i Woodheada [534], a r6znice polegaja na doborze punktéw centralnych
i przedzialéw klasowych w histogramach [585].

Metoda SSS i metody pokrewne, opierajace sie na histogramach, sa nadal
przedmiotem wielu prac. Przyjecie nieodpowiedniego podziatu klasowego, przy
okreslonej liczebnosci proby i rozdzielczosci obrazu mikrostruktury, moze powo-
dowaé bledy numeryczne. Szerokie przedzialy, zawierajace duza liczbe czastek,
pozwalaja uzyskaé¢ duzg stabilno$é¢ rozwiazan, jednak zmniejszaja doktadnosé
odwzorowania zmiennosci. Z kolei duza liczba przedzialéow, wiernie oddajaca
rozktad badanej cechy, moze powodowaé¢ pojawienie sie ujemnych wartosci
liczebnosci. Wynikaja one z niedostatecznej ilosci czastek, zaobserwowanych
i zmierzonych na analizowanych obrazach, w okreslonym przedziale klasowym
[579, , —592]. Pojawienie sie takich niefizycznych wartosci liczebnosci,
wymaga dodatkowej renormalizacji histogramu, co niekorzystnie wplywa na
ostateczna doktadnosé transformacji [588, , .

Zalozenia dotyczace ksztaltu, a w szczegdlnosci wypuktosci czastek, sa
niezbedne do okre§lenia rozkladu ich rozmiaru (3D). Dla dowolnych ksztaltéw
nie istnieje rozwigzanie analityczne, tego istotnego zagadnienia stereologicznego
[574, 588]. Jednak dla wielu polikrysztaléw ceramicznych jak réwniez kompozy-
téw ziarnistych, takie przyblizenia sg akceptowalne —ksztalt, przyjmowanych
w rozwiazaniach, modelowych figur nie odbiegaja znaczaco od rzeczywistego
ksztaltu krystalitéw czy czastek fazy wtraconej (por. rys. 1.1 (a) i (b)). Jesli
wiec pokréj ziaren zblizony jest do izometrycznego, to zastosowanie modelu
opartego na kulistych czastkach, pozwala estymowaé rozklad rozmiaru ziaren
w 3D z niewielkim bledem wynikajacym z przyjetych zalozen [511], jedynie na
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Rysunek 2.4. Histogram rozkladu érednic réwnowaznych D, uzyskany metoda SSS
(por. rys. 2.3b); linia przerywana zaznaczono dopasowanie rozkladem logarytmiczno-
-normalnym z parametrami p = 0,212 i ¢ = 0,388
(na podst. danych: Grabowski [565, D

podstawie obserwacji i pomiaréw wykonanych na dwuwymiarowych, losowych
obrazach mikrostruktury.

Metody oparte na transformacji histogramu pozwalaja zatem na jakoSciows
ocene rozktadu rozmiaru czastek. Uzyskane w ten sposdb wyniki, mogg sta-
nowi¢ wazny element w opisie mikrostruktury. Aby jednak w petni, iloSciowo
scharakteryzowaé¢ zréznicowanie rozmiaru czastek w analizowanym materiale,
a w szczegblnosci wykorzystaé uzyskane dane do tréjwymiarowej rekonstrukceji
mikrostruktury, niezbedny jest opis ilociowy. Mozna w tym celu zastosowaé
metode dwuetapowa [792]. W etapie pierwszym, histogram rozkladu srednic
réwnowaznych czastek d, uzyskany z analizy obrazéw mikrostruktury, trans-
formuje sie do histogramu rozktadu srednic trojwymiarowych czastek D. Dla
materialow ceramicznych, wykorzystuje sie w tym kroku najczeéciej metode SSS.
Nastepnie uzyskany w ten sposob histogram, reprezentujacy empiryczny (dys-
kretny) rozklad rozmiaru czastek (3D), poddawany jest dopasowaniu rozkladem
teoretycznym (zwykle normalnym, logarytmiczno-normalnym albo Weibulla).
Takie postepowanie pozwala na uzyskanie w pelni iloSciowego opisu analizo-
wanego rozkladu, poprzez podanie kilku parametréw charakterystycznych dla
dopasowanego rozkltadu teoretycznego [565, , , ]. Wyniki przykladowe;
transformacji, wykonanej metoda dwuetapowa, przedstawia rys. 2.4.

Oprocz rozkladow analizowanych parametréw, wyrazonych graficznie w for-
mie histograméw, czy tez poprzez réwnania odpowiadajace rozktadom teore-
tycznym, zmienno$¢ cech mikrostruktury, opisywana jest réwniez momentami
statystycznymi wyzszych rzedow: wariancja, odchyleniem standardowym, wspot-
czynnikiem wariancji (zmiennosci), wspétezynnikiem sko$nosci i in. [240), ,
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, , ]. Jednak znaczacy postep w iloSciowym opisie, dokonal sie dzieki
zastosowaniu statystycznych deskryptoréw rozkladu przestrzennego [221, ,
, |. Najcze$ciej stosowanymi deskryptorami sa funkcje korelacji n-punk-

towej (autokorelacji) [5417, , H96-599], funkcje rozkladu dlugosci cieciw czy
odlegtosci swobodnej (korelacji liniowej) [600-602], funkcje rozkladu odleglosci
miedzy najblizszymi sasiadami [603-607] oraz deskryptory entropowe [608, 609].

Dla zilustrowania koncepcji opartych na statystycznych deskryptorach roz-
ktadu przestrzennego, mozna przedstawié nieco szerzej funkcje korelacji n-punk-
towej. W materiale dwufazowym (np. kompozycie ziarnistym), funkcja korelacji
dwupunktowej Sz (n = 2) jest miara prawdopodobienstwa, odpowiadajacego
zdarzeniu, ze dwa punkty x1 i x9, losowo rozmieszczone wewnatrz materiatu,
jednocze$nie znajda sie w obszarze Q' zajmowanym przez wybrang faze i. Mozna
to zapisa¢ w postaci réwnania [221, 590]:

Sy = (I'(x1) T (22)), (2.14)

przy czym () oznacza uérednianie dla catej proby, a I*(z) jest funkcja zdefinio-
wana réownaniem [221, 596]:

I'(z) = (2.15)

1 jedli x € O,

0 w pozostatych przypadkach.
Podczas analizy prowadzonej na dwuwymiarowych obrazach mikrostruktu-
ry, funkcje korelacji dwupunktowej wygodnie jest przedstawia¢ w ukladzie
wspotrzednych biegunowych jako Si(r, ), w ktérym r jest odlegloscia miedzy
punktami z1 i xo (na plaszczyznie obrazu) oraz ¢ katem pomiedzy prosta
taczaca punkty a wybranym kierunkiem gléwnym na obrazie. W ogdlnym
przypadku, kat ¢ w kolejnych powtdrzeniach przyjmuje dowolne (losowe) war-
tosci. Mozna jednak przyjaé¢ réwniez state wartosé kata (np. ¢ = 0°, albo
¢ = 90°) i uzyskaé tym samym kierunkowe funkcje korelacji dwupunktowej
[597]. Dodatkowo, funkcja S przyjmuje maksymalng wartoéé dla r = 0, réwna
udzialowi objetosciowemu i-tej fazy V;, a wraz ze wzrostem dlugoséci promienia
r (odleglo$ci miedzy losowymi punktami) zdaza do V;? [596, , .

Wyniki przyktadowej analizy rozkladu przestrzennego, w postaci funkcji
korelacji dwupunktowej, przedstawione zostaly na rysunku 2.5. Szybkosé zaniku
korelacji (obnizania wartodci Se wraz ze wzrostem odleglosci r) jest najwieksza
w zakresie niewielkich wartosci r. Zanika wtedy korelacja krétkiego zasiegu. Dla
struktur jednorodnych, ktore nie wykazuja uporzadkowania dalekiego zasiegu,
po przekroczeniu pewnej odleglodci, wartosé Se stabilizuje sie. Zmiany te mozna
przedstawi¢ eksponencjalna zaleznoscia wprowadzona przez Debye’a [612, |:

fo(r) = eXp(—L), (2.16)

Gl



130 Grzegorz Grabowski

Rysunek 2.5. Funkcja korelacji dwupunktowej dla ukladu dwufazowego (na podst. da-
nych: Grabowski i in. [25]); (a) binarny obraz mikrostruktury kompozytu Al,05-ZrO,
zawierajacego 15% obj. wtracen; (b) binarny obraz mikrostruktury kompozytu
ZrO4-Al, 05 zawierajacego 21 % obj. wtraceri; (c¢) wykresy funkcji korelacji dwupunkto-
wej dla wtracen przedstawionych na obrazach (a) i (b) (biale obszary), opracowane
na podstawie 10° losowo wybranych par punktéw; linie ciggle reprezentuja funkcje
Sa(r, @), przy czym wartosci katéw ¢ byly losowe, a liniami kropkowanymi zaznaczono
wykresy funkcji Sa(r, ¢) dla ustalonych wartosci katéw ¢, réwnych 0° i 90°

w ktoérej ac jest parametrem nazywanym odlegtoécia korelacji. W przypadku
rzeczywistych struktur, dla wigkszych wartosci r, na krzywej Sa(r) moga pojawi¢
sie fluktuacje, wskazujace na wystepowanie korelacji dalekiego zasiegu. Korelacje
takie moga wynika¢ z grupowania przestrzennego —aglomeracji (klasteryzacji
struktury) albo periodycznoéci w rozmieszczeniu czastek (zob. rys. 2.5b).
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Do opisu takich fluktuacji mozna zastosowaé réwnanie zaproponowane przez
Cule i Torquato [596, 614]:

sin(2mr/b) | 2 (2.17)

S2(r) = Vil =V folr) Ty T+ V;

w ktérym parametr b wyraza charakterystyczng dlugosé kontrolujaca fluktuacje
opisywane przez sin(2nr/b)/(2nr/b).

W analizie zmiennosci przestrzennej mikrostruktury, pomocne sa réwniez
kierunkowe funkcje korelacji. Réznice w funkcjach Si(r, ¢), wyznaczonych przy
ustalonych wartoéciach katéw ¢ w poréwnaniu do Si(r), a w szczegdlnosci
obecne dla nich fluktuacje korelacji dalekiego zasiegu, ktére mozna zaobserwowaé
réwniez na wykresach przedstawionych na rys. 2.5¢, wskazuja na kierunkowsa
niejednorodnosé rozmieszczenia czastek (kierunkowa aglomeracje), a tym samym
mozliwo$¢ wystepowania tekstury i anizotropii badanego tworzywa.

Funkcje korelacji n-punktowej —a takze pozostale, wymienione wczesniej,
statystyczne deskryptory rozkltadu przestrzennego —oprécz analizy poréwnaw-
czej i ilodciowej, przeprowadzanej dla rzeczywistych mikrostruktur, wykorzystuje
sie réwniez do generowania struktur stochastycznych. W tym zakresie, staty-
styczne deskryptory rozktadu przestrzennego pelnig role funkcji, na podstawie
ktorych przeprowadzana jest optymalizacja struktury stochastycznej. W efekcie,
uzyskiwana jest struktura statystycznie réwnowazna rzeczywistej — opisywanej
wybranym deskryptorem, albo catkowicie syntetyczna —stanowiaca modelowe
(geometryczne) odwzorowanie struktury rozwazanej teoretycznie [615—620].

2.3. Przetwarzanie i analiza obrazu

2.3.1. Wprowadzenie do przetwarzania i analizy obrazu

W tym podrozdziale zostang omoéwione wybrane elementy przetwarzania
i analizy obrazu w zakresie wykorzystywanym do pozyskania informacji o mikro-
strukturze materialéw. Cho¢ ogdélny schemat postepowania w wielu dziedzinach
jest podobny, to jednak specyfika, ztozonos¢ zagadnien i rézne cele, dla ktérych
przetwarzane i analizowane sg cyfrowe obrazy, powoduja, ze $ciezki postepowania
oraz wykorzystywane techniki moga sie od siebie znaczaco rézni¢ [558]. Na
wstepie nalezy réwniez zaznaczy¢, ze sam podzial na przetwarzanie i analize
obrazu nie ma wyraznie okreslonych ram [627], a elementy te stanowia kolejne
kroki w calym tancuchu czynnosci niezbednych do pozyskania jakosciowej
i ilogciowej informacji o budowie materiatu.

W inzynierii materialowej, typowy tok postepowania, majacy na celu opisanie
mikrostruktury na podstawie cyfrowych obrazéw, rozpoczyna sie od przygotowa-
nia powierzchni materialu (ciecie, szlifowanie, polerowanie, trawienie). Nastepnie
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prébki obserwowane sa przy pomocy technik mikroskopowych (SEM, TEM,
optyczne), a wyniki obserwacji, zbierane i zapisywane w postaci cyfrowej (plikow
graficznych). Tak zgromadzone informacje stanowia dane wejsciowe do wstep-
nego przetwarzania obrazu (IP, ang. image processing), po ktérym, w kolejnym
kroku, wykorzystywane sg do analizy obrazu (IA, ang. image analysis). Cala
procedura badawcza konczy sie zazwyczaj na analizie jakosSciowej, iloSciowe]
i interpretacji uzyskanych wynikéw [554, , |. Wszystkie wymienione etapy
sg wiec réwnie istotne i na kazdym z nich niezbedna jest weryfikacja uzyskanych
efektéw. Wszelkie niedoskonatoéci podczas przygotowania powierzchni do obser-
wacji mikrostruktury (np. rysy, zabrudzenia, niedostateczne albo nadmierne
wytrawienie powierzchni) [118, 629], bledy podczas zbierania cyfrowych obrazéw
(np. zbyt mala rozdzielczo$¢, nieréwnomierno$é o$wietlenia tla, stratny format
plikéw cyfrowych), wprowadzaja do obrazu mikrostruktury artefakty, ktore
moga by¢ trudne lub wrecz niemozliwe do usuniecia na etapie przetwarzania
obrazu i nastepnie powodowaé¢ bledy w analizie obrazu [512, 558].

W przedstawionym toku postepowania, etapy przetwarzania i analizy obrazu,
stanowia wigc elementy laczace bezposredni pomiar (obserwacje) z analiza
i interpretacja danych, prowadzong opisanymi w poprzednim podrozdziale
metodami stereologicznymi, ktére nastepnie moga zosta¢ wykorzystane takze do
rekonstrukeji mikrostruktury (przykladowe kroki IP oraz IA zawiera rys. 2.6).

Wszelkie operacje zwigzane z przetwarzaniem i analiza obrazu, dotycza wiec
cyfrowych danych reprezentujacych obserwowany obiekt (powierzchnie préobki).
Dane takie uzyskiwane sg w trakcie akwizycji obrazu, podczas ktérej dochodzi
do prébkowania przestrzennego oraz dyskretyzacji sygnatu [627, ]. W efek-
cie cyfrowy obraz charakteryzuje sie okreslong rozdzielczoscig przestrzenna,
zalezng od liczby punktéw prébkowania i rozdzielczos$cig pozioméw jasnodci
(intensywnosci), zwiazana z maksymalng liczba wartosci luminancji, ktéra moze
zostaé zarejestrowana i zapisana. Wszystkie te informacje sg zwykle przedsta-
wiane w postaci macierzy L(m,n), w ktérej indeksy m i n okreslaja pozycje
punktu prébkowania w plaszczyznie obrazu. Pojedynczy element macierzy
nazywany jest pikselem i zawiera informacje o poziomie jasnosci. W obrazie
binarnym, do zapisu jasnosci wykorzystywany jest jeden bit na kazdy piksel,
czyli jasno$é moze przyja¢ dwie wartosci (21). Jest to najbardziej zredukowany
spos6b zapisu informacji, ale jest najczesciej wykorzystywany w analizie obrazu.
Obrazy zapisywane w skali szarosci zwykle posiadaja 256 poziomdw jasnosci
(pozioméw szarosci), co wymaga zapisu 8 bitéw na piksel. Dla obrazéw koloro-
wych, niezaleznie zapisywane sa informacje o trzech jego sktadowych: czerwonej,
zielonej i niebieskiej (3 - 8 bit/piksel). Niektore mikroskopy, pozwalaja réwniez
przechwytywaé i zapisywaé obrazy z wieksza glebia bitowa (ponad 8 bit/piksel),
co istotnie poprawia odwzorowanie przej$¢ tonalnych i w niektérych zastoso-
waniach moze zapewni¢ dokladniejsza analize [627]. Przeksztalcenia cyfrowego
obrazu na etapie jego przetwarzania oraz wiele operacji sktadajacych sie na
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(c)

Rysunek 2.6. Kolejne (wybrane) etapy przetwarzania i analizy obrazu mikrostruktury

(na podst. Grabowski [565]); (a) oryginalny obraz SEM mikrostruktury polikrysta-

licznego Al,Os; (b) obraz po wstepnym przetwarzaniu: redukcji szumu, wyréwnaniu

histogramu, korekcji nieréwnomiernego oswietlenia tla; (c) mapa odlegtosci uzyskana

w celu przeprowadzenia segmentacji wododziatowej; (d) obraz binarny mikrostruktury
przygotowany do segmentacji i indeksacji

analize obrazu, polega zatem na zmianie pozycji lub wartosci poszczegdlnych
elementow (pikseli) w macierzy L, albo na wyodrebnianiu z niej informacji
poprzez narzucone warunki wyboru.

2.3.2. Przetwarzanie obrazu

Przetwarzanie obrazu jest pierwszym etapem, w ktérym dochodzi do prze-
ksztatcenia cyfrowych danych. Niskopoziomowe operacje przetwarzania obrazu,
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takie jak korekcja geometrii uktadu optycznego, czy wstepne usuwanie cyfrowego
szumu, moga by¢ realizowane automatycznie (programowo) w ukladzie procesora
obrazu na podstawie tablic korekcyjnych (LUT, ang. Look-Up Table). Wstep-
nie skorygowane obrazy, zapisane w postaci plikéw graficznych, sa nastepnie
poddawane dalszemu przetwarzaniu, majacemu na celu uwypuklenie istotnych
cech, a usuniecie artefaktéw, znieksztatcen, nieréwnomiernosci oswietlenia oraz
pozostatego cyfrowego szumu. Wykorzystywane sa w tym celu: przeksztatcenia
punktowe (bezkontekstowe), filtry (przeksztalcenia kontekstowe), przeksztalce-
nia widmowe, morfologiczne i rzadziej przeksztalcenia geometryczne [630]. Te
ostatnie, polegajace na przesunieciu, rotacji, odbiciu i innych transformacjach
geometrycznych obrazu (reprezentowanego przez macierz L(m,n)), stosowane
sa w uktadach korekcyjnych i zwykle nie sa wykorzystywane w dalszych etapach
przetwarzania obrazu.

Uniwersalnymi przeksztalceniami poprawiajacymi czytelnosé obrazu, ktére
zwykle stosuje sie na wstepnym etapie prac, sa: normalizacja i wyréwnanie
histogramu [512, ]. Naleza one do przeksztalcen punktowych, czyli takich,
ktore polegaja na modyfikacji poziomu jasnosci poszczegdlnych pikseli, bez
wzgledu na stan pikseli z nimi sgsiadujacych. W przypadku normalizacji i wy-
réwnywania histogramu, przeksztalcenia te dotycza jednoczesnie calych grup
pikseli, nalezacych do okreslonej klasy w histogramie®®. Normalizacja polega
na zmianie zakresu wartosci jasnosci pikseli dla kazdego przedziatu, tak aby
histogram obrazu wynikowego pokrywal caly zakres rozpietosci tonalnej (np.
od 0 do 255) [512, ]. W przypadku zastosowania normalizacji przy pomocy
funkcji liniowej, przeksztalcenie to mozna zapisa¢ w postaci réwnania:

/ L;nax — Linin /
L'(m,n) = [L(m,n) — L] J 7 A L s (2.18)

w ktérym L'(m,n) jest macierza reprezentujaca obraz wynikowy, Lyax 1 Lmin
odpowiadajg maksymalnej i minimalnej wartosci jasnosci pikseli na przeksztat-
canym obrazie L(m,n), a L, . i L. zalozonym wartoSciom jasnosci po nor-
malizacji. Przeksztalcenie to moze by¢ rowniez stosowane, aby sprowadzi¢ zbyt
szeroki zakres tonalny, bedacy wynikiem przeprowadzonych na obrazie operacji,
do zakresu wezszego, odpowiadajacego przyjetej glebi bitowej.

W przypadku przeksztalcenia prowadzacego do wyréwnania histogramu,
warto$é¢ jasnoéci dla kolejnych klas jest modyfikowana tak, aby uzyskaé¢ row-

nomierny rozkltad czestosci w calym zakresie jasnosci. Uzyskuje sie to poprzez

48 W kontekécie przeksztatceri wykonywanych na cyfrowych obrazach, histogram repre-
zentuje rozktad jasnosci dla wszystkich elementéw macierzy L(m,n) (pikseli) i jest narzedziem
szeroko stosowanym na wielu etapach przetwarzania obrazu. Liczba klas histogramu jest réwna
liczbie pozioméw jasnodci w przyjetym formacie cyfrowego obrazu.
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przypisanie kolejnym poziomom jasnosci j oryginalnego obrazu, nowej wartosci
k, ktéra mozna wyznaczy¢ z rownania [558, E

j
n

k=np) ——, (2.19)
Z MN

w ktérym np, jest liczba pozioméw jasnosei (np. dla obrazu o glebi 8 bit/piksel,
nyz, = 256), n; liczebnoscia pikseli w i-tej klasie jasnosci, a iloczyn M N okresla
catkowita liczbe pikseli w obrazie o wymiarach M x N pikseli (powierzchnie
pod histogramem).

Efekty dzialania przedstawionych operacji sa szczegdlnie widoczne dla detali,
ktérych kontrast jest niewielki i sa usytuowane w obszarach o malej albo
duzej jasnosci. Przeksztalcenia te nie wprowadzaja, ani nie redukuja, informacji
obecnych w obrazie, ale przeprowadzone na wstepie, pozwalaja lepiej ocenié
zakres wymaganych prac i zaplanowaé dalszy ich przebieg [512, ].

Pozostate przeksztalcenia punktowe, ktére sa czesto stosowane podczas
przetwarzania cyfrowych obrazéw, takie jak: rozjasnianie, przyciemnianie oraz
gamma modulacja, polegaja na modyfikacji wartosci jasno$ci poprzez operacje
arytmetyczne: dodawanie, mnozenie wartosci L(m,n) przez ustalona stala lub
potegowanie (L(m,n)Y, w przypadku gamma modulacji) [630].

Do drugiej grupy operacji, wykorzystywanych podczas przetwarzania ob-
razow, zaliczane sa przeksztalcenia kontekstowe. Filtracja danych zawartych
w obrazie, polegajaca na zmianie wartosci jasnosci kolejnych pikseli, przebiega
tutaj zaleznie od wartosci jasnoéci innych pikseli. Stosowane w tym celu filtry
liniowe opieraja sie na mnozeniu splotowym (konwolucji) funkcji opisujacej obraz
L(m,n) z funkcja filtrujaca w(i, j), ktore dla dyskretnych, dwuwymiarowych
obrazéw cyfrowych, mozna zapisa¢ w postaci réwnania [630]:

L'(m,n) = [w* L](m,n) = Z Zw(i,j)L(m —i,n—j). (2.20)

Macierz w(i, j), reprezentujaca funkcje filtrujaca, jest nazywana maska, a jej
wspoélczynniki stanowiag wagi do obliczenia Sredniej wartosci jasno$ci. Rozmiar
maski zalezy od liczby pikseli, ktérych jasnos¢ jest brana pod uwage, przy
filtrowaniu. Zwykle sa to macierze 3 X 3, 5 x 51 7 x 7, w ktorych centralny
element reprezentuje piksel dla ktérego wykonywane jest filtrowanie. Srednia
warto$¢ jasnosci, obliczona wewnatrz maski, jest nastepnie wykorzystywana do
wyznaczenia nowych wartoéci jasnosci dla pikseli wewnatrz maski z uwzglednie-
niem ich wag.

Filtry liniowe sa zwykle wykorzystywane do usuwania niepozadanego szumu
na obrazie. Stosuje si¢ w tym celu filtry dolnoprzepustowe (usredniajace), ktére
tlumia elementy o wysokiej zmiennosci (np. drobne szczegély o rozmiarze
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jednego albo dwdch pikseli) i w efekcie, uzyskany po filtracji obraz, jest pozba-
wiony duzych gradientéw jasnosci (jest wygltadzony). Odwrotne dziatanie maja
filtry gérnoprzepustowe, ktore z kolei stosowane sg do wzmacniania szczegotow
obecnych na obrazie. Wzmacniaja one elementy o wysokiej zmiennodci i dzieki
temu powoduja wyostrzenie obrazu, ale réwniez zwiekszenie szumu.

Dzialanie filtréw nieliniowych opiera sie réwniez na maskach, jednak do
filtracji nie jest wykorzystywana konwolucja, tylko wybierana jest jedna z war-
tosci jasnosci, wsrdd pikseli lezacych w obszarze maski. Przyktadem jest filtr
medianowy, ktory wybiera warto$¢ srodkows jasnosci dla pikseli wewnatrz
maski i przypisuje ja do filtrowanego piksela. Filtr medianowy, podobnie jak
filtry dolnoprzepustowe, usuwa drobne szczegdly, jednak nie powoduje tak
znacznego wygladzania i przez to znacznie lepiej zachowuje krawedzie obecne
w przetwarzanym obrazie [512, 628].

Czesto wystepujacym problemem, utrudniajacym poézniejszg analize iloscio-
wg obrazu, jest nieréwnomierne oswietlenie powierzchni prébki. Zjawisko to
ujawnia sie szczegdlnie w przypadku obserwacji prowadzonych przy pomocy
mikroskopow optycznych. Pomijajac wady uktadu optycznego i kamery rejestru-
jacej obraz, ktére powinny zostaé¢ skorygowane na etapie akwizycji i wstepnego
niskopoziomowego przetwarzania, nieréwnomierne oswietlenie powierzchni moze
by¢ réwniez spowodowane ksztaltem prébki (odstepstwem od plasko-réwnole-
glosci) oraz nieodpowiednim jej zamocowaniem w mikroskopie [543]. Niewielkie
nieréwnomiernosci oswietlenia sa zwykle trudne do ustalenia na podstawie obser-
wacji nieprzetworzonych (,surowych”) obrazéw. Dlatego wady te zazwyczaj nie
przeszkadzaja w analizie jako$ciowej mikrostruktury. Staja sie one jednak wyraz-
nie po wstepnych etapach przetwarzania obrazu (normalizacji albo wyréwnaniu
histogramu) i, szczegélnie gdy kontrast pomiedzy istotnymi elementami mikro-
struktury jest niewielki, moga utrudnia¢ pdzniejsza, poprawng segmentacje.

Jesli wiec nie jest mozliwe ponowne przeprowadzenie obserwacji i wyelimino-
wanie nieréwnomiernosci oswietlenia podczas pozyskiwania obrazu, to na etapie
przetwarzania stosowane sa techniki korekeji o$wietlenia (wyréwnywania tla).
Opieraja sie one na zalozeniu, ze zarejestrowany obraz jest ztozeniem informacji
o wlasciwej mikrostrukturze probki i nieréwnomiernie o$wietlonym tle (cieniu)
[631]. Wyodrebnienie z obrazu cienia, pozwala wiec na skuteczna jego korekcje.

Lokalne zmiany jasno$ci wywotane cieniem sa stosunkowo niewielkie. Dlatego
przydatne na tym etapie sa przeksztalcenia wykorzystujace globalng zmien-
noé¢ jasnosci. Pomijajac mozliwo$é dodatkowych pomiaréw nieréwnomierno$ci
oswietlenia (zapis obrazu jednorodnej powierzchni, przeprowadzony w tych sa-
mych warunkach pomiarowych), informacje takie mozna uzyskaé¢ na podstawie
przyjetego modelu oswietlenia, albo bezposrednio z zarejestrowanego obrazu
powierzchni probki [558, |. W pierwszym przypadku generowany jest obraz
zawierajacy jedynie gradient jasnosci (cien), ktéry nastepnie odejmowany jest
od korygowanego obrazu. Gradient taki moze zosta¢ utworzony na podstawie
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jasnodci pikseli lezacych na obrzezu przetwarzanego obrazu, a wartosci jasnosci
pozostatych (wewnetrznych) pikseli sa uzyskiwane na podstawie interpolacji wie-
lomianowej. Niekiedy do utworzenia gradientu wykorzystywane sa réwniez zmie-
rzone jasno$ci pikseli wewnatrz obrazu, co pozwala odwzorowaé bardziej ztozony
rozklad cienia. Metoda ta daje dobre efekty w przypadku obrazow zawierajacych
niewielkie elementy wyraznie oddzielone od tla (np. wtracenia od osnowy).

Druga grupa metod wyréwnywania niejednorodnosci o$wietlenia opiera
sie bezposérednio na zarejestrowanym obrazie. Na jego podstawie uzyskiwane
sg niezbedne informacje o globalnym, usrednionym rozktadzie oswietlenia, co
umozliwia korekcje [558, |. Do wydzielenia tla z obrazu moze zosta¢ wyko-
rzystywany filtr medianowy o duzym rozmiarze maski. Stosowane sg réwniez
operacje morfologiczne, pozwalajace usunaé niewielkie elementy obrazu [512]
oraz szereg ztozonych algorytmow wykorzystujacych filtrowanie czestotliwosci
w oparciu o transformacj¢ Fouriera, skanowanie liniowe czy model toczacej si¢
kuli [542, 558, 632—634].

W przypadku tworzyw polikrystalicznych, zaréwno jedno- jak i wielofa-
zowych, istotng cechg mikrostruktury sa granice miedzyziarnowe. Na etapie
przetwarzania obrazu nalezy wiec doprowadzi¢ do uwypuklenia tego elementu,
przy jednoczesnym stlumieniu niejednorodnosci wystepujacych w obrebie zia-
ren, wynikajacych z niedoskonatosci podczas przygotowania powierzchni. Jedna
z mozliwosci jest zastosowanie klasycznych filtrow wykrywajacych krawedzie
np. filtréw Sobela [635], Robertsa [636] 1 Prewitt [637].

Przebieg etapu przetwarzania obrazu, a w szczegdlnosci dobér stosowanych
w nim przeksztalcen, jest uzalezniony od mikrostruktury analizowanego two-
rzywa oraz od specyfiki zarejestrowanego obrazu. Dlatego w wybranej $ciezce
przetwarzania, niektére z wymienionych operacji moga by¢ powtarzane kilku-
krotnie, a inne, nie beda w niej wykorzystywane. Etap ten nalezy rozpatrywac,
jako przygotowanie danych do dalszej analizy. Dlatego istotne jest, aby w toku
przeprowadzanych czynnoéci dokonywaé selekcji: usuwac¢ informacje nieistotne —
szczegblnie szum, artefakty i elementy, ktére nie beda podlega¢ dalszej analizie,
a pozostawia¢ i wzmacniaé te, ktore sa interesujace w kontekscie ilosciowej
analizy obrazu.

2.3.3. Analiza obrazu

Charakterystyczna cecha tego etapu pracy z cyfrowym obrazem jest ra-
dykalna redukcja informacji, ktéra dokonywana jest w jego trakcie. Mozna
zatem powiedzieé, ze , jest to proces polegajacy na wyodrebnieniu z catkowitej
informacji docierajacej do obserwatora badz detektora tej czesci, ktéra jest
istotna z punktu widzenia uzytkownika lub procesu” [630]. Oznacza to, ze
obraz, ktéry jest wstepnie przetworzony, zostaje zamieniony na niewielki zestaw
parametréw (liczb), ktore opisuja wybrane elementy obrazu. Stosowane w tym
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etapie techniki sa zatem silnie uzaleznione od celu analizy —znacznie bardziej
niz ma to miejsce w przypadku przetwarzania obrazu. Ten sam obraz mozna
wiec przeksztatcaé wielowatkowo i uzyskiwaé w ten sposob dane opisujace rézne
elementy budowy materiatu.

Kluczowym etapem analizy obrazu jest segmentacja. Polega ona na podzia-
le cyfrowego obrazu na szereg mniejszych elementéw spelniajacych zalozone
kryterium jednorodnoéci. Dokonanie takiego podziatu, pozwala nastepnie na
indeksacje wydzielonych elementéw, przeprowadzenie na nich pomiaréw oraz
na ich opis, przy pomocy zestawu deskryptoréw (parametréw ilosciowych).
Wymienione kroki sa zatem typowe dla analizy obrazéw mikrostruktury.

Kryteria podziatu obrazu opieraja sie na jednorodnosci poziomu jasnosci,
koloru, albo faktury, a stosowane do segmentacji techniki, zaleza od typu mikro-
struktury jak rowniez od jakosci obrazu. W przypadku materiatéw inzynierskich,
a w szczegdlnosci tworzyw ceramicznych, obraz mikrostruktury moze by¢ zwykle
zaklasyfikowany do jednego z trzech modelowych ukladéw [542, 632]. Pierwszy,
sktada sie z jednorodnej, ciaglej osnowy, w ktorej rozmieszczone sg izolowane
wtracenia, istotnie réznigce sie od niej poziomem jasnosci. Drugi, reprezentuje
materialy jedno- albo wielofazowe, w ktérych wyraznie widoczna jest ich po-
likrystaliczna budowa. Trzeci uktad odpowiada mikrostrukturze materiatéw
wielofazowych, w ktérych poszczegdlne fazy wzajemnie przenikaja sie tworzac
przypadkowe wzory. Przyjecie takiego rozréznienia jest przydatne nie tylko
w kontekscie doboru technik segmentacji, ale przede wszystkim pozwala na
ustalenie, jakie elementy mikrostruktury moga zosta¢ opisane na podstawie
analizy obrazu.

Pierwszy typ mikrostruktury pozwala zatem na wyznaczenie wielu para-
metréw opisujacych budowe wtracen, a analiza obrazu nie wymaga zazwyczaj
stosowania skomplikowanych technik. Duzy kontrast miedzy fazami utatwia
segmentacje poprzez progowanie (ang. thresholding). Technika ta polega na
dobraniu wartosci poziomu jasnoéci (progu), tak aby znalazt sie¢ on pomiedzy war-
tosciami jasnosci charakterystycznymi dla faz sktadowych. Nastepnie, poprzez
poréwnanie wartosci poziomu jasnosci dla kolejnych pikseli obrazu z progiem,
mozna zaklasyfikowaé je do jednej z dwoch grup (np. osnowy albo wtracen).
W efekcie progowania uzyskiwany jest obraz binarny, zawierajacy jedynie dwie
wartosci poziomu jasnosci dla wszystkich pikseli. Warto$¢ progowa moze zostaé
przyjeta w oparciu o analize histogramu jasno$ci obrazu albo zosta¢ wyznaczona
przy pomocy automatycznych algorytméw progowania, ktore uniezalezniaja
wynik progowania od subiektywnej oceny operatora [5412, , 638].

Przejécie od obrazu w skali szarosci (8 bit/piksel) do obrazu binarnego
(1 bit/piksel), nazywane binaryzacja, jest przeksztalceniem powodujacym znacz-
ng redukcje informacji. Obraz binarny jest jednak podstawowa reprezentacja
mikrostruktury wykorzystywana podczas analizy obrazu. Na podstawie obrazu
binarnego mozna bezposrednio wyznaczy¢ gtéwne parametry opisujace czastki
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takie jak powierzchnia, obwéd oraz wspdlrzedne opisujace wymiary. Dlatego
nawet niewielki btad popelniony na etapie binaryzacji pociaga za soba powazne
rozbieznosci w uzyskiwanych wartosciach parametréw mikrostruktury.

W przypadku mikrostruktury polikrystalicznej (drugi z wymienionych, typo-
wych ukladéw modelowych) zastosowanie progowania jest czesto niewystarcza-
jace do poprawnej segmentacji. R6znice w poziomie jasnosci kolejnych ziaren
widocznych na obrazie (nalezacych do tej samej fazy), sa zbyt duze i moga
pokrywaé sie z poziomami jasnosci granic oddzielajacych poszczegélne czastki.
Wykorzystanie zatem jedynie progowania, powoduje znaczace bledy w segmen-
tacji. W takim przypadku, przed binaryzacja, stosowane sa filtry wykrywajace
krawedzie albo, do rozdzielenia poszczegdlnych elementéw widocznych na obrazie,
wykorzystywane sa bardziej zaawansowane metody opierajace si¢ na segmentacji
wododzialowej (ang. watershed segmentation), wykorzystujace metody rozrostu
obszaréw (ang. region growing), grupowania pikseli (ang. clustering methods)
oraz wiele innych [627, 632, 639].

Trzeci z wymienionych typéw obrazéw mikrostruktury jest najtrudniejszy
w analizie. Zmiany pozioméw jasnosci czastek widocznych na obrazie sa nie-
jednoznaczne i segmentacja moze by¢ obarczona znacznymi btedami. Niekiedy,
w tego typu ukiadach, do segmentacji moze zosta¢ wykorzystywana faktura
obiektéw [630, |. Informacje iloSciowe, ktére mozna uzyskaé na podstawie
analizy obrazu w tego typu uktadach, czesto ograniczaja sie jedynie do ustalenia
przyblizonego udzialu objetoéciowego faz sktadowych.

Niezaleznie od typu mikrostruktury, uzyskane w trakcie binaryzacji obrazy
wymagaja zazwyczaj dodatkowych korekt. Niezbedne jest wiec usuniecie artefak-
tow powstatych w wyniku niedostatecznego usuniecia szumu albo rozdzielanie
stykajacych sie obiektéw. W tym celu wykorzystywane sa przeksztalcenia
morfologiczne. Opierajg sie one na selektywnej filtracji, ktora przeprowadzana
jest wylacznie dla pikseli spetniajacych zatozone warunki sasiedztwa. Warunki
takie sprawdzane sa przy pomocy elementu strukturalnego (podobnego do
maski wykorzystywanej podczas filtracji), ktéry przyktadany jest kolejno do
wszystkich pikseli obrazu. Jesli lokalna konfiguracja spelnia zalozony warunek, to
na rozpatrywanym pikselu dokonywana jest okreslona operacja. Wiele operacji
morfologicznych moze byé przeprowadzanych zaréwno dla obrazéw binarnych
jak i dla obrazéw w skali szarosci.

Najczesciej wykorzystywane przeksztalcenia morfologiczne to erozja i dyla-
tacja, ktére powoduja zmiane poziomu jasnosci pikseli lezacych na krawedziach
jednorodnych obszaréw. W przypadku obrazéw binarnych, erozja prowadzi do
zmniejszania rozmiaru elementéw obrazu, ktérych poziom jasnosci jest réwny jed-
nosci, oraz usuwania pojedynczych izolowanych pikseli, a dylatacja przeciwnie —
do powiekszania rozmiaru takich elementow. Przeksztalcenia te sg addytywne
i wplywaja na zmiane catkowitej liczby pikseli o okreslonym poziomie jasnosci.
Aby ograniczy¢ te efekty, erozje i dylatacje stosuje sie sekwencyjnie. Ztozenie
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erozji, po ktérej przeprowadzana jest dylatacja, nazywane jest otwarciem, a se-
kwencja odwrotna nazywana jest zamknieciem. Operacje otwarcia i zamkniecia
sg powszechnie uzywane do usuwania artefaktéw i zaklocen wystepujacych
w obrazach binarnych [542, 558, 632].

Wymienione przeksztatcenia morfologiczne, stanowia przyktad operacji, ktére
stosowane sg w toku analizy obrazu. Mozliwos¢ ich taczenia pozwala na tworzenie
zlozonych sekwencji, ktore w wielu przypadkach pozwalaja na automatyczne
i w pelni powtarzalne przetwarzanie obrazu bez koniecznosci ingerencji ze
strony operatora. Ma to szczegélnie znaczenie w przypadku pracy z duza
liczba cyfrowych obrazéw zebranych w ustalonych warunkach pomiarowych.
Umozliwia to utrzymanie stalego poziomu btedu dla wyznaczanych parametrow
mikrostruktury w catej sekwencji obrazéw i znacznie przyspiesza sam proces
pozyskiwania informacji. Takie masowe przetwarzanie, a nastepnie analiza uzy-
skanych obrazow jest wykorzystywane w metodach rekonstrukcyjnych opisanych
w kolejnych podrozdziatach, kiedy w trakcie obserwacji, zbierane i zapisywane
sg setki obrazow.

2.4. Trojwymiarowa rekonstrukcja mikrostruktury
— stosowane koncepcje

Klasyczne metody stereologiczne, opisane w podrozdziale 2.2, opierajace
sie na pomiarach prowadzonych na losowych, dwuwymiarowych przekrojach,
przez wiele dziesiecioleci stanowily podstawowe narzedzie stuzace do badania
i opisu budowy wewnetrznej materiatéw. Wypracowane w ich ramach techniki
pozyskiwania iloSciowych parametréw mikrostruktury, dodatkowo rozwiniete
dzieki wykorzystaniu cyfrowych obrazéw, pozwolity na sformutowanie wielu
uzytecznych relacji opisujacych zaleznos$ci miedzy metodami wytwarzania mate-
riatéw ich mikrostruktura i wlagciwosciami (zob. rozdz. 1.3). Jednak wymienione
juz wczedniej ograniczenia, dotyczace gléwnie niejednoznacznosci w okreslaniu
ksztaltu czastek, ale réwniez krzywizny granic miedzyziarnowych, czy nawet roz-
miaru, powoduja, ze intensywnie rozwijane sg metody badawcze, dostarczajace
bezposrednich informacji o tréjwymiarowej budowie materiatu. Uzyskane na ich
podstawie dane dotyczace mikrostruktury, pozwalaja na zaawansowana analize
cech morfologicznych i topologicznych w oparciu o nieobcigzone estymatory
[610-615] oraz stanowia podstawe do budowy modeli mikromechanicznych, dzieki
ktorym opis najwazniejszej relacji: wytwarzanie — mikrostruktura — wlasciwosci,
staje si¢ bardziej kompletny i obiektywny.

Stosowane aktualnie metody trojwymiarowej rekonstrukeji mikrostruktury
opieraja sie na trzech zasadniczo réznych koncepcjach [646]. Pierwsza grupa
metod wykorzystuje dane doswiadczalne, uzyskane bezposrednio w trakcie
pomiaréw przeprowadzonych na rzeczywistym materiale. Metody nalezace do
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drugiej grupy, opieraja sie na symulacji proceséw fizycznych, zachodzacych
podczas syntezy i obrobki modelowanego materialu. Natomiast grupa trzecia
to metody geometryczne. Koncentruja sie one wylacznie na morfologii ziaren,
pomijajac fizyczne podstawy procesu tworzenia mikrostruktury.

Biorac pod uwage trzy wymienione grupy, mozna zauwazy¢, ze jedynie
pierwsza z nich reprezentuje nurt metod do$wiadczalnych. Dane uzyskiwane
aktualnie na podstawie pomiaréw prowadzonych tymi metodami, pozwalaja
na dokladny opis i rekonstrukcje budowy wewnetrznej wielu materialéw [626,

|. Niepewnosci pomiarowe, ktore sa permanentng cecha wszystkich metod
doswiadczalnych, powoduja jednak, ze dokladnosé opisu jest Scisle uzalezniona
od wlasdciwosci analizowanego materialu. W przypadku wielu materiatléw in-
zynierskich, przeprowadzenie rzetelnej rekonstrukeji mikrostruktury wymaga
akwizycji oraz przetwarzania ogromnych ilosci danych pomiarowych. Dlatego,
poza kosztem samej aparatury pomiarowej, umozliwiajacej rejestracje, przecho-
wywanie i przetwarzanie danych, nalezy bra¢ pod uwage fakt, ze badania tego
typu sa zwykle bardzo czasochlonne. Jesli wiec konieczna jest analiza duzej
liczby wariantéw mikrostruktury (np. podczas doboru albo optymalizacji metod
syntezy materiatu), lub gdy projektowany jest nowy material (ktéry nie zostal
jeszcze otrzymany), to mozliwe jest jedynie wykorzystanie metod symulacyjnych
albo geometrycznych.

Niezaleznie jednak od przyjetej koncepcji, w kazdej z wymienionych grup
wypracowane zostaly metody pozwalajace na tréojwymiarowa rekonstrukcje
mikrostruktury. W przypadku metod doswiadczalnych, uzyskiwane sa wigc mo-
dele geometryczne, ktére pozwalaja na szczegdtows analize ksztalttu, rozmiaru
i rozkladu przestrzennego istotnych elementéw mikrostruktury rzeczywistego
materiatu. Natomiast metody symulacyjne i geometryczne, zapewniajg uzyska-
nie reprezentacji budowy materiatu, statystycznie réwnowaznej rzeczywistej
mikrostrukturze. Dodatkowo, pomimo fundamentalnych réznic, techniki wy-
pracowane w kazdej z grup moga sie wzajemnie uzupelnia¢. Czesto informacje
uzyskane na podstawie pomiaréw eksperymentalnych stanowig dane wejsciowe
dla metod symulacyjnych czy geometrycznych albo sa podstawa do walidacji
uzyskanych wynikéw. Z kolei techniki stosowane w metodach geometrycznych
pozwalaja na redukcje btedéw w rekonstrukcji przeprowadzanej na podstawie
danych pomiarowych oraz umozliwiaja efektywna redukcje informacji opisu-
jacych morfologie ziaren, co pozwala na dalsze wykorzystanie takich modeli
geometrycznych do symulacji numerycznych bedacych podstawa obliczeniowej
inzynierii materiatowe;j.
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2.5. Metody doswiadczalne

2.5.1. Wstepne kryteria wyboru metod dos$wiadczalnych

Aby scharakteryzowaé budowe materiatu polikrystalicznego z uwzglednie-
niem cech morfologicznych i topologicznych ziaren, ich orientacji krystalogra-
ficznej, oraz budowy granic miedzyziarnowych, konieczne jest zaplanowanie
i przeprowadzenie szczegdlowych badan doswiadczalnych. Dobér stosowanych
w tym celu metod, uzalezniony jest od witasciwosci rozpatrywanego materiatu
(faz skladowych) i od rodzaju informacji jakie musza zostaé zarejestrowane.
Czynnikami decydujacymi sa tez wymiary prébki, czas potrzebny na zgro-
madzenie kompletnych danych do$wiadczalnych oraz sam rozmiar zebranych
danych, ktéry w przypadku pomiaréw 3D jest znacznie wiekszy w poréwnaniu
do klasycznych metod stereologicznych. Dlatego pomimo szybkiego rozwoju
technik stuzacych do rejestracji danych, wzrostu mocy obliczeniowej komputerdw,
rozwoju oprogramowania do wizualizacji i analizy danych, czynniki te réwniez
moga by¢ decydujace przy wyborze metody.

Koncentrujac sie na jedno i wielofazowych polikrysztatach ceramicznych, moz-
na przyjaé, ze wybér ogranicza sie do metody przekrojow seryjnych i metod po-
chodnych oraz do tomografii komputerowej. Ograniczenie to wynika gtéwnie z po-
trzeby obrazowania stosunkowo duzej objetosci przestrzeni przy jednoczesnym
zachowaniu wysokiej rozdzielczosci. Jest to niezbedne do zapewnienia reprezenta-
tywnosci proby, podczas badania obiektéw o rozmiarach mikrometréw, a niekiedy
nanometréw, jakimi sa pojedyncze krystality czy granice je rozdzielajace. Istotne
jest rowniez silne rozpraszanie, pochtanianie i odbijanie Swiatla w zakresie wi-
dzialnym, wystepujace w tego typu materialach, uniemozliwiajace bezposrednie
zastosowanie technik mikroskopowych 3D (np. mikroskopii konfokalnej).

Na wstepie warto réwniez zaznaczy¢, ze oprécz wielu réznic pomiarowych,
ktére zostana oméwione w dalszej czesci, metoda przekrojéow seryjnych i metody
pochodne, nalezg do metod niszczacych, a tomografia komputerowa do metod
nieniszczacych. W metodzie przekrojow seryjnych wymagana jest wstepna
obrébka powierzchni: ciecie, polerowanie, a niekiedy trawienie, co w konsekwen-
cji prowadzi do nieodwracalnego uszkodzenia prébki. Natomiast tomografia
komputerowa oparta jest na transmisji promieniowania elektromagnetycznego,
dlatego jest zasadniczo metoda nieniszczaca. Zatem roznice te moga by¢ istotne
przy doborze metody, szczegdlnie w przypadku gdy w ramach prowadzonego eks-
perymentu maja by¢ analizowane zmiany mikrostruktury zachodzace w trakcie
badanego procesu.
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2.5.2. Metoda przekrojéw seryjnych

Pozyskiwanie informacji o wewnetrznej budowie nieprzezroczystych ciat na
podstawie skorelowanych plaskich przekrojéw, jest wykorzystywane z powodze-
niem od dawna w naukach biologicznych, medycznych i paleontologii [647-650].
Idea pomiaru opiera sie na cyklicznie powtarzanej sekwencji, sktadajacej sie
z dwbch krokéw. W pierwszym, przygotowywana jest ptaska powierzchnia probki
pozwalajaca na przeprowadzenie obserwacji. Przy czym zakres niezbednych
w tym kroku czynnosci jest specyficzny dla badanego materiatu oraz techniki
rejestracji danych stosowanej w kroku kolejnym. Oprécz ciecia, moze by¢ wiec
wymagane polerowanie, ablacja, trawienie czy napylanie. Nastepnie, w kroku
drugim, przy pomocy specyficznych technik obrazowania, z przygotowanej po-
wierzchni zbierane sg dane. Istotne jest, aby w trakcie catego eksperymentu
utrzymaé kontrolowana (zwykle stala) gleboko$é usuwania warstw w kolej-
nych powtoérzeniach. Takie postepowanie pozwala na gromadzenie serii danych
opisujacych dwuwymiarowe przekroje badanego materiatu z uwzglednieniem
glebokosci na jakiej zostaly one pobrane (rys. 2.7).

Pierwsze préby wykorzystania tej metody do tréjwymiarowego opisu mi-
krostruktury materialéw inzynierskich (metalicznych) zostaly przeprowadzone
i opisane przez Forsmana [651] juz ponad 100 lat temu. Jednak szersze wyko-
rzystanie nastapito dopiero w latach 90-tych ubiegtego wieku i bylo zwiazane
z rozwojem metod komputerowych, umozliwiajgcych tréjwymiarows rekonstruk-
cje mikrostruktury w postaci wirtualnych modeli 3D [652-651]. W polaczeniu
z automatyzacja etapu przygotowania przekrojéw [540, —(58] oraz zastoso-
waniem komputerowo wspomaganych metod przetwarzania i analizy cyfrowych
obrazéw [543, , , 660] doprowadzito to do gwaltownego rozwoju metody.

Aktualnie metoda przekrojow seryjnych (ang. serial sectioning) nalezy do
podstawowych metod tréjwymiarowej rekonstrukeji mikrostruktury stosowanych
dla wielu materialéw (zob. tab. 2.3). Osiagalne ta metoda rozdzielczosci zaleza
od wybranych technik przygotowania powierzchni i obrazowania. Klasyczna
technika przekrojéw seryjnych, oparta na szlifowaniu, polerowaniu i trawieniu
powierzchni, w potaczeniu z mikroskopig optyczna, pozwala na uzyskanie roz-
dzielczosci na poziomie kilku mikrometréw [661]. Przy zastosowaniu w pelni
automatycznych, sprzezonych systeméw polerujaco-trawiaco-rejestrujacych, mi-
nimalna grubo$é¢ warstwy moze by¢ mniejsza niz 0,1 pm (zob. rys. 2.12) [6413, 662]
i ograniczeniem jest tutaj rozdzielczo$é mikroskopii optycznej (~0,25 pm). Dla
wielu materiatéw taka dokladnoéé¢ odwzorowania jest zadowalajaca. Przyjmuje
sie jednak, ze zarejestrowane obrazy powinny posiada¢ rozdzielczo$¢ stanowiaca
przynajmniej 1/10 wymiaru charakterystycznego dla najmniejszych badanych
obiektow. W praktyce, dla materialéw polikrystalicznych, oznacza to mozliwosé
badania mikrostruktury zawierajacej ziarna o wymiarach nie mniejszych niz

1 pm [663].
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Rysunek 2.7. Metoda przekrojéw seryjnych. Obrazy mikrostruktury ulozone w stos
zgodnie z glebokoscia, na ktorej zostaly zarejestrowane; na powierzchni widoczne sa
znaczniki (wglebienia wykonane twardoSciomierzem), ulatwiajace p6zniejsze pozycjo-
nowanie obrazéw. Skala osi z na rysunku zostata dobrana tak, aby lepiej uwidocznié¢
kolejne obrazy —nie odpowiada rzeczywistym odlegtoSciom miedzy przekrojami

Wspélczesnie projektowane i otrzymywane materiaty ceramiczne, szczegdlnie
z grupy ceramiki specjalnej i ceramicznych kompozytéow ziarnistych, wymagaja
zastosowania znacznie wiekszych rozdzielczosci obrazowania. Krystality, czy
ziarna fazy wtraconej w kompozytach, posiadaja czesto wymiary <100 nm [57,

, ]. Dodatkowo, trudnos$ci w przygotowaniu powierzchni, wynikajace
z duzej twardosci, wydatnie wydtuzaja czas potrzebny do zebrania odpowiedniej
liczby obrazéw mogacych postuzy¢ do rekonstrukeji. Z tych powodéw, klasyczna
metoda przekrojow seryjnych, nawet w potaczeniu z pelng automatyzacja, nie
rozpowszechnita sie¢ w zastosowaniu do materialéw ceramicznych.

FIB-SEM

Rozwinieciem klasycznej metody przekrojéow seryjnych jest metoda, w ktérej
do usuwania kolejnych warstw materiatu (frezowania powierzchni) wykorzysty-
wana jest zogniskowana wigzka jondw (FIB, ang. Focused Ion Beam) [664-667].
Kolumna emitujaca i ksztaltujaca wiazke —dzialo jonowe, moze by¢ czeécig mi-
kroskopu skaningowego, co pozwala na wykorzystanie jego optyki bezposrednio
do obrazowania powierzchni prébki [668, 669]). Komercyjne urzadzenia dwuko-
lumnowe (FIB-SEM) umozliwiaja jednoczesne usuwanie materiatu i obrazowanie.
Pozwala to na catkowita automatyzacje i znaczaco przyspiesza caly proces oraz
zwieksza dokladnosé i precyzje pozycjonowania rejestrowanych obrazow.

Kolejng zaleta plynaca z wykorzystania zogniskowanej wigzki jonéw do frezo-
wania powierzchni jest wszechstronno$¢ zastosowania. Metode te z powodzeniem
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stosuje sie zaréwno do stopéw metali [631, , 670], materialéw ceramicznych
[671-673], polimeréw [671-676], a nawet do preparatéw medycznych | ]
czy biologicznych [680-682]. W poréwnaniu do typowych metod przygotowania

powierzchni: ciecia, szlifowania i polerowania, wigzka jonow jest stosunkowo mato
inwazyjna. W przypadku materialéw kruchych, zawierajacych duza porowatos¢,
oraz materialéw kompozytowych skladajacych sie z faz znacznie réznigcych
sie twardoscia, pozwala na zachowanie trudnych do preparatyki szczegotéw
mikrostruktury. Ponadto, grubosé¢ warstwy, w ktorej wystepuja uszkodzenia
wywolane rozpylaniem jonowym, jest niewielka, co pozwala na zastosowanie
dodatkowych trybéw obrazowania powierzchni. Czesto stosowana jest wiec
technika wykorzystujaca dyfrakcje elektronéw wstecznie rozproszonych (EBSD),
ktora dostarcza informacje o orientacji krystalograficznej oraz parametrach
sieciowych [669, |. Stosowana jest rowniez spektroskopia dyspersji energii
promieniowania rentgenowskiego (EDS, ang. Energy Dispersive X-ray Spec-
troscopy), pozwalajaca na analize powierzchniowa skladu chemicznego i tym
samym na identyfikacje faz budujacych material [671, ].

Wiaczenie dodatkowych metod obrazowania nie tylko poszerza zaséb infor-
macji o analizowanym materiale, ale réwniez pozwala na skuteczniejsza segmen-
tacje i indeksacje elementéw mikrostruktury w oparciu o réznorodny zestaw

parametréw [679, ]. Pomimo wydluzenia czasu niezbednego na gromadzenie
komplementarnych danych, dotyczacych przyktadowo orientacji krystalogra-
ficznej (EBSD [686-088]) czy sktadu chemicznego (EDS [671, 684]), w efekcie

koncowym znacznie utatwia to proces segmentacji, a nawet umozliwia zasto-
sowanie w pelni zautomatyzowanych algorytméw segmentacji komputerowej,
eliminujac tym samym koniecznosé ingerencji cztowieka w etap przetwarzania
informacji [643, 679, 689].

Uzyskany technika FIB-SEM trojwymiarowy opis cech morfologicznych, kry-
stalograficznych i chemicznych, analizowanych elementéw mikrostruktury, o roz-
miarach nawet sub-mikronowych, charakteryzuje sie wysoka wiernoécig obrazo-
wania. Osiagane rozdzielczosci przestrzenne siegaja 10-15nm (zob. rys. 2.12).
Ograniczeniem jest tutaj grubo$é¢ usuwanych warstw i ich liczba, co wiaze si¢
z czasem potrzebnym do przeprowadzenia pomiaru [641, , ]. Dlatego
intensywnie rozwijane sa nowe metody przygotowania powierzchni. Oprécz
standardowo wykorzystywanych w tym celu jonéw Galu, w dziatach jonowych
uzywane sa coraz czesciej jony Helu, Neonu, Argonu, Ksenonu, ale takze plazma
oraz stosowane sa rozwiazania sprzezone [602, , ) ] (zob. tab. 2.3).
Znaczne przyspieszenie etapu przygotowania powierzchni uzyskuje sie przy
zastosowaniu ablacji laserowej, w ktérej wykorzystuje sie lasery femtosekundowe
[ ’ B ]

Niewatpliwy postep w rozwoju metody przekrojéw seryjnych, ktory zwiazany
jest z zastosowaniem do obrazowania wysokorozdzielczych mikroskopéw SEM
i TEM w potaczeniu z precyzyjnymi technikami przygotowania powierzchni,
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Tabela 2.3. Wybrane metody oparte na koncepcji przekrojéw seryjnych w zastosowaniu
do badan mikrostrukturalnych réznych grup materialéw (na podst. Spowart [658],

Wallentine, Uchic [676], Salzer i in. [685], Echlin i in. [662], Rowenhorst i in. [663])
Materialy Metody
Ga Xe Ar Fs- (0]
Grupa Przyktady PS UMT FIB PFIB BIB Laser PFIB
Ceramika Al,O4 t/- +/- + + +/-
710, +/, +/, + + +/7
Diament — +/- + +/-
Metale Stopy Ni + - + + + +
Stopy Fe + - + + + +
Stopy Ti + -+ + + +
Stopy Al + +  +- 4+ + -
Polimery EP + +/- /- =+ +
i PMC CFRP + +/- +/- +/- + +
GFRP + — +/- /- +/- +/-
Skaty Lupki +/- + + +/- +
Piaskowce + — +/- +
Materialy Ceramiczne +/- — +/- +/- +
porowate Metaliczne +/- — +/- +/- +
Skaly +/_ _ +/_ +/_ +/_

Oznaczenia: ,+7 szczegdlowa akwizycja danych, wysokiej jakosci rekonstrukcja;
»T/=" trudnodci z akwizycja danych, ograniczone zastosowanie; ,—” niemozliwe pozy-
skanie danych; w pozostatych przypadkach brak informacji o zastosowaniu.

Skrdty nazw metod: PS —automatyczne przygotowanie powierzchni (mechaniczne pole-
rowanie, trawienie) i obrazowanie, UMT — wykorzystanie ultramikrotoméw, Ga FIB —
metoda FIB-SEM z zastosowaniem jonéw Galu, Xe PFIB —metoda FIB-SEM z plazma
ksenonowa, Ar BIB — zastosowanie szerokiej wiagzki jonow Argonu, Fs-Laser —ablacja
laserowa z wykorzystaniem laseréw femtosekundowych, O PFIB —metoda FIB-SEM
z plazma tlenowa.

Skréty nazw tworzyw: PMC —kompozyty polimerowe (ang. Polymer Matriz Composi-
tes), EP —zywica epoksydowa, CFRP —kompozyty polimerowe wzmacniane wléknami
weglowymi (ang. Carbon fiber reinforced polymer), GFRP —kompozyty polimerowe
wzmacniane widknami szklanymi (ang. Glass Fiber Reinforced Polymer)

spowodowal, ze jest to jedna z coraz czeSciej stosowanych metod, pozwalajacych
na trojwymiarowa rekonstrukcje mikrostruktury. Oprécz rozdzielczosci, ktora
jest jednak ciaggle zwiekszana, gtéwne ograniczenie wynika z samej koncepcji
metody. Usuwanie kolejnych warstw materialu niszczy ,zré6dto danych”, przez co
niemozliwe sg analizy dotyczace zmienno$ci mikrostruktury w czasie. Ponadto
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zwigkszenie rozdzielczosci okupione jest ograniczeniem analizowanej objetosci,
co z kolei niekorzystnie wplywa na reprezentatywnos$é uzyskiwanych danych.

Rekonstrukcja na podstawie przekrojéw

W metodach opierajacych sie na koncepcji przekrojéw seryjnych, kluczo-
wym etapem, pozwalajacym uzyskaé trojwymiarowa, cyfrowa reprezentacje
mikrostruktury, jest etap integracji zebranych danych. Uzyskane w trakcie akwi-
zycji obrazy, zawierajace, w zaleznosci od zastosowanych technik obrazowania
powierzchni, réznorodne dane, musza zosta¢ ze soba przestrzennie potaczone.
Proces ten jest w istocie odwréceniem opisanych wczesniej krokéw prowadzacych
do pozyskania danych. Pozwala on na odtworzenie wewnetrznej budowy probki,
ale nie w formie fizycznej, lecz w postaci wirtualnego, trojwymiarowego modelu.
Zebrane obrazy, niezaleznie od zrédla (mikroskop optyczny, SEM, TEM), sa wiec
ukladane w stos zgodnie z kolejnoscia, i co za tym idzie, gtebokoscia z, na jakiej
zostaly zarejestrowane (por. rys. 2.7). Nastepnie sa wyréwnywane wzgledem
siebie w plaszczyznie rejestracji zy. Etap ten istotnie wplywa na dokladnosé od-
wzorowania elementéw mikrostruktury. Bledy systematyczne lub przypadkowe,
wynikajace z przesuniecia oraz obrotu prébki wzgledem uktadu rejestrujacego,
powstajace w kolejnych cyklach zbierania danych, muszg zosta¢ w tym etapie
skorygowane. Ma to szczegdlne znaczenie, gdy stosowane sg techniki klasycznego
usuwania warstw materialtu poprzez polerowanie. Przektadanie probki pomiedzy
uchwytem polerki a stolikiem mikroskopu, powoduje nieuchronng zmiane jej
pozycji w kolejnych cyklach akwizycji obrazu. Automatyzacja calego procesu
znacznie zmniejsza tego typu btedy. Jednak nawet duza precyzja pozycjonowania
prébki, siegajaca mikrometréw, jest niewystarczajaca do celéw rekonstrukeji.
W mikroskopach dwuwiazkowych FIB-SEM, korekcja polozenia moze by¢ reali-
zowana juz na etapie akwizycji obrazow, za posrednictwem oprogramowania
sterujacego urzadzeniem. W takim przypadku informacje o aktualnej pozycji
zostaja zapisane w postaci metadanych dotaczanych do wynikowych obrazdw.

Do korekcji potozenia wykorzystuje sie znaczniki odniesienia. W przypadku
klasycznej techniki przekrojéw seryjnych, powszechnie stosowana metoda opiera
sie na znakowaniu powierzchni prébki wglebieniami wykonanymi przy pomocy
twardo$ciomierza [645, , , |. Znaczniki takie, bedace wglebieniami
w czolowej powierzchni probki, maja okreslony ksztalt zalezny od zastosowanego
narzedzia. Ksztalt ten nie zmienia sie istotnie w trakcie usuwania kolejnych
warstw materialu, natomiast rozmiary wglebienia stopniowo maleja. Rejestracja
takich znacznikéw na obrazach powierzchni pozwala na korekcje wzglednego
polozenia w plaszczyznie xy. Dodatkowo, analiza zmian wymiaréw zarejestro-
wanych wglebien w kolejnych cyklach, umozliwia korekcje polozenia wzdiuz
kierunku z. Jest to szczegélnie istotne dla technik wykorzystujacych polerowanie
powierzchni, gdzie grubosé¢ warstw wykazuje duza zmiennoéé. Natomiast przy
zastosowaniu techniki wykorzystujacej zogniskowana wiazke jonéw, do znako-
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wania wykorzystuje si¢ dzialo jonowe, ktére nanosi charakterystyczne wzory,
pozwalajace zaréwno na pozycjonowanie probki w trakcie eksperymentu, jak
réwniez na pdzniejsza korekcje dryftu aparaturowego [665, , , , 700].
W przypadku eksperymentéw trwajacych nierzadko wiele godzin czy nawet dni,
uwzglednienie takiego dryftu wywotanego zmianami temperatury, drganiami
czy wplywem innych czynnikdéw zewnetrznych, jest szczegdlnie istotne.

Kolejnym etapem prowadzacym do uzyskania trojwymiarowej rekonstrukeji
mikrostruktury jest wstepne przetwarzanie zarejestrowanych obrazéw. Ma ono
na celu redukcje szumu, wyroéwnanie jasnosci pomiedzy kolejnymi obrazami
w stosie, korekcje nieréwnomiernosci oswietlenia tta i inne operacje specyficzne
zaréwno dla zastosowanej metody akwizycji jak i dla analizowanego materiatu
(zob. p. 2.3). Podczas analizowania wielu zdje¢ mikrostruktury —nierzadko
setek —pomocne staja sie skrypty, ktére w sposdéb wczedniej zaprogramowany
(wsadowo) sa w stanie automatycznie przetworzy¢ caly stos obrazéw. Jednakze,
jak wspomniono wczesniej, nie istnieje uniwersalna metoda przetwarzania obrazu
i kazdorazowo nalezy dostosowaé kolejne kroki do konkretnego przypadku
mikrostruktury i zastosowanej metody obrazowania.

Tak przygotowany stos, sktadajacy sie z wielu obrazow, zostaje nastepnie
poddany segmentacji i interpolacji miedzy plaszczyznami [641]. Kroki te moga
by¢ realizowane w réznej kolejnosci, a niekiedy jednoczesnie w oparciu o algo-
rytmy sprzezone [689, —704]. Pozwala to na polaczenie oddalonych od siebie
(w kierunku z) dwuwymiarowych obrazéw reprezentowanych przez macierz
pikseli w tréjwymiarowe obiekty skladajace sie z wokseli (ang. Volumetric
Picture Element). W najprostszej metodzie interpolacji wykorzystywana jest
intensywno$¢ (poziomy jasnosci) pikseli, ktére usytuowane sa w kolejnych, sasia-
dujacych ze sobg warstwach. Nastepnie, stosujac funkcje interpolacyjne, ustalana
jest intensywnos$é dla wokseli wypelniajacych przestrzen miedzy warstwami
[668, ]. Metoda ta powoduje jednak rozmycie krawedzi rekonstruowanych
elementéw mikrostruktury, co moze powodowaé bledy w segmentacji i niekorzyst-
nie wplynaé¢ na doktadno$é. Alternatywna metoda jest interpolacja oparta na
ksztalcie [644, , 705]. Wymaga ona identyfikacji krawedzi w dwuwymiarowych
przekrojach, ale pozwala na dokladniejsze odwzorowanie ksztaltu elementéw
mikrostruktury.

Rozmiar utworzonych w ten sposéb sze$ciennych wokseli, zalezy zaréwno od
rozdzielczo$ci wykorzystanych obrazéw, jak i odleglosci miedzy nimi w stosie.
Najlepsze rezultaty rekonstrukeji osiagane sa, gdy rozmiar pikseli jest zblizony do
odleglodci miedzy plaszczyznami [611]. Poniewaz uzyskanie zadowalajacej roz-
dzielczo$ci obrazéw, szczegdlnie przy zastosowaniu SEM czy TEM [644, 691, 706],
jest zazwyczaj mniej czasochtonne niz usuwanie kolejnych warstw materiatu, to
gtéwnie odlegtosé miedzy warstwami ogranicza konicowa rozdzielczo$¢ przestrzen-
na rekonstrukeji [644, ]. Dlatego na etapie przygotowania pomiaréw, szaco-
wana jest zwykle minimalna rozdzielczosé przestrzenng niezbedna do osiagniecia
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zaktadanego celu rekonstrukcji —analizy mikrostruktury czy przygotowania mo-
deli geometrycznych do symulacji numerycznych. Przyjmuje sie, ze do osiagniecia
zadowalajacej doktadnosci odwzorowania, niezbedna jest rejestracja informacji
pochodzacych z co najmniej 10 przekrojéw przypadajacych na rekonstruowa-
ny element. Takie oszacowanie rozdzielczosci przestrzennej wymaga jednak
przyjecia a priori minimalnych rozmiaréw istotnych elementéw mikrostruktury.
Lepszym podejsciem jest zbadanie wplywu rozdzielczosci przestrzennej na do-
ktadno$é oszacowania analizowanych cech mikrostruktury [631, 707]. W przypad-
ku rekonstrukeji majacych na celu uzyskanie modeli geometrycznych stuzacych
do symulacji metodami przyblizonymi, nalezy rozpatrzy¢ réwniez, jak duza
szczegoltowosé odwzorowania jest rzeczywiscie niezbedna do opisu modelowanego
zjawiska. Przykladowo, stosujac do analizy metode elementéw skoriczonych,
nadmierne zwiekszenie szczegbétowoséci modelu powodujace duze zageszczenie
siatki, moze utrudnié, lub wrecz uniemozliwi¢, przeprowadzenie symulacji.

W zaleznosci od przyjetego toku rekonstrukeji, segmentacja moze by¢ pro-
wadzona zaréwno na stosie dwuwymiarowych obrazéw mikrostruktury, jak i na
uzyskanej podczas interpolacji trojwymiarowej macierz wokseli. W najprostszym
przypadku, wykorzystywane sg informacje pochodzace z jednego Zrodia akwi-
zycji i segmentacja polega na grupowaniu pikseli badz wokseli o jednakowych
(albo zblizonych) wartosciach intensywnosci, technikami wykorzystywanymi
przy iloSciowej analizie obrazu (zob. rozdz. 2.3). Prowadzi to do podzialu anali-
zowanej przestrzeni na obiekty reprezentujace wybrane elementy mikrostruktury
rekonstruowanego materiatu. Coraz czesciej do segmentacji wykorzystywane sa
jednak réwnoczeénie informacje zarejestrowane réznymi technikami [662, ,

, |, a uzyskane w ten sposob rekonstrukcje poddawane sa dodatkowym
operacjom majacym na celu uzupelnienie brakujacych informacji struktural-
nych oraz usuniecie artefaktéw i wygladzenie powierzchni zrekonstruowanych
element6w mikrostruktury [669, , , 707]. Wykorzystywane sa w tym celu
metody symulacyjne (MC) i teselacyjne [679, , | (zob. p. 2.6).

2.5.3. Mikrotomografia komputerowa

Tomografia komputerowa w inzynierii materiatowej

Tomografia komputerowa (CT, ang. Computed Tomography) jest metoda
polegajaca na odwzorowywaniu wewnetrznej, tréjwymiarowej budowy na podsta-
wie serii dwuwymiarowych projekcji, uzyskiwanych przy pomocy promieniowania
rentgenowskiego, przepuszczanego przez badany obiekt pod réznymi katami.
Co do zasady, jest wigc metoda nieniszczaca. Matematyczne podstawy zostaly
opisane ponad 100 lat temu przez Radona [710]. W latach 60-tych Cormack [711]
rozwinal je i wykonal pierwszy testowy eksperyment, z mysla o wykorzystaniu
metody do tréjwymiarowego obrazowania na potrzeby radiologii. Juz kilka lat
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pdzniej powstal komercyjny skaner rentgenowski do tomografii komputerowej
zbudowany w laboratoriach EMI przez Hounsfielda [712]. Za prace te w 1979
Cormack i Hounsfield otrzymali nagrode Nobla z medycyny.

Pierwotnie budowane tomografy rentgenowskie dostosowane byly do zasto-
sowan medycznych. Wymagalo to uzywania mozliwie niskich dawek promienio-
wania oraz krotkiego czasu gromadzenia danych. Jednak juz w latach 80-tych,
zauwazono potencjal metody réwniez w innych dziedzinach nauki oraz techniki
[713-717]. Zmodyfikowane urzadzenia, w ktérych zastosowano wysokorozdzielcze
detektory oraz zrédla promieniowania o wigkszej energii, umozliwily uzyskanie
rekonstrukeji z rozdzielczoscia przestrzenna ponizej 20 pm. Tym samym techniki
te przyjeto nazywaé mikrotomografig komputerowq (p-CT) i staly sie narzedziem
pozwalajacym na nieniszczace badania budowy wewnetrznej materialéw.

Aktualnie, w tomografii komputerowej, stosowane sa zaréwno laboratoryjne,
jak i synchrotronowe zrédla promieniowania. Pozwala to na pokrycie szerokiego
zakresu energii: od promieniowania migkkiego — ponizej 1keV, do twardego — na-
wet powyzej 100 keV. Urzadzenia laboratoryjne, w ktérych wiazka rentgenowska
jest rozbiezna i polichromatyczna, uzyskuja zwykle rozdzielczo$é¢ przestrzenng
od kilku milimetréw do jednego mikrometra, przy czasie akwizycji wynosza-
cym 15-30 minut. Natomiast stosujac synchrotronowe zrédta promieniowania,
w ktorych wiazka jest réwnolegla (polichromatyczna lub monochromatyczna),
typowa rozdzielczos¢ przestrzenna wynosi od 40 do 0,5 um, przy czasie akwizycji
rzedu kilku minut lub krétszym [718]. W niektérych eksperymentach udaje sie
uzyskad jeszcze wieksze rozdzielczodci, siegajace nawet ponizej 100 nm (nano-CT)
[719-722].

Rozdzielczo$é rekonstrukeji zalezy jednak nie tylko od zastosowanego zrédia
(energii i natezenia fotonéw) oraz czasu akwizycji pojedynczych projekcji. Istot-
ny jest réwniez uktad optyczny i detektor. Najczesciej do rejestracji natezenia
promieniowania przechodzacego przez badana probke stosuje sie matrycowe de-
tektory promieniowania, ktérych fizyczna rozdzielczo$é (liczba komérek, pikseli)
ogranicza liczbe rekonstruowanych wokseli (ang. Volumetric Picture Element,
Voxel). Innymi stowy, wraz ze wzrostem wymaganej rozdzielczosci obrazowania,
maleje objeto$é przestrzeni dla ktérej zbierane sa dwuwymiarowe projekcje.
Ograniczenie to udaje sie ominaé rozszerzajac pole widzenia tomografu poprzez
polaczenie ze soba projekcji wykonanych dla sasiadujacych obszaréw [723, ].

Zastosowanie szybkich detektoréw matrycowych w polaczeniu z jasnymi
synchrotronowymi zrédtami fotonéw, pozwala rowniez na rejestracje zmian
w badanym obiekcie zachodzacych w czasie eksperymentu. Czterowymiarowe
modele (4D), uzyskiwane metoda p-CT, opisujace nie tylko wymiary prze-
strzenne elementéw budowy materiatu (3D), ale réwniez ich ewolucje w czasie,
zaczynaja byé¢ coraz czesciej wykorzystywane w inzynierii materiatowej. W ten
sposob badane sa procesy krzepniecia stopéw metali i rekrystalizacji [725—

|, zjawiska sprezyste, plastyczne [724, —732], zjawiska zmeczeniowe oraz
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rozwéj mikropeknieé¢ [733-735], metalurgia proszkéw, spiekanie [736], procesy
geologiczne oraz mineralogiczne [737-710] i wiele innych.

Fizyczne podstawy metody

Fizyczne podstawy tomografii komputerowej opieraja sie na ostabieniu inten-
sywno$ci promieniowania przechodzacego przez badang probke i, tak jak w przy-
padku innych metod spektroskopowych [711], zjawisko to mozna opisaé¢ prawem
Lamberta—Beera, ktore dla osrodkéw jednorodnych przyjmuje postaé [741]:

I=1Iye M (2.21)

przy czym Iy wyraza natezenie promieniowania padajacego, I natezenie pro-
mieniowania przechodzacego przez osrodek na drodze L, a u jest liniowym
wspolezynnikiem ostabienia. Wspotczynnik ten ujmuje sume efektow wywota-
nych pochlanianiem energii w wyniku efektu fotoelektrycznego, rozpraszania
komptonowskiego i kreacji par elektron-pozyton. W zakresie energii promienio-
wania rentgenowskiego stosowanego w n1-CT, absorpcja zdominowana jest przez
efekt fotoelektryczny, ktory zalezy od energii promieniowania F oraz wlasciwosci
substancji pochtaniajacej: gestosci p oraz liczby atomowej Z. Zalezno$¢ te mozna
przedstawi¢ empirycznym réwnaniem [711]:

4

P _ k2

p E?

w ktorym k jest wartoscia stala przy okreslonych warunkach pomiaru, a stosunek
1/ p nazywany jest masowym wspoélczynnikiem ostabienia.

7 powyzszego rownania wynikaja istotne wnioski dotyczace kontrastu absorp-
cyjnego, bedacego waznym parametrem decydujacym o mozliwoéci zastosowania
metody do rekonstrukcji wybranych materialow inzynierskich. Kontrast ab-
sorpcyjny, pozwalajacy na segmentacje elementow sktadowych analizowanego
obiektu, zalezy gléwnie od liczby atomowej (Z*). Dlatego metoda ta moze by¢
z powodzeniem stosowana do analizowania budowy wewnetrznej materialéw
kompozytowych, betonéw oraz skat [724, , , —744]. Réznice w gestosci
pomiedzy fazami skladowymi, dodatkowo zwiekszajace kontrast absorpcyjny,
powoduja, ze 1-CT jest rowniez czesto wykorzystywana w przypadku materiatow
o wysokiej porowatosci: materialéw komérkowych i statych pian [731, , ,

|, ale takze w defektoskopii, fraktografii, kontroli materialéw wytwarzanych
addytywnie (druk 3D) oraz w zastosowaniach przemystowych do kontroli jakosci
[ ’ ’ ’ - ]

Gléwnym atutem metody jest jednak mozliwo$é tréjwymiarowej rekonstruk-
cji budowy wewnetrznej materiatu, na podstawie przetworzonych informacji
zarejestrowanych w postaci dwuwymiarowych projekcji. Wykorzystywane w tym
celu algorytmy opieraja sie na transformacji Radona, ktéra pozwala rozwiklaé
rejestrowany spadek intensywno$ci promieniowania.

(2.22)
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Rozpatrujac ostabienie wiazki przechodzacej przez niejednorodna prébke,
dla dwuwymiarowego jej przekroju, w ktérym kierunek x jest prostopadtly do
kierunku przenikania wiazki, a kierunek y do niej réwnolegly, réwnanie (2.21),
mozna przedstawi¢ w formie logarytmicznej [750]:

L
In LIO] =P(x)= /,u(:v, y) dy. (2.23)
(z)
0

W réwnaniu tym pu(z,y) jest funkcja przedstawiajaca dwuwymiarowy rozklad
wspotczynnikow ostabienia, i tym samym opisujaca budowe wewnetrzna bada-
nego materiatu, natomiast In [Iy/I(z)] jest rejestrowana projekcja P (x), czyli
rozkladem przestrzennym zmian intensywnosci sygnatu docierajacego do detek-
tora, wynikajacych z przejécia promieniowania przez niejednorodny material na
drodze L.

W celu pelnej rekonstrukeji —zgodnie z twierdzeniem Radona [710]—na-
lezaloby zarejestrowaé nieskonczenie wiele takich projekcji, ale praktycznie
ich liczba miedci sie zwykle w zakresie od kilkuset do kilku tysiecy. Poniewaz
projekcje rejestrowane sa pod réoznymi katami 6 wzgledem préobki, to wygodnie
jest postugiwaé sie biegunowym uktadem wspotrzednych. Oprécz kata, w takim
uktadzie, projekcja charakteryzowana jest wspélrzedng t, okreslajaca odlegtosc
na osi réwnolegtej do detektora (rys. 2.8).

Wykorzystujac wspolrzedne pomiarowe (6 i t), réwnanie (2.23) opisujace gro-
madzone w trakcie eksperymentu projekcje, mozna zatem zapisa¢ w postaci [751]:

o0

Py (t) = / / p(z,y) o (xcosh + ysinb — t) dz dy. (2.24)

— 00 —O0

Roéwnanie to nazywane jest Transformatqg Radona i w ujeciu matematycznym,
wyraza ono transformacje dokonywana przez fizyczny uktad, przy pomocy pro-
mieniowania przechodzacego przez prébke, dwuwymiarowej funkeji p (x,y) opi-
sujacej jej budowe wewnetrzna, na rejestrowane przez detektor projekcje Py (t).

W powyzszym opisie, matematycznych i fizycznych podstaw metody, zalozo-
no, ze promieniowanie wykorzystywane do rejestracji danych jest monochroma-
tyczne, a wigzka jest skolimowana. Warunki takie nie musza by¢ jednak spetlnione
i w zaleznosci od rodzaju zrédla promieniowania oraz rozwiazan technicznych, za-
stosowanych w konkretnym urzadzeniu, opis musi zosta¢ rozbudowany [750-754].

Techniki rekonstrukcyjne

Niezaleznie od parametréw technicznych, podstaws do odtworzenia budowy
wewnetrznej materiatu przy pomocy CT, jest zarejestrowany zbiér projekcji.
Ich dyskretny charakter, wynikajacy ze skoniczonej liczby katow, pod ktérymi
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P91 (t)

Rysunek 2.8. Projekcja przekroju probki na detektor, zachodzaca podczas przejscia
promieniowania, bedaca podstawa tomografii komputerowej
(na podst. Kak i Slaney [751])

sg one zbierane, jak i z konstrukcji detektoréw, powoduje, ze do rekonstrukcji
nie wykorzystuje sie bezposrednio odwrotnej Transformaty Radona. W takich
warunkach efektywniejsze staja sie algorytmy oparte na wstecznej projekcji (BP,
ang. Back Projection), ktéra mozna przedstawi¢ réwnaniem [754]:

iz, y) = /P(a: cosf +ysinf,0)de (2.25)
0

Tak zdefiniowana wsteczna projekcja, przypisuje kazdemu punktowi w przestrze-
ni przekroju (z,y) sume wartosci funkcji projekcji P zebranych dla wszystkich
katéw 6 w punkcie o wspélrzednej biegunowej t (zapisanej jako x cos 6+ ysin 6).
Nalezy jednak zauwazy¢, ze uzyskany w ten sposéb rozklad wspoélczynnika
ostabienia fi(x,y) nie jest tozsamy z rzeczywistym rozkladem u(z,y) w bada-
nej prébee. Wsteczna projekcja powoduje, ze zrekonstruowany fi(x,y) oprocz
informacji o oryginalnym ksztalcie funkcji rozktadu wspoétczynnika ostabie-
nia, zawiera réwniez znieksztalcenia geometryczne. Powstajace w ten sposéb
artefakty zazwyczaj utrudniaja, a czesto wrecz uniemoszliwiaja, bezposrednia
interpretacje i dalsza segmentacje zrekonstruowanego obrazu.
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Aby zilustrowaé opisany problem mozna postuzy¢ sie przyktadem rekonstruk-
¢ji syntetycznego przekroju przedstawionym na rysunku 2.9. W celu uzyskania
projekcji, testowy obraz przekroju (rys. 2.9a) poddany zostal transformacji
Radona dla wybranej liczby katéw 6 (od 2 do 256). Nastepnie metoda BP, wy-
korzystujac 2, 16 i 256 projekcji, zrekonstruowany zostal obraz testowy (kolejno
rys. 2.9b, 2.9¢ i 2.9d).

Przy duzej liczbie projekcji wykorzystywanych do rekonstrukcji metoda BP,
pojawia sie silne rozmycie krawedzi elementéw sktadowych przekroju. Znie-
ksztalcenia takie moga by¢ jednak skutecznie filtrowane. Najczesciej stosuje sie
w tym celu wstepna filtracje kolejno zbieranych projekcji i dopiero na podsta-
wie tak przygotowanych danych dokonuje sie rekonstrukcji metoda wstecznej
projekcji. Rysunek 2.9 (e-g) przedstawia rekonstrukcje syntetycznego przekroju
(rys. 2.9a), wykonane analogicznie do wczesniejszego przykladu, jednak wyko-
rzystane projekcje zostaly wstepnie poddane filtracji w dziedzinie czestotliwosci
przy pomocy filtru Ram-Lak (Ramachandran, Lakshminarayanan [755]). Dzigki
tak przeprowadzonej rekonstrukcji uzyskany z wykorzystaniem 256 filtrowanych
projekcji przekrdj (rys. 2.9g) nie wykazuje juz tak silnego rozmycia. Przyktad
ten potwierdza efektywnos¢ metody wstecznej projekcji z filtrowaniem, ktora
stata sie punktem wyjsécia dla calej klasy analitycznych algorytméw rekon-
strukcyjnych, wykorzystujacych zarowno transformate Fouriera, konwolucje jak
i szereg specjalistycznych filtréw (ang. Convolution/ Filtration Back-Projection,
Fourier-Based Reconstruction Methods) [750-754].

W tomografii komputerowej, oprécz metod analitycznych, stosowane sa
réwniez algebraiczne techniki rekonstrukcyjne (ART, ang. Algebraic Reconstruc-
tion Techniques). Podstawy matematyczne, ktére wykorzystywane sa w tych
technikach zostaly opisane przez Kaczmarza [756] na wiele lat przed pojawieniem
sie pierwszych tomografow i dotyczyty problemu przyblizonego rozwiazywania
uktadéw réwnan liniowych metoda iteracyjna. Idea ART opiera si¢ na zalozeniu,
ze rekonstruowany obraz sklada sie ze skoniczonej liczby komérek o jednakowych
wymiarach. Elementy te sg okreslone przez wspélrzedne potozenia na przekroju
(z 1 y) oraz posiadaja stala warto$¢ wspdlezynnika oslabienia (fi(x,y)). Dodat-
kowo w technikach ART przyjmuje sie, ze promien przechodzacy przez material
ma skorniczona grubosé (1), zwykle réwna rozmiarowi komorek (rys. 2.10). Reje-
strowana dla takiego pojedynczego promienia dyskretna sktadowa projekcji p;,
mozna wiec przedstawié¢ jako sume:

N
pi =Y wif (2.26)
=1

w ktorej f; reprezentuje warto$¢ wspotczynnika ostabienia fi(z,y) dla j-tej spo-
srod N komorek, a w;; jest wspolczynnikiem wagowym, okreslajacym wklad j-tej
komérki do catkowitej wartosci sktadowej projekcji p; dla i-tego promienia. War-
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(a)
(b) (c) (d)
(e) (f) (g)

Rysunek 2.9. Rekonstrukcja obrazu metoda wstecznej projekcji (BP); (a) oryginalny,

syntetyczny obraz przekroju poddawany rekonstrukeji; (b), (¢), (d) kolejne rekonstrukcje

wykonane metoda BP na podstawie: 2, 16 i 256 projekcji; (e), (f), (g) rekonstrukcje
wykonane metoda filtrowania i BP (liczba projekcji: 2, 16 i 256)

tos¢ wspolezynnika w;; jest réwna udziatowi powierzchniowemu tej czesci komor-
ki, ktéra pokrywa przechodzacy przez nia i-ty sposréd M promieni (rys. 2.10).

Wyznaczenie wszystkich wartosci f, a tym samym zrekonstruowanie rozktadu
wspotczynnika oslabienia w rozpatrywanej plaszczyznie, jest mozliwe poprzez
rozwigzanie ukladu réwnan skladajacego sie z M réwnan (2.26). Z powodéw
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Rysunek 2.10. Geometria uktadu projekcyjnego stosowana w algebraicznej metodzie
rekonstrukecyjnej ART (na podst. Kak i Slaney [751])

praktycznych, wynikajacych z rozmiaru macierzy w;; (M x N, przy czym dla
obrazéw o wymiarach 1024 px x 1024px, N = 10242, a M —w zaleznosci od
zastosowanej techniki — moze by¢ réwne N), konwencjonalne metody sa tutaj nie-
efektywne. Dlatego wykorzystywane sa do tego celu metody iteracyjne, bazujace
na wspomnianej juz pracy Kaczmarza [750] oraz p6zniejszej Tanabe [757].

Algorytmy wykorzystujace ART, jak réwniez te, oparte na metodzie ana-
litycznej — stosujace odwrotng Transformate Radona czy wsteczna projekcje
w potlaczeniu z filtrowaniem — zasadniczo réznig sie miedzy sobg wymaganiami
dotyczacymi uktadu pomiarowego, sposobu akwizycji danych i ich ilosci, niezbed-
nej do przeprowadzenia rekonstrukcji. Réznice dotycza rowniez szybkosci oraz
wiernoéci odwzorowania budowy wewnetrznej analizowanej probki. W zwiazku
z tym, kryteria doboru metody zwiazane sa zaréwno z konstrukcjg ukladu
pomiarowego (rodzajem tomografu), jak rowniez z oczekiwanymi rezultatami
dla konkretnego zagadnienia (dokladnoscia i skala rekonstrukeji materiatu,
rejestracja zmian prébki w czasie, itp.) [758].
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Kontrast dyfrakcyjny

Opisane do tej pory zagadnienia lezace u podstaw tomografii komputerowej,
opieraja sie na kontradcie absorpcyjnym, wystepujacym pomiedzy elementami
sktadowymi ciata. W przypadku p-CT, gdy analizowane sa materiaty wielofazo-
we, kontrast ten nazywany jest wprost — kontrastem fazowym, a tomografia wyko-
rzystujaca wspo6lezynnik ostabienia — tomografia kontrastu fazowego (ang. phase
contrast tomography). Stala warto$é¢ wspolezynnika ostabienia w obrebie faz
sktadowych, wynikajaca z okre$lonego ich sktadu chemicznego oraz budowy
przestrzennej (co ujmuje réwnianie (2.22)), pozwala na skuteczna segmentacje
i, jak juz wczedniej wspomniano, na wystarczajaco szczegdtows analize wielu
réznorodnych materiatéw. W przypadku materiatow polikrystalicznych, zaréwno
metalicznych jak i ceramicznych, do pelnego opisu mikrostruktury niezbedne sa
jednak dodatkowe informacje, dotyczace ksztaltu i rozmieszczenia pojedynczych
krystalitow. Cechy te pozostaja ukryte dla tomografii kontrastu fazowego. Jesli
jednak spetniony jest warunek Braggéw?’, to promieniowanie rentgenowskie
przechodzace przez materiat polikrystaliczny ulega réwniez dyfrakeji. Stosujac
zatem jasne, monochromatyczne zrédta twardego promieniowania rentgenowskie-
go (zrédla synchrotronowe) mozna dodatkowo obserwowaé kontrast dyfrakcyjny,
wynikajacy z réznego kata ugiecia wiazki na plaszczyznach sieciowych przypad-
kowo zorientowanych krystalitéw [759-761].

Pierwsza technikg tomograficzng, w ktérej wykorzystano kontrast dyfrak-
cyjny, bylta tréjwymiarowa mikroskopia dyfrakcji rentgenowskiej (3DXRD, ang.
Three-Dimensional X-Ray Diffraction) [762=761]. Podobnie jak w przypadku
tomografii kontrastu fazowego, w 3DXRD stosuje sie detektor umieszczony za
prébka. Rejestruje on jednak projekcje sktadajace sie z plamek dyfrakcyjnych
pochodzacych od krystalitéw, dla ktérych, przy okreslonej orientacji prébki
wzgledem wiazki, spelniony jest warunek Braggow (rys. 2.11). Indeksacja zareje-
strowanych plamek pozwala na Sledzenie zmian ich ksztaltu i polozenia wzgledem
osi wiazki, wynikajacych z obrotu probki w trakcie pomiaru. Umozliwia to nieza-
lezng rekonstrukcje ksztaltu pojedynczych krystalitéw. Istotna w tej technice jest
rowniez odlegto$é detektora od probki. Detektor umieszczony w odleglosci kilku
milimetréw, wyposazony w matryce o niewielkich rozmiarach piksela (~2pm)—
detektor bliskiego pola (ang. near field detector) [705], pozwala rejestrowaé szcze-
gbéltowe informacje o ksztalcie krystalitow, jednak wyznaczenie ich orientacji
krystalograficznej, oparte na pomiarze kata 26, obarczone jest w tych warunkach
duzym bledem. Natomiast detektor oddalony o kilkadziesiat, czy nawet kilkaset
centymetréw od powierzchni prébki, posiadajacy matryce o duzym rozmiarze
pikseli (>50 pm) — detektor dalekiego pola (ang. far field detector) [765], rejestruje
wartosci uérednione. Umozliwia to precyzyjny pomiar kata 260 i tym samym
okreslenie orientacji poszczegdlnych krystalitéw. Dodatkowo, w takim uktadzie,
mozliwe sg pomiary odksztalcen sieci krystalicznej i $rednich naprezen w krysta-
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Rysunek 2.11. Rozmieszczenie najwazniejszych elementéw aparatury i zasada rejestracji
danych w technikach 3DXRD i DCT. Gléwne réznice zwigzane sa z ksztaltem wiazki
oraz odleglodcia i rozdzielczoscia detektora (na podst. Reischig i in. [769])

litach [766, 767], ale z uwagi na rozmiary pikseli i duza odleglosé detektora od
probki, tracone sa informacje pozwalajace na rekonstrukcje ksztattu. Aby jedno-
czednie rejestrowaé dane zarowno z bliskiego jak i dalekiego pola wykorzystywane
sa pOlprzezroczyste detektory ustawione kolejno za soba [765, 765].

Stosowane aktualnie rozwigzania roéznia sie jednak nie tylko odlegloscia
miedzy probka a detektorem oraz ich rozdzielczoscia, ale réwniez ksztaltem
wiazki promieniowania [770]. W klasycznej technice 3DXRD stosowane sa wiazki
réwnolegle (ang. pencil beam) [765]. Jednak w zaleznosci od Zrédla promieniowa-
nia oraz kolimatora (ukladu przeston) mozna uzyskaé¢ réwniez plaskie, liniowe
wiazki. Taki ksztalt wigzki wykorzystywany jest w mikroskopii dyfrakcji promie-
niowania wysokiej energii (HEDM, ang. High Energy Diffraction Microscopy)
[767, T71-773]. Rejestracja danych nastepuje tutaj sekwencyjnie — warstwa po
warstwie. Pozwala to na precyzyjna rekonstrukcje budowy wewnetrznej ale
okupione jest dtugim czasem akwizycji [767].

Inne rozwiazanie stosowane jest w tomografii kontrastu dyfrakcyjnego (DCT,
ang. Diffraction Contrast Tomography). Kolimator formuje szerokokatna wiazke,
ktéra po przejéciu przez probke trafia na wysokorozdzielczy detektor rejestruja-
cy jednoczesnie kontrast fazowy i projekcje ziaren, dla ktérych spetniony jest
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warunek dyfrakcji Braggéw (rys. 2.11) [774, |. Dzieki takiemu rozwiaza-
niu, wydatnie skraca sie czas skanowania, jednak zmniejszeniu ulega liczba
rejestrowanych danych strukturalnych [767, ]

7 wymienionymi technikami rejestracji danych strukturalnych i mikrostruk-
turalnych zwigzane sa specyficzne strategie rekonstrukcyjne. W zaleznoéci od
wlasciwoéci badanego materiatu, zmiennoéci orientacji krystalograficznej elemen-
tow sktadowych oraz zakladanego celu prowadzonych pomiaréw, mozna wyrdznicé
kilka typowych sposobéw postepowania [765, , , , 777]. W pierwszym
z nich rekonstrukcja ksztaltu ziaren (3D) opiera sie zazwyczaj na danych pocho-
dzacych z detektora dalekiego pola i jest zredukowana do klasycznego problemu
rekonstrukcji obrazu na podstawie projekcji. Wykorzystywane sa w tym celu
opisane juz klasyczne algorytmy CT. Sposéb ten moze byé¢ zastosowany dla
materialow, w ktérych zmiennos$é orientacji elementéw sktadowych materiatu
(krystalitéw) jest niewielka i wystarczy przyblizona rekonstrukcja, ograniczona
jedynie do ziaren wybranej fazy. Takie rozwigzanie zawodzi jednak w przypadku
bardziej skomplikowanej mikrostruktury.

Jedli podczas akwizycji rejestrowany jest bardziej rozbudowany zestaw da-
nych, to mozliwe jest okreélenie pozycji i objetosci poszczegdlnych ziaren oraz
ich usrednionej orientacji. Na tej podstawie, stosujac metody geometryczne (te-
selacje, zob. p. 2.6.4), zrekonstruowana moze zostaé¢ przyblizona mikrostruktura
materiatéow polikrystalicznych zawierajacych ziarna o rozmiarze przekraczajacym
kilka mikrometréw [770, 778].

Zastosowanie zestawu wysokorozdzielczych detektoréw pozwala na pelna
rekonstrukcje budowy wewnetrznej, na poziomie poszczegdlnych krystalitow.
W takim przypadku stosowane sa algorytmy ,projekcji w przéd” (ang. forward
projection), w ktérych dla kolejnych wokseli dobierane sa orientacje odpowia-
dajace zarejestrowanym wzorcom dyfrakcyjnym. Mozliwe jest w tym wypadku
réwniez zastosowanie algorytméw CT (opartych na ART), w ktérych na podsta-
wie réznic w gestoséci pomiedzy ziarnami a graniami miedzyziarnowymi, ustalany
jest prog segmentacji [705]. Z uwagi na bardzo duzy rozmiar danych zbieranych
przy wykorzystaniu wysokorozdzielczych detektorow, stosowane sa réwniez
metody sprzezone opierajace sie zaréwno na technikach rekonstrukcyjnych CT
jaki i na technikach symulacyjnych oraz geometrycznych [765, 769, 777, 779, 780].

2.5.4. Podsumowanie metod doswiadczalnych

Opisane metody doswiadczalne w ostatnim dziesiecioleciu osiagnety poziom
pozwalajacy na precyzyjne odwzorowanie budowy wewnetrznej dla wielu mate-
rialéw w tym réwniez materialéw ceramicznych [646, , , 781]. Rekonstru-
owane na podstawie danych pomiarowych tréjwymiarowe modele geometryczne,
cechuje wysoka szczegdlowosé, umozliwiajaca bezposrednie wyznaczenie wie-
lu parametréow morfologicznych i topologicznych, opisujacych mikrostrukture
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badanych materialéw. Jednym z gtéwnych ograniczen w rozwoju badan nad
budowa wewnetrzna, jest wiec dzi$§ gtéwnie dostepnosé aparatury pomiarowe;j.

W przypadku metod wywodzacych si¢ z koncepcji przekrojéow seryjnych
w szczegblnosci FIB-SEM istotnym czynnikiem jest stosunkowo dtugi czas po-
miaru, ktory niekorzystnie wplywa na liczbe przeprowadzanych badan. Ponadto
bledy na etapie segmentacji, wynikajace zaréwno z kwestii technicznych zwia-
zanych z pozycjonowaniem prébki czy frezowaniem powierzchni [679, , ,

] jak i z wlasciwosci analizowanego materialu, moga znaczaco skomplikowaé
proces rekonstrukeji (przetwarzania koncowego). Wykorzystanie dodatkowych
trybéw obrazowania powierzchni pozwala poprawi¢ doktadnosé i niezawodnosé
wykorzystywanych algorytméw jednak wydluza czas niezbedny na przeprowa-
dzenie pomiaru, analize obrazu i konicowa rekonstrukcje mikrostruktury [679,

, 690, 782, 783)].

W badaniach materiatowych wykorzystujacych techniki tomografii kompu-
terowej, niezbedne sg zrédla promieniowania o energii znacznie wiekszej niz
w przypadku analizy polimeréw, preparatow biologicznych czy w diagnostyce
medycznej. Laboratoryjne zrédta promieniowania nie pozwalaja na uzyskanie
wymaganej jasnos$¢ i intensywno$éé¢ wiazki, dlatego do pomiaréw wymagajacych
duzej rozdzielczosci, zapewniajacej doktadne odwzorowanie budowy elementéow
o wymiarach sub-mikronowych, wykorzystywane sa zrodta synchrotronowe. Wia-
ze sie to jednak lokalizacja laboratoriéw pomiarowych przy centrach badawczych
posiadajacych akceleratory czastek. Odpowiednie linie badawcze, posiadajace
stanowiska umozliwiajace przeprowadzenie niezbednych pomiaréw, skupione sa
aktualnie tylko w kilkunastu osrodkach na $wiecie [781-790]. Takie ograniczenie
powoduje, ze zapotrzebowanie na pomiary tomograficzne znacznie przerasta
mozliwosci pomiarowe tych laboratoriéw [791].

W podsumowaniu metod doswiadczalnych nalezy réwniez wspomnieé o in-
nych metodach wykorzystywanych do rekonstrukcji materiatow w skali sub-na-
nometrycznej, a nawet atomowej. Nalezy do nich tomografia elektronowa (ET,
ang. Electron Tomography), w ktérej do obrazowania wykorzystywana jest trans-
misyjna mikroskopia elektronowa oraz skaningowa transmisyjna mikroskopia
elektronowa (STEM). Uzyskiwanie ta metoda rozdzielczosci przestrzenne siegaja
Inm? [634, 792, 793]. Jeszcze wigksza rozdzielezogé dochodzaca do 0,2 nm zapew-
nia tomografia sondy atomowej (APT, ang. Atom Probe Tomography) [794, 795].
Poniewaz w metodach tych objeto$é¢ rekonstruowanej przestrzeni jest niewielka,
to maja one zastosowanie gtéwnie do analizy budowy nanomateriatéw [634, ].

Zwiekszanie rozdzielczoéci obrazowania, a tym samym szczegdltowosci tréj-
wymiarowych rekonstrukeji mikrostruktury, zapewnia coraz precyzyjniejszy opis
wewnetrznej budowy materialéw. Tréjwymiarowe modele geometryczne, bedace
cyfrowa reprezentacja mikrostruktury, wykorzystywane do analizy ilosciowej
oraz stanowiace podstawa modeli obliczeniowych, musza jednak opisywaé re-
prezentatywna objetos¢ materiatu. Uzyskanie pozadanej rozdzielczosci przy
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Rysunek 2.12. Poréwnanie metod doswiadczalnych, stosowanych do tréjwymiarowej

rekonstrukcji mikrostruktury. Zaznaczone orientacyjne zakresy stosowalno$ci metod

wyznaczone sa przez wymiar liniowy wokseli, okreslajacy mozliwa do uzyskania roz-

dzielczosé, oraz objeto$¢ materiatu, ktéra moze zostaé zrekonstruowana; liniami przery-

wanymi oznaczony zostal rozmiar zapisywanych danych pomiarowych: PB (petabajty),

TB (terabajty), GB (gigabajty) (na podst. Uchic i in. [641], Holzer, Cantoni [790],
Burnett i in. [670] oraz Echlin i in. [662])

jednoczesnym zachowaniu wystarczajaco duzej objetosci, spelniajacej warunek
reprezentatywnosci, jest w praktyce czesto trudne do osiggniecia. Na rysunku
2.12 przedstawione zostaly zakresy rozdzielczosci i objetosci, mozliwe do osig-
gniecia przy pomocy najwazniejszych metod obrazowania w 3D. W przypadku
materiatéw polikrystalicznych, zréznicowanie rozmiaru i ksztaltu krystalitéw
sprawia, ze statystycznie istotne wyniki mozna uzyskaé¢ opierajac sie na probie
sktadajacej sie z co najmniej kilkuset, a zazwyczaj kilku tysiecy elementéw [797].
Przyjecie takiego rezimu wymaga zebrania danych, ktérych liczebnosé, repre-
zentowana wymiarami macierzy wokseli, przekracza 10003 [662, 796] (rys. 2.12).
Powoduje to réwniez znaczace wydluzenie czasu rejestracji danych i w efekcie
wprowadza dodatkowe ograniczenia przy wyborze metody pomiarowej [791].
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2.6. Metody symulacyjne i geometryczne

2.6.1. Wprowadzenie do metod symulacyjnych i geometrycznych

Metody symulacyjne i geometryczne to metody pozwalajace na uzyskanie
syntetycznej mikrostruktury materialu. W zaleznosci od celu rekonstrukcji,
taka mikrostruktura moze by¢ statystycznie réwnowazna rzeczywistej, albo
moze opisywaé¢ wirtualny material, bedacy wynikiem eksperymentéw in silico™.
W odréznieniu od metod doswiadczalnych, w ktérych cyfrowa reprezentacja
mikrostruktury jest uzyskiwana wylacznie na podstawie danych pomiarowych,
w metodach symulacyjnych i geometrycznych dane takie moga stanowié¢ uzu-
pelnienie, ale nie sg niezbedne do uzyskania syntetycznej mikrostruktury. Te
fundamentalne réznice w sposobie rekonstrukeji powoduja, ze uzyskiwany opis
budowy wewnetrznej materiatu, pozbawiony jest ograniczen typowych dla me-
tod do$wiadczalnych. Bledy segmentacji, ograniczona ilo$é¢ zebranych danych
oraz artefakty powstale w trakcie przetwarzania danych pomiarowych moga
sprawia¢, ze model geometryczny uzyskany metodami doswiadczalnymi wymaga
dodatkowych korekcji [704, |. Bezposrednie wykorzystanie takich modeli
do symulacji numerycznych, powoduje réwniez nadmierng ztozono$¢ modeli
obliczeniowych, wynikajaca z obecnosci wielu szczegdtéw budowy, ktére moga
by¢ nieistotne przy analizie rozpatrywanych zjawisk [705, , ]. Dlatego
metody symulacyjne i geometryczne stosowane sg réwniez na etapie przetwarza-
nia danych doswiadczalnych i pozwalaja skorygowaé albo uprosci¢ opis budowy
materiatlu, co umozliwia efektywniejsza analize uzyskiwanych informacji [704,

, 802].

W ostatnich kilkunastu latach przedstawionych zostato szereg koncepcji
i opracowano wiele algorytmoéw, wpisujacych sie w zakres metod symulacyj-
nych i geometrycznych [626, , 800]. W dalszej czeséci podrozdziatu, zostana
omowione wiec wybrane rozwiazania, majace zastosowanie do rekonstrukcji
mikrostruktury jedno- i wielofazowych materialéw polikrystalicznych.

2.6.2. Automaty komoérkowe

Koncepcja automatéw komdrkowych (CA, ang. Cellular Automata) powstala
w na przetomie lat 40. i 50. ubieglego stulecia i jej autorami byli Ulam i von
Neumann [203]. W drugiej polowie XX wieku, wraz z rozwojem komputeréw,
koncepcja ta stala sie podstawa wielu prac teoretycznych z zakresu matematyki,
automatyki i informatyki [304-808] i w latach 90. zaczeto stosowaé ja w inzynierii
materiatowej do modelowania procesu krystalizacji i rekrystalizacji [309, ].

49 Okreglenie in silico (w krzemie), jest stosowane do ogélnego ujecia wszystkich me-
tod badawczych prowadzonych przy pomocy komputeréw (metod numerycznych) i zostato
wprowadzone przez analogie do okreslen in vivo i in vitro.
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Algorytmy wykorzystujace koncepcje automatéow komoérkowych opisuja ewo-
lucje dyskretnego ukladu w przestrzeni i czasie. Ewolucja ta, zachodzi dla
wszystkich komérek sktadajacych si¢ na rozpatrywany uktad, zgodnie z lokal-
nymi lub globalnymi regutami wyboru (przejscia), ktére moga by¢ okreslone
zarowno deterministyczne jak i probabilistyczne. Wybor stanu kazdej z komérek
(przejscie do nowego stanu albo zachowanie istniejacego), dokonuje si¢ w ko-
lejnych krokach dzialania algorytmu, ktére mozna utozsamiaé¢ z upltywajacym
czasem. W najprostszych modelach CA, stan komérki w kolejnym kroku zalezy
jedynie od aktualnego stanu jej najblizszych sasiadéw (sasiedztwa) i jest opi-
sywany deterministycznymi regutami wyboru. W przestrzeni dwuwymiarowej,
ktora zostata zdyskretyzowana siatka kwadratows, reguly wyboru okreslone sa
najczeséciej na podstawie stanu czterech sasiadow —sasiedztwo Moore’a, albo
o$miu —sasiedztwo von Neumanna [311, 812]. Zmiana stanu komérki w takim
uktadzie moze zachodzi¢, gdy stan zalozonej liczby sasiadow jest rézny od
stanu rozpatrywanej komérki. Oprécz cisle deterministycznych regut wyboru,
stosowane sg réwniez reguly, w ktorych przejécie do nowego stanu jest dodatkowo
uzaleznione od warunku probabilistycznego.

Przyktad rekonstrukcji przeprowadzonej na podstawie algorytmu CA [313],
przedstawiony zostal na rysunku 2.13. W pierwszym kroku wygenerowane
zostaja losowe pozycje i orientacje krystalograficzne dla ,zarodkéw krystali-
zacji” (rys. 2.13a). Nastepnie, w kolejnych krokach dzialania algorytmu, dla
wszystkich komérek w rozpatrywanej przestrzeni, sprawdzane jest sasiedztwo
Moore’a i podejmowana decyzja o zachowaniu badz zmianie stanu. Ewentualna
zmiana stanu komérki, bedaca wynikiem spelnienia warunku wyboru przy
zalozonym sasiedztwie, zachodzi jednak z prawdopodobienstwem P = 0,5.
W przedstawionym przyktadzie przyjeto, ze zmiana stanu komérki jest mozliwa,
gdy przynajmniej jedna z komérek w sasiedztwie bedzie w stanie ,krysta-
licznym”. Wtedy rozpatrywana komoérka moze zmieni¢ stan na krystaliczny
i odziedziczy¢ orientacje krystalograficzna po sasiadujacych z nia komérkach.
W efekcie, po zaledwie kilkudziesieciu krokach dzialania algorytmu, uzyskiwana
jest syntetyczna dwuwymiarowa mikrostruktura polikrysztatu (rys. 2.13f).

Pomimo zastosowania prostych regul wyboru, ktére czesto nie maja jedno-
znacznie okreslonego sensu fizycznego, mozliwe jest uzyskanie syntetycznych
mikrostruktur, jakosciowo, a niekiedy réwniez ilosciowo, oddajacych budowe
polikrysztaléw [311, ]. Ustalenie warunkéw poczatkowych i regut wyboru
pozwala zatem na symulacje ztozonych proceséw fizycznych zachodzacych w cza-
sie i przestrzeni. Procesami takimi, a w szczegdlnoéci rozrostem ziaren, mozna
sterowa¢ poprzez wprowadzenie bardziej ztozonych, fizycznych regut wyboru
[211]. Reguly takie moga opisywaé ruch dyslokacji i kinetyke wzrostu krysz-
taléw, moga réwniez narzucaé uprzywilejowane kierunki rozrostu krystalitow.
Pozwalaja zatem na uzyskanie statystycznie réwnowaznych rekonstrukeji mikro-
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(e)

Rysunek 2.13. Rekonstrukcja mikrostruktury wykorzystujaca koncepcje automatéw
komoérkowych. W symulacji procesu krystalizacji przyjeto warunek wyboru oparty na
sasiedztwie Moore’a i dodatkowo warunek probabilistyczny: (a) losowo wybrane pozycje
i orientacje ,,zarodkéw krystalizacji”, (b) stan ukladu po 5, (c¢) 10, (d) 15, (e) 20 i (f) 34
krokach dzialania algorytmu (na podst. algorytmu Kroc i Tkac [813, D

struktury, ale przede wszystkim umozliwiaja symulacje zjawisk zachodzacych
w analizowanych polikrysztalach w miare uptywu czasu [315-321].

2.6.3. Monte Carlo Potts

Metoda Monte Carlo (MC), podobnie jak koncepcja automatéw komor-
kowych, zostala opracowana w latach 40. przez Ulama’’, ktéry wraz z von
Neumannem i Metropolisem, sformutowal algorytm pozwalajacy na analize pro-
blemu dotyczacego dyfuzji neutronéw w materiale rozszczepialnym [323]. Metoda
Monte Carlo z czasem rozwineta sie w caly klase algorytméw, opierajacych sie
na wielokrotnym losowym préobkowaniu. Usredniona warto$¢ uzyskanych w ten
spos6b wynikow, pozwala na znalezienie przyblizonego rozwiazania dla wielu

50 Sama koncepcja, na ktérej opiera sie metoda Monte Carlo, byta wykorzystana duzo
wezeSnie] w 1777 roku przez Buffona [322], ktéry opierajac sie na prawdopodobienistwie
geometrycznym, wyznaczyl przyblizong wartoéci liczby .
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zlozonych probleméw, ktorych rozwiazanie metodami analitycznymi jest bardzo
czasochlonne albo praktycznie niemozliwe [824, ]. W latach 80. metode
Monte Carlo zacze¢to stosowaé réwniez w inzynierii materiatowej do symulacji
procesu spiekania, kinetyki rozrostu ziaren i rekrystalizacji [826-831].

Aby wykorzystac algorytmy MC do generowania syntetycznej mikrostruktury
materiatu oraz przeprowadzenia symulacji jej ewolucji w czasie, stosowany jest
najczesdciej model Pottsa [332] (g-Potts). W modelu tym, analizowana struk-
tura mapowana jest na dyskretna, dwu- lub tréjwymiarows siatke komérek.
Komorki takie posiadaja charakterystyczne stany @ (okreslajace np. orientacje
krystalograficzna), ktére moga ulegaé zmianie w zaleznosci od stanu ukladu,
a w szczegoblnodci ich otoczenia. Sasiadujace ze soba komorki o jednakowych
stanach @ tworza domeny (ziarna). Taka implementacja modelu Pottsa, po-
zwalajaca na przeprowadzenie symulacji metoda Monte Carlo (MC-Potts), jest
wiec bardzo podobna do koncepcji wykorzystywanej w modelach opartych na
CA —szcezegdblnie tych, w ktérych stosowane sg probabilistyczne reguty przejscia.
Zasadnicza réznica polega jednak na postaci funkcji wyboru, ktéra w przypadku
MC-Potts opiera sie na redukeji energii swobodnej sieci komérek [$15].

Energia pojedynczej komérki (MCU, ang. Monte Carlo Unit) zwiazana ze
stanem komorek z nia sasiadujacych i dana jest Hamiltonianem [320, ]:

Ei=J zn: (1-60i0,), (2.27)
j=1

przy czym J jest stala wyrazajaca energie oddziatywania rozpatrywanej MCU
z sasiadujacymi z nig komérkami posiadajacymi rézny od niej stan @) (energia
granic miedzyziarnowych). Liczba sasiadujacych komérek n zalezy od przyjetego
w modelu wymiaru przestrzeni oraz rodzaju i zasiegu sasiedztwa. Przyktado-
wo, w przestrzeni 2D dla sasiedztwa von Neumanna opartego na komoérkach
stykajacych sie bezposrednio z rozpatrywang MCU, n = 8, a w przestrzeni 3D
n = 26. Dodatkowo, w powyzszym réwnaniu, dq,q, to delta Kroneckera.

Prawdopodobienstwo przyjecia przez komoérke do nowego stanu @ mozna
zatem zapisa¢ réwnaniem warunkowym [826, 831]:

1 gdy: AFE; <0,

AE;) = . 2.28
P ) exp <— Ab ) gdy: AFE; >0, ( )
ksTvc

w ktérym AFE; jest réznica energii MCU wynikajaca ze zmiany stanu (Q — @',
AE; = E! — E;), kp stala Boltzmanna, a Tyic temperatura symulacji.

Jedli wiec zmiana stanu komoérki wywola lokalne obnizenie energii (E! < E;)
albo nie spowoduje lokalnego wzrostu energii (AE; = 0), to komérka taka
przyjmie nowy stan. Natomiast w przypadku wzrostu energii, zmiana stanu jest
mozliwa z prawdopodobienstwem uzaleznionym od czynnika temperaturowego
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Rysunek 2.14. Symulacja rozrostu ziaren przeprowadzona metoda MC-Potts, w ktorej

zastosowana zostala uproszczona funkcja wyboru (Tye — 0): p =1, gdy AE < 0 oraz

p = 0 w pozostalych przypadkach; odcienie szaro$ci odpowiadaja réznym orientacjom

krystalograficznym (stanom @), a kolejne rysunki przedstawiaja stan ukladu po: (a) 1,
(b) 50, (c) 300, (d) 600, (e) 1200, (f) 2000 krokach symulacji

exp (— kBATﬁ g ) . Nalezy jednak zaznaczy¢, ze Tyic jest jedynie parametrem symu-

lacji MC regulujacym stopient zaburzenia siatki komoérek [231] i nie odpowiada
rzeczywistej wartosci temperatury procesu, dlatego czesto czynnik J/ (kgTvic)
grupujacy state, zastepowany jest wspotczynnikiem temperaturowym « lub 3
(o = JB).

Na rysunku 2.14 przedstawione zostaty kolejne kroki symulacji rozrostu
ziaren przeprowadzonej metoda MC-Potts. Dobierajac wartodci parametréw
symulacji (Tyc, «), rodzaj i zasieg sasiedztwa, albo wprowadzajac specyficzne
funkcje opisujace prawdopodobienstwo zmiany stanu komérek, mozna uzyskiwaé
roznorodne modele geometryczne i symulowaé procesy zachodzace w materia-
tach polikrystalicznych [833-837]. W ten sposéb, z powodzeniem, uzyskiwane
sg dwu- i trojwymiarowe syntetyczne mikrostruktury jedno- i wielofazowych
polikrystalicznych materialéw ceramicznych [326, 838]. Prowadzone sa symulacje
rozrostu ziaren uwzgledniajace porowatos¢ i obecno$¢ nanometrycznych wtracen
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[838-812] oraz procesu spiekania zaréwno w stanie stalym jak i w obecnosci
fazy cieklej [838, ) , ].

Wielokrotne probkowanie rozpatrywanej przestrzeni i ustalanie nowych
stanéw dla wylosowanych komoérek, prowadzi do stopniowego obnizenia energii
calego rozpatrywanego ukladu. Liczba krokéw algorytmu (MCS, ang. Monte
Carlo Step) niezbedna do uzyskania minimum energii jest uzalezniona od calko-
witej liczby komérek i mozliwych stanéw w rozpatrywanym uktadzie. Szczegdlnie
w przypadku tréjwymiarowych rekonstrukcji mikrostruktury, ktérych celem jest
uzyskanie reprezentatywnych populacji ziaren, liczba MCS jest bardzo duza,
co znaczaco wydluza czas symulacji [337, ]. Dlatego oprécz wykorzystania
zmodyfikowanych algorytméw, bazujacych na ograniczonej liczbie stanow, ktore
moga przyjmowaé MCU lezace w granicach ziarnowych [831, —-848], do
symulacji MC-Potts wprowadzane sg wstepnie zrekonstruowane siatki komorek.
Takie uproszczone reprezentacje mikrostruktury, uzyskane najczesciej metodami
geometrycznymi, stanowia uktad wejéciowy, ktéry jest nastepnie optymalizowany
metodg MC-Potts. Tego typu rozwigzanie przyspiesza symulacje i pozwala dodat-
kowo na wykorzystanie danych doswiadczalnych uzyskanych metodami analizy
powierzchni (np. EBSD), dotyczacych rozkladu orientacji krystalograficznych
[704, 849, 850].

W metodach hybrydowych, oprocz informacji o orientacji krystalograficznej
do symulacji MC-Potts wprowadzane sa réwniez informacje o pozycji i ksztatcie
ziaren, pochodzace z pomiaréw przeprowadzonych metodami tomograficznymi.
Pozwala to znaczaco skrécié¢ czas pomiaréw bez istotnego pogorszenia jakosci
uzyskanych w ten sposéb rekonstrukeji mikrostruktury [768, , ].

2.6.4. Metody geometryczne

Do trzeciej grupy metod, pozwalajacych na uzyskanie cyfrowej reprezentacji
mikrostruktury, mozna zaliczy¢ metody geometryczne. Sa one czesto wykorzy-
stywane na etapie przygotowania modeli w symulacjach zjawisk mechanicznych,
pozwalaja na uzyskanie uproszczonej reprezentacji mikrostruktury w metodach
doswiadczalnych, a takze stanowia podstawe do symulacji prowadzonych metoda-
mi CA i MC. Tak szerokie pole zastosowan metod geometrycznych, wynika ze sto-
sunkowo niewielkiego kosztu obliczeniowego niezbednego do uzyskania syntetycz-
nej mikrostruktury. Wspolng cechg metod geometrycznych jest idealizacja ksztat-
tu elementéw mikrostruktury. Powoduje to daleko idace uproszczenie modeli geo-
metrycznych, ktore moze by¢ pozadane w przypadku symulacji mechanicznych.
Zmniejszenie rozmiaru danych opisujacych syntetyczng mikrostrukture, popra-
wia efektywnos$é symulacji i tym samym pozwala na prowadzenie analiz dla roz-
legltych obszaréw, zawierajacych duza populacje elementéw mikrostruktury. Jed-
nak w przypadku, gdy rzeczywista mikrostruktura materiatu sktada sie z elemen-
tow o zroéznicowanym i skomplikowanym ksztalcie, zbyt duze uproszczenie geome-
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trii modelu obliczeniowego, moze prowadzi¢ do pominigcia w analizie istotnych
oddziatywan i uzyskania niedoktadnych, albo wrecz btednych, wynikéw symulacji.
Dlatego decyzja o wyborze metod geometrycznych w celu rekonstrukeji mikro-
struktury, czy do tworzenia modeli wirtualnych materialéw, powinna by¢ po-
przedzona analiza wptywu wprowadzanych uproszczen na symulowane zjawiska.

W przypadku materialéw kompozytowych, granularnych czy komérkowych,
w ktérych ksztalt wyrdznionych elementéw mikrostruktury — wtracen, czastek
czy poréw, jest mozliwy do przyblizenia prostymi figurami geometrycznymi—
elipsoidami, wieloScianami, walcami, shupami, ptytkami itp., do tréjwymiarowej
rekonstrukeji wykorzystywane sg algorytmy rozmieszczajace zalozony zestaw ele-
mentéw w przestrzeni modelu geometrycznego [183, 852-857]. Zaréwno ksztalt,
rozmiar jak i orientacja wybranych figur, moga by¢ zmienne i okreslone regutami
stochastycznymi albo zalozonym rozkladem empirycznym. Efektywnosé takich
algorytmow zalezna jest od przyjetego ksztaltu elementéw, warunkéw brzego-
wych (np. periodycznosci modelu) i optymalizacyjnych (zakazu nakladania sie)
i spada wraz ze wzrostem udzialu objetosciowego generowanych elementéw [355].
Pomimo ograniczen wynikajacych z uproszczen dotyczacych geometrii genero-
wanych figur, jest to jednak szybka i wydajna metoda pozwalajaca na uzyskanie
modeli stuzacych do symulacji wielu zjawisk mechanicznych oraz cieplnych
zachodzacych w kompozytach, materiatach granularnych oraz komérkowych
[ ) ’ ’ ’ ’ ]

Do odwzorowania mikrostruktury materialow polikrystalicznych niezbedny
jest opis uwzgledniajacy specyfike poszczegdlnych krystalitow. Przyjmujac,
ze tego typu materialy wykazuja czesto praktycznie catkowite wypelnienie
przestrzeni —ich porowatosé nie przekracza kilku procent, wspomniane powyzej
algorytmy rekonstrukcyjne staja sie nieefektywne. Dodatkowo, generowane w ten
spos6b modele mikrostruktury, nie sg statystycznie réwnowazne mikrostrukturze
rzeczywistych materialéw polikrystalicznych. Dlatego do rekonstrukeji budowy
materialéw polikrystalicznych stosowane sa metody opierajace sie na podziale
(teselacji) przestrzeni modelu.

Najprostszym rozwigzaniem jest podzial wykorzystujacy arbitralnie przyjete,
regularne wielokaty, ktérymi catkowicie wypelniana jest analizowana przestrzen
modelu. W przypadku modeli trojwymiarowych, stosowane sg w tym celu najcze-
Sciej szesciany [184, 860], dwunastosciany [361, 862], czternastosciany [1841, 863],
albo uklady mieszane, sktadajace sie np. z szesciandéw i osiemnastoscianéw [184].
W ten sposob, przy niewielkim koszcie obliczeniowym, mozna uzyskaé¢ modele
geometryczne, ktére w sposodb uproszczony odwzorowuja mikrostrukture poli-
krysztalu (zob. rys. 2.1b). Modele te jednak nie oddaja zréznicowania ksztaltu
i rozmiaru krystalitéw, ktéry obserwowany jest w rzeczywistych polikrysztatach.
Dlatego, aby uzyskaé¢ dokladniejsze odwzorowanie uwzgledniajace zmiennosé
morfologii, wykorzystywane sa inne metody teselacyjne.
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Teselacja Voronoia

Zmienno$¢ ksztaltu i rozmiaru krystalitéow w rekonstruowanych badz syn-
tetycznych mikrostrukturach, mozna uzyskaé dzigki teselacji Voronoia [864].
Metoda ta wykorzystuje do podziatu przestrzeni ptaskie powierzchnie, a w przy-
padku 2D — proste, dzielace te przestrzen na komérki teselacyjne. Powierzchnie
te albo proste sa prostopadte do prostych taczacych sasiadujace ze soba ,,punkty
zarodkowe” i sg réwno od nich oddalone. W efekcie takiego podziatu przestrze-
ni, wewnatrz komorek teselacyjnych znajduja sie wszystkie punkty, ktérych
odleglosé od punktu zarodkowego w danej komorce jest mniejsza niz odleglosé
do dowolnego innego punktu zarodkowego sasiadujacej komoérki. Ta intuicyjna
i uniwersalna koncepcja, stosowana jest w réznych dziedzinach, w ktérych ana-
lizowane sa zagadnienia zwiazane z podziatem przestrzeni. Teselacja Voronoia,
oprocz problemu zwiazanego z rekonstrukcja mikrostruktury, wykorzystywana

jest wiec w analizie obrazu [551, |, krystalografii [265—867], ale rowniez
w zagadnieniach z zakresu geografii, kartografii, meteorologii czy klimatologii
[268=870], astronomii [371, ], biologii, ekologii i epidemiologii [273-877],

a nawet socjologii, ekonomii, zarzadzania czy lingwistyki [378, ].
Dla dowolnego punku zarodkowego S;, wybranego w rozpatrywanej przestrze-
ni Q, obszar odpowiadajacej mu komoérki C;, mozna opisaé zaleznoscia [240, 866]:

Ci={zeQ:|z-8] < ||z—5;|}, dlaj#i, (2.29)

w ktorej ||z — S;|| jest odleglocia (metryka Euklidesowa’!) miedzy dowolnym
punktem z nalezacym do analizowanej przestrzeni €2 a wybranym punktem
zarodkowym S;, natomiast S; jest punktem zarodkowym innej komérki C; z tej
przestrzeni.

Aby nadaé sens fizyczny powyzszej zaleznosci i zastosowaé ja do rekonstrukcji
mikrostruktury, liczbe punktéw zarodkowych —a w konsekwencji liczbe komérek
teselacyjnych odpowiadajacych krystalitom, ustala sie na podstawie rozmia-
ru rozpatrywanej przestrzeni. Mozna w tym celu wykorzysta¢, wyznaczona
na podstawie analizy mikrostruktury, liczbe czastek przypadajaca na jednost-
kowa objetos¢ Ny, albo wyznaczyé liczbe punktow zarodkowych w oparciu
o zwiazki geometryczne pomiedzy rozmiarem przestrzeni (objetoscia w 3D,
lub powierzchnig w 2D) a zakladanym, przecietnym rozmiarem krystalitéw.
Nastepnie, dla okreslonej w ten sposob liczby punktéw, ustalane sa wspdlrzed-
ne. Moga one zosta¢ dobrane w stochastycznym procesie Poissona (teselacja
Poissona—Voronoia), w ktérym wspélrzedne te sa niezaleznymi zmiennymi loso-
wymi [230-882], co skutkuje przypadkowym ulozeniem krystalitéw. Niekiedy,
stosowane sa rowniez dodatkowe ograniczenia dotyczace minimalnej odlegtosci
miedzy punktami zarodkowymi: ||S; — Sj|| > 2rmin (teselacja Harcore—Voronoi)

S de(2,8i) = ||l — Sil| = /32 (x — Si,x)?, gdzie n to liczb wymiaréw przestrzeni.
k=1
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[799, |. Uzyskane w ten sposéb syntetyczne mikrostruktury charakteryzuja
sie bardziej rownomiernym pokrojem krystalitow, a parametr r;, pozwala
kontrolowa¢ ich minimalny rozmiar (V. > gnrd;, ) [616, 799, 834, 885]. Pozycje
punktéw zarodkowych moga by¢ rowniez ustalone na podstawie specyficznych
funkcji rozkladu przestrzennego. Pozwala to na odwzorowanie niejednorodnoéci
w polikrysztale: gradientu czy lokalnych fluktuacji rozmiaru krystalitéw, oraz
klasteryzacji struktury [605, , , , .

Wykorzystywane do teselacji Voronoia algorytmy umozliwiaja takze optyma-
lizacje ksztaltu generowanych komorek. Jest ona realizowana poprzez stopniowa
zmiane pozycji punktéw zarodkowych. W kolejnych krokach dzialania algorytmu
(najczesciej stosowany jest tutaj algorytm Lloyda [388]), punkty zarodkowe
przesuwane sa w nowe pozycje, odpowiadajace srodkom masy (centroidom) wy-
generowanych komorek teselacyjnych. Nastepnie, dla nowych pozycji, ponownie
przeprowadzana jest teselacja. Taka optymalizacja struktury kontynuowana
jest do momentu osiagniecia przez uklad zakladanego kryterium zbieznosci
[889]. Teselacja prowadzona w ten sposéb (teselacja Centroidal-Voronoi [290])
pozwala na uzyskanie syntetycznej mikrostruktury, sktadajacej sie z jednorodnie
rozmieszczonych krystalitéw, reprezentowanych przez wielosciany o regularnych
ksztaltach i zblizonej objetosci [616, 891].

Oprécz ksztaltu komorek teselacyjnych, ktéry zblizony jest do ksztattu
krystalitow obecnych w wielu materiatach ceramicznych i metalicznych, réwniez
parametry topologiczne sieci Voronoia wykazuja istotne podobienstwo do para-
metréow charakterystycznych dla rzeczywistych polikrysztatéw. W przestrzeni
tréojwymiarowej, statystycznie kazda krawedz styka sie z trzema komoérkami
i dwoma wierzchotkami, a kazdy wierzchotek, taczy cztery krawedzie, szesé $cian
i cztery komérki [330, 892].

Wymienione cechy struktur uzyskiwanych poprzez teselacje Voronoia sprawi-
ty, ze od ponad 20 lat sa one intensywnie wykorzystywane w modelowaniu nume-
rycznym materialéw polikrystalicznych i komoérkowych. Jednymi z pierwszych
prac, w ktorych struktury te zostaly zastosowane do analiz numerycznych®?, byty
prace Canova i in. [395] dotyczace modelowania odksztalcen w polikrystalicznym
kwarcu i materiale skladajacym sie z kwarcu i miki, oraz prace Kumara i in. [892,

|. Kumar i in. przeprowadzili analize ilosciowa struktur Voronoia dla popu-
lacji sktadajacych sie¢ z 358 000 komérek teselacyjnych w 3D oraz 5000 komérek
w 2D i dokonali ich statystycznego opisu. Prace te potwierdzily przydatnosé
teselacji Voronoia jako metody pozwalajacej na uzyskiwanie tréjwymiarowych
modeli geometrycznych, mogacych odwzorowywaé rzeczywista budowe wielu
materiatéw polikrystalicznych. Modele te, zaczeto wiec stosowaé, do symulacji

52 Publikacje dotyczace wykorzystania teselacji Voronoia do opisu mikrostruktury ma-
terialéw polikrystalicznych, byly prezentowane réwniez wczesniej (np. Wray i in. [393] czy
Spitzig i in. [894]), jednak ograniczaly sie one do zagadnien stereologicznych, zwiazanych
z analiza obrazu czy rozkladem przestrzennym czastek.



Mikrostruktura jako podstawa modelowania. . . 171

zjawisk mechanicznych i termomechanicznych, prowadzonych metoda elementow
skoniczonych [178, , 397-901]. W przypadku tworzyw ceramicznych, teselacja
Voronoia zostala wykorzystana do rekonstrukeji i modelowania wtasciwosci
polikrysztaléw jednofazowych oraz kompozytéw ziarnistych [328, , ,

], a modele geometryczne postuzyly réwniez do symulacji zjawiska kruchego
pekania [323, , , , , , ].

Przyklad dwuwymiarowej struktury komoérkowej uzyskanej poprzez teselacje
Voronoia zostal przedstawiony na rysunku 2.15. Jak mozna zauwazy¢, teselacja
Poissona—Voronoia (rys. 2.15a) prowadzi niekiedy do generowania komérek, kté-
rych ksztalt jest zbyt uproszczony, aby mogly one wystarczajaco dobrze opisywaé
ksztalt rzeczywistych krystalitéow wystepujacych w materialach ceramicznych.
Szczegdtowa analiza statystyczna parametréw topologicznych i morfologicznych
(liczby $cian, krawedzi, wierzchotkéw, rozmiaru i ksztaltu komorek) wskazuje,
ze struktury takie stanowi¢ moga jedynie pierwsze przyblizenie budowy rze-
czywistych polikrysztaléw [909]. Lepsze dopasowanie struktury mozna uzyskaé
stosujac teselacje Harcore—Voronoi oraz Centroidal-Voronoi (rys. 2.15b), ale
optymalizacja opiera sie jedynie na zmianach pozycji punktéow zarodkowych, co
utrudnia odwzorowanie rozkladu rozmiaru i ksztaltu krystalitow.

Teselacja Laguerre’a

Podobnie jak w przypadku teselacji Voronoia — teselacja Laguerre’a polega
na podziale przestrzeni na wypukte komoérki o plaskich Scianach. Zalety te-
selacji Laguerre’a, jest to, ze umozliwia ona odwzorowanie szerszego zakresu
struktur polikrystalicznych i komérkowych, poprzez zastosowanie przy podziale
przestrzeni geometrii Laguerre’a, w ktorej kazdemu punktowi zarodkowemu S;
przyporzadkowany jest wspélczynnik wagowy w; [910, ]. Wsp6lezynnik ten
modyfikuje polozenie powierzchni ograniczajacych komérki teselacyjne (w prze-
strzeni 2D polozenie prostych) i tym samym wplywa na rozmiar tych komoérek.
Rozszerzajac wyrazenie (2.29) opisujace teselacje Voronoia o wspétczynniki w;,
mozna w sposob analogiczny wyrazié¢ teselacje Laguerre’a [778, |:

Ci={xecQ:|z—S|*—w <|z—S|*—w;}, daj#i (2.30)

Rozmiar komorki teselacyjnej Laguerre’a C; jest wiec modyfikowany wspotezyn-
nikiem wagowym w;, ktéry moze by¢ interpretowany jako parametr okreslajacy
promien sfery (albo okregu w 2D), ktérej srodek znajduje sie w punkcie zalazko-
wym S; (r; = \/w;). W szczegdlnym przypadku, gdy wszystkie promienie r; = 0,
teselacja Laguerre’a wyraza teselacje Voronoia, dlatego nazywana jest réwniez
uogolniong teselacjg Voronoia. Przyklad dwuwymiarowej struktury uzyskanej
poprzez teselacje Laguerre’a zostal przedstawiony rysunku 2.15c.

Przypisanie kazdemu punktowi zalazkowemu okreslonej wagi, umozliwia
dopasowanie rozktadu rozmiaru komoérek w generowanej strukturze do zaktada-
nego, albo empirycznego, rozkladu rozmiaru krystalitow czy komérek w stalych
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() (d)

Rysunek 2.15. Komorki teselacyjne uzyskane przy pomocy réznych algorytmoéow po-
dzialu. Rysunki (a-c) przedstawiaja podzial w dwuwymiarowej przestrzeni przepro-
wadzony dla takiej samej liczby punktéw zalazkowych S; (zaznaczonych kropkami)
o identycznych pozycjach, na podstawie: (a) teselacji Poissona-Voronoia; (b) teselacji
Centroidal-Voronoi, w ktérej poczatkowe pozycje punktéw S; zostaly zmodyfikowane
w trakcie optymalizacji algorytmem Lloyda; (c) teselacji Laguerre’a, w ktérej warto-
Sci wspOtezynnikéw w; zostaly dobrane tak, aby uzyska¢ rozklad rozmiaru komorek
zblizony do rozkladu logarytmiczno-normalnego, a poczatkowe pozycje punktow .S;
zostaly zmodyfikowane w trakcie optymalizacji. Rysunek (d) przedstawia efekt teselacji
Laguerre’a w 3D przy zakladanym logarytmiczno-normalnym rozkladzie rozmiaru
komorek
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pianach [6410), , , ]. Dodatkowo w trakcie optymalizacji, mozliwe
jest réwniez modyfikowanie struktury teselacyjnej, tak aby uzyskaé statystyczne
odwzorowanie podstawowych parametréw morfologicznych [565, ) -918].

Pozycje punktow S; oraz ich wspotczynniki wagowe w;, moga zosta¢ dobrane
w procesie Poissona, umozliwiajac tym samym generowanie struktur stocha-
stycznych, moga réwniez zosta¢ ustalone na podstawie zaleznosci teoretycznych
(np. zakladanych rozkladéw statystycznych) czy danych empirycznych. Dlatego
teselacja Laguerre’a jest czesto wykorzystywana do uzyskiwania zaréwno syn-
tetycznych mikrostruktur materialéw polikrystalicznych i komérkowych, jak
réwniez do rekonstrukceji opartych na danych do$wiadczalnych, uzyskanych
metodami tomograficznymi, przekrojéw seryjnych oraz stereologicznymi [64106,

, , , , —022]. W przypadku polikrystalicznych tworzyw ceramicz-
nych, teselacja Laguerre’a znalazta zastosowanie do rekonstrukeji i modelowania
mikrostruktury oraz wlasciwosci zaréwno materialéw jednofazowych [565, )

) | jak i kompozytéw ziarnistych [328, , , .

Modele geometryczne uzyskiwane metodami teselacyjnymi (zaréwno Voro-
noia jak i Laguerre’a) moga wykazywaé duze zréznicowanie rozmiaru elementéw
strukturalnych — krawedzi i $cian komérek (zob. rys. 2.15d). Taka wlasnosé
sprzyja dopasowaniu ksztaltu tych elementéw do ksztaltu rzeczywistych ziaren
czy komérek w modelowanej mikrostrukturze. Niekiedy jednak, podczas skalo-
wania modelu geometrycznego do wymiaréw odpowiadajacych rozpatrywanej,
rzeczywistej przestrzeni, dtugosci najkrotszych krawedzi moga osiggaé¢ wartodci,
ktére traca sens fizyczny. Przyktadowo, dla komérek o wymiarach odpowiadaja-
cych mikrometrycznym ziarnom, dlugo$é najkrétszych krawedzi moze osiggaé
wartos$ci mniejsze niz wartosci promieni atomowych [909]. Oprécz ewidentne;j
niezgodnosci z parametrami fizykochemicznymi, elementy te powoduja réw-
niez problemy numeryczne. W analizach MES, podczas dyskretyzacji modeli
geometrycznych moga pojawiaé sie btedy wynikajace z zaokraglenn spowodo-
wanych przekroczeniem precyzji pozycjonowania weztoéw, deformacja ksztattu
elementéw skonczonych czy lokalnym nadmiernym zageszczeniem siatki [384,

|. Problemy te nasilaja si¢ wraz ze wzrostem anizotropii ksztaltu komérek
teselacyjnych i czesto dotycza réwniez komoérek o najmniejszych wymiarach
889, 909, 927

Aby ograniczy¢ bledy wynikajace z obecnosci najmniejszych elementdw
strukturalnych (nie majacych fizycznego uzasadnienia), juz na etapie teselacji,
w trakcie optymalizacji generowanej struktury, mozna przeprowadzié regulary-
zacje geometrii. Jednym ze sposob6w, jest zaproponowana przez Queya [920)]
technika, polegajaca na usuniecie krawedzi komérki, ktorej ditugosé jest mniejsza
od zalozonego minimum. Usunieta krawedz i zwigzane z nia dwa wierzchotki
zastepowane sg jednym wierzchotkiem. Tak przeprowadzona regularyzacja geo-
metrii praktycznie nie wptywa na rozmiar komérek teselacyjnych, ale powoduje
znieksztalcenie Scian komoérek i istotnie zmienia parametry topologiczne. Ma-
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leje Srednia liczba $cian komoérek i tym samym liczba najblizszych sasiadéw
[926]. Zmiany te moga prowadzi¢ do lepszego dopasowania parametréw morfo-
logicznych i topologicznych generowanych struktur do zakladanego rozktadu
teoretycznego badz empirycznego.

2.7. Podsumowanie metod rekonstrukcji mikrostruktury

Opisane w poprzednich podrozdziatach metody, pozwalajace na tréjwymiaro-
wa rekonstrukcje rzeczywistej mikrostruktury oraz na otrzymywanie mikrostruk-
tury syntetycznej, zostaly wybrane sposréd tych, ktére sa najczesciej stosowane
w badaniach dotyczacych polikrystalicznych tworzyw ceramicznych. Z uwagi
na szybki rozwdj inzynierii materiatowej i wynikajace z niego duze zapotrzebo-
wanie na szczegotowe i doktadne obrazowanie budowy wewnetrznej materiatéw,
opracowywane i rozwijane sa tez inne niewymienione tutaj metody pomiarowe
i symulacyjne [14, , 928-935]. Zlozonosé mikrostruktury, ktéra charakteryzuja
sie materiaty polikrystaliczne, powoduje, ze ostateczny dobér metody uwarun-
kowany jest zaréwno specyfika materiatu jak i celem prowadzonych badan.

Podczas analizy budowy wewnetrznej tworzyw, niezwykle cenne sa wyniki
uzyskiwane metodami doswiadczalnymi. Tutaj dobér konkretnej metody uzalez-
niony jest od wlasciwosci fizykochemicznych faz i specyfiki mikrostruktury anali-
zowanego tworzywa (zob. p. 2.5.1). Decydujaca jednak kwestia jest dostepnosci
aparatury pomiarowej oraz niezbedna rozdzielczo$¢ i rozmiar reprezentatywnej
proby, ktére wymagaja zwykle przyjecia kompromisu [6711, ) ) , )

, , , ]. Czesto zakres pomiaréw ograniczany jest do wybranych
cech mikrostruktury, co pozwala na istotne skrocenie czasu pomiarowego i tym
samym na ograniczenie kosztéw badan. Dalsza rekonstrukcja, opierajaca sie na
takich danych, prowadzona jest juz metodami symulacyjnymi. Takie potaczenie
metod, nazywane metodami hybrydowymi, pozwala na uzupelnienie brakujacych
danych pomiarowych na podstawie znanych zwiazkéw fizycznych i, dzieki temu,
odtworzenie rzeczywistej mikrostruktury tworzyw [770, , ].

Alternatywa dla pomiaréw realizowanych bezposrednio w 3D (tomografii
i przekrojow seryjnych), moga by¢ pomiary prowadzone na dwuwymiarowych
przekrojach. Uzyskane metodami stereologicznymi dane, opisujace podstawowe
parametry budowy materiatu, wykorzystywane sa (podobnie jak w metodach
hybrydowych) do dalszej rekonstrukcji, prowadzonej metodami geometrycznymi
lub symulacyjnymi. Z uwagi na duza dostepnos¢ takiego rozwigzania, jest ono
szeroko stosowane w przypadku modelowania wlasciwosci tworzyw. Uzyskiwane
w ten spos6b modele geometryczne, przy wykorzystaniu odpowiednio dobranej,
duzej liczby zebranych danych doswiadczalnych, sa statystycznie réwnowazne
rzeczywistym mikrostrukturom [565, , , ].
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Jednak metody symulacyjne i geometryczne stosowane sa nie tylko jako
uzupelnienie metod doswiadczalnych. Pozwalajg one przede wszystkim na ge-
nerowanie syntetycznych mikrostruktur na podstawie teoretycznych zwiazkow,
opracowanych i rozwijanych w ciagu ostatnich kilkudziesieciu lat w obszarze
inzynierii materiatowej. Tego rodzaju podejécie pozwala na ograniczenie roz-
miaru danych gromadzonych i przetwarzanych w metodach do$wiadczalnych
oraz na bezpoérednia analize fundamentalnych relacji miedzy mikrostruktura
a wlasciwosciami tworzyw. Dobdér metody, spoéréd metod symulacyjnych czy geo-
metrycznych, oparty jest zazwyczaj na kryterium zwiazanym z liczba i rodzajem
parametréw, ktérymi moze zostaé opisany proces generowania mikrostruktury
[782, 9306, 937]. W przypadku metod symulacyjnych, wykorzystywane sa zwiazki
opisujace kinetyke wzrostu krystalitéw oraz ograniczenia geometryczne. Duza
liczba parametréw niezbedna do uwzglednienia wszystkich rozpatrywanych
zaleznosci moze paradoksalnie utrudniaé¢ uzyskanie powtarzalnych i wiary-
godnych wynikéw (wirtualnych mikrostruktur). Szczegélnie problematyczne
sg parametry, ktére nie majag dobrze okre$lonego zwiazku z odpowiednimi
parametrami doswiadczalnymi, albo sa parametrami numerycznymi. Ustalenie
ich wartosci wymaga uwaznej analizy uzyskiwanych rezultatéow i ewentualnej
korekcji w trakcie kalibracji modelu [620, , |. Inne kryterium opiera
sie na oszacowaniu ztozonoéci geometrycznej modelu, ktéra jest niezbedna do
odtworzenia istotnych, dla analizowanego zjawiska, cech mikrostruktury [618,

, 919, 937].






Rozdziat 3

Obliczeniowa inzynieria materialowa

3.1. Mikromechanika

Zwiazek pomiedzy makroskopowymi wiasciwo$ciami materialéw a ich budo-
wa wewnetrzng jest jednym z gtéwnych paradygmatow w inzynierii materialowe;j.
Globalna odpowiedz niejednorodnych struktur, takich jak polikrysztaly czy kom-
pozyty, na zewnetrzne obcigzenia, ma swoje zrédto w oddzialywaniach lokalnych,
zachodzacych w skali atomowej, czasteczkowej, na poziomie krystalitéw, ziaren,
wlokien, poréow i warstw. Ustalony w tym zakresie konsensus sprawia, ze od
wielu lat (co najmniej od korica XIX wieku) poszukiwane sa fizyczne zwiaz-
ki i metody obliczeniowe, pozwalajace powiazaé te zaleznosci, a tym samym
uzyskaé doktadny i precyzyjny, makroskopowy opis, uwzgledniajacy lokalne
niejednorodnosci budowy materiatu. Zadanie to jest gtéwnym celem badan
mikromechaniki — mechaniki oérodkéw niejednorodnych.

Ztozonos¢ zagadnienia, wynikajaca z liczebnosci oddziatujacych ze soba
elementéw budowy i wplywajacych na makroskopowe, efektywne wiasciwosci
materialow, powoduje, ze nie jest mozliwy pelny opis, opierajacy si¢ jedynie na
fundamentalnych, kwantowo-mechanicznych zwiazkach dotyczacych oddzialy-
wan w skali atomowej. Skalowanie takich modeli (pomijajac kwestie wymagan
odnosénie infrastruktury obliczeniowej) powoduje, ze ilo$¢ uzyskiwanych informa-
¢ji szybko przekracza mozliwosci ich efektywnego przetwarzania i analizowania
w celu uzyskania syntetycznego opisu obiektéw o wymiarach zapewniajacych ich
statystyczne podobiefistwo do realnych struktur (np. polikrysztaléw). Zjawisko
,hadmiaru danych” wystepuje jednak nie tylko w przypadku proby uzyskania
opisu opartego na analizie oddzialywan w skali atomowej. Podobne problemy
pojawiaja sie réwniez, gdy opis ograniczony jest do znacznie wickszych ele-
mentéw budowy —elementéw mikrostrukturalnych. Z drugiej strony, podejscie
polegajace na przyjeciu wlasciwosci materiatu jedynie na podstawie jego sktadu,
bez uwzglednienia niejednorodnosci i specyfiki budowy wewnetrznej, powoduje,
ze tracony jest element predykcyjny modelu, a uzyskiwane szacunki moga by¢
zgodne z wynikami pomiaréw tylko pod warunkiem spelnienia szeregu zalozen.
W zagadnieniach z zakresu mikromechaniki, powszechnie stosowang technika jest
zatem homogenizacja (usrednianie) parametréw opisujacych material w jednej
skali i szukanie konstytutywnych zwigzkow pozwalajacych potaczy¢ je z para-
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metrami wykorzystywanymi do opisu w kolejnej, wyzszej skali. Takie stopniowe
podejscie nazywane jest modelowaniem wieloskalowym [301, , , .

3.2. Modele analityczne

Poczatki klasycznych modeli mikromechanicznych, opierajacych sie na roz-
wiazaniach analitycznych, zwiazane sa z pracami Voigta [910], uzupelnionymi
p6Zniej przez Reussa [911]. Modele te, opierajace si¢ na regule mieszanin, po-
zwalaja na oszacowanie srednich wartosci modutéw sprezystosci, ale stosowane
sg rOwniez do estymowania wartosci innych parametréw termomechanicznych
dla materialow wielofazowych. Przyjecie zalozen dotyczacych jednorodnego
odksztalcenia w modelu Voigta, albo naprezenia w modelu Reussa, sprawia, ze
wartosci $rednich modutéw sprezystodci wyznaczone na podstawie tych modeli,
znacznie si¢ od siebie réznia. Na podstawie analizy przeprowadzonej przez Hilla
[912], przyjmuje sig, ze moga one stanowi¢ jedynie gérne i dolne oszacowanie
wartodci efektywnych ((E)yv > E* > (E)R).

Waznym etapem w rozwoju metod stosowanych w mikromechanice byla
koncepcja Eshelby’ego [232, |. Zaproponowal on aproksymacje wlasciwosci
sprezystych niejednorodnego ciala, oparta na modelu pojedynczej, elipsoidalnej
inkluzji, otoczonej nieograniczong osnowa, poddawana jednorodnym obcigze-
niom zewnetrznym (rys. 3.1a). W przypadku materialéw kompozytowych,
szczegbdlnie kompozytéw ziarnistych, model ten — nieuwzgledniajacy oddziaty-
wan miedzy sasiadujacymi inkluzjami— prowadzil jednak do nierealistycznych
wynikéw, nawet przy niewielkim udziale objetosciowym fazy wtraconej [913,

]. Pomimo tego, z uwagi na zwiezly analityczny opis przedstawiony przez
Eshelby’ego, idea oparta na ekwiwalentnej inkluzji, stata si¢ podstawa dla wielu
innych rozwiazan wykorzystujacych koncepcje pola sredniego (por. p. 1.4.3).
Czesciowe uwzglednienie oddziatywan pomiedzy wtraceniami, w rozwijanych
w tym nurcie rozwiazaniach, pozwolito poprawi¢ zgodno$¢ uzyskiwanych wartosci
estymowanych parametréow z warto$ciami wyznaczanymi doswiadczalnie.

Do takich rozwiazan prowadzi zastosowanie metody pola samouzgodnionego™
(SCS, ang. Self-Consistent Scheme) wprowadzonej przez Hershey’a [9415], Krone-
ra [946], Budiansky’ego [947] 1 Hilla [948, 919], w ktérym inkluzja otoczona
jest ,efektywnym medium” (rys. 3.1b). Zastapienie osnowy takim o$rodkiem —
o nie znanych a prior: wtasciwosciach, ktére uzgadniane sa dopiero w trakcie
obliczen — pozwolito na uwzglednienie interakcji miedzy niejednorodnosciami
i rozszerzenie opisu na jednofazowe materialy polikrystaliczne, w ktérych nie
mozna wyrézni¢ fazy dominujacej (osnowy).

53 Metoda, czy schemat obliczeniowy, pola samouzgodnionego w literaturze polskiej
okresdlana jest réwniez mianem metody samozgodnej.
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Rysunek 3.1. Klasyczne modele mikromechaniczne: (a) model Eshelby’ego (M;, M,

sa tensorami opisujacymi odpowiednio wlasciwosci inkluzji i osnowy); (b) model, na

ktérym opiera sie metoda pola samouzgodnionego SCS (M™* to tensor wladciwosei
efektywnych), (c) model Moriego—Tanaki (na podst. [953, 954])

W przypadku materialéw kompozytowych oraz wysokoporowatych, zakres
stosowalnosci SCS ograniczony jest jednak do ~40 % udziatu objetosciowego
wtracen lub poréw [944, ]. Dla takich materialéw aproksymacje wlasciwosci
efektywnych mozna uzyskaé stosujac wogélniong metode pola samouzgodnionego
(GSCS, ang. Generalized Self-Consistent Scheme) [951, |. Wykorzystywany
w niej model wprowadza dodatkowa warstwe, przylegajaca bezposrednio do
wtracen, o wlasciwoéciach osnowy. Dlatego model ten nazywany jest niekiedy
modelem tréjfazowym.

Kolejng koncepcja, wazng dla rozwoju metod analitycznych stosowanych
w mikromechanice, byla, wspomniana juz wczesniej (zob. p. 1.4.3), koncepcja
przedstawiona przez Moriego i Tanake [237]. Pierwotnie dotyczyla ona wyznacze-
nia srednich naprezen w osnowie kompozytu ziarnistego, w ktorego wtraceniach
skumulowane sa odksztatcenia wtasne. Jednak w potaczeniu z koncepcja ekwiwa-
lentnej inkluzji Eshelby’ego, praca ta stata sie¢ podstawa do opracowania wielu
schematow obliczeniowych dla réznych zjawisk termomechanicznych — przykta-
dowo: przedstawionych juz modeli Taya i in. [110], Hsueha i Bechera [14141, ]
oraz innych, szczegbélowo oméwionych przez Mura [955]. Ostatecznie, Benveniste
[956] przeformulowal i dokonal ponownej interpretacji réwnan Moriego—Tanaki.
Pozwolito to na bezposrednie zdefiniowanie wlasciwosci efektywnych na podsta-
wie uzyskanych réwnan oraz opracowanie procedury wyznaczenia wlasciwosci
efektywnych dla kompozytow. Wykorzystany, w podejéciu zaproponowanym
przez Benveniste, tensor koncentracji odksztalcen (oraz naprezen), w sposob
jawny zalezy od udziatu objetosciowego sktadnika i moze zostaé ustalony na
podstawie interpolacji pomiedzy odpowiednim tensorem dla ,rozcieniczonego”
medium — gdy zawarto$é¢ skladnika f; — 0 a tensorem dla f; = 1 [301, ,

]. Koncepcja Moriego—Tanaki jest najczesciej stosowana do aproksymacji
wlasciwodci termomechanicznych kompozytow, w ktoérych wtracenia maja ksztatt
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zblizony do sferycznego albo elipsoidalnego (rys. 3.1c). Jednak w przypadku
modelu opierajacego sie na elipsoidalnych wtraceniach, ich udzial objetosciowy
nie powinien jednak przekraczaé¢ 20 % [221, 958].

Oproécz wymienionych metod analitycznych stosowanych w mikromechanice
do estymowania parametréw termomechanicznych osrodkéw niejednorodnych,
wykorzystywane sa réowniez inne schematy i modele obliczeniowe. Nalezy wymie-
ni¢ tutaj metode réznicowa opracowana przez Hashina [959], ktéra jest stosowana
w przypadku materialéw porowatych, jak réwniez metode podwdjnej inkluzji za-
proponowana przez Horiego i Nemat-Nassera [960] dla materialéw dwufazowych.

Inna koncepcja, stosowana czesto do szacowania wlasciwosci efektywnych
osrodkéw niejednorodnych, opiera sie na podejsciu niebezposrednim, polegaja-
cym na ujmowaniu poszukiwanych wartosci estymowanych parametréow w ,reali-

zowalnych” granicach [221, 961, 962]. Granice takie wyznaczaja zakres mozliwych
do uzyskania parametrow efektywnych, przy odpowiednio dobranej mikrostruk-
turze materiatu [963-965]. Innymi slowy, wartoéci parametréw efektywnych

wykraczajace poza wyznaczony zakres tamia fizyczne ograniczenia i nie moga
opisywac rzeczywistych materiatéw.

Na takiej koncepcji oparte sa wymienione juz granice pierwszego rzedu
sformulowane przez Hilla [912], ktory wykorzystal do ich okreslenia $rednia
arytmetyczng Voigta i harmoniczna Reussa. Zakres tych granic, bioracych pod
uwage jedynie udzial objetosciowy sktadnikow, jest jednak bardzo szeroki. Na pre-
cyzyjniejsze oszacowanie wladciwosci efektywnych makroskopowo (statystycznie)
izotropowych materiatéw, pozwalaja granice drugiego rzedu wyznaczone przez
Hashina i Shtrikmana [235, 966, 967]. Przyjmuje sie, ze granice te sa najwezszym
ograniczeniem, ktére mozna ustali¢ bez szczegdtowego opisu mikrostruktury ma-
teriatu: ksztaltu i rozktadu rozmiaréw krystalitéw [968-070]. W oparciu o dodat-
kowe informacje o budowie wewnetrznej materiatu, mozliwe jest dalsze zawezanie
zakresu realizowalnych wartosci parametréow poprzez ustalenie granic trzeciego
rzedu. W przypadku losowego medium, w ogblnej postaci, zostaly one pierwotnie
sformulowane przez Berana [971]. Milton i Phan-Thien [972] uproscili formalizm
Berana i wykorzystujac rachunek wariacyjny oraz transformacje Fouriera, wyzna-
czyli granice dla kompozytu dwufazowego. W przedstawionym przez nich rozwia-
zaniu, do opisu iloéciowego mikrostruktury, zostala zastosowana funkcja korelacji
tréjpunktowej [221, |. Jednak z uwagi na trudnosci w uzyskaniu odpowied-
nich parametréw mikrostruktury niezbednych do wyznaczenia tego typu granic,
w praktyce, nadal wykorzystywane sa najczesciej granice Hashina i Shtrikmana.

Warto réwniez zaznaczy¢, ze wymienione, klasyczne modele analityczne byty
konstruowane ze szczegdlnym uwzglednieniem opisu parametréw sprezystych
(K, G), jednak z uwagi na uniwersalne koncepcje stojace za tymi rozwiazaniami,
zostaly rozszerzone i wykorzystane réwniez do analizy wielu innych zjawisk
termomechanicznych. Zwiezla forma réwnan i duza efektywno$é obliczeniowa,
sprawia, ze metody te sa ciagle rozwijane i szeroko stosowane w mikromechanice
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osrodkéw niejednorodnych [20, 97, ) —076]. Pozwalaja one na sukcesywna
homogenizacje w kilku kolejnych skalach dla mikrostruktur o ztozonej strukturze
hierarchicznej. Z powodzeniem zastosowano je w odniesieniu do polikrysztatlow
[964, , , 978], materialéw porowatych | |, kompozytéw ziarnistych
w réznych skalach: od nanokompozytéw po beton [982-9585], kompozytéw widk-
nistych [986-989], kompozytéw o fazach ciagltych [990] czy struktur kostnych
[991] i powierzchni granic miedzyziarnowych [974, , |. Sa one réwniez
wykorzystywane podczas projektowania i optymalizacji wtasciwosci oraz metod
wytwarzania materiatow [994, |. Parametry uzyskane dzigki rozwiazaniom
analitycznym, charakteryzujace wyidealizowane tworzywa, pomagaja rowniez
w interpretacji wynikéw doswiadczalnych, stanowigc estymatory wartoéci oczeki-
wanych [996-998]. Metody analityczne sa takze stosowane na etapie weryfikacji
modeli i walidacji wynikéw symulacji dla metod przyblizonych [180), , ,

Y Y Y Y Y Y Y Y ) ) ) ) } *
Niezaleznie jednak od zastosowanego podejscia, uszczegdlowienie opisu ana-

litycznego w zakresie ksztaltu, rozmiaru, orientacji i rozmieszczenia niejed-
norodnosci, a w szczegdlnosci zréoznicowanie tych cech w modelu, sprawia, ze
staje sie on coraz bardziej skomplikowany. Dodatkowo uwzglednienie nieli-
niowej odpowiedzi materialu na ztozone zewnetrzne obcigzenia, prowadzi do
rownan, ktérych analityczne rozwiazanie jest trudne, a zwykle wrecz niemozliwe.
Dlatego w wielu przypadkach, do rozwigzania tak postawionych probleméw
obliczeniowych, stosowane sa metody numeryczne (metoda réznic skonczonych
czy calkowanie numeryczne) [959, , , , , , , , , ,
- |. Jednak pelny opis zachowania materiatu, uwzgledniajacy ztozonosé
mikrostruktury, ktora obserwowana i rekonstruowana jest z coraz wieksza do-
ktadnoscia (zob. p. 2.5), nie jest mozliwy w oparciu o rozwiazania analityczne
nalezace do metod pola éredniego (MFT). Dlatego w mikromechanice réwno-
legle rozwijane i wykorzystywane sa metody numeryczne, opierajace sie na
dyskretyzacji fizycznej modelu geometrycznego — wirtualnej mikrostruktury.

3.3. Mikromechanika obliczeniowa

3.3.1. Metody przyblizone w mikromechanice

W przeciwienstwie do analitycznych metod homogenizacji opartych na przy-
blizeniu pola $redniego, homogenizacja numeryczna (ang. computational ho-
mogenization) moze uwzgledniaé zltozone zachowania nieliniowe: geometryczne
i materialowe. Ponadto, ustalane w trakcie obliczenn rozklady pdl naprezen
i odksztalcen, umozliwiaja analize inicjacji i rozwoju szczelin. Jest to kluczowy
aspekt w przypadku materialéw kruchych, pozwalajacy na lokalizacje niejedno-
rodnosci mogacych przyczyniac¢ sie do pekania. Wyniki symulacji, prowadzonych
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na modelach szczegdltowo opisujacych budowe wewnetrzng materialu, utatwiaja
rowniez bezposrednie badanie wpltywu ksztattu, rozmiaru, orientacji krystalitéw,
wzajemnego utozenia granic miedzyziarnowych, rozmieszczenia wtracen, wtokien
i innych elementéw mikrostruktury, zaréwno na lokalng jaki i globalna odpowiedz
materiatlu na zlozone obciazenia. Stochastyczny charakter tych zaleznosci jest
trudny do uwzglednienia w opisie analitycznym, a wykorzystanie w symulacjach
wirtualnych mikrostruktur pozwala na iloSciowe ujecie obserwowanych zjawisk
[ ) ’ ) ]

W mikromechanice obliczeniowej, stanowiacej jedna z gatezi obliczeniowej
inzynierii materialowej, stosowanych jest szereg metod numerycznych (przybli-
zonych) wykorzystujacych wirtualne mikrostruktury, stuzacych do modelowa-
nia réznorodnych zagadnien mechanicznych cieplnych czy elektrycznych [939,

— |. Najczesciej stosowana jest metoda elementéow skoriczonych (MES,

FEM) [25, , , , ) ) ) , - ] i metody pokrewne:
rozszerzona metoda elementéw skonczonych (XFEM, ang. Eztended Finite Ele-
ment Method) [312, — , |, metoda elementow brzegowych (BEM,
ang. Boundary Element Method) [309, , - ], czy polaczona
metoda plastycznodci krysztaléw z MES (CPFEM, ang Crystal Plasticity Finite
FElement Method) | ) ) ) |. Stosowane sa réwniez metody réznic
skoniczonych (FDM, ang. Finite Difference Method) [310, , |, objetosci
skoriczonych (FVM, ang. Finite Volume Method) | , | oraz metody bez-
siatkowe (ang. Mesh-Free Methods) [128, ) |. Szereg wykorzystywanych

w mikromechanice technik obliczeniowych opiera si¢ takze na wczesniej juz
wspomnianej metodzie Monte Carlo (MC) [310, , , , , , ]
i koncepcji automatéw komérkowych (CA) [812, , , , , | oraz
metodach dynamiki molekularnej (MD) [285, , , , , , ]
i transformacji Fouriera [ - ].

W metodach przyblizonych, opierajacych sie na modelu geometrycznym
reprezentujacym niejednorodnoéci budowy wewnetrznej materiatu, istotne staja
sie wymiary rozpatrywanej przestrzeni (zaréwno geometryczne jak i czasowe).
Wynika to z jednej strony z ograniczen technicznych, dotyczacych dostepnej
mocy obliczeniowe]j oraz mozliwosci przetwarzania i analizowania uzyskiwanych
danych (ograniczenie, co do maksymalnych wymiaréw modelu), a z drugiej —ze
specyfiki samych metod. Wykorzystywane zwiazki konstytutywne i przyjmowane
zalozenia, moga nie pozwala¢ na opis zjawisk na najbardziej fundamentalnym
poziomie (np. zastosowania przyblizenia kontinuum). Dlatego powszechnie
stosowany jest podzial metod odnoszacy sie do skal modelu.

3.3.2. Skale budowy materiatow

7 uwagi na zréznicowanie budowy wewnetrznej materialéw nie istnieje ujed-
nolicona klasyfikacja pozwalajaca na okreslenie w sposéb Scisty granic miedzy
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poziomami struktury. Dla wielu materialéw, w oparciu o wymiary przestrzenne,
mozna jednak wydzieli¢ trzy zasadnicze skale budowy (zob. rys. 3.2). Pierwsza
z nich to makroskala, ktora odpowiada obszarowi typowych zainteresowan inzy-
nierskich: projektowaniu, badaniu i ksztaltowaniu materiatow litych. Skala ta
obejmuje wymiary przestrzenne zwykle przekraczajace milimetry, a wlasciwosci
materialu w tej skali sa traktowane jako jednorodne. Wykorzystywane tutaj
metody obliczeniowe opieraja sie na mechanice osrodkéw ciagtych (MES/FEM)
albo na mechanice ptynéw (obliczeniowa mechanika ptynéw, ang. Computational
Fluid Dynamics, CED).

Drugi poziom stanowi mikroskala, w ktorej obecne sa niejednorodnosci
budowy wewnetrznej materialow. Wymiary tych niejednorodnoéci, tradycyjnie
mierzone byly w mikrometrach. Dzisiaj, w wyniku rozwoju metod badawczych
i technologii materiatowej, zakres mikroskali jest znaczaco poszerzony i siega
nanometréw. Jest to skala, na ktorej koncentruje sie uwaga inzynierii mate-
rialowej, ale takze w ktérej rozwijane sg techniki wytwarzania podzespoléw
i czeSci (np. przemysl elektroniczny). Stosowane tutaj metody obliczeniowe
to, wymienione w poprzednim punkcie, metody mikromechaniczne. Budowa
materialu na tym poziomie jest nazywana mikrostruktura i decyduje o wielu
makroskopowych wlasciwosciach tworzyw (zob. p. 1.3).

Granica miedzy makro- a mikroskala nie jest ostra. Niekiedy pomiedzy nimi
wyrdznia sie dodatkowo mezoskale. Jest to wygodne podejscie w przypadku
kompozytéw widknistych i laminatéw, w ktérych faza umacniajaca (zbrojenie)
albo warstwy, tworzg wyraznie odrebng, niejednorodna strukture wyzszego rzedu,
ktéra jednak posiada réwniez wlasna, specyficzna mikrostrukture. Z drugiej
strony, kres mikroskali wyznaczaja uklady ztozone z setek atoméw, w ktérych
efekty kwantowe zaczynaja odgrywac istotna role. Obiekty takie nie moga
by¢ juz postrzegane jako ,kontinuum”, a wyrazna ziarnisto$¢ nie pozwala na
usrednianie wlasciwosci materiatowych.

Skala atomowa, stanowi wiec trzeci poziom struktury. Tradycyjnie poziom
ten byt przestrzeniag badan podstawowych z zakresu chemii i fizyki, ale aktualnie,
rowniez tutaj prowadzone sa intensywne prace w dziedzinie inzynierii materia-
towej. Stosowane w tej skali metody obliczeniowe musza uwzgledniaé¢ zaréwno
kwantowo-mechaniczna (probabilistyczna) nature oddziatlywan, jak i pozwalaé
na uzyskanie pozadanej precyzji przewidywan. W obliczeniach ab initio do opisu
zjawisk kwantowych wykorzystywana jest teoria funkcjonatu gestosci (DFT,
ang. Density Functional Theory) [19, 50, 52, — |, kwantowa metoda
Monte Carlo (QMC, ang. Quantum Monte Carlo), oraz metody opierajace sie
na potencjale miedzyatomowym | , |. W ukladach wieloatomowych,
stosowane sa réwniez metody oparte na dynamice molekularnej (MD, ang. Mo-
lecular Dynamics) [307, , , - |, kinetycznych i statystycznych
symulacjach metoda Monte Carlo (KMC, ang. Kinetic Monte Carlo, SMC,
ang. Statistical Monte Carlo) oraz na modelu Isinga | — ]
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Rysunek 3.2. Skale wymiarowe struktury materiatléw i typowe metody wykorzystywane
do modelowania zjawisk zachodzacych w tych skalach (w nawiasach skréty nazw metod,
opis w tekscie gléwnym)

Przedstawiony, umowny podzial struktury oraz stosowane w wymienionych
skalach specyficzne metody obliczeniowe, ilustruja zlozonos$é zagadnien, kto-
re muszg zosta¢ uwzglednione przy probie calo$ciowego opisu: modelowania
i symulacji zachowania materialu pod wplywem réznorodnych obcigzen. Takie
wieloskalowe ujecie (ang. multiscale modeling), ktére w obliczeniowej inzynierii
materialowej stanowi jeden z nurtéw badawczych, wymaga polgczenia skal
(ang. scale-bridging) [913, , |. Mozna tu wyrdzni¢ dwa zasadnicze podej-
Scia [312, , |. Pierwsze z nich — wspdlbiezne, opiera sie na identyfikacji
fenomenologicznych zwiazkéw (réwnan konstytutywnych) wykorzystujacych
niewielki zestaw kluczowych parametréw, pozwalajacych na opis makrosko-
powego zachowania materialu. Stosowane w tym podejéciu metody staraja
sie odwzorowaé zachowanie materialu w kliku skalach jednoczesnie [305, ,

- |. Jednak z uwagi na duzy koszt obliczeniowy takich rozwiazan, analizy
dla roznych skal zwykle realizowane sa réwnolegle | , , ]. Dodatkowo,
w rozwiazaniach praktycznych, ukierunkowanych na zastosowania inzynierskie,
ograniczeniu podlega liczba rozpatrywanych skal do sprzezenia wystepujacego
miedzy mikro- a makroskala [312, ) , , ].

Inny sposéb potaczenia skal realizowany jest poprzez podejscie sekwencyjne
[812, , , ]. Polega ono na prowadzeniu symulacji wstepnych, dla
skali nizszej — bardziej szczegdtowej, ktérych wyniki pozwalaja na wyznaczenie
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Tabela 3.1. Wybrane bazy danych udostepniajace informacje na zasadach otwartego
dostepu (OA, ang. Open Access) o wladciwosciach materialowych

Nazwa
bazy

Adres strony
WWW

Opis

AFLOW

aflowlib.org

Baza AFLOW (Automatic— FLOW for Mate-
rials Discovery) zawiera dane dla ponad 3 mln
zwigzkéw chemicznych. Udostepniane sa réw-
niez narzedzia pozwalajace na prowadzenie sy-
mulacji [1065, 1066].

CMR

cmr.fysik.dtu.dk

Baza CMR (ang. Computational Materials Re-
pository) to modutowy system Open Source,
ktéry gromadzi i udostepniania dane oblicze-
niowe oraz pozwala na prowadzenie wlasnych
analiz [1067, 1068].

COD

crystallography.net

Baza COD (ang. Crystallography Open Data-
base) gromadzi i udostepnia dane dotyczace
struktur krystalicznych [1069, 1070].

Khazana

khazana.gatech.edu

Khazana— A Computational Materials Know-
ledgebase, jest platforma zbierajaca i klasyfikuja-
ca informacje materiatowe, uzyskane w wyniku
obliczen kwantowo-mechanicznych [1071].

MARVEL

nccr-marvel.ch

NCCR MARVEL jest platforma udostepnia-
jaca informacje materialowe, pozyskane na
podstawie symulacji kwantowo-mechanicznych
[1072].

Materials
Project

materialsproject.org

Baza Materials Project zawiera informacje do-
tyczace struktury krystalicznej, wlasciwosci me-
chanicznych, cieplnych i elektrycznych, dla po-
nad 130 tys. zwigzkéw nieorganicznych [1073].

MatNavi

mits.nims.go. jp

Baza MatNavi (ang. NIMS Materials Database)
gromadzi dane dotyczace materialéw nieorga-
nicznych: struktury krystalicznej, diagramoéow
fazowych i wlasciwosci fizycznych [1074].

NOMAD
CoE

nomad-coe.eu

NOMAD CoE (ang. Novel Materials Discovery)
to repozytorium zawierajace zaréwno dane ob-
liczeniowe jak i do$wiadczalne, udostepniajace
réwniez narzedzia analityczne [1075, 1070].

OQMD

ogmd.org

OQMD (ang. The Open Quantum Materials
Database) jest baza zawierajaca parametry
strukturalne i termodynamiczne wyznaczone
w oparciu o DFT dla ponad 600 tys. materiatéw
[1077].
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parametréw niezbednych do skonstruowania opisu w skali wyzszej — ogoélniejszej.
Najczesciej, w dalszych symulacjach, model szczegdtowy nie jest juz wykorzysty-
wany i obliczenia wykonywane sa jedynie w oparciu o model ogélny [291, ,

, , , — |. Takie podejécie pozwala na uniezaleznienie modelu
od zZrédel danych wejsciowych. Niezbedne parametry moga zostaé uzyskane
zaréwno w symulacjach wstepnych (prowadzonych na modelu szczegdlowym),
jak réwniez moga by¢ uzupelnione danymi zaczerpnietymi z baz materiatowych,
w ktérych agregowane i publikowane sa wyniki symulacji prowadzonych réz-
nymi metodami obliczeniowymi (tab. 3.1). Bazy takie, zawierajace takze dane
doswiadczalne, zaczynaja mie¢ coraz wigksze znaczenie w rozwoju obliczeniowej
inzynierii materiatowej, pozwalajac na swobodnag wymiane informacji miedzy
osrodkami badawczymi | , ]. Gromadzenie i udostepnianie precyzyjnych
i zweryfikowanych informacji o materiale, w formie umozliwiajacej powtérne
ich wykorzystanie®*, jest jednym z zalozen zintegrowanego podejécia w oblicze-
niowej inzynierii materialowej (ICME, ang. Integrated Computational Materials
Engineering, zob. p. 3.5.3).

Niezaleznie jednak od przyjetego podejscia do konstruowania modeli moga-
cych catoSciowo opisaé¢ ztozone zachowanie materialu, mikrostruktura jest tym
poziomem budowy, ktory przenosi fundamentalne oddzialywania wystepujace
na poziomie atomowym do skali makroskopowej. Lokalizacja niejednorodnosci,
majacych pierwszorzedne znaczenie przy rozpatrywaniu inicjacji procesow fizy-
kochemicznych zachodzacych w réznych skalach czasowych (pekanie, pelzanie,
korozja chemiczna, degradacja termiczna), oraz homogenizacja, pozwalajaca
na analize globalnej odpowiedzi materialu na zewnetrzne obciazenia, wymaga
okreslenia rozmiaru przestrzeni, pozwalajacego na reprezentatywny opis roz-
patrywanych zjawisk. Jest to kluczowe zagadnienie, szczegdlnie w przypadku
podejécia sekwencyjnego.

Wyznaczenie rozmiaru i ,,rozdzielczosci” niejednorodnego obszaru, ktéry
mysi zostaé¢ rozpatrzony w trakcie obliczen, opiera sie na koncepcji rozdzielenia
skal [ |. Skale mozna wyrazi¢ przy pomocy charakterystycznych dla nich
wymiaréw liniowych. Dla makroskali, wymiarem takim jest rozmiar ciala —ma-
kroskopowej probki materiatu, Ly akro, 2z ktérej wybrany zostaje reprezentatywny
obszar mikro- albo mezoskali o wymiarze L, zawierajacy inkluzje (np. ziarna
wtracen czy krystality), charakteryzowane przez ich $redni rozmiar D (rys. 3.3).
Pomiedzy tymi wymiarami wystepuje zaleznosé | |:

<
L« Lmakrm (31)
D«

5 Jednym z formatéw, ktéry staje sie standardem stosowanym do przechowywania
i organizowania duzych iloéci danych materiatowych, jest hierarchiczny format danych (HDF).
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Rysunek 3.3. Rozdzielenie skal w oparciu o charakterystyczne dla nich wymiary linio-
we: Liakro — makroskopowy wymiar prébki, L —wymiar reprezentatywnego elementu
objetosciowego, D —$rednica niejednorodnosci (na podst. Ostoja-Starzewski | D

w ktorej po lewej stronie dopuszczalne sa dwie mozliwoéci: nieréwnosé D < L
moze byé wystarczajaca dla mikrostruktur ze stabym zaburzeniem geome-
trycznym i stabym niedopasowaniem wtasciwosci, natomiast dla pozostalych
materialéw obowiazuje silniejsza zalezno$¢ miedzy skalami (D < L).

Dwa skrajne wymiary liniowe (Lpako 1 D), okreslajace makroskopowy roz-
miar prébki i $redni rozmiar niejednorodnosci, co do zasady, moga zostaé przyjete
a priori —na podstawie pomiaréw doswiadczalnych albo zalozen projektowych.
Natomiast liniowy wymiar L, wyznaczajacy rozmiar reprezentatywnego ele-
mentu objetosciowego (RVE, ang. Representative Volume Element), ktéry jest
ograniczony tylko nieréwnoscia (3.1), silnie zalezy od rodzaju mikrostruktury
i wlasciwosci fizycznych materiatu. Jedynie w szczegdlnym przypadku, dla mi-
krostruktury periodycznej, wymiary RVE moga odpowiadaé¢ wymiarom komérki
elementarnej w takim ukladzie. Najczesciej jednak, chociazby w przypadku
materialéw polikrystalicznych, kompozytéw ziarnistych —czy bardziej ogélnie,
materialéw nieposiadajacych uporzadkowanej mikrostruktury, wymiary RVE
nie moga zosta¢ juz tak prosto zdefiniowane.
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3.4. Reprezentatywnosé

3.4.1. Reprezentatywny element objetosciowy

Mozliwosci wydzielenia z niejednorodnego osrodka pewnej objetosci, dla
ktorej wyznaczone wartoéci parametréw fizycznych beda odpowiadaé warto-
$ciom makroskopowym, jest jednym z gléwnych zatozen mikromechaniki. Taki
reprezentatywny element objetoéciowy, powinien by¢ wiec dostatecznie duzy, aby
posiadaé wszystkie cechy charakterystyczne dla catego materiatu. W przypadku
polikrystalicznych tworzyw ceramicznych, powinien on wiec zawiera¢ duza liczbe
krystalitéw, poréw, mikropeknieé¢, inkluzji, ziaren, wtdkien, itp. niejednorodno-
Sci, tak aby zapewni¢ pelna reprezentacje ich zréznicowania morfologicznego,
orientacji przestrzennej oraz wzajemnego rozmieszczenia i udziatu objetoscio-
wego wszystkich sktadnikow. Z drugiej jednak strony, RVE powinien by¢ na
tyle maty w poréwnaniu do makroskopowej prébki, aby spelnial podany juz
wczesniej warunek rozdzielenia skal (3.1), co w praktyce oznacza mozliwosé
przeprowadzenia efektywnych obliczenn mikromechanicznych dla rozpatrywanego
o$rodka niejednorodnego.

Koncepcja reprezentatywnego elementu objetoSciowego pojawila sie juz
w rozwiazaniach analitycznych dotyczacych homogenizacji. Ograniczenie nie-
skonczonego medium, na ktérym opierata sie koncepcja Eshelby’ego, wprowadzit
Hill | ]. Postulowal on, ze reprezentatywny element objetosciowy, dla ktérego
usrednianie wlasciwosci sprezystych pozwoli na uzyskanie wlasciwosci efektyw-
nych, musi byé: ,,(a) strukturalnie, catkowicie typowy dla calej niejednorodne;j
struktury i (b) zawiera¢ wystarczajaca liczbe wtracen, aby ogélne ($rednie) modu-
ty sprezystosci byty niezalezne od wartosci powierzchniowych sit i przemieszczen,
tak dlugo jak wartosci te sa «makroskopowo jednorodne»” | . W przypadku
rozwigzan analitycznych, wywodzacych sie z koncepcji Eshelby’ego, tak ogdlne
sformutowanie granic rozpatrywanej przestrzeni, bylto zaleta, jednak przechodzac
do rozwiazan opartych na metodach numerycznych, wykorzystujacych modele
mikrostruktury, precyzyjne okreslenie rozmiaru RVE ma krytyczne znaczenie
i w tym sensie, definicja podana przez Hilla jest niewystarczajaca.

Jedne z pierwszych, precyzyjnych oszacowan rozmiaru RVE, nakierowanych
na rozwigzania numeryczne, zawieraly prace Saba | |, Drugana i Willisa
[ | oraz Guseva | ]. Wykorzystywaly one podejscie statystyczne i opieraly
sie na analizie fluktuacji srednich wartosci sktadowych modutéw sprezystosci.
Uzyskane przez Drugana i Willisa oraz Guseva wyniki dla kompozytow zawie-
rajacych izolowane, losowo rozmieszczone, kuliste wtracenia, wskazywaly, ze
rozmiar RVE jest ,nieoczekiwanie” maty przy dopuszczalnym, kilkuprocentowym
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bledzie wyznaczenia wartosci efektywnych®®. Na tej podstawie Drugan i Willis,
podali w swojej pracy pragmatyczna definicje RVE, przyjmujac, ze jest to
y,hajmniejszy element objetoéci materiatu kompozytowego, dla ktérego «ogdlny
modul» bedacy jego makroskopowsg reprezentacja, jest wystarczajaco doktadnym
modelem, by reprezentowaé srednia odpowiedz konstytutywna” [ ].

Opierajac sie na przytoczonych definicjach, mozna przyjaé, ze usrednione
(ogdlne) wartosci parametréw fizycznych, opisujacych makroskopowa odpowiedz
materialu na zewnetrzne bodzce (obciazenia), wyznaczone dla objetosci réwnej
badz wickszej od RVE, beda wladciwosciami efektywnymi. W przypadku nie
spelnienia tego warunku, uzyskiwane parametry nazywane sa pozornymi. Szcze-
gblowa analize zaleznoéci pomiedzy wlasciwoéciami efektywnymi a pozornymi,
przeprowadzil Huet | ]. Na przykladzie moduléw sprezystosci, wyrazonych
tensorami sztywnosci C' i podatnosci sprezystej S, Huet wyprowadzil relacje,
ktére mozna zapisa¢ réwnaniami | ]:

Cit? < C" < CiPP < CFP < (0), (3.2a)
< 8 < S

<
< S < SHP WP (S),  (3.2D)

s < s
w ktérych C* i §* oznaczaja efektywne moduty sprezystosci; granice dolne
wyznaczaja $rednie harmoniczne (Reussa) (C~1) 711 (§71)~! oraz gérne, $rednie
arytmetyczne (Voigta) (C) i (S); tensory wyznaczone dla objeto$ci mniejszych
od RVE, opisujace parametry pozorne, oznaczone sg indeksem gérnym 2PP
(ang. apparent). Przedstawione zalezno$ci zostaly wyprowadzone przez Hueta
dla kinematycznych i statycznych warunkéw brzegowych, ktére z kolei oznaczone
sa odpowiednio indeksami dolnymi . i ,. Dodatkowo, w nieréwnosci uwzglednione
zostaly parametry pozorne wyznaczone dla mniejszych i wigkszych elementéw
objetoéciowych, odpowiednio oznaczonych indeksami ¢ i ..

Wyniki pracy Hueta | ], potwierdzaja wspomniane juz wczesniej rozwa-
zania Hilla [9412], ktéry wyznaczyl granice moduléw sprezystosci dla osrodkow
niejednorodnych, opierajac si¢ na srednich Reussa i Voigta. Huet stwierdzil po-
nadto, ze granice te stanowig zawsze dolne i gbrne oszacowanie, w ktérym musza
zawieraé sie wartosci pozorne, niezaleznie od rozmiaru analizowanej przestrzeni
i przyjetych warunkow brzegowych. Analizujac zaleznosé dla tensora sztywnoéci
C (3.2a), mozna zauwazy¢, ze dolne oszacowania wartosci pozornych wykorzy-
stujg statyczne warunki brzegowe i zblizaja sie do wartoéci efektywnej wraz
ze wzrostem rozwazanej objetosci CopP < C2PP < C*. Z kolei stosujac kinema-
tyczne warunki brzegowe, uzyskiwane sg goérne oszacowania wartosci pozornych
C* < C2P < C2PP. Tutaj réwniez zwigkszanie objetosci prowadzi do zblizania
sie wartosci pozornych do wartosci efektywnej. Analogiczng analize mozna

55 Drugan i Willis [ ], obliczyli dla rozpatrywanego przez nich kompozytu ziarni-
stego, ze rozmiar RVE niezbedny do osiagniecia wartosci efektywnego modutu sprezystosci
z maksymalnym bledem na poziomie 1%, jest jedynie ~4,5 raza wigkszy od $rednicy wtracen.
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przeprowadzi¢ takze na podstawie réwnania (3.2b), dla tensora podatnosci
sprezystej S —z tym ze, dolne oszacowanie osiagane jest tutaj przy zastosowaniu
kinematycznych warunkow brzegowych, a gérne — warunkéw statycznych.

Na podstawie wyprowadzonych relacji (3.2), pomiedzy rozmiarem rozpa-
trywanej przestrzeni a uzyskiwanymi modutami sprezystosci, Huet zauwazyt,
ze jesli objetos¢ osiagnie rozmiar RVE, to wyznaczone wartosci pozorne beda
wartosciami efektywnymi. W praktyce oznacza to, ze wraz ze wzrostem rozmia-
ru analizowanej przestrzeni, zawezaja sie granice, miedzy ktérymi znajduje sie
poszukiwana wartos¢ efektywna. Implikuje to rowniez stwierdzenie, ze jesli dla
prébek niejednorodnego materiatu, o objetosci réwnej badz wiekszej od RVE,
badane bedag makroskopowe wlasciwosci, to uzyskane w ten sposéb wartoéci
mierzonych parametréw nie powinny wykazywaé rozrzutu | ].

Zbieznos¢ wartosci pozornych do wartosci efektywnej wraz ze zwiekszaniem
rozmiaru analizowanej przestrzeni mikrostruktury —obliczeniowego okna mi-
krostrukturalnego, byla wielokrotnie analizowana przy zastosowaniu réznych
warunkéw brzegowych [615, — |. Prowadzone badania obejmowaly sze-
roki zakres niejednorodnosci, dotyczacy ksztaltu, orientacji oraz rozmieszczenia
czastek i potwierdzily obserwacje Hueta, zarowno co do wplywu rozmiaru
przestrzeni jak i zastosowanych warunkéw brzegowych na rozpieto$é granic
wartosci pozornych (rys. 3.4). W tym kontekscie warto réwniez zwrdcié uwage
na prace, w ktérych analizowano periodyczne warunki brzegowe (PBC, ang. Pe-
riodic Boundary Conditions) [797, - |. Wyniki tych prac wskazuja, ze
zastosowanie PBC przy wybranym rozmiarze analizowanej przestrzeni, pozwala
na lepsze oszacowanie wtasciwosci srednich niz w przypadku zastosowania wa-
runkéw kinematycznych (przemieszczeniowych) i statycznych (naprezeniowych)
(zob. rys. 3.4). Wniosek ten pozostaje prawdziwy, nawet gdy mikrostruktura
nie jest globalnie periodyczna. W materiatach posiadajacych polikrystaliczna
budowe nie jest obserwowane uporzadkowanie dalekiego zasiegu w odniesieniu
do krystalitéw. Jednak w modelach geometrycznych wykorzystywanych w symu-
lacjach numerycznych, przyjmowana jest lokalna periodyczno$é, odpowiadajaca
rozmiarom catego modelu (zewnetrzne granice sa wzgledem siebie periodyczne).

Rozmiar reprezentatywnego elementu objetosciowego jest jednak uwarunko-
wany nie tylko czynnikami mikrostrukturalnymi. Zalezy on réwniez od samych
wlasciwosci materialowych poszczegdlnych sktadnikéw: symetrii krystalitéw
i wynikajacej z niej anizotropii [ . W kontekscie obliczeniowym, rozmiar
RVE moze zatem by¢ rézny dla danego materiatu niejednorodnego w zaleznoéci
od analizowanej wtasciwosci. Przyktadowo, rozpatrujac przewodnictwo cieplne
jednofazowego polikrysztatu, ktérego krystality posiadajg strukture krystaliczna
nalezaca do ukladu regularnego, trzy wspolczynniki tensora przewodnictwa
cieplnego (tensor drugiego rzedu) beda sobie réwne [53]. Krystality takie, beda
wiec wykazywaé izotropie dla tej wlasciwosci, a wiec rozmiar RVE bedzie
nieskonczenie malty. Rozpatrujac jednak wladciwosci sprezyste, odpowiednie
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wartosé efektywna

Wtasciwos$é pozorna

Rozmiar okna obliczeniowego

(a) (b)

Rysunek 3.4. Wplyw rozmiaru analizowanej przestrzeni na uzyskane wartosci pozorne
przy zastosowaniu réznych warunkéw brzegowych (na podst. Kouznetsova | D;
(a) rézne rozmiary okna obliczeniowego; (b) zmiany wartosci pozornych przy zastosowa-
niu: KUBC - kinematycznych jednorodnych warunkéw brzegowych, SUBC — statycznych
jednorodnych warunkdéw brzegowych, PBC — periodycznych warunkéw brzegowych

tensory (C albo S) dla tego samego polikrysztalu, beda posiadaé trzy rézne
wspOlezynniki (np. C11, Ci2, Cyq). Zatem krystality beda anizotropowe, a wiec
rozmiar RVE musi by¢ juz na tyle duzy, aby obejmowaé swoimi rozmiarami
odpowiednio duza ich populacje [ ]. Szczegblowa analize rozmiaru RVE dla
roznych metalicznych materiatéw polikrystalicznych, ktorych krystality naleza
do ukladu regularnego, przedstawili Ren i Zheng | . Nawet w tym naj-
prostszym uktadzie krystalograficznym, réznice w rozmiarze RVE, wynikajace
z anizotropii krystalitow, byly znaczace.

TIloéciowo problem ten zostal opisany przez Nygardsa | |. Postuzyt sie on
dwu- oraz tréjwymiarowymi modelami mikrostruktury, zawierajacymi r6zna licz-
be ziaren, i stosujac periodyczne warunki brzegowe, analizowal rozrzut naprezen
zredukowanych, wywotanych jedno- lub dwuosiowym obciazeniem. Na podsta-
wie przeprowadzonych analiz, znalazt liniowa zaleznos$¢ pomiedzy anizotropia,
wyrazona wspoélczynnikiem Zenera Az = 2C44/(C11 — Ci2), a liczba ziaren
NgrvE, niezbedng do uzyskania reprezentatywnego elementu objetoéciowego
przy akceptowalnym poziomie bledu o | |:

k
NrvE = 52 (Az — 1), (3.3)

przy czym, wspélczynnik wspoélczynnik k, zalezny jest od zastosowanych obciazen
i wymiaréw modelu: w przypadku jednoosiowym dla modelu 3D, k& = 0,033
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[ ]. Pomimo faktu, ze zalezno$¢ ta zostala wyznaczona empirycznie, na pod-
stawie analiz numerycznych prowadzonych dla uktadu regularnego, to moze by¢
ona uzyteczna réwniez w szerszym kontekscie, wskazujac, jak silnie uzalezniony
jest rozmiar RVE od anizotropii krystalitow i zaktadanego btedu obliczeniowego.
W celu wyznaczenia parametréw sprezystych, nawet przy niewielkim poziomie
anizotropii krystalitéw i akceptowalnym, jednoprocentowym bledzie, konieczne
staje sie analizowanie uktadéw zawierajacych setki ziaren.

Tlo$ciowa definicje reprezentatywnego elementu objetosciowego zaproponowat
Kanit [ , ]. W statystycznym opisie, opartym na symulacjach nume-
rycznych przeprowadzonych dla wtasciwosci sprezystych i przewodnosci cieplnej
dwufazowych polikrysztaléw, uwzglednil on pieé¢ parametréw, ktére istotnie
wplywaja na rozmiar RVE: rodzaj analizowanej wtasciwosci fizycznej, ,kontrast”
(niedopasowanie) wlasciwosci fizycznych, udzial objetosciowy sktadnikéw, precy-
zje oszacowania wlagciwoéci efektywnych oraz liczbe realizacji mikrostruktury®°.
W zwiezlej formie zalezno$¢ miedzy tymi parametrami a rozmiarem RVE
wyrazonym objetoscia Vryp mozna przedstawi¢ réwnaniem | , ]:

A 1/a
- — D2 4
VRvE ( 2 n Z> A, (3.4)

w ktérym D2Z jest wariancja estymowanej wlasciwosci fizycznej Z, daps — akcep-
towalna wartoscig btedu bezwzglednego wyznaczenia tej wlasciwosci, oraz n —
liczbg realizacji, dla ktorych przeprowadzane sa symulacje.

Parametry « oraz A w réwnaniu (3.4), sa parametrami skalowania, wia-
zacymi wariancje D% z objetoécia analizowanej przestrzeni V i musza zostaé
ustalone w trakcie procedury kalibracyjnej. Procedura taka opiera si¢ na serii
realizacji utworzonych dla kilku réznych rozmiaréw V. Dla takich niezaleznych
realizacji, w trakcie symulacji wstepnych, wyznaczane sg wartosci analizowa-
nych wlasciwosci pozornych Z, a nastepnie dla poszczegédlnych V', obliczane
sg wartodci $rednie oraz wariancje. W kolejnym kroku, do uzyskanych danych,
dopasowywane jest réwnanie skalowania [1008]:

D%L(V) = Vir(1 — Vi) (Z1 — Zo)? (é)a, (3.5)

w ktorym Vi, jest udzialem objetosciowym wybranego sktadnika, a Z; i Z5 sa
wartosciami analizowanych wtasciwosci, odpowiednio dla fazy pierwszej i drugie;j.
Uzyskane na podstawie dopasowania parametry o« oraz A, moga ostatecznie
zostaé¢ uzyte w réwnaniu (3.4) do oszacowania rozmiaru RVE.

Przedstawiona, numeryczna definicja RVE zaproponowana przez Kanita,
stanowi przyktad podejécia statystycznego, ktére zdominowalo rozwiazania stoso-
wane w symulacjach mikromechanicznych opartych na modelach mikrostruktury

56 Realizacja oznacza tutaj niezalezny model geometryczny, wirtualng mikrostrukture, na
ktorej jest przeprowadzana symulacja.
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[ - ]. Dodatkowo, Kanit wykazal réwniez, ze poprzez homogenizacje
przeprowadzona dla pewnej liczby realizacji (zespotu) o rozmiarach okna mikro-
strukturalnego mniejszych od RVE, mozliwe jest uzyskanie wartosci pozornej dla
estymowanej wlasciwosci, zgodnej z wartoscia efektywna w granicach przyjetej
doktadno$ci. Wymiary przestrzenne realizacji sktadajacych sie na taki zespét,
sg jednak réwniez istotne. Dla zbyt matych objetosci, wplyw efektéw determini-
stycznych wynikajacych np. z oddzialywan wystepujacych na granicach modelu
(efektéw brzegowych), nie moze zosta¢ wyeliminowany poprzez usrednianie.

3.4.2. Statystyczny element objetosciowy

Podstawowe, teoretyczne wymagania, co do rozmiaru RVE —na tyle duzego,
aby zawieral on wystarczajaca liczbe szczegétéw mikrostruktury, zapewniat
reprezentacje budowy catego materiatu i ograniczatl wplyw przemieszczen i ob-
cigzen obecnych na brzegach modelu na globalne wartosci pozorne —sg trudne,
a czesto wrecz niemozliwe do spelnienia [ , , ]. Duzy rozmiar i szcze-
gblowosé (rozdzielczos$é) modelu geometrycznego, odpowiadajacego warunkom
RVE, sprawia, ze koszt obliczeniowy staje sie w praktyce nie do przyjecia. Po-
nadto, wykorzystywane w symulacjach syntetyczne mikrostruktury, z zalozenia,
tylko statystycznie odpowiadaja rzeczywistej topologii i morfologii materia-
hu. Dlatego w modelowaniu osrodkéw niejednorodnych rozpowszechnita sie
koncepcja wykorzystujaca symulacje prowadzone na zespole realizacji, ktérych
rozmiary sg mniejsze od RVE, ale przy zakladanym poziomie doktadnosci, umoz-
liwiaja uzyskanie wlasciwosci efektywnych [615, , ) , , , ,

, - |. Takie podejscie opiera si¢ na hipotezie ergodycznosci, ktéra
zaklada, ze dla stochastycznych oérodkéw niejednorodnych érednia wyznaczona
dla pojedynczej objetoéci RVE, odpowiada sredniej dla odpowiednio duzego
zespoltu realizacji, nawet jesli niezaleznie nie sa one reprezentatywne [221, ].

Zastapienie pojedynczego modelu geometrycznego, opisujacego pelny za-
kres zmiennosci wszystkich istotnych cech mikrostruktury, wieloma mniejszymi
reprezentacjami, powoduje znaczace obnizenie wymagan dotyczacych mocy
obliczeniowej. Prowadzi to réwniez do przyspieszenia analiz numerycznych
poprzez wykorzystanie obliczen réwnoleglych (ang. parallel computing) | ,

|. Zastosowanie zespolu niezaleznych realizacji, pozwala dodatkowo na
uwzglednienie, z natury stochastycznych, wtasciwosci materiatu. Podejscie to,
wymaga jednak przeformutowania zalozen dotyczacych reprezentatywnosci roz-
patrywanego uktadu niejednorodnosci. W rozwigzaniach numerycznych opartych
na zespole realizacji, RVE jest wiec zastepowany statystycznym (stochastycznym,)
elementem objetosciowym (SVE, ang. Statistical Volume Element) [615, ,

) ) ’ ]

Statystyczny element objetosciowy, nalezy wiec traktowaé raczej jako zesp6t
wielu niezaleznych realizacji o rozmiarach Vsyg (przy czym Vsyg < VRvE)
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Rysunek 3.5. Poréwnanie wartosci liniowych wspétezynnikéw rozszerzalnodci cieplnej o

kompozytu Al,O5-TZP, uzyskanych przy réznym rozmiarze SVE wyrazonym wymiarem

liniowym L, z warto$cia wyznaczona doswiadczalnie w pomiarach dylatometrycznych

apiy,. Szary obszar wykresu ilustruje przedzial ufnosci pomiaréw do$wiadczalnych,

zaznaczone punkty przedstawiaja wartosci uzyskane w kolejnych zespotach niezaleznych
realizacji przy ngyvg = 60 (na podst. Grabowski [797])

i liczebnosci ngyg, na tyle duzy, aby zawieral przynajmniej tyle informacji
mikrostrukturalnych, co RVE. Pojedyncza realizacja jest wiec specyficzna, nie-
jednorodna prébka materialu, bedaca jedna z mozliwych reprezentacji jego
mikrostruktury i podlegajaca deterministycznym prawom mechaniki klasycz-
nej | , |. Uérednianie wartosci pozornych uzyskanych z takich nieza-
leznych realizacji, w obrebie catego zespolu, pozwala zatem na estymowanie
wartosci efektywnej, przy czym ich rozrzut (niepewnosé pomiarowa) bedzie
zmniejszal si¢ wraz ze wzrostem liczby realizacji (ngyg) i ich objetosci (Vsyg)
[L117] (rys. 3.5). Jako$é oszacowania wyrazana jest bledem standardowym

(0sveE = 2s/\/nsvE) | |, przedzialem ufnoéci przy przyjetym poziomie istot-
noéci (0sve = tn,adrel/\/Nsve) [797, |, albo jest ustalana na podstawie

innych, statystycznych deskryptorow rozktadu np. funkcji korelacji n-punktowej
[623, 1118].

Ograniczanie kosztéw obliczeniowych, ktére w oczywisty sposdb premiuje
uzycie jak najmniejszego zespotu realizacji, a z drugiej strony koniecznosé¢
uwzglednienia lokalnych zaburzen (np. mikropeknieé, wytracen), wystepujacych
w stochastycznych oérodkach niejednorodnych, powoduja, ze intensywnie pro-
wadzone sa badania nad opracowaniem kryteriéw numerycznych dla SVE [797,

, 1108, 1119].
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Najbardziej intuicyjne kryterium okreslajace statystyczny element objeto-
Sciowy, podobnie jak w przypadku RVE, opiera si¢ na rozmiarze analizowanej
przestrzeni. Rozmiar taki, moze zosta¢ wyrazony poprzez stosunek wymiaréw
charakterystycznych dla skal L/D (zob. rys. 3.3), albo poprzez liczbe niejedno-
rodnoéci zawartych w rozpatrywanej objetosci ny. Opierajac sie na regutach
przyjetych w mechanice ciala stalego | , |, stosunek L /D powinien zawie-
ra¢ sie w przedziale od 10 do 100, w zaleznosci od rozpatrywanego zagadnienia
i rodzaju materiatu. Przy okazji warto zauwazy¢, ze im stosunek ten jest wickszy
(w granicy L/D — o0), tym rozmiar SVE coraz bardziej zbliza si¢ do rozmiaru
RVE. W przypadku arbitralnie przyjetego rozmiaru SVE, liczba niezaleznych
realizacji ngyvg jest zwykle dobierana tak, aby uzyskaé zadowalajaca doktadnosé
oszacowania wartosci efektywnej.

Opierajac si¢ na parametrach mikrostruktury, rozmiar SVE moze by¢ réwniez
dobrany na podstawie statystycznych deskryptorow rozktadu przestrzennego.
W tym celu wykorzystywana jest najczesciej, opisana juz wczesniej, funkcja
korelacji dwupunktowej (zob. p. 2.2.5). Na jej podstawie wyznaczany jest
promien korelacji, ktéry stuzy do okreslenia rozmiaru SVE [221, , ,

, ) - ]. Metoda ta pozwala na ustalenie rozmiaru SVE juz na
etapie przygotowania modelu geometrycznego. W poréwnaniu z metodami
opierajacymi sie na kolejnych, opisanych ponizej kryteriach, takie podejscie
znaczaco ogranicza liczbe realizacji niezbednych do oszacowania rozmiaru SVE.

Zazwyczaj jednak, w kryteriach numerycznych, wykorzystywane sa wyniki
uzyskane w szeregu symulacji, na podstawie ktérych a posteriori ustalany jest
rozmiar SVE, pozwalajacy na uzyskanie zadowalajacej doktadnodci estymacji
wladciwosci efektywnych. Jedno z takich kryteriéw, opiera si¢ na relacji (3.2)
wyprowadzonej przez Hueta | |. Zwiekszajac sukcesywnie rozmiar analizowa-
nego okna mikrostrukturalnego, porownywane sa wartosci pozorne uzyskiwane
dla kolejnych zespoléw realizacji, przy zastosowaniu réznych warunkéw brze-
gowych (zob. rys. 3.4). W najprostszym podejsciu stosowane sa kinematyczne
(KUBQ) i statyczne (SUBC) warunki brzegowe, ktére pozwalaja okresli¢ granice
oszacowania. Rozmiar okna mikrostrukturalnego, przy ktérym rozpieto$é tych
granic osiagnie warto$¢ akceptowalna (mniejsza niz zaktadany blad oszacowania)
przyjmowany jest za SVE.

Szczegbdlowe omowienie teoretyczne wplywu réznego rodzaju warunkéw
brzegowych, ksztaltu niejednorodnosci i analizowanych wlasciwosci termome-
chanicznych na jakos¢ oszacowania granic wlasciwoéci efektywnych, zostato
zawarte w pracach Ostoji-Starzewskiego | , |. Wyniki tych prac wska-
zuja, ze w przypadku stochastycznego medium, jakiego przyktadem jest jedno
i wielofazowy material polikrystaliczny, w ktérym nie wystepuje okresowosé
budowy, rozmiar SVE nie moze zosta¢ okreslony dokladnie. W takim razie,
nalezy raczej opiera¢ sie na przyblizonych oszacowaniach SVE uzyskanych me-
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todami mikromechaniki obliczeniowej, specyficznych dla konkretnego materiatu
i rozpatrywanej wladciwosei [975, , ].

Kolejna metoda wykorzystywana do okreslania rozmiaru SVE, opiera sie
na kryterium stabilizacji wlasciwosci pozornych [ , , ]. W odré6z-
nieniu od poprzedniej metody, analizie poddawane sa tutaj wyniki symulacji
przeprowadzonych dla zespotu realizacji, jedynie dla wybranego typu warunkow
brzegowych. Poniewaz szybkos¢ konwergencji wlasciwosci pozornych, zmienia-
jaca sie wraz ze wzrostem rozmiaru analizowanego okna mikrostrukturalnego,
zalezy od ksztaltu niejednorodnosci, rozpatrywanej wladciwosci oraz od zasto-
sowanych warunkéw brzegowych | ], to metoda ta opiera sie réwniez na
analizie wynikow a posteriori. Rozmiar okna mikrostrukturalnego, przy ktérym
wzgledna réznica pomiedzy warto$ciami pozornymi wyznaczonymi w kolejnych
zespolach, stabilizuje sie i jest mniejsza od zalozonego kryterium, wyznacza
SVE’’. Z uwagi na mozliwo$¢ wystapienia fluktuacji wlasciwoséci pozornych,
warunek stabilizacji sprawdza sie najlepiej w przypadku niewielkich zaburzen
analizowanego pola wlasciwoéci termomechanicznych oraz dla prostej, regularnej
mikrostruktury np. w przypadku kompozytéw ziarnistych o izometrycznych
izolowanych wtraceniach.

Najbardziej rozpowszechnione metody wyznaczania SVE, opieraja sie jed-
nak na kryteriach taczonych — numeryczno-statystycznych. Wyniki symulacji,
uzyskane dla modeli geometrycznych o réznych rozmiarach i liczebnoéci, opra-
cowywane sg statystycznie i, na tej podstawie, wyznaczany jest rozmiar SVE.
Stosowane tutaj kryteria wykorzystuja niepewno$¢ pomiarowa numerycznego
wyznaczenia wartosci pozornych. Przyjmuje sie, ze aby analizowany rozmiar
okna mikrostrukturalnego spetniatl warunek reprezentatywnosci, niepewnosé
numeryczna, musi miesci¢ sie w przyjetym z géry zakresie tolerancji.

Jak juz wczesniej wspomniano, niepewnosé taka, okreslajaca jako$¢ oszaco-
wania, moze zosta¢ wyrazona btedem standardowym. W przypadku gdy analizie
statystycznej podlega duza liczba realizacji n i dodatkowo wyznaczona zostaje
zaleznoéé funkcyjna pomiedzy wariancja D% (V) estymowanej wladciwosci Z
a rozmiarem okna mikrostrukturalnego V', wykorzystany moze zosta¢ warunek

[1008, T104]:
(5abs_ 2Dz

@) = @ S
w ktérym Ope i dabs, S8 niepewnosciami numerycznymi wyznaczenia wlasci-
wosci pozornych, odpowiednio wzgledna oraz bezwzgledna, (Z) jest Srednia
arytmetyczng wartosci pozornych uzyskanych w kolejnych n realizacjach, a dio
wartoscia dopuszczalnego bledu (tolerancji) wyznaczenia wartosci efektywnej Z*.
W warunku tym, Dz, bedaca pierwiastkiem kwadratowym z wariancji wartosci
Z, uzyskanych przy rozpatrywanym rozmiarze okna mikrostrukturalnego V,

Opel = (3.6)

57 Metoda ta stosowana jest réwniez do optymalizacji rozmiaru siatki w MES/FEM.
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okreslana jest przy pomocy zaleznosci semi-analitycznych. Przykladem takich
zaleznosci dla wlasciwosci liniowych jest réwnanie (3.5) wyprowadzone przez
Kanita [ , ], ktére zostalo rozszerzone przez Pelissou i in. | | dla
wladciwosci nieliniowych (np. kruchego pekania). Kalibracja takich réwnan,
poprzez dopasowanie ich do wynikéw symulacji (dobranie warto$ci parame-
tréw numerycznych), wymaga jednak rozleglych analiz prowadzonych dla kilku
rozmiaréw okien mikrostrukturalnych przy odpowiednio dobranej liczebnoéci
zespoléw realizacji | , ) , - |. Uzyskane w ten sposob zalez-
nosci pozwalaja jednak na poézniejsze, szybkie oszacowanie rozmiaru SVE dla
okreslonej mikrostruktury i wybranej wladciwosci fizyczne;j.

Poniewaz wyniki kalibracji réwnan semi-analitycznych moga zostaé powtor-
nie wykorzystane jedynie dla specyficznych zagadnien (dla okreslonej wlasciwosci
i mikrostruktury), to niekiedy do ustalenia rozmiaru SVE wygodniejsze jest
bezposrednie wykorzystanie testu statystycznego. Jednym ze stosowanych do
szacowania rozmiaru SVE testéw, jest test x2. Zostal on zaproponowany przez
Gitmana i in. | ) |, do szybkiego wyznaczania rozmiaru SVE na pod-
stawie niewielkiej liczby realizacji i rozmiaréw okien mikrostrukturalnych dla
kompozytéw ziarnistych. W opisanej przez nich procedurze, bazowy rozmiar
okna mikrostrukturalnego okreslany jest na podstawie wymiaru charakterystycz-
nego najwiekszych wtracent obecnych w analizowanym materiale (L = 2Dyax)-
Wymiary kolejnych kilku okien sg coraz wigksze, przy czym liczba niezaleznych
realizacji wewnatrz zespotu n > 5. Wyznaczone dla takiej proby wartosci pozorne
wybranego parametru Z, stuza nastepnie do wykonania testu | , |:

Eoy (3 _ 1)2, (3.7)

i=1

przy czym (Z) jest Srednia wartoScia pozorna wybranego parametru Z dla
wszystkich realizacji w calej prébie.

Uzyskana z powyzszego réwnania wartosé x2, dla kolejnych rozmiaréw okien
mikrostrukturalnych, zostaje poréwnana z wartoscia tablicowa dla okreslonej
liczby stopni swobody i przyjetego poziomu istotnosci testu. Ostatecznie pozwala
to na okreslenie, czy uzyskane wartos$ci nie odbiegaja istotnie od $redniej dla
calej proby i czy rozpatrywany rozmiar okna mozna traktowaé jako SVE.

Zaproponowana przez Gitmana i in. | ) , | procedura opierajaca
si¢ na okreslonych arbitralnie rozmiarach analizowanych okien mikrostruktu-
ralnych, na podstawie ktérych wyznaczana jest warto$é¢ (Z), moze jednak dla
niektérych uktadéw (o silnie nieliniowych wlasciwosciach, duzej anizotropii albo
przy nieizometrycznych ksztaltach wtracen) prowadzi¢ do zanizenia estymowa-
nego rozmiaru SVE.

Niepewnosé numeryczna wyznaczenia wartosci pozornych moze byé¢ réwniez
wyrazona przedzialem ufnosci. Na tej podstawie skonstruowane jest kolejne,
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czesto stosowane kryterium, pozwalajace na okreslenie rozmiaru SVE | , ,
, |. Podobnie jak w przypadku analizy wariancji (3.6), przyjmuje si¢ tu-
taj, ze niepewno$¢ pomiarowa d,e, musi by¢ mniejsza niz zalozona dopuszczalna
tolerancja wyznaczenia wartoéci efektywnej dio1. Stosujac rozktad t-Studenta,
kryterium oparte na przedziale ufnosci mozna zapisa¢ réwnaniem | ]:

53, S
5rel = tn—l,l—a/Z\/ﬁizé) < 5‘5017 (38)

w ktorym t,_11_q/2 jest zmienna odczytang z tablic rozkladu t-Studenta przy
n — 1 stopniach swobody dla zakladanego poziomu ufnosci 1 — «, oraz daps
niepewno$cia wyznaczenia wartosci pozornych Z w n realizacjach i zwykle
wyrazana jest odchyleniem standardowym.

Procedura wyznaczania rozmiaru SVE z wykorzystaniem powyzszego kry-
terium (3.8) réwniez opiera sie na sukcesywnym sprawdzaniu warunku dla
coraz wigkszych okien mikrostrukturalnych, przy ustalonej, zwykle duzej, liczbie
realizacji. Uzyskanie wartosci d,o] mniejszej niz zaktadany, dopuszczalny poziom
tolerancji, oznacza osiggniecie rozmiaru okna odpowiadajacego zatozeniom SVE.

Oprécz kryteriow wykorzystujacych niepewnosé pomiarows numerycznego
wyznaczenia wartosci pozornych, do oceny rozmiaru SVE mozna zastosowaé
rowniez kryterium oparte na symetrii materialu. W kryterium tym przyjmuje sie,
ze wlasciwoéci pozorne uzyskane na podstawie symulacji mikromechanicznych,
powinny wykazywaé te sama symetrie, co wlasciwoséci materiatu w makroskali
[ ]. W najprostszym przypadku, dla materialéw makroskopowo izotropowych,
oznacza to, ze statystyczny element objetosciowy powinien wykazywac izotro-
pie rozpatrywanej wlasciwoéci fizycznej bez wzgledu na wewnetrzng symetrie
budujacych go elementéw sktadowych.

W odniesieniu do ceramicznych materialéw polikrystalicznych, kryterium
oparte na izotropii zespotu niezaleznych realizacji, moze pozwalaé na efektywne
oszacowanie rozmiaru SVE [797]. Obserwowana w tych materialach izotropia
makroskopowych wladciwoéci termomechanicznych, jest cecha typowa’®, wy-
nikajaca z przypadkowej orientacji krystalitéw. Odstepstwa od izotropii moga
pojawi¢ sie w wyniku celowej modyfikacji mikrostruktury na etapie formowania
,surowego materialu” (zob. p. 1.3.3), albo moga by¢ efektem stosowanych technik
spiekania (np. prasowania na goraco, HP ang. Hot Pressing). Pomijajac te przy-
padki, zaréwno jedno- jaki i wielofazowe polikrysztatly ceramiczne, otrzymywane
poprzez spiekanie swobodne, sa makroskopowo izotropowe. Zatem odstepstwo
od izotropii moze by¢ miarg pozwalajaca na oszacowanie rozmiaru SVE.

%8 W przypadku materiatéw metalicznych, kompozytéw wiéknistych, materiatéw gra-
dientowych oraz laminatéw, izotropia jest nie jest cecha typowa i makroskopowo moga one
wykazywaé wtasciwosci anizotropowe — przyblizane modelami: transwersalnie izotropowym
albo ortotropowym.
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Ren i Zheng | , | oraz Nygards | |, analizujac zaleznos$é miedzy
anizotropig wlasciwosci sprezystych krystalitow z uktadu regularnego a liczba
ziaren niezbedna do uzyskania wlaéciwosci efektywnych dla materiatow polikry-
stalicznych, zauwazyli, ze zalezno$c¢ ta jest w przyblizeniu liniowa. Ranganathan
i Ostoja-Starzewski [ ], opierajac sie na funkcji skalowania, laczacej ani-
zotropie pojedynczego krystalitu o strukturze regularnej z rozmiarem okna
mikrostrukturalnego, zaproponowali metoda okreslania rozmiaru SVE dla wla-
Sciwosci liniowo-sprezystych w polikrysztatach o stochastycznej mikrostrukturze.
Funkcje te wykorzystali réwniez do okreslenia rozmiaru SVE dla przewodno$ci
cieplnej krystalitéw z uktadu regularnego, trygonalnego, heksagonalnego i te-
tragonalnego | |. Funkcja skalowania dla krystalitéw z uktadu regularnego,
zostala zastosowana takze przez Tenreiro Vieire i in. [1134]. Opracowany przez
nich wspolczynnik anizotropii opieral sie na odchyleniu standardowym modutu
Younga, wyznaczonym dla zespotu realizacji. Na jego podstawie zaproponowali
oni zaleznos¢ pozwalajaca na wyznaczenie rozmiaru SVE dla polikrysztatéw
zbudowanych z krystalitéw nalezacych do uktadu regularnego.

Kryterium izotropii zespotu niezaleznych realizacji zostalo wykorzystane
rowniez do szacowania rozmiaru SVE dla kompozytu zawierajacego wtokna
krotkie o losowej orientacji w przestrzeni. Moussaddy i in. | ], do wyzna-
czenia odstepstwa od izotropii, wykorzystali macierz niepewnosci dla zespotu
niezaleznych realizacji. Zostala ona skonstruowana w oparciu o réznice wzgledne,
obliczane dla wszystkich wspotczynnikéw w sztywnosci C,g rozpatrywanego
kompozytu, w odniesieniu do odpowiednich wspoétczynnikéw sztywnosci dla
materiatu izotropowego. W celu okredlenia rozmiaru SVE, Moussaddy i in.
[ | postuzyli sie procedura skladajaca sie z dwéch etapéw. W pierwszym, dla
wybranego rozmiaru okna mikrostrukturalnego, ustalana byta liczba realizacji
n. Dla kolejnych, generowanych w trakcie wirtualnego eksperymentu, syntetycz-
nych mikrostruktur, na podstawie kryterium (3.8), sprawdzana byta niepewnosé
numeryczna wyznaczenia modutu Scisliwosci K. Jesli liczba przeanalizowanych
realizacji n, zapewniala osiagniecie ustalonej tolerancji wyznaczenia wartosci
efektywnej (9ol < Otol), to W etapie drugim, wykorzystujac macierz niepewnosci,
sprawdzany byl dodatkowo warunek izotropii. Jesli na tym etapie maksymalna
warto$¢ wzglednej réznicy wspélczynnikéow sztywnoséci w macierzy niepewnosci
nie przekraczala przyjetego poziomu bledu, to taki zestaw n realizacji, zawiera-
jacy N widkien, spetnial kryteria statystycznego elementu objetoéciowego.

Praca Moussaddy’ago i in. | ] jest jedna z nielicznych, w ktérych problem
dotyczacy liczby niezaleznych realizacji w zespole jest kluczowy przy szacowaniu
rozmiaru SVE. Zazwyczaj, liczba ta przyjmowana jest arbitralnie, a badany jest
gléwnie wplyw rozmiaru okna mikrostrukturalnego wyrazonego poprzez obje-
tosé¢ przestrzeni (Vsyg) albo liczebno$é niejednorodnosci (Nsyg), na mozliwosé
osiggniecia wlasciwosci efektywnych.
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Inne podejscie do szacowania rozmiaru SVE dla kompozytu witdknistego,
opierajace sie jednak na kryterium izotropii, zostato przedstawione przez Lopez
Jiménez | |]. W pracy wykorzystana zostala bezposrednia analiza wplywu
kierunku dziatania obcigzen na makroskopowa odpowiedz modelu. Na podstawie
szeregu symulacji, w ktorych wyznaczona zostata wartos¢ modutu sprezystosci
poprzecznej przy réznych wartodciach kata dzialania obciazen (Gp), Lopez
Jiménez zauwazyl, ze wraz ze wzrostem rozmiaru okna mikrostrukturalnego,
rozrzut uzyskiwanych wartosci Gy, wyrazony poprzez wspdlczynnik zmiennoéci
vg = sg/(G), maleje. Obserwacja ta jest w pelni zbiezna z wynikami wczesniej
opisanych procedur opartych na kryterium izotropii, jednak zastosowane podej-
Scie jest latwe do implementacji w modelach numerycznych wykorzystujacych
wirtualng mikrostrukture.

Na podobnej analizie, oparte jest réwniez autorskie opracowanie problemu
dotyczacego okreslenia rozmiaru SVE [797]. Pierwotnie zostalo ono wykorzysta-
ne w symulacjach rozszerzalnosci cieplnej polikrysztaléw trygonalnego a-AlyOs,
tetragonalnego B-ZrO, stabilizowanego 3-molowym dodatkiem Y,05 (3Y-TZP)
oraz kompozytéw ziarnistych z uktadu Al,O5—3Y-TZP [797]. Pézniej, opracowa-
na metodyka, zostata zastosowana takze w symulacjach resztkowych naprezen
cieplnych obecnych w polikrystalicznym heksagonalnym B-SisN, o silnie wy-
dluzonych ziarnach i jego kompozytach (SisN,-TiN i Si3N,-SiC) [181, ].
Symetria sieci krystalicznej tych materiatéw sprawia, ze zaréwno rozszerzalnosé
cieplna jak i wlasciwosci sprezyste krystalitéow wykazuja wyrazng anizotropie,
natomiast makroskopowe wlasciwosci litych tworzyw, otrzymywanych poprzez
spiekanie swobodne, sa praktycznie izotropowe.

W zaproponowanej procedurze wyznaczania rozmiaru SVE, gléwna uwaga
skierowana zostala na wyznaczenie liczby niezaleznych realizacji ngyg w ze-
spole o ustalonej objetosci — rozmiarze okna mikrostrukturalnego Vayg. Takie
odwrocone podejscie nie jest typowe wsrod stosowanych rozwiazan. W praktyce
jednak, pozwala na istotne ograniczenie zakresu analiz niezbednych do ustalenia
rozmiaru SVE. Przyjecie a priori rozmiaru okna mikrostrukturalnego, jest
w istocie podejsciem analogicznym do stosowanego czesto w badaniach doswiad-
czalnych. W obserwacjach mikroskopowych, czy doswiadczalnych metodach
rekonstrukcyjnych, rozmiar badanej przestrzeni jest dobierany na drodze kom-
promisu pomiedzy wymagang szczegdltowoscia a mozliwosciami technicznymi:
rozdzielczoscia, czasem pomiarowym, a nawet rozmiarem danych uzyskiwanych
w takich pomiarach. Z kolei w analizach mikromechanicznych, opierajacych
sie na rzeczywistych mikrostrukturach, rozmiar modelu geometrycznego jest
ograniczony z géry rozmiarem dostepnych danych doswiadczalnych (objetoscia
zrekonstruowanej mikrostruktury czy rozmiarem obrazéw mikroskopowych). Dla
metod wykorzystujacych syntetyczne mikrostruktury, rozmiar analizowanej prze-
strzeni réwniez nie moze by¢ dowolnie duzy. W praktyce istotnym ograniczeniem
jest ilos¢ danych wymaganych do opisu geometrii modelu oraz rozmiar modelu
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obliczeniowego i uzyskanych na jego podstawie wynikéw symulacji. Dlatego,
opierajac sie na wynikach cytowanych juz prac (np. | , , , , ,
, , ]), dla wielu materialéw polikrystalicznych i kompozytowych,
mozna ustali¢ przyblizony rozmiar SVE (objetosé okna mikrostrukturalnego
VsvEg albo liczebnoéé ziaren Ngyg), spelniajacy podstawowe wymagania odnosnie
reprezentatywnosci i jednoczesnie uwzgledniajacy ograniczenia numeryczne.

Analizujac zatem wtasciwosci pozorne uzyskane z symulacji prowadzonych
dla zespotu realizacji o przyjetym rozmiarze SVE, mozna przyjac, ze jesli przy
ustalonym poziomie tolerancji, wartos$ci wlasciwosci wyznaczanych w réznych
kierunkach przestrzeni modelu beda sobie réwne, to na podstawie kryterium
izotropii, wlasciwosci te mozna uznac¢ za wladciwosci efektywne. Oczywiscie, do
takiego ujednorodnienia moze doj$¢ jedynie, gdy poréwnywane beda wartosci
uzyskane z odpowiednio licznego zespolu realizacji ngyg.

W celu ustalenia wymaganej liczebnoéci ngyg mozna przyjaé, ze miarg od-
stepstwa od postulowanej izotropii bedzie rozrzut wartosci odksztatcen, wyzna-
czanych dla trzech kierunkéw gtéwnych modelu geometrycznego e, €y, €., wywo-
lanych jednorodnym obcigzeniem®’. Rozrzut ten mozna wyrazi¢ poprzez ogélna
wariancje powtarzalnosci na podstawie wartosci €;; obliczonych w kolejnych

n realizacjach (i = 1,...,n) dla trzech kierunkéw (m =3, j=1,...,m) | ]:
n m
DD (eij = &)
2 =1 j=1
= 3.9
R e (39)

przy czym &; jest Srednig arytmetyczna z wartosci odksztalcen wyznaczonych
dla i-tej realizacji &; = % (€ix + €iy + €i2), @ pozorne, izotropowe odksztalcenie
modelu PP, dane jest wartoscig érednia dla wszystkich n realizacji:

g7PP — Zz—:l (3.10)

Korzystajac z jednostronnego testu Chi-kwadrat, mozna nastepnie ustali¢ gra-
nice maksymalnego bledu bezwzglednego d,1°, popelnianego przy wyznaczeniu
wartoéci pozornej dla zalozonego poziomu istotnoéci o i f stopni swobody

(f = n(m —1)):

2
<13 (3.11)

oraz blad wzgledny 6P = 6500 /3PP,

59 QOryginalnie [797], do wyznaczenia odstepstwa od izotropii, zastosowane zostalty wartosci
liniowych wspétczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej wyznaczone dla trzech kierunkéw modelu:
gy Oy, Oy
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Tak okreslona niepewnos$¢ wyznaczenia wlasciwosci pozornych, pozwala na
oszacowanie liczby niezaleznych realizacji nsyg, zapewniajgcej osiagniecie war-
tosci efektywnej przy zaktadanym poziomie ufnoéci. W tym celu mozna oprzecé
sie na klasycznej metodzie doboru minimalnej liczebnosci préby statystyczne;j.
Poniewaz dla duzych modeli geometrycznych wymagana liczba realizacji ngyvgy
moze by¢ mniejsza od 30 (mala préba), to do ustalenia liczebnosci préby mozna
wykorzystac rozklad t-Studenta i odpowiednig zaleznos¢ wyrazi¢ réwnaniem:

52PP\ 2
NSVE 2 <f1 a2 (;;el ) (3.12)

w ktorym iy 1_o/2 jest wartoscig odczytang z tablic rozkladu t-Studenta dla
f stopni swobody i zakladanym poziomie ufnosci 1 — a/2.

W praktyce cala procedura pozwalajaca na wyznaczenie liczebnosci nieza-
leznych realizacji przy okreslonym rozmiarze okna mikrostrukturalnego, moze
zostaé przeprowadzona w kilku krokach:

(a) wykonanie analiz numerycznych dla niewielkiej liczby pilotazowych
realizacji (np. n = 5),
(b) obliczenie dla nich wariancji s2 (3.9) i wartosci 2P (3.10),
(c) wyznaczenie bledu bezwzgl@dnego 6obY (3.11) i wzglednego 6,07°,
(d) wyznaczenie liczby realizacji ngyg (3.12),
(e) wykonanie analiz numerycznych dla wyznaczonej ngyg,
)

(f) weryfikacja poprawnosci wyznaczenia ngyg.

Weryfikacje poprawnoéci wyznaczenia ngyg nalezy przeprowadzi¢ poprzez
poréwnanie wartosci bledu wzglednego 6.1, obliczonego na podstawie pilo-
tazowych realizacji (n = 5) w kroku (c), z wartoécia bledu wzglednego AP,
obliczona dla wszystkich przeanalizowanych realizacji (n = ngyg). Przy doce-
lowej liczbie realizacji wiekszej od liczby realizacji pilotazowych (nsyg > n),
mozna oczekiwaé zmniejszenia wartosci bledu wzglednego (stabilizacja wartosci
éredniej) i zazwyczaj ATHP < 6:0P. Jednak w przypadku duzej anizotropii
rozpatrywanej wladciwosci fizycznej pojedynczych krystalitéw oraz niewielkiego
rozmiaru okna mikrostrukturalnego, relacja ta moze by¢ odwrotna. W takim
przypadku, na podstawie réwnania (3.12) nalezy ponownie wyznaczy¢ ngyg,
wykorzystujac niepewnos$¢ pomiarowa wyrazong wartoscig ATHP. Opisywana
procedure mozna réwniez przeprowadzaé¢ sukcesywnie, na podstawie wynikéw
kolejnych przeprowadzonych analiz, i w ten sposéb, na biezaco kontrolowaé
wartos¢ btedu wyznaczenia wtasciwosci efektywnej oraz wynikajaca z niego
liczbe realizacji.

Przedstawiona procedura pozwala na istotne ograniczenie liczby niezaleznych
realizacji, ktore musza zosta¢ uwzglednione przy wyznaczaniu wartosci efek-
tywnych. Zaktadajac warto$¢ dopuszczalnej niepewnosci wyznaczenie wartosci
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efektywnej o1 = 0,01, przy poziomie ufnoéci wynoszacym 0,95, wyznaczona
liczba ngyg wynosi okolo kilkunastu realizacji, dla ktérych blad wzgledny
62hP 2 0,01. Dla struktur polikrystalicznych, taka warto$¢ bledu wynikajacego
z odstepstwa od izotropii, mozna osiagnaé juz dla objetosci Vayg zawierajacej
populacje kilkuset krystalitéw. Wygenerowanie syntetycznych mikrostruktur
albo zebranie danych doswiadczalnych umozliwiajacych szereg rekonstrukcji
o takim rozmiarze, nie stanowi aktualnie bariery technicznej i tym samym
pozwala na przewidywanie réznych wtasciwosci materiatlowych z niepewnoscia
na poziomie typowego bledu do$wiadczalnego [797].

Wymienione kryteria numeryczne i statystyczne oraz oparte na nich procedu-
ry wyznaczania rozmiaru SVE, zostaly przywotane w celu zilustrowania jednego
z kierunkow, w ktorych prowadzone sg prace w zakresie modelowania wlasciwosci
tworzyw polikrystalicznych i kompozytowych —stochastycznych osrodkéw niejed-
norodnych oraz takich, w ktérych wystepuje uporzadkowanie $redniego i dalekie-
go zasiegu. Sa one jednak istotne réwniez w kontekscie badan doswiadczalnych,
w ktorych rozmiar rozpatrywanego elementu przestrzeni ma zasadnicze znaczenie
dla reprezentatywnosci pomiaréw. Wybér kryterium, jest wiec podyktowany
najczesciej wzgledami praktycznymi, wynikajacymi z rodzaju rozpatrywanego
zagadnienia, dostepnych danych dotyczacych budowy wewnetrznej materiatu
i stosowanej metody obliczeniowej czy badawczej. Dlatego réwnolegle rozwija-
ne sa réwniez inne techniki, bazujace bezposrednio na danych pomiarowych,
pozwalajace na wyznaczenie rozmiaru reprezentatywnego elementu objetoscio-
wego, ktory moze zosta¢ wykorzystany zaréwno w pracach obliczeniowych jak
i dodwiadczalnych. Mozna tutaj wymienié¢ chociazby prace Koohbora i in. [ ],
w ktérej na podstawie poréwnania odksztalcen globalnych z usrednionymi od-
ksztalceniami lokalnymi, wyznaczonymi metoda cyfrowej korelacji obrazu (DIC,
zob. p. 1.4.2), ustalany jest rozmiar RVE. Analiza obrazu zostala réwniez wyko-
rzystana w pracy Tu i in. [625]. Autorzy w oparciu o dwuwymiarowe projekcje
zawierajace dane zebrane w obserwacjach SEM oraz pomiarach EBSD, zapropo-
nowali metodyke pozwalajaca na generowanie trojwymiarowych, syntetycznych
mikrostruktur, odpowiadajacych statystycznym kryteriom reprezentatywnosci.
Inne ciekawe rozwiagzanie, zostalo zaproponowane takze przez Scherffa i in.
[ ]. W pracy, do wyznaczenia rozmiaru RVE, zostaly wykorzystane pomiary
twardoéci przeprowadzone metoda wgtebnikows. Autorzy oparli sie na fakcie,
ze wraz ze wzrostem rozmiaru strefy odksztalcen, wywolanej dzialaniem coraz
wieckszego nacisku przykladanego do wgtebnika, rozrzut uzyskiwanych wartosci
twardo$ci zmniejsza sie. Analiza odchylenia standardowego uzyskanych wartoéci
twardosci, pozwolila im na wyznaczenie rozmiaru RVE, ktory nastepnie wykorzy-
stali w symulacjach numerycznych. Wymienione prace, potwierdzaja wiec ogélna
teze, ze temat dotyczacy reprezentatywnosci jest wciaz istotny, niezaleznie od
celu i sposobu prowadzonych badan nad wlasciwosciami materiatéw.
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3.5. Wirtualne laboratorium

3.5.1. Koncepcja wirtualnego laboratorium

Dla wielu zjawisk fizykochemicznych, precyzja i dokladnosé wynikéw uzyski-
wanych w aktualnie prowadzonych symulacjach numerycznych, umozliwia wyko-
rzystanie ich jako danych referencyjnych w badaniach doswiadczalnych. Z jednej
strony dotyczy to danych uzyskiwanych na podstawie metod ab initio, a z dru-
giej, wynikéw symulacji prowadzonych w makroskali metodami MES/FEM czy
CFD. Rosnaca moc obliczeniowa oraz jej dostepno$é, ale przede wszystkim
rozwdj specjalistycznego oprogramowania (CAD/CAM, ang. Computer Aided
Design/Computer Aided Manufacturing), sprawily, ze metody numeryczne sa
powszechnie wykorzystywane do projektowania i optymalizacji konstrukeji w in-
zynierii mechanicznej i ladowej oraz proceséw w inzynierii chemicznej. Opisane
w poprzednich punktach taczenie skal, stosowane w obliczeniowej inzynierii
materiatowej, pozwala réwniez na prowadzenie zaawansowanych analiz, dotycza-
cych zachowania materialtu poddawanego réznorodnym obcigzeniom: zaréwno
mechanicznym, cieplnym, elektrycznym, jak i wynikajacym z dziatania czyn-
nikéw chemicznych oraz oddzialywan sprzezonych, wywotanych jednoczesnym
dziataniem kilku czynnikéw. Doktadnodé takich przewidywan, osiagganych na
podstawie modeli mikromechanicznych wykorzystujacych zrekonstruowane badz
syntetyczne mikrostruktury, dla wielu zagadnien jest juz poréwnywalna z doktad-
noécig wynikéw uzyskiwanych metodami doswiadczalnymi [797, 925, - ].

Badania prowadzone metodami numerycznymi, okreslanie sg niekiedy mia-
nem badan in silico. Termin ten, uzyty juz wczesniej w kontekscie rekonstrukeji
mikrostruktury (zob. p. 2.6.1), ma Zrédlo w badaniach biologicznych i me-
dycznych, w ktorych przez analogie do okreslen in wvivo i in vitro, zastosowany
zostal do ogdlnego ujecia wszystkich metod badawczych prowadzonych przy
pomocy komputeréw. W takim znaczeniu jest on rowniez stosowany w inzynierii
materiatowej [308, , , , |. Badania in silico, wpisuja si¢ zatem
w ogdblniejsza koncepcje wirtualnego laboratorium, w ktéorym symulowane moga
by¢ wszystkie etapy pracy nad materialem: od projektowania wlasciwosci,
doboru substratéw i metod syntezy, poprzez proces otrzymywania, az do bada-
nia wlasciwosci gotowego tworzywa | — |. Wszystkie elementy takiego
procesu badawczego, sa w mysl tej koncepcji, prowadzone metodami in silico.
W przypadku poszukiwania nowych tworzyw, takie wirtualne laboratorium
moze stanowié alternatywe dla klasycznej Sciezki do$wiadczalnej. Jesli nawet
nie wszystkie etapy pracy mozliwe sa aktualnie do zrealizowania in silico, to juz
czesciowe wlaczenie do prac badawczych wybranych elementéw tej koncepcji,
pozwala efektywnie oceniaé¢ kierunki prowadzonych poszukiwan i tym samym
znaczaco ograniczy¢ koszty oraz przyspieszy¢ badania.
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W przypadku optymalizacji wtasciwodci materiatu, prowadzonej poprzez
modyfikacje jego sktadu, mikrostruktury oraz parametréw czy metod synte-
zy, wykorzystanie wirtualnego laboratorium, umozliwia réwniez prowadzenie
eksperymentéw numerycznych, wykraczajacych poza zakres warunkéw i mozli-
woséci badawczych dostepnych w ramach posiadanego sprzetu laboratoryjnego
i aparatury pomiarowej. Wielokrotne powtarzanie symulacji dla kluczowych
etapéw procesu otrzymywania, przy niewielkich modyfikacjach parametréw
wejsciowych, w polaczeniu ze zautomatyzowanym przetwarzaniem i analiza
uzyskiwanych danych, znaczaco wplywa na efektywnos¢ prac badawczo-rozwojo-
wych. Wykorzystanie koncepcji wirtualnego laboratorium, oznacza wiec zaréwno
uniezaleznienie zakresu badan od aktualnie posiadanego zaplecza technicznego,
jak i pozwala na decentralizacje prowadzonych prac, poprzez wspoétdziatanie
zespoléw nalezacych do réznych, czesto oddalonych od siebie, oérodkéw czy
jednostek naukowo-badawczych.

Aby w badaniach z zakresu inzynierii materialowej, mozliwe bylo pelne wy-
korzystanie potencjatu wynikajacego z takiego podejscia, niezbedny jest jednak
dalszy rozwdj i integracja wszystkich elementow opisywanej koncepcji. Do takich
elementow nalezy przede wszystkim cyfrowy opis materiatu oraz standardy
i narzedzia stuzace do wymiany danych miedzy kolejnym etapami prac.

3.5.2. Cyfrowa reprezentacja materiatu

Centralnym elementem koncepcji wirtualnego laboratorium jest cyfrowa
reprezentacja materiatu (DMR, ang. Digital Material Representation) [939,

- |. Musi ona zawiera¢ wszystkie charakterystyczne cechy budowy we-
wnetrznej oraz opisywacé wlasciwosci fizyczne rzeczywistego materialu. Dokladne
omoéwienie DMR, ze szczegblnym uwzglednieniem polikrystalicznych materiatéw
metalicznych, mozna znalezé w pracach Madeja [312, , |. W pracach
tych, wyr6znit on trzy zasadnicze etapy tworzenia DMR, ktére dobrze ilustruja
ztozono$é¢ zagadnienia. Etap pierwszy, dotyczy wiec odtworzenia budowy we-
wnetrznej materiatu, w etapie drugim, DMR uzupelniany jest informacjami
o wiladciwosciach fizykochemicznych, a w trzecim, opis przeksztalcony zostaje
do postaci umozliwiajacej przeprowadzenie symulacji numerycznych. Etapy te
nie sa oczywiscie od siebie niezalezne. Sposéb opisu mikrostruktury i wlasciwo-
$ci materiatu zalezy do metody obliczeniowej wykorzystywanej do symulacji
rozpatrywanych zjawisk.

Cyfrowa reprezentacja budowy wewnetrznej materialu moze zostaé utworzo-
na w oparciu o dane doé$wiadczalne albo na podstawie zalozen teoretycznych.
Na tym etapie wykorzystywane sa zatem metody rekonstrukcyjne omoéwione
w podrozdziale 2.4. Uzyskany w taki sposéb model geometryczny, powinien
opisywa¢é wszystkie elementy mikrostruktury rozpatrywanego materialtu. W od-
niesieniu do polikrystalicznych materialéw ceramicznych, opis taki musi wiec
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uwzgledniaé¢ w szczegélnosci: ksztalt krystalitéw, obecnoéé fazy miedzyziarno-
wej, wytragcen, poréw, mikrospekan i innych, charakterystycznych dla danego
tworzywa, elementow jego budowy wewnetrznej.

Do opisu mikrostruktury przy pomocy tréjwymiarowych modeli geometrycz-
nych, stosowane sg najczesciej dwa podejécia. Jedno oparte jest na elementach
sze$ciennych — wokselach, a drugie, na siatkach powierzchniowych sktadajacych
sie z ptaskich lub wypuktych wielokatéw [705, ) ) , , , ].
W przypadku modeli geometrycznych uzyskiwanych metodami do§wiadczalnymi,
reprezentacja bazujaca na wokselach jest typowym sposobem opisu budowy
wewnetrznej materialu. Dla metod wykorzystujacych koncepcje przekrojow seryj-
nych oraz metod tomograficznych, woksele stanowia najmniejsze elementy struk-
turalne zawierajace informacje o analizowanym materiale i w toku analizy, na ich
podstawie, dokonywana jest segmentacja (zob. p. 2.3.3) pozwalajaca na zrekon-
struowanie ksztaltu niejednorodnosci. Woksele stosowane sa réwniez w metodach
symulacyjnych: metodzie Monte Carlo czy automatach komoérkowych. Na pod-
stawie analizy stanu tych elementéw, dokonywane sg specyficzne operacje, pozwa-
lajace na odtworzenie syntetycznej mikrostruktury rozpatrywanego tworzywa.

Zapis informacji o budowie wewnetrznej materiatu wykorzystujacy woksele,
jest wiec powszechnie stosowany przy tworzeniu DMR. Podejscie to pozwala
z jednej strony na efektywng analize podstawowych parametréw mikrostruktury
rekonstruowanego materiatu, a z drugiej, na pézniejsze, bezposrednie wykorzy-
stanie modeli geometrycznych w symulacjach numerycznych, w ktérych poprzez
homogenizacje uzyskiwane sa wlasciwosci efektywne [300, , , ]

Przeprowadzenie pelnej analizy parametréw mikrostruktury, wymaga jednak
doktadniejszego opisu ksztattu elementow sktadajacych sie na model geome-
tryczny. Dotyczy to przede wszystkim analizy parametréw powierzchniowych
i liniowych (pola powierzchni miedzyziarnowych czy miedzyfazowych, krzywizny
powierzchni oraz dlugosci i krzywizny krawedzi) [739, ]. Réwniez szczego-
lowa analiza zachowania materiatu poddawanego réznorodnym obciazeniom,
uwzgledniajaca lokalizacje zjawisk prowadzacych przykladowo do inicjacji pek-
nie¢, interakcji miedzy elementami mikrostruktury czy oddziatywania materiatu
z czynnikami zewnetrznymi (np. analiza przeplywu w przypadku materialéw
porowatych, transport ciepla, itp.), wymaga bardziej realistycznego przyblizenia
ksztaltu powierzchni elementéw modelu geometrycznego. W takich zagadnie-
niach stosowane jest zwykle drugie podejscie, oparte na powierzchniowych
siatkach wielokatow. Opis taki uzyskiwany jest poprzez przeksztalcenie modeli
bazujacych na wokselach (interpolacje potaczona z wygladzaniem powierzchni)
albo bezposrednio, dzieki zastosowaniu podczas segmentacji parametrycznego
opisu geometrii [705, 800, 928, , , |. Siatka wielokatéw jest réwniez
podstawows, reprezentacja geometryczng dla metod teselacyjnych, ktore z natury,
opieraja sie jedynie na opisie elementéw powierzchniowych rekonstruowanych
niejednorodnosci. Zastosowanie metod teselacyjnych, pozwala zatem na unik-
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niecie bltedéw interpolacyjnych, zwiazanych z przeksztalcaniem opisu opartego
na wokselach w opis oparty na siatkach wielokatéow [302, ]. Niezaleznie
jednak od techniki, ktora ostatecznie uzyskiwany jest model geometryczny,
podejécie wykorzystujace powierzchniowe siatki wielokatow, moze prowadzi¢ do
generowania obiektow o ostrokrawedzistych ksztattach albo znikomo matych
rozmiarach | |. Obecnosé takich artefaktéw moze zostaé ograniczona juz
na etapie tworzenia modelu geometrycznego, poprzez wprowadzenie dodatko-
wych regul: co do minimalnej, dozwolonej dlugosci elementéw liniowych oraz
minimalnej wartoéci katéw miedzy elementami powierzchniowymi. Reguly te,
wykorzystywane sa niekiedy, takze na etapie przetwarzania koncowego, w kto-
rym uzyskany model geometryczny poddawany jest regularyzacji [302, ].
W efekcie, uzyskana siatka powierzchniowa, lepiej oddaje fizyczne zaleznosci
dotyczace cech morfologicznych odtwarzanych niejednorodnosci.

Majac na uwadze zasadniczy cel, dla ktérego przygotowywane sg modele geo-
metryczne, na tym etapie pracy nad DMR, nalezy uwzglednié¢ réwniez zalozenia
dotyczace rozmiaru rekonstruowanej przestrzeni. Stosujac do rekonstrukcji dane
uzyskane metodami doswiadczalnymi, rozmiar RVE ustalany jest zazwyczaj juz
na etapie planowania eksperymentu, natomiast w przypadku metod symulacyj-
nych oraz geometrycznych, rozmiar syntetycznych mikrostruktur dobierany jest
na podstawie opisanych juz wczeéniej kryteriéw SVE. Dodatkowo, w trakcie ge-
nerowania modeli syntetycznych, moze zosta¢ wymuszona periodyczno$¢ modelu
geometrycznego. W najczesciej stosowanych modelach, w ktérych rozpatrywana
przestrzen ograniczona jest szescianem, periodyczna mikrostruktura realizowana
jest przez powtdrzenie ukladu elementéw punktowych i liniowych rozmiesz-
czonych na przeciwleglych scianach modelu. W przypadku modeli o nieregu-
larnych ksztaltach brzegéw, periodycznosé osiggana jest poprzez powtédrzenie
odpowiadajacych sobie plaszczyzn, lezacych po przeciwnych stronach modelu
i nalezacych do dopelniajacych sie wzajemnie ziaren®. Wprowadzenie na tym
etapie periodycznej geometrii modelu, pozwala na bezpo$rednie zastosowanie
periodycznych warunkéw brzegowych w ostatnim etapie pracy nad DMR.

Po uzyskaniu modelu geometrycznego spetniajacego przyjete zalozenia, w ko-
lejnym etapie pracy nad cyfrowg reprezentacja materiatu, model taki zostaje
uzupetniony informacjami o wlasciwoéciach faz sktadowych. Zastosowany w tym
etapie spos6b opisu wlasciwosci (implementacja numeryczna) oraz ich zakres,
wynika rozpatrywanego zjawiska i metod stosowanych w symulacjach numerycz-
nych (wykorzystywanych solweréw). Niekiedy opis taki uzupelniany jest réwniez
o dodatkowe szczegdly, dotyczace wladciwosci pseudo-faz, wprowadzanych do
modelu w celu zastgpienia skomplikowanych, rzeczywistych interakcji wystepuja-
cych w materiale poddawanym zewnetrznym obciazeniom, opisem uproszczonym.

80 Przyktad takiej periodycznej mikrostruktury zostanie przedstawiony w kolejnym roz-
dziale (zob. p. 4.3.4).
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Moze to dotyczy¢ przyktadowo: czesciowego ujednorodnienia wilasciwosci dla
wybranych faz w materialach wielofazowych [181, 319], albo wprowadzenia strefy
kohezyjnej (CZM) umozliwiajacej symulacje pekania (zob. p. 1.3.5).

Kolejnym istotnym elementem, ktory musi zosta¢ uwzgledniony w toku prac
nad DMR, jest orientacja krystalograficzna krystalitow. W przypadku rekon-
strukcji opierajacych sie na danych doswiadczalnych, odpowiednie informacje
sa zwykle zbierane w trakcie pomiaréw (np. metoda EBSD) i moga zostaé
bezposrednio wykorzystane w modelu geometrycznym. Jesli jednak dane takie
sa niedostepne — nie zostaly zarejestrowane w pomiarach badz konstruowany jest
nieistniejacy jeszcze, syntetyczny material, to orientacja osi krystalograficznych
dobierana jest najczeciej na podstawie zakladanego rozktadu statystycznego.
W przypadku materialéw ceramicznych (jonowo-kowalencyjnych), w ktérych nie
stosuje sie obrébki poprzez kucie czy walcowanie, pokréj krystalitéw obecnych
w litym materiale, skorelowany jest z kierunkami krystalograficznymi. Wza-
jemne ulozenie powierzchni ograniczajacych rekonstruowane krystality, moze
wiec stanowi¢ wskazowke, pozwalajaca na ustalenie dodatkowych wiezi miedzy
morfologia ziarna a kierunkiem osi krystalograficznych. Podejscie takie sprawdza
sie szczegollnie w przypadku materialéw zawierajacych wydtuzone krystality,
w ktérych jedna z osi krystalograficznych pokrywa sie z kierunkiem rozrostu
ziarna [25, , , ]

Ostatni etap pracy nad DMR jest juz specyficzny dla metody numeryczne;j
stosowanej w symulacjach. W tym etapie, do modelu obliczeniowego wpro-
wadzane sa warunki brzegowe, obciazenia oraz dla metod wykorzystujacych
siatki (np. MES/FEM), przeprowadzana jest dyskretyzacja. Jesli do opisu
modelu geometrycznego zastosowane zostato podejécie oparte na wokselach,
to mogg one zostaé¢ przeksztatcone wprost, na siatke elementéow skonczonych —
siatke strukturalng [699, , , |. Takie rozwigzanie pozwala na proste,
automatyczne generowanie modeli obliczeniowych o wysokiej jakosci siatki,
bezposrednio na podstawie modeli geometrycznych (rys. 3.6a). Pozwala to
dodatkowo uniknaé¢ bledéw interpolacyjnych, pojawiajacych sie przy konwersji
opisu niejednorodnodci (przeksztalcenie siatki wokseli w siatke powierzchniowa).

Podejscie to jest jednak nieefektywne obliczeniowo. Réwnomierna siatka
wokseli, ktora uzyskiwana jest w trakcie rekonstrukcji realizowanej metoda-
mi do$wiadczalnymi czy symulacyjnymi, przeksztatcona bezposrednio w siatke
strukturalna, wprowadza nadmierne zageszczenie elementéw w obszarach, w kté-
rych gradient rozwiazania i tym samym blad numeryczny, jest niewielki (np.
w centrum ziarna). Z kolei w granicach miedzy niejednorodnosciami, gdzie
wystepuja nagte zmiany wtadciwosci, rozmiar elementéw utworzonych na wok-
selach moze by¢ zbyt duzy do osiggniecia zakladanej doktadnoéci obliczen
(699, , , |. Aby poprawié¢ efektywno$¢ obliczeri, mozna przeprowadzi¢
ponowna dyskretyzacje modelu (ang. remeshing), powodujaca lokalng zmiana
gestosci siatki. W takim przypadku, wybrane grupy elementéw, dla ktérych
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(a) (b)

Rysunek 3.6. Syntetyczna mikrostruktura materiatu polikrystalicznego poddana dys-
kretyzacji z zastosowaniem: (a) siatki strukturalnej, (b) siatki niestrukturalnej

gradient rozwiazania jest niewielki, zastepowane sg pojedynczymi elementami
o wiekszych rozmiarach, natomiast w obszarach sasiadujacych z granicami
miedzyziarnowymi, elementy sa dzielone i w ten sposéb siatka jest zageszczana
[939, 1158].

Zazwyczaj jednak, w symulacjach wykorzystujacych MES/FEM, stosowane
sq siatki niestrukturalne [957, 1150]. W ostatnich latach opracowanych zostalo
wiele réznych procedur, pozwalajacych na uzyskanie takiej siatki na podsta-
wie modelu geometrycznego opartego na wokselach [798, 800, 939, 1012, 1031,
153, 1159-1162]. Procedury te wymagaja jednak wstepnej identyfikacji granic
miedzy elementami mikrostruktury [798, 1150, 1151, 1153, 1159]. Natomiast
w przypadku reprezentacji bazujacej na powierzchniowych siatkach wielokatow,
zastosowanie siatki niestrukturalnej jest typowym podejsciem wykorzystywanym
przy tworzeniu modelu obliczeniowego [797, 799, 855, 1012, 1013, 1153, 1163]. Dla
poréwnania, na rysunku 3.6 przedstawione zostaly syntetyczne mikrostruktury
poddane dyskretyzacji przy pomocy siatki strukturalnej i niestrukturalnej. Nale-
zy zauwazy¢, ze przy odpowiednim doborze rozmiaru elementow, obydwa rodzaje
siatek pozwalaja na uzyskanie zblizonych wynikéw symulacji prowadzonych
dla wielu zjawisk. Kazde z przedstawionych rozwigzan, jest wiec réwnowazne
i posiada zalety, ktére moga by¢ decydujace przy ostatecznym wyborze meto-
dy dyskretyzacji. Siatki strukturalne, oprocz prostej implementacji w kodzie
obliczeniowym, pozwalaja réwniez na bezposrednie zastosowanie periodycznych
warunkéw brzegowych (dla periodycznego modelu geometrycznego), z kolei siatki



210 Grzegorz Grabowski

niestrukturalne, lepiej opisuja powierzchnie elementéw mikrostruktury i umozli-
wiajg dokladniejsze odwzorowanie skomplikowanych ksztaltéw niejednorodnoéci.

Przedstawione w tym podrozdziale kolejne kroki, stuzace do uzyskania cyfro-
wej reprezentacji materiatu, ilustruja zlozonoéé zagadnien, ktére musza zostacé
uwzglednione podczas przygotowania modelu numerycznego. Duza specyfika
rozwiazan stosowanych na réznych etapach pracy nad DMR, moze paradoksalnie,
znaczaco utrudnié, a w praktyce wrecz uniemozliwi¢, wymiane danych (opisu geo-
metrii 1 wlasciwosci materialowych) pomiedzy alternatywnymi podejsciami obli-
czeniowymi. Intensywny rozwdj oprogramowania wspomagajacego poszczegilne
etapy pracy nad wirtualnymi materiatlami, coraz czesciej udostepnianego przez
spolecznoéé naukowa na wolnych licencjach®!, wymaga zatem uporzadkowania
i standaryzacji opisu DMR. Pozwoli to na &cislejsza integracje narzedzi progra-
mistycznych i szersze wykorzystanie ich w obliczeniowej inzynierii materiatowej.

3.5.3. Zintegrowana obliczeniowa inzynieria materialowa

Obserwowana w ostatnich latach, stopniowa zmiana podejscia stosowanego
podczas projektowania nowych materialéw oraz optymalizacji wlasciwoéci istnie-
jacych juz tworzyw, zwigzana jest z upowszechnieniem technik obliczeniowych.
Techniki te, obejmuja coraz szerszy zakres zjawisk bezposrednio interesujacych
inzynierow materiatlowych. W prowadzonych pracach badawczo-rozwojowych,
z powodzeniem wykorzystywane sa wiec symulacje numeryczne, bedace istotnym
uzupelnieniem badan doswiadczalnych. Réwnoczes$nie, rozwdj samych metod
pomiarowych, wymaga coraz wiekszego zaangazowania technik komputerowych
do przetwarzania, wizualizacji i analizy rejestrowanych danych doswiadczalnych.
Ponoszone przy tym koszty, sprawiaja, ze osrodki posiadajace zaawansowang
aparature pomiarowa, wielokrotnie przetwarzaja, analizuja, ale réwniez udostep-
niaja spotecznosci naukowo-badawczej, ogromna ilos¢ wysokiej jakosci danych.
W ostatnich latach pojecie big data i zwigzana z nim specjalno$é¢ nazywana
informatykqg materiatowq, staja sie coraz czesciej wymienianymi terminami
w kontekécie mozliwych kierunkéw dalszego rozwoju inzynierii materiatowej
[783, , ]. Obok narzedzi pozwalajacych na badania do$wiadczalne,
metod numerycznych wykorzystywanych w symulacjach, trzecia grupe, stano-
wia wiec metody stuzace do analizy uzyskiwanych danych materiatowych. Te
trzy komponenty sa podstawa, wspomnianego juz wczesniej, zintegrowanego
podejscia w obliczeniowej inzynierii materialowej (ICME) | , - ],
ktérego przyktadem jest chociazby inicjatywa majaca na celu stworzenie ,,ge-

61 Warto wymieni¢ kilka przyktadéw takiego oprogramowania, udostepnianego przez
spoteczno$é na wolnych licencjach, stuzacego np. do analizy obrazu: ImageJ | ], rekonstrukcji
mikrostruktury: Neper [ |, generowania siatek: Gmsh [ ], symulacji mikromechanicznych:
00F | ], wizualizacji danych: ParaView | ].
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nomu materialowego” | , ]. Aby w pelni zrealizowaé¢ koncepcje ICME,
niezbedna jest jednak pelna integracja tych trzech elementéow.

Paradygmat dotyczacy zwiazku miedzy budowa wewnetrzna a wlasciwoscia-
mi materialu, ustalony w zeszlym stuleciu jedynie na podstawie obserwacji i ana-
lizy wynikoéw pomiaréw uzyskiwanych metodami do$wiadczalnymi, ulega stopnio-
wemu rozszerzeniu [939, , |. Stalo sie jasne, ze wyniki takie nie wystarcza
do sformutowania pelnego opisu dla wielu istotnych zjawisk. Przykiadem, w od-
niesieniu do materialéw ceramicznych, moze by¢ zjawisko kruchego pekania. Ana-
liza wynikéw do$wiadczalnych prowadzona przez wiele dziesigcioleci dla réznych
materialéw ceramicznych, pozwolila na fenomenologiczny opis i ustalenie ogél-
nych zaleznosci rzadzacych tym zjawiskiem. Zapoczatkowanie procesu pekania
jest jednak zawsze zalezne od lokalnej konfiguracji pola naprezen, ktora wynika
z ksztaltu i rozmieszczenia niejednorodnosci w materiale. Dlatego pelny opis, mu-
si uwzglednia¢ stochastyczng nature inicjacji i propagacji peknie¢. Do skonstru-
owania ilosciowych zwiazkdéw dla tego typu zjawisk, wymagana jest wiec obszerna
baza informacji, ktére z powodow praktycznych nie moga zostaé zgromadzone
jedynie z wykorzystaniem narzedzi do$wiadczalnych. Dane takie musza byé
uzupelniane i rozszerzane danymi uzyskiwanymi poprzez symulacje numeryczne.
Tylko w taki sposéb mozliwe jest uwzglednienie ztozonosci interakcji zachodza-
cych w rzeczywistych materialach i uzyskanie precyzyjnego ilosciowego opisu.

Gromadzenie, przetwarzanie i analiza danych zaréwno do$wiadczalnych
jak i symulacyjnych, wymaga wiec ustalenia standardéw, ktére pozwolg na
efektywna wymiane informacji miedzy poszczegblnymi etapami procesu projek-
towania i optymalizacji wlasciwosci oraz technik wytwarzania materialu. Relacje
miedzy tymi dwoma komponentami ICME (narzedziami do$wiadczalnymi oraz
symulacyjnymi) sa oczywiscie dwustronne. Informacje uzyskane w pomiarach
prowadzonych na rzeczywistym materiale moga zosta¢ wykorzystywane do uzu-
pelnienia i weryfikacji danych symulacyjnych. Dotyczy to zaréwno parametréow
opisujacych budowe, wlasciwosci podstawowe faz oraz wlasciwosci makroskopo-
we tworzywa. Z drugiej strony, wyniki symulacji powinny stanowi¢ podstawe
do optymalizacji wlasciwosci materiatu przez modyfikacje jego mikrostruktury
badz skladu. W tym zakresie, potrzebne sa zatem funkcje korelacyjne, pozwala-
jace na skuteczne i precyzyjne poréwnywanie geometrii modelu (syntetycznej
mikrostruktury) z budowa wewnetrzna rzeczywistego materiatu.

Trzecim gltéwnym komponentem ICME sg narzedzia informatyczne: pro-
gramistyczne i bazodanowe, pozwalajace na przechowywanie, przetwarzanie,
automatyczne analizowanie i udostepnianie zgromadzonych danych materia-
towych. Narzedzia te sa aktualnie rozwijane w wielu centrach naukowo-ba-
dawczych, a przykladowe zostaly wymienione juz wcze$niej w podrozdziale
3.3.2 (zob. tab. 3.1). Zgodnie z koncepcja ICME, centra te, zajmuja sie wiec
przechowywaniem rozlegltych zbioréw informacji o materiatach, ich ciaglta wery-
fikacja i uzupelnianiem, ale wiele z nich udostepnia rowniez narzedzia stuzace
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Tabela 3.2. Komponenty zintegrowanej obliczeniowej inzynierii materialowej, ICME
(na podst. [ D

Komponenty ICME Wybrane metody, narzedzia i elementy sktadowe

Doswiadczalne e badania wlasciwosci, struktury i mikrostruktury mate-
riatéw;
o testy czesci i badania modelowe prototypow;
e procesy jednostkowe (synteza, granulacja, formowanie,
spiekanie, odlewanie, ciecie, obrébka powierzchni, itp.);
e systemy pomiarowo-kontrolne.

Obliczeniowe e modele w skali atomowej (ab initio), czasteczkowej (MD,
MCQ), mikro- i mezoskalowej (MES/FEM);
e modele wieloskalowe (wspdlbiezne i sekwencyjne);
« weryfikacja, walidacja i szacowanie niepewnosci nume-
rycznych;
« wysokowydajna infrastruktura obliczeniowa (superkom-
putery i stacje robocze) i inzynieria oprogramowania.

Cyfrowe dane e materiatowe bazy danych;
« informatyka materialowa i data science;
e maszynowe uczenie i statystyka obliczeniowa;
« projektowanie i optymalizacja w oparciu o dane (data-
-driven research).

do ich przetwarzania [ ]. Dane takie mozna pobieraé za posrednictwem
interfejséw programistycznych (API, ang. Application Programming Interface),
co umozliwia ich zautomatyzowane przetwarzanie i ponowne wykorzystywanie.
W ostatnich latach do analizy zgromadzonych danych wykorzystywane sa
systemy oparte na sztucznej inteligencji (np. komputerowym widzeniu czy
maszynowym uczeniu) [783, , , ]. Ich zastosowanie dotyczy zaréw-
no systematycznego wyszukiwania wzorcow w danych doswiadczalnych, ktore
wykorzystywane sa nastepnie do generowania syntetycznych mikrostruktur [620,
, , |, wyznaczania wlasciwosci podstawowych na podstawie danych
symulacyjnych uzyskanych metodami ab initio (potencjaléw miedzyatomowych,
struktur krystalicznych, diagraméw fazowych) [324, |, jak i w inZynierii
odwrotnej, w ktorej do zadanych wtasciwosci dobierany jest material, albo jego
konkretna forma (mikrostruktura), mogaca spelni¢ zakladane wymagania | ,
]. Wyszukiwanie i ustalanie relacji miedzy budowa wewnetrzna a wiasci-
wosciami tworzyw w oparciu o rozlegte zbiory danych (big data), stanowi wiec
rozszerzenie dotychczasowego podejscia stosowanego w inzynierii materiatowe;j.
Projektowanie w oparciu o dane (ang. data-driven research), w ktérym istotna
role odgrywaja narzedzia informatyczne pozwalajace na integracje wszystkich
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etapéw pracy, ma pozwoli¢ na obnizenie kosztéw i przyspieszenie prac ba-
dawczo-rozwojowych prowadzonych w celu opracowania nowych materiatéw
oraz zwiekszenia niezawodnosci komponentéw wykorzystywanych aktualnie
w przemysle | , ].

Najwazniejsze elementy zintegrowanego podej$cia w obliczeniowej inzynierii
materiatowej zostaly przedstawione w tabeli 3.2. Dalszy rozwdj tej koncepcji
i upowszechnienie projektowania w oparciu o dane, uzalezniony jest jednak od
tempa w jakim uzupelnione zostana brakujace powiazania miedzy jej gtéwnymi
elementami [939, , |. W odniesieniu do zastosowan przemystowych, stop-
niowa zmiana procedur wypracowanych przez lata w zakresie projektowania i do-
boru materialéw oraz wdrozenie nowych systeméw typu CAD/CAM, podobnych
do stosowanych juz przy projektowaniu strukturalnym, moze nastapié¢ jedynie,
gdy osiggniety zostanie poziom niezawodnosci, umozliwiajacy skrocenie czasu
wprowadzenia nowej technologii do produkcji, wyrazne obnizenie kosztow projek-
towania i wytwarzania czy istotne poszerzenie zakresu oferowanych produktéw.






Rozdzial 4

Przykltady zastosowan modeli
obliczeniowych opartych na cyfrowej
rekonstrukcji mikrostruktury

— prace wlasne

4.1. Podzial modeli obliczeniowych

W tym rozdziale przedstawione zostaly przyktady modeli obliczeniowych
opierajacych sie na metodzie elementéw skoniczonych oraz techniki stosowane do
ich konstruowania. Modele te byly wielokrotnie wykorzystywane w badaniach
wlasnych, dotyczacych polikrystalicznych materialéw ceramicznych. Pozwolity
one na analize wlasciwosci termomechanicznych materialéw weglikowych, tlen-
kowych i azotkowych oraz ziarnistych kompozytéw ceramicznych. Uzyskane na
ich podstawie wyniki symulacji mikromechanicznych, byty prezentowane i dysku-
towane na konferencjach oraz stanowity gtéwne badz uzupelniajace zagadnienia
w opublikowanych pracach badawczych. Ich przyblizenie w tym rozdziale, moze
wiec pozwoli¢ na blizsze zapoznanie sie z opisywanymi juz wczesniej, wybranymi
koncepcjami i rozwiazaniami stosowanymi w obliczeniowej inzynierii materiato-
wej w odniesieniu do modelowania wtasciwosci materialow ceramicznych. Niekto-
re z zaprezentowanych tu rozwigzan, pozwalajg na uzyskanie wysokiej doktad-
nosci przewidywan dotyczacych wilasciwosci termomechanicznych tworzyw cera-
micznych. Moga zatem stanowi¢ podstawe do analiz inzynierskich prowadzonych
w zakresie badan materialowych wspomaganych symulacjami numerycznymi.

Przeglad rozwiazan podzielony jest na dwie zasadnicze czesci. W pierwszej,
zostaly opisane modele mikromechaniczne wykorzystujace dwuwymiarowa repre-
zentacje mikrostruktury. Niewielkie wymagania obliczeniowe oraz stosunkowo
proste techniki pozwalajace na szybkie przygotowanie modeli 2D, sprawiaja,
ze moga one stuzy¢ do wstepnej weryfikacji zastosowanych rozwigzan, podczas
budowy zaawansowanych modeli 3D. Zastosowanie modeli 2D do analizy wta-
Sciwosci materialow polikrystalicznych jest jednak ograniczone. Uproszczenia
dotyczace geometrii powoduja, ze dla wielu zjawisk, uzyskiwane wyniki symulacji
moga by¢ podstawg jedynie do badan jako$ciowych. Pomimo tego modele 2D
z powodzeniem moga by¢ stosowane w analizach poréwnawczych, pozwalajacych
rozpoznanie mechanizméw odpowiedzialnych za umocnienie czy wplywajacych
na wytrzymato$é tworzyw ceramicznych. Analizy takie, stanowig wiec uzyteczne
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rozszerzenie badan doswiadczalnych, uzupetniajace zaséb informacji o badanym
materiale i pozwalajace dodatkowo na wizualizacje rozpatrywanych zagadnien.

Czes¢ druga tego rozdziatu zawiera opis modeli wykorzystujacych tréjwymia-
rowe odwzorowanie budowy wewnetrznej materiatéw. Na przyktadzie zrealizowa-
nych prac wlasnych, przedstawione zostalty kolejne kroki pozwalajace na uzyska-
nie syntetycznych mikrostruktur 3D dla jedno- i wielofazowych materiatéw poli-
krystalicznych. W tej czeéci zostata rowniez zilustrowana, wspomniana wezesniej
(zob. p. 3.4.2), procedura pozwalajaca na oszacowanie rozmiaru SVE. Warto
rowniez zaznaczy¢, ze przygotowanie przedstawionych tutaj modeli 3D, wymaga
znacznie wickszego nakltadu pracy, ale uzyskiwane na ich podstawie wyniki symu-
lacji, wykazuja bardzo dobrg zgodno$¢ z wynikami pomiaréw do$wiadczalnych.

4.2. Modele 2D

4.2.1. Dwuwymiarowe modele geometryczne

Modele mikromechaniczne opierajace sie¢ na dwuwymiarowym opisie mikro-
struktury (modelach geometrycznych 2D) sa najmniej wymagajace, jesli chodzi
o zasoby obliczeniowe. Ewentualne poprawki czy zamierzone, systematyczne
zmiany geometrii, moga by¢ tatwo wprowadzane do modelu. Pozwala to na
szybkie, automatyczne generowanie duzej liczby realizacji, co moze mie¢ znacze-
nie przy optymalizacji mikrostruktury badz analizie poréwnawczej, prowadzonej
dla rozpatrywanego tworzywa. Z uwagi na niewielkie wymagania sprzetowe
(stosunkowo malg liczbe elementéw niezbednych do dyskretyzacji modelu),
modele 2D sa réwniez czesto wybierane przy rozpatrywaniu zjawisk silnie
nieliniowych (np. zjawiska pekania), dla ktérych niezbedne jest wielokrotne
powtarzanie obliczen, az do osiagniecia zakladanego kryterium numerycznego,
co znaczaco wydluza czas potrzebny do osiagniecia zbieznosci rozwigzania.

Dwuwymiarowy model geometryczny, reprezentujacy mikrostrukture roz-
patrywanego materiatu, moze zostaé przygotowany w programach typu CAD.
W najprostszym przypadku, do odwzorowania budowy wewnetrznej moze po-
stuzy¢ nawet odreczny szkic, wykonany na podstawie zarejestrowanego obrazu
mikrostruktury (rys. 4.1a-b). Takie podejscie jest jednak podatne na szereg
bleddéw i przy wymaganej wiekszej precyzji odwzorowania oraz rozmiarze mo-
delu jest bardzo czasochtonne. Bardziej efektywny sposéb, pozwalajacy na
przeksztalcenie obrazu mikrostruktury w model geometryczny, opiera sie na
obrazach binarnych (rys. 4.1c-d). Obrazy takie, uzyskiwane w trakcie analizy
mikrostruktury, sa zapisywane w postaci plikéw rastrowych (bitmap, zob. p. 2.3),
a zatem muszg zosta¢ poddane konwersji do formy wektorowej, umozliwiajacej
parametryczny opis geometrii. Przeksztalcenie to mozna przeprowadzi¢ przy
pomocy narzedzi do wektoryzacji (programéw do trasowania). Jakosé konwersji
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() (f)

Rysunek 4.1. Wybrane techniki opracowania modelu geometrycznego 2D (MG):
(a) obraz mikrostruktury kompozytu ziarnistego; (b) MG uzyskany poprzez odreczny
szkic na postawie obrazu z rys. (a)—technika obarczona niepewnoscia wynikajaca
z subiektywnego ustalania pozycji granic miedzyziarnowych, czasochtonna, nie moze by¢
stosowana przy duzej liczbie elementéw mikrostruktury (na podst. Grabowski, Stobierski
[204]; (c) obraz binarny; (d) MG uzyskany na podstawie obrazu binarnego (c) - MG
dokladnie odwzorowuje obraz binarny, mozliwa automatyzacja techniki (na podst.
Grabowski [480]; (e) MG uzyskany poprzez zlozenie prostych figur geometrycznych,
pozwala na analiz¢ parametryczng (na podst. Pedzich, Grabowski, Maziarz [18]); (f) MG
z dodatkowa warstwa otaczajaca, ktéra ogranicza wplyw efektéw brzegowych (na podst.

Grabowski | D
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zalezy jednak od rozdzielczosci pliku binarnego i uzyskany w ten sposéb opis
geometrii wymaga niekiedy recznej korekty.

W pracach nad mechanizmami zwigzanymi z oddzialywaniem miedzy ziar-
nami, przydatne sg réwniez modele o uproszczonej geometrii, w ktérych ksztal-
ty niejednorodnosci mozna wyrazi¢ przy pomocy niewielkiej liczby parame-
tréw. W takim przypadku opis opiera si¢ na prostych figurach geometrycz-
nych (ang. geometric primitives), z ktérych budowane sa bardziej zlozone
ksztalty, reprezentujace analizowany uklad modelowy (rys. 4.1e). Prowadzac
rekonstrukcje mikrostruktury metodami symulacyjnymi albo geometrycznymi,
wykorzystywany w nich sposéb parametrycznego opisu wirtualnego materiatu
zalezy od zastosowanej techniki i narzedzia, ale zwykle ewentualna konwersja
do wymaganego formatu wektorowego nie jest skomplikowana.

W przypadku symulacji mikromechanicznych majacych na celu analize
lokalnych oddziatywan miedzy niejednorodnosciami, istotne jest ograniczenie
wplywu granic modelu geometrycznego na rozklad pola rozpatrywanego pa-
rametru. Relaksacja albo spietrzenie wartosci w obszarach przylegajacych do
granic modelu, ktére wynikajg z niedostatecznego albo nadmiernego podparcia,
powoduja zaburzenie rozktadu analizowanego pola, co moze utrudni¢ lub nawet
uniemozliwi¢ wlasciwa interpretacje uzyskiwanych wynikéw. Jest to szczegdlnie
niekorzystne, gdy rozmiar modelu geometrycznego jest niewielki (model zawiera
mala liczbe elementéw mikrostruktury), co zdarza sie czesto dla rekonstrukeji
opartych na obrazach mikrostruktury. Aby uniknaé¢ takich efektéw mozna rozsze-
rzy¢ model geometryczny o dodatkowa warstwe otaczajaca, ktéra posredniczyé
bedzie w przekazywaniu obciazen, i do ktoérej przylozone beda niezbedne do
przeprowadzenia obliczen podparcia (rys. 4.1f).

4.2.2. Modele obliczeniowe 2D

Dalsze prace zwigzane sg juz bezposrednio z przygotowaniem modelu obli-
czeniowego. Oprocz informacji o geometrii, niezbedny jest wiec wybdér modeli
materialowych (réwnan konstytutywnych) oraz wprowadzenie do nich wymaga-
nych parametréow opisujacych wlasciwosci. Modele takie musza zostaé¢ przypisane
do wszystkich elementow sktadowych modelu obliczeniowego. W przypadku
symulacji dotyczacych wladciwosci termosprezystych, prowadzonych dla ma-
terialow ceramicznych, najczesciej wykorzystywanym modelem materiatlowym
jest model liniowo-sprezysty. Poniewaz zmiany wartosci statych materialowych
(np. stalych sprezystosci, wspélezynnikéw rozszerzalnosci cieplnej) wraz ze
zmiang temperatury sa nieznaczne, to w przypadku uproszczonych modeli 2D
wykorzystywane sg zwykle wartosci state tych parametréw. Takie uproszcze-
nie moze by¢ jednak przyjete tylko dla analiz prowadzonych w ograniczonym
zakresie temperatury —dla wlasciwosci termosprezystych do temperatury Tie
(temperatury relaksacji naprezen, zob. p. 1.4).
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Kolejne zatozenia wynikaja wprost z dwuwymiarowej geometrii modelu.
Sprowadzajac zachowanie rzeczywistego materialu do jego dwuwymiarowej
reprezentacji, nalezy w modelu obliczeniowym okresli¢, w jaki sposéb uprosz-
czony zostanie trzeci, nieobecny w modelu geometrycznym wymiar. W tym celu
stosowane jest przyblizenie modelu do warunkéw ptaskiego stanu naprezenia
(PSN) lub odksztalcenia (PSO). Niekiedy wprowadzany jest dodatkowy wymiar,
uzyskiwany poprzez ,wyciagniecie” modelu geometrycznego w kierunku prosto-
padlym do jego plaszczyzny (zwykle jest to kierunek z) i wtedy symulacje pro-
wadzone sa dla modelu pseudo-3D. W przypadku materiatéw polikrystalicznych
i kompozytéw ziarnistych, czesto wybierany jest PSN (model traktowany jest
jak cienka plyta, o, = 0). Nalezy jednak zaznaczy¢, ze niezaleznie od przyjetych
zalozen, dwuwymiarowe modele pozwalaja na uzyskanie jedynie przyblizonych
rozkladéw naprezenia oraz odksztalcenia, co utrudnia ich ilo$ciowe poréwnanie
z warto$ciami wyznaczonymi doswiadczalnie.

Kolejnym elementem modelu obliczeniowego, opisanym juz przy omawianiu
DMR, jest orientacja ukladu odniesienia. Zwykle gléwny (globalny) uklad
odniesienia jest okreslony przy pomocy prostokatnego uktadu wspéirzednych,
zorientowanego tak, ze jego plaszczyzna zy pokrywa sie z plaszczyzna mode-
lu geometrycznego. Aby uwzgledni¢ rézne orientacje osi krystalograficznych
krystalitow, z kazda czescia modelu obliczeniowego, reprezentujaca kolejne
krystality albo wtracenia, wiazany jest lokalny uklad wspélrzednych (LCS).
Zmiana orientacji LCS wzgledem gléwnego ukladu odniesienia, pozwala wiec
na zroznicowanie kierunkéw krystalograficznych w modelowanym polikrysztale
czy kompozycie (rys. 4.2b). Orientacje LCS ustalane sa w oparciu o dane
doswiadczalne lub symulacyjne. W przypadku niedostepnosci takich danych,
wartosci katow rotacji LCS wzgledem gléwnego uktadu odniesienia, dobierane
sa tak, aby uzyskaé zakladany, statystyczny rozklad orientacji krystalitow [318,

|. Przyblizone orientacje osi LCS moga zostaé¢ réwniez przyjete w oparciu
o charakterystyczne cechy morfologiczne (wydluzenie, splaszczenie), ktére mo-
ga by¢ zwiazane ze struktura krystaliczna ziaren [25, , ]. Gdy model
konstruowany jest na podstawie obrazéw mikrostruktury, pomocne moga by¢
takze obserwacje ksztaltu i ulozenia taraséw krystalicznych. Ujawniaja sie one
niekiedy na powierzchni prébki wskutek trawienia termicznego lub chemiczne-
go, wykorzystywanego do uwidocznienia pozycji granic miedzyziarnowych [25]
(rys. 4.2a).

W zaleznosci od stosowanych do obliczen solweréw, przy zmianie orientacji
LCS, konieczne moze by¢ wyznaczenie skorygowanych wartosci parametréow opi-
sujacych wtasciwosci materiatowe dla poszczegdlnych, réznie utozonych w prze-
strzeni, czesci modelu (np. warto$ci modutéw sprezystosei czy wspotezynnikow
rozszerzalnosci cieplnej). Niezaleznie jednak od wykorzystywanych do przeprowa-
dzenia symulacji pakietéw obliczeniowych, etap zwiazany z wprowadzeniem do
modelu informacji o wladciwosciach materiatu jest kluczowy. Ewentualne btedy
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(a) (b)

Rysunek 4.2. Zréznicowanie orientacji osi krystalograficznych w polikrysztale: (a) tarasy
krystaliczne widoczne na powierzchni wytrawionej termicznie probki, ktérych ksztalt
i ulozenie wynikaja ze struktury krystalicznej, (b) model geometryczny dwufazowego
materiatu polikrystalicznego z zaznaczonymi lokalnymi ukladami wspoétrzednych, przy-
pisanymi do poszczegblnych ziaren (na podst. Grabowski i in. [25])

w skryptach kodujacych dane dla solwera oraz w samych wartos$ciach statych
materialowych wprowadzanych do modelu, moga by¢ trudne do pdzniejszego
wykrycia, dlatego na tym etapie model powinien zosta¢ poddany wnikliwiej
weryfikacji. Czesto w tym celu, przeprowadzane sa symulacje testowe dla uprosz-
czonej geometrii, ktérych wyniki poréwnane sg z warto$ciami wyznaczonymi
metodami analitycznymi.

Dla kompozytow ziarnistych, w ktérych ksztalt wtracen jest izometryczny,
oraz gdy dodatkowo anizotropia wlasciwosci termomechanicznych jest niewielka,
w uproszczonych modelach 2D mozna zatozy¢ izotropie faz sktadowych. Takie
uproszczenie powoduje, ze nie jest potrzebne przypisywanie LCS do poszczegol-
nych ziaren. Wprowadzane do takiego modelu parametry materialowe faz, moga
zostaé przyjete zaréwno na podstawie danych uzyskanych z pomiaréw do$wiad-
czalnych, odpowiadajacych usrednionym wtasciwosciom makroskopowym, jak
rowniez moga zostaé¢ wyznaczone przy pomocy analitycznych metod homogeniza-
cyjnych. Przyblizenie takie moze by¢ takze niezbedne, gdy szczegdtowe wartosci
parametréw materialowych sa niedostepne (np. brakuje danych dotyczacych
wartosci wspolczynnikow macierzy sztywnosci, a dostepne sa jedynie wartosci
srednie odpowiednich moduléw sprezystosci) albo identyfikacja faz sktadowych
jest niepelna, co czesto dotyczy faz amorficznych lokujacych sie w przestrzeni
miedzyziarnowej. Pomimo tak daleko idacych uproszczen w opisie wlasciwosci
faz sktadowych, modele takie nadal pozwalaja na prowadzenie uzytecznych ana-
liz jakosciowych. Przyktadowo, przeprowadzone poréwnanie rozkladu wartosci
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Rysunek 4.3. Poréwnanie wartosci resztkowych naprezen cieplnych dla modeli wykorzy-
stujacych anizotropowe i izotropowe wlasciwosci materialowe: (a) model geometryczny
kompozytu SiC-TiB,, kolorem szarym zaznaczone sa wtracenia borkowe, w osnowie
weglikowej widoczne sa wydluzone krystality; (b) przykladowa mapa rozkladu RTS
wyznaczona przy zastosowaniu anizotropowych wlasciwoéci faz; (c) histogram naprezen
hydrostatycznych ((o, + 0y)/2) wyznaczonych dla izotropowych (izo) i anizotropowych
(anizo) wlasciwosci faz sktadowych (na podst. Grabowski, Pedzich [318])

Czestosé

naprezen resztkowych dla kompozytéw SiC-TiB,, wyznaczonych przy zastosowa-
niu anizotropowych i izotropowych wlasciwosci fazy weglikowej oraz borkowej,
wskazuje [348], ze uzyskane rozklady r6znig sie szerokoscia (rozrzutem wartosci
naprezenia) oraz wartoSciami $rednimi, jednak jakoSciowo, wyniki symulacji sa
ze soba w pelni zgodne (rys. 4.3).

Podczas prac zwiazanych z przygotowaniem modeli obliczeniowych, musza
rowniez zostaé ustalone podparcia i narzucone obciazenia. Rodzaj zastosowanych
podpar¢ oraz przyjete w symulacjach obciazenia, sa specyficzne dla rozpatry-
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(a) (b)

Rysunek 4.4. Dyskretyzacja modelu obliczeniowego: (a) siatka elementéw skoniczonych
z widoczna dodatkowa warstwa otaczajaca model geometryczny, posredniczaca w prze-
kazywaniu obciazen i mocowaniu podparé; (b) szczegbélowy widok siatki, zageszczenie
elementéw w obszarach granic miedzyziarnowych (na podst. Grabowski, Pedzich [283])

wanego zjawiska i zalozonych warunkéw brzegowych. Takze na tym etapie
model powinien zosta¢ poddany wnikliwej weryfikacji w celu wyeliminowania
ewentualnych bltedéw mogacych wynika¢ z nadmiernego badz niedostatecznego
umocowania modelu czy sposobu wymuszenia obciazen.

Ostatnim krokiem przed rozpoczeciem wlasciwych obliczen jest dyskretyzacja
modelu. Jest to kolejny, kluczowy dla uzyskiwanych p6zniej wartosci, etap prac
modelowych. Siatka elementow skoriczonych musi zostaé przygotowana w for-
macie specyficznym dla wykorzystywanego w obliczeniach solwera. Dostepnych
jest wiele specjalistycznych narzedzi (generatoréw siatek), ktére moga zostaé
wykorzystane w celu uzyskania wysokiej jakoéci siatki. Etap ten wymaga jednak
szczegblnej uwagi, poniewaz od jakosci siatki zalezy nie tylko czas w jakim
osiagnieta bedzie zbieznosé rozwiazania (ukonczone zostana obliczenia), ale
i doktadnosé¢ wynikéw symulacji.

Aby uzyskaé optymalne zageszczenie siatki, w modelach MES opartych na
mikrostrukturze, przyjmuje sig¢, ze najmniejszy rozmiar elementéw (najwigksze
zageszezenie) powinien wystepowaé w obszarach opisujacych granice miedzy-
ziarnowe. 7Z kolei centrum ziaren, gdzie gradienty rozwiazania sa niewielkie,
siatka moze zostaé¢ rozrzedzona. Takie podejécie pozwala istotnie zredukowaé
rozmiar modelu, a pdzniej takze plikéw zawierajacych wyniki symulacji, przy
zachowaniu duzej dokladnosci numerycznej rozwiazania (rys. 4.4).

Rozmiar elementéw zastosowanych do dyskretyzacji przy zakladanym, do-
puszczalnym bledzie numerycznym, zalezy od geometrii modelu: ksztattu krysta-
litow, ziaren czy innych niejednorodnodci; wtadciwosci materialowych: stopnia
anizotropii, zréznicowania wlasciwosci miedzy fazami (niedopasowania termo-
mechanicznego), ale réwniez od zastosowanych podparé i przyjetych obciazen
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(analizowanego zjawiska). Dlatego siatka poddawana jest w toku pracy opty-
malizacji. Zazwyczaj, wychodzac od roboczo okreslonych parametrow siatki,
opisujacych jej rozmiar i zmiennos¢ w obrebie dyskretyzowanych cze$ci modelu,
prowadzi sie kilka symulacji wstepnych, w ktérych parametry te sg stopniowo
modyfikowane — zmienia sie lokalne zageszczenie elementéw, zgodnie z przyje-
ta procedura optymalizacji. Nastepnie, poréwnujac wyniki takich symulacji,
ustalane sa docelowe parametry siatki, zapewniajace kompromis pomiedzy
doktadno$cia uzyskiwanych wynikéw i czasem niezbednym na przeprowadzenie
wladciwych obliczen. W celu przyspieszenia tego etapu, optymalizacje siatki
mozna przeprowadzi¢ na modelu geometrycznym o zredukowanych rozmiarach,
a ustalone w ten sposéb parametry zastosowaé nastepnie do pelnowymiarowego
modelu czy zespotu realizacji.

4.2.3. Przyklady wykorzystania modeli 2D

7 uwagi na stosowane przyblizenia geometryczne i materialowe, wykorzysta-
nie modeli 2D dla wielu zjawisk ogranicza sie do analiz jakoSciowych i poréw-
nawczych. Przyktadem takich zastosowan moga by¢ prace wilasne, dotyczace
mechanizméw odpowiedzialnych za umocnienie, obserwowane w kompozytach
ziarnistych SiC-AIN oraz SiC-TiBy [173, , ]. Dwuwymiarowe modele
obliczeniowe, zostaly w tych pracach przygotowane zaréwno na podstawie
uproszczonych modeli geometrycznych, sktadajacych sie ze szczeliny umiesz-
czonej miedzy ziarnami wtracen, jak i na podstawie obrazéw rzeczywistej
mikrostruktury tych kompozytéw (rys. 4.5a-b). Przeprowadzone symulacje
zachowania materiatu poddawanego jednoosiowemu rozcigganiu, ujawnity za-
sadnicze roznice wystepujace miedzy badanymi kompozytami w rozkladzie pola
naprezenia w poblizu wierzchotka szczeliny (rys. 4.5¢-d). Réznice te, zostaly
powigzane z niedopasowaniem termomechanicznym faz sktadowych kompozytow,
co pozwolilo na tlumaczenie, obserwowanych dla analizowanych materiatéw
rozbieznosci w odchylaniu peknieé propagujacych przez osnowe w poblizu ziaren
fazy wtraconej. W potaczeniu z wynikami badan do$wiadczalnych, przeprowa-
dzone symulacje numeryczne, umozliwity wiec wskazanie przyczyn wigkszego
umocnienia, obserwowanego dla kompozytu o osnowie weglikowej w poréwnaniu
z kompozytem azotkowym.

Podobne podejscie zostalo rowniez zastosowane do analizy odpornosci na
pekanie dla ceramicznych kompozytéw ziarnistych: Al,O3-WC i TZP-WC
oraz kompozytow o ceramicznej osnowie i metalicznych wtraceniach: Al,O5-W
i TZP-W [271]. W pracy tej, opartej na wynikach badan doswiadczalnych i symu-
lacjach numerycznych prowadzonych dla uproszczonych modeli geometrycznych,
takze wykazane zostaly istotne réznice w rozktadzie naprezenia. Wystepowaly
one w poblizu wierzchotka pekniecia i byly wywolane obecnoscia wtracen,
niejednakowo modyfikujacych pole naprezenia wystepujace w rozpatrywanych
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Rysunek 4.5. Wyniki symulacji jednoosiowego rozciagania (w kierunku y, pionowym)
dla kompozytéw ziarnistych AIN-TiB, oraz SiC-TiBy: (a) wyniki dla modelu przy-
gotowanego na podstawie obrazu rzeczywistej mikrostruktury kompozytu SiC-TiB,,
rozklad maksymalnego naprezenia gléwnego; (b) wyniki dla modelu uproszczonego,
kompozyt AIN-TiB,, rozktad skladowej naprezenia o,; (c) zmiana wartosci sktadowe;
naprezenia oy, wyznaczona na prostej taczacej wierzchotek szczeliny z powierzchnig
ziarno-osnowa; (d) zmiana wartoéci sktadowej naprezenia o, wyznaczona na prostej
bedacej przedluzeniem pierwotnego kierunku propagacji szczeliny (na podst. Grabowski,
Stobierski [173, 204, 525])

uktadach. Obserwacja ta, w polaczeniu z analizg fraktograficzna, pozwolita na
potwierdzenie roli granic miedzyziarnowych w mechanizmie pekania. Ztozony
stan naprezenia wystepujacy w badanych kompozytach w obszarach przylegaja-
cych do powierzchni wtracen, mégl zaréwno aktywowaé pekanie w granicach
miedzy wtraceniami a osnowa, jak i uruchamiaé¢ bardziej efektywny dla tego typu
materialéw mechanizm, prowadzacy do odchylania peknie¢ w samej osnowie.
Wyniki symulacji przeprowadzonych w wymienionych pracach, wskazywa-
ly dodatkowo, ze istotng skladowa naprezenia obecnego w polikrystalicznych
materialach ceramicznych, jest sktadowa pochodzaca od resztkowych naprezen
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cieplnych. Mozliwo$¢ kumulacji RTS w tego typu tworzywach moze zatem de-
cydowaé o sposobie pekania materialu poddawanego zewnetrznym obcigzeniom
i przez to wplywaé¢ na odpornoéé¢ na pekanie oraz wytrzymatosé. Obserwacje te,
staly sie podstawa do szeregu prac modelowych, w ktérych analizie poddany
zostal wplyw niedopasowania termomechanicznego, ksztattu ziaren oraz udziatu
objetosciowego wtracen na rozktad RTS w kompozytach ziarnistych.

Przyktadem takich prac moze by¢ analiza wptywu ksztaltu wtracen na kie-
runek propagacji peknieé¢, przeprowadzona dla kompozytéw ZrO,-Al,O5 [189].
Badania, w ktérych wykorzystane byly dwuwymiarowe modele geometryczne
oparte na uproszczonej modelowej mikrostrukturze i zatlozone w nich izotropowe
wlasciwosci faz, pozwolily na ustalenie jako$ciowych zaleznos$ci miedzy krzy-
wizng wtracen a rozktadem RTS. Zauwazono, ze dla rozpatrywanego uktadu,
w poblizu czastek wypuklych o niskiej wartosci wspolczynnika ksztaltu 1/ f.
(izometrycznym ksztalcie i niewielkim pofaldowaniu powierzchni, zob. p. 2.2.2),
rozktad naprezenia w osnowie jest jednorodny, natomiast dla czastek o silnym
rozwinieciu powierzchni, pojawia sie duze zréznicowanie rozktadu naprezenia.
Dotyczylo to gtéwnie skladowej rozciagajacej naprezenia, przez co mogto wply-
waé na propagacje pekniecia i, dla czastek wydtuzonych o ztozonym ksztalcie,
sprzyjato pekaniu wskrosziarnowemu. Pomimo jakosciowego charakteru prze-
prowadzonych symulacji, uzyskane na ich podstawie wyniki, moga stanowi¢
wskazéwke przy projektowaniu i optymalizacji wlasciwosci tego typu tworzyw,
prowadzonych poprzez modyfikacje mikrostruktury na etapie przygotowania
wyjsciowych proszkéw stosowanych do spiekania.

Bardziej ztozone, dwuwymiarowe modele geometryczne, zostaly zastosowane
w przypadku analizy rozktadu resztkowych naprezen cieplnych w polikrystalicz-
nych kompozytach ceramicznych z ukltadu Aly,O5-ZrO, - WC, zawierajacych
fazy ciagte [18]. Duzy udzial objetosciowy skladnikéw takich kompozytéw,
przekraczajacy znacznie punkt perkolacji, sprawia, ze fazy sktadowe wzajemnie
przenikaja sie tworzac struktury, ktérych szczegdélowy opis wymaga uwzgled-
nienia zlozonych zaleznoéci topologicznych i morfologicznych. W pracy, do
zrekonstruowania budowy wewnetrznej tych materialéw w sposéb uproszczony,
zastosowany zostal parametryczny model geometryczny 2D, ktéry pozwolit na
uwzglednienie jedynie udzialu objetosciowego sktadnikéw oraz diugosci granic
miedzyfazowych (rys. 4.6a).

W modelach obliczeniowych przyjete zostaly izotropowe wladciwosci sktad-
nikow analizowanych kompozytéw i dla uktadu potréjnego, uzyskane w przepro-
wadzonych symulacjach, maksymalne wartoéci RTS siegaty 2 GPa. Gléwnymi
czynnikami, ktére wplywaly na tak duze wartosci wyznaczonych naprezen
resztkowych, byly réznice w rozszerzalnosci cieplnej i wzajemne ulozenie faz.
Przeprowadzone dodatkowo, poréwnawcze symulacje RTS dla modelu 2D, wyko-
rzystujacego obrazy rzeczywistej mikrostruktury rozpatrywanych tworzyw, wska-
zaly jednak, Zze uproszczony model parametryczny nie pozwala na zaawansowana
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Rysunek 4.6. Wyniki symulacji rozkladu RTS dla polikrystalicznych kompozytéw
ceramicznych z uktadu Al,O3—ZrO,— WC: (a) wyniki uzyskane na podstawie uprosz-
czonego parametrycznego modelu mikrostruktury (model geometryczny przedstawiony
wezesniej na rys. 4.1e); (b) wyniki uzyskane na podstawie modelu opartego na rzeczy-
wistej mikrostrukturze, obydwa rysunki przedstawiaja rozklad wartosci maksymalnego
naprezenia gtéwnego (na podst. Pedzich, Grabowski, Maziarz [13])

analize interakcji miedzy elementami sktadowymi w tego typu kompozytach.
Ograniczenie to wynika przede wszystkim ze zbyt duzych uproszczen, przyjetych
co do ksztaltu granic miedzyfazowych i ich wzajemnego rozmieszczenia. W tym
zakresie, dwuwymiarowe modele oparte na obrazach mikrostruktury zapewniaja
lepsze odwzorowanie skomplikowanych zaleznosci wystepujacych w kompozytach
ziarnistych i pozwalaja na precyzyjniejsza identyfikacje czynnikéw odpowie-
dzialnych za kumulacje RTS.

Modele takie, wykorzystujace obrazy rzeczywistej mikrostruktury, zostaly
zastosowane w pracach wlasnych dotyczacych wielu uktadéw kompozytowych.
Przykladami moga tu byé¢ badania prowadzone dla kompozytéw ziarnistych:
Al,O5-WC, Al,03-ZrO, [377], SiC-TiB, [180], TiC-CrsCy [28], kompozytéw
z ukladu ZrO, — Al,O5 zawierajacych nanometryczne wtracenia TiC [330, 332,
383] czy dla ukladu a-AlyO5—vy-AION [1180]. Zastosowane w tych pracach
modele geometryczne, zostaly przygotowane na podstawie obrazéw binarnych,
wykorzystywanych podczas iloSciowej analizy mikrostruktury, stanowiacej wcze-
$niejszy etap badan. Podejscie to pozwolito na precyzyjne odwzorowanie mikro-
struktury i uwzglednienie w modelach obliczeniowych duzej liczby elementéw
budowy wewnetrznej o zréznicowanym ksztalcie i rozmiarze. W modelach tych
stosowana byla dodatkowa warstwa otaczajaca, ktérej wlasciwosci termomecha-
niczne odpowiadaly wilasciwosciom osnowy lub byly wyznaczone na podstawie
homogenizacji wiasciwoéci faz sktadowych przeprowadzonej metodami anali-
tycznymi (zob. p. 3.2).



Mikrostruktura jako podstawa modelowania. . . 227

Uzyskane w tych pracach wyniki symulacji numerycznych, konfrontowane
byly z obserwacjami mikroskopowymi, badaniami fraktograficznymi oraz wyni-
kami pomiaréw odpornoéci na pekanie i wytrzymatosci. Tego typu hybrydowe
podejscie (do$wiadczalno-symulacyjne), pozwalalo poszerzy¢ zbiér informacii,
na podstawie ktérych, ostatecznie analizowane byly wlasciwosci kompozytow.
W efekcie ulatwiato to weryfikacje hipotez dotyczacych mechanizméw umoc-
nienia czy wplywu mikrostruktury na odpornosé¢ na pekanie i wytrzymatosé
badanych tworzyw.

Warto jednak zaznaczy¢, ze pomimo znacznych uproszczen geometryczno-
-materialowych, dwuwymiarowe modele numeryczne wykorzystujace syntetyczne
badz zrekonstruowane mikrostruktury, pozwalaja na wyznaczanie wartosci sred-
nich wybranych parametréw, zblizonych do wartosci obliczonych na podstawie
réwnan analitycznych (w przypadku RTS, czesto stosowanych réwnan Selsinga
[133] czy Taya i in. [110], zob. p. 1.4.4). Co prawda, rozbieznos¢ wartosci moze
by¢ zbyt duza, aby modele te mogly stanowi¢ podstawe do iloéciowej analizy
wladciwosci materiatu, ale w zakresie niepewnosci pomiarowej, pozwalaja na
analize interakcji miedzy niejednorodnosciami oraz na lokalizacje elementéw
budowy, istotnie wplywajacych wtasciwosci tworzyw. Potwierdza to przydatnoscé
tego typu modeli w badaniach podstawowych oraz przy optymalizacji mikro-
struktury tworzyw ceramicznych, prowadzonej w celu poprawy lub modyfikacji
ich wtasciwosci makroskopowych.

4.3. Modele 3D

4.3.1. Specyfika modeli 3D

Gtéwne kroki i techniki stosowane przy pracy nad tréjwymiarowymi mo-
delami obliczeniowymi sg podobne do tych, ktére byty opisane dla modeli 2D.
Zasadnicze réznice dotyczg modeli materiatowych, a w szczegdlnosci parametrow
wymaganych do ich opisu, oraz etapu przygotowania modeli geometrycznych
(3D). Znaczaco wrzrastaja rowniez wymagania sprzetowe, wydluza sie czas
symulacji i zwieksza rozmiar danych, ktére musza zostaé przetworzone w trakcie
obliczen, a pdézniej zapisane w postaci plikéw wynikowych.

W symulacjach dotyczacych zagadnien termosprezystych dla polikrystalicz-
nych materiatow ceramicznych, podobnie jak w przypadku modeli 2D, najczedciej
wykorzystywany do opisu wtasciwosci materiatlowych jest model liniowo-sprezy-
sty. Jednak z uwagi na brak ograniczen geometrycznych, stosowany jest tutaj
opis wladciwosci odnoszacy sie do trzech wymiaréw. Dla wlasciwosci sprezy-
stych, moze wiec zosta¢ uwzgledniona petna anizotropia krystalitéw albo przy
wyzszej ich symetrii ortotropia (liczba niezbednych wspélczynnikéw macierzy
sztywnosci czy podatnodci sprezystej, zalezy od symetrii rozpatrywanych kry-
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stalitéw). Wlasdciwosci opisywane tensorami nizszego rzedu (np. przewodnictwo
cieplne czy rozszerzalnosé cieplna), wymagaja okreslenia trzech —a dla wyzszej
symetrii dwoch lub jednego — niezaleznych wspoétczynnikéw gléwnych, wyraza-
jacych wartoéci w kierunku osi przyjetego uktadu wspédirzednych. Podobnie
jak w przypadku modeli 2D, w zaleznoéci od stosowanego solwera, wymagana
moze by¢ transformacja macierzy opisujacych wlasciwosci (korekcja wartosci
wspOtezynnikéw materialowych), zgodna z orientacja lokalnych uktadéw odnie-
sienia (LCS), przypisanych do poszczegdlnych czesci modelu geometrycznego.
Dla faz amorficznych, albo gdy niedostepne sa szczegdélowe parametry mate-
rialowe (wspoOlezynniki sztywnosci czy rozszerzalnosci cieplnej), stosowany jest
izotropowy opis wlasciwosci termosprezystych.

Aby zwiekszy¢ doktadnosé symulacji dla proceséw zachodzacych przy zmia-
nie temperatury (np. symulacji RTS), parametry materialowe opisywane sa
zalezno$ciami funkcyjnymi (wzgledem temperatury) albo wprowadzane w po-
staci tabelarycznej dla wybranych przedzialéw temperatury. Gdy symulacje
prowadzone dla polikrystalicznych materialéw ceramicznych, dotycza zjawisk
zachodzacych w temperaturze przekraczajacej temperature relaksacji naprezen
(Tt), niezbedne jest rozszerzenie opisu modelu materialowego uwzgledniajace
zachowanie sprezysto-plastyczne albo sprezysto-lepkoplastyczne.

W przeciwienstwie do prostych modeli geometrycznych stosowanych w sy-
mulacjach 2D, odwzorowanie mikrostruktury w trzech wymiarach wymaga
wykorzystania opisu parametrycznego. Nie jest wiec mozliwe odtworzenie bu-
dowy wewnetrznej na podstawie odrecznego szkicu czy na podstawie prostego
przeksztatcenia dwuwymiarowych obrazéw bezposrednio w model 3D.

4.3.2. Uproszczona syntetyczna mikrostruktura

Jedna z podstawowych technik, ktéra moze by¢ wykorzystana do utworzenia
tréjwymiarowego modelu mikrostruktury materiatu kompozytowego, oparta jest
na reprezentacji ziaren w postaci prostych bryl geometrycznych. Do przyblizenia
ksztaltu wtracen stosowane sa: wielodciany (czternastoécian Kelvina, szedcian,
osiemnastoscian, dwudziestoScian, itp.), graniastostupy (o podstawie heksago-
nalnej, pentagonalnej, kwadratowej), walce, elipsoidy, a niekiedy kule (rys. 4.7a).
W tego typu podejsciu zaklada sie, ze osnowa, czy faza miedzyziarnowa, jest
jednorodna — to znaczy, nie posiada wlasnej struktury polikrystalicznej. Przyjecie
takiego zalozenia jest w pelni uprawnione dla faz amorficznych. Stosowane jest
ono roéowniez, gdy rozmiar krystalitow osnowy jest duzo mniejszy niz rozmiar
wtracen (szczegdlnie w przypadku krystalitéw posiadajacych symetrie regularna,
kiedy pomijalna jest anizotropia rozpatrywanych wilasciwosci) albo dla fazy,
ktorej wlasciwosci materiatlowe przyjmowane sg w modelu jako izotropowe.

Podczas konstruowania syntetycznych modeli geometrycznych kompozytéw,
gdy niedostepne sa szczegdtowe dane dodwiadczalne dotyczace rozmiaru ziaren,
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(a) (b)

Rysunek 4.7. Modele wykorzystujace proste bryly geometryczne: (a) model skladajacy

sie z dwudziestodcianéw o réznym rozmiarze i orientacji, wypelnienie ~5 % obj. (na

podst. Kornaus, Grabowski i in. [349]; (b) model zbudowany z graniastostupéw sze-

$ciokatnych oraz dwudziestoécianéw o przypadkowej orientacji i ustalonym udziale po
~20% obj. (na podst. Dubiel, Grabowski i in. [181])

ich rozmieszczenia i orientacji wzglednej, cechy te dla poszczegélnych bryt
reprezentujacych ziarna, dobierane sa na podstawie zakladanego (teoretycznego)
rozkladu statystycznego. Stosowana jest w tym celu metoda MC i generatory
liczb pseudolosowych. Proste ksztalty, wykorzystywanych w tym podejéciu bryt
geometrycznych, pozwalaja réwniez na powiazanie orientacji lokalnych uktadow
odniesienia z utozeniem ich charakterystycznych osi symetrii.

Proces generowania syntetycznej mikrostruktury, realizowany jest automa-
tycznie poprzez skrypty sterujace. W zadeklarowanej przestrzeni, najczesciej
ograniczonej szescianem, rozmieszczane sg kolejno wybrane bryly. Na tym etapie
moze zosta¢ wymuszona rowniez periodyzacja mikrostruktury. Czesé bryty, ktora
nie zawiera sie w zakladanej przestrzeni modelu, zostaje ,odcieta” i przesunieta
na przeciwlegla $ciane modelu geometrycznego (rys. 4.7). Przy wigkszym udziale
objetoéciowym wtracen (wigkszym wypelnieniu powierzchni brytami), czesto
dochodzi do wzajemnego nakladania sie generowanych figur. W zaleznosci od
przyjetego podejscia rekonstrukcyjnego, wymagane moze by¢ wiec dodatkowe
sprawdzanie warunku nakladania, w celu ewentualnego wyeliminowania takiego
zdarzenia. Wykorzystanie tego warunku na etapie rozmieszczania bryt, pozwala
na uzyskanie mikrostruktury zawierajacej izolowane wtracenia, jednak podej-
$cie to znaczaco wydluza czas niezbedny na uzyskanie zakladanego udziatu
objetosciowego. Staje sie to szczegdlnie widoczne przy wiekszych wartosciach
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wypelnienia i w praktyce ogranicza mozliwos¢ uzyskania mikrostruktury zawie-
rajacej ponad 50 % obj. wtracen. Warto$¢ ta zalezy jednak od ksztaltu oraz
zakladanego zréznicowania rozmiaru bryt i dla silnie wydtuzonych graniasto-
stupéw czy elipsoid, moze by¢ nizsza, a dla bryt o izometrycznym ksztalcie
i zréznicowanym rozmiarze, wyzsza (rys. 4.7b).

Pomimo tych ograniczen, technika wykorzystujaca proste bryly geometryczne
jest uzyteczna szczegdlnie w przypadku konstruowania modeli stuzacych do
symulacji, stanowiacych uzupelnienie badan doswiadczalnych. Uproszczona geo-
metria pozwala na badanie gtéwnych czynnikow wpltywajacych na wlasciwosci
rozpatrywanego materiatu, co w polaczeniu z analiza danych dosdwiadczalnych
ulatwia weryfikacje hipotez badawczych [319]. Technika ta jest réwniez przy-
datna do rekonstrukcji budowy wewnetrznej materialéw, dla ktérych pomiary
parametréw mikrostrukturalnych sg obarczone duzym bledem. Taka niepewnosé
pomiarowa moze wynikaé¢ z niewielkiego kontrastu fazowego utrudniajacego
segmentacje (np. z powodu obecnosci fazy amorficznej w obszarach miedzyziar-
nowych), czy z duzego zréznicowania rozmiaru krystalitéw poszczegélnych faz,
przekraczajacego rozdzielczo$é stosowanej metody badawczej [181]. Przyjecie,
w takim przypadku, daleko idacych przyblizen geometrycznych, co do ksztattu
elementéw mikrostruktury, nie wplywa istotnie na i tak niewielka precyzje
opisu budowy wewnetrznej, a pozwala na przeprowadzenie szeregu symulacji
mogacych ulatwi¢ zrozumienie gtéwnych zaleznosci wystepujacych miedzy mi-
krostruktura a wlasciwoéciami analizowanego tworzywa. Mozliwo$¢ odtworzenia
syntetycznej mikrostruktury na podstawie niewielkiej liczby parametrow, jest
zatem gléwna zalety tej techniki. W praktyce, do budowy tréjwymiarowego
modelu geometrycznego wystarczaja podstawowe informacje iloSciowe o udziale
objetosciowym faz oraz wyniki jakoSciowe, pozwalajace na dobranie bryt, ktore
najlepiej przybliza¢ beda ksztalt wtracen obecnych w badanym materiale.

4.3.3. Rekonstrukcja mikrostruktury

Szczegbdtowy model geometryczny, wymagany w symulacjach, ktorych celem
jest uzyskanie ilosciowego opisu zachowania materialu, musi uwzgledniaé¢ rzeczy-
wisty ksztalt niejednorodnosci, ich rozmieszczenie, orientacje oraz zmienno$é tych
cech —musi spelnia¢ zalozenia RVE. Aby uzyskaé taki model, niezbedna jest zna-
jomos¢ szeregu parametrow mikrostruktury, ktére w przypadku rekonstrukeji bu-
dowy rzeczywistego materialu, musza zosta¢ pozyskane metodami do$wiadczal-
nymi. Najpelniejszy zestaw informacji o materiale, pod wzgledem ilosci i jakosSci
danych, mozna uzyska¢ metodami tomograficznymi i metodami opierajacymi sie
na koncepcji przekrojéw seryjnych (zob. rozdz. 2.5). Specyfika budowy wewnetrz-
nej polikrystalicznych materialéw ceramicznych (np. niewielki rozmiar krystali-
téw, duza twardosé, maly kontrast fazowy) sprawia, ze wykorzystanie tych metod
w badaniach materiatowych prowadzonych dla tej grupy tworzyw, jest nadal ogra-



Mikrostruktura jako podstawa modelowania. . . 231

niczone. Wynika to gléwnie z niewielkiej dostepnosci aparatury pozwalajacej na
osiggniecie wymaganej precyzji obrazowania, czasochtonnosci pomiaréw i w efek-
cie duzych kosztow jednostkowych ponoszonych podczas badan. Alternatyws mo-
ga by¢ wiec pomiary przeprowadzone klasycznymi technikami stereologicznymi.
Przyktadem prac wlasnych, w ktoérych do tréjwymiarowej rekonstrukcji
mikrostruktury wykorzystane zostaly dane uzyskane na podstawie analizy
zgtadow metalograficznych, sa badania dotyczace polikrystalicznego tlenku
glinu, tlenku cyrkonu i ich kompozytéw ziarnistych [565, 566, 797]. W toku tych
prac, przeprowadzona zostala analiza obrazu (ktérej kroki byly juz omawiane
wczesniej, zob. rozdz. 2.3 i rys. 2.6), a uzyskane obrazy binarne postuzyty do
analizy mikrostruktury. W ten sposéb, wyznaczone zostaly rozmiary czastek
zarejestrowanych na obrazach (powierzchnie, obwody, Srednice Fereta, $rednice
réwnowazne 2D) i wspélczynniki ksztaltu oraz wydluzenia, a dla kompozytéw,
dodatkowo udzial objetosciowy faz (zob. rozdz. 2.2). Z uwagi na niewielkie
odstepstwo ksztaltu obserwowanych czastek od kolistosci —na co wskazywaly
wartosci wspotczynnikéw ksztattu, wydtuzenia i réznice miedzy Srednicami Fe-
reta—przyjeto, ze pokrdj krystalitow budujacych te materialy jest izometryczny.
Zalozenie to pozwolilo na wykorzystanie metody Scheila—Schwartza—Saltykowa
(SSS, zob. rozdz. 2.2.5) do transformacji rozkladéw Srednic réwnowaznych cza-
stek (2D) do rozkltadéw $rednic réwnowaznych dla krystalitéw (3D). Przejscie
to jest kluczowe podczas prac nad trojwymiarows rekonstrukcja mikrostruktury
i pozwala na statystyczne odwzorowanie w modelu, zréznicowania rozmiaru
krystalitéw wystepujacego w rzeczywistym materiale (rys. 4.8a).
Trojwymiarowe rekonstrukcje mikrostruktury polikrysztaléw i kompozytdw
ziarnistych z uktadu Al,O3—-TZP, zostaly w tych pracach uzyskane metoda
teselacji Laguerre’a (zob. p. 2.6.4). Do optymalizacji geometrii wykorzystane
zostaly rozklady Srednic réwnowaznych 3D i wspotczynnika kolistosci. Pozwolito
to na uzyskanie modeli geometrycznych, w ktérych rozmiar i ksztalt komérek
teselacyjnych byl statystycznie réwnowazny rozmiarom i ksztaltom krystalitow
w rzeczywistych polikrysztalach (rys. 4.8). Takie podejscie rekonstrukcyjne,
umozliwito wiec opis budowy rzeczywistych materiatéw, ale moze byé¢ réwniez
zastosowane w przypadku badan projektowych, gdy opracowywane jest nowe
tworzywo czy optymalizowana jest mikrostruktura materialu i niedostepne sg
jeszcze, niezbedne do budowy modelu geometrycznego, dane doswiadczalne.

4.3.4. Reprezentatywnosé rekonstrukcji

W przypadku symulacji majacych na celu analizg lokalnych zjawisk decyduja-
cych o makroskopowym zachowaniu materiatu, szczegdlnie dla prostych modeli
2D, reprezentatywno$¢ modelu geometrycznego ma drugorzedne znaczenie.
Rozmiar przestrzeni i wynikajaca z niego mozliwo$¢ uwzglednienia pelnej repre-
zentacji wszystkich elementéw mikrostruktury, nie jest parametrem krytycznym
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Rysunek 4.8. Tréjwymiarowa rekonstrukcja mikrostruktury oparta na danych uzyska-
nych klasycznymi metodami stereologicznymi: (a) histogram $rednic réwnowaznych
krystalitéw (3D) — parametry uzyskane na podstawie analizy mikrostruktury (Material)
oraz dla poréwnania dane pochodzace z rekonstrukcji (Model); (b) histogram wspél-
czynnika kolistosci, podobnie jak w przypadku srednic réwnowaznych, dane pozyskane
z analizy mikrostruktury i rekonstrukeji; (¢) rekonstrukcja mikrostruktury polikry-
stalicznego Al,O3 przeprowadzona przy pomocy teselacji Laguerre’a, przedstawiony
model zaw. 13 220 ziaren rozmieszczonych w szescianie o podstawie 37 pm; (d) rekon-
strukcja mikrostruktury kompozytu Al,O5-TZP zawierajacego 5 % obj. fazy wtraconej
(ciemniejsze komorki), na obrazie model zaw. 3481 ziaren, wymiar charakterystyczny
to 5um (na podst. Grabowski [565, 566, 797])

dla uzyskiwanych wynikéw i oczekiwanej odpowiedzi modelu numerycznego
na postawione pytania badawcze. Zazwyczaj rozmiar modelu i pozycja okna
mikrostrukturalnego, dobierane sg arbitralnie, tak aby rozpatrywany obszar
zawieral interesujace, czesto wrecz nietypowe, konfiguracje ziaren i elementy
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mikrostruktury. Przykladowo, tego typu podejicie jest stosowane przy kon-
struowaniu modeli obliczeniowych majacych stuzyé do analizy mechanizméw
umocnienia, gdy uproszczenia modelu geometrycznego i istotnie ograniczona
reprezentacja niejednorodnosci, pomaga w wyekstrahowaniu podstawowych
czynnikéw odpowiedzialnych za rozpatrywane zjawisko [171, , , ,

, |. Réwniez w modelach 2D, ktérych geometria zostala odwzorowana
bezposrednio na podstawie obrazéw mikrostruktury, czynnik zwigzany z subiek-
tywnym doborem obserwowanego, a pdzniej zapisanego w postaci cyfrowego
obrazu, obszaru prébki, moze nie pozwala¢ na spelnienie warunku losowego
doboru préby i tym samym utrudniaé¢ uzyskanie reprezentatywnosci [28, ,

, 380, 479, 480].

Jednak w symulacjach prowadzonych na tréjwymiarowych modelach obli-
czeniowych, ktérych celem jest zapewnienie ilosciowego opisu analizowanych
zjawisk, reprezentatywnos¢ ma pierwszorzedne znaczenie. Poniewaz rozmiar re-
prezentatywnego —albo czesciej —statystycznie reprezentatywnego elementu ob-
jetosciowego, jest uzalezniony nie tylko od cech mikrostrukturalnych, ale réwniez
od wlaéciwosci materiatu i rodzaju rozpatrywanego zjawiska (zob. rozdz. 3.4),
to rozmiar ten okreslany jest zazwyczaj a posteriori, na podstawie analizy
uzyskiwanych wynikéw symulacji.

W badaniach wtasnych, zagadnienie to byto szczegdtowo analizowane w pracy
dotyczacej modelowania rozszerzalnosci cieplnej polikrysztatéw Al,O5, TZP
oraz kompozytéw ziarnistych z uktadu Al,O5—TZP [797]. Opracowana tech-
nika szacowania rozmiaru SVE, ktorej podstawy teoretyczne zostaly opisane
juz w punkcie 3.4.2, byla rowniez wykorzystana w badaniach nad wptywem
resztkowych naprezen cieplnych na witasciwosci polikrystalicznego SisN, i jego
kompozytéw: SisN,-TiN oraz SizN,-SiC [181]. Zastosowana w tych pracach
technika, jest niezalezna od metod rekonstrukcyjnych wykorzystywanych do
uzyskania modelu geometrycznego. Na jej podstawie mozna wyznaczy¢ rozmiar
SVE zaréwno dla modeli dwu- jak i trojwymiarowych. Wymaga ona stosunkowo
niewielkiego naktadu pracy, niezbednego do uzyskania informacji o liczebno$ci
zespotu realizacji, zapewniajacej osiagniecie wynikéw symulacji mieszczacych
sie w zakresie zaktadanego, dopuszczalnego btedu obliczeniowego.

W przeprowadzonych badaniach polikrysztatow AlyOs5, TZP i ich kompo-
zytéw [797], w celu ustalenia docelowej liczebnosci SVE (ngvg), oparto sie
na wynikach uzyskanych z pieciu pilotazowych realizacji. Aby jednak zebraé
wystarczajaco duza liczbe danych poréwnawczych, w pracy tej analizowane byty
jednoczeénie wyniki dla rekonstrukcji o objetoéci od 11m?3 do 8000 pm?, zawie-
rajacych, w zaleznosci od materiatu i charakterystycznego dla niego sredniego
rozmiaru krystalitéw, od kilkunastu do prawie 4 tysiecy ziaren. Zestawienie
objetosci Vsyg i odpowiadajacych im liczebnoSci ziaren ngy, dla rozpatrywanych
materialéw, zawarte zostalo w tabeli 4.1.
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Tabela 4.1. Zestawienie objetoéci rekonstruowanych mikrostruktur Vgvg, zawarte w nich
liczby ziaren ng, wartosci bledéw wzglednych wyznaczenia warto$ci pozornych 6517,
oraz liczebnosci zespotéw realizacji ngyg, ustalone dla badanego polikrystalicznego

Al,03 oraz TZP i ich kompozytéw ziarnistych (na podst. Grabowski [797])

Material? ‘ Veve, pm? ng e NSVE
ALO, 27 13 0,031 75
125 61 0,012 11
1000 490 0,007 5
8000 3917 0,003 1
AZ15 1 27 0,033 83
8 222 0,010 8
27 752 0,009 6
125 3481 0,004 2
AZ35 1 17 0,044 152
8 137 0,011 10
27 462 0,007 4
125 2142 0,003 1
A7 1 20 0,030 69
8 159 0,013 14
27 537 0,009 6
125 2490 0,005 2
7ZA35 1 19 0,035 96
8 152 0,013 14
27 515 0,007 5
125 2383 0,004 2
ZA15 1 15 0,041 129
8 121 0,012 11
27 408 0,009 6
125 1889 0,004 2
TZP 8 46 0,028 60
27 155 0,015 19
125 908 0,004 2
343 1971 0,005 2

a Skroty AZ i ZA oznaczaja odpowiednio kompozyty Al,Os-TZP i TZP-Al,05,
a liczby po skrétach, udzial objetosciowy wtracen, przyktadowo: ZA35 to
kompozyt o osnowie TZP zawierajacy 35 % obj. fazy Al,O4

Zebrany w trakcie badan, duzy zestaw danych, pozwolil na systematyczna
analize bledéw wyznaczenia wladciwosci pozornej (w pracy [797] oparto sie na
rozszerzalnosci cieplnej) dla kolejnych rozmiaréw rekonstruowanych mikrostruk-
tur i poszczegélnych materiatéow (tab. 4.1). Zgodnie z przypuszczeniami, naj-
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wigkszy rozrzut wartosci wlasciwosci pozornej i tym samym btad wzgledny 5:{?5,
wystepowatl dla rekonstrukeji o najmniejszych rozmiarach Vgyg i liczebnosci zia-
ren ng. W przypadku takich rekonstrukeji, uzyskanie wynikéw odpowiadajgcych
wlasciwosci efektywnej przy zakladanym poziomie ufnosei (95 %), wymagalo
przeprowadzenia symulacji dla najbardziej licznych zespoléw realizacji (dla
kompozytu AZ35 przy objetoéci 1pm3, ktéra zawierala zaledwie 17 ziaren,
wymagane byly az 152 realizacje). Jednak dla rekonstrukeji zawierajacych po
kilkaset ziaren, rozrzut uzyskiwanych wartosci pozornych istotnie malal, co obni-
zalo wymagania odnosnie liczebnoéci zespotu realizacji. Dla takich rekonstrukeji
statystycznie reprezentatywny zespot sktadal sie z kilkunastu realizacji.

Z przeprowadzonej w pracy [797] analizy wynika, ze w badaniach dotyczacych
wlasciwosci termomechanicznych rozpatrywanych materialéw polikrystalicznych,
uzyskanie statystycznie reprezentatywnej objetosci jest mozliwe przy stosun-
kowo niewielkich rozmiarach modeli geometrycznych i liczebnosci zespotéw
realizacji. Spostrzezenie to moze by¢ uzyteczne nie tylko w kontekscie symulacji
numerycznych, ale réwniez pracach doswiadczalnych, w ktérych istotne jest
ograniczenie rozmiaru analizowanej przestrzeni i liczebnosci badanych prébek.

Warto rowniez zwréci¢é uwage na specyfike rekonstrukeji dla materiatow
kompozytowych. Niewielka liczba krystalitéw zawarta w realizacjach o najmniej-
szych objetodciach, moze nie zapewni¢ wystarczajacego zréznicowania rozmiaru,
ksztaltu i orientacji wtracen. Efekt ten jest szczegdlnie widoczny w przypadku
kompozytéw ziarnistych o najmniejszym udziale objetosciowym fazy wtraconej
i powoduje duzy rozrzut wlasciwosci pozornych uzyskiwanych w kolejnych sy-
mulacjach. Dlatego w tego typu materiatach, celowe jest zwiekszenie catkowitej
liczebnoéci ziaren w rekonstrukcjach, tak aby liczebno$é¢ wtracen przekraczata
przynajmniej warto$é¢ kilkunastu ziaren. Takie podejécie pozwala na istotne
zmniejszenie liczby realizacji, wymaganej do uzyskania zakladanego poziomu
bledu wyznaczenia wlasciwosci efektywnej.

Whnioski te zostaly potwierdzone rowniez we wspomnianej juz pracy doty-
czacej SisNy i kompozytéw: SisN-TiN oraz SizsN,-SiC [181]. Przedstawiona
technika szacowania rozmiaru SVE, pozwolita na przygotowanie zestawu reali-
zacji, ktére umozliwity na efektywne przeprowadzenie symulacji resztkowych
naprezen cieplnych w badanych materiatlach azotkowych.

4.3.5. Periodyczne warunki brzegowe

Sposéb w jaki ograniczone zostana stopnie swobody modelu (wprowadzone
beda wiezy, podparcia) oraz przenoszone beda na model zakladane obciaze-
nia, decyduje o mozliwosci poprawnego i efektywnego rozwigzania problemu
obliczeniowego przy pomocy MES oraz metod pokrewnych. Jak juz wspomnia-
no wczesniej, dobér warunkéw brzegowych, a w szczegdlnosci implementacja
odpowiadajacych im rownan w kodzie obliczeniowym, zalezy od rodzaju analizo-
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wanego zagadnienia i wykorzystywanego w symulacjach solwera. W przypadku
symulacji mikromechanicznych, opierajacych sie na modelach geometrycznych
odwzorowujacych budowe mikrostrukturalna materiatu, czesto stosowane sa
periodyczne warunki brzegowe (PBC). Zapewniaja one stosunkowo szybkie
osiagniecie zbieznosci (ukoriczenie obliczen) i pozwalaja na ograniczenie niepo-
zadanego wplywu zaburzen (relaksacji badz spigtrzenia wartoéci rozwiazania),
mogacych pojawié sie w obszarach zewnetrznych, na wartosci rozwigzania uzy-
skiwane we wnetrzu modelu (zob. p. 3.4.1). Pomimo dobrze zdefiniowanych
teoretycznych podstaw PBC, ich implementacja nie jest trywialna i istotnie
wplywa na sposéb dyskretyzacji modelu. Jednym z warunkéw, ktére powinny zo-
sta¢ spetnione, aby mozna byto bezposrednio wykorzystaé¢ PBC, jest periodyczna
mikrostruktura, a wlasciwie jej odwzorowanie w postaci modelu geometrycznego.
Nie jest to warunek konieczny“?, ale istotnie upraszcza implementacje PBC
i pozwala na unikniecie bledow wynikajacych z nieperiodycznej siatki elementow
na brzegach modelu.

W przypadku rekonstrukcji mikrostruktury dokonywanej metodami do$wiad-
czalnymi (tomograficznymi lub na podstawie przekrojéw seryjnych), uzyskiwane
modele geometryczne, ktore sg doktadnym odwzorowaniem budowy wewnetrznej
polikrysztatéw, nie sg periodyczne. Stosuje sie wtedy techniki pozwalajace na
wprowadzenie quasi-periodycznych warunkéw brzegowych albo przyjmowane
sa inne rodzaje warunkéw brzegowych (KUBC, SUBC, zob. p. 3.4.2). Dla
modeli geometrycznych otrzymywanych metodami symulacyjnymi lub geome-
trycznymi, periodycznos$é mozna wymusi¢ juz na etapie generowania wirtualnej
mikrostruktury. Uzyskiwane w ten sposéb periodyczne modele geometryczne
polikrysztaléw, moga przyjmowaé precyzyjnie okreslony, zewnetrzny ksztalt
rekonstruowanej przestrzeni (zwykle jest to szeScian lub prostopadloscian),
albo moga dopuszcza¢ nieregularno$¢ powierzchni, wynikajaca z obecnosci na
niej ,nieprzycietych” do zaktadanych wymiaréw modelu geometrycznego ziaren
(zob. rys. 4.8). Obydwa sposoby reprezentacji rekonstruowanej mikrostruktury sa
rownowazne, jednak regularny, ptaski ksztalt powierzchni ograniczajacych model,
upraszcza nieco dalsze kroki niezbedne do przygotowania modelu obliczeniowego
(dyskretyzacje i narzucenie wiezéw). Z drugiej strony, przycinanie ziaren, moze
prowadzi¢ do pojawienia sie na powierzchni modelu, matych ostrokrawedzistych
elementéw, pozostalych po odcieciu reszty ziarna, co moze generowaé bledy
podczas dyskretyzacji [797].

Przykladem prac wtasnych, w ktérych wykorzystane zostaty PBC, moga by¢

badania nad kompozytami ziarnistymi SiC-TiC [349], jednofazowymi polikrysz-
talami i kompozytami z ukladu Al,O3—TZP [25, ] oraz polikrystalicznym
SizNy i jego kompozytami ziarnistymi [181]. Zar6éwno w pracy [319] jak i [181]

52 Zostaly réwniez opracowane techniki pozwalajace na wykorzystanie PBC w przypadku
nieperiodycznych modeli geometrycznych zob. np. [25, , , , , , ].
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Rysunek 4.9. Powiazanie odpowiadajacych sobie wezléw umiejscowionych na przeciw-

leglych powierzchniach zewnetrznych modelu i f~ z weztami sprzegajacymi DN,

wykorzystywane przy implementacji rownan PBC. Rysunek zawiera schemat sprzezenia
dla jednego z trzech kierunkéw w modelu —kierunku y (na podst. Grabowski [797])

zastosowane zostaly modele mikrostruktury uzyskane technika geometryczna
(losowe rozmieszczenie prostych bryl geometrycznych, zob. rys. 4.7), w ktoérych
powierzchnie zewnetrzne modelu byly ptaskie. W kontekscie implementacji PBC,
ciekawsze moga by¢ wiec prace przeprowadzone dla polikrysztalow i kompozy-
téw tlenkowych [25, 797], w ktérych rekonstrukcja mikrostruktury zrealizowana
zostala metoda teselacji Laguerre’a i uzyskane modele geometryczne posiadaty
nieregularne powierzchnie zewnetrzne. W pracach tych, periodyczne warunki
brzegowe zostaly ustanowione poprzez powiazanie przemieszczen dla odpowia-
dajacych sobie punktéw weztowych, lezacych na przeciwlegtych, periodycznych
$cianach modelu. Powiazanie to mozna przedstawié¢ ogélnym réwnaniem |

) ]:

Y

+ - + -
u{ —u{ zsij(xf —ac; ), (4.1)

w ktérym indeksy i oraz j oznaczaja trzy kierunki w gléwnym uktadzie od-
niesienia (7,7 = 1,2, 3), a réznica przemieszczen u{ T u{ *, odpowiadajacych
sobie punktéw weztowych lezacych na przeciwleglych $cianach modelu fTi f~,
zwigzana jest tensorem makroskopowego odksztalcenia €;; z réznica miedzy
pozycjami tych weztéw 33; T a:; . Implementacja tego réwnania w kodzie obli-
czeniowym zostala zrealizowana z wykorzystaniem wezl{dw sprzegajgcych (DN,
ang. Dummy Nodes). Wezly takie moga posredniczyé zaréwno w przekazywaniu
obciazen jak i rejestrowa¢ wywolana nimi odpowiedz modelu (rys. 4.9).

W skryptach obliczeniowych zostaly zastosowane trzy wezty sprzegajace DN,
odpowiadajace za polaczenie weztéw lezacych na periodycznych powierzchniach

zewnetrznych, niezaleznie dla trzech kierunkéw gléwnych w modelu (DN,
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DNy, DN,). Sprzezenie miedzy odpowiednimi weztami zostalo wymuszone przy
pomocy rownan wiezi:

UX/" — UX] = UXPNe,

+ —
Uyl vyl = uydNy, (4.2)
vzt — vzl = uzPN-,

w ktérych przykltadowo: UXTJ? i UX]+ oznaczaja przemieszczenia rejestrowane
w modelu obliczeniowym w kierunku « dla kolejnych n par periodycznych weztow,
lezacych na powierzchniach ograniczajacych model w kierunku z, a UXPNe
oznacza przemieszczenie odpowiedniego wezla sprzegajacego, kontrolujacego
odksztalcenia modelu w tym kierunku.

W przypadku symulacji, w ktérych wykorzystywane sa obciazenia mecha-
niczne (np. dotyczacych analizy wlasciwosci sprezystych), wezly sprzegajace
mogg shuzy¢ zaréwno do wymuszenia, jaki do rejestracji odksztatcenia modelu.
W opisywanych pracach wlasnych [25, |, analizowane byly jednak zmiany
wywolane obcigzeniami cieplnymi i wezly te stuzyly do ograniczenia liczby
stopni swobody modelu (jako podparcia) i do rejestracji srednich przemiesz-
czen zewnetrznych $cian modelu, niezaleznie dla trzech gltéwnych kierunkéw
w przyjetym ukladzie odniesienia.

Przedstawione rozwiazanie, pozwalajace na zastosowanie PBC w symulacjach
mikromechanicznych, wymaga periodycznej siatki elementéw dla przeciwleglych
powierzchni, lezacych na zewnetrznych Scianach modelu. Siatka taka musi
zosta¢ wygenerowana na etapie dyskretyzacji modelu. Odpowiadajace sobie
pary weztéw — periodyczne wezly siatki elementéw, ktére zostana sprzezone réw-
naniami wiezi (4.2), charakteryzuja sie identycznymi warto$ciami wspéirzednych
potozenia w kierunku prostopadlym do kierunku periodycznosci. Natomiast
wartosci wspélrzednej okreslajacej potozenie weztéw w kierunku réwnoleglym,
réznia sie o stala wartosé (o wymiar modelu). Z uwagi na potencjalnie bardzo
duza liczbe weztéw, ktére moga stanowié periodyczne pary, do ich wyszuka-
nia oraz implementacji odpowiednich réwnan wiezi, stosuje sie skrypty, ktére
automatyzuja ten etap pracy.

4.3.6. Przyklady wykorzystania modeli 3D

Trojwymiarowe modele geometryczne, opisujace rzeczywista badz syntetycz-
na mikrostrukture materiatéw polikrystalicznych, moga by¢ wykorzystywane
zaréwno bezposrednio, w analizach mikrostrukturalnych, jak i stuzy¢ do budowy
modeli pozwalajacych na symulacje mikromechaniczne, majace na celu wyzna-
czenie makroskopowych wlasciwoéci tworzyw albo lokalizacje istotnych efektow
wplywajacych na te wladciwosci. Przyktadem prac wlasnych, w ktérych uzyte
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zostaly modele 3D, moga by¢ wymienione juz badania, dotyczace kompozy-
téw SiC-TiC [349], polikrystalicznego a-AlyO5 [565, 566], polikrysztatéw Al,Og
i 3Y-TZP oraz ich kompozytéw ziarnistych [797, |, czy polikrystalicznego
SisN, spiekanego z dodatkiem Al,O3 i Y9Os, oraz jego kompozytow ziarnistych:
SigN,-TiN i SigN,-SiC [181, , ].

Modele mikrostruktury, ktére w wymienionych pracach zostalty uzyskane me-
toda geometryczna (przez losowe rozmieszczenie prostych bryl geometrycznych)
i stosowane byly do opisu budowy kompozytéw ziarnistych, opieralty sie jedynie
na zalozeniach pozwalajacych na odwzorowanie przyblizonego ksztaltu wtracen
i udziatu objetosciowego faz. Nalezy je wiec zaliczy¢ raczej do modeli opisujacych
syntetyczne mikrostruktury. Natomiast modele uzyskane na podstawie teselacji
Laguerre’a, oparte byly na szerszym zestawie danych mikrostrukturalnych
i tym samym mozna je traktowaé jako modele rekonstrukcyjne. Takie podejscie
wykorzystane bylo w pracach dotyczacych a-AlyO5 [565, 566], w ktérych przepro-
wadzona zostala analiza poréwnawcza danych mikrostrukturalnych uzyskanych
dla zrekonstruowanych mikrostruktur z danymi do$wiadczalnymi. Oprécz rozkla-
dow: rozmiaru krystalitow i wspotczynnika ksztaltu, porownane zostaly réwniez
wartoéci katéw dwusciennych (rys. 4.10). Wyniki przeprowadzonej w tych pra-
cach analizy statystycznej, potwierdzity dobra zgodno$¢ danych pochodzacych
z pomiaréw przeprowadzonych dla wirtualnej mikrostruktury, uzyskanej po-
przez teselacje Laguerre’a, z danymi doswiadczalnymi. Dodatkowo, opracowana
w trakcie prac $ciezka rekonstrukcyjna (opisana juz w p. 4.3.4), pozwolila na
budowe modeli polikrysztaléw zawierajacych bardzo duza populacje krystali-
téw (kilkadziesiat tysiecy) przy akceptowalnym koszcie obliczeniowym. Wyniki
przeprowadzonych analiz, potwierdzity wiec przydatnosé takich rekonstrukeji
w badaniach mikrostrukturalnych oraz wskazywaly na mozliwos¢ wykorzystania
ich w symulacjach mikromechanicznych w roli modeli geometrycznych, ktére
dobrze opisuja budowe ceramicznych materiatéw polikrystalicznych.

Natomiast uproszczone modele geometryczne, zostaly wykorzystane w bada-
niach kompozytéw SiC-TiC [349]. Przyjecie takiego podejscia wynikalo z niewiel-
kiego kontrastu fazowego, wystepujacego pomiedzy sktadnikami analizowanych
tworzyw. Z uwagi na zachodzace podczas syntezy reakcje miedzy weglikiem
krzemu i tlenkowymi aktywatorami spiekania (10 % wag.), osnowa w uzyska-
nych materialach zawierala szereg faz ktorych identyfikacja (XRD) obarczona
byla duza niepewnodcia [319]. Obserwacje mikrostruktury prowadzone przy
pomocy SEM, wraz z analizg skladu chemicznego EDS, pozwolily ostatecznie
na jednoznaczng segmentacje jedynie dla wtracen TiC. Taki podstawowy ze-
staw informacji o budowie wewnetrznej materiatu, narzucit wiec dalszy tok
postepowania przyjetego podczas opracowania modeli obliczeniowych. Oprocz
uproszczonej geometrii (rys. 4.11), w symulacjach, wykorzystane zostaly wiec
izotropowe wlasciwosci faz sktadowych —osnowy i wtracen.
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Rysunek 4.10. Histogram katéw dwusciennych, wyznaczonych na podstawie rekon-

strukeji polikrystalicznego Al,O3, zawierajacego 13220 krystalitéw; do histogramu

dopasowany zostal rozklad normalny o parametrach: p = 115,1 i o = 10,8 (na podst.
Grabowski [565, 560])

Uzyskane wyniki symulacji resztkowych naprezen cieplnych, powstajacych
w trakcie procesu syntezy rozpatrywanych tworzyw, analizowane byly przede
wszystkim jakosciowo. Pozwolilo to na ustalenie obecnosci w osnowie napre-
zen Sciskajacych, a we wtraceniach, rozciagajacych —w pracy oparto si¢ na
warto$ciach naprezenia hydrostatycznego oy, = (0, + 0y + 0)/3. Dodatkowo,
przeprowadzone iloSciowe analizy porownawcze dla rozktadu RTS w badanych
tworzywach, wskazywaly na wzrost wartosci naprezen maksymalnych, wyste-
pujacy wraz ze wzrostem udzialu objetosciowego wtracen TiC. Obserwacje te
w polaczeniu z wynikami badan doswiadczalnych, pozwolity na potwierdzenie
hipotezy dotyczacej istotnej roli RTS w umocnieniu wystepujacym w roz-
patrywanych kompozytach. Wyznaczony dla badanych prébek kompozytéw
wzrost odpornosci na pekanie, ktéry potaczony byl z jednoczesnym obnizaniem
ich wytrzymalosci, byt réwniez skorelowany z udzialem objetosciowym fazy
wtraconej (TiC), a duze wartosci RTS wyznaczone w symulacjach, wskazywaly
na mozliwos¢ inicjacji mikrospekan w granicach miedzyziarnowych. Potaczenie
badan doswiadczalnych z symulacjami mikromechanicznymi, pozwolito zatem na
powiazanie obserwowanych zaleznosci miedzy sktadem iloSciowym kompozytdw,
a ich podstawowymi wlasciwosciami mechanicznymi.

Pomiar oraz ilosciowa analiza rozkladu resztkowych naprezen cieplnych
byly jednym z gléwnych tematow badawczych, ktére zostaty podjete w pracy

dotyczacej tworzyw na bazie polikrystalicznego SisNy [181, ]. Wykorzystano
w nich zaréwno pomiary RTS wykonane metoda dyfrakcji promieniowania
rentgenowskiego w geometrii stalego kata padania (SKP) [364], jak i symulacje

mikromechaniczne, oparte na modelach syntetycznej mikrostruktury, statystycz-
nie réwnowaznej mikrostrukturze rozpatrywanych tworzyw (przyktadowy model
geometryczny zostal opisany juz wczesniej, zob. rys. 4.7b). Specyfika zastosowa-
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(a) (b) (c)
Rysunek 4.11. Modele mikrostruktury kompozytéow SiC-TiC, zawierajace rézny udziat
fazy wtraconej: (a) 5% obj., (b) 10% obj. i (c¢) 20 % obj. TiC
(na podst. Kornaus, Grabowski i in. [349])

nych metod, pozwalala na uzyskanie komplementarnych danych i poréwnanie
stanu naprezenia wewnatrz materialu (MES), ze stanem wystepujacym w jego
warstwie powierzchniowej (SKP). Jednak przede wszystkim, wyniki przepro-
wadzonych badan umozliwity wykazanie istotne réznic pomiedzy wartosciami
naprezen resztkowych obecnych w polikrystalicznym SizN, spiekanym z dodat-
kiem 6 % wag. Aly,O3 i 4% wag. Y503, a jego kompozytami SizN,-TiN oraz
SisN,-SiC zawierajacymi 20 % obj. wtracen. Réznice te, wynikajace z niedopa-
sowania termomechanicznego faz sktadowych, byly przewidywane na podstawie
rozwazan teoretycznych. Z uwagi na ztozona budowe wewnetrzna tego typu
tworzyw — wielofazowych materialéw polikrystalicznych — powszechnie stosowane
rownania analityczne, nie umozliwialy jednak okreslenia wartosci RTS.

Wyniki przeprowadzonych w pracy [181, | symulacji MES, pozwoli-
ty stwierdzi¢, ze sposréd badanych materialéw, najnizsze wartosci napreze-
nia obecne sg dla bazowego azotku krzemu w silnie wydluzonych ziarnach
SisN, (~ —30MPa). Natomiast w amorficznej fazie tlenkowej, ulokowanej
w przestrzeni miedzyziarnowej tego materialu, wartosci naprezenia sg z ko-
lei najwigksze (~270 MPa). Taki stan naprezenia, wraz z silnie wydtuzonym
ksztaltem krystalitéw, sprzyjal uruchamianiu mechanizméw podnoszacych od-
porno$¢ na kruche pekanie. Wyznaczona w pracy dla tego tworzywa wartosé
Ki. = 8,5+ 0,9MPa - m'/2.

Stan ten zmienial si¢ jednak w materiatach kompozytowych. Dla kompo-
zytu SizN4-SiC, obecnosé dodatkowej fazy, ktorej rozszerzalnosé cieplna byta
posrednia (wartosci wspélezynnikéw o pomiedzy wartosciami dla SisNy i fazy
tlenkowej), sprawila, ze zmniejszyly sie wartosci naprezenia wyznaczone dla
fazy amorficznej. Niedopasowanie termomechaniczne miedzy krystalitami SiC
a SigNy, spowodowato jednak zwiekszenie bezwzglednych wartosci naprezen
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w tych fazach. Obliczone dla SiC naprezenie $rednie, osiagato warto$¢ ~270 MPa,
a dla SisNy, wzrastalo do ~ — 70 MPa. Zmiana ta powodowala wyrazne obni-
zenie odpornoéci na pekanie wyznaczonej doé$wiadczalnie dla tego materiatu
(Kie = 4,6 + 0,6 MPa - m'/?).

Z kolei kompozyt SizN,-TiN posiadal wtracenia, ktérych rozszerzalnosé
cieplna byta wigksza, zaréwno od dominujacej fazy SizNy, jak i od fazy tlenkowe;j.
Podobnie jak w kompozycie zawierajacym ziarna SiC, powodowalo to obnizenie
warto$ci naprezenia w fazie amorficznej (~71 MPa) i wyrazne zwiekszenie
wartosci bezwzglednej naprezenia w ziarnach SigN, (~ — 440 MPa). Dodatkowo,
Srednie warto$ci naprezenia wyznaczone dla ziaren fazy wtraconej TiN, osiggaty
bardzo duza wartosé¢ (~1660 MPa). Taki stan naprezenia sprzyjal wzrostowi
odpornosci na pekanie (Kj. = 8,9 + 0,3 MPa - m?/ 2), prawdopodobnie poprzez
inicjacje mikrospekan w granicach miedzy silnie naprezonymi ziarnami TiN.

Szczegotowa analiza wplywu naprezen cieplnych na wlasciwosci mechaniczne
tworzyw polikrystalicznych, nie mogla opieraé sie jednak, wylacznie na warto-
Sciach $rednich naprezenia. Przedstawione tutaj wnioski zostaty sformutowane
w oparciu o pelny zestaw wynikéw symulacji. Wykorzystane zostaly w tym
celu histogramy RTS oraz wizualizacje wynikéw, pozwalajace na szczegdtowa
analize rozkladu naprezenia (przyklad na rys. 4.12). Warto tutaj zauwazy¢, ze
za makroskopowe wtadciwosci mechaniczne tworzyw polikrystalicznych, moga
by¢ odpowiedzialne zjawiska, ktorych inicjacja zachodzi pod wplywam naprezen
ekstremalnych. Dlatego jakosciowa i iloSciowa analiza uzyskiwanych wynikéw
symulacji musi uwzgledniaé¢ réwniez rozrzut uzyskiwanych wartosci w czym
pomocne moga by¢ histogramy i mapy rozkladu analizowanych parametréow.

Uzyskane podczas pracy nad tworzywami na bazie azotku krzemu, wyniki
pomiaréow doéwiadczalnych, przeprowadzonych metodg dyfrakcji promienio-
wania rentgenowskiego (SKP), byly jakosciowo zgodne z wynikami symulacji
MES. Specyfika wykorzystanej metody pomiarowej, ktéra wynika z ograniczonej
glebokosci penetracji materialu przez promieniowanie (zob. p. 1.4.2), powoduje,
ze uzyskiwane wyniki odnosza sie¢ jedynie do warstwy przypowierzchniowej
(w przypadku rozpatrywanych w pracy materialéw i zastosowanego zrédla
promieniowania, do gtebokosci 35-45 pm). Przy analizie wynikéw uzyskanych
w tego typu pomiarach, nalezy mie¢ wiec na uwadze fakt, ze wyznaczone
warto$ci RTS odpowiadaja stanowi czeéciowo zrelaksowanemu na skutek moz-
liwosci swobodnego odksztalcenia probki w kierunku prostopadlym do jej
powierzchni. W potaczeniu z wynikami symulacji, daje to mozliwos¢ analizy
zmian zachodzacych w materiale w trakcie pekania. Niestety, na wartosci RTS
uzyskiwane metodami powierzchniowymi, maja réwniez wplyw efekty wywotane
przygotowaniem probek do pomiaréw (cieciem, szlifowaniem itp., zob. p. 1.4.2).
Pomimo stosowania technik minimalizujacych ten niekorzystny wpltyw obrobki
powierzchni, nie mozna oczekiwaé, ze zostanie on catkowicie wyeliminowany.
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Rysunek 4.12. Wyniki symulacji RTS dla materialéw na bazie SizNy: (a) rozklad

RTS dla SizN, (przekr6j modelu); (b) histogram wartosci naprezen giéwnych dla

SigNy; (c) rozkltad RTS dla SizN,-SiC; (d) histogram wartosci naprezen gtéwnych dla

SisN,-SiC; (e) rozktad RTS dla SisN,-TiN; (f) histogram wartosci naprezen gléwnych

dla SizN,-TiN; zakresy wartodci na kolejnych rysunkach sa rézne (na podst. Dubiel,
Grabowski i in. [181, 1130])



244 Grzegorz Grabowski

Jednak uzyskane w pracy wyniki pomiaréw do$wiadczalnych (SKP), po-
twierdzity obecnos¢ ztozonego stanu naprezenia dla kolejnych, rozpatrywanych
tworzyw azotkowych. Naprezenie normalne do powierzchni prébki wyznaczone
dla ziaren SizN,, pomimo zachodzacej czesciowej relaksacji, we wszystkich ana-
lizowanych materiatach byto naprezeniem Sciskajacym. Podobnie w przypadku
kompozytu SizN,-SiC, wyznaczone wartodci naprezenia normalnego dla wtracen
SiC byty, w zakresie btedu pomiarowego, zgodne z wartosciami uzyskanymi
w symulacjach (~250 MPa). Istotne réznice pojawily si¢ w przypadku kompo-
zytu SizN,-TiN. Warto$¢ naprezenia normalnego dla wtracen TiN wyznaczona
doswiadczalnie wynosita ~ — 171 MPa. Tak duza réznica miedzy wartoscia
wyznaczong do$wiadczalnie a wartoscia uzyskana w symulacjach, $éwiadczaca
o zmianie charakteru naprezenia ($ciskanie, SKP —rozciaganie, MES) mogta
by¢ wynikiem relaksacji naprezen wystepujacych na powierzchni tego tworzywa
zachodzgcej poprzez pekanie. Obserwacje te potwierdzity zatem przypuszcze-
nie o mozliwosci inicjacji mikropeknieé¢, ktére w kompozycie SisN,-TiN moga
odpowiadaé za wysoka odporno$¢ na kruche pekanie.

Ostatnim przykladem prac wlasnych, w ktérych wykorzystane zostaly mo-
dele 3D, sa badania przeprowadzone dla polikrysztatéow a-AlyO5, 3Y-TZP oraz
ich kompozytéw ziarnistych [797]. Gléwnym celem tych badan bylo wyzna-
czenie wartodci wspolczynnikéw rozszerzalnoéci cieplnej dla litych tworzyw na
podstawie symulacji opartych o tréjwymiarowe rekonstrukcje mikrostruktury.
Tloéciowy charakter tej pracy wymagal, aby na kazdym etapie budowy modelu
obliczeniowego, wykorzystywany byl jak najwierniejszy opis materiatu. Stad tez
wynikal dobor tworzyw, ktore zostaly wykorzystane w pracy. Tlenek glinu oraz
tlenek cyrkonu, naleza do materialéw, dla ktérych zgromadzona zostata duza
liczba wysokiej jakosci danych doswiadczalnych, dotyczacych ich wlasciwosci
podstawowych. Pozwalato to z jednej strony na wykorzystanie w modelach,
dobrze zweryfikowanych parametréw materiatowych, a z drugiej, na pozniejsze
poréwnanie uzyskanych wynikéw symulacji zaréwno z wynikami pomiaréw
wlasnych, jak rowniez z danymi zaczerpnietymi z obszernej literatury tematu.

Sama rekonstrukcja budowy wewnetrznej, wykorzystujaca parametry mikro-
strukturalne uzyskane klasycznymi metodami stereologicznymi i zrealizowana
przy pomocy teselacji Laguerre’a, zostala opisana juz wczeéniej (w p. 4.3.4).
Uzyskane ta droga modele geometryczne byly statystycznie rownowazne rzeczy-
wistej mikrostrukturze rozpatrywanych tworzyw, a narzucona periodycznosé
geometrii, pozwolita na zastosowanie podczas symulacji, periodycznych warun-
kéw brzegowych (zob. p. 4.3.5). Wykorzystane w pracy parametry materialowe
takie jak: osiowe wspotczynniki rozszerzalnosci cieplnej oraz wspdtczynniki
sztywnosci, zostaly przyjete na podstawie danych referencyjnych dla mono-
krysztaléw oraz wezesniej przeprowadzonych pomiaréw wilasnych [25]. Dzieki
temu, w modelach materialowych, uwzgledniona zostata anizotropia wlasciwosci
termomechanicznych krystalitéw. Podczas symulacji zjawiska rozszerzalno$ci
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Rysunek 4.13. Zmiany wartoéci wspotczynnika rozszerzalnosci cieplnej dla tworzyw
z uktadu oa-AlyO5—-3Y-TZP wzgledem udzialu objetosciowego fazy 3Y-TZP. Wartosci
wspoélczynnika rozszerzalnosci cieplnej wyznaczone doswiadczalnie oznaczone jako apir,,
a dopowiadajacy im obszar przedzialu ufnosci poprzez apy, CI; wartoéci uzyskane
w symulacjach oznaczone sa rozmiarem charakterystycznym dla zrekonstruowanej
mikrostruktury, kolejno poprzez: 1 um, 2 pm, 3 pm, 5 pm, 7 pm, 10 pm, 20 pm. Pionowe
przedzialy oznaczone jako Vy CI wyznaczaja zakresy przedzialu ufnosci dla udziatu
objetosciowego fazy wtraconej wyznaczone na podstawie analizy obrazu (na podst.
Grabowski i in. [797])

cieplnej, opracowana zostala procedura pozwalajaca na oszacowanie rozmiaru
SVE (zob. p. 3.4.2), co pozwolilo na zebranie wynikéw dla reprezentatywnej
préby realizacji.

Uzyskiwane wyniki symulacji (lacznie, w trakcie pracy, przeprowadzone
zostaly symulacje dla kilkuset realizacji), byly walidowane na podstawie wyni-
kéw pomiaréw dylatometrycznych. Pomiary te zostaly wykonane kilkukrotnie
dla prébek reprezentujacych wszystkie badane uklady: zaréwno jednofazowe
spieki 0-AlyO3, 3Y-TZP jak i uktady kompozytowe, zawierajace rézny udziat
objetosciowy faz o-Al,O5 1 3Y-TZP (15, 35, 50 % obj.). Uzyskana w pomiarach
dylatometrycznych niepewnos¢ wyznaczenia wspotczynnikéw rozszerzalnoéci
cieplnej zawierala si¢ w zakresie od £0,1 - 1076 /°C dla kompozytu AZ15 (Al,O4
z 15 % obj. TZP) do 40,4 - 1076 /°C dla TZP (przy 95 % poziomie ufnoéci). Wy-
niki uzyskane na podstawie symulacji oraz dane z pomiaréw dylatometrycznych,
wykorzystane do walidacji, przedstawione zostaly na rysunku 4.13.
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Dla wszystkich badanych materiatléw, uzyskane w symulacjach wartosci
wspoOtczynnikéw rozszerzalnosci cieplnej, miescity sie w zakresie bledu wyzna-
czonego dla pomiaréw doswiadczalnych. Rozbieznosé wynikéw nie przekraczala
2%. Tak duza dokladnos$¢ symulacji przeprowadzonych na skonstruowanych
w trakcie pracy modelach obliczeniowych, potwierdza ich przydatnosé¢ w ba-
daniach iloSciowych dla polikrystalicznych materialéw ceramicznych. Opisana
Sciezka, pozwalajaca na przygotowanie reprezentatywnego zespotu realizacji,
umozliwia zatem uzyskiwanie wiarygodnych wynikéw dotyczacych makrosko-
powych wlasdciwosci termomechanicznych, na podstawie niewielkiego zestawu
danych wejsciowych. Podejécie to moze byé wiec wykorzystywane zaréwno
w badaniach podstawowych jak réwniez w zakresie optymalizacji sktadu czy
projektowania nowych tworzyw ceramicznych.

4.4. Podsumowanie

Przedstawione w tym rozdziale przyktady modeli numerycznych opartych
na wirtualnych mikrostrukturach polikrysztatéw i kompozytow ziarnistych,
ilustruja jedynie niewielki zakres zagadnien, lezacych w obszarze zainteresowan
obliczeniowej inzynierii materiatowej. Wybor ten zostal jednak dokonany w opar-
ciu o prace wlasne, ktore byly prowadzone z zastosowaniem metody elementow
skonczonych i pozwolily na realizacje wielu tematéw badawczych dotyczacych
analizy wlasciwosci termomechanicznych tworzyw ceramicznych. Z tego wzgle-
du, opisane tutaj rozwiazania i techniki stosowane do przygotowania modeli
obliczeniowych, moga zostaé z powodzeniem wykorzystane zaréwno w badaniach
podstawowych, jak i w pracach inzynierskich, dotyczacych optymalizacji czy
modyfikacji wlasciwosci sprezystych i cieplnych polikrystalicznych materiatéw
ceramicznych. Niektére z zaprezentowanych rozwigzan, mogg réwniez postuzyé
do symulacji o charakterze iloSciowym.

Takie analizy numeryczne, umozliwiajace oszacowanie jakosciowe i iloSciowe
wybranych wlasciwosci tworzyw, moga zatem pozwoli¢ na ograniczenie zakresu
badan do$wiadczalnych, przyspieszy¢ je i tym samym obnizy¢ koszty wdrozenia
nowych i modyfikacji juz istniejacych materialéw. Podejscie takie moze by¢ szcze-
gblnie pomocne w przypadku tworzyw ceramicznych, dla ktérych proces przy-
gotowania substratéw (synteza proszkéw, uzyskanie wymaganego uziarnienia,
granulacja, itd.), nastepnie optymalizacja warunkéw spiekania i na koricu etap
przygotowania testowych prébek do badan weryfikujacych, sa wyjatkowo czaso-
chlonne. Dlatego dokonanie eliminacji liczby wariantéw (opracowywanych i bada-
nych sktadéw), juz na etapie wstepnym, podczas ustalania zakresu badan, moze
prowadzi¢ do znaczacej poprawy efektywnosci dalszych prac laboratoryjnych.

Szersze wykorzystanie metod numerycznych w tym zakresie, czy wrecz
wprowadzenie wspomagania komputerowego w proces projektowania, wyma-
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ga jednak dalszej poprawy jakosSci i rozszerzenia zakresu badan, ktére moga
zostaé przeprowadzone in silico. Niezbedne jest réwniez przelamanie bariery
wynikajacej z wcigz ograniczonego zaufania $rodowiska badawczego, ale réwniez
przemystowego, do wynikéw symulacji numerycznych prowadzonych w obszarze
badan, ktore tradycyjnie realizowane sg metodami do$wiadczalnymi i stanowia
fundament klasycznej inzynierii materialowej. Dlatego rozdzial ten, bedacy
podsumowaniem calosci zagadnien przedstawionych w monografii, zostal po-
Swiecony przedstawieniu technik przygotowania zaréwno prostych modeli 2D jak
i bardziej zaawansowanych modeli 3D, ktore pozwalaja na uzyskanie uzytecznych
informacji o materiale, uzupetniajacych albo rozszerzajacych te, ktére mozna
osiaggna¢ metodami doswiadczalnymi. Stad tez sposob prezentacji wynikéw prac
wlasnych, zostal dobrany tak, aby przekazaé przede wszystkim, jak najwiecej
informacji o technikach pozwalajacych na uzyskanie modeli obliczeniowych,
umozliwiajacych realizacje réznych celéw badawczych. Konkretne rezultaty
uzyskane na podstawie symulacji prowadzonych na opracowanych tymi techni-
kami modelach, ktore zostaly tutaj réwniez zawarte, maja wiec raczej charakter
ilustracyjny. Szczegbtowe opracowania danych, w odniesieniu do rozpatrywanych
w pracach wlasnych tworzyw, zawarte sa w cytowanych publikacjach. Mam
nadzieje, ze takie podejscie do prezentacji wynikéw zebranych przeze mnie
w ostatnich kilkunastu latach, bedzie bardziej uzyteczne i pozwoli zainteresowaé
obliczeniowa inzynieria materiatowa, wieksza grupe badaczy i inzynieréw.
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