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Ewa Talik

Badanie struktury elektronowej i wlasnosci magnetycznych
monokrysztalow zwigzkow miedzymetalicznych R-T
(R — pierwiastek ziem rzadkich, T — metal przejsciowy 3d, 4d, 5d)

Dynamiczny rozwdj technologii stal sie mozliwy dzieki rozwojowi fizyki ciata
statego. Poznanie budowy materii umozliwilo postep w wytwarzaniu i ksztattowaniu
materiatow, dzi$ juz nawet z precyzja atomowa. Stalo si¢ mozliwe jednak dopiero po
odkryciu w 1885 r. promieni rentgenowskich. Zastosowano to promieniowanie do ba-
dan struktury ciat statych. Dlatego tez w setng rocznic¢ zapoczatkowania tych badan,
rok 2014 zostat ustanowiony Miedzynarodowym Rokiem Krystalografii IYCr. Krysz-
taly stanowia obiekt badan krystalografii.

Profesor Jan Czochralski, tworca jednej z najbardziej wykorzystywanych metod
otrzymywania monokrysztatow, urodzit si¢ i zyt w czasach intensywnego rozwoju nauki
1 techniki.

Dzisiaj nazwisko profesora wigze si¢ z metoda otrzymywania monokrysztatow,
ktora zapoczatkowat w 1916 r., kiedy prowadzil badania nad krystalizacja metali. Ba-
dat szybkos¢ krystalizacji metali przez zanurzanie kapilary w tyglu z roztopionym me-
talem i powolne jej przesuwanie ku gorze. W wyniku tego procesu wyciagania cieczy
z tygla i jej chtodzenia otrzymywat wykrystalizowany metal w postaci prgcika o $red-
nicy ok. 1 mm i o dtugosci kilkanastu centymetréw.

Ten pomyst po wielu latach, w 1950 r., wykorzystali amerykanscy uczeni G.K.
Teal 1 J.B. Little z Bell Labs do wyciagania monokrysztatow germanu. Potem zostata
ona zastosowana do krzemu, a nastgpnie do otrzymywania wielu innych monokryszta-
tow zwigzkdw 1 roztworow statych, stosowanych szeroko do dzisiaj w mikroelektroni-
ce.

Badania prowadzone w Instytucie Fizyki Uniwersytetu Slaskiego, sa kontynuacja
badan tworcy metody nad witasciwosciami metali, ich stopow i zwigzkéw migdzyme-
talicznych. Zastosowane modyfikacje takie, jak atmosfera gazu obojgtnego w procesie
wzrostu krysztatu, cewka lewitacyjnej, zautomatyzowany mechanizm wyciggania itp.
pozwolity rozszerzy¢ klas¢ krystalizowanych materialéw o zwiazki zawierajace reak-
tywne pierwiastki ziem rzadkich czy aktynowce. Celem prowadzonych badan jest po-
znanie wptywu metalu przejsciowego na wiasnosci magnetyczne zwigzkow R-T oraz
zbadanie roli procesow hybrydyzacyjnych w ksztattowaniu si¢ oddzialywan. Badania
prowadzone na monokrysztatach dostarczaja informacji o anizotropii wlasnosci,
umozliwiaja badania struktury elektronowej powierzchni niezaktdéconych zanieczysz-
czeniami z granic miedzyziarnowych, jakie czgsto wystepuja w polikrystalicznych
probkach. Prowadzone badania maja charakter badan podstawowych, lecz dotycza
materialow o potencjalnych zastosowaniach w chtodnictwie magnetycznym, w elek-
tronice spinowej, w magazynowaniu wodoru, w implantologii medycznej itp.

Monokrysztaty opisane ponizej otrzymywane sg metodg Czochralskiego z lewitu-
jacego wsadu o matlej jego masie ~1.5 g. Metoda ta zapewnia hodowl¢ bez kontaktu



z tyglem i zabezpiecza wsad od zanieczyszczen materiatem tygla. Metoda ta pozwolita
otrzymywaé monokrysztaly rowniez materialow trudnotopliwych.

Fot. 1. Aparatury Czochralskiego: 1 rurka kwarcowa, 2 ostrze do wyciagania kryszta-
hu, 3 cewka, 4 probka
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Fot. 2. Przyktadowe zdjecie monokrysztatu zwigzku HosPd,

1. Zwiazki R;T

W latach dziewiecdziesiatych ubiegltego wieku zainteresowanie badaczy konczy-
to si¢ na zwigzkach RT,. Istniat poglad, ze dla zwiazkow z wieksza zawartoscig pier-
wiastka ziem rzadkich, magnetyzm metalu przej$ciowego jest nieistotny. Przeprowa-
dzone badania wykazaty, ze metal przejsciowy poprzez fluktuacje spinowe modyfikuje
oddzialywania nawet w zwigzkach R3T, czyli z duza zawartoscia metalu ziem rzad-
kich. Pomiary wykonywano na szeregu bardzo dobrej jakosci monokrysztatow tych
zwigzkéw, co umozliwito nie tylko badania anizotropii wilasnosci fizycznych, ale
przede wszystkim zapewnito doktadne pomiary struktury elektronowej metoda spek-
troskopii fotoelektronow (XPS).

Pojeto prace nad powigzaniem wynikow badan struktury elektronowej i wtasno-
$ci magnetycznych zwigzkdw migdzymetalicznych. Dla zwigzkow Y;Ni oraz Gd;Ni
wykonane badania struktury elektronowej wykazaly, ze stany 3d niklu tworzg bardzo
waskie pasmo o szerokosci potowkowej 1 eV potozone 1.7 eV ponizej poziomu Fer-
miego. Wierzcholek tego wypetnionego pasma hybrydyzuje z dnem prawie pustego
pasma 4d itru. Daje to mozliwos¢ dynamicznych fluktuacji spinowych, co potwierdzit,



np. anomalny przebieg oporu elektrycznego, charakterystyczny dla takich fluktuuja-
cych uktadéw (silna ujemna krzywizna i efekt nasycenia). Szczegolnie interesujacy
jest przebieg oporu elektrycznego uzyskano dla zwiazkéw Gd;T. W wyniku zlozenia
dwdch wktadow do oporu elektrycznego, mianowicie wktadu zwiazanego z porzad-
kowaniem si¢ magnetycznej podsieci gadolinu oraz wkladu zwigzanego z fluktuacjami
spinowymi w metalu przejsciowym w postaci silnej ujemnej krzywizny, temperaturo-
wy przebieg oporu elektrycznego wykazuje powyzej temperatury uporzadkowania
catkowite nasycenie (dp/dT=0).
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Rys. 1. Przebiegi temperaturowe opornosci elektrycznej zwiazkow Gd;T (T=Ni, Rh, Ir)

Pomiary namagnesowania w silnych polach magnetycznych ujawnity duza anizo-
tropi¢ badanych zwigzkow. Wysokotemperaturowe badania podatnosci magnetycznej
wykazaly, ze najwigksze zawyzenie efektywnego momentu magnetycznego, liczone
na jon pierwiastka ziem rzadkich, wystepuje dla zwiazkow Gd;T, stopniowo maleje
dla podobnych zwigzkéw z terbem i holmem oraz osiaga zero dla zwiazkéw z erbem.
Moze to swiadczy¢ o polaryzujacej roli pola molekularnego dzialajacego na atomy
metalu T umieszczonego wewnatrz graniastostupa utworzonego przez jony pierwiast-
ka ziem rzadkich w strukturze Fe;C, w ktorej badane zwiazki krystalizujg. Temperatu-
rowe badania parametrow sieciowych zwigzkéw Gd;T (T = Ni, Rh, Ir) ujawnity, ze
najwicksze efekty magnetoobjetosciowe wystepuja dla zwiazku z niklem (T-3d) a naj-
mniejsze dla zwiazku z irydem (T-5d). Dla analogicznego szeregu Er;T efekty magne-
toobjetosciowe nie wystepuja, podobnie jak zawyzenie efektywnego momentu magne-
tycznego liczonego na jon pierwiastka ziem rzadkich. Dla zwigzkéw z terbem, hol-
mem i dysprozem efekty te sa posrednie. Badania opornosci elektrycznej wykazaty
istnienie dwoch wkladow: wktadu zwigzanego z porzadkowaniem si¢ podsieci metalu
ziem rzadkich z widoczng temperaturg uporzadkowania oraz wktadu od fluktuacji spi-
nowych metalu T. Ztozenie tych dwoch przyczynkow byto odpowiedzialne za efekty
nasycenia oporu elektrycznego w podwyzszonych temperaturach. Badania struktury
elektronowej pokazaty, ze fluktuacje spinowe sg efektem hybrydyzacji wypelionego
pasma d metalu T z prawie pustym pasmem d metalu ziem rzadkich. Polaryzujaca rola
pola molekularnego dziatajacego wytwarzanego przez atomy R na jon metalu T i efek-
ty hybrydyzacyjne odpowiedzialne za fluktuacje spinowe determinujag na wiasnosci
zwigzkow R;T.



Dla zwigzku Tb;Rh stwierdzono gigantyczny efekt magnetokaloryczny (GMCE)
w okolicach magnetycznego uporzadkowania 88 K. Zmiany entropii obliczone z po-
miardw izoterm magnetycznych przy zastosowaniu rownania Maxwella w polach 2T,
5T 1 7T wynosza -11.6 J/Kkg, 17.9 J/Kkgoraz 21 J/Kkg odpowiednio. GMCE jest
zwigzany z przejsciem pierwszego rodzaju ze stanu para- do ferromagnetycznego po-
przez zarodkowanie faz Griffitha poczawszy od Tg > T.. W temperaturach ponizej 20
K obserwuje si¢ przejscia metamagnetyczne i efekty termomagnetyczne (ZFC i FC).
Praca ta pokazala, ze nie tylko przemiana strukturalna ale rowniez zarodki nowego
porzadku w fazie paramagnetycznej moga prowadzi¢ do przemiany fazowej I rodzaju
i zwigzanej zwykle z taka przemiang duza zmiang entropii, co prowadzi do duzej war-
tosci zjawiska magnetokalorycznego.

Fot. 3. Topografia rengenowska Berga-Barretta monokrysztatu Tb;Rh
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Rys. 2. Zmiana entropii magnetycznej w zakresie pol 0.1 — 7 T w zwigzku Tb;Rh [24]

Wyniki prac zostaty opublikowane w wymienionych ponizej czasopismach o za-
siggu miedzynarodowym.
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2. Zwiazki Fe, VAl

Zwiazki miedzymetaliczne Fe, ,V,Al w zaleznosci od stezenia wanadu i termicz-
nej lub mechanicznej obrobki, moga wykazywaé atomowo uporzadkowang strukture
regularng DOj (fcc), L2 (fcc), B2 (sc) lub atomowo nieuporzadkowang strukture typu
A2 (bee). Z badan uktadu Fe; (V Al mozna stwierdzi¢, ze wlasciwosci struktury kry-
stalicznej, magnetyczne i niezwykle wlasnosci transportowe sg zwiagzane z silnym pro-
cesem hybrydyzacji stanow 3d Zelaza i wanadu. Ta hybrydyzacja powoduje poszerze-
nie stanow i ich przesuniecie do wyzszej energii wigzania. W konsekwencji tego po-
rzadek dalekiego zasiegu zanika i jest utworzona waska przerwa energetyczna w po-
blizu poziomu Fermiego, co pokazaly badania w zakresie pasma walencyjnego XPS.
Ponadto zastgpienie atoméw Fe wanadem powoduje znaczny wzrost opornosci reszt-
kowej i pojawienie si¢ anomalnych przebiegdw zalezno$ci temperaturowej opornosci
wlasciwej osiagajac maksimum dla x=1.

Fot. 4. Przyktadowe zdjecie monokrysztatu zwigzku Fe; 55V 75Al
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Rys. 3. Temperaturowe zaleznos$ci opornosci elektrycznej szeregu
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3. Zwiazki RFe Alg

Zwigzki RFe,Alg krystalizujace w strukturze ThMn,, do dzis$ ciesza si¢ zaintere-
sowaniem ze wzgledu na silng anizotropi¢ i ciekawe wiasnosci magnetyczne. Badania
opornosci elektrycznej i podatnosci magnetycznej YFe,Alg wykazaly istnienie antyfer-
romagnetycznego uporzadkowania w 195 K oraz staby ferromagnetyzm ponizej
100 K. Dla DyFe4Alg i HoFe4Alg podsie¢ zelaza porzadkuje antyferromagnetycznie
w 185 K a dla ErFe Al w 150 K. Dla wszystkich tych zwigzkow stwierdzono wyste-
powanie efektow termomagnetycznych ponizej 30 K. Badania neutronowe przeprowa-
dzone na monokrysztatach wykazaly, ze podsie¢ zelaza i pierwiastka ziem rzadkich
tworza dlugozasiggowe uporzadkowanie. Zachowanie podobne do szkla spinowego
ponizej 30 K mozna wytlumaczy¢ cykloidalnym uporzadkowaniem momentéw ma-
gnetycznych oraz czuto$cig modulowanej magnetycznej struktury na obecno$¢ nawet
stabych pdél magnetycznych.

Jednym z badanych zagadnien byty prace nad zwigzkami uranu i toru stanowigc
kontynuacje badan zwiazkéw RFe4Alg. Otrzymano monokrysztaty UFe,Alg, ThFe,Als,
ScFe4Als i YFesAlg. Dla powyzszych zwigzkdéw istotne jest wykonanie pomiarow
struktury elektronowej na monokrysztatach ze wzgledu na wysoka reaktywno$é tych
zwigzkow. Linie pochodzace od utlenionego materiatu zdecydowanie zaktocaja pasmo
walencyjne i linie rdzeniowe nie pozwalajac na wlasciwg interpretacje zwlaszcza sate-
litarnych linii stanow 4f.

Elektrony 5f posiadaja znacznie wigksza rozcigglos¢ przestrzenng w poréwnaniu
ze stanami 4f w lantanowcach oraz stanami elektron6w wedrownych w metalach 3d.
Kiedy odlegto$¢ pomigdzy atomami uranu jest wigksza niz 3.6A (limit Hilla), powinny
wykazywaé magnetyzm. To kryterium jest jednak nie wystarczajace ze wzgledu na
procesy hybrydyzacji stanéow 5f ze stanami s, p, d pasma przewodnictwa. Istnie moz-
liwos¢ wystepowania kilku stanéw 5f takich, jak 5f%, 5f, 5f* jako stany koncowe
w procesie fotoemisji. Najbardziej zewngtrzne stany przekrywaja si¢ z pasmem prze-
wodnictwa przy poziomie Fermiego, powodujac asymetri¢ linii ze wzglgdu na mozli-
wos¢ silnego rozpraszania elektron-dziura.

W strukturze elektronowej uranu linia XPS U4f jest rozszczepiona, nie tylko ze
wzgledu na oddziatywanie spin-orbita, na dwie linie U4f;, oraz U4fs,. Dodatkowe
rozszczepienie linii moze pochodzi¢ ze sprzgzenia dziury powstatej po fotoemis;ji
w stanach U4f (/=3; s==%1/2; j=7/2, 5/2) ze stanami U5f.

Podobne zjawisko obserwuje si¢ dla standw Gd4d i nazywa si¢ procesem super
Costera-Kroninga. Rzeczywiscie trzy linie sa zwykle obecne s3 w widmie stanow U4f.
Czasami pierwsza linia satelitarna moze by¢ przekryta linig pochodzaca od tlenku ura-
nu lub niewidoczna z powodu duzej asymetrii catkowitej linii U4f. Stopien asymetrii,
natezenie oraz szerokosé linii jest zwigzana z poszerzeniem zwigzanym z czasem Zy-
cia najbardziej zewngtrznych stanow USf, ktore moga rozciggac si¢ do pasma prze-
wodnictwa 1 mie¢ w zwiazku z tym krétki czas zycia. Linie satelitarne bardziej syme-
tryczne sugeruja silniejsza lokalizacje 1 stad dluzszy czas zycia. Pierwsza linia sateli-
tarna (3 eV ponizej linii gtownej) jest dobrze widoczna, gdy stany 5f uranu tworza wa-
skie pasmo. Druga linia satelitarna (7 eV ponizej linii gldwnej) jest zawsze widoczna
z powodu najsilniejszego ekranowania. Pole spinowe obecne w zwigzku moze mieé
wplyw na czas zycia standw w podpowtokach. To zjawisko moze by¢ bardziej skom-
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plikowane z powodu mieszania miedzypasmowego. Dla zwiazkow UNiSb, i U;Ges,
pokazujacych dwie pary satelitow U4f (3 eV 1 7 eV) tylko uran posiada moment ma-
gnetyczny. Ponadto warto§¢ momentu magnetycznego jest wicksza niz dla UFe,Alg
(satelita 7eV). Te dwa fakty sugeruja pasmowy charakter stanow US5f w ostatnim

zwigzku.
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Ponizej podany jest wykaz publikacji z badan nad ta grupa zwigzkow:

A. Chetkowski, E. Talik, J. Szade, J. Heimann, A. Winiarska and A. Winiarski
“Crystal structure, magnetic and electrical properties of YFe Al single crystals”
Physica B 168 (1991) 149-152.

E. Talik, J. Szade and J. Heimann “Spin glass behaviour and magnetic anisotropy
in DyFe,;Alg single crystal” Physica B 190 (1993) 361-365.

Z. Drzazga, E. Talik, J. Heimann and J. Szade “Magnetocrystalline anisotropy of
RFe,Alg single crystals investigated by torque magnetometry” IEEE Transactions
on Magnetics 30 (1994)1006—1008.

E. Talik, J. Szade, J. Heimann and T. Mydlarz “Resistivity anomaly and magnetic
properties of HoFeyAlg” Physica B 205 (1994) 127-132.

T. Mydlarz, E. Talik, J. Szade and J. Heimann “High field magnetization of
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E.Talik, M. Neumann, T. Mydlarz, J. Kusz, H. B6hm, A. Winiarski and
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S. Langridge, J.A. Paixao, N. Bernhoeft, C. Vettier, G. H. Lander, Doon Gibbs,
S.Aa. Sorensen, A. Stunault, D. Wermeille, E. Talik “Changes in 5d-band polari-
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Brown, S. Langridge, E. Talik, A.P. Goncalves “Neutron - scattering study of the
magnetic structure of DyFe,ALg and HoFeyAlg Phys. Rev. B 61 (2000) 6176—
6188.

E. Talik. A. Winiarski, B. Kotur, W. Suski, “Growth and Characterization of
ScFe,Alg Single Crystal” Crystal Research and Technology 36 (2001) 119-1122.
H. Misiorek, J. Stepien — Damm, W. Suski, E. Talik, B. Y. Kotur, V. M. Dmitriev
“Lattice parameters, magnetic susceptibility and thermal conductivity of
ScFe,Alg and YFe, Alg” J. Alloys and Compounds 363 (2004) 78—84.

V.M. Dmitriew, J. Stgpien-Damm, W. Suski, E. Talik N. N. Prentslau ,,Possible
coexistence of antiferromagnetism, spin-glass and superconductivity in ScFe,Alg
and single crystals” Phys. Stat. Sol.(c) 1 (2004) 1824—-1827.

V.M. Dmitriew, N.N. Prentslau, 1.V. Zalochevskii, L.A. Ishchenko, B.Y. Kotur,
W. Suski, E. Talik “Superconductivity, negative magnetoresistance and electrical
conduction anisotropy in YFe;Alg and ScFe,Alg single crystals in the frequency
range 0-10° Hz” Low Temperature Physics 29 (2003) 901-909.

E. Talik, Marie — Emilie Lucas, W. Suski, R. Tro¢ ,,XPS spectra of the AFe,Alg
compounds with A =Y, Sc, U and Th” J. Alloys and Comppounds 350 (2003)
72-76.

K. Rec¢ko, L. Dobrzynski, A. Goukassov, M. Biernacka, M. Brancewicz,
A. Makal, K. Wozniak, J. Waliszewski, E. Talik, B. Kotur, W. Suski ,,Magnetic
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phase transition in ScFesAls by powder and single crystal neutron diffraction”
Phase Transitions, 80 (2007) 575-586.

17. K. Reéko, L. Dobrzynski, M.-H. Lemee-Cailleau, J. Waliszewski, E. Talik,
W. Suski, P. Courtois ,,On the crystal and magnetic behaviour of ScFe,Alg single
crystals” Acta Physica Polonica A 115 (2009) 206-208.

18. V.M. Dmitriev, A.V.Terekhov, W. Suski, L.A. Ishchenko, J. Cwik, T. Palewski,
B. Ya. Kotur, E. Talik “Negative magnetoresistivity of the RM,Alg (R=Sc, Y, Ce,
Yb, Lu; M=Cr, Mn, Fe) ternaries with ThMn, — type crystal structure” J. Alloys
and Compounds 452 (2008) 217-224.

4. Zwiazki RMn,

Zwiazki te sg ciekawe ze wzgledu na niestabilnos¢ momentu magnetycznego
manganu wynikajacg z przekraczania krytycznej odlegtosci Mn-Mn z powodu kontr-
akcji lantanowcow. Wykonane zostaly po raz pierwszy badania struktury elektronowej
na monokrysztalach RMn, oraz pomiary szeregu wlasnosci fizycznych monokryszta-
16w wzdhiz gtownych kierunkow krystalograficznych. Metoda Czochralskiego z lewi-
tujacego roztopu pozwolita uzyskac bardzo dobrej jakosci monokrysztaty, bez domie-
szek fazy ferromagnetycznej, od ktorej nie byly wolne krysztaly hodowane metoda
Bridgmana i szereg probek polikrystalicznych. Swiadcza o tym publikowane weze-
$niej wyniki pomiaré6w magnetycznych. Szczegolne znaczenie mialy badania struktury
elektronowej, mozliwe do wykonania praktycznie tylko na monokrysztatach, ze
wzgledu na wysoka reaktywno$¢ tych zwiagzkow. Tylko dobrej jakosci monokrysztat
ztamany w warunkach wysokiej prozni pozwolil uzyska¢ widmo XPS pozbawione
zanieczyszczen tlenem, ktory zaktdca szczegdlnie pasmo walencyjne dla probek poli-
krystalicznych, ze wzgledu na wysoka reaktywnos$¢ badanego materiatu. Dla YMn,
stwierdzono rozszczepienie pasma 3d manganu rzedu 2 eV, co odpowiadato doktadnie
obliczeniom struktury elektronowej wykonanym przez Yamade¢ oraz wartosci momen-
tu magnetycznego wyznaczonego przy pomocy spolaryzowanych neutronow. Ksztatt
pasma walencyjnego, malejaca gestos¢ stanéw przy poziomie Fermiego zmienia sig¢
w zaleznosci od pierwiastka ziem rzadkich. Odpowiada to malejacej na skutek kontr-
akcji lantanowcow odlegtosci pomigdzy atomami manganu i zmianom momentu ma-
gnetycznego. Pomiary magnetyczne ujawnily silna anizotropi¢ wystepujaca w tych
zwigzkach. Otrzymano po raz pierwszy monokrysztaly ScMn, w celu wykonania po-
miaréw struktury elektronowej i pordwnania jej ze strukturg elektronowa YMn, oraz
obliczeniami teoretycznymi Yamady i Shimizu. Stwierdzono, ze pasmo 3d manganu
dominujace w przy poziomie Fermiego dla YMn, jest rozszczepione podobnie jak dla
YMnj,, jednakze gestos¢ standw przy poziomie Fermiego jest mniejsza dla zwigzku ze
skandem. Thumaczy to wlasno$ci ScMn, jako jedynie spinowego fluktuatora, podczas
gdy YMn, posiada zlokalizowany moment magnetyczny na manganie. Dla ScMn, od-
legto$¢ Mn-Mn jest najmniejsza sposrod zwigzkow RMn,. Model odlegtosci krytycz-
nej przewiduje brak zlokalizowanego momentu magnetycznego dla ScMn,. Pomiary
struktury elektronowej potwierdzity stusznos¢ modelu struktury elektronowej Yamady
1 Shimizu.
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Rys.5. Porownanie XPS pasm walencyjnych ScMn, i YMn,

Fot. 6. Topografia rentgenowska Berga- Barretta zwiagzku HoMn,
Wyniki prac opublikowano w nastepujacych czasopismach:

E. Talik and M.Kulpa “Electronic structure of TbMn, and DyMn, single crystals”
J. Alloys and Compounds 286 (1999) 158-161.

M.Kulpa and E. Talik “Crystal growth and characterization of RMn, (R=Gd, Tb,
Dy, Er) intemetallics” Crystal Research and Technology 34 (1999) 621-625.

E. Talik, M. Kulpa, T. Mydlarz, J. Kusz, H. B6hm, A. Winiarski “Magnetic
properties of the TbMn, single crystals” Physica B 271 (1999) 265-272.

E. Talik, M. Kulpa, T. Mydlarz, J. Kusz, H. Bohm ,Magnetic properties of
DyMn, single crystals” J. Alloys and Compounds 308 (2000) 30-37.

E. Talik, M. Kulpa, A. Winiarski, T. Mydlarz and M . Neumann ,,Electronic
structure and magnetic properties of HoMn, single crystals” J. Alloys and Com-
pounds 316 (2001) 51-57.

M. Kulpa and E. Talik Powder Diffraction File Release 2001, 51-1398, 51-1399,
51-1400 X ray diffraction data of GdMn,, TbMn, and DyMn,

M. Kulpa . E. Talik, A. Winiarski, T. Mydlarz, A. Gilewski, J. Kusz, H. Bohm,
W. Suski ,,Electronic structure and magnetic properties of ScMn; single crystal”
J. Alloys and Compounds 386 (2005) 82-86.

E. Talik, M. Kulpa, T. Mydlarz, J. Kusz, H. Bchm “Magnetic properties of
ErMn, single crystals” J. Alloys and Compounds 348 (2003) 12-17.
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5. Zwiazki RPdAl

Badania struktury elektronowej 1 wlasciwosci magnetycznych monokrysztatow
GdTAl gdzie T = Pd i Rh oraz GdPdX (X = Al, Si, Ga, Ge, In, Sn) oraz RPdAl
(R =Tb, Dy, Ho, Er).

Badania dotycza procesow hybrydyzacji pasma d metalu ziemi rzadkiej i przej-
$ciowego z pasmami sp metalu X oraz wptywu tych procesow na wiasnosci magne-
tyczne wymienionych wyzej zwiazkéw migedzymetalicznych. Niezwykle interesujgce
wlasnosci ujawnity badania monokrysztatu GdNiAl i GdPdAI. Otrzymane metoda
Czochralskiego monokrysztalty tych zwiazkéw krystalizujg w strukturze heksagonalnej
typu ZrNiAl, podczas gdy probki topione w metoda lukowa krystalizuja w strukturze
rombowej typu TiNiSi. Pomiary temperaturowej zaleznosci parametréow sieciowych,
oporu elektrycznego, podatnosci magnetycznej dc wykazaly wystgpowanie przejscia
izostrukturalnego pierwszego rodzaju z wysokotemperaturowej modyfikacji HTM I do
niskotemperaturowej modyfikacji HTM II w temperaturze 220 K dla GdNiAl i w 80 K
dla GdPdAL Skok parametréow sieciowych zwigzany z tym przejsciem powoduje np.
dla GdPdAl zmniejszenie parametru a o 0.7% 1 wzrost parametru ¢ o 1.3%. Przej$cie
magnetyczne zwigzane z porzadkowaniem si¢ podsieci gadolinu wystepuje w tempera-
turze 48 K i reorientacja momentéw magnetycznych w 20 K. Z pomiaréw namagne-
sowania wynika niekolinearno$¢ struktury magnetycznej dla obu zwiazkdéw. Pomiary
podatnosci magnetycznej ujawnity, ze efektywny moment magnetyczny w fazie HTM
I jest taki jak dla gadolinu pierwiastkowego a w fazie HTM II jest zawyzony. Badania
struktury elektronowej wykazaty, ze poziom Fermiego lezy w obszarze hybrydyzowa-
nych stanéw. Stany 4d palladu dominuja, sg jednak odsuni¢te bezposrednio od pozio-
mu Fermiego. Mogg jednak wystepowaé fluktuacje spinowe na skutek przekrywania
wypetnionego pasma palladu 4d z pustymi prawie pasmami 5d gadolinu i 3s3p alumi-
nium. Temperaturowe pomiary struktury elektronowej GdPdAl ujawnily zmiany pa-
sma walencyjnego w temperaturze przejscia izostrukturalnego. Takie przejscie obser-
wuje sie jeszcze dla TbPdAl. Poczawszy od DyPdAl przejscia izostrukturalne nie wy-
stepuja. Moze to $wiadczy¢ o roli pola molekularnego wytworzonego przez momenty
magnetyczne pierwiastka ziem rzadkich w podmagnesowaniu podsieci palladu.

Badania kontynuowane byly dla monokrysztatow GdRhAl, DyPdAl, HoPdAl,
GdPdSi, GdPdSn, GdPdGe, GdPdIn. Z przeprowadzonych badan wynika, ze wtasci-
wosci zwigzkéw potrojnych RTX sg wynikiem ztozonych zjawisk fizycznych, po-
czawszy od frustacji magnetycznej, poprzez efekty hybrydyzacyjne do indukowanego
magnetyzmu palladu. Nie tylko liczba elektronow, ale takze ich rozktad przestrzenny
odgrywaja wazng role w procesach hybrydyzacyjnych, wplywaja na strukture krysta-
liczng 1 magnetyczne wlasciwosci badanych zwigzkow. Potrdjne zwigzki GdPdX kry-
stalizowaty w stabilnych strukturach rombowych. Ich temperatury uporzadkowania
byly bliskie stosunkowo niskie rzgdu 30 K. Jednakze pomiary oporu elektrycznego
pokazaly systematyczne zmiany nachylenia, na skutek zmieniajacego si¢ czynnika
fononowego. Pokazano eksponencjalng zalezno$¢ nachylenia dp,,/dT od gestosci
d=nM/v (n — liczba molekul w komorce elementarnej, M-masa czasteczkowa, V — ob-
jetos¢ komorki elementarnej). Zaobserwowano regularng zmiang szerokosci potow-
kowej linii 4d palladu w zaleznosci od metalu X, zwigzang ze stopniem przekrywania
si¢ orbitali i ich rozciagloscia przestrzenna oraz iloscia elektronéw typu p. Jedynie
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zwigzek z indem wykazywal wzglednie wysokg temperature porzadkowania (okoto
100 K). Charakteryzowata go jednoczesnie najwicksza gesto$¢ d, stad najmniejsze
dppn/dT oraz najwezsza linia Pd 4d. Wskazuje to na najsilniejsza lokalizacje palladu
w tej grupie zwigzkow i wigkszg role oddziatywania RKKY w tym zwigzku.

Lattice parameter a [A]
=

i L i . L
160 150 200 250 300
Temperature [K]

T
HEEL GdPdAl

= == — o= cooling
o heating

Lattice parameter c [A]

Tanpe::Jre K1 = .
Rys. 6. Temperaturowe zmiany parametrow sieciowych zwigzku GdPdAl zwiazane
z przemiang izostrukturalng HTM 11 HTM 11 [56]

Wyniki badan opublikowano:

1. E. Talik, M. Skutecka, J. Kusz, H. Bohm, J. Jarosz, T. Mydlarz, A. Winiarski
,»,Magnetic properties of GdPdAI single crystals” J. Alloys and Compounds 325
(2001) 42-49.

2. 1. Jarosz, E. Talik, T. Mydlarz, J. Kusz, H. B6hm and A. Winiarski “Crystallo-
graphic and electronic structure, magnetic and electrical properties of GdNiAl
single crystal” J. Mag. Magn. Mater 208 (1999) 169-170.

3. E. Talik, M. Skutecka, J. Kusz, H. H. Bchm “Magnetic properties of DyPdAl”
J. Magn. Magn. Mater. 272-276 (2004) 767-768.

4. J. Kusz, H. Bohm, E. Talik, M. Skutecka, J. Deniszczyk “Isostructural phase transi-
tion in the GdPdALI single crystals” J. Alloys and Compounds 348 (2003) 65-71.
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5. E. Talik, M. Skutecka, T. Mydlarz, J. Kusz, H. Bohm ,,Role of hybridization in
magnetic properties of DyPdAl single crystals” J. Alloys and Compounds 391
(2005) 1-7.

6. E. Talik, M. Skutecka, J. Kusz, H. Bochm, T. Mydlarz “Electronic structure and
magnetic properties of HoPdAl single crystal” J. Alloys and Compounds 359
(2003) 103-108.

7.  E. Talik, M. Skutecka, J. Kusz, H. Bohm, T. Mydlarz, J. Jarosz “Electronic struc-
ture sand magnetic properties of GdRhAI single crystals” J. Alloys and Com-
pounds 363 (2004) 52-59.

6. Zwiazki Gd,Pd;, Gd;Y,Pd; (x = 0+6), Gd;Rh;, GdPd;Ni,

Na monokrysztatach serii zwiazkéw Gd;.YPd; (x = 0+6) przeprowadzono bada-
nia struktury krystalicznej i elektronowej. Wykonano kierunkowe pomiary podatnosci
magnetycznej stato- i zmiennopolowe]j oraz wyliczono, na podstawie pomiaréw ma-
gnetycznych, wielko$§¢ zmian entropii (efekt magnetokaloryczny). Monokrysztaty
otrzymane zostaly metoda Czochralskiego z lewitujacego wsadu. Badania topografii
rentgenowskiej metoda Berga-Barretta potwierdzily dobrg jakos¢ uzyskanych mono-
krysztalow. Przeprowadzone badania struktury krystalicznej szeregu Gd;,Y.Pd;
(x = 0+6) wykazaty, ze wszystkie zwigzki wykrystalizowaly w strukturze heksagonal-
nej typu Th;Fe;. Dla wszystkich probek badanego szeregu obserwuje si¢ anomalne
przebiegi temperaturowych zaleznosci zmian parametrow komorki elementarnej. Wy-
kazuja one odchylenie od teoretycznej krzywej wyliczonej na podstawie teorii Griinei-
sen’a - Debye’a (@p = 160 K) oraz efekt magnetoobjetosciowy ponizej temperatury
uporzadkowania magnetycznego w poszczegdlnych zwigzkach. Dla wszystkich prze-
badanych zwiazkéw krzywe oporu elektrycznego p(T) charakteryzuja nastepujace ce-
chy 1) duza ujemna krzywizna ponizej temperatury uporzadkowania magnetycznego,
T¢, 11) brak wyraznej anomalii w T¢, iii) wzglednie mate wartosci RRR oraz iv) silna
anizotropia. Jony Gd w swojej podsieci posiadaja duzy i zlokalizowany moment ma-
gnetyczny. Zatem za ferromagnetyczny porzadek magnetyczny w badanym uktadzie
odpowiedzialne jest posrednie oddziatywanie wymienne typu RKKY. Stopniowe obni-
zanie temperatury uporzadkowania magnetycznego wraz ze zmniejszaniem zawartosci
magnetycznych jondw Gd zwigzane jest ze stabnagcym oddziatywaniem RKKY. Tem-
peratury Curie dla zwigzkéw Gd;Pd;, GdY¢Pd;, GdsY,Pd;, Gd,Y;Pd;, Gd;Y,Pds,
Gd,Y;sPd;, GdY4Pd;, wynosza odpowiednio: 334 K, 299 K, 263 K, 240 K, 197K,
150 K oraz 75 K. Zatem, podstawiajac zwigzek wyjsciowy, Gd;Pd;, r6zng iloscia ato-
méw Y mozemy plynnie regulowaé temperature Curie. Wyznaczone wartosci magne-
tycznych momentow nasycenia dla wigkszosci badanych zwiazkéw sa zawyzone
w stosunku do teoretycznej wartoéci dla swobodnych jonéw Gd’*. Takie zachowanie
mozna przypisa¢ wktadowi pochodzacemu od hybrydyzowanych pasm elektronow 4d
jonéw Pd, 4d jonow Y oraz 5d jondéw Gd.

Przy zastosowaniu zmodyfikowanej metody Czochralskiego z lewitujacego wsa-
du otrzymano nowa seri¢ zwigzkow migdzymetalicznych Gd;Ni,Pd;, (x =1, 2, 3).
Przeprowadzone badania struktury krystalicznej szeregu wykazaly, ze wszystkie
zwigzki wykrystalizowaly w strukturze heksagonalnej typu Th;Fe;. Na otrzymanych
monokrysztatach wykonano rowniez wstepne badania wlasnosci magnetycznych, ktore
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wykazaty, ze wszystkie otrzymane monokrysztaty porzadkujg si¢ ferromagnetycznie.
Zwigzek Gd;NiPd, porzadkuje si¢ w 298 K. Gd;Ni,Pd porzadkuje si¢ w temperaturze
225 K, podczas gdy Gd;Ni; w temperaturze 145 K. Stwierdzono takze zachowanie
wartosci zmian entropii magnetycznej mimo podstawien palladu niklem.
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Rys. Anizotropia przebiegu opornosci elektrycznej zwigzkow Gd; T, gdzie T=Pd, Rh
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Fot. 8. Zdjecie monokrysztatu nowego zwigzku miedzymetalicznego GdY¢Pd;
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Zakonczenie

Metoda wyciagania krysztaldéw Czochralskiego jest stale modyfikowana na po-
trzeby technologii coraz to bardziej skomplikowanych materiatow. W dotychczas zba-
danych materiatach otrzymanych na bazie pierwiastkow ziem rzadkich i metali przej-
sciowych stwierdzono wiele struktur krystalicznych, przejs¢ krystalograficznych oraz
bogactwo zachowan magnetycznych, ktérych natura nie jest dotad dostatecznie pozna-
na. Istotng rol¢ odgrywa anizotropia oraz struktura elektronowa. Wtasnosci fizyczne,
zwlaszcza anizotropia moga by¢ jednoznacznie okreslone dopiero przy dysponowaniu
monokrysztatami dobrej jakosci. Istotne jest przeprowadzenie na nich kompleksowych
badan. Wyniki z r6znych metod badawczych, uzyskane na tych samych prébkach, ce-
chuje wicksza spdjnos¢. Unika si¢, spotykanych w literaturze, rozbieznosci wynikow
wystepujacych dla pomiaréw na roznie otrzymanych prébkach. Ulatwiona jest wiary-
godna, calosciowa interpretacja. W tych warunkach mozna wykrywac i opisywac roz-
norodne powigzania wystepujace miedzy strukturami krystaliczng i elektronows, wla-
snosciami magnetycznymi oraz oporem elektrycznym. Szczegdtowe wyniki dotych-
czas przeprowadzonych badan zawarte s3 miedzy innymi w wymienionej w poszcze-
gblnych dziatach bibliografii
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Abstract

The paper summarizes briefly the current status of research in the field of nanocrystallization of metallic glasses
especially highlighting the influence of glass composition and conditions of devitrification process on size, morphology
and composition of crystallization products. Conventional crystallization creates a nanocrystalline structure only in
glasses with particular compositions. Any metallic glass, decomposing in a primary crystallization process, can be
converted into partially nanocrystalline material using non-conventional methods of heat treatment, e.g. high-tem-
perature or low-temperature nanocrystallization. Temperature of devitrification process influences sizes and compo-
sitions of crystallization products for any volume fraction of crystalline phase. The change of crystallites sizes can
change their morphologies. The change of a crystallite composition usually affects the lattice parameter but also can
result in a change of crystallographic structure of the same phase or in formation of another phase. Composition of
primary crystallites is dependent on temperature as well as on time of devitrification process. The lower the annealing
temperature and the shorter the annealing time (smaller crystallites) the more the crystallites composition differs from

the equilibrium state. © 2001 Elsevier Science B.V. All rights reserved.

PACS: 81.05.Kf; 81.07.Bc; 81.40.Ef; 64.70.Kb

1. Introduction

Polycrystalline solids with grain size less than
100 nm are called nanocrystalline materials and
can be produced using various methods and dif-
ferent starting phase: vapour (inert gas condensa-
tion, sputtering, plasma processing, vapour
deposition), liquid (electrodeposition, rapid solid-
ification) or solid (mechanical alloying, severe
plastic deformation, spark erosion) [1-3]. Most of
the methods offer two possibilities for creation of
nanocrystalline structure: directly in one process
or indirectly through an amorphous precursor.
Nanocrystallization of metallic glasses is an ex-

" Tel.: +48-22 660 8399; fax: +48-22 660 8514.
E-mail address: tkulik@inmat.pw.edu.pl (T. Kulik).

ample of the second procedure. In this case,
nanocrystalline material is produced in two steps:
(1) formation of amorphous state by quenching of
liquid alloy, and (2) partial or complete crystalli-
zation of the amorphous alloy by annealing. Three
important groups of nanocrystalline materials
produced from metallic glasses can be distin-
guished: constructional Al-based alloys [4-11],
magnetically soft [12-17] and magnetically hard
[18-25] Fe-based alloys. Examples of the alloys
compositions and main aspects of their structure
are presented in Table 1. There are two basic pa-
rameters characterizing structure of these materi-
als: crystallite diameter, D, and volume fraction,
Ve, of nanocrystals. The optimum amount of
nanocrystalline phase differs for each group. In the
case of magnetically hard nanocrystalline materi-
als, full [20,25] or almost full [22,23] crystallization

0022-3093/01/$ - see front matter © 2001 Elsevier Science B.V. All rights reserved.
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Table 1

General characteristics of the three main groups of nanocrystalline materials produced by devitrification of metallic glasses (V —
volume fraction of crystalline phase, D — diameter of nanocrystals, 4s — saturation magnetostriction constant, (K) — averaged mag-

netocrystalline anisotropy, o — fracture strength)

Nanocrystalline Magnetically soft Constructional Magnetically hard
materials (Fe-based) (Al-based) (Fe-based)
Alloys Finemet® AI-RE-TM (RE=Y, Ce, Nd, Sm; Fe-RE-B
(Fe73.5Cu;Nb;Sij35Bo) TM =Ni, Co, Fe, Cu)
Nanoperm® e.g. Fey3sNdisBsy
(FegsZr; sNbs sBgCuy) FeggNb, Prs Bs
Hitperm GIGAS®
(Fe44Co44Zr7B4Cuy)
Structure Nanocrystals (bcc-Fe) Amorphous matrix Nanocrystals Fe;4Nd,B
+ Amorphous matrix + Nanocrystals (fcc-Al) (+Fe;B, bee-Fe, Am)
Sructural
parameters
Vir 70-75% = A5 =0 <40% = ductility <100%
D <I5Snm=(K) =0 Vo 1,D |= o¢ | <25 nm
Properties High permeability, low High specific strength at high High coercivity, high remanence

magnetic losses

temperatures

is required. For constructional and magnetically
soft nanocrystalline materials the optimum me-
chanical and magnetic properties, respectively, are
obtained after partial crystallization of their
amorphous precursors [4,12], which means that
they are two-phase materials composed of nano-
crystals and an amorphous matrix. To preserve
ductility in Al-based nanocrystalline alloys, ¥,
should not exceed 20% in ternary (Al-Y-Ni) [4]
and 40% in quaternary (Al-Y-Ni-Cu) [9] alloys.
Mechanical properties of these materials can be
explained and predicted using mixture model
based on the volume fractions of amorphous ma-
trix and nanocrystals, proposed by Kim et al. [11].
GIGAS is a commercial name of Al-based nano-
crystalline alloys with strength up to 1 GPa [26].
The most structure sensitive are properties of
magnetically soft Fe-based nanocrystalline alloys.
The volume fraction of nanocrystals should be the
fraction which compensates their negative mag-
netostriction contribution by positive magneto-
striction contribution of the amorphous matrix. A
non-magnetostrictive Fe-based nanocrystalline
material can be obtained for ¥V, = 70-75%, de-
pending on an alloy composition [27]. On the other
hand, the diameter of nanocrystals, D, should be
smaller than the magnetic exchange length in the
crystalline phase to substantially reduce the con-
tribution of magnetocrystalline anisotropy of this
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phase to the total magnetic anisotropy of a mate-
rial [28]. According to random anisotropy model,
developed by Herzer [28], the D should not exceed
about 15 nm in the case of o-Fe(Si) and o-Fe
nanocrystals, present in Finemet [12] and Nano-
perm [13] alloys, respectively.

Metallic glasses can be considered as materials
which are kinetically metastable and thermody-
namically unstable. Most of them are stable at
temperatures close to room temperature and can
be transformed to crystalline state at temperatures
greater than room temperature. The onset tem-
perature of the crystallization process, 7T, is called
crystallization temperature and is usually deter-
mined during continuous heating with typical
heating rates (10 to 20 K/min). The crystallization
temperature as well as the mode of crystallization
(primary, eutectic or polymorphous) are mainly
dependent on an alloy composition [29]. The
transformation from amorphous to fully crystal-
line state can proceed in one step (polymorphous
and eutectic crystallization) or in several steps
(primary crystallization). Crystallization of metal-
lic glasses usually involves nucleation and growth
processes [30]. To obtain nanoscale structure the
crystallization process should proceed with the
largest nucleation rate and the slowest crystal
growth. Such conditions can be obtained for alloys
with some compositions or by applying particular
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methods of heat treatment. It was shown theoret-
ically by Crespo et al. [31] and experimentally by
Koster et al. [32] that metallic glasses with primary
crystallization and with time-dependent long-
range diffusion controlled growth rates are the
most suitable candidates for nanocrystallization.
Nevertheless, nanocrystalline structure was ob-
served also for eutectically (PdgTixSiy [33,34]
and CusTigAlyy [35]) and polymorphously
(Cu50Ti4ONi10 [35] and Zr50Co50 [36]) crystallizing
glasses.

The subject of nanocrystallization of amor-
phous solids was summarized in 1996 by Lu [37].
More recently McHenry et al. [38] extensively re-
viewed the recent developments in the synthesis,
structural characterization, properties and appli-
cations in the fields of amorphous and nanocrys-
talline magnetically soft materials.

The aim of this paper is to summarize briefly
the current status of research in the field of
nanocrystallization of metallic glasses, especially
emphasizing the influence of glass composition
and conditions of devitrification process on size,
morphology and composition of crystallization
products.

2. The role of glass composition in nanocrystalliza-
tion process

Magnetically soft alloy with composition
Fe;;5CuNb;Sij3sBg  and  commercial name
Finemet® [12] was the first nanocrystalline mate-
rial obtained by crystallization of a metallic glass,
with magnetic properties better than those found
for the amorphous counterpart and therefore in-
teresting from an applications point of view.
Similar alloy with composition Fes; sCu;Nb;Sis 5-
B; is known as Vitroperm®. Nanoperm® is the
next commercially available magnetically soft
nanocrystalline alloy obtained using the same
method. It was developed by Suzuki et al. [13],
initially as Fe-Zr-B alloy. Finally, the best soft
magnetic properties were found for the composi-
tion FegyZr;sNbssBsCu; [16]. More recently
(Fe,Co)-M-B-Cu (M =Zr, Nb or Hf) nanocrys-
talline alloys, called Hitperm, have been shown to
have saturation magnetizations >1.6 T and Curie

temperatures >1240 K [17,38,39]. Hitperm alloys
are candidates for high-temperature soft-magnetic
applications [17,39]. All these alloys can be trans-
formed from amorphous to partially nanocrystal-
line state applying conventional annealing at
temperatures close to crystallization temperatures.
These alloys have a primary crystallization and are
multicomponent. Each element has a particular
effect. Silicon and boron are so called glass-form-
ing elements, which facilitate forming the amor-
phous state of the alloys and increase thermal
stability of amorphous phase. Iron and cobalt are
the elements with magnetic moments and are the
basic constituents of magnetic alloys. It is desirable
to keep their content as large as possible to max-
imize magnetization of an alloy. Cobalt replacing
iron increases magnetizations and Curie tempera-
tures of both amorphous matrix and nanocrystals
in Nanoperm-like (Fe-Zr—B-Cu) alloys [17,40,41].
In Finemet-like (Fe-Cu-Nb-Si-B) alloys only
Curie temperature of nanocrystals increases
whereas magnetizations of both phases decrease
with the increase of cobalt content [41]. Copper,
niobium and zirconium, despite their smaller
concentrations in these alloys, affect the crystalli-
zation process and are responsible for nanocrys-
talline structure. Structures of Finemet® and
Finemet-like alloys with missing copper and/or
niobium, after conventional annealing for 1 h [42],
are shown in Fig. 1. Nanocrystalline structure,
with average grain diameter ~11 nm, is detected
only in the alloys containing pairs of alloying ele-
ments (copper and niobium or copper and tanta-
lum). The remaining alloys have larger crystallites.
In the ternary Fe-Si-B alloy the crystals form
dendrites with arm spans up to 300 nm. These
results illustrate that under conventional condi-
tions of annealing only metallic glasses with some
compositions can be transformed into nanocrys-
talline material.

Copper, due to its very limited solubility in iron,
forms small clusters, which can serve as sites for
heterogeneous nucleation of Fe-based crystallites
and increase their number by orders of magnitude.
Hono et al. [43,44] have shown, using atom probe
field ion microscopy (APFIM), that copper en-
riched clusters are formed prior to the onset of the
crystallization process of Finemet. Ayers et al. [45]
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Feq758i135B0
T,=733K
Tigroncmny = T90 K

Fez5Cu;8i35By
7,=733K

Terarcming = 741 K

Feqy sNb;3Siiz 5By
T,=893K
Tiiagimin) = 869 K

Fes35Cu;Nb;3Si;3 5By
T,=813K
T;{JMW =803 K

FET3_5CI.I1THJSi1]_s B
T.=793K
Tystatimng = S10 K

Fig. 1. Transmission electron micrographs and electron diffraction patterns of initially amorphous alloys after the first stage of
crystallization obtained by conventional annealing at 7, for 1 h [42]. (7, — crystallization onset temperature determined during con-

tinuous heating.)
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reporting results of extended X-ray absorption fine
structure (EXAFS) measurements also have
shown that copper rich clusters with a near fcc
structure form early in the precipitation process in
Fe;35Cu;Nb;Sij3 5By and Feqq5Cu;Sijs 5By glasses.
Small angle neutron scattering (SANS) experi-
ments allowed Ohnuma et al. [46] to estimate the
average diameter and interparticle distance of
copper enriched clusters in Finemet to be 1.8 and 6
nm, respectively. Copper clustering prior to the
crystallization process was also observed (APFIM)
by Zhang et al. [47] in Nanoperm alloys. Kataoka
et al. [48] reported improvement of magnetic
properties by addition of gold to Fe-Si-B-Nb al-
loy and concluded that grain refinement might
have occurred. Duhaj et al. [49] have confirmed,
using transmission electron microscopy (TEM),
that gold has similar effect as copper on structure
of Finemet-like alloys. Therefore, it can be stated
that elements insoluble in iron, such as copper and
gold, alter rate of heterogeneous nucleation and
thus facilitate nanocrystallization of metallic glas-
ses. However, recent report of Zhang and Zhu [50]
shows that gold addition has no effect on nano-
crystallization of Fe-Zr-B glasses. Different be-
haviour of gold in Fe-Si-B-Nb [48,49] and Fe-
Zr-B [50] glasses can be attributed to much
stronger attractive interactions between gold and
zirconium then gold and niobium atoms. Predicted
by Bakker [51] values of the interfacial enthalpy
for gold solved in zirconium and niobium are
—294 and —134 J/mol, respectively. Conse-
quently, gold atoms do not cluster before the pri-
mary crystallization but co-segregation of gold
and zirconium occurs during the growth of a-Fe
crystallites without any influence on their nucle-
ation and growth process [50].

On the other hand, elements such as niobium,
tantalum and zirconium, which are rejected from a
crystallization front to the amorphous matrix,
decrease crystal growth because of relatively
smaller diffusivity of big atoms of these elements in
an amorphous phase [52]. According to Yavari
and Drbohlav [53], the rejected atoms generate
diffusion double-layers with larger concentration
gradients. The layers also explain measured dif-
ferences in Curie temperatures of the amorphous
matrix in partially nanocrystalline alloy and fully

amorphous alloy of the same composition as the
matrix [53]. Results of EXAFS studies of nano-
crystalline FegsZr;B¢Cu, alloy (Nanoperm®)
indicate that the boundaries between a-Fe nano-
crystallites and amorphous matrix are in the form
of Fe-free interfaces with thickness of about 0.3
nm [54]. Recently reported results of SANS mea-
surements of nanocrystalline Fe;; sCu;Nb3SijssB;
alloy (Vitroperm®) give experimental evidence for
the accumulation of niobium atoms at the surface
of a-Fe(Si) nanocrystallites [55]. These observa-
tions support the inhibitor concept of nanocrys-
tallization of metallic glasses. Concentration of the
elements controlling the growth rate of primary
crystallites (e.g. Zr, Nb, Ta) in Nanoperm-type
alloys is much larger (~7 at.%) than in Finemet-
type alloys (~3 at.%). Probably, this difference is
the reason that nanocrystalline structure can be
obtained, using simple conventional annealing, in
Cu-free Nanoperm-type alloys and cannot in Cu-
free Finemet-type alloys. However, even in
Nanoperm-type alloys the size of nanocrystallites
can be reduced by copper addition and its influ-
ence increases with boron concentration, as was
shown by Kopcewicz et al. [56]. Average diameter
of a-Fe(Si) nanocrystallites in Finemet-type alloys
does not exceed 15 nm after annealing (for 1 h) at
temperatures up to ~900 K and then increases
[57,58] independently of boron and silicon con-
centrations in an alloy [57]. Evidently, the niobium
addition in these alloys is responsible for the ob-
served thermal stability of size of the nanocrys-
tallites.

In Al-based alloys slowly diffusing elements
with larger atomic radii in the amorphous matrix,
that are insoluble in primary nanocrystals (o-Al),
are rare earth elements [59-64] such as yttrium [8—
11,62-64], cerium [59,62], neodymium [7,59,62],
samarium [61] or ytterbium [65]. Nevertheless,
their effectiveness in blocking growth of primary
nanocrystals differs, e.g. Calin and Koster [63]
have reported that partially nanocrystallized Nd-
containing alloy (AlyNigNdy) is more stable
against crystal coarsening than Y-containing alloy
(AlgsNisY o). The largest heterogeneous nucle-
ation rates and number densities of nuclei ob-
served during crystallization of AI-Ni—(Y, Ce, Nd)
glasses [61] can be attributed to preferred
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associations formed during melt spinning between
component atoms (clusters) which serve as nucle-
ants [59,62,64].

Hono and Ping recently reported results of
APFIM studies of magnetically hard nanocrys-
talline Fe;;sNd,sBigsCo3Ga; alloy and showed
that cobalt and gallium atoms are rejected from
Fe;B primary crystallites and control their growth
by reducing the mobility at the crystal/amorphous
interface [66].

Multicomponent alloys rich in zirconium have
better glass-forming ability and can be produced in
the amorphous state in a bulk form directly from
the liquid, e.g. in Zr-Al-Cu-Ni [67], Zr-Ni—Cu-Ti
[68] and Zr-Ni-Cu-Ti-Be [69] metallic systems.
Greater strength bulk nanocrystalline materials
can be produced by partial devitrification of bulk
Zr-based glasses [70-72]. As was reported by
Koster et al. [73] and Murty et al. [74], oxygen
influences the crystallization process of Zr-based
glasses. Presence of oxygen in (ZrsyCosp)ysO4 glass
incereases the formation of nanocrystalline struc-
ture by reduction of crystal growth rate and in-
crease of nucleation rate by several orders of
magnitude [73]. Results of APFIM studies of bulk
amorphous ZrgsCrisAljgPd;y alloy conducted by
Chen et al. [75] showed that oxygen is uniformly
distributed in the amorphous phase and its redis-
tribution occurs during annealing. Impurity oxy-
gen promotes crystallization and changes the
crystallization mode by forming metastable phases
containing oxygen. Increase of oxygen content
above 0.4 at.% in Zrgs_,Cuyr5Al; 50, glass results
in formation of primary nano-quasicrystals in-
stead of big polymorphic crystals of Zr,(Cu,Al)
[74]. Chen et al. [76] recently showed that an i-
cosahedral quasicrystalline phase with size ~20 nm
can be obtained during primary crystallization of
bulk ZrgsAl; sNijgCuysAg), glass. Loffler et al. [77]
proposed model for nanocrystallization of under-
cooled bulk Zr41_5Ti13_gNi10CU12_5B622_5 glass. Ac-
cording to the model the glass first decomposes on
the nanometer scale into two amorphous phases,
increasing the nucleation probability, and later
nanocrystallization occurs in one of the amor-
phous phases. A thermodynamic model for
nanocrystallization in bulk metallic glasses was
recently published by Desre [78].
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3. The effects of annealing conditions on crystalli-
zation products

Fe-based Finemet®, Nanoperm® and their
modifications, e.g. Vitroperm® and Hitperm as
well as Al-based Gigas®, are nanocrystallizing
metallic glasses and do not require any special heat
treatment to be converted into nanocrystalline
material [12,16,17,79]. They used to be trans-
formed from amorphous to partially nanocrystal-
line state during simple isothermal annealing at
temperature close to crystallization temperature in
a time of, usually, 1 h. This kind of treatment can
be called conventional nanocrystallization and is
widely used by many researchers [80-90]. To de-
termine susceptibility to nanocrystallization, es-
pecially of new alloys, it is useful to correlate
microstructure and physical properties (magnetic
or mechanical) with thermal properties of the
glass. For this reason, heat treatment in a calo-
rimeter applying continuous heating with a con-
stant heating rate to a determined temperature,
Tmax» followed by cooling at a constant cooling rate
is convenient. In this case T,y is usually higher
than the temperature of the end of the first crys-
tallization step and less than the onset temperature
of the second step of crystallization of the glass
[79].

Both techniques of conventional nanocrystalli-
zation are effective only for those glasses which
nanocrystallize more easily. It was found [91-94]
that application of particular heat treatments
makes possible nanocrystallization of any pri-
marily crystallizing metallic glasses. Two different
temperature regimes have been found to be useful
for nanocrystallization of these metallic glasses:
high-temperature [91,92] and low-temperature
[93]. As already reported, by applying high tem-
perature and very short time of annealing it is
possible to create nanocrystalline structure even in
ternary (Fe-Si-B [91] and Co-Si-B [92]) and bi-
nary (Fe-B [94,95]) glasses. Koster et al. [36]
obtained nanocrystalline structure using high-
temperature annealing also in polymorphously
crystallizing ZrsyCosy glass. High-temperature
nanocrystallization can be realized by flash an-
nealing of amorphous ribbons using Joule heating
[92,94]. Figs. 2 and 3 show the structures of par-
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Fig. 2. Transmission electron micrographs and electron diffraction patterns of initially amorphous Fes;5Sij3 5By alloy after the first
stage of crystallization obtained by: conventional annealing during continuous heating from room temperature up to 815 K [79] and
high-temperature flash annealing with current density j = 280 MA/m? and pulse time 7= 30 ms [91].
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Fig. 3. Transmission electron micrographs and electron diffraction patterns of initially amorphous CosSij; By, alloy after the first
stage of crystallization obtained by: conventional isothermal annealing at 815 K for 30 min or high-temperature flash annealing with
current density j = 120 MA/m? and pulse time =90 ms [92].
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tlally Crystallized FC7(,V5Si13_5B9 and CO7gSi11B11
glasses, respectively, after conventional and flash
annealing. It is evident from these figures that
application of high-temperature annealing resulted
in nanocrystalline structure for both alloys,
whereas large crystals were observed after con-
ventional annealing.

On the other hand, it was found [93,96-98] that
application of relatively low temperature and
longer annealing times also makes possible cre-
ation of nanocrystalline structure in ternary or
even binary alloys. The influence of annealing
temperature on size and morphology of a-Fe
crystals in Feg; By; glass after partial crystallization
is presented in Fig. 4. The decrease of annealing
temperature by 100 K resulted in much smaller
crystals and a change in morphology of the crys-
tals. Instead of dendrites with arms span ~100 nm,
spherical crystals with average diameter ~35 nm
are observed after annealing at the lower temper-
ature.

Studies of metallic glasses after crystallization
in a temperature range from 550 to 900 K revealed
that size, morphology and composition of crys-
tallization products depend on the annealing
temperature [96]. Fig. 5 shows a wide spectrum of
structures obtained in the same glass after an-
nealing at different temperatures. The diffraction
patterns confirm that in all the cases shown in Fig.
5, Fes5Cu;Sij3 5By alloy is composed of bec iron-
based crystals and an amorphous matrix. Never-
theless, morphology and size of the crystals
depend on the annealing temperature as shown in
Fig. 5. The structure obtained after annealing at
T, = 743 K is typical for conventional crystalliza-
tion of this alloy. Crystallization at higher T, re-
sults in smaller crystals. The top micrograph in
Fig. 5 shows nanocrystalline structure obtained by
high-temperature flash annealing. On the other
hand, crystallization at lower 7, results in larger
crystals. When the annealing temperature is low
enough the crystals become of such big size that
they develop dendrites [93]. It was found that this
change of morphology from spherulites to den-
drites appears when the crystals exceed a critical
size. The critical size depends on alloy composition
and was observed to be ~130 and ~50 nm for
Feq6.5Cu;Sij3 5By and Feg3By7, respectively.

As seen in the bottom micrograph in Fig. 5,
when the annealing temperature is below a critical
temperature (~600 K for FessCu;Sij;sBy glass)
again nanocrystalline structure can be obtained.
The first results of prolonged (~300 h) annealing
of metallic glasses at low temperatures (500-650
K) were published by Masumoto et al. [97], who
obtained ultrafine structure for  PdgySiy,
FegP13C5, FessSijgBi2, CossSijsByg and NiysSigB;
alloys. Similar results were obtained by Thorpe
et al. [98] for FegyNigP14B¢ alloy after annealing at
400 K for 1400 h and by Kulik et al. [93] for
Fe;75S1135By after annealing at 573 K for 300 h.
This effect can be explained assuming the existence
in metallic glasses of small quenched-in clusters
with short-range order close to a crystalline phase,
which can serve as nuclei or sites for heteroge-
neous nucleation of crystals. It can be assumed
that the clusters have a distribution in size in the
range from Dy, Up to Dyax. As shown schemati-
cally in Fig. 6, if the annealing temperature 7, is
higher than 7, then all clusters are smaller than
the critical cluster and, hence, all clusters are un-
stable and dissolve in an amorphous phase. When
temperatures of conventional annealing exceed Ty,
quenched-in clusters do not participate in the
crystallization process of metallic glasses. On the
other hand, for 7, < T,, all clusters are bigger than
the critical size and are stable and can serve as
nuclei or nucleation sites. Therefore, the low-
temperature nanocrystallization can be a result of
existence of such clusters, which are nuclei and
start to grow or are heterogeneous nucleation sites
of new crystals.

Special method of low-temperature nanocrys-
tallization of Fe-Si-B glasses, using high-current—
density electropulsing, was proposed by Teng et al.
[100] and Lai et al. [101]. Electropulsing of
Fe5SigB3 glass for 30 min at average temperature
~673 K, which is substantially below the crys-
tallization  temperature (T (20 K/min) = 800 K
[102]), resulted in formation of primary o-Fe(Si)
crystallites with average diameter of 23 nm [100].
However, the physical mechanism of electro-
nanocrystallization is not yet understood [101]. On
the other hand, by application of high pressure
during crystallization of Zry Tij3NigCu,,sBes sCy
bulk glass Wang et al. [103] obtained very fine
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7.=580 K
t=1.44x10%s
Ve = 60%

Fig. 4. Transmission electron micrographs and electron diffraction patterns of initially amorphous Feg; B, alloy after conventional
isothermal annealing at 680 K for 1 min or low-temperature annealing at 580 K for 4 h [99].
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T, =900 K
t=3s
V., =25%

T,=783 K
t=18s
Vo= 48%

T,=743 K
t=300s
V., = 46%

T,=693 K
t=1.44x10"¢
v, ~41%

T,=663 K
t=3.6x10"s
Ve 25%
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Fig. 5. Transmission electron micrographs and electron diffraction patterns of initially amorphous FesqsCu,;Sij;sBy alloy after

annealing at different temperatures 7, for time 7 [96].
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TA
T Duin  Dinax Diameter of clusters, D
E D »
Unstable clusters (D < Digyica)
TR A A7
Conventional anncaling
Tay
l Stable clusters (D > Diiticar) = Nuclei
T,
mperature

Low-tel
P Crysts "'

ati

Quenched-in
clusters

Fig. 6. Schematic diagram of temperature dependence of nu-
cleus critical diameter Dgyisical (0-glass/crystal interfacial energy,
Tg-equilibrium (melting) temperature, 7,-annealing tempera-
ture, AH-crystallization enthalpy, AT = T¢ — T,-undercooling).

structure with primary crystallites less than 5 nm
in diameter. The origin of the nanocrystallization
phenomenon was attributed to the copious nucle-
ation and slow crystal growth rate induced by
high-pressure annealing. Moreover, it was ob-
served [103] that the pressure reduced the crystal-
lization temperature (by ~16 K/GPa) and
determined the phase during the crystallization of
the glass.

A possible explanation of the effect of high-
temperature annealing on size of crystals appear-
ing during crystallization of metallic glasses is
presented in Fig. 7. As is known [104,105], the
temperature of maximum growth rate, Tymay, 1S
less than the melting temperature, T;,, and the
temperature of maximum nucleation rate, 7y, 18
much less than Tj,. Solidification of liquid alloys
usually takes place at 7 > Ty (temperature
range named A in Fig. 7) and crystallization of
metallic glasses proceeds at 7, < Tyma, (the range
B). According to Fig. 7, an increase of annealing
temperature, 7,, should be associated with much
greater increase of nucleation rate, 7, than growth
rate, U. As a result of this difference, much finer
structure will be present after high-temperature
crystallization (flash-annealing) than after con-
ventional crystallization.

Substantial reduction of crystal sizes, due to
application of high-temperature annealing instead
of conventional treatment, was observed also by

34
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T I (nucleation rate), U (growth rate)

T
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T — crystailization temperature
T — melting temperature

Fig. 7. Schematic diagram of temperature dependence of
nucleation rate / and growth rate U.

Zatuska et al. [94] in FegoB,y and by Abrosimova
et al. [95] in FegsBys and [106] Feg,sBy7s glasses.
On the other hand, in the case of nanocrystallizing
Finemet-type alloys [107,108] and Nanoperm-type
alloys [109] both high-temperature annealing as
well as conventional annealing led to similar
nanocrystalline structure. Nevertheless, the mean
size of nanocrystallites was slightly smaller after
high-temperature crystallization [107-109].
High-temperature crystallization is most often
realized using Joule heating and is called flash or
current annealing. A model of Joule heating in
amorphous metallic ribbons was developed by
Allia et al. [110]. High-temperature nanocrystalli-
zation of metallic glasses using Joule heating was
applied by many researchers to modify structure
and improve properties of nanocrystalline materi-
als. Allia et al. [111] have found that Fe;; sCu; Nb;
Sij3 5By after high-temperature nanocrystallization
had a smaller brittleness (by ~30%) and larger
initial permeability (by ~50%) than after conven-
tional nanocrystallization. Larger initial perme-
ability was also observed for Feg;Nb;ByCu; by
Park et al. [112], who ascribed this effect to finer
structure of the alloy after high-temperature
nanocrystallization. Gorria et al. [113] reported
much less brittleness of Fe;; sCu;Nbs Sij35Bg and
FegsCu,Zr7Bg alloys, supporting ten times greater
tensile stress after flash annealing than after con-
ventional annealing. Gupta et al. [108] attributed
this effect to lower concentration of boron at the
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amorphous/crystal interphase because a part of
boron is retained inside the nanocrystals if they are
formed during current annealing. Altoé et al. [114]
reported that magnetically hard Fe;sNd,Bys alloy
after high-temperature nanocrystallization had
larger remanence (by 12%) and coercivity (by 20%)
than the same alloy crystallized conventionally.
Kojima et al. [115] performed high-temperature
crystallization of amorphous Fe-Co-Nb-(Nd,
Pr)-B alloys using rapid heating (with rates up to 3
K/s) in an infrared furnace. Such treatment caused
refinement of both primary a-Fe phase and also
Nd,Fe;4B phase which precipitates subsequently
around the former phase. Consequently the im-
provement of hard magnetic properties of these
Fe-rich nanocomposite materials was achieved
[115].

The size, morphology of crystallites and the
mechanism of crystallization and crystallization
products themselves can depend on the tempera-
ture of devitrification of a metallic glass. Recently,
Illekova and Duhaj [116] reported for Fes; sNiyy-
Cu Nb;Sij;sBy glass a change of crystallization
mode from primary to eutectic, when the heating
rate was increasing above 20 K/min, which was a
consequence of the shift of crystallization process
to higher temperatures. Zatuska and Matyja [117]
have found that applying high-temperature (flash)
annealing a change of crystallization mode from
polymorphous (y phase) to eutectic (o + vy phases)
can be obtained in FeysNissSijoBjy and FeyNigy-
SijByo glasses. Abrosimova et al. [106] have ob-
served a change of space-group of Fe;B tetragonal
lattice from J4 to P4,/n with the increase of an-
nealing temperature using Joule heating.

The annealing temperature also influences the
composition of crystallization products. This effect
is indirectly dectected by changing lattice param-
eter, a, of the crystalline phase with change of
annealing temperature, as shown in Fig. 8. An-
nealing of Feqs5Cu;Sij3sBy glass at temperatures
higher than 650 K results in formation of a-Fe(Si)
(bee solid solution of silicon in iron) with lattice
parameter considerably less than that (0.2866 nm)
[118] for pure a-Fe. This effect is commonly known
of smaller size of silicon atoms (than iron atoms)
forming with iron a substitutional solid solution.
From the experimentally determined relation be-

0,288 :
: 9
0.287 ;
----8-@--i-- o-Fe [------
0.286 -

Sl WA

0,284

o-Fe(Si)

Lattice parameter of bee phase.a[nm)

GoFe(SLB) - —wimt - -

0,283

o o T T
Ss0 600 650 700 750 800 850 900
Annealing temperature, T, [K]

Fig. 8. Influence of devitrification temperature 7, on lattice
parameter ¢ of primary crystals in initially amorphous
Fes6.5Cu,;Sij; 5By alloy [96].

tween « and silicon concentration in o-Fe(Si) [118]
I estimate that crystals formed in Fess5Cu;Sij35By
glass at 7, > 650 K contain 14-17 at.% of silicon,
depending on their volume fraction. Thus the
concentration of silicon in primary crystals is close
to its relative (in relation to iron) concentration in
the alloy, for which Csi/(Csi 4+ Cre) =0.15. As
seen in Fig. 8, a decrease of T, results in an increase
of a indicating that o-Fe(Si) crystallites become
progressively depleted in silicon, which is corre-
lated to decreasing solubility of silicon in iron.
Similar effect was observed for Fe-Si-B glasses by
Mattern et al. [119] and Ueda et al. [120] and for
Finemet-type Fe-Cu-Nb-Si-B alloys by Battezz-
ati and Baricco [121] and Borrego et al. [122].

As seen in Fig. 8, for T, <650 K the lattice
parameter of the bce phase exceeds that for pure -
Fe. This effect is explained by assuming that the
crystalline phase is not only a substitutional solid
solution of silicon in iron but also an interstitial
solid solution of boron in iron. Formation of su-
persaturated solid solution of boron in a-Fe was
observed by Duhaj and Hanic [123] during crys-
tallization of FegsBj4 and FegyBis glasses. There-
fore, the observed increase of a with the decrease
of T, can be explained by a decrease of silicon
content or/and an increase of boron content in o-
Fe(Si,B) phase. In the case of Finemet-type alloys
the dependence of @ on T, can be additionally re-
lated to niobium atoms entrapped in o-Fe(Si,B)
nanocrystals. Similar effect of entrapping atoms of
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insoluble element in a basic constituent (solvent) of
an alloy, related to crystallization of a metallic
glass at relatively low temperatures, was observed
also in AlyYo and AlgYsNi;s alloys [124]. For
example, in Aly Y, glass heated continuously to
the temperature of the maximum of the first cal-
orimetric peak, the lattice parameter a of fcc o-
AI(Y) phase increased from 0.4065 to 0.4078 nm
with the decrease of maximum annealing temper-
ature from 540 to 440 K (when heating rate was
decreased from 200 to 2 K/min). Both as for o-
AI(Y) are greater than that (0.4049 nm) [125] for
pure a-Al. This effect is associated with the bigger
size of yttrium atoms (0.181 nm in diameter) than
aluminium atoms (0.142 nm). Larger a indicates
greater content of yttrium in o-Al(Y) after crys-
tallization at lower temperature. I conclude that
composition of primary crystals is dependent on
temperature of devitrification process and the
lower the annealing temperature the more the
crystals composition differs from the equilibrium
state.

0,289

Fe, Si; ;B,Cu,

0,288+ ] T,
. % B 573K

0,287 - ~__%;\~\

Lattice parameter of bee phase, 4 [nm]
i
n
i}
“
N
[ -
[
i
' H
’ H

Volume fraction of bee phase, ¥, [%]

Fig. 9. Dependence of lattice parameter a of primary crystals
on their volume fraction ¥, (annealing time) in initially amor-
phous FeysCu, Sij5 5By alloy after isothermal annealing at dif-
ferent temperatures 7, [99].
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The composition of primary crystals changes
also with annealing time. Fig. 9 shows the depen-
dence of a on volume fraction, ¥, of bcc phase in
Feq65Cu;Sij3 5By alloy after isothermal annealing
at different temperatures. These results can be ex-
plained assuming that concentrations of the solute
elements (silicon and boron) decrease with increase
of ¥, or in other words with increase of annealing
time. At high temperatures (693 K) mainly silicon
is dissolved in iron and a decrease of its concen-
tration in o-Fe(Si) with annealing time should re-
sult in the observed increase of a. On the other
hand, at low temperatures (573 and 623 K) boron
in o-Fe(Si,B) can be expected by me and the de-
crease of its content with annealing time should
result in the observed decrease of a of this phase.
Remarkable decrease of a of primary phase with
the annealing time was observed also for Finemet-
type Fe-Cu-Nb-Si-B alloys [36,121,122,126]. On
the other hand, Curie temperature 7. of the
nanocrystalline phase in Finemet® increases with
the annealing time [127]. These changes of @ and T,
indicate a significant change in the composition
with increasing size of primary nanocrystals. It is
very probable that small Fe-based nanocrystallites
are supersaturated by all alloying elements and
tend to the equilibrium state during crystallization
process. Barquin et al. [126] observed that com-
position stabilization of Fe(Si) nanocrystals during
crystallization process of Fes;sCuiNb;Sij;sBg
glass was achieved after 1 h annealing at 773 K.
Therefore, it can be concluded that the increase of
annealing time of a metallic glass results not only
in a larger volume fraction of crystalline phase and
size of crystallites but also in a composition of the
phase closer to the equilibrium state.

4. Conclusions

The possibility of nanocrystalline phase creation
by crystallization of metallic glasses depends
mainly on the alloy composition and temperature
of the process. Conventional crystallization enables
the creation of nanocrystalline structure only in
glasses with a specific composition. Two non-con-
ventional methods of nanocrystallization of me-
tallic glasses can be applied: (1) high-temperature
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nanocrystallization using flash annealing followed
by fast cooling, and (2) low-temperature nano-
crystallization, by prolonged annealing at temper-
atures below the critical temperature. With these
methods it is possible to form nanocrystalline
structure in any metallic glass having a primary
crystallization process.

Temperature of devitrification process influ-
ences sizes and compositions of crystallization
products for any volume fraction of crystalline
phase. The change of crystallites sizes can lead to
a change in their morphology, e.g. from spheru-
lites to dendrites, when the crystallites exceed a
critical size (~50 and ~130 nm for Feg;By; and
Feq65Cuy Sij3sBy alloys, respectively). The change
of a crystallite composition usually affects the
lattice parameter but also can result in a change
of crystallographic structure of the same phase or
in formation of another phase. Annealing tem-
perature sometimes determines the type of crys-
tallization  process (primary, eutectic or
polymorphous).

Composition of primary crystallites is depen-
dent on temperature as well as on time of devitri-
fication process. The lower the annealing
temperature and the shorter the annealing time
(smaller crystallites) the more the crystallites
composition differs from the equilibrium state.
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Zbigniew Tucholski

Stop kolejowy bahnmetall prof. Jana Czochralskiego
i jego zastosowanie w kolejnictwie

Pod koniec XIX wieku wraz z uformowaniem si¢ procesow technologicznych
produkcji masowej, zmienita si¢ w znacznym stopniu filozofia produkcji przemysto-
wej. Wymagato to przebudowania istniejacych zaktadow przemystowych w celu
optymalizacji produkcji. Nowa organizacja przemystu zaktadata powszechne wprowa-
dzanie Tayloryzmu, jako nowego kierunku naukowej organizacji pracy. W projekto-
waniu zwrdécono wowczas uwage na znaczgce ograniczenie kosztow, ktore stato sig
jednym z gléwnych cech klasycznej produkcji przedseryjnej. Technologia budowy
maszyn, uzbrojenia i konstrukcji stalowych zaktadata wowczas wprowadzanie catko-
witej zamienno$¢ czesci z wykorzystywaniem tolerancji pasowan. Rozwoj mechaniki
szedl w kierunku doskonalenia konstrukcji z wykorzystaniem nowych metod matema-
tycznych, rownolegle z ulepszaniem stosowanych materialéw. W drugiej potowie XIX
wieku czynniki te staly si¢ przyczyng niezwykle szybkiego rozwoju nowoczesnego
metaloznawstwa — wytrzymalosci materialdw, krystalografii, metalografii i fizyko-
chemii.

Europejscy i1 amerykanscy metaloznawcy rozpoczeli wowczas wyscig w zakresie
opracowania materialdw zastgpczych w oszczednosci strategicznych metali. Bezpo-
$rednig przyczyna tych badan byly wzgledy militarne. U progu wielkiej wojny poszu-
kiwano w wielu dziedzinach techniki mozliwosci oszczgdnosci materiatow, ktore
mozna byto zastosowaé bezposrednio w produkcji zbrojeniowej. Na poczatku XX w.,
w prace nad opracowaniem nowoczesnych materiatdéw zastepczych zaangazowat si¢
jeden z wybitnych metaloznawcow Jan Czochralski.

Panewki slizgowe tozysk osi parowozow 1 wagonow kolejowych oraz uktadu na-
pedowego lokomotyw, od zarania kolejnictwa wykonywano z brazu. Ze wzglgedu na
konieczno$¢ ich kosztownej wymiany po zuzyciu (pracochtonnego odlewania nowych
panewek i ich obrobki mechanicznej) z czasem zaczgto stosowac stopy do wylewania
cienkiej warstwy w panewkach. Zastosowanie brazu do produkcji panewek byto ko-
rzystne, w przypadku wytopienia stopu nie niszczyty czopow'.

Do wylewania panewek wykorzystywano stop na osnowie cyny — tzw. babbit,
wynaleziony w 1839 r. przez amerykanskiego ztotnika Isaaca Babbitt’a”, o sktadzie:
83-88% Sn, 8%-10% Sb, 3%-6% Cu oraz 0,5% Pb. Zblizonym do babbitu stosowa-
nym do wylewania tozysk slizgowych w kolejnictwie okazat si¢ stop Charpy’ego,
o bardzo dobrych wtasnosciach: Sn 83,4%, Sb 11,1%, Cu 5,5%. Od lat 80. XIX w.
prowadzono intensywne prace badawcze w dziedzinie tozyskowych stopéw cyno-
wych.

! Dopiero u progu II wojny $wiatowej na kolejach sowieckich (SZD) rozpoczeto wymienianie panewek brazowych na
zeliwne. Podczas wojny w taborze kolejowym wielu panstw zastgpowano panewki brazowe wykonanymi z migkkiego
zeliwa, stosowano rowniez brazowe wktadki mocowane w zeliwnych panewkach.

? Isaac Babbit (1799-1862), amerykanski ztotnik, wynalazca stopu lozyskowego babbit (1839).
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Pod koniec XIX w. na Kolejach Pruskich (KPEV) uzywano stopu tozyskowego
tzw. ,,bialego metalu” (weissmetall) o sktadzie: Sn 83%, Sb 11%, Cu 6% lub Sn 85%,
Sb 10%, Cu 5%; na Kolejach Austro-Wegierskich (KKStB): Sn 82%, Sb 12%, Cu
6%; wczesniej wzorowany na stopie Kolei Bawarskich i Alzacko-Lotarynskich zasto-
sowano na Kolejach Rosyjskich*; na Kolejach Angielskich: Sn 91,17%, Sb 4,4%, Cu
3,9%, Ni 0,53%. Dodatek Ni w angielskich stopach nie poprawiat znaczaco ich wita-
snosci’.

Na poczatku XX wieku w Niemczech rozpoczgto przyspieszong militaryzacje,
rozbudowywano infrastrukture transportowg oraz zaplecze techniczne, przygotowujac
si¢ do przyszlej wojny. ,,Kregostupem” szybkiej mobilizacji armii pruskiej stata si¢
wowczas rozbudowywana w tym celu sie¢ panstwowych i prywatnych linii kolejo-
wych.

Jednym z najistotniejszych zagadnien stala si¢ kwestia zastosowania zamienni-
koéw strategicznych metali kolorowych i stopow, ktore posiadaly duze znaczenie przy
produkcji uzbrojenia. Zwrocono wowczas uwage na tozyska slizgowe taboru kolejo-
wego - do zalewania panwi osiowych stosowano na kolejach pruskich KPEV bardzo
duze ilosci cyny. Ze wzgledu na znaczenie transportu kolejowego, rozbudowywanego
od kilkudziesi¢ciu lat dla celow militarnych wedhug doktryny feldmarszatka Helmuta
von Moltkego, stop ten musiat cechowaé si¢ duza niezawodnoscia. U progu wielkiej
wojny zintensyfikowano prace w celu opracowania takiego materiatu.

W 1912 r. prof. Jan Czochralski wspolnie ze swym mentorem, prof. Wichardem
von Moellendorffem, opracowat chronologicznie pierwszy stop zastgpczy na osnowie
olowiu, z dodatkiem metali ziem alkalicznych (z przewaga Ca)®. Od tego wynalazku
rozpoczat si¢ intensywny wyscig najwigkszych niemieckich osrodkow naukowych
w zakresie metaloznawstwa: ,,Praca nad tworzeniem nowych stopow otowiu z meta-
lami alkalicznymi i metalami ziem alkalicznych skoncentrowana byla w Niemczech
w ostatnim 20-leciu w towarzystwach: Lurgi-Gesellschaf, Metall bank und Metallurgi-
sche Gesellschaft a takze Metallgesellschaft przy udziale prof. J. Czochralskiego w o-
kresie jego pobytu w Niemczech.”’Badania w celu opracowania nowych stopow pod-
jat rowniez koncern zbrojeniowy Friedrich Krupp AG Essen.

Po wybuchu wojny, w 1915 r. prof. Heinrich Hanemann®opracowat stop otowiu
z dodatkami sodu metalicznego. Okazato si¢ jednak, ze ze wzgledu na znaczng jego

33 Des ingenieurstaschenbuchherausgegebenvomvereinHiitte, abteilung II, Berlin 1899 j., s. 241; Otto LuegersLexikon
der gesamteTechnik und ihrerHilfswissenschaften, VI Band, Studgart, Leipzig j. 1894-99, s. 53.

*W 1886 r. inz. Jan Petrozolin uzyskat w Niemczech recepture na stop stosowany na Kolejach Bawarskich i Alzacko-
Lotaryngskich. Stop zostat wprowadzony w taborze wagonowym Kolei Mikotajewskiej, a nastepnie innych rosyjskich
kolei. Por. Tucholski Z., Wspomnienia Jana Petrozolina, inzyniera pociagu cara Aleksandra III, w: ,,Przeglad Histo-
ryczny”, Z. 2, 2013, s. 367.

’Bolsaatehniceskajaenciklopedia 1927, T. 2, Haslo Antifrikcionnyesplawy, http:/www.bte1927.ru/taxonomy/term/1,
dostep 12.04.2014 r.

8Czochralski J., Nowoczesne kolejowe metale fozyskowe jako klasyczny przyktad rozwigzania namiastkowania sto-
poéw cynowych, w: Przeglad Mechaniczny, 1936, nr 12, s. 395. Najprawdopodobniej jest to informacja btedna, bo-
wiem w 1909 r. w koncernie Kruppa opracowano stop na osnowie otowiowej o sktadzie: 1,3% Na + 0,08% Sn +
0,11% Sb + reszta Pb; por. Feszczenko-Czopiwski J., O tanich stopach tozyskowych z osnowa otowiana, w: Przeglad
Techniczny, nr 10, 1928 r., s. 196.

"Krupkowski A., Stop lozyskowy ,,B” w éwietle oceny technicznej i gospodarczej, w: Przeglad Mechaniczny 1937,
T.1Lnr1,s.9.

8Heinrich Hanemann (1883-1960), inzynier, profesor, wybitny metaloznawca, wynalazca mikrotwardo$ciomierzaHa-
nemanna.
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zawarto$¢ ulegala szybkiemu rozkladowi. Prawie rownolegte prace prowadzit radca
ministerialny Halfmann’, starajac sie udoskonali¢ stopy o osnowie cynowej — nie zdaty
jednak egzaminu i nie zostaly wprowadzone do powszechnego uzytku w taborze kole-
jowym'.

W 1915 r. w wyniku wyniszczajacej wojny, zapasy stosowanych materialow
stopniowo wyczerpywaly sie. Grozito to paralizem transportu kolejowego, uniemozli-
wiajacym przewozy wojskowe. Zwazywszy na fakt, iz wielka wojna byta ,,wojna kole-
jowa”, a do przerzucania pomiegdzy frontami catych korpusow wykorzystywano trans-
port kolejowy, grozito to klgska Niemiec. Metaloznawcy podjeli wowczas intensywne
badania w celu opracowania odpowiedniego zamiennika wykorzystywanej w kolejnic-
twie cyny.

W 1917 r. prof. Walther Mathesius'' opracowat stop Calcium-Metall Ca, Mg, Cd,
zawierajacy 2,5% Ca i prawie tyle samo cyny, miedzi, kadmu i sodu tgcznie. W tym
samym roku, William Kroll'? wynalazt kolejny stop ,,Lurgi-Kroll” (nazwa handlowa
lurgilager metall) zawierajacy od 2 do % Ba i jeszcze mniej Ca i Na—od 0,5 do 1%".

Stop ten odegrat decydujaca role w koncowej fazie wojny, dzigki niemu mozliwe
bylo utrzymanie sprawnosci transportu kolejowego. Jego wada byta jednak niedosta-
teczna trwatos¢, niemieccy metaloznawcy do konca wojny prowadzili intensywnie
badania w celu jego ulepszenia. Prac w zakresie stopow zastepczych nie przerwano po
zakonczeniu wojny, ze wzgledu na embargo na dostawy cyny dla Niemiec oraz pro-
wadzong juz w latach 20. XX w. przez Reichswehre i sfery wojskowo-przemystowe
skryta remilitaryzacje.

W 1920 r. prof. Walther Mathesius opracowal kolejny stop zawierajacy Ca, Sr.
Dwa lata pdzniej starano si¢ zastosowac bez powodzenia stop na osnowie aluminiowej
Silumin, opracowany przez Metallgeselschaft AG'*. Nalezy podkresli¢, iz konkurencja
miedzy laboratoriami badawczymi niemieckich koncernow, byta czynnikiem inspiru-
jacym szybki rozwoj niemieckiej nauki.

Jeszcze w 1916 r. Metallbank AG we Frankfurcie nad Menem, konsorcjum 10
wielkich firm metalurgicznych, ufundowato prof. Czochralskiemu doskonale wyposa-
zony instytut metalurgiczny — Metall-Laboratorium der Metallgeselschaft. Jednym
z jego gldwnych zadan byto prowadzenie badan nad militarnym zastosowaniem mate-
riatéw zastepczych. W 1917 r. prof. Czochralski zorganizowat instytut i objat funkcje
jego dyrektora. Pierwszym osiggnigciem byto opracowanie technologii produkcji pier-
$cieni wiodacych do pociskéw artyleryjskich'.

? Danych biograficznych nie ustalono.

19Czochralski J., Nowoczesne kolejowe metale.. ., op. cit., s. 395.

"1 Walther Mathesius (1859-1945), inzynier, wybitny metaloznawca, tajny radca i profesor metalurgii i hutnictwa,
rektor Politechniki Berlinskie;.

"2 William Justin Kroll (1889-1973), inzynier, metaloznawca. Absolwent Politechniki w Berlinie-Charlotenburgu,
wynalazca kilku stopéw oraz procesu otrzymywania tytanu metalicznego z rud, wynalezionego w 1940, ktéry otrzy-
mat nazwe procesu Krolla.

13Czochralski J., Lagermetalle und ThreTechnologischeBewertung, Berlin 1924 j., s. 6.

4Czochralski J., Nowoczesne kolejowe metale.. ., op. cit., s. 395.

Por. Archiwum Polskiej Akademii Nauk, Materiaty Jana Czochralskiego 6, k. 48; Domanski E., Czochralski Jan
(1885-1953) profesor zwyczajny metalurgii i metaloznawstwa Politechniki Warszawskiej — w 1929 roku doktor hono-
ris causa PW.
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W 1924 1. prof. Jan Czochralski najprawdopodobniej'® we wspétpracy z prof.
Georgiem Welterem'’, opracowat stop, ktéry otrzymat nazwe bahnmetall (metal B).
Stop na osnowie otowiowej, o sktadzie 0,73% Ca, 0,58% Na, 0,04% Li i 0,02% —
0,2% Al, reszta Pb, utwardzono niewielkimi ilo$ciami wapnia, sodu, litu i alumi-
nium'®,

Stop bahnmetall okazal si¢ znacznie lepszy od stopu prof. Mathesiusa
z 1920 r.,26 sierpnia 1926 r. otrzymal niemiecki patent nr 433370 (zgloszony 12 marca
1924 1), w klasie 40b, grupie 11. Zostat wydany przez Reichspatentamt, jego wla-
Scicielem byt Metall bank und Metall gesellchaft A.G. we Frankfurcie nad Menem®.

Biograf prof. Czochralskiego dr Pawet E. Tomaszewski przedstawit blizej w swej
pracy rozliczenia patentowe: ,,.Dokumenty wskazuja bowiem, ze zyski z patentu na
metal B dzielone byly pomiedzy firme (25%) i Czochralskiego (75%), ktory ze swej
puli miat przekaza¢ 25% Ernestowi Kochowi, Robertowi Hahnowi i dr Georesowi-
Welterowi™'.

Stop zostat wprowadzony do powszechnego uzytku na kolejach niemieckich
Deutsche Reichsbahn-Gesellschaft (DRG), stopniowo zastgpujac inne metale tozy-
skowe. Ze wzgledu na mniejsza odpornos¢ na obcigzenia dynamiczne, stosowano go
do wylewania panewek wagonowych, natomiast do tozysk parowozowych na kolejach
niemieckich nadal stosowano ujednolicony stop wysokocynowy WMB80? Produkcje
nowego stopu uruchomiono migdzy innymi w zaktadach Metall hiittenwerke Schae-
fer&SchaelBreslau™.

W ten sposob o przyczynach gospodarczych i militarnych wynalezienia i wpro-
wadzenia stopu bahnmetall pisat sam prof. Czochralski na tamach Przegladu Mecha-
nicznego: ,,Teza niemiecka »wszystko z wlasnych surowcow, chociazby mniej eko-
nomicznie i bardziej] zmudnymi sposobami fabrykacji«, jest konsekwencja polityki
finansowo-dewizowej Niemiec. Finansowe przygotowanie juz w czasie pokoju zostaje
przez to osiagnigte, a oszczedno$ci dewizowe mogg by¢ zuzyte na inne cele zwigzane
z przygotowaniem obrony. Zarzadzenia te moga miec tylko jedno na celu: osiagniecie
za wszelkg ceng¢ najlepszych wynikow w zakresie wyzyskania namiastek do wzmoze-
nia pogotowia wojennego™*. Profesor Aleksander Krupkowski*’, w polemicznym ar-
tykule tak wyjasniatl geneze stopu: ,,[...] Blokada Niemiec w okresie ostatniej wojny
Swiatowej wywotata w tym panstwie znaczne zainteresowanie si¢ stopami lozysko-

'® Swiadczg o tym opisy patentowe w roznych jezykach oraz wspotautorstwo prac prof. Czochralskiego.

Georges Francois Welter, Alzatczyk, Prof. metaloznawca, bliski wspétpracownik prof. Czochralskiego, zostat przez
niego zaproszony do Polski. W 1932 r. rozpoczat wyktady zlecone i prowadzit seminarium z metaloznawstwa specjal-
nego. Objat stanowisko zastepcy dyrektora Instytutu Metalurgii i Metaloznawstwa Politechniki Warszawskie. Por.
Archiwum Polskiej Akademii Nauk, Materiaty Jana Czochralskiego 6,k. 89; Bohdan Paszkowski, Kilka uwag zwigza-
nych z artykulem opracowanym przez czt. PAN Henryka Szymczaka dla magazynu Gazeta nr 25 (276); 19/20 VI
1998.

8Wedtug réznych zrodel wystepowaly rozbieznosci procentowej zawartosci sktadnikow.

' Patent wygast 12 marca 1942 1.

Czochralski J., Lagermetalle...,op. cit., s. 6.; Tomaszewski P.E., Powrdt. Rzecz o Janie Czochralskim, Wroctaw
2012 r.,s. 76.

2'Tomaszewski P.E., Powrot. .., op. cit., 8. 79.

2 Na kolejach niemieckich wprowadzono ujednolicony stop tozyskowy WMS0, o sktadzie Sn 80%, Sb 12%, Cu 6%,
Pb 2%. Por. Mozer W., Budowa i obliczanie cz¢sci parowozowych, Lwow 1935, s. 71.

BTomaszewski P.E., Powrdt. .., op. cit.,, s. 78. Byla to powojenna Rafineria Metali ,,Wroctaw”, obecnie ,,Hutmen”
S.A.

24Czochralski J., Nowoczesne kolejowe..., op. cit., s. 397.

% Aleksander Krupkowski (1894-1978), metalurg i metaloznawca, prof. AGH w Krakowie.
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wymi o osnowie otowiowej z dodatkami metali alkalicznych 1 metalami ziem alkalicz-
nych. W tym czasie opatentowano w Niemczech szereg stopow tego typu. W chwili
wkroczenia Niemcow po wojnie w okres trudnosci gospodarczych, wywotanych cieza-
rami platniczymi w stosunku do zagranicy, rygorystyczna koniecznos¢ oszczedzania
walut obcych skierowala ich uwage znéw na bezcynowe stopy tozyskowe, oparte na
otowiu. Po szeregu prob panstwowe koleje niemieckie wybraty sposréd proponowa-
nych stopow tego rodzaju tak zwany bahnmetall i wprowadzaja go stopniowo do swe-
go taboru w ciagu ostatnich lat 10. [...]*°. Wprowadzenie stopu w Niemczech zwia-
zane ze zmianami konstrukcyjnymi panewek utatwiata normalizacja czgsci wagonow
kolei panstwowych (KPEV), w tym lozysk, prowadzona juz w latach 90. XIX w.

Dalsze upowszechnienie stopu zwigzane bylto z dojsciem Hitlera do wladzy i roz-
poczeciem powszechnej militaryzacji w potowie lat 30. XX w. Rozbudowa przemystu
zbrojeniowego byta zwigzana z wprowadzang administracyjnie oszczednoscia materia-
16w strategicznych. Powotano urzedy rejestrujace stany magazynowe i nadzorujace ich
zuzycie. Oszczgdnos¢é materialow i stosowanie ich zamiennikéw osiggnelo wowczas
wielkie rozmiary. Za nieuzasadnione uzywanie materiatow strategicznych bez zezwo-
lenia, niezgodnie z militarnym przeznaczeniem, przewidziano surowe kary. Zarzadze-
niem Uberwachungsstelle fiir unedle Metallen (Urzedu kontroli metali nieszlachet-
nych) z 23 pazdziernika 1936 r. do stosowania w Niemczech dopuszczono jedynie pa-
newki wylewane stopem bezcynowym lub o niskiej zawartosci Sn (do 12%). W celu
ulatwienia zastgpienia panewek nowymi wylewanymi oszczednosciowymi stopami
Komisja Materiatoznawstwa VDI opracowata i wydata tabele wraz z normg DIN 1703
U — stanowigce wytyczne zastosowania zastepczych materiatow tozyskowych?’. Obej-
mowala ona stopy otlowiowe o zawartosci 4, 6 1 10% Sn oraz bezcynowe stopy oto-
wiowe z domieszka antymonu i metali alkalicznych, stopy Sn-Zn i bezcynowe stopy
cynkowe do wyrobu panewek. W tabeli podano rowniez podstawowe wilasnosci tych
stopow oraz przyktady zastosowan®.

Po T wojnie $wiatowej pod wpltywem doswiadczen niemieckich wigkszos¢
panstw europejskich rozpoczgta prace w celu zastapienia drogiej cyny, trzema rodza-
jami stopdw: bogato-cynowymi od 30-40% Sn, biedno-cynowymi o zawartosci Sn do
10% oraz stopami bezcynowymi, w ktorych glownym sktadnikiem byt Pb (ok. 98%),
a pozostate 2% metale alkaliczne, jak Ca, Na, Li i inne®.

W Polsce patent nr 4349 na ,Metal panewkowy zawierajacy metale alkaliczne”
zgloszony zostal w Urzgdzie Patentowym RP 2 marca 1925 r. z pierwszenstwem
w Niemczech od 12 marca 1924 r., patent udzielono 2 marca 1926 r. Wtascicielem pa-
tentu byt Metall bank und Metal lgesellchaft A.G. we Frakfurcie nad Menem. Patent
zastrzegal: m. in. ,,metal panewkowy z otowiu z zawartoscig metalu alkalicznego, zna-
mienny tym, ze zawiera oprocz 0,1-0,8% sodu albo potasu albo obu tych metali jeszcze
i0,01-0,05% litu™. W Polsce po opatentowaniu bahnmetall, zgodnie z prowadzong
woweczas polonizacja jezyka technicznego, otrzymat formalng nazwe ,,Metal-B”.

*Krupkowski A., Stop tozyskowy ,,B”..., op. cit., s. 9.
¥ZinnarmeundZinnfreieLagerausgussmetallefiirGleitlagerundGleitflichen, Ubersichtsblatt I. Beuht-Verlag.

%8 Przeglad Mechaniczny T. IIT, 1937, nr 20, s. 685.

Dybowski J., Stopy tozyskowe taboru kolejowego i wyréb ich w stopowni PKP, w: XII [Dwunasty] Zjazd Tech-
niczny Inzynieréw Wydzialéw Mechanicznych w Poznaniu 13, 14 i 15 listopada 1936, protokot obrad i referaty, War-
szawa 1937 r., s. 81-82. Okreslenie bogato-cynowe i biedno-cynowe zgodne z 6wczesna terminologia.

30 Za Tomaszewski P.E., Powrt. . ., op. cit., s. 76-77 oraz Krupkowski A., Stop tozyskowy ,,B”..., op. cit., s. 9.
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Po powrocie do Polski w 1928 r. prof. Czochralski podjat starania i zabiegi w sfe-
rach technicznych i1 urzedowych, w celu wprowadzenia swojego stopu. W tym czasie
na PKP uzywano stopéw wysokocynowych dwoch gatunkéw: ,,Wedlug przepisow
P.K.P. z 1920 r. dotyczacych metali uzywanych do budowy taboru kolejowego na wy-
lewy panewek stosowano stopy bogate w cyne: 1) do parowozow pospiesznych i oso-
bowych — stop marki IX,; o sktadzie: cyny 83,3%, antymonu 11,1%, miedzi 5,6%; 2)
do parowozéw towarowych i przetokowych — stop marki X, o sktadzie: cyny 42%,
antymonu 16%, miedzi 2%, otowiu 40%.”!

Prof. Czochralskiemu udato si¢ zainteresowa¢ swym stopem PKP, poczatkowo
proby prowadzono w ciagu trzech lat, w znanej wytworni metali kolorowych - Spotce
Akcyjnej Fabryk Metalowych Norblin, Bracia Buch i T. Werner. Pomimo pozytyw-
nych wynikéw podjecie produkeji nie byto optacalne dla wytworni®>.

Ostatecznie staraniem prof. Czochralskiego uruchomiono w odlewni Panstwo-
wych Zaktadéw Inzynieryjnych w Ursusie produkcje stopu dla kolejnictwa. Byta pro-
wadzona pod nadzorem dyrektora inz. Jerzego Kowtunowa, za$ kierownikiem od-
lewni byt prof. Kazimierz Gierdziejewski. We wlasnosciach nowego stopu poktadano
wowczas bardzo duze nadzieje, w 1930 r. zakupiono 250.000 kg w dwoch partiach;
pierwsza w ilosci 167.000 kg w cenie 3 zt 10 gr za 1 kg, druga w ilosci 83.000 kg po
cenie 2 zt 78 gr za 1 kg. Zakupiono go za sumaryczna kwote 748 440 zt.>*Stop bahn-
metall przydzielono do stosowania w DOKP* Warszawa, Poznan i Katowice™: .[...]
Daznos¢ do uniezaleznienia si¢ od konieczno$ci uzywania cyny spowodowata wpro-
wadzenie takze i do kolejnictwa polskiego stopow bezcynowych. Uzywanym dzi$
probnie stopem jest metal tozyskowy ,,B” o skladzie, podobnym do niemieckiego sto-
pu >Bn<.

Na PKP stosowano wowczas stopy o znacznej ilosci cyny — przekraczajacej cze-
sto 60%. Poczatkowo byly to stopy produkowane we wlasnym zakresie w warsztatach
PKP, a nastepnie przez firmy prywatne. Na poczatku lat 30. XX w. zaprzestano zaku-
pow stopow 1 rozpoczeto ich proby w trakcie eksploatacji. Prowadzono wowczas ba-
dania poréwnawcze réznych rodzajéow stopdw cynowych oraz bezcynowego stopu
bahnmetall, patentu prof. Czochralskiego®®.

Badania stopéw zakonczono w 1932 r. Specjalna komisja zatwierdzita wowczas
do stosowania na PKP gatunki stopéw otowiowo-cynowych®, ubogich w cyng*’ —
Fosforbabit marki K, (Sn 22,87%, Pb 59,03%, Sb 15,8%, Cu 2,3%) i marki K, (Sn
6,46%, Pb 80,16%, Sb 11,78%, Cu 1,6%); PolmetalBondratB; (Sn 3,50%, Pb 76,4%,

31 Mozer W., Budowa i obliczanie czgsci parowozowych, op. cit., s. 71.

32prof. Czochralski contra prof. Broniewski, w: ,,Gazeta Polska”, nr 288, 15-X-1936 ., s. 6.

3 Ibidem, s. 8.

¥*Krupkowski A., Stop tozyskowy ,,B”..., op. cit,, s. 16.

3 Dyrekcja Okregowa Kolei Panstwowych.

3¢ Dybowski J., Stopy fozyskowe taboru kolejowego. .., op. cit., s. 82.

*"Mozer W., Budowa i obliczanie czgsci parowozowych, op. cit., s. 72.

3% Dybowski J., Stopy fozyskowe taboru kolejowego. .., op. cit., s. 82.

% Stopy Fosforbabit oraz Bondrat wprowadzono na PKP w 1927 r.

40 W 1932 1. uzywano na PKP pieciu podstawowych gatunkéw stopéw tozyskowych: Fosforbabit T (cecha K 1), Fos-
forbabit II (cecha K 2), Fosforbabit I1I (cecha K 3); Bondrat I (cecha B 1), Bondrat II (cecha B 2), Bondrat III (cecha B
3), Turbosqirel (cecha TS), Ozet I (cecha O 1), Ozet II (cecha O 2), Ozet III (cecha O 3), Bezcynowy metal — B (cecha
BM) oraz Metal nieznany (cecha N). Grupa stopéw Ozet, byt to stop wykonywany z wytopkow sposobem gospodar-
czym w warsztatach PKP DOKP Gdansk. Jako metal nieznany oznaczano stopy innych gatunkéw, dostarczane wraz z
nowym taborem przez prywatne wytwornie. Por. Dziennika Urzgdowy MK, Nr 13, 1932 r., poz. 105, s. 131.
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Sb 1,8%, Cd 1,5%, Cu 0,6%)41 oraz ,,B-metal” patentu prof. Czochralskiego — ozna-
czany cechag BM wybijang na panewkach.

29 grudnia 1932 r. Ministerstwo Komunikacji zatwierdzito Przepisy o gospodar-
ce stopami lozyskowymi na PKP**. W przepisach tych czytamy: ,,Stop bezcynowy ,,B-
metal”, jako majacy wielkg przysztos¢, lecz wymagajacy umiejetnego obchodzenia sig
z nim, bedzie przydzielany wszystkim Dyrekcjom, na razie, w ograniczonej ilosci,
w celu obznajomienia si¢ ze stopami bezcynowymi. Dyrekcje beda zalewaé tym sto-
pem, wedtug wlasnego uznania, pewne jednostki taboru parowozowego i wagonowe-
go, w granicach przydzielonego im rocznego zapasu.”* Inaczej niz w Niemczech pod-
jeto decyzje o wylewaniu tym stopem zaréwno panwi wagonowych jak i parowozo-
wych. Wszystkie panwie mialy by¢ w trakcie napraw dostosowywane do zalewania
stopami cynowymi i bezcynowym™.

Po zakoniczeniu badan stop bahnmetall zostal uznany przez komisj¢ za nienadaja-
cy sie do powszechnego stosowania na PKP, ze wzgledu na wysoka cene¢ niepropor-
cjonalng do stopéw cynowych oraz konieczno$¢ wprowadzenia zmian konstrukcyj-
nych w panewkach i technologii zalewania. Przyjeto go do stosowania w niewielkiej
ilosci, jedynie w celu szkolenia pracownikow kolejowych w zakresie stosowania sto-
pow bezcynowych®.

27 kwietnia 1932 r. Urzad Patentowy RP udzielit prof. Czochralskiemu patent nr
16254, w klasie 40b, 11/02, (zgloszony 29 pazdziernika 1929 r.) na ,,Stopy tozyskowe
odporne na zzeranie stosowane zwlaszcza w kolejnictwie”. Patent zastrzegat: ,,Stopy
lozyskowe na osnowie otowiu, odporne na zzeranie i z domieszkg metali alkalicznych
i metali ziem alkalicznych bez znanej domieszki metali cigzkich Sn, Sb, Cu, Ni i t.d.
[...] znamienne przez nastgpujace domieszki: Mg, Ca i Ba oddzielnie lub razem w ilo-
sci do 2%, Ka i Na oddzielnie lub razem w ilo$ci do 1%, Rb i Li oddzielnie lub razem
w ilosci do 10% oraz Be i Hg oddzielnie lub razem w ilosci do 2%.*”

Interesujace jest, iz prof. Czochralski w tym opisie patentowym dokonat pewne;j
krytyki wczesniejszych stopdw na osnowie olowiowej: ,,Metale tozyskowe, utwardzo-
ne za pomoca metali cigzkich, odznaczaja si¢ niedomaganiami mechanicznymi, a na
odwrdt stopy, utwardzane za pomocag domieszek metali lekkich, brakiem odpornosci
chemicznej. Brak odpornosci chemicznej ujawnia si¢ w pierwszym rzedzie przez trud-
nosci ich przechowywania. Juz po kilku dniach lub tygodniach wytwarzaja si¢ na ich
powierzchni utlenione warstwy lub skorupy, ktére bardzo szybko przenikajg w glab,
niszczac nierzadko caty przekréj bloku.”"’

Ze wzgledu na ztg jakos¢ stopdw oraz niewltasciwe badania odbiorcze, w 1934 1.
Ministerstwo Komunikacji opracowato nowe ,,Warunki techniczne dla odbioru stopow
lozyskowych”, ktore oparto na analizie chemicznej i prébie Brinella. W celu oceny
opracowanych warunkéw oraz gospodarki stopami tozyskowymi Ministerstwo Komu-
nikacji powotato komisje. W jej sktad weszli miedzy innymi wybitni specjalisci z za-

“"Dziennik Urzedowy MK nr 1, 1932 1., poz. 8, s. 5.

“Ibidem, s. 5-16.

“ Ibidem, s. 6.

“ Ibidem, s. 6.

* Dybowski J., Stopy ozyskowe taboru kolejowego. .., op. cit., s. 83.

# Urzad Patentowy RP, Opis patentowy nr 16254, Stopy fozyskowe odporne na zzeranie stosowane zwiaszcza w ko-
lejnictwie, 20 lipca 1932 1., s. 3.

“bidem, s. 1.
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kresu metalurgii i odlewnictwa: prof. Witold Broniewski*® (Politechnika Warszawska),
prof. Aleksander Krupkowski (Akademia Goérnicza w Krakowie), prof. Kazimierz
Gierdziejewski® (Politechnika Warszawska) i prof. Iwan Feszczenko-Czopiwski’’
(Akademia Gornicza w Krakowie)™'.

1 marca 1935 r. komisja przyjeta z niewielkimi zmianami opracowane warunki.
W wyniku jej prac wprowadzono nowy stop Sn 86 (Sn 86%, Sb 10%, Cu 4%). Wyso-
kocynowy, przeznaczony do zalewania panewek parowozdw serii Pu29, Pt31, Okz32
1 niektérych wagondéw salonowych (As). Pod kierownictwem prof. Aleksandra Krup-
kowskiego, zorganizowano badania laboratoryjne stopéw lozyskowych dla PKP. Na
wniosek komisji réwniez catkowicie wycofano z PKP stop bahnmetall. W wyniku prac
komisji wstrzymano zakupy stopow tozyskowych i zorganizowano ich wytwornig
w PKP Warsztatach Gtdwnych w Pruszkowie®.

Wedtug zatwierdzonych ,,Warunkéw technicznych dla odbioru stopow tozysko-
wych”, oprocz stopu Sn 86, na PKP stosowano rowniez stopy tozyskowe: Sn 23 (Sn
23%, Pb 59%, Sb 16%, Cu 2%) — przeznaczony do zalewania panewek parowozow
1 wagonow osobowych oraz Sn 6 (Sn 6,5%, Pb 80%, Sb 12%, Cu 1,5%) — przeznaczo-
ny do zalewania panewek wagonoéw towarowych®.

W 1935 r. doszto do powaznego konfliktu pomigdzy prof. Czochralskim a prof.
Broniewskim. Jego osig staly si¢ w sposob posredni zagadnienia dotyczace wartosci
wprowadzanego w Polsce stopu bahnmetall.

Poczatkowo stosunki migdzy naukowcami byty dobre, do konfliktu doszto pod-
czas posiedzenia komisji senackiej Politechniki Warszawskiej™* Istota sporu byto od-
mienne podejscie do kwestii osiggania zyskow podczas pracy naukowej oraz uwarun-
kowania ambicjonalne. Konflikt i pozniejszy proces byl tym tragiczniejszy, bowiem
obaj profesorowie byli wybitnymi naukowcami o wielkich dokonaniach i zastugach.

Prof. Broniewski zarzucat prof. Czochralskimu interesowno$é, wyciaganie oso-
bistych korzysci z zajmowanych funkcji oraz posiadanego podwojnego obywatelstwa
polskiego i niemieckiego.

Spoér zakonczyt si¢ procesem o zniestawienie przed Sadem Okregowym, ktory
wytoczyt prof. Czochralski za zniestawienie na tamach ,,Gonca Warszawskiego™”:
»Wkrotce po rozprawie sadowej w »Goncu Warszawskim« ukazal si¢ cykl artykutow
piéra prof. Broniewskiego i red. Zawadzkiego™ atakujacy prof. Czochralskiego jako

8 Witold Firlej Broniewski (1880-1939), wybitny metaloznawca i metalurg, wykladowca Uniwersytetu Paryskiego,
od 1919 r. prof. Politechniki Lwowskiej, od 1920 r. prof. Politechniki Warszawskiej, wspotzatozyciel i sekretarz gene-
ralny Akademii Nauk Technicznych, minister robot publicznych w II RP.

* Kazimierz Gierdziejewski (1888-1967), inz. technolog, budowniczy i kierownik odlewni Zaktadow Mechanicznych
,,Ursus”, profesor odlewnictwa na Wydziale Mechanicznym Politechniki Warszawskieji Akademii Gorniczej w Kra-
kowie.

%0 Twan Feszczenko-Czopiwski (1884-1952), ukrainski dziatacz narodowy, minister przemyshu i handlu Ukrainskiej
Republiki Ludowej, inz. metaloznawca i metalurg pracujacy w Polsce. Podkreslajac swoja ukraifiska tozsamos¢ od-
mowit przyjecia polskiego obywatelstwa. Profesor Akademii Goriczej w Krakowie. W okresie migdzywojennym
zaangazowany w tajne badania wojskowe. Aresztowany w 1945 r. przez NKWD w Katowicach, wywieziony na Sy-
berie zmart w lagrze.

3! Dybowski J., Stopy fozyskowe taboru kolejowego. . ., op. cit.,s. 84.

Ibidem, s. 85.

*Ibidem, s. 86, 88.

34prof. Czochralski contra prof. Broniewski, w: ,,Gazeta Polska”, nr 289, 16-X-1936r., s. 7.

55 Ibidem, s. 8.

%6 Danych biograficznych nie ustalono.
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doradce technicznego Min. Spraw Wojskowych i1 posiadacza patentu na stop ,,B” do
panewek wagonow i parowozow, ktory zostal od prof. Czochralskiego nabyty przez
Min. Komunikacji. Stop ten jest namiastkg uzywanego powszechnie stopu cynowego
i zastosowano go na wypadek odcigcia dowozu cyny w czasie wojny. Artykuty zarzu-
caty, ze stop ,,B” jest jakosciowo nizszy od stopow cynowych, uzycie jego moze, w ra-
zie wojny, odbi¢ si¢ niekorzystnie na interesach obrony Panstwa. Autorzy artykutéw
atakowali rowniez prof. Czochralskiego z racji jego obywatelstwa niemieckiego. Prof.
Czochralski wytoczyt proces o zniestawienie.””’

W trakcie procesu przestuchano wielu swiadkow, miedzy innymi zeznawat dy-
rektor departamentu Ministerstwa Komunikacji inz. Suchodolski®® ktory przedstawit
nastepujaca charakterystyke stopu: ,,Swiadek stosowal wynaleziony przez prof. Czo-
chralskiego stop bezcynowy i stwierdza, ze moze on stuzy¢ jako namiastka stopu nor-
malnego. Podczas wojny Niemcy stosowaty go z powodzeniem™. Stop cynowy $wia-
dek uwaza za lepszy, jednakze stop ,,B” moze z powodzeniem zastgpowagé.”®

Proces relacjonowany przez pras¢ codzienng doprowadzit do eskalacji konfliktu.
Padaly coraz bardziej cig¢zkie zarzuty korupcji i szpiegostwa. Przestuchano wielu
swiadkow, rowniez z kregdw wojskowych, deklarujacych catkowite zaufanie Mini-
sterstwa Spraw Wojskowych do prof. Czochralskiego. W pewnym momencie rozpra-
wa stala si¢ sadem nad jego polskoscig i patriotyzmem.

Pomimo doskonatej obrony, prof. Czochralski wygral proces we wszystkich
trzech instancjach, uzyskujac skazanie prof. Broniewskiego i red. Zawadzkiego na
symboliczng karg wiezienia w zawieszeniu®'.Skutki procesu miaty jednak daleko idace
konsekwencje i w perspektywie czasu zacigzyly negatywnie nad dalszymi losami i do-
brym imieniem prof. Czochralskiego.

Konflikt wybitnych metaloznawcow na tle wartosci stopu metal B, przenidst si¢
rowniez na amy prasy technicznej i codziennej. W potowie lat 30. XX w. nasility si¢
glosy krytyki wlasnosci stopu i oskarzen o korupcje¢ dotyczacych zakupu przez PKP
tego materiatu.

W ten sposob komentowat ten zakup prof. Krupkowski: ,,Wprowadzenie takiej
ilosci do taboru nie miato bez watpienia na celu dokonania préb z tym stopem, lecz
raczej chodzito o stopniowe usuwanie stopow cynowych i zastepowanie ich metalem
B. Gdyby kolej nasza w ten sposob postgpowata dalej, zakupujac powyzszy stop z im-
portowanego sodu i litu, w takim razie na wypadek nieoczekiwanego wybuchu wojny
znalezlibySmy si¢ w bardzo cigzkiej sytuacji i zmuszeni bylibySmy dopiero wtedy
w niepomyslnych warunkach wojennych z pospiechem uruchamiaé¢ wtasna produkcje
sodu wobec grozy rozstrojenia transportu.”*

Broniac si¢ przed tymi zarzutami prof. Czochralski w 1936 r. opublikowat na ta-
mach ,,Hutnika” artykut pt. ,,Kolejowy metal-B klasyczny przyktad namiastki stopow

STProf. Czochralski contra prof. Broniewski, w: ,,Gazeta Polska”, nr 288, 15-X-1936r., s. 8.

%% Danych biograficznych nie ustalono.

%9 Dyr. Suchodolski mylit si¢ majac zapewne na mysli wezesniejsze stopy, bahnmetall wynaleziono dopiero w 1924 r.
Prof. Czochralski contra prof. Broniewski, op. cit., s. 8.

'Por. Archiwum Polskiej Akademii Nauk, Materiaty Jana Czochralskiego 6, k. 51; Domanski E., Czochralski Jan
(1885-1953) profesor zwyczajny metalurgii i metaloznawstwa Politechniki Warszawskiej — w 1929 roku doktor hono-
ris causa PW.

62Krupkowski A., Stop tozyskowy ,,B”..., op. cit., s. 16.
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cynowych™®. Zawart w nim bardzo cenna dzi§ z punktu widzenia historii techniki
chronologi¢ wynalezienia zastepczych stopow tozyskowych w Niemczech. W tym
samym roku, w celu upowszechnienia swych argumentow, opublikowat ten artykut
w prawie niezmienionej formie na tamach ,,Przegladu Mechanicznego”, pod zmienio-
nym tytulem,,Nowoczesne metale lozyskowe jako klasyczny przyktad rozwiazania
namiastkowych stopéw cynowych”**.

W 1938 r. na tamach ,,Przegladu Mechanicznego” doszto do ostrej polemiki pro-
fesorow Czochralskiego i Krupkowskiego, w sprawie wtasnosci, sktadu chemicznego,
uwarunkowan ekonomicznych, wartosci i mozliwosci zastosowania stopu na PKP.
W sukurs prof. Czochralskiemu przyszedt jego bliski wspotpracownik i zastgpca na
Politechnice Warszawskiej prof. Georg Welter, publikujac artykuty na tamach tego
samego czasopisma.

Ocena wartosci stopu i opinii zawartych w polemicznych artykutach jest dzi$
bardzo trudna. Z analizy tekstow wynika, ze obie strony polemiki zatracily poczucie
obiektywizmu. Prof. Czochralski starat si¢ udowadnia¢ za wszelka cene, ze stop nie
ustepuje pod wzgledem wiasnosci, a nawet pod wieloma wzgledami przewyzsza stopy
wysokocynowe 1 nie posiada praktycznie zadnych wad. Widoczna jest sprzecznosé
1 niespdjnosé kolejnych polemicznych artykutow jego autorstwa dotyczacych wihasno-
$ci tego materiatu.

Prof. Czochralski starat si¢ intensywnie forsowac¢ swdj stop, nie biorgc pod uwa-
ge odmiennych od niemieckich warunkéw technicznych, ekonomicznych i gospodar-
czych polskiego kolejnictwa. Dazenie to z calg pewnos$cia bylo konsekwencja jego
twardego charakteru — nieustgpliwosci i wytrwatosci, ktora umozliwita polskiemu out-
siderowi z krancodw pruskiego imperium zrobi¢ karier¢ naukowa w Berlinie, dokona¢
wielkiego wynalazku i zdoby¢ znaczny majatek. Proces sadowy i ataki ze strony jego
antagonisty prof. Broniewskiego miaty niewatpliwie silny wpltyw na jego stan emo-
cjonalny. Dla Wielkopolanina pochodzacego z lokalnego Kcynskiego srodowiska pod-
dawanego silnej germanizacji, niezwykle dojmujace musiaty by¢ zarzuty o brak pa-
triotyzmu.

Uczestniczacy w polemice prof. Krupkowski staral si¢ udowodni¢ liczne wady
stopu, w jego opinii catkowicie go eliminujace. Zapamietal si¢ w polemice i zatracit
takze poczucie obiektywizmu — dowodzac catkowitej wadliwosci stopu rowniez w wa-
runkach niemieckich. Trudno przypuszczaé, aby niezwykle pragmatyczny zarzad kolei
niemieckich (DRG) wprowadzit do eksploatacji catkowicie wadliwy stop, a nast¢pnie
z pewnymi zmianami sktadu wprowadzono go w kolejnictwie Rosji Sowieckiej i USA.
Konkluzja jego krytyki obejmowata nastepujace wnioski:

,»1. Metal B jest technicznie gorszy od stopow bogato cynowych i wlasnosciami
zbliza si¢ do stopow otowiowych biedno cynowych.

2. Metal B jest stopem kosztowniejszym w poroéwnaniu ze stopami cynowymi,
glownie dlatego, ze posiada tylko ,jedno zycie”. Pod tym wzgledem jest on typowsa
namiastkg stopdéw tozyskowych.

3. Przy przejsciu od stopéw cynowych na metal B, w polskich warunkach nie na-
lezy przewidywaé¢ oszczednosci dewizowych, gdyz mamy obecnie niedoboér otowiu,

83Czochralski J., Kolejowy metal-B. .., op. cit., s. 219-223.
84Czochralski J., Nowoczesne kolejowe metale tozyskowe. .., op. cit., s. 395-399.
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poza tym uwzgledni¢ nalezy deficytowa pozycje¢, jaka stanowig optaty licencyjne na
rzecz niemieckiego towarzystwa.

4. Ewentualne wprowadzenie metalu B do naszego kolejnictwa nastreczytoby
w razie wojny duze klopoty ze wzgledu na konieczno$¢ natychmiastowego urucho-
mienia wytworni sodu metalicznego i zabezpieczenia dostawy bezwodnego chlorku
wapnia. Metoda catkowitego usunigcia stopow cynowych na korzys¢ metalu B, bez
krajowej produkcji metalicznego sodu i bezwodnego chlorku wapnia, jest niebez-
pieczna z punktu widzenia obrony naszego Pafistwa.”®

Na tamach ,,Przegladu Mechanicznego” w kwestii sporu dotyczacego stopu glos
w dyskusji zabral rowniez specjalista w zakresie budowy taboru kolejowego prof.
Adolf Langrod®. W artykule na tamach Przegladu Mechanicznego pt. ,,Zagadnienia
taboru kolejowego w Polsce” w wywazony sposdb skomentowat zacigty spor profeso-
réow:,,Z innych metali potszlachetnych najwigksze znaczenie w budowie taboru ma
cyna, stosowana do brazow i stopow tozyskowych, a w kraju niewytwarzana. Mozno$¢
zastgpienia cyny w stopach tozyskowych przez oldw byla ostatnio u nas przedmiotem
ozywionej dyskusji. Tylko doswiadczenia na terenie kolejowym zdolne sa te sprawe
wyjasni¢ pod wzgledem technicznym. W Niemczech tylko w parowozach stosowany
jest wysokowarto$ciowy tozyskowy stop cynowy, natomiast w pozostatych tozyskach
stosuje si¢ otdéw z domieszka wapnia, sodu, litu i glinu, przy czym suma tych domie-
szek wynosi ok. 1 2%. Ze stopem tym osiggni¢to doskonate wyniki (Dr.-Ing. e. h. G.
Hammer, Die Deutsche Reichsbahnals Auftraggeberin der Deutschen Wirtschaft,
1932, s. 106). Jego wprowadzenie jednak wymagato gruntownej racjonalizacji odno-
$nych oddziatdéw w warsztatach naprawczych. U nas juz pierwsze proby z tym meta-
lem, zw. metalem kolejowym lub metalem B, wywotaty przykre zatargi w kotach pro-
fesorskich, ktore nie przyczynily si¢ do wyjasnienia sprawy, ani do wprowadzenia dal-
szych badan na wilasciwa drogg. Przyktad ten poucza, ze nie wolno i§¢ Slepo sladem
zagranicy, nie stwarzajac dla nowych pomystow odpowiednich warunkow. Czy zas
stosowanie stopu otowiowego zwiekszy nasza autarchi¢ w dziedzinie surowcow lub
przyr617iesie kolejom gospodarcze korzysci, powinno by¢ przedmiotem osobnych ba-
dan™’.

Interesujaca opini¢ wobec stopu bahnmetall wyrazit rdwniez jeden z najwybit-
niejszych polskich specjalistow w zakresie konstrukcji taboru kolejowego prof. Poli-
techniki Lwowskiej Wilhelm Mozer®. W jego pracy ,,Budowa i obliczanie czeéci pa-
rowozowych”, czytamy: [...] Niekorzystne potozenie gospodarcze kazato w ostatnich
latach sigga¢ do stopow biatych, ubogich w droga cyng¢ lub pozbawionych jej zupehie.
W Niemczech uzyskano dodatnie wyniki ze stopem, zwanym ,,bahnmetall”, (oznaczo-
nym marka ,,Bn”), a zawierajacym glownie otéw z domieszka metali alkalicznych
i glinu. Sktad tego stopu przedstawia si¢: otowiu 98,4%, wapnia 0,69%, sodu 0,62%,
litu 0,04%, reszta glinu. Domieszki metali alkalicznych podobnie jak i dodatek glinu —
znajdujacy sie w stopie prawie w stanie rozproszenia atomowego, — Wywojuja znaczne
stwardnienie osnowy otowianej. Rozpowszechniajacy si¢ stop ten wykazuje twardosé

$Krupkowski A., Stop tozyskowy ,,B”..., op. cit., s. 16.

5 Adolf Langrod (1876-1968), inz. kolejowy, prof. Politechniki Krakowskiej, konstruktor i specjalista w zakresie
taboru kolejowego.

$7Langrod A., Zagadnienia taboru kolejowego w Polsce, w: Przeglad Mechaniczny 1937, T. III, nr 17, . 580.

58 Wilhelm Mozer (1889-1958), inz., prof. Politechniki Lwowskiej, 1912-1923 komisarz maszynowy Dyrekcji Kolei
we Lwowie, specjalista konstrukcji parowozow.

51



30°Brinella przy temperaturze 20°C, wytrzymato$é na cisnienie 1720 kg/mm®, tem-
perature topliwosci 320°C i cigzar whasciwy 10,56.7% W opisie wlasnosci stopow tego
typu, czytamy: ,,[...] Stopy te posiadaja wielka zdolno$¢ do likwacji czyli dzielenia si¢
na sktadniki i skurcz nieco wigkszy od skurczu zwyktych cynowych metali tozysko-
wych. Wypehienie panewek potaczone jest z pewnymi trudnosciami, wskutek niedo-
statecznego przylegania do podloza brazowego. Przy kazdym nastgpnym przetapianiu
sktadniki takie, jak bar, wapn, a czesciowo sod i inne domieszki ulegaja stopniowo
utlenieniu, wskutek czego stopy te nalezy topi¢ pod warstwa ochronng wegla drzew-
nego. Poniewaz stopy przetopione zawieraja 0,6+0,7% tlenu, nie nalezy uzywa¢ wid-
row, odpadkow i starego materiatu bez poprzedniej regeneracji. Wspomniane stopy sa
trwalsze od cynowych, topig si¢ w wyzszej temperaturze. Sg jednak czute na dziatanie
wody i powietrza, dlatego nattuszcza sie je lub chroni lakierem.””

Ocena mozliwos$ci zastosowania stopu na PKP, jest bardzo ztozona. Prof. Czo-
chralski wykorzystywal wszelkie mozliwosci, aby promowac swdj stop, nie zwracajac
uwagi na odmienne od niemieckich warunki techniczne, gospodarcze i polityczne.
Niewatpliwie polemika a takze proces sagdowy ze strony jego antagonistow shuzyta
catkowitej dyskredytacji tego stopu w Polsce.

Nalezy podkresli¢, iz PKP byly nieprzygotowane do wprowadzenia procesow
technologicznych zwigzanych z wylewaniem panewek nowym stopem. Pracochtonne
byto wykonywanie dodatkowych rowkow klinowych, tzw. ,,jaskétczych ogonow™ i o-
tworéw stozkowych w panewkach. Adaptacje¢ starych panewek utrudniata znaczna
roznorodnos¢ parku wagonowego PKP i brak normalizacji tozysk osiowych. Stop
wymagatl utrzymania statej temperatury topienia, zas jej wahania powodowaly wypa-
lanie si¢ domieszek. Nie byto mozliwosci odzyskiwania stopu po zakonczeniu eksplo-
atacji w warunkach kolejowych zalewni stopow PKP.

Nalezy podkresli¢, iz stop bahnmetall byl zamiennikiem stopow wysokocyno-
wych, jednak posiadal gorsze wlasnosci mechaniczne. Z tego wzgledu nie stosowano
go w panewkach parowozowych — w ktorych dziataty bardzo duze sity.

Po uporzadkowaniu i normalizacji gospodarki stopami w 1934 r. na PKP nie po-
szukiwano bezwzglednych oszczednosci, bowiem koleje polskie stosowaty materialy
najlepszych gatunkow, za$ oszczgdnosci strategiczne w praktyce zaczeto wprowadzac
powszechnie dopiero u progu wojny pod koniec lat 30. XX w.

Istotnym czynnikiem utrudniajgcym wprowadzenie stopu byta pewna zachowaw-
czo$¢ polskich inzynieréw kolejowych i metaloznawcow. Konserwatyzm kolejnictwa
europejskiego sprawit rowniez, iz nie wykorzystywano bardzo nowoczesnych amery-
kanskich wynalazkow kolejowych. Prof. Adolf Langrod w ten sposob przedstawiat na
przyktadzie techniki amerykanskiej trudnosci w wprowadzeniu nowoczesnych wyna-
lazkow w kolejnictwie: ,,Technika amerykanska przoduje, a jej doswiadczenia tylko
zwolna przenikaja do techniki europejskiej, przelamujac konserwatyzm europejski.

Tego rodzaju obawy mozna zobaczy¢ w wielu dziedzinach techniki kolejowej””!

%Mozer W., Budowa i obliczanie czgsci parowozowych, op. cit., s. 72.
 Ibidem, s. 72.
""Langrod A., Zagadnienia taboru kolejowego. .., op. cit., s. 573.
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Recepcja stopu bahnmetall w ZSRS

Prof. Jan Czochralski w swym artykule ,,Kolejowy Metal-B — Klasyczny przy-
ktad namiastki szlachetnych stopow cynkowych” opisat rozprzestrzenienie si¢ stopow
bezcynowych w kolejnictwie sowieckim i amerykanskim, na poczatku lat 30. XX w.:
»|--.] Podobne stopy (110) zostaly w Sowietach oficjalnie zaprowadzone w r. 1930,
w Ameryce w r. 1932 (111). Zainteresowanie w Sowietach nowymi stopami tozysko-
wymi byto tak wielkie, ze wydany wspolnie z G. Welterem podrecznik autora 1) zo-
stata glm (zreszta, jak zwykle, bez wiedzy autora) zywcem przettumaczony i wydany
[...]”"".

Juz po roku od wynalezienia stopu bahnmetall 4 kwietnia 1925 r. bliski wspot-
pracownik i przyjaciel prof. Czochralskiego dr inz. Georg Welter ztozyt w Rosji so-
wieckiej wniosek patentowy na stop. Dopiero po pieciu latach, 31 marca 1930 r. wy-
dano na 15 lat patent, dla inz. Weltera i firmy Metall bank und Metallurgische Gesell-
schaft AG Frankfurt a. M, na stop tozyskowy na osnowie otowiu, o sktadzie chemicz-
nym: 99,97 — 97,95% Pb, z dodatkiem 0,01 — 1% Na lub Ca, 0,01 — 0,05% Li". Patent
wydano na rzecz dr inz. Georga Weltera - prawdopodobnie prof. Czochralski nie mogt
wowczas osobiscie uda¢ si¢ w tym celu do Rosji sowieckiej, ze wzgledu na militarne
znaczenie prowadzonych prac. Opatentowanie stopu w ZSRS $wiadczyto o wielkiej
zapobiegliwosci wynalazcy™. Nalezy podkresli¢, iz byt to pierwszy zagraniczny patent
w ZSRS na stop tozyskowy.

Po tym patencie w Rosji opatentowali rowniez swe stopy tozyskowe konkurenci
prof. Czochralskiego. 21 sierpnia 1925 r. firma Jacob Neurath z Wiednia — inz. Paul
Kemp i inz. Theodor Kittl ztozyta patent na stop tozyskowy z osnowa otowiowa. Zo-
stat wydany 31 maja 1929 r. na stop o nastgpujacym skladzie chemicznym: 65 — 77%
Pb, 10 —27% Sb, 3 — 14% Sn i 0,7 — 2,5% As’". 3 wrzesnia 1926 r. patent ztozyli Wal-
ter Mathesius i Martin W. Neufeld z Berlina-Charlotenburga, na stop otowiowy z do-
datkiem: 0,75 — 1% Ca, 0,6 — 0,65% Na, 0,2 — 0,25% Mg i do 0,1% Al’°. Opatentowa-
no zmiane jego sktadu przez dodanie do 0,1% Bi, Cu i Sn, razem lub osobno’’. Patent
wydano 31 maja 1929 r. na 15 lat. 17 stycznia 1928 r. firma Jacob Neurath z Wiednia,
inz. P. Kemp ztozyta wniosek patentowy na zmiang wczesniejszego patentu z 31 maja
1929 r. Obejmowal on dodanie do wczesniejszego sktadu: 0,5 — 3,5% Cd, In — osobno
albo razem’".

Patentowanie stopow tozyskowych w ZSRS stato si¢ mozliwe, gdy w 1924 r.
zorganizowano nieistniejaca od czasu rewolucji sowiecka stuzbe patentowa . Miato to
na celu przyciagnigcie zagranicznego kapitatu, w celu rozbudowy przemystu realizo-
wanej w ramach NEP.

2Czochralski Jan, Kolejowy metal-B. .., op. cit., s. 220.

73 Patent na izobretenie, N® 14443, wydany 31 maja 1930 g.
7 Ibidem.

73 Patent na izobretenie, N° 9344, wydany 31 maja 1929g.
76 Patent na izobretenie, N®9356, wydany 31 maja 1929 g.

77 Ibidem.

78 Patent na izobretenie, N>10074, wydany 31 maja 1929 g.

MIstoriaRossijskihprivilegij i patentov, http://www.2fj.ru/istoriya/istoriya_rossijskix_privilegij iphp, dostep
13.04.2014 1.
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Patenty objely tylko czg$¢ dziedzin techniki, za§ ochrona patentowa w Rosji so-
wieckiej w duzej mierze byta catkowicie iluzoryczna. ZSRS nie podpisato miedzyna-
rodowych uméw patentowych, lecz jedynie dwustronne umowy z krajami rozbudowu-
jacymi sowiecki przemyst i komunikacje. W 1927 r. podpisano umowe¢ sowiecko-
niemiecka o wzajemnej ochronie patentowej whasnosci przemystowe;*’.

W Rosji sowieckiej w 1928 r. zatwierdzono Pierwszy piecioletni plan rozwoju
gospodarki narodowej (1929-1933 zwany stalinowska pigciolatka). Jego wprowadze-
nie zwigzane bylo z intensywng industrializacjg i militaryzacja, realizowang w mysl
znamiennych stow Stalina:, JesteSmy 50-100 lat za krajami rozwinigtymi, musimy
nadrobi¢ ten dystans w ciagu 10 lat, albo to zrobimy, albo nas zmiazdza.”™'

W tym czasie rozpoczgto prace zwigzane z modernizacja przemyshu cigzkiego
i transportu kolejowego w oparciu, glownie o amerykanskie i niemieckie technologie.
Rozpoczeto szeroko zakrojone prace w celu ich implementacji, wysytano na zagra-
niczne staze sowieckich inzynierdw i ttumaczono (oczywiscie bez zadnych optat au-
torskich) wielkie ilosci §wiatowego pismiennictwa technicznego.

Na poziomie sowieckich kadr inzynieryjno-technicznych dostep do nowocze-
snych zagranicznych technologii zapewnia¢ miata zorganizowana w tym czasie z du-
zym rozmachem shuzba informacji naukowo-technicznej i ekonomiczne;.

Utworzone w wigkszosci zaktadow przemystowych i instytucji osrodki informa-
cji naukowo-technicznej i ekonomicznej utatwia¢ miaty dostgp do zagranicznego pi-
$miennictwa specjalistycznego.

Bylo to praktyczne wykorzystanie intensywnie rozwijanego wowczas ,,biatego
wywiadu” technologicznego. Tlumaczenie i wydawanie nowosci technicznych stuzy¢
miato wprowadzeniu nowoczesnych technologii i metod organizacji przemystu. Jed-
nym z gtéwnych zatozen industrializacji i przestawienia gospodarki na tory wojenne
bylo stosowanie oszczednosci materiatow oraz wprowadzenie stalinowskiego wspot-
zawodnictwa pracy w formie morderczego wyscigu. Wprowadzenie stopéw bezcyno-
wych w kolejnictwie idealnie wpisywato si¢ w prowadzong wowczas polityke rozbu-
dowy przemystu zbrojeniowego, miato bardzo duze znaczenie dla jego rozwoju.

Swoistym paradoksem bylo bardzo szybkie wprowadzanie licznych nowocze-
snych patentdw i zachodnich rozwigzan konstrukcyjnych, w rodzaju upowszechnienia
w sowieckim przemysle i kolejnictwie spawania elektrycznego. Byto to mozliwe wia-
$nie dzieki temu, ze ZSRS nie nalezat do unii patentowe;.

W ten sposdb w 1928 r. bez wiedzy autoréw, przettumaczono na rosyjski i wyda-
no w Panstwowym Wydawnictwie Technicznym w Moskwie, w serii Biblioteki Inzy-
nieryjno-Przemystowej prace Czochralski J., Welter G., Lagermetalle und ihretechno-
logische Bewertung, Berlin 1920 r.; rosyjski tytut: Cohralskij I., Antifrikcionnyemetal-
ly 1 ihtehnologiceskadocenka. Rukovodsstvodlainz-rov, konstruktorov, proizvodstben-
nikov i tovarovedov, thimaczenie inz. I.P. Sepeleva.

W 1930 r. najprawdopodobniej*’wzorujac si¢ na stopie bahnmetall na kolejach
sowieckich SZD wprowadzono bezcynowy stop wapniowy na osnowie otowiu Ca 0,75
—1,10%, Na 0,65 — 0,95%, Pb — pozostate; oznaczony marka BK (babbit wapniowy),

8 patent na izobretenie, N° 25133, wydany 31 stycznia 1932 g.

81 Stalin 1.V., Soinienia, T. 13, Moskva 1951, s. 29-42.

82 Nie odnaleziono zrédlowego potwierdzenia nastepstwa wynalazku, lecz podobienstwo obu stopow jest jednoznacz-
ne.
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wedtug norm sowieckich 1935 r. — OST/WKC 6781, GOST 1209-41*3. Nowy stop
i metody zalewania nim panewek opracowany zostal przez prof. W. H. Wazingera
i A.N. Celikowa. Stosowany byt do wylewania panewek z maksymalny obcigzeniem
na nacisk 200 kg/cm®. Jedyna zmiana w stosunku do stopu Czochralskiegobyla rezy-
gnacja z domieszki litu™. Produkcje nowego stopu uruchomiono w odlewni zaktadow
budowy taboru kolejowego ,,Krasnoje Sormowo” w Niznym Nowogrodzie®.

Wprowadzenie stopu wigzato si¢ poczatkowo z pewnym oporem sowieckich in-
zynieréw kolejowych. W podreczniku projektowania parowozéw D.D. Naumowa za-
warto informacje: ,,Babbit do zalewania panewek Sn 16%, Sb 16%, Pb 65%, Cu 3%.
Zastgpienie cyny otowiem nie jest korzystne, poniewaz cyna jest cztery razy twardsza
od otowiu, i moze wytrzyma¢ wicksze obcigzenia™*®.W zwiazku z przejsciem na stop
BK, opracowano nowa konstrukcje panewek taboru kolejowego, z tzw. ,,jaskotczymi
ogonami” oraz proces technologiczny topienia stopu i wylewania panwi.

27 listopada 1930 r. prof. Jan Czochralski ztozyt w Rosji sowieckiej wniosek pa-
tentowy na niekorodujacy stop tozyskowy. Po trzech latach 31 sierpnia 1933 r. wyda-
no mu na 15 lat patent, na stop na osnowie olowiu, o sktadzie chemicznym: Pb z nie-
wielkimi dodatkami metali alkalicznych, w tym do 2% Ba"".

W latach 30. XX w. opracowano w ZSRS inne odmiany stopoéw tozyskowych dla
kolejnictwa na osnowie olowianej; gatunku BH (babbit niklowy), sktad chemiczny: Sb
13 — 15%; Cu 1,5 — 2,0%; Sn 9 — 11%; Cd 1,25 — 1,75%; Ni 0,75 — 1,25%, As 0,5 —
0,9%, innych domieszek nie wiecej 0,4%, reszta Pb; gatunku B16%(babbit otowiowy),
wedhug GOST 1320-41, sktad chemiczny: Sb 15 — 17%; Sn 15 — 17%; Cu 1,5 — 2,0%,
pozostatych domieszek nie wiecej 0,6, reszta Pb; gatunku b6 (babbit otowiowy), sktad
chemiczny: Sb 14 — 16%; Sn 5 — 6%; Cu 2,5 — 3,0%, Cd 1,75 — 2,25%; As 0,6 — 1,0%,
innych domieszek nie wiecej 0,4%, reszta Pb®.

W ten sposdb u progu wojny sowieckie kolejnictwo prawie catkowicie przeszto
na stopy bezcynowe. Tylko w szczegolnie odpowiedzialnych tozyskach taboru kole-
jowego SZD, nadal stosowano babbit cynowy, gatunku 583, sktad chemiczny: Sb 10 —
12%; Cu 5,5 — 6,5%; Sn — pozostale.

Recepcja stopu bahnmetall w Stanach Zjednoczonych
Badania nad opracowaniem stopow otowiowych podejmowano w USA juz

w latach 20. XX w. Opracowano wowczas stop Ulco-metal, autorstwa Frary i Temple,
o skladzie 1,6% Ba, 4% Ca, 97,6% Pb”.

83Czochralski Jan, Kolejowy metal-B. .., op. cit., s. 223.

$Jan Czochralski w swym artykule podawat informacje jakoby sowieckie kolejnictwo przeszto w 1930 r. na stopy
wzorowane na stopie bahnmetall, o skfadzie chemicznym Ca Na Mg. Informacja ta jest blgdna, najprawdopodobniej
wynikneta z braku dostgpu do informacji, ktére w warunkach sowieckich byly utajnione. Por Czochralski Jan, Kole-
jowy metal-B op. cit., s. 219.

$Krupkowski A., Stop tozyskowy ,,B”..., op. cit., s. 8.

8 Naumow D.D., Projektirowanieparowoza, Moskwa 1931 g., s. 59 (thumaczenie ZT).

87 Patent na izobretenie, N° 31845, wydany 31 sierpnia 1933 g.

8Stopem tego gatunku wylewano brazowe panwie osiowe i panewki wigzaréw i korbowodéw parowozéw waskoto-
rowych typu Kp4, budowanych wFabloku w Chrzanowie w duzych ilosciach do konca lat 50. XX w. dla ZSRS. Por.
CBK Nr 1 Poznan, Warunki Techniczne wykonania i odbioru parowozu Kp4, s. 39, 76.

% Parowozy obszyj kurs konstrukcji i elementy teorii, Moskwa 1949 g., s. 592.

*Feszczenko-Czopiwski J., O tanich stopach tozyskowych. .., op. cit., s. 196.
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W 1932 r.”'inz. Robert JayShoemaker’?, w latach 1919-48, pracownik koncernu
otowiowego NationalLead Company w Nowym Jorku, zapewne wzorujac si¢ na stopie
bahnmetall, opracowat nowy tozyskowy stop otowiowy””. Otrzymat on handlowa na-
zw¢ Satco-metal.

W stosunku do pierwowzoru prof. Czochralskiego prawdopodobnie obnizono Pb
7 98,6% na 98,0%, Ca z 0,7% na 0,5% oraz usunigto calkowicie Na i dodano niewiel-
kie ilosci Mg (0,075%), K (0,04%), Mn (0,25%), Sn (0,7%), Al (0,05%)’*. Dzicki
wprowadzonym zmiang w skladzie stop miat znacznie lepsze wlasnosci i wytrzyma-
1o$¢ od bahnmetall. Mdgl by¢ przetapiany bez wypalania sktadnikéw i nie podlegat
korozji”.

Stop tozyskowy satco-metal zastosowany zostat do zalewania tozysk osiowych
lokomotyw 1 wagonow oraz panewek kolejowych i okretowych silnikow spalinowych.
Wprowadzenie tego stopu zastgpczego w prywatnych amerykanskich towarzystwach
kolejowych i1 we flocie pozwolito na zaoszczedzenie podczas drugiej wojny swiatowej
duzych ilosci strategicznych materialéw — cyny i miedzi’®. W kolejnictwie amerykan-
skim stop znalazt zastosowanie w latach 30 XX w., w produkcji nowoczesnych pane-
wek segmentowych firmy Hennessy Lubricator’’.

Bezolowiowy stop lozyskowy L.Caw Polsce

W okresie powojennym do wylewania panewek taboru kolejowego poczatkowo
stosowano stopy o osnowie cynowej. Jeszcze wydane w 1951 r. ,,Warunki techniczne
dostawy 1 odbioru stopow tozyskowych i brgzoéw rafinowanych dla PKP M 97” do-
puszczaty do stosowania na PKP jedynie stopy cynowe o jej nastgpujacych procento-
wych zawartosciach: (£83) Sn 83, (£20) Sn 20, (£10) Sn 101 (L6) Sn 6. W kolejnic-
twie stosowano rowniez stopy cynowe: (L16) Sn 16.

Na poczatku lat piecdziesiatych w okresie nasilajacej si¢ rozbudowy i militaryza-
cji przemystu zbrojeniowego i komunikacji, wedhug sowieckich wzoréw zaczeto po-
szukiwa¢ oszczgdnosci we wszystkich dziedzinach gospodarki. Temu celowi stuzyto
instytucjonalne wprowadzanie ruchu wspétzawodnictwa pracy oraz wdrazanie w pol-
skich warunkach sowieckich technologii w zakresie stosowania oszcze¢dnosciowych
materialdow 1 uproszczeniu proceséw produkcyjnych. Wspdtzawodnictwo oprocz
oszczgdnosci, stuzy¢ miato totalizacji i militaryzacji pracy — dokonano wowczas jej
redefinicji - od tego czasu miata to by¢ ,,Stachanowska praca uderzeniowa”, a w zasa-
dzie walkaprowadzona w kazdej dziedzinie gospodarki.

?1Czochralski Jan, Kolejowy metal-B. .., op. cit., s. 220.

?Danychbiograficznychnieustalono.

Ehlen, Ethel K., Consulting Engineer, On Visit Here, Developed Of Railroad Safety Devices w: Palm Beach Daily
News, Palm Beach, Florida, Monday, april 5, 1954, s. 1.

% Jasik Z., Mickiewicz M., Stopy lozyskowe i technologia wylewania panwi, Warszawa 1961 1., s. 56.

% Symposium on Effect of Temperature on the Properties of Metals, American Society for Testing Materials 1932, s.
337.

%Ehlen, Ethel K., Consulting Engineer.. ., op. cit., s. 1.

7 Hennessy mechanical journal lubricators for all journals of railway equipment, New York 1938.

%PKP, M 97 Warunki techniczne dostawy i odbioru stopow tozyskowych i brazéw rafinowanych dla PKP, zatwier-
dzone przez Dyrektora Generalnego KP dn. 18/X-50 r., Warszawa 1951 r., Wojciechowski Z., Materialoznawstwo
kolejowe, tom II, Warszawa 1960 1., s. 414.
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Powszechnie wprowadzano wowczas ze wzgledow politycznych sowieckie tech-
nologie, ktore czesto nie przynosity duzych korzysci, a w wielu wypadkach stawaty si¢
przyczyna znacznych strat. Przyktadem tych tendencji moze by¢ néz tokarski Koleso-
wa do szybkosciowego skrawania metali. Przeznaczony byt do forsownej i niebez-
piecznej pracy na tokarkach przy bardzo duzych szybkosciach. Zamiast iluzorycznych
oszczednosci stat sie przyczyna wielu wypadkow i uszkodzen maszyn, a takze licz-
nych oskarzen o sabotaz gospodarczy.

Instytucjonalne narzucanie sowieckich technologii powodowato zrozumialy opor
ze strony przedwojennych $rodowisk inzynierskich i robotniczych. Dekonstruowato
wyksztatcony od czasu industrializacji esprit de corps arystokracji robotniczej i rze-
mieslniczej.

W takiej atmosferze na PKP wprowadzono na poczatku lat 50. XX w. stopy na
osnowie olowiowej, bezcynowe i niskocynowe — wapniowe £.Ca i z matg zawartoscia
cyny — arsenowe L.10As. Stopéw wapniowych £Ca uzywano do zalewania panewek
wagonéw towarowych, zamiast stopu £.6, arsenowych za$ £.10As” — L6As'” do zale-
wania panewek wagonéw osobowych, zamiast stopéw £10 i £20'”'. W ramach po-
wszechnej wowczas dziatalnosci racjonalizatorskiej, stop LCa stosowano rowniez
w latach 50. XX w. do wylewania panewek osi tocznych parowozéw manewrowych
i osi tendrowych'®, podczas napraw w ZNTK Wroctaw.

31 grudnia 1952 r. zatwierdzono norm¢ PN-H-87112 na tozyskowy stop otowio-
wo-wapniowo-sodowy £.CalNA PbCalNa (sktad chemiczny Ca 0,85 — 1,15%, Na
0,60 — 1,90%, Pb reszta). Stop LCa byt polskim odpowiednikiem sowieckiego stopu
BK (GOST 1209-41), o prawie identycznym sktadzie chemicznym: Ca 0,75 — 1,1%;
Na 0,65 — 0,95%, innych domieszek nie wigcej 0,3, reszta Pb. Jak widzimy odrdzniaty
je jedynie niewielkie zawartosci procentowe sktadu chemicznego. W przettumaczo-
nym na jezyk polski sowieckim podreczniku A.P. Gulajewa Metaloznawstwo, tak opi-
sano jego wiasnosci: ,,[...]Stop tozyskowy BK (LCa) stosowany w kolejnictwie jest,
podobnie jak stop BC, stopem dos¢ tanim. W strukturze tego stopu migkka osnowe
stanowi ol6w, a twardymi wtraceniami sa zwiazki ofowiu z wapniem i sodem.”'**

Produkcje stopu £Ca rozpoczeto w przedwojennych zaktadach wytwarzajacych
bahnmetall — Rafinerii Metali ,,Wroctaw” (obecnie ,,Hutmen” SA) oraz w Zaktadach
Metalurgicznych ,,Pomet” w Poznaniu'™.

W ten paradoksalny sposob historia zatoczyta koto, stop opracowany w 1930 r.
w ZSRS na podstawie receptury niemieckiego stopu prof. Jana Czochralskiego Bahn-
Metall, po dwudziestu latach powrécit do Polski, jako sowiecki wynalazek ,,przoduja-
cego kolejnictwa sowieckiego”.

W ten sposob opisano go w artykule w Przegladzie Kolejowym Mechanicznym:
,» Trudnos¢ zaopatrzenia i konieczno$¢ wydawania dewiz za dostarczong cyng¢ zmusita
fachowcow do poszukiwania stopow opartych na materiatach krajowych tatwo do-

97nak PbSn10Sb14Cu2As, sktad chemiczny: Sb 13 — 15%, Cu 1,5 — 2%, Cd 1,25 — 1,75%, Ni 0,75 — 1,25%, As 0,5 —
0,9%, Sn 9 — 11%, Pb reszta.

100Znak PbSn6Sb15Cu3As, sklad chemiczny: Sb 14 — 16%, Cu 2,5 — 3,0%, Cd 1,75 — 2,25%, As 0,6 — 1,0, Sn 5 — 6%,
Pb reszta.

"L anger J., Podrecznik rewidenta wagondw, Warszawa 1959 1., s. 44.

122K rajewski T., Technologia napraw taboru kolejowego, s. 321.

103 Gulajew A.P., Metaloznawstwo, Katowice 1969 1., s. 575.

1%Tomaszewski P.E., Powrdt. ., op. cit., s. 78.
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stepnych. W dziedzinie stopdw zastepczych uczeni radzieccy dokonali szeregu badan
i opracowali sktady chemiczne oraz sposoby wytwarzania oszczgdno$ciowych stopow
tozyskowych. Do takich stopow zalicza si¢ migdzy innymi stop tozyskowy oparty na
osnowie ofowiu z dodatkiem wapnia metalicznego.”"

W okresie stalinowskiej industrializacji czgste bylo zjawiskoktore okreslitem ja-
ko -wtorny transfer technologii. Byta to dos¢ powszechna praktyka, gdy wiele amery-
kanskich przestarzatych technologii, ktére zakupit w latach 30. ZSRS trafito do Pol-
skich w latach 50. XX w. W identyczny sposob trafialy do polski niemieckie techno-
logie zdobyte przez Armi¢ Czerwong i wywiezione na wschdd, czesto z nowymi ta-
bliczkami rysunkowymi pisanymi cyrylica. Ze wzgledu na $cista izolacje od zachod-
niej nauki, w zakresie nauk $cistych rowniez wtérny transfer nowoczesnych zachod-
nich technologii i wiedzy odbywat si¢ via ZSRS, za posrednictwem tanich sowieckich
thumaczen literatury zachodnie;j.

Z wprowadzeniem stopu wapniowego zwigzane byto szereg trudnosci technolo-
gicznych, zwigkszajacych koszta robocizny — ktdre niwelowaty sama oszczednosé cy-
ny. Trudnosci te zasadniczo byty zblizone do powodowanych wadami stopu bahnme-
tall. Panewki musiano wylewa¢ cienka warstwg stopu, poniewaz gruba warstwa,
w miar¢ docierania si¢ stopu do czopa, powodowata tuszczenie i zawalcowanie po-
wierzchni tracej. Stop £.Ca miat znacznie gorsze wlasnosci przylegania do panewki niz
stop cynowy.

Konieczne bylo frezowanie kanatow o ksztalcie klinowym tzw. ,jaskolczych
ogondw” 1 wiercenie stozkowych otworéw w panewkach — w celu dodatkowego me-
chanicznego polaczenia stopu'®. Najlepsze potaczenie stopu uzyskiwano, gdy panew-
ki wykonywano z zeliwa modyfikowanego. Poniewaz gtéwnymi sktadnikami nadaja-
cymi twardo$¢ byl wapn i1 s6d, nie mozna byto dopusci¢ do niewielkiego nawet prze-
grzania stopu. Powodowato to intensywne utlenianie sktadnikéw utwardzajgcych
i zmniejszenie twardosci stopu (wylana warstwa miata gruboziarnista strukture)'”’. Nie
mozna bylo przetapia¢ w warunkach warsztatowych wytopek i widrow stopu, nalezato
je przekazywaé do rafinerii do regeneracji'®. Jak widzimy byly to identyczne wady ze
stopem bahnmetall prof. Czochralskiego.

Ze wzgledu na zte wlasnosci chemiczne i wytrzymatosciowe oraz trudnosci tech-
nologiczne zwiazane z zalewaniem panwi, bezposrednio po 1956 r. rozpoczeto wyco-
fywane z PKP stopu LCa. Stopy te zastapiono ponownie wprowadzonymi stopami
cynowymi, pozostawiono rowniez w uzyciu stopy L10As i L6As. W pracy inz. Zdzi-
stawa Wojciechowskiego pt. ,,Materialoznawstwo kolejowe, wydanej w 1960 r.”, znaj-
duje sie informacja o wycofaniu stopéw bezcynowych'®. Norma PN-H-87112 na stop
LCa zostata wycofana 1 kwietnia 1963 r., zastgpiono ja normg PN-H-87111 na stopy
cynowe i cynowo-ofowiowe''’. W ten sposéb zakonczyt si¢ kilkuletni eksperyment
z wprowadzeniem na PKP sowieckiego stopu BK.

195 Bielecki S., Technologia zalewania panewek stopem ECa, w: Przeglad Kolejowy Mechaniczny, nr 12, 1954 r.,
s. 369.

'%Na kolejach sowieckich przy tego typu stopie, w panewkach stosowano specjalne wktadki brazowe.

197K rajewski T., Technologia napraw taboru kolejowego, op. cit., s. 323.

1% cieszynski J., Maznice wagonéw osobowych, op. cit., s. 69-70.

109 Wojciechowski Z., Materiatloznawstwo kolejowe, T. 2, Warszawa 1960 r., s. 413.

”°W0jciechowski Z., Materiatoznawstwo. ..., op. cit., s. 413.
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Podsumowanie

W publikacjach dotyczacych prof. Jana Czochralskiego brak bylo dotychczas
szczegbdtowego wyjasnienia przyczyn powstania i wprowadzenia do eksploatacji w ko-
lejnictwie stopu bahnmetall. Artykut ten jest jedynie szkicowa proba przyblizenia po-
wstania wynalazku, jego wprowadzenia w niemieckim kolejnictwie i pdzniejszej re-
cepcji w transporcie kolejowym innych panstw. W celu szczegolowego zbadania za-
gadnien zwigzanych ze stopem bahnmetall konieczne jest przeprowadzenie obszer-
nych kwerend archiwalnych w Niemczech i Rosji, Czechach oraz w USA i Kanadzie.
Niezwykle waznym zagadnieniem w zakresie stopdw patentowanych przez prof. Czo-
chralskiego, jest przeprowadzenie szczegétowych zagranicznych kwerend w urzedach
patentowych oraz zbiorach archiwalnych norm.

W historiografii dotychczas powszechny byt bledny poglad, iz stop ten posiadat
znacznie lepsze wilasnosci eksploatacyjne od stopdw cynowych. Poglad ten jest od-
zwierciedleniem tez artykutéw dotyczacych stopu, publikowanych przez prof. Czochral-
skiego i prof. Weltera, na famach polskiej prasy technicznej w potowie lat 30. XX w.

Zapomina si¢ o tym, iz byt to zamiennik stopéw cynowych, powstalty w warun-
kach zwigzanych z zapewnieniem funkcjonowaniem zmilitaryzowanego transportu
kolejowego. Sukces stopu wyrazat si¢ znacznymi oszczednosciami cyny przy zapew-
nieniu bezawaryjnej pracy transportu kolejowego w warunkach wojny. Nalezat do
tych wynalazkow, ktdre posiadaty stosunkowo krotki okres zycia, jego ostateczny kres
nastgpil wraz z powszechnym zastgpowaniem tozysk slizgowych w kolejnictwie tocz-
nymi w latach 60/70 XX w.

Ocena wtlasnosci stopu jest bardzo trudna, niewatpliwie w Polsce zacigzyto nad
nim fatum w postaci sporu profesoréw Czochralskiego i Broniewskiego. Pretekstem
do krytyki prof. Czochralskiego stal si¢ wowczas zarzut niskiej jakosci stopu. Zacigta
polemika jego zwolennikow i przeciwnikdw byta bezposrednia przyczyna wykorzy-
stywania przez obie strony pozamerytorycznych argumentéw oraz manipulowania
wynikami badan, w celu udowodnienia swych racji za wszelka ceng.

Analiza zagranicznej recepcji stopu jest rowniez niezwykle trudna, bowiem poza
informacjami i opiniami zawartymi w artykutach prof. Czochralskiego i jego adwersa-
rzy oraz patentach, normach i opisach technicznych, brak dotychczas dostepnych zro-
det bezposrednich.

Nalezy podkresli¢, iz historycy techniki nie dotarli dotychczas do dokumentacji
archiwalnej obrazujacej pracg naukowa profesora w Niemczech. W trakcie analizy
nastepstw wprowadzenia stopu oraz chronologii tych zdarzen trzeba byto si¢ oprzeé na
pracach prof. Czochralskiego, szeroko stosujac metode — per analogiam.

Niewatpliwie stop mial wielkie znaczenie dla oszczednosci materiatu strategicz-
nego jakim byta cyna. Jego wynalezienie w Niemczech zwiazane bylo z powszechnym
programem oszczednosci materialow, wprowadzonym w tym kraju w koncowej fazie
pierwszej wojny $wiatowej. Warto zaznaczy¢, iz instytut kierowany przez prof. Czo-
chralskiego zatozono w celu opracowywania strategicznych materiatldw zastepczych.

W okresie migdzywojennej militaryzacji i oszczednosci wywotanych drugg woj-
ng $wiatowa, stosowanie namiastek — tzw. ersatzow osiggnelo wielkie rozmiary.
Wprowadzenie programu produkcji zastepczych surowcow i materialdéw bylo jednag
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z zasadniczych przyczyn zachowania sprawnosci 1 zywotno$¢ gospodarki niemieckiej
do konca wojny.

Wynalezienie stopu wpisywato si¢ w koncepcj¢ oszczgdnosci materiatéw prowa-
dzong przez totalitarne panstwa prowadzace intensywne zbrojenia, jakimi byly Niem-
cy i Sowiecka Rosja. Podobny stop wprowadzono w USA, gdzie odmienna filozofia
nowoczesnosci w powigzaniu z rygorystycznym poddawaniem kazdego ulepszenia
analizie finansowej, ulatwiala wprowadzenie ekonomicznie uwarunkowanych innowa-
cji.

Gorsze od stopéw cynowych wlasnosci stopu, pozwalaty ponadto na jego beza-
waryjng eksploatacje na kolejach sowieckich i amerykanskich, dzieki znacznie wiek-
szym odleglosciom migdzystacyjnym (niezbyt czesty rozruch i hamowanie pociagow).

Porownanie skladow stopu bahnmetall i innych wzorowanych na nim sto-

péw bezcynowych'"
Cecha | Kraj Pb Ca Na Li Mg K Mn
Stopu
Bn | Niemcy | 98,6 0,7 0,6 0,04 --- --- ---
BK ZSRS | reszta | 0,75-1,10 | 0,65—0,95 --- --- --- ---
Satco | USA | 98,0 0,5 - 0,04 | 0,075 | 0,04 0,25
LCa | Polska |reszta| 0,85—-1,15| 0,60 —1,90 --- -—- -—- -

W warunkach polskich wprowadzenie metalu B bylto nieracjonalne ze wzglgdu
na odmienne warunki rozwoju przemystu i transportu. Od czasu normalizacji metali
lozyskowych stosowanych na PKP w 1934 r., wladze kolejowe dazyly do stosowania
najwyzszej jakosci materialdw do budowy taboru kolejowego. Podj¢to stuszng decyzje
o organizacji wlasnych odlewni stopow PKP, w celu ograniczenia kosztow i unieza-
leznienia si¢ od innych dostawcow.

Niewatpliwie na decyzj¢ o zakonczeniu zakupdéw stopu Metall-B miata wptyw
skomplikowana technologia wylewania stopu oraz konieczno$¢ wprowadzenia zmian
konstrukcyjnych w panewkach wagonowych. Jak juz wspomniano, nie bez znaczenia
byt rowniez konflikt prof. Czochralskiego z prof. Broniewskim i liczne artykuly dys-
kredytujace metal B.

Tabor wagonowy PKP sktadat si¢ z wowczas z duzej ilosci typdw wagonow
trzech panstw zaborczych i wielu innych europejskich zarzadéw kolejowych. Brak
normalizacji tozysk osiowych powodowat, ze duza ilos¢ typow stosowanych w tym
taborze panewek praktycznie uniemozliwiata wprowadzanie ostabiajacych konstrukcje
— rowkow i otworow polepszajacych zwiazanie warstwy stopu z panewkami. Wyko-
nanie obliczen panewek w celu sprawdzenia mozliwosci zmian, byloby bardzo praco-
chlonne i zwigkszytoby koszt wprowadzenia stopu.

Stop bahmetal przeznaczony byl do zalewania tozysk s$lizgowych pracujacych
pod srednim obcigzeniem, gtdéwnie w wagonach towarowych. Z powodzeniem mogt
zastapi¢ stopy niskocynowe w urzadzeniach pracujacych pod obcigzeniem jednostko-
wym nie przekraczajacym 200 kg/cm’. Mial mniejsza od stopéw cynowych wytrzyma-
1o$¢ na obcigzenia dynamiczne. Do wad stopu nalezat znaczny spadek twardosci wraz

" Jasik 7., Mickiewicz M., Stopy tozyskowe..., op. cit., s. 56.
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ze wzrostem temperatury. Miat sktonno$ci do starzenia si¢, na skutek wzrostu w o-
kreslonym czasie twardosci, spowodowanym zwigkszeniem si¢ w osnowie ilosci twar-
dych krysztatow zwigzku chemicznego PbsCa. Najbardziej widoczny wzrost twardosci
wystepowal w pierwszych pietnastu dniach od czasu wyprodukowania stopu. Bahnme-
tall w pordwnaniu ze stopami niskocynowymi byt bardziej wrazliwy na korozj¢. Po-
siadal jednak dostateczng odpornos¢ w przypadku sktadowania w suchych pomiesz-
czeniach. Stop ze zuzytych panewek po wytopieniu nie mogt by¢é ponownie uzyty do
zalewania, ze wzgledu na nadmierne wypalanie si¢ sktadnikow. Z tego wzgledu istnia-
ta koniecznos$¢ jego regeneracji w specjalistycznych wytwdrniach.

Stop nie mial dostatecznej przyczepnosci, dlatego stosowano dodatkowe wigza-
nie mechaniczne z panewka, za pomocg rowkow klinowych (jaskoélczych ogondw)
i otwordw, ktdére po zalaniu ich stopem nie pozwalaly na oderwanie si¢ warstwy sto-
powej od podtoza panewki. Rowki nie mogly mie¢ ostrych krawedzi, gdyz byty za-
czatkiem peknie¢ warstwy stopu tozyskowego w czasie pracy.

Nie mniej istotnym czynnikiem utrudniajgcym wprowadzanie nowoczesnych
rozwigzan konstrukcyjnych w kolejnictwie byt konserwatyzm techniczny wyzszych
urzednikoéw kolejowych PKP, ktérzy preferowali sprawdzone i wyprobowane od wielu
lat konstrukcje. Przyktadem tych tendencji moga by¢ trudnosci PKP Biura Elektryfi-
kacji Wezta Kolejowego Warszawskiego zwigzane z elektryfikacja w potowie lat 30.
XX w. Wezta Kolejowego Warszawskiego.

Wprowadzenie stopu L.Caw latach 50. XX w. w ramach wtdrnego transferu tech-
nologii wykazato w warunkach polskich identyczne z bahnmetall wady stopu i trudno-
$ci technologiczne zwigzane z jego wylewaniem. Jedng z istotng przyczyn jego szyb-
kiego wycofania po 1956 r., oprocz oczywistych wad technicznych, byto administra-
cyjne narzucenie tego materiatu w formie ,,przodujacej technologii sowieckiej” — po-
wodowalo to naturalny opor ze strony inzynierow i pracownikow kolejowych.

Pomimo wszystkich wymienionych wad przy dostosowaniu technologii produk-
cji, zalewania panwi, sktadowania stopu i eksploatacji taboru, stop mogt staé¢ si¢ na
kolejach polskich zrédtem znacznych oszczgdnosci cyny. Oczywiscie przy spetnieniu
ekonomicznego warunku wprowadzenia odpowiedniej technologii w warsztatach oraz
powszechnego zastosowania stopu w calym taborze wagonowym PKP.

Niewatpliwie wprowadzenie stopu bahnmetall byto wielkim sukcesem wynalaz-
cy. Przyczynito si¢ do znacznych oszczednos$ci cyny 1 zapewnienia sprawnosci trans-
portu kolejowego. Rownoczesnie stato si¢ zrédlem duzych dochodéw wynalazcy z o-
ptat za patenty. Nalezy podkresli¢, iz byt to jedyny wynalazek Polaka zwigzany z ko-
lejnictwem, ktory uzyskat powszechne zastosowanie w Niemieckim kolejnictwie i tak
szeroka recepcje w transporcie kolejowym innych panstw.

61






A. Krélikowski, J. R. Przygodzki, Metody bad.

prof. Jana Czochralsk

Pomiary, A tyka, Kontrola 2014 vol. 60, nr 8, s. 525-528

Andrzej KR()LIKOWSKI*, Jacek Ryszard PRZY GODZKI**
* WYDZIAL CHEMICZNY, POLITECHNIKA WARSZAWSKA, ul. Noakowskiego 3, 00-664 Warszawa
**WYDZIAL MECHANICZNY, ENERGETYKI I LOTNICTWA, POLITECHNIKA WARSZAWSKA, ul. Nowowiejska

21/25, 00-665 Warszawa

Metody badawcze profesora Jana Czochralskiego

dr inz. Andrzej KROLIKOWSKI

Dr inz. Andrzej Krélikowski ukonczyt studia na
kierunku Technologia Chemiczna w Politechnice
Warszawskiej. Doktoryzowat si¢ w 1980 r. Pra-
cuje w Katedrze Chemii Nieorganicznej i Tech-
nologii Ciata Stalego na Wydziale Chemicznym
Politechniki Warszawskiej, obecnie na stanowi-
sku prodziekana ds. studenckich. Zajmuje si¢
strukturalnymi aspektami korozji stopéw, koro-
zja stali w betonie oraz elektrochemicznymi ba-
daniami korozyjnymi.

e-mail: rabbit@ch.pw.edu.pl
dr hab. inz. Jacek Ryszard PRZYGODZKI

Dr hab. inz. Jacek Ryszard Przygodzki, prof.
nzw. uzyskal stopien mgr inz. na Wydziale
Elektrycznym Politechniki Warszawskiej w 1957
r., tytul doktora n.t. na tym samym wydziale w
1968 r., a tytut dr hab. na Wydziale Elektrycz-
nym Politechniki Slaskiej w 1992 r. Pracowat w
Politechnice Warszawskiej i Swigtokrzyskiej.
Jest metrologiem, zajmujacym si¢ pomiarami
wielko$ci  magnetycznych i nieelektrycznych,
cztonkiem IEEE i PTETiS.

e-mail: jacekprzygodzki@wp.pl

Streszczenie

Wielki polski uczony, Jan Czochralski, patron roku 2013 w Polsce, jest
powszechnie znany jako wynalazca metody wzrostu monokrysztatéw,
zwanej po prostu metoda Czochralskiego. Jednak Czochralski opracowat
takze wiele innowacyjnych, ilosciowych metod badawczych w obszarze
metaloznawstwa i metalurgii. W tej pracy przedstawiono jego metodolo-
giczne dokonania w zakresie badania szybkosci krystalizacji, zmian
strukturalnych stopéw metalicznych w nastgpstwie ich rekrystalizacji,
zniszczen korozyjnych i wtracen niemetalicznych w stopach. Wskazano
takze mozliwe zwiazki pomigdzy oryginalnymi rozwigzaniami opraco-
wanymi przez Czochralskiego i wspétczesnymi metodami badawczymi.

Stowa kluczowe: Czochralski, pomiary, krystalizacja, rekrystalizacja, ko-
rozja, wtracenia niemetaliczne

Research methods of professor Jan Czochralski
Abstract

The great Polish scientist, professor Jan Czochralski, the patron of 2013
year in Poland, is widely known from the worldwide famous methods for
growing single crystals, called just Czochralski method. This is now the
irreplaceable technique for generation of semiconductor single crystals,
which are key elements in modern electronic devices. Other achievements
of Czochralski are less recognized. However, Czochralski was also in-
volved in development of innovative, quantitative research techniques in
the field in metal chemistry and metallurgy. In this paper his methodo-
logical achievements in the research of crystallization rate, structural
modifications in metals induced by recrystallization, corrosion damages
and nonmetallic inclusions in alloys are outlined. Special attention is paid
for research methods developed by Czochralski during his work at War-
saw University of Technology in years 1928-1939, which are less known
to larger audience. The innovative testing methods, invented by
Czochralski, combined scientific excellence with practical usability. Con-
ceivable relations between approaches proposed by Czochralski and re-
cent research methods are indicated.

Keywords: Czochralski, measurements, crystallization, recrystallization,
corrosion, nonmetallic inclusions

1. Wstep

Rok 2013, ogtoszony w Polsce rokiem Czochralskiego, zaowo-
cowat wieloma publikacjami, referatami, wystawami i kilkoma
ksiazkami na temat tego wielkiego polskiego uczonego, dotad sta-
bo rozpoznawalnego w naszym kraju. Mozna mie¢ nadzieje, ze
wiedza o dokonaniach profesora dotarta do szerszych kregéw spo-
teczenstwa.

Czochralski urodzit si¢ w 1885 r. w wielodzietnej rodzinie w
Kcyni (Wielkopolska) w zaborze pruskim. Nie posiadat formalnego
wyksztalcenia. Przerwat nauk¢ w szkole $redniej, ale konsekwent-
nie rozwijal swoje zainteresowania chemia i zdobywat umiejetno-
sci poprzez praktyke w drogeriach, aptekach i laboratoriach. Brak
matury uniemozliwiat mu podjecie studiéw wyzszych, ale uczgsz-
czat jako wolny stuchacz na wyktady na uczelniach berlinskich.
Usilne samoksztalcenie, wielka determinacja i cigzka praca pozwo-
lity mu zdobywac¢ uznanie $rodowiska i coraz wyzsze stanowiska w
laboratoriach metaloznawczych Berlina i Frankfurtu nad Menem.
Dziatalno$¢ naukowo-badawczg kontynuowat na Wydziale Che-
micznym Politechniki Warszawskiej. Uzyskat tytut doktora honoris
causa tej uczelni, potem - tytut profesora zwyczajnego. Zostat kie-
rownikiem Zaktadu, a potem Instytutu Metalurgii i Metaloznaw-
stwa, ktére sam tworzyt. Po II wojnie §wiatowej pozbawiony zostat
mozliwosci pracy na uczelni. Zmart w zapomnieniu w 1953 r. Do-
piero w 2012 r., po wielu latach dyskusji petnej kontrowersji Senat
Politechniki Warszawskiej przyjal ustawg rehabilitujaca Czochral-
skiego. Stato si¢ to po uzyskaniu wynikow wszechstronnej kwe-
rendy archiwalnej.

Czochralski byt wybitnym naukowcem, ale jednocze$nie inzy-
nierem praktykiem i genialnym wynalazcg. Jego niestandardowe,
nowatorskie podejscie do rozwigzywanych trudnych zagadnien
wynikato z interdyscyplinarnego podejscia. Okresla si¢ go jako
chemika, krystalografa, metalurga i metaloznawcg. Z drugiej stro-
ny, jego dewiza bylo réwnoczesne prowadzenie badan podstawo-
wych i stosowanych, co pozwato na efektywne rozwiazywanie
probleméw praktycznych, czego si¢ chetnie podejmowat.

Swiatowa stawe przyniosta Czochralskiemu metoda wzrostu
monokrysztaléw, zwana powszechnie metoda Czochralskiego. Ta
technika, zmodyfikowana w Krzemowej Dolinie w potowie ubie-
glego wieku, przyczynita si¢ do gwattownego rozwoju elektroniki,
opartej na elementach pétprzewodnikowych. Czochralski jest czg-
sto nazywany ojcem nowoczesnej elektroniki. Uzyskat tez wiele
patentéw dotyczacych stopow tozyskowych (w tym stynnego meta-
lu B — metalu kolejowego), ktére przyniosty mu duze profity finan-
sowe. Prowadzit pionierskie badania nad otrzymywaniem oraz
ksztaltowaniem struktury i wlasciwosci funkcjonalnych stopéw na
bazie aluminium i magnezu.

Czochralski jest znany dotad gtéwnie w srodowiskach krystalo-
grafow, metaloznawcéw i oczywiscie elektronikéw, ktorzy sa
uzytkownikami elementéw pétprzewodnikowych, wytwarzanych
metoda jego imienia. Pora, Zeby poznato go srodowisko metrolo-
g6w, poniewaz Czochralski opracowat wiele nowatorskich metod
badawczych.

Celem artykutu jest przedstawienie wybranych metod badaw-
czych stworzonych przez profesora Czochralskiego oraz wskazanie
ich zwiazkow ze wspétczesnymi technikami pomiarowymi.
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2. Pomiar szybkosci krystalizacji

W 1916 r. Czochralski opracowat metod¢ pomiaru szybkosci
krystalizacji metali. Wcze$niej znano sposoby wyznaczania szyb-
kosci krystalizacji, ale nie mozna bylo ich zastosowa¢ dla proce-
su krystalizacji metali z roztopu (stopionego metalu), z uwagi na
jego nieprzezroczysto$¢. Wynaleziona przez Czochralskiego me-
toda pomiaru byta prosta [1]. W tyglu utrzymywano roztop meta-
lu w temperaturze nieznacznie przekraczajacej temperaturg
krzepnigcia. Do powierzchni roztopu zblizano szklang kapilarg.
Stykajacy si¢ z kapilara roztop ulegat zestaleniu. Nastepnie kapi-
lara byta podnoszona i wskutek postepujacej krystalizacji roztopu
na jej koncu powstato dtugie, cylindryczne widkno metaliczne,
nazywane ,,igl¢ krystaliczng”. Stata predko$¢ podnoszenia kapila-
ry, zawieszonej na jedwabnej nici, zapewnial mechanizmu zega-
rowy, a obliczano ja obserwujac przemieszczanie si¢ sprzgzonego
z kapilarg wskaznika wzdhuz wyskalowanej prowadnicy [1]. Stad
poczatkowo Czochralski nazywat swéj sposéb pomiaru metoda
kapilarna.

Pomiar szybkosci krystalizacji polegat na wyznaczeniu naj-
wigkszej predkosci, przy ktérej otrzymywana igta metaliczna nie
tracita kontaktu z roztopem [1]. Przy zbyt wolnym wyciaganiu
otrzymywano igle krystaliczng o rosnacej srednicy. Wyniki
pierwszych pomiaréw, wykonanych przez Czochralskiego, poka-
zano w tablicy 1. Wykonat je dla tatwotopliwych metali i wyzna-
czone szybkosci krystalizacji wynosity kilka — kilkanascie
cm/min, a $rednica otrzymanych igiet krystalicznych nie przekra-
cza 2 mm.

Tab. 1. Wyniki pierwszych pomiaréw szybkosci krystalizacji me-
tali przeprowadzonych przez Czochralskiego [1]

Tab. 1. Results of first measurements of metals crystallization
rate done by Czochralski [1]

prof. Jana Czochralsk

metal | temperatura szybkos¢ srednica uzy- dhugosé uzy-
topnienia, krystalizacji, | skanego krysz- skanego
© mm/min talu, mm krysztatu, cm
cyna 232 ~90 <2 do 15
otéow 320 ~140 <2 do 12
cynk 416 ~100 <2 do 19

Czochralski badat strukture otrzymanych igiet krystalicznych i
stwierdzit, ze w zalezno$ci od warunkéw krystalizacji, maja one
struktur¢ monokrystaliczng (pojedynczy krysztat) lub polikrysta-
liczna (wiele krystalitéw). Dodatkowo mierzyt szybkos¢ tworze-
nia zarodkéw krystalizacji. Na podstawie tych dwdch wielkosci
(szybkosci krystalizacji i szybkosci tworzenia zarodkéw) okreslat
sredni wymiar powstajacych krystalitéw. Stwierdzit, ze osadze-
nie na koncowce kapilary czastek metalicznych, na przyktad
przez pocieranie nig o migkkie metale [1] lub stosowanie zamiast
kapilary drutéw metalowych [2], utatwia zapoczatkowanie kry-
stalizacji i wptywa na orientacj¢ powstajacych krysztatow.

Czochralski rozwijal metod¢ badania szybkosci krystalizacji
w okresie pracy na Politechnice Warszawskiej. Wykonat pomiary
dla reaktywnych metali: bizmutu i sodu [2]. Przydatna byta tu je-
go wiedza chemiczna. Zaprojektowat uktady pomiarowe tak, aby
mozliwe byto zastosowanie atmosfer ochronnych, eliminujacych
utlenianie tych metali w kontakcie z powietrzem. Czochralski
analizowal warunki odprowadzania ciepta krystalizacji, wystgpu-
jace w jego metodzie i stwierdzit, ze szybko$¢ krystalizacji jest
odwrotnie proporcjonalna do ciepta krystalizacji metalu [2].
Okreslit wptyw temperatury roztopu (stopnia przechtodzenia) i
czystosci metalu na przebieg krystalizacji.

Metoda Czochralskiego zostata zaprojektowana do pomiaru
szybkosci krystalizacji, a otrzymywane w ten sposéb cienkie, cy-
lindryczne monokrysztaty nie nadawaty si¢ do badan ich wtasci-
wosci. Przetom nastapit w potowie poprzedniego wieku, gdy
pomyst Czochralskiego wykorzystano do wyciagania monokrysz-
taléw potprzewodnikéw. Po modyfikacjach (inicjacja krystaliza-
cji na zorientowanej zarodzi - fragmencie monokrysztatu, mata
szybko$¢ wyciagania, ruch obrotowy powstajacego krysztatu,

64

Pomiary, A tyka, Kontrola 2014 vol. 60, nr 8, s. 525-528
ogrzewanie indukcyjne) okazala si¢ ona prosta, stosunkowo tanig i
bardzo efektywna metoda otrzymywania monokrystalicznych pot-
przewodnikéw dla potrzeb wspétczesnej elektroniki. Najpierw
przeprowadzono monokrystalizacj¢ germanu i krzemu, potem za-
stosowano t¢ metod¢ do wyciagania monokrysztalow zwiazkéw
pétprzewodnikowych. Metoda Czochralskiego otrzymuje si¢ obec-
nie ok. 95% monokrystalicznych materiatléw pétprzewodnikowych.
Mozliwe jest wytworzenie cylindrycznych monokrysztatéw o im-
ponujacych wymiarach: srednica do 30 cm, dtugos¢ do 2 m, masa
ponad 250 kg.

To wszystko zaczgto si¢ od prostego pomystu, ale - jak si¢ p6z-
niej okazato - o olbrzymim potencjale aplikacyjnym. Ze zwyktej
metody pomiarowej powstata nowatorska technologia materialowa,
a Czochralski zostat zastuzenie nazwany ojcem nowoczesnej elek-
troniki. Ale informacje o wielkim triumfie jego metody nie dotarty
prawdopodobnie do niego. Czochralski zmart w zapomnieniu w
1953 1.

3. Badania rekrystalizacji metali

Rekrystalizacja to proces polegajacy na przywréceniu zdefor-
mowanemu metalowi réwnowagowej struktury krystalicznej. Dla
wigkszosci metali ten proces w temperaturze pokojowej zachodzi
bardzo wolno. Zastosowanie podwyzszonej temperatury (wyzarza-
nie) powoduje przyspieszenie rekrystalizacji. Proces ten jest m.in.
zwiazany ze zmniejszeniem gestosci defektéw  strukturalnych
(zdrowieniem) i rozrostem krystalitow. Takie modyfikacje struktu-
ry prowadza do zmian wiasciwosci chemicznych i fizycznych me-
talu i maja duze zastosowanie praktyczne.

W swoich badaniach rekrystalizacji metali Czochralski okreslat
rozmiary ziaren po tym procesie. Prébki metali poddawat najpierw
obrébce plastycznej na zimno (r6zny stopien zgniotu), a potem wy-
zarzat w réznych temperaturach w okreslonym czasie. Nastgpnie
okreslat metalograficznie (pod mikroskopem) wielko$¢ ziaren na
wytrawionym przekroju prébek. Wielkos¢ powstajacych ziaren za-
lezata od stopnia zgniotu oraz temperatury i czasu wyzarzania. Do
opisu takiej zaleznosci Czochralski stosowat przestrzenne (tréjwy-
miarowe) wykresy przedstawiono zaleznos¢ sredniego wymiaru
ziaren od stopnia zgniotu i temperatury wyzarzania przy ustalonym
czasie. Na rys. 1 pokazano taki wykres uzyskany przez Czochral-
skiego dla procesu rekrystalizacji brazu aluminiowego [3].
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Rys. 1. Wykres rekrystalizacji dla brazu aluminiowego (5% Al) -
czas wyzarzania 0,5 godziny [3]

Fig. 1. Recrystallization diagram for aluminum bronze (5% Al) -
annealing time: 0,5 h [3]
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Czochralski opracowat wykresy rekrystalizacji takze dla in-
nych metali, m.in. zfota, srebra, cynku i cyny. Pokazywaty one
technologom, jak mozna nadawa¢ metalom pozadane wtasciwo-
$ci funkcjonalne, dobierajac odpowiednio warunki ich obrobki
plastycznej i wyzarzania. Wielko$¢ ziaren wptywa nie tylko na
wiasciwosci mechaniczne (wytrzymatos¢, plastycznosé, twar-
do$¢), ale takze na wlasciwosci elektryczne, magnetyczne i od-
pornos¢ na korozje. Analogiczne wykresy rekrystalizacji do dzi-
siaj sa przytaczane w podrgcznikach metaloznawstwa, ale bardzo
rzadko mozna tam znalez¢ nawigzanie do nazwiska Czochral-
skiego.

4. Pomiary zniszczen korozyjnych

Stopien zniszczen korozyjnych stopéw metalicznych jest po-
wszechnie okreslany na podstawie zmian ich stanu powierzchni
lub ubytku masy. Jednak na przetomie XIX i XX wieku poznano
nowe zjawiska korozyjne, charakteryzujace si¢ daleko posunigta
degradacja metalu przy niewielkim ubytku masy. Naleza do nich
m.in.: korozja selektywna (korozji ulega jedna faza wielofazowe-
go stopu, co moze prowadzi¢ do jego dezintegracji) i napreze-
niowe pekanie korozyjne (stop peka lokalnie - w strefie koncen-
tracji naprezen rozciagajacych, a zwigzany z tym ubytek masy
jest nieznaczny).

Czochralski stwierdzil, ze obserwacje stanu powierzchni czy
pomiary ubytku masy korodujacych prébek sa mato przydatne do
oceny odpornosci korozyjnej materialow. Byt jednym z pionie-
réw nowego podejscia do pomiaréw korozyjnych. Uwazal, ze
lepszym kryterium rozwoju zniszczen korozyjnych sa zmiany ta-
kich wtasciwosci korodujacego materiatu, ktore odpowiadaja
przemianom jego wewngtrznej struktury. Promowat wigc pomia-
ry wlasciwosci mechanicznych (wytrzymatosci na rozciaganie i
wydtuzenia przed zerwaniem) i elektrycznych (przewodnosci) po
ekspozycji stopéw w srodowiskach korozyjnych [4,5].
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Rys. 2 Zmiany masy (a) i wytrzymatosci na rozciaganie (b) pod-
czas korozji mosiadzu 60/40 w 17% HCI [4]

Fig. 2. Changes of mass (a) and tensile strength (b) during corro-
sion of 60/40 brass in 17% HCI [4]

Na rys. 2 pokazano wyniki przeprowadzonych przez Czo-
chralskiego badan korozji mosiadzu 60/40. Proba zostata prze-
prowadzona w roztworze kwasu chlorowodorowego i trwata 210
godzin. W tych warunkach ten dwufazowy stop ulegat korozji se-
lektywnej, tzw. odcynkowaniu (preferencyjnie roztwarzata si¢ w
faza migdzymetaliczna CuZn). Czochralski wykonywat pomiary
wytrzymatosci i ubytku masy prébek mosiadzu po réznych okre-
sach ekspozycji. Stwierdzit spadek wytrzymatosci stopu prawie o
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70%, podczas gdy ubytek masy wynosit tylko 40%. Towarzyszyt
temu spadek wydluzenia przed zerwaniem stopu od poczatkowej
wartosci 10% praktycznie do zera [4]. Te zmiany parametrow me-
chanicznych lepiej odpowiadaly obserwowanemu rozwojowi
zniszczen korozyjnych mosiadzu niz ubytek masy.

Takie podejscie do pomiaréw korozyjnych stato si¢ norma w
przypadku korozji naprezeniowej i zmeczeniowej. M.in. stosowat
je p6zniej doktorant Czochralskiego — Smiatowski w pionierskich
badaniach korozji wodorowej stopéw metalicznych (zniszczen w
wyniku wnikania wodoru).

Czgsto poréwnuje si¢ zachowanie korozyjne nowych materia-
16w z zachowaniem znanych tworzyw, traktowanych jako materiat
referencyjny. Czochralski zwracal uwage na potrzebg charaktery-
zowania stosowanych materiatéw referencyjnych [5]. Sa to czgsto
metale po obrébce plastycznej (walcowanie, wyciaganie), ktora
wywotuje ich anizotropi¢ i powoduje zréznicowanie zachowania
korozyjnego w zaleznoéci od kierunku badania. Ten aspekt jest
wciaz aktualny w pomiarach korozyjnych.

5. Oznaczanie wtracen niemetalicznych

Wtracenia niemetaliczne (gldwnie zanieczyszczenia) stanowia
nieciaglosci w osnowie metalu i niekorzystnie wplywaja na jego
wiasciwosci funkcjonalne (wytrzymato$¢, odpornos¢ korozyjna czy
przewodnos¢ elektryczna). Oznaczanie obecnosci wtracen ma duze
znaczenie praktyczne, np. przy kontroli jakosci stopow.

Wplyw wtracen zalezy od ich ilosci, rozmieszczenia i rozmia-
réw. Witracenia byly charakteryzowane na podstawie obserwacji
mikroskopowych przekroju probki metalowej, jednak takie podej-
cie bylo subiektywne, niejednoznaczne i dawato stabo powtarzal-
ne wyniki.

Czochralski poszukiwat obiektywnej, ilosciowej metody okre-
slania czestosci wystgpowania i wymiaréw wtracen niemetalicz-
nych w metalach. W okresie pracy w Niemczech opracowat tzw.
radiomikroskop [6]. Bylo to potaczenie mikroskopu metalograficz-
nego i uktadu odbiorczego radia krysztatkowego. Badana prébka
stopu byta umieszczana na stoliku mikroskopu i potaczona z ante-
na. Stalowq iglg, potaczong ze stuchawka, przesuwano po po-
wierzchni stopu. Gdy natrafiano na wtracenie o charakterze pot-
przewodnikowym, w stuchawce rozlegat si¢ sygnat rozgtosni, na
ktéra dostrojony byt odbiornik radiowy. Obserwujac miejsce styku,
w ktorym otrzymano efekt prostujacy, Czochralski tworzyt kontu-
rowe mapy wtracen niemetalicznych, pokazujace ich rozmieszcze-
nie i ksztalt. Takie badania przeprowadzit dla siluminéw (stopy
aluminium i krzemu) [6] i stali krzemowych [7].

Radiomikroskop jest uwazany za jedno z najwazniejszych osia-
gnig¢ Czochralskiego, a stosowana w nim zasada skanowania po-
wierzchni metalu w poszukiwaniu wtracen jest czasem wigzana z
idea skaningowego mikroskopu analizujacego (SPM). Jednak Czo-
chralski stwierdzit ograniczong przydatno$¢ radiomikroskopu do
identyfikacji wtracen, poniewaz tylko nieliczne z nich wykazuja
wiasciwosci pétprzewodnikowe, nawet w przypadku wtracen boga-
tych w krzem [6,7].

Czochralski poszukiwat lepszego, bardziej niezawodnego spo-
sobu oznaczania wtracen niemetalicznych i kolejne metody opra-
cowal podczas pracy na Wydziale Chemicznym Politechniki War-
szawskiej (tab. 1). Pierwsza z nich byta metoda ilosciowej analizy
obrazéw mikroskopowych [8]. Aby ograniczy¢ subiektywnos¢ ob-
serwacji mikroskopowych i btad oznaczen wynikajacy z niejedno-
rodnosci stopu, Czochralski znormalizowat warunki analizy obra-
z6w mikroskopowych:

- okreslit zasade doboru badanych przekrojow prébki metalu (pro-
stopadle i réwnolegle do kierunku obrébki plastycznej, na trzech
glgbokosciach),

- ustalit powigkszenie (x100), przy ktéry wykonuje si¢ oznaczenie i
pole powierzchni, podlegajace ocenie,

- zdefiniowat spos6b okreslania pola powierzchni i sredniej diugo-
$ci wtracen,

- wynik byt usredniany z trzech pomiaréw dla kazdego kierunku
badania.
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Wyniki obserwacji okreslat ilosciowo podajac ilos¢ wtracen na
jednostke pola powierzchni, $redni wymiar wtracen i sumaryczne
pole powierzchni wtracen [8].

Tab. 2. Metody oznaczania wtracen niemetalicznych w stopach -
opracowane przez J. Czochralskiego

Tab. 2. Techniques for determination of nonmetalic inclusions in
alloys - developed by J. Czochralski

data zasada uwagi

radiomikroskop 1925 | efekt prostujacy na tylko wtracenia
[6] styku wtracenie — pét-
ostrze metalowe przewodnikowe

analiza obrazu mi- analiza ilo$ciowa
kroskopowego

mikroskopowa / 1935
mikrograficzna

[8]

pomiar lokalnej 1936
przewodnosci [9]

réznica przewodnosci
metalu i wytracenia

male wtracenia
moga pozostaé

niewykryte
mikrofotometr re- | 1936 | réznice wspétczynni- | pomiar automa-
jestrujacy [10] ka odbicia §wiatla faz | tyczny

Kolejna metoda, zaproponowana przez Czochralskiego, wy-
korzystywata réznicg rezystancji wtracen niemetalicznych i ma-
trycy metalowej [9]. Umieszczona na stoliku krzyzowym pod
mikroskopem prébka metalu byta potaczona z jednym biegunem
zrédta napigcia (bateria + potencjometr), a do wypolerowanej
powierzchni metalu lekko dociskano iglg stalowa, przytaczona do
drugiego bieguna. Prad ptynacy przez prébkg¢ mierzono miliam-
peromierzem. Nastgpnie przesuwano probke ruchem jednostaj-
nym za pomoca manipulatoréw stolika mikroskopowego. Gdy
natrafiono na wtracenie niemetaliczne, nastgpowat spadek mie-
rzonego pradu. W ten sposob otrzymywano obraz ilo$ci, wielko-
$ci i rozmieszczenia wtracen. Tak okreslano stopien zanieczysz-
czenia stopéw zelaza [9]. Uzyskane wyniki korelowano z mikro-
skopowymi obrazami badanych powierzchni. Czochralski przed-
stawit skrupulatng analiz¢ mozliwych btedéw przy stosowaniu tej
metody, wynikajacych m.in. z rezystancji styku zaleznej od stop-
nia docisku igty i mozliwo$ci pomijania wtracen mniejszych od
$rednicy ostrza igly (poczatkowo wynosita 0,1 mm, ale zwigksza-
ta si¢ miarg stgpienia sig igly).

Najbardziej zaawansowanym technicznie sposobem iloscio-
wego oznaczania wtracefl niemetalicznych, opracowanym w In-
stytucie Metalurgii i Metaloznawstwa, kierowanym przez Czo-
chralskiego, byt pomiar przy pomocy mikrofotometru rejestruja-
cego, zwanego inkluzometrem [10]. To urzadzenie jest pomijane
przy omawianiu osiagni¢¢ Czochralskiego. Zostato ono opraco-
wane przez jego wspotpracownika - Smiatowskiego, jednak po-
wstato z inicjatywy i przy wsparciu Czochralskiego.

Inkluzometr dziatal na zasadzie pomiaru réznic natgzenia zo-
gniskowanego $wiatta odbitego od wypolerowanej powierzchni
metalu [10]. Probk¢ metalu umieszczano na stoliku mikroskopu i
wprawiano automatycznie w ruch zygzakowaty wzgledem osi
optycznej mikroskopu. Towarzyszace temu zmiany natg¢zenie od-
bitego $wiatta mierzono przy pomocy komorki fotoelektrycznej
sprzgzonej z galwanometrem zwierciadtowym. Promien $wietlny
odbity od zwierciadta galwanometru pozostawiat §lad na papierze
fotograficznym nawinigtym na bgben, ktérego ruch byt zsyn-
chronizowany z ruchem prébki. Jeden pomiar trwat 2 godziny. W
ten spos6b otrzymywano powigkszony wykres zawierajacy zbior
linii, ktérych odchylenia odpowiadaty zmianom natgzenia §wiatta
odbitego od réznych miejsc powierzchni metalu. Ten wykres
odwzorowywat struktur¢ metalu: obecnosé¢ faz stopowych o réz-
nej zdolnosci odbijania §wiatta, w tym wtracen. Okreslono zasa-
dy interpretacji otrzymanych wykreséw, m.in. zwiazek pomigdzy
wielko$cia wtracenia a odchyleniem od linii prostej na wykresie.

Dziatanie inkluzometru weryfikowano wykonujac pomiary
dla ptytki mikrometrycznej z rysami, stopéw o znanej zawartosci
wtracen: zeliwa szarego (wtracenia grafitu), stali weglowej i sto-
pu tozyskowego Sn-Sb [10]. Okreslono zrédta btedéw pomiaro-
wych, zwigzanych z niedostatecznym przygotowania powierzch-
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ni metalu (rysy), uchybieniami dziatania systemu mechanicznego
inkluzometru i niedoktadnoscia przy interpretacji wykreséw (pla-
nimetrowanie odchylen od linii prostych). Na tej podstawie osza-
cowano sredni btad oznaczen ilosci, Srednich wymiaréw i facznej
powierzchni wtracen na 5%.

Inkluzometr pozwalat okresli¢ nie tylko zawarto$¢ wtracen nie-
metalicznych, ale réwnie innych sktadnikéw strukturalnych stopu.
‘Waznym rozwiazaniem byt automatyczny system przesuwu probki,
co istotnie zwigkszylo obiektywno$¢ i powtarzalno$¢ oznaczef.
Ten przyrzad moze by¢ uwazany za pierwowzor tak powszechnie
dzisiaj stosowanych systeméw analizy obrazéw mikroskopowych.

6. Wnioski

Czochralski jest znany jako wynalazca metody wzrostu mono-
krysztatéw, ale mato kto wie, ze wywodzi si¢ ona z opracowanego
przez niego sposobu pomiaru szybkosci krystalizacji. Jeszcze mniej
znane sa inne metody badawcze wprowadzone i stosowane przez
Czochralskiego. Probowat on ilosciowo opisa¢ zjawiska, trudne do
skwantyfikowania i byt autorem wielu nowatorskich metod pomia-
rowych. Czynil mierzalnym to, co wydawato si¢ trudne do zmie-
rzenia. Opracowane przez niego metody pomiarowe sa pomystowe
i zarazem proste, ale bardzo innowacyjne i nakierowane na rozwia-
zywanie praktycznych probleméw. Niektére, zaproponowane przez
Czochralskiego rozwiazania, dotyczace prowadzenia pomiaréw i
interpretacji ich wynikéw, sa nadal stosowane. We wspoélczesnych
metodach pomiarowych mozna znalez¢ nawiazania do pomystéw
Czochralskiego: mikroskopia ze skanujaca sonda jest wigzana z za-
sadq dziatania radiomikroskopu, analiza obrazéw mikroskopowych
z inkluzometrem, a rozwdj korozji napr¢zeniowej ocenia si¢ na
podstawie pomiaréw wytrzymatosciowych. Te dokonania Czo-
chralskiego zastuguja na szersza popularyzacjg.

Podzigkowania

Publikacja zostata czgéciowo sfinansowana ze srodkéw MNiSzW -
zadanie 988/P-DUN/2013 z zakresu dziatalnosci upowszechniaja-
cej nauke ,,Jan Czochralski na Wydziale Chemicznym Politechniki
Warszawskiej”
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Andrzej Krdlikowski, Tadeusz Kulik

Konkurs o Nagrode im. Prof. Jana Czochralskiego

W marcu 2013 r. Krajowy Koordynator Obchodéw Roku Jana Czochralskiego —
prof. Mirostaw Nader (Wydziat Transportu Politechniki Warszawskiej) wystapit z ini-
cjatywa zorganizowania przez Politechnike Warszawska Ogdlnopolskiego Konkursu o
Nagrode im. Prof. Jana Czochralskiego. Na jego prosbe, dr inz. Andrzej Krolikowski
(Wydziat Chemiczny PW) przygotowat wniosek do MNiSzW o ustanowienie takiego
konkursu pod egida Rektora Politechniki Warszawskiej i dofinansowanie w ramach
dzialalnosci upowszechniajacej nauke. Do wniosku dotaczono projekt regulaminu
Konkursu, opracowany po konsultacjach z prof. Mirostawem Naderem i doc. Janem
Grabskim (Wydziat Fizyki PW).

W czerwcu 2013 r. MNiSzW podjeto decyzje o merytorycznej zasadnosci wnio-
sku 1 jego finansowaniu, jednak umowa okreslajaca warunki i finansowanie zadania
zostata podpisana dopiero we wrzesniu 2013 r. W tej sytuacji nie bylo mozliwe do-
trzymanie termindéw, okreslonych w harmonogramie zadania i pierwsza edycja Kon-
kursu zostata przesunieta na I kwartat 2014 r. (aneks podpisano w grudniu 2013 r.).

W grudniu 2013 r. JM Rektor Politechniki Warszawskiej prof. dr hab. inz. Jan
Szmidt powotat prof. dr hab. inz. Tadeusza Kulika (Wydziat Inzynierii Materiatowe;j
PW) na stanowisko Pelnomocnika Rektora PW ds. Nagrody im. Prof. Jana Czochral-
skiego, a dr inz. Andrzej Krolikowskiego — na Sekretarza Konkursu. Powotat tez Kapi-
tute Konkursu w sktadzie:

1) Rektor Politechniki Warszawskiej,

2) Przedstawiciel Ministerstwa Nauki 1 Szkolnictwa Wyzszego,

3) Przedstawiciel Polskiej Akademii Nauk,

4) Krajowy Koordynator Obchodow Roku Jana Czochralskiego,

5) Pelnomocnik Rektora PW ds. nagrody im. Jana Czochralskiego,

6) Dziekan Wydziatu Chemicznego Politechniki Warszawskiej,

7) Dziekan Wydziatu Inzynierii Materialowej Politechniki Warszawskiej,

8) Dziekan Wydziatu Fizyki Politechniki Warszawskie;j,

9) Dziekan Wydzialu Inzynierii Chemicznej i Procesowej Politechniki Warszaw-
skiej,

10) Dziekan Wydziatu Elektroniki i Technik Informacyjnych Politechniki Warszaw-
skiej,

11) Prezes Polskiego Towarzystwa Wzrostu Krysztatow,

12) Prezes Polskiego Towarzystwa Chemicznego,

13) Prezes Polskiego Towarzystwa Fizycznego,

14) Prezes Stowarzyszenia Inzynierow i Technikéw Przemystu Chemicznego,

15) Prezes Stowarzyszenia Inzynieréw i Technikoéw Mechanikow Polskich.

Roéwnoczesnie Rektor zatwierdzit regulamin Konkursu i wzory wnioskéw kon-
kursowych. Zgodnie z regulaminem na Konkurs moga by¢ zglaszane prace z obszaru
dziatalnosci naukowo-technicznej prof. Jana Czochralskiego, dotyczace nastgpujacych
zagadnien:
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a)  procesy krystalizacji i rekrystalizacji,

b) otrzymywanie, badania struktury i wlasciwos$ci oraz zastosowania monokryszta-
1ow,

¢) otrzymywanie i wlasciwosci stopow tozyskowych,

d) metody badania struktury stopdw metalicznych,

e)  sprezyste i plastyczne odksztatcenia metali, wplyw sktadu i struktury

f)  badania korozyjne sprz¢zone z badaniami wytrzymatosciowymi,

g) stopy metali lekkich, ich struktura, wiasciwosci i zastosowania,

h) innych obszaréw dziatalnosci naukowo-technicznej prof. Czochralskiego, ktore
znajduja potwierdzenie w jego dorobku publikacyjnym lub innych przekazach.
Na przetomie stycznia i lutego 2014 r. JM Rektor PW ogtlosil pierwsza edycje

konkursu za rok 2013. Nagrody byly przyznawane w dwoch kategoriach:

a) Nagroda Naukowa z wybitne osiagni¢cia naukowe i/lub aplikacyjne w zakresie
w/w zagadnien,

b) Nagroda Promocyjna dla autora najlepszej pracy dyplomowej (inzynierskiej, li-
cencjackiej lub magisterskiej) lub doktorskiej, dotyczacej w/w zagadnien.

Na t¢ edycje konkursu wptyngto 5 wnioskow o nagrod¢ naukowa i 9 wnioskow o
nagrod¢ promocyjng. Na posiedzeniu w marcu 2014 r. Kapituta po dokonaniu wnikli-
wej oceny zgloszonych prac konkursowych, biorac pod uwage ich poziom naukowy,
zbiezno$¢ tematyki z obszarem dzialalnosci prof. Jana Czochralskiego oraz aspekty
praktyczne i mozliwosci wdrozenia wynikdw, postanowita wnioskowa¢ do Rektora
Politechniki Warszawskiej, ex officio Przewodniczacego Kapituly, o przyznanie:

—  nagrody specjalnej (25.000 zt): prof. dr hab. Annie Pajaczkowskiej (Instytut Tech-
nologii Materiatéw Elektronicznych) za wybitne osiagniecia naukowe i catoksztalt
dziatan na rzecz przywrocenia dobrego imienia prof. Jana Czochralskiego,

—  nagrody naukowej (25.000 zl): prof. dr hab. inz. Matgorzacie Lewandowskiej
(Politechnika Warszawska) za zbior publikacji dotyczacych ksztattowania struk-
tury i wlasciwosci materiatow metalicznych o strukturze manometrycznej,

—  nagrody promocyjnej (7.500 zt): dr Agnieszce Czapik (Uniwersytet im. Adama
Mickiewicza w Poznaniu) za prace¢ doktorska pt. Badanie wplywu systematycz-
nych modyfikacji chemicznych czasteczek na ich upakowanie w krysztale.

W trakcie obrad Kapituty zostaty ztozone deklaracje wyasygnowania srodkow na
ufundowanie jednorazowej nagrody specjalnej ze strony: Politechniki Warszawskiej,
Polskiego Towarzystwa Chemicznego, Polskiego Towarzystwa Fizycznego i Polskie-
go Towarzystwa Wzrostu Krysztatdéw. Kapituta podjeta tez decyzje o dokonaniu
zmiany w regulaminie Konkursu i wprowadzeniu oddzielnych nagrod za najlepsza
prace doktorska oraz dyplomowa (inzynierska, licencjacka lub magisterska).

Kapituta jednomyslnie poparta pomyst prof. Bogustawa Buszewskiego, Prezesa
Polskiego Towarzystwa Chemicznego aby laureatom Nagrody wreczac, oprocz dy-
plomu i nagrody pieni¢znej, rowniez okolicznosciowe statuetki. Za zgoda dr Pawla
Tomaszewskiego z Instytutu Niskich Temperatur i Badan Strukturalnych PAN we
Wroctawiu wykorzystano w tym celu jego projekt ,,Pioro Czochralskiego”. Sporza-
dzenie projektu statuetki i1 jej wykonanie powierzono prof. Alicji Majewskiej z Wy-
dziatu Sztuk Pigknych Uniwersytetu Mikotaja Kopernika w Toruniu.

Dokonano tez zastrzezenia w Urzedzie Patentowym Rzeczypospolitej Polskiej
znaku stownego ,,Konkurs im. Prof. Jana Czochralskiego”.
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Uroczystos¢ wreczenia Nagrod im. Prof. Jana Czochralskiego za rok 2013 odbyta

si¢ w dniu 30 maja 2013 r. w Sali Senatu Politechniki Warszawskiej. Program obej-
mowatl:

wystapienie Podsekretarza Stanu w MNiSzW prof. dr hab. Jacka Gulinskiego,
wystapienie Rektora Politechniki Warszawskiej prof. dr hab. inz. Jana Szmidta,
wystapienie Krajowego Koordynatora Obchodéw Roku Jana Czochralskiego
prof. dr hab. inz. Mirostawa Nadera,

wreczenie nagrdd laureatom,

wystapienia laureatow (prezentacja nagrodzonych osiagniec).

W dniu 8 pazdziernika 2014 r. JM Rektor Politechniki Warszawskiej ogtosit dru-

ga edycj¢ Konkursu. Zgodnie ze zmianami wprowadzonymi do regulaminu, Nagroda
im. Prof. Jana Czochralskiego bedzie przyznana w trzech kategoriach:

za wybitne osiggni¢cia naukowe i/lub aplikacyjne (20 000 zt) — nagroda indywi-
dualna lub zespotowa,

za najlepsza prace doktorska w roku akademickim 2013/14 (7 500 zt), oraz

za najlepsza prace dyplomowa (inzynierska, licencjacka lub magisterska) w roku
akademickim 2013/14 (5 000 z1).

Whnioski do Konkursu o Nagrode im. Prof. Jana Czochralskiego przyjmuje Biuro

Rektora Politechniki Warszawskiej, a obstuge administracyjng Konkursu prowadzi
mgr Joanna Kuzmicz. Ogloszenie werdyktu kapituly i wrgczenie nagrod drugiej edycji
Konkursu planowane jest w listopadzie 2014 r.

Pazdziernik 2014 r.
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Agnieszka Czapik

BADANIE WPLYWU SYSTEMATYCZNYCH MODYFIKAC]I CHEMICZNYCH
CZASTECZEK NA ICH UPAKOWANIE W KRYSZTALE

Streszczenie rozprawy doktorskiej wykonanej w Zaktadzie Krystalografii Wydziatu Chemii
Uniwersytetu im. Adama Mickiewicza w Poznaniu

pod kierunkiem prof. dr hab. Marii Gdaniec

Powielanie jakiego$ schematu supramolekularnego w pewnej grupie struktur
krystalicznych pozwala na dostrajanie ich budowy poprzez modyfikacje czynione w
strukturze tworzacych je czasteczek. Stwarza to rowniez mozliwo$¢ §ledzenia tolerancji tych
struktur na wprowadzane zmiany w budowie czasteczkowej. Celem mojej rozprawy
doktorskiej bylo przesledzenie zmian w strukturze supramolekularnej krysztatow
dwusktadnikowych, w ktorych gldwna role odgrywaty wigzania wodorowe i oddziatywania
uktadéw aromatycznych. Badaniom poddatam dwie grupy krysztatow dwusktadnikowych
ztozonych z czasteczek o stosunkowo prostej budowie chemicznej. Powtarzajacym sie¢
elementem budowy badanych krysztatdéw byla aromatyczna zasada heterocykliczna, ktorej
czasteczka zawierala pierécien pirazynowy.

Pierwsza grupg¢ badanych krysztatow tworzyly kompleksy chinoksaliny z kwasami
dikarboksylowymi. W tej serii otrzymatam szesnascie nowych komplekséw molekularnych i
wyznaczylam ich struktury metodami rentgenowskiej analizy strukturalnej. Badania te
pokazaty, ze chinoksalina tworzy z kwasami dikarboksylowymi kompleksy, w ktorych
stosunek kwas:zasada wynosi 1:1 lub 1:2, podczas gdy w podobnych kompleksach pirazyny i
fenazyny stosunek ten wynosi 1:1 lub 2:1. Krysztaly o stechiometrii 1:1 zbudowane byly z
fancuchow czasteczek potaczonych wigzaniami wodorowymi COOH:N,,, natomiast
elementem budowy kompleksow 1:2 byly symetryczne heterotrimery utworzone przez te
wigzania. Uzyskane wyniki wskazuja na istotng rol¢ jaka w tworzeniu krysztalow
wielosktadnikowych, obok czynnikéw chemicznych, moze odgrywac aspekt symetrii
komponentdéw czasteczkowych. Badane kompleksy chinoksaliny z kwasami karboksylowymi

daly  mozliwos¢  przesledzenia  wspdétzawodnictwa  dwoch  typdw  syntondw
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supramolekularnych zaliczanych do stosunkowo niezawodnych, RZ(7) lub R:(8), na ktére
skfadaja si¢ silne i stabe wigzanie wodorowe (Rys. 1). Uzyskane przeze mnie wyniki
wskazuja na wigksze prawdopodobiefistwo utworzenia plaskiego syntonu R; (7), jednakze ze
wzrostem odleglosci O--N w wigzaniu wodorowym O-H-*N prawdopodobienstwo

utworzenia ptaskiego syntonu RZ(8) znacznie wzrasta.

Rys. 1. Cykliczny synton suparmolekularny: a) R;(7),b) R (8)

Druga grupa badanych krysztatéw dwusktadnikowych byly kompleksy tworzone przez
aromatyczne zasady heterocykliczne z difenolami, aminofenolami oraz pierwszorzgdowymi
aminami aromatycznymi. W tej serii wyznaczytam struktury krysztalow dla 35 nowych
kompleksow molekularnych. Otrzymane przeze mnie wyniki pokazuja, ze zardéwno zmiany w
budowie zasady heterocyklicznej jak i w funkcjonowanej czasteczce aromatycznej (zamiana
pierscienia benzenowego na uktad naftalenowy, zmiana potozenia i liczby grup OH, zamiana
grup OH na NH, ) nie wplywa w wigkszosci przypadkdw na ogdlny schemat budowy
supramolekularnej kompleksu, ktdra oparta jest na dwdch ortogonalnych podjednostkach
strukturalnych. Podobienstwo dotyczy pewnego ogdlnego schematu budowy oraz podobnego
udziatu w stabilizacji krysztatu silnych wigzan wodorowych, oddziatywan warstwowych i
oddziatywan C-H--m (Rys. 2). Proba naruszenia udzialu tych ostatnich oddzialywah w
stabilizacji krysztatu poprzez obnizenie gestosci elektronowej uktadu aromatycznego, ktéry
jest akceptorem tych oddziatywan, zakonczyta si¢ przebudowg catej struktury kompleksu.
Badany w rozprawie uklad powinien by¢ doskonatym modelem do dalszej ilosciowej
charakterystyki zaleznosci migdzy stabymi oddzialywaniami aromatycznymi i silnymi

wigzaniami wodorowymi w krysztale.
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Rys. 2. Schemat budowy komplekséw molekularnych oparty na ortogonalnch podjednostkach
strukturalnych.

Odrgbnym elementem rozprawy byto zastosowanie metod mechanochemicznych do
syntezy kokrysztalow oraz do badania przemian zachodzacych migdzy réznymi formami
krystalicznymi. W ostatnich latach reakcje inicjowane energia mechaniczng cieszg si¢ coraz
wigksza popularnoscia. Polegaja one na ucieraniu mieszaniny substratow bez dodatku
rozpuszczalnika lub ze §ladowym jego dodatkiem. Mechanochemia z sukcesem stosowana
jest w syntezie ukladéw bazujacych zarowno na wigzaniach kowalencyjnych,
koordynacyjnych jak 1 oddziatywaniach supramolekularnych. Ciagle rosnaca liczba
zastosowan kokrysztatow, a takze rozwoj strategii ich projektowania, stanowig inspiracj¢ do
badan nad wydajnymi metodami otrzymywania krysztalow wielosktadnikowych. Reakcje
mechanochemiczne pozwalaja na otrzymywanie tych samych produktéw co krystalizacja z
roztworu, jak réwniez produktéw trudnych do uzyskania poprzez wspotkrystalizacje. Duza
zaletg stosowania tej metody jest takze ograniczenie ilosci stosowanych rozpuszczalnikow, co
jest bardzo istotne z punktu widzenia ochrony srodowiska.

Rozprawa moze by¢ traktowana jako ilustracja aktualnych mozliwosci inzynierii
krystalicznej w zakresie projektowania, przewidywania struktur oraz otrzymywania

krysztaléw wielosktadnikowych.
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Precipitation strengthening of an ultrafine-grained AI-Mg-Si alloy has been studied using samples
obtained by hydrostatic extrusion. It has been demonstrated that the microstructure after hydrostatic
extrusion consists of two types of grains: (1) nano-sized free of dislocations and surrounded with high
angle grain boundaries and (2) micron-sized with dislocation substructure. After ageing at 160 °C, small
needle-like precipitates appear in grain interiors of both nano- and micron-sized grains, bringing about a
significant strength improvement. However, the precipitates are smaller than those in their coarse
grained counterparts. As a consequence, they constitute weaker barriers for dislocations and induce a
lower strengthening effect. In addition, one may observe intensive precipitation at nano-grains
boundaries, which further reduces the strengthening effect. It was also shown that peak ageing and
overageing take place for much shorter time than in the case of coarse grained samples and are caused
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by the grain growth rather than a change in the precipitation state.

© 2014 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

Aluminium and its alloys are widely used in industry because of
the combination of good mechanical properties and low density. They
also exhibit good corrosion resistance in many service environments
and possess relatively good formability. The good formability refers
especially to the 6xxx series aluminium alloys which are typically hot
extruded followed by immediate water quenching and ageing [1,2].
However, the maximum yield strength of extruded products does not
exceed a level of 350 MPa and wider use of these alloys shall be
possible only if it is significantly increased. An enhancement of
mechanical characteristics of these alloys can be achieved if their
grain size is reduced below 1 pm to obtain ultrafine-grained (UFG)
structures bringing about effective grain boundary strengthening
quantitatively described by the Hall-Petch relationship [3,4].

UFG structures in aluminium alloys can be obtained by severe
plastic deformation (SPD) in which an unconventionally high
strain is applied, e.g. equal channel angular pressing (ECAP) [5],
high pressure torsion (HPT) [6,7], accumulative roll bonding
(ARB) [8]. The grain size reduction in this case is related to

* Corresponding author. Tel.: +48 22 234 8441; fax: +48 22 234 8415.
E-mail addresses: wichr@inmat.pw.edu.pl (W. Chrominski),
mariusz@unipress.waw.pl (M. Kulczyk),
malew@inmat.pw.edu.pl (M. Lewandowska),
kjk@inmat.pw.edu.pl (KJ. Kurzydlowski).

http://dx.doi.org/10.1016/j.msea.2014.04.092
0921-5093/© 2014 Elsevier B.V. All rights reserved.

rearrangement of defects (primarily dislocations) generated dur-
ing deformation, which leads to grain subdivision into smaller
parts. The mechanisms of grain size refinement and UFG structure
formation were studied extensively for pure aluminium processed
by ECAP using EBSD [9] and TEM [10]. The results revealed that the
grain refinement proceeds through the formation of new low
angle grain boundaries, whose misorientation angles increase with
imposed strain reaching the values typical for high angle grain
boundaries (HAGB). The fraction of HAGB tends to saturate at a
level of 70%. Despite intense grain size refinement, some fractions
of dynamically recrystallized coarse grains are frequently observed
in severely deformed aluminium alloys [11,12].

6xxx series aluminium alloys are precipitation hardened.
Therefore a question automatically arises whether it is possible
to combine grain refinement with precipitation hardening, which
seems to be a promising method to improve their mechanical
properties. To achieve such a combination, the process of dynamic
precipitation during ECAP deformation has been studied [13]. It
was revealed that spherical p” particles form dynamically during
ECAP at room and elevated temperature, instead of the needle-like
ones observed in coarse grained material [14]. It was also shown
that the strengthening effect depends on the processing tempera-
ture [13]. In the case of 6061 aluminium alloy, the hardness of
ECAP processed samples increases with processing temperature
up to 150 °C. A higher processing temperature brings about a
decrease in the final properties of the alloy.
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Another approach to combine precipitation and grain boundary
strengthening is post SPD ageing. The results of the process
revealed a significant strength increase during ageing of ECAP
processed samples [15-20] with the highest reported yield
strength of 484 MPa for 6xxx series aluminium alloys [21]. It
was also shown that the heat treatment enhances the ductility,
which is relatively low after ECAP processing [17-19]. In addition,
the peak ageing condition for deformed material was reached in a
shorter time in comparison to coarse grained material [17,19].

Microstructure investigations of UFG 6xxx aluminium alloys
after ageing are relatively scarce [15,17] and their results are
contradictory. For peak aged samples, the strengthening precipi-
tates were recognized as p” needles localized at grain boundaries
and grain interiors [17] or accidentally situated spherical particles
with larger size than for coarse grained samples [15]. A more
detailed analysis of precipitation phenomena in age hardenable
aluminium alloys was carried out for UFG 7075 alloy obtained by
ball milling and consolidation by hot isostatic pressing and warm
extrusion followed by solution annealing, water quenching and
ageing in conditions typical for coarse grained material [22]. The
extrusion of consolidated powders resulted in homogeneously
distributed GP zones in fine grains without dislocations. Pro-
nounced precipitation at grain boundaries has been noticed for
UFG samples. However, such a detailed analysis of precipitation
morphology and their location in UFG structure has not been
conducted for 6xxx series aluminium alloys.

Therefore, the major purpose of the study was to investigate
the possibility of two-mechanism strengthening of UFG alloys. The
emphasis was put on the precipitates as the precipitation beha-
viour in 6xxx series UFG aluminium alloys has not, to date, been
adequately reported in the literature and the published results
have been incoherent. In the traditional heat treatment of 6xxx
aluminium alloys, the peak strength of the aged material is
achieved due to the presence of coherent needles commonly
considered to be g’ phase with a diameter of a few nanometres
and length of 50-100 nm [23,24]. In this context, a question arises
whether or not such particles could precipitate in the grains
having sizes below 500 nm.

In the present study, room temperature hydrostatic extrusion
(HE) was used to obtain UFG structure in the 6082 aluminium
alloy. Reports on HE induced grain refinement are given in [25,26].
In the process, a billet is placed in a chamber filled with a special
liquid as shown in Fig. 1(a). A piston compresses the liquid
generating high hydrostatic pressure (about 1 GPa) which causes
extrusion through the die located at the bottom of the chamber.
The main advantages of HE are the prevention of cracking and the
possibility of producing relatively large (long) products compared
to the other methods of SPD [27]. It should also be noted that the
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extruded material undergoes deformation with a high strain rate
approaching 100 1/s. As a result, there is a considerable effect of
adiabatic heating.

2. Experimental

The material used in this study was the commercially available
6082 aluminium alloy of the following mass% composition: Mg
0.6-1.2%, Si 0.7-1.3%, Mn 0.4-1.1%. The billets were solution
annealed at 520 °C for 2 h and water quenched to obtain super-
saturated solid solution. Subsequently, they were subjected to four
stage HE with a total true strain of 4.6 to obtain UFG structure.
(The initial diameter was 50 and the final 5 mm with intermediate
diameters of 20, 10 and 7 mm). The HE processed samples were
next aged at 160 °C, which is a standard for 6xxx series. The entire
processing route is shown schematically in Fig. 1(b)

The mechanical properties were measured by microhardness
and tensile tests which made it possible to determine such
parameters as yield strength (YS), ultimate tensile strength
(UTS), uniform elongation (Ag) and elongation to break (A). Three
samples were tested for each ageing condition. The microstructure
was studied using a JEOL JEM 1200EX transmission electron
microscope with an accelerating voltage of 120 kV. Thin foils were
cut perpendicularly to the extrusion direction using a wire saw,
ground down to 150 um and electropolished using Struers
Tenupol-5 system operating at a voltage of 35V. The grain size
was characterized in terms of an equivalent diameter (d,) (dia-
meter of a circle with an area identical as that of the measured
grain) and grain size diversity using the variation coefficient (CV)
defined as the ratio of standard deviation to the mean value. The
results obtained for HE processed samples were compared with
the properties of coarse grained (CG) material subjected to con-
ventional precipitation hardening.

3. Results

3.1. Mechanical properties

The microhardness as a function of ageing time for both CG and
UFG samples is plotted in Fig. 2. For CG samples, the microhard-
ness increases from 108HV0.2 for the solution annealed and water
quenched sample to 140HVO.2 after ageing for 14 h. Longer ageing
time causes microhardness decrease, the effect often referred to as
overageing. In the case of UFG samples, the microhardness also
increases from 134HV0.2 for HE processed to a maximum of
150HV0.2 for samples aged for 4 h. This means 70% reduction in

solution treatment 520°C/2h

i HE temp. rise
~150°C/few seconds

1 \ ageing 160°C/1-14h

time

Fig. 1. The scheme of hydrostatic extrusion (HE) (a) and processing route of 6082 aluminium alloy used in this study (b).
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the ageing time needed to achieve the highest hardness. On the
other hand, the ageing effect as measured by microhardness
increase is lower for UFG samples (16 versus 36HV0.2, which
correspond to 10% and 27% increase, respectively).

The changes of YS and UTS as a function of ageing time for UFG
samples, plotted in Fig. 3, follow the same tendency as microhard-
ness. The strength reaches the maximum for ageing time of 4 h. It
should be noted that the YS and UTS of aged UFG samples are
much higher than those of the peak aged CG sample. In fact, YS as
high as 486 MPa has been achieved, which is the highest value to
have been reported so far for 6082 aluminium alloy. This is nearly
40% higher value than YS of CG alloy.

The results of mechanical testing thus revealed that the
combination of grain boundary and precipitation strengthening
is possible for HE processed samples and it is an effective way
to improve mechanical properties of 6xxx aluminium alloys.
However, the results obtained indicate that an improvement in
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Fig. 2. Microhardness versus ageing time for CG and UFG samples.
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mechanical strength comes at the expense of ductility. The uniform
elongation and the elongation to break of UFG samples are
significantly lower than those for the CG ones. Moreover, they
decrease with ageing time and become particularly low for peak
and overageing conditions. For short annealing time, the values of
both A and A, increase but ageing longer than 1h brings about a
sharp drop in uniform elongation to a level below as-HE condition.
Also, a large difference between A and A; measured in tensile tests
means that there is a relatively high plastic deformation localized in
neck after reaching UTS point. On the other hand, the tensile sample
in peak aged condition shows almost negligible deformation
strengthening region (difference between YS and UTS is 4 MPa)
and uniform elongation is 0.3%. It means that necking occurs almost
immediately after the beginning of plastic deformation.

3.2. Microstructure after HE process

The microstructure of 6082 aluminium alloy after HE process
consists of two types of grains: (1) relatively large (about 1 pm in
diameter) with the dislocation cells (Fig. 4(a)) and (2) small (about
120 nm in diameter) and free of dislocations (Fig. 4(b)). The
diffraction pattern (DP) analysis revealed that large grains have
orientation with [001] parallel to extrusion direction (further
referred to as “(001) grains”). The diffraction pattern consists of
spots, which suggests that the misorientation angles between the
dislocation cells are relatively low. These grains also feature the
presence of second phase particles with spherical shape (Fig. 4(c))
homogeneously distributed inside them.

The DP taken from the area containing small grains (see insert
in Fig. 4(b)) indicates that they have [111] direction parallel to
extrusion direction (further referred to as “(111) grains”). In the
diffraction pattern, a ring formed by scattering on {220} planes is
visible. Such a DP also suggests high misorientation angles of the
grain boundaries. The (111) grains reveal a relatively large number

b
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Fig. 3. Mechanical properties of UFG 6082 aluminium alloy for various ageing time at 160 °C: (a) yield strength (YS), (b) ultimate tensile strength (UTS), (c) elongation to
break (A) and (d) uniform elongation (A,). Dashed line indicates the values for CG peak aged sample.
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Fig. 4. TEM images of UFG 6082 aluminium alloy processed by HE, (a) as-HE, foil normal close to [001], (b) as-HE, foil normal close to [111] and (c) high magnification of

[001] oriented grain.

of particles located at the boundaries. In Fig. 4(b), one can also see
a large particle (indicated by an arrow at the bottom of the image
in Fig. 4(b)) which is an intermetallic inclusion that has not been
dissolved during solution annealing. Particles of such a type have
been reported before in UFG 6xxx series aluminium alloys [17,28].

3.3. Microstructure after ageing

Fig. 5 represents a set of images taken from UFG samples aged
in different conditions. The left column is representative for (001)
grains and the right for (111) ones. Fig. 5(a) shows spherical
particles inside a [001] grain after 1h ageing. In Fig. 5(b), one
can observe particles with a diameter of about 5-10 nm located at
grain boundaries of the (111) grains. The number of these particles
is much higher than in the sample before ageing. This suggests
that they precipitate during 1 h ageing.

Ageing for 4 h brings about changes in the morphology of
precipitates. In (001) grains, needles are visible aligned along (100)
directions and homogeneously distributed in the grain interior
(Fig. 5(c)). It should be noted that the particles feature strong
strain contrast which suggests their coherence with the matrix.
For (111) grains, a number of relatively large particles (20 nm in
diameter) at grain boundaries are present as well as some small
needle-like particles in the grain interiors presented in Fig. 5(g).

Annealing for 1 and 4h does not change grain size and
dislocation arrangements. In the (001) grains, one can see disloca-
tion cells with small misorientation angles. The (111) grains retain
their size and remain free of dislocations. The observations carried
out for the sample subjected to 14 h ageing (Fig. 5(e) and (f)) show
that at 160 °C precipitates become stable (their size and morphol-
ogy do not change when compared to shorter ageing times).
However, a significant growth in (111) grains has been noticed,
which explains some decrease in the flow stress for the sample
aged for 14 h. The microstructural parameters and mechanical
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properties of samples investigated in the present work are
summarized in Table 1.

4. Discussion
4.1. Precipitates in as-HE sample

The results obtained in the present study have shown that
precipitates are observed already in the as-HE sample. The HE
process proceeds at a very high strain rate and may cause adiabatic
heating phenomena. The temperature rise for aluminium alloys
can be estimated from the following formula:

Qy =CpAT

where Qy is the heat per volume unit (equal to extrusion pressure),
c the specific heat (900 ]/kg K for aluminium), p the density
(2700 kg/m? for aluminium) and AT the temperature rise.

With the extrusion pressure of 0.3-0.4 GPa in the current study,
the temperature rise can be estimated at 150 °C and may last for a
few seconds since the extruded billets were water cooled at the
die exit. In the static ageing conditions, such temperature impulse
is too short for precipitation to occur on a measurable scale.
However, in as-HE samples one may expect strain induced
phenomena, commonly observed in micro-alloyed steels [29,30]
taking place in static conditions between deformation operations
at elevated temperature. It should be noted that for 6xxx alumi-
nium alloys, the room temperature is already elevated as it is
0.4T .

In the as-extruded samples, three types of particles have been
found:

1. Micron-sized (size of about 1 pm) randomly distributed in the
entire volume, which as shown in [17,31] are Mg,Si phase.
Those particles remain stable up to 570 °C and as solution



84

W. Chrominski et al. / Materials Science & Engineering A 609 (2014) 80-87

100 _nm

50 nm
—

Fig. 5. TEM images of UFG 6082 aluminium alloy processed by HE followed by ageing, (a) underaged - 160 °C for 1 h, foil normal close to [001], (b) underaged - 160 “C for
1 h, foil normal close to [111], (¢) peak aged - 160 “C for 4 h, foil normal close to [001], (d) peak aged - 160 “C for 4 h, foil normal close to [111], (e) overaged - 160 °C for 14 h,
foil normal close to [001], (f) overaged - 160 °C for 14 h, foil normal close to [111] and (g) precipitates in [111] grain - peak aged - 160 °C for 4 h.

N

annealing was at 520 °C, their presence can be easily explained.
They are hard and they cannot be shared by dislocations so
they act as stress concentrators.

. Nano-sized (size of about 5-10 nm) particles located at high

angle grain boundaries among (111) grains. Their presence at
grain boundaries can be explained by the fast diffusion along
high angle grain boundaries and adiabatic heat released during

w

HE. It should be noted that there are no such particles in (001)
grains.

. Spherical (in the interiors of (001) grains) whose spatial

distribution suggests that their nucleation is homogeneous.
Energy for their nucleation and growth is supplied by adiabatic
heating during extrusion and strain induced phenomena as
discussed previously.
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Table 1

Mechanical properties and microstructural parameters of UFG 6082 aluminium alloy, SS - supersaturated solution, YS - yield strength, UTS - ultimate tensile strength, A, —

uniform elongation, A - elongation to break, GB - grain boundaries.

Condition Ageing YS [MPa] UTS [MPa] Ag[%] A[%] dp[nm] CV (d,) Particles characteristics
time [h]
SS+160 °C ageing 14 358 388 6 16 ~70,000 o Needles (50-100 nm in length) along (100)
SS+HE - 436 440 15 75 129 032 e Spherical (2-5 nm in diameter) in (001) grains
e Spherical (5-10 nm in diameter) located on GB of (111) grains
SS+HE+160 °C ageing 1 450 457 4.5 125 124 041 e Spherical (2-5 nm in diameter) in (001) grains
e Spherical (5-10 nm in diameter) located on GB of (111) grains
4 486 488 0.3 8 183 0.27 e Needles (10-15 nm in length) along (100) in (001) grains
e Spherical (up to 20 nm in diameter) located on GB and fine
needles inside of (111) grains
14 459 464 0.3 9.2 262 036 e Needles (10-15 nm in length) along (100) in (001) grains

Spherical (up to 20 nm in diameter) located on GB and fine
needles inside of (111) grains

4.2. Precipitation processes in UFG and CG samples during ageing

In CG 6xxx aluminium alloys, the precipitation proceeds along
the following steps: Al supersaturated solid solution — clusters of
alloying elements — GP zones—p"—p —p (Mg,Si) [23]. In all
steps, the next phase nucleates at the one undergoing transforma-
tion. Discussing the precipitation processes, it should be noted that
the microstructure before ageing differs significantly from that of
the CG one because of the small grain size, high dislocation density
and the fact that precipitates are already present before ageing.
Some of these defects provide privileged sites for nucleation of
new precipitates as well as fast diffusion path.

First, it should be emphasized that although precipitates are
present in the as-HE sample, there are still enough elements
dissolved in the solid solution to cause further precipitation during
ageing and the strengthening effect. The results have shown that
short-time ageing (1-4 h) at 160 °C brings about an increase in
microhardness, YS and UTS, as illustrated in Figs. 2 and 3.

Second, the precipitation process is strongly influenced by the
grain size and dislocation substructure. When the grains are small
(about 120 nm in diameter), free of dislocations and surrounded
with high angle grain boundaries, as it is in the case of (111) grains,
the precipitates form preferentially at the boundaries, as presented
in Fig. 5(b), (d) and (f). These are equilibrium g phase, spherical in
shape and relatively large (up to 20 nm in diameter). Their shape
results from their incoherency and high value of interface energy.
The spherical shape ensures the smallest surface to volume ratio,
thus minimizing the internal energy of the system. Apart from
these grain boundary precipitates, in (111) grains there are some
needle-like precipitates in the grain interiors (Fig. 5(g)) but they
are much smaller than in the case of (001) grains and their density
is relatively low. They nucleate homogeneously in the matrix due
to the presence of supersaturated atoms but the driving force for
their growth is much smaller because most of the alloying
elements are already captured in the precipitates at grain
boundaries.

When grains are relatively large (~1pm) with dislocation
substructure, as it is for (001) grains, the precipitates nucleate
homogeneously in the matrix. No precipitates at dislocation
boundaries were detected. The precipitates in (001) grains change
their morphology with ageing time. In the early stage of ageing
(1 h), they are spherical but after longer time, they transform into
needle-like precipitates lying along (100) directions. Their mor-
phology is similar to p” phase and they produce the strain contrast,
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which indicates that they are coherent with the matrix (see Fig. 5
(c)). The length of the needles varies from 10 to 15 nm and does
not change with increasing ageing time. It should be noted that no
preferred precipitation at dislocations is observed although dis-
locations are known to attract solute atoms in aluminium alloys
[22] due to the stress field around their core. However, in the (001)
grains, dislocation cells are to be found rather than free disloca-
tions. The dislocation cells belong to low energy dislocation
structures, which limits the stress field of every single dislocation
core to the dislocation wall [32]. Due to this, there is no stress field
near dislocation walls which could drive the segregation of
alloying elements.

In order to provide a better insight into precipitation processes
in UFG material, an attempt has been made to compare the
precipitate state in HE processed and CG sample subjected to
ageing in the same conditions. The results of microstructure
observations are illustrated in Fig. 6. Comparing needle-like
precipitates inside the grains, one could notice that in the CG
sample, they are larger for the same ageing time. In addition,
longer ageing time leads to a significant growth of the needles (see
Fig. 6(b) and (d)), which is not the case for the HE processed
samples (see Fig. 6(a) and (c)). The major microstructure change in
the latter samples for longer ageing time is the grain growth, as
described quantitatively in Table 1. The precipitates at grain
boundaries, which are a typical feature of small (111) grains, do
not form in CG material, as visible in Fig. 6(e) and (f). Instead,
relatively wide precipitation free zones are observed, which
depicts the size effect of precipitation at grain boundaries.

As for the precipitation sequence in UFG material, first, GP
zones are observed which, after longer ageing time, transform into
needle-like p” precipitates. It indicates that the precipitation
sequence is the same as in the CG counterparts. However, as
already mentioned, the precipitates inside the grains are much
smaller in HE processed samples as presented in Fig. 6. After 14 h
ageing the needle precipitates are only 15 nm in length whereas in
the CG sample their length can reach 100 nm.

The difference in the size of needle-like precipitates in UFG and
CG samples can be explained in terms of the kinetics of their
nucleation and growth. It is commonly accepted that in CG alloys
homogeneous nucleation and growth of precipitates at relatively
low temperatures of ageing are possible, thanks to a high con-
centration of vacancies frozen during water quenching. It was also
revealed that SPD processing may lead to a significant increase in
the vacancies concentration [22,33]. However, the measurements
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Fig. 6. The comparison of precipitates in UFG and CG material (a) UFG material aged at 160 °C for 4 h(peak ageing condition), (b) CG material aged at 160 °C for 4 h, (c) UFG
material aged at 160 °C for 14 h, (d) CG material aged at 160 °C for 14 h (peak ageing condition), (e) UFG material aged at 160 °C for 4 h(peak ageing condition) and
(f) precipitation free zone in peak aged CG material (a)-(d) images foil normal is close to [001].

were performed for an annealed material, in which initial con-
centration of vacancies was low. In our case, HE processing of
solution annealed and water quenched samples leads to a con-
siderable decrease in the vacancies concentration due to adiabatic
heating during deformation. As a result, volume diffusion is slower
and the size of precipitates is smaller too.

4.3. Effect on mechanical properties

The data summarized in Table 1 clearly indicate that ageing of
UFG samples brings about significant improvement in strength,
which is an effect of precipitation processes taking place in grain
interiors. For ageing times up to peak strength, the grain structure
does not change while precipitation process occurs inside the
grains and at grain boundaries depending on grain size, orienta-
tion and grain boundary character. When compared to other
processing methods, see Table 2, the combination of HE and
ageing leads to a significantly higher strength. However, the high
strength comes at the expense of ductility, which becomes
negligible and does not increase even for longer ageing time.

Table 2
Comparison of mechanical properties of 6082 Al alloy obtained via various SPD
techniques and heat treatment combinations, pa - peak aged.

condition YS [MPa] UTS [MPa] A [%] reference
ECAP- pa 345 363 11 [19]
pa+ECAP - 397 -

ECAP-pa 437 447 17 [34]

T6 326 349 14 This paper
SS+HE 436 440 75

SS+HE+pa 486 488 8

The microstructural analysis for this annealing condition revealed
an intensive precipitation process at grain boundaries which may
have a detrimental effect on ductility.

Comparing microhardness and yield strength changes versus
ageing time, one can notice that the maximum is reached after
shorter time in the UFG samples (4 h when compared to 14 h for
the CG one). In the literature, this phenomenon is explained by the
excessive energy stored in the UFG material which accelerates

&3
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precipitation processes [16-18,35]. However, the results obtained
in the present study indicate that the size of precipitates formed in
the UFG structure is significantly smaller than in the CG sample
and does not change for ageing times from 4 to 14 h. On the other
hand, in the UFG sample precipitation processes are accompanied
by the grain growth (see Table 1). It indicates that the observed
decrease in YS results primarily from the changes in the grain size
as the precipitation state is almost the same.

The other characteristic feature of the UFG sample is that
ageing strengthening effect is significantly smaller compared to
the CG ones. There are at least two reasons for that. First, as
mentioned before, the needle-like g precipitates which are
responsible for a maximum strengthening effect are much smaller
in the UFG sample (see Fig. 6). As a consequence, their contribu-
tion to strengthening is smaller since it depends on the size of
precipitates which was also reported in the CG material [36].
Second, a significant fraction of the precipitates is located at grain
boundaries and as such they do not contribute to strengthening
effect since they do not act as barriers for moving dislocations. On
the other hand, they may also significantly inhibit precipitation
inside the grains because of the reduction of solute content in the
solid solution. Thus, the overall precipitation strengthening effect
in the UFG sample is smaller. A similar observation on the
complexity of precipitation phenomena in ultrafine-grained alu-
minium on mechanical properties was presented in Ref. [37].

5. Conclusions

1. A significant strength improvement of 6082 aluminium alloy
was achieved by means of grain size refinement using HE
processing followed by ageing with the highest reported
strength for this alloy (486 MPa). However, the effect of pre-
cipitation strengthening is smaller than that for CG samples.
This was attributed to the enhanced grain boundary precipita-
tion (such precipitates do not act as obstacles for moving
dislocations) and the smaller size of precipitates in the grain
interiors (which are weaker barriers for moving dislocations).
The precipitation process in HE processed 6082 aluminium
alloy is strongly influenced by the grain size, grain boundary
character and dislocation substructure. For micron-size grains,
the needle-like precipitates are homogeneously distributed in
the grain interior. No privileged nucleation of precipitates at
dislocations and dislocation boundaries was observed.
Enhanced precipitation at grain boundaries occurs for nano-

4

minately of high angle type.

3. A decrease in hardness on ageing curve of HE processed
samples occurs for shorter time than in the case of CG material.
However, it is caused by grain growth rather than a change in
the precipitation state.
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Abstract

Single crystals of SrLaAlO, (SLA) and SrLaGaO, (SLG) have been grown from nonstoichiometric melts by the
Czochralski method making use of different seed orientations, [100] (SLA, SLG), [110] (SLA) and [001] (SLG). The
anisotropic properties of the crystal structure are reflected in the growth morphology of the crystals. In the case of (SLA)
{101} facets appear at the crystal /melt interface and in that of [100] SLG {101} and {103} facets occur, while for [001] SLG
{001} and {103} facets are present. SLA crystals are very similar to the theoretical growth forms computed according to the
Hartman—Perdok theory for models with an effective charge on oxygen, g, = —2|el. However the habit of SLG crystals
corresponds better to the theoretical growth forms based on an effective charge g, = — 1.5/l due to the presence of oxygen

vacancies.

1. Introduction

SrLaAlO, (SLA) and SrLaGaO, (SLG) belong to
the group of ABCO, type compounds, where A =
Sr,Ca; B =La,Y and C = Ga,Al or a mixture thereof,
They are interesting substrates for high 7, supercon-
ductors [1,2]. SLA and SLG crystallize with a tetrag-
onal structure of the K,NiF, type (space group
I4,/mmm). Their lattice constants are @ = b = 0.3756
nm and ¢ = 1.2636 nm [3,4] and @ = b = 0.3843 nm
and ¢ = 1.268 nm [5,6], respectively. The crystal is
built up along the ¢ axis, as a sequence of alternating
layers consisting of AlO, octahedra and of layers
with Sr>* and La®* ions on nine-coordinated sites
of C,, symmetry. There are two independent posi-

* Corresponding author.

tions of oxygen atoms, one (O1) in the a—b plane
with fractional coordinates (x,0,0) and the other one
(02) with (0,0,z). Cleavage planes are parallel to
{oo1}.

The first crystals of SLA and SLG were obtained
by Brown et al. [7] and Nakamura et al. [5], respec-
tively. The latter authors reported that SLG crystals
melt incongruently as has been recently confirmed
by Uecker et al. [8]. Crystals of SLA and SLG were
grown by means of the Czochralski method from a
nonstoichiometric melt [5,6,9]. Uecker et al. [8] grew
SLG crystals from two melt compositions
(Sry,01LaggsGay 450, [6] and Sryeq,Lag g7,Gay 400,)
at low and high temperature gradients. Finally,
Berkowski and Gloubokov [10] reported that the
appropriate melt compositions for Czochralski grown
SLA and SLG single crystals are SrLa, 43Al; 4,0,
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and Srygsela,; 4,058, 07,04, The crystals are twin
free. Second order transitions take place at about 500
K in both SLA and SLG [11,12].

Crystals are colored depending on the temperature
gradient at the crystal-melt interface, the melt com-
position and the oxygen pressure [4,6,12,13]. The
color of the crystals varies from colorless to yellow
and green. There is a controversial discussion about
the origin of the color. It is certainly related to the
appearance of facets and may be caused by ordering
of Sr/La and oxygen ions in the structure [3,9,14].

Good quality SLA crystals can be grown by the
Czochralski method using convex {101} i