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  1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     نشرية مهندسي متالورژي و مواد
 

  IN100 تاثير عمليات حرارتي بر ريزساختار سوپرآلياژ پايه نيكل ريختگي
 

)4(سيد مهدي عباسي  )      3(سيد حسين رضوي     )2(الدين ميرداماديشمس   )     1(احمد رحيمي  

  چكيده
 IN100بر ريزساختار سوپرآلياژ پايـه نيكـل ريختگـي    شامل عمليات انحلالي و پيرسازي هدف از تحقيق حاضر بررسي اثر عمليات حرارتي 

و انحلالي متفـاوت   هاي با سيكل عمليات حرارتيباشد. بدين منظور  مي اوليه و انواع كاربيدها ˎߛفاز اندازه، كسر حجمي و مورفولوژي  شامل
هـا توسـط ميكروسـكوپ الكترونـي روبشـي و      هاي شمش ريختگي اين سوپرآلياژ انجام گرفت و ريزساختار نمونهنمونه رويپيرسازي ثابت 

 4 را قبل از انحلال جزئي در يگرادسانت درجه 1210و  ساعت 2اي كه سيكل عمليات انحلالي كامل در نوري بررسي شد. نتايج نشان داد نمونه
از نظر مورفولوژي، كسر  مناسبيريزساختار طي كرده است، درجه سانتيگراد  900و  ساعت 10و پيرسازي در درجه سانتيگراد  1080و  ساعت

و همچنين درصد حجمي اين به حالت مناسب مكعبي رسيده اوليه  /باشد. در اين نمونه مورفولوژي فاز رسوبيرا دارا مي ˎߛحجمي و اندازه
اي در طي اين سيكل به صورت منقطع ها  افزايش قابل توجهي دارد. كاربيدهاي مرزدانهدرصد است كه در مقايسه با ديگر نمونه 45فاز حدود 

بين دماهاي مختلفي كه در ايـن تحقيـق    درنتايج نشان داد  ،همچنينآورند. مورفولوژي مناسب كروي را بدست مي MC تشكيل و كاربيدهاي
درجه سانتيگراد ريزسـاختار مناسـب از نظـر انـدازه و      1210ساعت مورد بررسي قرار گرفت، دماي  2براي انحلال فاز رسوبي در زمان ثابت 

  ارد.اوليه را به همراه د ˎߛزمورفولوژي فا
  

  .اوليه، كاربيدها، دماي انحلال ˎγ، عمليات حرارتي انحلالي، IN100سوپرآلياژ پايه نيكل ريختگي  واژگان كليدي
  

The Effect of Heat Treatment on the Microstructure of Cast Ni-based IN100 
Superalloy  

 
A. Rahimi      Sh. Mirdamadi          S.H. Razavi         S.M. Abbasi 

Abstract 
The purpose of this study was to investigate the effect of heat treatment including solution treatment and 
aging on the microstructure of cast nickel-based IN100 superalloy including size, volume fraction and 
morphology of primary γ' and different kinds of carbides. For this purpose, different solution heat 
treatment cycles and a constant aging cycle were implemented on cast ingot samples and the 
microstructure of the samples were analyzed by scanning electron microscopy and optical microscopy. It 
was found that, the alloy in the full + partial+ aging treated condition had the optimal combination of ߛ′ 
morphology, volume fraction and size. In this condition, the alloy possesses a cubic primary ߛ′	with 45% 
volume fraction which is a significant increase as compared to other cycles. Discrete ܯଶଷܥ carbides 
were formed at the grain boundaries and the morphology of the cubic MC carbide was changed to the 
spherical shape. 
 
Keywords Ni-based IN100superalloy; Solutioning Treatment; Primaryγˎ; Carbides; Solution 
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  مقدمه
يكي از سوپرآلياژهاي پايه نيكل است كه   IN100آلياژ 

به دليل استحكام دما بالا و استحكام گسيختگي مطلوب 
هـاي جـت هـوايي و    هاي توربينها، پرهها، تيغهدر نازل

 شود.هاي آهنگري در دماي بالا استفاده ميساخت قالب
گـري توليـد شـده و     اين سوپرآلياژ به صـوررت ريختـه  
   . [3-1]داراي قابليت پيرسازي مي باشد

ريزساختار اين سوپرآلياژ متشكل از چندين فـاز از     
ــتنيتي    ــه آس ــه: زمين ــوبجمل ــدوس  ، رس ــاي هم ه

 اوليـه (بـا انـدازه     γˎ(Ni3(Ti,Al))(كوهرنـت) و مـنظم   
انــدازه  بــا( نــانومتر)، ثانويــه 450رســوبات در حــدود 

نانومتر) و ثالثيه (با اندازه رسوب كمتر  30-15رسوبات 
كسـر   . [4]باشـد  كاربيدهاي مختلف مي و نانومتر) 15از 

در ايــن ســوپرآلياژ نســبت بــه  ˎγحجمــي فــاز رســوبي
سوپرآلياژهاي ريختگي ديگر با استحكام متوسط، بـالاتر  

دمـاي انحـلال آن    ˎγاست. با افزايش كسـرحجمي فـاز   
افزايش يافته و اين موضوع باعث خواهد شد كـه آليـاژ   

. [5] استحكام خود را در دماهاي بـالاتري حفـظ نمايـد   
 Tiعناصر لكه شام MCكاربيدها شامل كاربيدهاي اوليه 

و  Ni ،Co ،Mo زاكه غنـي   MCكاربيدهاياست،  Moو
Cr  و كاربيدهايMଶଷC     كـه غنـي از عنصـرCr   ،اسـت
از مذاب و يا در دماهـاي بـالا    MCكاربيدهاي  باشد. مي

ايـن كاربيـدها بلـوكي    شـوند.  پس از انجماد تشكيل مي
شوند و يا بـه  شكل يا كشيده در داخل مرزدانه ظاهر مي

در تمامي فاز زمينـه و اغلـب    و غيرهمگنصورت مجزا 
.  [6] ها وجود دارندهاي دندريتي و مرزدانهدر بين شاخه

بـه علـت تطـابق كـم بـا زمينـه آليـاژ و شـكل بلـوكي،          
زنـي تـرك در   به عنـوان محـل  جوانـه    MCكاربيدهاي 

 كننـد. ها عمل ميموضع تمركز تنش، نظير نوك دندريت
بيشتر تمايـل دارنـد كـه در     MଶଷCو  MCكاربيدهاي 

رسوب كنند كه اين موضـوع سـبب افـزايش     ها مرزدانه
استحكام دما بالاي سوپرآلياژها خواهد شد چرا كه ايـن  
رسوبات با مورفولوژي و انـدازه مناسـب مـانع لغـزش     

وابستگي  اين آلياژ ريزساختار. [1] خواهد شد ها مرزدانه
ارتي دارد گري و عمليات حرشديدي به تاريخچه ريخته

سـيكل  گري و تاريخچه ريختهتوان با انتخاب يك و مي
عمليات حرارتي مناسب به بهترين ريزساختار و به طبع 
آن به خواص مكانيكي مطلوب دست يافـت. مطالعـات   

از  ˎߛافـزايش كسـر حجمـي ذرات      [7]دهـد  نشان مـي 
پـذير اسـت و ايـن    طريق فرآيند عمليات حرارتي امكان

ثمربخش خواهـد بـود كـه در طـول      فرآيند در صورتي
مراحل مختلف آن كه شامل مرحله انحلال و پيرسـازي  
است، تغييرات مورد نظر در ساختار نمونـه خـام ايجـاد    
شده باشد. همچنـين انجـام عمليـات حرارتـي مناسـب      

ــي ــدهاي    م ــوژي كاربي ــود مورفول ــه بهب ــد منجــر ب توان
شده و همچنين شـرايط رسـوب را بـراي     MCريختگي
در ريزسـاختار   MCو MଶଷCاي  اي مـرز دانـه  كاربيده

هـاي عمليـات   مهمتـرين سـيكل   جملـه  فرآهم آورد. از
حرارتي كه توجه زيادي را به خود جلب نموده  اسـت،  
عمليات انحلال كامل قبل از عمليات انحـلال جزئـي و   

بررسي تغييـرات ريزسـاختاري    ،بنابراين. پيرسازي است
انحلال كامل، انحلال هاي كه شامل در عمليات حرارتي

تواند به كنترل ريزساختار  باشد، مي جزيي و پيرسازي مي
و در نتيجه حصول  خـواص مكـانيكي مناسـب  قطعـه     

 [8-10] هـاي زيـادي  مورد نظر كمك كند. تاكنون تلاش
به منظور اصلاح ريزساختار سـوپرآلياژها كـه منجـر بـه     

شود، صورت گرفته اسـت ولـي   مي هابهبود عملكرد آن
ا وجــود ســابقه توليــد و كــاربرد گســترده ســوپرآلياژ بــ

IN100اينكه  ايـن سـوپرآلياژ بيشـتر در حالـت      ، بدليل
شـود، تحقيقـات محـدودي دربـاره     ريختگي استفاده مي

تاثير عمليات حرارتي بر ريزسـاختار آن گـزارش شـده    
هـاي   از اين رو هدف مطالعه حاضر انجام سـيكل است. 

ريختگـي ايــن  عمليـات حرارتـي مشــخص بـر شــمش    
سوپرآلياژ و بررسي تغييرات ريزساختاري شـامل تغييـر   
مورفولوژي، اندازه و كسر حجمي فازهـاي مختلـف در   

  باشد.ها ميطي اين سيكل
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  مواد و روش تحقيق
ازكـوره ذوب   IN100براي تهيه الكترود اوليه سوپرآلياژ 

) استفاده شد و مـواد شـارژ بـا    VIMالقايي تحت خلا (
توجه به درصد مورد نيـاز عناصـر آليـاژي در شـمش و     
درصــد خلــوص مــواد اوليــه، انتخــاب گرديــد. پــس از 

بار شارژ اوليه درون بوته  ميلي 10-3رسيدن كوره به خلا 
دقيقـه در   3ذوب شد. پس از نگهداري مذاب به مـدت  

ــاي  ــه 1450دم ــه     درج ــال ك ــر فع ــانتيگراد، عناص س
دارند به مذاب اضافه شده و پـس از   يييداسيون بالااكس

اي شـكل بـه   دقيقه، مذاب درون قالب فلـزي اسـتوانه   1
گــري  ريختــه ميليمتــر 600و ارتفــاع  ميليمتــر 50قطــر 

ها مانند گوگرد كـه  گرديد. براي كاهش عناصر ناخالصي
امكانپذير نيست و كم كـردن   VIMحذف آنها در كوره 

مك و آخال كه ممكـن اسـت    گري همانندعيوب ريخته
در طي انجماد مرحله قبل ايجاد گردد، شمش تهيه شده 

قـرار   ESRبه عنـوان الكتـرود در كـوره     VIMدر كوره 
-CaF2%60ي محـــافظ گرفتـــه و تحـــت ســـرباره  

20%Al2O3-20%CaO درون قالب مسي آبگرد استوانه-

ــه قطــر  ــر 70اي ب ــاع  ميليمت ــر 500و ارتف ذوب  ميليمت
ــل از   ــمش حاص ــد. ش ــه   ESRگردي ــتيابي ب ــراي دس ب

ساختاري عـاري از جـدايش و حـذف عناصـر مضـري      
هاي با فشار بخار همچون نيتروژن و اكسيژن و ناخالصي

تصفيه مجدد شد. ابعاد شمش نهايي  VARبالا در كوره 
اي بـه قطـر   را طي كرد؛ اسـتوانه  ESR+VARكه تصفيه 

تركيـب شـيميايي    بود. رميليمت 90و ارتفاع  ميليمتر 100
 Spark  Emissionبه وسيله دستگاه كوانتـومتري  شمش

Spectrometer  درصد وزني تعيين و در  ±1/0با خطاي
  ارائه شده است. )1(جدول 

 20x20x20هاي عمليات حرارتـي بـه ابعـاد    نمونه  
هـاي عمليـات   انتخـاب شـدند و تحـت سـيكل     ميليمتر

 ،قـرار گرفتنـد. همچنـين    )2(حرارتي مطابق با  جـدول  
ــت ــر    جه ــي ب ــات حرارت ــاثير عملي ــه و درك ت مقايس

 ريزســاختار، نمونـــه ريختگــي نيـــز مــورد بررســـي   
بر اسـاس   /ريزساختاري قرار گرفت. دماي انحلال فاز 

مراجع و تحقيقات گوناگوني كه بر اين آلياژ و آلياژهاي 
درجه سانتيگراد 1208، حدود  [4]مشابه گزارش گرديده

سيكل عمليات حرارتي پيرسازي نيز  ،شد. همچنينبا مي
ريزساختار به خصـوص  اينكه بيشترين تاثير را بر  دليلب

  ها انتخاب شد.دارد، براي تمام سيكل γ/بر انواع فاز 
ها در هوا پس از هر مرحله عمليات حرارتي نمونه  

انجام  سرد شده و مرحله بعدي عمليات حرارتي بر آنها
 15×15×15هــاي متــالوگرافي بــه ابعــاد گرفــت. نمونــه

ي اوليـه بـرش داده شـد و مطـابق بــا     از نمونـه  ميليمتـر 
 هـا آن سازي و ريزساختار، آمادهASTM E3-01استاندارد

ليتـر  ميلـي  50گرم سـولفيد مـس،    10توسط محلول اچ 
ليتر آب آشكار شد. بررسـي  ميلي 50اسيد كلريدريك و 

 Olampyaنوري  آنها توسط ميكروسكوپ ريزساختاري
ــي   و ــي روبش ــكوپ الكترون ــدل  TESCANميكروس م

XMU و مجهـز بـه دتكتـور     كيلوولت 15 با ولتاژ كاري
EDS  انجــام گرفــت. انــدازه دانــه مطــابق بــا اســتاندارد

ASTM-E112-01   و اندازه و كسر حجمي فازها مطـابق
 Imageافزار  توسط نرم ASTM-E562-01با استاندارد 

Analyser .براي تشخيص فازها نيز از آناليز  محاسبه شد
EDS .استفاده شد  
    

  
  

  (درصد وزني) VARپس از  IN100 تركيب شيميايي سوپرآلياژ  1جدول 
Ni Al Ti Cr Co Mo C V S 

 008/0 02/1 18/0 01/3 07/15 82/9  41/4  23/5 مابقي
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 حرارتي عمليات نمونه) ج ؛پيرسازي+  جزئي انحلال حرارتي عمليات نمونه) ب ؛نمونه ريختگياوليه  الف)  γʹمورفولوژي فاز  1شكل

  د) نمونه عمليات حرارتي انحلال كامل + انحلال جزئي + پيرسازي ؛پيرسازي+  كامل انحلال
  

  
 

 مناطق عاري از رسوب ناشي از عمليات حرارتي انحلال كامل + پيرسازي 2شكل

  
  عمليات حرارتي اعمالي روي سوپرآلياژ مورد نظرهاي سيكل 2جدول 

  

 )Ԩ/hrپيرسازي ( )Ԩ/hrانحلال جزئي ( )Ԩ/hrانحلال كامل ( سيكل عمليات حرارتي  شماره
     10/  900 1080/4 -  عمليات انحلال جزئي   1

     10/  900 - 1210/2 عمليات انحلال كامل   2

     10/  900 1080/4 1210/2 عمليات انحلال كامل+ انحلال جزئي  3

  - - 1160/2  عمليات انحلال كامل   4
  - - 1185/2  عمليات انحلال كامل   5
  - - 1210/2  عمليات انحلال كامل   6
  - - 1235/2  عمليات انحلال كامل   7

  
  نتايج و بحث

  .اوليـه   ᇱࢽتاثير عمليات حرارتي مختلف بر رسوبات 
تصـــاوير ميكروســـكوپ الكترونـــي از  )1(در شـــكل 
هـاي   اوليه براي نمونه ريختگي و نمونـه 	γ/رسوبات فاز

همـانطور   عمليات حرارتي شده، نشان داده شده اسـت. 
	γ/، مورفولـوژي  شود مشاهده مي )الف-1(كه در شكل 

نمونه ريختگي به صورت مكعبـي نـامنظم    هاي اوليه در
 25±3در ايـن حالـت    اين رسـوبات  است. كسرحجمي
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 )2(شـكل   اسـت.  نـانومتر  20±420 آنها درصد و اندازه
الـف) و انـدازه قطـر رسـوبات     -2نمودار كسر حجمي (

ــي    را ب) -2( ــات حرارت ــي و عملي ــت ريختگ در حال
انجماد غيرتعادلي، اين فـاز   بدليل دهد.مختلف نشان مي

در اوليـه   /مورفولوژي و كسر حجمي مناسـب نـدارد.   
حين انجماد ايجاد شده و تحت تاثير نحوه سـرمايش از  

فرصـت بيشـتر    مذاب است. در سرمايش تعادلي بـدليل 
افزايش و مورفولوژي اين فاز  /براي نفوذ، كسر حجمي

به سمت مكعبي كامل كه بهترين نوع مورفولوژي بـراي  
. [11] رود اين فاز رسوبي در سوپرآلياژها است، پيش مي

ــكل  ــو )ب -2(ش ــكوپ الكترونــي از  تص ير ميكروس
 اي كه تحت سـيكل عمليـات حرارتـي    ريزساختار نمونه

در ايـن   دهـد.  قرار گرفته است را نشان مـي  )2(جدول 
 درجـه  1080سيكل، نمونـه قبـل از پيرسـازي در دمـاي    

ساعت انحلال جزئي شـده اسـت.    4به مدت  سانتيگراد
اوليـه مكعبـي بـه     /اندازه و درصـد حجمـي رسـوبات    

بـا  .  درصد است 3±35و نانومتر  10±460ترتيب برابر 
تـوان   مـي مقايسه اين مقادير با مقادير حالـت ريختگـي   

 /ملاحظه كرد كه انـدازه و درصـد حجمـي رسـوبات     
اي افـزايش يافتـه اسـت. بـا      اوليه، به طور قابل ملاحظه

 هـاي /انجام اين سيكل عمليات حرارتـي مورفولـوژي   
انـدكي تغييـر پيـدا كـرده و در مقايسـه بـا حالـت        اوليه 

ولـي بـه مورفولـوژي مطلـوب      تـر شـده  ريختگي منظم
هاي اوليه به  /دليل نرسيدن كسر حجمي  نرسيده است.

حداكثر مقدار خود در طي اين سيكل عمليات حرارتي، 
احتمالاً به عدم توانايي زمان و دماي اين سيكل بـراي از  

ــردن جــدايش ــين ب ــع هــاي ناشــب ي از انجمــاد و توزي
باشـد. بـر اسـاس     كنواخت عناصر در زمينه، مرتبط ميي

ــابع ــي  [7] من ــات انحلال ــيكل عملي ــي، س ــراي  جزئ ب
 /كردن شرايط براي ايجاد رسوب  هماپايدارسازي و فر

اوليه با مورفولوژي، اندازه و كسـر حجمـي مناسـب در    
 /شـود. درشـت شـدن ذرات     مرحله پيرسازي انجام مي

اوليه در اين سـيكل عمليـات حرارتـي، برطبـق تئـوري      
LSW( Lifshitz-Slyozov-Wagner) پـذيرد  صورت مي 

)rଷ-r
ଷ ൌ ktــن ). در ــه  اي ــدازه   rرابط ــده ان ــان دهن نش

اندازه متوسط  ݎمتوسط ذرات پس از عمليات پيرسازي،
نشــان  kزمــان پيرســازي و  tذرات قبــل از پيرســازي، 

تصـوير   )ج-2(باشد. شكل  دهنده ثابت سرعت رشد مي
اي كه تحت ميكروسكوپ الكتروني از ريزساختار نمونه

قرار گرفتـه اسـت    )2(جدول  2سيكل عمليات حرارتي 
دهد. در اين سيكل عمليات آنيل انحلالي بـه   را نشان مي

صورت انحلال كامل انجام گرفته اسـت. همـانطور كـه    
 هاي مكعبي شكل اوليه، مورفولـوژي /شود  ملاحظه مي

خود را از دست داده و شـكل كـروي بـه خـود      مكعبي
  20±475هاي كروي با اندازه متوسـط /گرفته است. اين

درصد در اين نمونه توزيع  38±3و كسر حجمي نانومتر 
در طي سرد شدن از دماهاي بالاي انحلال فـاز   اند. شده

ʹγ اندازه ،ʹγ  به دليـل بـزرگ شـدن    افزايش يافته و اوليه
هاي ناشـي از ريختگـي در   اين ذرات و كاهش جدايش

طي اين سيكل عمليات حرارتـي، كسـر حجمـي ذرات    
هاي قبل افزايش يافته است. مورفولوژي نسبت به سيكل

اوليه در طـي ايـن سـيكل     γʹمناسب براي رسوبات فاز 
حاصل نشد ولي كسر حجمـي ايـن فـاز افـزايش قابـل      

د، نسـبت بـه حالـت ريختگـي     درص ـ 13توجهي حدود 
تشكيل مناطق عاري از رسوب در كنـار   )3(شكل  دارد.

را پس از  انجام اين سيكل عمليات حرارتـي   ها مرزدانه
ذكر شده است، تغييـرات    [12]دهد. در مراجع نشان مي

درون اين نواحي زياد نيسـت   شوندههاي حلغلظت اتم
فـاز   نـي زو دليل تشكيل اين چنين مناطقي، عدم جوانـه 
بايـد   زنـي رسوبي در اين نواحي است، زيرا براي جوانه

هاي خالي از اتم از يك فرا اشـباع بحرانـي   غلظت محل
-گذاري انجام نميبيشتر باشد و به جز اين حالت، هسته

هاي خـالي  پهناي اين ناحيه به وسيله غلظت محل شود.
شود. از ديگر دلايل تشكيل اين نـواحي  مي از اتم تعيين

 . شـكل باشد مي ها در مرزدانهMଶଷC	رسوب كاربيدهاي 
اي كه تحـت  اوليه نمونه /مورفولوژي رسوبات  )د-1(

قرار گرفته است را  )2(جدول  4سيكل عمليات حرارتي
دهد. در اين سيكل نمونه تحت هـر دو فرآينـد    نشان مي

آنيل انحلال كامـل و جزئـي قـرار گرفـت. انـدازه ايـن       
درصد  3±45 و كسر حجمينانومتر  470±10 رسوبات
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  γʹبا مقايسه اندازه و درصد حجمـي رسـوبات    باشد. مي
تـوان نتيجـه    مـي  اوليه در اين حالت با حالت ريختگـي 

درصد و اندازه ايـن   80گرفت كه درصد حجمي حدود 
ــدود  ــوبات ح ــانومتر  50 رس ــت. ن ــه اس ــزايش يافت  اف

 γʹشـود مورفولـوژي رسـوبات     كه مشاهده مـي همانطور
اوليه به صورت كاملا مكعبـي مـنظم در آمـده كـه ايـن      
مورفولوژي بهترين ريزساختار موجود بـراي سـوپرآلياژ   

IN100 سوپرآلياژهاي پايه نيكل عمده  است؛ چراكه در
كنش آنها بـا  و بر هم γʹاستحكام از طريق ذرات رسوبي 

. بر مبناي اين تئوري؛ [13] ها حاصل خواهد شدنابجايي
مهمترين عامل در استحكام، مورفولوژي، كسر حجمي و 

باشـد كـه هرچـه مورفولـوژي بـه      اندازه فاز رسوبي مي
افـزايش   سمت مكعبي شدن برود و درصـد حجمـي آن  

. دليـل  [4] شـود  ، استحكام در دماي بالا بيشـتر مـي  يابد
مكعبي كامل و افزايش كسر حجمي اين فاز نسـبت بـه   

تواند به اين صورت مطرح گردد كه بـا  ها ميساير نمونه
انجام سيكل عمليات حرارتـي انحـلال كامـل، جـدايش     
ناشي از ريختگي از بين رفته و در هنگام سيكل عمليات 
انحلال جزئي، پايدارسازي و ايجاد شرايط مناسب براي 

در  γʹدستيابي به مورفولوژي و كسـر حجمـي مناسـب    
  گردد.ميعمليات پيرسازي حاصل 

  
تصـاوير   ر عمليات حرارتي مختلف بر كاربيـدها. تاثي

ميكروسكوپ الكتروني از ريزساختار كاربيدها در نمونه 

هايي كه سيكل عمليات حرارتي جدول ريختگي و نمونه
) ارائه شـده اسـت. شـكل    4اند، در شكل(را طي كرده 2
را در نمونـه ريختگـي    MCالف) مورفولوژي كاربيد-4(

ايــن كاربيــد ملاحظــه  EDSدهــد. در آنــاليز نشــان مــي
 Moو  Tiشود اين كاربيـد غنـي از عناصـري ماننـد      مي
تنهـا در داخـل     MCباشد. در نمونه ريختگي كاربيـد  مي

ها بـه دليـل انجمـاد    شود و در مرزدانهزمينه مشاهده مي
 سريع، فرصت براي تشكيل ايـن رسـوب وجـود نـدارد    

اي در طــي  . بــه دليــل اينكــه كاربيــدهاي مرزدانــه [13]
آيـد،  عمليات حرارتي يا كـاركرد قطعـه بـه وجـود مـي     

 -4شوند. شكل (بنابراين در نمونه ريختگي مشاهده نمي
آنهـا را پـس از    EDSب) مورفولوژي كاربيدها و آناليز 

مورفولـوژي و  دهـد.  ) نشان مـي 2جدول ( 1طي سيكل 
ــاليز  ــامل    EDSآن ــدها ش ــه كاربي ــن اســت ك ــانگر اي بي

همانگونـه كـه    باشد. يم MCو  MC،MଶଷCكاربيدهاي
ــي  ــاهده م ــي در    مش ــلال جزئ ــل انح ــاي آني ــود دم ش

كنـد  تغيير زيادي ايجاد نمي MCمورفولوژي كاربيدهاي 
درجــه  1080چــون دمــا و زمــان ايــن ســيكل  (دمــاي 

سـاعت) توانـايي ايـن كـاركرد را      4سانتيگراد به مـدت  
ندارد. هدف از انحلال جزئي قبل از مرحله پيرسازي بر 

ــد ــه روي كاربي ــدهاي مرزدان اي ها توســعه بيشــتر كاربي
MଶଷC  وMC  به وسيله تجزيه بيشتر كاربيدMC  مـي-

  .[14] باشد

  
  

  
  

  اوليه بر حسب نوع عمليات حرارتي γʹنمودار تغييرات الف)كسر حجمي و ب) اندازه قطر رسوبات 3شكل 
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 ج) ؛پيرسازي+  يانحلال جزئ يحرارت ياتعمل نمونه ب) ؛الف) نمونه ريختگي EDSو آناليز  كاربيدهاي مختلفمورفولوژي فاز  4شكل

 نمونه عمليات حرارتي انحلال كامل + انحلال جزئي + پيرسازي د) ؛پيرسازيانحلال كامل +  يحرارت ياتعمل نمونه

  
در طـي   MଶଷCدهد كاربيدهاي  نشان مي [15] تامطالع

شوند و بيشتر تمايـل  سيكل عمليات حرارتي تشكيل مي
دارنـد.   IN100بالا همانند  Crبه حضور در آلياژهاي با 

هاي عمليات حرارتي اين كاربيدها بيشتر در طول سيكل
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گردند. در حين عمليات حرارتي يا پيرسازي تشكيل مي
تـا   760لياژ در محدوده دمـايي  دهي اين سوپرآسرويس

تجزيـه شـده  و    MCدرجه سانتيگراد كاربيـدهاي   980
شوند. اين كـربن تجزيـه شـده (و    باعث ايجاد كربن مي

 ايجـاد  توانـد باعـث  گاهي كربن حل شده در زمينه) مي
-مـي  Mعنصر اصلي كه جانشين  اين نوع كاربيد گردد.

در طـي عمليـات    MCكاربيـدهاي  . باشدمي كرومشود 
-نسبتاً بالا تشكيل مي Moحرارتي در آلياژهاي با ميزان 

نيـز   MCدر اثر تجزيه  MCشوند. همچنين كاربيدهاي 
تواننـد  مـي  Moو  Cr ،Ni ،Coشوند. عناصر تشكيل مي
در اين نوع كاربيد شوند. اين كاربيـدها در   Mجايگزين 

بـه  درجه سانتيگراد) نسـبت   980تا  815( دماي بالاتري
دليـل تشـكيل    .[15]شود تشكيل مي MଶଷCكاربيدهاي 

تواند بـه دمـا و زمـان نسـبتا بـالا در      اين نوع كاربيد مي
مكـانيزم  گـردد.  سيكل عمليات حرارتـي پيرسـازي بـاز    

ــويات در   ــن رس ــكيل اي ــطتش ــاهده  )2و  1( رواب  مش

  .[4] شودمي
)1(  ]1[γˎ  +MC+ γ=	MଶଷC or MC 

  
(Ti,Mo)C+(Ni,Cr,Al,Ti) From γ  = Cr21Mo2C6 

)2(orMo2(Ni,Co)3C+Ni3(Al,Ti)                              

را پـس از طـي    MCمورفولـوژي كاربيـد    )ج-4(شكل 
 سيكل عمليات حرارتي انحلال كامل به همراه پيرسازي

دهد. دماي بالاي عمليات مي، نشان )2( جدول 2سيكل 
كاربيـدها  حرارتي انحلال كامل باعث حل شدن گسترده 

كـه   MC شود. كاربيـدهاي و فازهاي سخت در زمينه مي
شكل كروي  اند،اين سيكل عمليات حرارتي را طي كرده

به خود خواهند گرفت كه نسبت به حالت بلوكي شكلي 
كه در ريزساختار ريختگي دارنـد، تمركـز تـنش بسـيار     

-)4(كننـد. شـكل    كمتري را در ريزسـاختار ايجـاد مـي   
سـيكل عمليـات    كاربيدها را پـس از طـي  مورفولوژي د

مــانطور كــه . هدهــد نشــان مــي )2(جــدول  4حرارتــي 
شود همانند سيكل عمليات حرارتي انحـلال   مشاهده مي

كامل به همراه پيرسازي، در اين سيكل نيز مورفولـوژي  
-6( در مقايسه با حالت ريختگي شكل MCكاربيدهاي 

ــه   ــه دســت آورده ك ــروي را ب ــوژي ك ــف)،  مورفول  ال
مورفولوژي مناسب براي اين نوع كاربيد است. همچنين 
ــدهاي   ــات حرارتــي كاربي ــا انجــام ايــن ســيكل عملي ب

بـــه صـــورت منقطـــع در  MCو  MଶଷCاي  مرزدانـــه
آينـد. مكـانيزم تشـكيل ايـن نـوع       ريزساختار بوجود مي

همراه بـا   انحلال جزييكاربيدها مشابه با آنچه در نمونه 
و  MCزيـه كاربيـدهاي   پيرسازي توضـيح داده شـد، تج  

ها از عناصـر تشـكيل    غني شدن نواحي اطراف مرز دانه
  .[4] باشد مي	γ/دهنده كاربيدها و فاز رسوبي

  
 )5( شـكل .	γ/تاثير دماي انحلال بر رسـوبات اوليـه   

هاي اوليه را پس از عمليات انحلالـي در   γ/مورفولوژي 
ــان  ــف نش ــاي مختل ــي دماه ــكل م ــد. ش ــف-1( ده  )ال

جـدول   4پس از طي سيكل  هاي اوليه را	γ/مورفولوژي 
شود پـس از   دهد. همانطور كه مشاهده مي نشان مي )2(

بـه   درجـه سـانتيگراد   1160در دمـاي   عمليات انحلالي
هاي اوليه شكل مكعبـي ريزسـاختار   	γ/، ساعت 2مدت 

كروي شـدن  ريختگي خود را از دست داده و به سمت 
 γ/دماي انحـلال فـاز   ، [4] روند. بر اساس منابع پيش مي

حــدود  ،IN100ي در ريزسـاختار سـوپرآلياژ پايـه نيكل ـ   
با توجه به اينكه دمـاي  باشد.  درجه سانتيگراد مي 1208
درجه سانتيگراد كمتر از دماي انحلال كامل بـراي   1160

فاز رسوبي است، بنابراين اين دما توانـايي انحـلال ايـن    
انـدازه ايـن فـاز    فاز را نداشته و تنها بـر مورفولـوژي و   

اين سيكل اندازه اين رسوبات در  انجام با .اثرگذار است
افـزايش   نـانومتر  30 مقايسه با حالت ريختگي در حدود

هـاي اوليـه    γ/مي يابد. تغييرات اندازه و كسر حجمـي  
در  ،)2(پــس از عمليــات در دماهــاي مختلــف جــدول 

مورفولـوژي   )ب -5(شكل نمايش داده است. )6(شكل 
/γ 1185اوليه را پس از عمليات انحلالي در دمـاي  هاي 

) 2 جـدول  5 (سيكل ساعت 2به مدت  درجه سانتيگراد
شـود در ايـن    دهد. همانطور كـه مشـاهده مـي    نشان مي

هـاي  γ/هـايي از  يكل، با افزايش دماي انحلالي بخـش س
اوليه به طور جزيي حل شده ولي مورفولـوژي آنهـا بـه    

بـراي   [23]مرجـع  در  صورت مكعبي باقي مانده اسـت. 
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اسـت؛   γ/اين دما كه نزديك به دماي انحلال كامل فـاز  
در اين سيكل  اوليه ذكر شده است. γ/انحلال جزئي فاز 

 برابـر بـا   هاي اوليـه بـه ترتيـب   γ/اندازه و كسر حجمي 
بـا   ،باشـد. بنـابراين   مي درصد 20±2و  نانومتر 550±20

 شـود  مشـاهده مـي   اين سيكل با حالت ريختگيمقايسه 
افزايش و درصـد   نانومتر 130 اندازه رسوبات در حدود

 [16] تامطالع يافته است.كاهش  %5حدود  حجمي آنها

دهد هنگامي كه دماي انحـلال پـايين انتخـاب     نشان مي
آيـد در حـالي    شود خواص خستگي بهتري به دست مي

كه دماي انحلال بالا، خواص خزشي و گسـيختگي دمـا   
خواهد داشت. بـا ايـن وجـود    بالاي بهتري را به همراه 

بايد به ايجاد توازن بين اين خواص و خـواص ديگـري   
چــون مقاومــت بــه خــوردگي و اكسيداســيون، نيــز در  

  انتخاب روند عمليات حرارتي توجه كرد.
  

  

  درجه سانتيگراد 1235د) ؛1210ج) ؛1185ب) ؛1160پس از عمليات انحلالي در دماي الف) γ/مورفولوژي رسوبات اوليه 5شكل
 

 

  
  
  
  
  
  

  

  اوليه بر حسب نوع عمليات حرارتي γʹنمودار تغييرات الف)كسر حجمي و ب) اندازه قطر رسوبات 6شكل 
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هاي اوليـه را پـس از   γ/مورفولوژي  )ج-5(شكل   
بـه   درجـه سـانتيگراد   1210عمليات انحلالي در دمـاي  

 دهـد.  ) نشـان مـي  2( جـدول  6 ساعت سـيكل  2مدت 
هـاي اوليـه مورفولـوژي    	γ/شود همانطور كه مشاهده مي

ولـي   مكعبي ريزساختار ريختگي خـود را حفـظ كـرده   
% 45اندازه آنها در مقايسه با حالت ريختگـي در حـدود   

افزايش يافته است. با انجام اين سـيكل، انـدازه و كسـر    
نـانومتر   610±30 ترتيب برابر باهاي اوليه به  γ/حجمي 

با انجام ايـن عمليـات انتظـار     درصد مي باشد. 2±18 و
هــاي مكعبــي اوليــه 	γ/هــاي رود كــه كــل رســوب مــي

ريزساختار ريختگي در زمينه حل شوند ولـي همـانطور   
شود مقدار مشخصـي از  مشاهده مي )ج-5( كه در شكل

كـه  اي  اين رسوبات در ريزساختار حضور دارند. مطالعه
 Rene80روي ســوپرآلياژ   [7]توســط صــفري و نــاطق
هـاي مكعبـي   γ/دهد كه مقـدار  انجام شده است نشان مي

 1204دمـاي حـدود   عمليات انحلالـي در  حل نشده در 
بـا   باشـد.  درصد مـي  20-25در حدود  ،درجه سانتيگراد

بـا مقـادير    اندازه و درصد حجمي رسوبات اوليهمقايسه 
درجـه   1185و 1160مربوط بـه سـيكل هـاي انحلالـي     

شود با افزايش دمـاي انحلالـي تـا     سانتيگراد مشاهده مي
افـزايش   هاي اوليهγ/درجه سانتيگراد، اندازه 1210دماي 

شكل ). 6 (شكل و درصد حجمي آنها كاهش يافته است
ــوژي  )د-5( ــات  γ/مورفول ــه را پــس از عملي هــاي اولي

 2بـه مـدت    درجـه سـانتيگراد   1235اي انحلالي در دم
همـانطور كـه    دهد. ) نشان مي2 جدول 7(سيكل ساعت

ــوژي مكعبــي γ/شــود مشــاهده مــي هــاي اوليــه مورفول
ريزساختار ريختگي خود را حفظ كرده ولي اندازه آنهـا  

% افـزايش  64در مقايسه با حالـت ريختگـي در حـدود    
 1185، 1160هـاي انحلالـي    برخلاف سيكليافته است. 

كه با افزايش دما درصد حجمي درجه سانتيگراد  1210و
/γكنـد در ايـن حالـت درصـد      كاهش پيدا مي هاي اوليه

درصـد   26 ±2حجمي رسوبات اوليه افزايش و به مقدار
رسد به دليل دمـاي بـالاي    . به نظر مي)6 (شكل رسد مي

بـه   اوليـه  γ/انـدازه رسـوبات درشـت    ،انحلاليعمليات 
ميزان زيادي رشد كرده و پـس از سـرد شـدن در هـوا،     

باعث افزايش درصد حجمي اين رسوبات شـده اسـت.   
نشان مي دهدبـه دليـل درشـت شـدن و      [17] مطالعات

، ناپايداري اين رسوبات در مقايسه بـا حالـت ريختگـي   
خواص كششي دما محيط آلياژ در اين حالت نسبت بـه  

  يابد. ميحالت ريختگي كاهش 
همانطور كه ملاحظه شد ريزساختار مناسب بـراي    

زماني حاصل شد كـه هـر دو سـيكل     IN100سوپرآلياژ 
بـر روي   عمليات انحلال كامل و جزئي قبل از پيرسازي

هـاي  γ/ها انجام شد. در اين سيكل كسـر حجمـي   نمونه
ه است كه در مقايسه بـا سـاير   % رسيد45اوليه به حدود 

باشـد.   يشترين مقدار ميلالي و پيرسازي بهاي انح سيكل
به شكل مكعبي  γ/همچنين در اين سيكل رسوبات اوليه

با انجام اين سـيكل  شوند.  منظم در ريزساختار توزيع مي
با مورفولـوژي و   MCو  MଶଷCاي كاربيدهاي مرز دانه

ها تشكيل شـده و مورفولـوژي   اندازه مناسب در مرزدانه
 اند. بهبود يافته از نظر ايجاد تمركز تنش MCكاربيدهاي 
بين دماهاي مختلفي كه بـراي انحـلال فـاز     همچنين در

سـاعت مـورد بررسـي قـرار      2رسوبي در زمـان ثابـت   
درجه سانتيگراد ريزساختار مناسـب   1210گرفت، دماي 

  ارد.اوليه را به همراه د ˎγاز نظر اندازه و مورفولوژي فاز 
  

  گيري نتيجه
درجـه   1210انجام عمليات انحلال كامل در دمـاي   -1

ساعت و سرد شدن در هوا بـه   2سانتيگراد به مدت 
درجـه   1080همراه عمليات انحلال جزيي در دماي 

ساعت و سرد شدن در هـوا و   4سانتيگراد به مدت 
درجـه   900سپس انجام عمليات پيرسازي در دماي 

 ساعت باعث خواهد شد كـه  10سانتيگراد به مدت 
در مقايســه بــا نمونــه  هــاي اوليــهγ/كســر حجمــي 

% افزايش يابد. در اين سـيكل  80ريختگي در حدود 
هاي اوليه تيز در مقايسه با حالت ريختگـي  γ/اندازه 

 يابد. افزايش مي نانومتر 50 در حدود

انجام عمليات انحلال كامل به همراه انحلال جزيـي   -2
قبل از عمليـات پيرسـازي باعـث خواهـد شـد كـه       

ــنظم در   γ/رســوبات  ــه صــورت مكعبــي م ــه ب اولي
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ريزساختار ايجاد شوند. در اين سـيكل مورفولـوژي   
از حالـــت بلـــوكي ريزســـاختار  MCكاربيـــدهاي 
رج شده و به سمت كروي شـدن پـيش   ريختگي خا

روند. همچنين در ايـن سـيكل كاربيـدهاي مـرز      مي
ــه ــدازه    MCو  MଶଷCاي دان ــوژي و ان ــا مورفول ب

 آيند. بوجود مي هامناسب در مرزدانه

 γ/در بين دماهـاي مختلفـي كـه بـراي انحـلال فـاز        -3
درجــه ســانتيگراد،   1210انتخــاب شــد، دمــاي   

و كسر  مورفولوژيريزساختار مناسب از نظر اندازه، 
را ايجاد كرد. در اين دما اندازه و كسر  γ/حجمي فاز

نانومتر  610±30 هاي اوليه به ترتيب برابرγ/حجمي 

كـه در مقايسـه بـا حالـت      باشـد  ميدرصد  18±2و
% افـزايش و كسـر   45ريختگي اندازه آنها در حدود 

 % كاهش يافته است.7حجمي آنها نيز در حدود 

درجـه   1210انحلالـي تـا دمـاي     دمـاي با افـزايش   -4
افزايش و كسر حجمي  هاي اوليهγ/سانتيگراد، اندازه
يابد. با افزايش بيشـتر دمـا تـا دمـاي      آنها كاهش مي

هـاي اوليـه مجـدداً    γ/درجه سانتيگراد، اندازه  1235
افزايش مي يابد ولي كسر حجمي آنها در مقايسه بـا  

 26 ±2هاي انحلالي افزايش و به مقدار  ساير نمونه
  درصد خواهد رسيد.
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  Fe-18Mn-0.6C يبر ريزساختار و خواص مكانيكي فولاد پرمنگنز آستنيت آلومينيماثر 
  

  )3(مجيد عباسي             )2(شهرام خيرانديش             )1(سعيد مجيدي
  چكيده

  آستنيتي با تركيب پرمنگنز فولاد كششيساختار و خواص تغييرات ريزدرصد وزني آلومينيم بر  3/2در اين مقاله اثر افزودن 
 Fe-18Mn-0.6C نورد سازي همگنشدند و پس از  توليددقيق  گري ريختهصورت شمش به روش  به ها نمونهد. به اين منظور، رسي شبر ،

 نوري و الكتروني روبشي هاي وسيله ميكروسكپ مطالعات ميكروسكوپي بهشد. آزمون كشش در دماي محيط انجام شد. همچنين  انجامگرم 
 3/2 افزودنشود. همچنين  هاي آستنيت مي تر شدن دانه آلومينيم سبب بزرگنتايج نشان داد كه روي ريزساختار و سطوح شكست انجام شد. 

شدن حين تغييرشكل  اي دندانهپديده و  شدهنهايي كشش  كاهش حد، مومسانتسليم و تغيير طول   استحكامباعث افزايش  آلومينيم درصد وزني
   كند. ميحذف مومسان را 

  
  .مكانيكي دوقلويي ؛شدن انرژي نقص در چيده ؛آلومينيم ؛TWIPفولاد  هاي كليديواژه

  
Effect of Aluminum Addition on the Microstructure and Mechanical Properties of High 

Manganese Austenitic Steel Fe-18Mn-0.6C 
 

S  . Majidi               S. Kheirandish             M. Abbasi 

Abstract  
In this research, the effect of 2.3 wt.% aluminum addition on the microstructure and tensile properties of 
high manganese austenitic steel Fe-18Mn-0.6C was studied. For this purpose, the samples were 
investment cast, homogenized and hot rolled. Tensile testing was carried out at ambient temperature. 
Microstructural investigations and fractography on the steel samples were carried out using an optical 
microscope and a scanning electron microscope. The results showed that the aluminum addition 
increases the austenite grain size. In addition, 2.3 wt.% aluminum addition increases the yield strength 
and plastic strain, decreases the ultimate tensile strength and eliminates the serrated flow during plastic 
deformation. 
 
Key words TWIP Steel; Aluminum; Stacking Fault Energy; Mechanical Twinning. 
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  مقدمه
و آلياژسازي فولادهـاي آسـتنيتي منگنـزي بـا آلـومينيم      

جديـدي   موضـوع نسـبتاً   Fe-Mn-Al-Cتوسعه سيسـتم  
مباحـث   محققـان متعـددي   هـاي اخيـر   . طي سـال است

، مومسـان هاي فازي، رفتار تغييرشكل  مربوط به استحاله
تركيبـات مختلفـي از ايـن سيسـتم     كارسختي و سـايش  

در ايـن بـين   . ]8-1[مورد بررسي قـرار دادنـد    ار آلياژي
اشاره كـرد  ] 9[ وركامن و همكاران تحقيقات توان به مي
را بررسي  Fe–30Mn–3Al–3Siرفتار نورد سرد آلياژ كه 

ريزسـاختاري   هاي بررسي] 2ژونگ و همكاران [كردند. 
در فــولاد پرمنگنــز آلياژشــده بــا  مومســان و تغييرشــكل

. همچنـين عباسـي و همكـاران    دنبال كردنـد آلومينيم را 
مكـانيكي و   ريزسـاختار، خـواص  ] اثر آلومينيم بـر  4,5[

سايشـي فـولاد هادفيلـد (آليـاژ متـداول آسـتنيتي       رفتار 
] رفتار 7كانديك و همكاران [كردند.  را بررسيمنگنزي) 

آلياژشده با آلومينيم  هادفيلد بلور فولاد كارسختي در تك
   .را مورد بررسي قرار داد

تــوان  ي واســطهبــه منگنــز پرآســتنيتي  فولادهــاي  
ــختي ــالا   كارس ــتحكام ب ــه و اس ــراه ب ــي و هم چقرمگ

ايـن   شـده هسـتند.    شـناخته  خوبپذيري بسيار  انعطاف
در  فولادهـا ايـن  از تـا   سبب شده مجموعه خواص بالا

 دهـي  شـكل براي سـاخت قطعـات    سازي اتومبيلصنايع 
ل بـراي جـذب انـرژي هنگـام     ي ـمانند بدنـه اتومب  يپرس

ــد[  ــرار گيرن ]. خــواص 10-8تصــادف مــورد اســتفاده ق
ــرد    ــه ف ــر ب ــانيكي منحص ــا  مك ــن فولاده ــي از اي ناش

 هانآو كارسختي مومسان تغييرشكل متعدد  سازوكارهاي
 مومســـان رشـــكليياز تغ ياســـتحاله ناشــ ـ نظيـــر

)Transformation Induced Plasticity - TRIP،( 
ــو  Twinning) مومســانرشــكل يياز تغ يناشــ ييدوقل

Induced Plasticity - TWIP)   ــي ــازي كرنش و پيرس
. در اسـت   (Dynamic Strain Aging, DSA)ديناميكي 

شـدن   مقدار پـايين انـرژي نقـص در چيـده    اين فولادها 
(Stacking Fault Energy - SFE) تـا   اسـت  هسبب شد

در تغييرشكل پلاسـتيك و   TRIP و TWIP سازوكاردو 

در كارسختي نقش مـؤثرتري نسـبت بـه     DSA سازوكار
   .]7,9,11[ باشند  ها داشته نابجايي   لغزش و برهمكنش

شدن وابسته به تركيب  دهينقص در چ يمقدار انرژ  
 ـشيميايي و دمـا اسـت   سـازي بـا   ه عنـوان مثـال آلياژ  ؛ ب

شـدن   باعـث افـزايش انـرژي نقـص در چيـده      مينيآلوم
ر مكـانيزم تغييرشـكل از   يي ـكه اين امر باعث تغ شود مي

بــه دوقلــويي مكــانيكي و از دوقلــويي  ياســتحاله فــاز
بـه   آلـومينيم . افزودن شود مينابجايي مكانيكي به لغزش 

را افزايش  ها تنش لازم براي لغزش نابجايي ،فولادهااين 
تسـليم و نـرخ    اسـتحكام  افزايش سبب داده و در نتيجه

در ] 14-12[ شـود  مـي پـايين   يهـا  كـرنش در  كارسختي
 سـبب  با كاهش اكتيويتـه كـربن،   افزودن آلومينيم ،مقابل

و كـاهش  ] 17-12[دينـاميكي   يكرنش يرسازيپ  ضعيفت
 يها كرنش در كارسختينرخ كاهش استحكام كششي و 

  .]4,14شود [ مي بالا
در اين تحقيق سعي شده با تكيـه بـر ريزسـاختار      
بـه بررسـي و    ،قبـل و بعـد از آزمـايش كشـش     ها نمونه

 بـه  آلومينيمتحليل تغيير خواص مكانيكي در اثر افزودن 
  .شود پرداخته پرمنگنز كربن متوسط فولاد اين

  
  روش تحقيق

عمليات ذوب و آلياژسازي با استفاده از كوره القـايي بـا   
كيلوگرم انجـام شـد.   100حداكثر ظرفيت  فركانس بالا و
بـا   ييهـا  شـمش ريزي در قالب سـراميكي،   پس از ذوب

ــاد  ــدول  14×6×3ابع ــد. در ج ــب  )1( بدســت آم تركي
اتي آلياژهـا  محاسبشدن  و انرژي نقص در چيده شيميايي

انرژي نقص انباشتگي بر اساس تركيب شده است.  ارائه
  ].13,18[ ) محاسبه شده است1شيميايي و رابطه (

  
Fe Mn C Al Si

Fe Mn Fe C Fe Al Fe Si

Fe Mn Fe C Fe Al Fe Si

sf X X X X X

X .X X .X X .X X .X
466 2550 3323 107

X X X X X X X X

20 259 21 24595 297 90

   
   

        

)1(  

كــه
FeX ،

MnX ،AlX ،
CX  و

SiX عناصــر  يكســر مــول
  .باشندمياژ يمختلف در آل

بـردن   سازي ريزسـاختار و از بـين   براي يكنواخت  
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ريختگي، عمليـات   هاي بلوكجدايش عناصر آلياژي در 
 2بـه مـدت    ١١٠٠ °C در دمايسازي  هموژن  حرارتي

 ســردوا در هــ هــا ســپس نمونــهو  انجــام شــدســاعت 
از يك دستگاه نـورد آزمايشـگاهي بـا قطـر     ]. 19[شدند

دهـي اسـتفاده    ميليمتر براي عمليات شـكل  200غلطك 
 ١٢٠٠ °Cمجدد تـا دمـاي    ها شمششد. به اين منظور 

ــه مــدت  ــورد مرحلــه 5طــي دقيقــه آســتنيته و  30ب ، ن
تغييـر   .كـاهش داده شـد   ميليمتـر  4 بـه  30 از ضخامت

 )2(نـورد در جـدول    ضخامت ورق در مراحل مختلف
ــه ــد ارائ ــس . اســت هش ــورد، از پ ــا ورقن ــاي ه   در دم

 C° 1100  سـپس در   و دمـا شـده   همدقيقه  10به مدت
آزمـايش كشـش    يهـا  نمونه]. 20[ندشد آب سريع سرد
ــا ASTM-E8  ]21طبــق اســتاندار  25 ســنجه طــول] ب

 تهيه شدند. )وايركات(  برش با سيم با استفاده از ميليمتر
 QUASAR مـدل از دستگاه كشـش  براي آزمون كشش 

تـن   50 ظرفيتبا  GALDABINIساخت شركت   600
هـر  اسـتفاده شـد.    دقيقـه  بر ميليمتر 1و سرعت كرنش 

بـراي  . گرفـت  صـورت آزمايش كشش با سه بار تكرار 
در دو مرحله قبل و بعد از كشش  ها نمونهاز متالوگرافي 

و  2500زني تـا سـنباده    پس از سنباده .شد يبردار نمونه
 در دو مرحله اچ ها، نمونهيكرومترم1آلوميناي پوليش با 
شدند. در مرحله اول بـه مـدت چندثانيـه در     (حكاكي)

% نايتال قرار داده شدند و پـس از شستشـو بـا    2محلول 
طور كامل خشـك شـدند و در مرحلـه بعـد در      الكل، به
 در اتـانول  اسـيد  هيدروكلريكحجمي  درصد 10محلول 

پـس از  ايجـاد شـده   ( زردرنـگ بـردن لايـه    براي از بين
 ها دانهو نيز افزايش وضوح مرز )ول نايتالمحل حكاكي با

و  ندشد  دادهثانيه قرار  و مرزهاي دوقلويي به مدت چند
ــراي مطالعــات ]. 22خشــك شــدند[ شســته و ســپس ب

نـوري   ميكروسـكپ از نگـاري   ريزساختاري و شكسـت 
MEIJI  326مدلMA الكتروني روبشـي  ميكروسكپ و 

Roventec Vega II XMU   مـدلTescan   30بـا ولتـاژ 
روي هـاي ريزسـاختاري    بررسـي  استفاده شد. كيلوولت

ميليمتـر زيـر سـطح شكسـت      10در هاي كشـش   نمونه
  انجام شد.

 
 شدن دهيچ در نقص يانرژ وها  شيميايي نمونه بيترك  1جدول 

 يكيناميترمود معادلات طبق شده محاسبه

  نمونه
  مقدار عنصر بر حسب درصد وزني

SFE 
mj/m2  Mn C  Al Fe* 

  7/21  بقيه  01/0  62/0  12/18  آلومينيم بدون

  3/34  بقيه  32/2  64/0  04/18  دار آلومينيم
  درصد وزني و  Si  :5/0*مقدار 

  درصد وزني  1/0مجموع ساير عناصر ناخالصي: كمتر از   
  

مرحله نورد (ضخامت  هر طي ها شمش ضخامت تغيير  2جدول 
  )ميليمتر 30اوليه: 

  مرحله  1  2  3  4  5

 ضخامت  24  18  12  7  4
 )يليمتر(م

  
  بحث و نتايج

 )1( شـكل .   بعـد از نـورد گـرم   مشاهدات ميكروسكپي 
شده   هاي نورد گرم نوري از ورق  وير ميكروسكوپاتص

شود  مشاهده ميدهد.  مينشان را قبل از آزمايش كشش 
هاي همگن آستينت اسـت كـه    كه ريزساختار شامل دانه

(خطوط مسـتقيم   هاي حرارتي ، دوقلوها دانهدر برخي از 
دار،  در نمونـه آلـومينيم   شـود.  نيز مشاهده مـي  و موازي)

شود  هاي غيرفلزي بيشتري مشاهده مي  ناخالصي و آخال
 )2( به علت حضور آلومينيم باشد. در شكل تواند كه مي

 دار آلـومينيم و  آلومينيمدانه دو نمونه بدون   نمودار اندازه
 3/2افـزودن  كه  شود ميمشاهده  نمايش داده شده است.

 148 به 97 ، قطر متوسط دانه را ازآلومينيمدرصد وزني 
  .دهد ميافزايش  ميكرومتر

 فولادهـا  ايـن  پـايين  شـدن  چيـده  در نقص انرژي  
 شـكل  تغييـر  حـين  مكـانيكي  هاي دوقلويي ايجاد باعث
 بـا  مكـانيكي  هـاي  دوقلـويي  برخورد محل ]،7[ شود مي

 مناسـبي  محـل  تواند مي ،ديگر هاي و دوقلويي ها مرزدانه
 و حين يافته مجدد تبلور هاي دانه رشد و زني جوانه براي
 در نقـص  انرژي افزايش ،]23[باشد نورد عمليات از بعد

 چگـالي  كـاهش  آلومينيم سبب افزودن اثر بر شدن چيده
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 شـود  مي گرم نورد حين عمليات مكانيكي هاي دوقلويي
 پـس  و حـين  ها دانه زني جوانه مناطق كاهش نتيجه در و
   پي دارد. در را دانه اندازه افزايش و نورد عمليات از
  
  
  
  
  
  
  
  
  

  (الف)
  
  
  
  
  
  
  
  

  (ب)
 :نمونه كشش شيآزما از قبل ينور كروسكپيم ريتصو  1شكل 

  دار آلومينيم)ب آلومينيم بدون)الف

  
  
  
  
  
  
  

  
  اندازه متوسط دانه براي دو نمونه ورق نورد   2شكل 

  دار آلومينيم و آلومينيم شده بدون گرم
  

نتـايج آزمـايش    )3( در شكل.  يكشش بررسي خواص
ده ارائه شكرنش حقيقي -كشش به صورت منحني تنش

 كه منحني مربوط به نمونه بـدون  شود ميمشاهده  است.
ــومينيم  ــرنش حقيقــي حــدود   آل ــه  27/0در ك شــروع ب

كرده و تا انتهاي فراينـد   اي شدن) (كنگره شدن اي دندانه
ادامه دارد و در پايان تقريباً بدون افـت  اين رفتار كشش 

بـراي   كـه  درحالي در منحني، شكست اتفاق افتاده است.
 بسيار تضـعيف  اي دندانه رفتار ،دار آلومينيممنحني نمونه 

هـاي كشـش نيسـت.     ايي در منحنـي قابل شناس ـ و هشد
همچنين در مراحل شكست، كمـي افـت اسـتحكام نيـز     

  مشاهده شده است.
  
  
  
  
  
  
  
  
  
  

  
  كرنش حقيقي براي دو نمونه بدون -نمودار تنش  3شكل 

  دار آلومينيم آلومينيم و
ــي     ــاد منحن ــهايج ــي   اي دندان ــازي كرنش و پيرس
 هـاي  اتمناشي از نفوذ  فولادهادر اين دسته از  يديناميك

ــوگيري از حركــت  هــا نابجــاييكــربن در هســته  و جل
 هـا  نابجـايي با  Mn-C هاي جفت كنش برهم و ها نابجايي
دار شـدن نمـودار    به عبارت ديگر، دندانه .]17,24[ است
افتد كه اتم محلول قابليـت   كرنش زماني اتفاق مي-تنش

ــبكه      ــي در ش ــايي را دارد ول ــته نابج ــت در هس حرك
يت را ندارد. وقوع اين پديده تابعي از كريستالي اين قابل

غلظت عناصر محلول، نرخ كرنش، ميزان كـرنش و دمـا   
سـبب كـاهش فعاليـت و     آلومينيمافزايش ]. 2,25است [
 . بنـابراين شـود  مـي   نابجايي  هستهكربن در  هاي اتمنفوذ 
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تواننـد   كمتر مي آلومينيم% 3/2كربن در نمونه با  هاي اتم
بنـابراين  مشـكل ايجـاد كننـد و     هـا  نابجـايي در حركت 

   ].17,26,27[ ردرا به همراه دا اي دندانهتضعيف رفتار 
 آلـومينيم  درصد وزني3/2 افزودن ،)3( با توجه به شكل

 و مگاپاسـكال  405به  366از  تسليم سبب افزايش تنش
ــزايش ــه  52/0از كــرنش حقيقــي حــداكثر  اف و  54/0ب

مگاپاسـكال   1300بـه   1350از  كاهش حد نهايي كشش
 آلـومينيم تسليم با افـزودن   استحكامافزايش  شده است.

و  محلــول جامــد يبخشــ اســتحكامناشــي از  توانــد يمــ
امـا  . ]4[ باشـد  افزايش نيروي لازم براي لغزش نابجايي

كـرنش حقيقـي را   حـداكثر  تغييرات حدنهايي كشش و 
هـاي دوقلـويي شـدن، لغـزش      كـنش  بـه بـرهم   تـوان  يم

پيرسازي كرنشـي دينـاميكي مـرتبط    ها و پديده  نابجايي
بعـد از كشـش از    بـا تصـاوير ميكروسـكپي    دانست كه

 اي دندانهالبته وجود منحني  قابل مشاهده است. ها نمونه
كــرنش حقيقــي و شكســت -در انتهــاي منحنــي تــنش

تا حدودي گويـاي   تواند ميشدن)  (بدون گلوييناگهاني 
 ييكاين حقيقت باشد كه فرايند پيرسازي كرنشـي دينـام  

 آلـومينيم نمونه بـدون  در تغيير طول ميزان كاهش  سبب
و در نتيجــه  شـده اســت  دار آلــومينيمنسـبت بــه نمونـه   

  .شود شكست در كرنش كمتر مشاهده مي
  

ــي ــاختارر بررس ــد يزس ــت از بع ــش شكس ــه كش    .نمون
و  ينــور ميكروســكپ ريواتصــ )5(و  )4( هــاي شــكل
بـه  كشش  نمونهسطح شكست  زير از يروبش يالكترون

نشان را  و با آلومينيم آلومينيم بدونترتيب براي دو آلياژ 
دهنده تغييرشكل   د. در اين تصاوير، خطوط نشاننده مي

در اثر دوقلويي است كه در ابعاد بسيار ريـز و كمتـر از   
شوند. بـه عبـارت ديگـر،     ايجاد  دنتوان ميميكرومتر  يك

و اين دسازوكار اصلي تغييرشكل در كرنش دوقلويي از 
است كه به صورت ميكرودوقلويي قابل تشـخيص   آلياژ

   ].1,12است [
هاي مكانيكي  با افزودن آلومينيم، چگالي دوقلويي  

فاصله بـين آنهـا افـزايش يافتـه     در نتيجه كاهش يافته و 
افـزايش   توان گفت با افزودن آلـومينيم بـدليل   است. مي

لغزش متقـاطع   ،)1( جدول، انرژي نقص در چيده شدن
هــا افــزايش يافتــه و تــنش لازم بــراي تشــكيل  نابجــايي

هاي مكـانيكي   يابد و ايجاد دوقلويي دوقلويي افزايش مي
  ].7,28,29[ شود تر مي سخت
هـاي مكـانيكي و افـزايش     كاهش ميزان دوقلـويي   

سبب شده كه مسـير آزاد بـراي حركـت     فاصله بين آنها
افزايش انـرژي نقـص   ، به علاوه. ها افزايش يابد نابجايي
ها  شدن لغزش متقاطع نابجايي  شدن باعث آسان در چيده

ســهولت در ]. 30،31شــود [ مــي از موانـع حركــت آنهــا 
ــزايش فاصــله    ــاهش چگــالي و اف ــاطع و ك لغــزش متق

ها بتواننـد   هاي مكانيكي، سبب شده كه نابجايي دوقلويي
حركـت كـرده و كـاهش حـد      تريـكم ـال تنشـبا اعم

به همراه داشته باشد. علاوه بر اين، عدم  نهايي كشش را
هاي كربن و حذف پيرسازي كرنشي با افـزودن   نفوذ اتم

تواند يكي از دلايـل كـاهش حـد نهـايي      آلومينيم نيز مي
  .17 1,7,4]،31،30[كشش باشد

زيـادي در   ريـز بسـيار  حفـرات   ب)-4( در شكل  
، ايـن حفـرات   شوند مينزديكي مرزهاي دوقلويي ديده 

 بــين ريـز  . حفـرات انـد  شـده حـذف   ب)-5( در شـكل 
 كـه  باشـند  اي نقطه عيوب از ناشي توانند مي ها دوقلويي

 عمليات حين ،(DSA)ي ديناميك كرنشي پيرسازي اثر بر
 هـاي  زوج تشـكيل . ]17،31 ،4[ شـوند  مـي  ايجاد كشش
Mn-C باعـث  توانـد  مـي  ها نابجايي با ها آن كنش برهم و 
 اين پيوستن هم  به از و شود مترينانو حفرات زني جوانه

ب) – 4( در شـكل  كـه ، متـري ميكرو حفـرات  حفرات،
 چگـالي  رسـد  مـي به نظـر   ].4[شود ايجاد ؛شود مي ديده

، در شكسـت  آنهـا هـم پيوسـتن     بالاي اين حفرات و به
داشـته باشـد كـه در     بسـزايي  تـأثير  آلومينيمبدون  آلياژ

  عد به بررسي آن پرداخته خواهد شد.بخش ب
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 (ب) (الف)
  آلومينيم بدونكشش آلياژ  نمونهزير سطح شكست  از يروبش يالكترون كروسكپيم ريتصو )ب  ينور كروسكپيم ريتصو )الف  4 شكل

  

  
  
  
  

  
  
  
  
  

 

  
    

  
  

 (ب) (الف)
  دار كشش آلياژ آلومينيم نمونهزير سطح شكست  از يروبش يالكترون كروسكپيم ريتصو)ب  ينور كروسكپيم ريتصو)الف  5شكل 

  

وير اتصــ ،)6( در شــكل   .شكســت ســطحبررســي 
ــكپ ــي ميكروس ــي الكترون ــت  از  روبش ــطح شكس س

. شود ميمشاهده  دار آلومينيمو  آلومينيمبدون  هاي نمونه
شكسـت   در تصاوير سطحدرشت ريز و حفرات وجود 
 ] در هـر دو نمونـه  4،23[ نـرم بسـيار  شكسـت   نشانگر
 در آلـومينيم براي نمونه بدون الف) -6(در شكل  است.

ديده هاي اوليه)  (ديمپلحفرات درشتي سطح شكست، 
هـاي   (ديمپـل  يتـر حفـرات ريز  آنهاكه اطراف  شود مي

  .وجود دارد ثانويه)

هـاي غيرفلـزي    نشـده و يـا آخـال     رسوبات حل  
 زني حفرات درشـت  محل مناسبي براي جوانهتوانند  مي

وجـود   ،در مقابـل  ].12,15هاي اوليـه) باشـند [   (ديمپل
ــل  ــز (ديمپ ــرات ري ــين   حف ــه) در فضــاي ب ــاي ثانوي ه

دهد كه اين فضـا بـا مكـانيزم     هاي اوليه نشان مي ديمپل
اي  هـاي ثانويـه   شـود، بلكـه ديمپـل    برش شكسته نمـي 

  كند. شود كه شكست را بسيار نرم مي تشكيل مي
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 (ب) (الف)
  دار آلومينيم  نمونه )ب و آلومينيم بدون )الف :نمونه شكست سطح از يروبش يالكترون كروسكپيم ريتصو  6شكل 

  

  
  
  
  
  
  
  
  
  
 

  

 (ب) (الف)
  دار آلومينيم) ب و آلومينيم بدون )الف :نمونهي از زير سطح شكست در نور كروسكپيم ريتصو  7شكل 

  
كـه پديـده    اسـت  هنشـان داد محققان قبلي هاي  بررسي

ــاي   ــرهمكنش مرزه ــاميكي و ب ــازي كرنشــي دين پيرس
هـاي ثانويـه    ها عامل اصلي تشكيل اين ديمپل دوقلويي
ــتند ــه     ].4،31[هس ــت نمون ــطح شكس ــوير س در تص
 هكمتر شدحفرات ريز تعداد  ،ب)-6(شكل  دار آلومينيم

كـه بـه علـت     شـود  ميو حفرات درشت بيشتري ديده 
. تضــعيف پديــده پيرســازي كرنشــي دينــاميكي اســت 

پديـده  يـا تضـعيف   حـذف  ، )3(مطابق شكل  ،بنابراين
از يـك  دار  در آلياژ آلـومينيم پيرسازي كرنشي ديناميكي 

، بـا  و از طرف ديگـر شده كاهش استحكام  سببطرف 
ها، كرنش مومسان  موانع در برابر لغزش نابجاييكاهش 

   كل را افزايش داده است.
هـاي   تصاوير ميكروسـكوپي از نشـانه   )7(شكل   

تغييرشكل پلاستيك در زير سطح شكست را بـراي دو  
 حفـرات ريـز  الـف)  -7( دهـد. در شـكل   آلياژ نشان مي

(كمتر از يـك ميكرومتـري) متعـددي وجـود دارد كـه      
، قابـل  ب)-7(دار در شـكل   نسبت بـه نمونـه آلـومينيم   

، حفـرات  ب)-7(توجه است. به وضوح مطابق شـكل  
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در منــاطق بــا چگــالي كمتــر و يــا خــالي از دوقلــويي، 
فرصت رشد پيدا كردند و در هم ادغـام شـده و حفـره    

در شـكل  . از سـوي ديگـر،   اسـت  هتر ايجاد شد درشت
هـا   شود كه ايجاد كرنش دوقلويي مشاهده مي الف)-7(

هـا جلـوگيري    از رشد حفرات ريز و به هم پيوستن آن
كند. در واقع بـه علـت تمركـز تـنش زيـاد اطـراف        مي

شود  ها، كرنش دوقلويي در اطراف حفره فعال مي حفره
شوند. اين  ها مانع رشد حفره مي و بنابراين اين دوقلويي

شـده    نشان داده )8(رت نمادين در شكل پديده به صو
هـاي   تـوان نتيجـه گرفـت كـه كـرنش      است. پـس مـي  

  ].30، 4[ كنند ها از رشد حفرات جلوگيري مي دوقلويي
  

  
  
  

  
  
  

 رشد از يريجلوگ در ها دوقلويي نقش از نينماد ريتصو  8شكل 
  ]30[آخال كي از يناش حفره

  گيري نتيجه
آسـتنيتي   فولاددرصد وزني آلومينيم به  3/2افزودن  .1

Fe-17Mn-0.6C بـه  97از اندازه دانه  يشسبب افزا 
   .شود بعد از نورد گرم مي ميكرومتر 148

درصد وزني آلومينيم سبب افزايش تنش 3/2افزودن  .2
و افزايش حداكثر مگاپاسكال  405به  366تسليم از 

و كاهش حد نهـايي   54/0به  52/0كرنش حقيقي از 
  .شود مي مگاپاسكال 1300به  1350شش از ك

حـين   اي دندانهباعث حذف منحني  آلومينيمافزودن  .3
  .شود ميكشش  آزمون

هــاي  نگــاري ســطوح شكســت و بررســي شكســت .4
 دوقلـويي  هـاي  مرز لايـه ميكروسكوپي نشان داد كه 

هـايي) هسـتند    (ديمپل ييها حفرهموانعي براي رشد 
  شوند. مي تشكيل ها از فازهاي ثانويه يا آخال كه

 
  تشكر و قدرداني

دقيـق   گـري  ريختـه محترم شركت  كاركنانمديران و از 
مهندس آقايان هاي ارزشمند  حمايتبه خصوص  ساري

تشكر و قـدرداني   صميمانه ،نژاد قليو مهندس اسلامي 
  د.شو مي
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  ساختار بر رفتار خستگي فولادز بررسي اثر متقابل سختي، ناخالصي و ري
 

  )2(عليرضا مشرقي                )              1(سميرا مرتضائي

 
  چكيده

تا  يسخت يشبا افزا ينشان داد كه حد خستگ يجقرار گرفتند. نتا يخستگ يشمورد آزما متفاوت هاي يسخت با ياژيآل يفولادها يقتحق يندر ا
ميكروسكوپ  توسط هاي فوقشكست نمونه سطح مشاهدات. گردد يم افتر ويكرز دچا 400از  يشب يرو در مقاد شيرز افزايكو 400

بيني شدت تنش آستانه با پيش .باشند يم يمنشأ شروع شكست خستگ يفلز يرغ هايناخالصي ،ها اكثر نمونه در كه داد نشان الكتروني روبشي
kth∆  توان توجيه ناشي از سطح شكست نهايي و مقايسه با حد خستگي فولاد، ميميكروسكوپ الكتروني روبشي و مطابقت آن با مشاهدات

  ير سختي زمينه بر رفتار خستگي فولاد و رابطه اي بين آن دو ارائه كرد. تأثمناسبي بر 
  .تنش شدت ضريب  ي،فلز يرغ هاي يناخالص خستگي، استحكام كليدي هايواژه

 
  

The Effect of Interaction Between Hardness, Inclusion and  
Microstructures on the Fatigue Behavior of Steel 

 
S. Mortezaei                            A.R. Mashreghi 

 
Abstract 
In this study, the fatigue behavior of alloy steels with different hardness values was tested. Results showed 
that the fatigue limit increases by the increment of hardness up to 400 Vickers whereas it drops when the 
hardness value exceeds 400 Vickers. Fractographic observations using scanning electron microscopy 
revealed non-metallic inclusions as the dominant fatigue crack initiation sites. By predicting the 
threshold stress intensity, with the aid of scanning electron microscope observations of the fracture 
surface and comparing the fatigue limit of the steels, the appropriate effect of hardness on the fatigue 
behavior of the steel can be presented. Finally, simple and accurate models were proposed for the 
estimation of the fatigue limit by means of hardness. 

Key words Fatigue Strength, Non-metallic inclusion, Stress intensity factor. 
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 مقدمه

غيـر   هـاي  ناخالصـي در تمام فولادهاي آلياژي، حضـور  
سازان به شـمار  فولادسازان و قطعه هاي نگرانيفلزي از 

ل يدر فرآيند فولادسـازي تشـك   ها ناخالصي. اين رود مي
داراي تركيبات اكسـيدي و سـولفيدي    ها آنشده و اكثر 

ترين دلايل تخريـب و شكسـت    . يكي از عمدهباشند مي
دينـاميكي   هـاي  بارگذاريقطعات صنعتي كه در معرض 

تقريباً تمام  علت نظر به اينكه قرار دارند، خستگي است.
هـاي   از محـل  كجوانـه زنـي تـر    هاي خستگي ستكش

هـا كـه منشـأ     ، لذا ناخالصـي باشدداراي تمركز تنش مي
ــر روي اســتحكام  ،تمركــز تــنش در قطعــات هســتند ب

خستگي تأثير چشمگيري دارند. عوامل بسـياري سـبب   
د و ارزيابي رفتار خستگي با استفاده نشوخستگي فلز مي

بدسـت   غيـر ممكـن اسـت.    تقريبـاً از اطلاعات محدود 
 اسب براي پيش بيني حـد خسـتگي  آوردن يك روش من

)σw ( يك نياز طولاني مـدت  ها ناخالصيدر حضور اين ،
كـه  S–N براي مهندسين مختلـف بـوده اسـت. منحنـي     

كه منجر بـه   هايي سيكلارتباط بين تنش اعمالي و تعداد 
 هـاي  داده، توسـط  دهـد  مـي را نشـان   شـود  ميشكست 

آزمايشــگاهي بدســت آمــده و رفتــار خســتگي مــواد را 
. رسم چنين نمودارهايي با وجـود اينكـه   كند مي ينيبيشپ

اما به علت گراني و زمان بر بـودن،   باشد ميبسيار مفيد 
خسـتگي فلـزات،    در صنعت كـاربرد محـدودي دارنـد.   

هاي مختلفي از جملـه سـاختار مـاده،    پارامتر تأثيرتحت 
، اندازه دانـه،  )uσ( تنش كششي نهايي، )σy( تنش تسليم
فلزي و غير فلـزي، زبـري سـطح، تـرك،      هايناخالصي

گذشته هاي در سال. [6-1] گيردقرار مي سختي ماده و...
نهـايي   كششي استحكام يانم ياريبس يتجرب يها ارتباط
 ،براي مثـال  ،اند شده يشنهادپ يحد خستگ با يسختو يا 

موراكامي دو رابطه يكي براي تخمـين حـداقل مقـدار و    
مقـدار اسـتحكام خسـتگي    ديگري براي تعيين حـداكثر  

بـدون نقـص    فلـزات كـه   يزمـان  بيني كرده اسـت. پيش
بـا معادلـه    توانميرا حداكثر مقدار حد خستگي  ،هستند

ــرا) 1( ــخت يب ــر از  يس ــرزيو 400كمت  )HV<400( ك

  .[1] نمود يابيارز
୵୫ ൌ 1.6H  )1(                                              

شكست  است كه يزمانحداقل استحكام خستگي   
فلزي باشد. ر يغ يناخالص يا يباز ع يناش يخستگ

ر ب كه و ساده ديمف روش يك همكارانشو  موراكامي
 ارائه σw بينيپيش براي شده، بنا اساسي كميتو د اساس

 انگريب ويكرز كه سختي اساسي، هاي كميت اين. كردند

ر تصوي مساحت بزرگترين ،area√ )areaو فولاد استحكام
ر پارامتر بيانگ كه )اعمالي عمود بر محور تنش عيب شده

 حداقل حد بينيهستند. پيش باشد،مي نقص هندسي
 توان يمخستگي توسط معادله پيشنهادي موراكامي را 

 :[5] چنين بيان نمود

୵ୢ=ଵ.ସଵሺୌ౬ାଵଶሻ

ሺ√ୟ୰ୣୟሻభ/ల
			  )2(                               

پيشـنهاد   ) كه توسط موراكـامي 2) و (1معادلات (  
از حد خستگي، از بيشترين مقدار براي  ايشده محدوده

قطعه بدون عيب تا كمترين مقدار كه براي قطعـه داراي  
دهـد. تـاكنون روش مشخصـي    نقص است، را به ما مي

 يرتـأث  با توجـه بـه  براي برآورد دقيق حد خستگي فولاد 
شكســت  يبــه عنــوان عامــل اصــل يرفلــزيغ يناخالصــ
سختي ويكرز گزارش نشده اسـت  از با استفاده  يخستگ

هاي اخير در ايـن  و تنها كاسگراند و همكارانش در سال
) موراكـامي  2نيـز از فرمـول (   هانآ. [6] زمينه كار كردند

بيني حد خستگي اسـتفاده كردنـد ولـي بـراي     براي پيش
فرمـول جديـدي ارائـه دادنـد كـه در       √areaجايگزيني 

فاكتورهــاي حساســيت ريزســاختار بــه تــرك،  نهايــت
، . بنـابراين انـد  نگرفتهناخالصي و زبري سطح را در نظر 

سعي شـده اسـت روشـي جديـد، سـاده و       در اين مقاله
دقيق بـراي تخمـين حـد خسـتگي بـا اسـتفاده از        نسبتاً

يرفلـزي و  غ يناخالص ـ يرتـأث  با توجه بـه سختي ويكرز 
هـاي  ه ناخالصـي با توجه به اينك .زبري سطح ارائه شود

-هاي آلياژي ميغيرفلزي عامل اصلي شكست در فولاد

پيدا كردن روشـي مناسـب بـراي تعيـين      باشند، بنابراين
ــتفاده در صــنعت    ــراي اس ــي ناخالصــي ب ــدازه بحران ان

  باشد.يكي ديگر از اهداف اين تحقيق مي فولادسازي
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  مواد و روش تحقيق
 ي،خستگ يشاتجهت انجام آزمادر اين تحقيق 

 ياستاندارد خستگي از چهار نوع فولاد تجار يها نمونه
1.7218، 1.7176، 1.1302، 1.1186 DIN  مطابق با

به منظور  فولادهر . تهيه شدDIN 50113 استاندارد 
يك سيكل تحت  ،مختلف هاي يبه سخت يابي دست
اين  )1(در جدول  .خاص قرار گرفت يحرارت ياتعمل

 يها نمونه است. شدهخلاصه آورده  به صورتها سيكل
 ي،حرارت ياتعملبعد از  مختلف هاي يكلحاصل از س
 يخستگ يكيو خواص مكان ساختاريزير يتحت بررس

 يها نمونه ساختار،زيمشاهده ر يقرار گرفتند. برا
 ،يشمتداول پول هاي يكابتدا با استفاده از تكن يمتالوگراف

 يكروسكوپتوسط م ساختاريزيمشاهدات رو آماده 
 ساختارزيهر ر يفازها يكسر حجم انجام شد. ينور

 .يدگرد يينتع (Clemex) يرتصو يزتوسط نرم افزار آنال
از  يبا استفاده از دستگاه آزمون خستگ يآزمون خستگ

 دور 5800( هرتز 97با فركانس  خمشي-چرخشينوع 
انجام  يطمح يدر دما R= - 1 ي) و نسبت تنشدقيقه بر

 107 ياكه نمونه بشكند  يتا زمان ها يش. آزمايدگرد
آزمون  4يافتند. حداقل ، ادامه يكل تنش را تحمل كندس

هاي عمليات حرارتي شده در هر سختي بر روي نمونه
گروه انجام شد كه مقدار متوسط آن گزارش شده است. 

 ياندازه و محل ناخالص تعيينبه منظور  ينچنهم
ي و نيز براي تعيين عامل شكست خستگ ،يفلزيرغ

مختلف شكست ي شكست نهايي، سطوح چگونگ
مورد  )SEM( يروبش يالكترون يكروسكوپم يلهبوس
  قرار گرفتند. يبررس

  
  فرآيند عمليات حرارتي و سختي فولادهاي مورد مطالعه 1جدول

 فولاد
)DIN(	

 - (C°)آستنيته دماي
 -نسرد كردمحيط 

	زمان آستنيته(دقيقه)

دماي تمپر  
	(C°)كردن

(Hv)سختي	

مگرنورد  1.1186 	 ‐	 195	

1.1302 1200‐ اهو  	 ‐	 297	

1.7218 850‐ - ن گرمروغ
30	

400	 392	

1.7176 870‐ - ن گرمروغ
55	

420	 553	

 

  
  
  
  
  
  
  
  
  
  
  
  
 

  1.7176د) 1.7218ج) 1.1302ب) 1.1186فولادهاي الف) ساختارزتصاوير ميكروسكوپي ري  1شكل
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  نتايج و بحث
ساختار ميكروسكوپي . ساختاريز مشاهدات ري

آورده شده است.  )1(شكل  فولادهاي مورد آزمايش در
دارد كه  يزينسبتاً ر يتيپرل- ييتساختار فر 1.1186فولاد 

 بقيه كه و يتفاز فردرصد  40 يمناطق روشن حاو
. فولاد است يتفاز پرل باشد، حاوييره ميمناطق ت
نسبتاً درشت با مناطق  يتيپرل- ييتبا ساختار فر 1.1302

يره ت كه مناطق بقيه و يتفر فاز درصد 30يروشن حاو
 8شامل  1.7218. فولاد باشد يم يتپرلرنگ است، 

رنگ  تيرهدرصد فاز  32 يت،فرسفيد رنگ درصد فاز 
 يتباشد. در نهايتمپر شده م يتمارتنز يهو بق ينيتب

 تمپر شده است. يتكاملاً مارتنز 1.7176ساختار فولاد 

 يتيپرل-ييتدو ساختار فر هر 1.1302و  1.1186فولاد 
 يت در فولادفاز نرم فر اما به دليل وجود بيشتر دارند،

با  .اين فولاد از سختي كمتري برخوردار است 1.1186
و با توجه ) 2(شكل1.7218 فولاد  CCTنمودار  توجه به

 روديسرد كردن در روغن، انتظار م يبه سرعت بالا
طبق  يولد، نداشته باش يتفولاد فاز فر ينساختار ا

پژوهش، ساختار  يندر ا يحرارت ياتخاص عمل يطشرا
استاندارد  يتهآستن يدمازيرا  ؛هست يزن يتفاز فر يحاو

 يندر ا يكهدر صورت باشديم C875° ،1.7218فولاد 
 )C 850°( استاندارد يتهآستن يدما يرز ييدر دما يقتحق
 شوديباعث م ينكردن فولاد انجام شد، كه ا يتهآستن
بمانند و  يبه صورت حل نشده در ساختار باق هايدكارب

كه  شوديم وجبم يننشده و ا يتيآستن ساختار كاملاً
ها نمونه ،همچنين كند. يلبه سمت چپ م CCT نمودار

آمدن از كوره كوئنچ نشدند و  بلافاصله بعد از بيرون
از آنجا كه با انجام  .كاهدياز سرعت سرد شدن م ينا

فولاد  يساختار حاصل برا ي يكسان،حرارت ياتعمل
 يكهدر حال باشد،يتمپر شده م يتكاملاً مارتنز 1.7176
 1.7218، لذا فولاددارد يساختار سه فاز 1.7218فولاد 

  .دارد يكمتر يريپذ سختي 1.7176نسبت به فولاد 
  

 شاتيآزما از حاصل S-N نمودار) 3( شكل. S-Nنمودار
. دهـد  يم ـ نشان راي بررس موردي هانمونه تمامي خستگ
 شكست بدون را كليس107كه در آن نمونه بتواند  يتنش
كـه در   شـود  يم ـه دينام) σwي (خستگد ح د،ينما ملتح

ي افق هيناح كي107 و106 هاي يكلس يننمودار حاصله ب
 آسـان  راي خسـتگ  حـد  نيـي تع كـه  اسـت  شـده  حاصل

 يبـرا ي خستگاهداف آزمون  نيتر مهماز  يكي. دينما يم
اسـت   يلدل ينبد يناست. ا يخستگحد  نييتعفولادها، 
 يطـور  يـد هستند با يخستگكه تحت تنش  يكه قطعات

 ـو  كمتـر ي تنش ـتحـت   كارن يحدر  كهشوند  يطراح ا ي
حـد خسـتگي    .ي قرار گيرنـد خستگبرابر با حد  حداكثر

بـــه  1.7176و  1.7218، 1.1302، 1.1186فولادهـــاي 
  .باشدمي 320و MPa 240 ،330 ،410با ر ترتيب براب

  

  

  
 فولادهاي مورد مطالعه S-Nنمودار  3شكل                                   1.7218فولاد  CCTنمودار  2شكل
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 ـ ينتر سخت 1.7218 كه فولاد ينبا ا چهـار   ينفولاد از ب
حـداكثر حـد   امـا   ،باشـد  ينم ـ يشنوع فولاد مورد آزمـا 

 يـن . علاوه بـر ا است را به خود اختصاص داده يخستگ
كــه بــا ســاختار مارتنزيــت تمپــر شــده،   1.7176فـولاد 

بـا   يمشـابه  يحد خستگ ،را دارد يمقدار سخت يشترينب
بــا ســاختار  1.1186دارد. فــولاد  1.1302 فــولاد نرمالــه

ريز و داشتن بيشـترين فـاز نـرم فريـت و      يپرليت-يفريت
  ين حد خستگي را نيز دارد.تر كمي، ين سختتر كم
  

ر يغي ناخالص تأثير. يو حد خستگ يسخت ينارتباط ب
با استفاده از ) KImax( تنش ضريب شدتتوسط  فلزي

 :[5]شود  ين مياب يرفرمول ز

K୍୫ୟ୶ ൌ Cଵ	σඥπ√area  )3              (                  
اندازه  area√تنش اعمالي و  σ رابطه اين در  

مقداري ثابت و تابع موقعيت ناخالصي  C1و ناخالصي 
و  يداخل هاي يناخالصي برا يببه ترت است و مقدار آن

 ،area√براي تعيين مقدار  .باشد يم 65/0و  5/0 يسطح
در زير ميكروسكوپ  ،هاي شكسته شدههمه نمونه
مورد بررسي قرار گرفتند و بعد از  روبشي الكتروني

ابعاد آن اندازه  ،عامل شكست يمشخص شدن ناخالص
شكست  سطحلصي در اشود. اگر مقطع ناخ مييري گ

دايره و از فرمول محاسبه سطح به دايره نزديك باشد 
اگر شبيه بيضي باشد از رابطه بيضي براي محاسبه 

 تنش شدت نيب. ارتباط شوداستفاده ميمجذور سطح 

)KImax (تعداد وي فلزر يغي ناخالص توسط شده ديتول 

ي برا ،)Nf( شود يم شكست به منجر كهيي ها چرخه
 داده نشان) 4( در شكل ي آزمايش شدهها نمونه همه
  KImax ،Nfبا كاهش  كه كرد مشاهده توان يم. است شده

)، 3(فرمول  KImax. مطابق فرمول محاسبه ابدي يم شيافزا
 يبر رو يو تنش اعمال يتنش به اندازه ناخالصشدت 

انجام  يشاتطبق نتايج آزما ينرودارد. از ا يآن بستگ
 هاي داراي ناخالصينمونه ي، در برخدر اين تحقيق شده

از اين  يبزرگ، مشاهده شده كه شكست خستگ
به  هازيرا موقعيت اين ناخالصي ؛ها نبوده استناخالصي

از  ينسبت به بعض ياي است كه تحت تنش كمترگونه
تنش  يدارا هاييتكوچكتر كه در موقع هاييناخالص

 يبررسي برا ،ينبنابرا .قرار دارندهستند، بزرگتر 
 ضريب شدتاستفاده از  ي،استحكام و روابط خستگ

 ورو تنش را به ط يتنش كه هر دو پارامتر اندازه ناخالص
و قابل  يناز بهتر يكيشود، يهمزمان شامل م

  . [5] باشد يم يارهامع يناعتمادتر
 در راي خستگد ح و نهيزمي سخت نيب ارتباط) 5( شكل

 شكل به توجها ب .دهد يم نشان شيآزماد موري فولادها
 400 حدود تاي سخت شيافزاا بحد خستگي  ،)5(
ي مقادير بيشتر، برايكه در حال، ابدي يم شيافزا كرزيو

 وجود با  Hv>400محدوده در. ابدي يم كاهشسختي 
 كه ابدي يم انتشار تر راحت ترك ساختار، شتريبي سخت

 را دهيپد نيا .شود يمر ت عيسر شكست به منجر نيا
 نوك مقابل در تر كوچك كيپلاست هيناح به توان يم

  .داد نسبت بالا استحكاما بي فولادهار د ترك

  

  
   يخستگ كليسو تعداد   kImaxي ناخالصي از ناش ضريب شدت تنش نيبرابطه  4شكل

  ي مورد آزمايشها نمونهتوسط  (Nf)تحمل شده 
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 ي مورد آزمايشها نمونهسختي ويكرز فاز زمينه در و حد خستگي  نيبرابطه  5شكل

  

  
  ي مورد آزمايشها نمونهدر  KIthضريب شدت تنش آستانه  وحد خستگي  نيبرابطه  6شكل

  
 با سهيمقا در بالاتري سختا ب فولاد در جه،ينتر د  
 يرغي ناخالصي متوسط وقت و كمي سخت باي فولادها

 ترككه هنگامي باشد، داشته وجودي در ساختار فلز
، زند يم جوانهي ناخالص و نهيزمي مرز هيناح ازي خستگ

 .يابد مي انتشاربا سرعت بيشتري  ساختار كلر د
 شتريبي خستگ استحكامي رو آن مخرب اثر ،بنابراين
ي و خستگ حدارتباط بين  )5( شكل. است مشهود
هاي دهد. با توجه به دادهرا نشان مي ويكرز سختي

استحكام كششي و درصد ازدياد طول براي هر يك از 
استحكام ، مشخص است كه )5( نقاط در نمودار شكل

كششي زياد به تنهايي معيار مناسبي براي داشتن حد 
باشد. هر دو پارامتر استحكام كششي و خستگي بالا نمي

 ؛ير گذارندتأثدرصد ازدياد طول بر روي حد خستگي 
بدين معنا كه فولاد براي داشتن حد خستگي بالا، علاوه 
بر استحكام مناسب بايستي چقرمگي خوبي نيز داشته 

تنش  شيافزامقدار  كننده  يانب يب شدت تنشضرباشد. 
زمينه  وآن  نيبدر مرز  يناخالصبه نمونه توسط  ياعمال

) KIth( فولاد نوعر هي برا KImax مقدار كمتريناست. 
در  ساختار مقاومت حداكثر انگريب كه شود يمناميده 
 كمتري ريمقادهرگاه و  باشد يمي خستگ شكست برابر
 ساختارز يرشوند  جادياتنش در نمونه  شدت نيااز 

. با [7] دينماقادر خواهد بود تا در برابر آن مقاومت 
 اريمع كي تواند يم KIth فاكتور، حاتيتوضتوجه به اين 

 )6( شكلدر  .باشدي خستگي برآورد حد برا مناسب
نشان داده شده است. در  KIthارتباط بين حد خستگي و 

 زين  KIth ،σw شيافزا با كه ديد توان اين شكل مي

- گذراندن يك خط بهينه از داده با است. افتهي شيافزا

 را فاكتوردو  نيا نيب رتباطمي توان ا )6(شكل  هاي

  بدست آورد. 4 معادلهمطابق 
)4(σw = (158.46 KIth) +125.51                               
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 KIthو  σwرابطه بين  )6(با توجه به نمودار شكل   

هاي مورد فولاد يسخت وKIth  نيب رتباطباشد. ا يمخطي 
 كه طور همان .است شده داده نشان) 7( شكل درآزمايش 

 يخستگ حد باي مشابه رفتار زين KIth شود، يم مشاهده
نيز  KIth ،σwبا افزايش  )6(با توجه به شكل . دارد

 Hvدو روند يكساني با  يابد و از آنجا كه هرافزايش مي
براي  يمعيار مناسب تواند يم KIthدارند، بنابراين فاكتور 

 محدوده در كه )5( معادله خستگي باشد.تخمين حد 
Hv<400 ي نيب شيپ به قادر را ما است آمده بدست

 :كند يم Hv با ،)KIth( آستانه تنش شدتر فاكتو

KIth = (0.0046 Hv) – 0.010                              )5(  
 معادله ،)4( در معادله )5( جايگزيني معادلهبا   

ي نيبشيپ Hv اساسر با ر σw كه شود يم حاصل يديجد
  :كند يم

σw = (0.73 Hv) +123.8                                    )6(  

ي ها شيآزمابراي تعيين حد خستگي بدون انجام   
هاي از فرمول توان يمبر گير و هزينهخستگي وقت

ويكرز  400براي فولادهايي با سختي حداكثر پيشنهادي 
غيرمستقيم ارتباط  به طوركه  )6( استفاده كرد. فرمول

wσ  را باHv تواند براي تخمين حد كند، ميمشخص مي
 يبراخستگي با داشتن سختي فولاد استفاده گردد. 

حد  ينيبيشپ يبرا يشنهاديپ يها رابطه سنجيصحت

حاصل از  يعمل يرمقاد ينب اي يسهمقا ي،خستگ
 [13-8] يگرد ينكه توسط محقق يخستگ هاي يشآزما

) انجام 6حاصل از فرمول ( يتئور يربدست آمده و مقاد
آورده شده است.  )2(در جدول  يسهمقا ينا يجشده، نتا

 يندر ا يشمورد آزما ايذكر است كه فولاده يانشا
 هايداشته و فرمول يشسطوح زبر و بدون پول يقتحق

شده دارند،  يشكه سطوح پول ييفولادها يبرا يشنهاديپ
حاصل از  يجبا خطا همراه است. همانطور كه از نتا

 يرمقادين مشخص است، درصد خطا ب )2(جدول 
در فولاد با سطح زبر، تنها  يحد خستگ يو عمل يتئور

  خواهد بود. يقابل قبول يجهكه نت باشدي% م5
  
 Critical Inclusionيبحران ياندازه ناخالص يينتع

Size   . براي بدست آوردن اندازه بحراني ناخالصي  
مقدار ضريب شدت  نيتر كمكه  KIthتوان از فاكتور مي

- شيپ جهتر يزاز معادله  ، استفاده كرد.باشد يمتنش 
ي خستگ شكستعامل  يناخالصي بحراناندازه  ينيب
  :]7[ استفاده نمود توان يم

)7                              (
2

K1 Ith

π 0.65σw

 
 
 √areac=  

  

  
  

  يشمورد آزما يها نمونه ينهفاز زم يكرزو يو سخت  KIthي از ناخالص يشدت تنش ناشضريب  ينرابطه ب 7شكل
 



  ...ساختارز اثر متقابل سختي، ناخالصي و ريبررسي     30

 
 1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     نشرية مهندسي متالورژي و مواد

يو تئور يواقع يحد خستگ ينب يسهمقا  2جدول  

  رديف
 نمونه يسخت

(Hv) 

σw توسط شده بينييشپ 
 )7 فرمول(

σw يواقع 
 مقدار
  اختلاف

 (%) خطا درصد
شرايط سطح 

  نمونه
  مرجع

1 177 01/253  255 99/178/0  8 الكترو پوليش 
2 327 51/362  600 49/2375/39  9 پوليش شده 
3 250 3/306  324 7/1746/5  10 زبر 
4 336 08/369  545 92/1753/32  

 پوليش شده
11 

5 360 6/386  425 4/389 12 
6 275 55/324  350 45/253/7  12 
77 332 16/366  430 84/6384/14  

 پوليش شده
13 
 

8 334 62/367  470 38/10278/21  

9 340 372 530 15881/29  

10 337 81/369  540 19/170  51/31  

 

 
بدست  يبرا log(Nf/√area) بر حسب log(KImax) نمودار 9شكل

 يسمعادله پار mو  c يآوردن پارامترها

آزمايشگاهي وبا دو روشيبحرانياندازه ناخالص يسهمقا 8شكل 
شده توسط فرمول پيشنهادي گيريهانداز  

 
ارتباط بين اندازه بحراني ناخالصي  )8(در شكل   

افزايش . با شود يمبر حسب سختي ويكرز مشاهده 
 ويكرز اندازه بحراني 400سختي فاز زمينه تا 

، افزايش شوند يميي كه منجر به شكست ها يناخالص
ر يغي ها يناخالص. اين بدان معني است كه ابدي يم

قادر به حضور در ساختار خواهند  يتر بزرگ مخرب
ويكرز صادق است. در  400و اين شرايط تا سختي  بود
ي ها يناخالصكرز سايز وي 400ي بالاتر از ها يسخت

ي غير فلزي ها يناخالصمجاز در فولاد، كاهش يافته و 
در فولادهاي با استحكام بالا بيشتر مخرب خواهند بود. 

بنابراين، فولادسازان بايد در مورد تميزي فولادهاي با 
استحكام بالا دقت و مراقبت بيشتري داشته باشند، زيرا 

ها بسيار ولاداندازه بحراني ناخالصي براي اين ف
  است. تر كوچك

  

 نيتخمي برا.  تخمين عمر خستگي توسط شدت تنش
 ترك طول ،بار مقدار نييتع، قطعه كي يخستگ عمر

 و لازمي خستگ ركت II مرحله رشد سرعت مجاز،
 [14]همكارانش  و تاناكا .رسد يمر نظ بهي ضرور

 معادلهر موجود د  mو cي پارامترهاكردند كه  شنهاديپ
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 به) dN/da( تركد رشنرخ  ارتباط كه )8(معادله  سيپار
 به توان يمرا  ،كند يمضريب شدت تنش را مشخص 

  كرد. نييتعS-N ي نمودار ها دادهز م ايرمستقيغ صورت
ୢୟ

ୢ
ൌ c∆K୫ )8(                                      

ضريب شدت تنش براي ناخالص را مي توان بصورت 
  :]14-15[ زير نوشت

∆݇ ൌ Cଵ	σඥπ√area )9      (                        
و با فرض  )8(در رابطه  )9(رابطه  با جايگذاري  

  اينكه ناخالصي شكل كروي داشته باشد داريم :
ୢୟ

ୢ
ൌ cሺCଵ	σ	π

య
ర		aଵ/ଶሻ୫ )10  (                             

 
ي اندازه  بازهدر  )10( با انتگرال گيري از معادله  

 Nfو از صفر تا  (af)تا اندازه نهايي ترك  (ai)ناخالصي
تنش، به شكل  شدتفاكتور  وي خستگر عم نيب رابطه
  .[15-14] بدست مي آيد )11( رابطه

	ሺK୍୫ୟ୶ሻ୫


ඥୟ୰ୣୟ
ൌ

ଶ

ሺ୫ିଶሻୡ
	 )11    (                       

  برابر است با: kكه در آن 
k ൌ 1 െ

ଵ

ቌඨ
ඥୟ୰ୣୟ

ඥୟ୰ୣୟ
൘ ቍ

ౣ
మషభ

)12 (                       

 از تر بزرگ اريبساينكه اندازه ترك نهايي  فرضا ب و
 )11( رابطه برابر يك شده و k باشد، يمناخالصي  اندازه

  :[1,14,16] مي شودبه صورت زير 
	ሺK୍୫ୟ୶ሻ୫


ඥୟ୰ୣୟ

ൌ ଶ

ሺ୫ିଶሻୡ
	 )13  (                 

 
همه   Nf/√areaباKImax  راتييتغ) 9( شكل  
 S-Nي نمودار ها دادهز اي مورد آزمايش كه ها نمونه

كه  طور همان .دهد يمبدست آمده است، را نشان 
-logيك ارتباط خوب خطي در نمودار  شود يممشاهده 

log  حاصل شده است. در ابتدا با لگاريتمي كردن رابطه
حاصل  )9() يك معادله خطي مطابق با شكل13(
و عرض از  m كه شيب اين نمودار به عنوان شود يم

 mاست. با جايگزيني  log(2/(m-2)c  آن مساوي با مبدأ

آيد.  يمنيز بدست  cپارامتر  log(2/(m-2)cدر عبارت 
جايگزيني در معادله  و m و cبا تعيين پارامترهاي 

را رسم و نواحي  )Δk  -)dN/daنمودار توان يمپاريس 
مختلف گسترش ترك خستگي را مشاهده كرد 

 يحد خستگ  [5]طبق نظريه موراكامي. بر )10(شكل
 يست،ترك ن يجادجهت ا يفولاد تنش بحران ي يكبرا

 رونده يشپ يرغ هايگسترش ترك يبلكه تنش آستانه برا
 يهنگام ،يناست. بنابرا يصبدون توجه به حضور نقا

حد  يد، نباباشدمنشأ ترك  فلزير يغ يناخالص يككه 
ترك در  يجادا يبرا يرا به عنوان تنش بحران يخستگ

تنش آستانه جهت به عنوان  يدنظر گرفت، بلكه با
 يرغ هايياز ناخالص روندههاي غير پيشگسترش ترك

 يتساختار و در نها يزو گسترش آن به داخل ر يفلز
 با بدست آوردن ،لذاتوقف رشد آن در نظر گرفت. 

Δkth  فولاد  يحد خستگ توانيم )10(حاصل از نمودار
آن با  يسهو مقا )10(كرد. طبق نمودار  بينييشپ يزرا ن

 يكه حد خستگ يا ، مشخص است كه نمونه)3(نمودار 
 1.1186دارد. فولاد  يبالاتر Δkth دارد، در واقع يشتريب

 فولاد  ي وحد خستگ ينتر ، كمΔkthين تر با كم

 .را دارد يحد خستگ ين، بالاترΔkth يشترينبا ب1.7218
در مرز  يترك كهي هنگام، تا يموراكام هينظرطبق 
به  ها يناخالصاست،  امدهينبوجود  نهيزمو  يناخالص
و به محض  ندينما يمتنش عمل  تمركزز مراكعنوان 

شد،  جادياي ناخالصتنش  تمركزاز ناشي  تركه نكيا
منتقل شده و موجب اشاعه آن  تركتنش به  تمركز

فولاد  ،)10( طبق نمودار ،بنابراين. [17] گردد يم
با دارا بودن بيشترين سرعت رشد ترك  1.7176

خستگي، در بالاترين قسمت نمودار واقع شده است. 
كه نمودار با شيب  باشد يم 1.1186از آن فولاد د بع

زيادي افزايش يافته و ترك با سرعت بيشتري اشاعه 
. دو باشد يمآن نيز كمتر از بقيه فولادها  Δkthو  ابدي يم

سرعت رشد يكساني  باًيتقر 1.1302و  1.7218فولاد 
  . باشد يم بيشترين مقدار 1.7218فولاد  Δkthدارند، ولي 
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  هاي مورد آزمايش) براي فولادΔkبر حسب ضريب شدت تنش( )dN/da(نمودار سرعت انتشار ترك  10شكل 

  
 الكتروني ميكروسكوپمشاهدات . شكست نگاري

كه  دهد ياز سطوح شكست نشان م حاصل روبشي
ي ترك خستگ يمنشأ اصل فلزير يغ هاي يناخالص

 ينيوم،آلوم يم،كلس يدشامل اكس ها ي. ناخالصباشند يم
 ييسطح مقطع شكست نهاباشند.  يم يزيم،من يليسيم،س
 داده نشان )11( شكل دري بررس موردي ساختارهاز ير

 مانند  يمپلد 1.7218سطح شكست فولاد  .است شده
و درشت كه نشان دهنده بهم  يزر يها شامل حفره

 شكل( باشد يم است،ها  حفرهيكروو رشد م يوستگيپ
 دربه وجود آمده  يدهايكارباز ها يمپلد ين. ا))الف(11
زيرا  .نديآ يمبوجود  رسوبات و ها آخال ،تمپر يندفرآ

مدول الاستيك اين ذرات با زمينه متفاوت است، لذا در 
حين تغيير شكل بين اين ذرات و زمينه تنش برشي 

زني ترك و سپس رشد و بوجود آمده و موجب جوانه
 ها يينابجاگردد. در نهايت پارگي به صورت ديمپل مي

به عنوان مراكز  توانند يم يزن و مناطق تمركز تنش
 1.7176فولاد  ].18[ ها عمل كنند حفرهيكروم يزن جوانه
داشتن صفحات صاف براق كه صفحات رخ  يلبه دل
 ينا يدايش. پشكند ينام دارند، به صورت ترد م يبرگ

به چند عامل نسبت داد كه  توان يسطوح در فولاد را م
 هاي، آخال[19,20] آهن يدهايكارب -1 عبارتند از:

 يژهبه و يهو ذرات ثانو [21] منگنز يدشكل سولف يكرو
آهن،  يدهايكه كارب ي]. در صورت19-22[يم كاربيد تيتان

 يدايشعامل پ يه،ذرات ثانو يدي ياسولف يهاآخال
سطوح روشن در شكست رخ برگي باشند، وجود حفره 

خواهد بود  ناپذيردر محل شروع رشد ترك اجتناب
شكست نگاري وجود حفره در  هاي ي]. اما در بررس22[

-ينم املع ينمحل شروع رشد ترك مشاهده نشد، لذا ا
ها: كه مرزدانه - 2موجب شكست شده باشد.  تواند

يساختار مواد پل يزدر ناهمگن بودن ر عامل اصلي
مواد به شمار  ينو شكست ترد در ا يتك فاز كريستال

عمليات  ين: در حيفاز ينب يمرزها - 3. رونديم
جايي  ي،حرارتي و انجام استحاله فازي در منطقه دو فاز

 ياديتعداد ز شود، يتشكيل م يتكه فريت از آستن
بين فازي فريت/آستنيت  تحرك در مرزهايكم جاييناب

 هاي جاييتا جايي كه بر تعداد اين ناب شود يتشكيل م
بينيتي و مارتنزيتي  يها نامتحرك به هنگام انجام استحاله

 يچگال يتفاز مارتنز يجادا شود. به دليلوده ميافز
 هايتنش ينو هم چن ازيف ينب هايدر مرز هايينابجا

يم يشفولاد افزا ينپسماند به وجود آمده در ساختار ا
گيري مرزهايي با ساختار . اين امر منجر به شكليابد

شود. نامنظم در طول عمليات حرارتي در فولاد مي
ساختار را در يزمقاومت ر تواند مي نامنظم بودن ساختار

 نينچ توان يكاهش دهد. مرخ برگي برابر شكست 
تعداد بودن مرزهاي بين  استنباط كرد كه به علت پر

، با كاهش مقاومت 1.7176ساختار فولاد  يزفازي در ر
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، شرايط شكست ترد رخ برگيساختار به شكست يزر
 )ب -11( شكلطبق  ،ينشود. بنابرا در فولاد فراهم 

 يان، به علت نما1.7176فولاد نهايي  شكستسطح 
مشخص، از نوع رخ  بندي شدن سطوح صاف با دانه

سطح شكست فولاد  )ج - 11( است. شكل يبرگ
نرم و  هاييمپلاز د يبيكه ترك دهديرا نشان م 1.1302

 ين. شكست نسبتاً ترد اباشديصفحات رخ برگ ترد م
. كنديم يهآن را توج يينپا يساختار، استحكام خستگ

سطح شكست فولاد  احتمال وجود دارد كه ينا
و شكست تركيبي از صفحات ترد رخ برگي  ،1.1186

)). پيدايش سطوح رخ د( 11باشد (ترد مرزدانه اي 
 ها در اطراف ناخالصيهايبرگي به علت تشكيل ريزترك

باشد. غيرفلزي، ناشي از تغيير شكل مومسان فولاد مي

اي ها، لغزش صفحهناخالصي توسط نابجاييقطع  بدليل
هاي زياد نابجايي باعث ايجاد تنش نسبتاً بوده و تجمع

ها و رفتار ترد خواهد شد بزرگ، شروع ساده ريزترك
اندازه  1.1302نسبت به فولاد  1.7218. در فولاد [23]

 يككمتر و تعداد آنها در  هايمپلد متوسط و فاصله بين
به تعداد  توانديم يناست. ا يشترثابت ب ييبزرگنما
در فولاد  هايكروحفرهم زنيجوانه يشترب هايمحل

و  هايمپلمربوط باشد. كوچكتر بودن اندازه د 1.7218
 يحاك تواندمي 1.7218ها در فولاد بودن تعداد آن يشترب

منجر به بالاتر  يتشكست و در نها يانرژ يشاز افزا
فولاد  ينكمتر ا پذيريو انعطاف يبودن استحكام خستگ

 يكرزو 400كمتر از  يفولادها با سخت يهنسبت به بق
باشد.

  
      

  

  

  

  

  

  

  

  

  

  

  

  
 فولادهاي مورد آزمايش  يخستگيي نها شكست سطحاز  روبشي الكتروني ميكروسكوپ ريتصو 11 شكل

  1.1186د)  1.1302ج) 1.7176ب)  1.7218الف) 

  

 

20μm 20μm 
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  نتيجه گيري
هاي خستگي انجام شده در اين تحقيق و براساس آزمون

  مطالعات ريزساختاري نتايج زير حاصل گرديد.
، 1.1186ي چهار نوع فولاد تجار يحد خستگ )1(

مختلف،  هاي يبا سخت1.7176 و 1.7218 ، 1.1302
 يشتر سختيب يرو در مقاد يشافزا يكرزو 400تا 

  .يابد يكاهش م
 يروبش يالكترون يكروسكوپم از حاصل يرتصاو) 2(

منشأ  يفلز يرغ هاي يكه ناخالص دهد ينشان م
 هاي آزمايش شدهي در نمونهترك خستگ ياصل
  .باشند يم

فاكتور شدت تنش آستانه كه توسط ) ارتباط 3(

شود با سختي،  يم يجادا يفلز يرغ هاي يناخالص
  .سختي است با يحد خستگ ارتباط با مشابه

چه تعداد  هر كه داد نشان يشكست نگار مشاهدات) 4(
تر و  يقعمها در يك بزرگنمايي ثابت بيشتر، ديمپل
  ي نيز بالاتر است.خستگ استحكامباشد،  تر كوچك

به روش  يبحران ياندازه ناخالص ينتفاوت ب) 5(
است و  يزآن ناچ يبا مقدار واقع يشنهاديپ

با استحكام  يدر فولادها يفلز يرغ هاي يناخالص
  هستند.مخرب  يشتربالا ب

توسط  KIthو   σwينيب يشپ ت مناسبي برايمعادلا )6(
 يكاربردها يبرا ، كهشديكرز ارائه و يسخت
 باشد. يم ي مفيدصنعت

  
 مراجع

1. Shimatani Y., Shiozawa K., Nakada T., Yoshimoto T., "Effect of surface residual stress and inclusion 

size on fatigue failure mode of matrix HSS in very high cycle regime", Procedia Engineering, Vol. 2, 

pp. 873-882, (2010). 

2. Zhang J.M., Li S.X., Yang Z.G., Li G.Y., Hui W.J., Weng Y.Q., "Influence of inclusion size on fatigue 

behavior of high strength steels in the giga cycle fatigue regime", International Journal of Fatigue, 

Vol. 29, pp. 765-771, (2007). 

3. Itoga H., Tokaji H., Nakajima M., Ko H.N., "Effect of surface roughness on step-wise S-N 

characteristics in high strength steel", International Journal of Fatigue, Vol. 25, pp. 379-385, (2003). 

4. Di Schino A., Kenny J.M., "Grain size dependence of the fatigue behavior of ultrafine-grained AISI 

304 stainless steel", Mater. Letters, Vol. 57, pp. 3182-3185, (2003). 

5. Murakami Y., "Metal Fatigue: Effects of Small Defects and Non-Metallic Inclusions", Elsevier, First 

Edition, Oxford, pp. 11-104, (2002). 

6. Casagrande A., Cammarota G.P., Micele L., "Relationship between fatigue limit and Vickers hardness 

in steels", Material Science and Engineering A, Vol. 528, pp. 3468-3473, (2011). 

7.  Saberifar S., Mashreghi A.R., "A Novel Method for the Prediction of Critical Inclusion Size Leading 

to Fatigue Failure", Metallurgical and Materials Transactions B, Vol. 43, pp. 603-608, (2012). 

8. Kang M., Aono Y., Noguchi H., "Effect of prestrain on and prediction of fatigue limit in carbon steel", 

International Journal of Fatigue, Vol. 29, pp. 1855–1862, (2007). 

9. Zhao A., Xie J., Sun Ch., Lei Zh., Hong Y., " Effects of strength level and loading frequency on very-



 35    عليرضا مشرقي  - سميرا مرتضائي 

 

 
 نشرية مهندسي متالورژي و مواد    1395سال بيست و هشتم، شماره يك، 

high-cycle fatigue behavior for a bearing steel", International Journal of Fatigue, Vol. 38, pp. 46–56, 

(2012). 

مختلف  يهادر تنشMSV6 30ياژيآل كرويفولاد م يشكست نگار"مكارم م.،  ،د. يپ.، نخع يبنهنگ ينيحس .ر.،م يدوسرف يقندهار. 10
  .)1390( ،رانيا يگر ختهيو جامعه ر يمتالورژ نيمشترك انجمن مهندس شيهما ني، پنجم"يخستگ

11. Soleimani S.M.Y, Mashreghi A.R., Ghasemi S.S., Moshrefifar M., "The effect of plasma nitriding on 

the fatigue behavior of DIN 1.2210 cold work tool steel", Materials and Design, Vol. 35, pp. 87–92, 

(2012). 

12. Chapetti M.D., Tagawa T., Miyata T., "Ultra-long cycle fatigue of high-strength carbon steels part 

II:estimation of fatigue limit for failure from internal inclusions", Materials Science and Engineering 

A, Vol. 356, pp. 236-244, (2003). 

مختلف بر رفتار  يزساختارهاياثر ر يبررس"م.،  يزديپور  ييس.ص.، مصلا يبنادكوك يع.ر.، قاسم يمشرق م.، يدهقان طزرجان .13
مشترك انجمن  شيهما نيو هفتم يالملل نيب شيهما ني، دومDIN 1.2210"شكست فولاد ابزار سردكار زميو مكان يكشش
 .)1392( ،رانيا يگر ختهير يعلم نجمنو ا رانيا يمتالورژ يمهندس

14 . Tanaka K., Akinawa Y., "Fatigue crack propagation behavior derived from S–N data in very high 

cycle regime", Fatigue Fract. Eng. Mater. Struc., Vol. 25, pp. 775–784, (2002). 

15. Yoshiaki A., Nobuyuki M., Hirotaka T., Keisuke T., "Notch effect on fatigue strength reduction of 

bearing steel in the very high cycle regime", International Journal of Fatigue, Vol. 28, pp. 1555–

1565, (2006). 

16. Shiozawa K., Murai M., Shimatani Y., Yoshimoto T., "Transition of fatigue failure mode of Ni–Cr–

Mo low-alloy steel in very high cycle regime", International Journal of Fatigue, Vol. 32, pp. 541–550, 

(2010). 

17. Murakami Y., Endo T., "The effects of small defects on the fatigue strength of hard steels", Materials 

experimentation and design in fatigue, Proc. Fatigue, pp. 431-440, (1981). 

18. ASM Metals Handbook Fractography, ASM Int., Vol. 12, (1987). 

19. Bakhtiari R., Ekrami A., "The effect of bainite morphology on the mechanical properties of a high 

bainite dual phase (HBDP) steel", Materials Science and Engineering A, Vol. 525, pp. 159–165, 

(2009). 

20. Echeverry A., Rodriguez-Ibabe J.M., "The Role of Grain Size in Brittle Particle Induced Fracture of 

Steels", Materials Science and Engineering A, Vol. 346, pp. 149-158, (2003). 

21. Rosenfield A., Shetty D.K., "Upper Ductile-Brittle Transition Region", Eng. Frac. Mech., Vol. 17, pp 

461-470, (1983). 

- ساختار فريتزيمقايسه خواص مكانيكي ريز ساختار مارتنزيت بازگشت داده شده و ر"م.،  ييرزايم، عبداله زاده ا. ،ع.س. يگلعذان. 22
 ).1389( ،39شمارة  ،مكانيك -، مجلة فني و مهندسي مدرس42CrMo4"مارتنزيت در فولاد - بينيت



  ...ساختارز اثر متقابل سختي، ناخالصي و ريبررسي     36

 
 1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     نشرية مهندسي متالورژي و مواد

23. Hertzberg R.W., "Deformation and Fracture Mechanics of Engineering Materials", J. Willy & Sons. 

Inc., United States of America, (1996). 



  1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     نشرية مهندسي متالورژي و مواد
  

  دار زاويه  عمقط هم  هاي در كانال فشردن فرايند در 6061سازي تغييرات ريزساختار آلومينيوم شبيه

  كارلو با استفاده از روش مونت

  
  )٤(باقر محمدصادقي         )٣(سيد حسين سيدين       )٢(محمدرضا ابوطالبي      )1(منصوره طاهري

  چكيده
از جمله  ياديز يايمزا يرااد . اين روشاست دار زاويه مقطع هم يها فشردن در كانالي تغييرشكل پلاستيك شديد، ندهايفرا نيتر از مهم يكي 
 ـآل دار زاويه مقطع هم يها فشردن در كانال نديفرا ژوهش،پ نياست. در ا ديشد اريبس يزدانگير  ـنيآلوم اژي آبـاكوس  افـزار   توسـط نـرم   6061 ومي

توسـط  ، دار زاويـه  مقطـع  هـم  يها فشردن در كانالپس از  شده ليآن ساختار نمونه ريز سپس توزيع كرنش در نمونه استخراج شد.سازي و  شبيه
دهـد كـه بـا     ها نشان مـي  زيسا شبيه جينتا. گرديدبيني  پيش يياندازه دانه نها متوسط و سازي ، شبيهمتلب افزار نرم طيمونت كارلو، در مح وشر

پـس از   ييساختار نها ها در ريز اندازه دانه ي، ناهمگندار زاويه مقطع هم يها در كانال ه شدهفشردكرنش در سطح نمونه  عيتوز يناهمگن شيافزا
  .ابدي مي شيافزا ليپس از آن ييكانال قالب، متوسط اندازه دانه نها هيزاو شيبا افزا ،نيخواهد شد. همچن شتريب زين ليآن
  

  .، اجزاء محدود، مونت كارلو، اندازه دانهدار زاويه مقطع هم يها فشردن در كانال نديفرا، 6061 ومينيآلوم اژيآل هاي كليدي واژه
  

Simulation of the Microstructural Evolution of AA6061 in Equal Channel Angular 
Pressing Using Monte Carlo Method 
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Abstract 
Equal channel angular pressing (ECAP) is one the most important severe plastic deformation techniques 
with many privileges such as extensive grain refinement. In the present study, the ECAP process of 
AA6061 is simulated using ABAQUS software and the strain distribution is evaluated. The microstructure 
of the pressed sample after annealing is predicted and the average grain size is calculated using Monte 
Carlo algorithm with the aid of MATLAB software. The results indicate that as the strain inhomogeneity 
increases, the grain structure uniformity after annealing treatment reduces. Moreover, as the channel 
intersection angle increases, the average grain size is enhanced. 

Keywords AA6061; ECAP; Monte Carlo; Grain size; FEA. 
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  مقدمه
پلاستيك شديد با سرعت   شكل  هاي تغيير امروزه روش

ها در  زيادي در حال گسترش بوده و بسياري از آن
باشند.  مرحله گذر از حالت آزمايشگاهي به صنعتي مي

 ها توانايي توليد آلياژهاي داراي ساختار بسيار اين روش
-. يكي از مهماندرا فراهم ساخته مترنانومقياس ريز در  

، فشردن در پلاستيك شديد  شكل  تغييرن فرايندهاي تري
 ECAP - equal channelدار ( زاويه مقطع هاي هم كانال

angular pressingهاي  ترين مزيتباشد. از مهم ) مي
يكنواخت، شديد  ، ايجاد برش ساده تقريباECAPًفرايند 

باشد. اين مزيت يك نقش  دار درحجم بيلت مي زاويه و
هاي بزرگ ايفا  تكامل ساختار براي كرنش كليدي را در

هاي برشي بوجود آمده  نمايد. به اين صورت كه تنش مي
ها در آن  در ماده باعث بالا رفتن چگالي نابجايي

يي با زاويه كوچك را  ها ها، مرزدانه شود. اين نابجايي مي
دهند كه در نهايت با تبديل شدن به  تشكيل مي

هاي ريز  يي از دانه ها رديف هاي با زاويه بزرگ، مرزدانه
ها موجب  آورند. كوچك شدن اندازه دانه را بوجود مي

بالا رفتن خواص مكانيكي و سوپرپلاستيكي مواد 
تكرارپذير بودن  ،شود. از ديگر مزاياي مهم اين روش مي

آن است كه در اين صورت امكان رسيدن به اندازه 
  .[1]گردد  هاي بسيار ريز ميسر مي دانه

 ،شكل تغييرحين فرايند طور كه گفته شد، در  همان  
اي تغيير  گستردهبه صورت مواد  مكانيكي خواص  

ريز  ،ساختاري يافته از لحاظ ريز  شكل  كند. ماده تغيير مي
در آن ذخيره  كرنشيزيادي انرژي مقدار و  شدهدانه 
پس از تغييرشكل، ماده در دماي در صورتيكه شود.  مي

ود (آنيل شود)، فرايندهاي فعال بالايي حرارت داده ش
تواند  آورد كه مي يي را فراهم مي ها شده حرارتي، مكانيزم

باعث حذف عيوب يا آرايش ديگري با انرژي كمتر 
وجود ساختار  ترميم ريز برايشود. دو فرايند اصلي 

فعال : بازيابي و تبلور مجدد. اين فرايندها با دما دارد
دهند  و ديناميكي رخ مي و در دو نوع استاتيكيشوند مي
[2].  

اي  تبلور مجدد بطور گسترده هاي بازيابي و نديفرا  
قـرار   قيو تحق يمورد بررس يقاتيهاي تحق شگاهيدر آزما

هــاي  ســازي بــه شــبيه شي. امــا امــروزه گــراانــدگرفتــه
بـا   يسـاختار  ريـز  تغييـرات  بينـي پـيش  يبرا يوتريكامپ

زي ســا كــاربرد شــبيه اســت. شيســرعت در حــال افــزا
-جهـت مـدل   يهاي عدد با استفاده از روش يكامپيوتر

 1980اوايـل سـال    مجـدد از  سازي رشد دانـه و تبلـور  
مورد استفاده عبارتند  ي رايجعددهاي  شروع شد. روش

) روش 3( ،) مدل زمينه فازي2( ،روش ورتكس) 1؛ (از
  .[3] ) مدل مونت كارلو4( ،اتوماتيك سلولي

مـدل   يبـرا ي دهـاي عـد   روش نيتر جيرا يكي از  
كه در دو دهه اخير مورد توجـه قـرار    كردن تبلور مجدد

مونـت كـارلو    مبتنـي بـر روش  هـاي   روشگرفته است، 
اولين تحقيق با استفاده از مـدل   1983سال  در باشد. مي

 بينــي رشــد دانــه توســط مونــت كــارلو در زمينــه پــيش
  . [4]گرديد ارائه اسرولويتز و همكارانش

تحقيقــات زيــادي توســط  كنونتــا 1983ســال  از  
رشـد   تبلور مجـدد و  سازي محققين مختلف جهت شبيه

-5] مدل مونت كارلو صورت پذيرفته اسـت  دانه توسط

 سـازي دو و  تحقيقات انجام شده در راستاي شـبيه . [18
غير نرمال و رشـد   ،سه بعدي رشد دانه به صورت نرمال
مجموعـه   باشـد. در  دانه در حضـور رسـوبات ريـز مـي    

جهـت   گرديـده كه تاكنون انجام شـده سـعي   تحقيقاتي 
 ،حاصل از مدل با شرايط واقعي رشـد دانـه   تطبيق نتايج

دهد كـه   ها نشان مي نتايج بررسيشود. اين مدل اصلاح 
سـازي رشـد    هندسي رشد دانه در شبيه سينتيك و نحوه

  دانه با استفاده از اين مدل با شرايط واقعي مطابقت دارد.
تبلور مجدد انجام روي پديده  كه بر ياديز يقاتدر تحق

تبلور  يگرفته، فرض شده است كه عامل محرك برا
شكل  از تغيير يشده، ناش يرهذخ يانرژ يعنيمجدد، 

مقدار انرژي ذخيره شده  . به اين منظورباشد همگن مي  
يك ضريبي از  ها بطور يكنواخت و با توسط نابجايي

اما  .[17]انرژي مرزدانه در ماده فرض گرديده است 
قطعه كار  يبه همراه شكل هندس يندفرا يواقع يطشرا

شده و در  يرهذخ يناهمگن انرژ يعاغلب منجر به توز
 يعهاي خاص (توز زني در مكان منجر به جوانه يجهنت
به عنوان مثال ، كار خواهد شد ) درون قطعهيتصادف يرغ
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. مينيومهاي آلو يلپروف يدتول يدر مورد اكستروژن برا
اندازه دانه  يعمحاسبه توز يبرا يتميالگور يهته ،ينبنابرا
سپس تبلور مجدد  وناهمگن  يافته  شكل  تغيير ياژدر آل
تحقيقات انجام شده  مياندر  باشد. مي يضرور يافته

ساختار تبلور مجدد يافته به وسيله  سازي ريز جهت شبيه
كارلو فقط چند محقق انرژي ذخيره شده  مدل مونت

در ماده بطور غيرهمگن در نظر  ها را توسط نابجايي
  .[6,16,18] اند گرفته
تاكنون تحقيقات تئوري و آزمايشگاهي زيادي بـر    
 ـمقطـع زاو  هـم  يها فشردن در كانالفرايند روي  و  دار هي

تاثير پارامترهاي مختلف بر آن انجام شده است، اما، بـه  
هاي ناشناخته مربوط بـه   دليل پيچيدگي مكانيزم و پديده

هاي انـدكي در مـورد تـاثير     ساختاري، بررسي تكامل ريز
ساختار صورت گرفته است.  اين پارامترها بر پالايش ريز

باشـد   باره به مطالعات بيشتري نيـاز مـي  در اين ،بنابراين
[19].  

با توجه به مطالبي كه ذكر شد، اين پژوهش بـا دو    
هدف كلي صورت گرفته اسـت: در مرحلـه اول فراينـد    

 ـمقطع زاو هم ياه فشردن در كانال آليـاژ آلومينيـوم    دار هي
 افــزار اجــزاء محــدود آبــاكوس    توســط نــرم  6061

)ABAQUS( سازي شده و تاثير برخي پارامترهاي  شبيه
فرايند در آن مورد بررسي قرار گرفته اسـت. در مرحلـه   

 يهــا در كانــال ه شــدهفشــردســاختار نمونــه  ، ريــزبعــد
ونت كارلو پس از آنيل توسط روش م دار هيمقطع زاو هم

بينـي   سازي شده و متوسط اندازه دانـه نهـايي پـيش    شبيه
شود. به اين منظور، از مرتبط كـردن دو روش اجـزاء    مي

محدود در محاسبه توزيع كرنش و مونت كـارلو جهـت   
  بيني اندازه دانه استفاده شده است. پيش

  
  روش تحقيق

در اين بخش يك مدل و راه حـل تئـوري جـامع ارائـه     
در آن پـس از تعيـين توزيـع كـرنش در      خواهد شد كه

توسط  دار هيمقطع زاو هم يها در كانال ه شدهفشردنمونه 
سازي اجزاء محـدود، توزيـع انـرژي ذخيـره شـده       شبيه

ساختار و  محاسبه شده و در ادامه ريز  شكل  ناشي از تغيير
شـود.   توزيع اندازه دانه در نمونه بعد از آنيل تعيـين مـي  

ء محـدود و مونـت   پل روش اجزااين راه حل شامل كو
شـكل  كلي مدل ارائه شده در  روندنمايباشد.  كارلو مي

  نشان داده شده است. )1(
  

  
  نماي كلي مدل ارائه شده روند 1شكل 

 يها فشردن در كانال نديفراشبيه سازي اجزاء محدود 
افزار  سازي توسط  نرمشبيه. ردا هيمقطع زاو هم

ABAQUS/Explicit بعدي انجام شد.  و به صورت سه
و قالب به صورت صلب سنبه در اين راستا مجموعه 

- ) و بيلت به صورت انعطافDiscrete Rigidگسسته (
  ) در نظر گرفته شد.Deformableپذير (
مقطع  هم يها فشردن در كانالفرايند قالب   

 90ميليمتر مربع، زاويه كانال  14×14با مقطع  دار هيزاو
اي با مقطع  جه و نيز نمونهدر 30درجه و زاويه گوشه 

ميليمتر طراحي شد.  66ميليمتر مربع و طول  14×14
افزار را نشان  هاي رسم شده در  نرم قالب، )2(شكل 

دهد كه به ترتيب از چپ به راست داراي زواياي  مي
  باشند. درجه مي 135و  120، 90كانال 

  

  
 دار هيومقطع زا هم يها فشردن در كانال نديفراهاي  قالب  2شكل 

 افزار آباكوس طراحي شده در نرم
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در  065/0مقـدار ضـريب اصـطكاك    سازي در اين شبيه
يـك  سنبه سرعت حركت  ،بر اين. علاوه نظر گرفته شد

  .ميليمتر بر ثانيه در نظر گرفته شد
فشـردن در  فراينـد  سـازي   در ادامه به منظور شبيه  
كـردن  در پاس دوم، با كپي  دار هيمقطع زاو هم يها كانال

در مــاژول ســنبه مــدل پــاس اول و جابجــايي قالــب و 
Assembly     و همچنين عوض كـردن شـرايط مـرزي در

، پياده سازي شد. لازم بـه  BCشرايط مسير  Loadماژول 
 شرط اوليـه ، Loadذكر است كه در پاس دوم در ماژول 

  .هم تعريف شد
  

محاسبه انرژي ذخيره شده در نواحي مختلـف نمونـه   
همـانطور  . دار هيمقطع زاو هم يها كانالدر  ه شدهفشرد

پلاستيكي شديد، يـك سـاختار     شكل  كه گفته شد، تغيير
آورد  با دانسيته نابجايي بالا در مـاده بوجـود مـي   زيردانه 

. انرژي ذخيـره شـده ناشـي از كارسـرد بـر واحـد       [20]
  :[19,20]شود  ، از رابطه زير محاسبه ميHحجم، 

)1(  2H
D


  

 متوسـط انـدازه زيردانـه و    Dكه در اين رابطه   
انرژي بر واحد سطح يك مرز زيردانه است كه در مرتبه 

باشد. بايد ذكر نمود كه انـدازه  ميژول بر متر مربع  5/0
يابد و گيل سـويلانو   زيردانه با افزايش كرنش كاهش مي

با انجـام تسـت بـر روي    ، رابطه زير را [21]و همكاران 
  اند:فلزات مختلف بدست آورده

)2(   1 7D  3.5 1.7 10      

باشـد. از   بـر حسـب متـر مـي     Dكه در اين رابطه   
مقطـع   هـم  يهـا  فشـردن در كانـال  فرايند آنجايي كه در 

-توزيع كرنش در طول نمونه يكنواخـت نمـي   ،دار هيزاو
ن انرژي ذخيـره  هاي اوليه)، بنابراي باشد (حداقل در پاس

باشـد. بـراي   شده نيـز متناسـب بـا آن يكنواخـت نمـي     
محاسبه انرژي در نقاط مختلف، سطح مقطـع نمونـه بـه    

منطقه مساوي تقسيم، و در هر منطقه متوسط مقـدار   10
كرنش اعمالي محاسبه شد. در واقع فرض شد كه در هر 

باشد. در ادامه ميزان انـرژي   همگن مي  شكل  منطقه تغيير
ه شده در هر منطقه توسط روابط مـذكور محاسـبه   ذخير

سازي تبلور مجـدد توسـط مـدل     شد. قبل از انجام شبيه
هاي  مونت كارلو، بايد انرژي ذخيره شده را به همه مكان

  شبكه ورودي اوليه به مدل اعمال نمود.
  

ساختار نهايي توسط مدل مونت كارلو  بيني ريزپيش
ساختار  سازي ريز جهت شبيه.  تبلور مجدد و رشد دانه

پس از  دار هيمقطع زاو هم يها در كانال ه شدهفشردنمونه 
آنيل، از يك مدل مونت كارلو دو بعدي تبلور مجدد و 
رشد دانه استفاده شد. اين مدل در محيط برنامه نويسي 

سازي شد. در اين پياده )MATLABمتلب ( افزار نرم
 100×100راستا، يك شبكه دو بعدي مربعي با ابعاد 

  مكان در نظر گرفته شد.
سپس به هر مكان از شـبكه يـك عـدد تصـادفي       

i uS [1,Q نسبت داده شد كه نشان دهنده جهت هر دانه  [
انتخاب گرديد،  طبق مطالعات  48برابر  uQاست. عدد 

دانـه را   انجام شده اين عدد قابليت ايجـاد رشـد نرمـال   
 Siهـاي داراي   . شايان ذكـر اسـت مكـان   [14,13,9]دارد

باشـند. بـراي    هـاي مختلـف مـي    متفاوت، مربوط به دانه
ساختار اوليه مناسب قبل از تبلور مجدد، شبكه  ايجاد ريز

بر انرژي ذخيره شده در بخـش قبـل، داراي     بايد، علاوه
اندازه اوليه مناسـب نيـز باشـد. همچنـين بايـد دانسـيته       

اسـاس پارامترهـاي مناسـب     زني در شبكه نيـز بـر   وانهج
هــاي مــورد  محاســبه و در شــبكه اعمــال گــردد. روش

سازي شبكه اوليه مناسب و همچنـين   استفاده براي آماده
در ادامـه توضـيح    سازي شده الگوريتم مونت كارلو پياده

  داده شده است.
  

.  توليد شبكه اوليه بـا متوسـط انـدازه دانـه مناسـب     
پـس از انجـام    6061ندازه دانه آلياژ آلومينيـوم  متوسط ا

 ـمقطع زاو هم يها فشردن در كانالفرايند  در پـاس   دار هي
 5/0و در پـاس دوم حـدود   ميكرومتر  18حدود در اول 

. براي ايجاد اندازه دانـه مناسـب   [22]باشد  ميميكرومتر 
بايست از الگوريتم رشـد نرمـال دانـه مونـت كـارلو       مي

نماي الگـوريتم رشـد نرمـال     . روند[13,14]استفاده نمود
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 )3(شـكل   دانه در روش مونت كارلو مورد اسـتفاده در 
 نشان داده شده است.

  

  
نماي الگوريتم رشد نرمال دانه در روش مونت كارلو  روند  3شكل 

 مورد استفاده

  

مرتبـه مراحـل فـوق (بـه      100×100هنگامي كـه    
مونـت   عبارت ديگر تغيير جهت) انجام پذيرد، يك گام

سـازي   ) انجام شده كه واحد زمـاني شـبيه  MCSكارلو (
باشد. پس از اتمام هر گام، شبكه حاصل مورد آنـاليز   مي

شـود.   قرار گرفته و متوسط اندازه دانه در آن محاسبه مي
بـه متوسـط انـدازه دانـه      دستيابي الگوريتم فوق تا زمان
  شود. مورد نياز، تكرار مي

بينـي   جهـت پـيش  همانطور كـه قـبلا گفتـه شـد،       
بايسـت توزيـع انـرژي     ساختار حاصـل از آنيـل مـي    ريز

ذخيره شده مـورد محاسـبه از روش مـذكور بـه شـبكه      
در اين مرحله، شـبكه   ،مونت كارلو منتقل گردد. بنابراين

منطقه تقسـيم شـد كـه هـر يـك       10مونت كارلو نيز به 
باشد.  مكان مي 1000مكاني، يعني  100رديف  10شامل 

هاي يك منطقه، انرژي داخلـي   يك از مكانسپس به هر 
محاسبه گرديـده، تخصـيص   قبلاً ذكر شد مطابق با آنچه 

شود. از شبكه حاصل به عنوان ورودي الگوريتم  داده مي
  تبلور مجدد مونت كارلو استفاده شد.

  
حال پس از انتقال توزيع انرژي ذخيـره  . زني مدل جوانه

هـا مطـابق    انهسازي جو شده به شبكه مونت كارلو، شبيه
زنـي   گيرد. از آنجايي كه جوانه انرژي هر منطقه انجام مي

، كه فرايندي فعـال شـونده بـا دمـا      ها با حركت نابجايي
تـوان   زنـي را مـي   دهـد، دانسـيته جوانـه    است، روي مي

اي بيان نمود كه از يك عبارت براي نـرخ   اساس رابطه بر
ثابت فرايند، يـك عبـارت بـراي عامـل محـرك و يـك       

بارت نمايي متشكل از انرژي اكتيواسيون، تشكيل شده ع
  :[16]است 

  
)3( D N

o D C
-Q

N = C (E - E )exp
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انـرژي ذخيـره    DEعبارت ثابت،  oCكه در آن   
D ،شده

CE حراني كه در مقادير كمتر انرژي ذخيره شده ب
انـرژي اكتيواسـيون    NQدهـد،  زني رخ نمـي  از آن جوانه
باشد. از آنجـايي كـه    دماي آنيل مي Tزني و براي جوانه
 ـمقطـع زاو  هـم  يها در كانال ه شدهفشرددر نمونه  ، ردا هي

ه شده يكنواخـت  منطقه محاسب 10انرژي ذخيره شده در 
زنـي نيـز در هـر ناحيـه      نبوده، بنـابراين دانسـيته جوانـه   

متفاوت خواهد بود. مقدار انرژي اكتيواسيون براي آليـاژ  
باشـد   مـي كيلوژول بر مول  150برابر با  6061آلومينيوم 

[23].  
، از كـاهش انـرژي   شايان ذكر است كـه در اينجـا    

ده اسـت.  مربوط به بازيابي در ابتداي آنيل صرف نظر ش
در واقع فرض شده است كه در فرايند آنيل، نـرخ گـرم   

اي زياد بوده كـه فرصـت بازيـابي از فلـز      شدن به اندازه
گرفته شـده اسـت بنـابراين رابطـه مربـوط بـه دانسـيته        

  باشد. زني به صورت غير وابسته به زمان مي جوانه
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سازي تبلور مجدد و  مدل مونت كارلو جهت شبيه
تبلور مجدد با استفاده  يساز هيشب يماروندن.  رشد دانه

  نشان داده شده است. )4(شكل در از روش مونت كارلو
  

  
سازي تبلور مجدد با استفاده از روش  روندنماي شبيه  4شكل 

  مونت كارلو

  
اي  شبكه اوليه ورودي به حلقه اصلي برنامه، شبكه  

ميكرومتر  5/0با متوسط اندازه دانه 100×100با ابعاد 
است.  48تا  1ها عددي بين  گيري دانه د كه جهتباش مي

همچنين به هر مكان از شبكه، يك انرژي داخلي ناشي 
از آنجايي  .نيز اختصاص داده شده است  شكل  از تغيير

باشد،  ميميكرومتر  5/0كه متوسط اندازه دانه اوليه 
 25/0، اندازه هر مكان از شبكه برابر با بنابراين در اينجا

، 100×100رض شد. بنابراين با يك شبكه فميكرومتر 
  سازي نمود. توان شبيه را ميميكرومتر مربع  625سطح 
 سرعت ثابتزني از مدل  براي الگوريتم جوانه  

استفاده شد. در اين مدل، همانطور كه قبلا توضيح داده 
شود. در  ها در ابتداي آنيل اعمال مي شده، تمامي جوانه

زني از ابتداي  نسيته جوانهواقع براي بعضي از مواد، دا
شروع آن ممكن است بسيار سريع كاهش يافته و به 

توان فرض نمود تمام  طوري كه مي صفر برسد، به
ها در لحظه شروع تبلور مجدد ايجاد شده و پس  جوانه

  .[2]گيرد  زني صورت نمي از آن هيچگونه جوانه

ها براي هر منطقه از شـبكه   محاسبه دانسيته جوانه  
باشـد. جهـت    مـي  ذكـر شـده  كارلو مطابق روابط مونت 

، به ازاي هر جوانه، يـك مكـان از شـبكه     ها ايجاد جوانه
 49طور تصادفي انتخاب و يك عدد تصادفي در بـازه   به
آن مكـان بعنـوان جوانـه    به آن نسبت داده شد تـا   64تا 

و مقـدار انـرژي    بدون انرژي داخلي درنظر گرفته شـود 
ط بـه جوانـه، صـفر در نظـر     ذخيره شده آن مكان مربـو 

  .[9,24,25]گرفته شود 
پس از مرحله فوق، الگـوريتم رشـد دانـه مونـت       

ريــزي شــده، اعمــال گرديــد.  كــارلو بــه شــبكه جوانــه
مي باشـد، بـا    )3(شكل نماي اين الگوريتم همانند  روند

  اين تفاوت كه:
در محاسبه انرژي هر مكان علاوه بر در نظر گرفتن  -1

، انــرژي ذخيــره شــده ناشــي از  اهــ انــرژي مرزدانــه
هر مكان نيز منظور گشته و از رابطه زير   شكل  تغيير

   :[9,16,18]محاسبه شد 
)4(              

i j

n

i s s i u i
j 1

E J 1 d H f Q S


     

كه بر واحـد سـطح    استمرزدانه  ينرژا Jدر اين رابطه
ود.شي گزارش م u if Q S اي اسـت كـه در    تابع پله

uشرايط  iQ S   برابر بـا يـك و درu iQ S     برابـر بـا
بـوده كـه تعـداد جهـات      48برابر بـا   uQصفر است و 

مقـدار   iHباشـد.  يافتـه مـي  هاي اوليه تبلور مجدد ن دانه
ثابت مثبتي است كه بيانگر انرژي ذخيره شده هر مكـان  

 باشد و مقدار آن از رابطه انرژي ذخيره شده از شبكه مي
و بـا توجـه بـه مقيـاس طـولي شـبكه محاسـبه         مذكور

  .[15,25]شود مي
يي كه منجر به تبـديل دانـه تبلـور     ها از تغيير جهت -2

شـود،   مجدد يافته به دانه تبلـور مجـدد نيافتـه مـي    
جلوگيري به عمل آمد. به اين منظـور، در صـورتي   

هاي تبلور مجـدد نيافتـه    كه مكان انتخابي جز مكان
باشد uQ Q      مجاز بـه تغييـر جهـت بـه كليـه ،

باشد. در حالتي كـه تغييـر جهـت بـه      ها مي همسايه
بلور مجدد يافته پذيرفته شود، هاي ت يكي از همسايه

رشد دانه تبلور مجـدد يافتـه بـه درون دانـه تبلـور      
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مجدد نيافته رخ داده است (كـه بـا كـاهش انـرژي     
ذخيره شده همراه اسـت)، و در حـالتي كـه تغييـر     

هـاي تبلـور مجـدد نيافتـه      جهت به يكي از همسايه
پذيرفته شود، رشد دانه عادي رخ داده است (كه بـا  

ي مرزدانه همراه است). اما در صـورتي  كاهش انرژ
هاي تبلـور مجـدد يافتـه     كه مكان انتخابي جز مكان

باشد  uQ Q تنها مجاز به تغيير جهت به يكي ،
  باشد. هاي تبلور مجدد يافته مي از همسايه

  
  ها نتايج و تفسير آن

فشـردن در   نـد يفراهاي نمونه تحت  سازي نتايج شبيه
فراينـد  سـازي   اولين شبيه. دار هيمقطع زاو هم يها كانال

 ـمقطـع زاو  هم يها فشردن در كانال بـر روي آليـاژ    دار هي
درجـه و   90در قـالبي بـا زاويـه كانـال      6061آلومينيوم 

درجـه، در دمـاي محـيط و بـراي يـك       30زاويه گوشه 
). Case1صـورت پـذيرفت (   آباكوسافزار  پاس، در نرم

نشـان داده   )1( جـدول شـده در   ساير پارامترهاي اتخاذ
مقطـع   هـم  يهـا  فشـردن در كانـال  فرايند شده است. در 

هـاي زيـاد و كـرنش بـالا در      شكل ، بدليل تغييردار هيزاو
درجـه و همچنـين بـالا بـودن اثـر اصـطكاك        90قالب 

هـم   ها دچار اعوجاج و به سطحي در دماي محيط، المان
اطمينـان  سازي را غيـر قابـل    ريختگي شده و نتايج شبيه

الـف) نشـان داده    - 5(شـكل  نمود. اين موضوع در  مي
  شده است.

رابطه تنش كرنش از روابط فشار گرم در دماهاي   
سـازي و چنـدين نـرخ كــرنش    مـورد اسـتفاده در شـبيه   

افـزار داده شـده اسـت. از    استخراج شده است و به نـرم 
افزار اباكوس در مدول تعريف خواص خـود  آنجاكه نرم

 –تعريف شـده هماننـد قـانون جانسـون      مدلي از پيش
هولومان ندارد و فقط بصورت نمودارهـاي  -كوك يا زنر

-و نـرخ كـرنش داده مـي    اكرنش وابسته به دم ـ –تنش 
هاي تسـت فشـار بصـورت تـنش و كـرنش      پذيرد، داده

-حقيقي و وابسته به دما و نرخ كرنش وارد محـيط نـرم  
  افزار شدند.

هـاي سـطحي    نشود، الما همانطور كه مشاهده مي  
اند. بنـابراين جهـت    هم ريختگي و اعوجاج شده دچار به

 Case1سـازي   در شبيه ALEرفع اين مشكل، از تكنيك 
ب) نشـان   - 5(بهره گرفته شد كه نتـايج آن در شـكل   
هـم ريختگـي و    داده شده است. در اين حالت مشكل به

  اعوجاج بر طرف شده است.
  

  سازي توسط كار رفته در شبيه پارامترهاي به  1جدول 
  آباكوسنرم افزار  

 mm3 66×14×14  ابعاد نمونه

  mm2 14×14  ابعاد مقطع كانال

  ميليمتر بر ثانيه 1  سرعت پرس

  065/0  ضريب اصطكاك

  1  اندازه مش استفاده شده

  kg/m32700  چگالي نمونه

 GPa 69  مدول يانگ نمونه

  33/0  ضريب پواسون

 

  
و  ALEبدون استفاده از تكنيك  )الف ،Case1شبيه سازي  5شكل 

  ALEبا استفاده از تكنيك  )ب
  

دهد كه اسـتفاده از   هاي بعدي نشان مي سازي نتايج شبيه 
فشـردن در  فراينـد  سـازي   منظـور شـبيه   اين تكنيـك بـه  

درجه (يـا   90فقط در قالب  دار هيمقطع زاو هم يها كانال
لاتر مـورد  هاي يك و با كمتر)، در دماي محيط، در پاس

(دماهاي بـالاتر و   نياز است. در حالي كه در موارد ديگر
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هاي اعمالي كمتـر و   ، بدليل كرنشپاسهاي كاري بيشتر)
همچنين كم شـدن اثـر اصـطكاك سـطحي در دماهـاي      

  باشد. مورد نياز نمي ALEبالاتر، استفاده از تكنيك 
اثر اصطكاك با افزوده شدن دمـا،   كاهشمنظور از   

هـاي  ند سيلان ماده بـا فعـال شـده پديـده    بهتر شدن رو
مجـدد دينـاميكي اسـت.     ترميم همانند بازيابي و تبلـور 
روند كارسختي بدليل فعال  ،بعبارت ديگر با افزايش دما
شـود و  و متوقف مـي آهسته شدن مكانيزمهاي كارنرمي 

اين باعث سيلان بهتر ماده درون قالب بـا نيـروي كمتـر    
بندي را مرتفـع  اعوجاج مشگردد و اين مساله پديده مي
 سازد.مي

تصاويري از توزيع كرنش نمونه در چهار ، )6(شكل  
دهد. با توجه به  سازي را نشان مي زمان مختلف از شبيه

ابعاد نمونه و قالب و سرعت پرس، زمان مورد نياز 
  باشد. ثانيه مي 66سازي،  فرايند شبيه

مشـخص اسـت، توزيـع     )6(شكل كه از  همانطور  
يابد كه علـت آن   از بالا به پايين نمونه كاهش ميكرنش 
هـاي سـطوح بـالا و     توان به اختلاف سرعت المان را مي

هاي سطوح  پايين نمونه نسبت داد. به اين معني كه المان
هاي پـاييني   بالايي بايد با سرعت بيشتري نسبت به المان

حفظ شـود. در نتيجـه     شكل  حركت كنند تا هندسه تغيير
  باشد. ش اعمالي در سطوح بالايي بيشتر ميميزان كرن

مقدار كرنش موثر بطور تقريبي  ،)6(با توجه به شكل 
باشد. اين مقدار با استفاده از رابطه  مي 16/1برابر با 

  شود: به صورت زير محاسبه مي [26]تئوري ايواهاشي 
  

2
2 23n

N
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2 6 23
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 )4   (  

 
خوبي بـين نتـايج حاصـل از     بنابراين تطابق نسبتاً  
سـازي و روابـط تئـوري وجـود دارد كـه نشـان از        شبيه

باشـد. شـايان ذكـر     سازي  انجام  شده  مي صحت  شبيه

سـازي و محاسـبات    است كه تفاوت  بين  نتـايج  شـبيه  
تئوري به تاثير تركيبي شرايط اصطكاكي و خواص مـواد  

ستالوگرافي نسبت داده شامل كرنش سختي و جهات كري
شـود   شود كه در محاسبات تئوري در نظر گرفته نمي مي

[27].  
  

  
  ، t=19s  )، بt=0s )در الف Case1توزيع كرنش در  6شكل 

  .t=66s )و ت t=46.2s  )پ 
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موقعيت  )الف سازي شده،شبيه  نمونهدر  كرنش توزيع  7شكل 

 .A-Bط خامتداد تغييرات كرنش در  )، ب A-Bخط در قطعه 
 

در مقطع مياني  A-Bخط  يكرنش در راستا ييراتتغ
كه از  ) نشان داده شده است. همانطور7نمونه در شكل (

در راستاي   شكل  شود، تغيير الف) ديده مي - 7( شكل
باشد.  يكنواخت مي تغيير چنداني ندارد و تقريباً Zمحور 
براي نشان دادن توزيع كرنش بر  A-Bراستاي  ،بنابراين
فاصله از سطح بالايي نمونه در اين مقطع  حسب

ب) مشاهده  -  7انتخاب شد. همانطور كه در شكل (
شود، مقدار كرنش اعمالي روند كاهشي دارد،  مي
مياني تقريبا  4/2اي كه توزيع كرنش در  گونه به

بالايي و پاييني غير يكنواخت  4/1يكنواخت بوده و در 
يز اشاره شد، باشد. اين امر، همانطور كه قبلا ن مي

هاي سرعت در عرض  احتمالا بدليل اختلاف ميدان
هاي كرنش بر  نمونه است. شايان ذكر است كه از منحني

حسب جابجايي بعنوان داده ورودي به الگوريتم مونت 
بيني متوسط اندازه دانه نهايي نمونه  منظور پيش كارلو به

 يها فشردن در كانالفرايند آنيل شده پس از انجام 
  استفاده شده است. دار هيمقطع زاو هم

  تبلور مجدد به روش مونت كارلو سازي نتايج شبيه
 يها در كانال ده شدهفشر نمونه ساختار سازي ريز شبيه
سازي  منظور شبيه به. پس از آنيل دار هيمقطع زاو هم
مقطع  هم يها در كانال ه شدهفشردنمونه ساختار  ريز
سازي  ده توسط شبيهدست آم هاي به ، از كرنشدار هيزاو

نامه مونت كارلو اجزاء محدود به عنوان ورودي بر
  شود. استفاده مي

به الگوريتم مونت كارلو،  براي اعمال مسير كرنش  
به اين  شود. خطي آن استفاده مي-اياز تقريب تكه

قبل توضيح داده شد، قسمت منظور، همانطور كه در 
راي هر منطقه تبديل شده و ب 10سطح مقطع نمونه به 

شود. اين  محاسبه ميمنطقه، متوسط كرنش اعمالي 
به همراه نمودار كرنش اصلي  )8(ها در شكل  كرنش

 نشان داده شده است.

  
  مسير كرنش در سطح مقطع نمونه و تقريب  8شكل 

  خطي آن- تكه اي

بيني شده طي تبلور مجدد  ساختار پيش تكامل ريز  
 يها در كانالفشردن فرايند پس از كلوين  623در دماي 

درجه در دو پاس در  90با كانال  دار هيمقطع زاو هم
الف تا ح) نشان داده شده است. در اين  - 9(شكل 
هاي تبلور  منظور تمايز بين جوانه يا دانه ها، به شكل

هاي تبلور  هاي تبلور مجدد نيافته، دانه مجدد يافته و دانه
ن هاي آ مجدد يافته با رنگ سفيد مشخص شده و مرز

   تر نشان داده شده است. نيز با خطوط درشت
شود در مراحل اوليه،  همانطور كه مشاهده مي 
هاي تبلور مجدد به صورت مجزا از يكديگر رشد  دانه
هاي  الف تا پ). پس از آن، دانه -  9شكل كنند ( مي

 9شكل شوند ( تبلور مجدد توسط يكديگر احاطه مي
كسر اندك  (ت و ث)) و در نهايت، تبلور مجدد در

ج). -9شكل كند ( نواحي تبلور مجدد نيافته رشد مي
هاي تبلور  پس از اينكه تبلور مجدد كامل شد، دانه
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 )چ -9شكل كنند ( مجدد يافته با سرعت كمي رشد مي
  و ح)).

 

  

  

  

 
بيني شده طي تبلور مجدد در دماي  ساختار پيش تكامل ريز 9شكل 

با  دار زاويه مقطع هم يها انالفشردن در ك نديفراپس از كلوين  623
 درجه در دو پاس 90كانال 

  
،  ها شود كه در برخي زمان همچنين مشاهده مي 

نواحي كوچكي از بخش تبلور مجدد نيافته توسط 
هاي تبلور مجدد احاطه شده و اصطلاحا به دام  دانه
هاي ايواني،  (ث)). اين پديده با يافته 9شكل افتند ( مي

-Alنت كارلو براي اكستروژن آلياژ سازي مو كه شبيه

4.5Zn-1Mg  [28]انجام داد، همخواني دارد.  
ساختار  متوسط اندازه دانه ريز، )10(شكل در   

گانه نشان  بيني شده در هر يك از مناطق ده نهايي پيش
شود، متوسط  داده شده است. همانطور كه مشاهده مي

ده در تقريبا يكنواخت بو 9تا  1اندازه دانه در مناطق 
(دورترين منطقه از سطح نمونه)،  10كه در منطقه  حالي

اندازه متوسط دانه رشد بيشتري داشته است. دليل اين 
، به دليل كرنش اعمالي 10امر اين است كه در منطقه 

انرژي ذخيره شده در آن منطقه كمتر بوده و در  0 كمتر
زني آن نيز كمتر خواهد بود كه  نسيته جوانهنتيجه دا
هاي تبلور مجدد ايجاد شده فرصت  شود جوانه باعث مي

داشته باشند.   شكل  بيشتري براي رشد در نواحي تغيير
، كه در آن به بررسي ناهمگني [25]اين نتايج با 

ساختار نهايي سيم تخت شده حاصل از نورد پس از  ريز
ي دارد. با توجه به اين آنيل پرداخته است، همخوان

توان نتيجه گرفت كه با افزايش ناهمگني  نمودار مي
ها در  كرنش در سطح نمونه، ناهمگني اندازه دانه

ساختار نهايي نيز بيشتر خواهد شد. بعنوان مثال، در  ريز
مقطع  هم يها فشردن در كانالفرايند صورتي كه 

ادامه هاي بالاتري  تا تعداد پاس Aدر مسير  دار هيزاو
يابد، اختلاف كرنش بين سطح نمونه و پايين آن بيشتر 

ساختار نهايي  توان انتظار داشت ناهمگني ريز شده و مي
 نيز افزايش يابد.
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 يها در كانال ه شدهفشردساختار نمونه  بيني ريز پيش
در اين  .در زواياي كانال مختلف دار هيمقطع زاو هم

ده فشربيني شده نمونه  ساختار نهايي پيش بخش، ريز
در دو زاويه كانال  دار هيمقطع زاو هم يها در كانال شده
درجه در دو پاس با يكديگر مقايسه خواهد  120و  90

خطي كرنش بر -ايهاي تكه تقريب، )11(شكل  شد. در
سازي اجزاء  طح، كه نتيجه بخش شبيهحسب فاصله از س

باشد، براي دو حالت ذكر شده نشان داده  محدود مي
شود، كرنش مربوط  شده است. همانطور كه مشاهده مي

انتظار  ،باشد. بنابراين درجه كمتر مي 120به زاويه كانال 
تري  هاي درشت ساختار نهايي آن داراي دانه داريم ريز

نرژي ذخيره شده و در باشد. زيرا براي اين حالت ا
  زني كمتر خواهد بود. نتيجه دانسيته جوانه

بيني شده  ريزساختارهاي پيش، )12(شكل در   
نشان داده شده است. متوسط اندازه دانه براي زاويه 

 92/4و  74/2درجه به ترتيب برابر با  120و  90كانال 
  بيني شده است.  پيشميكرومتر 

 120ه كانال شايان ذكر است كه در حالت زاوي  
ها در  درجه، به دليل مقدار كرنش پايين، دانسيته جوانه

دو منطقه آخر (دورترين مناطق از سطح)، صفر بوده كه 
ساختار نهايي  شود كه ناهمگني ريز اين عامل باعث مي

) متوسط اندازه دانه براي مناطق 13زياد شود. در شكل (
ن نمودار گانه نشان داده شده است. همانطور كه از اي ده

درجه،  120شود، در حالت زاويه كانال  نيز مشاهده مي
شود. انحراف معيار  ناهمگني بيشتري مشاهده مي

و  90هاي نرمال شده براي دو حالت زاويه كانال  داده
بدست  16/0و  08/0درجه به ترتيب برابر با  120
  باشد. دهنده مطلب فوق مي آيد كه نشان مي
  

  

  
  يها فشردن در كانال نديفرا، براي كرنش بر حسب فاصله از سطح يخط-اي كههاي ت بيتقر 11شكل 

  درجه در دو پاس 120و  90در دو زاويه كانال  دار زاويه مقطع هم 
  

  
  و 90كانال الف)  در زاويه دار زاويه مقطع هم يها در كانال ه شدهفشربيني شده نمونه  ريزساختار نهايي پيش  12شكل 

  دو پاس درجه در 120ب)  
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  درجه 120و  90گانه براي زاويه كانال  بيني شده در هر يك از مناطق ده ساختار نهايي پيش متوسط اندازه دانه ريز 13شكل 

  
  نتيجه گيري

سازي اجزاء محدود  اين پژوهش در دو بخش كلي شبيه
با استفاده  دار هيمقطع زاو هم يها فشردن در كانالفرايند 
سازي الگوريتم مونت كارلو  و پيادهافزار آباكوس  از نرم

بيني  منظور پيش ، بهمتلبدر محيط برنامه نويسي 
ساختار نهايي نمونه پس از آنيل، انجام شد. از  ريز

منحني كرنش بر حسب فاصله از سطح نمونه، بعنوان 
  ورودي مونت كارلو استفاده شد.

فرايند سازي اجزاء محدود  دست آمده از شبيه نتايج به
بطور خلاصه  دار هيمقطع زاو هم يها در كانالفشردن 

  بصورت زير است:
دهد كه، استفاده از  ها نشان مي سازي نتايج شبيه  -

سازي اجزاء محدود  منظور شبيه به ALEتكنيك 
، در دار هيمقطع زاو هم يها فشردن در كانالفرايند 
درجه (و يا كمتر)، در دماي محيط، در  90قالب 
كه  ر مورد نياز است. در حاليهاي يك و بالات پاس
، به دليل دماهاي بالاتر و پاسهاي بيشتردر 

هاي اعمالي كمتر و همچنين كم شدن اثر  كرنش
اصطكاك سطحي در دماهاي بالاتر، استفاده از 

 .باشد مورد نياز نمي ALEتكنيك 
دهد كه كرنش از بالا به  نتايج توزيع كرنش نشان مي -

مقطع  هم يها كانالدر  ه شدهفشردپايين نمونه 
يابد كه دليل آن، اختلاف  كاهش مي دار هيزاو

هاي سطوح بالا و پايين نمونه  سرعت المان
هاي سطوح بالايي  باشد. به اين معني كه المان مي

هاي پاييني  بايد با سرعت بيشتري نسبت به المان
 .حفظ شود  شكل  حركت كنند تا هندسه تغيير

بيني  از پيشدست آمده  نتايج به ،همچنين
مونت كارلو بطور  الگوريتمساختار با استفاده از  ريز

  صورت زير است: خلاصه به
سازي اجزاء  دست آمده از شبيه هاي به از كرنش

محدود براي محاسبه توزيع انرژي ذخيره شده در 
مجدد مونت  شبكه اوليه ورودي به الگوريتم تبلور

سازي  يهكارلو استفاده شده و به اين ترتيب كوپل شب
 اجزاء محدود و مونت كارلو انجام شد.

با افزايش ناهمگني كرنش در سطح نمونه، 
ساختار نهايي نيز  ها در ريز ناهمگني اندازه دانه

 بيشتر خواهد شد.
فشردن در فرايند با افزايش زاويه كانال قالب  -

، متوسط اندازه دانه دار هيمقطع زاو هم يها كانال
يابد. متوسط اندازه  مي نهايي پس از آنيل افزايش

درجه به ترتيب  120و  90دانه براي زاويه كانال 
بيني شد.  پيشميكرومتر  92/4و  74/2برابر با 

درجه، به دليل  120همچنين در حالت زاويه كانال 
ها در دو منطقه  مقدار كرنش پايين، دانسيته جوانه

آخر (دورترين مناطق از سطح)، صفر بوده كه اين 
ساختار نهايي  شود كه ناهمگني ريز مي عامل باعث

 زياد شود.
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  سازي عددي آناليز حرارتي و مدل لهيبوس مس - جدايش ميكروسكوپي آلياژهاي آلومينيومبررسي 
 

    )2(محسن حداد سبزوار                       )1(كننده قراول محمد حسن عوض

  چكيده
مس با استفاده از  يوزن درصد 8/4و  7/3، 2/2مس حاوي  - آلومينيومدوتايي در اين تحقيق جدايش ميكروسكوپي در آلياژهاي 

با قابليت  يتفاضل حرارتي آناليز . آلياژهاي مورد نظر با استفاده از يك كورهشدسازي عددي بررسي  آناليز حرارتي تفاضلي و مدل
 ند.شدحين انجماد كوينچ  دردماهاي معيني  ازمنجمد و  ثانيهبر  درجه 083/0 و 008/0هاي  ها ذوب و با سرعت كوينچ نمونه

جاهاي اضافي به صورت عددي  و بدون در نظر گرفتن تهيدر نظر گرفتن گيري ريزساختار و جدايش ميكروسكوپي با  شكل
سازي با نتايج  مدلنتايج سازي منجر به توافق بهتر  جاهاي اضافي در مدل سازي شد و مشخص گرديد كه در نظر گرفتن تهي مدل

  شود.  تجربي مي

  . ياضاف يجاها يته ;يحرارت زيآنال; يكروسكوپيم شيجدا ،مس -ومينيآلوم ياژهايآل يديكل يها واژه

  
The Study of Micro-segregation in Al-Cu Alloys Using Thermal  

Analysis and Numerical Modeling 
 

M.H. Avazkonandeh-Gharavol                      M. Haddad Sabzevar 
 

Abstract 
The micro-segregation in binary Al-Cu alloys containing 2.2, 3.7, and 4.8 wt.% copper was investigated 

by differential thermal analysis (DTA) and numerical modeling. For this purpose, the alloys were melted 

using a DTA furnace with the capability of quenching samples during solidification. The melted samples 

were cooled at 0.008 and 0.083 K/s and subsequently quenched from predetermined temperatures during 

cooling. The evolution of the microstructure and micro-segregation was modeled with and without 

considering excess vacancies formed during solidification. It was found that the experimental and 

modeling results show a better correlation when excess vacancies are considered.  

 

Keywords Al-Cu Binary Alloys; Micro-Segregation; Thermal Analysis; Excess Vacancy. 
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  مقدمه
علــم انجمــاد يكــي از علــوم پايــه در مهندســي مــواد و 
متالورژي بوده و تعدادي از فرايندهاي متالورژيكي مانند 

گري و جوشكاري با آن در ارتباط هستند. يكي از  ريخته
دهـد   هايي كه در حـين انجمـاد رخ مـي    ترين پديده مهم

ــر روي خــواص   ــه ب جــدايش ميكروســكوپي اســت ك
مـؤثر اسـت. بـا    قطعات ريختگي ذيري پو كارمكانيكي 

  توجه به اهميت صنعتي جدايش ميكروسكوپي، مطالعـه 
سازي آن بسيار پيشرفت كرده و امـروزه   مدل ژهيبوآن و 
اي بــراي تخمــين مقــدار جــدايش  هــاي پيشــرفته مــدل

ي) هــاي مختلفــي از نظــر كمــ ميكروســكوپي (بــا دقــت
  . [6-1]باشد  موجود مي

ــع  جــدايش ميكروســكوپي   ــه توزي غيريكنواخــت ب
تركيب شيميايي در مقيـاس ميكروسـكوپي (مثـل ابعـاد     

 آنمنشـأ   وشود  ) گفته ميدندريتيها در انجماد  دندريت
ترموديناميك انجماد و در نتيجه ضريب جـدايش اسـت   

تـرين روش نظـري مطالعـه انجمـاد توسـط       ابتدايي .[7]
گوليور ارايه گرديد كه به قانون نمايي جـدايش موسـوم   

بندي رياضي اين نظريه براي اولين بـار   فرمولاست. اما 
توسـط شـايل ارايـه گشـت. ايـن رابطـه        1942در سال 
شايل شـناخته   -تحت عنوان معادله گوليور بيشترامروزه 

  . [8] ) آمده است1و در معادله ( شود مي
  

   01 k
S 0 0C k C 1 f  
       )1(  

) EPMAپس از كشف ريزآناليزگر پروب الكتروني (  
و از آن  گرديـده پايين بودن دقت اين معادلـه مشـخص   

هاي زيـادي بـراي تصـحيح ايـن مـدل ارايـه        پس نظريه
ها شامل در نظر گرفتن نفوذ برگشتي  شدند. اين تصحيح

هـا   مادون انجماد، درشت شدن دندريت ،به درون جامد
-11]در حين انجماد و اصلاحات ترمودينـاميكي بودنـد  

هاي حاكم بر مسئله، حـل   معادلهبا پيچيده شدن . [9,6-1
هـاي عـددي بـراي     ها دشوار شده و از روش تحليلي آن
هاي مختلفي  هاي استفاده گرديد. امروزه مدل حل معادله

وجود دارد كه با درجات مختلفي از دقت مسير انجمـاد  
  . [1-5]كنند و جدايش ميكروسكوپي را محاسبه مي

هـاي   تدر محدوده رايج سـرع كه دو مكانيزم اصلي   

و به درون جامـد  ، نفوذ برگشتي دهند رخ مي سرد شدن
شـدن بازوهـاي دنـدريتي هسـتند كـه در ادامـه         درشت

شوند. در نفوذ برگشتي به درون جامـد،   توضيح داده مي
به خاطر اختلاف غلظـت در جامـد و مـذاب در فصـل     
مشترك جامد/ مذاب، مقداري از عناصر آليـاژي كـه در   

انـد، بـه درون جامـد نفـوذ      فصل مشترك انباشـته شـده  
. اين مكانيزم در مراحل انتهـايي انجمـاد كـه    [1]كنند مي

اختلاف غلظت در فصـل مشـترك جامـد/ مـذاب زيـاد      
دارد. همچنين با ريزشدن ساختار  يشتريباست، اهميت 

به خاطر افزايش مساحت فصل مشترك جامد/ مذاب در 
برگشتي يابد. نفوذ  نفوذ برگشتي افزايش مي ،حجمواحد 

  . [6]شود منجر به كاهش جدايش ميكروسكوپي مي
نيروي محركه درشت شدن، نيروي كشـش سـطحي     

ــدايش     ــاهش ج ــه ك ــر ب ــت و منج ــذاب اس ــد/ م جام
شود. درشت شدن بازوهـاي دنـدريتي    ميكروسكوپي مي

پارچـه شـدن اتفـاق     با دو مكـانيزم ذوب مجـدد و يـك   
داي در ابت ـ شـتر يبافتد. در مكانيزم ذوب مجـدد، كـه    مي

ذوب  كـوچكتر دهد، بازوهـاي دنـدريتي    انجماد رخ مي
شوند. در مكـانيزم   مي تردرشت، بزرگترشده و بازوهاي 

دهد،  شدن، كه معمولاً در انتهاي انجماد رخ مي پارچه يك
اي شدن بازوهاي دندريتي ثانويه در نواحي كـه در   توده

مذاب انحناي منفي شـديدي دارد،   -فصل مشترك جامد
پارچه شده چند بازوي دندريتي شده و يك  كمنجر به ي

   .[12]آيد تر به وجود مي بازوي دندريتي بزرگ
ــط         ــاد توس ــراي انجم ــدي ب ــوري جدي ــراً تئ اخي

فردريكسون و همكارانش ارايـه شـده اسـت كـه تـأثير      
جاهاي اضافي شكل گرفته در حين انجماد را نيز بر  تهي

 ـ  [19-13]گيرد فرايند انجماد در نظر مي ن اسـاس  . بـر اي
ها از مقدار  جاي با افزايش سرعت سرد شدن، مقدار تهي

تر شده و اين مسـئله منجـر بـه تغييـر      بيش ها آنتعادلي 
شود.  بعضي از خواص ترموديناميكي در حين انجماد مي

توان به كاهش گرماي نهان انجمـاد و   به عنوان نمونه مي
  .[18-13,15]افت دماي ذوب و انجماد اشاره كرد

ــدايش      ــي جـ ــر بررسـ ــق حاضـ ــدف از تحقيـ هـ
هــاي ســرد شــدن پــايين در  ميكروســكوپي در ســرعت

مـس، مخصوصـاً در نظـر گـرفتن      -آلياژهاي آلومينيـوم 
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نظريــه فردريكســون در مــورد جــدايش ميكروســكوپي 
باشــد. در ايــن بــاره تمركــز اصــلي روي اطلاعــات  مــي

ــازي) و اطلاعــات ســينتيكي   ــاميكي (نمــودار ف ترمودين
هاي سرد كردن مختلف است. در سرعت (ضريب نفوذ)

اطلاعات ترموديناميكي با استفاده از تئوري ارايـه شـده   
شده توسط فردريكسون قابل تصحيح است و اطلاعات 
مربوط به ضريب نفوذ براي اولين بار در تحقيق حاضـر  

سـازي در نظـر   ثري اصـلاح شـده و در مـدل   ؤبه طور م
  شود. گرفته مي

  

  روش تحقيق
مـس از   -حقيق آلياژهـاي دوتـايي آلومينيـوم   براي اين ت

مواد با خلوص بـالا تهيـه شـد. تركيـب دقيـق آليـاژ بـا        
 optical(سـنجي گسـيل نـوري     استفاده از روش طيـف 

emission spectrometry (  تعيين گرديد. آلياژها حـاوي
مس بوده و عنصر آهن به  يوزن درصد 8/4 و 7/3، 2/2

درصــد وزنــي  06/0 عنــوان تنهــا ناخالصــي بــه مقــدار
 هاي انجمـاد از يـك كـوره    . براي آزمونگيري شد اندازه
ها در حين  با قابليت كوينچ نمونه يتفاضل يحرارت زيآنال

) 1واره اين كوره در شـكل (  طرحانجماد استفاده گرديد. 
ها، پس از رسيدن به  نمونه كردن آمده است. براي كوينچ

درب پـايين   دارنـده  دماي از پيش تعيين شده، پـين نگـه  
كوره آزاد شده و نمونه، ميله فولادي و درپوش برنجـي  

حـدود  كننـد.   بلافاصله به درون حمام كوينچ سقوط مي
، بـراي  ها با استفاده از اين كـوره ذوب  هيك گرم از نمون

و سـپس بـا    داشـته  نگـه  C700در دماي  قهيدق 10مدت
سرد شـدند.   هيبر ثان درجه 083/0 و 008/0 هاي سرعت

هـا از دماهـاي مشخصـي در     نمونـه  ،حين سرد شدندر 
حين انجماد كوينچ گرديدند. در هر سـري يـك نمونـه    

در طول انجـام  پس از پايان انجماد كوينچ شد. بلافاصله 
از جريان گـاز آرگـون بـا    آناليز حرارتي تفاضلي آزمون 

) براي جلوگيري از اكسيد شدن 999/99%خلوص بالا (
گــذاري نمونــه و  هــا اســتفاده گرديــد. نحــوه نــام نمونــه

 هـاي  در جـدول  ها آنپارامترهاي مورد استفاده در توليد 
  آمده است.) 2و () 1(

   
با قابليت كوينچ  يتفاضل يحرارت زيآنالواره كوره  طرح 1شكل 

  ها نمونه
  

  شده و دماي كوينچهاي كوينچ  نمونه ينامگذار  1جدول 
 غلظت مس 

)wt.%(  
  نام نمونه

 سرعت سرد 
  )K/sشدن (

 دماي كوينچ 
)C(  

2/2  

22CuS1 

008/0  

645  
22CuS2 640  
22CuS3 615 

22CuS4 570 

22CuM1 

083/0  

645  
22CuM2 640  
22CuM3 615 

22CuM4 570 

7/3  

37CuS1 

008/0  

640  
37CuS2 635 

37CuS3 615 

37CuS4 570 

37CuM1 

083/0  

640 

37CuM2 635 

37CuM3 615 

37CuM4 570 

8/4  

48CuS1 

008/0  

635  
48CuS2 630 

48CuS3 615 

48CuS4 570 

48CuM1 

083/0  

635 

48CuM2 630 

48CuM3 615 

48CuM4 570 
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هايي كه پس از پايان انجماد كوينچ  نامگذاري نمونه 2جدول 
 اند و دماي كوينچ شده

  غلظت مس
)wt.%(  

  نام نمونه
 سرعت سرد

  )K/sشدن (
 دماي كوينچ

)C(  

2/2  22CuSF 008/0 530 
22CuMF 083/0 530 

7/3  37CuSF 008/0 530 
37CuMF 083/0 530 

8/4  48CuSF 008/0 530 
48CuMF 083/0 530 

  
تـوان بـه دو    هاي كوينچ شده را مي ريزساختار نمونه  

ــامل      ــزء اول ش ــرد. ج ــيم ك ــاختاري تقس ــزء ريزس ج
اوليـه اسـت كـه قبـل از      Alهاي درشـت فـاز    دندريت

كــوينچ كــردن نمونــه تشــكيل شــده اســت. جــزء دوم  
مذاب كوينچ شده است كـه خـود شـامل     ،ريزساختاري

ر اوليـه و سـاختا   Alهـاي بسـيار ظريـف فـاز      دندريت
يوتكتيك است كه در اثر كوينچ تشكيل شـده اسـت. در   

و جـزء  » فـاز اوليـه  «ادامه مقاله جزء ريزسـاختاري اول  
شـود.   ناميـده مـي  » مذاب كوينچ شده«ريزساختاري دوم 

هاي  هاي متداول براي بررسي ها با استفاده از روش نمونه
هــا بــا اســتفاده از  آنريزســاختار  وريزســاختاري آمــاده 

نوري به صـورت كيفـي و كمـي بررسـي     ميكروسكوپ 
-HFها در محلول  نمونه ،. براي تعيين درصد فازهاشدند

ــيم 5/0( 0.5%  5/99اســيد هيــدروفلوئوريك و  تــريليل
. درصد فازها بـا  ندكاري گرديد آب مقطر) حكليتر ميلي

شماري سريع بر اساس اسـتاندارد   استفاده از روش نقطه
ASTM E562-11    .فاصـله بازوهـاي   اندازه گرفتـه شـد

و  )Clemex( كسيم ـيليك افزار دندريتي با استفاده از نرم
ر (   پس از حك اسـيد  ليتـر  ميلـي  2كاري در محلـول كلـ

 5اســيد هيــدروكلريك، ليتــر ميلــي 3هيــدروفلوئوريك، 
) آب مقطــرليتــر ميلــي 190اســيد نيتريــك و ليتــر ميلــي
  گيري شد. اندازه
هايي كه پس از پايان انجمـاد كـوينچ شـده     در نمونه  

اوليـه بـا اسـتفاده از     Alبودند، پروفيل غلظتـي در فـاز   
 ـ كروسكوپيم اي آناليز نقطه  في ـو ط يروبش ـ يالكترون

تعيين شـد. قبـل از انجـام آناليزهـا،      كسياشعه ا يسنج
هاي استانداردي  دستگاه مورد استفاده با استفاده از نمونه

بـراي  مس كاليبره گرديد. درصد وزني  10و 6، 3حاوي 
اي انجـام   آنـاليز نقطـه   100تعيين پروفيل غلظتي حدود 
با استفاده از روش  اي ي نقطهگرفت و سپس اين آناليزها

به پروفيل غلظتـي   [20] گانگور ارايه شده توسطآماري 
مثالي از آناليزهاي انجام شـده روي نمونـه   . ندتبديل شد
37CuM2 ) آمده است. 2در شكل (  

  
  سازي مدل

سـازي   مـدل .  سازي ترموديناميكي نمودار فـازي  مدل
ارايه ) CALPHAD(بر اساس روش كلفد  ترموديناميكي

. [16,17]انجام گرفت و فردريكسون شده توسط فلدستد
در گوشه غني از آلومينيـوم   مس -آلومينيومنمودار فازي 

 بسيار ساده بوده و حاوي يك استحاله يوتكتيـك اسـت  
سازي انجماد فقط منطقـه   . براي شبيه))3(مطابق شكل (

) مشـخص  3(كه بـا فلـش در شـكل (    Al + Lدوفازي 
 سيسـتم آليـاژي  بخش از . در اين تحليل شدشده است) 

و فاز  FCCبا شبكه  Al، فقط فاز جامد مس -آلومينيوم
فـاز   سازي ترموديناميكي مدلوجود دارد. براي  Lمذاب 

مذاب يك محلـول دوتـايي از آلومينيـوم و مـس و فـاز      
جا در  تايي از آلومينيوم، مس و تهي جامد يك محلول سه

نظر گرفته شده و انـرژي آزاد گيـبس فازهـاي جامـد و     
  ) تعريف گرديد. 3) و (2مذاب مطابق روابط (
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اي انجام شده در  نقطه كسياشعه ا يسنج فيطآناليزهاي  2شكل 

  براي رسم پروفيل غلظتي 37CuM2نمونه 

  

  
  سيستم آلياژي دوتايي  در گوشه غني از آلومينيوم 3شكل 

 مس - آلومينيوم

دهنده  به ترتيب نشان Sو  Lدر اين روابط، بالانويس   
بـه ترتيـب كسـر     xVaو  xA ،xB، جامـد  و مـذاب حالت 
انـرژي در حالـت    0GBو  0GAجاهـا،   و تهي A ،Bمولي 

B ،iو  Aخالص  S
A,BL  وi L

A,BL  كنش بين  برهمضرايب
بـه   B,vaLو  L,୴ୟو  مـذاب در جامـد و   Bو  Aعناصر 

جاهـا و   و تهـي  Aهاي  بين اتم كنش برهمترتيب ضريب 
جاهـا هسـتند.    و تهـي  Bهاي  بين اتمكنش  برهمضريب 

  بين عناصـر آلومينيـوم و مـس از مرتبـه دوم     كنش  برهم
)n = 2 ( هـاي آلومينيـوم و مـس بـا      بين اتمكنش  برهمو

ر نظر گرفته شـد. در  د) n = 0(ها از مرتبه صفرم  جا تهي
به صورت خطـي بـه   كنش  برهم هاي يبموارد ضرتمام 

. اطلاعات ترموديناميكي )L = aT +b( دما ارتباط يافت
، [21] مرجع مورد نياز براي انرژي آزاد عناصر خالص از

 مرجـع  جاهاي تعادلي در آلومينيوم خالص از مقدار تهي
ضرايب بين آلومينيوم و مس و كنش  برهم ، ضرايب[22]

و  [17,18]هـاي  مرجع جاها از تهيبين مس و كنش  برهم
كليه اطلاعات فيزيكي مورد نيـاز (مثـل جـرم اتمـي يـا      

اسـتخراج گرديـد. پـس از رسـم      [23]مرجع چگالي) از
در  ي جامـد و مـذاب  منحني انـرژي آزاد گيـبس فازهـا   

فازها با استفاده از روش رسم بين دماهاي مختلف، مرز 
سـرعت  گرديد. براي اعمال اثـر   مماس مشترك محاسبه 
كـه   ها تغيير داده شد بـه طـوري   جا سرد شدن مقدار تهي

منحني ليكوئيدوس محاسبه شـده بـا اطلاعـات تجربـي     
  خواني مناسبي داشته باشد. حاصل از آناليز حرارتي هم

  

در اين مدل .  سازي عددي جدايش ميكروسكوپي مدل
قانون دوم فيك در فاز جامد و مذاب به طـور جداگانـه   

) بـا  4اين منظور الماني مطابق شـكل ( . براي گرديدحل 
) در d=2/2طول نصف فاصله بازوهاي ثانويه دندريتي (

به دوقسمت جامـد و مـذاب تقسـيم شـده      فته ونظر گر
گره اسـت.   rبوده و حاوي  است. طول قسمت جامد 

كه فصل مشترك بـر   rو گره شماره  Nها  تعداد كل گره
ــترك    ــذاب مش ــد و م ــاز جام ــرار دارد در ف روي آن ق

قانون دوم فيك را به فـرم   توان . براي هر فاز ميباشد مي
  ) نوشت.5) و (4( هاي معادله

2
S S

S 2
0

C C
D

t x


  

    
                 (4) 

 
d2

L L
L 2

C C
D

t x


  
    

                    (5) 

بـه ترتيـب غلظـت عنصـر      DLو  CS ،CL ،DSكه در آن 
محلول در جامد و مذاب و ضريب نفوذ عنصر محلـول  

كـه در انجمـاد    در جامد و مذاب هستند. با توجه به اين
فصل مشترك جامد/ مذاب متحـرك اسـت بايـد شـرط     

را نيز در فصل مشترك در نظـر   )6مطابق معادله (مرزي 
دهنده سرعت حركت فصل مشـترك در   گرفت كه نشان

  . ]24[ باشد ر عبوري از آن مياثر شا
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 مذاب و جامد در نفوذ معادلات حل يبرا استفاده مورد واره طرح 4 شكل

 

 S L
S L L S

C C dD D C C
x x dt

           
 (6) 

روش ارايه شده توسط تنزيلي و  اساساين معادلات بر 
بر اساس فرضـيات   Tanzilli and Heckel( [25]( هكل

   :زير حل گرديد
مذاب در تعادل موضعي است  -فصل مشترك جامد -1

و تركيب آن در جامد و مذاب از روي نمودار فازي 
 شود.  تعادلي خوانده مي

شده در شـكل يكنواخـت    داده دماي تمام المان نشان -2
 است (درون المان شيب حرارتي وجود ندارد).

گيـرد و از   انتقال جرم فقط به وسيله نفوذ انجام مـي  -3
  نظر شده است. صرف ييجابجا

در نظـر گرفتـه    يا فصل مشترك صفحه يمورفولوژ -4
 شد. 

جرم بين المـان و نـواحي اطـراف آن وجـود      انتقال -5
 0Cندارد (تركيـب ميـانگين المـان همـواره همـان      

توان شرايط زير را در نظـر   است). بر اين اساس مي
  گرفت.

x 0 x d

C C 0
x x 

            
    )7(  

در ابتداي اجـراي برنامـه يـك     اعمال شرايط اوليه:  
) در نظـر گرفتـه   ~m01/0مقدار بسيار اندك جامـد ( 

تركيـب متوسـط آليـاژ و    همـان  و تركيـب مـذاب   شده 
تركيب جامد بر اساس تركيب خط ساليدوس در دمـاي  

  شود.  شروع انجماد تنظيم مي

شـرايط مـرزي بـر اسـاس      اعمال شـرايط مـرزي:    
بـر اسـاس فـرض     ) اعمال گرديـد. 5) و (1هاي ( فرض

هاي فصل مشترك را بـا تركيـب    )، تركيب گره1شماره (
تعادلي خوانده شده از نمـودار فـازي در آن دمـا بـراي     

دهيم. بـر اسـاس فـرض     جامد و مذاب مساوي قرار مي
و گـره   2با گره شماره  1) تركيب گره شماره 5شماره (
برابـر در نظـر گرفتـه     N  1 بـا گـره شـماره    N شماره

در سمت جامـد بـراي    )5) و (4(هاي  شود. لذا رابطه مي
 + r هاي و در سمت مذاب براي گره r  1 تا 2هاي  گره

از  tشود. يعني پس از گذشت زمـان   حل مي N  1تا  1
 :ميداررسيده است  Tشروع انجماد كه دماي المان به 

 t Eq
S Sr

C C                       )8(     
 t Eq

L Lr
C C     )9(  
   t t

S S1 2
C C     )10(  
   t t

L LN N 1
C C


     )11(  

نويس شماره گره  دهنده زمان و پايين نشان tكه بالانويس 
Eq باشند و مي

SC و Eq
LC   به ترتيب تركيب سـاليدوس و
  بر اساس نمودار فازي هستند. Tليكوئيدوس در دماي 

: قبل از به روز رساني پروفيل غلظتـي  موازنه جرمي  
. بـه ايـن صـورت كـه     شـود  قانون بقاي جرم بررسي مي

ي زماني با مسـاحت آن   مساحت زير نمودار در هر بازه
شود. در  ) مقايسه مياست C0مقدار  كهدر شرايط اوليه (

 باشـد بـه روز   01/0هـا كمتـر از    صورتي كه اختلاف آن
در غير اين صورت  رساني پروفيل غلظتي انجام گرفته و
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ي جرمـي محاسـبه    با استفاده از موازنـه  xمقدار جديد 
هاي  شده و بدون به روز رساني غلظت و ساير شمارنده

شـود. بـراي    ي زماني مجـدداً تكـرار مـي    اين بازه برنامه
  ) استفاده كرد.12توان از رابطه ( موازنه جرمي مي

  
d

t S S L L 00
C C dx C dx C d




        )12(  

) در درصـد وزنـي  تركيب متوسـط آليـاژ (   tCكه در آن 
اسـت. در صـورتي كـه    ) كرومتـر يمفاصـله (  xو  tزمان 

را به شكل مجموع گسسته بنويسيم  انتگرال پيوسته فوق
بـراي تعيـين   ) 13و آن را ساده كنيم در نهايـت رابطـه (  

حاصل محل دقيق فصل مشترك بر اساس موازنه جرمي 
 شود. مي

  

)13(  
    

   

com
0 L

com com
S L

C N r r 1 d C r 1 d
C N r C r 1


   


  

   

 
com آندر  كه

SC و com
LC  غلظت مس در جامد به ترتيب

گيـري عـددي از پروفيـل     و مذاب است كه بـا انتگـرال  
  آيد. محاسبه شده به دست ميغلظتي 

هاي  جا كه حضور تهي با توجه به اين ديناميك نفوذ:  
اضافي بر ضريب نفوذ هم مؤثر هستند بايد اثـر حضـور   

ها بر ضريب نفوذ هم در نظر گرفته شود. اين مسـئله   آن
-13]ن گروه تحقيقاتي فردريكسون هاي پيشي در گزارش

در نظر گرفته نشـده اسـت. بـراي در نظـر گـرفتن       [19
هاي اضـافي در حـين فرآينـد انجمـاد از      جا حضور تهي

استفاده شـد. بـر اسـاس ايـن رابطـه مقـدار        )14( رابطه
ضريب نفوذ تعادلي در يك ثابت كه مقدار آن وابسته به 
سرعت سرد شدن بوده و بر اساس تحليل ترموديناميكي 

 *V شود. اين ضريب كه با محاسبه شده است، ضرب مي
جاهاي غيـر   شود، حاصل تقسيم مقدار تهي داده مي نشان

  عادلي است. جاهاي ت تعادلي به مقدار تهي
NEq

NEq Eq * EqV
S S SEq

V

X
D D V D

X
                 )14(  

جاهاي اضـافي فروكشـي    اما يك نكته مهم در مورد تهي

)Vacancy condensation or sinkــين   ) آن ــا در ح ه
. منظـور  [16]فرآيند انجماد در پشت فصل مشترك است

هاي فروكشـي   ها به محل جاها، نفوذ آن تهي فروكشياز 
  باشد. ها، مي جاها، مانند مرز دانه تهي
در اين پايان نامه روش جديدي براي در نظر گرفتن  

ها كـه بـه طـور مسـتقيم در محاسـبات       جا فروكشي تهي
جدايش ميكروسكوپي قابل استفاده است به شـرح زيـر   

امـد  شـود كـه در ج   شـود. در ابتـدا فـرض مـي     ارايه مي
همواره مقدار ضـريب   r  1 ضريب نفوذ در گره شماره

NEqنفوذ غير تعادلي (
SD ) و در گـره  14) مطابق رابطـه (

كند را دارد. اگـر   كه با زمان تغيير مي D2مقدار  2شماره 
فرض شود كه مقدار ضريب نفوذ به طور خطي بين اين 

  ) را خواهيم داشت. 15دو گره تغيير كند رابطه (
 NEq

i 2 S 2
i 2D D D D
r 3


  


  )15(  

ضريب نفوذ در گره شماره  Diشماره گره و  iكه در آن 
i-طور كه مشخص است اگر  ام هستند. همانi = 2  آنگاه

Di = D2  و اگـر   i = r - 1   آنگـاهNEq
i SD D   خواهـد

توان فرض كرد كه مقدار آن  نيز مي D2بود. اما در مورد 
NEqبه طور خطي بين ضريب نفوذ غير تعـادلي ( 

SD در (
Eqابتداي انجماد تا ضريب نفوذ تعـادلي ( 

SD  در انتهـاي (
كند. اين فـرض بـر ايـن اسـاس انجـام       انجماد تغيير مي

گرفته كه در ابتداي انجماد كه مقدار جامد بسـيار انـدك   
است مقدار ضريب نفوذ در تمام فـاز جامـد يكسـان و    
معادل ضريب نفوذ غير تعادلي است اما با انجـام شـدن   
فرآيند انجماد و افزايش مقـدار جامـد، در پشـت جبهـه     

مقدار آن كاهش يافته تا به حداقل مقدار ممكـن   انجماد
يعني مقدار تعادلي برسد. البته وابسته به شـرايط ممكـن   
است مقدار آن خيلي زودتر از پايـان انجمـاد بـه مقـدار     
تعادلي برسد يا حتي تا پايان انجمـاد نيـز مقـدار آن بـه     

تـرين فرضـيه قابـل     مقدار تعادلي نرسـد امـا ايـن سـاده    
الگوريتم محاسباتي فوق اسـت. همچنـين   سازي در  پياده

فرض تغييرات خطي آن با زمان و مكان به دليل سادگي 
باشـد. بـر ايـن     اي آن مـي  سازي الگوريتم رايانـه  در پياده
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بـا   D2) را بـراي تغييـر مقـدار    16توان رابطه ( اساس مي
 زمان ارايه كرد.

 Eq * *
2 S

f

tD D V 1 V
t

 
   

 
  )16(  

در بالا سه سري محاسبه براي بر اساس موارد ذكر شده 
جدايش ميكروسكوپي بـا اسـتفاده از اطلاعـات ورودي    

  مختلف به شرح زير انجام گرفت:
كـه در     .اطلاعات ترموديناميكي و سـينتكي تعـادلي  

اطلاق شده و در آن » EqPD«ادامه گزارش به آن عنوان 
ــادلي و    ــازي تع ــودار ف ــاميكي از نم ــات ترمودين اطلاع

سـتخراج  ا تعادلي نيز از مراجع رايـج  اطلاعات سينتيكي
  .[23]گرديد

  
ــاميكي غيــر تعــادلي و ســينتيكي   اطلاعــات ترمودين

ناميـده شـد و در آن اطلاعـات    » NEPD«كـه   .  تعادلي
ترموديناميكي از نمودار فازي غير تعادلي محاسـبه شـده   
در اين تحقيق و اطلاعات سـينتيكي از مراجـع اسـتفاده    

  گرديدند.
 

كـه   .  ترموديناميكي و سينتيكي غير تعادلياطلاعات 
در آن اطلاعات ترموديناميكي و سينتيكي بـراي در نظـر   

 NEPD«ها تصـحيح گرديـد كـه     جا گرفتن حضور تهي

DyDiXt «.ناميده شد 
سازي مدل فـوق بـه طـور خلاصـه در      مراحل پياده 

خروجـي اصـلي برنامـه شـامل     ) آمـده اسـت.   5شكل (
مــذاب و منحنــي انجمــاد پروفيــل غلظتــي در جامــد و 

باشد. پارامترهاي فيزيكـي مـورد اسـتفاده بـه همـراه       مي
  ) ارايه شده است.3مرجع آن در جدول (

  
  و بحث نتايج

تعـدادي از  هـاي سـرد شـدن     منحنـي   .آناليز حرارتـي 
) بـه عنـوان مثـال    6در شكل ( 48CuMسري هاي  نمونه

هاي سرد شـدن صـاف و تكرارپـذير     آمده است. منحني
هايي كه  نمونهآناليز حرارتي تفاضلي هاي  هستند. منحني

) ديـده  7انـد در شـكل (   پس از پايان انجماد كوينچ شده
شود. اطلاعات حاصله از آنـاليز حرارتـي در جـدول     مي

 )7بر اساس نتايج ارايه شده در شـكل ( ) آمده است. 4(
ها  توان گفت كه دو پيك در اين منحني ) مي4و جدول (

   كه به شرح زير هستند: قابل مشاهده است
پيك مربوط به شروع انجمـاد فـاز محلـول جامـد     الف) 

  )، Alآلومينيوم (
  پيك مربوط به انجماد يوتكتيكب) 
دماي شروع هر دو پيك بـا افـزايش مقـدار مـس و       

 2/2 آليـاژ حـاوي  يابد. در  سرعت سرد شدن كاهش مي
پيـك  درجه بر ثانيه  008/0 مس در سرعتدرصد وزني 

شـود. امـا بـر     مربوط به انجماد يوتكتيك مشـاهده نمـي  
گردد)  مي ارايهاساس ريزساختار آن (كه در بخش بعدي 

. تشكيل شـده اسـت  در اين نمونه نيز ساختار يوتكتيك 
 بــه خــاطر حساســيت ناكــافي آنــاليز احتمــالاً علــت آن

حرارتي مورد استفاده بوده چرا كه مقـدار يوتكتيـك در   
بــراي  بسـيار انـدك اسـت.   ايـن نمونـه   سـاختار نهـايي   

آلياژهــاي مــورد بررســي، اطلاعــات ترمودينــاميكي كــه 
توان از نمودار فازي تعادلي استخراج كرد در جـدول   مي

) آمده اسـت. اولـين نكتـه قابـل مشـاهده از مقايسـه       5(
بــا اطلاعــات تجربــي  ))5( (جــدول اطلاعــات تعــادلي

اخـتلاف در رونـد    ،))4(جـدول (  حاصل از اين تحقيق
از مقايسـه  اسـت.   با تغيير مقدار مس دامنه انجمادتغيير 
) و 4هـاي (  هاي مربوط به دامنه انجماد در جـدول  ستون

)، مشخص است كه دامنـه انجمـاد تجربـي (جـدول     5(
 تـر از دامنـه انجمـاد نظـري اسـت      )) به مراتب بـيش 4(

)). همچنين روند تغييرات دامنـه انجمـاد بـا    5(جدول (
تغيير مقدار مس از نظر تجربي و نظري متفـاوت اسـت.   

با افزايش مقدار )) 5(جدول (بر اساس اطلاعات تعادلي 
) دامنـه انجمـاد   مـس درصد وزنـي   8/4 به 2/2مس (از 

يابد اما در اطلاعات تجربي با افزايش مقـدار   افزايش مي
يابد. علت اصلي آن انجماد  اد كاهش ميدامنه انجم مس

در  ،غير تعادلي است كه در نتيجه آن انجماد كليه آلياژها
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در دمـاي يوتكتيـك   يك سرعت سرد شـدن مشـخص،   
ن كه با افـزايش  يابد. اما با توجه به اي مشابهي خاتمه مي

يابـد لـذا بـا     مس دماي شروع انجماد كاهش مـي  مقدار
  يابد.  منه انجماد كاهش ميافزايش مقدار عناصر آلياژي دا

  

  
 

  سازي عددي جدايش ميكروسكوپي سازي مدل مراحل پياده 5شكل 
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 سازي جدايش ميكروسكوپي پارامترهاي فيزيكي مورد استفاده در مدل 3جدول 

  
  مرجع  مقدار  يكا  پارامتر

  جرم مولي آلومينيوم

g 

981/26  ]23[  

  ]23[  54/63  مسجرم مولي 

  ]23[  305/24  جرم مولي منيزيم

  چگالي آلومينيوم

g.cm-3  

7/2  ]23[  

  ]23[  94/8  چگالي مس

  ]23[  738/1  چگالي منيزيم

  ضريب نفوذ مس در آلومينيوم جامد

(m)2.s-1  

4
7 1.36 106.54 10 exp

RT

 
  

 
 ]23[  

5  ضريب نفوذ منيزيم در آلومينيوم جامد
8 1.304 101.24 10 exp

RT

 
  

 
  ]23[  

  ]26[  4/2×103  ضريب نفوذ مس در آلومينيوم مذاب

4  ضريب نفوذ منيزيم در آلومينيوم مذاب
7 7.16 109.9 10 exp

RT

 
  

 
  ]27[ 

  
  

 

  

  48CuM يسر يها از نمونه يسرد شدن تعداد يمنحن 6  شكل

سرد  يها سرعت در يتفاضل يحرارت زيآنال يها يمنحن7شكل
  درجه بر ثانيه 083/0) بو  008/0) الفشدن 
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  نتايج آناليز حرارتي   4جدول 
  

  نام
  آلياژ

  سرعت سرد
  )K/sشدن (

  *دامنه انجماد  )Cمادون انجماد (    )Cدماي شروع انجماد (
)C( 

  زمان انجماد
)s(  يوتكتيك نوك دندريت  يوتكتيك  اوليه  

22Cu 
008/0  653  -   4/2 - **110  **13227 

083/0  650  539    4/5 2/9  111  1364  

37Cu  
008/0  648  543    4 2/5  105  12672  

083/0  646  539    6 2/9  107  1311  

48Cu  
008/0  646  544    8/2 2/4  102  11130  

083/0  643  539    8/5 2/9  104  1250  
  

  اطلاعات استخراج شده از نمودار فازي براي آلياژهاي مورد استفاده 5جدول 
  

  نام 
  آلياژ

  دماي ليكوئيدوس
)C(  

  دماي ساليدوس
)C(  

  دامنه انجماد
)C(  

22Cu 4/655  3/613  1/42  

37Cu  652  584  68  

48Cu  8/648  5/563  3/85  

  
)، 4بـر اسـاس نتـايج موجـود در جـدول (     همچنين   
توان ديد كه با افزايش مقدار عنصـر آليـاژي در يـك     مي

سرعت سرد شدن ثابت يا افزايش سـرعت سـرد شـدن    
براي يك آلياژ مشخص مقـدار مـادون انجمـاد افـزايش     

توان مقدار مادون انجمـاد را بـه روش نيمـه     يابد. مي مي
) بـا اسـتفاده از تـابعي مطـابق     semi-empiricalتجربي (
 ) بر اساس سرعت سرد شدن تخمين زد. 17رابطه (

 
UPn

UP
dTT k
dt

    
   

   (17) 

  
بـه ترتيـب مـادون انجمـاد      dT/dtو  DTدر اين رابطـه  

) قهيدق بر درجهسرعت سرد شدن ( و )گراديسانت درجه(
دو متغير آزاد هستند كه بـا توجـه بـه     nUPو  kUPبوده و 

بـراي  شـوند.   شرايط تجربي مـورد اسـتفاده تعيـين مـي    
تخمين بهتر پارامترهـاي آزاد ايـن معادلـه، بايـد تعـداد      

اطلاعات تجربي مورد استفاده تا حد ممكن زياد باشـند  
براي افزايش محدوده سرعت سرد شدن و تركيب و لذا 

] 18، 17شيميايي، از اطلاعات موجود در ساير مقالات [
به همراه اطلاعات حاصله از تحقيق حاضر استفاده شـد  

تخمـين زده   14/0و  84/4به ترتيب  nUPو  kUPو مقدار 
توان به روش مشابه دماي يوتكتيك را نيز تعيين  شد. مي

و  62/6بـه ترتيـب    nUEو  kUEكرد. در اين رابطه مقدار 
تعيين گرديدند. نتايج تجربي حاصله براي مـادون   09/0

حاصل از تـابع نيمـه تجربـي در     منحنيانجماد به همراه 
توان بـراي   اين رابطه مي بر اساس ) آمده است.8شكل (

هر سرعت سرد شـدن يـك منحنـي ليكوئيـدوس نيمـه      
  شود. ) ديده مي9تجربي رسم كرد كه در شكل (
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شده به  يريگ اندازه تيمقدار مادون انجماد نوك دندر 8 شكل

) نوك الفمادون انجماد  يبه آن برا شدهتطابق داده همراه نمودار 
  .كيوتكتي) بو  تيدندر

  

  
 يرتعادليغ يفاز ينمودارها و يتعادل يفاز نمودار) الف  9 شكل

 دوسيكوئيل ي. منحنمس-آلومينيوم ياژهايآل يبرا يتجرب مهين
 يبرا يو اطلاعات تجرب يتجرب مهين دوسيكوئيل يمنحن ،يتعادل

  هيثان بر درجه 083/0) ج، 008/0) بسرعت سرد شدن 
  

  سازي ترموديناميكي نمودار فازي مدل
سازي ترموديناميكي نمـودار فـازي    نتايج حاصل از مدل

 -نمودار فازي آلومينيومها براي  جا با در نظر گرفتن تهي
نمـودار    آمده اسـت. در ايـن شـكل    )10در شكل ( مس

هـاي ليكوئيـدوس نيمـه تجربـي      فازي تعادلي و منحني
. بـراي رسـم   اند شدهده ور)) نيز براي مقايسه آ9(شكل (

تـا   يافتـه ) تغيير 3ها در رابطه ( جا ار تهياين نمودار، مقد
منحني ليكوئيدوس محاسبه شده بر منحني ليكوئيـدوس  

ايـن  منطبق گـردد. بـر اسـاس    )) 9(شكل (نيمه تجربي 
شكل مشخص است كه خط ليكوئيـدوس غيـر تعـادلي    

ــا اســتفاده از روش كلفــد    هــاي (خــطمحاســبه شــده ب
NEPD ( نيمـه  غير تعادلي به خوبي بر خط ليكوئيدوس
منطبق است. با تقسيم مقـدار  ) SEPDهاي  (خطتجربي 

جاهـا ضـريبي بـه دسـت      جاها به مقدار تعادلي تهي تهي
جاهـاي غيـر تعـادلي     دهنده مقـدار تهـي   آيد كه نشان مي

و  008/0هــاي  اســت. مقــدار ايــن ضــريب در ســرعت
باشـند. در   مي 6/2 و 5/1به ترتيب درجه بر ثانيه  083/0

سـرد   هـاي  سـرعت  دردهد كه  مي واقع اين ضريب نشان
جاهـا   مقـدار تهـي  درجه بر ثانيـه   083/0 و 008/0شدن 

. در مــورد خــط اســتبرابــر مقــدار تعــادلي  6/2 و 5/1
ساليدوس اطلاعات تجربي در شرايط غير تعادلي بـراي  

توان مشاهده كرد كه  باشد اما مي مقايسه در دسترس نمي
هـا مقـدار حلاليـت در دمـاي      جـا  با افزايش مقدار تهـي 
 به 008/0يابد. با افزايش سرعت از  يوتكتيك افزايش مي

ك مقدار حلاليت در دماي يوتكتي ـدرجه بر ثانيه  083/0
 80/5 و 67/5براي حالت تعادلي به ترتيـب بـه    65/5از 

نقطـه يوتكتيـك    تركيـب خواهد رسيد امـا  درصد وزني 
هـا بـر خـط     جـا  كند. اثر در نظر گرفتن تهي تغييري نمي

ــيش ــدوس ب ــورد   ليكوئي ــاليدوس اســت. در م ــر از س ت
ليكوئيدوس، دما كاهش يافته اما شيب خط تقريباً ثابـت  

اليدوس تغيير اصلي در شـيب  سخط در مورد اما است. 
مشخص است كـه   )10بر اساس شكل (دهد.  آن رخ مي
تغيير بسـيار انـدكي در    هيبر ثان درجه 008/0 در سرعت

شــود و خــط ســاليدوس  خـط ســاليدوس مشــاهده مــي 
محاسبه شده تقريباً بر خـط سـاليدوس تعـادلي منطبـق     

درجـه   083/0است. اما با افزايش سرعت سرد شدن به 
شـود.   تـر مـي   تغيير در خط ساليدوس نيز مشهودبر ثانيه 
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ــاليدوس   ــدوس و س ــوط ليكوئي ــدهخط ــبه ش در  محاس
  .گردند ميهاي بعدي براي محاسبات استفاده  بخش

  
  ريزساختار

ريزساختار قطعات ريختگي اهميت فراواني داشـته چـرا   
كنـد.   كه به طور عمده خواص نهايي قطعه را كنترل مـي 

پارامترهاي مهم در ريزسـاختار نهـايي قطعـه ريختگـي،     
باشـد.   فازهاي تشكيل شده در آن و ابعاد ريزساختار مي

اي كـه امكـان رخ    معمولاً در ساختار قطعـات ريختگـي  
يك وجود دارد، وابسـته بـه شـرايط    دادن استحاله يوتكت

تجربي مـورد اسـتفاده مثـل تركيـب شـيميايي آليـاژ يـا        
سرعت سرد شدن آن، مقداري فاز ثانويه (يا يوتكتيـك)  

. گيـرد  در آخرين مراحل انجمـاد شـكل مـي    غير تعادلي
ساختارهاي ريزتر به خاطر قابليت تغييـر فـرم    همچنين
هاي مهم  هتر هستند. يكي از مشخص تر مناسب يكنواخت

هاي ريختگي فاصله بازوهاي دنـدريتي   در ساختار قطعه
قطعه در ارتبـاط بـا    مكانيكياست و تعدادي از خواص 
شوند. لذا دو پـارامتر اصـلي در    اين مشخصه ارزيابي مي

يابي ريزساختار مقدار فاز ثانويه غيـر تعـادلي و    مشخصه
   باشد. ابعاد ريزساختار مي

  
  

  
  

 يتجرب مهين يتعادل ريغ دوسيكوئيل يمنحن با سهيمقا در) NEPD( كلفد روش با شده رسم يتعادل ريغ و) Eq( يتعادل يفاز نمودار 10 شكل
)SEPDهيدرجه بر ثان 083/0) ب، 008/0) الفحاضر در سرعت سرد كردن  قيشده در تحق يريگ اندازه ي) و نقاط تجرب  
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) و ،48CuM1) هـ ،48CuS4) د ،48CuS3) ج ،48CuS2) ب ،48CuS1) الف. 48Cu اژيشده آل نچيكو يها نمونه زساختارير 11 شكل

48CuM2، 48) زCuM3، 48) حCuM4 .هستند برابر 50 يينما بزرگ در رهايتصو هيكل 

  

ريـز  به عنـوان مثـالي از سـاختارهاي كـوينچ شـده،        
) 11در شكل ( 48Cuهاي كوينچ شده آلياژ  ساختار نمونه
اند. نتايج حاصـل از متـالوگرافي كمـي كليـه      آورده شده

) آمده است. از مقايسه نتايج ارايـه  6ها در جدول ( نمونه
هـا، مـوارد زيـر حاصـل      هـا و جـدول   شده در اين شكل

  شود: مي
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كيب شيميايي ثابت، بـا افـزايش سـرعت سـرد     در تر -1
سـاختار  درجـه بـر ثانيـه     083/0بـه   008/0شدن از 
درجـه   008/0شود. در سرعت سرد شـدن   ريزتر مي
هـا   ساختار بسـيار درشـت بـوده و دنـدريت     بر ثانيه

هـا   زني دنـدريت  مورفولوژي گلوبولار دارند و شاخه
 083/0بسيار محدود است. در سـرعت سـرد شـدن    

 ـ زنـي   سـاختار ريزتـر شـده و شـاخه    ر ثانيـه  درجه ب
 شود. ها با فركانس بالاتري انجام مي دندريت

در تركيب شيميايي ثابت، بـا افـزايش سـرعت سـرد      -2
مقـدار فـاز   درجه بر ثانيـه   083/0به  008/0شدن از 

يابد كه به طـور عمـده بـه خـاطر      مذاب افزايش مي
افزايش مادون انجماد با افزايش سرعت سـرد شـدن   

 باشد. يم

در آلياژهــاي مختلــف، تعــدادي از دماهــاي كــوينچ  -3
است. در يـك سـرعت سـرد شـدن ثابـت بـا        مشابه

افزايش غلظت عنصر آليـاژي مقـدار مـذاب در ايـن     
  يابد. افزايش ميمشابه دماهاي كوينچ 

هاي انجماد استفاده  براي تحليل نتايج فوق از منحني  
حاصل از محاسـبات قـانون اهـرم و     هاي منحني گرديد.

معادله شايل بر اساس نمودار فازي تعادلي و محاسبه بـر  
و  EqPD ،NEPDهـاي   اساس مدل عددي بـراي حالـت  

NEPD-DyDiXt آمده است. بـر اسـاس   12( در شكل (
شكل مشخص است كه در ابتداي انجماد نتـايج تجربـي   

ه هاي انجماد محاسـبه شـد   انحراف زيادي از كليه منحني
هايي كه نفوذ برگشتي  دارند. اما در انتهاي انجماد منحني

گيرند تخمين بسـيار بهتـري    به درون جامد را در نظر مي
 ـارا از درصد فـاز نهـايي (مقـدار فازهـاي يوتكتيـك)       هي

ها مدلي كه ديناميـك نفـوذ در    . در بين اين حالتكند يم
)، بهتر NEPD-DyDiXtگيرد ( حين انجماد را در نظر مي

زند. البته  ها مقدار نهايي فازها را تخمين مي ساير مدلاز 
 48CuSهـاي سـري    هـا نيـز نمونـه    حتي در اين حالـت 

  دهند. انحراف قابل توجهي را نشان مي
  

  
  شده نچيكو يها نمونه يكم يمتالوگراف جينتا 6 جدول

  مس-ومينيآلوم اژيآل 
 

  نام نمونه
  كسر فاز مذاب 

  )%.wtكوينچ شده (
 فاصله بازوهاي 

  )mدندريتي (

22CuS1 8/18  6/153  

22CuS2 4/8  5/164  

22CuS3 3/4  5/220  

22CuS4 1/1  8/306  

22CuM1 9/24  5/64  

22CuM2 5/18  7/91  

22CuM3 6  2/110  

22CuM4 3  4/121  

37CuS1 8/30  7/133  

37CuS2 8/20  5/154  

37CuS3 8/6  9/186  

37CuS4 7/4  5/265  

37CuM1 4/40  1/66  

37CuM2 1/24  3/77  

37CuM3 10  3/101  

37CuM4 4/7  113 
48CuS1 8/30  134 
48CuS2 23  5/144  

48CuS3 3/11  1/176  

48CuS4 9/6  4/233  

48CuM1 6/36  3/69  

48CuM2 8/28  2/83  

48CuM3 4/18  9/96  

48CuM4 2/7  3/108  
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محاسبه شده با قانون  يها يبه همراه منحن NEPD DyDiXtو  EqPD، NEPD يها انجماد محاسبه شده بر اساس حالت يها يمنحن 12 شكل

 ،37CuS) ج ،22CuM) ب ،22CuS) الف يسر يها نمونه يبرا يتجرب ريبا مقاد سهيدر مقا يتعادل يبر اساس نمودار فاز لياهرم و معادله شا
 48CuM) و ،48CuS) هـ ،37CuM) د

  
گيري ريزسـاختار را   بر اساس نتايج اين بخش شكل  
توان به شرح زير توصيف نمـود: بـا شـروع انجمـاد      مي

هاي اوليه در مذاب تشـكيل شـده و شـروع بـه      دندريت
كنند. سرعت انجماد در ابتدا بسيار زياد است و  رشد مي

يابـد (شـيب    يبا ادامه يافتن فراينـد انجمـاد، كـاهش م ـ   
هاي انجماد). با كاهش دمـا ابعـاد ريزسـاختار بـا      منحني

يابد.  ها افزايش مي دندريت همزمانرشد و درشت شدن 

فاز مذاب به طور پيوسته كاهش يافته و غلظـت عنصـر   
يابد. در مراحل انتهايي انجمـاد   آلياژي در آن افزايش مي
) C570و  615ها در دماهاي  (مقايسه ريزساختار نمونه

شدن  كپارچهدرشت شدن بازوهاي دندريتي با مكانيزم ي
آيـد.   مـي  بوجوداوليه  Alاي پيوسته از  رخ داده و زمينه

ها در صـورت   هاي مذاب باقي مانده بين دندريت جزيره
يوتكتيك فازهاي رسيدن به تركيب يوتكتيك به مخلوط 
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)Al+Al2Cuشوند ) تبديل مي    
هـا در   ها از كليه مدل علت انحراف تعدادي از نمونه  

باشد. انحراف در دماي  ابتداي انجماد دقيقاً مشخص نمي
بالا ممكن است به خـاطر خطـاي ذاتـي آزمـون مـورد      

گيري درصد فازهـا باشـد. يـك     استفاده يا خطاي اندازه
تواند به ماهيت اين آزمون ارتباط يابـد. بـر    علت آن مي
هاي انجماد مشـخص اسـت كـه سـرعت      اساس منحني

ماد در ابتداي انجماد بسيار زياد است  لـذا بـه يـك    انج
كوينچ بسيار سريع نياز است تا سـاختار دمـاي كـوينچ،    
پس از فرايند كوينچ حفظ شود. در واقع در حين فرايند 
كوينچ مقداري فاز جامد در نمونه شكل خواهد گرفـت  
كه مقدار آن به كيفيت كـوينچ و دمـاي كـوينچ وابسـته     

به ايـن كـه نمونـه پـس از ورود بـه       است. البته با توجه
حمام كوينچ به طور كامل در آب فرو رفته و در تمـاس  

گيرد بايد سرد شدن پس از ورود  مستقيم با آب قرار مي
نمونه به حمام كوينچ بسيار موثر باشد. لذا اثر اين عامل 

باشد. همچنين تعيين درصد فـاز جامـد    به نظر اندك مي
ا كه در دماي بـالا مقـدار   در دماي بالا مشكل است. چر

مذاب بسيار زياد است و فقط قسـمتي از آن در فراينـد   
كند. لذا كسري از مذاب كه در فاصله  انجماد شركت مي

دورتري از فاز جامد قرار گرفته است در فرايند انجمـاد  
يـت  كند و نبايد در نظر گرفته شـود. لـذا كم   شركت نمي

 اسـتفاده  جامـد  جديدي به نام كسـر حجمـي موضـعي   
شــود. در ايــن حالــت فقــط مــذاب بــين بازوهــاي  مــي

ها در نظر گرفته شـده و مـذابي كـه در اطـراف      دندريت
شـود. لـذا مقـدار مـذاب      است در نظر گرفته نمـي  ها آن

گيري شده كمتر از مقدار واقعي آن خواهد بـود و   اندازه
گيـري   از مقدار واقعي اندازه شتريبدر نتيجه مقدار جامد 

هـايي   هاي مشابهي در نتايج ساير محقق نحرافشود. ا مي
كه از آزمون كوينچ در حين انجماد براي بررسي انجماد 

  . [28,29]ديده شده است ،اند استفاده كرده
) 13( هاي كـوينچ نشـده در شـكل    نمونه ريزساختار  

و  Alهـا از فـاز اوليـه     شود. ساختار كليه نمونه ديده مي
اسـت. بـا تغييـر     دهتشكيل شيوتكتيك فازهاي مخلوط 

غلظت عنصر آلياژي يا با تغيير سرعت سرد شدن مقدار 

 تايج متالوگرافي كمي در جدولكند. ن اين فازها تغيير مي
)، بـراي  7) آمده است. بر اساس نتايج كمي جـدول ( 7(

، در يك سرعت سرد شدن ثابت با افـزايش  كليه آلياژها
افـزايش  مقدار عنصر آلياژي، درصد مخلـوط يوتكتيـك   

فـاز   يابد. چون كليه اين آلياژها بايد به صـورت تـك   مي
منجمد شوند، يوتكتيك به وجود آمده، غير تعادلي بوده 

تــوان آن را بــه عنــوان معيــاري از جــدايش      و مــي
ــذا مــي  ــين  ميكروســكوپي در نظــر گرفــت. ل ــوان چن ت

گيري كرد كه با افزيش مقدار مس مقدار جـدايش   نتيجه
  يش ميابد.ميكروسكوپي نيز افزا

فاصله بازوهاي دندريتي پـارامتر مهمـي در مطالعـه      
چنين بـه عنـوان اطلاعـات ورودي در     ريزساختار و هم

گيـري   باشـد. نتـايج حاصـل از انـدازه     سازي آن مي مدل
هـاي كـوينچ    فاصله بازوهاي ثانويه دندريتي براي نمونه

در به ترتيب پس از پايان انجماد و در حين انجماد شده 
) ذكر شده است. بـر اسـاس نتـايج    7) و (6اي (ه جدول

مشخص است كه در يـك آليـاژ معـين در هـر يـك از      
درجه بـر ثانيـه    083/0يا  008/0هاي سرد شدن  سرعت

با كاهش دماي كوينچ فاصله بازوهاي دندريتي افـزايش  
دهنده درشـت شـدن بازوهـاي     يابد. اين مسئله نشان مي

درشـت شـدن   ثانويه دندريتي در حـين انجمـاد اسـت.    
بازوهاي ثانويه دندريتي به صورت يك تابع نيمه تجربي 

) محاسبه 18بر اساس زمان انجماد با استفاده از معادله (
  . [30]شود مي

  
   3 3

t 0 tk t       )18(  
 

فاصــله بازوهــاي ثانويــه  tو  t ،0كــه در ايــن رابطــه 
، فاصله بازوهاي ثانويـه دنـدريتي در   tدندريتي در زمان 

ضـريب   ktابتداي انجماد و زمان انجماد هستند. پـارامتر  
باشد كـه بـا توجـه بـه اطلاعـات       ثابت درشت شدن مي

را دو  0شود. بعضي از محققين مقدار  تجربي تعيين مي
 0 مقـدار  .[1]اند برابر شعاع نوك دندريت در نظر گرفته

اما با گذر زمـان اهميـت آن   در ابتداي انجماد مهم است 
نظر كرد.  صرف tتوان از آن در مقابل  كاهش يافته و مي
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ارتباط بين نظر شود و  صرف 0از مقدار در صورتي كه 
تركيب شـيميايي و فاصـله بازوهـاي دنـدريتي هـم بـه       

تـوان رابطـه    مـي  [31].صورت نمايي در نظر گرفته شود
  ) را براي درشت شدن ارايه كرد.19(
  

0 0

m 0.33
t,C t,C 0k C t                     )19(  

و  mكـه در آن  
0t,Ck    دو ضــريب ثابـت هســتند كـه بــا

و  mاستفاده از اطلاعات تجربي تعيين مي شوند. مقـدار  
0t,Ck    ــداقل ــتفاده از روش ح ــا اس ــژوهش ب ــن پ در اي

  تخمين زده شد.  6/16و  22/0مربعات به ترتيب 

 اژيآل نشده نچيكو يها نمونه يكم يمتالوگراف جينتا  7 جدول
 مس- ومينيآلوم

  نام نمونه
 كسر يوتكتيك 

)wt.%(  
 فاصله بازوهاي 

  )mدندريتي (

25CuSF 0/0  8/326  

25CuMF 0/1  7/122  

35CuSF 5/3  5/269  

35CuMF 4/4  4/122  

45CuSF 3/4  7/263  

45CuMF 0/5  112 

 

  

  
) هـ ،37CuMF) د ، 37CuSF) ج ،22CuMF) ب ،22CuSF) الفاند.  شده نچيانجماد كو انيكه پس از پا ييها نمونه زساختارير 13 شكل

48CuSF،  48) وCuMF هستند برابر 50 يينما بزرگ در ريتصاو هيكل 
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   ،22CuM) ب ،22CuS) الف يها يسر يبرا يتفاضل يحرارت زيآنال يها نمونه يتجرب يغلظت يها ليپروف 14 شكل

  48CuM) و  ،48CuS) هـ ،37CuM) د ،37CuS) ج

  
گيـري   غلظتي انـدازه  هاي پروفيل.   پروفيل هاي غلظتي

 ) آمـده اسـت. در ايـن شـكل    14( در شكلتجربي شده 
معادلـه شـايل    پروفيل غلظتي محاسبه شده با استفاده از

نيز براي مقايسه رسم شده است. براي رسم اين منحنـي  
) استفاده و فرض گرديد كه ضريب جدايش 1از رابطه (

باشد. بـر اسـاس ايـن نتـايج      مي 17/0ثابت و مقدار آن 

فرايند انجماد پروفيـل غلظتـي   شود كه در حين  ديده مي
دهنـده نفـوذ    كند. اين امر نشـان  به سمت بالا حركت مي

 برگشتي به درون جامد اسـت. در سـرعت سـرد شـدن    
در انتهاي انجماد اختلاف چنـداني  درجه بر ثانيه  008/0

هـاي   شود (نمونـه  ها ديده نمي در قسمت ابتدايي منحني
نجمـاد در  و پس از پايان ا C570كوينچ شده در دماي 
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). با توجه به اين كه در ايـن  50%كسر حجمي كمتر از 
سرعت سرد شدن ابعاد ريز ساختار بسيار درشت است، 
مدت زمان بين آخرين دماي كوينچ و پايان انجمـاد بـه   

باشد تا نفـوذ برگشـتي بـه درون جامـد      اندازه كافي نمي
باعث بالا رفـتن ابتـداي پروفيـل شـود. امـا در ابتـداي       

تر و دما بالاتر اسـت   ه ابعاد ريزساختار كوچكانجماد ك
افتـد،   تري از ريزساختار اتفاق مي و نفوذ در اعماق بيش

شـود. مـورد    ها مشـاهده مـي   اختلاف زيادي بين پروفيل
امـا  درجه بر ثانيـه   083/0مشابهي در سرعت سرد شدن 

شود كه به خاطر سـاختار ريزتـر    تر ديده مي با شدت كم
در  باشـد.  مـي درجه بر ثانيه  008/0آن نسبت به سرعت 

تري  ها شكل مسطح پروفيلدرجه بر ثانيه  008/0سرعت 
درجـه   083/0دارند اما با افزايش سرعت سرد شدن بـه  

تـر   پس از پايان انجماد) بيش به ويژهشكل آنها (بر ثانيه 
دهنده كاهش نفوذ  شود كه نشان به منحني شايل شبيه مي

برگشتي به درون فاز جامد با افزايش سرعت سرد شدن 
  باشد.  مي

) آمده 15در شكل ( محاسبه شدهغلظتي  هاي پروفيل  
 و )12هـاي (  (شـكل  محاسـبات  است. بر اسـاس نتـايج  

رايط غيـر  در نظـر گـرفتن ش ـ  مشخص است كـه  )) 15(
را تخمـين   تجربـي  هـا نتـايج   تعادلي بهتر از ساير حالت

غير اگر فقط شرايط ترموديناميكي زند. در اين رابطه،  مي
بهبود كـافي   ،)NEPDحالت در نظر گرفته شود (تعادلي 

تجربي و محاسباتي نسبت به حالـت  نتايج توافق بين در 
EqPD  ـآ وجود نميبه  امـا در نظـر گـرفتن شـرايط      .دي

منجر بـه  ) NEPD DyDiXt(حالت سينتيك غير تعادلي 
ايـن  شـود. بـر اسـاس     ثرتري مـي ؤبهبود نتايج به طور م

زمـان   هـم كـه بـا تصـحيح     فـت گر توان نتيجه مي ها يافته
همبستگي بين نتايج تجربي  ،نمودار فازي و ضريب نفوذ

  يافته است.اي  قابل ملاحظهبهبود  محاسباتيو 
ها تنها عيوب بلوري هستند كـه در هـر دمـا     جا تهي  

در شـبكه وجـود دارد. وجـود     هـا  آناز  اي مقدار تعادلي
ها تعدادي از خواص مثل ظرفيت گرمايي ماده را  جا تهي

. در فلـزات و آلياژهـاي   [32]دهـد  تحت تأثير قـرار مـي  
هـا   جـا  فلزي، نفوذ اتمي به شدت وابسته به غلظت تهـي 

م اصلي نفوذ در مـواد فلـزي مكـانيزم    باشد و مكانيز مي
هـا از   جـا  . در صورت تغيير مقدار تهي[33]جا است تهي

ي، بسـياري از خـواص مـواد،    رتعادليغغلظت تعادلي به 
مثل نقطه ذوب يا ظرفيت گرمايي ويژه، تحت تأثير قرار 

. بـه غيـر از تحقيقـات فردريكسـون و     [19-13]گيرد مي
اثر سرعت سرد شـدن بـر   در مورد ، [19-13]همكارانش

هـاي اضـافي،    جـا  نمودار فازي تعادلي از نقطه نظر تهـي 
 هـا  آندر تحقيقات  و حتيتحقيقات ديگري انجام نشده 

جاهـاي اضـافي بـر نفـوذ بررسـي       نيز در مورد اثر تهـي 
است. در تعدادي از تحقيقـات اثـر    نگرفتهتحليلي انجام 

غير سرعت انجماد بر تشكيل شدن، نوع و مقدار عيوب 
تعادلي بررسي گرديـده كـه بـه طـور عمـده در فلـزات       

فقـط بـراي    ها بررسياين . همچنين [34]باشد خالص مي
بـر   هـا  آنمطالعه خود عيوب انجام شده و در مورد اثـر  

  فرايند انجماد بحثي نشده است. 
رسـد   بر اساس نتايج تحقيق حاضر چنين به نظر مي  
هـا بـر    اثـر آن از  شتريبهاي اضافي بر نفوذ  جا ثر تهيكه ا

هاي اضافي بر فرايند نفوذ  جا ترموديناميك است. اثر تهي
، بمبـاران سـطح   ]35[ در فرايندهايي مثل رسوب سختي

 و تغيير فرم پلاسـتيك شـديد   ]36[ هاي پر انرژي با يون
قبلاً بررسي شده اما بر اساس اطلاعـات محققـين    ]37[

نجماد مطالعـه چنـداني بـر آن انجـام نشـده      حاضر در ا
ــد     ــين فراين ــختي، در ح ــوب س ــد رس ــت. در فراين اس

هـا در   جـا  سازي در دماي بالا مقدار تعادلي تهـي  محلول
آبدهي نمونه براي توليـد محلـول    كه باماده وجود دارد 

هاي تعـادلي در   جا جامد فوق اشباع، كسر زيادي از تهي
مانـد و ايـن    باقي ميسازي در دماي محيط  دماي محلول

ها منجر به افزايش سـينتيك رسـوب گـذاري در     جا تهي
شود. اين امر به خاطر تشكيل شـدن   فرايند پيرسازي مي

و در نتيجه افـزايش  » عنصر محلول -جا هاي تهي جفت«
هـاي   پمـپ «باشـد. مـدل    سرعت نفوذ عنصر محلول مي
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ــه مــورد قبــول مجــامع علمــي  » جــا تهــي در ايــن زمين
هـا دشـوار    جـا  تهيمستقيم تجربي  بررسي. [38]باشد مي

است و معمولاً اثر آنها به طور غير مستقيم در نظر گرفته 
به ويژه در تحقيق حاضر فرايند بسـيار پيچيـده   شود.  مي

هـا بـه طـور عمـده در حـين       جـا  است، چرا كه اثر تهي

دهد و پس از پايان انجماد و  انجماد در دماي بالا رخ مي
 هـا  آنهـاي   ن تا دماي محيط مشخصـه در حين سرد شد

دهـد. لـذا لازم اسـت تـا از      زيادي را نشان مي اتتغيير
استفاده كرد كه  ها آنيابي  هاي درجا براي مشخصه روش

تا كنـون گزارشـي در ايـن مـورد منتشـر نشـده اسـت.       
  

  
  

) ج ،22CuMF) ب ،22CuSF) الفنمونه  يبرا .دان شده نچيكو انجماد انيپا از پس كه ييها نمونه در يغلظت ليپروف محاسبه جينتا 15 شكل
37CuSF، 37) دCuMF، 48) هـCuSF، 48) وCuMF  
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رسـد كـه    بر اسـاس مطالـب فـوق چنـين بـه نظـر مـي       
هـاي غيـر تعـادلي در حـين فـرآوري مـواد بـا         جـا  تهي

گيرنـد و بـر روي    هاي مختلف در ماده شكل مـي  روش
خواص مواد مـؤثر هسـتند. در تحقيـق حاضـر نيـز اثـر       

 با استفاده ازبه طور عمده بر انجماد، هاي اضافي  جا تهي
محاسـبات نشـان   بررسـي گرديـد و نتـايج     ،سـازي  مدل
هـاي اضـافي بـر     جـا  دهد كه در نظر گرفتن اثر تهـي  مي

گيري ريزسـاختار   فرايند انجماد توصيف بهتري از شكل
  كند.   زيع عناصر آلياژي در آن ارايه ميو تو

  
  گيري نتيجه

در تحقيق حاضر جـدايش ميكروسـكوپي در آلياژهـاي    
درصـد   8/4 و 7/3، 2/2مس حـاوي   -دوتايي آلومينيوم

سـازي   مس با اسـتفاده از آنـاليز حرارتـي و مـدل    وزني 
هاي تجربـي بررسـي    عددي بررسي گرديد. نتايج آزمون

سـازي بـدون و بـا     جدايش ميكروسكوپي با نتايج مـدل 
تصــحيح اطلاعــات ترمودينــاميكي و ســينتيكي مقايســه 

  :شد گرديد و نتايج زير حاصل
و بررسـي   آنـاليز حرارتـي تفاضـلي    بر اساس نتايج -1

ساختار  ،مورد بررسيهاي  نمونهدر كليه تار ريزساخ
اوليـه و مخلـوط    Alهاي فاز  نهايي شامل دندريت

 2/2 يوتكتيك اسـت. حتـي در آليـاژي بـه رقيقـي     
 بسيار آهسته و سرعت سرد شدنمس درصد وزني 

باز هم اندكي فاز يوتكتيك در درجه بر ثانيه  008/0
دهنده ماهيت غير  نمونه قابل مشاهده است كه نشان

 تعادلي فرايند انجماد است. 

هـاي كـوينچ شـده، در تركيـب شـيميايي       در نمونه -2
بـه   008/0افزايش سرعت سـرد شـدن از    ثابت، با 

مقـدار فـاز مـذاب افـزايش     درجه بـر ثانيـه    083/0
اطر افـزايش مـادون   يابد كه به طور عمده به خ ـ مي

باشـد.   انجماد با افـزايش سـرعت سـرد شـدن مـي     
همچنين در يك سرعت سرد شدن ثابت، با افزايش 
غلظت عنصر آلياژي مقدار مذاب در دماهاي كوينچ 

يابـد. اطلاعـات ترمودينـاميكي و     مشابه افزايش مي
تـر درصـد    سينتيكي تصحيح شده به تخمين ضعيف

در  هـا  آنن بهتـر  فازها در ابتـداي انجمـاد و تخمـي   
انتهاي انجماد، نسبت به اطلاعـات تصـحيح نشـده    

 شوند.  منجر مي

هـاي غلظتـي    هـاي كـوينچ شـده پروفيـل     در نمونه -3
هـاي   تجربي با كاهش دما بـه سـمت بـالا (غلظـت    

كنند. اين مسئله نشان دهنده نفوذ  بالاتر) حركت مي
 باشد.  ه درون جامد ميبرگشتي ب

دهـد كـه اسـتفاده از     مـي  سـازي نشـان   نتايج مـدل  -4
اطلاعات ترموديناميكي و سـينتيكي تعـادلي نتـايج    

بخشي در محاسبه پروفيل غلظتي به دسـت   رضايت
دهد. با در نظر گرفتن تصـحيح ترمودينـاميكي    نمي

شود.  نمودار فازي، بهبود كافي در نتايج حاصل نمي
ضريب نفوذ زمان نمودار فازي و  هماما در تصحيح 
سازي و  ثري در انطباق نتايج شبيهؤم منجر به بهبود

  گردد.  تجربي مي
  

  تقدير و تشكر
پروفســور هســه  نگارنــدگان ايــن اثــر از پشــتيباني    

آوري  فــنســلطنتي موسســه تحقيقــات فردريكســون از 
هـاي   ) بـراي پشـتيباني در اجـراي آزمـون    KTHسوئد (

كننـده   كننـد. محمـد حسـن عـوض     تجربي قدرداني مـي 
آوري براي كمك  قراول از وزارت علوم، تحقيقات و فن

ماهـه مطالعـاتي تشـكر     6مالي در طول دوران فرصـت  
كند. همچنـين از آقايـان حـاجي محمـد محمونـد و       مي

طر بـه خـا   KTHگري فلزات  از گروه ريختهسعود سليم 
  شود. هاي تجربي تشكر مي كمك در انجام آزمون
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  كربنكم 304زنگ نزن  فولاد بهي تجار خالص وميتانيت رهمجنسيغي كارميلحي شرايط بهينه بررس
 BAg-8 پايه نقرهپركننده با استفاده از  

 
   )2(مسعود كثيري                                  )1(پژمان صارمي

 يدهچك
كاربرد روزافزون آن در صنايع مختلف، امروزه  مقاومت به خوردگي عالي و هاي منحصربفرد تيتانيوم نظيرخواص مكانيكي وتوجه به ويژگي با

 ، اين دوFe-Ti دياگرام فازي دوتاييطبق بخصوص فولادها بسيار مورد توجه قرار گرفته است.  اتصال اين دسته از آلياژها به ديگر مواد و
كاري سخت باشد. لحيمهاي جوشكاري ذوبي بسيار مشكل مياين رو اتصال اين دو آلياژ با روش صر در يكديگر حلاليت كامل ندارند؛ ازعن

لب كاري سخت اتصال مكانيكي لحيم خواص متالورژيكي وتحقيق  اين درشد. باها براي اتصال آلياژهاي غيرمشابه مييكي از بهترين روش
بررسي ريزساختار فصل دمايي مختلف بررسي شد.  ي زماني ومحدوده در BAg-8ي تجاري فلزات پركنندهتوسط تيتانيوم  فولاد بهروي لب 

دهد در حاليكه در سمت فولاد هيچ لايه شيميايي با هاي شيميايي نزديك به قسمت تيتانيوم رخ ميگيري لايهكند شكلمشترك مشخص مي
گيرد. اين ساختار حاصل از رشد نفوذي كاري نقره شكل ميمرز فولاد با آلياژ لحيم . ساختار درشت دانه دركاري نقره وجود نداردآلياژ لحيم

توسط ميكروسكوپ نوري، ميكروسكوپ الكتروني  ههاي انجام شدهمچنين بررسيهمراه با تبلور مجدد زير لايه فولاد در دماي بالاست. 
كاري، به دليل افزايش ضخامت لايه مياني، همچنين زمان لحيم دهد كه با افزايش دما وانجام آزمايش مكانيكي برش نشان مي روبشي و

 د.ياباستحكام برشي ميانگين كاهش مي

 .كاري سخت، ريزساختار، خواص مكانيكيكربن، لحيمكم 304تيتانيوم خالص تجاري، فولاد زنگ نزن  هاي كليدي واژه

Optimum Brazing Conditions for Joining Commercially Pure Titanium to 304L 
Stainless Steel using BAg-8 Silver Filler Metal 

P. Saremi                              M. Kasiri 

Abstract 
Joining of titanium alloys to other materials especially steels has attracted much attention in recent years 
due to the exceptional properties of titanium such as excellent corrosion resistance and mechanical 
properties and its increasing application in various industries. According to the Fe-Ti binary phase 
diagram, these two elements do not have complete solubility. This leads to difficulties during fusion 
welding of these two alloy. One of the best methods for joining dissimilar alloys is brazing. In this 
research, the metallurgical and mechanical properties of brazing lap joints of steel to commercially pure 
titanium using a commercial filler metal (BAg-8) made under different time and temperature conditions 
were investigated. The study of the microstructure interface shows the formation of a chemical layer close 
to the titanium side of the joint, while no chemical compounds were created on the steel side. A coarse 
structure is formed at the interface between the steel and silver solder alloy. The observed coarse grain 
structure is related to the grain growth along with recrystallization in the steel substrate at high 
temperatures. Analysis of the joints was carried out by optical microscopy, scanning electron microscopy, 
X-ray diffraction and hardness measurements. The results show that with increasing temperature, as well 
as brazing time, the average shear strength decreases due to the increased thickness of the intermediate 
layer. 
 
Keywords Commercially Pure Titanium; Stainless Steel 304L; Brazing, Microstructure; Mechanical 

Properties. 
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 مقدمه
توجه به خواص بسيار مناسب تيتانيوم ايـن دسـته از    با

مواد كاربرد بسيار وسيع ومتنوعي پيدا كرده اند. از جمله 
ــه صــنايع هوافضــا، پزشــكي،  ايــن كاربرد ــوان ب هــا ميت

ايـن  . [1,2] تسليحات، صنايع شيميايي و... اشـاره نمـود  
كاربرد روزافزون باعث شده كه اتصال تيتانيوم به سـاير  

  .[3,4]مواد بسيار مورد توجه قرار گيرد
سه روش عمده كه براي اتصال تيتانيوم وآلياژهاي 

ل نفوذي رود، شامل جوشكاري ذوبي، اتصامي آن بكار
هرچند اخيراً اتصال  ،باشدكاري سخت ميلحيم و

تيتانيوم توسط روش جوشكاري اصطكاكي اغتشاشي 
دياگرام  )1( . طبق شكل[5] مورد توجه قرار گرفته است

دو عنصر در يكديگر حلاليت تيتانيوم، اين  -فازي آهن
هاي كامل ندارند؛ از اين رو اتصال اين دو آلياژ با روش

  باشد.بي بسيار مشكل ميجوشكاري ذو
  

  
  تيتانيوم-دياگرام فازي آهن 1 شكل

- علي رغم بعضي از مزاياي دو روش اول، لحيم

-كاري سخت در مقايسه با دو روش داراي محاسني مي

هاي اصلي باشد تا اين روش به عنوان يكي از روش
توان به مواردي مانند مطرح شود. از جمله اين مزايا مي

هاي در محل اتصال و كاهش تنشكاهش فازهاي ترد 
و همچنين كاهش دما و زمان لحيم پسماند در قطعه 

 .[1]اشاره نمودكاري و عدم نياز به فشار اعمالي 

يكي از نكاتي كه بايـد مـورد توجـه قـرار بگيـرد      
  چگونگي بوجود آمـدن فازهـاي تـرد در محـل اتصـال      

كـه   اسـت باشد. اين نكته از آن جهت حائز اهميـت  مي
تواند از نقطـه  ترد ايجاد شده در محل اتصال مي فازهاي

  .[3]دهي بسيار مهم باشدسرويس نظر كاربردي و
هاي انجام شده در  ارزيابي ريزساختار و واكنش

و  304Lدر مورد اتصال فولاد زنگ نزن محل اتصال 
توسط فلز پركننده پايه  2تيتانيوم خالص تجاري گريد 

كاري لحيم به روش Ti25/1-Al1-Cu5-Agي نقره
ي تشكيل يك لايه محلول جامد نشان دهنده، تحت خلا

 2TiAl(Ni,Fe)فقير شده از نيكل و تركيب غير پيوسته 
در نزديكي سطح فولاد و سه لايه پيوسته موازي از 

در نزديكي سمت  Ti2(Ag,Cu)و  CuTi، AgTiتركيبات 
ناشي از باشد. همچنين در مطالعه شكست تيتانيوم مي
محل شكست از ش، ملاحظه شده است كه آزمايش خم

 . [6]آغاز شده است Ti2(Ag,Cu)لايه ي 

اتصال لحيم سخت همچنين مطالعه ساختاري 
با فولاد زنگ واناديوم و آلومينيوم حاوي  (TC4)تيتانيوم 

 AgCuTiبا استفاده از فلز پركننده  (1Cr 18Ni 9Ti)نزن 
از طرف شكل گرفته ي هافاز حاكي از آن است كه

درجه سانتيگراد  920 تانيوم به طرف فولاد در دماي تي
 :به صورت زير مي باشد

  
 1Cr18Ni9Ti/CuTi/Ag-rich+Cu4Ti/β-Ti/TC4 
 

با بررسي استحكام برشي، محل شكست در ناحيه 
باشد. اين در غني از نقره و به صورت شكست نرم مي

درجه سانتيگراد  980 حاليست كه اتصال در دماي
  داراست:زير را  ساختار

 1Cr18Ni9Ti/Ag-rich/CuTi2/Ti-Cu-rich/β-Ti/TC4 
-Ti-Cuو  CuTi2كه در اين دما محل شكست در 

rich [7]باشدبه يك ميزان مي.  
فولاد كم  بررسي اتصال تيتانيوم خالص تجاري به

كربن با استفاده از فلزات پركننده متنوع پايه نقره و پايه 
برشي به شدت استحكام نيز حاكي از آن است كه مس 

باشد. ملاحظه شد كه تابع پهناي لب روي لب اتصال مي
با تغيير فلز پركننده، مسير شكست و استحكام برشي 

كند. تركيبات بين فلزي بوجود آمده با استفاده تغيير مي
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گزارش  FeTiو  TiCu ،Cu2Tiاز فلز پركننده پايه نقره 
 شده است. ملاحظات حاكي از آن است كه استفاده از

 CuTiفلز پركننده پايه نقره بين تيتانيوم و نقره تركيبات 
در دماي بالا تشكيل و  Ti2Cuو  CuTiدر دماي پايين و 

محل شكست در آزمايش استحكام كششي از اين محل 
از فلز پركننده پايه مس  استفادهباشد در حاليكه با مي

محل شكست نزديك به سمت فولاد در جايي كه 
  .[8]باشديل شده ميتشك FeTiتركيبات 

در اين تحقيق اتصال تيتانيوم خالص تجاري به 
مورد  BAg-8فولاد كم كربن توسط فلز پركننده تجاري 

همچنين سعي شده تا تاثير  گرفته است.بررسي قرار 
بر روي چگونگي فازهاي به وجود آمده در عوامل موثر 

   شرايط بهينه لحيم كاري بررسي گردد. محل اتصال و
  

  وروش تحقيقمواد 
در اين تحقيق براي اتصال دهي   .فلزات پايه مصرفي

كاري سخت از فولاد زنگ نزن آستنيتي حيمروش لبه 
و تيتانيوم خالص تجاري استفاده  AISI 304Lكم كربن 

به صورت كم  304شده است. انتخاب فولاد زنگ نزن 
باشد چراكه كربن به دليل كاهش تركيبات بين فلزي مي

ت به شدت سبب افت خواص مكانيكي اين تركيبا
  اتصال خواهد شد.

  
فولاد زنگ نزن آستنيتي  . .AISI 304Lفولاد زنگ نزن

AISI 304L    يكي از فولادهاي عمليات حرارتـي ناپـذير
داراي عناصر آلياژي كروم و نيكـل اسـت كـه مقاومـت     

دهـد. ايـن   خوبي در مقابل خوردگي از خود نشـان مـي  
بـا حـداقل كـربن بـراي      304ي نـوع  فولاد اصلاح شده

 ،محدوديت بيشتر تشكيل رسوب در حـين جوشـكاري  
ــايع و  در مخــزن ــيميايي م ــاي ش ــموم و كوده ــاي س ه

رود. در ايـن آليـاژ   هاي كنسرو بكار مـي همچنين قوطي
% 0,03ميزان حداكثر كربن مجاز بر حسب درصد وزني 

 425 كه بـراي كـار در دماهـاي كمتـر از     طوريه بوده ب
 )2( شـكل  و )1( جدول رود.كار ميه باد درجه سانتيگر

ريزسـاختار   درصد تركيب شيميايي، خواص مكانيكي و

همان  دهد.فولاد مورد استفاده را در دماي اتاق نشان مي
مشخص است، ريزسـاختار فـولاد    )2(طور كه در شكل 

مورد اسـتفاده بـه علـت داشـتن نيكـل كـه پايداركننـده        
هـاي آسـتنيتي   ل دانهشامباشد در دماي اتاق آستنيت مي
  باشد.مي FCCاست كه يك ساختار  هم محور

  
  تركيب شيميايي وخواص مكانيكي فولاد زنگ نزن 1جدول 

 AISI 304L  

  عنصر  تركيب  عنصر  تركيب  خواص مكانيكي

267Mpa  YS 
0.4  Si Balance  Fe 

0.04  P 17.7  Cr  
562Mpa 

UTS  0.005  S  8.94  Ni  
0.03  C  0.81  Mn  

 

  
  

كربن توسط كم 304زنگ نزن  ريزساختار فولاد 2 شكل
 ميكروسكوپ نوري

تيتانيوم خالص تجاري كه بـه    .تيتانيوم خالص تجاري
تيتـانيوم   درصـد  5/99 تا 99 صورت آلياژ در نيامده بين

اصــلي در تيتــانيوم غيرآليــاژي، ناخالصــي دارد. عناصــر 
 نشين كربن، اكسيژن، نيتروژن وعناصر بين شامل آهن و

تركيـب   )3(شـكل   و )2(باشـند. جـدول   روژن مـي هيد
ريزساختار تيتـانيوم مـورد    شيميايي، خواص مكانيكي و

  دهد.ي اين تحقيق را نشان مياستفاده
مشــخص اســت   )3(همــانطور كــه در شــكل   

هـاي هـم   تيتانيوم خالص تجاري شامل دانـه ريزساختار 
بوده كه پس از كارسرد و تابكـاري در دمـاي   آلفا محور 
 آيد.از دماي تبلور مجدد بوجود مي بيشتر
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  تركيب شيميايي وخواص مكانيكي تيتانيوم خالص تجاري 2 جدول

عنصر  تركيب  عنصر  تركيب  خواص مكانيكي
H 0.014 N 0.03 YS  240 

Mpa C 0.07 Fe 0.18
O 0.16 Ti Balance UTS 329 

Mpa 
 

  
ريزساختار تيتانيوم خالص تجاري توسط ميكروسكوپ  3 شكل

 نوري

  

در اين . BAg-8آلياژ پركننده اتصال فيلر تجاري
دهي از فلز پركننده پايه نقره بهره برده شده فرآيند اتصال

است. همانطور كه بيان شد نقره عنصري است كه 
قابليت ايجاد محلول جامد را با بسياري از عناصر 
داراست. فلزات پركننده پايه نقره داراي تنوع وسيعي 

توان به قابليت دلايل استفاده از اين آلياژ ميباشند. از مي
ايجاد اتصالي با استحكام بالا اشاره نمود كه دليل اين 

ذوب  امر ترشوندگي مناسب سطوح فلزات پايه، نقطه
باشد. از طرفي مقاومت به و... مي پايين اين فيلرها

خوردگي بالاي اتصال ايجاد شده توسط اين فيلر از 
باشد. در اين دسته از فيلرها مي هاي اينديگر ويژگي

-Agتجاري آلياژ پايه نقره با تركيب  تحقيق از ورقه

28Cu  با نام تجاريBAg-8  و ميكرون  100با ضخامت
بهره گرفته بصورت فويل نورد شده ميليمتر  28عرض 

-BAgعناصر شيميايي فيلر  )4(شكل  و )3( جدول شد.

  ريزساختار نوري را نشان  ، مشخصات و8
  دهد.مي
  

در اين فرآيند به منظور كاهش  گاز آرگون مصرفي.
آرگون استفاده شده  خنثيميزان اكسيژن در كوره از گاز 

اي را براي مواد حساس به هاتصالات كور است. اصولاً

اكسيداسيون مثل آلياژهاي تيتانيوم در شرايط خلأ به كار 
پروژه برند اما به دليل اينكه فيلر مورد استفاده در اين مي

حساسيت كمتري نسبت به اتمسفر  باشد وپايه نقره مي
غيرصنعتي  همچنين بدليل هزينه زياد و كاري دارد و
هاي تحت خلأ به گاز محافظ آرگون بسنده بودن كوره

آورده شده  4شده كه ميزان خلوص گاز در جدول 
 است.

  
 هاي آنويژگي و BAg-8عناصر شيميايي فيلر  3 جدول

خواص 
  مكانيكي

  يمياييشتركيب   خواص حرارتي

  استحكام كششي
UTS 

Flow 
Point  

Melting 
Point  %Cu  %Ag 

Mpa 466  Co779  Co779  28  72  
  

  
  توسط ميكروسكوپ نوري BAg-8ريزساختار فيلر تجاري  4 شكل

  
  ميزان خلوص گاز آرگون مورد استفاده 4 جدول

Argon O2 CnHm H2O CO2 N2

%99.99 <0.2 
PPm 

<0.1 
PPm 

<3 
PPm 

<0.1 
PPm 

<5 
PPm 

  

در اين پروژه از كوره مافلي .  كوره مورد استفاده
 ساخت كمپاني اكسايتون با ورودي و خروجي گاز و

واشرهاي ايزوله كننده به همراه آبگرد خنك كننده 
استفاده درجه سانتيگراد  ±20واشرها، با تلرانس دماي

  .شد
  

.  دهـي  و نگهدارنده جهت اتصال ها آماده سازي نمونه
) 125×28×2هر دو ماده مورد اتصال به ابعاد ( يهانمونه
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مقطع مـورد اتصـال    سيله برش گيوتين تهيه ووميليمتر ب
بوسـيله سـمباده قـرار     800تـا   60تحت سمباده زني از 

گرفته شد تا سطح اتصال از هرگونه اكسيد و ناخالصـي  
سـاعت در   24پاك شود. جهت چربي زدايي بـه مـدت   

سپس جهت انجـام لحـيم    گهداري شده وحمام استون ن
ون كـوره  دركاري پس از قرارگيري بر روي نگهدارنـده  

به منظور امكان اتصال دو ماده مورد نظـر   .قرار داده شد
نگهداري صحيح قطعات در  جور شدن و براي جفت و

 سـاخته شـد.   ي مـورد نيـاز طراحـي و   كوره، نگهدارنده
 ز پركننـده فل ـ كـاري جهت انجام عمليات لحيمهمچنين 

مورد نظر در بين مواد پايه بر روي نگهدارنده قـرار داده  
شد و درون كوره قرار گرفت. عرض روي هم افتـادگي  

درنظر گرفته شد چراكه بـراي  ميليمتر  6تيتانيوم و فولاد 
دستيابي به بالاترين استحكام پهناي لبه بايسـتي بـيش از   

ل اينكه بدلي .]9[ سه برابر ضخامت لبه درنظرگرفته شود
 چندين بار تكرار پـذيرفت و  دهي در دماي بالا واتصال

هـاي  امكان پيچيـدگي ابعـادي در اثـر آزاد شـدن تـنش     
ــده وجــود داشــت از آجــر نســوز پســمان  د در نگهدارن

كه مقاومت خـوبي در دماهـاي    گرديد استفادهمتخلخل 
شكل شماتيك فيكسچر مورد دهد. بالا از خود نشان مي

. لازم بـه ذكـر   باشـد مشخص مـي  )5( استفاده در شكل
  قيق از فلاكس استفاده نشد.است كه در اين تح

  

  
   فيكسچر ساخته شده براي انجام اتصال 5 شكل

، ميكروسـكوپ الكترونـي   متالوگرافي نمونه هـا 
بعـد از  .  و دستگاه سنجش اسـتحكام برشـي   روبشي

هـاي مختلـف و    عمليات اتصال دهـي در دمـا و زمـان   
سازي، فـيلم راديـوگرافي تهيـه    نهمچنين عمليات همگ

شده از كليه نمونه ها، مـورد بازرسـي قـرار گرفـت. در     
نهايت نمونه هاي بدون عيب بـراي آزمـايش اسـتحكام    

ديگر بـراي انجـام متـالوگرافي درون    اي برشي و نمونه 
به روش الكترواچ با ولتاژ معين  مانت گرم قرار داده شد.

ارايه  )5(در جدول  اچ انتخابي مورد نظر كه و با محلول
  .]10[شده عمليات متالوگرافي تكميل گرديده است

  
  هاشرايط الكترواچ نمونه  5جدول

 HNO3 %HF Type% درصد گليسرين

75  20 5  CP Ti  
  AISI 304L  3محلول نايتال %

  
بعد از عمليات متالوگرافي، نمونه ها براي بررسـي  

وسط ريزساختاري دقيقتر تحت آزمايش آناليز عنصري ت
سـاخت كمپـاني    Vega IIميكروسكوپ االكتروني مدل 

Tescan    و آناليز عنصـري توسـط مـدلINCA   سـاخت
قرار گرفتند. لازم بـه ذكـر     Oxford Instrumentكمپاني

آن  EDSباشـد و  است كه اين دستگاه از نسل جديد مي
داراي توانايي قابل قبولي در آنـاليز عناصـر سـبك مثـل     

  باشد.كربن  و بور مي
به منظور به دست آمدن ميزان استحكام مچنين ه
، نمونه هاي اتصال يافته راديوگرافي شده بي عيب برشي

 طبق شكل AWSC3.1-63در ابتدا بر اساس استاندارد 
ون توسط دستگاه وايركات آماده وسپس تحت آزم )6(

نكته قابل ذكر در مورد سطح شكست  قرار گرفتند.
حيم كاري ممكن است نمونه ها اينكه در حين عمليات ل

پر نشده باشد يا در  هايي از اتصال با مذاب كاملاًقسمت
همين ه ب كاري دچار تخلخل شده باشد، حين لحيم

منظور بعد از اتمام آزمايش مساحت مفيد مقطع شكست 
 ،برابر 4وسيله ي صفحه شطرنجي با بزرگنمايي ه ب

برحسب مگاپاسكال برشي استحكام  اندازه گيري شده و
  سبه گرديده است.محا

  
براي  AWSتصويري از نمونه پيشنهادي توسط استاندارد  6 شكل

 انجام آزمايش استحكام برشي



  ... وميتانيت رهمجنسيغي كار ميلحي شرايط بهينه بررس    78
 

 1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     مواد و متالورژي مهندسي ةنشري

  نتايج وبحث
تعيين دما وزمان بهينه لحيم كاري اتصال تيتانيوم به 

 )3( همانطور كه در جدول. BAg-8فولاد توسط فيلر
جاري شدن فيلر مورد  شود دماي ذوب ومشاهده مي

درجه سانتيگراد  780در استاندارد در حدود  استفاده
معرفي شده است. براي حصول اطمينان از درجه 

آناليز حرارتي  حرارت ذوب فيلر مورد استفاده آزمايش
گرفته شد كه در موارد مشابه نيز از اين آزمايش تفاضلي 

  .[4,11]استفاده شده است
آناليز حرارتي تفاضلي نتيجه آزمايش  )7(شكل 
  دهد. ه را از فيلر مورد استفاده نشان ميگرفته شد

  
STA-Silver Alloy
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  تعيين دماي دقيق ذوب فيلر و DTAنمودار  7 شكل

  

با توجه به نمودار درجه حرارت ذوب فيلر در 
باشد كه براي سياليت  درجه سانتيگراد مي 803حدود 

مناسب بعنوان شروع كار درجه حرارت لحيم كاري را 
راي تعيين دماي اب شد. بدرجه بالاتر انتخ 10در حدود 
درجه  850و 830، 815درجه حرارت  3بهينه در 

نتايج آزمايش كاري انجام گرديد. سانتيگراد لحيم
استحكام برشي حاكي از آن است كه اتصال لحيم كاري 

 5و در مدت زمان درجه سانتيگراد  815 شده در دماي
 102 بالاترين استحكام را با استحكامي حدود دقيقه

از خود نشان داد درحاليكه ميزان استحكام مگاپاسكال 
در درجه سانتيگراد  850و 830برشي اتصال در دماهاي 
 25 و 40در حدود كاري همان مدت زمان لحيم

همچنين براي تعيين زمان بهينه لحيم  بود.مگاپاسكال 

در درجه سانتيگراد  815كاري در درجه حرارت بهينه 
حيم كاري انجام دقيقه ل 15و 10، 5سه زمان نگهداري 

 نتايج آزمايش استحكام برشي بيانگر اين امر استشد. 
درجه  815كه اتصال لحيم كاري شده در دماي 

 بالاترين استحكام را از خود نشان داد درحاليسانتيگراد 
 15 و 10هاي كه ميزان استحكام برشي اتصال در زمان

 8( هايبود. شكلمگاپاسكال  65 و 80دقيقه در حدود 
زمان را بر ميزان استحكام  تاثير پارامترهاي دما و )9 و

  كند.برشي بيان مي
  

  
كاري شده تاثير پارامتر زمان بر استحكام اتصال لحيم  8 شكل

 BAg-8توسط فيلر تجاري 

 

  
كاري شده توسط تاثير پارامتر دما بر استحكام اتصال لحيم 9شكل 

 BAg-8فيلر تجاري 

  
يتانيوم به فولاد توسط مشاهدات ريزساختار اتصال ت

زمان  و درجه سانتيگراد 815در دماي  BAg-8فيلر 
 )11و 10(همانگونه كه در شكل   .دقيقه 5نگهداري 

 )6(جدول  EDSو با توجه به تفسير مشخص است 
ساختار درز اتصال به صورت كلي شامل يك سري از 
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باشد كه متفاوت از تركيب فلز پركننده اوليه فازهايي مي
اين امر نشان دهنده اين حقيقت است كه فلز . هستند

پركننده به طور كامل با سطح نمونه ها واكنش داده 
 رسد عمده واكنش در درزاست. هرچند به نظر مي

اتصال بين تيتانيوم و فلز پركننده است. با توجه به شكل 
افزايش دما وزمان لحيم كاري، بر مقدار فازهاي مياني 

كه اين امر با . ل افزوده استدرز اتصا درتشكيل شده 
توجه به واكنش هرچه بيشتر بين فيلر و تيتانيوم قابل 

هاي كم فاز پيشنهادي در زمانهمچنين باشد. توجيه مي
Cu2Ti   تنها در مجاورت سطح تيتانيوم تشكيل شده

است در حاليكه با افزايش زمان اين فاز در مركز درز 
ا توجه به حل اتصال نيز تشكيل شده است. اين امر ب

شدن تيتانيوم در فلز پركننده و افزايش فاصله نفوذي 
 باشد. تيتانيوم با افزايش زمان قابل توجيه مي

جدول  EDSبا توجه به تفسير بررسي ريز ساختار 
هاي شيميايي بيشتر گيري لايهكند شكلمشخص مي )6(

نزديك به قسمت تيتانيوم رخ مي دهد در حاليكه در 
لايه شيميايي با آلياژ لحيم كاري نقره  سمت فولاد هيچ

مرز فولاد با  گردد. ساختار درشت دانه در مشاهده نمي
گيرد. اين ساختار حاصل آلياژ لحيم كاري نقره شكل مي

از رشد نفوذي همراه با تبلور مجرد زير لايه فولاد در 
مشخصات ريزساختار لحيم  )10(دماي بالاست. شكل 

به درجه سانتيگراد  815 در دمايكاري تيتانيوم به فولاد 
 دهد.دقيقه را نشان مي 5مدت 

مورد نمايي از ريزساختار  )ث10ب و 10(شكل 
را با ميكروسكوپ مياني اتصال تيتانيوم/آلياژ پركننده 

دهد. همانطور كه در نشان ميالكتروني روبشي نوري و 
ناحيه مياني شامل سه منطقه مجزا  ،شكل مشخص است

پايه تيتانيوم بدون وجود نفوذ  ل فلزاست. منطقه او
-عناصر آلياژ لحيم كاري است. منطقه دوم كه بنظر مي

رسد منطقه مياني و نفوذي باشد بطوريكه مقادير بالاي 
از سمت تيتانيوم به ناحيه لحيم كاري نزديك به تيتانيوم 

اند. واضح است كه منطقه دوم از تيتانيوم نفوذ كرده
ايي پيوسته تشكيل شده است. نوع لايه شيمي 3حداقل 
 بيان مي دارد كه لايه هاي مياني عمدتاً  EDSتفسير
هستند. بنابر دياگرام فازي دوتايي  مس و تيتانيوم حاوي
Cu-Ti تناسب اتمي نسبي اين عناصر به ،TiCu، Ti2Cu 

نزديك است كه اين امر در نقره  با مقادير مازاد Cu2Ti و
. [12]ديده استهاي مشابه نيز مشاهده گربررسي

گيري شده براي منطقه دوم ضخامت متوسط اندازه
ميكرون مي باشد كه با افزايش زمان لحيم  2/11حدود 

كاري با توجه به زمان مناسب براي نفوذ هرچه بيشتر 
ميكرون  20وسعت وپهناي اين منطقه بيشتر وتا حدود 

 افزايش مي يابد.

  

 
 

 
 

  
 

 كاري اتصال تيتانيوم/فولاد در دماييمريزساختار لح )الف 10 شكل
 )ب ،BAg‐8پركننده  دقيقه با 5 به مدتدرجه سانتيگراد  815

نماي ريزساختار مياني اتصال تيتانيوم/پركننده با ميكروسكوپ 
 نماي ريزساختار مياني اتصال تيتانيوم/پركننده  )ث نوري،

 الكتروني روبشي با ميكروسكوپ

  

كه مابقي پركننده است منطقه سوم به نظر مي رسد 
كه مستقيما با فلزات پايه در تعامل نبوده است. اين 

، فاز Ag-Cuمنطقه حاوي سه فاز است. فاز يوتكتيكي 

I 

II 

III 
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توسط مس محلول جامد غني از نقره كه جهت مصرف 
و مقداري  در آلياژ اصلي ايجاد شده اند Cu-Tiفازهاي 

نيز  اين نتايج بر تحقيقات قبلي Cu2Ti.فاز پراكنده ي 
 )6( جدول در EDSنتايج  .]13،14[ منطبق است
باشد. اين جدول تركيب شيميايي نواحي مشخص مي
 دهد.را نشان مي )11(شكل علامتدار در 

  

 

  
  

تصوير ميكروسكوپي فصل مشترك تيتانيوم/آلياژ پركننده  11 شكل
 پايين بزرگنمايي  دقيقه، 5به مدت درجه سانتيگراد  815در دماي 

  500بالا بزرگنمايي و  1000
  

  )11(مشخص شده در شكل نقاط تركيب شيميايي   6 جدول
نقاط علامت 
زده شده در 

 شكل 11

%Ti %Ag %Cu ساختار 
  احتمالي 

A 71.68 1.01 27.31 Ti2Cu 
B 48.43 4.79 46.78 CuTi 
C 29.33 5.4 65.27 Cu2Ti 
D 3.83 66.97 29.2 يوتكتيك نقره- 

  مس
E 1.02 94.12 4.86 Ag 

 

  
تصوير ميكروسكوپي فصل مشترك فولاد/آلياژ پركننده،  12 شكل

 دقيقه و 5به مدت درجه سانتيگراد  815پايين در دماي لحيم كاري 
  دقيقه 5به مدت درجه سانتيگراد  830در دماي بالا 

مشخص است كه عمده  )6( جدولبا توجه به 
فازهاي تشكيل شده در درز اتصال فازهاي مياني 

مؤيد اين مطلب است كه از  و باشد وم و مس ميتيتاني
عناصر تشكيل دهنده فلز پركننده تنها عنصر مس با 
سطح تيتانيوم واكنش داده است و نقره در اين واكنش 
ها تقريبا نقشي نداشته است كه اين امر در موارد مشابه 
نيز گزارش شده است. بايد خاطرنشان كرد كه افزايش 

ياني تشكيل شده مي افزايد. دليل دما بر ميزان فازهاي م
اين امر افزايش سرعت انحلال تيتانيوم در فيلر و واكنش 

  باشد. هرچه بيشتر مس با تيتانيوم مي
  

استحكام برشي اتصال تيتانيوم به فولاد توسط فيلر 
BAg-8.  نتايج آزمايش استحكام برشي حاكي از آن
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 كاري منجر به افتزمان لحيم است كه افزايش دما و
شود. پس از انجام آزمايش استحكام محل اتصال مي

 815استحكام برشي، اتصال لحيم كاري شده در دماي 
بالاترين استحكام را با استحكامي درجه سانتيگراد 

از خود نشان داد درحاليكه ميزان مگاپاسكال  102حدود 
درجه  850 و 830استحكام برشي اتصال در دماهاي 

با مطالعه  بود.مگاپاسكال  25 و 40در حدود سانتيگراد 
سطح شكست مشخص مي شود كه شكست از محل 
اتصال رخ داده است كه اين امر كاملا طبيعي ميباشد 
چراكه در مطالعه روش لحيم كاري سخت استحكام 

 باشد. محل اتصال تا حدودي كمتر از فلزات پايه مي
كلي استحكام برشي متوسط مشاهده شده براي  بطور

مي باشد و همانگونه كه در مگاپاسكال  63 اين اتصال
بيشترين  ها و انواع ترك، باشدشكل مشخص مي

شكست  ساختار معيوب در اين نواحي رخ داده است و
اتفاق ه هاي مياني آلياژ لحيم كاري تيتانيوم/نقردر لايه
وجود  علته . طبيعت ترد اين شكست بيشتر بمي افتد

 )13(ل در محل اتصال است. شك Ti-Cuفازهاي 
مورفولوژي و نحوه شكست را براي اين اتصال نشان 

  دهد.مي
 

 

كاري مورفولوژي شكست اتصال تيتانيوم/ فولاد لحيم 13 شكل
دقيقه باپركننده  5به مدت درجه سانتيگراد  815در دماي  شده

BAg-8  

تيتانيوم خالص  ،هاي به عمل آمدهپس از بررسي
ور موفقيت و فولاد زنگ نزن كم كربن به طتجاري 

فلز پركننده آلياژ پايه نقره لحيم  آميزي با استفاده از

با فلز تيتانيوم خالص تجاري  كاري شدند. زير لايه
هاي واكنش مختلفي  مذاب لحيم كاري واكنش و لايه

 Ti-Cuو فاز بين فلزي  β-αدهد. تيتانيوم  تشكيل مي
فازهاي اصلي شكل گرفته در ناحيه مياني فلزي 

صرف نظر از نوع تركيبات بين  كننده هستند.تيتانيوم/پر
فلزي شكل گرفته در ناحيه مياني، وجود اين لايه هاي 
 نازك عمدتاً باعث افت خواص مكانيكي اتصال مي
شود چراكه معمولاً خواص فيزيكي نامرغوب و تافنس 
شكست پاييني دارند به طوري كه اين موضوع در 

. علاوه بر [15,16] مقالات مشابه نيز گزارش شده است
تر پارامگرفته، طبيعت ترد فازهاي بين فلزي شكل 

، ضخامت اين فازها دارد ديگري كه بر كاركرد اتصال اثر
است. بطور كلي وقتي كه ضخامت تركيبات بين فلزي 
به قدركافي بزرگ باشد ضعيف ترين ساختار را در 

كند به نحوي كه شكست در اين  مياتصال ايجاد 
بنابراين يك ضخامت بحراني براي  نواحي رخ مي دهد.

اين لايه وجود دارد تا به بالاترين استحكام برشي دست 
يابيم. به نحوي كه اگر ضخامت تركيبات بين فلزي 

د شده كمتر از مقدار بحراني باشد شكست برشي اايج
زماني كه  ودر ناحيه ي اتصال ماده لحيم اتفاق مي افتد 

رود، شكست به ضخامت از مقدار بحراني فراتر مي 
 سمت فصل مشترك زير لايه وتركيب بين فلزي ميل مي
 كند. اين پديده در مقالات مشابه نيز گزارش شده است

[17].  
پس به طور كلي به دليل ترد بودن طبيعت 
تركيبات بين فلزي، درحين كاربردهاي تنش زا ترك در 

به راحتي داخل  لايه تركيب بين فلزي بوجود مي آيد و
كند. پيشرفت آسان ترك استحكام اتصال ت ميآن پيشرف

دهد و مورفولوژي شكست رفتار ترد از را كاهش مي
دهد. در مقابل وقتي ترك در لحيم بوجود خود نشان مي

آيد، پيشرفت بعلت انباشتگي تنش در ساختار داكتيل مي
رو، اين اتصالات استحكام  بسيار مشكل است. از اين

 .داردچقرمه هاي ت ويژگيدهند و شكسنشان مي ييبالا
هاي بين فلزي تا زير بنابراين با كاستن ضخامت لايه

توان از رشد ترك جلوگيري به عمل مقدار بحراني مي
آورد واستحكام را تا حدود قابل ملاحظه اي افزايش 

دقيقه  5 داد. در اين پژوهش لحيم كاري در مدت زمان



  ... وميتانيت رهمجنسيغي كار ميلحي شرايط بهينه بررس    82
 

 1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     مواد و متالورژي مهندسي ةنشري

ي يهدرجه سانتيگراد كمترين ضخامت لا 815در دماي 
در نتيجه بالاترين استحكام را به  تركيبات بين فلزي و

 دنبال داشت.

 
  نتيجه گيري

ضخامت تركيبات بين فلزي شكل گرفته در كاهش  )1
را به  استحكام برشي اتصال افزايش، ناحيه مياني
 دنبال دارد.

به افزايش ضخامت  كاري منجرافزايش دماي لحيم )2

نتيجه كاهش  در لايه بين فلزي ايجاد شده و
  شود.استحكام مي

كاري نيز منجر به كاهش شديد ) افزايش زمان لحيم3
  شود.استحكام ناشي از ايجاد تركيبات بين فلزي مي

) با توجه به نتايج استخراج شده از آزمايش استحكام 4
برشي بهترين مشخصات ساختاري و بالاترين 

 815دماي  دقيقه و 5استحكام، در زمان لحيم كاري 
  درجه سانتيگراد بود.
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پس از عمليات  كاربيد سيليسيممقاوم شده با ذرات  AA 8090توليد و بررسي خواص سايشي كامپوزيت پايه 
  دارهتچ جكوئنحرارتي پيرسازي با 
 

  )3(سيد شمس الدين ميردامادي          )2(حسن ثقفيان          )1( امير كبريائي

  دهيچك
از جمله آلياژهاي فوق سبك و كارپذير آلومينيوم حاوي ليتيم بوده كه با توجه به مدول الاستيك بيشتر و وزن مخصوص كمتر  AA8090آلياژ 

با درصدهاي حجمي  AA8090هاي پايه اند. در اين پژوهش كامپوزيتشده 7000و  2000جايگزين برخي از آلياژهاي هوايي مثل گروههاي 
ي گردابي توليد شده و مورد عمليات اكستروژن داغ قرار گرفتند. در ادامه عمليات حرارتي به روش اصلاح شده SiCدرصد  9و  6، 3

به روش پين روي  آزمون سايش سپسروي آنها صورت پذيرفت. درجه سانتيگراد  190 جهتدار در دماي كوئنچ) پس از T6سختي (رسوب
دار در زمان جهت كوئنچهاي بدون عمليات حرارتي و تحت عمليات حرارتي روي نمونهبر نيوتن  30 و 20، 10با اعمال بارهاي  ديسك

  30 به 20ها، سايش ملايم را نشان  داد ولي از بار نيوتن براي كليه نمونه 20و  10سايشي در بارهاي  مربوط به پيك سختي انجام شد. نتايج
باعث كاهش  AA8090در زمينه آلياژ  كاربيد سيلسيمافزايش كسر حجمي ذرات مشاهده شد.  ديدـم به شـش ملايـاز ساييك انتقال نيوتن 

، نرخ سايش نيوتن 20 و 10دار در بارهاي سايشي جهت كوئنچنرخ سايش گرديد. همچنين در اثر عمليات حرارتي رسوب سختي پس از 
پذيري و كاهش فرم تغيير مكانيزم سايش به نوع چسباندليل بنيوتن  30 كاهش يافت ولي در بارمليات حرارتي ي بدون عها نمونهنسبت به 

  نرخ سايش افزايش يافت. سختي، پس از رسوب
 .سايش ;دارجهت كوئنچ ;سختيرسوب ;كامپوزيت ;8090آلومينيوم  آلياژ  يديكل هاي واژه

 
Fabrication and Study of Wear Properties of AA8090 Composite Reinforced with 

SiC Particles after Precipitation Hardening with Directional Quenching 
 

A. Kebriyaei               H. Saghafian              S. Sh. Mirdamadi 
 

Abstract 
AA8090 is an extra light and deformable group of lithium containing aluminum alloys which have 
recently replaced some aerospace aluminum alloys, such as 2000 and 7000 series, due to their higher 
elastic modulus and lower specific weight. In this study, AA8090 matrix composites containing 3, 6 and 9 
vol.% SiC were cast using a modified stir casting method. The casting billets were deformed though a hot 
extrusion operation, followed by a precipitation hardening treatment (T6) with directional quenching and 
aging at 190 °C. Wear tests were conducted before and after the precipitation hardening (at the peak 
hardness aging time) using the pin-on-disc method at loads of 10, 20 and 30 N. All samples exhibited a 
mild wear at 10 and 20 N wear loads, which turned into a sever wear at 30 N. It was shown that 
increasing the SiC content in the composite samples reduces the wear rate. Also, the wear results after 
precipitation hardening indicated a decrease in the wear rate only at the wear loads of 10 and 20 N. At 
the wear load of 30 N, the wear rate increased after precipitation hardening. This behavior was 
attributed to a transition in the wear mechanism from abrasive to adhesive by increasing the load.  

Keywords AA8090; Composite; Age Hardening; directional Quenching; Wear. 
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  مقدمه
 وميتيل- ومينيآلوم استحكام بالا و چگالي پائين آلياژهاي

آنها را به عنوان يك انتخاب جذاب براي كاربردهاي 
با افزودن عنصر هوايي و فضايي مطرح ساخته است. 

، خواص فيزيكي و مكانيكي آلومينيومليتيم به آلياژهاي 
يابد. مهمترين اين  آن به نحو چشمگيري بهبود مي

%، 10تا  7ز: كاهش چگالي به ميزان عبارتند ا يراتيتغ
، امكان كاربرد آلياژ %15تا  10ك افزايش مدول الاستي

 )Cryogenic Temperatures( پايين بسيار در دماهاي
مثل تانكهاي سوخت هيدروژن و اكسيژن مايع در 

   .[2,3]وسايل نقليه هوافضا 
ليتيم، در واقع –پيرسازي آلياژهاي آلومينيوم

از محلول جامد  (Al3Li)رسوبگذاري پيوسته فاز 
. تشابه هندسي بين شبكه باشديم فوق اشباع 

) FCCو شبكه مكعبي وجوه مركزدار ( رسوبات 
پارامترهاي و همچنين نزديك بودن  محلول جامد 

  باعث با پارامترهاي شبكه زمينه  شبكه رسوب 
پس ليتيم  –بنابراين ريزساختار آلياژ آلومينيوم  شودمي

توسط توزيع يكنواخت رسوبات  سختياز رسوب
دليل داكتليته و  مشخص شود  يمايسهمكروي و 
- ليتيم را مي –دوتايي آلومينيوم  ياژهايآلكمچقرمگي 

توان ناشي از غيريكنواخت بودن پديدة لغزش حاصل 
. افزودن [3]دانست از توزيع غيريكنواخت رسوبات 

به اين آلياژها باعث تشكيل رسوبات  ميزيمنو  مس
و يا  T1(Al2CuLi) ،S(Al2LiMg)ديگري نظير 

(Al2Cu)  كه تأثير زيادي بر خواص  شوديمو غيره
اين رسوبات تمايل دارند كه به شدت  اين آلياژ دارند.

داراي بافت (داراي جهت مرجح) باشند. رسوبات  
T1(Al2CuLi) بزرگي دارند،  سيماييهاي هم كرنش

- زني ميها جوانهكه اين رسوبات بر نابجائي هنگامي

  . [1] رسنديمبه حداقل  هاكرنشد، اين كنن
در سالهاي اخير تلاشهاي زيادي جهت بهبود 

سختي صورت گرفته فرايند عمليات حرارتي رسوب
سختي توان به فرايند رسوباست كه از جملة آنها مي

، [4]دهي سريع )، پيرسازي با حرارتT8ترمومكانيكي (
 رهيغو  ]5[ دارعمليات حرارتي پس از كوئنچ جهت

سختي با كوئنچ در اين ميان فرايند رسوب اشاره كرد.

گردد كه در آن پس از دار به عملياتي اطلاق ميجهت
سازي در منطقة تكفاز، از همان دما به صورت حل
بعدي در يك مايع خنك كننده، كوئنچ گردد. اين تك

موضوع مستلزم آن است كه تنها يك وجه از قطعه در 
اير وجوه آن معرض مايع خنك كننده قرار گيرد و س

گردد تا در بعدي سبب ميعايق باشد. فرايند كوئنچ تك
اختلاف دماي  ليبدللحظة ورود قطعه به داخل مايع، 

ايجاد شده بين سطح در تماس با خنك كننده و سطح 
عايق، يك تنش ترموالاستيك همگن در قطعه پديد 

تماس تنها يك وجه از قطعه  ليبدلآيد. علاوه بر اين 
ئنچ، اثر مضر فشار هيدرواستاتيكي مايع با مايع كو

(ناشي از كوئنچ معمولي) كه سبب كاهش خنك كننده 
- علظت جاهاي خالي غيرتعادلي در حين فرايند حل

يابد. تأثيرات مثبت شود، به شدت كاهش ميسازي مي
- مينيآلوم ژايآلدار در عمليات حرارتي با كوئنچ جهت

و همچنين  ]5[توسط نوري و همكارانش  ميتيل
به اثبات  ]6[كامپوزيت زمينه فلزي آن توسط نويسنده 

  رسيده است. 
ساز علاوه بر موضوع مذكور، حضور ذرات مقاوم

ند خواص ديگري به آن تواسراميكي در زمينة فلزي مي
زمينة آلومينيوم  يهاتيكامپوز اين سبب بيافزايد، به

)AMCs به دليل استحكام مخصوص بالا و مقاومت ،(
سايشي خوب، توجه زيادي را در سه دهة اخير كسب 

-آلومينيم زمنية  يهاتيكامپوزاغلب  .]7،8[ كرده اند
به يكي از  SiCp/Al-Liيا  SiCw/Al-Liنظير  ليتيم
كوبشي  گري ريخته، متالورژي پودر، گردابي يهاروش

 مهمترين اثر حضور .[9]توليد مي گردند پاششي و 
توان مربوط به فلزي را ميساز در زمينه ذرات مقاوم

پديده سايش عمدتاً در بهبود خواص سايشي دانست. 
دهد كه گاهي اين عوامل اثر عوامل مكانيكي رخ مي

مكانيكي با فاكتورهاي شيميايي محيط اطراف نيز همراه 
گردند. به طور كلي كاربرد و شرايط حاكم بر مي

تواند مشخص كننده مكانيزم غالب در سطوح مي
-باشد براي مواد با كاربرد مكانيكي انواع سايشسايش 

هاي چسبان، خراشان، اكسيدي و خستگي از اهميت 
  . [10]اي برخوردارندويژه
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هاي پايين و سايش چسبان معمولاً در سرعت
فشار بالا ميان سطوحي كه در تماس لغزشي با هم قرار 

افتد. مكانيزم غالب در سايش چسبان بر دارند اتفاق مي
جدا شدن ذرات در اثر اتصال چسبان و يا به اساس 

اصطلاح جوش سرد است. در اين مكانيزم جدا شدن 
شكل  ذرات از سطح با برش پلاستيك همراه است

)1(.[10].  
  

 
  مكانيزم سايش چسبان   1شكل

  

  
  خراشانمكانيزم سايش   2شكل

 

دهد كه سايش خراشان هنگامي رخ ميهمچنين 
و يا ذرات سخت هاي يك سطح سخت برآمدگي

تر لغزيده، موجود در بين دو سطح بر روي سطح نرم
  .[11])2موجب آسيب آن گردند (شكل 

توان با توجه به رفتار ذرات سايش خراشان را مي
ساينده ميان سطوح به دو نوع دو عضوي و سه عضوي 
تقسيم نمود. در حالت دو عضوي ذرات ساينده بر 

تر بر سطح نرمتر محكم شده و با عبور سطح سخت
موجب سايش آن خواهند شد. در صورتي كه در 

توانند به آساني سايش خراشان سه عضوي، ذرات مي
ميان سطوح، لغزش يا دوران نموده موجب سايش يك 

  .[12]يا هر دو سطح تماس گردند
 AA8090زمينه فلزي كامپوزيت  اين پژوهشدر 

كاربيد سيليسيم درصد  9و  6، 3ي با درصدهاي حجم
شدة ميكرون به روش اصلاح 25با اندازة متوسط 

هاي ريختگي گردابي توليد گرديدند. سپس كامپوزيت
هاي تحت عمليات اكستروژن داغ قرار گرفتند و از ميله

هاي سايشي تهيه شد و تحت اكسترود شده نمونه

دار جهت كوئنچسختي بعد از عمليات حرارتي رسوب
قرار گرفتند. بعد از آن  گراديسانت درجه 190 در دماي

بيشينة سختي در  آزمون سايش در زمان مربوط به
صورت گرفت. در پايان  وتنين 30و  20، 10بارهاي 

  نتايج بدست آمده مورد تجزيه و تحليل قرار گرفت.  
 

  مواد و روش پژوهش
از شمش آلومينيوم  AA8090به منظور توليد كامپوزيت 

و ليتيم  Al-50%Cu ،Al-50%Mgخالص، آميژان 
تجهيزات مورد  )3(شكل خالص استفاده گرديد. 

- كامپوزيت را نشان ميساخت استفاده جهت عمليات 

- شود سيستم به ريختههمانطور كه ملاحظه ميدهد. 

ابتدا شمش ريز از كوره تجهيز شده است. گري كف
در كورة درجه سانتيگراد  750آلومينيوم در دماي 

پس از  Al-50%Cuمقاومتي ذوب شده و آميژان 
محاسبة شارژ به مذاب افزوده شد. به دنبال انحلال 

-Alآميژان با در نظر گرفتن زمان مقتضي، آميژان 

50%Mg  .پس از آماده شدن در مذاب حل گرديد
گيري، همزن گرافيتي مذاب آلومينيوم و عمليات سرباره

% از 30، به طوريكه حدود داخل مذاب فرو برده شد، 
ذرات آن قرار گرفته و سپس  حجم مذاب در زير

 900 كه قبلاً در دماي 380با مش كاربيد سيليسيم 
به مدت دو ساعت تحت عمليات درجه سانتيگراد 

از طريق سيستم  اكسيداسيون غيرفعال قرار گرفته بودند
 گري ريختهسيستم مشخص شده در  تزريق پودر

به مذاب  دن همدر حين فرايند  )3( شكل 10قسمت 
افزوده شدند. ارتفاع همزن توسط قسمت تنظيم ارتفاع 

) از قبل مشخص شده و طوري تنظيم شده 2(قسمت 
بود كه قدرت مكش ذرات سراميكي به داخل مذاب را 

سريع اتوماتيك  دن زهمداشته باشد. در اينجا عمليات 
و  قهيدق 15و به مدت  قهيبر دق دور 600با سرعت 

افزودن ذرات سراميكي بسته به وزن پودرهاي سپس 
انجام شد. دقيقه  3-5 ، در فاصلة زمانيكاربيد سيليسيم

سطح  دن زهملازم به ذكر است كه در حين عمليات 
مذاب توسط دمش گاز آرگون با خلوص بالا از طريق 

) از هوا و رطوبت 9يك لولة متصل به كپسول (قسمت 
   .كنترل گرديد
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طور  بهموتور همزن  ةكنند تيتثب چي) پ3 ؛ارتفاع ميتنظ چي) پ2 ؛) موتور همزن1: تيكامپوز ديمورد استفاده جهت تول زاتيتجه 3 شكل
بوته از  )8 ؛يفولاد ةليمتصل به مگير راه) 7 ؛يمقاومت ة) كور6 ؛يتيگراف) همزن 5 ؛يافق طور به همزن موتور ةكنند تيتثب چي) پ4 ؛يعمود

 ي) قالب فولاد12 ؛گاز آرگون يدب ميتنظ يرهاي) ش11 ؛پودر قيتزر تميسي) س10 ؛) قسمت دمش گاز آرگون9 ؛ميسيليس ديكاربجنس 
  بوته كسچري) ف13 ؛يا استوانه

  
 گري ريختهو قبل از  دن زهمدر پايان عمليات 

كامپوزيتي به داخل قالب، فلز ليتيم خالص با دوغاب 
داخل فويل  % تلفات 30محاسبة شارژ و در نظر گرفتن 

آلومينيومي پيچيده و توسط يك پلانجر فولادي كه 
سطح آن با گرافيت پوشش داده شده بود به داخل 

. به منظور جلوگيري از جدانشيني گرديدمذاب اضافه 
افزودن ليتيم به مذاب به سرعت انجام  ساز مقاومذرات 

به شكل استوانه   قالبشد.  و مذاب داخل قالب ريخته
 2و ضخامت  3، قطر 15به ارتفاع از جنس فولاد 

حضور عيوب ريختگي نظير حفرات بود. سانتيمتر 
ساز انقباضي و گازي و توزيع غيريكنواخت ذرات مقاوم

هاي ريختگي سبب گرديد تا جهت مرتفع در كامپوزيت
نمودن اين مشكل و بهبود ريزساختار كامپوزيتها از 

و  هايي به قطرهاي كامپوزيتي ريختگي، لقمهشمش
تهيه شده و عمليات اكستروژن در سانتيمتر  3ارتفاع 

بر روي  12:1و با نسبت درجه سانتيگراد  500دماي 
در ادامه مطالعات ميكروسكوپي بر  آنها صورت گرفت.

هاي اكسترود شده صورت پذيرفت و به روي نمونه
، آناليز ساز مقاومذرات  منظور تعيين ميزان كسر حجمي

 3.5025سخة نلمكس با كافزار تصويري توسط نرم
ي بدست آمده، آناليز انجام شد. جهت اطمينان از نتيجه

انحلالي نيز صورت گرفت، به اين ترتيب كه از 
ي اكسترودشده نمونه برداري ها ميلهي مختلف ها قسمت

درجه  80 و در اسيد كلريدريك رقيق و دماي حدود
انده در شد و پس از انحلال كامل، ذرات باقيمسانتيگراد 

محلول توسط كاغذ صافي فيلتر شدند. سپس كاغذهاي 
صافي داخل گرمكن قرار داده شد تا رطوبت آنها گرفته 
شود. به دنبال آن كاغذهاي صافي توسط ترازوي 

توزين گرديده و از  گرم 001/0 ديجيتال با دقت
 ساز مقاوماختلاف وزن قبل و بعد از تصفيه، وزن ذرات 
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ها د. نهايتاً با توجه به وزن نمونهبدست آم ها نمونهدر 
و  سازي حل، وزن ذرات باقيمانده پس از انحلال قبل از 

ي ، طبق رابطهساز مقاوم و ذرات ي آلياژيچگالي زمينه
  :[9] مي ذرات داخل زمينه محاسبه گرديدكسر حج )1(

)1(    V୮ ൌ
ሺ
ౣ౦
ಙ౦

ሻ

ሺ
ౣ౦
ಙ౦

ା
ౣౣ
ಙౣ

ሻ
ൈ 100  

 p، ساز مقاومجرم ذرات  mpكه در اين رابطه 
در نظر  مكعب متريسانت بر گرم 2/3 چگالي ذرات كه

-يچگالي زمينه م mجرم آلياژ زمينه و  mmگرفته شد، 
گرم بر  55/2 باشد كه بر طبق آنچه در منابع آمده است

   محسوب گرديد.سانتيمتر مكعب 
 ICPهمچنين محلول به دست آمده توسط دستگاه 

جهت تعيين ميزان عناصر موجود در زمينه مورد آناليز 
  قرار گرفت.

هاي هاي اكسترود شده پيندر ادامه از نمونه
 و طول 5سايشي به شكل مكعبي به مقطع مربع به ضلع 

د و سه عدد از هر كدام از تهيه گرديميليمتر  15
سختي پس ها تحت عمليات حرارتي رسوبكامپوزيت

 كوئنچدار قرار گرفتند. به منظور انجام جهت كوئنچاز 
هاي ي براي نمونهكه ابتدا يك قالب چوب ]5[دار جهت

هاي سايشي از يكي از وجوه به سايشي تهيه شد و پين
داخل اين قالب قرار داده شد. سپس ميليمتر  515ابعاد 

درصد آب مخلوط شده و داخل  10پودر آلوميناي با 
س از خشك شدن عايق قالب ريخته شد. در ادامه پ

درجه  100 هاي سايشي در دمايآلومينايي حاوي نمونه
ي عمليات و از دست دادن آب فيزيكي، آمادهسانتيگراد 
 در دماي سازي حلگرديد. عمليات  سازي حلحرارتي 

به مدت يك ساعت روي آنها درجه سانتيگراد  530
صورت پذيرفت و سپس از سمت غيرعايق در آب 

تحت عمليات سپس گرديدند.  كوئنچصفر درجه 
در گرمكن درجه سانتيگراد  190 سختي در دمايرسوب

الكتريكي قرار گرفتند. قبل از عمليات پيرسازي روي 
ها، آزمون ميكروسختي سنجي روي يك ي نمونهكليه
ها جهت تعيين ي سايشي از هركدام از كامپوزيتنمونه

عمليات  انجام شد وي سختي زمان مربوط به بيشينه
هاي حاوي هاي سايشي كامپوزيتحرارتي نمونه

در زمان مربوط به كاربيد سيليسيم درصدهاي مختلف 

پيك سختي آن كامپوزيت انجام شد. پس از آن آزمون 
هاي سايش به روش پين بر روي ديسك بر روي نمونه

تحت عمليات حرارتي و بدون عمليات حرارتي در 
ديسك از جنس . ام شدانجنيوتن  30 و 20، 10بارهاي 
بود كه قبل از آزمون شده انتخاب  AISI 52100فولاد 

با سنگ مغناطيس صيقلي گرديد. آزمون سايش براي هر 
 متر 25/0و  با سرعت خطي  متر 1000 نمونه به مسافت

ها قبل از آزمون با استون مورد انجام شد و نمونه هيثان بر
بعد از انجام  قبل و هاشستشو قرار گرفتند. وزن نمونه

- اندازهگرم  0001/0آزمون با ترازوي ديجيتال با دقت 

ي توزيع شد. جهت بررسي ريزساختار و نحوه يريگ
هاي پس از اكستروژن نمونه ميسيليس ديكاربذرات 

ها پس از ي سطح نمونهمطالعههمچنين كامپوزيتي و 
ميكروسكوپ الكتروني توسط بررسي  ،آزمون سايش

 .روي آنها انجام گرديد و عبوري روبشي
  

  نتايج و بحث
درصد عناصر موجود نتايج مربوط به آناليز ) 1( ولجد
دهد. همانطور كه نشان ميرا  هاكامپوزيتي زمينهدر 

شود درصد ليتيم، مس و منيزيم موجود در ملاحظه مي
ي آناليز استاندارد اي است كه در دامنهزمينه به اندازه

قرار  AA8090تركيب شيميايي عناصر موجود در آلياژ 
-تصاوير متالوگرافي نمونه )4( شكلگيرد. همچنين مي

كاربيد درصد  9و  6هاي كامپوزيتي ريختگي حاوي 
دهد كه بيانگر را قبل از اكستروژن نشان ميسيليسيم 

ساز حضور حفرات و عدم توزيع مناسب ذرات مقاوم
 كروسكوپيم تصاوير )7تا  5(باشد. اشكال مي

و  6، 3هاي كامپوزيتي حاوي از نمونه يروبش يالكترون
- را پس از اكستروژن نشان ميكاربيد سيليسيم درصد  9

ي بهتر توزيع ذرات اين تصاوير به منظور ارائهدهد. 
اند. با در ثانويه دريافت شدههاي ساز از الكترونمقاوم

هيدرواستاتيك فشاري بسيار بزرگ  هاينظر گرفتن تنش
هاي تنش  ،دكه در حين اكستروژن بر ماده اعمال مي شو

هيدرواستاتيك كششي داخلي در انتهاي ذرات به طور 
-هاي سهكامل خنثي شده و بر اثر برايند فشاري تنش

هاي اوليه موجود از بين بعدي موجود در زمينه حفره
ذره  –روند و كيفيت پيوند در فصل مشترك زمينه مي
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هاي ضمن آنكه با شكسته شدن خوشهيابد. بهبود مي
ري در توزيع ذرات يكنواختي بهتكاربيد سيليسيم ذرات 

-شكلبا  )4(گردد كه مقايسة تصاوير شكل حاصل مي

  دهد.اين موضوع را نشان مي )7تا  5( هاي
سايشي  هاي) نتايج ميكروسختي نمونه8شكل (
سختي ها را در حين عمليات حرارتي رسوبكامپوزيت
پس از كوئنچ جهت دار درجه سانتيگراد  190در دماي 
دهد. با توجه به نتايج به دست آمده از نشان مي
زمينه  تيكامپوز باهاي صورت گرفته در ارتباط پژوهش

ي سختي كه زمان رسيدن به بيشينه AA8090/SiCفلزي 
ساعت  1215را درجه سانتيگراد  190در دماي 

كاهش شديدي را در  توانيم، ]7[اند گزارش نموده
بدون تغيير قابل ملاحظه  يسختزمان رسيدن به حداكثر 

اي كه اين در مقدار بيشينة سختي مشاهده نمود. به گونه
ش در حدود هاي مورد پژوهزمان براي كامپوزيت

65/6 رسيدن به باشد. اين كاهش در زمان ساعت مي
ي سختي به دليل اثرات ناشي از كوئنچ جهتدار بيشينه

   . ]6و  5[باشد مي
  

  AA8090/3% SiCنتايج مربوط به آناليز عنصري كامپوزيت  1جدول 
  

Al Si Fe Mg Cu Li نام عنصر  
Bal. 1/0 25/0 8/0 4/1 3/2  درصد وزني  

  

  
 (الف) (ب)

نشان دهندة حضور قبل از اكستروژن  AA8090/9%SiC)ب؛AA8090/6%SiCهاي كامپوزيتي الف)تصوير متالوگرافي نمونه 4شكل 
  و عدم توزيع مناسب ذرات ميسيليس ديكاربحفرات در بين ذرات 

 
ي كامپوزيتي از نمونه ميكروسكوپ الكتروني روبشيتصوير 6شكل

AA8090/6%SiC  برابر 200پس از اكستروژن در بزرگنمايي 

يتيكامپوزينمونهازيروبشيالكترونكروسكوپيم ريتصو 5 شكل
AA8090/3%SiC برابر 200 ييپس از اكستروژن در بزرگنما 

100  

100  
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ازميكروسكوپ الكتروني روبشيتصوير  7شكل 
پس از  AA8090/9%SiCي كامپوزيتي نمونه

  برابر 200اكستروژن در بزرگنمايي 

هاي نتايج مربوط به تغييرات ميكروسختي (ويكرز) بر حسب زمان براي نمونه8شكل
 درجه 190سختي در دماي سايشي كامپوزيتي تحت عمليات حرارتي رسوب

  دارسانتيگراد بعد از كوئنچ جهت

  
در اين پژوهش با بكارگيري كوئنچ يك بعدي 

علاوه برحفظ  ها نمونه(جهتدار) در مرحله سردسازي 
در مرحلة پيرسازي، اثرات  ها نمونهاثرات مثبت كوئنچ 

هيدرواستاتيكي بر غلظت جاهاي خالي  كاهنده فشار
گردد، بعدي ايجاد ميسه كوئنچكه پس از غيرتعادلي 

ايجاد و تمركز جاهاي خالي باعث حذف گرديده و 
باقي ماندن غيرتعادلي در جهت خاص شده است. 
دار باعث جاهاي خالي پس از فرايند كوئنچ جهت

  سختي افزايش ضريب نفوذ اتمي در حين رسوب
هاي ايجاد تنش گردد. اين موضوع به همراهمي

پس از كوئنچ ستيك شديد در تمام نقاط نمونه ترموالا
زني يل و تسريع فرايند جوانهبعدي، باعث تسهتك

احتمالاً تعداد و گردد. بنابراين مي δرسوبات از نوع 
نسبت به   جزء حجمي رسوبات استحكام دهنده

افزايش چشمگيري خواهد  حالت كوئنچ معمولي
ليتيم يكي از مهمترين  -در آلياژهاي آلومينيم داشت. 

مشكلات در بررسي رسوبات مختلف كه در حين 
، عدم اندشدهعمليات پيرسازي در اين آلياژها تشكيل 

 سنجيطيفامكان آناليز عنصر ليتيم با استفاده از تكنيك 
بوده و مهمترين راه  (EDS)توزيع انرژي پرتو ايكس 

تشخيص رسوبات حاوي ليتيم، بررسي مورفولوژي آنها 
 (TEM)با استفاده از ميكروسكوپ الكتروني عبوري 

براي اثبات اين موضوع و با توجه به . لذا [14]است 
داراي ابعاد بسيار  δسيماي اينكه رسوبات كروي و هم

كوچك (در حد نانومتر) بوده و توسط ميكروسكوپهاي 
باشند، لذا قابل شناسايي نميالكتروني روبشي وري و ن

از نمونة ميكروسكوپ الكتروني عبوري يك تصوير 
تهيه گرديد كه در شكل  AA8090/3%SiCكامپوزيتي 

، تعداد زيادي در اين شكل .ارائه شده است) 9(
. دامنه گرددميدر ميكروساختار مشاهده  رسوبات 

 نانومتر 4-24در اين تصوير تغييرات قطر رسوبات 
ميكروساختار فوق  موجود در . رسوباتباشدمي

يكنواختي در بوده و با توزيع داراي مورفولوژي كروي 
-مينيز  )10(شكل  در. اندكرده زنيجوانهميكروساختار 

در جهت  الگوي تفرق مربوط به رسوبات  توان
] را مشاهده نمود. اين الگوي تفرق مربوط به 110[

 مي باشد كه همان ساختار رسوب  L12ساختار منظم 
 است. 

شود براي ) ملاحظه مي8همانطور كه در شكل (
مشابه  AA8090/3%SiCي سايشي كامپوزيت نمونه
در زمان  AA8090/6%SiCي سايشي كامپوزيت نمونه

ختي رسيده است. با اين ي سبيشينه بهساعت  5/6
 HV 172ي سختي در مورد اين نمونه تفاوت كه بيشينه

ي سايشي كامپوزيت بوده كه در مقايسه با نمونه
AA8090/6%SiC  كه حداكثر سختي در مورد آنHV 

باشد. علت اين موضوع را است، اندكي كمتر مي 174
ساز و اثرات به دليل حضور بيشتر ذرات مقاوم توانيم

اي كه اين از آن بر افزايش سختي دانست به گونه ناشي



  ... پايه توليد و بررسي خواص سايشي كامپوزيت    92
 

 1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     مواد و متالورژي مهندسي ةنشري

هاي سايشي قبل از افزايش سختي در مورد نمونه
سايشي  عمليات حرارتي نيز وجود داشت. براي نمونه

ي سختي در اين بيشينه AA8090/9%SiCكامپوزيت 
ساعت حاصل گرديده است كه مقدار آن  6مدت زمان 

HV 178 ي ديگر زمان است. در مقايسه با دو نمونه
دقيقه كاهش  30رسيدن به حداكثر سختي در حدود 

ي سختي نيز افزايش يافته است، ضمن آنكه مقدار بيشنه
 داشته است.

 

  
از ريزساختار زمينة  ميكروسكوپ الكتروني عبوريتصوير  9شكل 

پس از  رسوب سختي با  AA8090/3%SiCpنمونة كامپوزيتي 
توزيع  دهندةسختي (نشاندار در زمان بيشينة كوئنچ جهت

  )δيكنواخت ذرات رسوبي 
  

  
) از رسوبات SADPالگوي تفرق ناحيه انتخاب شده ( 10شكل 

δ  [110]در جهت   

ي سختي را اين كاهش در زمان رسيدن به بيشينه

در كاربيد سيليسيم به دليل افزايش ميزان ذرات  توانيم
ساز نسبت به درصد حجمي ذرات مقاوم 9كامپوزيت با 

دو كامپوزيت ديگر دانست كه حضور چگالي بالاي 
به  SiCw/Alيا  SiCp/Al يهاتيكامپوزدر  هايينابجا

كاربيد دليل اختلاف ضريب انبساط حرارتي بين 
 .[7]د شده است به طور معمول تأييآلومينيم و سيليسيم 

زني رسوباتي نظير جوانهعث تسريع ها بااين نابجايي
S(Al2LiMg) هاي هم سيمايي بالا (كه به دليل كرنش

ها براي تشكيل دارند) شده كه نياز به وجود نابجايي
نهايتاً منجر به كاهش بيشتر زمان مربوط به حداكثر 

رود كه در اين كامپوزيت گردد و لذا انتظار ميسختي مي
شتري در  به ميزان بي Sنسبت به دو نوع ديگر فاز

  .[15]ساختار حضور داشته باشد 
نتايج مربوط به آزمون سايش  )13تا  11(اشكال 

را در شرايط  AA8090/3-6-9%SiCهاي كامپوزيتي نمونه
بدون اعمال عمليات حرارتي و پس از عمليات حرارتي 

بعد از درجه سانتيگراد  190 سختي در دمايرسوب
دار و در زمان پيك سختي مربوط به آنها جهت كوئنچ

دهد. نشان مينيوتن  30 و 20، 10 اعماليدر بارهاي 
ها ضريب اصطكاك را براي اين نمونه تغييراتهمچنين 

  آورده شده است. )2(در شرايط مذكور در جدول 
توان ملاحظه مي  )13تا  11(با توجه به اشكال 
ختلف با افزايش ها در شرايط منمود كه براي كليه نمونه

در كاربيد سيليسيم ساز ميزان كسر حجمي ذرات مقاوم
ها، نرخ سايش كاهش يافته است. چرا كه افزودن نمونه

، زمينه را در مقابل كاربيد سيليسيمساز ذرات مقاوم
توسط  نيرو تحملنمايد. قابليت سايش محافظت مي

به كاهش سايش كاربيد سيليسيم ذرات مستحكم 
كند. همچنين كاهش سطح مؤثر كمك مي هاكامپوزيت

اصطكاكي براي فلز در تماس با ديسك به دليل حضور 
ذرات سراميكي در زمينه منجر به سطح سايشي كمتر 

 . [13]گردد ها ميكامپوزيت

-همچنين نتايج مربوط به نرخ سايش براي نمونه

هاي كامپوزيتي قبل و بعد از عمليات حرارتي در 
ي دهد كه براي كليه، نشان ميبارهاي مورد آزمايش
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، نيوتن 20 و 10هاي كامپوزيتي در بارهاي اعمالي نمونه
 كوئنچسختي با پس از انجام عمليات حرارتي رسوب

هاي بدون عمليات دار، نرخ سايش نسبت به نمونهجهت
حرارتي كاهش يافته است كه اين به منزلة افزايش 

تشكيل به علت اين موضوع مقاومت به سايش است. 
سختي بخش در حين فرايند رسوبرسوبات استحكام

- گردد، مربوط ميكه منجر به افزايش سختي مي

  .  [13]شود
  
  

 
 پس از كاربيد سيليسيم هاي كامپوزيتي با درصدهاي حجمي مختلف ذرات نتايج مربوط به آزمون سايش براي نمونه 11شكل 

  نيوتن10درجة سانتيگراد در بار اعمالي  190دار در دماي سختي با كوئنچ جهتعمليات حرارتي رسوب
  

  
 پس از كاربيد سيليسيم هاي كامپوزيتي با درصدهاي حجمي مختلف ذرات نتايج مربوط به آزمون سايش براي نمونه 12شكل 

  نيوتن20درجة سانتيگراد در بار اعمالي  190دار در دماي سختي با كوئنچ جهتعمليات حرارتي رسوب
 
 

  
پس از عمليات حرارتي كاربيد سيليسيم هاي كامپوزيتي با درصدهاي حجمي مختلف ذرات نتايج مربوط به آزمون سايش براي نمونه 13شكل 

 نيوتن30درجة سانتيگراد در بار اعمالي  190دار در دماي سختي با كوئنچ جهترسوب
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 تحت عمليات حرارتي كاربيد سيليسيم هاي كامپوزيتي با درصدهاي حجمي مختلف ذرات وط به ضريب اصطكاك نمونهنتايج مرب 2جدول 

 دارسختي با كوئنچ جهترسوب

    ضريب اصطكاك
  Al-Li/9%SiC Al-Li/6%SiC Al-Li/3%SiC 

رسوب سخت شده 
  با كوئنچ جهت دار

بدون عمليات
 حرارتي

رسوب سخت شده
 با كوئنچ جهت دار

بدون عمليات
 حرارتي

رسوب سخت شده
 با كوئنچ جهت دار

بدون عمليات 
  حرارتي

بار 
  سايشي

55/0  56/0  59/0  62/0  61/0  63/0  N 10  
54/0  54/0  53/0  56/0  55/0  56/0  N 20  
51/0  5/0  5/0  46/0  49/0  48/0  N 30  

 
ميكروسكوپ الكتروني روبشي تصوير  )14(شكل 

 AA8090/6%SiCي كامپوزيتي از سطح سايش نمونه
دار در دماي جهت كوئنچپس از عمليات حرارتي با 

نشان نيوتن  10را در بار اعمالي درجه سانتيگراد  190
كه شيارهاي موازي با جهت لغزش  استواضح دهد. مي

زدن (مشخص شده با پيكان) نشان دهندة حالت شخم
باشد. در سطح سايش مي هابوده كه همراه با ريز برش

اين به آن معني است كه در اين بار سايشي مكانيزم 
باشد. البته اين مكانيزم در مي سايش به صورت خراشان

اي مختلف ههاي مختلف انجام آزمون به صورتزمان
گردد؛ به طوريكه در ابتدا سايش خراشان دو اعمال مي

شدن جسمي وجود داشته اما با گذشت زمان و جدا 
ذرات از سطح پين و اكسيد شدن به مرور آنها در حين 
سايش باعث سخت شدن اين ذرات شده كه اين ذرات 

جسمي را توانند مكانيزم سايش خراشان سهمي سخت
خراشان سه عضوي، ذرات در سايش . سبب گردند

 سازتوانند در اينجا ذرات مقاومسخت كه حتي مي
نيز باشند به آساني ميان سطوح، لغزش كاربيد سيليسيم 

يا دوران نموده موجب سايش يك يا هر دو سطح 
شود كه در بار پائين گردند. بنابراين نتيجه ميتماس مي

) مكانيزم غالب جهت سايش، نيوتن 10مورد آزمايش (
باشد كه اين موضوع قبلاً  به صورت سايش خراشان مي
تصوير  )15(شكل . [16]نيز گزارش شده بوده است 

از سطح سايش از سطح ميكروسكوپ الكتروني روبشي 
پس از  AA8090/3%SiCي كامپوزيتي سايش نمونه

درجه  190دار در دماي جهت كوئنچعمليات حرارتي با 
دهد. نشان مينيوتن  20 را در بار اعماليسانتيگراد 

وازي با ـارهاي مـشود شيهمانطور كه ملاحظه مي
اي شدن در سطح سايش ورقهكديگر در كنار آثار ـي

همين موضوع را براي  )17و  16(حضور دارند. شكل 
 20و  10تحت بارهاي  AA8090/9%SiCي نمونه

 توان بوضوح آثارمي )16(دهد. در شكل نشان مينيوتن 
را ديد كه بيانگر غالب بودن مكانيزم  شيارهاي سايشي

در است. اما نيوتن  10بار سايشي  سايش خراشان در
توان تا حدودي با افزايش بار سايشي مي )17(شكل 

ي با ازاي شدن را نيز در كنار شيارهاي موآثار ورقه
نشان دهندة يكديگر در جهت سايش ملاحظه نمود كه 
نيوتن  20ي حضور كمي مكانيزم تورقي در بار سايش

نيوتن  20 اي شدن در باراست. اما اين ميزان ورقه
كاربيد سيليسيم درصد  3ي كامپوزيتي با نسبت به نمونه

در همين بار به نسبت كمتر است كه مبين مقاومت به 
كاربيد درصد  9 ي كامپوزيتي حاويسايش بيشتر نمونه

باشد. علت اين موضوع نيز به حضور بيشتر ميسيليسيم 
ي كامپوزيتي در نمونهكاربيد سيليسيم ساز ذرات مقاوم

گردد كه افزايش مقاومت به سايش را به مذكور بر مي
  همراه دارد. 

از سطح ميكروسكوپ الكتروني روبشي تصوير 
درصد  9و  3هاي كامپوزيتي حاوي سايش نمونه

 كوئنچبعد از عمليات حرارتي كاربيد سيليسيم حجمي 
) 19و  18(اشكال نيوتن  30 اليدار در بار اعمجهت

 20 باشد كه نسبت به بارنشان دهندة آثار كنده شدن مي
بسيار شديدتر شده است. مكانيزم حاكم در اين نيوتن 

توان به سايش چسبان نسبت داد كه تغيير فرم بار را مي
گردد. كرنش پلاستيك و پلاستيك در سطح را سبب مي
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ح زيرين به دليل اين زني ترك در سطبه دنبال آن جوانه
تغيير فرم پلاستيك در سطح و رشد آن سبب جدا شدن 

ل عمليات حرارتي گردد. اعماهايي از سطح ميتكه
شود ميپذيري عث كاهش انعطافسختي كه بارسوب

منجر به جدايش ذرات بزرگتر شده و از دست رفتن 
بيشتر ماده از سطح پين و به دنبال آن افزايش نرخ 

. اين موضوعي است كه در [13]سايش را به همراه دارد 
هاي كامپوزيتي پس از ي نمونهو براي كليه )13(شكل 

  سختي مشاهده نمود. عمليات حرارتي رسوب
  

  
از سطح سايش  الكتروني روبشيميكروسكوپ تصوير  14شكل 
تحت عمليات حرارتي  AA8090/6%SiCي كامپوزيتي نمونه

  نيوتن 10دار در بار اعمالي سختي پس از كوئنچ جهترسوب
  
 

  
از سطح سايش  ميكروسكوپ الكتروني روبشيتصوير  15شكل 
تحت عمليات حرارتي  AA8090/3%SiCي كامپوزيتي نمونه

 نيوتن 20دار در بار اعمالي جهتسختي پس از كوئنچ رسوب

  
از سطح سايش  ميكروسكوپ الكتروني روبشيتصوير  16شكل 
تحت عمليات حرارتي  AA8090/9%SiCي كامپوزيتي نمونه

  نيوتن 10دار در بار اعمالي سختي پس از كوئنچ جهترسوب
  

  
از سطح سايش  ميكروسكوپ الكتروني روبشيتصوير  17شكل 
تحت عمليات حرارتي  AA8090/3%SiCي كامپوزيتي نمونه

 نيوتن 20دار در بار اعمالي سختي پس از كوئنچ جهترسوب

  

  
از سطح سايش  ميكروسكوپ الكتروني روبشيتصوير  18شكل 
پس از عمليات حرارتي  AA8090/3%SiCي كامپوزيتي نمونه

  نيوتن 30دار در بار اعمالي سختي با كوئنچ جهترسوب
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از سطح سايش  ميكروسكوپ الكتروني روبشيتصوير  19شكل 
پس از عمليات حرارتي  AA8090/9%SiCي كامپوزيتي نمونه

  نيوتن 30دار در بار اعمالي سختي با كوئنچ جهترسوب
  

-ضريب اصطكاك نمونه ازهمچنين نتايج حاصل 

هاي كامپوزيتي با درصدهاي حجمي مختلف ذرات 
 كوئنچتحت عمليات حرارتي پس از كاربيد سيليسيم 

افـزايش بار اعمالي ضريب با دهد كه دارنشان ميجهت
 اين موضوع، كاك كاهش يافته است كه علتطاص
باشد كه در اكسيدي در حين سايش ميي كيل لايهـتش

افزايش دما در محل تماس  ليبدلاثر افزايش بار سايشي 
اكسيدي يك اين لايه  گردد.پين و ديسك بيشتر مي

باعث كاهش  خاصيت روانكاري را پديد آورده و
گردد. علاوه بر اين تغييرات ضريب اصطكاك مي

كاربيد ضريـب اصـطكاك با با درصـد حجـمي ذرات 
چشمگير نيست كه اين موضوع قبلاً چـندان سيليسيم 

- مي )2(. با توجه به جدول [13]نيز گزارش شده است 

ت ضريب اصطكاك براي توان ملاحظه نمود كه تغييرا
كاربيد سيليسيم % ذرات 9ي كامپوزيتي حاوي نمونه

باشد كه اين به دليل دو ها ميبسيار كمتر از ساير نمونه
باشد. يكي مكانيزم صورت گرفته در حين سايش مي

ي اكسيدي به دليل گفته شده و ديگري تشكيل لايه
شكسته شدن ذرات سخت اكسيد شده ناشي از عملكرد 

سخت سراميكي با آنها كه سبب قرار گرفتن اين  ذرات
ذرات جدا شده در بين سطوح سايشي پين و ديسك 

شده و افزايش اصطكاك را به همراه دارد. يعني ضريب 
ي كامپوزيتي به دليل حضور بيشتر اصطكاك اين نمونه

بين اين دو عامل كاهنده و كاربيد سيليسيم ذرات 
شود كه و باعث مي كاك قرار گرفتهطفزايندة ضريب اص

 .تغييرات چنداني نداشته باشد

  
  گيرينتيجه

 AA8090) در اين پژوهش توليد كامپوزيت زمينة 1
كاربيد مقاوم شده با درصدهاي مختلف ذرات 

با موفقيت  يگرداببه روش اصلاح شدة سيليسيم 
صورت گرفت. همچنين فرايند اكستروژن داغ بر 

سبب كاهش هاي كامپوزيتي ريختگي روي نمونه
گري مؤثر حفرات گازي و انقباضي ناشي از ريخته

ساز را در شده و توزيع يكنواختي از ذرات مقاوم
  زمينة آلياژي فراهم ساخت.

ميكروسكوپ الكتروني عبوري نشان داد كه  مطالعات) 2
دار با با كوئنچ جهتسختي فرايند عمليات رسوب

زيادي باعث توزيع يكنواخت ذرات  تموفقي
 شد.  δكام بخش استح

كاربيد ساز ) ملاحظه گرديد كه با افزايش ذرات مقاوم3
درصد حجمي، نرخ  9و سپس به  6به  3از سيليسيم 

يابد كه اين به سايش در تمامي شرايط كاهش مي
- در زمينه ميكاربيد سيليسيم دليل اثر ذرات سخت 

هاي نمونهنيوتن  20و  10باشد. همچنين در بارهاي 
كاربيد سيليسيم درصد  9و  6، 3كامپوزيتي حاوي 

سختي با كوئنچ بعد از عمليات حرارتي رسوب
هاي دار نرخ سايش كمتري را نسبت به نمونهجهت

 30بدون عمليات حرارتي نشان دادند. اما در بار 
ي معكوس حاصل گرديد كه اين به نتيجهنيوتن 

سايش و  دليل تغيير مكانيزم سايشي با افزايش بار
باشد. در سختي ميكاهش داكتيليته پس از رسوب

ملاحظه  خراشانبارهاي پائين مكانيزم سايش 
گرديد كه با افزايش بار سايشي، مكانيزم تورقي و 

 سايش چسبان پديدار گرديد.
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 به  Nbو Ti بررسي تحولات فازي و ريزساختارها در يك فولاد ميكروآلياژي حاوي 

 هاي ديلاتومتري و متالوگرافيروش

  
  )3(مهدي كلانتر                )2(سيد صادق قاسمي بنادكوكي              )1(موسوي محولاتيآسيه سادات 

  چكيده

در شرايط سرد شدن  Nbو Ti در اين پژوهش، جزئيات ريزساختارها و تحولات فازي آستنيت در يك فولاد كم كربني ميكروآلياژي حاوي 
ز شدن بيش ا كه سرعت سرد وقتي  پيوسته به روش هاي ديلاتومتري، متالوگرافي و سختي سنجي بررسي شده است. نتايج نشان مي دهند

C/s◦1 ًپايين از خود نشان مي دهد كه متناسب با محدوده  است، منحني ديلاتومتري فقط يك مرحله تغييرات ابعادي پيوسته در دماهاي نسبتا
، منحني ديلاتومتري تغييرات ابعادي يكنواخت و پيوسته يك C/s◦ 2/0 -8/0دماي تحول مارتنزيتي است. همچنين براي سرعت سرد شدن بين 

، C/s◦2/0رد شدن آهسته تر از مرحله اي در محدوده دماي تحولات فازي بينايتي و مارتنزيتي نشان مي دهد در حاليكه درسرعت هاي س
اي در منحني ديلاتومتري آشكار شده است كه مربوط به  تحولات فازي فريتي و بينايتي است. بر  تغييرات ابعادي كاملاً متفاوت دومرحله

كاملاً متفاوت  نفوذيكانيزم كه فريت با م يابند، درحالياساس اين نتايج پيشنهاد مي گردد بينايت و مارتنزيت با مكانيزم برشي مشابه تحول مي
  از بينايت و مارتنزيت تحول مي يابد.

  
  آلياژ؛ سرد شدن پيوسته؛ ديلاتومتري؛ متالوگرافي؛ فريت، بينايت؛ مارتنزيت.  فولاد كم كربني كم  واژه هاي كليدي

  
Investigation of Continuous Cooling Transformations and Microstructures in a Low 

Carbon Ti-Nb Bearing Microallyed Steel by Means of Dilatometry and Metallography  

 
A.S.Moosavi  S.S.Ghasemi  M.Kalantar 

 
Abstract 
In this investigation, continuous cooling transformations and microstructures have been studied in detail 
in a low carbon Ti-Nb bearing microalloyed steel by means of dilatometry, metallography and hardness 
measurements. The results indicate that when the cooling rate is greater than 1˚C/s, the dilatation curve 
is associated with a major dilatation at relatively low transformation temperatures, which is consistent 
with the martensitic phase transformation. For a cooling rate between 0.2-0.8˚C/s, the dilatation curve is 
also characterized with a uniform single transformation over the martensitic and bainitic phase 
transformation temperature range. However, as the cooling rate is reduced to less than 0.2˚C/s, the 
dilation curve is characterized with a quite variable double stage transformation which is associated with 
the ferrite and bainite transformation products. These results suggest that the bainitic and martensitic 
phase transformations are developed with a similar displacive mechanism, while ferrite is formed by a 
diffusional mechanism. 
 
Keywords Low Carbon Low Alloy Steel; Continuous Cooling; Dilatometry; Metallography; Ferrite; 

Bainite; Martensite. 

                                                            
   رسيده است. به دفتر نشريه 29/9/93 تاريخ در آن پاياني ةنسخ و 10/12/92 نخست مقاله در تاريخ ةنسخ *

  .دانشگاه يزد ،دانشكده مهندسي معدن و متالورژي ،دانشجوي كارشناسي ارشد)1(
  sghasemi@yazd.ac.ir .دانشگاه يزد ،دانشكده مهندسي معدن و متالورژي ،يارمسئول: دانشنويسنده  )2(
 .دانشگاه يزد ،دانشكده مهندسي معدن و متالورژي ،دانشيار )3(

DOI: 10.22067/ma.v28i1.32846 



 ...فولاد يك در ريزساختارها و فازي تحولات بررسي     100

 

 1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     نشرية مهندسي متالورژي و مواد

  مقدمه
در طي طراحي و توسعه فولادهاي كـم آليـاژ اسـتحكام    
بالا، مقادير كم كربن جهت بـه دسـت آوردن مجموعـه    

از خـواص مهندسـي نظيـر اسـتحكام كششـي و      بالايي 
  چقرمگي همراه بـا قابليـت جوشـكاري در نظـر گرفتـه      

شود. در يك مقدار ثابت كـربن، اسـتحكام و ضـربه    مي
 -پذيري بالاتري را مي توان در ريزسـاختارهاي بينـايتي  

پرليتـي   -مارتنزيتي در مقايسه با ريزسـاختارهاي فريتـي  
افه نمـودن مقـادير   . بر اين اساس اض ـ[1,2]بدست اورد

و  مـس ، نيكـل ، كـروم مشخصي از عناصر آلياژي نظيـر  
باعـث افـزايش سـختي پـذيري جهـت       موليبـدن بويژه 

مارتنزيتي در مقـاطع   -دستيابي به ريزساختارهاي بينايتي
ضخيم مي گردد. همچنين از عناصر كاربيـد سـاز قـوي    

ــر  ــايوبيومنظي ــانيوم، ن ــاديومو  تيت ــكيل   وان ــت تش جه
نيتريـدها و كربونيتريـدهاي بسـيار پايـدار در     كاربيدها، 

عنوان ريزكننده دانـه هـاي آسـتنيت و      دماهاي بالا كه به
افزايش دهنده استحكام و چقرمگي در طي پروسه هـاي  

. [6-2]شـود مـي  اسـتفاده ترمومكانيكال مي باشـند، نيـز   
مقادير كم كربن در كنار مجموعه مشخصـي از   ،بنابراين

هــاي ترمومكانيكــال در پروســهعناصــرآلياژي و كنتــرل 
فولادهــاي كــم آليــاژ اســتحكام بــالا منجــر بــه تشــكيل 
ريزساختارهاي چند فازي و تحولات فـازي پيچيـده اي   

 درطي سرد شدن پيوسته مي گردد كـه معمـولاً   خصوصاً
دسته بندي ريزسـاختارها و تحـولات فـازي در چنـين     
 فولادهاي چند فازي كاملاً متفاوت از فولادهاي كربنـي 

پرليتي مي باشد، چراكه عدم حضـور   -و كم آلياژ فريتي
عـدم تشـكيل كاربيـد باعـث مـي گـردد        كربن و نتيجتاً

-ريزساختارهاي بينايتي شبيه فريت در محدوده گسترده

اي از دماهاي مياني بين تحولات فازي آستنيت به فريت 
. [6-2]پرليت و آستنيت بـه مارتنزيـت تشـكيل گـردد     -

ان مي دهد بينايـت و مارتنزيـت كـه    نتايج تحقيقاتي نش
براحتي در فولادهاي كربنـي متوسـط از يكـديگر قابـل     
تشخيص مي باشند، در فولادهاي كربن پايين اسـتحكام  

بالا از يكديگر تفكيك سـازي نمـي شـوند. گروهـي از     
ادعا مي نماينـد بينايـت و مارتنزيـت در     [10-7]محققين

هي تحول مي فولادهاي كم كربني با مكانيزم برشي مشاب
ادعـا مـي نماينـد     [11,12]يابند در حاليكه گروهي ديگر

نفوذ و جابجا شدن اتمها در طـي تحـول بينـايتي نقـش     
اساسي بازي نموده و در نتيجه بينايت با مكانيزم نفوذي 
تشكيل مي گـردد. ايـن مباحـث در متـالورژي فيزيكـي      

سـازي   تفكيك  آلياژ و خصوصاً فولادهاي كم كربني كم 
ختارها و تحولات فازي بينايتي از مارتنزيتي ادامه ريزسا

دارد و هنوز هم توافـق واحـدي در ايـن مـورد وجـود      
در اين پژوهش، جزئيـات ريزسـاختارها و    .[11-9]ندارد

تحولات فازي آستنيت در يك فولاد كم آلياژ كم كربني 
 و نايوبيوم حاوي مقادير مشخصي عناصر ميكرو آلياژي 

در شــرايط ســرد شــدن پيوســته بــه روشــهاي  تيتــانيوم
سختي سـنجي بررسـي شـده     متالوگرافي وديلاتومتري، 

  است.
  

  مواد و روش تحقيق
فولاد مورد استفاده در اين پژوهش از خانواده فولادهاي 
كم كربني كم آلياژ استحكام بالا با آناليز شيميايي مطـابق  

 10) مي باشد. ضخامت ورق فـولاد دريـافتي   1جدول (
و ساختار آن شامل مخلوطي از ريزسـاختارهاي   ليمترمي

بينايتي و مارتنزيت تمپرشده مي باشـد. جهـت بررسـي    
تحولات فازي آستنيت در شرايط سرد شـدن پيوسـته از   

اسـتفاده   Thetaدستگاه ديلاتومتري كاملاً اتوماتيك مدل 
شد. محفظه نصب نمونه توسط پمپهاي تخليه معمولي و 

تــور رســيد بطوريكــه مــانع  10-4ديفوزيــوني بــه خــلا 
هرگونه اكسيداسيون سطحي نمونـه هـا گرديـد. نمونـه     

، قطـر داخلـي   ميليمتـر  13هاي سيلندري شكل به طول 
در مقاطع عمود  ميليمتر 9/4و قطر خارجي  ميليمتر 5/3

برجهت نورد از ورق دريافتي تهيه شدند. نمونه هـا بـه   
ستنيته آ oC1000دقيقه در دماي  5روش القايي به مدت 

شده و سپس بصورت پيوسته بـا سـرعتهاي مختلفـي از    
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oC/s1/0  اليoC/s 400       .تـا دمـاي محـيط سـرد شـدند
جهت آشكارسازي ريزساختارهاي چنـد فـازي بوجـود    
آمده، نمونه ها مطابق با روش هاي متداول پوليش كاري 
 -و رنگــي ســازي ريزســاختارهاي چنــد فــازي فريتــي

اي با  متالوگرافي دومرحله  مارتنزيتي به روشهاي -بينايتي
% و لپـرا انجـام   2هاي شيميايي نايتـال   استفاده از محلول

شد. سختي سنجي به روش استاندارد ويكرز و با وزنـه  
kg10  ،انجام شد. به منظور تأييد نتايج متالوگرافي رنگي

بررسي هاي ريزسختي سنجي فازها توسط دستگاه مدل 
FUTHER-TECH FM700  و با وزنهg10    .انجـام شـد

مشاهدات متالوگرافي با استفاده از ميكروسكوپ نـوري  
و ميكروســـكوپ الكترونـــي  PMG3 Olympusمـــدل 

  انجام گرديد.VEGA3 TESCAN ) مدل SEMروبشي (
  

  نتايج و بحث
بــه منظــور تعيــين دقيــق انــواع رفتــار ديلاتــومتري.   

زيرســاختارها و تحــولات فــازي در فــولاد كــم كربنــي 
ميكرو آلياژي مورد مطالعه، سـرعت سـرد شـدن نمونـه     

بـود. در   متغير oC/s400تا  oC/s1/0هاي ديلاتومتري از 
هاي ديلاتـومتري بدسـت    هايي از منحني مثال )1(شكل 

 ـ  ي آمده پس از اعمال سيكلهاي مختلف عمليـات حرارت
تا دمـاي   oC 1000در شرايط سرد شدن پيوسته از دماي
هاي تغييرات ابعادي  محيط نشان داده شده است. منحني

)) و زمان سرد شدن نمونـه  aهاي ( برحسب دما (منحني
)) بطور همزمان و در يك bهاي( ها برحسب دما (منحني

مقياس ثابت دمايي مشخص شـده اسـت. همانطوريكـه    
رد شدن نمونه هـا از دمـاي   ملاحظه مي گردد سرعت س

ــردن ( ــي در  oC1000آســتنيته ك ــاي محــيط حت ــا دم ) ت
محدوده دماي آزاد شدن انرژي بالاي نهفته در نمونه ها 
در اثر تحولات فـازي آسـتنيت بصـورت كـاملاً خطـي      
است. اين نكته بيانگر آن است كـه هرگونـه تغييـري در    
شيب منحني هاي تغييرات ابعادي بر حسب دما ناشي از 
تحولات فازي آستنيت مي باشد. وقتي كه سرعت سـرد  

بود، منحني ديلاتـومتري انبسـاط    oC/s2/0شدن كمتر از 
دو مرحله اي در محدوده دمايي دگرگوني فازي آستنيت 

الف) از خـود نشـان داد. بـه منظـور     -1مطابق با شكل (
تعيين دقيق دمـاي شـروع تحـولات فـازي آسـتنيت بـه       

ري آزمايشـهاي كـوئنچ   ريزساختارهاي مختلف، يك س ـ
منقطع از دماهاي مشخص در طـي سـرد شـدن پيوسـته     
طراحي و انجام گرديد. براي مثال، نمونه هاي مختلفي با 

بطور پيوسته تا محدوده دماي تحولات  oC/s1/0سرعت 
فازي آستنيت سرد شـده و سـپس از دمـاي خاصـي تـا      
ــاهدات    ــاس مش ــر اس ــدند. ب ــوئنچ ش ــاي محــيط ك دم

تشـكيل   oC493ا فريت در دماي حدود متالوگرافي، ابتد
گرديد كه مطابق با دماي شروع اولـين مرحلـه تغييـرات    
ابعادي در منحني ديلاتومتري است. با ادامه سـرد شـدن   

شـروع بـه رشـد     oC430نمونه، بينايت در دماي حدود 
نموده و مخلوطي از ريزساختارهاي بينايتي و مارتنزيتي 

تناسب بـا دماهـاي   مشاهده گرديد كه م oC292در دماي 
شروع و پايان مرحلـه دوم تغييـرات ابعـادي در منحنـي     

ــرعت    ــا س ــده ب ــرد ش ــه س ــومتري نمون   oC/s1/0ديلات
  مي باشد. 

  

  
  تركيب شيميايي فولاد ميكروآلياژي مورد استفاده در اين پژوهش (بر حسب درصد وزني).  1جدول 

  
Fe Al Ti Nb Cu Ni Cr P S Mn Si C عناصر  

  درصد وزني  2/0  1/0  5/1  003/0  013/0  98/1  25/0  34/0  017/0  013/0  02/0  بالانس
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 مختلف هاي سرعت در شدهتهيه هاي نمونه) b( دمابرحسبزمانو)a(دمابرحسبابعاديتغييراتديلاتومتري هاي منحني  1 شكل

  .oC/s400؛ د) oC/s1؛ ج) oC/s5/0ب)   ؛oC/s1/0) الف: محيط دماي تا oC 1000دماي از پيوسته سردشدن
  

منحنـي   )oC/s2/0-8/0متوسط ( در سرعتهاي سرد شدن
ديلاتومتري فقط تغييرات ابعادي يك مرحلـه اي كـاملاً   

ب) از خـود  -1يكنواخت و پيوسـته مطـابق بـا شـكل (    
نشان داد. همانطوريكه از دياگرام ديلاتـومتري مشـاهده   
مي گردد، ابتدا در اثـر سـرمايش نمونـه دچـار انقبـاض      

كـاملاً  گردد كه تغييرات ابعادي آن بصـورت   حجمي مي
خطي در نمودار ظاهر شده است. با آغاز استحاله فـازي  
آستنيت به بينايت، انبساط ناشي از تغييـر فـاز بصـورت    
تغيير شيب محسوسي بـر روي منحنـي ديلاتـومتري در    

مشاهده مي گردد. با ادامـه سـرد    oC455دماهايي حدود 
شدن نمونه، منحني ديلاتومتري انبساط يـك مرحلـه اي   

خت و پيوسته در محـدوده دمـايي تحـولات    كاملاً يكنوا
) از خـود نشـان   oC455 -222فازي بينايتي و مازتنزيتي(

مي دهد. در آخرين مراحل تحول فازي آسـتنيت، تغييـر   
قابل تـوجهي در شـيب منحنـي ديلاتـومتري در دمـايي      

مشاهده مي گردد كـه متناسـب بـا دمـاي      oC222حدود 
وسـتگي و يـك   ) مي باشد. پيMfپايان تحول مارتنزيتي (

مرحله اي بودن منحني ديلاتـومتري در محـدوده دمـاي    
) در نمونـه  oC455 -222تشكيل بينايـت و مارتنزيـت (  

ــا ســرعت  بيــانگر آن اســت كــه  oC/s5/0ســرد شــده ب
تحولات فازي بينايتي و مارتنزيتي با مكانيزم مشابهي در 

  كربني انجام مي گردد. آلياژ كم اين فولاد كم
، oC/s400الي  oC/s1شدن بين در سرعتهاي سرد   
هاي ديلاتومتري فقط انبساط گسترده يك مرحله  منحني

 oC390اي كاملاً يكنواخت و پيوسته در محدوده دمايي 
از خــود نشــان مــي دهنــد كــه ناشــي از تحــول   222-

ــكل  ــت (ش ــارتنزيتي اس ــاي  م ــاي -1ج و-1ه د). دماه
oC390  وoC222 ) به ترتيب مربوط به دماي شروعMs (
) تحول مـارتنزيتي اسـت. از سـرعت سـرد     Mfپايان (و 

به بالا، دماهاي شروع و پايان تحول فـازي   oC/s1شدن 
آستنيت به مارتنزيت خيلي بهم نزديك است كه متناسب 

  با تشكيل ريزساختارهاي مارتنزيتي است.
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در .  سختي سنجي و دياگرام فاز سرد شـدن پيوسـته  
فـولاد    (CCT)) دياگرام فاز سرد شدن پيوسـته 2شكل (

كم كربني ميكرو آلياژي مورد مطالعـه در ايـن پـژوهش    
نشان داده شده است. سختي ويكرز نمونه ها بـه همـراه   

تـا دمـاي    oC1000منحنيهاي سرد شدن پيوسته از دماي 
 CCTمحيط در هر سرعت سرد شـدن در ديـاگرام فـاز    

نشان داده شده است. همانطوريكه ملاحظه مي گردد در 
فقط محدوده دمـاي تحـولات فـازي     CCTز دياگرام فا

آستنيت به مارتنزيت، آستنيت به بينايـت و آسـتنيت بـه    
فريت مشخص شده است و هيچگونه اثـري از تشـكيل   

هاي سرد شدن بسيار  ناحيه فازي پرليت حتي در سرعت
) ديـــده نمـــي شـــود كـــه بيـــانگر oC/s1/0آهســـته (

العـاده بـالاي فـولاد مـورد پـژوهش       پذيري فـوق  سختي
باشد. در حداكثر سرعت سرد شـدن ممكـن در ايـن     مي

   548)، عـدد سـختي ويكـرز نمونـه     oC/s400پژوهش (
برابر با سختي نمونه كـوئنچ مسـتقيم    تقريباًمي باشد كه 

) است. با كاهش سرعت سرد شدن HV10551در آب (
، سختي نمونه هـا آهنـگ كـاهش    oC/s1به  oC/s400از 

دهنـد   نشان مـي  HV10502به  HV10548ملايمي را از 
كه در اثر پديده تمپر خود به خودي مارتنزيت است. بـا  

بـه   oC/s1ادامه كاهش سرعت سرد شـدن نمونـه هـا از    
oC/s1/0 عــدد ســختي ويكــرز نمونــه هــا بطــور قابــل ،

كاهش مي يابد كه اين پديده در  386به  502توجهي از 
اثر تشكيل مخلوطي از ريزساختارهاي فريتي، بينـايتي و  

  رتنزيتي مي باشد.ما
  
) تصــاوير متــالوگرافي 3شـكل ( متـالوگرافي رنگــي.     

بدست آمده از نمونه هاي سرد شـده بـا سـرعت هـاي     
مختلف را در شرايطي نشان مي دهـد كـه ابتـدا توسـط     

درصد و سپس با استفاده از محلول لپرا اچ شده  2نايتال 
گردد فاز فريـت بـه رنـگ     اند. همانطوريكه مشاهده مي

بــراق و بــا مرزبنــدي كــاملاً مشخصــي از ســاير  ســفيد
ريزساختارها متمـايز شـده اسـت. هـم چنـين فازهـاي       

هـاي   سوزني شكل بينايتي و مارتنزيتي به ترتيب به رنگ
آبي و قهـوه اي مشـاهده مـي شـوند. كنتراسـت بـالاي       

تصاوير متـالوگرافي، تفكيـك سـازي انتخـابي فازهـاي      
اختارهاي فريـــت، بينايـــت و مارتنزيـــت را در ريزســـ

چندفازي به خوبي نشان مـي دهـد. محلـول اچ لپـرا از     
محلول هاي متالوگرافي پركاربرد جهت رنگي سـازي و  
تفكيك ريزساختارهاي چندفازي است. محلول اچ لپـرا  

يافته در اين پژوهش شامل مخلـوطي از محلـول     توسعه
درصـد و محلـول آبـي سـديم      4هاي شيميايي پيكـرال  

به نسبت يك به يك مي باشـد.   درصد 1متابي سولفيت 
معمولاً پيكرال موجب خوردگي انتخابي بينايت شـده و  
كمك به ايجاد كنتراسـت فـازي پـس از رنگـي سـازي      
كريستال هاي سوزني شكل بينايت مي نمايد، درحاليكه 
محلول شيميايي سديم متابي سـولفيت موجـب تشـديد    
خوردگي كريستال هاي سـوزني شـكل مارتنزيـت مـي     

و  S ،H2SO4ين نمك در داخل آب توليـد اجـزا   گردد. ا
H2O    ،مي نمايد كه در حضور فلزاتي نظير آهـن، نيكـل

-مس و كروم توليد يون هاي متفاوتي براي تشكيل فيلم

هاي سولفيدي و تيوسولفاتي بـر روي فازهـاي فريـت،    
بينايت و مارتنزيت مي نمايد. اين فيلم ها در مشـاهدات  

مختلفـي ظـاهر مـي     ميكروسكوپ نوري به رنگ هـاي 
شوند كه باعث ايجاد كنتراست بـالا در ريزسـاختارهاي   

  ].17-13گردند [ چندفازي مي
  
  
  
  
  
  

  
  
  
  
  

فولاد كم كربني كم آلياژ همراه با  CCTدياگرام   2شكل 
تا دماي  oC 1000از دماي هاي سرعت سرد شدن پيوسته منحني

پايداري دهنده محدوده  ها نشان محيط و سختي سنجي از نمونه
) M) و مارتنزيت (B)؛ بينايت (α)؛ فريت (γفازهاي: آستنيت (

  باشد. مي
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هاي تهيه  تصاوير ميكروسكوپ نوري از ريزساختار نمونه  3شكل 

% و لپرا: 2اي بر پايه نايتال  شده به روش متالوگرافي رنگي دومرحله
و (د)  oC/s25/0؛ (ج) oC/s1(الف) كوئنچ مستقيم در آب؛ (ب) 

o
C/s1/0.  ،ترتيب با  و فريت به بينايتفازهاي مارتنزيت

  مشخص شدند. Fو M ،Bهاي  علامت

در شـكل  .   مشاهدات الكتروني و ريزسختي سـنجي 
) تصاوير ميكروسكوپ الكترونـي روبشـي برخـي از    4(

هاي ديلاتومتري كه با سرعتهاي مشخصـي بطـور   نمونه
انـد،  تا دماي محيط سرد شـده  oC1000پيوسته از دماي 

نشان داده شده است. ريزساختار نمونه كـوئنچ مسـتقيم   
) در تصــوير  oC1000تنيته كــردن (در آب از دمــاي آســ

ــه   -4( ــه ملاحظ ــت. همانطوريك ــده اس ــف) آورده ش   ال
نمونه شامل بسته هاي مختلفـي  اين گردد ريزساختار مي

ــتال ــت    از كريس ــا جه ــكل ب ــوزني ش ــاي س ــري  ه گي
باشد كه متناسـب بـا    كريستالوگرافيكي كاملاً متفاوت مي

ب) -4ريزساختار مارتنزيت سوزني اسـت. در تصـوير (  
ريزساختار نمونـه ديلاتـومتري سـرد شـده بـا حـداكثر       

) oC/s400سرعت سرد شدن ممكـن در ايـن پـژوهش (   
گـردد   نشان داده شده است. همانطوريكـه مشـاهده مـي   

هـاي مختلفـي از    ريزساختار اين نمونه هم شـامل بسـته  
 تقريبـاً هاي سوزني شكل مارتنزيتي بـا آرايـش    كريستال

ب اسـت. از آنجائيكـه   مشابه نمونه كوئنچ مسـتقيم در آ 
سختي نمونه ديلاتومتري با حداكثر سرعت سـرد شـدن   

برابـر بـا    تقريبـاً ) HV10548ممكن در ايـن پـژوهش (  
) مـي  HV10551سختي نمونه كـوئنچ مسـتقيم در آب (  

باشد، ريزساختار آن هم مشابه ريزساختار نمونه كـوئنچ  
ــز    ــوزني اســت. ري ــت س ــوع مارتنزي ــده در آب از ن ش

مربــوط بــه كــاهش ملايــم ســختي از  ســاختارهايي كــه
HV10548  تاHV10502  )4ب، -4است، در تصـاوير-

گردند. اين ريزساختارها هم كـاملاً  د) مشاهده مي-4ج، 
باشـند چراكـه مشـابه ريزسـاختار نمونـه      مارتنزيتي مـي 

كــوئنچ شــده در آب شــامل بســته هــاي پراكنــده اي از 
هاي سـوزني شـكل مارتنزيـت اسـت. وقتيكـه      كريستال

بــود، مخلــوطي از oC/s1رعت ســرد شــدن كمتــر از ســ
-4( تصوير اريزساختارهاي بينايتي و مارتنزيتي مطابق ب

تشكيل شده است. در آهسته ترين سرعت سرد شدن  ه)
)، ريزسـاختار نمونـه   oC/s1/0ممكن در ايـن پـژوهش (  

شامل زمينه بينايتي با مقاديري از فريت مرزدانه اي است 
  ).و -4 شكل(
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تصاوير ميكروسكوپ الكتروني روبشي از نمونه هاي   4شكل 
ديلاتومتري كه با سرعت هاي مختلفي بطور پيوسته از دماي 

o
C1000  تا دماي محيط سرد شدند: الف) كوئنچ  مستقيم در آب؛

o؛ ج) oC/s400ب) 
C/s15 (؛ دoC/s1 ه؛ (oC/s25/0  وoC/s1/0. 

 Fو M ،Bهاي  ترتيب با علامت فازهاي مارتنزيت، بينايت و فريت به
  .مشخص شدند

  
ــت و  5شــكل ( ــاي بيناي ــازي فازه ) تصــوير رنگــي س

مارتنزيت را به همراه اثر ريزسختي سنجي آنها نشان مي 
و  HV10g355دهد. متوسط عدد سختي براي فـاز آبـي  

مي باشـد. ملاحظـه مـي     HV10g537براي فاز قهوه اي 
سختي فازهاي آبي و قهوه اي رنگ اختلاف زيادي  شود

داشته كه به ترتيب مربوط به تشكيل فازهـاي بينايـت و   
مارتنزيت است. ايـن نتـايج صـحت اطلاعـات حاصـل      

  ازمتالوگرافي رنگي را نشان مي دهد.
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همراه ريزسختي سنجي از   تصوير ميكروسكوپ نوري به  5شكل 
سازي شده بيانگر دقت بالاي روش  رنگيفازهاي سوزني شكل 

سازي فازهاي بينايت (آبي رنگ) و  متالوگرافي رنگي در تفكيك 
  .اي رنگ) در ريزساختارهاي چندفازي است مارتنزيت (قهوه

 
  نتيجه گيري

بـه   يكـم كربن ـ  ياژفولاد كم آل يك CCTفاز  ياگرام. د1
ســنجي  ســختي – يـ متــالوگراف  يلاتــومتريروش د

 . يدمشخص گرد

را  يگسـترده ا  يفـاز  يـه ناح يـك  CCTفـاز   ياگرام. د2
سـرد شـدن    يدر سرعتها يتيمارتنز يتحول فاز براي

 .دهد مي نشان oC/s400الي  oC/s1 يوستهپ

 مارتنزيتي و بينايتي فازي تحولات دمايي محدوده در. 3
)oC 475-222ــرعتها ــط   ي) در س ــدن متوس ــرد ش س

)oC/s2/0-8/0( ،ــاط ــه يـــك انبسـ ــاملاً اي مرحلـ  كـ
 مشـاهده  ديلاتـومتري  منحنـي  در پيوسته و يكنواخت

 فـازي  تحـولات  يكسـان  سينتيك بيانگر كه گردد مي
 .است مارتنزيتي و بينايتي

 شــيب، oC/s2/0ســرد شــدن كمتــر از  ي. در ســرعتها4
 فـازي  تحولات دمايي محدوده در ديلاتومتري منحني

 بطــور) oC500-300( بينايــت و فريــت بــه آســتنيت
 نشـان  ديلاتـومتري  نتايج. نمايد مي تغيير اي گسترده

 متفـاوتي  كاملاً مكانيزم با فريت و بينايت كه دهد مي
 .گردند مي تشكيل

لپـرا در   يمياييدرصد و محلول ش 2 يتال. استفاده از نا5
 -يتـي فر يچنـدفاز  يزسـاختارهاي ر يرنگ يمتالوگراف

 يـت فر يفازهـا  يسبب آشكارساز يتيمارتنز -ينايتيب
 و روشـن  سـفيد  رنـگ  بـه  كافي وضوح با اي مرزدانه
 ترتيـب  بـه  مارتنزيت و بينايت فازهاي سازي تفكيك

 مناسـب  كنتراسـت  بـا  و اي قهوه و آبي هاي رنگ به
 .گرديد

 شـده  سـازي  رنگي فازهاي سنجي ريزسختي بررسي. 6
ــانگر ــت بي ــالاي دق ــازي ب ــاختارهاي آشكارس  ريزس

 متـالوگرافي  بـا  مـارتنزيتي  -بينايتي -فريتي چندفازي
 .باشد مي لپرا و نايتال برپايه اي دومرحله رنگي
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  1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     نشرية مهندسي متالورژي و مواد

  ژل- به روش سل اكسي نيتريدي سنتز شده هاي شيشهبررسي عوامل موثر بر ساخت و خواص بدنه
  )4(عليرضا آقايي            )3(حسين سرپولكي           )2(ژن افتخاري يكتا بي         )1(سارا احمدي

   چكيده
ژل سنتز شد. پس از -به روش سل SiO2-Al2O3-B2O3نيتريدي با تركيب شيميايي مختلف در سيستم اكسي قطعات شيشه

متخلخل و واكنش با شبكه سازهاي  هاي سنتز شده به صورت يكپارچه، به منظور ورود نيتروژن به شبكه ژلخشك شدن ژل
 گرهاي مختلف انجام شد. بررسي ميزان نيتريده شدن توسط آناليزها در اتمسفر آمونياك در دما و زمانموجود، گرمايش آن

. به منظور بررسي دماي انتقال به شيشه، دماي نرم شوندگي و صورت پذيرفت زمادون قرم طيف سنجينيتروژن و  -اكسيژن
استفاده شد.  ايكس پرتوهاي سنتز شده از آزمون ديلاتومتري و براي بررسي تبلور از پراش انبساط حرارتي شيشهضريب 
سنج ويكرز ارزيابي شد. نتايج نشان داد كه پس از عمليات حرارتي ژل خشك هاي سنتز شده با سختيسختي شيشه ،همچنين

. از سوي ديگر با است هشدو وارد ساختار شيشه  دادهشيشه واكنش  ه سازهاي شبكاين ماده با كاتيونشده در اتمسفر آمونياك، 
ميزان  ،و همچنين افزايش مقدار اكسيد بور و آلومينيوم در تركيب شيشهساعت  15به  2از افزايش زمان عمليات نيتريده كردن 

نيتريده شدن در دماهايي كه ساختار ژل . يافتافزايش درصد وزني  8/3تا نيتريدي نيتروژن وارد شده در ساختار شيشه اكسي
 25 ديلاتومتري در حدودافزايش دماي نرم شوندگي باعث متخلخل است بهتر صورت گرفته و ورود نيتروژن به شبكه  كاملاً

در  1039/3-6به  1088/3-6از  و كاهش ضريب انبساط حرارتي آن گاپاسكاليگ 89/10، رسيدن عدد سختي به گراديدرجه سانت
از تبلور يافته  مولايت وارد فازهمواره در شيشه باقي مانده و ايكس نشان داد كه نيتروژن  پرتو. نتايج پراش تركيب بهينه شد

  شود.شيشه نمي
  .نيتريديژل، اتمسفر آمونياك، نيتريده كردن ژل، شيشه اكسي- سل  كليدي هايواژه

 

Effective Parameters in Synthesis and Properties of Monolithic Oxynitride Glasses 
Prepared by Sol-gel Method 

S. Ahmadi         B. Eftekhari Yekta              H. Sarpoolaky               A. Aghaei 
Abstract 
The monolithic oxynitride glasses in SiO2-Al2O3-B2O3 system were synthesized using sol-gel method. The 
porous, dried gels were heated in flowing ammonia for different times and varying temperatures. The 
nitrogen content of the oxynitride glasses was determined using an oxygen-nitrogen analyzer. The 
chemical bonding state and properties of glasses were investigated by means of Fourier transform 
infrared spectroscopy, dilatometry, and Vickers hardness methods. The crystallization behavior of glasses 
was studied with X-ray diffraction. Spectroscopic evidence indicated that nitrogen was chemically 
dissolved in the glass network. The results showed that the chemical composition of the glass has an 
effect on the nitridation processes. The nitrogen content of the glasses was increased to 3.8% wt. by 
increasing the soaking time of nitridation from 2 to 15h. The dilatometric softening point temperature of 
the glasses was increased approximately 25°C, the micro-hardness value reached 10.89 GPa and thermal 
expansion coefficient was decreased from 3.88×10-6 to 3.39×10-6 after the nitridation process at optimal 
composition. The X-ray diffraction pattern of the glasses confirmed that nitrogen does not enter the 
crystalline phase. 
Keywords Sol-Gel; Ammonia Atmosphere; Nitridation of Gel; Oxynitride Glass. 

                                                            
 نشريه رسيده است دفتر به تاريخ 24/8/93 در آن پاياني ةنسخ و 4/2/93 تاريخ نخست مقاله در ةنسخ. 
  sara_armin84@yahoo.com . دانشكده مهندسي مواد و متالورژي، دانشگاه علم و صنعت ايراننويسنده مسئول: دانش آموختة دكترا، ) 1(
  .دانشكده مهندسي مواد و متالورژي، دانشگاه علم و صنعت ايراندانشيار، ) 2(
  .دانشكده مهندسي مواد و متالورژي، دانشگاه علم و صنعت ايران دانشيار، )3(
 . پژوهشگاه مواد و انرژي، پژوهشكده سراميك، كرج، ايراناستاديار، ) 4(

DOI: 10.22067/ma.v28i1.34441  



 ...هاي شيشهبررسي عوامل موثر بر ساخت و خواص بدنه    110

 

 1395سال بيست و هشتم، شماره يك،     مواد و متالورژي مهندسي ةنشري

  مقدمه
هاي نيتريدي ساختاري مشابه شيشههاي اكسيشيشه

هاي آلومينوسيليكاتي دارند با اين تفاوت كه در آنها اتم
-هاي اكسيژن در شبكه شيشه شدهنيتروژن جانشين اتم

 سههاي نيتروژن با عدد همسايگي اند. با جايگزيني اتم
در  دوساز با عدد همسايگي هاي اكسيژن پلجاي اتمهب

پيوندهاي عرضي در شبكه  SiO4هاي چهار وجهي
 Si-Oنسبت به  Si-Nيابد. پيوند شيشه افزايش مي

تر بوده و مقاومت به خمش بيشتري دارد. در كووالانت
د نتيجه با ورود نيتروژن به شيشه و افزايش عد

، خواص مكانيكي و پايداري شيميايي Siهمسايگي با 
يابد. گزارش شده است كه با ورود ها بهبود ميشيشه

نيتروژن به شيشه و جانشيني آن با اكسيژن، سختي، 
دماي انتقال به  چقرمگي شكست، مدول الاستيسيته،

، گرانروي، مقاومت در برابر تبلور، مقاومت )Tg( شيشه
ست افزايش و ضريب انبساط به خوردگي و ضريب شك

- هاي اكسي. همچنين شيشه[7-1]يابدحرارتي كاهش مي

هاي نيتريدي خواص نوري متفاوتي با آنچه در محيط
دهند و خواص آيد، نشان ميدست ميهاكسيدي ب

هاي دوپ شده با لانتانيدهايي متفاوتي از شيشه نورتابي
 (Nd) وديميمينو يا (Ce)  سريم ،(Eu)يوروپيم  مانند

. استحكام مكانيكي زياد همراه [8,9]گزارش شده است
با پايداري حرارتي قابل قبول و مقاومت شيميايي بسيار 

شود تا اين نيتريدي باعث ميهاي اكسيخوب شيشه
ها كاربردهاي دماي بالاي بسياري داشته باشند. شيشه

 نيتريدي براي تهيه كامپوزيت،اي اكسيالياف شيشه
اي و هاي هستهلوله، نگهداري زبالههاي ضدگجليقه

هاي اي و پوششعوامل اتصال در سراميكهاي سازه
نيتريدي به علت مقاومت گرمايي و اي اكسيشيشه

-شيميايي بالا براي حفاظت فلزات ديرگداز در محلول

هاي اسيدي و بازي، پوشش آنتن رادار هواپيما و اجزاي 
  .[4] روندمي سردكننده موتورهاي توربين گازي، به كار

نيتريدي، هاي اكسيروش معمول در تهيه شيشه  
ذوب مواد اوليه تحت فشار نيتروژن است كه اين روش 

و همگن  گراديسانت درجه 1700نياز به دماهاي بالاتر از 

سازي دارد. تبخير نيتروژن، تجزيه نيتريدها، احيا 
اكسيدها و واكنش با بوته از معايب اين روش بشمار 

توان با استفاده از روش . امروزه مي[11-10] روندمي
دست آمده در اتمسفر هژل و نيتريده كردن ژل ب-سل

تر از آنچه براي ذوب آمونياك، در دمايي بسيار پايين
نيتريدي تهيه كرد. تركيب مشابه نياز است شيشه اكسي

هايي كه نياز به دماهاي بالا براي اين روش براي سيستم
علت گرانروي بالاي مذاب همگن ذوب دارند يا به 

-هباشد. بسازي در آنها مشكل است، بسيار مناسب مي
يك از اكسيدها با هم  ويژه وقتي دماي تبخير هر

متفاوت است استفاده از روش شيميايي تنها راه 
جلوگيري از دست رفتن برخي از اجزاست. در اين 
روش يكنواختي تركيب در حد مولكولي بوده و تهيه 

. فرايند [10] هايي با خلوص بالا امكان پذير استشيشه
بر پايه واكنش شيميايي بين ذرات كلوئيدي در ژل -سل

هاي پليمري در يك محلول است كه يك سل و يا گونه
 شود.ميحلال از سيستم خارج  ،پس از تبديل آن به ژل

دست آمده پس از زينتر به هب شده ژل متخلخل خشك
. تبديل ژل [12] شودبديل مياي آمورف و چگال تماده

نيتريدي با متخلخل و بدون نيتروژن به يك شيشه اكسي
انجام  )NH3( اكيآمون گرمايش در يك گاز فعال مانند

شود. تغيير دماي نيتريده شدن، زمان عمليات حرارتي مي
و فشار آمونياك براي رسيدن به شرايط بهينه ضروري 

نيتريدي كسيهاي ا. در اين پژوهش، شيشه[10]است 
سنتز و ژل - سلارچه با تركيب مختلف به روش پيك

دما و  تاثير عوامل مختلف مانند تغيير تركيب شيشه،
زمان نيتريده شدن بر خواص فيزيكي و مكانيكي مانند 

 ها ارزيابي شد. ضريب انبساط حرارتي و سختي آن
  

  هاي تجربيفعاليت
بوروسيليكاتي با تركيب مختلف كه در هاي آلومينوشيشه

تهيه ژل -سلآورده شده است، به روش  )1(جدول 
 اورتوسيلاناز تترااتوكسيها شيشهبراي تهيه شدند. 

(TEOS, Si(OC2H5)4)، بوتوكسايد تري آلومينيوم 
(Al(OC4H9)3) بوراتمتيلتري و(B(OCH3)3)   به همراه
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 روي استفاده شد.استات باريم، استات پتاسيم و اكسيد 
% بوده و از شركت 99خلوص مواد اوليه بالاتر از 

Merck .آلمان تأمين شدند 
  

  هاي سنتز شدهتركيب شيميايي (درصد وزني) شيشه 1جدول 
تركيب 
  SiO2 Al2O3  B2O3  K2O  BaO  ZnO  شيشه

GI  66  7 18 6 3 - 
GII  66  15 10 6 3 - 
GIII  48  30 10 2 - 10 

  

جزيي جلوگيري از تراكم  هاي چنددر سيستم  
از سوي  [12]. بسيار مهم است جداگانهاجزا به صورت 

ديگر به دليل سرعت بالاي هيدروليز و تراكم آلكوكسيد 
آلومينيوم نسبت به ساير اجزا هنگام افزودن آلكوكسيد 

شود كه ، رسوب تشكيل ميTEOSآلومينيوم به محلول 
تركيب بيشتر  مقدار آن با افزايش مقدار اكسيد آلومينيوم

شود. بنابراين براي حفظ يكنواختي سل، استفاده از مي
تواند مفيد باشد. در اين روش ليت ساز ميعامل كي

جزيي از سيستم را كه سرعت هيدروليز بالاتري دارد 
ليت كرده و به سيتريك كي توسط يك ليگاند مانند اسيد

-اين ترتيب از هيدروليز و تراكم سريع آن جلوگيري مي

سيتريك به نسبت مولي  ابتدا اسيد بدين منظور كنند.
بوتوكسايد در ايزوپروپانول حل  با آلومينيوم يكبه  يك

بوتوكسايد در محلول  شد. سپس مقدار لازم از آلومينيوم
در  TEOSسپس سيتريك و ايزوپروپانول حل شد.  اسيد

حل شده و پس از  چهاربه  يكاتانول به نسبت مولي 
اسيد وليز آن با افزودن محلول چند دقيقه هيدر

با نسبت مولي  زوربه عنوان كاتالي كلريدريك يك مولار
بور به همراه متيلآغاز شد. سپس تري چهاربه  يك

تري آب لازم جهت هيدروليز آن به ممقدار استوكيو
- و اتانول اضافه شد. در نهايت محلولTEOS  محلول

م و نيترات از استات باريم و استات پتاسي دو مولارهاي 
روي در اسيدنيتريك تهيه  روي كه با حل كردن اكسيد

شده بود، به آن اضافه شدند. به طوري كه مقدار آب 
برابر مقدار آب  سه تا دو، محلولمحلول نهايي 

تري لازم جهت هيدروليز كامل آلكوكسيدهاي ماستوكيو
فلزي شد. در نهايت محلول اسيد سيتريك، 

بوتوكسايد به محلول فوق  ايزوپروپانول و آلومينيوم
ساعت هم خوردن  2افزوده شد. سرانجام پس از 

محلول و اطمينان از يكنواختي كامل آن، محلول در 
- پوشيده شد. نمونه قالب ريخته شده و روي آن كاملاً

ساعت به ژل تبديل و سپس  24هاي تهيه شده بعد از 
- از قالب خارج شدند. روند انجام كار به صورت طرح

 آمده است. )1(در شكل واره 

روز در دماي اتاق  10هاي تهيه شده به مدت ژل  
در محلول مادر كه شامل آب، اتانول، ايزوپروپانول و 
نمكهاي معدني با نسبت استفاده شده در تركيب اوليه 
ژل است، پيرسازي شده و سپس جهت تعويض حلال 
در محلول هگزان قرار گرفتند. پس از در دماي اتاق به 

هاي تهيه نيتريده كردن ژل صورت آهسته خشك شدند.
در كوره  شده با عمليات حرارتي ژلهاي خشك شده

  تيوبي انجام شد.
ها تحت اتمسفر نيتروژن تا به اين ترتيب كه ابتدا نمونه
(دماي نيتريده كردن) و با  رسيدن به دماي مورد نظر

تحت عمليات  قهيدق بر درجه 1سرعت گرمايش 
گرفتند. سپس در اتمسفر آمونياك با  حرارتي قرار

 15و  5، 2به مدت درجه بر دقيقه  10سرعت گرمايش 
 گراديسانت درجه 750 و 600، 450 دماهاي ساعت در

ها در دماي مورد نظر در نيتريده شده و در ادامه زينتر آن
اتمسفر نيتروژن انجام شد. اتمسفر آمونياك با استفاده از 
كپسول آمونياك و اتمسفر نيتروژن توسط ژنراتور 

مين شد. أت قهيدق بر تريليليم 90 گاز جرياننيتروژن با 
ها تا رسيدن به دماي نمونه ،با پايان عمليات حرارتي

منظور دند. بهمحيط تحت جريان گاز نيتروژن خنك ش
اي سنتز شده هاي شيشهبررسي رفتار زينتر، چگالي بدنه

 2پس از عمليات حرارتي در دماهاي مختلف به مدت 
بررسي گيري شد. ساعت، به روش ارشميدس اندازه

هاي سنتز شده توسط دستگاه اشعه رفتار تبلور شيشه
 1542/0به طول موج  CuKαبا پرتو  D-500ايكس مدل 
و بررسي ساختار و  درجه 80تا  5محدوده  نانومتر در
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هاي موجود در نمونه پس از نيتريده تغييرات در گروه
طيف سنجي مادون قرمز مدل  به كمك شدن

Perkinelmer  بر 4000 تا 400و در محدوده عدد موج 
ها گيري سختي شيشهاندازهشد.  استفاده) cm-1( سانتيمتر

و زمان  گرم 100 نيرويتوسظ سختي سنج ويكرز با 
انجام پذيرفت. براي بررسي دماي انتقال به  ثانيه 15

هاي سنتز شده و دماي نرم شوندگي شيشه (Tg)شيشه 
از آزمون ديلاتومتري استفاده شد. به اين صورت كه از 

درجه  750پودر شيشه عمليات حرارتي شده در دماي

پرس شده و پس از  متريسانت 555در ابعاد سانتيگراد 
دوباره در آن دما بررسي ديلاتومتري توسط  زينتر

و با سرعت   Netzsch Dil402EPدستگاه ديلاتومتر مدل
-انجام شد. جهت اندازه قهيبر دق درجه 10گرمايش 

گيري ميزان دقيق نيتروژن وارد شده به ساختار شيشه از 
-LECO TCH)نيتروژن - آناليز كننده اكسيژن دستگاه

 احتراق نمونه در دماي استفاده شد. در اين روش (600
  پذيرد.انجام ميدرجه سانتيگراد  3000

  

 
  ژل- سل روش به هاشيشه فراوري وارهطرح 1 شكل
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  هاآن) وزني درصد( نيتروژن مقدار و شده سنتز هايشيشه كردن نيتريده زمان و دما 2 جدول
  

تركيب 
 شيشه

 و زمان دما
 نيتريده شدن

 مقدار نيتروژن  دما و زمان زينتر
(wt%) 

GI - h2-°C750 0  
GI h2-°C600 h2-°C750 18/0  
GI h2-°C750 - 05/0  
GI h5-°C750 - 67/0  
GI h15-°C750 - 08/2  
GI h15-°C750 h2-°C950 00/1  
GII h2-°C600 h2-°C750 28/0  
GII h2-°C750 - 02/0  
GIII h2-°C450 h2-°C750 5/0  
GIII h2-°C600 h2-°C750 9/2  
GIII h2-°C750 - 113/0  
GIII h15-°C600 h2-°C750 8/3  
GIII h15-°C600 h6-°C950 64/2  

  
  نتايج و بحث

نتايج به دست آمده از اندازه گيري مقدار  )2(ر جدول د
پس از عمليات حرارتي آنها در ها نيتروژن شيشه

هاي مختلف خلاصه در دماها و زماناتمسفر آمونياك 
  .شده است

شود كه دست آمده مشاهده ميبا توجه به نتايج به  
زمان نيتريده كردن در هر سه تركيب شيشه، با افزايش 

يابد. همچنين نيتريده شدن در مقدار نيتروژن افزايش مي
متخلخل است يعني قبل از  دمايي كه ساختار ژل كاملاً

بسته شدن حفرات، بهتر صورت گرفته و مقدار نيتروژن 
توان جدول مي نيز بيشتر است. علاوه بر اين، با توجه به

نيتروژن به تركيب شيشه هم بستگي فهميد كه مقدار 
دارد و در يك دما و زمان ثابت نيتريده شدن، مقدار 

هاي سنتز شده نيتروژن موجود در ساختار، در شيشه
  دهد.مقادير متفاوتي را نشان مي

تواند بر سطح ژل خشك شده جذب شود و آمونياك مي

  .[10] با افزايش دما به صورت زير با آن واكنش كند
1) M—OH + NH3→ M— NH2 + H2O 

2) M—OR + NH3→ M— NH2 + ROH 

 ORگروه هيدروكسيل و  OHدر اين دو واكنش،   
باشد. در واقع اين دو دهنده گروه آلكوكسيل مينشان

واكنش كه همراه با خروج آب و الكل از سيستم هستند 
در عدد همسايگي  Nباعث حل شدن شيميايي نيتريد (

هايي كه شامل سيستما در شوند. ام) ميMبا  سه
اسيدهاي لوئيس قوي مانند آلومينييوم و بور هستند، 

تواند تجزيه شده و به صورت شيميايي آمونياك مي
اين  )2(شكل (جذب لوئيس اسيد).  جذب شود

   دهد.سازوكار را نشان مي

  
  Mجذب شيميايي آمونياك بر فلز   2شكل 
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و يا اجزاي  SiO2براي  جذب لوئيس اسيد  
رود، مگر اينكه دما در حدي سيليكاتي شيشه انتظار نمي

دليل هباشد تا پل سيلوكسان نامتقارني ايجاد شود كه ب
كمبود الكترون مكان بسيار فعالي براي جذب لوئيس 
است. گزارش شده كه نيتريده شدن اكسيد بور با 

-شود. زيرا گروهانجام ميسازوكار جذب لوئيس اسيد 

هاي بوراتي پيوند بسيار هيدروكسيل در شيشههاي 
محكمي با بور دارند و احتمال كمي دارد كه طبق 

-نظر ميبا آمونياك واكنش كنند. بنابراين به )1(واكنش 

هاي رسد نيتريده شدن تحت تاثير جذب لوئيس اتم
فلزي است. به عبارت ديگر جذب شيميايي آمونياك 

عامل نيتريده شدن تجزيه شده توسط بور و آلومينيوم 
. بنابراين بيشتر بودن مقدار نيتروژن در [10] اصلي است

توان به بالاتر بودن ميزان بور و را مي GIIIتركيب شيشه 
  آلومينيوم موجود در تركيب نسبت داد.

همچنين مشاهده شد كه با افزايش دماي زينتر در   
 مقدار نيتروژن كاهش GIIIو  GIهاي يك از شيشه هر
تواند فرايند پليمره شدن كه د. علت اين امر مييابمي

ها است، باشد. اين مرحله را همراه با بسته شدن حفره
  نشان داد: )3(شكل توان به صورت مي
 

  
  

در اثر فرايند  Mافزايش عدد همسايگي نيتروژن با فلز  3شكل 
  پليمره شدن

  
اگر فرض شود كه آمونياك در ابتدا با يك كاتيون   

پيوند يابد (عدد همسايگي نيتروژن با اتم فلز شبكه ساز 
رود در طي زينتر شدن كه نيتروژن يك باشد)، انتظار مي

گيرد، مقدار نيتروژن قرار مي Mبا فلز  سهدر همسايگي 
يك سوم مقدار اوليه تبديل شود. البته گزارش شده به 

دارد. به اين معني  دواست كه كاهش نيتروژن ضريب 
 ماندآمين در شيشه نهايي باقي مي هايكه برخي گروه

درستي سازوكار ذكر شده براي نيتريده شدن و    .[10]
بررسي كرد. در  FTIRتوان با دست آمده را ميهنتايج ب
پس از عمليات  GIطيف مادون قرمز شيشه  4شكل 

در هوا و در درجه سانتيگراد  750حرارتي در دماي 
شده است. ساعت مقايسه  15جريان آمونياك به مدت 

در B-O تفاوت عمده در كاهش شدت باند كششي 
بر  1510 و ظاهر شدن باند جديد درسانتيمتر  بر 1405

 B-Nباشد. اين پيك به ارتعاشات كششي ميسانتيمتر 
 1370شود كه از موقعيت معمول خود در نسبت داده مي

علت  هاي بالاتر بهنيتريد بور به انرژيدر بر سانتيمتر 
ن الكترونگاتيوتر منتقل شده است. پهن حضور اكسيژ

همراه با بر سانتيمتر  1088در  Si-Oشدگي در پيك 
انتقال به سمت انرژي كمتر و كاهش در شدت نوارهاي 

بر  466و  798در  Si-O-Siو  O-Si-Oمربوط به 
شود. اين پهن شدگي و شيفت نيز مشاهده ميسانتيمتر 

تواند در اثر ورود نيتروژن به ميبر سانتيمتر  5در حدود 
ايجاد شده  Si-Nشبكه و حضور پيوندهاي 

  .[16-10,13]باشد
  

 
پس از عمليات حرارتي در  GIطيف مادون قرمز از شيشه  4شكل 
 15در هوا و در جريان آمونياك به مدت  گراديسانت درجه 750دماي

  ساعت
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تغييرات سختي، دماي نرم شوندگي ديلاتومتري و   
در اثر  GIIIو  GIهاي انبساط حرارتي شيشهضريب 

گرمايش در اتمسفر آمونياك و سپس زينتر نهايي در 
نشان داده شده است.  )3(اتمسفر نيتروژن در جدول 

همچنين مقايسه بين ضريب انبساط حرارتي و دماي نرم 
در دو حالت اكسيدي و  GIIIو  GIهاي شوندگي شيشه

  آورده شده است. )5(نيتريدي در شكل 
- مشاهده مي )5( و شكل )3(با توجه به جدول   

و  GIهاي شود كه با ورود نيتروژن به هريك از تركيب
GIII  دماي نرم شوندگي ديلاتومتري افزايش و در مقابل

يابد. همانطور كه ضريب انبساط حرارتي كاهش مي
شد، اكسيژن در شبكه شيشه حداكثر  بيانتر نيز پيش
كه پيوند يابد. در حالي وميسيليس اتم دو باتواند مي

  .تشكيل پيوند دهد سيليسيومتواند با سه اتم نيتروژن مي
هاي نيتروژن با عدد به عبارت ديگر با جايگزيني اتم

اكسيژن پل ساز با عدد  هايجاي اتمهب سهسايگي مه
پيوندهاي  SiO4هاي همسايگي دو در چهاروجهي

) 6شكل (يابد كه در عرضي در شبكه شيشه افزايش مي
  .[2]به صورت شماتيك نشان داده شده است

 
 ديلاتومتري شوندگي نرم دماي و حرارتي انبساط ضريب 5 شكل
  ) ب و GI) الف شده سنتز نيتريدي اكسي و اكسيدي هايشيشه

GIII  

  

  شده سنتز هايشيشه ديلاتومتري شوندگي نرم دماي و حرارتي انبساط ضريب سختي، 3 جدول
  

  ميكرو  دما، زمان و اتمسفر زينتر  تركيب شيشه
 (GPa)سختي

  ضريب انبساط حرارتي
)6-10(  

دماي نرم شوندگي 
(°C) 

  GI 950°C-2h-air 01/0±5/6 5861/4  631شيشه 

 GIشيشه 
750°C-15h-NH3 

950°C-2h-N2 
03/0±8  0966/4  657  

  GIII 750°C-2h-air 02/0±4 88/3  725شيشه 

  GIIIشيشه 
600°C-15h-NH3 

750°C-2h-N2 
03/0±5/4  39/3  736  

شيشه سراميك 
GIII 

950°C-6h-air  01/0±7/9  -  -  

شيشه سراميك 
GIII 

600°C-15h-NH3 

950°C-6h-N2 
04/0±8/10  -  -  
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افزايش دماي نرم شوندگي و ميكروسختي و بنابراين 
هاي سنتز شده به كاهش ضريب انبساط حرارتي شيشه

 Siو افزايش عدد همسايگي ورود نيتروژن به شبكه 
، با )3(شود. با توجه به نتايج جدول نسبت داده مي

 GIIIدرصد وزني نيتروژن به ساختار شيشه  8/3ورود 
بساط حرارتي و ضريب اندرجه سانتيگراد  750در دماي 

كند اما دماي نرم شوندگي تغيير قابل توجهي مي
تغييرات ايجاد شده در سختي شيشه محسوس نيست. از 

ها به شدت به ميزان تخلخل كه سختي شيشهآنجايي
تغييرات ايجاد شده در  )7(نمونه بستگي دارد، در شكل 

هاي سنتز شده در حين عمليات حرارتي دانسيته شيشه
ن داده شده است. مقدار دانسيته واقعي در هوا نشا

به ترتيب برابر با  GIIIو  GI(دانسيته پودر) براي شيشه 
بر سانتيمتر مكعب  گرم 6/2±0015/0 و 0032/0±2/2

  به دست آمد.

 
  نيتروژن ورود با شيشه شبكه در عرضي پيوندهاي افزايش 6 شكل

  

  
  مختلف دماهاي در GIII و GI هايشيشه دانسيته 7 شكل

  
توان دريافت كه شيشه مي )7(با توجه به شكل   

GIII  57به ميزان تقريبا درجه سانتيگراد  750در دماي %
زينتر شده است. بنابراين علت پايين بودن عدد سختي 

در اين دما، به علت كامل نشدن فرايند زينتر  GIIIشيشه 

باشد. سختي اين دما مي و وجود ساختار متخلخل در
گيري افزايش دماي زينتر افزايش چشماين شيشه با 

درصد وزني نيتروژن  64/2يافته است. همچنين وجود 
) باعث 2(جدول  GIIIدر ساختار شيشه سراميك 

 گاپاسكاليگ 89/10به  76/9افزايش ميكروسختي از 
  شده است.

درجه  950تا دماي  GIبا عمليات حرارتي شيشه   
 )8(در شكل هيچ گونه تبلوري مشاهده نشد. سانتيگراد 

  ايكس اين شيشه نشان داده شده است. پرتوطيف پراش 
  

  
پس از زينتر در دماي  GIايكس شيشه  پرتوطيف پراش  8شكل 

  ساعت در اتمسفر هوا. 2به مدت  گراديسانت درجه 950
  

افزايش دماي عمليات حرارتي منجر به تبلور در مقابل، 
طيف  )9(در شكل شود. مي GIIIفاز مولايت در شيشه 

كه در  GIII ايكس شيشه سراميك اكسيدي پرتوپراش 
ساعت در  6به مدت درجه سانتيگراد  950دماي 

نيتريدي اكسياتمسفر هوا زينتر و متبلور شده و شيشه 
GIII  15به مدت درجه سانتيگراد  600كه در دماي 

ساعت در اتمسفر آمونياك نيتريده و پس از آن در دماي 
ساعت براي تبلور و  6ه مدت بدرجه سانتيگراد  950

زينتر در اتمسفر نيتروژن تحت عمليات حرارتي قرار 
بررسي اين شكل با شده است.  نشان دادهگرفته است، 

كه با ورود نيتروژن، پيك مربوط  توان نتيجه گرفتمي
شود. به عبارت ديگر جا نميبه فاز مولايت جابه

جدايش شود. پس از نيتروژن وارد ساختار مولايت نمي
نيتريدي موجود به دو شيشه غني از فازي، شيشه اكسي
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Al2O3 ه پراكنده است و ناي در زميكه به شكل قطره
دهد هم پيوسته را تشكيل ميهكه زمينه ب SiO2غني از 

يابد. سپس با ادامه عمليات حرارتي و در جدايش مي
به صورت  آلومينيماي غني از دماهاي بالاتر فاز شيشه

جايي هشود. با توجه به عدم جابمتبلور ميمولايت 
نظر الگوهاي پراش پرتو ايكس مربوط به مولايت، به

 وارد نشدهرسد كه نيتروژن در شبكه بلورين مولايت مي
  ماند.اي به جاي مانده از تبلور باقي ميو در فاز شيشه

  

 

 و اكسيدي سراميك شيشه از پراش اشعه ايكس طيف 9 شكل
 مولايت: M .گراديسانت درجه 950 دماي در GIII نيتريدياكسي

  گيرينتيجه
هـاي چنـد   قطعـات شيشـه   ژل -سلبا استفاده از روش 

ي اكسي نيتريدي در دماي كمتر از دماي ذوب تهيـه  ئجز
هاي تهيه شده به صورت حجمـي  شد. نيتريده كردن ژل

هاي مختلف نشان داد كه در هر تركيب در دماها و زمان
گرمـايش در آمونيـاك مقـدار نيتـروژن      با افزايش زمـان 

يابد. همچنين وجود ساختار متخلخـل بـراي   افزايش مي
نيتريده شدن بهتر ژل و افزايش مقدار نيتـروژن موجـود   

زمان ثابت  باشد. در دما ودر ساختار شيشه ضروري مي
نيتريده كردن، مقدار نيتروژن وارد شده با افزايش مقـدار  

شود. نتايج طيف ه بيشتر ميبور و آلومينيوم تركيب شيش
-ييد مـي أمادون قرمز ورود نيتروژن در شبكه شيشه را ت

كند. با ورود نيتـروژن بـه شـبكه، سـختي و دمـاي نـرم       
شوندگي شيشه افزايش و ضـريب انبسـاط حرارتـي آن    

يابد. در هنگام تبلور شيشـه اكسـي نيتريـدي،    كاهش مي
افتـه و  ي جاي مانده از تبلور حضورنيتروژن در شيشه به
 شود.نميمولايت وارد فاز تبلور يافته 
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were increased to 3.8% wt. by increasing 
soaking time of nitridation from 2h to 15h. The 
FTIR spectra indicated that nitrogen was 
chemically dissolved in the network of glass. As 
it can be seen in Fig. 1, a decrease in the B–O 
stretching band at 1405 cm−1, a broadening of 
the Si–O stretching mode at 1088 cm−1 to 1500 
cm−1, coupled with a 5 cm−1 shift to a lower 
energy, and decrease in the intensities of O–Si–
O and Si–O–Si bending mode at 800 and 460 
cm−1, respectively, are the important changes 
that have occurred in the nitridated sample. 
 

 
Fig. 1 IR transmittance of samples as a function of wave 
number after heating at 750°C in flowing NH3 and air 

Table 2 Nitrogen content of oxynitride glasses after 
 heat treatment 

 
The microharness depends on sintering 

process on density of glass. So it can be said that 
the low micro-hardness of glass GIII at 750°C, 
is due to the  incomplete sintering and its porous 
structure. Fig. 2 shows the bulk density variation 
of glasses. The microharness of this glass 
increases significantly with sintering 
temperature.  

Althogh the GI glass was amorphous until 
950°C, mullite was crystallized as predominant 
crystalline phase in GIII glass. However, the X-
ray diffraction pattern of GIII glass confirmed 

that nitrogen had not entered the crystalline 
phase. 

 
Fig. 2 Bulk density of glasses as a function of  

Temperature 

 

Fig. 3 XRD pattern of GI glass after heat treatment at 
950°C-2h 

 

Fig. 4  XRD pattern of GIII glass after heat treatment at 
950°C.M: mullite 

4- Conclusions  

The monolithic oxynitride glasses in SiO2-
Al2O3-B2O3 system were synthesized with sol-
gel method. The chemical composition of glass 
effects the nitridation processes and the nitrogen 
content of the glasses were increased to 3.8 
wt.% by increasing soaking time of nitridation 
from 2h to 15h. The dilatometric softening point 
temperature of glasses was increased 
approximately 25°C, their micro-hardness 
reached 9.76GPa and thermal expansion 
coefficient was decreased from 3.88×10-6 to 
3.39×10-6 after nitridation process of optimal 
composition. The X-ray diffraction pattern of 
glasses confirmed that nitrogen does not enter 
the crystalline phase 

Nitrogen 
content 

Sinterin time 
&temperature  

Nitridation time 
&temperature  

Glass 
composition  

0 750°C-2h - GI  
0.18 750°C-2h 2h -600°C  GI  
0.05 - 750°C-2h  GI  
0.67 - 750°C-5h  GI  
2.08 - 750°C-15h  GI 
1.00 950°C-2h 750°C-15h GI 
0.28 750°C-2h 600°C-2h GII  

0.02 - 750°C-2h GII  
0.50 750°C-2h 450°C-2h GIII  
2.90 750°C-2h 600°C-2h GIII  
0.11 - 750°C-2h  GIII  
3.80 750°C-2h 600°C-15h  GIII  
2.64 950°C-6h 600°C-15h  GIII  
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Effective Parameters in Synthesis and 
Properties of Monolithic Oxynitride 
Glasses Prepared by Sol-gel method 
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1- Introduction 
Oxynitride glasses can be formed as a result of 
oxygen partial replacement by nitrogen atoms in 
silicate or alumino-silicate glass network. 
According to the literature, effect of the above 
replacement in oxynitride glasses has been 
explained through the incorporation of nitrogen 
which results in the increment of glass transition 
temperature (Tg), viscosity, hardness, Young's 
and shear modules, refractive index, dielectric 
constant and decreases in thermal expansion 
coefficient. These results have usually been 
attributed to the substitution of nitrogen for 
oxygen atoms. The melting process of mixed 
oxide and nitride powders under highly reducing 
conditions is the commonly used method of O–N 
glass preparation. However, this method suffers 
from extremely high temperatures for melting 
(often exceeding 1700°C) and homogenizing the 
glass. 

In the past years, increasing interest has 
focused on preparing multicomponent glass by 
sol-gel method, due to its lower temperature and 
high homogeneity. The sol-gel method is based 
on the hydrolysis and subsequent condensation 
of the metal alkoxides. Drying the obtained gel, 
removes the residual solvents, i.e. water and 
alcohols, leading to a porous dried gel. 
Nitridation of this porous glass precursor gel 
with ammonia can be utilized as an alternative 
method to produce homogeneous oxynitride 
glass without melting at lower temperature 
(often ≤1000°C). 

The present work was aimed to obtain 
monolithic oxynitride glasses in the system 
(R2O/RO)-SiO2-Al2O3-B2O3 through sol-gel 
method. 
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2-  Experimental Procedure 
Borosilicate glasses with composition given in 
Table 1, were prepared from the reagent grade 
chemical materials including tetraethyl 
orthosilicate (TEOS), aluminum-sec-butoxide, 
trimethyl borate barium, and potassium acetate 
and zinc oxide.  
 

Table1. Composition of synthesized glasses 

Glass 

compositi

on

SiO2 Al2O3 B2O3 k2O BaO ZnO

GI 66 7 18 6 3 0

GII 66 15 10 6 3 0

GIII 48 30 10 2 0 10   
 
Stoichiometric amount of TEOS was 

dissolved in ethanol (1:4 molar ratios) and 
hydrolyzed by adding 1M HCl solution as a 
catalyst. After 2h, trimethyl borate was added 
and then aqueous solution of potassium or 
barrium and zinc nitrate were added to 
alkoxidessolution. To prepare zinc nitrate, zinc 
oxide was dissolved in diluted nitric acid. 
Organic citric acid was used as a chelating agent 
to form a stable complex with aluminum ions to 
improve the homogeneity of the sol. A dilute 
solution of Al-sec-butoxide and isopropanol (1:4 
molar ratios) was added slowly to the aqueous 
solution of citric acid. After 24h the alkoxide 
and nitrate solution was mixed with chelated 
aluminum solution. Gelation occurred within 
24h at room temperature. The gels were then 
dried slowly at room temperature. The porous 
gels were heated in flowing ammonia for 
different  times and temperatures. The heating 
rate was 1°C/min. 

Investigation of chemical bonding states of 
sintered gels was performed using ourier 
transform infrared spectroscopy. Micro-hardness 
was measured using the Vicker's micro-hardness 
testing method with the load of 100g for 15s. 
The dilatometric softening point and thermal 
expansion coefficient of oxide and oxynitride 
glasses were determined using a dilatometer. 
The nitrogen content of glasses was determined 
with oxygen nitrogen analyzer (Leco TCH-600). 

 
3- Results and Discussion   
Table 2 showes the nitrogen content of 
oxynitride glasses after heat treatment for 
various times and tempratures. The chemical 
composition of the glass effects the nitridation 
processes and the nitrogen content of glasses 
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Fig. 1 Types of temperature-expansion (a') and 
temperature-time (a") curves obtained at various 
continuous cooling rates: (a) 0.1°C/s; (b) 1°C/s. Fs: 

ferrite start temperature; Bs: bainite start 
temperature; Bf: bainite finish temperature; Ms: 

martensite start temperature; Mf: martensite 
finish temperature 

 
 

 
Fig. 2 Continuous cooling transformation diagram 
for the low carbon microalloyed steel. γ: austenite; 

α: ferrite; B: bainite; M:martensite 
 

 
Fig. 3 a) light; and b) electron micrographs taken 

from 0.1°C/s continuous cooled heat treated 
samples. α: Ferrite; B: Bainite; M:martensite 

 
4- Conclusions 
The continuous cooling transformation (CCT) 
diagram for the low carbon microalloyed steel was 
constructed by a combination of dilatometry and 
metallographic methods. The CCT diagram exhibited 
a significant region for low temperature 
transformation products which involved curves for 
the evolution of bainite and martensite. Full 
martensitic microstructures were formed at 
continuous cooling rate greater than 0.8°C/s, while a 
mixture of bainite and martensite microstructure was 
developed at moderate cooling rates of 0.2-0.8°C/s. 
The multiphase microstructures involving ferrite, 
bainite and martensite were formed during slow 
cooling rate of 0.1°C/s. The microstructural 
components including ferrite, bainite and martensite 
were distinguishable colorful from each other as 
brilliant white, brown and blue colors by double 
etching technique based on the 2% nital and LePera 
reagents. 
 

40µm (a) 

(b) 

5µm

α

B

M 

M 

α

5µm
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Transformations and Microstructures in a Low 
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1- Introduction 
Hot rolled high strength microallyed steels have been 
improved by addition of strong carbo-nitride alloying 
elements of Nb, Ti, and V in relation with thermo-
mechanical control processing in recent years. As a 
result, the low carbon content of these microalloyed 
steels can be associated to the development of 
multiphase microstructures and complex phase 
transformations on continuous cooling heat 
treatments. In contrast to the ferrite-pearlite 
microstructures of conventional hot rolled plain 
carbon steels, the structures formed by continuous 
decomposition of austenite in such low carbon 
thermo-mechanical control processed steels often 
assume non-classical morphologies.  

The purpose of this work is to investigate in detail 
the characterization of continuous cooling 
transformations and microstructures in a low carbon 
microalloyed steel. 
 
2- Materials and Experimental Procedure 
The steel used in the present study was a low carbon 
microalloyed steel with the chemical composition 
given in Table 1.  The thickness of the plate was 
10mm and the microstructure was a mixture of 
bainite and tempered martensite. To study the 
continuous cooling transformations and 
microstructures, a series of samples were cooled to 
room temperature at various cooling rates using a 
high-speed Theta dilatometer. Hollow cylindrical 
specimens (L = 13mm, O.D. = 4.9mm, I.D. = 3mm) 
were cut transversely from the as received steel plate. 
The samples were austenitized at 1000°C for 5min in 
a vacuum of about 10-4 torr and subsequently 
continuously cooled at various cooling rates from 0.1-
4000C/s to room temperature. Multiphase 
microstructural characterization was carried out after 
polishing and color etching specimens using 2% nital 
and LePera etching reagents. Hardness measurements 
were made with a 10kg load and are reported as 
Vickers hardness numbers (VHNs). In order to 
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confirm the results of color metallography, the 
microhardness measurements of various microphases 
were carried out using a Vickers testing machine 
model FUTHER-TECH FM700 with a load of 10g. 
The metallographic observations were carried out 
using a OLYMPUS PMG3 light microscope and 
scanning electron microscopy (SEM) model 
TESCAN-VEGA-III.  
 

Table 1 Chemical composition (in wt.%) of the 
investigated low carbon microalloyed steel 

 
C Si Mn S P Cr 

0.2 0.1 1.5 0.003 0.012 1.98 
Ni Cu Nb Ti Al Fe 

0.25 0.34 0.017 0.013 0.02 Bal. 
 
3- Results and Discussion 
In order to determine various continuous cooling 
phase transformations and microstructures of the 
investigated low alloy microalloyed steel, the cooling 
rates of dilatometry samples were varied from 0.1 to 
400°C/s.  Fig. 1 shows typical temperature-expansion 
(a') and temperature-time (a") curves of continuous 
cooled samples from 1000°C to room temperature.  
When the cooling rate was slower than 0.2°C/s, the 
temperature-expansion curve exhibited a two-stage 
expansional change as shown in Fig. 1((a), (a')).  For 
example, the specimens were cooled at a rate of 
0.1°C/s, before interrupted quenching at various 
temperatures during the transformation.  Based on the 
microstructural observations, polygonal and/or quasi-
polygonal ferrite was found to form firstly at about 
493°C (Fs) which is consistent with the temperature 
of the first-stage expansional change.  The formation 
of bainitic products started at about 430°C (Bs) and a 
mixture of bainite and martensitic microstructures 
formed at about 292°C(Bf/Mf), respectively.  Fig. 2 
shows the continuous cooling transformation (CCT) 
diagram for the investigated low carbon microalloyed 
steel.  

Fig. 3 shows examples of typical color etching 
and the associated scanning electron micrographs 
taken from 0.1 continuous cooling heat treated 
samples. The microstructure is characterized by a 
mixture of ferrite, bainite and martensite 
microphases. It can be observed that a good 
contrasting resolution can be observed between 
ferrite, bainite and martensite as brilliant white, 
brown and blue regions in the colored etching light 
micrograph of Fig. 3a, respectively.  
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All samples exhibited a mild wear at 10 and 
20N wear loads, which turned into a sever wear 
at 30N. It was shown that increasing the SiC 
content in the composite samples reduces the 
wear rate (Fig. 3). Also, the wear results after 
precipitation hardening indicated a decrease in 
the wear rate only at the wear loads of 10 and 
20N. This is indicative of improvement of wear 
resistance caused by the formation of 
strengthening precipitates and increased 
hardness in the matrix. At the wear load of 30N, 
the wear rate increased after precipitation 
hardening (Fig. 4). This behaviour was 
attributed to a transition in the wear mechanism 
from abrasive to adhesive by increasing the load 
(Fig. 5). 
 

 
 

Fig. 3 Wear results of Al8090 composites reinforced 
with different volume fraction of SiC after heat 

treatment at 10N load 
 

 

 
 

Fig. 4 Wear results of Al8090 composites reinforced 
with different volume fraction of SiC after heat 

treatment at 30N load 
 

 
Fig. 5 Worn surface of Al8090/9%SiCp composite in 

peak aged at a)10N; b) 20N; c) 30N load 
 
4- Conclusions 
The wear rate decreases at all testing conditions 
with increasing the content of reinforcing SiC 
particles from 3 to 6 and then 9 vol.%. Also, at 
wear loads of 10 and 20N, all composite 
samples exhibited a lower wear rate after 
performing the precipitation hardening 
treatment. However, the effect of precipitation 
hardening was reversed at the wear load of 30N. 
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Fabrication and Study of Wear 
Properties of AA8090 Composite 

Reinforced with SiC Particles after 
Precipitation Hardening with Directional 

Quenching  
 

A. Kebriyaei1     H. Saghafian2       Sh. Mirdamadi3 
 

1- Introduction 
Lithium is the lightest metal element, the 
addition of 1wt% of this element to these alloys 
causes the density to decrease by 3% and the 
elastic modulus to increase by 6%.  
Al-matrix composites, owing to their high 
specific strength and good wear resistance, have 
attracted great attentions in the last three 
decades. Most Al-Li matrix composites like 
SiCw/Al-Li or SiCp/Al-Li are produced with melt 
stirring, powder metallurgy, squeeze casting or 
spray deposition methods. The melt stirring 
method or in other words stir casting is currently 
one of the simplest and most economical 
methods of manufacturing dispersion-
strengthened materials.  
 
2- Experimental Procedure 
Fig.1 shows the equipment used for the 
production of the cast Al8090 composite. To 
produce Al8090 composite, pure aluminum 
billets were used along with Al3Zr, pre-cast 
Al50%Cu and Al50%Mg, and pure lithium. 
Having prepared the molten Al8090 with 
stoichiometric copper and magnesium contents 
and preformed the slag removal process, the 
graphite agitator was inserted into the melt such 
that 30% of the molten volume lies beneath it. 
Then, the SiC particles with the mesh size of 
380, which were previously subjected to an 
inactive oxidation treatment at 900oC for 2 
hours, were fed into the melt during agitating 
operation through the powder injection system. 
At this point, the automated agitating operation 
was carried out at 600 rpm for 15 min. 
Immediately after the agitating operation, the 
stopper was raised and the melt was cast into the 
mold.  
To improve the microstructure of the castings, 
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small samples of 3cm diameter and height, were 
cut out of the final cast composites and extruded 
at 500oC with a reduction ratio of 12:1. Wear 
pins of square cross-section (5×5×15mm) were 
prepared from the final extruded samples. For 
each composite material, three samples were 
precipitation hardened after directional 
quenching. The wear test was then performed on 
heat treated and non-heat treated samples using 
pin-on-disk method at 10, 20 and 30N loads. 
Each sample was rinsed with acetone prior to a 
wear test of 1000m distance at a linear velocity 
of 0.25m/s. The weight of samples was 
accurately measured before and after the test 
using a digital scale of 0.0001g accuracy. 
Scanning electron microscopy (SEM) was used 
to study the microstructure and distribution of 
SiC particles in the extruded samples and also to 
observe the surface of the samples after the wear 
test.  

 
 

Fig. 1 Schematic diagram of the modified stir casting 
equipment used for fabricating the composites 

 
3- Results and Discussion  
According to the microhardness results (Fig. 2), 
the time to reach the peak hardness is 
approximately 6.5-7 hours which is significantly 
shorter than the reported period of 12-15 hours 
for Al8090/SiCp composites at 190 ⁰C. This 
reduction of the aging time for the peak hardness 
is attributed to the effect of the directional 
quenching.  
 

 

Fig. 2 Aging curves of the wear samples aged at 190C 
after directional quenching 
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the titanium side in contrast to the steel side, 
which showed no reaction layer with the silver-
based braze alloy. A coarse grain structure was 
formed at the steel boundary to the silver–brazed 
alloy. This structure results from diffusion 
growth accompanied by recrystallization of the 
steel substrate at high temperature. Fig. 1a 
displays microstructure features of the 
titanium/steel joint brazed at a temperature of 
815 oC for 5min.  
 

 
 

Fig. 1 a) Microstructure features of the titanium/steel 
brazed joint at 815 oC for 5 min using Bag-8 filler 

metal; b) enlarged view at the titanium/filler metal 
interface; c) SEM microstructure at the titanium/filler 

metal interface 
 

The interfacial region can be divided into 
three characteristic zones. Zone I is the titanium 
parent metal without evidence of diffusion by 
elements of the brazed alloy. Table 2 shows the 
chemical compositions of the marked areas in 
Fig. 1c. 

Zone II is considered to be the interaction 
and diffusion zone since a high amount of 
titanium was diffused from the titanium side to 
the brazed area close to the titanium substrate. 
The measured average thickness of zone II is 

about 11.2µm. Zone III is considered to be the 
rest of filler alloy which has not interacted 
directly with the parent metals. 

Average shear strength observed for the joint 
was 102MPa and the fracture path followed 
interaction layers at the titanium/silver–braze 
alloy since it contains the most harmed structure 
in the joint. Fig. 2 shows the fracture path and 
fracture morphology for this joint. 

 

 
 

Fig. 2 Cross section of the fractured surface of the 
titanium/steel joint brazed at 815 oC for 5 min using 

Bag-8 filler metal 
 

α–β-Ti and Ti–Cu intermetallic are the main 
phases formed at the titanium/filler metals 
interfacial region. Meanwhile, the FeTi 
intermetallic phase is probably the phase formed 
at the steel/filler metals interfacial region. The 
crack path, after performing shear tests, follows 
the location of intermetallic compounds (IMC) 
in the majority of joints. It was found that the 
fracture path follows the location of the IMC 
when it is thick enough to represent the weakest 
structure in the joint. Therefore, there is a 
critical thickness of the IMC layer for the 
maximum shear strength. At the critical IMC 
layer thickness, the shearing fracture occurred 
inside the braze. As the IMC layer thickness 
increases to the critical thickness, the fracture 
tends to occur at the substrate/IMC interface.  
 
5- Conclusions 
There is a strong relation between the thickness 
of IMC formed at the interfacial region, the 
values of shear strength of the joints, the 
location of the fracture or crack propagation and 
the brazing temperature. The smaller the 
thickness of the IMC, the higher the shear 
strength. The average shear strength of the joint 
showed the highest values when brazed with 
silver-based BAg–8 at the temperature of 815oC. 
An increase in the brazing temperature led to an 
increase in IMC thickness. 
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Optimum Brazing Conditions for Joining 
Commercially Pure Titanium to 304L 

Stainless Steel using BAg-8 Silver Filler 
Metal 

 
P. Saremi1*                  M. Kasiri2 

 
1- Introduction 
Existing literature reveals that diffusion welding 
has been used successfully to join titanium to 
steel alloys. However, the great care required in 
the surface preparation stage and the 
impracticality of this method for mass 
production has limited the usage of this process. 
The difficulty of bonded titanium with other 
metals could be relieved by using brazing 
techniques. Brazing is beneficial because it 
involves the melting of the filler material only, 
thus eliminating problems that occur when 
fusing dissimilar metals. It has been reported 
that pure silver, silver-based alloys, titanium-
based alloys, and copper-based alloys were used 
to braze titanium to steel. The melting point of 
pure silver is 961oC and can be greatly 
decreased by alloying copper into the silver 
matrix. Therefore, the Ag–Cu eutectic braze 
alloy was selected as a filler metal for vacuum 
brazing of titanium to steel.  

The objective of this investigation is focused 
on brazing of CP titanium to stainless steel using 
silver-based alloys at their optimal brazing 
temperatures, which were determined in 
previous studies, and to compare the results in 
order to predict the main controlling factors, 
which govern the quality of the joints. 
Microstructures as well as mechanical properties 
are the main focus of the study. 
 
2- Materials and Experimental Procedure 
CP titanium and stainless steel were received in 
the form of plates of 2mm thickness. The 
chemical composition of the material, in wt.%, 
as indicated in the supplier’s test certificate was 
0.07% C, 0.18% Fe, 0.03% N, 0.16% O, 0.014% 
H, and balance Ti. On the other hand, the 
composition of stainless steel, in wt.%, was 
0.03% C, 0.04% P, 0.005% S, 0.81% Mn, 0.4% 
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Si, 8.94% Ni, 17.7% Cr and balance Fe. 
Specimens were cut into 125×28×2mm strips for 
shear strength testing and 10×10×2mm strips for 
microstructure analysis. Prior to brazing, one 
face of each specimen was processed in order to 
achieve a predetermined degree of roughness 
using 1200 mesh grinding paper. The samples 
were then degreased in an ultrasonic bath using 
acetone. Brazing was carried out using silver-
based alloys. Table 1 shows the composition, 
thermal and mechanical properties. The brazing 
foils, 100-µm thick, were cleaned in acetone 
before brazing and then sandwiched between the 
overlapped areas of the parent metals. 
 

Table 1 Composition of the investigated brazing filler  
 

Mechanical 
properties  

Thermal 
properties  

Composition 
(wt.%)  

UTS Flow 
Point  

Melting 
Point  

%Cu  %Ag

466 MPa 779 oC 779 oC 28 72 
 

The width of the titanium to steel overlap 
was kept at 6mm since it is recommended to use 
a lap width of not more than three times the 
thickness of the base metals to achieve high 
strength for the joint. The joints were fixed with 
stainless steel clamp, and then carefully placed 
into a furnace. Initially, the samples were heated 
up to a temperature of 50oC below the solidus 
temperature of the filler alloy for a dwell time of 
5min. The sample was then heated up to the 
brazing temperature. All specimens were 
furnace-cooled to room temperature. 

After bonding, the brazed samples were cut, 
mounted in epoxy, polished, and then etched by 
5% HF, 20% HNO3, and 75% glycerol for 60s 
for the titanium side and 3% Nital solution for 
the steel side. The microstructures were 
examined using optical and scanning electron 
microscopy (SEM) coupled with energy 
dispersive X-ray spectroscopy (EDS). Tensile 
shear specimens were machined out from brazed 
lap joints in accordance to AWS C3.1-63. The 
test was carried out at room temperature and 
with displacement rate of 0.5mm/s. 

Three samples were used to calculate the 
average shear strength of the joint. 

 
3- Results and Discussion 
Microstructure examination of the interface 
reveals the formation of reaction layers close to 
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Fig. 1 Equilibrium (Eq) and non-equilibrium (NEPD) 
phase diagrams calculated by CALPHAD method 

compared to the semi-empirical phase diagram (SEPD) 
and experimental results for (a) 0.008; (b) 0.083 K/s 

 
 The calculated concentration profiles in the 
primary phase for the alloy containing 4.8 wt.% 
copper are presented in Fig. 2 and are compared to 
the experimental profiles and the Scheil equation 
curve. According to this figure it is obvious that the 
modification of the phase diagram alone (NEPD 
curves) improves the consistency between the 
experimental and modeling results but not to a 
satisfactory level. However, modification of diffusion 
coefficient (NEPD-DyDi) caused better correlation 
between the experimental and modeling results 
specially at 0.083 K/s cooling rate. Furthermore, the 
best consistency between the experimental and 
modeling results is obtained when the vacancy sink is 
considered (NEPD-DyDiXt).  
 

 
Fig. 2 Calculated concentration profiles for the alloy 

containing 4.8 wt.% copper compared with 
experimental profile and Scheil equation curve 

4- Conclusions 

Microsegregation in the Al-Cu binary alloys 
containing 2.2, 3.7, and 4.8 wt.% copper was 
investigated using thermal analysis and theoretical 
modeling. Experimental solidification tests were 
performed using a DTA furnace with the possibility 
of quenching samples during solidification at slow 
cooling rates of 0.008 and 0.083 K/s. The 
solidification was modeled with three different input 
data including equilibrium thermodynamic and 
kinetic data called EqPD, non-equilibrium 
thermodynamic and equilibrium kinetic data called 
NEPD (developed by Fjlldestdt and Fredriksson), and 
non-equilibrium thermodynamic and kinetic data 
called NEPD-DyDiXt (developed in the present 
study). The results were compared with the 
experiments and it was shown that the developed 
NEPD-DyDiXt model shows the best consistency 
with the experimental results. 
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The Study of Micro-segregation in Al-Cu 

Alloys Using Thermal Analysis and 
Numerical Modeling  
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1- Introduction 

One of the most important phenomena occurring 
during solidification is microsegregation which is the 
non-uniform distribution of alloying elements in the 
scale of dendrite arm spacing or grain size. There are 
numerous theoretical models which can be used to 
predict the microsegregation level and solidification 
path with different degrees of sophistication. 
Recently Fredriksson and his colleagues proposed a 
new model for solidification that considers the effect 
of excess vacancies formed during solidification. 
According to their model as the solidification rate 
changes, the excess vacancy content changes and 
several solidification characteristics such as melting 
temperature and latent heat of solidification change.  
 The aim of the current research is to consider the 
effect of excess vacancies on the microsegregation in 
Al-Cu alloys at low cooling rates. For this purpose, 
the thermodynamic (phase diagram) and kinetic 
(diffusion coefficient) data were modified to include 
the effect of excess vacancies. The kinetic (diffusion 
coefficient) data is modified for the first time in the 
present paper. 
 
2- Experimental 

Al-Cu binary alloys containing 2.2, 3.7, and 4.8 wt.% 
copper were used as the experimental alloys. 
Solidification tests were performed using a DTA 
furnace with the possibility of quenching samples 
during solidification. Samples were heated to 700C, 
kept at this temperature for 10min and then cooled at 
0.008 and 0.083 K/s. Samples were quenched from a 
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predetermined temperature during solidification. The 
microstructure of the samples was evaluated by 
conventional metallography methods. The 
concentration profile in the primary phase was 
measured using SEM/EDS technique according to the 
method developed by Gungor.  
 equilibrium content of vacancies in the solid.  
 In order to model the microsegregation, Fick’s 
second law was solved separately in the solid and 
liquid according to the numerical scheme presented 
by Tanzilli and Heckel. The diffusion coefficient was 
modified according to Eq. 1 to consider the effect of 
excess vacancies in the numerical modeling.  

NEq * Eq
S SD V D                  (1) 

Where NEq
SD  and Eq

SD  are non-equilibrium and 

equilibrium diffusion coefficients in the solid, 
respectively.  
 
3- Results and Discussions 

According to the thermal analysis results the 
solidification sequence for all samples consisted of 
nucleation and growth of primary Al. This phase 

continues to grow until the solidification process is 
finished with the eutectic reaction.  
 According to the thermal analysis results, by 
increasing the cooling rates, the undercooling (for 
both primary and eutectic solidification) increases 
which can be estimated by a semi-empirical function 
as shown in Eq. 2.  

Un

U
dTT k
dt

    
 

     (2) 

where kU and nU are free variables which can be 
determined based on experimental conditions. In the 
present study kU and nU were calculated for primary 
undercooling as kUP=4.48 and nUP=0.14 and for the 
eutectic undercooling kUE= 6.62 and nUE=0.09 by 
least square method. Eq. (2) was used to construct a 
semi-empirical phase diagram which is used to 
compare with the CALPHAD results. Kinetic phase 
diagram was calculated based on the Fjellstedt and 
Fredriksson CALPHAD model and presented in Fig. 
1.  
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obtained during annealing process. The final grain 
size achieved for dies with an angle of 90° and 120° 
are 2.74 and 4.92 µm, respectively. However, the 
nucleus density approaches zero at the final 
downward zones in the 120° die due to low strains. 
Variations of grain size at different zones along AB 
for ECAPed samples through dies with angles of 90° 
and 120°are presented in Fig. 4. 

 
Fig. 2 Microstructural evolution of pressed sample at 623°C 

 

 
Fig. 3 Final grain size achieved with a die angle of  

(a) 90°; (b) 120° 

 
Fig. 4 Grain size distribution within different zones for 

ECAPed samples through dies with angles of 90° and 120° 
 

4- Conclusions 
The finite element method and Monte Carlo model 
have been used to simulate the annealing of in-
homogeneously ECAPed AA6061 aluminum alloy. 
Based on the predicted results, the following 
conclusions can be made: 
1. Inhomogeneity of the grain size in the 

recrystallized sample is reduced by increasing the 
annealing time. 

2. The final grain size achieved for dies with an 
angle of 90° and 120° are 2.74 and 4.92 µm 
respectively. 

3. The nucleus density approaches zero at the final 
downward zones in the 120° die due to low strain. 
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Simulation of the Microstructural Evolution of 

AA6061 in Equal Channel Angular Pressing Using 
Monte Carlo Method 

M. Taheri1, M.R. Abutalebi2*, H. Seyedeyn3 

 B. Mohammadsadeghi4 

 1- Introduction 

Recrystallization takes place due to energy storage 
from homogeneous deformation. Non-uniform strain 
field in a deformed sample due to sample geometry 
and inhomogeneous deformation leads to non-
uniform grain size distribution. A great number of 
modelling studies have been carried out to simulate 
the equal channel angular pressing (ECAP) of 
aluminum alloys and annealing process of deformed 
alloy samples. However, very few studies in the 
literature have focused on modeling the 
microstructure evolution of ECAPed aluminum alloy 
sample during annealing. This work has been 
undertaken to simulate the annealing kinetics of 
ECAPed AA6061 using Mont-Carlo method to 
predict the grain size distribution after annealing. It is 
noted that the predicted strain distribution in the 
ECAPed aluminum alloy sample under various 
conditions was used as input data for the annealing 
kinetics model. 
 

2- Numerical Model 

The stress-strain distribution in the ECAPed AA6061 
sample was predicted by 3D FEM using ABAQUS 
software. The output of the FEM model was then 
used in the Mont-Carlo model to simulate the 
microstructure evolution during annealing of the 
ECAPed aluminum alloy. The stored energy in the 
cross section of the ECAPed sample was calculated 
according to Eq. 1. 

H ൌ
2γ
D

 
    (1) 

where D is the sub-grain size and γ the 
energy per unit area of the sub-grain boundary which 
is assumed to be 0.5 J/m2 in this study. The sub-grain 
size is estimated based on Eq. 2. 
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  (2) 

 
A 2D Mont-Carlo method was adopted to 

simulate the annealing kinetics. A domain with 
100×100 grids was chosen in which a random 
number was allocated to each node in the domain 
named as Si∈<1,48> representing the orientation of 
the site in a grain. 

Those sites encircled by other sites of the same 
orientation were then considered as grain inner area. 
The grain boundary is mapped in the neighboring 
sites that have different point of reference. The 
microstructure evolution in the model is considered 
as the re-orientation of each randomly selected site to 
the new random orientation of one of its nearest 
neighbors that is tracked by investigating the lattice 
site energy changes namely the grain boundary 
energy and stored energy. 

 

3- Results and Discussion 

Strain variations in the ECAped sample pressed in a 
die with die angle of 90° in the AB line direction is 
shown in Fig. 1. Strain decreases from A to B along 
the line AB which is due to flow velocity difference 
in the sample cross section which is in agreement 
with the work done by Iwahashi. The two pass 
strain–displacement graph of ECAP (at both die 
angles of 90° and 120°) were introduced as input data 
into the Mont-Carlo model to simulate 
recrystallization kinetics and the grain refinement 
process. 
 

 
Fig. 1 Strain distribution in AB direction of ECAPed sample 

 

The microstructural evolution of the sample 
ECAPed in the die with 90° die angle and annealed at 
623°C is shown in Fig. 2-a to 2-d. The annealed 
grains begin to grow separately in the initial stages 
and then recrystallized grain coalescence happens in 
the intermediate stage of heating. After 
recrystallization is complete, grain growth takes 
place at a relatively low rate. It should be mentioned 
that the deformed grains were surrounded by 
recrystallized grains during the annealing process. 
This is called entrapment of grains. Fig. 3 illustrates 
the final microstructure in the ECAPed samples 
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Fig. 1 S-N curve for the studied steels 

 

3-3-Relationship between hardness and fatigue 
limit 
The effect of inclusion size is expressed by the stress 
intensity factor (KImax) via the following equation: 

K୍୫ୟ୶ ൌ Cଵ	σඥπ√area                                            (3) 
Where σ is the applied stress, √area is inclusion 

size and C1 is a constant related to the location of the 
impurities. To determine the amount of √area, all 
broken specimens were examined using a SEM. After 
determining the inclusion which caused the failure, its 
dimensions are measured and √area is calculated. The 
relationship between stress intensity (KImax) generated 
by non-metallic impurities and the number of cycles 
that lead to failure (Nf), for all tested samples is 
shown in Fig. 2. It can be observed that by reducing 
KImax, Nf increases. According to Eq. 3, stress 
intensity depends on the applied stress and size of 
impurities. 
 
 
 
 
 
 
 

Fig. 2 Relationship between KImax and Nf in the studied 
samples 

 
The stress intensity factor represents the increased 

amount of stress applied to the sample by impurities 
in the boundary between it and the matrix. The lowest 
KImax for each type of steel (called KIth), is the 
maximum strength of the matrix in fatigue testing. 
When stress values lower than KIth are applied to the 
sample, the microstructure will be able to resist 
fatigue fracture. According to this description, KIth 
factor could be a suitable measure for estimating the 
fatigue limit. Fig. 3 shows the relationship between 
fatigue limit and KIth. In this figure, we can see that 
with increase in KIth, σw also increases.  Fig. 3 also 
shows the relationship between these two factors 
obtained using a trendline accordance to Eq. 4.  

σw = (158.46 KIth) +125.51                                      (4) 
The relationship between the hardness of the 

examined steels and KIth is shown in Fig. 4. 
According to Fig. 3 with an increase in σw, KIth also 
increases. KIth can be a suitable criterion for 
estimating the fatigue limit since both have the same 
process as Hv. Eq. 5 which is obtained in the range of 
Hv <400, enables the prediction of the threshold stress 
intensity factor (KIth) with Hv. 

KIth = (0.0046 Hv) – 0.010                                       (5) 
By replacing Eq. 5 in Eq. 4, a new equation (Eq. 6) 
based on Hv results which can predict σw. 

σw = (0.73 Hv) +123.8                                              (6) 

Eq. 6 can be used to determine the fatigue limit 
without any time-consuming and costly fatigue test. 
This equation is for steels with hardness values up to 
400 HV.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Fig. 3 Relationship between the threshold stress intensity 
factor (KIth) and fatigue limit for the examined steels 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4 Relationship between the stress intensity factor (KIth)  

and hardness for the examined steels 
 

4- Conclusions 
According to the fatigue tests conducted in this study 
and microstructural observations, the following 
results were obtained. 
1- The fatigue limit of four commercial steels 

1.1186, 1.1302, 1.7218 and 1.7176 with various 
hardness values, up to 400 Vickers hardness 
increases and then decreases at higher Vickers 
values. 

2- The relationship between threshold stress intensity 
factor caused by non-metallic impurities and 
hardness is similar to the relationship between 
fatigue limit and hardness. 

3- Simple equations for predicting σw and KIth using 
Vickers hardness, which is useful for industrial 
applications, were presented. 
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The Effect of Interaction Between 
Hardness, Inclusion and Microstructures 

on the Fatigue Behavior of Steel 
 

S. Mortezaei1         A.R. Mashreghi2* 
 

1- Introduction 
Fatigue is one of the main reasons for the destruction 
and failure of parts subjected to dynamic loads. 
Almost all failures due to fatigue are caused by 
cracks originating from stress concentration areas. 
Inclusions that are the source of stress concentration 
in parts, have a strong effect on fatigue strength. 
Constructing a suitable method to predict the fatigue 
limit in the presence of inclusions has been a long-
time need for engineers. In the past years, many 
empirical relationships between ultimate tensile 
strength and hardness with fatigue limit have been 
proposed. For example, Murakami has predicted two 
equations for estimation of the lowest and highest 
fatigue strength. When metals are without defects, the 
highest fatigue limit can be obtained from Eq. 1 for 
HV<400. 

୵୫ ൌ 1.6H																																																																	ሺ1ሻ	

 
When fatigue failure occurs by defects or non-

metallic impurities, the lowest fatigue strength is 
achieved. Murakami et al. presented a useful and 
simple method based on two fundamental quantities 
for predicting σw. These two fundamental quantities 
are Vickers hardness, which represents the strength of 
the steel and √area. Area is defined as the biggest 
inclusion projected area perpendicular to the axis of 
the applied stress. Area is a factor for geometric 
expression of defect. 

୵ୢൌ
ଵ.ସଵሺୌ౬ାଵଶሻ

ሺ√ୟ୰ୣୟሻభ/ల
			 																																																				(2) 

 
Eq. 1 and Eq. 2 suggest a range of fatigue limits 

from the highest value for a perfect defect-free 
specimen to the lowest value for a defected specimen. 
A specific procedure (by using only Vickers 
hardness) for exact estimation of the fatigue limit in 
steels due to the effect of non-metallic impurities as 
the main cause of fatigue failure has still not been 
reported. Therefore, the aim of this paper is to offer a 
simple and relatively accurate new method for 
estimating fatigue limit by using the Vickers hardness 
due to the effect of non-metallic impurities and 
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surface roughness. 
 

2- Experimental 
In this study for fatigue tests, fatigue standard 
samples of four types of commercial steels (DIN 
1.7218،1.7176،1.1302،1.1186) were prepared 
following DIN 50113. In order to get different 
hardness values, each steel was subjected to a specific 
heat treatment cycle. These cycles are summarized in 
Table 1. After heat treatment, the microstructure and 
fatigue properties of the samples were investigated. 
Experiments continued until fracture of specimens or 
107 stress cycles were reached. In each group, at least 
four hardness measurements on the heat-treated 
samples were conducted. The average hardness value 
was reported. To know the exact size and place of 
inclusions which caused fatigue failure and to better 
understand how the fracture occurred, the fracture 
surface of failed samples were studied by scanning 
electron microscopy (SEM). 
 

Table 1 Heat treatment process and hardness of 
 studied steels 

 

Steel 

Quenching media, 
Austenitizing time 

(min), Austenitizing 
temp. (°C) 

Temperi
ng temp. 

(°C) 

Average 
hardness 

(Hv) 

 1.1186 Hot Rolled - 195 

1.1302 Air-1200(°C) - 297 

1.7218 
Warm Oil, 30(min), 

850(°C) 
400 392 

1.7176 
Warm Oil, 55(min), 

870(°C) 
420 553 

 
3- Results and Discussion 
3-1- Microstructure Observation 
Microstructure observations showed that 1.1186 steel 
has a relatively fine ferrite-pearlite microstructure 
with 40% ferrite. 1.1302 steel has 30% ferrite and the 
rest is perlite with relatively course ferrite-pearlite 
structure. 1.7218 steel has 8% ferrite, 32% bainite 
and the remaining is tempered martensite. The 
microstructure of 1.7176 steel is completely tempered 
martensite. Both 1.1186 and 1.1302 steels have 
ferrite-pearlite structure; but because of the higher 
amount of ferrite in 1.1186 steel, this steel has a 
lower hardness value. 

3-2- S-N curve 
Fig. 1 shows S-N curves resulting from fatigue 
testing of all studied samples. A plateau in the range 
of 106 to 107 cycles can be seen in Fig. 1. This plateau 
is considered the fatigue limit. The fatigue limit for 
1.1186, 1.1302, 1.7218 and 1.7176 steel is 240, 330, 
410 and 320 MPa, respectively 
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(a) (b) 
Fig. 1 Optical microscopy images of the hot rolled specimens; 

a) alloy 1 (without Al); b) alloy 2 (with Al) 
 

 
Fig. 2 True stress-strain curves for the studied alloys  

(alloy 1: ≈0% Al and alloy 2: 2.3 wt.% Al) 
 

Fig. 2 shows that 2.3 wt.% aluminum addition 
increases all of the tensile properties (yield strength 
and elongation). Aluminum addition increases the 
required stress for slippage by solid solution 
strengthening mechanism. On the other hand, the 
lower strength during plastic deformation and 
increased elongation can be related to lowering of 
the DSA and increasing the TWIP activity in plastic 
deformation that delay the fracture.  

Fig. 3 and Fig. 4 present the optical microscopy 
and SEM images of the tensile specimen for alloy 1 
and alloy 2, respectively (in the vicinity of the 
fractured surface). It can be observed that twinning 
is the main plastic deformation mechanism for both 
alloys but there are some differences between them. 
The twinning marks and voids can be observed in all 
of the deformed grains in alloy 1; this is related to 
the interaction between micro-twins and Mn-C 
dipoles. This feature is lowered in alloy 2.  

 

(a) (b) 
Fig.3 a) Optical microscopy image; b) SEM image of tensile 

specimen of alloy 1 (near the fractured surface)  
 

Mechanical twins can be observed as micro-twins 

in the deformed grains. Interactions between the 
micro-twins and interaction of the micro-twins with 
Mn-C dipoles (DSA sources) can form micro-voids. 
These micro-voids can be observed more frequently 
and appear coarser in alloy 1 as compared to alloy 2.  

 

 
(a) (b) 

Fig. 4  a) Optical microscopy image; b) SEM image of tensile  
specimen of alloy 2 (near the fractured surface)  

 

(a) (b) 
Fig. 5 SEM images of the fractured tensile specimens; 

a) alloy 1 (without aluminum); b) alloy 2; (with aluminum) 
 

Fig. 5 shows the SEM images of the fractured 
tensile specimens. The ductile fracture of the alloys 
can be observed due to more dimples on the 
fractured surfaces. These dimples are two types: 
initial dimples and secondary dimples. The initial 
dimples are larger than the secondary dimples 
(named micro-dimples which are between the initial 
dimples). The source of the initial dimples are 
nonmetallic inclusions or undissolved carbides but 
the source of micro-dimples are Mn-C dipoles 
formed by DSA and micro-twins interaction. The 
occurrence of these micro-dimples confirms that the 
space between the initial dimples did not fracture by 
shearing mechanism.  

On the one hand, the removal or attenuation of 
dynamic strain aging phenomenon in alloy 2 reduces 
strength and by reducing barriers to slip dislocations, 
the total plastic strain has increased. 
 

4- Conclusions 
1. The hot rolled microstructure shows that 2.3wt.% 

aluminum addition to Fe-17Mn-0.6C increases 
the austenite grain size from 97 to 148 µm. 

2. Aluminum addition increases the tensile properties 
(yield strength from 366 to 405MPa and 
elongation from 0.52 to 0.54) but decreases the 
strength at any plastic strain. The UTS remains 
unchanged. 

3. Aluminum addition decreases serration flow and 
attenuates dynamic strain aging mechanism. 

4. Fractography and microscopic images show that 
micro-twins and DSA interactions can form 
micro-dimples between initial dimples which 
improves the ductile fracture of the alloy. 

Grain Boundary, G.B.

Mechanical Twinning

Mechanical Twinning

G.B. Untwined Grain 

Mechanical Twinning

Mechanical Twinning 

Mechanical Twinning

Grain Boundary, G.B.
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Effect of Aluminum Addition on the 
Microstructure and Mechanical 

Properties of High Manganese Austenitic 
Steel Fe-18Mn-0.6C  

 
Saeed Majidi1            Shahram Kheirandish2 

 Majid Abbasi3 
 

1- Introduction 
Alloying of austenitic manganese steel by adding 
aluminum is a new research topic in the 
development of Fe-Mn-Al-C system. High 
manganese austenitic steels have a good work 
hardening ability and strength with very high 
toughness. As a result, these steels are used as 
automotive steel sheets to improve safety. 

The unique mechanical property of these steels is 
due to the interaction between different mechanisms 
of plastic deformation and work hardening such as 
transformation induced plasticity (TRIP), twinning 
induced plasticity (TWIP), dynamic strain aging 
(DSA), stacking fault energy (SFE). 

Low SFE values in these steels has caused TWIP 
and TRIP plastic deformation mechanisms to have a 
more proactive effects on the slip and the interaction 
of dislocations. 

The amount of SFE depends on the chemical 
composition and temperature. For example, 
aluminum addition increases the SFE. On the other 
hand, increasing the SFE alters the TRIP deformation 
mechanism to TWIP and TWIP to slippage of 
dislocations.  

In this study, the effect of aluminum addition on 
the microstructure and tensile properties of medium 
carbon austenitic manganese steel was studied. 

 
2- Experimental 
The melting and alloying operations were carried out 
in a 100kg induction melting furnace under argon 
atmosphere. After steelmaking, the alloy was poured 
into an investment casting mold 
(14mm×6mm×3mm) preheated to 1100°C. 

The chemical composition of the investigated 
alloys (Fe-18Mn-0.6C and Fe-18Mn-0.6C-2.5Al) 
were determined using inductively coupled plasma-
atomic emission spectrometry and XRF, and the 
results are presented in Table 1. In addition, the SFE 
values measured by equation 1 are presented in 
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Table 1. 
 

Table 1 Chemical composition and measured SFE 
for the investigated alloys 

Alloy wt.%* SFE 
mJ/m2Mn C Al Fe* 

1: without Al 18.12 0.62 0.01 bal. 21.7
2: Al alloyed 18.04 0.64 2.32 bal. 34.3

* Si=0. sum of other elements=0.1 wt. %
 
௦ߛ ൌ 20 െ 259ܺி  21ܺெ െ 2459ܺ 

297 ܺ െ 90ܺௌ െ 466
ಷ.ಾ

ಷାಾ
 2550

ಷ.
ಷା



3323
ಷ.ಲ
ಷାಲ

 107
ಷ.ೄ
ಷାೄ

   (1) 

 
where ܺி, ܺெ,	 ܺ, ܺ and ௌܺ are mole fractions 
of the alloying elements. 

The homogenizing heat treatment was conducted 
at 1100°C for 2hr followed by a 5 step hot rolling 
process to reduce the thickness of the specimens 
from 30mm to 4mm. Then, for heat treating, the as 
rolled specimens were heated and held at 1100°C for 
10min and then cooled in water to obtain full 
austenitic microstructure. 

Tensile test was carried out at ambient 
temperature. Microstructural investigation and 
fractography on the two steels were conducted using 
optical microscopy and scanning electron 
microscopy (SEM). 
 
3- Results and Discussion 
Fig. 1 shows the optical microscopy images of the 
hot rolled specimens before tensile testing. It is 
observed that the microstructures contain 
homogenous austenite grains that have thermal 
twinning marks in some grains. These twinning 
marks are due to low SFE values of the alloys. In 
addition, the aluminum alloyed specimen has some 
nonmetallic inclusions which might be aluminum 
oxide or aluminum nitride. Image analysis 
determined that 2.3 wt.% aluminum addition 
increases the grain size from 97 to 148µm. This 
increase is related to the increased SFE. The 
increased SFE due to aluminum addition has 
decreased the twinning during and after hot rolling 
and also decreased the nucleation sites for dynamic 
recrystallization and as a result, increased the final 
austenite grains size.  

Fig. 2 shows the true stress-strain curves for both 
alloys (alloy 1: without aluminum and alloy 2: 2.3 
wt.% aluminum). It is observed that for alloy 1, the 
serrated flow started at strain 0.27 and it is continued 
until the specimen has fractured. This serrated flow 
is related to the interaction between dynamic strain 
aging (DSA) and slipping mechanisms. On the other 
hand, for alloy 2, the serrated flow is lowered due to 
decreased activity of carbon in the alloy with 
aluminum addition. 
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Fig. 1 SEM micrograph of a) as cast; b) after heat 
treatment number 3 from Table 2 showing primary	ࢽ′ 

  
Fig. 1.b shows the SEM micrograph of primary	ߛ′  in 
the sample subjected to heat treatment cycle 3 (Table 
2). The primary ߛ′ size in this sample is within the 
range of 470±10nm occupying 45±3vol% of the 
microstructure. Comparing the microstructure of the 
heat-treated alloy with the as-cast one (Fig. 1.a and 
Fig. 1.b), shows an 80% increase in the volume 
fraction and 50nm in the size of the primary ߛ′ in the 
heat treated condition. The shape of the primary ߛ′ is 
changed to ordered cubic structure compared to the 
as-cast structure. This morphology is most desired for 
high temperature mechanical properties of this alloy. 
The appearance of perfect cubic and increased volume 
fraction of primary ߛ′ compared to other samples can 
be related to the heat treatment cycles with full 
solution which decrease the segregation caused during 
casting and also the partial solution implemented 
afterwards which set the conditions for the formation 
of primary γ' with the desired morphology and high 
volume fraction during aging. 
 
4- Conclusions 

1. The optimum heat treatment cycle to create 
the best microstructure for IN100 superalloy 
includes full solution at 1210°C for 2h and 
partial solution at 1080°C for 4h followed by 
aging at 900°C for 10h. The volume fraction 
and average size of primary γ' increase about 
80% and 12% respectively compared to the 
as-cast condition. 

2. Full solution with partial solution before 
aging treatment will cause the formation of 
ordered cubic primary γ' in the 
microstructure. It can be deduced that, by 
two stage solution, the decomposition of 
some MC carbides leads to change in the 

morphology of these carbides from blocky to 
spherical. In addition, some of the MC 
carbides during this cycle transformed to 
	MଶଷC and M6C within the grains and at the 
grain boundaries. 
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The Effect of Heat Treatment on the 
Microstructure of Cast Ni-based IN100 

Superalloy 

A. Rahimi1*, Sh. Mirdamadi2, S.H. Razavi3 

 S.M. Abbasi4 

1-Introduction 
IN100 nickel-based superalloy is one of high 
temperature strength superalloys used for producing 
nozzles, blades, air jet turbine blades and forged 
molds at high temperatures.  This superalloy is 
produced in the shape of castings and has the ability 
to be aged. 

The microstructure of this superalloy consists of 
several phases including: austenitic matrix ߛ, coherent 
and regular deposits of primary ߛ′ [(Ni3(Ti, Al)] 

(~450nm), secondary	ߛ′ (~15-30nm) and tertiary	ߛ′ 
(<15nm) and various carbides. Carbides  include: 
primary MC carbides which contain Ti and Mo, M6C 
carbides rich in Ni, Co, Mo and Cr and M23C6 
carbides rich in Cr. The microstructure of this alloy is 
highly dependent on the history of casting and heat 
treatment. Therefore, by selecting an optimum casting 
procedure and heat treatment cycles the desired 
microstructure and mechanical properties can be 
achieved. One of the most important heat treatment 
cycles that has attracted a lot of attention is full 
solution treatment (before partial solution and aging 
treatments). Therefore, studying the microstructural 
changes during the heat treatment cycles which 
includes complete solution, partial solution and aging 
can control the microstructure and mechanical 
properties of the final product. So far, some effort has 
been spent on modifying the microstructure of 
superalloys which will lead to performance 
improvements. Despite the history and widespread 
use of IN100 superalloy, limited research about the 
effects of heat treatment on the microstructure has 
been reported. The main reason is that this superalloy 
is used more often in the as-cast state. Thus, in the 
present work, microstructural changes of the alloy 
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including morphology, size and volume fraction of 
different phases has been evaluated after various 
solution treatment cycles. 

 
2- Materials and Experimental procedure 
The chemical composition of IN100 superalloy used 
in this study, measured by Spark Emission 
Spectrometer is shown in Table 1. 
 

Table 1 Chemical composition of IN100 
 

 
 
Samples with dimensions of 20×20×20mm were 
selected and subjected to heat treatment cycles 
according to Table 2. The microstructure of the as-
cast sample was also evaluated to compare and 
understand the effects of heat treatment. 
 

Table 2 Heat Treatment cycles 
 

 
 
The samples were cooled in air after each heat 
treatment and then the next stage of heat treatment 
was implemented. Metallographic samples were 
prepared using standard polishing procedures 
according to ASTM E3-01 with dimensions of 
15×15×15mm. The microstructure was revealed using 
10g Cu2S+50ml HCl+50ml H2O solution.  A XMU 
TESCAN scanning electron microscope (SEM) with 
an energy dispersive spectroscopy (EDS) analyzer 
operating at 15kV and Olampya optical microscope 
(OM) were used to analyze the morphology and 
distribution of the phases. EDS analysis was also used 
to detect phases. 
 
3- Results and Discussions 
Fig. 1.a shows the SEM micrograph of the as-cast 
IN100 alloy. Unregulated cubic primary ߛ′ 
precipitates aligned randomly with an average size of 
420±20nm and a volume fraction of 25±3%. As a 
result of non-equilibrium solidification, the primary ߛ′ 
with suitable morphology and desired volume fraction 
did not form. Primary	ߛ′ formed during solidification. 
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