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WSTĘP

Rozwój wiedzy o metalach i  stepach od chw ili  j e j  powstania 
kształtowa! s ię  pod wpływem rosnących wymagań techniki w za­
kresie tworzyw metalicznych. Przez w iele  l a t  osiągn ięc ia  teo­
r i i  wykazywały znaczne opóźnienie w stosunku do bieżących po­
trzeb praktyki przemysłowej, co zmuszało do szukania rozwiązań 
na drodze empirycznej metodą żmudnych prób i  doświadczeń. Mimo 
tych trudności opracowano bardzo wiele gatunków stopów oraz 
procesów technologicznych stosowanych z pełnym powodzeniem po 
dzień d z is ie js z y .  Dokonany w ostatnich latach ogromny postęp 
w zakresie f i z y k i  metali i  nowoczesnych metod badań otworzył 
dalsze perspektywy rozwoju metaloznawstwa. Osiągnięcia t e o r i i  
s ta ły  s ię  głównym źródłem twórczych in s p ira c j i  w dziedzin ie  
opracowania nowych stopów i  ich obróbki c iep ln e j .  Powstała mo­
żliwość produkcji tworzyw metalicznych o żądanym i  z góry okre­
ślonym zespole własności przy zachowaniu wymogów ekonomii.

Postęp w zakresie t e o r i i  metaloznawstwa ma szczególne zna­
czenie dla rozwoju stopów specjalnych, których własności użyt­
kowe są funkcją wielu czynników, a dokładne ich poznanie s ta­
nowi niezbędny warunek rac jonalnej modernizacji składu che­
micznego i  procesów technologicznych., Do stopów tych za l ic za ­
ją  s ie  żarowytrzymałe s ta le  chromowo-molibdenowo-wanadowe sta­
nowiące obecnie jeden z podstawowych materiałów w budowie urzą­
dzeń energetycznych. Stwarzają one jednak w iele problemów na­
tury technologicznej zarówno w procesach obróbki c iep lne j jak 
i  podczas odlewania, przeróbki p lastycznej i  spawania. Wystę­
pują pr^y tym zjawiska strukturalne, oraz związane z nimi zmia­
ny własności, których nie udaje s ię  wyjaśnić w ujęciu klasycz­
nego D'etaloznawstwa. Dotyczy to szczególn ie  udarności s t a l i  
Cr-Ho-V zmieniającej s ię  w szerokich granicach w zależności od



warunków obróbki c iep ln e j .  Stwierdza s ię  m.in. spadek udarno­
śc i  i  zwiększenie podatności na kruche pękanie produktów prze­
miany austenitu w miarę zmniejszania szybkości chłodzenia przy 
hartowaniu. Obserwuje s ię  również znaczne zróżnicowanie prze­
biegu zmian udarności przy odpuszczaniu różnych struktur wyj­
ściowych powstałych w wyniku hartowania. Próby wyjaśnienia 
tych zjawisk np. w oparciu o zmiany w ielkości ziarn i  podziarn, 
względnie wydzielanie węglików na ich granicach okazały s ię  
niewystarczające. Jak dotąd brak bowiem podstawowych badań wy- j 
jaśniających is to tę  różnic struktur hartowania s t a l i  Cr-Mo-V 
przy różnych szybkościach chłodzenia jak również powstających 
w wyniku odpuszczania martenzytu, bainitu względnie mieszaniny 
fe r ry t^ czn o -p e r l i ty c zn e j . Stwierdza s ię  jednakże znaczne zróż­
nicowanie ich własności w tym głównie udarności jak również wy­
trzymałości na pełzanie.

Analiza wyników dotychczasowych badań s t a l i  Cr-Mo-V jak rów­
n ież przesłanki teoretyczne pozwoliły  w pracy h ab il itacy jn e j 
na wysunięcie hipotezy że decydujący wpływ na mechanizm pękania 
i  związane z tym zmiany udarności omawianych s t a l i  wywiera sub- . 
struktura osnowy oC w szerokim tego słowa znaczeniu jak również 
morfologia wydzieleń węglików. Dla potwierdzenia t e j  hipotezy 
przeprowadzono szczegółowe badania k inetyk i przemian i  morfo­
l o g i i  fa z  przy zastosowaniu metod badawczych dotąd nie używa­
nych w badaniach s t a l i  Cr-Mo-V, w tym głównie badań cienkich 
f o l i i  na mikroskopie elektronowym oraz niektórych metod f i z y c z ­
nych. Uzyskano d z ięk i temu możliwość ujawnienia nieznanych do­
tąd zjawisk strukturalnych oraz doświadczalnego potwierdzenia 
przewidywań teoretycznych. W oparciu o wyniki badań kinetyki 
przemian fazowych oraz m or fo log ii  fa z  podjęto próbę wyjaśnie­
nia mechanizmu pękania i  przyczyn występowania kruchości sta­
l i  Cr-Ko-V. W tym celu badania strukturalne uzupełniono próba­
mi twardości i  udarności oraz badaniami mikrofraktograficznymi 
na mikroskopie elektronowym, analizując dane doświadczalne w 
kon fron tacji ze współczesnymi teoriami pękania- m eta li.
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1.1. Stale chromowo-molibdenowo-wanadowe i  ich struktura

Żarowytrzymałe s ta le  Cr-Mo-V należą obeonie do podstawowych 
materiałów konstrukcyjnych w budowie urządzeń energetycznych. 
Pierwowzorem ich była  wprowadzona w 194-3 roku w W ie lk ie j  Bry­
ta n i i  s ta l  na armaturę kotłów, zawierająca 0,5% Mo i  0,25% V
[1 ] . W latach następnych wprowadzono do n ie j  dodatek O,3-0,5% 
Cr celem polepszenia własności technologicznych. W 1950 roku 
opracowano w USA s ta l  o składzie 1Cr1Mo1/4V i  1Cr1Mo3/4 V na 
elementy mocujące turbin [2 ] .  Prowadzone równocześnie intensyw­
ne prace badawcze w ZSRR doprowadziły w latach p ięćdzies iątych 
do opracowania licznych gatunków s t a l i  Cr-Mo-V d la  potrzeb prze­
mysłu energetycznego [ 3] ,

Obecnie s ta le  te produkuje s ię  jako niskowęglowe 0,12-0,17%C 
z przeznaczeniem na odlewy korpusów turbin parowych i  armaturę 
urządzeń energetycznych oraz jako średniowęglowe 0,17-0,27% C 
stosowane m.in. na w irn ik i,  łopatk i i  elementy mocujące turbin 
[1 ,4 ] .  Zawierają one na jczęśc ie j O,5-1,5% Cr; 0,5-1,0% Mo i  
0,25-0,75% V. Uzyskuje s ię  w nich na jkorzystn ie jszy  stosunek 
wytrzymałości na pełzanie do zawartości dodatków stopowych z 
wszystkich znanych s t a l i  o osnowie fe rry tyczn e j [ 1]  .

Stale Cr-Mo-V należą do grupy s t a l i  ba in itycznych,-a w za­
leżności od warunków obróbki c iep lne j występują w nich struk­
tury o dużym zróżnicowaniu cech morfologicznych. Badania pro­
wadzone na stalach o składzie chemicznym zbliżonym do krajowej 
s t a l i  26H2MF ujawniły po hartowaniu w o le ju  z temperatury

O r1020 C samoodpuszczony martenzyt, a po chłodzeniu w powietrzu 
z szybkością ok. 120°C/min -  b a in it  górny i  częściowo dolny z 
wysepkami austenitu szczątkowego [5 ] .  Przy szybkościach chło­
dzenia od 50°C/min do 3°C/min struktura składała s ię  głównie 
z bain itu  górnego z nieznaczną zawartością cementytu oraz ob­
szarów austenitu szczątkowego. W próbkach chłodzonych z szyb-

1. PRZEGLĄD PIŚMIENNICTWA
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kościami mniejszymi od 3°C/min otrzymano struktury fe rry tyczn o-  
periityczne z wydzieleniami węglika wanadu, odpowiadające w 
przyb liżen iu  stanowi równowagi fazowej. Maksymalną zawartość 
cementytu posiadały struktury po chłodzeniu w powietrzu, zaś 
struktury otrzymane pr2y szybkościach chłodzenia od 50°C/min 
do 8°C/min odznaczały s ię  największą zawartością austenitu 
szczątkowego przy minimalnej i l o ś c i  cementytu co schematycznie 
przedstawia rys . 1.

Zmiany zawartości austenitu szczątkowego z szybkością chło­
dzenia tłumaczone są następująco [5 ] :

W miarę zmniejszania szybkości chłodzenia w zakresie prze­
miany ba in itycznej powstaje możliwość d y fu z j i  węgla z obszarów 
austenitu na granicy fe r ry t -au s ten it  ao austenitu. W wyniku t e ­
go na granicy faz  cC— ni e wydziela s ię  cementyt, a wzboga­
cony w węgiel austenit wykazuje zwiększoną trwałość i  z obniże­
niem temperatury nie przechodzi przemiany. Trzy odpowiednio wol­
nym chłodzeniu następuje jednak znaczne przesycenie austenitu 
węglem co przyspiesza jego przemianę na f e r r y t  i  w ęg lik i.

Z dotychczasowych badań wynika, że zależn ie od struktury 
wyjściowej po hartowaniu, własności użytkowe s t a l i  Cr-Mo-V po 
końcowym wysokim odpuszczaniu mogą być bardzo różne. I s tn ie je  
zgodność co do tego, że przy określonych warunkach austen ity- 
z a c j i  i  odpuszczania m jwyższą żarowytrzymałość wykazują struk­
tury hainityczne, nieco n iższą  -  martanzytyczne, a najmniej ko­
rzystne są struktury fe rry tyczno-perl ityczne  [4 , 5 , 6 ] ,  Własno­
śc i w temperaturach otoczenia mogą kształtować s ię  odmiennie.

Żarowytrzymałość s t a l i  Cr-Mo-V je s t  efektem umocnienia fe r r y ­
tu przez rozpuszczenie w nim dodatków stopowych głównie chromu 
i  molibdenu oraz utwardzenia dyspersyjnego w wyniku wydzielania 
węglika W *  Zależy to od podziału dodatków stopowych po­
między f e r r y t  i  w ęg lik i oraz cech morfologicznych wydzieleń wę­
glików i  ich oddziaływania z osnową cC.

Wzajemne oddziaływania w s t a l i  dodatków Cr, Mo i  V je s t  bar­
dzo złożone. Stwierdzono, że molibden wpływa na zwiększenia roz­
puszczalności wanadu w austenicie [2 ] , a obydwa te p ierw iastk i 
zwiększają rozpuszczalność węgla w fe r r y c ie  [ 7 ] .  Przede wszyst-



kim jednak procesy przemian węglików w stalach Cr-Mo-V i  zwią­
zane z nimi zjawisko twardości wtórnej będą s ię  znacznie róż­
nić od występujących w odpowiednich stalach dwuskładnikorych.

W stalach molibdenowych o zawartości ok. 0,15% C dla uzy­
skania wyraźnego efektu twardości wtórnej w wyniku wydzielania 
węglika Mo2C potrzeba ok. 0,5% Mo [ 8] .  Przy zawartości ok. 1%
Mo i  wyższej stabilnym węglikiem j e s t  M&C powstający w wyniku 
przemiany węglika Mo2C poprzez fazy  przejściowe M25C6 1  Ma V  
Dodatek 0,5% Cr do s t a l i  o zawartości ok. 0,5% Mo zwiększa 
ZDacznie e fek t twardości wtórnej, przypuszczalnie w wyniku 
częściowego zastąpienia atomów molibdenu atomami chromu w wę­
g liku Ho2C [ 8] .  W stalach Cr-Mo-V zjawisko twsrdości wtórnej 
wywołane je s t  jednak głównie wydzieleniem węglika "7^0  ̂ [9 ] .

W stalach wanadowych twardość wtórną stwierdza s ię  już przy
zawartości ok, 0,-1% V [ 8] ,  Przyjmuje s ię ,  że j e j  maksimum W 7-

y
stępuje przy stosunku zawartości w s t a l i  wynoszącym od 5 do 
4 [ 8 , 10]. Przy wyższych wartościach tego stosunku tworzenie 
s ię  i  wzrost węglika wanadu zachodzi s zybc ie j,  co przesuwa 
maksimum twardości wtórnej do niższych temperatur i  krótszych 
czasów odpuszczania. Przy wartości V/C<3 wobec de ficy tu  wa­
nadu zmniejsza s ię  e fek t  twardości wtórnej. Obecność w s t a l i  
innych pierwiastków węglikotwórczych głównie molibdenu wpływa 
na zmianę tych p roporc ji .  Stwierdzono bowiem, że węglik 
może zawierać do 40% a t. Mo [ 8 , 1 l ] ,  Zmienia to warunki wystę­
powania koherencji węglika z osnową, a tym samym wpływa na 
twardość wtórną. Podstawowym węglikiem w stalach Cr -  Mo -  V 
będzie zatem węglik o strukturze lecz  zawierający ponad­
to molibden, co potwierdzają dotychczasowe badania:

W stalach 1Cr3/4Mo1/4 V o zawartości węgla do 0,15% ujawnio­
no po ulepszaniu cieplnym prawie wyłącznie węglik wanadu 
Ze wzrostem zawartości węgla do 0,27% wystąpiły ponadto węg li­
k i  MjC, których i lo ś ć  i  postać wykazywała wyraźną zależność od 
struktury występującej po hartowaniu [ 5] •  W obszarach bogatych 
w skoagulowane w ęg lik i M̂ C -  szczególn ie  w stalach o podwyższo­
nej zawartości manganu -  stwierdzono po wysokim odpuszczaniu 
ślady wydzielania węglika M2 ,C&, co można tłumaczyć niedoborem
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węgla w osnowie oc utrudniającym powstawanie węglika V^Cy  Ba­
dania prowadzone na stalach średniowęglowycb o zawartości 1,2% 
Cr; 1,1% Mo i  0,5% V, wykazały po długotrwałym wysokim odpu­
szczaniu wydzielenia węglika MgC rozmieszczone na granicach 

■ ziarn byłego austenitu [12] . Z dotychczasowych prac badawczych 
wynika, że stabilność węglika w stalach Cr-Mo-V maleje,
gdy przekroczone zostan§ zawartości ok. 1% Mo i  1,2% Cr [1,2,
13, 14-] • Wiąże s ię  z tym zmiana własności s t a l i .  Tworzące s ię  
bowiem wówczas w ęg lik i Mr,C ,̂ lub M̂ C zubożają w chrom i
molibden osnowę cc i  zarazem zmniejszają zawartość w s t a l i  wę­
g lika  przez co zanika umocnienie wywołane zjawiskiem
twardości wtórnej.

1.2. Morfo log ia  fa z  s t a l i  hartowanych i  odpuszczanych i  j e j  
wpływ na umocnienie

Badania w okresie ostatnich la t  prowadzone głównie przy za­
stosowaniu metod mikroskopii elektronowej pog łęb iły  znacznie 
wiedzę o m or fo log ii  fa z  w stalach hartowanych i  odpuszczanych 
[1 5 ] .  Prace K e l l y ’ ego i  Nuttinga wykazały is tn ien ie  dwóch pod­
stawowych odmian morfologicznych martenzytu [16] : W stalach 
niskowęglowych oraz chromowo-niklowych 18-8 *ujawniono marten- 
zyt w postaci monokrystalicznych i g i e ł  o dużej gęstości dyslo­
k a c j i ,  płaszczyźnie "habitus" {l1l}^,/ 1 os i i g i e ł  pokry­
wającej s ię  z kierunkiem <111^ . W stalach wysokowęglowych mar- 
tenzyt posiadał postać p łytek o płaszczyźnie "habitus" { 225}^ 
lub { 259}^  ,wykazujących wewnętrzne zbliźniakowanie w płaszczyź­
nie { 1 1 2 L  i  kierunku <1 1 1^ . Szerokość bliźniaków waha się 
znacznie bo od ok. 1,5 nm óo 500 nm [10, 16, 17, 18, 19]. Mor­

fo lo g ia  martenzytu j e s t  nadal przedmiotem licznych prac badaw­
czych ujawniających coraz to nowe j e j  szczegóły i  korygujących 
dotychczasowe poglądy. Uwaga badaczy koncentruje s ię  głównie 
na określeniu wpływu składu chemicznego s t a l i  i  temperatury 
przemiany oraz związanej z tym en erg i i  błędu ułożenia na po­
stać tworzącego s ię  martenzytu.
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Zmiana własności s t a l i  w procesach hartowania i  odpuszcza­
n ia  j e s t  funkcją szeregu czynników, a w s zc zegó ln o śc i , [10, 20]:

-  przesycenia roztworu sta łego cc węglem;
-  w ie lkości ziarn i  podziarn;
-  gęstości dys lokac ji  i  ewentualnej obecności bliźniaków;
-  m or fo log ii  wydzieleń węglików.
Własności nieodpuszczonego martenzytu są zależne głównie od 

przesycenia węglem i  substruktury, wpływ w ie lkośc i i  postaci 
k rysta litów  je s t  mniej znaczący [16]. W stalach niskowęglowych 
duże znaczenie posiada gęstość dys lokac ji ,  a w stalach wysoko- 
węglowych należy ponadto uwzględnić wpływ zbliźniakowania. 
Obecność w płytkach martenzytu bliźniaków przemiany wpływa na 
zredukowanie i l o ś c i  możliwych systemów poślizgu oraz tworzenie 
s ię  bliźniaków deformacji, z czym wiąże s ię  wzrost umocnienia 
a zarazem i  kruchości. Przy odkształceniu plastycznym marten­
zytu oddziaływanie bliźniaków deformacji z bliźniakami prze­
miany prowadzi do zarodkowania mikropęknięć [18] .

W martenzycie iglastym w ęg lik i wydzielane przy niskim odpu­
szczaniu wykazują układ Widmannstattena. W martenzycie z b l i ź -  
niakowanym wydzielanie rozpoczyna s ię  w obrębie bliźniaków i  
dopiero powyżej ok. 200°C zachodzi głównie na ich granicach.
W zakresie temperatur niskiego odpuszczania nie obserwuje s ię  
wydzielania węglików na dyslokacjach, jak również nie ujawnia 
s ię  wokół wydzieleń w osnowie oC pola naprężeń sprężystych [10, 
16, 19]. Proces wydzielania węglików w martenzycie iglastym w 
temperaturach do ok. 500°C nie wywiera wpływu na własności me­
chaniczne. Natomiast w martenzycie o wewnętrznym zbliźniskowa­
niu wydzielanie węglików w bliźniakach zachodzące w temperatu­
rach do ok. 200°C blokuje wolne systemy poś lizgu , d z ia ła jąc  
tym samym umacniająco. Efekt ten maleje ze wzrostem szerokości, 
bliźniaków [10]. Przyjmuje s ię ,  że spadek umocnienia martenzy­
tu s t a l i  węglowych przy odpuszczaniu w zakresie 200-400°C wy­
wołują następujące zjawiska [16] s

-  zdrowienie osnowy oc ;
-  wzrost wydzieleń węglików;

9



-  rozpuszczanie węglików wydzielonych w obrębie bliźniaków i  
wzrost wydzieleń na ich granicach;

-  zanik zoliźniakowania osnowy rt .
W stalach o inartenzycie iglastym cddsiaływują jedynie dwa 

pierwsze czynniki.
Rodzaj i  morfo logia węglików wydzielonych w procesie odpu­

szczania były już przedmiotem bardzo licznych prac badawczych. 
Potwierdzono w ielokrotn ie wydzielanie węglika 8 przy niskim od­
puszczaniu, jakkolwiek górna granica temperatur jego występowa­
nia nie została dotąd ś c iś le  określona [21-24]. Po odpuszcza­
niu powyżej 300°C w stalach węglowych występuje wyłącznie ce­
mentyt [25-27]. Stwierdzono jednak również wydzielanie cemen­
tytu  przy odpuszczaniu i  starzeniu przesyconych roztworów oc w 
temperaturach poniżej 200°C [28-30] oraz w procesie samoodpu- 
szczania martenzytu podczas hartowania [ 2 3 , 31]  •

W badaniach s t a l i  0,8% C i  24% Ni metodą cienkich f o l i i ,  po
odpuszczaniu martenzytu w temperaturach do 150oC stwierdzono 
ty lko  węglik 8, w zakresie 150-200°C węglik 6 i  cementyt, a 
powyżej 20C°C -  wyłącznie cememtyt. Uzyskano dane wskazujące 
racze j na rozpuszczanie s ię  węglika 8 w zakresie 150-200°C,
3 nie jego przemianę " in  s i tu "  w cementyt [10] , Podobne da­
ne uzyskano dla s t a l i  0,5% C i  24% Ni [19] •

Orientacja krysta logra ficzna  węglika 8 względem fazy  ct mo­
że być wyrażona następującymi zależnościami określonymi przez 
Jacka [32] i  potwierdzonymi przez Pitscha i  Schrader [10. 21] :

[1120]6 ~  //' [100] , .......... -  4%
[1101] £ H [010 ]^  + 12%
[1101] r-o // [001]   + 12% .

Wartości procentowe wyrażają względne różnice od leg łośc i 
mj.ędzypłaszczyznowych s ie c i  wydzieleń i  osnowy t j .  stopień ich 
dopasowania w odnośnych kierunkach krysta lograficznych. Wyni­
ka z tego, że koherentne wydzielanie węglika 8 w fa z ie  oc wy­
woła sprężyste odkształcenie j e j  s i e c i  -  ś c iśn ięc ie  o 4% w k ie ­
runku [100] i  ro zc iągn ięc ie  o 12% w kierunkacn [010]rti  [001]^ # 
Wzrost wydzieleń węglika £ będzie s ię  zatem odbywał głównie w 
kierunku najmniejszych odkształceń t j .  [100] . Potw ierdzają toOv
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dane doświadczalne z których wynika, żs węglik  6 wydziela s ię  
w postaci i g i e ł  w płaszczyznach {*100}^ wzdłuż kierunków <1 0 0^  

[ 1 0 , 1 9 , 21] .
Przy wydzielaniu cementytu z osnowy oC spełniane są następu­

jące rę la c je  krysta logra ficzne  podane przez Bagaryjackiego [33], 
ą następnie przez Pitscha i  Schiader [34]:

[010] Po 3C // [1 1 1 ] «  . . . ........ + 2,5%

( 001) Fe5C // (211)* . . . ........ -  4,0%

[100] Pe^C // 8 * 1 *  • • ■

Zakładając izo trop ię  modułu sprężystości osnowy cC można 
p rzy jąć , że wymiary wydzielenia cementytu będą odwrotnie pro­
porcjonalne do w ie lkośc i niedopasowania s ie c i  w odnośnych k ie ­
runkach, co przedstawia rys. 2. Uprzywilejowanymi kierunkami 
wzrostu wydzieleń cementytu są kierunki <1 1 1^  a płaszczyznę 
habitus stanowią n a jczęśc ie j  płaszczyzny {110}^ [27, 2Qb, 34]. 
Natomiast wydzielenia cementytu na granicach bliźniaków posia­
dają płaszczyznę habitus {112}^. [10, 19, 35] • W procesie od­
puszczania s t a l i  wydzielanie cementytu na granicach bliźniaków 
występuje dopiero powyżej ok. 200°C. Atomy węgla umiejscowione 
na granicach bliźniaków są bowiem bardzie j "s ta b i ln e "  od ato­
mów w osnowie, gdyż zajmują większe przestrzen ie  międzywęzłowe 
rys . 3. Ponadto wydzielaniu cementytu w płaszczyźnie 1112}^ to ­
warzyszy większe zn iekształcenie s i e c i ,  a więc większy przy­
ros t en e rg i i  sprężyste j a n iż e l i  w przypadku płaszczyzny {110} . 
Proces wydzielania w płaszczyznach {112}^ prowadzi jednak do 
zaniku granicy b l i ź n ia c z e j ,  a więc zmniejszenia en e rg i i  po­
wierzchniowej Układu. Przy odpuszczaniu powyżej ck. 200°G wzrost 
en e rg i i  sprężyste j zostaje zrekompensowany ubytkiem en e rg i i  po­
wierzchniowej granicy b l iźn ia c z e j  i  uprzywilejowaną p łaszczyz­
ną wydzielania je s t  { i  12} [10] .

W stalach stopowych zawierających p ierw iastk i s i ln ie  w ęg l i-  
kotwórcze własności po wysokim odpuszczaniu są w znacznyn stop­
niu determinowane wydzieleniami węglików stopowych i  ich oddzia*
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ływaniem z substrukturą osnowy cc . Przemiany fazy  węgliko­
wej s t a l i  stopowych podczas odpuszczania były dotąd przedmio­
tem bardzo licznych badań [8, 9, 11, 12, 13, 15, 36] • Wiele 
zagadnień pozostaje jednak nadal nie wyjaśnionych, szczególn ie 
gdy chodzi o wcześniejszo stad ia  wydzielania i  morfologię fa z .  
Ostatnie badania przy zastosowaniu metody cienkich f o l i i  znacz­
nie pog łęb iły  wiedzę w tym zakresie [10, 17, 35,. 37, 38] .Stw ier­
dzono, że w s t a l i  0,1% C i  0,5% V wystąpieniu zjawiska twardo­
ś c i  wtórnej w zakresie temperatur 500-600°C towarzyszy poja­
wienie s ię  w strukturze wydzieleń w postaci "punktowych” mi- 
kroobszarów zarówno na dyslokacjach jak i  w osnowie [10] . Wo­
kół wydzieleń w osnowie ujawnia s ię  charakterystyczne pol9 na­
prężeń sprężystych o zasięgu ok. 40 nm. Przeprowadzone docie­
kania wskazały na płytkowy k s z ta ł t  wydzie leń ,-n ie udało s ię  
jednak rozstrzygnąć czy mają one charakter s t r e f  G-P czy też 
odpowiadają koherentnym węg+ikom,. Na is tn ien ie  s t r e f  typu G-P 
w początkowych stadiach rozwoju zjawiska twardości wtórnej wska­
zywały niektóre z wcześniejszych prac [37a, b] . Ostatnie bada­
n ia  na stalach 0,2% C i  4% Mo oraz 0,2% C i  2% V [39] jak rów­
nież 0,2% C i  1% V [17] wykazały, że w całym zakresie tempera­
tur występowania zjawiska twardości wtórnej stwierdza s ię  i s t ­
nienie wydzieleń węglików ujawnianych metodami d y frak c j i  e lek­
tronowej; duże powinowactwo wanadu i  molibdenu do węgla 
zmniejsza prawdopodobieństwo tworzenia s ię  s t r e f .

Wydzielanie węglika w fa z ie  cC zachodzi przy zachowa­
niu za leżności krysta lograficznych podanych przez Bakera i  
Nuttinga [14] i. potwierdzonych przez Smitha [38a]:

{ 100}  // { 100}^........ ........ .. +45%

d o o > v ^  // <110^, ..............  + 3% .

Wyrażone w procentach w ie lkośc i niedopasowania s ie c i  wska­
zują na utrudniony wzrost węglika w kierunku [lOO^oraz
stosunkowo łatwy w kierunkach [011]^ i  [011]^. W wyniku tego 
węglik wydziela s ię  na jczęśc ie j  w postaci p łytek o wy- .
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miarach odwrotnie proporcjonalnych do w ie lkośc i niedopasowa­
nia s ie c i  w odnośnych kierunkach krysta lograficznych -  r y s .4.

W s t a l i  0,2% C i  1% V w zakresie maksymalnej twardości wtór­
nej ujawniono w strukturze p ły tk i  węglika o grubości ok.
1 nm i  r o zc ią g ło śc i  10 -  15 nm. Przy tych wymiarach wydzieleń 
sumaryczna wartość niedopasowania s i e c i  osiąga wartość około 
połowy od leg łośc i międzypłaszczyznowych w odpowiednich kierun­
kach krysta lograficznych. Odpowiadają temu krytyczne wartości 
naprężeń sprężystych co zapoczątkowuje zerwanie koherencji t j .  
pojawienie s ię  dys lokacji na granicy wydzieleń i  osnowy. Gęstość
wydzieleń w osnowie wynosiła w przyb liżen iu  lO^/cm-^ [17] •

W przypadku wydzielania węglika M02C o s i e c i  haksagonalnej 
w fa z ie  cC spełniane są następujące re la c je  [59]  s

(110)tt // (0001)H(,2C.

[I0 0 ]tt // [1120] M02o .

Najlepsze dopasowanie s i e c i  węglika i  osnowy cc występuje w 
kierunku [lOO j^/fllSo ]Mq c -  różnica wynosi ok. 5%. W pozosta­
łych kierunkach stopień ^niedopasowania je s r  większy i  dla [010]rt 
i  [001]^wynosi ok. 22%. W wyniku tego węglik Mo2C wydziela s ię  
na jczęśc ie j  w postaci i g i e ł  ułożonych równolegle do kierunków 

<100>0e [ 5 9 , 40 ] .
Mechanizm umocnienia wywołanego wydzielaniem faz  dyspersyj­

nych rozpatrywany je s t  przy uwzględnieniu oddziaływania nastę­
pujących czynników:
-  is tn ien ia  pola naprężeń wokół wydzieleń;
-  w ie lkośc i naprężenia potrzebnego do przemieszczenia dysloka­

c j i  poprzez wydzie len ie ;
-  w ie lkości naprężenia potrzebnego do przemieszczenia dysloka­

c j i  pomiędzy wydzieleniami.
W początkowych stadiach wydzielania, gdy cząstk i nowej fazy 

są w pełn i -  bądź częściowo koherentne z osnową, umocnienie 
wiąże s ię  z istnieniem naprężeń sprężystych wokół wydzieleń. 
Mott i  Nabarro [41] rozpabrywali średnią wartość naprężenia 
własnego w osnowie, wywołanego obecnością wydzieleń kohe­
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rentnych o k sz ta łc ie  sfercidalnym. Wielkość tego naprężenia no­
że być wyrażona w postaci:

T = 2 0 £ f , (1 }

gd z ie :
G -  moduł sprężystość ' poprzecznej:
fi -  niedopasowanie s i e c i  osnowy i  wydzieleń;
f  -  objętościowy udział wydzieleń.
Przyjmuje s ię ,  że naprężenie własne wyrażone wzorem M ) 

wpływa decydująco na wielkość granicy p lastyczności, gdy od­
leg łość  wydzieleń w płaszczyźnie poślizgu je s t  większa od pod­
wójnego promienia krzywizny ugięcia l i n i i  dyslokacji pod dzia ­
łaniem tego naprężenia. Wielkość t e j  krzywizny wyrażona je s t  
wzorem:

t b
§ -  <p 5 12;

gd z i e :
T  -  naprężenie; 
b -  wektor 3uxgorsa;
T -  napięcie l i n i i  dys lokac ji.

J e ż e l i  T = 2G8i‘ zaś 2 = 0,5 Gb  ̂ to wartość o wynosi:

Q = ~ ~  • (3)

Jak wspomniano, oddziaływanie naprężeń wokół wydzieleń kohe­
rentnych dominuje w mechanizmie umocnienia, gdy odległość mię­
dzy wydzieleniami [42] : d 2 . co po podstawieniu wzoru
(5 )  daje wartość [42]:

T T f  * ^

J e ś l i  wydzielen ia rozmieszczone są g ę ś c ie j ,  wartość naprę­
żenia wywołującego odkształcenie plastyczne zależy głównie od 
w ie lkośc i naprężeń potrzebnych do przemieszczenia dyslokacji



poprzez wydzielenia [4 5 ]. Uwzględnia się w tym przypadku od­
działywanie następujących czynników:

-  różnice modułu sprężystości wydzieleń i  osnowy;
-  nieuporządkowanie atomów małego zasięgu w obrębie wydzie­

len ia ;
- wzrost powierzchni fazowej wydzieleń przy p rze jśc iu  dyslo­

k a c j i ;
-  częściowe rozpuszczenie wydzieleń przy p rze jśc iu  dysloka­

c j i ;
-  n ierównołegłości płaszczyzn poślizgu wydzieleń i  osnowy. 
K e lly  i  Nicholson [45] podali,  że naprężenie potrzebne do

przemieszczenia dys lokac ji przez sferoidalne wydzielenie ko­
herentne, przy pominięciu oddziaływania naprężeń dalekiego za­
sięgu, można wyrazić w postaci:

f . c . f .<*•
T = 13 + i  ’ ‘ 5)

gdzie:
T -  krytyczne naprężenie styczne; 
b -  wektor 3urger3a; • 
f  -  objętościowy procent wydzieleń; 

tf -  energia powierzchniowa wydzieleń;

-  energia powierzchni międzyfazowej wydzieleń i  osnowy;
-  s ta ła  = l[6/.T ;

r -  średni promień sferoidalnego wydzielenia, 
f  . ł

Wyrażenie ---- ^ p r z e d s t a w i a  naprężenie związane z powsta­
niem zaburzenia struktury wydzielen ia przy p rze jśc iu  dysloka­
c j i  co przy wydzieleniach^o większych wymiarach ma znaczenie 
dominujące. Człon — ‘ * 8-s odpowiada naprężeniu potrzebnemu
do utworzenia przez poś l izg  dodatkowej powierzchni międzyfa- 
zowej wydzieleń i  osnowy.

W przypadku wydzieleń niokohcrentnycb ich wpływ na umocnie­
nie nożna rozpatrywać w oparciu o teo r ię  Orowana [44],uzupeł­
nioną przez K e l l y ^ g c  i  Nicholsona [45]. Zakłada cna przemiesz­
czanie s ię  dys lokac ji przez wyginanie ich l i n i i  między "twar­
dymi”  wydzieleniami faz i  j e ś l i  naprężenie je s t  wystarczająco



duże dyslokacje utworzą kołowe pę t le  wokół wydzieleń. Napręża­
nie potrzebne do zapoczątkowania odkształcenia plastycznego 
może być wyrażone w postaci:

gdzie :
T -  granica plastyczności umocnionego stopu;
T -  granica plastyczności osnowy;
G -  moduł sprężystośc i poprzecznej; 
b -  wektor Burgersa;

$ -  1/2 [i  + » gdz ie :  V -  współczynnik Poissona;
d -  średnia odległość wydzieleń; 
r -  średni promień wydzieleń.

Przedstawione teo r ie  umocnienia wydzieleniowego stanowią 
niewątpliw ie uproszczone modele mechanizmów rzeczywistych. Gdy 
wydzie len ia nie są s fero ida lne  występuje wpływ naprężeń włas­
nych dalszego zasięgu; is tn ie ją  również trudności dokład­
nego określen ia występujących we wzorze (1 ) wartości"fi" i  " i " .
W przypadku zjawiska twardości wtórnej w stalach, zachodząca 
równocześnie z wydzielaniem węglików rek rys ta l iza c ja  osnowy G. 
wpływa decydująco na koĄcowy e fek t  umocnienia. Analiza z jaw i­
ska twardości wtórnej, w s t a l i  0,2% C i  1% V wykazała, że nie 
może ono być tłumaczone wyłącznie oddziaływaniem naprężeń 
własnych . Większą zgodność danych doświadczalnych uzyskano przy 
uwzględnieniu p rze jś c ia  dys lokac ji przez wydzielenia względnie 
uginania s ię  l i n i i  d ys lokac ji .  Badania mikroskopowe przemawia­
ły  racze j za pierwszym z tych dwóch mechanizmów [17] .

1.3. Zjawisko kruchości s t a l i  chromowo-molibdenowo-wanado- 
wych na podstawie dotychczasowych badań

W rozwoju s t a l i  Cr-Mo-Y podstawowym kryterium doboru składu 
chemicznego i  techno log ii  było przede wszystkim uzyskanie okre­
ś lonej wytrzymałości na pełzanie [1, 2. 5]• Wyniki eksploata­
cyjne wskazały jednak na konieczność zapewnienia również od­

( 6 )
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porności tych s t a l i  na kruche pękanie zarówno w temperaturach 
podwyższonych jak i  otoczenia [4, 45] . Stwierdzono bowiem, że 
przy wzroście własności wytrzymałościowych powyżej pewnych 
granicznych wartości, występuje zwiększenie wrażliwości s t a l i  
na koncentrację naprężeń [2, 6, 46].

Badania zjawiska kruchego pękania w próbie pełzania w 565°C 
prowadzone na stalach: 0,17% C; 0,59% Cr; 0,86% Mo i  0,20% V 
oraz 0,22% C; 2,80% Cr; 1,03% Mo i  0,87% V wykazały,że zasad­
niczy wpływ na zarodkowanie i  rozwój kruchych pęknięć w pod­
wyższonych temperaturach wywierają różnice umocnienia s t r e f  
przygranicznych ziarn oraz pozosta łe j osnowy [47] . S tre fy  przy­
graniczne o mniejszym umocnieniu, zubożone w wydzielenia w ęg li­
ków skupiających s ię  w obrębie oraz na granicach ziarn -  akumu- 
lu ją  w procesie pełzania znaczną i lo ść  dys lokac ji ,  co opóźnia 
proces zarodkowania mikropęknięć [48]. Zwiększenie ob ję tośc io ­
wego udziału w strukturze wspomnianych obszarów przygranicznych 
poprzez zab ieg i obróbki c iep ln e j ,  uodparnia zatem s ta le  Cr-Mo-V 
na kruche pękanie w warunkach ich eksp loa tac ji [47] .

Badania udarności w podwyższonych temperaturach s t a l i  0,28- 
0,40% C z zawartością Cr, Mo, V i  W ujawniły wzrost kruchości 
w zakresie 350-450°C. Najwyższą udarność uzyskano no hartowa­
niu w o le ju , a w miarę zmniejszenia szybkości chłodzenia obser­
wowano j e j  spadek. Do temperatury ok. 450°C przełom próbek u- 
darnoćciowych posiadał charakter transkrysta liczny , a powyżej 
t e j  temperatury międzykrystaliczny [49] .

Stale Cr-Mo-V nie wykazują tzw. odwracalnej kruchości od­
puszczania występującej w wyniku wytrzymania s t a l i  w pewnym 
zakresie temperatur na jczęśc ie j 400-600°C oraz następnego po­
wolnego chłodzenia i  zanikającej przy wtórnym nagrzaniu do o- . 
kreślonej temperatury i  szybkim chiodzeniu[6, 50, 51] . Zjawi­
sku temu przeciwdzia ła jak wiadomo obecność w s t a l i  molibdenu. 
Omawiane s ta le  wykazują natomiast tzw. nieodwracalną kruchość 
odpuszczania związaną z trwałymi zmianami struktury przy odpu­
szczeniu w określonych zakresach temperatur [52a,b] . W s t a l i  
0,14% C; 1,1% Cr; 0,28% Mo i  0,25% V hartowanej w o le ju  z 
1100°C stwierdzono znaczne obniżenie udarności w warunkach oto­
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czenia po odpuszczeniu w temperaturach 400-450°C i  550-600°C. 
Odpowiadał temu wzrost zn iekszta łcen ia  s i e c i  osnowy t j .  w ie l ­
kości stosunku —1%--■ Ca -  parametr s i e c i )  , określonego metodą

cl

rentgenograficzną przez pomiar poszerzenia refleksów (110)^ 
i  (220)^ [52a ]. Po odpuszczaniu w zakresie 500-600°C stw ier­
dzono ponadto zmniejszenie w ie lkośc i bloków. Efekty te którym 
towarzyszy pewien wzrost twardości przypisano zjawiskom zwią­
zanym z procesami wydzielania węglików. Podobne wyniki uzyska­
no w badaniach grupy s t a l i  o składzie chemicznym: 0 ,14-0,22%C; 
1,0-2,5% Cr; 0,25-1,0% Mo i  ok, 0,25% V [52b] . Stwierdzono, że 
dolny zakres temperatur występowania kruchości przy odpuszcza­
niu rozc iąga s ię  od 550° C do 450°C, a górny od 550°C do 600°C. 
Wysunięte przy tym pogląd, że blokowanie ruchu dys lokacji przez 
mikroobszary osnowy a  o maksymalnych wewnętrznych naprężeniach 
sprężystych prowadzi do zarodkowania mikropęknięć i  rozwoju 
kruchego pękania. Dla wszystkich badanych s t a l i  określono empi­
ryczną zależność zmian udarności "a^"' od w ie lkości zn iekształ­
cenia s i e c i  roztworu ct i  w ie lkości ziarna [52b] :

ak = C -  K. (7 )

gdz ie :
C -  s ta ła  przedstawiająca udarność przy = 0;

a.

K -  s ta ła  zależna od w ie lkości ziarna;

-  wielkość zn iekszta łcenia s i e c i  roztworu oC ta
Wyznaczony w ten sposób przebieg zmian udarności z tempera­

turą odpuszczania wykazał dużą zgodność z wynikami bezpośred­
nich prób mechanicznych. W omawianej pracy [52b] zasugerowano, 
że zjawiska kruchości s t a l i  Cr-Mo-V występujące w procesach 
odpuszczania związane są głównie z obecnością w s t a l i  wanadu. 
P ierw iastek ten o dużym powinowactwie dc węgla wykazuje duż4 
skłonność do segregac ji  oraz zmian ob jętośc i i  zn iekszta łce­
nia s i e c i  osnowytx. W przeciwieństwie do tego molibden wykazu­
jący znaczną równomierność rozmieszczenia zarówno na granicach 
jak i  w obrębie ziarn fe rry tu  przeciwdziała segregac ji  i  pow­
strzymuje proces zarodkowania mikropęknięć. Stwierdzono, że
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wzrost zawartości molibdenu do ok. 0,85-1,0% zmniejsza wpływ 
w ie lkośc i ziarna s t a l i  Cr-Mo-V na występowanie kruchości.

Przytoczone prace dotyczyły głównie zjawiska kruchości, s ta­
l i  Cr-Mo-V o strukturze martenzytycznej. Ze względu na w ie l ­
kość elementów z nich wykonywanych hartuje s ię  je  n a jczęśc ie j  
w warunkach zapewniających uzyskanie struktury bainityczne.j
[ 6 ] .  Jak dotąd brak wyczerpujących danych o występujących w 
rych warunkach zjawiskach kruchości. W badaniach spoin s t a l i  
1/2Cr1/2Mo1/4V o zawartości 0,12% Ć wysunięto pogląd, że pod­
czas przebywania materiału w zakresie temperatur przemiany 
bainityczr.ej następuje migracja wanadu do obszarów probainibycz- 
nego fe rry tu  oraz węgla do nieprzemienionego austenitu. Proces 
ten potęguje s ię  w miarę zmniejszenia szybkości chłodzenia, 
wpływając na niejednorodność struktury i  wzrost kruchości s ta -  
11 [55] . Zwrócono przy tym uwagę na fa k t ,  że wolne nagrzewanie 
do temperatur wysokiego odpuszczania zwiększa kruchość s t a l i ,  
co tłumaczono niekorzystnym oddziaływaniem procesu wydzielania 
węglików w niższych temperaturach. Jako główną przyczyną zwięk­
szonej podatności s t a l i  Cr-Mo-V na kruche pękanie uznano i s t ­
nienie rożn ie umocnienia ziarn i  ich granic pod wpływem zjaw i­
ska twardości wtórnej. Mniej umocnione s t r e fy  przygraniczne 
ła tw ie j  ulegają odkształceniu plastycznemu niż pozostałe z ia r ­
na co zwiększa prawdopodobieństwo zarodkowania mikropęknięć 
na granicach z iarn ,

W stalach 12H1MF i  15H1M1F hartowanych przy zmiennych szyb- 
kościacn chłodzenia stwierdzono wzrost kruchości po odpuszcza­
niu w temperaturach 500-700°C. JSfekt ten zaznaczył s ię  szcze­
gólnie niekorzystnie po uprzednim hartowaniu z szybkościami 
od 2 do 50°C/min; występowała wtedy struktura bain ityczna z 
wydzieleniami węglików w układzie Widmannstattena [51]• Ostat­
nie badania nislcowęglowych s t a l i  Cr-Mo-V wskazały na is tn ien ie  
po hartowaniu z średnimi szybkościami dwóch różnych roztworów 
cC tzw. " fe r r y tu  I "  i  " fe r ry tu  I I " .  Ferryt I  inacze j wysoko­
temperaturowy powstaje w wyniku przemiany austenitu nieznacz­
nie poniżej temperatury Ac^ i  wykazuje n iew ie lk ie  przesycenie 
węglem. Ferryt I I  tworzy s ię  w temperaturach 5S0-540°C i  cechu­
je  go znaczne przesycenie węglem, a i lo ś ć  jego zwiększa s ię  ze
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wzrostem temperatury austen ityzac ji  i  spadkiem, szybkości chło­
dzenia. Proces starzenia fe r ry tu  I I  podczas odpuszczania w tem­
peraturach 600-7CO°C zwiększa kruchość niskowęglowych s t a l i  
Cr-Mo-V [54] . W średnio- i  wysokowęglowych stalach Cr-Mo-V 
duży wpływ na własności w tym również udarność wywiera auste­
n i t  szczątkowy i  jego przemiana w procesie odpuszczania [5, 49].. 
Jak wynika z przytoczonych prac, dotychczasowe poglądy na i s t o ­
tę  zjawisk kruchości s t a l i  Cr-Mo-V są bardzo n ie je d n o l i t e .  W 
szczególności nie podają ś c iś le  wpływu określonych zmian struk­
turalnych na mechanizm pękania s t a l i .  Stąd celowym wydaje s ię  
przeanalizowanie danych doświadczalnych w oparciu o współczesne 
te o r ie  zarodkowania i  rozprzestrzen ian ia  s ię  mikropęknięć.

f • ■

1.4. Teorie  powstawania mikropęknięć

Współczesne te o r ie  mechanizmu pękania m eta li,  a w ogólności 
c ia ł  krystalicznych są zgodna co do tego , że zarodkowanie mi­
kropęknięć je s t  ś c iś le  związane z procesem odkształcenia p la­
stycznego. Wcześniejsze poglądy w tym głównie t e o r ia  G r i f f i th a  
[55] zakładały is tn ien ie  w materiale rodzimych mikropęknięć 
(m ikroszcze lin ) decydujących o występowaniu kruchego pękania, 
co okazało s ię  słuszne jedynie d la sprężystych c ia ł  amorficz­
nych. I lośc iowy e fek t  odkształcenia plastycznego poprzedzają­
cego proces pękania c ia ł  krystalicznych jest-najw iększy w me­
talach o s iec iach  gęsto obsadzonych i  zmniejsza s ię  ze wzro­
stem szybkości odkształcenia i  spadkiem temperatury [56a ] . 
Niemniej jednak nawet w temperaturach 4,2°K i  77°K stwierdzo­
no, że pozornie całkowicie kruchy przełom transkrystaliczny 
poprzedzany j e s t  odkształceniem plastycznym [56b, 57]. Nie do­
tyczy  bc pękania m iędzyziarn istego, którego mechanizm je s t  od­
mienny.
W procesie pękania transkrystalicznego można wyodrębnić nastę­
pujące zjawiska [5 8 ]:

-  odkształcenie plastyczne.
-  zarodkowanie mikropęknięć,
-  rozprzestrzen ian ie  s ię  mikropęknięć.
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W pewnych warunkach zjawiska te następują po sobie kolajno 
w sposób c iąg ły*  a rozwój każdego z nich przygotowuje warunki 
do zapoczątkowania następnego. Ma to miejsce w przypadku tzw. 
pękania c iąg liw ego. J e ś l i  jednak warunki niezbędne do rozprze­
strzen ian ia  s ię  pęknięcia są już spełnione zanim pojawią s ię  
pierwsze mikropęknięcia wtedy następuje ich lawinowy wzrost co 
odpowiada kruchemu pękaniu [59 ]. Jakkolwiek zarodkowanie mikro­
pęknięć wydaje s ię  być n ierozłączn ie  związane z odkształceniem 
plastycznym, to jednak is tn ie ją ce  t.eorie różn ią  s ię  między so­
bą ujęciem mechanizmu przechodzenia procesu odkształcenia p la ­
stycznego w zarodkowanie mikropęknięć i  oceną głównej przyczy­
ny zjawiska.

S p i ę t r z e n i e  d y s l o k a c j i  n a  p r z e ­
s z k o d a c h .

Podany przez Zenera [60] dyslokacyjny modę], zarodkowania 
mikropęknięć opiera s ię  na założeniu, że dyslokacje wytwarza­
ne przez źródło Franka-Reada przemieszczają s ię  w płaszczyźnie 
poślizgu , a po napotkaniu przeszkody w postaci granicy ziarn 
lub fa z  ulegają sp iętrzen iu  co prowadzi do powstania dysloka­
c j i  o wielokrotnym wektorze Burgersa, stanowiącej zarodek pęk­
n ięc ia  w płaszczyźnie w przyb liżen iu  prostopadłej do płaszczyz­
ny poślizgu -  rys . 5* Model Zenera rozwinął i  u ją ł ilościowo 
Stroh [61, 62], wykazując że naprężenie związane ze sp ię t rze ­
niem dys lokac ji przed przeszkodą wywołuje ich koalescencję i  
zarodkowanie mikropęknięć względnie uruchamia źródła dysloka­
c j i  w sąsiednich ziarnach, co może również doprowadzić do za­
rodkowania w nich mikropęknięć. Zgodnie z t e o r ią  Stroha, za­
rodkowaniu mikropęknięć przeciwdzia ła uruchamianie nowych 
źródeł dys lokac ji.

Naprężenie wywołane oddziaływaniem spiętrzonych dys lokacji 
konieczne dla utworzenia zarodka pęknięcia według modelu Zene­
ra -  Stroha wynosi [61] : ^

C8)
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gdzie:
fj1 -  energia powierzchniowa;
G -  moduł sprężystości poprzecznej; 
v -  współczynnik Poissona;
L -  odległość źród ła  dys lokac ji od przeszkody.
Mechanizm Zenera -  Stroba zosta ł potwierdzony w kryształach 

MgO [6Ja] , I s tn ie je  jednak szereg argumentów poddających w wąt­
pliwość omawiany model zarodkowania mikropęknięć. Kwestionuje 
s ię  m.in. możliwość równoczesnego wystąpienia w wyniku sp ię ­
trzen ia  dys lokac ji znacznych naprężeń stycznych w płaszczyźnie 
poślizgu  oraz naprężeń normalnych w płaszczyźnie do n ie j pro­
stopadłej [59] . Łow [64] zwrócił uwagę na fak t ,  że przeszkoda 
wywołująca sp iętrzen ie  dys lokac ji winna by mieć wytrzymałość 
na naprężenia styczne równą teoretycznej granicy na ścinanie 
co je s t  mało prawdopodobne.

Nieco odmienny model zarodkowania mikropęknięć, lecz  rów­
nież oparty na sp iętrzaniu  dys lokac ji podany zosta ł w pracach 
Deruyttera -  Greenougha [65] , a następnie Gilmanna [66] . Me­
chanizm ten zakłada, że mikropęknięcie tworzy s ię  w płaszczyź­
nie poślizgu  zawierającej spiętrzone dyslokacje pod wpływem 
składowej naprężenia prostopadłej do t e j  płaszczyzny. Wielkość 
naprężenia potrzebnego do sp iętrzen ia  dys lokac ji niezbędnego 
dla utworzenia trwałego nikropęknięcia wynosi:

Wyrażenia (8 )  i  C9) mają prawie identyczną postać i  wystę­
pują w nich te same w ie lkośc i. Wartość krytycznego naprężenia 
wyznaczona wzorem (9 ) j e s t  nieznacznie wyższa od określonej 
wzorem (8 ) ;  obie w ie lkośc i są jednak tego samego rzędu. Rozpa­
trywany mechanizm stwierdzony w monokryształach Zn odnosi się 
do przypadków, gdy płaszczyzny poślizgu pokrywają s ię  z p ła­
szczyznami łup liwości.

1
2

(9 )
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S p i ę t r z e n i e  d y s l o k a c j i  n a  p r z e ­
c i ę c i u  p ł a s z c z y z n  p o ś l i z g u

Modele zarodkowania mikropęknięć zakładające sp iętrzen ie  
dys lokacji na granicach ziarn nie tłumaczą zjawiska kruchego 
pękania w monokryształach. Zjawisko to pozwala wyjaśnić opra­
cowany przez C o ttre l la  [67] mechanizm zarodkowania mikropęknięć 
w ciałach krystalicznych o s i e c i  regularnej przestrzennie cen- 
tryczn e j.  Zakłada on powstanie mikropęknięcia na przec ięc iu  
dwóch czynnych płaszczyzn poślizgu {110} zgodnie z r y s .  6, 
w wyniku rea k c j i  dys lokacji o wektorze Burgersa 1/2 a [111] 
poruszającej s ię  w płaszczyźnie (101) z dyslokacją 1/2 a [111] 
przemieszczającej s ię  w płaszczyźnie (101) według r e la c j i :

\ a [ l i i ]  -i- \ a [1 1 1 ]-----► a [001] . (10)

Prowadzi to do zmniejszenia en e rg i i  sprężystej w płaszczyźnie 
(001). Dyslokacja a [001] posiada teoretyczn ie  możliwości po­
ś l izgu , zjawiska tego jednakże nie zaobserwowano [68 ]. Tłuma­
czy s ię  to brakiem składowej naprężenia stycznego w kierunku 
[001] ( r y s .6) oraz dużą s i ł ą  Peierls-Nabarro w płaszczyźnie 
(100). Dyslokacja a [00ll może zatem stanowić barierę  na któ­
re j  będą się sp iętrzać dyslokacje z obu płaszczyzn poślizgu co 
prowadzi do ich koa lescencji i  utworzenia dys lokac ji [001] o wie­
lokrotnym wektorze Burgersa, stanowiącej zarodek pęknięcia.

Z rozważaj! teoretycznych Stroha [68] wynika, że s i ł y  odpy­
chania przeciwdzia ła jące koalescencji dys lokacji zgodnie z re ­
la c ją  (10) są ok. 3-krotnie większe od s i ł y  potrzebnej do prze­
biegu rea k c j i  odwrotnej t j .  d yscoc jac ji dys lokacji a [001] , co 
poddaje w wątpliwość mechanizm C o t t r e l la .  Zakładając, że dyslo­
kacje powstałe w wyniku d ysoc jac ji  dys lokacji a [001] napotka­
ją  na przeszkody zaś wartość dzia ła jącego na nie naprężenia 
stycznego ulegnie zmniejszeniu przy zmianie kierunku poślizgu 
-  dochodzi s ię  do wniosku, że koalenscencja dys lokacji 1/2 a
[111] i  zarodkowanie mikropęknięć winna być pod względem ener­
getycznym nieznacznie ła tw ie js za  n iż dysocjacja dys lokacji a 
[001] i  p oś l izg  j e j  składowych. Dane doświadczalne wykazały
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jednak występowanie mechanizmu C o t t r e i la  w procesie pękania 
kryształów MgO [63b] oraz fe rry tu  krzemowego [69] .

S p i ę t r z e n i e  d y s l o k a c j i  w r ó w ­
n o l e g ł y c h  p ł a s z c z y z n a c h  p o ś l i z -  
g u

W pracach orowana [70 ], F u jity  [71] oraz Kocbendorfera [72] 
przedstawiony zosta ł mechanizm zarodkowania mikropęknięć opar­
ty  na założeniu, że dwa rzędy dys lokac ji krawędziowych o prze­
ciwnych znakach, poruszające s ię  naprzeciw s ieb ie  w równole­
głych płaszczyznach poślizgu  mogą utworzyć w miejscu spotkania 
dys lokac ji czołowych zarodek pęknięcia. Aby zjawisko to wystą­
p i ło ,  odległość między płaszczyznami poślizgu  "h" winna wyno­
s ić  co najwyżej k i lk a  parametrów s i e c i .  Przy od leg łośc i równych 
parametrowi s i e c i  utworzy s ię  rząd wakansów. Przy większych od­
ległościach  w s t r e f i e  pomiędzy dyslokacjami czołowymi powstają 
znaczne naprężenia rozciągające prowadzące do "rozerwania" 
płaszczyzn sieciowych* W wyniku dołączania nowych dys lokac ji 
z obu płaszczyzn poślizgu  powstaje mikropęknięcie o wysokości 
"h" i  szerokości "n x " ,  gdzie "n" -  i lo ś ć  dys lokac ji ,  zaś 
"x "  -  odległość między dyslokacjami. Naprężenie rozciągające 
wywołujące powstanie mikropęknięcia zależy głównie od od leg ło­
ś c i  między dyslokacjami x , mniej natomiast od wartości "n " 
i  "h " .  Tłumaczy s ię  to tym, że naprężenie dz ia ła jące  na dyslo­
kację pochodzi głównie od dys lokac ji z t e j  samej płaszczyzny 
poślizgu [73 ].  Omawiany mechanizm pękania ujawniono w n ic io -  
wych kryształach kadmu, stw ierdzając, że odległość między pła­
szczyznami poślizgu  wynosiła h 5.10- ^ cm, a średnia odle­
głość dys lokac ji x sy 10"6 cm [74] .

Z a r o d k o w a n i e  m i k r o p ę k n i ę ć  n a  
g r a n i c a c h  w ą s k o k ą t o w y c b .

0 i l e  występujące w kryszta le  granice wąskokątowe nie łączą 
s ię  z granicami ziarn lub powierzchnią kryszta łu  to w miejscach 
ich zakończenia występują naprężenia wystarczająco duże do za­
początkowania pękania [70] .
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Potwierdzono to w metalach o s io c i  heksagonalnej [75] . Dla po­
jawienia s ię  mikropęknięcia na granicy wąskokątowej muszą być 
spełnione dwa warunki [73]  s

-  odpowiednia dezorientacja  podziarn;
-  powstanie uskoku granicy wąskokątowej.
J e ś l i  granica wąskokatowa składa s ię  z "n" dys lokac ji kra­

wędziowych o wektorze Burgersa b, oddalonych od s ieb ie  o od­
leg łość  <3 -  rys . 7 -  to dyslokacja czołowa stanie s ię  zarod­
kiem mikropęknięcia, gdy aa pozostałe dyslokacje granicy za­
dz ia ła  naprężenie 6'’ , skierowane prostopadle do głównej p ła­
szczyzny łup liwośoi i  wyrażone zależnością [73]  '

-  energia powierzchniowa;
b -  wektor Burgersa dys lokac ji ;
G -  moduł sprężystości poprzecznej.
Szerokość s t r e fy  w k tóre j naprężenie d’ osiąga wartość okre­

śloną wzorem (11 ) je s t  nieznacznie mniejsza od długości gran i­
cy wąskokątowej. Dla utworzenia s ię  mikropęknięcia długość gra­
nicy L musi przekroczyć wartość krytyczną L [73] s

b -  wektor Burgersa dys lokac ji ;
© -  kąt d ezo r ien tac j i  podziarn.

Przy długości granicy ok. 1 mm kąt © winien wynosić co naj­
mniej 5°. Jest mało prawdopodobne by nagłe "urywanie" s ię  
granic wąskokątowych w kryszta le  o znacznej koncentracji naprę­
żeń u ich czoła  mogło być wynikiem procesów dyfuzyjnych. Jest 
to  racze j e fek t  p rzec ięc ia  granicy płaszczyzną poś lizgu  i  prze­
mieszczania względem s ieb ie  obu j e j  części ( r y s .  7 ) ;  przy za­
łożen iu że p oś l izg  jednej z nich by ł utrudniony ze względu na

( 11)

gdzie

( 1 2 )

gdzie
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oddziaływanie ja k ie jś  przeszkody. Przy odpowiednim kącie dezo­
r i e n ta c j i ,  pod działaniem rozdz ie la jącego  granicę naprężenia, 
u j e j  końca powstanie zarodek pęknięcia. S i ła  d z ia ła jąca  mię­
dzy obu częściami granicy, wywołująca ich wzajemne przemie­
szczenie w płaszczyźnie poślizgu  -  będącej zarazem, płaszczyzną 
łup liwości -  wynosi w przyb liżen iu  [73] ’

F rs £— . ( 1 3 )
2 6 *

J e ś l i  przemieszczenie granicy "x "  je s t  mniejsze od j e j  
długości nie nasbąpi zarodkowanie mikropęknięć. Aby przesunąć 
obie części granicy na długość x , przyłożone naprężenie G 
winno spełnić zależność [73] :

V K  G' b F
- 6 o = 4  = ° '®  e > < • »)

gdzie:
C0 -  średnie naprężenie s i ł  ta rc ia  działa jących na dysloka­

c je  granicy wąskokątowej;
F -  wartość s i ł y  wg wzoru (1 3 ) ;

pozostałe w ie lkości jak we wzorach (11) i  (12) oraz na 
rys . 7.

Dla L «  10"1 cm i  © rz 10° wielkość (y -  G.

Z a r o d k o w a n i e  m i k r o p ę k n i ę ć  n a  
b l i ź n i a k a c h .

W dotychczasowych badaniach stwierdzono, że procesowi pow­
stawania bliźniaków dyformacji, szczególn ie w metalach o s ie ­
c i  regularnej przestrzennie centrycznej towarzyszą zjawiska 
kruchości [7 6 a ,b ,c ] . Występuje to głównie w obniżonych tem­
peraturach co tłumaczy s ię  utrudnionym w tych warunkach po­
ś l izg iem , który mógłby zapewnić re laksację  naprężeń wywołanych 
bliźniakowaniem [73] • Hull [76b] prowadząc próby rozciągania 
monokryształów Fe-Si w-1%°C obserwował zarodkowanie mikropęk­
nięć na przec ięc iu  bliźniaków o i l e  następowało ono w płaszczyź­
nie poślizgu  prostopadłej do kierunku dzia łan ia  przyłożonych
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naprężeń. Zarodkowanie pęknięć na p rzec ięc ia  płaszczyzn b l i ź -  
nialcowania s tw ie rd z i ł  również Honda [77] . Wykluczył on jednak 
możliwość wzajemnego przenikania s ię  bliźniaków zakładając, 
że stanowią one d la s ieb ie  wzajemne bariery  wpływające na wy­
stąpienie znacznych naprężeń normalnych do płaszczyzny p o ś l i z ­
ga. Próby tłumaczenia zarodkowania mikropęknięć przez sp ię t rze ­
nie dys lokac ji na granicach bliźniaków [ 78]  zostały  zakwestio­
nowane po wykazaniu, że w że la z ie  cC dyslokacje pokonują prze­
szkody w postaci koherentnych granic b liźn iaczych  [79] • Według 
Hornbogena [80] nagłe powstawania bliźniaków dyformacji s ta je  
s ię  w pewnych warunkach źródłem " f a l i  naprężeń" rozchodzącej 
s ię  przed bliźniakiem  w kierunku jego wzrostu. Po napotkaniu 
przeszkody fa la  ta ulega częściowemu odbiciu, wpływając na l o ­
kalny wzrost naprężeń i  zarodkowanie pęknięć między przeszkodą 
a czołem b liźn iaka . Pewne analogie z poglądami Hornbogena moż­
na odnaleźć w hipotezie  Sleeswyka [81] , zgodnie z którą two­
rzenie s ię  b liźn iaka w że la z ie  cC poprzedzone je s t  przemieszcze­
niem s ię  tzw. "d ys lokac ji  emisyjnych" w płaszczyźnie b l i ź n ia -  
kowania {112}^. Is tn ien ie  tego zjawiska potw ierdziły  dalsze 
prace [82 ]'. Wysunięto pogląd, że dwa b l iźn ia k i ,  których płasz­
czyzny habitus przec inają  s ię  w płaszczyzżnie { 100}  s ta ją  
s ię  źródłem zarodka pęknięcia w wyniku koa lescencji "dysloka­
c j i  emisyjnych" zgodnie z modelem C o t t r e l la  [67] .

K o a l e s c e n c j a  d y s l o k a c j i  k r a w ę ­
d z i o w y c h  p r z e m i e s z c z a j ą c y c h  s i ę  
z d u ż ą  s z y b k o ś c i ą

Prace Weertmana [83, 8ń] wykazały, że kiedy energia kine­
tyczna dys lokac ji krawędziowej poruszającej s ię  w ośrodku i z o ­
tropowym przekroczy energię potencjalną -  co ma miejsce przy 
poruszaniu s ię  dys lokac ji z szybkością powyżej szybkości tzw. 
f a l  Rayleigha t j .  około 9/10  szybkości f a l i  dźwiękowej poprzecz­
nej -  naprężenie styczne w płaszczyźnie poślizgu  zmienia znak. 
Następuje wtedy przyciąganie i  koalescencja dys lokac ji  tego 
samego znaku zamiast ich odpychania, co może prowadzić do za­
rodkowania mikropęknięć. Zjawiska te potwierdzono w że la z ie  cc
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.jako ośrodku anizotropowym d la dys lokac ji o p łaszczyźnie po­
ś l iz g u  {110} poruszających s ię  w kierunku <111> i  wyka­
zano że zakres krytycznej szybkości je s t  w tym przypadku 3- 
krotn ie węższy niż d la ośrodka izotropowego [85]» Podobny e~ 
f e k t  stwierdzono w innych metalach o s i e c i  regularnej prze­
strzennie centrycznej jak W, V, Mo i  Nb dla dys lokac ji o pła­
szczyznach poślizgu  { i 1 0 } , {112} i  { 123 }  [59]*

Przedstawione hipotezy tworzenia s ię  mikropęknięć wykazują 
szereg cech wspólnych. Przyjmują one jako warunek zapoczątko­
wania pękania powstanie lokalnych koncentracji naprężeń wywo­
łanych na ogół spiętrzeniem dys lokac ji .  Krytyczne naprężenie 
ścinające u wierzchołka mikropęknięcia dz ia ła jące  na dyslo­
kację czołową o wektorze Burgersa ,łb" określone je s t  wzorem
(11). Jest to wartość stosunkowo duża i  os iągn ięc ie  j e j  wyma­
ga wystąpienia odpowiedniej koncentracji naprężeń nie podlega­
jących r e la k sa c j i  poprzez odkształcenie plastyczne. Uzyskuje 
s ię  to przez sp ię trzen ie  odpowiedniej i l o ś c i  dys lokac ji  okre­
ś lonej zależnością [75] 5

2 L ( f f  -  6 na)
~gT

g d z ie :
n -  i lo ś ć  spiętrzonych dys lokacji o wektorze Burgersa b 

potrzebna do powstania mikropęknięcia;
L -  odległość źródła dys lokac ji od przeszkody;
<J -  naprężenie przyłożone;

CT -  naprężenie przeciwdzia ła jące dołączeniu nowych dys lo -
U b

k a c j i  ze źródła do przeszkody;
G -  moduł sprężystości poprzecznej.

Wielkość ff ujmuje naprężenia P e ie r ls  -  Nabarro oraz naprę- O s
żenie wynikające z blokowania źródeł dys lokac ji  przez atomy ob­
ce, wakansy, wydzielenia dyspersyjne i  inne czynniki.

Omówione mechanizmy pękania odnoszą s ię  głównie do materia­
łów jednofazowych względnie dwu- i  wielofazowych kiedy własności 
mechaniczne fa z  nie różnią s ię  znacznie między sobą. Jednakże w 
stopach,gdzie fazy  występują w postaci dyspersyjnych wydzieleń
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o własnościach znacznie różniących s ię  od osnowy, wpływ ich 
na przebieg pękania warunkowany je s t  nie ty lko istnieniem gra­
nic fa z .  Istotne znaczenie posiada również wielkość i  wzajem­
na odległość wydzieleń. Rozróżnia s ię  przy tym tzw. wydziele­
nia "twarde" przez które nie przemieszczają s ię  dyslokacje o- 
raz "miękkie" nie stanowiące w zasadzie przeszkody dla ruchu 
dys lokac ji .  Ogólnie wzrost granicy plastyczności wywołany u- 
twardzeniem dyspersyjnym sprzy ja  występowaniu kruchości. 0 i l e  
jednak odległość między "twardymi" wydzieleniami je s t  mniejsza 
n iż  krytyczna długość l i n i i  sp iętrzen ia  d ys lokac ji  niezbędna 
do zarodkowania pęknięcia t j . wartość "L "  z wzoru (15) ~ obser­
wuje s ię  zmniejszenie podatności materiału na kruche pękanie 
[85] . W pewnych warunkach "twarde" wydzielenia mogą ulegać pę­
kaniu w procesie odkształcenia plastycznego. J e ś l i  wydzielenia 
są odpowiednio duże, powstające pęknięcie osiągs wielkość kry­
tyczną spełn iającą kryterium G r i f f i th a  -  zgodnie z wzorem (21)
-  co wpływa na wzrost kruchości materiału. Stopy zawierające 
wydzielenia "miękkie" wykazują zazwyczaj wyższą granicę p la­
styczności n iż sama osnowa bez wydzielrn, lecz  zasadniczą tą 
samą wytrzymałość ro zd z ie lc zą  co oznacza większą podatność na 
kruche pękanie [86]  .

1.5. Warunki rozprzestrzen ian ia  s ię  mikropęknięć

Punktem wyjścia współczesnych poglądów na mechanizm rozprze­
strzenian ia s ię  pęknięcia je s t  wspomniana już te o r ia  G r i f f i th a  
[.55] • Zakłada ona is tn ien ie  w materiałach kruchych e l ip ty c z ­
nych mikropęknięć których krawędzie d z ia ła ją  jako koncentra­
tory naprężeń. J e że l i  mikropękńięcie usytuowane je s t  w pła­
szczyźnie prostopadłej do kierunku dzia łan ia  naprężenia rozc ią ­
gającego 5 , to maksymalne naprężenie u jego czoła wyniesie:

1
r  2

6 m »  26  (J )  , (16)

gdzie:
2 C -  długość mikropęknięciaj

o -  promień krzywizny czoła mikropęknięcia.
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Przy wzroście mikropęknięćia wyzwala s ię  energia sprężysta od­
kształcen ia , a równocześnie wzrasta energia powierzchniowa 
wskutek tworzenia s ię  nowej powierzchni rozdzia łu . Warunkiem 
rozwoju pękania je s t ,by  spadek en e rg i i  odkształcenia następo­
wał szybc ie j n iż  wzrost en e rg i i  powierzchniowej.

Energia sprężysta odkształcenia UE uwolniona przy rozprze­
strzenianiu s ię  pęknięcia w c ien k ie j p łytce wynosi;

n -  -  i17'iUE "  E *

g d z ie :
E -  moduł Younga.

Wzrost en e rg i i  powierzchniowej Us przy tworzeniu s ię  pęknię­
c ia  określa zależność;

U* = -4 C «f , (13)O "

gdzie;
<f -  jednostkowa energia powierzchniowa.

Stan równowagi energetycznej mikropęknięcia można przedstawić 
w postaci;

CU aCUE + Us )g g  =    —  = 0 . (19)
CC

Po wstawieniu do wzoru (19) wyrażeń (17) i  (13) oraz zróżnicz­
kowaniu otrzymuje s ię :

4- f  -  - - - - Eg- ? -C = 0 (20)

co pozwala wyznaczyć krytyczną t j .  minimalną wielkość przyło­
żonego naprężenia wywołującego pękanie dla określonej wielko­
ś c i  mikropęknięcia

1 
,2

< W .  = [■%  i 1 ] ■
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Zależność (2'1) wskazuje, że w miarę zwiększenia s ię  wielkości 
mikropęlenięcia maleje naprężenie potrzebne do jego rozprze­
strzenian ia.

Przedstawione zależności określone przy przy jęc iu  jednoosio­
wego stanu naprężeń zostały rozw in ięte również dla dwuosiowego 
stanu naprężeń i  mikropęknięcia e lipso ida lnego.
W tym przypadku: s.

Teoria G r i f f i th a  opracowana dla sprężystych c ia ł  amorficz­
nych w zastosowaniu do kruchego pękania metali wymaga uwzględ­
nienia pracy odkształcenia plastycznego, 0 i l e  zjawisko to do­
tyczy ty lko c ienk ie j warstewki na powierzchni przełomu, mody­
f ik a c je  wzorów G r i f f i th a  sprowadza s ię  w zasadzie do zastąpie­
nia energ ii  powierzchniowej we wzorze ( 22 ) przez tzw. e fek­
tywną energią powierzchniową ujmującą również pracę odkształ­
cenia plastycznego. Jest to tzw. kryterium G r i f f i th a  -  Orowana 
[ 88]  , którego spełn ien ie pociąga za sobą szybki rozrost pęknię­
c ia  w materiałach kruchych, względnie wykazujących nieznaczne 
odkształcenie plastyczne podczas pękania. Przy uwzględnieniu 
dyslokacyjnego modelu mikropęknięcia opartego na sp iętrzen iu  
dys lokacji kryterium G r i f f i th a  -  Orowana przyjmuje ogólną po­
stać [56, 58]

cC -  s ta ła  zależna cd prze ję tego  mechanizmu powstawania mi­
kropęknięcia;

-  efektywna energia powierzchniowa; 
n -  i lo ść  spiętrzonych dys lokac ji ;  
b -  wektor Eurgersa dys lokac ji .
Wartość współczynnika oc wynosi [58]: 4,4 -  dla modelu Zene- 

ra -  Stroba; 2,3 -  dla modelu C o t tr e l la  odnoszącego s ię  do 
p rzec ięc ia  płaszczyzn poślizgu ; 5*5  -  ptzy zarodkowaniu mikro­
pęknięć w płaszczyźnie poślizgu i  2 ,7  -  przy zarodkowaniu mi-

1
2

( 2 2 )

^ kryt = (23)nb »

g d z ie :
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kropęknięć na granicach wąskokątowych. V? przypadku modelu Ze­
nera -  Stroha 6"kryt " odnosi s ię  do naprężenia stycznego, a 
w pozostałych przypadkach odpowiada naprężeniu normalnemu.Mi­
kropęknięcia spełn iające równanie ( 2 5 ) rozrasta ją  s ię  wg me­
chanizmu G r i f f i th a .  Mechanizm łączen ia mikropęknięć w makro- 
pęknięcie nie je s t  całkowicie wyjaśniony. Ze względu na różn i­
ce o r ien ta c j i  płaszczyzn poślizgu  i  łupiiwości w poszczególnych 
ziarnach, przyjmuje s ię  na ogół, że pęknięcia ro zw ija ją  s ię  w 
nich oddzie ln ie , a łącząc s ię  w makropęknięoie tworzą charak­
terystyczny uskok na granicy z iarn .

Kryterium G r i f f i th a  -  Orowana nie może być stosowane dla ma­
ter ia łów  o dużej p lastyczności jak np. s ta l i  niskowęglowych w 
których praca odkształcenia plastycznego na jednostkę powierz­
chni pęknięcia może być ok. 1000 razy większa od en e rg i i  po­
wierzchniowej [8 9 j. Zarodkowanie mikropęknięć w tych materia­
łach je3 t możliwe dopierc po znacznym zwiększeniu granicy pla­
styczności, co ujmuje kryterium C o t t r e l la  -  Petcha [56, 90] :

-  1
(6. + kd k » U  1 G . (24)

1
-  1

Człon "0^ + kd "  przedstawia znaną re la c ję  Petcha dla okre­
ś len ia  granicy plastyczności z charakterystycznymi współczynni­
kami i  "k " .  Wartość współczynnika zależy cd stanu
naprężeń zewnętrznych i  wynosi ok. 1 d la  rozciągania i  1/5  
przy zginaniu dynamicznym próbki z karbem. Pęknięcia w meta­
lach plastycznych rozrasta ją  s ię  przypuszczalnie przez w ie lo ­
krotne zarodkowanie i  łączenie drobnych pęknięć dyslokacyjnych, 
przed frontem makropęknięcia. W os ta tn ie j fa z ie  pękanie 
plastycznego, po uzyskaniu odpowiedniej długości pęknięcia, 
końcowy jego rozwój następuje drogą ścinania,

Zmiany en e rg i i  przy rozprzestrzenianiu s ię  pęknięcia można 
przedstawić w postaci [91]  :

AE = A [A l] - a [b !^6^] + A [c - f ( l ;< 3 ,Re )] -  A [d  lo g  l ]  , (25)
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gdzie:
A l -  energia powierzchniowa proporcjonalna do długości 

pęknięcia;
2 2BI 6 -  energia odkształcenia sprężystego, proporcjonalna

do kwadratów długości pęknięcia i  przyłożonego na­
prężenia;

GfCljGjEe)- energia odkształcenia plastycznego zależna od dłu­
gości pęknięcia, przyłożonego naprężenia i  granicy 
p lastyczności;

D lo g  1  -  energia zmagazynowana w postaci lokalnych koncen­
t r a c j i  naprężeń zapoczątkowujących pękn ięcie , pro­
porcjonalna do lo g  1 ;

A,B,C,D -  wartości s ta łe .
Ahy pękanie było możliwe energia wyzwolona musi być większa 

od en e rg i i  absorbowanej w procesie pękania, co odpowiada ujem­
nej wartości AE z wzoru (2 5 ) .  Ta różn ica en e rg i i  AE przed­
stawia energię kinetyczną, niezbędną dla rozwoju pękania zgod­
nie z r e la c ją  159] :

dU dW dK
dT ~ dT ~ dT ’ (26 '

gdzie:
U -  energia wyzwolona;
W -  energia absorbowana;
K -  energia kinetyczna;
1  -  długość pęknięcia.

1.6. Mechanizm pękania metali w aspekcie badań m ikrofrakto- 
graficznych

Badania mikroskopowe powierzchni przełomu inaczej mikrofrak- 
to g ra f ia ,  prowadzone n a jczęśc ie j przy użyciu mikroskopu e lek ­
tronowego ze względu na jego dużą g łęb ię  os trośc i ,  pozwalają 
na określenie wielu szczegółów mechanizmu rozprzestrzen ian ia  
s ię  pęknięć, odkształcenia plastycznego powierzchni oraz udzia­
łu pękania transkrystalicznego i  międzykrystalicznego.Dotychcza-
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sowe badania pozwoliły  wyodrębnić pewr.e charakterystyczne od­
miany przełomów.

P r z e ł o m  t r a n s k r y s t a l i c z n y  c i  ą- 
g 1  i w y.

Przełom c iąg liw y  określany również jako odkształcony pow­
s ta je  w warunkach, gdy wytrzymałość kohezyjna w płaszczyznach 
krysta lograficznych usytuowanych w kierunku przebiegu pęknię­
c ia  j e s t  wyższa cd naprężenia poślizgu  w płaszczyznach prze­
cinających kierunek pękania [92 ]. Przełom ten posiada najczę­
ś c ie j  powierzchnię ukształtowaną w postaci systemu stożkowa­
tych "wzgórków11 i  "dołków1' wykazujących ślady znacznego od­
kszta łcen ia  plastycznego, w środku których występują zazwyczaj 
wtrącenia obcej fa zy ,  będącej kcncentra borami naprężeń niezbęd­
nych do zarodkowania mikropęknięć [93]. Przyjmuje 3 ię  że przy 
braku wydzieleń zarodkowanie mikropęknięć d la tego ro ­
dzaju przełomu występuje w mikroobszarach o największym od­
kształceniu plastycznym [9 4 ].

V/ pewnych przypadkach przełom ciągliwy wykazuje budowę " łu ­
skową" o mniejszym n iż  w poprzednim przypadku powierzchniowym 
odkształceniu plastycznym. Spotyka s ię  go na jczęśc ie j  w meta­
lach o s i e c i  regularnej przestrzennie centrycznej. Uważa s ię ,  
że mechanizm pękania w wyniku którego powstaje ten przełom po­
lega na poślizgu , a następnie zarodkowaniu pęknięć w płaszczyz­
nach |'10o|; połączenie s ię  mikropęknięć przez ś c ię c ie  dzielących 
je  ścianek daje wygląd przełomu w postaci zachodzących na s i e ­
bie łusek. Przełom ten inicjowany je s t  znacznym odkształceniem 
plastycznym, lecz  pękanie przebiega wzdłuż określonych p łasz­
czyzn krysta logra ficznych , co upodabnia go dc przełomu urans- 
krystalicznegÓ rozdz ie lczego  [9 3 » 95]  -

P r z e ł o m  t r a n s k r y s t a l i c z n y  r o z ­
d z i e l c z y .

I s to tą  tego problemu j e s t  przebieg pękania wzdłuż określo­
nych płaszczyzn krysta lograficznych tzw. płaszczyzn łup liwcści.



Określa s ię  go jako przełom kruchy jakkolwiek jego powierzchnia 
wykazuje zazwyczaj nieznaczne powierzchniowe odkształcenie p la­
styczne [5 6 , 5 7 1 95]  • W monokryszbałach o prawie idea lne j budo­
wie wewnętrznej powierzchnie rozdzia łu  są płaszczyznami w p e ł­
nym tego słowa znaczeniu. W ciałach po lik rysta licznych  na po­
wierzchni przełomu obserwuje s ię  charakterystyczne uskcki po­
wierzchni rozdzia łu  nie ty lko  na granicach ziarn lecz  również 
w ich obrębie. Oznacza bo, że w poszczególnych ziarnach pęk­
n ięc ie  nie przebiega w jednej p łaszczyźnie k ry s ta lo g ra f ic zn e j,  
le c z  następuje jego przeskok z jednej płaszczyzny na drugą 
przez ś c ięc ie  lub wtórne pęknięcie dzielących je  ścianek [92  ̂ . 
Wykazano, że e fek t ten występuje przy na tra fien iu  fron tu  pęk­
n ięc ia  na dyslokację śrubową przy czym wysokość uskoku uwarun­
kowana je s t  w ie lkością  rektora Burgersa -  r y s .  8 . Z powstawa­
niem uskoków wiąże s ię  wzrost en e rg i i  absorbowanej podczas pę­
kania, 3 zatem zmniejszenie kruchości. Przy powstawaniu usko­
ków współdziałają nie ty lko dyslokacje śrubowe już is tn ie ją ce  
w m ateria le , le c z  również tworzące s ię  przed frontem pęknięcia 
o i l e  ty lko szybkość pękania je s t  dostatecznie mała lub tempe­
ratura odpowiednio wysoka [75i 96]. Krawędź uskoków je s t  w 
przyb liżen iu  równoległa do kierunku rozprzestrzen ian ia  s ię  pęk­
n ięc ia .  N a jczęśc ie j  mają one przebieg zygzakowaty, gdyż ze 
względu na an izotrop ię  c ia ł  krysta licznych, przebieg p ro s to l i ­
niowy niekoniecznie odpowiada minimalnej en e rg i i  powierzchnio- 
wej [75]  . Obecność uskoków wpływa na wystąpienie s i ł  ta rc ia  w 
wierzchołku rozprzestrzen ia jącego s ię  pęknięcia. W wyniku tego 
na pewnych odcinkach wzrost pęknięcia ulega opóźnieniu, co 
zaznacza s ię  wyginaniem l i n i i  jego frontu . Wpływa to na zlewa­
nie s ię  sąsiednich uskoków i  łączenie ich w system tzw. "rzek "
-  rys . 9 .

Dwa sąsiednie uskoki o wysokości równej wektorowi Burgersa 
dys lokac ji śrubowej "b" i  en e rg i i  powierzchniowej zlewają
s ię  z sobą w od leg łośc i xQ pod kątem cC— rys .  10 -  kiedy speł­
nią s ię  następujące warunki [7 5 j ’•

Q S
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gdzie: ^
1 -  średnia odległość powstających uskoków: 1 = — ^ —  ;

« r = ( l ” - l ’) .

x=0
0 i l e  spotykają s ię  dwa uskoki powstałe na dyslokacjach śrubo­
wych tego samego znaku następuje ich sumowanie; przy znakach 
przeciwnych zachodzi wzajemne znoszenie s ię  lub redukcja wy­
sokości uskoku.
Odmienną postacią uskoków są tzw. " ję z y c zk i"  występujące często 
na powierzchni przełomu rozdz ie lczego  s t a l i  o strukturze f e r r y -  
tycznej lub martenzytycznej. Przypuszcza s ię ,  że powstają one 
na granicy bliźniaków, tworzących s ię  przed frontem pęknięcia 

[95 , 97].

P r z e ł o m  m i ę d z y k r y s t a l i c z n y

Przełom ten powstaje w warunkach, gdy energia powierzchnio­
wa granic ziarn je s t  niższa od en erg i i  płaszczyzn łup liwości
1 występuje głównie w temperaturach obniżonych. W temperatu­
rach otoczenia nie spotyka s ię  prawie przełomów całkowicie 
międzykrystalicznych;- zawsze pewna część przełomu ma cnarakter 
transkrysta liczny [98]. W warunkach dzia łan ia  naprężeń dyna­
micznych pękanie międzykrystaliczne przypisuje s ię  głównie jedne­
mu z dwóch czynników: wydzieleniom kruchej fasy na granicach 
z iarn  [ 97]  względnie segregac ji  składu chemicznego ziarna z 
czym wiąże s ię  różnica umocnienia wnętrza ziarn i  ich s t r e f  
przygranicznych [64, 99]  •

Prawie wszystkie z przedstawionych odmian przełomów spoty­
kane są w stalach. Dotychczasowe badania w tym zakresie pozwo­
l i ł y  na określenie wpływu składu chemicznego i  struktury s t a l i  
oraz warunków dz ia łan ia  naprężeń na mechanizm pękania i- zwią­
zaną z nim postać przełomów [5 9 , 9 2 , 9 3 , 9 5 , 9 7 , 100 -  105] ,

■ *  »  (T T  » <28>
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2. BADANIA WŁASNE

2.1. Cel pracy

Podjęte badania żarowytrzymałej g t a l i  chromowo-mclibdenowo- 
wanadowej gatunku 26H2MF miały na celu:

-  rozszerzenie i  pogłębienie dotychczasowego stanu wiedzy 
o rodzaju i  m or fo log ii  faz  s t a l i  Cr-ł/Io-V powstających w 
wyniku przemiany austenitu przy różnych szybkościach 
chłodzenia}

-  zbadanie k inetyk i przemian przy odpuszczaniu struktur u- 
zyskanych po hartowaniu przy zmiennych szybkościach chło­
dzenia i  w efekcie  określenie wpływu struktury wyjściowej 
na rodzaj i  morfo logię fa z  po wysokim odpuszczaniu, jako 
końcowym zabiegu cieplnym nadającym s t a l i  własności użyt­
kowej

-  określenie wpływu czynników strukturalnych na mechanizm 
pękania s t a l i  i  związane z tym zmiany udarności w tempe­
raturze otoczenia.

Umożliwiło to rozwiązanie niewyjaśnionych dotąd zagadnień 
teoretycznych dotyczących przemian fazowych i  mechanizmu pęka­
nia s t a l i  Cr-Mo-V, a w konsekwencji określenie przyczyn wystę­
powania kruchości w temperaturze otoczenia i  opracowanie wnio­
sków dla  praktyki przemysłowej.

2 . 2 . Materiał do badań i  obróbka cieplna

Badania przeprowadzono na średniowęglowej s t a l i  chromowo- 
molibdenowo-wanadowej gatunku 26H2MF przewidzianej do pracy w 
temperaturach do 550°C, stosowanej głównie na elementy mocują­
ce i  w irn ik i turbin, odkuwki do kotłów oraz łopatk i turbin 
parowych małej mocy. S ta l  została  dostarczona w postaci prętów 
walcowanych $ 56 w stanie zmiękczonym pochodzących z jednego 
wytopu przemysłowego.o składzie chemicznych podanym'w ta b l ic a  1 .
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Skład chemiczny badanej s t a l i

% c % Mn 7o S i % P S % Cr % Mo r* v % Ki

0,2? 0,47 0,35 0,017 0,014 1,63 0,73 0,26 0,08

Całość badań została przeprowadzona na próbkach poddanych 
następującym zabiegom cieplnym:

1. Próbki o wymiarach 10 x 10 x 55 mm z karbem o głębokości 
2 mm przewidziane do prób udarności i  twardości, a następnie 
badań mikrcfraktograficznych, metalograficznych i  pomiarów s i ­
ły  k o e rc j i  hartowano3̂  z temperatur 950, 1000 i  1050cC po au­
s ten ity  zowa.iiu w czasie 90 minut stosując 4 różne szybkości 
chłodzenia -  w o le ju , w spokojnym powietrzu, w piasku oraz z 
piecem- przy szybkości ok. 3°C/min. Dla każdego wariantu tempe­
ratury austenityzowania i  szybkości chłodzenia przeprowadzono 
następnie odpuszczenie w temperaturach 200 -  700°C w czasie 5 
godzin, stosując do 400°C odstępy 100°C, a powyżej 400°C -  50°C 
i  węższe. Próbki wykonano z naddatkiem 0,5 mm na przekroju co 
umożliwiło po obróbce c iep ln e j zeszlifowan ie na końcowy wymiar 
i  usunięcie warstwy powierzchniowej.

2. Badania dylatometryczne przemian austenitu przy chłodzeniu 
ciągłym wykonano na próbkach cylindrycznych o długości JO mm, 
średnicy zewnętrznej.4 mm i  średnicy wewnętrznej 2 mm austeni- 
tyzowanych w 1000°C/15 min. Do badań dylatometrycznym i  termc- 
magnetycznych przecnan przy odpuszczaniu stosowano odpowiednio 
próbki 5 "  50 mm i  1 x 20 mm hartowane w o le ju , w strumieniu 
sprężonego powietrza, w spokojnym powietrzu, w piasku oraz z 
piecem z szybkością ok. 3°C/miu po austenitysowaniu w 100°C/10 
min. w s o l i .  P rzeb ieg i chłodzenia w różnych ośrodkach określo­
no przez bezpośrednią re je s tra c ję  zmian, temperatury w czasie.
•y*}

Produkty przemiany austenitu przechłodzonego s t a l i  chromowu- 
mołibdenowo-wanadowych zawierają fazy  i  składniki n ie s ta b i l ­
ne nawet przy bardzo wolnym chłodzeniu [5 ] .  Stąd dla upro­
szczenia rozważań i  te rm ino log ii w pracy użyto terminów 
"hartowanie" i  "odpuszczanie" dla zabiegów cieplnych o znacz­
nym zróżnicowaniu stosowanych szybkości chłodzenia i  tworzą­
cych s ię  struktur.
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3. Określenie zawartość: austenitu szczątkowego metodą ren t- 
-eiiOgraficzną przeDrowadsono na próbkach w ksz ta łc ie  p łytek 
5 x 35 x 40 nu.,, hartowanych z 1C00°C'/90 min w cle. u, w spokoj­
nym powietrzu, w piasku i  z piecem przy szybkości ok. 3~C/ir.in. 
Część próbek d la  każdego wariantu hartowania odpuszczano na­
stępnie w temperaturach 200. 300, 400 i  500°C w czasie 5 go­
dzin. Po obróbce c iep lnej usunięto przez sz lifowan ie  warstwę 
powierzchniową o grubości ok, 0,5 nm.

2.3. Metody badawcze

Zastosowane w pracy metody badawcze umożliwiły określenie 
k inetyk i przemian strukturalnych, identy fikację  fa z  i  ujawnie­
nie szczegółów ich m orfo log ii  oraz ustalenie wpływu struktury 
na mechanizm pękania i  zjawisko kruchości badanej s t a l i .

Badanie przemian austenitu przechłodzonego przy chłodzeniu 
ciągłym prowadzono na dylatometrze oezwzględnym w układzie 
Constanta konstrukcji Instytutu M eta lurg ii Żelaza w Gliwicach.
Na podstawie uzyskanych wyników opracowano wykres CTPc.

Określenie temperatur przemian alotropowych oraz badania 
przemian przy odpuszczaniu wykonano przy użyciu dylatometru 
różnicowego Chevenarda z r e je s t ra c ją  fo tog ra f ic zn ą  przy zasto­
sowaniu głowicy wysokiej czu łośc i o ok. 600-krotnym powiększe­
niu różnicowego wydłużenia wzorca i  próbki. Próbki nagrzewano 
w piecyku dylatometru do żądanej temperatury z szybkością ok. 
4°C/min a następnie studzono z tą samą szybkością.

Badania magnetyczne obejmowały określenie zmian magnetyza­
c j i  "J " przy odpuszczaniu ciągłym próbek hartowanych przy róż­
nych szybkościach chłodzenia oraz pomiary s i ł y  k o e rc j i  "Hc" 
próbek hartowanych i  odpuszczanych w różnych warunkach. Do okre­
ś len ia  zmian magnetyzacji użyto termomagnetometru Chevenarda z 
r e je s tra c ją  fo to g ra f ic zn ą  o natężeniu pola magnetycznego ok.
50 06. Szybkość nagrzewania i  studzenia próbek w piecyku t e r ­
momagnetometru wynosiła ok. 4°C/min. Pomiary s i ł y  k o e r c j i  wyko­
nano na próbkach o wymiarach GO x 10 x 25 mm w kierunku podłuż­
nym przy użyciu podwójnego jarzma typu M44 firmy AEG o maksymal­
nym b łędzie  pomiaru 2%,
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W celu określen ia procentowej zawartości austenitu szcząt­
kowego w strukturze w zależności od warunków hartowania i  od­
puszczania przeprowadzono badania rentgenograficzne. Użyto dy­
fraktometru "TUR" M61 z poziomym goniometrem licznikowym HZG-1 
stosując promieniowanie anody kobaltowej. Napięcie wzbudzenia 
lampy wynosiło 30 kV, a prąd anodowy 16 mA. Pomiar gęstości 
impulsów przeprowadzono liczn ik iem  Geigera-Mullera rypu VA-Z~
33t a r e j e s t r a c j i  dokonano na taśmie. Zawartość austenitu 
szczątkowego określono metodą wywodzącą s ię  z opracowania Lind- 
grena [106] przez pomiar i  porównanie intensywności refleksów 
( 220) f  i  ( 200)^ .

Obserwacje struktury na mikroskopie świetlnym prowadzono 
celem określenia wpływu temperatury au sten ityzac ji na wielkość 
ziarna oraz oceny przybliżonego udziału w strukturze określo­
nych składników strukturalnych w zależności od szybkości chło­
dzenia przy hartowaniu. Obserwacje te stanowiły wstęp'do szcze­
gółowych badań struktury metodami mikroskopii elektronowej.

Badania na mikroskopie elektronowym struktury ujawnionej t ra ­
wieniem zgładów przeprowadzono przy zastosowaniu r ep l ik  odwzo­
rowujących mowitalowych i  węglowych cieniowanych chromem oraz 
węglowych -  ekstrakcyjnych. Stosowano powszechnie p rzy ję te  me­
tody preparowania [107]. Obserwacje prowadzono na mikroskopie 
JEI1-6A firmy JEOL -  Japonia przy powiększeniacn od 3000 do 
20000 x. Do id en ty f ik a c j i  węglików na replikach ekstrakcyjnych 
zastosowano metody d y frak c j i  selektywnej i  wysokorozdzielczej.

Podstawową metodą badawczą zastosowaną w pracy były badania 
cienkich f o l i i  w mikroskopie elektronowym. Materiałem wyjścio­
wym do wykonania cienkich f o l i i  były . p ły tk i  o grubości 250 jim 
i  wymiarach 10 x 25 mm wycinano ze zgładów metalograficznych. 
P ły tk i  te  szlifowano na mokro na papierach ściernych, a następ.- 
nie pocieniano chemicznie do grubości ok. 100 (im w roztworze 
50% HgO, 40% HNOj i  10% HF [108], Końcowe preparowanie polega­
ło  na polerowaniu elektrochemicznym w roztworach 5- 20% kwasu 
nadchlorowego w g l ik o lu  etylowym o temperaturze 3~8°C orazp
parametrach prądowych 20V i  0,02A/cm . Cenną za le tą  te j  meto­
dy je s t  możliwość wielokrotnego polerowania t e j  samej f o l i i .
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Preparowanie cienkich f o l i i  z badanej s t a l i  ze względu na dużą 
niejednorodność struktury sprawiało stosunkowo dużo trudności.
Z tego względu dla próbek o strukturze złożonej z bain itu  i  
austenitu szczątkowego stosowano polerowanie elektrochemiczne 
ulepszoną metodą Bollmanna [109] .  Mimo to nie udało s ię  w p e ł­
n i uniknąć selektywnego wytrawiania niektórych składników,głów­
nie austenitu szczątkowego. Obserwacje struktury cienkich f o ­
l i i  prowadzono na mikroskopie JEM- 7  przy powiększeniach od 
25000 do 100000 x i  napięciu anodowym 100 kV. W badaniach dy­
frakcyjnych korzystano z przystawki do przechylania i  obrotu 
preparatu celem ustawienia obrazu w optymalnym kontraście dy­
frakcyjnym. Badania te poprzedzono ustaleniem s ta łe j  mikrosko­
pu " XL" oraz kąta skręcenia obrazu struktury względem obrazu 
d y fra k c j i  d la  stosowanych powiększeń.

Omówione dotąd metody badawcze pozwoliły na możliwie wszech­
stronne poznanie struktury badanej s t a l i .  Uzyskane d z ięk i nim 
dane uzupełnione próbami twardości i  udarności oraz mikrofrak- 
to g ra f ią  na mikroskopie elektronowym dały możliwość określenia 
mechanizmu pękania i  przyczyn występowania kruchości.

Próby twardości wykonano metodą Vickersa przy obciążeniu 
5 kG na twardościomierzu firmy Hauser.
Próby udarności przeprowadzono na próbkach Mesnagera 10 x 10 x 
55 mm z karbem c głębokości 2 mm na młocie Charpy’ ego o zakre­
s ie  pracy 50 kGra. Dla każdego wariantu obróbki c iep lnej stoso­
wano po 5 próbek.

Badania m ikrofraktograficzne powierzchni przełomów próbek 
udarnościowych prowadzono na mikroskopie elektronowym przy za­
stosowaniu r e p l ik  węglowych matrycowych oraz bezpośrednich.Po­
wierzchnię przełomów przeznaczoną do badań zabezpieczano przed 
utlenianiem przez pokrycie warstwą kolodium bezpośrednio po wy­
konaniu próby udarności. Celem uzyskania odpowiedniego kontra­
stu oraz "przestrzenności”  obrazu powierzchni przełomu, r e p l i ­
k i  wykonywano przez dwukrotne naparowywanie węgla z dwóch prze­
ciw ległych kierunków pod kątem 45° do powierzchni przełomu lub 
j e j  odwzorowania na matrycy. Obserwacje mikroskopowe prowadzo­
no przy powiększeniach od 3000 do 10000 x.
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3.1. Badania dylatometryczne

Określone metodą dylatometryczną temperatury krytyczne ba­
danej s t a l i  wynosiły:Ac/jca 810°C; ACjy895°C a temperatura 
Ms<«395 C. Charakterystyczną cechą wykresu CTPc je s t  ro z leg ły  
obszar przemiany bain ityesnej znacznie przesunięty do os i tem­
peratur względem przemiany fe rry tyc zn c -p e r l ityc zn e j rys. 1 1 . 
Przemiana ferry tyczn o-per l ityczna  pojawia s ię  przy szybkościach 
chłodzenia mniejszych od ok. 8°C/nin przy czym w zakresie szyb­
kości ok. 2—3°C/min następuje jeszcze po n ie j  przemiana ba in i-
tyczna. Temperatury końca przemian wyznaczone w pewnym przy- 

*
b liżen iu  zaznaczono na wykresie CTPc l in ią  przerywaną. Prze­
b ieg  krzywych dylatometrycznych hartowania przy szybkościach 
chłodzenia większych od szybkości krytycznej pozwala przy­
puszczać, że w temperaturach od punktu Msrs395°C do ok.22C°C 
występuje pcdczas hartowania zjawisko saaocdpuszczania powsta­
łego martenzytu -  rys. 1 2 .

Ha rys . 1 3 -1 7  przedstawiono krzywe dylatometryczne odpusz­
czania próbek hartowanych z 1C00°C. Krzywa dylatometryczna 
odpuszczania próbki hartowanej w o le ju  przy przebiegu chłodze­
nia odpowiadającym w przybliżeniu przebiegowi I  >«g rys. 11  ws­
kazuje w zakresie cd. 20 do 500°C intensywne zmniejszanie s ię  
ob ję tośc i wywołane odpuszczaniem martenzytu -  r y s .  13. Zjawi­
sko to ulega pozornie nieznacznemu zahamowaniu w temperaturach 
200-300°C co można przypisać równoczesnej przemianie n iew ie l­
k ie j  zawartości austenitu szczątkowego. Procesy odpuszczenia 
zachodzące od ok. 500 do 600cC nic- wywołują zmian ob ję tośc io ­
wych. W temperaturach 600-G50°C obserwu. e s ię  pewien wzrost 
ob ję tośc i .  Krzywa dylatometryczna chłodzenia nie wykazuje punk­
tów charakterystycznych.

W próbkach hartowanych w sprężonym powietrzu (szybkość chło­
dzenia miedzy I  i  I I  -  rys. 11), proces rozpadu przesyconego 
roztworu oC i  związany z tym spadek ob ję tośc i występuje do tem­
peratury ck. 500°C -  rys. 14. S fekt ten nie j e s t  tak znaczny 
jak w próbkach hartowanych w o le ju ,  co można tłumaczyć wystą-

3 . ' .O T I K I  BADAŃ
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pieniem po hartowaniu struktury martmzytyczno-bainityczne j .
W temperaturach 200-350°C zaznacza s ię  wyraźnie przyrost obję­
to śc i wywołany jak można przypuszczać przemianą austenitu 
szczątkowego. Ponowne zwiększenie ob ję tośc i związane z proce­
sami odpuszczania zarejestrowano w zakresie ok. 570- 650°C.

Charakterystycznym szczegółem krzywych dylatometrycznych 
odpuszczania próbek hartowanych przy średnich szybkościach 
chłodzenia t j .  w spokojnym powietrzu (szybkość chłodzenia IV 
-  rys .  11) oraz w piasku (szybkość chłodzenia VI -  rys. 11) 
j e s t  znaczny wzrost ob ję tośc i w temperaturach od ok. 200 do 
ą50°C zaznaczający s ię  szczególnie intensywnie w zakresie 250-  
350°C -  rys . 15 i  16. Jest to niewątpliwie e fek t  przemiany au­
sten itu  szczątkowego. Dokładne określenie metodą dylatometrycz­
ną temperatury zakończenia tego zjawiska j e s t  niemożliwe ze 
względu na zachodzące równocześnie zmniejszanie s ię  ob ję tośc i 
w wyniku wydzielania węgla z przesyconego roztworu Ol. Procesy 
te  przesuwają s ię  do wyższych temperatur odpuszczania w porów­
naniu do stwierdzanych d la próbek hartowanych przy większych 
szybkościach. W zakresie ok. ó00-650°C na krzywych dylatome­
trycznych zaznaczył się nieznaczny wzrost ob ję tośc i.

Zmiany ob ję tośc i przy odpuszczaniu próbek hartowanych w p ie ­
cu z szybkością chłodzenia ok. 3 °0/min (szybkość chłodzenia 
V I I I  -  rys . 11) są stosunkowo nieznaczne -  rys . 17. '<7 tempe­
raturach ok. 250-400°C zaznacza s ię  wzrost ob ję tośc i odpowia­
dający najprawdopodobniej przemianie austenitu szczątkowego. 
Podobnie jak przy odpuszczaniu próbek hartowanych z większymi 
szybkościami w. zakresie temperatur ok. 600- 650°C ujawniono 
e fek t wzrostu ob ję tośc i.

3.2. Badania magnetyczne

Przeb ieg  zmian magnetyzacji wywołanych odpuszczaniem bada­
nej s t a l i ,  hartowanej w różnych warunkach przedstawiono na rys. 
18 i  19. Próbki hartowane w o le ju  i  odpuszczane w zakresie od 
20 do ok. 370°C wykazały intensywny wzrost magnetyzacji, co 
można tłumaczyć wydzielaniem węgla z przesyconego roztworu 
i  związanym z tym spadkiem naprężeń własnych , a ponadto
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przemianą austenitu szczątkowego -  rys. 18. W zakresie tempe­
ratur ok. 370-5CO°C krzywa termomagnetyczna wykazuje nieznacz­
ny spadek, związany przypuszczalnie z zanikiem koherencji osno­
wy oc i  węglików wydzielonych w niższych temperaturach: powsta­
nie niekoherentnej granicy międzyfazowej obniża bowiem magne­
tyzac ję  stopu. Uwzględniając to można by przypisać wzrost mag­
n e ty zac j i  w temperaturach ok. 500- 620°C zapoczątkowaniu prze­
mian węglików a ś c iś le  -  rozpuszczaniu węglików M̂ C w osnowie 
oc i  ich koagu lacji oraz wydzielaniu koherentnych węglików s to -  
.powych. Przy odpuszczaniu w temperaturach od ok. 620 aż do 
temperatury punktu Curie zaznacza s ię  stopniowe, nieznaczne 
zmniejszanie s ię  magnetyzacji jako zapoczątkowanie przemiany 
magnetycznej rozc iąga jące j s ię  na pewien zakres temperatur ze 
względu ha niejednorodność s t a l i  i  naprężenia własne.

Krzywe termomagnetyczne odpuszczania próbek hartowanych z 
różnymi szybkościami mniejszymi od szybkości krytycznej przed­
stawiono na rys .  19. W próbkach chłodzonych z piecem (r y s .  19
-  krzywa 1) zmiany magnetyzacji są stosunkowo małe. Pewien 
wzrost własności magnetycznych zaznacza s ię  w temperaturach 
ok. 250-370°C i  ok. 470-600°C. Efekty te  można odpowiednio 
przypisać przemianie austenitu szczątkowego oraz rozpuszczeniu 
i  koagulacji węglików M^C. Krzywe termomagnetyczne odpuszcza­
nia próbek chłodzonych w spokojnym powietrzu i  w piasku wyka­
zują podobny przebieg i  różn ią  s ię  ty lko  ilościowym efektem 
zmian własności magnetycznych ( r y s .  19 -  krzywe 2 i  3 )•  W za­
kresie  ok. 250-400°C zaznacza s ię  na nich bardzo intensywny 
wzrost magnetyzacji wywołany przemianą austenitu szczątkowego.
W temperaturach powyżej 400°C występuje dalszy, le c z  mniej 
znaczny wzrost własności magnetycznych, które można tłumaczyć 
procesami przemian i  koagulacji węglików.

Wpływ przemian strukturalnych wywołanych odpuszczaniem na 
zmiany s i ł y  k o e rc j i  Hc przedstawiono na rys. 20. V/ próbkach 
hartowanych w o le ju  ze wzrostem temperatury odpuszczania do 
ok. 400°C obserwuje s ię  znaczny spadek wartości Hc (r y s .  20
-  krzywa 1 ) ,  wskazujący na intensywne wydzielanie węgla z prze­
syconego roztworu cc i  zmniejszanie s ię  naprężeń własnych.
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W zakresie temperatur 400-600°C spadek natężenia k o e rc j i  wy­
wołany odpuszczaniem ulega zahamowaniu. Można przypuszczać, 
że j e s t  to z jednej strony wywołane zakończeniem procesu od­
puszczania martenzytu, z drugie j zaś -  głównie gdy chodzi o 
zakres ok. 500-600cC -  wiąże s ię  z zapoczątkowaniem przemian 
węglików. W temperaturach powyżej 600cC natężenie koe rc j i  
gwałtownie maleje. Wiąże s ię  to najprawdopodobniej ze z jaw i­
skiem zaniku koherencji węglików z osnową i  ich koagulacją 
oraz zachodzącą równocześnie rek rys ta l iza c ją  fa zy  c£.

W próbkach hartowanych w powietrzu stwierdzono znaczne opóź­
nienie spadku natężenia k o e rc j i  z temperaturą odpuszczania w 
porównaniu do próbek hartowanych w o le ju  (ry s .  20 -  krzywa 2 ) .
W temperaturach ok. 500-6C0°C ujawniono przystanek na krzywej 
zmiany natężenia k o e r c j i ,  a powyżej 600°C intensywny spadek 
wartości Hc. Mimo podobieństwa przebiegu krzywych 1 i  2 na 
rys. 20, w całym zakresie temperatur odpuszczania, w próbkach 
hartowanych w powietrzu obserwuje s ię  wyraźne opóźnienie spad­
ku wartości Hc, a więc i  procesów odpuszczania w stosunku do 
odpowiednich wartości d la próbek hartowanych w o le ju .

Przeb ieg zmian natężenia k o e rc j i  z temperaturą odpuszczania 
próbek hartowanych w piecu (r y s .  20 — krzywa 3 ) różn i s ię  za­
sadniczo od odpowiednich przebiegów dla próbek hartowanych w 
o le ju  i  w powietrzu. W zakresie temperatur 500-600°C występu­
je lokalne maksimum natężenia k o e rc j i  związane jak można przy­
puszczać z procesami przemian węglików. Powyżej 600°C natęże­
nie k o e rc j i  stopniowo spada podobnie jak w próbkach hartowa­
nych przy większych szybkościach chłodzenia.

Przedstawione wyniki badań fizycznych jako metod pośrednich 
pozwoliły  okreś lić  orientacy jn ie  niektóre szczegó ły  k inetyki 
przemian fazowych i  zakresy temperatur ich występowania. Na 
podstawie przesłanek teoretycznych oraz badanych już zależności 
zmian własności fizycznych od procesów odpuszczania [l04b, 1 1 0 , 
1 1 l ]  zasugerowano występowanie określonych zjawisk struktural­
nych, co zostanie potwierdzone przy pomocy bezpośrednich metod 
badawczych.



3.3« Badania rentgenograficzne

Określone za pomocą badań rentgenograficznych zmiany zawar- 
to śc i  austenitu szczątkowego w zależności od warunków hartowa­
nia i  odpuszczania zestawiono w tab l ic y  2 .

Tablica 2

Wpływ obróbki c iep lne j na zawartość austenitu szczątkowego

Nr
próbki

O b r ó b k a  c i e p l n a Zawartość austenitu 
szczątkowegohartowanie odpuszczanie

1 1000°C/1 godz. 
o le j

- ślady

2 1000°C/1 godz. 
powietrze

- 23%

3 1000°C/1 godz. 
powietrze

200cC/5 godz. 23%

4 1U00°C/1 godz. 
powietrze

300°C/5 godz. 10%

5 1000°C/1 godz. 
powietrze

400°C/5 godz. ślady

6 1000°C/1 godz. 
piasek

- 32%

7 1000°C/1 godz. 
piasek

200°C/5 godz. 32%

8 1000°C/1 godz. 
piasek

500°C/5 godz. 17%

9 1000°C/1 godz. 
piasek

400°C/5 godz. ślady

10 1000°C/1 godz. 
piec

- 10%

Jak wynika z zestawienia, najwyższą zawartość austenitu 
szczątkowego stwierdzono po hartowaniu w piasku oraz w spokoj­
nym powietrzu. W próbkach chłodzonych z piecem zawartość ta 
wynosiła ok. 10%, a po hartowaniu w o le ju  nie przekraczała 3%.
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Zakres temperatur przemiany austenitu szczątkowego przy odpu­
szczaniu rozciąga s ię  od 200 dc ok. 400°C.

3.4. Badania metalograficzne na mikroskopie świetlnym

Struktura po hartowaniu w o le ju  składała s ię  z ig lastego  
martenzytu w którym można było wyodrębnić pojedyncze ig ły  tra ­
wiące s ię  intensywniej od pozostałe j osnowy. Odpuszczanie w 
temperaturach do 400°C nie wywołało zmian strukturalnych ujaw­
nionych mikroskopem świetlnym. V/ zakresie 400-500°C stwierdzo­
no intensywne wydzielanie węglików w martenzytycznej osnowie. 
Po odpuszczaniu w temperaturach 500-700°C stwierdzono struk­
turę ig la s tą  o charakterze sorbltycznym; miejscami osnowa (X 
wykazywała charakterystyczne pociemnienie wskazujące na obec­
ność w n ie j  wydzieleń węglików o w ielkości submikroskopowej.

próbkach chłodzonych w powietrzu oraz w piasku stwierdzo­
no strukturę ig las tego  bainitu górnego. Po odpuszczaniu :i 400- 
550°C ujawniono w n ie j  zmiany poregające na silnym uwydatnie­
niu granic ziarn byłego austenitu w postaci ciemnej s ia tk i ;  
w osnowie cc zaznaczyły s ię  b lok i zmiennej w ie lkości różniące 
s ię  gęstością wydzieleń węglików. Struktura sorbityczną pow­
s ta ła  w wyniku odpuszczania w 600- 700°C odznaczała s ię  w po­
równaniu do odpowiedniej struktury pomartenzytycznej mniejszą 
ig la s to śc ią  j mniejszą i lo ś c ią  węglików skoagulowanych przy 
równoczesnym zwiększeniu udziału obszarów osnowy zawierających 
w ęg lik i submikr oskopowe.

Po austenityzowaniu w 950°C stv?ierdzono ziarno austenitu o 
w ie lkości nr 6 wg ASTM. Ze wzrostem temperatury austenityzowa- 
nia i  przejściem dc roztworu węglików wystąpił rozrost ziarna 
do w ie lkości m 5 przy 1000°C oraz nr 4 -• przy austenicyzowa- 
niu w 1050°C.
Znaczny wpływ temperatury au sten ityzac ji  na strukturę stw ier­
dzono przy małych szybkościach chłodzenia. 7/ próokoch chłodzo­
nych z piecem z temperatury 9r>0°C ujawniono strukturę z ia rn i­
stą  fe rry tyczn o-per l ityczną . W ziarnach fe rry tu  wystąpiły e- 
fek ty  wskazujące na obecność submikroskopewysh węglików. Ze 
wzrostem temperatury austen ityzac ji  do 1000°C stwierdzono 
zmniejszenie s ię  udziału w strukturze p e r l i tu .  Pojaw iły  się



natomiast obszary ig las tego  ba in itu  oraz wzrosła znacznie i -  
lość  wydzieleń w fe r r y c ie .  W próbkach chłodzonych z piecem z 
temperatury 1050°C dominowała struktura złożona z dużych ziarn 
fe rry tu  z wydzieleniami węglików. Miejscami ujawniono również 
obszary ba in ityczno-perlityczne .

3.5. Badania na mikroskopie elektronowym metodą r ep l ik

Po hartowaniu w o le ju  z temperatury 1000°C ujawniono struk­
turę ig las tego  martenzytu ze śladami samoodpuszczenia -  rys. 
21. Struktura ta pozostała prawie niezmieniona przy odpuszcza­
niu w temperaturach do 350°C. Mimo, że w ig łach martenzytu wy­
s tąp iły  wyraźne zmiany wskazujące na zapoczątkowanie procesu 
wydzielania węglików, ty lko w n ie licznych obszarach udało s ię  
je  wyekstrahować z osnowy. Po odpuszczaniu przy 400-500°C na 
replikach ekstrakcyjnych stwierdzono drobne wydzielenia w ęg l i­
ków w obrębie i g i e ł  pomartenzytycznych oraz w ęg lik i o k s z ta ł­
tach podłużnych na ich krawędziach -  rys. 22. Badania dyfrak­
cyjne wykazały, że posiadają cne strukturę cementytu -  rys .
2 3 ; nie ujawniono refleksów, które można by przyporządkować in ­
nej fa z ie  węglikowej -  tab l ica  3 ’

Tablica 3
Wyniki wskaźnikowania obrazu dyfrakcyjnego przedstawionego na

rys. 23

KL = 4 ,94 , Up = 100 kV

Lp. r e ­
fleksu

Średnica r e ­
fleksu  D 

[cm]

Obliczona war­
tość d [ i ]

J?e jC 
(h ,k , l )

Tablicowa 
wartość d[A] 
d la Fe^C [112]

1 2 3 4 5

1 1,95 2,530 020 - ,  5390
2 2,08 2,377 021 2,3754
3 2,24 2,205 120 2 ,2130
4 2,35 2,100 121 2,1022

5 2,44 2,020 022 2,0265
6 2,68 1,842 122 1,8488
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cd. ta b l. 3

1 2 3 4 5

7 2,60 1,765 212 1,7585
8 2,95 1,675 023 1,6808

9 3,12 1,581 130 1,5849
10 3 ,20 1,545 131 1,5427

Przy temperaturze 550°C i lo ś ć  wydzieleń węglika M̂ C u legła 
znacznemu zmniejszeniu w wyniku rozpuszczania przy równoczesnej 
koagulacji. P odpuszczaniu przy 600°C na replikach ekstrakcyj­
nych stwierdzono stosunkowo n ie l ic zn e  w ęg lik i skoagulowane oraz 
w ęg lik i bardzo drobne, ekstrahujące s ię  w postaci "szarego osa­
du" -  rys . 24. Badania dyfrakcyjne tych wydzieleń nie pozwoliły  
na ich pełną id en ty f ika c ję ;  stwierdzono pojedyncze re f lek sy  od­
powiadające węglikom lajC i  V^Cy  Po odpuszczaniu przy tempera­
turach 650-700°C ujawniono w ęg l ik i  nieznacznie skoagulowa­
ne o równomiernym rozmieszczeniu w osnowie fazy  c£ wykazującej 
wyraźnie zaznaczoną substrukturę -  rys . 25. Ponadto wystąpiły 
obszary w których dominowały duże skoagulowane wydzielenia 
węglików M .

Po hartowaniu' w powietrzu z 1000°C struktura składała s ię  z 
bain itu  górnego z dużymi obszarami fasy występującej w obrazie 
mikroskopowym w postaci jasnych "wysepek" skupiających s ię  czę­
ściowo na granicach ziarn byłego austenitu -  rys. 26. W opar­
ciu o wyniki badań fizycznych i  rentgenograficznych oraz dane 
piśmiennictwa [114] wykazano, że faza  ta  j e s t  austenitem szcząt­
kowym. Szczególnie duże jego zawartości przy równoczesnym zmniej­
szeniu i l o ś c i  wydzieleń węglików w obszarach bain itu  górnego 
stwierdzono po hartowaniu w piasku -  rys . 27. Przy odpuszczaniu 
tych struktur w temperaturach 200--450°C obserwowano produkty prze­
miany austenitu szczątkowego, a ś c iś le  wydzielanie w jego obrę­
bie dyspersyjnych węglików -  r y s .28. Nie stwierdzono przy tym 
zmian w obszarach ba in itu  górnego.Po odpuszczeniu przy 500°C ujaw­
niono nieregularne wydzielenia węglików M,C rozmieszczonych głów­
nie na granicach bloków osnowy oraz granic ziarn byłego auste­
nitu -  rys . 29. Przy temperaturze 550°C zaobserwowano proces
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częściowego rozpuszczania oraz koagu lacji tych wydzieleń. Po 
odpuszczaniu przy 600°C stwierdzono znaczne zmniejszenie i l o ­
ś c i  węglików MjC; na replikach ekstrakcyjnych pójaw ił s ię  cha­
rakterystyczny "szary  osad". Nie udsło s ię  jednak przeprowa­
dzić jednoznacznej id e n ty f ik a c j i  wyekstrahowanych fa z .  Ujaw­
niono jedynie pojedyncze re f lek sy  odpowiadające węglikom M̂ C 
i  Pełną id en ty fikac ję  wydzieleń węglików na replikach
ekstrakcyjnych uzyskano d la  próhek odpuszczanych przy 650- 
700°C. W strukturze dominowały obszary osnowy rf. zawierające 
bardzo drobne wydzielenia węglika -  z j s .  JO, 31 i  t a b l i ­
ca 4. Obszary zawierające skupienia skoagulowanych węglików 
M̂ C nie wykazały prawie obecności węglików

Tablica 4
Wyniki wskaźnikowania obrazu dyfrakcyjnego przedstawionego na

rys . 51 
K L  = 5,28 ; Up = 80 kV

Lp. r e ­
fleksu

średnica r e ­
fleksu  D [cm]

Obliczona,, war­
tość d [A] V ?

ChklJ
Tablicowa „ 
wartość d[A] 
d la Y4C3 [113

1 2,22 2,430 111 2,400
2 2,58 2,050 200 2,070

5 3,60 . 1,470 220 1,469
4 4,20 1,258 311 1,251
5 4,40 1,200 222 1,199
6 5,10 1,035 400 1,039
7 5,50 0,960 331 0,952
8 5,70 0,927 420 0,929

Przedstawione zmiany strukturalne podczas hartowania i  od­
puszczania s t a l i  austenityzowanej przy 1000°C zostały  potwier­
dzone przy temperaturach 950 i  1050°C. W próbkach hartowanych 
z 950°C stwierdzono l ic zne  nierozpuszczone w ęg l ik i .  Wzrost tem­
peratury do 1050°C wywołał wyraźny rozros t ziarn i  związaną z 
tym gruboiglastość struktury. Po hartowaniu w powietrzu i  p ia­
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sku towarzyszył temu wzrost i l o ś c i  austenitu szczątkowego głów­
nie na granicach ziarn byłego austenitu.

Znaczny wpływ temperatury austenityzowania na rodzaj i  po­
stać produktów przemiany austenitu przecliłodzonego stwierdzo­
no przy małych szybkościach chłodzenia. Po chłodzeniu z piecem 
z temperatury 950°C z szybkością 3°C/niin struktura składała 
s ię  z ziarn fe rry tu  oraz p e r l i tu  o skoagulowanych węglikach; 
w obydwu tych składnikach ujawniono bardzo drobne wydzielenia 
których nie udało s ię  zidentyfikować metodą d y fra k c j i  e lek tro ­
nowej -  rys . 32. Po chłodzeniu w piecu z 1000°C struktura skła­
dała s ię  głównie z ziarn fe r ry tu  w których zosta ł zapoczątkowa­
ny proces wydzielania węglików zidentyfikowanych jako -
i y s .  33* I lo ś ć  p e r l i tu  u leg ła  znacznemu zmniejszeniu, natomiast 
pojaw iły s ię  obszary bain itu  górnego. Podczas odpuszczania tych 
struktur wyraźne zmiany wystąpiły dopiero przy temperaturze 
550°C i  wyższych. Polega ły  one na dalszym wydzielaniu i  czę­
ściowej koagu lacji węglików w fe r r y c ie  oraz częściowym
rozpuszczaniu s ię  węglików M7C bain itu  i  wydzielaniu w jego 
obszarach dyspersyjnych węglików -  rys. 34- w próbkach
chłodzonych z piecem z temperatury 1050°C struktura zbliżona 
była do występującej po ausrenityzowaniu w 1000°C. Ujawniono 
jedynie zwiększenie i l o ś c i  austenitu szczątkowego w obszarach 
bainitycznych oraz zmianę postaci i  rozmieszczenia węglików 

w fe r r y c ie .  Wydzielenia węglików układały s ię  w równole­
głych pasmach oraz częściowo na granicach podziarn fe rry tu  -  
Tys. 35. Miejscami ujawniono n ie l ic zn e  wydzielen ia tworzące 
układy i g i e ł  -  rys . 36.

3 . 6 . Badania na mikroskopie elektronowym z zastosowaniem 
cienkich f o l i i

W strukturze s t a l i  zahartowanej w o le ju  ujawniono martenżyt 
w postaci monokrystalicznych i g i e ł  o dużej gęstości dys lokac ji 
-  rys . 37. Część krysta litów  zawierała wydzie len ia , których i -  
g las ty  k s z ta ł t  w obrazie mikroskopowym był najprawdopodobniej 
wynikiem p rzec ięc ia  układów p łytek  płaszczyzną f o l i i ,  W obra­
z ie  dyfrakcyjnym stwierdzono re f lek sy  odpowiadające węglikowi
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M^C. Na obecność t e j  fa zy  wskazała również analiza  dyfrakcyj­
na śladów wydzieleń w obrazie mikroskopowym. W igłach marten- 
zytu bogatych w wydzielenia węglików zaobserwowano jakby 
zmniejszenie gęstośc i d ys lokac jix ) .  W pewnych obszarach marten- 
zytu przy zachowaniu odpowiedniej o r ie n ta c j i  f o l i i  do wiązki 
elektronów ujawniono b l iźn ia k i  o szerokości ok. 10-50  nm -  
rys. 38. Bliźniakowanie zachodziło w płaszczyznach {"112}*w 
kierunku co je s t  typowe d la  fazy  oC . Na granicach b l i ź ­
niaków nie ujawniono wydzieleń węglików.

Odpuszczanie w temperaturach do 250°C nie wywołało i s t o t ­
nych zmian w strukturze powstałej w wyniku hartowania. W za­
kresie 300-450°C nastąpił wyraźny wzrost i l o ś c i  i  w ie lkośc i 
węglików. Proces wydzielania ob ją ł szczególnie granice i g i e ł  
i  b liźniaków. Odpowiadał temu stopniowy zanik o r ie n ta c j i  b l i ź ­
n iacze j fazy oc . V/ strukturze dominowały wydzie len ia  węglików 
M,C w układzie pasmowym których ślady pokrywały s ię  na ogół 
ze śladami płaszczyzn { 'I"10}  ̂- Wydzielenia te rozras ta ły  się 
od krawędzi i g i e ł  tworząc z nimi kąt ck. 60°, wewnątrz i g i e ł  
występowały n a jczęśc ie j  drobne w ęg lik i wydzielane podczas har­
towania -  rys. 39 i  4-0. Miejscami ujawniono długie równoległe 
pasma węglików usytuowane w kierunkach odpowiadające
najprawdopodobniej wydzieleniom na granicach byłych bliźniaków. 
Zjawiska te uwydatniły s ię  szczególnie po odpuszczaniu w 450°C. 
Przy zachowaniu odpowiedniej o r ie n ta c j i  f o l i i  obserwowano w 
strukturze układy pasm węglików M̂ C zorientowane względem s ie ­
bie pod kątem ok. 70° co odpowiada kątowi pomiędzy kierunkami 
<111^, wynoszącemu 7 0 >5°; o i l e  płaszczyzna f o l i i  odpowiadała 
(011)* były to kierunki <1115^, i  <T I1>oC rys . 41.

Obraz struktury charakterystyczny dla odpuszczania w 300°C 
przedstawiono na rys . 42. W osnowie c< o dużej gęstości dysloka­
c j i  ujawniono płytkowe wydzielenia M^C, a na granicach ziarn i  
podziarn oraz byłych bliźniaków w miejsce wydzieleń pasmowych 
pojawiły s ię  w ęg lik i skoagulowane.

Badanie t e j  za leżności j e s t  utrudnione, gdyż na ogół optymal­
ny kontrast dyfrakcyjny dys lokac ji uzyskuje s ię  przy innej 
or ien tac ja  ziarna a n iż e l i  optymalny kontrast wydzieleń.
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P o ■odpuszczaniu w 550°C stwierdzono częściowe rozpuszczanie 
się węglików MUC oraz zmiany w osnowie cc wskazujące na zapo­
czątkowanie wydzielania węglików stopowych. Zjawiska te wystą­
p iły  wyraźniej przy odpuszczaniu w 575°C. Ziarna osnowy cC dla 
których płaszczyzna {'100}oC pokrywała s ię  z płaszczyzną f o l i i  
wykazały charakterystyczny kontrast oraz rozszczep ienie  n ie ­
których refleksów {110}^ w postaci układu czterech refleksów- 
sate litów  -  rys . 43 i  44. Przy dużych powiększeniach w pew­
nych obszarach można było wyodrębnić pojedyncze wydzielenia 
z charakterystycznym kontrastem w postaci ciemnej przepołowio­
nej obwódki powstającej w obrazie mikroskopowym wskutek i s t ­
nienia pola naprężeń wokół wydzieleń [i15] • Ponadto w ca łe j  
osnowie obok pojedynczych, dużych wydzieleń węglika ujaw­
niono bardzo lic zne  szczegóły w postaci ciemnych punktów -  
rys. 4S. Nie udało s ię  s tw ierdz ić , czy można je  utożsamiać z 
wydzieleniami określonej fa zy .  W obrazie dyfrakcyjnym obszarów 
nie zawierających dużych wydzieleń węglika stwierdzono 
wspomniane już rozszczep ien ie  refleksów {110}^, ; ponadto n ie­
któro z refleksów {110}^ wykazały smugowe rozmycie -  rys . 46.

Po odpuszczaniu w 600°C ujawniono strukturę złożoną z o- 
snowy oC z licznymi drobnymi wydzieleniami węglika V/ + z 
których przeważająca c.zęść wykazywała w obrazie mikroskopowym 
kontrast związany z istnieniem wokół nich pola naprężeń. Obec­
ność pojedynczych dys lokac ji oraz granic bloków wolnych od wy­
dz ie leń  węglików wskazała na zapoczątkowanie procesów aktywowa­
nych c iep ln ie  -  rys . 47. Przy odpuszczaniu w 650°C, a szczegó l­
nie w 700°G nastąp ił znaczny wzrost wydzieleń wykazujących
wyraźną budowę płytkową i  brak kontrastu wywołanego polem naprę­
żeń. Przy odpowiedniej o r ie n ta c j i  f o l i i  można było wyodrębnić 
wydzielenia Y^C^ odpowiadające układom płytek  w prostopadłych 
płaszczyznach {'100} .̂ Przeważała jednak struktura z nieco chao­
tycznym układem wydzieleń co należy przypuszczalnie przypisać 
częściowemu wydzielaniu na granicach zian i  bloków oraz dyslo­
kacjach -  rys. 48. Mimo, że w strukturze po wysokim odpuszcze­
niu dominował węglik Y^C^, występowały również obszary osno­
wy cC zawierające skupiska skoaguluwanych węglików M-C.
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W ba in ic ie  górnym występującym po hartowaniu w powietrzu 
ujawniono osnowę a, o wyraźnej budowie ig la s t e j  i  stosunkowo 
dużej gęstości dys lokac ji oraz wydzielenia węglików rozmie­
szczone częściowo na granicach ziarn i  bloków. -  rys. 49. Ba­
dania dyfrakcyjne wskazały, że wydzielenia odpowiadają w ęg li­
kowi MjC. B a in it  s t a l i  hartowanej w piasku odznaczał s ię  
mniejszą zawartością węglików o ra 5 osnową cC wykazującą tylko 
miejscami budowę ig la s tą ,  Frzy stosowanych metodach prepara­
ty k i  nie udało s ię  uzyskać cienkich f o l i i  z obszarów odpowia­
dających austenitowi szczątkowemu, które na jczęśc ie j ulegały 
wytrawianiu względnie wykazywały zbyt dużą grubość do obser­
wacji mikroskopowych; uzyskano jednak obrazy dyfrakcyjne po­
twierdzające obecność t e j  fa zy .  Zjawisko to ustąpiło w prób­
kach odpuszczanych pcwyżej 300°C. W strukturze próbek odpu­
szczanych w 300 -  450°C pojawiły s ię  obszary fa zy  cc o zazna­
czonych granicach podziarn z płytkowymi wydzieleniami węg li­
ków w układzie Widmannstattena odpowiadające najprawdopodobniej 
przemienionemu austenitowi szczątkowemu -  rys . 50 . Badania 
dyfrakcyjne w tym analiza śladów wydzieleń wskazały, na obec­
ność w omawianych obszarach węglików. M^C.

Przy odpuszczaniu w 500-550°C s t a l i  hartowanych w powie­

trzu  wystąpiły zjawiska koagu lacji oraz częściowego rozpuszcza­
nia węglików M^C. W 550°C towarzyszyło temu pojawienie s ię  w 
pewnych obszarach osnowy cC zubożonych w węglik M̂ C charakte­
rystycznego kontrastu -  rys . 31. W obrazach dyfrakcyjnych ujaw­
niono jednak wyłącznie re f lek sy  węglika Û C -  rys . 52. Po od­
puszczaniu w 575°C i lo ś ć  węglików M̂ C ulega znacznemu zmniej­
szeniu; zachowały s ię  ty lko pojedyncze wydzielen ia ig la s te  w 
osnowie oraz skoagulowane na granicach ziarn i  bloków. Nowym 

szczegółem struktury były l ic zne  ciemne punkty pokrywające 
miejscami siatkę dys lokac ji przez co uległa ona pogrubieniu -  

rys . 53. W obrazie dyfrakcyjnym, obszarów o charakterystycznej 

s ia tce  dys lokacji bez wydzieleń węglików M̂ C wystąpiły punkto-
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we re f lek sy  fazy  oC oraz re f lek sy  układające s ię  w system p ie r ­
śc ien i które można t y ło  przyporządkować węglikowi “  rys »
54. Przedstawione szczegóły struktury oraz d y fra k c j i  porówna­
ne z danymi l i t e ra tu ry  [17 ]  wskazują na wydzielanie węglika

na dyslokacjach. Zjawisko to wystąpiło szczególn ie wyraź­

nie przy odpuszczaniu w 600 i  650°C. Proces wydzielania ob ją ł 
głównie granice bloków oraz występujące w ich obrębie dysloka­
c je .  Miejscami wystąpiły pojedyncze wydzielenia w osnowie da­
jące charakterystyczny kontrast wywołany istnieniem wokół nich 
pola naprężeń -  rys. 5 5 . W obrazie dyfrakcyjnym ujawniono 
re f lek sy  € o zarysie pierścieniowym złożone

4  5
z pewnej i l o ś c i  refleksów punktowych, pochodzących od wydzie­
leń V/j.Cj  o zmiennej o r ie n ta c j i  -  rys. 56. Niejednorodne roz­
mieszczenie wydzieleń w osnowie z uprzywilejowaniem gra­
nic bloków stwierdzono również po odpuszczeniu w 700°C; nie ob­
serwowano już jednak efektów kontrastu wywołanego polem naprę­
żeń wokół wydzieleń.

W próbkach hartowanych z piecem z temperatury 950°C stw ier­
dzono f e r r y t  oraz p e r l i t  o skoagulowanych węglikach. W fe r r y ­
cie  wystąpiły bardzo l ic zn e  drobne wydzielenia dające w obrazie 
dyfrakcyjnym częściowo pierścieniowe re f lek sy  zidentyfikowane 
jako pochodzące od płaszczyzn ( 1 1 1 ) ,  ( 200) i  ( 220) węglika 
V^Cj. Podobne, drobne wydzielenia wystąpi.ły również w fe r r y c ie  
stanowiącym osnowę p e r l i tu  -  rys. 5 7 . W tym przypadku jednak 
uzyskane obrazy dyfrakcyjne ni9 pozwóliły  na id en ty fikac ję  wy­
stępujących fa z .

Ze wzrostem temperatury austenityzowania do 1000 i  1050°C 
w strukturze po chłodzeniu z piecem stwierdzono zmniejszenie u- 
działu  p e r l i tu  i  pojawienie s ię  obszarów bain itu  częściowo w 
postaci i g l a s t e j ,  a na ogół jako ziarn złożonych z fazy  <t o sub­
te ln e j  s ia tce  dys lokac ji z wydzieleniami ig lastym i w układzie 
WićLmannstattena oraz bardzo drobnymi wywołującymi w pewnych ob­
szarach e fekty  kontrastu wskazujące na is tn ien ie  wokół wydzie­
leń pola naprężeń -  rys . 58* Wśród licznych refleksów występu­
jących w obrazie dyfrakcyjnym wyodrębniono odpowiadające w ęg li­
kom M,C i  VhC~.5 4 O
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W ęglik i ig la s te  odpowiadały Łl Ĉ na co wskazała analiza 
ich śladów w osnowie oC . Wydzielenia te ulegały rozpuszczaniu 
podczas odpuszczania w 550-650°C, a na ich miejsce wydzie lały  
się  w ęg lik i -  rys . 59. Po odpuszczaniu w 650 i  7C0°C
struktura składała s ię  z osnowy cK z węglikami Vi)Cj wydzielony­
mi głównie na granicach hloków i  dyslokacjach w ich obrębie; 
zaobserwowano przy tym obszary prawie pozbawione wydzieleń wę­
g l ik a  -  rys. 60. W miejscach byłego p e r l i tu  i  ba in itu  i -
g lastego obok wydzieleń wystąpiły również skupiska skoa-
gulowanych węglików 1UC.

3-7. Badania twardości i  udarności

Twardość s t a l i  zahartowanej w o le ju  z temperatur 950> 1000 
i  1050°C wynosiła odpowiednio ok. 520, 500 i  490 HV. Po odpu­
szczaniu w temperaturach do 500°C wartości te ulegały obniże­
niu do ok. 440-450 HV -  rys. 61. W zakresie 500-575°C zazna­
c zy ł  s ię  e fek t twardości wtórnej głównie w próbkach hartowa­
nych z 1050°C. Powyżej 575°C stwierdzono intensywne proporcjo­
nalne do wzrostu temperatury odpuszczania obniżenie twardości 
do wartości 240-270 HV uzyskanych po odpuszczaniu w 700°C. 
Zaznaczył s ię  przy tym wyraźny wpływ wzrostu temperatury auste- 
nityzowania na podwyższenie twardości.

Po hartowaniu w powietrzu twardość wynosiła od 340-370 HV 
odpowiednio do wzrostu temperatury austenityzowania -  rys . 62. 
Przy odpuszczaniu w temperaturach do 5C0°C wystąpił stopniowy 
wzrost utwardzenia szczególn ie  po uprzednim ausbenityzowaniu 
v; 1050°C. zakresie 500-600°G stwierdzono zjawisko twardości 
wtórnej potęgujące się z podwyższeniem temperatury hartowania, 
Od £00 do 700°C zarejestrowano intensywny spadek twardości do 
wartości 2C0-290 HV przy czym większe wartości odpowiadały 
wyższym temperaturom hartowania.

Twardość s t a l i  hartowanej w piasku wynosiła ok. 310-330 HV. 
Przebieg zmian z temperaturą odpuszczania nie r ó żn i ł  s ię  w za­
sadzie pd przedstawionego dla próbek hartowanych w powietrzu.
Po chłodzeniu w piecu uzyskano wartości od 200 do 225 HV odpo­
wiednio do wzrostu temperatury austenityzowania. Y/artości te
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nie ulegały większym zmianom z temperaturą odpuszczania; jedy­
nie w zakresie 500-600°C stwierdzono pewien przyrost twardości 
wynoszący 10-20HV.

Przebieg zmian udarności z temperaturą odpuszczania s t a l i  
zahartowanej w o le ju  z różnych temperatur przedstawiono na rys .■i ”1 O y  )
63.W stanie zahartowanym uzyskano wartości ok .(8 .10 ).10  /ujm 
W całym zakresie temperatur odpuszczania stwierdzono obniżenie 
udarności ze wzrostem temperatury hartowania. Wpływ odpuszcza­
nia w temperaturach do 450°C zaznaczył s ię  stopniowym spadkiem 
udarności do ok. (64-7) .10- "1 'T/\mn2. W temperaturach powyżej 450°C 
wystąpił wzrost udarności do wartości ok. 8.10- "1 ^mm2 , po od­
puszczaniu w 600°C , a następnie (18*24).10“  1 J/mm2 w 700°C.

Uaarność^stali hartowanej w powietrzu wynosiła (10-12) .
. 10~1 'mm^. Po odpuszczaniu w 200°C wystąpiło nieznaczne j e j
zwiększenie, a w zakresie 200-55O°C stopniowy spadek szczegó l­
nie wyraźny dla wyższych temperatur austenityzowania -  rys . 64. 
Najniższe wartości (4 -6 ,5 ) .10“ 1 '̂mm uzyskano po odpuszczeniu 
w 550°C; wzrost temperatury powyżej 550°C, a szczególn ie 600°C 
zaznaczył s ię  intensywnym przyrostem udarności. Po odpuszc 
w 700°C uzyskano wartości od 12,5«10-  ̂ mm do 16,5»10-1 
odpowiednio do spadku temperatury hartowania od 1050°C do 950°C.

Po hartowaniu w piasku udarność wynosiła (8-14).10~^ ^mm2 
wykazując pewien wzrost z temperaturą austenityzowania. Prze­
bieg j e j  zmian pod wpływem temperatury odpuszczania odpowiadał 
w zasadzie przedstawionemu d la  hartowania w powietrzu. Stw ier­
dzono jednak intensywniejszy wpływ wzrostu temperatury hartowa­
nia na obniżenie udarności po wysokim odpuszczaniu. Najniższą
udarność stwierdzono po chłodzeniu w piecu. Dla temperatury

G —'1 J/ 2austenityzowania 950 C uzyskano wartości ok. 2.10 'mm względ­
nie nieznacznie wyższe, a przy temperaturach 1000 i  1050°C udar-

J / 2
ność nie przekraczała 2.10 'mm , co charakteryzuje stan kru­
chy materiału. Odpuszczanie w temperaturach do 700°G nie wpły­
nęło na podwyższenie tych wartości.

3 .8. Badapia mikrofraktogrąficzne

0bserwacj6 przełomów s t a l i  zahartowanej w o le ju  z 1000°C u- 
jawniły pękanie transkrysta liozno-c iąg liwe przy nieznacznym

^  1.10-1 J/mm2 r ^ p l  ^  1,02 ^ 5  .
Lmm J cm

O mm
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udziale pękania trrn skrysta lic zno -rozaz ie lczego . Powierzchnie 
przełomów wykazały ślady znacznego odkształcenia plastycznego.
W obszarach pękania c iąg liwego wystąpiły charakterystyczne u- 
twory owalne; w miejscach pęknięć rozdzie lczych zaznaczyły s ię  
uskoki płaszczyzn łupliwości -  rys . 65. Na ogół nie stwierdzo­
no przy tym pękania po granicach ziarn.

Odpuszczanie przy temperaturach do 300°C nie wywołało i s t o t ­
nych zmian w charakterze przełomów. Po odpuszczaniu w zakresie 
350-500°C ok. 50% powierzchni przełomów wykazało pękanie c ią -  
g liw e; pozostałą część zajmowały gładkie obszary bez śladów 
odkształcenia plastycznego -  rys . 66. Przełomy próbek odpusz­
czanych przy 500-600°C wskazały na pękanie transkrysta liczno- 
rozd z ie lc ze  z nieznacznym odkształceniem plastycznym. Na po­
wierzchni stwierdzono bardzo l ic zn e  uskoki i  n ie c ią g łośc i  o 
nieregularnym przebiegu -  rys. 67. W próbkach odpuszczanych 
w temperaturach powyżej 600°C wystąpił typowy przełom ciąg liwy 
o znacznym odkształceniu plastycznym i  licznych owalnych wzgór­
kach i  wgłębieniach, w środku których można było niekiedy zau­
ważyć jakby drobne wydzielenia -  rys. 68.*

Przełomy próbek hartowanych w powietrzu z 1000°C posiadały 
charakter c iąg liw y. Powierzchnie ich noszące ślady wyraźnego 
odkształcenia plastycznego posiadały jednak l ic zne  uskoki i  
n ie c ią g ło śc i  typowe d la  pękania rozdzie lczego -  rys .  69. Po­
dobne cechy posiadały przełomy próbek hartowanych w piasku.
Po odpuszczaniu przy temperaturach 200-400°C próbek hartowa­
nych w powietrzu ujawniono w nich przełomy o pewnych cechach 
c iąg l iw ośc i  jednakże z przewagą pękania transkrysta licznc-roz- 
d z ie lc zego . Często powtarzającym s ię  szczegółem była s iatka 
drobnych pęknięć ciągnąca się  wzdłuż uskoków płaszczyzn łu p l i ­
wości -  rys. 70. Po odpuszczaniu przy 400 -  500°C uwydatnił s ię 
jeszcze bardz ie j kruchy charakter pękania. I lo ś ć  i  gęstość u- 
skoków u legła zmniejszeniu przez co elementarne powierzchnie i  
płaszczyzny rozdzia łu  były stosunkowo-duże tworząc gładkie ob­
szary na powierzchni przełomu, wykazującej nieznaczne odkształ­
cenie plastyczne -  rys. 71. Ze wzrostem temperatury odpuszcza­
nia w zakresie 500-600°C stwierdzono na ogół pękanie transkry-
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s ta l ic zn o -ro zd z ie lc ze .  Powierzchnia przełomów prawie nieod- 
kształcona p lastyczn ie  zawierała l ic zne  drobne uskoki i  n ie ­
c ią g ło ś c i .  Charakterystycznym szczegółem było uwydatnienie s ię  
ziarn i  bloków fazy  cc na granicach których ujawniono wydzie le­
nia węglików co wiązało s ię  z częściowym pękaniem raiędzyziar- 
nistym -  rys. 72. Próbki odpuszczane przy temperaturach powy­
żej 600°C wykazały na ogół przełomy ciąg liwe o budowie"łusko- 
wej" z nieznacznym powierzchniowym odkształceniem plastycznym 

-  rys. 73.
W próbkach chłodzonych z piecem stwierdzono znaczne zróżn i­

cowanie przełomów w zależności od temperatury austenityzowa­
nia. Przy temperaturze 950°C uzyskano przełomy o charakterze 
mieszanym -  obok obszarów pękania ciągliwego występowały na- 
przemian s t r e fy  pęknięć transkrysta liczno-rozdzie lczych  za j­
mujące ponad 70% powierzchni przełomu -  rys . 74. Z podwyższe­
niem temperatury austenityzowania do 1000°C i  1050°C dominowa­
ły  przełomy transkrysta liczno-rozdz ie lcze  jak przedstawiono 
na rys. 75. Charakteryzowały s ię  one bardzo dużymi elementar­
nymi płaszczyznami rozdzia łu  obejmującymi zazwyczaj całe ziarno; 
zmiana płaszczyzny rozdzia łu  następowała na granicach ziarn . 
Niezbyt liczne, uskoki płaszczyzn łup liwości wykazywały prawie 
równoległy przeb ieg i  zazwyczaj nie łączy ły  s ię  w system tzw. 
" rzek " .  Około 25% powierzchni przełomów próbek chłodzonych w 
piecu z 1000 i  1050°C posiadało charakter c iąg liw y  o wyraźnym 
odkształceniu plastycznym z licznymi n ieciągłośc iam i w postaci 
systemu jakby " l i n i i  spoczynku" -  rys . 76. Odpuszczanie próbek 
hartowanych w piecu nie wpłynęło w is to tny  sposób na zmianę 
charakteru przełomów.

4. DYSKUSJA WYNIKÓW

Przeprowadzone badania pozwalają na określen ie czynników 
strukturalnych wpływających na mechanizi? pękania i  zmiany udar- 
ności badanej s t a l i  w temperaturze otoczenia.
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W wynika przemiany austenitu przechłodzonego s t a l i  26H215F 
przy chłodzeniu c:ągłym z szybkościami większymi od ok. 2°C/min 
powstają fazy  metastabilne o znacznym zróżnicowaniu cech morfo­
logicznych. Przy szybkościach chłodzenia większych od ok. 300°C/ 
min w temperaturze Ms»i3950C występuje przemiana martenzytycz- 
na. W j e j  wyniku powstaje nartenzyt ig la s ty  (r y s .  37) w którym 
w czasie hartowania zachodzą procesy samoodpuszczania oraz 
częściowo martenzyt wewnętrznie zbliźuiakowany nie wykazu­
jący śladów samoodpuszczania ( r y s .  38) .  Można przypuszczać, że 
martenzyt zbliźniakowany tworzy s ię  w obszarach o zwiększonej 
zawartości węgla, a więc o większej en e rg i i  błędu ułożenia [16] . 
Jego "odporność" na samoodpuszczania można tłumaczyć zarówno 
n iższą  temperaturą powstawania a n iż e l i  martenzytu igj.astego 
jak i  większą s tab ilnośc ią  atomów węgla na granicach b l i ź n ia ­
ków w porównaniu do atomów umiejscowionych w przestrzeniach 
międzywęzłowych s i e c i  fazy  o» (r y s .  3 ) .

Jakkolwiek pełna iden ty fikac ja  węglików wydzielanych w pro­
cesie samoodpuszczania je s t  w wielu przypadkach utrudniona [10, 
16, 17]  w pracy uzyskano dane wskazujące na wydzielanie w ęg li­
ka MjC. Analizując ślady wydzieleń przy różnych orientacjach 
f o l i i  ustalono, że mają one postać bardzo cienkich płytek w 
płaszczyznach Wydzielanie węglika w procesie sa­
moodpuszczania s t a l i  niskowęgłowych zostało potwierdzone m.ln, 
przez Modina [23]  , a w s t a l i  0,2°C i  Y /o  V przez Smitha [17] • 
Również zakres temperatur procesu samoodpuszczania badanej s ta­
l i  -  395t220°C ( r y s .  12) przemawia za wydzielaniem bardzie j 
stabilnego węglika M7C, a n iż e l i  węglika 8 , którego obecność 
w stalach Cr-Mo-V sugerowały niektóre prace [ 5] •

2
Stosunkowo duża uaarność (8 -10 ).10“  ̂ s t a l i  o struk­

turze martenzytycznej j e s t  związana z procesem samoodpuszcza­
nia . Odpowiada j e j  przełom c iąg liwy z udziałem pęknięć roz­
d z ie lczych . Nasuwa s ię  przypuszczenie, że wydzielanie węglików 
w procesie samoodpuszczania zachodzące równocześnie z przemia­
ną M<f—►<*" wpływa na wzrost udarności nie ty lko na skutek 
zmniejszenia przesycenia węglem fazy  oC lecz  również w wyniku 
częściowej a n ih i la e j i  d ys lokac ji i  zmniejszenia ich gęstości 
jako efektu procesów wydzieleniowych.
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Oddziaływanie tych zjawisk na s ieb ie  wpływa również na zmniej­
szenie naprężeń wewnętrznych w osnowie związanych z procesem 
wydzielania. Krótk i czas samoodpuszczania powoduje, że wydzie­
len ia  węglików mają postać bardzo cienkich p łytek i  zachowują 
s ię  przypuszczalnie .jako tzw. "c ząs tk i miękkie" [86] nie sta-- 
nowiąc skutecznej przeszkody d la  ruchu dys lokac ji .  W e feko ie  
oddziaływania tych czynników struktura powstała w wyniku samo­
odpuszczania w określonym przedzia le  temperatur wykazuje wyż­
szą udarność , a n iż e l i  struktura o podobnych cechach morfo­
logicznych, lec z  uzyskana przez odpuszczanie w tym zakresie 
temperatur.

Charakterystyczną cechą struktur bainitycznych powstających 
przy hartowaniu ze średnimi szybkościami od ok. 8°C/min do 
500°C/min je s t  pojawienie s ię  w nich dużych i l o ś c i  austenitu 
szczątkowego. Po hartowaniu w powietrzu z szybkością ok.6p°C/min 
zawartość t e j  fa zy  wynosi ok. 25%, a po hartowaniu w piasku 
przy szybkości ok. 9°C/min -  wzrasta do ok. 52% ( ta b l ic a  2 i  
rys. 26, 27). Obecność w strukturze austenitu szczątkowego 
wpływa korzystnie na udarność, osiągającą po hartowaniu w po­
wietrzu (10-11,5).1O-1 J//mm2 (r y s .  64). Występuje przy tym 
przełom o charakterze ciągliwym z udziałem pęknięć transkry- 
s ta lic zn o-rozdz ie lczych  o dużych elementarnych płaszczyznach 
rozdzia łu . Pęknięcia tak ie  są typowe d la ba in itu  górnego i  
przebiegają na ogół przez całe ziarna byłego austenitu wpływa­
jąc na obniżenie udarności [92, 100, 102-104] .

Struktury powstające w wyniku hartowania przy szybkościach 
chłodzenia od ok. 2°C/min do ok. 8°C/min wykazują dużą n ie jed ­
norodność i  zróżnicowanie za leżn ie  od temperatury austenityzo­
wania. Podstawowym ich składnikiem je s t  f e r r y t  zawierający wy­
d z ie len ia  o strukturze węglika VC. Ponieważ węglik ten w sta­
lach prawie zawsze wykazuje niedobór węgla p rzy ję to  oznaczać 
go symbolem [2, 9, 10, 14, 17, 35] » co zastosowano w
pracy. W przypadku badanej s t a l i  należy przypuszczać, że pewna 
część atomów wanadu w węgliku zostanie zastąpiona atoma­
mi molibdenu [8, 11] . I lo ś ć  wydzieleń węglika w f e r r y ­
cie  wzrasta z temperaturą austenityzowania; równocześnie zmie­
nia s ię  jego postać. Przy temperaturze 950°C f e r r y t  zawiera
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bardzo drobne węglik i o równomiernym rozmieszczeniu ( r y s .
32 i  57). Po hartowaniu z 1000°C w fe rryc ie  zaznaczają się pew­
ne uprzywilejowane kierunki wydzielania (ry s .  33). Ze wzrostem 
temperatury austenityzowania wydzielenia węglika w fe rry ­
cie przyjmują układ pasmowy oraz częściowo na granicach pod- 
ziarn (ry s .  35). Występują również układy wydzieleń ig lastych,  
których w pełn i nie zidentyfikowano (ry s . 36). Uzyskano pewne 
dane wskazujące na to, iż  mogą to być węglikoazotki wanadu.
Przy wyższych temperaturach austenityzowania i  szybkości chło­
dzenia (2-8)°C/min przemiana ferry tyczn o-per l ityczna  nie zacho­
d z i  do końca i  pozostały austenit przechodzi przemianę ba in i-  
tyczną, a częściowo pozostaje w strukturze jako szczątkowy. 
Wpływa to na zmniejszenie udziału w strukturze p e r l i tu .  Ba in it 
powstający przy wolnym chłodzeniu ma na jczęśc ie j  budowę z ia rn i­
s tą  z węglikami M̂ C w układzie Widmannstattena (r y s .  53). Two­
rzy  s ię  on przypuszczalnie w wyższej temperaturze a n iż e l i  wy­
stępujący miejscami b a in it  i g la s t y ) ( r y s .  34).

Mała udarność i  skłonność do kruchości s t a l i  hartowanej przy 
szybkościach chłodzenia poniżej ok. 8°C/min je s t  głównie wyni­
kiem kruchego transkrysta liczno-rozdzie lczego  pękania fe rry tu  
i  częściowo ba in itu . Obszary per l ityczne  o skoagulowanych wę­
glikach wykasują pęknięcia o charakterze ciągliwym (ry s .  74)» 
co stwierdzono metodą trawienia przełomów25̂ .  Przy strukturze 
fe r ry tyc zn o -p e r l i ty c zn e j po hartowaniu w piecu z 950°C udarność 
wynosi ok. ( 2 - 4 ) . 10-  ̂ J/mm~. Zmniejszenie zawartości p e r l i tu  
z temperaturą austenityzowania przy zwiększeniu w strukturze 
udziału ba in itu  oraz wystąpienie w fe r r y c ie  węglików wanadu o
uprzywilejowanej o r ie n ta c j i  wpływa na spadek udarności poniżej 

—'1 J/ 2ok. 2.10 'mm ; pęknięcia rozdz ie lcze  wykazują przy tym pra­
wie nie zakłócony przebieg poprzez całe ziarna (ry s .  75). Wy­
stępujący miejscami przełom o charakterze ciągliwym (ry s .  76), 
odpowiada przypuszczalnie obszarom fe rry tu  z węglikami wana­
du w układzie pasmowym (ry s .  35) i  nifi ma większego wpływu na

■JT )
Uzupełniające badania m ikrofraktograficzne przełomów tra ­
wionych FeCl^ prowadzono wyłącznie d la  próbek chłodzonych
w piecu. ^
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wzrost udarności. Uzyskane wyniki potw ierdziły  słuszność suge­
s t i i ,  że kruchość s t a l i  Cr -  Mo -  V hartowanej przy małych 
szybkościach chłodzenia wiąże s ię  ze zjawiskami wydzielania 
w fe r r y c ie  oraz obecnością struktur bainitycznych z węglikami 
w układzie Widmannstattena [51, 54-].

Przebieg zmian strukturalnych przy odpuszczaniu wykazuje 
znaczne zróżnicowanie za leżn ie cd struktury wyjściowej po har­
towaniu. Przy odpuszczaniu struktury martenzytycznej proces wy­
d z ie lan ia  węgla z przesyconego roztworu zachodzi w temperatu­
rach dc ok. 500°C (ry s .  13). Towarzyszy mu spadek twardości 
od ok. 500 HV w stanie hartowanym do ok. 440 HV po odpuszcza­
niu w 500°C (ry s .  61 ), Wiąże s ię  z tym również intensywne 
zmniejszanie s i ł y  k o e rc j i  w zakresie temperatur do ok. 400°C 
( r y s .  20) i  wzrost magnetyzacji do ok. 370°C (ry s .  18); powy­
że j tych temperatur mimo dalszego wydzielania węgla z marten- 
zytu, własności magnetyczne zależą również od innych zjawisk. 
Spadkowi twardości w procesie odpuszczania martenzytu nie od­
powiada wzrost udarności jak można by s ię  tego spodziewać jze 
wzrostem temperatury odpuszczania od 200°C do 450°C udarność 
zmniejsza s ię  o ok. 2.10- "1 ^mm^ (ry s .  63), a na przełomie 
wzrasta udział kruchych pęknięć tran sk rys ta lic zn o -rozd z ie l-  
czych (r y s .  66). Wiąże s ię  to najprawdopodobniej z wystąpie­
niem w strukturze dużych płytek węglika M̂ C ułożonych pasmo­
wo zarówno na granicach byłych bliźniaków i  i g i e ł  martenzytu 
jak również i  w osnowie ( r y s .  39-4-1). W pracy nie prowadzono 
szczegółowych badań wzajemnej o r ien ta c j i  węglika i  fe r r y ­
tu. Z licznych prac wynika jednak że wydzielanie węglika M̂ G 
w osnowie es zachodzi zawsze w płaszczyznach { l i o }^  , zaś wy­
d z ie len ia  na granicach bliźniaków posiadają płaszczyznę "ha- 
b itus" {1 1 2 }^.. W obu przypadkach uprzywilejowanym kierunkiem 

wzrostu p łytek węglika M̂ C je s t  <111:> [10, 16, 18, 19, 34-] . 
Wyniki prowadzonych w pracy badań na mikroskopie elektronowym 
pozostają w zgodności z tymi danymi (rys .  39-4-1). Intensywne 
wydzielanie węglików M̂ C w płaszczyznach {110}^ blokuje 
wolne systemy poślizgu . W zakresie maksymalnego spadku 
udarności przy 300-450°C wydzielenia M̂ C wykazują ostrą gra­
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nicę międzyfazową z osnową c* według Tekina i K e l l y ’ ego mogło­
by świadczyć o zeiwaniu koherencji [10]. Wskazuje na to rów­
nież stopniowy spadek magnetyzacji w temperaturach ok. 370- 
500°C (r y s .  18). Niekoherentne granice międzyfazowe stanowią 
skuteczną przeszkodę dla sp ię trzen ia  dys lokacji i  zarodkowa­
nia mikropęknięć ( r y s .  5 ) .  I s t n ie j e  również prawdopodobieństwo 
zarodkowania mikropęknięć w wyniku kruchego pękania p łytek wę­
g l ika  ŁIjC. W tym przypadku krytyczna wielkość mikropęknięcia 
spełn ia jąca warunek G ra ffith a  (wzory nr 31 i  22) winna wyno­
s ić  ok. 0,6 {im [116] . Koagulacja pasmowych wydzieleń węglika 
M:jC przy odpuszczaniu w 500°C (ry s .  22 i  42) wpływa na ponow­
ny wzrost udarności ( r y s .  63).

Podczas odpuszczania s t a l i  hartowanej przy średnich szyb­
kościach chłodzenia w temperaturach do ok. 500°C podstawowym 
zjawiskiem strukturalnym je s t  przemiana austenitu szczątkowe­
go zachodząca w zakresie ok. 200-430°G (r y s .  15 i  16). Jej pro­
duktem je s t  składnik strukturalny o charakterze bain itu  złożo­
ny z fa zy  cC o zaznaczonych granicach bloków z wydzieleniami wę­
g lika  MjC w układzie Widmannstattena (ry s .  50) co wywołuje 
wzrost twardości i  obniżenie udarności szczegó ln ie  przy wyż­
szych temperaturach austenityzowania (r y s .  63 i  64). Odpowia­
da temu przełom transkrysta liczno-rozdzie lczy  o nieznacznym 
odkształceniu plastycznym (ry s .  70 i  71)• Odpuszczanie w tem­
peraturach do 500°C nie wywołuje prawie żadnych zmian w obsza­
rach bain itu  górnego -  nie stwierdzono zmian układu i  gęstości 
dys lokac ji  osnowy oC oraz wydzielania węglików względnie zmian 
ich m or fo log i i .  Przy odpuszczaniu w 500°C wystąpiły jedynie 
procesy koagu lacji węglików M^C. Procesy odpuszczania bainitu., 
a w szczególności wydzielanie węgla z przesyconego roztworu oC 
są wyraźnie opóźnione t j .  przesunięte do wyższych temperatur 
w porównaniu do odpowiednich zjawisk w martenzycie. Wskazuje 
na to porównanie przebiegu zmian objętościowych (ry s .  13  i  15) 
oraz s i ł y  k o e rc j i  ( r y s .  20 -  krzywe 1 i  2) z temperaturą od­
puszczania s t a l i  hartowanej w o le ju  i  spokojnym powietrzu.

Odpuszczanie w temperaturach do 500°C s t a l i  hartowanej przy 
szybkościach chłodzenia (2-r8)°C/min nie wywołuje wyraźnych
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zmian struktury i  własności. Dla wyższych temperatur austeni- 
tyzowania stwierdza s ię  jedynie w zakresie 250-370°C przemia­
nę austenitu szczątkowego (r y s .  17 i  19). Zjawisko to jak rów­
nież spadek naprężeń wewnętrznych wpływa na zmniejszenie s i ł y  
k oe ro j i  przy odpuszczaniu do ok. 400°C s t a l i  hartowanej w p ie ­
cu ( r y s ,  20 -  krzywa 3 ).

Zmiany strukturalne przy odpuszczaniu w zakresie 500-600°C 
związane są ze zjawiskiem twardości wtórnej i  polegają głównie 
na rozpuszczaniu s ię  węglików M̂ C oraz wydzielaniu węglików 
V^Cj. Towarzyszące temu zahamowanie spadku s i ł y  k o e rc j i  a na­
wet j e j  wzrost tłumaczy s ię  zwiększeniem koncentracji węgla 
w osnowie oc oraz wydzielaniem koherentnych węglików. Obserwu­
je  s ię  przy tym, że w strukturze ba in itycznej ęrys. 20 -  krzy­
wa 2) zjawiska te zachodzą nieco w o ln ie j,  a n iż e l i  w przypadku 
odpuszczania martenzytu (rys .  20 -  krzywa 1) względnie struk­
tur fe rrytyczno-perlitycznych  (r y s .  20 -  krzywa 3)• Wiąże s ię  
to z pewnym zróżnicowaniem przebiegu zjawisk strukturalnych 
zależnie od struktury wyjściowej po hartowaniu, jakkolwiek w 
każdym przypadku maksimum twardości wtórnej przy stosowanym 
czasie odpuszczania 5 godz. wystąpiło w temperaturze 575°C 
(r y s .  61 i  62).

Przy odpuszczaniu martenzytu w zakresie maksymalnej twar­
dości wtórnej badania dyfrakcyjne wykazały obecność w struktu­
rze węglika V^Cy  Charakterystyczne rozszczep ien ie  refleksów 
{110} .̂ oraz e fekty  kontrastu dyfrakcyjnego w obrazie struktury 
( r y s .4-3-46) sugerują, że wydzielanie ma charakter c iąg ły  ”

ca łe j osnowie przy zachowaniu pełnej koherencji [17, 115 ] •  Po­
tw ie rd z i ły  to obserwacje mikroskopowe cienkich f o l i i ,  a w szcze­
gólności wystąpienie kontrastu wywołanego obecnością naprężeń 
wewnętrznych. Ze względu na dużą gęstość wydzieleń w osnowie 
oddalonych od s ieb ie  o ok. 20-30 nm pochodzące od nich pola 
naprężeń o zasięgu około 4C nm [10] oddziaływują na s ieb ie  wza­
jemnie. W wyniku tego ty lko  w n ie licznych przypadkach udaje 
s ię  wyodrębnić kontrast wokół pojedynczych wydzieleń w postaci 
ciemnej przepołowionej otoczk i ( r y s .  45 ). Liniowa wielkość wy­
dz ie leń  wynosi or ientacy jn ie  kilkanaście nm.



Wyniki przeprowadzonych obserwacji porównane z danymi l i t e ­
ratury (io ,  17]  wskazują, że ze wzrostem zawartości węgla w 
s t a l i ,  a zatem i  węglików w obrazie mikroskopowym c ienk ie j f o ­
l i i  występują coraz to bardz ie j złożone e fekty  kontrastu dy­
frakcyjnego utrudniające in terp re tac ję  struktury.

Strukturze odpuszczonego martenzytu w zakresie maksymalnej 
twardości wtórnej odpowiada kruchy przełom transkrytaliczno-  
rozdzielczy prawie bez śladów odkształcenia plastycznego po­
wierzchni ( ry s .  67). Związana z nim stosunkowo wysoka udarność 

•—'I Z / 2ok. 8-10" mm (r y s .  6 j )  j e s t  wynikiem powstawania znacznej 
i l o ś c i  uskoków i  n ie c ią g łośc i  powierzchni przełomu, absorbu­
jących dodatkową energię w procesie pękania [105]  .

Zmiany w strukturze ba in ityczne j przy odpuszczaniu w zakre­
s ie  twardości wtórnej różnią s ię  zasadniczo od przedstawionych 
dla odpuszczanego martenzytu. Zjawiska związane z procesem wy­
d z ie lan ia  węglika w ba in ic ie  koncentrują s ię  głównie na
subtelnej s ia tce  dys lokac ji osnowy oC(rys. 53)? wskazuje na to 
również obraz dyfrakcyjny (r y s .  54-) • Można przypuszczać, że 
segregacja wanadu dc dys lokac ji  zachodzi zarówno podczas od­
puszczania jak również już w czasie przemiany ba in ityczn e j.  
Skłonność wanadu do segregac ji  warunkowana je s t  m.in. o 6% 
większą średnicą atomową tego p ierwiastka od średnicy atomu 
żelaza [io] . W przypadku martenzytu niższa temperatura i  k ró t­
szy czas jego powstawania a n iż e l i  ba in itu  oraz odmienny układ 
dys lokac ji nie sp rzy ja ją  przypuszczalnie temu zjawisku. Segre­
gacja wanadu i  węgla do dys lokac ji  w b a in ic ie ,  a następnie wy­
dz ie lan ie  s ię  w tych obszarach węglików wydają s ię  być
główną przyczyną znacznie większej s tab ilnośc i układu struktu­
ry dyslokacyjnej ba in itu  w porównaniu do martenzytu. Pozwala 
to również wyjaśnić opóźnienie procesu wydzielania węglików w 

t b a in ic ie  z temperaturą odpuszczania.
Mała udarność (4—5).10"^ Jy/mm̂  struktur bainitycznych odpu­

szczonych w zakresie 500-600°C, zaznaczająca s ię  szczególnie 
d la temperatur hartowania 1000 i  1050°C ( r y s .  64) j e s t  głównie 
wynikiem -  jak s ię  wydaje zarodkowania i  częściowego przebiegu 
pęknięć po granicach ziarn byłego austenitu i  bloków fazy  oC
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(r y s .  72). Obszary te zawierające nierozpuszczone w ęg lik i Ĥ C 
są przypuszczalnie znacznie mniej utwardzone od wnętrz ziarn 
wykazujących, typowy przełom transk rysta liczno-rozdz ie lczy  o 
mniejszej n iż  w przypadku martenzytu i l o ś c i  uskoków. Uważa s ię ,  
że te różnice umocnienia mogą wpływać na kruche pękanie [55] •

Zmiany strukturalne przy odpuszczaniu w temperaturach 500- 
600°C s t a l i  hartowanej w piecu t j .  w zakresie szybkości chło­
dzenia (2-8)°C/min odznaczają s ię  dużą niejednorodnością. Pro­
ces wydzielania węglików zachodzi głównie w f e r r y c ie .
Wydaje s ię  to potwierdzać sugestie Eentleya [53] » że przy wol­
nym chłodzeniu podczas hartowania następuje segregacja wanadu 
do fe rry tu  probainitycznego. Stwierdzono również intensywne 
rozpuszczanie ig las tych  węglików bain itu  w układzie Widmannstat­
tena i  wydzielanie w jego obszarach węglików drobnych najpraw­
dopodobniej ( r y s .  59). Natomiast skoagulowane w ęg lik i M̂ C
w igłach bain itu  ( r y s .  34) oraz p e r l i tu  cechuje znacznie więk­
sza trwałość. Zjawiska te wywołują wzrost twardości od 10 do 
20 HV ze wzrostem temperatury hartowania od 950°C do 1050°C; 
wskazuje na to również lokalne maksimum s i ł y  k o e r c j i  (.rys. 20).
Udarność podobnie jak po hartowdniu je s t  bardzo mała i  k s z ta ł -

—ii J 2
tuje s ię  poniżej 2.10 /mm .

Znaczne zróżnicowanie cech morfologicznych struktur odpu­
szczanego martenzytu i  bain itu  zachowuje s ię  również po wyso­
kim odpuszczaniu w zakresie 600-700°C. W martenzycie wydziela­
nie węglika zachodzi równomiernie w ca łe j  osnowie ( r y s .47);
ty lko część wydzieleń wykazuje e fek ty  kontrastu związanego z 
obecnością pola naprężeń w osnowie. Na częściowy zanik kohe­
ren c j i  wydzieleń i  osnowy cC w tym zakresie temperatur
wskazuje ponadto nieznaczny wzrost ob ję tośc i ( r y s .  13-17) oraz 
zmniejszenie magnetyzacji i  s i ł y  k o e rc j i  ( r y s .  18 i  20). Po 
odpuszczaniu w 600°C uzyskuje s ię  również ekstrakcję dysper­
syjnych wydzieleń odpowiadających najprawdopodobniej 
( r y s .  24). Przy odpuszczaniu w 650 i  700°0 w ęg l ik i  wyka­
zują na jczęśc ie j postać p łytek wydzielanych w płaszczyznach 
{ 100} ^  o grubości do kilkunastu nm i  średnie j długości do k i l ­
kudziesięciu nm (r y s .  47 i  48). Nader istotnym zjawiskiem
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strukturalnym przy odpuszczaniu martenzytu w zakresie 500-600°C 
są procesy aktywowane c iep ln ie .  W ich wyniku pojawiają s ię  w 
strukturze granice podziarn i  dyslokacje wolne od wydzieleń 
węglików (r y s .  47). Efektem tych zjawisk je s t  gwałtowny spadek 
twardości i  wysoka udarność dochodząca do 24.10--1 J//mm2 (ry s .
61 i  6J). Występuje przy tym typowy przełom c iąg liwy wskazują­
cy, że proces dekohezji zosta je  zapoczątkowany na granicy wy­
dzie leń  i  osnowy (r y s .  68).

Przy odpuszczaniu bainitu w temperaturach 600-70C°C proces 
wydzielania węglika podobnie jak zakresie twardości wtórnej
zachodzi głównie na granicach podziarn i  dyslokacjach ( r y s .55). 
Nie stwierdza s ię  przy tym zjawisk p o l ig on iza c j i  osnowy .Miej­
scami można wyodrębnić w osnowie pojedyncze wydzielen ia z kon­
trastową otoczką związaną z polem naprężen. 'U obrazie dyfrak­
cyjnym stwierdza s ię  pierścieniowe re f lek sy  V^C7 pochodzą­
ce od wydzieleń o zmiennej o r ie n ta c j i  w osnowie Cry3 . 56). W 
wyniku oddziaływania tych zjawisk odkształcenie plastyczne wy­
soko odpuszczonego bain itu  je s t  trudniejsze a n iż e l i  struktury 
pcmartenzytycznej i  odpowiada mu wyższa twardość oraz nieco 
mniejsza udarność (r y s .  62 i  64). Występujący przy tym charak­
terystyczny przełom "łuskowy" j e s t  najprawdopodobniej wynikiem 
hamującego wpływu wydzieleń na granicacn podziarn na proces od­
kszta łcenia  plastycznego (r y s .  73).

Wysokie odpuszczanie struktur występujących po hartowaniu 
przy szybkościach chłodzenia od 2°C/min do 8°C/min jakkolwiek 
wywołuje znaczne zmiany strukturalne nie wpływa w większym stop­
niu na twardość a w szczególności na udarność utrzymującą się

J/ 2w zakresie bardzo małych wartości ok. 2.10"' mm . Wydziele­
nia węglika wykazują przy tym dużą nierównonierność roz­
mieszczania (r y s .  60) i  grupują się głównie w obszarach f e r r y ­
tu wydzielonego podczas hartowania.

Podstawowymi fazami węglikowymi ujawnionymi w s t a l i  26H2MF 
je s t  węglik  o strukturze cementytu M̂ C oraz węglik wanadu -  V^C, 
na co wskazały również wcześniejsze badania [ 5 ] .  Z prac Smrtha
[9 ]  a następnie Y/oodheada i  Quarrella [13] wynika, że w s t a l i  
zaw ierającej 0,2% C oraz dodatki Cr, Mo i  V w i l o ś c i  zb liżonej

68



do ich zawartości w s t a l i  26H2MP obok podstawowych węglików 
MjĆ i - ^ C j  winny również wystąpić pewne i l o ś c i  M^Cg względnie 
węglików molibdenu. Obecności tych fa z  nie stwierdzono jednak 
w badanej s t a l i  co można tłumaczyć stosunkowo dużą zawartością 
węgla 0 ,27%C wpływającą na przesunięcie zakresu s tab ilnośc i 
węglików M̂ C i  do wyższych koncentracji pierwiastków sto­
powych [13]. I lośń  węglików M̂ C po wysokim odpuszczaniu zależy 
od struktury wyjściowej po hartowaniu. Drobne w ęg lik i M̂ C ba i­
nitu ła tw ie j  u legają rozpuszczaniu a n iż e l i  skoagulowane wydzie­
len ia  w p e r l i c ie  oraz powstające przy odpuszczaniu martenzytu. 
Stąd ilośc iowy stosunek węglików do M̂ C będzie najwyższy
w strukturach bainitycznych powstających przy średnich szybko­
ściach chłodzenia.

5. WNIOSKI

Wyniki przeprowadzonych badań wykazały, że decydujący wpływ 
na mechanizm pękania i  związaną z nim udarność średniowfgło­
wę j '  s t a l i  Cr-Mo-V wywiera substruktura fazy  cC -  w tym układ i  
gęstość dys lokac ji oraz morfologia wydzieleń węglików. Potw ier­
dzono tym samym słuszność wysuniętej h ipotezy, a w szczególno­
śc i:

1. Badana s ta l  hartowana przy szybkościach chłodzenia więk­
szych od ok. 300°C/min posiada strukturę ig la s tego  martenzytu 
o dużej gęstości dys lokac ji z pewną zawartością martenzytu
zbliżniakowanego. Odpowiadająca t e j  strukturze stosunkowo wy-

—*1 J" / Psoka udarność (8 -10 ),10“  'mm oraz przełom o charakterze c ią -  
gliwyro są wynikiem wpływu procesu samoodpuszczania ig las tego  
martenzytu na jego substrukturę i  morfologię wydzieleń węglika 
M .

Po hartowaniu przy średnich szybkościach chłodzenia od ok. 
8°C/min do ok. 300°C/min powstaje b a in it  górny z zawartością 
20-30% autenitu szczątkowego, zwiększającą s ię  ze spadkiem 
szybkości chłodzenia. Strukturze t e j  odpowiada udarność ok.
11.10“  ̂ ^mm^ i  przełom z przewagą pęknięć ciągliwych.
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Sta l hartowana przy małych szybkościach chłodzenia od ok. 
2°C/min do 8°C/min posiada strukturę ferry tyczn o-per l ityczną  
przechodzącą ze wzrostem' temperatury austenityzowania w f e r r y -  
tyczno-bainityczną. Kruchość s t a l i  o t e j  strukturze wiąże s ię  
z transkrystaliczno-rozdzie lczym  pękaniem fe rry tu  wywołanym 
najprawdopodóbniej procesami wydzielniowymi w tym głwónie wę­
g l ika  wanadu, zachodzącymi podczas wolnego chłodzenia przy rów­
noczesnym braku hamującego oddziaływania substruktury na prze­
b ieg  pęknięć.

2. Odpuszczanie martenzytu w zakresie temperatur 30G-450°C
-*“1 J / 2wywołuje spadek udarności do ok. 6.10 • ' mm i  zwiększenie na

przełomie udziału pęknięć transkrysta liczno-rozdzie lczych w 
wyniku wydzielania dużych p łytek węglika M̂ C o ułożeniu pasmo­
wym głównie na granicach bliźniaków i  i g i e ł  martenzytu; koagu­
la c ja  węglików M̂ C przy odpuszczaniu w 500°C wpływa na wzrost 
udarności.

Przy odpuszczaniu w temperaturach do 500°C s t a l i  hartowanej 
przy średnich szybkościach chłodzenia nie stwierdza s ię  zmian 
substruktury osnowy cC oraz wydzielania i  przemian węglików ba i­
nitu . .7 zakresie 200 -  4-50°C zachodzi przemiana austenitu 
szczątkowego, k tóre j produktem je s t  składnik strukturalny o 
charakterze bainitycznyn z wydzieleniami węglików Łl^C w ukła­
dzie iYidmannstattena. Wywołuje to  pewien wzrost twardości i

—i  J/ 2znaczny spadek udarności do ok. 4.10 'mm przy kruchym prze­
łomie transkrystaliczno-rozdzie lczym .

p. Zjawisko twardości wtórnej w badanej s t a l i  występuje 
przy odpuszczaniu w 5G0-G00°G a jego maksimum przy czasie za­
biegu 5 godz. przypada w 575°C. Jest cno wywołane wydzielaniem 
węglików Cj przy równoczesnym rozpuszczaniu węglików JśjC.
Przy odpuszczaniu martenzytu wydzielanie zachodzi równomiernie 
n ca łe j  osnowie, a w strukturach bainitycznych proces ten wy­
stępuje głównie na s ia tce  dys lokac ji fazy cC./ T/ O

Stosunkowo wysoka udarność ok. o . 10 'mm s t a l i  o wyjścio­
wej strukturze martenzytycznej odpuszczonej w zakresie twardo­
ś c i  wzórnej przy kruchym transkrystaliczno-rozdzielczym  prze ło ­
mie j e s t  wynikiem powstawania znacznej i l o ś c i  uskoków płaszczyzr
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łup liwości przypuszczalnie na granicach bloków, co absorbuje 
dodatkowe, energię w procesie pękania._A T / O

Obniżenie udarności do ok. 4-. 10 mn" s t a l i  o strukturze 
bain itycznej odpuszczonej w zakresie twardości wtórnej wiąże 
s ię  z wystąpieniem pęknięć po granicach ziarn byłego austenitu 
i  bloków fazy  ot zawierających skoagulowane w ęg lik i I-.î C przy 
równoczesnym znacznym umocnieniu osnowy wykazującej kruche pę­
kanie tran sk rys ta lic zn o -rozd z ie lc ze .

4. Przy odpuszczaniu martenzytu w temperaturach powyżej 
600°C następuje intensywny spadek twardości i  wzrost udarności 
wywołany zanikiem koherencji węglików oraz p o l ig on ize -
c ją  fe r ry tu ;  w przypadku wysoko odpuszczonego ba in itu  wydzie­
lanie węglików V/lC^ na granicach podziarn i  dyslokacjach opóź­
nia procesy p o l ig o n iza c j i  i  powstrzymuje spadek umocnienia 
s t a l i . .  Struktury wysoko odpuszczonego martenzytu i  bainitu 
wykazują odmienny mechanizm pękania.

5. Z. przeprowadzonych badań wynikają następujące wnioski o 
znaczeniu przemysłowym:

-  ulepszanie cieplne s t a l i  Cr-L’ o-V wykazującej po hartowaniu 
strukturę martenzytyczną zapewnia maksymalną udarność lecz  za­
razem najmniejsze umocnienie;

-  optymalne własności t j .  największe umocnienie przy s to ­
sunkowo wysokiej udarności uzyskuje s ię  po wysokim odpuszcza­
niu struktur bainitycznych powstających przy hartowaniu z śred­
nimi szybkościami;

- struktury fe rry tyczno-per l ityczne  i  fe rry tyczn o-ba in itycz-  
ne powstające przy hartowaniu z małymi szybkościami chłodzenia 
wykazują kruchość w temperaturze otoczenia, k tóre j nie usuwa 
wysokie odpuszczanie; w porównaniu do odpuszczonego martenzy­
tu i  ba in itu  struktury te cechuje większa niejednorodność oraz 
wyższa zawartość węglika U^C.
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Pragnę wyrazić serdeczrie podziękowanie Panu Profesorowi 
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dzeniu badań na cienkich fo l ia ch  w czasie mego pobytu w "Cen- 
tre  National de Recherches Metallurgiąues" w L iege .
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Rys. 1. Schemat wpływu szybko­
ś c i  chłodzenia s t a l i  Cr-Mo-V 
na przesycenie węglem fazycc(l) 
oraz zawartość cementytu (2 )  i  
austenitu szczątkowego (3  ) [5]

Rys. 3. Położen ie atomu węgla w 
s i e c i  Fe oc przed bliźniakowanien 
( a ) oraz po zbliźniakowaniu (B) 

[10]

Bys, 5. fo d e l  zarodkowania 
mikropęknięć przez sp ię­
trzen ie  d ys lokac ji  na prze­

szkodzie
S -  źródło dys lokac j i ;  S -  
przeszkoda; P -  nikropęknię- 

c ie  [60, 61]

Rys. 2. K szta łt  i  wymiary 
wydzielenia cementytu w 
fe r r y c ie  wynikające z wiel­
kości niedopasowania s i e c i  

obu fa z  [10]

Rys. 4. Zależność kry­
s ta logra f ic zn a  pomiędzy 

i  Fe c£ ; wymiary wę­
g l ika  są odwrotnie pro­
porcjonalne do w ie lkośc i 
niedopasowania s i e c i  [10]



Ry3. 7. Model zarodkowania 
miler opęknięcia na granicy 

wąskokątowej [75]

Rys. 6. Model zarodkowania mi­
ki opęknięć na przec ięc iu  dwóch 
płaszczyzn poślizgu :
a -  sp ię trzen ie  d y s lo k a c j i ,h -  
koalescencja d ys lokac ji  i_pow­

sianie mikropęknięcia [67]

Rys. 9. Schemat łączen ia  
s ię  uskoków płaszczyzn łu -  
p liw ośc i w systemie "rzek "
A -  początek pęknięcia ; l i ­
nią przerywaną oznaczono 

fro n t  pęknięcia [73]

Rys. 8. Powstawanie uskoku 
płaszczyzny łu p liw ośc i przy 
p rze jśc iu  pęknięcia przez 
dyslokację śruhową [59]

Rys. 10. Schemat dwóch uskoków 
powstałych w od leg łośc i  1 i  
łączących s ię  z sobą ped kątem cC 
w od leg łośc i x 0 od miejsca

powstania [73]
I
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Rys. 11. Wykres przemian austenitu przy chłodzeniu ciągłym -  
CTPc "badanej s t a l i  26H2MF

WO W J® t® •'» *»
temperatura / C ]

Rys. 12. Wykres dylatometryczny 
hartowania s t a l i  z szybkością I  
( r y s .  11) większą od szybkości 

krytycznej '

20 <00 200 300, 400 ÓOO 600 ,700 600
temperatura / CJ

Rys. 13. Wykres dylatome-. 
trycany odpuszczania sta­
l i  hartowanej z 1000 C/10 

min' w o le ju
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Rys. 14. Wykres dylatometry 
czny odpuszczania s t a l i  hal' 
towanej z 1000 C/10 min w 

sprężonym powietrzu

Rys. 15. Wykres dylatome­
tryczny odpuszczania s t a l i  
hartowanej z 1000°C/10 min 

w spokojnym powietrzu

20 100 200 , 300 K O  1 SOO 600 , ,700 800
temperatura [  C,

Rys. 16. Wykres dylatome­
tryczny odpuszczania s t a l i  
hartowanej z 1000 C/1C min 

w piasku

Rys. 17. Wykres dylatome­
tryczny odpuszczania s ta ­
l i  hartowanej z 1000 C/10 
min. w piecu z szybkością 

ok. 3°C/min
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Rys. 18. Wykres zmian magne­
t y z a c j i  przy odpuszczaniu 
s t a l i  hartowanej z 1000 C/10 

min w o le ju

Rys. 19. Wykresy zmian mag­
netyzacji przy odpuszczaniu 
s t a l i  hartowanej z 1000 0/ 

10 min
• 1 -  w piecu, 2 -  w spokoj­
nym powietrzu, 3 -  w piasku

- Is K — 2̂
\

\ \
\ \

V \
\ N

\ ' \• s >V \ « \ \
( . \ \

\ \ \- A ,
fi * : 1 , * ■ A

Voc 200 -300 400 SCO. fOO - '  700
temperafurh odpuszczania- [ t j '

Lły k o e r c j i  od te 
irtowanej z 1000/

1; t- w oleju,- 2 -  spokojnym powietrzu, 3. -.w piecu- z. szyhko-
sc-ią'3°C/lain' ' * ■

Rys. 2Q. Zależność s i ł y  k o e r c j i •od temperatury odpuszczania 
' s t a l i  hartowanej z 1000°C/90 min ' * -

84



Opis rysunków

Nr
ry s .

Obróbka ciep lna
S t r u k t u r a

Rodzaj
prepa­
ratu

Powię­
ksze­
niehartowa­

nie
odpu­

szczanie

21
1000°C/ 
90 min 
o le j

Martenzyt ig la sty  ze ś la ­
dami samoodpuszczania w 
postaci drobnych wydzie­
leń w obrębie niektórych 
ig ie ł

r e p l i ­
ka mo- 
w ita -  
lowa

8000
X

22
1000°C/ 
90 min 
o le j

500°C/ 
5 godz.

Drobne, nieznaczne skoagu­
lowane wydzielenia w ęg li­
ków MjC wewnątrz i g i e ł  po-
martenzytyoznych oraz wy­
dzielenia podłużne o uło­
żeniu pasmowym na krawę­
dziach ig ie ł

r e p l i ­
ka eks­
trak ­
cyjna

8000
X

23
1000°C/ 
90 min 
o le j

500°C/ 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny wydzie­
leń przedstawionych na 
rys. 22 odpowiadający wę­
glikowi MjC (ta b lic a  3 )

r e p l i ­
ka eks­
trak­
cyjna

-

24
1000°C/ 
90 min 
o le j

600°C/ 
5 godz.

Skoagulowane wydzielenia  
węglika MjC oraz bardzo
drobne węglik i wy­
ekstrahowane w postaci 
"szarego osadu"

r e p l i ­
ka eks­
trak ­
cyjna

2000
X

25

1000°C/ 
90 min 
o le j

700°C/ 
5 godz.

W osnowie fazy o uwy­
datnionej podstruktu- 
rze równomiernie roz­
mieszczone, częściowo 
skoagulowane wydziele­
nia węglika

r e p l i ­
ka mo- 
w ita -  
lowa

2500
X

26
1000°C/ 
90 min 
powietrze '

Bainit górny (Bg) z czę­
ściowo wyekstrahowanymi 
węglikami oraz jasne ob­
szary austenitu szcząt­
kowego (A ) przemienione­
go miejscami w b a in it  
dolny (B d ).

r e p l i ­
ka mo- 
w ita -  
lowa

8000
X

27
1000°C/ 
90 min 
piasek

-
Bainit górny z dużą za­
wartością austenitu szcząt­
kowego występującego w 
poBtaci jasnych obszarów

r e p l i -  
■ ka mo- 

w ita -  
lowa

8000
X

28
100Q2c/ 
90 min 
piasek

350°C/ 
5 godz.

Bainit górny z obszarami 
przemienionego austenitu  
szczątkowego zaw ierają­
cymi liczne drobne wy­
dzielenia

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
bezpo­
śred ­
n ia

8000

X
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Opis rysunków

Nr
rys .

Obróbka c iep lna
S t r u k t u r a

Rodzaj 
prepa^ 
ra t  u

Powię­
ksze­
nie

hartowa­
nie

odpu­
szczanie

29

1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

500°C / 
5 godz.

Wydzielenia węglika M*C 
częściowo skoagulowane, 
skupiające s ię  głównie na 
granicach ziarn  i  bloków

r e p l i ­
ka eks­
trak ­
cyjna

10000
X

30
1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

6 7 5 °c /  
5 godz.

Bardzo drobne wydzielenia  
zidentyfikowane lako w ęg li­
k i fąCz (ry s . 3 1 ;? ponadto 
skoagulowane w ęg lik i M*C 
występujące w obszaracn u- 
bogich w węglik

r e p l i ­
ka eks­
trak ­
cyjna

15000
X

31

1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

675°C / 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny z obsza­
ru drobnych wydzieleń przed 
stawionych na ry s . 30 od­
powiadający węglikowi 
(ta b lic a  4;

r e p l i ­
ka eks­
trak­
cyjna

—

32
950°C/ 
90 min 
piec

-
Struktura fe rry tyczno -per- 
lityczna wykazująca w osno- 
wierfobecność bardzo drob­
nych wydzieleń; w ęg lik i 
perlitu  częściowo skoagu­
lowane

r e p l i ­
ka mo- 
w ita -  
lowa

10000
X

33

1000°C/ 
90 min 
piec

W ziarnach fe rry tu  o wyraź­
nie zaznaczonej granicy wy­
stąpiły  zmiany substruktu- 
ry wywołane procesem wy­
dzielan ia węglików; ciem­
ne cząstki-wyekstrahowane 
węgliki V4C j

r e p l i ­
ka wę­
glowa

15000
X

34

1000°C/ 
90 min 
piec

600°C / 
5 godz.

W osnowie fe rry tu  bardzo  
drobne wydzielenia w ęgli­
ka TąCj oraz duże częścio ­
wo skoagulowane w ęg lik i 
M*C występujące w miej*' 
scach i g i e ł  byłego b a in i­
tu

r e p l i ­
ka eks 
trak ­
cyjna

15000
X

35
1050°C/ 
90 min 
piec

-
W osnowie fe rry tu  drobne 
wydzielenia węglików roz­
mieszczone w układzie rów­
noległych pasm oraz czę­
ściowo na granicach bloków

r e p l i ­
ka wę­
glowa

10000
X

36
1050°C/ 
90 min 
piec

W osnowie fe rry tu  n ie z i­
dentyfikowane wydziele­
nia ig la ste  oraz liczne  
wydzielenia drobne o 
kształcie rombowym.

r e p l i ­
ka wę­
glowa

10000
X



39 40

Opis rysunków

Nr
ry s .

Obróbka ciep lna
S t r u k t u r a

Rodzaj pre­
paratu i  po­
większeniehartowanie odpusz­

czanie

37
1000°C/ 
90 min 
o le j

-
Martenzyt ig la s ty  s a -  
moodpuszczony o dużej 
gęstości dyslokac ji z 
wydzieleniami węglika  
M,C w płaszczyznach

M *  •

cienka fo ­
l i a
50 000 x

38
1Q00°C/ 
90 min 
o le j

-
Struktura martenzytu 
zbliźniakowanego, ob­
serwowana w płaszczyź  
nie f o l i i  pokrywają­
cej s ię  z {335}^ .

cienka fo ­
l i a
100 000 x

39
1000°C/ 
90 mą.n 
o le j

300°C/ 
5 godz.

Martenzyt odpuszczony 
o nierównomiernej gę­
sto śc i dyslokacji z 
wydzieleniami węglika  
MjC o ułożeniu pasmo­
wym

cienka fo ­
l i a
40 000 x

40
1000°C/ 
90 inin 
o le j

500°C/ 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny  
szczegółu struktury  
przedstawionego na 
ry s . 39*

cienka
fo l i a



Opis rysunków

Nr
ry s .

Obróbka c iep lna
S t r u k t u r a

Rodzaj pre­
paratu i  
powiększe­
nie

hartowa­
nie

odpu­
szczanie

41 1000°C/ 
90 min 
o le j

450°C/ 
5 godz.

Pasmowe układy w ęg li­
ków M,C, częściowo na 
granicach byłych b l i ź ­
niaków rozrasta jące  
s ię  w kierunkach<1 1 1 ^ę

cienka
f o l i a
75 000 x

42 10OO°C/ 
90 min 
o le j

500°C/ 
5 godz.

Martenzyt odpuszczo­
ny o dużej gęstości 
dyslokac ji z drobny­
mi płytkami węglika  
M,C w /obrębie i g i e ł  
i-'częściowo skoagu- 
lowanymi na ich  
granicach

cienka 
f o l i a  
40 000 x

43 1000°C/ 
90 min 
o le j

575°c/ 
5 godz.

Charakterystyczny kon­
tra s t  związany z wy­
dzielaniem wy­
stępujący w igłach  
fazy  cC o płaszczyźnie  
{ I 00}rt pokrywającej 
się  z płaszczyzną 
f o l i i ;  miejscami czę­
ściowo rozpuszczone 
w ęg lik i MjC

cienka
fo l i a
50 000 x

44 1000°C/ 
90 min 
o le j

575°C/ 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny z 
centralnej części 
rys. 43. Zawierający  
re flek sy  pasa {100L  
oraz częściowo {1 1 1 } . 
Widoczne poczwórne 
rozszczepienie re ­
fleksów ( 0 1 1L, i
(°T O «

cienka
fo l i a



Opis rysunków

lir
ry s .

Obróbka ciep lna
S t r u k t u r a

Rodzaj pre­
paratu i  po­
większeniehartowa­

nie
odpuszcza­

nie

>5 1000°C/ 
90 min 
o le j

575°C/ 
5 godz.

W ig łach  fazy oc o p ła ­
szczyźnie {iOOloj pokrywa­
ją c e j s ię  z p łaszczyz­
ną f o l i i  widoczny kon­
t ra s t  wokół pojedyn­
czych wydzieleń wywoła­
ny polem naprężeń; w 
pozostałych obszarach 
liczne szczegóły punk­
towe oraz ig la s te  wę­
g l ik i  M?C.

cienka
fo l i a
125 000 x

46 1000°C/ 
90 min 
o le j

575°c/ 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny za­
w ierający re flek sy  pasa 
[100] *  i  [111 ]^  pochodzą­

ce od dwóch sąsiednich  
i g i e ł  fazy cC na ry s .45. 
Część refleksów  {110}* 
wykazuje poczwórne roz­
szczepienie , $  re flek sy  
( 01^ )*  i  ( 0 11 )*  -  do­
datkowo smugowe rozmy­
c ie . N ie lic zn e , p o je -  
dyńcze re flek sy  w ęg li­
ka M^C.

cienka
fo l i a

47 1000°C/ 
90 min 
o le j

600°C/ 
5 godz.

Wydzielenia węglika  
w osnowie

fazy oc ; wokół większo­
śc i wydzieleń występu­
ją  kontrast związany z 
polem naprężeń

cienka
f o l i a
75 000 x

48 1000°C/ 
90 min 
o le j

700°C/ 
5 godz.

Układ węglików V/,C, w 
osnowie fazy  cC pó wyso­
kim odpuszczaniu marten­
zytu; widoczne ślady  
p rzec ięc ia  z p łaszczyz­
ną f o l i i  płytek  
wydzielonych w prosto­
padłych płaszczyznach  

1100) *

cienka
fo l i a
100 000 x



~a

Opis rysunków

Nr
rys .

Obróbka ciep lna
S t r u k t u r a

Rodzaj pre­
paratu i  po­
większeniehąrtowa-,

nie
odpuszcza­

nie

49 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

-

B a in it  górny złożony z 
fazy cC o budowie ig la ­
s te j i  dużej gęstości 
dyslokac ji z. wydziele­
niami węglika MjC zmien­
nego k szta łtu  i  w ielko­
ś c i ,  częściowo na gra­
nicach ziarn  i  bloków.

cienka
fo l i a
40 000 x

50 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

400°C/ 
5 . godz.

Struktura o charakterze 
bainitycznym powstała 
w wyniku przemiany au­
sten itu  szczątkowego; 
w osnowie fazy  cc o za­
znaczonych granicach  
bloków p ły tk i węglika  
MjC wydzielone w p ła ­
szczyznach {110 }^

cienka
f o l i a
55 000 x

51 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

550°C/ 
5 godz.

B a in it  odpuszczony o 
skoagulowanych w ęg li­
kach M3C wykazujących 
ślady częściowego roz­
puszczenia; miejscami 
charakterystyczny kon­
t ra s t  i  jakby pogru­
b ien ie  s ia tk i dyslo­
k a c ji .

cienka
fo l i a
75 000 x

52 1000°C/. 
90.min 
powie- 

. t r z e .

550°C/ 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny  
szczegółu struktury z 
centralnej części 
rys. 51. Oś pasa EllOJ  ̂
prostopadła do f o l i i  
ponadto re flek sy  od 
węglików M*C 0 zmien­
nej o r ie n ta c ji .

cienka
fo l i a



56

Opis rysunków

Nr Obróbka c iep lna Rodzaj pre­
rys . hartowa­

nie
odpuszcza­

nie
S t r u k t u r a paratu i  po­

większenie

53 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

575°C/ 
5 godz.

B a in it  odpuszczony w za­
k resie  maksymalnej twar­
dości w tórnej; s ia tka  
dyslok ac ji wykazuje po­
grubienie i  obecność 
ciemnych szczegółów  
punktowych; miejscami 
nierozpuszczone w ęg li­
k i  m3c.

cienka
f o l i a
50 000 x

54 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

575°C/ 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny szcze­
gółu struktury na ry s .  
53 : oś pasa 000]^  oraz 
re flek sy  p ierścien iow e, 
które można przyporząd-* 
kowaó płaszczyznom ( 200) 
(2 2 2 ), (400) i  (420) 
węglika ^ t ^ y

cienka
f o l i a

55 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

650°C/ 
5 godz.

Struktura wysoko odpu­
szczonego ba in itu  z ło ­
żona z fe rry tu  z wy­
dzieleniam i C* głów­
nie na granicach pod­
ziarn  i  dyslokacjach; 
w ęg lik i wydzielone w 
osnowie wykazują kon­
t ra s t  w postaci ciemnej, 
przepołowionej otoczki.

cienka
f o l i a
125 000 x

56 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

650°C/ 
5 godz.

Obraz dyfrakcyjny cen­
t ra ln e j części obrazu 
struktury na ry s . 5 5 ; 
oś pasa [100] ^ .  Re­
flek sy  o zarysie p ie r ­
ścieniowym pochodzą 
od płaszczyzn ( 200) ,  
(2 2 0 ), ( 3 1 1 ) i  (422) 
węglika

cienka
fo l i a



Opis rysunków

Nr
rys .

Obróbka ciep lna
S t r u k t u r a

Hodzaj pre­
paratu i  po­
większeniehartowa­

nie
odpuszcza­

nie

57 950°C/ 
90 min 
piec

-
P e r l i t  o częściowo 
skoagulowanych w ęg li­
kach MjC i  osnowie oc 
zaw ierającej bardzo 
drobne wydzielenia  
na j pr awdop odobnie j
V r

cienka
f o l i a
50 000 x

58 1000°C/ 
90 min 
piec

-

P e r l i t  o skoagulowa­
nych węglikach M3C 
wykazujących częścio­
we rozpuszczenie 0-  
raz b a in it  z węglika­
mi MjC w układzie
Widmannstattena«

cienka
f o l i a
50 000 x

59 1000°C/ 
90 min 
piec

600°C/ 
5 godz.

Efekty charaktery­
stycznego kontrastu  
w ba in ic ie  związane­
go z wydzielaniem wę­
g lik a  widoczne
częściowe rozpuszcze­
nie węglików MjC.

cienka
f o l i a
50 000 x

60 1000°C/ 
90 min 
piec

650°C/ 
5 godz.

Ferryt z wydzielenia­
mi węglików roz­
mieszczonymi głównie 
na dyslokacjach oraz 
granicach podziarn.

cienka
f o l i a
85 000 x
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Rys. 81. Zależność twardości od temperatury odpuszczania s t a l i  
hartowanej w o le ju  z temperatur: 1) 950 C/90 min., 2} 1C00°C/

90 min., 3 ) 1050°C/90'min.
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Rys. 62. Zależność twardości od temperatury odpuszczania s t a l i  
hartowanej w spokojnym powietrzu z tem peratur:'i) 950 C/90 min 

2 ) 100000/90 min., 3J 1050OC/90 min.
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Bys. 63. Zależność udarności od temperatury odpuszczania s t a l i  
hartowanej w o le jd  z temperatur; 1) 950 C/90 min., 2) 1000 0/ 

90 m in., 3) 1050°C/90 min.

Bys. 64. Zależność udarności od temperatury odpuszczania s t a l i  
hartowanej w spokojnym powietrzu z temperatur: 1) 950 C/min., 

2) 1000°C/90 min., 3 ) 1050aC/90 min.
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Opis rysunków

Nr
iys.

Obróbka ciep lna
P r z e ł o m

Rodzaj
prepa­
ratu

Powięk­
szeniehartowa­

nie
odpuszcza­

nie

65 lOOO0̂  
90 min" 
o le j

-
Przełom transkrysta - 
lic zn y -c ią g liw y  ze śla^ 
darni pęknięć ro zd z ie l­
czych (A ) ;  ciemne 
cząstki-wyekstrahowane 
wydzielenia węglików

r e p l i -  
-ka wę­
glowa 
bezpo­
śred­
n ia

i 0000
X

66 1000°C/ 
90 min 
o le j

400°C/ 
5 godz.

Przełom mieszany o na- 
przemianległym ułoże­
niu s t r e f  pękania c ią -  
gliwego oraz gładkich  
obszarów pęknięć kru­
chych nie wykazujących 
śladów odkształcenia  
plastycznego.

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
matry­
cowa

10000
X

67 1000°C/ 
90 min 
o le j

575°C/ 
5 godz.

Przełom tian sk rysta - 
liczn y -rozdz ie lczy  o 
nieznacznym odkształ­
ceniu plastycznym po'- 
wierzchni; ciemne n ie­
regularne l in ie  -  u - 
skoki i  n ie c iąg ło śc i  
płaszczyzn łu p liw ośc i

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
matry­
cowa

12000

X

68 1.000°C/ 
90 min 
o le j

650°C/
> godz. '

Charakterystyczny 
przełom transkryta- 
liczny  c iągłiw y  o po­
wierzchni ukształtowa­
nej w system owalnych 
wzniesień i  wgłębień w 
środku których można 
niekiedy zauważyć 
drobne wydzielenia.

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
matry­
cowa

10000
X



Opis rysunków

Nr
iy s .

Obróbka cieplna
P r z e ł o m

Rodzaj
prepa­
ratu

Powięk­
szeniehartowa­

nie
odpuszcza­

nie

69 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

Przełom transk rysta - 
liczny  o znacznym od­
kształcen iu  p lastycz­
nym powierzchni; obok 
owalnych utworów ty­
powych d la  pękania 
ciągliw ego występują 
uskoki powi&rzchni 
przełomu charaktery­
styczne d la  pękania 
rozdzielczego

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
matry­
cowa

10000
X

.70 1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

400°C/ 
5 godz.

Przełom transk rysta - 
llczny  rozdzie lczy  
ze śladami pękania 
ciąg liw ego ; wzdłuż 
niektórych uskoków 
występuje s ia tka  
drobnych pęknięć

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
bezpo­
śred ­
n ia

15000
X

7.1 10D0°C/ 
90 min 
powie­
trze

500PC/ 
5 godz.

Przełom o nieznacz- . 
nym odkształceniu  
plastycznym powierz­
chnia z uskokami na 
granicach ziarn  i  
bloków.

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
matry­
cowa

10000
X

72 1000°C/ 
90 min 
powie- ’ 
trze

575°<V 
5 ' godz.

Przełom kruchy o wy­
raźnie zaznaczonych 
granicach ziarn  i  
bloków z wyekstra­
howanymi wydziele­
niami węglików;, 
pęknięcia mają na 
ogół charakter 
transkrystaliczny a 
częściowo tylko po 
granicach ziarn  i  
bloków

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
bezpo­
śred­
n ia

15000
X



Opis rysunków

Nr Obróbka c iep lna Rodzaj Powięk­
rys. hartowa­

nie
odpuszcza­

nie
P r z e ł o m prepa­

ratu
szenie

73
1000°C/ 
90 min 
powie­
trze

650°C/ 
5 godz.

Charakterystyczny 
przełom ciągliw y o 
budowie "łuskowej"  
z powierzchnią n ie ­
znacznie odkształ­
coną p lastyczn ie .

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
bezpo­
śred­
n ia

12000
X

74 950°C/ 
90 min 
piec

-

Przełom mieszany -  
naprzemianległe u - 
łożone obszary pę­
kania ciągliwego  
(A ) oraz pęknięć 
tran sk rysta liczn o - 
rozdzielczych (B)

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
matry­
cowa

10000
X

75 1000°C/ 
90 min 
piec

-

Przełom transkry- 
s ta lic z n o -ro z d z ie l-  
cay 0 zaznaczonych 
granicach z iarn ; 
uskoki płaszczyzn  
łu p liw ośc i o u ło­
żeniu w p rzyb liże ­
niu równoległym  
p rzeb iega ją  po­
przez całe ziarna

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
bezpo­
śred­
n ia

12000
X

76 1050°C/ 
90 min 
piec

-

Przełom transkry­
sta liczny  o charak­
terze ciągliwym z 
uskokami powierzch­
n i na granicach  
ziarn  oraz " l i n i a ­
mi spoczynku" wew­
nątrz ziarn

r e p l i ­
ka wę­
glowa 
matry­
cowa

15000
X



PRZEMIANY STRUKTURALNE STALI Cr-Mo-V 
I  ICH WPŁYW NA MECHANIZM PĘKANIA

Streszczenie

Praca obejmuje badania wpływu zmian strukturalnych s t a l i  
Cr-Mo--V na mechanizm pękania w temperaturze otoczenia. Przed­
stawiono stan wiedzy o strukturze hartowanych i  odpuszczanych 
s t a l i  Cr-Mo-V oraz poglądy na przyczyny występowania w nich 
zjawiska kruchości. Omówiono te o r ie  zarodkowania i  rozprze­
s trzen ian ia  s ię  mikropęknięć craz niektóre szczegó ły  in terp re­
t a c j i  wyników badań mikrofraktograficznych.

Badania przeprowadzono na s t a l i  Q,27fSC» 0,47%Mn; 0,35%Si» 
•1,639Spr; 0,73%Mq i  0,26%V hartowanej przy szybkościach chło­
dzenia od ok. 3°C/min do ok. 1000°C/min i  odpuszczonej w 200- 
700°C w czasie 5 godzin. Stosując badania dylatometryczne, mag­
netyczne i  rentgenograficzne określono przemiany fazowe pod­
czas hartowania oraz odpuszczania. Badania na mikroskopie e -  
lektronowym przy zastosowaniu r ep l ik  oraz cienkich f o l i i  poz­
w o l i ły  ok reś lić  wpływ obróbki c iep lne j na substrukturę fa zy  c£ 
oraz rodzaj i  cechy morfologiczne wydzieleń węglików jako 
czynników decydujących o mechanizmie pękania i  występowaniu 
kruchości.

Stwierdzono, że stosunkowo duża udarność s t a l i  hartowanej o 
strukturze martenzytycznej j e s t  wynikiem samoodpuszczania i g l a ­
stego martenzytu. Obecność w strukturze martenzytu zb liżn iako- 
wanego nie podlegającego samoodpuszczaniu wpływa na zmniejsze­
nie udarności. W strukturach bainitycznych duża zawartość au­
sten itu  szczątkowego wpływa na występowanie pękania c ią g l iw e -  
go i  wzrost udarności. Struktury powstające w wyniku hartowa­
nia przy małych szybkościach chłodzenia wykazują kruchość wy­
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wołaną głównie transkrystaliczno-rozdzielcsym  pękaniem fe r ry ­
tu . Wiąże s ię  to z procesem wydzielania węglików wanadu w f e r ­
ryc ie  oraz "brakiem hamującego oddziaływania substruktury na 
przeb ieg  pęknięć.

Przy odpuszczaniu martenzytu w zakresie 300-ą50°C wydziela­
ją  s ię  duże płytkowe w ęglik i M^C o ułożeniu pasmowym, wpływa­
jące na zwiększenie udziału pękania tran sk rysta liczn o -rozd zie l- 
czego i  zmniejszenie udarności. Podobny efekt w strukturach  
bainitycznycb wywołuje przemiana austenitu szczątkowego przy 
odpuszczaniu w 200—450°C. W zakresie temperatur odpuszczania 
500-600°C występuje zjawisko twardości wtórnej wywołane wy­
dzielaniem  węglików przy równoczesnym rozpuszczaniu wę­
glików M^C, W martenzycie wydzielanie węglika zachodzi
równomiernie w ca łe j osnowie, a w strukturach bainitycznycb  
proces ten występuje głównie na sia tce  d yslok ac ji. Przy od­
puszczaniu martenzytu w temperaturach powyżej 600°C następuje 
intensywne zmniejszanie twardości i  wzrost udarności wywołane 
zanikiem koherencji węglików oraz po ligon izac ją  fe r ry ­
tu. Przy wysokim odpuszczaniu ba in itu  wydzielanie węglików 
"7^0^ na dyslokacjach i  granicach podziarn opóźnia procesy 
p o ligo n iz ac ji i  zwiększa umocnienie s t a l i .  W wyniku tego struk­
tury odpuszczanego ba in itu  charakteryzują s ię  nieco mniejszą 
udarnością lecz  większym umocnieniem w porównaniu do odpuszcza­
nego martenzytu. Odpowiada temu odmienny mechanizm pękania w 
próbie udarności. Struktury ferrytyczno-perlityczne i  fe r r y -  
tyczno-bainityczne wykazują kruchość w temperatufzs otoczenia, 
które j nie usuwa wysokie odpuszczanie.
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CTPyKTyPHHE nPEBPAUEHMfl CTAJIH C r-M o -V  H HX BJIHHHHE 

HA MEXAHH3M PACTPECKHBAHHH

P e  3 n u e

P a ó o r a  o x B a T H B a e T  M Ccj ieaoBaH H H  b j ik h h h h  C Tp y xT ypH H X  n p e B p a -  

neHHtt CTajiH  C r - M o - V  Ha MexaHH3M p a cT pecK H B a H H H  np j i  T e u n e p a T y p e  

OKpyacanmero n p o c T p a H C T B a .  f l a e T c a  cocTO H H H e 3HaHHtt n o  C T p y K T y p e  

3aKajieHHBDc 'a  O T n y C K a e iŁ ix  C T a a e f t  C r - M o - V  u uneHHH OTHOCHTeabHO 

npHHHH BUCTynaHHH b h h x  HSJieHHH x p y n x o c T H .  OnHCHBaKTCH r eo p H H  

BC3HHKH0B6HHH H paCHpOCTpaHeHHH MHKpOTpeiĄHH H HeKOTOpHe HOfl- 

p o 6 h o c t h  H H T ep n p eT a n i iH  p e s y a b T a T O B  M HKpo$paKTorpaęf>nHecKHX h c -  

c a e^ O B a H H ft .

A b t o u  BeJi c b o h  Hccjie j iOBaHHH Ha CTaaH c o c T a B O M :  0 ,2 7 %  C, 

0 ,4 7 %  Mn, 0 , 3 5 % S i  t  t , 6 3 %  C i ,  0 ,7 3 %  M o, 0 ,2 6 %  V 3 a K a j iH B a eu o 8  

iipw C K o p o o T H i  ox jrax;ne hhh o t  o k .  3 °C /m h h  flO O K . 1 0 0 0 ° 0 / UHII H 

O T n y c K a eu o t t  npw 2 0 0 - 7 0 0 ° C  b T en eH H e  5 H a c o B .  I lpHueHHH K K a a T O -  

H e T p im e C K n e , uarHHTHtie  h p eH TreH O B C K n e  h c c j t o jc o b b h h h  o n p e K e J is -  

iiHCb $ a 3 0 B t ie  npenpam eHHH b o  B p e u a  oaKaJ ikh h o r n y c K a .

HccJieaOBaHKH Ha 3JiexTpOHHOM MHKpocKone npH s ipH ueH ehhh p e n -  

JIHK H TCHKhX $0JI BP BO3H021H0CT b OnpefleJ IHTb BJIHHHHe TepM H -

w.eCKoW o<5pa6oTKH Ha c y S c T p y K T y p y  (Jiasu cC KaK h t m  h uop^.oBO- 

thid BHjnejiennfi -KaK $ a K T o p o B  pemaEiqHx o  uexa i iH 3M e  pacT pecK H B a H H H  

h BHCTynaHKH x p y n K O C T H ,

EhHO y C T B H O B J i e H O  ,  H T O  C p a B K H T S J I  b H O  B H C O K a H  y ^ a p H a H  E H 3 K O C T  b 

3 a s a i i e H H 0 { ł  C T a j i n  p a c n o n a r a n m e K  u a p T e H C H T H o t l  C T p y K T y p o f i  s b j i H e r ­

c a  p e 3y a b T a T 0i i  c a u o c r n y C K a  H r o j i b u a T o r o  u a p T e H C H T a .  H a j i n u w e  b  

C T p y K T y p e  w a p T e H C K T a  c  o ó p a a o B a H K a s o i  k b o K h h k o b  H e  n o s B e p r a j o m e -  

r o c a  c a u o o T n y c K y  3 J i H H e r  H a  y i i e B b m e H H e  y j a p H o K  b h s k o c t h .  3 Ó e H -  

h h t h h x  C T - p y K T y p a x  ć o j i b m o e  c o ; n e p z c a H H e  o c T a T o n u o r c  a y C T e a n T a  o k o -  

B t i B a e r  B J I H H H H e  H a  B H C T y n a H H e  b h 3 k k x  r p e n i H H  h n o B b t m e H H e  y s a p H O f i  

B H 8 K 0 C T H ,  C r p y K T y p u  B 0 3 H H K a c n n e  b  p e a y j i b T a r e  3 a K a J i K H  n p n  H e -
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<5o;ii>mHX CKopocTHX oxjiazjeHKH npoHBJunoT xpynKOCTt CBH3aHHyro r-iaB- 
hbiu 0Ópa30u c TpaHCKpycTajuiHTHO—pas^ejiHTenłhhm pacTpecKKBaHiie« 
$epp«Ta coaepxamero Bti^ejie hhh KapCH^a BanasnH npH OflHOBpeMeHr- 
HŁIM OTCyTCTBHH T0pMO3Em8rO B03jettCTBMH cyfiCTpyKTypa Ha xos Tpe- 
OHH.

ripH OTnycice MapTeHCHTa b npefleJiax 300-450°C BbtsexHBTCH <5ojił- 
mne nEHTK006pa3HEie KapfiHjbi M C b jieHTOHHofl CHCTeue BHHHramHe Ha

3

yBGJin*ieHue hojih TpaHCKpHCTajuihtho—paa^eJ iH Tejibhoto paCT pecK H B a— 

hhh h yMeHbmeHHH y^apHoW bh3kocth. Taxoit se 3<£$eitT BtJ3HBaeT b 
6eRHHTHŁix C TpyK Typax  npeBpameHHe ocTaTO H H oro  aycT eK K T a  bo B p e uh 
OTnyCKa npH T e i in ep aT yp e  200-450°C,

B npejeBax TeunepaTyp omycKa 500-600°C BUCTynaeT hbji6hhs 
BTOpHHHOfl TBepjOCTH BH3BaHHOe BŁISe.HeHHeM KapĆHSOB Cy npH OR- 
HOBpeueHBHM pacTBopeHHH Kap6«soB M C. B uapTencHTe BHseneHjie 
KapCH^a V4C3 h^St paBHOuepHO b nejioft ocHOBe, a b <5eflHHTH0tt CTpy- 
KType 3T0T npoqeco BHCTynaeT rjiaBHHM o6pa30« Ha pemeTKe hhcjio-  
xai;iiH. ripn omycKe uapTeHCHTa np« TennepaTypax CBHme 600°C Ha- 
CTynaer hhtbhchbhob naseHHe TBep^oc.TH h pocT ysapHOfl bh3kocth 
BU3BaHHHe nonę3HOBeHHem Korepehthocth KapównoB V4Ĉ  u peKpa- 
CTaEH3aiiHett $eppnTa0

IlpH be jcokou  o m y c K e  óeiłHHTa BUfleJieHHe KapCuflOB V .C „  no r p a -  

HHi;aM cy«53epeH u sHCHOKauKH 3aMe,iyiHeT nponecc&i peK pH CTan jiH 3a -  

iinn h TopMosiiT naaeHHe yn p oh He hhh c r a j iH .  B p e 3 y n b T a T e  ototo 
CTpyKTypu OTnymeKHoro SefiHHTa xapaK TepH 3yBTCH  yBenHueHHHM y n p on -  

He Kxe M H 3aHHXeHHOft y japHOtt BH3KOCTŁD B CpaBHS HHH C OTnymeHHHM 

u a p T e hchtom.  3T on y  oT B en ae T  n«ott uexaHH3M pacTpecKKBaHHH n p «  

HCHHTaHHH yflapHOfi BH3KOCTH.

$eppiiTO  -  nepjiHTHKe k $appH T 0  -  BeflHHTHŁie c rpyK Typt i n p o a B -  

jihbt npn  TeM nepaType  O K p y s a n g e ro  n p ocT paK C T B a  xpyn K O C T b ,  koto 
po}? He y cT p aH H e t  bhcokgH o m y c K .

90



MICEOSTHUCTURAL CHANGES OF Cx-Mo-V STEEL 
AND THEIR INFLUENCE ON THE MECHANISM OF FHACTURE

, S u m m a i  y

The woik deals with tbe influence of the m iciostiuctu ia l 
changes of Cx-Mo-V s te e l on the mechanism of f ia c tu ie  at am- 
bient tempeiatuie. I t  has been discussed the cunent knowled- 
ge about m iciostiuctuie of ąuench haidened and tempeied Ci-Mo-V 
stee ls  as w ell as the views on the b r itt len ess  caused by men- 
tioned heat tieatment. Theoiies of nucleation and piopagation  
of miciociacks aie given. Moxeovex the pxincip les and d e ta ils  
o f in te ip ie ta tion  o f the resu lts  of micxofxactograpby aie d i­
scussed.

The study has been done on the s te e l: 0,27%C; 0,47%Mn; 
0,35?SSi; 1,63%Cx; O,73^lo and 0,26%V. Specimens weie ąuenched 
fiom vaxious tempeiatuies with cooling la te s  of about 3°C/min 
to 1000°C/min and tempeied in the lange 200°C to 700°C fo l  
5 houis. The phase tiansfoim ations due to ąuenching and tem- 
peiin g  weie detexmined by use c f the d ila tom etiic , magnetic as 
v?e 13 as X-xays methods o f investigation .

The e lection  micioscopy examination of xep licas and thin  
f o i l s  pxepaxed fxom beat treated specimens wexe applied to de- 
texminate the e ffe c t  of heat tieatment on substxuctuxe ofoC-so­
l i d  solution  as we11 as the type and moifology of caib ides.
I t  was revealed tbat these s t iu c tu ia l factoxs axe dealing with 
mechanism of fia c tu ie  and occuxing o f b x i t t l e n e s s . l t  has been 
confiimed that x e la t iv e ly  high d u c t ility  of as ąuenched s tee l 
is  due to the auto-tempeiing of needle m aitensite. A ce ita in  
amount o f the in texnally  twinned maitensite which does not 
subject to the auto-tempeiing decreases the d u c t ility  of as
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ąuenched s te e l. In the case o f b a in it ic  m icrostructure the 
high amount o f retained austenite caus6s re lą t iv e ly  high ducti­
l i t y  I d. as quenched condition. M icrostructuras obtained a fter  
ąuenching with Iow cooling rates revealed the b r itt len e ss  due 
to cleavage fractu re  of fe r r i t e .  The b r itt le n e ss  is  caused by 
prec ip ita tion  o f oarbides as w ell as by laclc of impeding
action o f substructure within fe r r i t e  grains on microcrack 
propagation.

A fter tempering o f martenslte in  the rangę 300°C to 450°C 
a deorease in  impact properties as a re su lt  o f predominant 
cleavage fractu re  has been established . This is  thought to be 
due to the p rec ip ita tion  of carbides in  the form of long 
p la te le ts . A sim ilar e ffe c ts  occuring a fte r tempering o f b a i -  
n ite  at 200°C to 450°C can be explained in terms of the trans- 
formation of retained austenite.

In  the rangę o f 500°C to 600°C the secondary hardening r e -  
action has been revealed as a re su lt  o f the p rec ip ita tion  of 
coherent p a rt ic le s  at the expense o f le ss  stable
carbides which are undergoing to d isso lve . The p rec ip ita tion  
o f TjjCj in  martensite take place in  matrix while in  ba in ite  
i t  seems to occur on d is location  network. A considerable e f -  
fe c t  o f increase in  d u c t ility  and deorease in  hardness by tem­
pering o f martensite above 600°C coincide with bóth the break- 
down of coherency and growth o f the p a rt ic le s , as w e ll as
with the polygonization of fe r r i t e .  In  the case o f ba in ite  
th is  softening duo to polygonization is  le ss  rapide because 
o f p rec ip ita tion  o f the carbides on d is location s and sub-
gra in  boundaries. In conseąuence the high-temperature tenpered 
ba in ite  assure the higher strengthening and le ss  d u c t ility  than 
high-temperature tempered m artensite. These two types o f m icro- 
structures show d iffe re n t  mechanisms o f fractu re . The m icro- 
structures being a fe r r it e -p e a r l i t e  or fe r r it e -b a in ite  mixtores 
exh ib it the b r itt len e ss  as room temperaturę which does not d i -  
sappear a fte r high-temperature tempering.
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