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1. GENEZA I CEL PRACY

Intensywny rozwój spawalnictwa jak również tendencja do zastępo 
wania stalą deficytowych stopów miedzi, powoduje stały wzrost wy­
magań- odnośnie własności stali szczególnie w kierunku obniżenia 
temperatury przejściowej kruchości.

Obniżenie temperatury przejściowej kruchości stali przy produk­
cji masowej osiąga się drogą uspokajania stall aluminium, wprowa­
dzenia podwyższonych zawartości manganu i obniżenia zawartości węg 
la (np. stal 09G2A, 18G2A). Jednakowoż zmiana sposobu uspakajania 
stali oraz zmiana jej składu chemicznego nie prowadzi do pożąda­
nych efektówj konieczne jest jeszcze wprowadzenie obróbki ciepl­
nej, a mianowicie normalizowania.

Stale omawianego wyżej typu w stanie normalizowanym wykazują 
temperaturę przejściową kruchości o około 50°C niższą niż w sta­
nie surcwym.

Również niskowęglowe stale głęboko tłoczne o zawartości około 
0 ,40%Mn uspokojone aluminium wykazują w stanie normalizowanym tem­
peraturę przejśoiową kruchości o około 30°C niższą niż w stanie su 
rowym [1]• Możliwości zastosowania normalizowania związane są z ko 
niecznością posiadania odpowiedniej ilości pieoów. Istnieje jednak 
jeszcze inna możliwość obniżenia temperatury przejściowej kruchości 
stali, a mianowicie drogą obniżenia temperatury końca walcowania.

Badania własne wykazały, że w przypadku stali 18G2A obniżenie 
temperatury końca walcowania z 1000°C do 850°C powoduje obniżenie 
temperatury przejśoiowej kruchości o około 30°C. Te same efekty 
uzyskano przy identycznym obniżeniu temperatury końca walc cwani a 
stali niskowęglowej uspokojonej Al [2].

Podobne wyniki uzyskano w USA. Między innymi Barrett [3] poda­
je, że obniżenie temperatury końca walcowania blach z 1000 C do 
800°C powoduje obniżenie temperatury przejściowej kruchości o oko­
ło 20°C.

Fakt obniżenia przejściowej temperatury kruchości stali przez 
obniżenie temperatury końca jej walcowania, jakkolwiek potwierdzo­
ny licznymi badaniami, nie jest jednak bliżej teoretycznie wy­
jaśniony. Mianowicie nie jest wiadomym co jest istotną przyczyną 
tego zjawiska.

Przeprowadzone wstępne badania własne [2] pozwalają aałożyń, że 
właściwa przyczyna tego leży nie tylko w zmianie wielkości ziarna 
ferrytu, lecz również istotny wpływ wywiera tu gęstość i układ 
błędów sieciowych pochodzących od austenitu zgniecionego i ni*
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w pełni zrekrystalizowanego tak, że w procesie przemiany f  — - oi 
niektóre ziarna austenitu są jeszcze w stanie zgniecionym. Wystę­
puje więc pewien wpływ wad sieci również przy dyfuzyjnej przemia­
nie austenitu.

Właściwym celem niniejszej pracy jest zbadanie słuszności tej 
tezy drogą, opartej na teorii dyslokacji, analizy wyników badań 
stali o różnej temperaturze końca walcowania oraz stali powtórnie 
prze krystalizowanej po walcowaniu.

Teoria dyslokacji jest żywa i stale się rozwija, a fizycy pracu 
jący nad rozwojem tej teorii ciągle publikują nowe praee pogłębia­
jące naszą wiedzę w tej dziedzinie. Większość z tych prac posiada 
charakter dyskusyjny, atakowane są w nich poglądy publikowane wcaaś 
niej, przy czym różni autorzy wysuwają nieraz całkowicie sprzeczne 
poglądy. Na przykład Cottrell [4] twierdzi, że przy naprężeniu od­
powiadającemu granicy plastyczności następuje odblokowywanie dys­
lokacji, podczas gdy G.T. Hahn [5] sądzi, że przy naprężeniu odpo­
wiadającemu granicy plastyczności dyslokacje nie są uwalniane, a 
zjawisko wyraźnej granicy plastyczności wywołane jest szybkim ge­
nerowaniem nowych dyslokacji, przy czym ewentualnie może wystąpić 
odblokowanie pewnej ilości dyslokacji, co posiada znacznie uboczne.

Rozwój teorii dyslokacji i dyskusje odnośnie słuszności starych 
i nowych koncepcji prawdopodobnie nie zakończą się w bieżącym stu 
leciu, co nie upoważnia jednak do odłożenia prób rozwiązywania za­
gadnień metaloznawczych za pomocą dotychczasowych osiągnięć teorii 
dyslokacji do czasu aż te dyskusje zostaną zakończone. Szereg zja­
wisk mających duży wpływ na własności stali na przykład starzenie 
po przesyceniu i starzenie po zgniocie zostało wyjaśnionych właś­
nie za pomocą teorii dyslokacji.

Celem niniejszej pracy nie jest włączenie się do dyskusji pro­
wadzonej głównie przez fizyków odnośnie słuszności takiego czy in­
nego modelu przejścia stali ze stanu ciągliwego w kruchy lub wy­
siewanie nowych teorii w tej dziedzinie. Celem tej pracy jest zba­
danie wpływu temperatury końca walcowania i powtórnego przekrysta- 
lizowania na wysokość przejściowej temperatury kruchości i inter­
pretacja wyników za pomocą tych osiągnięć teorii dyslokacji, które 
zdaniem autora tej pracy są najbardziej przekonywujące, Z tego też 
względu praca niniejsza z natury rzeczy posiada charakter dysku­
syjny.

2. TEORETYCZNE PODSTAWY BADANIA
Austenit po zgniocie na gorąco ulega szybko poligonizacji i re­

krystalizacji, Szybkość rekrystalizacji zależy od temperatury i 
stopnia zgniotu, podobnie jak to ma miejsce przy zgniocie przy tern 
peraturach niskich (poniżej 100°C). Ze względu na duże trudności 
eksperymentalne jest stosunkowe mało prac dotyczących tego zagad­
nienia a wysuwanie zbyt daleko idących analogii ze zgniotem na zim 
no jest ryzykowne.
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Dużo światła rzuca na to zagadnienie praca S, Gorczycy [6 ] 
Z pracy tej wynika, że rekrystalizacja austenitu po zgniocie przy 
temperaturach w zakresie 850-1000°0 nie rozpoczyna się natychmiast 
po zgniocie. Przy zgniocie 35% i temperaturze zgniotu 850°C rekry­
stalizacja rozpoczyna się po 15 sak,, a po 2 minutach ilość zre- 
krystalizowanego austenitu wynosi dopiero 40%, Przy temperaturze 
900°C po dwóch minutach po zgniocie ilość zrekrystalizewanego au­
sterii, tu wynosi około 50-60%, Przy 950°C, po 1 minucie ilość ta wy­
nosi około 70%, a przy temperaturze 1000°C po 30 sekundach wytrzy­
mania - od 80 do 90%, Przy tej temperaturze po 1 minucie rozpoczy­
na się rekrystalizacja wtórna,

S, Gorczyca badał stal zawierającą 0,36% Ct 0.72% Jfo, 0,29% Si, 
1,43% Cr, 1,46% Ni i 0,23% 1&. T,. Malkiewicz [7]'stwierdził' rów­
nież, że rekrystalizacja austenitu po zgniocie nie rozpoczyna się 
natychmiast, a szybkość jej zależy od temperatury zgniotu, W pracy 
swej S, Gorczyca badał rekrystalizację austenitu w warunkach izo- 
termicznych, W warunkach walcowania przemysłowego następuje stosun 
kowo szybki spadek temperatury przez co stopień rekrystalizacji au 
stenitu w okresie od zgniotu do osiągnięcia temperatury przemiany 
jest mniejszy niż w przypadku wytrzymywania izotermicznego w tym 
samym czasie,

W niniejszej pracy badano stal niskowęglową, W tym przypadku 
szybkość rekrystalizacji austenitu jest niewątpliwie większa niż 
w przypadku stali badanej przez S, Gorczycę, może nawet dojść do 
całkowitej rekrystalizacji zanim nastąpi przemiana austenitu na­
wet przy temperaturze końca walcowania wynoszącej 850°C, Istnieje 
jednak duże prawdopodobieństwo, że ilość i układ wad w sieci auste 
nitu przy początku przemiany jest inny przy temperaturze zgniotu 
wynoszącej 1000°C niż przy temperaturze zgniotu wynoszącej 850°C z 
następnym chłodzeniem na powietrzu do temperatury przemiany (około 
800°C)»

Różnice te wynikać mają głównie ze zmniejszenia sumarycznej po 
wierzchni granic ziam zarówno małego jak i dużego kąta w wyniku 
poligonizacji, rekrystalizacji pierwotnej i wtórnej w austenicie 
zgniecionym przy wyższych temperaturach w porównaniu z austenitem 
zgniecionym przy niższych temperaturaoh, gdzie temperatura zgnio­
tu i ozas od zgniotu do przemiany są znacznie mniejsze. Nie jest 
wykluczonym, że wystąpić mogą różnice w układzie dyslokacji i 
zmniejszenie ich gęstości również i wewnątrz podziam (usunię 
cie siatki Taylora, poszerzenie oczek zwykłej siatki dysloka­
cji).

Potwierdzenie tego przypuszczenia wynika z pracy Mirkina i Umań 
skiego [8], którzy stwierdzili, że podwyższenie temperatury wytrzy 
mania austenitu stali manganowej zawierającej 12% Mn znacznie 
zmniejsza gęstość dyslokacji. Mirkin [9] stwierdził również, że 
przedłużenie czasu wytrzymania stali węglowej (0,45% C) przy 120Ót 
z 30 minut do 3 godzin zmniejsza gęstość dyslokacji 4 razy.
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Przy bezdyfuzyjnej przemianie austenitu wady Jego sieci prze­
chodzą do sieci martenzytu i później ferrytu [9, 10], Na tej za­
sadzie opiera się obróbka clepłno-mechaniczna stali, jednak nie ma 
danych stwierdzających wpływ wad sieoi austenitu przy przemianie 
dyfuzyjnej.

Pewni autorzy w oparciu o wyniki badań własności mechanicznych 
przy temperaturze pokojowej są zdania, że przy przemianie dyfuzyj­
nej nie występuje wpływ wad sieci austenitu. Znajduje to wyraz w 
przepisach dotyczących obróbki cieplno-mechanicznej polecającej 
hartowanie w wodzie zgniecionego austenitu. Izotermiczna przemiana 
zgniecionego austenitu nie powoduje podwyższenia granicy plastycz­
ności ani wytrzymałości na rozciąganie stali [10], w porównaniu z 
austenitem nie zgniecionym.
Badania wpływu wad sieci austenitu na wady sieci ferrytu oparte by 
ły z Jednej strony na badaniu gęstości dyslokacji metodą rentgeno- 
graficzną [9] a z drugiej na badaniu zmian granicy plastyczności.

Metoda rentgenograficzna opiera się na założeniu, że podstruk- 
tura składa się z bloków, których granice zawierają jeden system 
równoległych dyslokacji krawędziowych ułożonych w stałych odstę­
pach. Jest to więc metoda niedokładna określająca w przybliżeniu 
rząd wielkości [11, 12], ponieważ jak stwierdzono [12] dyslokacje 
tworzą równie często ścianki bloków jak i nieuporządkowaną struk­
turę siatkową - metodą tą można więc wykrywać duże zmiany gęstości 
dyslokacji.

Badanie granicy plastyczności bez wyeliminowania wpływu wielko­
ści ziarna ferrytu również może dać efekt jedynie przy tak dużych 
zmianach w sieci ferrytu, które stłumią wpływ wielkości ziarna.

Oczywiście w przypadku przemiany dyfuzyjnej nie można oczekiwać 
aż tak dużego wpływu wad sieci austenitu na wady sieci ferrytu jak 
przy przemianie bezdyfuzyjnej, w trakcie której każde źródło dyslo 
kacji w austenicie generuje nowe dyslckacje potęgując w ten sposób 
wpływ wad sieci austenitu na wady sieci martenzytu.

Można więc przypuszczać, że zarówno niedokładność metody rent- 
genograficznej jak i badania granicy plastyczności przeprowadzone 
przy temperaturze pokojowej bez uwzględnienia wielkości ziarna mo-r 
gą być przyczyną negacji wpływu wad sieci austenitu na wady sieci 
ferrytu.

Jak zaznaczono w części pierwszej niniejszej pracy, wstępne ba­
dania autora [2], dotyczące wpływu temperatury końca walcowania 
stali na jej przejściową temperaturę kruchości wykazały, że przy 
tej samej wielkości ziarna ferrytu, stal niskowęglowa walcowana 
przy 850°C charakteryzuje się niższą przejściową temperaturą kru­
chości o 20°C niż stal walcowana przy 950 C. Można stąd wniosko­
wać, że jednak może wystąpić pewien wpływ wad sieci austenitu na 
wady sieci ferrytu, a więc również przy<- przemianie dyfuzyjnej.

Badania przeprowadzone nad mechanizmem powstawania pęknięcia 
wskazują, że nawet przy całkowicie kruchym przełomie osiąganym prsy 
temperaturze 4,2°K, pęknięcie zawsze poprzedzone jest odkształce­
niem plastycznym [13, 14] •
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Rys. 1. Pęknięcie utworzone przez zgrupowanie dyslokacji na płasz­
czyźnie poślizgu w pobliżu granicy ziarna (wg Stroh [15] )

Rys. 2 Rys. 2
(,a) Koalescencj a dwu dyslokacji krawędziowych tworzących dysloka­
cję pęknięcia na płaszczyźnie rozdzielczej, (b), (c) Koalescencja 
dwu płaszczyzn poślizgu, tworzących pękniecie rozdzielcze (d) (wg

Cottrella (14])
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Z tego też względu wysunięto koncepcję, że mikropęknięcie powstaje 
w wyniku koalescencji dyslokacji*

Stroh [15] podaje, że n dyslokacji (rys*l), o wektorze Berger 
sa . b, zgromadzonych przy granicy ziarna, jednoczy się tworząc wte 
dy mikropęknięcie, gdy naprężenie ścinające działające na nie 
osiągnie wartość 1

gdzie t  jest naprężeniem tarcia na płaszczyźnie poślizgu, a y  
energią powierzchniową*

Cottreli [14] przypuszcza, że mikropęknięcie może tworzyć się 
również w inny sposób (rys.2). Dyslokacje posiadające wektor Bur­
gera u a/2 Pi 1] i a/2 [i 11], poruszające się po płaszczyznach od 
powiednio (101) i (10T), spotykają się wudłuż osi [010] i reagują 
zgod:J.e z równaniem;

a/2 [111] + a/2 [111] — - a [001].

Niezależnie od takiego czy innego mechanizmu powstawania pęknięcia 
autorzy są zgodni, że tworzy się ono w wyniku jednoczenia się dys­
lokacji!

Cottrell [14] wyraża pogląd, że najk03rzystni.eje.zym momentem paw 
stania n&kropęknięcia i jego rozszerzenia jest okres nagłego wystą 
pienia dużej ilości swobodnych dyslokacji, co ma miejsce przy na­
prężeniu równym górnej granicy plastyczności* Swobodne dyslokacje 
mogą w tym momencie połączyć się, zanim., zostaną odblokowane i uru 
chomione nowe źródła a więc w czasie zbyt krótkim do relaksacji na 
prężeń drogą odkształcenia.
Prawdopodobieństwo takiego zjawiska zależy od temperatury i szyb­
kości odkształcania*

Poniżej krytycznej temperatury a powyżej krytycznej szybkości 
odkształcania, czas konieczny do uruchomienia źródeł dyslokacji 
jest zbyt długi, by mogła nastąpić relaksacja naprężeń powodują­
cych koalescencję dyslokacji.
Stąd wniosek, że kruchość stali związana jest z granicą plastyczno 
ści, wywołaną domieszkami blokującymi dyslokacje tj. węglem i azo­
tem.
Żelazo wytopione w poróżni metodą topienia strefowego jest ciągli- 
wo (90$ przewężenia w ciekłym helu} [16].
Petch [17] podał wzór na dolną granicę plastyczności:

(3 «* 6. + kd ̂  (2)dgp 1
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gdziet
6^ - naprężenie tarcia swobodnych dyslokacji, 
k - miara siły zablokowania dyslokacji,
2d - średnica ziarna ferrytu,
Z zależności powyższej (rys,3) wynika, że przy przyłożeniu na­

prężenia wystarczającego do uaktywnienia źródła Frank-Reada nastę­
puje generowanie dyslokacji, które gromadzą się na obu końcach pła 
szczyzny poślizgu przy granicy ziarna. Naprężenie powodujące spię­
trzenie dyslokacji wynosi - 6^), Oznacza to, że gdy źródło zo­
stanie uaktywnione przez przyłożenie naprężania e', część tego na­
prężenia zostaje zużyta na pokonanie oporu tarcia <ô  a reszta 
(&  - ) służy do spiętrzenia dyslokacji przy granicy ziarna na

Rys,3, Zależność naprężenia dolnej granicy plastyczności 
od wielkości ziarna (wg Petcha [30])
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końcu płaszczyzny poślizgu. Koncentracja naprężeń spowodowana 
przez to spiętrzenie może stać się dostatecznie duża do odblokowa­
nia źródeł w następnym ziarnie, albo gdy źródła te będą zbyt sil­
nie zablokowane - do utworzenia pęknięcia na końcu płaszczyzny po­
ślizgu drogą koalesceneji sp:* 1 ' ' '.okacji.

Wystąpienie dolnej granicy plastyczności jest wynikiem odbloko­
wania dyslokacji i ich źródeł. Oprócz tego koncentracja naprężeń 
na froncie pasma Liidersa jest wyższa niż w miejscu, w którym za­
początkowało się odblokowywanie.

Według G.T. Hahna [5] , wystąpienie dolnej granicy plastyczno­
ści nie jest wynikiem odblokowywania źródeł, lecz związane jest z 
szybkością mnożenia dyslokacji i zależnością szybkości dyslokacji 
od naprężeń. G.T. Hahn jest zdania, że dyslokacje zablokowane nie 
zostają uwolnione, lecz tworzą się zupełnie nowe dyslokacje.
Autor ten nie podaje mechanizmu tworzenia się nowych dyslokacji 
bez konieczności odblokowania źródeł ani mechanizmu powstania pęk­
nięcia, Model G.T. Hahna wymaga uzupełnienia pod względem powią­
zania naprężeń płynięcia z kruchością stali. Wydaje się, że w obec 
nym ujęciu nie może on konkurować z teorią Cottrella i Petcha.

Heslop i Petch [18] zajmowali się oporem tarcia swobodnych dys­
lokacji. Podają oni, że naprężenie tarcia (o. składa się z dwóch 
częścit

Ten przypadek zajdzie, gdy

i (3)

32

0
0 50 100 150 200 250 300 350

Temperatura *K

Rys.4. Zależność od temperatury części naprężenia tarcia swobodnej 
dyslokacji (wg Heslopa i Petcha [18])



Składowa jest zależna od temperatury (rys.4) i szybkości
odkształcania. Przy szybkości odkształcania lO”^/sek wynosi ona, 
przy temperaturze pokojowej, 3,15 kG/mm2, a przy temperaturze 
-196°C - 37,8 kG/mm2. Nie zależy ona od składu chemicznego i mi­
krostruktury stali. Według Petcha [18]naprężenie & " reprezentu­
je naprężenie Peierls-Nabarro, które należy przyłożyć celem przesu 
nięcia dyslokacji w krysztale doskonałym. Naprężenie to jest rów­
ne t

< ------ 2-2------55- (4)
(1 — V ) exp (4jT̂ -)

•

gdzie® W jest szerokością dyslokacji, G modułem sprężystości po 
przecznej, b wektorem flurgersa, a v' stosunkiem Poissona. 
Zależność (4) można przedstawić w skrócie:

<3£ •> A exp (- W) (5)

Szerokość dyslokacji zależy od temperatury i szybkości odkształca­
nia.

Petch [18] przyjmuje, że zależność W od temperatury wyraża 
się następująco:

W W (1 + otT) (6 )

gdzie Wq i oc są stałymi.
Read [19] podaje, że szerokość dyslokacji maleje ze wzrostem 

szybkości jej ruchu a więc ze wzrostem szybkości odkształcania.
W przypadku zbliżenia się szybkości dyslokacji do szybkości dźwię­
ku, szerokość jej zbliży się do zera. Stąd zmniejszanie się szero­
kości dyslokacji jest podobne do kurczenia się cząstki, zgodnie z 
teorią względności.

Składowa & ' jest prawie niezależńa od temperatury [14]. Za­
leży ona natomiast od wad w sieci krystalograficznej (wakancje,dys 
lokacje, atomy obce, dyspersyjne wydzielenia itp.}.

Czynnik k, w ujęciu Cottrella [14], wyraża się następującym 
związkiem:

1_
k - %  . I2, ( 7 )
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;dzie & jest naprężeniem koniecznym do odblokowania źródła po- &łożonego w odległości 1 od granicy sąsiedniego ziarna, gdzie sku 
piły się dyslokacje.

Przyjmując, że średnia odległość źródła od granicy ziarna wyno­
si x>t to zgodnie z Cottrellem [14] 21 przedstawia średnią odle­
głość źródeł dyslokacji,a więc określa gęstość dyslokacji.

Ponieważ atomy węgla i azotu blokują dyslokacje, wartość naprę­
żenia & zależy od zawartości tych atomów w roztworze stałym w
ferrycie?

Wartość naprężenia 6^ jest 
zależna od fluktuacji ciepl 
nych [14] (rys.5).
Ze względu na to wartość 6^ 
i w konsekwencji k, winna 
zależeć od temperatury i 
szybkości odkształcania.

Johnson [20] krytykuje po 
wyższe uj ęcie —  Cottrella - 
Petcha. Jego krytyka opie­
ra się na przyjęciu, że k 
praktycznie nie zależy ani 
od temperatury, ani od szyb 
kości odkształcania, a więc 
nie jest miarą siły bloko­
wania dyslokacji. Ponieważ 
jednak przyjmuje on zgodnie 
z Cottrellem, że napręże­
nie odblokowania ćT od- agrywa dużą rolę w napręże­
niu granicy plastyczności, 
wprowadza do równania (2) 
dodatkowy składnik ^(L), 
który jest naprężeniem prze 
suwania się pasma ludersa w 
krysztale pozbawionym tar­
cia; t^(L) zawiera w sobie 
naprężenie odblokowania &

i jest zależne od tempera­
tury i szybkośoi odkształ­
cania.

Johnson przyjmuje, że k

Rys,5. Wyzwalanie się dyslokacji z 
atmosfery. Początkowo dyslokacja 
leży wzdłuż linii x * 0. Po przy­
łożeniu naprężenia & dyslokacja 
przechodzi na pozycję stałej równo 
wagi x1. Celem wyzwolenia się mu­
si ona osiągnąć pozycję chwiejnej 
równowagi x„. ABC przedstawia pęt­
lę dyslokacji, utworzoną przez 
cieplne fluktuacje naprężeń w pro­
cesie wyzwalania się (wg Cottarel- 

la [21J) zależy w pewnym stopniu od 
naprężenia odblokowania & 

a głównie od szybkości utwardzania przy granicach ziarn.Wyniki ba­
dań przeprowadzonych przez Petoha jak i podanych przez Cottrella 
wskazują jednak wyraźnie na silną zależność k od temperatury.

12



Z tego powodu nie ma potrzeby wprowadzania dodatkowego członu
& (L) do równania (2), Naprężenie €> mieści się więc zgodnie z i o*Cottrellem jedynie w czynniku k.

Koncepcja Johnsona jest próbą innego ujęcia zjawisk granicy pla
styczności, która podobnie jak koncepcja G.T. Hahna jest niewąt­
pliwie nie ostatnią próbą postępu w kierunku możliwie dokładnego 
przedstawienia mechanizmu granicy plastyczności,

W tej pracy przyjęto jako podstawę interpretacji wyników dotych 
ozas powszechnie uznawaną [22J klasyczną teorię Cottrella i Petcha 

Po przyłożeniu naprężenia 6  płynięcie nie rozpoczyna się natych 
miast, lecz po pewnym okresie czasu, określonym przez Cottrella [21] 
(rys,6) *'

°(
* " *0  kT~

& \
(9)

* Naprężenie -1000 LB na cal

Rys,6, Czas opóźnienia płynięcia stali przy różnych naprężeniach i 
temperaturach (wg Cottrella [21] )
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gdzie:
t - jest stałą, wynoszącą 10-11 sek
6 - naprężeniem przyłożonym,
6 - naprężeniem na granicy plastyczności przy 0 °K,
U(ą) - energią aktywacji odblokowania dyslokacji
k - stałą Bolzmarma,
T - temperaturą w °K.

Czas t jest konieczny do uwolnienia pewnej ilości dyslokacji, 
zanim rozpocznie się gwałtowne płynięcie - jest to okres od przy­
łożenia naprężenia do rozpoczęcia gwałtownego płynięcia.

Pakt, że przed wyraźną granicą plastyczności obserwuje się od­
kształcenie plastyczne wynoszące 3 . 10“5 wskazuje, że ilość uwol­
nionych dyslokacji jest dostatecznie duża, stąd wniosek, że t może 
być określone statystycznie, ponieważ fluktuacje cieplne są przy­
padkowe [21],

W przypadku stałego czasu opóźnienia t, a więc przy stałej szyb 
kości odkształcania

kT - constans ('10)

Stosując uproszozone wyrażenie Cottrella [14] na energię aktywa­
cji:

U(~) - 0,9 (1 - - f ) 3 (11)
o o

dla 0,2 ̂  < & <  0,8 & o o

otrzymujemy wyrażenie na zależność dynamicznej górnej granicy pla­
styczności od temperatury [21]:

1
~ ^  (12)ggp O

Równanie (12) dotyczy górnej granicy plastyczności, powstaje teraz 
problem zastosowania tego równania do dolnej granicy plastyczności.

Taylor [23] w oparciu o fakt, że naprężenia górnej i dolnej gra 
nicy plastyczności są określone własnościami materiału nieodksatał
conego wyraża pogLąd, że możliwym jest w przybliżeniu zastosowa­
nie związku (12) dla dolnej granicy plastyczności.
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Rys. 7. Dynamiczne naprężenie dolnej granicy plastyczności jako 
funkcja temperatury (wg C. Taylora i Malverna [23])

L °9 „  (  Temperatura *  K  j

Rys. 8. Porównanie wyników doświadczalnych, określających dynamicz 
ne naprężenie dolnej granicy plastyczności, z teorią opartą o wyra 
żenie Cottrella [H] na energię aktywacji (wg C. Taylora i Malver-

na [23])
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Uzasadnione to jest tym, że w zakresie naprężeń dolnej granicy pla, 
styczności, gdzie ustalone jest płynięcie niejednorodne, przy prze 
suwaniu się pasm Liidersa, płynięcie zapoczątkowywane jest ciągle w 
nieodkształconym materiale (rys. 7 i 8). Cottrell [14] również 
jest zdania, że płynięcie przy dolnej granicy plastyczności jest 
zasadniczo tym samym procesem, co przy górnej granicy plastyczno­
ści, lecz przebiega ono przy niższych naprężeniach, ponieważ część 
dyslokacji jest odblokowana i jest wiele miejsc wzdłuż rozwinię­
tych pasm Liidersa, gdzie zapoczątkowanie może mieć miejsce.

Itys.9. Izoraetryczny wykres powierzchni naprężeń,odkształceń i szyb 
kości odkształcania (średnia gęstość ziam - 2033 ziama/mm2) (wg 

K.J. Marscha i J.D. Oampbella [24])

Również z powodu zmian w przekroju poprzecznym i zmian orientacji 
poszczególnych kryształów następuje wzrost naprężeń na froncie Iii- 
dersa.

W równaniu (12) &Q jest stałe i wynosi według Cottrella [14]
pn p~  a więc około 208 kG/nm . Różnica między naprężeniem dolnej i
górnej granicy plastyczności odbije się jedynie na wartości czyn­
nika b. Z równania (12) i rys.7, 8 wynika, że dolna granica pla­
styczności rośnie ze spadkiem temperatury.
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Do równania Peteha na dolną granicę plastyczności wchodzą czyn­
niki i k. Jak wynika z równań (3), (5) i (6), rośnie ze
spadkiem temperaturyj potwierdzone to zostało eksperymentalnie* 
Doświadczalnie stwierdzono [14], że k również rośnie ze spadkiem 
temperatury. Przyczyną tego jest fakt, że k zależy od naprężenia 
odblokowania dyslokacji 6", którego wartość związana jest z fluk­
tuacjami cieplnymi. a

Cottrell [14] podaje, że wzrost temperatury z 4° do 100°K 
zmniejsza naprężenie odblokowania 6  do  ̂wartości poprzedniej, 
przy stałej szybkości odkształcania, jednakowoż dalszy wzrost tem­
peratury powoduje już tylko niewielki spadek & , ponieważ w tym8.zakresie temperatur mogą powstać wystarczająco duże fluktuacje 
cieplne w czasie odkształcania, przy szybkości 10“3/sek.Stąd wnio­
sek, że dolna granica plastyczności przy temperaturze powyżej 
100°K rośnie głównie w wyniku wzrostu 0^, a niewiele w wyniku 
wzrostu k, natomiast poniżej tej temperatury występuje silny 
wzrost udziału czynnika k.

Górna i dolna granica plastyczności zależy nie tylko od tempe­
ratury odkształcania, lecz również od szybkości odkształcania [24], 
(rys.6 i 9).

Wzrost temperatury odkształcania powoduje spadek naprężeń gra­
nicy plastyczności, natomiast wzrost szybkości odkształcania 
wzrost naprężeń granicy plastyczności. Występuje więc związek po­
między temperaturą odkształcania i szybkością odkształcania.Z rów­
nania (9) wynika, że przy założeniu & - const, związek ten jest na 
stępujący*

4

t ■ const.exp (T ) (13)

Wynika z tego, że celem osiągnięcia tego samego naprężenia grani­
cy plastyczności, można wzrost szybkości odkształcania zastąpić od 
powiednim spadkiem temperatury odkształcania.

Równanie Petoha na granicę plastyczności zawiera składniki 6^ i 
k. Wzrost 6^ ze wzrostem szybkości odkształcania [24], w wyniku
zmniejszenia szerokości dyslokacji [19] jest udowodniony i nie bu­
dzi wątpliwości, natomiast wpływ szybkości odkształcania na k jest 
jeszcze ciągle wątpliwy. Doświadczalnie ustalono, że k rośnie ze 
spadkiem temperatury, konsekwencją tego winno być, że k rośnie 
ze wzrostem szybkości odkształcania, ponieważ związane z k naprę­
żenie odblokowania dyslokacji zależy od prawdopodobieństwa powsta­
nia fluktuacji cieplnych, a więc od czasu,

Z badania Campbella [25] z roku 1947 wynika, że k nie zmienia 
się z szybkością odkształcania, jednakowoż trudno zgodzić się z 
tym wnioskiem, tym bardziej, że pomiary wartości k dokonane w wy­
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mienionej pracy na próbkach stali niskowęglowej zbombardowanej neu| 
tronami w ilości 5 x 10^® neutronów/cm2 wykazały, że wartośó k 
zmienią, się z 3,7 na 0,7 podczas gdy badania Churchmana, Magforda 
i Cottrella [41] wykazały, że po zbombardowaniu stali niskowęglo- 
wej dawką 5,7 x 10‘9 neutronów/cm2 wartośó k nie ulega zmianie. 
Dowodzi to niedokładności przy pomiarze wartości k.

Najnowsze badania, wykonane w roku 1963 przez S. Sakui i tow, 
[26] wykazały, że k rośnie silnie ze wirostem szybkości odkształ 
cania.

Przy temperaturze -78 C przy statycznym rozciąganiu stal nisko- 
węglową, zawierająca 0,15% C posiadała wartość k wynoszącą 1,65 
kG/mm3/2, podczas gdy przy szybkości rozciągania 20 m/sek wartość 
k wzrosła do 2,98 kG/muî /2.

Bvers [27] jest zdania, że rozbieżności odnośnie wyników badań 
wpływu szybkości odkształcania, jak również temperatury odkształ­
cania na naprężenie blokowania, a w konsekwencji na wartość k mo­
gą być spowodowane różnym rodzajem blokowania. W przypadku gdy dys 
lokacje blokowane są przez dyspersyjne wydzielenia, wpływ tempera­
tury i szybkośoi odkształcania może być mniejszy, niż w przypadku 
blokowania atomami.

Tak więc stwierdzono, że zarówno jak i k rośnie przy
spadku temperatury odkształcania, jak również przy wzroście szyb­
kości odkszałcania.

Z omówionym powyżej wzorem na dolną granicę plastyczności zwią­
zane są trzy główne teorie przejścia stanu ciągliwegc w stanf;kru* 
chy, a mianowicie teoria Cottrella [14], teoria Stroha [28] i teo­
ria petoha [30].

W procesie powstawania przełomu z pęknięcia rozróżniamy trzy 
różne naprężenia, przy których mogą zachodzić trzy różne procesy. 
Naprężenie płynięcia, przy którym linie poślizgu w jednych ziar­
nach powodują poślizg w drugich ziarnach} naprężenie zarodkujące, 
przy którym następuje tworzenie się zarodka pęknięcia drogą koale- 
scenóji dyslokacji} naprężenie rośnięcia, przy którym mikropęknię- 
cia rosną do kompletnego przełomu. Ponieważ teorie te przyjmują, 
że naprężenie zarodkowania jest mniejsze od naprężenia rośnięcia, 
więc krytyczne porównanie występuje między naprężeniem płynięcia, 
a naprężeniem rośnięcia.
Gdy naprężenie płynięcia jest mniejsze od naprężenia rośnięcia, to 
materiał jest ciągliwy, gdy większe, to jest on kruchy.
Stąd też wynika powiązanie tych teorii z granicą plastyczności sta 
li.

Różnica między teorią Cottrella, a teorią Stroha polega na tym, 
że Cottrell zakłada, iż mikropęknięcie tworzyć się może z połącze­
nia się dyslokacji o przeciwnych znakach na przecięciu płaszczyzn 
poślizgu (rys.2), w efekcie czego energia układu przy tworzeniu się 
zarodka zmaleje, natomiast dalszy jego wzrost musi odbywać się za 
pomocą naprężeń hydrostatycznych. Stroh zakłada, że zarodek tworzy 
się w wyniku połączenia się dyslokacji jednego znaku (rys.1),na co
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potrzebne jest znaczne naprężenie ścinające, ale wzrost zarodka na 
potyka na jeszcze większe trudności, na skutek odkształcenia- pla­
stycznego towarzyszącego rośnięciu zarodka pęknięcia.

Teoria Petcha jest podobna zarówno do teorii Cottrella, jak i 
Stroha, opiera się ona głównie na zależności naprężeń Peierls-Na- 
barro od temperatury (££"), które deoydttje o wielkości naprężenia 
płynięcia i przyjmuje, jak to będzie przedstawione poniżej, kry­
terium naprężeń ścinających, decydujących.o przejściu ze stanu cią 
gliwego w stan kruchy.

Wszystkie te trzy teorie, posługując się tym samym równaniem na 
dolną granicę plastyczności wykazują, że naprężenie przełomu jest
proporcjonalne do d^ i uwzględniają wpływ efektywnej energii po 
wierzchniowej /' na wielkość tego naprężenia [43] • W efekcie obli­
czenia wykonane za ich pomocą różnią się między sobą nieznacznie. 

Teoria Petcha jest najpełniej rozbudowaną. Podaje ona bezpośred 
ni związek wysokości przejściowej temperatury kruohości, mierzonej 
próbą udarności, z naprężeniem tarcia swobodnyoh dyslokacji, rze­
czywistą energią powierzchniową oraz średnicą ziarna ferrytu* z te 
go też względu do niniejszych badań zastosowano teorię Petcha, 

Stroh [28] podaje, że pęknięcie zawierające n dyslokacji bę­
dzie się rozszerzać jako przełom kruchy, jeśli & just takie, że

gdzie b jest długością wektora Burgersa, a /'jest efektywną ener 
gią powierzchniową.

Efektywna energia powierzchniowa /'łączny w sobie rzeczywistą 
energię powierzchniową żelaza i pracę odkształcenia plastycznego, 
poprzedzającego pęknięcie,

Cottrell [14] ustalił wartość /'przy rozciąganiu stali nisko- 
węglowej, przy temperaturze -196°C na 18000 efg/cm^. Snergia ta* 
obliczona przez Cottrella, jest około 10 razy większa od rzeczywi­
stej energii powierzchniowej ,

W miarę spadku naprężeń koniecznych dę uwolnienia źródła, wzra­
sta odkształcenie plastyczne, poprzedzające pęknięcie i wzrasta 
efektywna energia powierzchniowa, Petch [29] podaje następujący 
związek*

gdzie cc a 1 * 2, zaś k jest miarą blokowania dyslokacji,występu­
jącą w równaniu (2).

(14)

/'■ const • k”*4* (15)
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Według rozważań Petcha [30] , przy naprężeniu rozciągającym & , 
część przypadająca na naprężenie ścinające wynosi q6; Jeśli na­
prężenie konieczne do przezwyciężenia oporu tarcia wynosi 6^, a 
pęknięcia tworzą się z obu stron płaszczyzny poślizgu (długość 2d) 
ze źródłem dyslokacji w środku, to naprężenie wsteczne, wynikłe z 
pęknięcia, wstrzymuje ruch dyslokacji do pęknięcia, gdy ich ilość 
w pęknięciu osiąga wartość:

n » «£(1 - V) - <3̂ ) “jgg- (16}

n - ilość dyslokacji, V - stosunek Poissona, G - moduł sprężysto­
ści poprzecznej, 2d - średnica ziarna ferrytu, q - współczynnik 
osiowości naprężeń,

W próbkach bez karbu naprężenie przełomu ciągliwego jest wyraża 
ne przez:

•

V  « &± + kd‘* (17)

gdzie Ic jest wartością stałą, określającą kohezję metalu, a
naprężeniem tarcia swobodnych dyslokacji.

Naprężenie przełomu ciągliwego j esi w przybliżeniu naprężeniem 
ścinającym tak, że w przypadku rozciągania:

, -1q &f  m + kd 2 (18)

gdzie q jest współczynnikiem osiowości naprężeń.
W ten sposób z równań (14), (16), (17) wynika, że przejście z prze
łomu ciągliwego w kruchy nastąpi, gdy osiągnie wartość:

Z równania (18j) otrzymuj emy:

-iSf- (19)
I d 1

- ić) d ^ - &± (20)
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x  ,2Z równania (2 0 ) wynika, że gdy d ■ O, to 6^ » 0, Istotnie z in­
terpretacji Lowa [14] wynika, że exśtrapolacja zależności (d1 * prowadzi do tego, że przy « 0 , 0^ = 0 (rys, 10).
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x Naprężenie przy zerwaniu 
- o Naprężenie granicy plastyczności 
a Od kształcenie do zerwania
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I
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««! 
0,4 ^  
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0

Rys.10. Wpływ wielkości ziarna na naprężenia granicy plastyczności 
i rzeczywistą wytrzymałość na rozciąganie oraz na odkształcenie do 
zerwania stali niskowęglowej rozciąganej przy —196oC, Punkty przy 
nieskończonej wielkości ziarna przedstawiają naprężenia przełomu 

rozdzielczego monokryształów (wg Lowa [14])

Jak stwierdzono poprzednio, 6\ składa się z dwu członów:

Zależność 6^ od temperatury wyraża się wzorem z rów. (5) i (6):

= A exp [ -  Wq (1 -  ocT)]

gdzie W jest szerokością dyslokacji przy 0 K.
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Można więc napisaćj

» A exp (- ocT) 

gdzie oc i A jest wartością stałą*
<5̂ jest niezależne od temperatury* zakładając* że <5̂ nie jest
zbyt duże można przyjąć, iż całe - B eacjp (- , gdzie B i ^
są stałymi.

Stąd

ln 0± « lnB - y0Tk (21)

Z równania (20) i (21) wynika* że
_  1

fiT. - ln B - ln (1 - k#) - ln d 2 (22)-' JC • jp'

W zakresie temperatur +_ 50°C zależność 6̂ ' od temperatury można
przyjąć za liniową:

6 ^m  C -  £Tk (23)

gdzie C i £ są stałymi, a równanie (22) sprowadza się do}
_

&T. •  & ' + C - _ k*) d 2 (24)]c*

Równanie powyższe nie względnia szybkości odkształcania i słusz­
ne jest przy stałej szybkości odkształcania*

Z badań Barona [31]* dotyczących zmiany dolnej granicy plastycz 
ności przy szybkości odkształcania 102/sek,* Petch obliczył w jed­
nostkach c*g*8«* że

fi - 0,62 , 1Q~2, B - 23,4,

£ - 2,0 . 107, C - 79 . 10®.
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Związek (24) jest korzystniejszy ze względu na to, że wchodzi do 
niego człon Badania Petcha wykazały, że dla temperatur przej­
ściowych w zakresie +60 do -30°C stal niskowęglowa, zawierająca 
0,11% C, spełnia dobrze zarówno równanie (22), jak i równanie (24) 
(rys.11).

Hys.11, Zależność przejściowej temperatury kruchości od wielkości 
ziarna (wg J. Heslopa i J. Petcha [29])

Między równaniem (2) i (24) istnieje ścisły związek.Występują w 
nich wspSln. ccynniki, a mannicie t i 4.

2.1, Założenie pracy
1. Wady sieci austenitu wywierają, przy przemianie bezdyfuzyj- 

nej, wpływ na ilość i układ wad sieci martenzytu.
2. Zakładając, że w sieci austenitu zgniecionego w zakresie temf 

peratur od 850°Ć do 1000°C występują tuż przed przemianą wa­
dy, których ilość i układ może zależeć od temperatury zgnio­
tu, przy stałym stopniu zgniotu i stałej szybkości chłodze- 
niafpostanowiono zbadać wpływ wad w sieci austenitu na wady 
w sieci ferrytu po przemianie dyfuzyjnej} badanie to można 
przeprowadzić, badając dolną granicę plastyczności i przej­
ściową temperaturę kruchości, a wyniki interpretując za po­
mocą teorii dyslokacji.

3. Do interpretacji wyników najlepiej nadają się klasyczne teo­
rie Cottrella 1 Petcha, Btanowiące opracowaną w pełni ca­
łość.
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3. BADANIA WŁASNE
Jak stwierdzono w założeniach pracy (punkt 2.1), wpływ wad w 

sieci austenitu na wady w sieci ferrytu po przemianie dyfuzyjnej 
można określić badając dolną granicę plastyczności i przejściową 
temperaturę kruchości stali.
Badanie dolnej granicy plastyczności pozwala na ustalenie wpływu 
temperatury walcowania na wartości czynnika <o. i k, z zależności 
ff. «f(d'*). 1dgpZe względu na to, że czynniki i k wchodzą we wzór na przej 
ściową temperaturę kruchości, występując w czynnikach 6^ i /',
można ze zmian dolnej granicy plastyczności wywołanych różnymi 
temperaturami walcowania ustalić , czy wpływ temperatury walcowa­
nia na przejściową temperaturę kruchości stali istotnie związa­
ny jest ze zmianą czynników 6 i k, czy też może występują tu in­
ne wpływy np. wielkość ziarna ferrytu. Upewnienie się odnośnie te 
go ostatniego możliwym jest przez wyeliminowanie wpływu tempera­
tury walcowania drogą przekrystalizowania i określenie wartości 
^  i k w próbkach przekrystalizowanych. Z tego też względu należy 
określić zależność ć?. ■ f(d 2) w próbkach przekrystalizowanych
oraz zależność wysokości przejściowej temperatury kruchości od 
wielkości ziarna ferrytu w próbkach przekrystalizowanych.
W związku z powyższym ustalono następujący plan pracy.

3.1. Plan pracy
1. Wyznaczenie zależności & ■ f(d 2 ) dla niskowęglowej sta 

li walcowanej przy temperaturach 850, 900, 950, 1000°G oraz 
po przekrystalizowaniu.

2. Wyznaczenie zależności ■ f(d 2 ) dla niskowęglowej stali 
walcowanej przy temperaturach 850, 900, 950, 1000°C oraz po 
przekrystalizowaniu.

3. Ustalenie wpływu przekrystalizowania i temperatury walcowa­
nia na czynniki 6^ i k.

4. Dyskusja wyników.
5. Wnioski.
3.2, Metoda badania
Określenie wartości czynników S  i k dla danej temperatury

walcowania przeprowadzono za pomocą równania na dolną granicę pla­
styczności:

V  fri ł k a 'ł
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We wzorze tym, dla danej temperatury walcowania, wartości i k 
są stałe, natomiast zmienną winna być jedynie wielkość ziarna fer­
rytu d. V/ warunkach tego badania zmianę wielkości ziarna ferrytu 
przy danej stałej temperaturze walcowania można było osiągnąć je­
dynie drogą zmiany szybkości przejścia przez przemianę y  ---- - oc
[32], Zmianę szybkości przejścia $  ~^cc przeprowadzono tak, by nie 
dopuścić do wpływu różnicy szybkości chłodzenia na wartość ^  i k, 
ponieważ w przypadku przeciwnym mogłoby to zaciemnić wpływ tem­
peratury walcowania, który jest przedmiotem badania.

Pierwszym warunkiem jest, aby przemiana / — -oc przy wszystkich 
szybkościach chłodzenia miała charakter dyfuzyjny,

Drugim jest, aby przy przemianie nie wystąpił zgniot fazowy, 
który zwiększyłby ilość dyslokacji w ferrycie, a tym samym wpłynął 
zarówno na wartość 6^, jak i na k.

Trzecim - by zawartość węgla i azotu w roztworze stałym była 
jednakowa, mimo różnic w szybkości chłodzenia. Zmiana zawartości 
węgla i azotu w roztworze wpłynie bowiem zarówno na wartość Ni­
jaki na wartość k.

Czwartym - by nie było w ferrycie koherentnych wydzieleń węgli­
ków lub azotków, które hamują ruch dyslokacji i tym samym wpływa­
ją na wartość

Pierwszy warunek starano się wypełnić chłodząc stal niskowęglo- 
wą o grubości 14 mm w ciepłej wodzie (35°C), oleju, powietrzu i 
piaskuj za każdym razem uzyskano strukturę zawierającą ferryt i 
perlit.

Odnośnie drugiego warunku oparto się na pracy Ząbika [33]* jak 
również na doświadczeniach własnych, uzyskanych przy obróbce ciepl 
nej stali niskowęglowej, wskazujących, że temperatura wody nie po 
winna być niższa od 30 C. Przy tej temperaturze wody, przy chłodzę 
niu pasków blachy o grubości 14 nm, szerokości około 120 ran,o dłu­
gości 300 mm, uzyskuje się strukturę ferrytyczno-perlityczną, przy 
czym nie występuje wykrywalny zgniot fazowy, który powoduje wzrost 
gęstości wad sieciowych ferrytu. Przy temperaturze wody 20°C uzys­
kuje się przy chłodzeniu pasków o powyższych wymiarach, również 
strukturę ferrytyczno-perlityczną, lecz występuje na głębokości do 
1 mm od powierzchni zgniot fazowy, wykrywalny po żarzeniu przy 
680°C w postaci miejscowego rozrostu ziam ferrytu, W obecnym ba­
daniu temperatura wody wynosiła 35°C,

Dokładność wypełnienia warunku pierwszego i drugiego może bu­
dzić wątpliwości, ponieważ obniżenie temperatury przemiany auste­
nitu, celem uzyskania drobniejszego ziarna ferrytu może, mimo sto­
sowania wymienionych środków ostrożności, odbić się na wartości 
czynnika 6^ i k,
Jednakowoż biorąc pod uwagę fakt, że wszystkie próbki w każdej se­
rii temperatur walcowania były chłodzone w jednakowy sposób i z 
jednakowej temperatury (800°C) można przyjąć, że ewentualny wpływ 
obniżonej temperatury przemiany austenitu może odbić się na bez-
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względnej wartości czynników ^  i ale wpływ różnych tempera­
tur walcowania polegający na różnicy wartości ^  i k zostanie 
uchwycony, a to jest właśnie celem badania, 1 

Warunek trzeci i czwarty wypełniono łącznie.
Jak już wspomniano, na wartość 0^ wpływają wady sieciowe jak 

dyslokacje, wakancje oraz atomy obce i koherentne wydzielenia.Przy 
chłodzeniu z różną szybkością może zmienić się ilość i układ ato­
mów węgla i azotu w roztworze, jak również ilość i wielkość wydzie 
leń.

Celem uniknięcia tej różnicy doprowadzono do wydzielenia atomów 
węgla i azotu w roztworu stałego, a następnie wydzielenia te skoa-

gulowano do tego stopnia, by 
nie hamowały one ruchu dys­
lokacji, Oba te procesy moż­
na przeprowadzić przez wy­
trzymanie stali przy tempe­
raturze 250°C w czasie 1 go­
dziny. W niniejszym badaniu 
wytrzymano próbki w czasie 
18 godzin przy tej tempera­
turze, , Nastąpiło wtedy prze 
starzenie stali po przesyce­
niu. Wynika to jasno z rys.12 
[34] oraz z rys.13. Z rysun­
ku 12 wynika, że po 10 godzi 
nach, przy 130°C, następuje 
wydzielenie węgla z roztwo­
ru i utworzenie się koherent 
nych wydzieleń, a po 100 go­
dzinach następuje koagulacja 
wydzieleń, a naprężenie gra­
nicy plastyczności osiąga
wartość tak, jaką miało
przed starzeniem.

Wyżarzenie przy 250 C wy­
równuje zawartość atomów węg 
la i azotu w ferrycie różnie 
chłodzonych próbek oraz usu­
wa koherentne wydzielenia wę 
glików i azotków.

Do prób zastosowano stal 
nieuspokojoną, ponieważ uspo 
kojenie krzemem względnie siu 
ndnium, mogłoby w wyniku wal 
cowania przy różnych tempera 
turach . i różnych sposobów 
chłodzenia, doprowadzić de
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Rys.12. Zmiana granicy plastycz­
ności w wyniku wydzielenia węgla 
z siatki żelaza cc przy różnych 
temperaturach. Stopień wydziele­
nia węgla określono drogą pomiaru 
współczynnika tarcia wewnętrznego 

(wg E. Houdremonta [34])
o— —  o stopień wydzielenia

węgla
•------   granica plastyczności
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Rys.13* Zależność twardości stali niskowęglowej od oza- su starzenia przy różny oh. temperaturach jwg £. Houdre-
■onta [34] )

Rys.14. Procent przełomu włóknistego w funkcji energii 
przy próbie udarności stali (wg B.I. Heuhouse [35])
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różnic w ilości związanego azotu [2], przez co wprowadzić dodatko­
wy, trudny do uchwycenia czynnik.
Utrzymanie dla wszystkich próbek stałej zawartości w^la i azotu w 
roztworze jak również, dla danej serii prób, stałej temperatury 
rozciągania, mierzonej termometrem wyskalowanym do -210°C oraz sta 
łej szybkości rozciągania, pozwoliło na utrzymanie stałej wartości 
aaprężenia odblokowania & ala danaj serii prób.Stałą szybkość roz 
ciągania utrzymano, stosując jednakowe odkręcanie wentyla przy ma­
szynie do rozciągania. Szybkość ta wynosiła około 10”3/sek.
Dla każdej temperatury końca walcowania wykreślono oddzielną pro­
stą <o. m f(d"2). Nachylenie tej prostej do osi współrzędnych 
określarwartość czynnika k, a ekstrapolacja prostej do wartości 
d'2 = 0 określa wartość 6^. Próby rozciągania przeprowadzono na 
próbkach podłużnych przy temperaturach -75°C» -110°C i-196°C.

Przejściową temperaturę kruchości określano za pomocą poprzecz­
nych prób udamości łamanych przy różnych temperaturach.Wzór Pet- 
cha na zależność przejściowej temperatury kruchości od wielkości 
ziarna ferrytu (równania (22) ♦ (24)) ustalony został na zasadzie 
zależności* procent przełomu włóknistego - temperatura.Mędzy ener 
gią łamania,.a procentem przełomu włóknistego zachodzi zależność 
liniowa, rys.14 [35]• W pracy niniejszej przejściową temperaturę 
kruchości określono z zależności* energia łamania —  temperatura. 
Sposób ten pozwala na precyzyjniejsze określenie temperatury przej 
ściowej ze względu na to, że wyznaczenie powierzchni przełomu włók 
nistego może być źródłem znacznych błędów. Istnieje wiele kryte­
riów określających przejściową temperaturę kruchości. Nie ma w za­
sadzie żadnej metody, która by była przyjęta jako obowiązująca lub 
zalecana do stosowania jako najlepsza z istniejących. W niniejszej 
pracy, po konsultacji z doc. B. Baranowskim, przyjęto jako przej­
ściową temperaturę kruchości taką temperaturę, przy której jedna z 
kilku badanych przy danej temperaturze próbek osiągnie wartość 
2 kGm/cm lub niższą, przy czym przy niższej temperaturze wzrasta 
ilość próbek wykazujących udarhość poniżej 2 kGm/cm^, Oczywiście 
jest to wybór całkowicie dowolny, jednak zupełnie wystarczający do 
osiągnięcia założeń niniejszej pracy.

Do badania udamości przyjęto próbki Mesnagera. Próbki wycięto 
poprzecznie do kierunku walcowania. Powyższy sposób wycięcia pró­
bek podyktowany był zamiarem wyeliminowania wpływu ewentualnych 
pęknięć podłużnych na wyniki badań. Kazinczy [37] jest zdania, że 
wpływ obniżonej temperatury walcowania na wysokość przejściowej 
temperatury kruchości spowodowany jest powstaniem podłużnych pęk­
nięć przy niskiej temperaturze końca walcowania.

Pomiar wielkości ziarna dokonano drogą liczenia ziam częściowo 
na fotografii mikrostruktury, a częściowo bezpośrednio na matówce 
mikroskopu. Wielkość ziarna obliczano jako średnią z 500 do 1200 
ziam [36]. Ziarna przyjmowano jako okrągłe.
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3.3» Przygotowanie próbek i sposób wykonania pomiaru
Badania przeprowadzono na odcinkach blachy stalowej o zawarto­

ści* C - 0,06%, Mn - 0,38%, Si - ślady, P - 0,026%, S - 0,030%, 
Cr - ślady, Ni - 0,040%, Cu - 0,14%, Ng - 0,0026%.
Odcinki te, o wymiarze 250 x 25 x 500, pochodziły z jednego kęsis­
ka. Dostarczane odcinki pocięto na paski o wym. 125 x 250 x 25. 
W każdym pasku nawiercono otwór o średnicy 3 nm i głębokości "0 ma. 
Otwór ten przed włożeniem paska do pieca zatkano azbestem.- Paski 
wkładano do pieca przy temperaturze 1250°C, mierzonej pyrometrem 
optycznym bez poprawki.
Paski wkładano do pieca kolejno w odstępie 5 minutowym,a następnie' 
po 30 minutach wyjmowano z pieca również w odstępie 5 minutowym. 
W ten sposób każdy pasek przebywał w piecu 30 minut. Zapewniało to 
mniej więoej jednakową wielkość ziarna austenitu w każdym pasku po 
wyjęciu z pieca. Po wyjęciu paska z pieca usuwano z otworu azbest 
i wkładano końcówkę sprawdzonej uprzednio termopary Pt-PtRh.

Po osiągnięciu przez pasek przepisanej temperatury (850°, 900 , 
950° i 1000°C)walcowano go w jednym przepuście na grubość 14 nm, 
osiągając gniot 44%. Po odwalcowaniu paski chłodzono na powietrzu 
do temperatury około 800°C, Temperaturę tę mierzono pyrometrem op­
tycznym bez poprawki* mierzono również czas upływający od odwalco 
wania, do osiągnięcia przez próbkę temperatury 800 C. Oprócz tego 
szereg pasków przewalcowano przy 850°C, ochłodzono na powietrzu, a 
następnie przekrystalizcwano drogą podgrzania do temperatury 920°C 
wytrzymania 20 minut i ochłodzenia w wodzie, oleju, powietrzu i 
piasku. Obrobione w ten sposób próbki określa się w dalszym ciągu 
pracy jakoMprzekryst8lizowane". Sposób chłodzenia i temperaturę 
walcowania odpowiednich pasków przedstawia tablica I.

W wyniku chłodzenia badanej stali środkami chłodzącymi, wymie­
nionymi w tablicy I, uzyskano w każdym przypadku strukturę ferry- 
tyozną. Jedynym efektem różnic szybkości chłodzenia była różnica w 
wielkości ziarna ferrytu oraz nieznaczna różnica w ilości i drobno 
ziarnistości perlitu.

Ze względu na małą zawartość węgla (zawartość perlitu wynosi o- 
koło 4%) niewielkie różnice w ilości i drobnoziamistości perlitu 
prawdopodobnie nie wpłyną na własności badanej stali,jednakowoż na 
wet gdyby wpływ ten wystąpił, będzie on jednakowy dla wszystkich 
temperatur walcowania przy jednakowym sposobie chłodzenia.Przykła­
dowo podano zdjęcia miłax>struktury próbkL nr 2, 7, 12 i 15 przy po 
większeniu x400 (rys.19,16,17,18).

Następnie z obu końców każdego paska pobrano próbki,celem okraś 
lenia wielkości ziarna ferrytu* gdy średnia wielkość ziarna ferry­
tu danego paska była na obu końcach jednakowa, pasek ten przezna- 
ozano do dalszych badań* natomiast gdy wystąpiła różnica,paski od­
rzucano. Odrzucono paski nr 1, 33, 37, 49 i 52. Różnice- w wielko­
ści ziarna pochodziły prawdopodobnie od chłodzącego działania szczy­
piec walcowniczych, którymi trzymano pasek po odwalccwaniu.
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Rys.15. Mikrostruktura paska nr 2 . Temp. wal- 
oowania 850°C.Chłódze­
nie - soda 35°C , traw. 
nitalem, pos. 400x

Rys.17. Mikrostruktura paska nr 12.Temp. wal­
cowania 850 C.Chłodze­
nie - powietrze^ traw. 
nitalem, pow. 400x.

Rys.16. Mikrostruktura 
paska nr 7. Temp. wal­
cowania 850 C.Chłodze- nie - olej 46 C, tsaw. 
nitalem, pow. 400x

Rys.18. Mikrostruktura 
paska nr 15tTemp. wal- 
oowania 850°C.Chłodze­
nie - piasekitraw. ni­

talem, pow/ 400x
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Paski oznaczone nr 2, 7, 12, 15, 19, 22, 27, 29, 35, 40, 41,46, 
50, 55, 59, 62 i po jednym pasku W, 0, P, K przeznacfcono do bada­
nia na rozciąganie, natomiast pozostałe paski do badania udamości.

Z każdego paska wykonano 9 próbek wytrzymałościowych z gwintem 
M 16 o średnicy 8 mm, o długości pomiarowej 40 mm. Próbki wycięto 
zgodnie z kierunkiem walcowania.
Próbki udamości typu Mesnagera wycięto poprzecznie do kierunku 
walcowania. Karb wycięto prostopadle do kierunku walcowania i do 
płaszczyzny paska.
Próbki poddano następnie wyżarzeniu przy 250 C w czasie 18 godzin. 
Pomiar dolnej granicy plastyozności wykonano na podstawie obserwa­
cji wskaźnika obciążenia.
Badania przeprowadzono przy -75°C, -110°C i -196°C.
Próbki wytrzymywane były w cieczy chłodzącej w czasie 15 minut. 
Temperaturę mierzono termometrem ze skalą do -210°C. 
ścisłość wskazań termometru sprawdzono drogą pomiaru temperatury 
zestalania CO i wrzącego azotu. Dokładność pomiaru wynosiła 
Temperaturę -75 C osiągnięto 3tosując chłodzenie w mieszance alko 
holu metylowego ze stałym CO * temperaturę -110°C osiągnięto drogą 
dolewania ciekłego azotu do denaturatu* temperaturę —196^C (dokład 
nie—195,8°C) osiągnięto we wrzącym azooie.

Osiągnięcie temperatury -75 C i -196°C nie budzi wątpliwości, 
natomiast wątpliwość budzi uzyskanie równomiernej temperatury
-110°C w całej objętości naczynia.
Przy wlewaniu azotu do denaturatu tworzyły się strefy o różnej gę­
stości wykazujące różnice temperatur do +_ 10°C* oczywiście drogą 
starannego mieszania starano się zlikwidować tego rodzaju niejedno 
rodność, jednakowoż nie ma, odnośnie tego, całkowitej pewności. 
Próbek przekrystalizowanych nie rozciągano przy temperaturze -110°C.

W czasie rozciągania utrzymywano, za pomocą jednakowego otwar­
cia wentyla, tę samą szybkość odkształcania, wynoszącą 10”3/sek. 
Przy zrywaniu próbek przy temperaturze -196°C, próbki pękały w 
gwincie, wobec tego przetoczono próbki na 0 6 mm i przyjęto dłu­
gość pomiarową 30 mm.

Badanie udamości- przeprowadzono, stosując środek chłodzący w 
postaci alkoholu metylowego oziębianego stałym G0?*temperaturę mit 
rzono termometrem ze skalą do -210°C.
•Próbki wytrzymywane były w cieczy chłodzącej w czasie 15 minut, 
czas od wyjęcia próbki z cieczy chłodzącej do złamania nis przekra 
czał 4 sek. Każda próbka udamości oznaczona była numerem paska i 
numerem kolejnym w danym pasku.

W ramach jednej temperatury walcowania i jednegó sposobu chło­
dzenia wystąpiły różnice w wielkości ziam między poszczególnymi 
paskami, stąd każdy pasek musiano potraktować indywidualnie ozna­
czając dla niego temperaturę przejściową kruchości. To nieprzewi­
dziane zdarzenie ograniczyło ilość próbek i spowodowało między in­
nymi, że po konsultacji z doc. B. Baranowskim przyjęto jako tempe-



raturę przejściową kruchości tę temperaturę, przy której jedna 
próbka z kilku badanych przy danej temperaturze, wykazywała udar- 
ność mniejszą niż 2 kto/cm .
ftmsy tej temperaturze łamano od 3 do 3 próbek,w zależności od stop 
nia trudności przy trafieniu w tę temperaturę*

Gdy nie udało się natrafić na temperaturę kruchości, a ograni­
czona ilość próbek nie pozwalała na dalsze jej poszukiwanie, usta­
lono jej wysokość na podstawie prawdopodobieństwa, ale tylko wtedy 
gdy się do niej znacznie zbliżono. Błąd nie przekraczał w tym 
przypadku 10°C.
W przypadkach wątpliwych rezygnowano z ustalenia temperatury kru­
chości dla danego paska*
Wielkość ziarna ferrytu próbek wytrzymałościowych oznaczano na 
gwintowanej części próbki.
Wielkość ziarna ferrytu próbek udamości oznaczano na zgładach pod 
łużnych, tuż w pobliżu przełomu próbki.

3.4. Błędy pomiaru
Wymiary próbek mierzono śrubą mikroraetryczną. Dokładność pomia­

ru wynosiła 0,01 mm. Błąd obliczenia powierzchni przekroju próbki 
wytrzymałościowej wynosił 0,1 mm2.
Siłę odczytywano z dokładnością do 5 kG. Stąd, przy w wynoszą-2 2 cym 39 kG/mn błąd wynosić może 0,3 kG/ram , a przy wynoszącym
85,0 kG/mm2 wynosić on może 0,40 kG/nm'.

Obliczenie wielkości ziam wykonywano drogą ich liczenia czę­
ściowo na fotografiach raikrostruktury, a częściowo bezpośrednio na 
matówce mikroskopu, przy czym ilość obliczonych ziam w zależności 
od ich wielkości mieściła się w granicach od 500 do 1200.

Wykonano w kilku przypadkach powtórne obliczenie ziam na tych 
samych zdjęciach ('inne odbitki). Stwierdzono, że błąd obliczenia 
nie przekraczał y/o liczby ziam. Stąd przy obliczaniu d z wynosi 
on max 0,05 ram'?.

Błąd oznaczenia przejściowej temperatury kruchości nie przekra­
czał 103C, Funkcje « f(d’*). T. = f(a"2) obliczono metodądyp i iC
najmniejszych kwadratów [3Q]»

32



3*5# Wyniki badań
Wyniki prób rozciągania przy temperaturze -75°C, -110°Ci -196°C 

przedstawiono odpowiednio w tablicach II, III i IV. Wyniki badania 
udaroości przedstawiono w tablicach V, VI, VH, VIII, IX i X.
Wykresy & ■ f(d"^) dla temperatur -75, i -196°C przedsta-eigp — ̂
wionę są na"rys.19 i 20 a wykres « f(d ' ) na rys.21.
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oPróby rozciągania przy temperaturze -110 C wykazały duży roz­
rzut wyników, wskazujący na nieróimomierność temperatury przy roz­
ciąganiu, Z powyższego względu zrezygnowano z badań przy tej tem­
peraturze.

Odkształcanie próbek w ozasie rozciągania przy temperaturze 
-196°C odbywało się głównie drogą poślizgu.
Rys,22,23 i 24 przedstawiają strukturę próbki 12, 29 i 41 w pobli­
żu przełomu. Widoczna Jest niewielka ilośó bliźniaków.

Rys.20, Wpływ wielkości ziarna na wartośó dolnej granicy plastycz­
ności badanej stali, walcowanej przy różnych temperaturach, a roz­

ciąganej przy -196°C
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Rys.22. Mikrostruktura 
próbki nr 2 w pobliżu 
przełomu. Próbka roz- 
oiągana przy -196°C 
traw. nitalem,pow.125x

Rys.23, Mikrostruktura 
przeróbki nr 29 w po­
bliżu przełomu. Próbką rozoiągania przy -196° 
traw. nitalem,pow.125x

Rys.24. Mikrostruktura 
próbki nr 41 w pobliżu przełomu. Próbka roz- 
oiągana przy -196 C 
traw. nitalem,pow.125x
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Równania dla poszczególnych serii prób przedstawiają się nastę­
pująco:

Temperatura rozciągania -75°C 
Temperatura Współczynnik Odchyłka
walcowania korelacji standardowa

8,4 + 2,9 d'*
r &

850°C ĆT, m dgp 0,99 0,80 kG/nm2

900°C er .ógp 11,7 + 2,6 d '2 0,90 0,18 kG/mm2

950°C •
% ?  " 8,3 + 3,0 d'2 0,90 1,14 kQ/nm2

1000°C
% v  " 9,3 + 3,0 d*2 0,99 1,60 kG/mm2

przekrystali-
zowanie
920/20 10,6 + 2,9 d ’2 

Temperatura

0,94

rozciągania -196°C

1,29 kG/nm2

Temperatura
walcowania

52,8 + 2,9 d'*850°C 6" md«p 0,98 0,80 kG/nm2

900°C 6 . •» dgp 52,4 + 2,9 d ^ 0,96 0,80 kG/mm2

950°C 6a«P ’ 47,8 + 3,6 d'^ 0,88 1,09 kG/nm2

1000°C ^dgP " 47,8 + 3,6 d^ 0,88 1,56 kG/mm2

przekrystali-
zowanie

920/20* % p  " 49’° + 3'7 d~
2 0,84 2,80 kG/mm2
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Przejściowa temperatura kruchości
Temperatura
walcowania

850°C Tk - 443 - 27,5 d'*

Współczynnik
korelacji

r0,95

Odchyłka
standardowa

5,^°K
900°C Tk - 441 - 27,8 ;d~* 0,91 7,2°K
950°C *k - 435 - 24,7 d'2 0,98 7*,7°K
1000°C Tk - 431 - 23,5 d'* 0,97 4,4°K

przekrystali-
zowanie ,

920/20' Tk - 445 - 23,3 d 5 0,99 1,0°K

Próby ujawnienia podstruktury, prowadzone za pomocą trawienia 
nitalem, jak również za pomocą długotrwałego polerowania elektro­
litycznego, ujawniły w poszczególnych ziarnach ferrytu obecność 
podgranic, jednakowoż rozmieszczenie ich było przypadkowe i nie 
można było powiązać nasilenia występowania podgranic z temperaturą 
końca walcowania. Pakt, że podgranice ujawniono tylko w niektórych 
ziarnach wskazuje, że metoda ich ujawniania nie jest opanowana w 
taki sposób, by mogła być zastosowana do badań. Rentgenograficzne 
badania wielkości bloków, nie wykazały wpływu temperatury walcowa­
nia ani przekrystalizowania na ich wielkość.

4. DYSKUSJA WYNIKÓW BADANIA

4.1. Próby rozciągania
Wyniki uzyskane przy próbach rozciągania przeprowadzonych przy 

temperaturze -75°C i -196°C pozwoliły na ustalenie równań i wy­
kreślenie zależności ■ftgp ^Wyniki te wskazują, że przy rozciąganiu przy temperaturze -75 C 
nie uzewnętrznia się wpływ temperatury końca walcowania na dolną 
granicę plastyczności. Próbki przekrystalizowane wykazują, przy 
stałej wielkości ziarna ferrytu, prawie taką samą dolną granicę 
plastyczności, co i w stanie sterowym walcowanym przy różnych tem­
peraturach (rys.19).
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Współczynnik Odchyłka
korelacji standardowa

-i ?- 8,9 + 3 ,0 d r - 0,95 6* - 1,18 kG/mnT (25)

2Stąd naprężenie tarcia swobodnych dyslokacji = 8,9 kG/mn , a
. kG mm2 czynnik k - 3 ,0 .. .■.

nm
Wyniki prób rozciągania przy -196°C (rys.20) tworzą wyraźnie 

dwie grupy. Jedna grupa dotyczy temperatur końca walcowania 850 i 
900°C, natomiast druga grupa temperatur 950, 1000°C i próbek prze- 
krystalizowanych.

Równanie wspólne dla grupy pierwszej ma postaćj

Można więc ustalić wspólne równanie dla wszystkich temperatul
końca walcowania i dla próbek prz ekrystalizowanych

(26)
Współczynnik Odchyłka
korelacji standardowa

- 52,6 + 2,9 d"̂ ; r - 0,93 6” - 1,0 kG/mm2

podczas gdy dla grupy drugiejj

" 47,3 + 3,8 d r “ 0,89 e a 2,6 ™/xm2 f27)

Porównanie wartości czynnika "k" próbek przekrystalizowanych, roz­
ciąganych przy temperaturze -75°C i -196 C (str. 37), wskazuje wy­
raźnie, że jak to należało oczekiwać, w wyniku obniżenia tempera­
tury rozciągania nastąpił wzrost wartości ̂  k. Wzrost ten w warun­
kach niniejszego badania wynosi 0 ,8 — — ♦

mm
Przy badaniu próbek walcowanych przy temperaturze 950 i 1000°C, 
również stwierdzono wzrost wartości czynnika k przy obniżeniu 
temperatury rozciągania z -75°C do -196°C. Wzrost ten na 1 przykład
dla temperatury końca walcowania 1000°C wynosi 0,6 ™  ■ ,a więc

mmjest prawie taki sam, jak przy próbkach przekrystalizowanych.
Nie stwierdzono natomiast wzrostu wartości czynnika k przy ob­

niżeniu temperatury rozciągania próbek walcowanych przy 850 C i 
900©C.
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Pi%y rozciąganiu w teniperaturze -196°C, czynnik k prób walcowa­
nych przy 850 i 9O0°C jest mniejszy, niż przy próbach walcowanych
przy 950 i 1000°C o 0,7 ^  ~ — , co stanowi obniżenie o 20%.

mm
Wartość czynnika 6., uzyskana przy rozciąganiu w temperaturze 

-196°C, jest dla próbek walcowanych przy 850 i 900°C większa o 
5,3 kĜ ram̂ , niż dla próbek walcowanych przy 950 i 1000°C, Stanowi 
to przyrost o 11%.

Wyraźny podział tych dwu grup temperatur końca walcowania wska­
zuje, że rekrystalizacja austenitu w okresie czasu od temperatury 
końca walcowania 850 i 900°C, do temperatury przemiany zaszła w 
stosunkowo małym stopniu, natomiast w okresie czasu od temperatur 
końca walcowania 950 i 1000°C do temperatury przemiany zaszła cał 
kowieie. Ten ostatni wniosek znajduje poparcie w zgodności wynikó, 
próbek przekrystalizowanych i walcowanych przy 950 i 1000°C, Ze 
względu na to, że wyniki uzyskane przy rozciąganiu w -196°C próbek 
walcowanych przy temperaturze 850 i 900° C nie wykazują różnic,moż­
na przyjąć, że różnica w stopniu rekrystalizacji austenitu próbek 
walcowanych przy tych t emperarurach nie mogła byó duża.
Fakt, że różnica w wartości czynnika k została wykryta dopiero 
przy próbie rozciągania -196°C, a nie wykryto jej przy temperatu­
rze •— 75°C można wyjaśnić tym, że przy szybkości odkształcania 
10“3/sek prawdopodobieństwo fluktuacji cieplnych przy temperaturze 
“75°C jest tak duże, że niewielkie różnice w gęstości i układzie 
wad sieciowych ferrytu nie mogły ujawnić się w zmianie wartości 
czynnika k.

Zdaniem Cottrella [14] naprężenie odblokowania dyslokacji, wpły 
wające na wartość czynnika k zmienia się silnie w zakresie 4° do 
100°K.
Dalszy wzrost temperatury powoduje już niewielki wzrost <5^ Tak 
więc przy 77°K wartość & jest większa niż przy 198°K,stąd wzrostO.możliwości uchwycenia zmian wartości czynnika k przy rozciąganiu 
w temp, 77°K. 1

Czynnik k określa Cottrell [14]wzorem k * • lź .Jak stwier
dzono w części 2, & jest naprężeniem odblokowania dyslokacji, na- &tomiast czynnik 1 średnią odległością źródeł dyslokacji od gra­
nicy ziarna, gdzie wystąpiło skupisko dyslokacji, a więc 2 1 okreś 
la średnią odległość dyslokacji.
Zmiana czynnika k może być wywołana albo zmianą <0 wzgl. 1, albo

GLteż jednoczesną zmianą obu tych składników. Na zmianę wartości 6"
aoprócz zmiany temperatury i szybkości odkształcania może wpłynąć 

zmiana ilości atomów międzywęzłowych C i N zawartych w roztworze 
stałym oraz zmiana gęstości wakancji. Celem wyeliminowania wpływu 
różnicy w zawartości atomów międzywęzłowych na wartość 6  ■ przy­
gotowano próbki w ten sposób, by uzyskać po zmianie temperatury
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walcowania i szybkości chłodzenia stałą zawartość atomów węgla i 
azotu w roztworze stałym we wszystkich próbkach, uzyskano to przez 
stały skład chemiczny oraz drogą wydzielenia atomów C i N z roz­
tworu stałego przez długotrwałe (18 godz.) wyżarzanie wszystkich 
próbek przy 250 C,

Cottrell [42] przypuszcza, że dotychczas nie wiadomo, czy umoc­
nienie zahartowanych metali jest wynikiem tworzenia i skupiania 
się wakancji, czy też '.mianami układu i ilości dyslokacji, W czy­
stych metalach wakancje mogą wywołać umocnienie przy starzeniu pró 
bek szybko ochłodzonych z podwyższonych temp8raturj wy s t ępuj e wtedy 
wyraźna granica plastyczności [42], Wynika stąd, że wakancje blo­
kują dyslokacje ze skutkiem podobnym, do wywieranego przez atomy 
międzywęzłowe C i N. Efekt ten zaobserwowano jednak jedynie w przy 
padku czystych metali.

Badania Churchmanna i tow. [41] wykazały, że po zbombardowaniu 
stali niskowęglowej neutronami w dawce 5,7 x 1019 neutronów/cm^ na 
stępuje silny wzrost naprężenia dolnej granicy plastyczności, jed­
nak wzrost ten spowodowany jest zwiększeniem naprężenia tarcia dys 
lokacji 6.. Wartość k pozostała bez zmian. Stąd wniosek, że wa­
kancje tworzą w stali skupienia wpływające na opór tarcia, ale nie 
zwiększają w sposób widoczny naprężenia blokowania & ,

clTak więc wzrost ilości wakancji przy przemianie częściowo zre- 
krystalizowanego austenitu lub też przy szybkim ochłodzeniu pró­
bek nie wpływa w sposób widoczny na wartość naprężenia & .3>Stąd zmiana czynnika k przy stałej temperaturze rozciągania i 
szybkości rozciągania może być spowodowana jedynie zmianą wartości 
czynnika 1, a więc zmianą średniej odległości źródeł dyslokacji, 
a w konsekwencji gęstości źródeł dyslokacji, Ra wartość czynnika k 
może wpłynąć również proces bliźniakowania, któiy występuje przy 
rozciąganiu przy -196 C, jednakowoż jak stwierdzono, stopień nasi­
lenia bliźniakowania był niewielki i występował w jednakowym stop­
niu w próbkach walcowanych we wszystkich temperaturach, jak i w 
próbkach przekrystalizowanych. Tak więc sposób odkształcania zazna 
cza się w jednakowym stopniu na wartości czynnika k próbek wal­
cowanych przy wszystkich temperaturach i próbek przekrystalizowa­
nych. Stąd zmiana wartości k spowodowana może być jedynie zmia­
ną czynnika 1. Zmiana ta może być następstwem wpływu dyslokacji 
nie zrskrystalizowanych ziam austenitu zgniecionego przy tempera­
turach 850 i 900°C na wady sieci ferrytu.

W niniejszym badaniu stwierdzono .również wzrost oporu tarcia 
swobodnych dyslokacji (&) przy obniżonych temperaturach walcowa­
nia w porównaniu do tego oporu przy próbkach walcowanych w wyż­
szych temperaturach. Jak stwierdzono w części 2 tej pracy 6^ =
6^ + 6"̂ , przy czym 6^ jest zależną od gęstości i układu wad w 
sieoi , a prawie niezależną od temperatury, podczas gdy jest
zależną od parametru sieci krystalograficznej, temperatury i szyb
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kości odkształcania. Przy stałej temperaturze i szybkości rozcią­
gania zmiana wartości <5̂ może być wywołana jedynie zmianą warto­
ści 6 Jak stwierdzono poprzednio, zmiana wartości czynnika k
związana jest ze zmianą wartości czynnika 1, a więc ze zmianą gę­
stości źródeł dyslokacji. Zmiana czynnika 1 winna wywołać zmia­
nę wartości naprężenia 6^, co też w tym przypadku wystąpiło i do­
datkowo potwierdza przypuszczenie, że zmiana wartości czynnika k 
związana jest ze zmianą wartości 1.

Pewną wątpliwość budzi tu fakt, że zmiana naprężenia nie
została stwierdzona prŝ y próbie rozciągania przy -75°C. Ponieważ 

jest mało zależna od temperatury, zmiana tego naprężenia winna 
wystąpić nie tylko przy temperaturze -196°C, ale również przy tem­
peraturze -75°C. Badania Heslopa i Petcha [39] wykazały, że doda­
tek 1% tfa do stali niskowęglowej ,ozawierającej 0,5% Mn, powoduje 
różny wzrost oporu tarcia przy 18 C i przy -196°C, przy czym przy 
-196°C jest on większy o 4,5 kG/mm . Tak więc jest w dostatecz 
nie dużym stopniu zależna od temperatury, by tak mała zmiana, jak 
ma miejsce w niniejszym badaniu, nie została wykryta przy tempera­
turze rozciągania -75°C. .

Jak wynika z rys.21, proste określające zależność 6, od d 2
przecinają się przy d 2 = 6. Zjawisko to związane jest ze wzro­
stem udziału czynnika tarcia dyslokacji w wartości miarę
wzrostu wielkości ziarna ferrytu.

Równanie (26) dla temperatur 850 i 900 C w jednostkach c.g.s. 
przestawia się następująco:

^dgp " 51,6 x 1°8 + 0,88 x 1C>8 d * 2̂8)
gdzie d w om.

Dla temperatur 950 i 1000°C i próbek przekrystalizowanych rów­
nanie (27) w jednostkach c.g.s. przedstawia się następująco:

< 3 ^ = 46,4 x 108 + 1,20 x 108 d"* (29)

Ponieważ naprężenie ścinające dolnej granicy plastyczności =
* ^ ̂ dgp* W*<JC d*a t0mPera't:ur 850 i 900°C przy temperaturze roz­
ciągania -196°0

k - 0,44 x 108, 
y 1
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a dla 950 i 1000°C oraz. próbek przekrystalizowanych

k - 0,60 x 108
y2

Wartości k odpowiadają wartościom k podanym przez Cottrella
[H]. y 1 y
Ponieważ k = T . I2

y a

więc 1 a
ła

Cottrell obliczył [14], że przy temperaturze 78°K

ra " T20 = 6*67 * 1°9
-4 oStąd 11 = 0,44 .10 cm dla temperatury walcowania 850 i 900 C

zaś lp o 0,90 . 10**̂  cm dla temperatury walcowania 950, 1000°C
i przekrystalizcwania. Własny błąd maksymalny przy obliczeniu 1 
wynosi 0,07 » 10“4cm. Różnica w odległości źródeł od granic ziarn
wynosi 0,46 . 10“4. Tak więc wzajemna odległość źródeł dyslokacji
21̂  = 0,88 . 10”^ cm, a 21^ * 1,80 . 10**̂  cm. Różnica wzajemnej od
ległości źródeł dyslokacji w ferrycie, w wyniku różnicy temperatur 
walcowania, wynosi 0,92 • 10”4 cm. Wzrost gęstości źródeł dysloka­
cji w siatce ferrytu w wyniku obniżenia temperatury końca walcowa­
nia wskazuje, że wady sieci austenitu wpływają na wady sieci ferry 
tu.
Wyniki tego badania wskazują, że obniżenie temperatury końca wal­
cowania do 850-900°C powoduje zwiększenie gęstości źródeł dysloka­
cji, a przez to obniżenie przejściowej temperatury kruchości. 
Wyniki te zgodne są z -obserwacjami podanymi przez Mc Leana [43] 
wskazującymi, że nieznaczne odkształcenia plastyczne powodują ob­
niżenie przejściowej temperatury kruchości.

Przekrystallzowanie znosi wpływ obniżonej temperatury końca wal 
cowania, ponieważ próbki walcowane przy 850 C, a następnie podda­
ne przekrystałizowaniu posiadają taką samą gęstość źródeł dysloka­
cji, jak i próbki walcowane przy temperaturze 950 i 1000°C.
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4.2. Prób.y udamości
Wyniki uzyskane przy próbie udamości pozwoliły na wykreślenie 

prostych = f(d~^), przedstawionych na rys.21.
Jak wynika z równań wyznaczonych dla poszczególnych temperatur 

walcowania (str.jfc), uzyskane wyniki można podzielić na dwie grupy 
Grupa pierwsza dla temperatur walcowania 850 i 900°C, a grupa dru­
ga dla temperatur 950 i 1000°C oraz próbek przekrystalizowanych. 
Równanie wspólne dla grupy pierwszej, podobnie jak dla prób rozcią 
gania, odpowiada temperaturze walcowania 850 i 900 C i posiada po­
stać:'

współczynnik Odchyłka
korelacji Standardowa

T . 442 - 27,6 d'̂ ; r « 0,89, ^ = 9,5°K. (30)
Równanie wspólne dla grupy drugiej odpowiada temperaturze walcowa­
nia 900 i 1000°C i przekrystalizacji i posiada postać: .

Współczynnik Odchyłka
korelacji standardowa

T = 410 - 21,1 d"* ; r=0,89, & = 10,5°K. (31)

_1 1Dla wielkości ziarna d 2 ■ 9 mm 2

Tk1 - 196°K a Tk2 = 229°K.

Różnica wynosi 33°K.
Z powyższego można wnioskować, że wpływ temperatury końca walco 

wania na wysokość przejściowej temperatury kruchości polega nie 
tylko na różnicy wielkości ziarna ferrytu, lecz również na efek­
cie różnicy ilości wad sieci ferrytu, co znajduje odbicie w warto­
ści naprężenia & i w wartości czynnika k.

Z równań na przejściową temperaturę kruchości (str.38) oraz z 
rys.21 wynika, że przy stałej wielkości ziarna ferrytu,próbki prze 
krystalizowane wykazują wyższą przejściową temperaturę kruchości 
niż próbki surowe. Wynika stąd, że wpływ przekrystalizowania na wy 
sokość przejściowej temperatury kruchości stali niskowęglowej jest 
wynikiem dwu przeciwstawnych sobie efektów. Jeden z nich,tó zmniej 
szenie wielkości ziaina ferrytu, co obniża przejściową temperaturę
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kruchości, a drugi to wpływ na wady sieci ferrytu, co z kolei pod­
wyższa omawianą temperaturę. Znaczne zmniejszenie ziarna ferrytu 
stali surowej w wyniku przekrystalizowania powoduje, że w efekcie 
końcowym po tej obróbce cieplnej następuje obniżenie przejściowej 
temperatury kruchości stali.

Na podstawie powyższego można przyjąć, że szybkie chłodzenie 
stali z ciepła walcowania, powodujące zmniejszenie ziarna ferrytu, 
może być korzystniejsze, niż obróbka cieplna w przypadku,gdy wiel­
kość ziarna ferrytu po tej pierwszej operacji będzie taka sama jak 
po obróbce cieplnej, -i 4Podobny przebieg prostych - d 2 i - d 2 wskazuje, że wy­
stępuje ścisły związek między dolną granicą plastyczności mierzoną
w obniżonych temperaturach, a przejściową temperaturą kruchości 
stali niskowęglowej. ,
W jednostkach c.g.s, równania (30) i (31) przedstawiają się nastę­
pująco:

. i
T . 443 - 8,7 d 2, (32)

.1
T . 410 - 6,6 d 2, (33)

gdzie d w om.
Wzór (23) Heslopa i Petcha na wysokość przejściowej temperatury 
kruchości, omówiony w części 2 niniejszej pracy, jest następują 
cy:

£ it - + c - (i-sgtji - i) a-i

Można go przedstawić następująco:

£(443 - 8,7-d'*) - Ą  + C - (&■ ffiy* - k*) dfi 

443£ - 8,7 £ d"^ - 6^ + C - (̂ -gy ¥ ' - £) d‘*

Stąd dla temperatur walcowania 850 i 900°C z równania (3 2)
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dla temperatur waloowaiia 950 i 1000°C oraz próbek przekrystali- 
zowanych

i  - k*) « 6,6

7Przyjmując zgodnie z danymi Petcha, że £- 2 x 10 , 

q ■ G « 8 , 1011 1 k* « 2 x 108,

otrzymany dla temperatury końca walcowania 850°C i 900°C, że

- 7,01 . 104 srg/cm2.

dla temperatury 1000°0, 950°C i próbek przekrystalizowanych

m 6,22 • 104 erg/cm2

Według Petcha

f ' - const,k-*

gdzie a -  1 do 2. Przyjmując, że ot - 1, 
to y ' - const . k”1

czyli const - y ', k
Dla temperatur walcowania 850 i 900°C wartość k, uzyskana z próby
rozciągania przy -196°C wynosi 0,88 t 1°8 dyn/cnr^2| stąd constans 
- 6,2 , 1012.

12Stosująo wartość na constans - 6,2 • 10 , a na k wartość uzys­
kaną przy -196°C dla „temperatury walcowania 950 i 1000°C, wynoszą- 
o4 1 ,20 . 10° dyn/cm uzyskamy wartość na y ' - 5,17 , lO^rg/bn*,
podczas gdy wyliczona z równania dla tych temperatur wynosi ona 
6,22 • 10* erg/om2. Wartość obliczona jest mniejsza o 17% od war­
tości ustalonej z wykresu.
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Tak więc zmiana wartości k, uzyskana przy rozciąganiu przy tempe 
raturze -196°C znalazła odbicie również w położeniu przejściowej 
temperatury kruchości*

Do obliczenia wartości/wprowadzono dane dla k uzyskane z pró­
by rozciągania przy -196 C, podczas gdy przejściowa temperatura 
kruchości mieści się w granicach od -5 do -85°C. Przyjęcie warto­
ści dla k z temperatury rozciągania -196°C wynikło z zależności 
wartości k od szybkości odkształcania* Próbki udamości odkształ 
ca się z szybkością 103 - 104/sfek, podczas gdy przy próbie rozcią­
gania stosuje się szybkość odkształcania 10*"3/sek.

Jak przedstawiono w części 2 tej pracy, wpływ szybkości od­
kształcania na wartośó dolnej granicy plastyczności, a w konsek­
wencji na 1 k można zastąpić prze'7 odpowiednie obniżenie tem­
peratury odkształcania, która w pod y sposób wpływa na napręże­
nie blokowania dyslokacji (T*

Badania wpływu szybkości odkształcania na dolną-granicę pla­
styczności przeprowadzone przez Barona [31] wskazują, że dolna gra 
nica plastyczności stali niskowęglowej oznaczona przy temperaturze 
-196°C i szybkości odkształcania 10 /sek jest równa dolnej grani­
cy plastyozności, oznaczonej przy temperaturze -100°C i szybkości 
odkształcania 10^/sek.

Tak.więc efekt różnej szybkości odkształcania próbek udamości 
można wyrównać, obniżając temperaturę statycznego rozciągania o 
100°C.

Niezależnie od tego występuje przy próbie udamości efekt kar­
buj jest on ujęty w równaniu Petcha [22] przez czynnik q.
Biorąc pod uwagę, że średnia przejściowa temperatura kruchości sta 
li, użytej w niniejszym badaniu, wynosi -40°C, przeto do równania 
na przejściową temperaturę kruchości należałoby wprowadzać warto­
ści uzyskane przy rozciąganiu przy temperaturze około -140°C. Po­
wyższe rozumowanie zgodne jest z wynikami obliczeń efektywnej ę- 
nergii powierzchniowej f ,  gdzie występuje błąd wynoszący 17%.
W przypadku gdyby różnica między k a k (z równania (26) i (27)Irfl nmi 2 U/ł y.Jfl Wwynosiła nie 0,9 y 1*".» 1®CZ °»3 y . to ^'obliczona z

ran _x Ł ran
funkcji « f(d 2) 1 T^ » f(d 2) byłaby identyczna* Jeśli róż­
nica między k a k byłaby proporcjonalna do temperatury rozciąga-3cG wm jnla, to wartość jej 0,3  *■ ~ • 1 winna być osiągnięta przy tempera­
turze około -120°C, m

Ze względu na tmdności eksperymentalne nie udało się uzyskać 
danych przy temperaturze rozciągania -110°C, dlatego do funkcji
T^ ■ f (d'? ) zastosowano *dane z temperatury rozciągania -196°C,
Uzyskano błąd 17%, ale powiązanie między granicą plastyczności,ba­
daną przy obniżonych temperaturach, a przejściową temperaturą kru­
chości jest wyraźnie widoczne*
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Należy podkreślić, że Petch [29] w swoim badaniu zakładał, że 
k nie zmienia się z szybkością odkształcania, opierając się na 
swych badaniach, przeprowadzonych przy zmianie szybkości odkształ­
cenia od 10-° do 10-3/sek. Warunki tych prób odbiegają Jednak 
znacznie od szybkości odkształcania przy próbie udamości.

Wartość 6^ można obliczyć z równania (24) i (32).

6^ - £Tk - C + (*■ y ' - lc) d'*

.1 .i -iPrzyjmując, że d 2 ■ 25,28 cm 2 ■ 8 mn 2

- 9,5 . 10® dyn/om2 . 9,6 kG/nm2 (dla 950° i 900°C)

Z wykresu na rozciąganie przy -196°C wynika, że przy temperaturze 
950 i 1000°C, &' Jest mniejsze o 5,3 kG/nm, stąd &' dla tych

2 6 2 temperatur walcowania wynosi 4,3 kG/nm lub 4,2 • 10 dyn/cm .
Wstawiając te wartości do wzoru (24) przy d~2 ■ 25,28 cm'2 (8 m 2) 
uzyskujemy wartość T - 238, podczas gdy odczytana z wykresu wy­
nosi 243.

Wyniki powyższych przeliczeń wskazują, że wartości 6^ i k
przeniesione z wykresu &. ■ f(d 2), wykonanego dla temperatur

o / -1!rozciągania -196 C, do wzoru na m f(d z) wykazują zgodność z
błędem 23% (błąd pochodzi z obliczenia y). Brak możliwości dokona­
nia pomiarów rozciągania w zakresie -110 * -140°C unieuniemożliwił 
osiągnięcie całkowitej zgodności. Zastosowanie danych z temperatu­
ry rozciągania przy -196 C wykazało, że wpływ temperatury końca 
waloowania na przejściową temperaturę kruchości polega nie tylko 
na zmianie wielkości ziarna ferrytu, lecz również na zmianie od­
ległości źródeł dyslokacji, a więc na zmianie gęstości źródeł dys­
lokacji.

5. WNIOSKI
1. Wyniki przeprowadzonych badań potwierdziły słuszność wysu­

niętej tezy, gdyż stwierdzono, że
a) ze wzrostem temperatury końca walcowania z zakresu 850* 

900°C do zakresu 950*1000°C następuje wzrost średniej od­
ległości źródeł dyslokacji w ferrycie o 0,92 • 10“4 cm. 
Wzrost ten spowodowany Jest przemianą austenitu zrekrysta 
lizowanego w różnym stopniu w zależności od zakresu tem­
peratur końca waloowania,
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b) \tzrost średniej odległości źródeł dyslokacji powoduje 
zmniejszenie naprężenia tarcia swobodnych dyslokacji c 5,3 kG/rrm2!

c) przy przemianie dyfuzyjnej wady sieci austenitu wywierają 
wpływ na powstawanie wad w sieci ferrytuj

d) różnice w wysokości przejściowej temperatury kruchości 
stali wywołane różną temperaturą końca walcowania związa­
ne są nie tylko ze zmianą wielkości ziarna ferrytu, lecz 
również ze zmianą gęstości źródeł dyslokacji w sieci fer­
rytu, mimo przemiany dyfuzyjnej,

2, Ponadto stwierdzono, że:
a) wpływ spadku temperatury końca walcowania ujawnia się 

przy próbkach rozciąganych statycznie dopiero przy tenęe- 
raturzo -196°C, natomiast odbija się silnie na wysokości 
przejściowej temperatury kruchości,

b) przekrystalizowanie usuwa, wpływ obniżonej temperatury koń 
ca walcowania, w efekcie stal niskowęglowa, nie zawiera­
jąca pierwiastków wiążących azot lub węgiel,poddana prze- 
krystalizowaniu wykazuje wyższą przejściową temperaturę 
kruchości, niż stal o końcowej grubości 15 nm, walcowana 
przy temperaturze poniżej 900 C przy zgniocie 40r<.

c) przy stali ni^uspokojonej chłodzenie na powietrzu z terape 
ratury końca walcowania powyżej 900°C powoduje wzrost 
przejściowej temperatury kruchości stali w porównaniu z 
efektem normalizowania jedynie na skutek różnicy w wielko 
ści ziarna ferrytu,

d) w przypadku, gdy temperatura końca walcowania stali o gru 
bości końcowej 15 nm ze zgniotem końcowym 40^ jest niższa 
niż 900°C to normalizowanie powoduje wzrost przejściowej 
temperatury* kruchości w porównaniu z efektem chłodzenia 
na powietrzu z ciepła walcowania, ponieważ powtórne prze- 
krystalizowanie usuwa te wady sieci ferrytu, które pow­
stały w wyniku przemiany zgniecionego i tylko częściowo 
zrekrystalizowanego austenitu.

Wpłynęło do redakcji 71,IV,1964 r.
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Tablica I
Sposób chłodzenia i temperatura walcowania pasków

Nr paska
Temperatura
walcowania

°C

Czas do 
osiągnięcia
800°C

Sposób
chłodzenia

2, 3, 4* 850 ok. 35 sek. woda 35°C
5, 6, 7, 8, 850 M olej 46°C
9, 10, 11, 12, 850 - powietrze
13, 14, 15, 16 850 ok. 35 sok. piasek

17, 18, 19, 20 900 ok. 82 sek. woda 35°C
21, 22, 23, 24, 900 n olej 46°C
.25, 26, 27, .28 900 - powietrze
29, 30, 31, 32 900 ok. 82 sek. piasek

33, 34, 35, 36 950 ok. 110 sek. woda 35°C
37, 38, 39, 40 950 t! olej 46°C
41, 42, 43, 44 950 mm powietrze
45, 46, 47, 48 950 ok. 110 sek. piasek

49, 50, 51, 52 1000 ok. 110 sek. woda 35°C
53, 54, 55, 56 1000 n olej 46°C
57, 58, 59, 60 1000 - powietrze
61, 62, 6 3, 64 1000 ok. 110 sek. piasek

W 850 woda 35°C
0 920/20 olej 46°C
P (przekrystalizo- powietrze
K wanie) t piasek
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Tablica II
Wyniki rozciągania próbek przy temperaturze -75°C

Temp. 
walco­
wani ia°c

Lp. Nr
paska

• Qrsep
kG/mm2

0
Vrdgp

kG/mm2

Hr

KG/mm2

a5 c -2c‘ -imm

1 2- 40,4 39,9 48,9 40,0 75,0 -
2 2 42,9 39,1 50,6 41,0 75,0 —3 2 45,0 39,7 50,4 42,5 76,3 1 0, 64 7 43,6 36,4 48,3 46,0 75,0 -5 7 44,3 . 37,1 47,8 43,7 75,0 1 0 , 1850 6 7 43,7 37,1 47,6 45,0 76,3 -7 12 38,7 31,7 42,9 57,0 75,0 -
8 12 37,1 31,3 44,1 48,7- 75,0 -9 12 39,5 • 31,7 45,2 48,7 73,8 8,0

10 15 34,5 30,6 40,7 52,5 80,9 -
11 15 33,2 28,7 39,7 42,2 79,8 7.2
12 15 32,7 30,6 40,6 47,5 78,7 7 ,5

13 19 42,9 37,9 50,0 41,2 75,0 9,714 19 41,6 37,0 50,3 42,5 75,0 . -15 19 41,7 37,7 51,2 37,5 69,8 -
16 22 37,8 32 , 0 42,0 47,0 77,5 7,8
17 22 34,2 32,6 43,0 43,7 77,5 -

900 18 22 39,7 35,3 49,6 43,2 69,8 9,419 27 34,0 30,2 39,9 50,0 79,8 —
20 27 33,3 •31,0 40,5 48,0 78,6 -
21 27 33,8 3 1 , 2 40,4 51,3 78,6 7,4' 22 29 38,2 31,1 43,8 52,0 73,8 -23 29 36,3 31,7 43,8 50,8 75,0 7,-624 29 39,0 31,3 44,0 49,5 72,6 -
25 35 44,6 37,4 49,1 40,0 71,2 -26 .35 42,8 38,0 50,7 38,0 •71,2 9,527 35 41,6 35,7 48,3 42,0 73,8 9,428 40 40,4 34,8 47,1 37,5 73,8 8,7950 29 40 41,1 36,0 47,9 40,0 73,7 -30 40 41,6 36,4 48,3 44,3 75,0 9,231 41 35,6 31,8 41,4 40,5 78,6 7,032 41 39,8 3 1 , 6 41,0 47,5 77,4 -33 41 35,4 31,6 41,0 55,0 78,6 -34 46 36,8 30,8 44,2 42,5 73,7 7,735 46 37,0 30, 2 40,0 55,2 79,8 -36 46 32,.0 29,8 40,8 45,0 78,6 7,0
37 50 40,8 36,2 45,1 43,0 80,0 -38 50 39,5 37,3 44,1 45,0 81,2 9,239 50 41,1 39,9 51,0 41,2 77,5 1 0 , 040 55 39,3 34,7 46,5 47,5 75,0 8,9.41 55 41,6 36,3 47,4 42,0 73,0 9,1

1000 42 55 42,3 36,5 48,6 45,0 75,0 -43 59 32,7 31,5 39,4 48,7 79,8 -
44 59 34,5 29,5 39,6 50,0 79,8 6,845 59 36,5 31,3 40,6 50,8 77,6 6,946 62 34,3 30,9 43,4 47,5 75,2 -47 62 34,1 30,5 43,2 48,0 75,2 —48 62 33,1 30,7 43,6 47,0 72,6 7,8
49 IV 48,4 42,4 53,0 38,7 75,1 1 1 , 050 W 46,7 42,5 54,0 30,0 75,2 11,7

8 50 51 • W 46,5 42,3 52,5 30,0 75,1 10,952 0 45,3 39,3 48,1 49,0 75,2 9,5920/20 53 0 44,0 39,8 49,0 47,3 75,2 ' 9,554 0 48,8 40,4 49,5 46,0 75,2 9,955 P- 35,8 33,3 42,1 48,3 78,6 7,656 P 37,3 34,2 45,8 50,0 76,8 7,957 P 34,6 33,2 45,6 45,3 73,4 8,258 K 35,3 33,6 45,2 49,3 76,7 8,359 K 37,1 33,9 44,9 47,3 75,1 8 ,360 K 34,3 32,5 44,5 54,0 76,7 P ,3
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Tfibiiea I I I
Wyniki rozciągania prćbel. przy temperaturze — H O ^ C

Temp. 
walco—
wania

°c
l.p. Nr

paska Sgp
kG/mn̂

°-r
<1.9

ko/mm1' kU/nm

-l r
d " i . ,
mm ?

1 2 47,5 44,3 54,3 42,7 74,' 10,7

2 2 48, 4 43,8 67,2 40,7 75,0 -
T / 49,8 4 3’, 1 52,3 41 ,.7 73,3 10,3

850 4 ■7 48,1 43,5 52,0 42,7 75,0 -

5 12 46,7 38,9 48,4 44,7 75,0 6,0

6 12 42,0 38,5 49,5 42,3 73,3 -

7 15 39,6 37,8 46,6 41 ,0 79,8 7,4

0 15 39,8 36,6 44,7

Oo

78,5 -

9 19 49,4 46,3 55,6 34,3 75, 2 1 0,1

10 19 47,7 44,2 54,1 40,7 75,0 -

11 22 44,2 43,5 53,0 36,7 /1, f> 8,9
300 1? 22 43,5 40,3 54,1 40,7 75,0 -

13 22 43,0 41,2 50,0 37,7 76,7 -

14 27 43,3 40,3 47,1 •36, c 76,6 7,2

15 27 40,4 37,7 44,2 39,7 77,8 8,9

16 29 42,8 37,5 47,0 43,7 75,2 7,6

17 29 41,0 38,5 48,1 37,7 73,3 -

18 35 47,0 45,2 54,4 35,7 75,0 •9,4

19 35 47,9 45,8 54,6 36,7 75,1 -
20 40 46,7 42,8 53,3 37,7 73,5 9,1

950 21 40 44,0 41,8 51 ,8 40,0 73,1 -
22 41 43,1 38,9 49,8 33,7 69,8 7,7

23 41 42,4 39,6 47,4 42,0 78,2 -

24 46 43,6 38,2 48,2 37,0 73,1 7,4

25 46 41,9 37,3 45,1 48,7 78,3 -

26 50 47,4 47,0 51,2 36,0 62,7 9,4

27 50 44,9 44, 5 55,1 36,7 70,6 -

28 55 46,7 42,4 52,0 39,3 73,3 3,5

1000 29 55 44,6 43,9 52,0 40,0 73,5 -

30 59 39,9 3/, 8 44,6 35,7 76,6 t v
31 59 39,7 37,6 40,6 45,3 79,9 -

32 62 42,1 36,8 46,6 38,3 73,3 7,0

33 62 42,2 36,3 46,8 42,7 73,4 -
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Tablica IV
iłyniki rozciągania próbek przy temp> raburze -196°C

Temp.
walco­
wania

°C

Lp. Nr
paska

« r
ggp

kG/mnT

Qr
dgP

kG/mm̂

. . .
iir

o
kG/mm

a5

&

c

£

a ' * : *
rum

1 2 93,9 84,1 84,7 25,0 47,5 10,7
2 2 88,7 83,4 . 86,2 22,0 30,5 10,6
3 7 85,8 80,6 82,2 - - 9,0
4 7 87,2 82,0 83,7 24,0 43,5 10,1

850. 5 7 92,7 81,7 84,1 27,7 41,2 . 9,5
* 6 12 78,5 76,8 78,1 11,0 9,5 7,9

7 12 78,2 76,0 76,0 0 0 8,0
8 15 75,3 73,2 73,2 0 0 7,4
9 15 81 ,2 77,3 77,3 0 0 8,2

10 19 86,5 82,0 85,2 30.7 46,2 10,3
11 19 87,3 83,1 86,3 2 , 7 41,5 10,3
12 22 84,8 79,1 80,2 20,0 53,0 9,5

900 13 . 22 84,4 78,3 81,9 13,7 30,0 8,9
14 27 83,1 75,0 76,7 4,0 6,5 7,5
15 27 77,3 . 74,5 74,5 2,7 3,0 7,4
16 29 79,5 74,2 74,2 0 0 7,7
17 29 82,3 74,5 76,2 4,0 6,5 8,2

18 35 88,7 84,5 86,3 22,6 36,2 9,7
19 35 88,7 84,8 86,9 20,6 36;o 1 0,0
20 40 85,4 80,5 83,4 26,6 30,5 9,0
21 40 84,5 80,0 84,5 23,3 ' 33,3 9,5

950 22 41 77,8 74,2 74,2 0 " - 0 7,2
23 41 •82,6 78,0 78,0 5,7 6,5 8,3
24 46 74,5 72,4 72,5 1,7 3,0 6,6
25 46 77,5 74,0 74,0 0 0 7,5

26 50 87,3 83,0 84,8 22,3 36,0 9,4
27 50 85,2 82,4 82,3 23,3 36,0 8,5
28 55 87,7 81.0 84,8 26,0 ■ 36,2 9,5

1000 29 55 85,5 79,8 83,7 11,0 30,5 8,2
30 59 79,1 76,3 76,2 0 0 7,5
31 59 79,5 76,0 76,7 2,0 6,5 8,1
32 62 76,3 74,2 74,2 0 0 7,1
33 62 82,4 74,1 78,5 6,7 10,0 7,3

34 W 96,8 90,8 91,2 8,0 28,3 11,0
35 W < 95,8 88,0 88,4 10,0 33,5 10,5

850 36 W 99,2 89,4 89,4 8,7 25,0 11 ,0
37 0 92,0 83,2 83,2 29,3 46,7 9,0

920/20 38 0 88,0 81 ,4 82,2 17,3 34,0 8,9
39 0 91,2 82,8 82,8 16,0 44,0 9,8
40 p 86,0 75,6 76,5 4,0 7,5 8,3
41 p 81,0 74,4 74,4 i,5 7,6
42 p 85,8 76,7 79,5 - 8,5 •
43 K 83,8 83,8 83,8 - - 8,3
44 K 85,2 85,2 85,2 - - 8,2
45 K 83,8 83,8 83,8 — — 8,9
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Tablica V
Wyniki badania udamości pasków walcowanych przy. temperaturze 850°C

Nr
paska

T e m p e r a t u r a  w °C Temperatura
kruchości0' - 10 -15 -20 -25 -30 -40 -50 -60 -70 -75

3 - - -
31 ,2 33,7 
33,7 33,4 - - - 24,1 25 n 

28,7 J’
26.7 22,7
27.7 26,7 - 0,7 1,0 

19,0 8,0 
17,2 1,7

-70

4 - - - 28,9 22,5 
29,2 22,5 - - - 23,7 po o 

19,3 22,8
19.5 17,5 
19,0 20,2
19.5 18,7

-
1,7 15,5 

18,2 13,6 
2,2 17,7

-75

5 - - -
12.7
10.7 — -

7,7 o -  
8 , 2  8 > 2 -

7,2 6,0 
6 , 0  5,1

6,5
-

1,7
2 , 0  . . -70

6 - - -
12,7
11.2 14,2
13.2

- -
10,0
10,2 11,0
8,7

- - -
4,0 7,5
7,2 6,0 
3,5 4,2

-80

8 - - -
13,0 11,0 
11,7 12,0 - -

8.7 9,0
8.7 8,2 -

6,0 7,0 
b ,0 7,2

5.2 6,2 
1,0  0 , 6
6.2 5,2

0,5
1,5 -65

9 -
2 , 0  o o
9,2 8 >2 - 1,5 1,5 

7,2 1,0 
9,7 2,0

r
1 ,0  1,2 
4,7
0,9

- - - - - -15

10 - - -
8,7 7,7 
9 , 2  10,0 -

2 , 2  6 ,2  
6,7 

7,7 6,5 
2,5 1 ,0  

8 , 2

1,7 1,2 
3,5 4,2 - - - - -30

11
17.7
13.7 16,5 
1 2,0

8.7
2.7 
3,2

2 . 0  5,2
5.0 1,5
2.0

- - - - - - - -15

13 - - - I ; ?
0,7 4,7 
3,5 1,0

0,7 3,7 
0,7 

0,7 4,0 
4,2 

0,7 2,0

- - - - - -20

14 - - -
6,7 8,0 
6,2

1 ,0
5,2 1,1
5,7

7,7 2,7
2,2 4,7 5,5

5,5 0,6 
0,5 2,2 
2.7

- - - - -20

7,7 15,0 
10,5 6,5

2,2 3,0 
2,7 3,5 1,2 0,7 1,5 4,2 1 j  8  1 o 

1 , 1  1 , 2 - - - - - - - 1 0



Tablica VI
Wyniki badania udarności pasków walcowanych przy temperaturze 900°C

Nr
paska

T e m p e r a t u r a  °C Temperatura 
. kruchośoi0 -10 - 20 -30 -40 -50 -60 ■ -75 -80 -85.

17 - - 26,7 27,5 
26,7 . - - - 13,7 

2,7 14,0 - 15,0
2 ,2
1 . 0

-85

18 - -
13,0 11,2 
11,2  11,2 
LirL ___

- - - -
6.7 6,2
6.7 5,0

4,5 5,2 
5,7 1,0

1,7
1,5 0,7 
3,2

-80

20 - -
23.2 Tg g
37.2 J * — — — - 18,7 19,2 

12,0 2,9 
3,0
2,7 1 . i

1,5
1.7 1,0
1.7

-75

21 - -
18,2 9,0
7 ,5 ' -

6 , 2 7 3
7,0 - 5,2 5,0 

5,5 5,2 
5,5

1, 0
0.7
1 ,

- - -65

23 - -
29,5
30,0 30,2 

30,2
- -

21 , 2  20,0  
21,7 19,7 
21,2

2 , 0  1, 5 
3,2 14,2 

.>,5

0 , 6 
2 , 0  1,6  
V

- - -55

24 - -
11,5
11,2 11,5 -

10,2 q -
5,0 y> 1 - 5,0 3,2

3,2 6 , 2 
6.5 6.0

-
0,7
0,7
0.6

-80

25
,12,7 2-] 4 
18,7 41 ,4

11,0 1,7
2 , 0

7.7 2,2 
7,0

5.7 2,0

1.4 1,5 
1,7 1,0
1.5 1,2 

1 , 2

- - - - - - - 10

26
13.0 12,7
13.0 12,0

10,2
8,7

___
6,0 9,0 
9,3 7,5

7,5
7,7 1,2

0,7 1,7 
0,7 1,9 - - - - - -30

28
23.0 35,0
20.0

0 , 2  •] 3 7 
9,2

1,7 1,7
1.5 1,5
1.5 1,5

- - - - - - -15

30
121 5 Jg ET
12,5 1 , 5

10,5
9,0 11,5

1,7 g o  
5,2

5.0 2,0 
0,7 1,0
4.0 0,7

0, 6
0 , 6 - - - - - -20

31 17>2 6 5 6,7 b ’ 5
10,2 1,7 
2 ,0

4,0 1,5 
1,5

4.2 1,5
3.3 1,0

1’ ° 1 0 0,7 1,0 - - - - - - 1 0

32 10,5 11,0 
10,0 9,0

7,2
7,0 7,7 
7,5 3,2 

5,0 
9,5 
1.2

2.5 4  7
1.5 4> ' - o’,7 ° > 6 -15



vji<TN
Wyniki badania udamo ś c i  pasków walcowanych przy temperaturze 950°C

Tablica VII

•Ufpaska
T / e m p e r a t u r a  °C temperaturakruohośoi

0 -10 -20 -25 -30 -40 -60 -70 -75 -90 -100
34 - - 12.5 2̂ ,510.5 - - 9,7 .Q2 11,5 1U’ - - 0,7 5 5 5,5 5,22,00,6 I : 0? ' ’ 00,5 1»°

-75
r

36 - . _ 11 »2 11 g11,5 11 ’ - -
8,2 7 39,0 - - 3.25.2 4,0

277 1 , 05.0 0,7
1 . 0

- -80

38 - - 13.3 12,813.3 1 2 , 2 - - 10,2 8,5 9,5 10,5 6,7 6,0
!;i 5)5

5,8 5,3
1 f 0 r o1, 5  6»2

1 , 9 5 5  
0,6 2»5 - - -65

39 - - 11,410.7 10,511.7 - - 8,7 8 5  9,5 5.5 3,72.5 5,51.2 5,51.2 5,5 
1 , 2

- - -

42 20t0 19,0 9,0 4,1 1 > ̂ Q y3,2 u»' 5.2 6,2 5,0. 1,5 1,5 3,71.2 1.5

0,7
1 ,0
1 , 2

1 , 0 1 , 0 
1 , 0 0,7 - - - - - -5

43
13,1 . r  ,  19,0 16, 1

7,9 g 76,5
1 1 , 02,0 3,0 
1 0,0

1 , 2 1 , 2  
1 , 2 1 ,0
1 , 0 1 ,0

4,o 1 , 2  0,9 1 , 0 - - - — - - -20

44 12.5 12,713.5 12,5 •
0,5 g g9,2 y’° |*7 10,0» ' 9,0 - 4.7 3,56.7 c 7,5 6,5

3,50,7 1,03.0 - - - - - -35

45 1 2 , 2 . . 711,7 - 8,0 4,28.2 4,5 7,7 9,5
6.2  1 . 2

4,0 4,5 4,5 4,2 3,7 3,2
0j6 4,2 1,0 3,5 - - - - ■ - - - 20

47 21,513,2 3>4 — 1,9 1,23.7 7,52.7 1,5 
1 , 2 1,5

1 , 0
1 , 0 1 2
1 , 0

0,7 0,7 
0,6 0,7 - - - - - - - 5

48 14,212.7 11,512.7 -
9,5 5,7
8.7 5,0
7 .7 8,0

4,2 1,03,5 5,2 
5,7  5,0

0,6 0,5 0,7 1,0 - - - -
«

- -25



Wyniki badania udarności pasków walcowanych przy temperaturze 1000°C
Tablica VIII

V*

■ Nr 
paska

T e m p e r a t u r a  °C Temperatura
kruchości

0 - 1 0 - 2 0 -30 -40 - 6 0 -75 -80 -85 -90

51 - - ■ - -
10.-0 1 OrO 
9,0 10,0 -

5 , 0  2 , 2  
6,0 4,0 
5,5

3.2 g c
5.2 
4,7

1.0 1,7
2.0 1,7

0,7
0,7 2,0 

1,7
-80

53 -
1 0 , 0
9,7 8,7 -

8 { 7 7 7
6 , 6  7 » 7 - 2,2 1,5 

4,5 1,5 
1 , 0

-
0 , 6  2 , 5  
0,5 0,6

1, 2
0,5 0,4
0,5

-

54 - -
1 2 , 0  1 1 , 5  
9,2 14,2 -

3,2 0 7  
7,7

6.5 c 7
6.5 6 » 7

1.5 5,2 
1,2 0,7
1.5 1,5

- -  ■ - -65

56 - -
22.5
20.5 

_______
-

17.2
18.2 
Ł i '

1 , 2  ' 
1,2 7,5 
& 2

1,1 0,4
0,7 0,6 . - - - -45

57
8,7 21 n 

15,7 '
9,7 2,2 
7,0

4}5 4,2 
1 ,°  f »7  
1,2 1,5

1*° 1 0 1 , 0  1 , 0
0 , 7  0 , 6  
0 , 7  0 , 6 - - - - -15

58
17,5 20,5 
22,4 24,4

3,2 1,7 
7,7

4.7 4,0
1.7 1,2 
1.5 2,5

- - - - - - - -10

60
18,9  ̂j. 2 
3,2

5,5 2,0
2,2

1.2 1,7 
1,4 1,7
1.2 1,2

- - . - - - - -15

61 10,6 A O Q 
10,2

6 , 5 ? p 
9,0 .
8 7 ' »  3 

7,5
...... I łśL

1.7 1,2
9,0 7,7
6.7 9,0

- - - - - - -15

63
8,2 8,5 

1 0,2
2,0 1,2
3.5 1,7
J»7 ■6.5

1,0 2,2 
5,7 1,2 
1,2 1,6

- - - - - - - -5

64
5,0 

10,0 7,5 
17,5

8,0 c g
5,2 5’ 21,6

5,5

1,0 1,0 
1,0 1,0 - - - - - - -20
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Tablica IX
Wyniki badań udamości pasków przekrystalizowanych

Hrpaska T e m p e r a t u r a  °C Tempera­turakruchości+20 - 1 0 -15 -20 -25 -30 -40 -45 : 0-50 -64 -70 -75
W ““ — — 5.2

6.2
5,7 5,05.0 6,25.0 2,25.0 2,0 
5,2 8,7

5,5 0,7 5,2 5,0 4,7 4,05.7 2,2 0,52.7

1.7 1,72.7 1-2 1.5 0,7 1, 5 1 g1.5
"" -50

0 - - - - - -
8,2 6,26.7 6,0 1,5 6,0

6.7

6,0 1 , 05.5 11,7 
6,0 3,55.5 2,0 

10,0 10,2

1,5 3,7 5,0 10,2 5,2 1,5 2,2 3,7 5,0 1,32

3.0 5,2 0,7
2.0 6,7

1,2 1,54,5
2,00,7

0,5
1 , 00,70,5

-40

P 12 ,0
1 1 , 2
20,0

— — 7,75.0 3,2 3,7
6.0

1,7 l ’ 77  

°’74,2 3,7 5,0 3,7

2,5 1 , 0  
1 , 2  0,7 
2 , 0

-35°C 
1 , 0  

1 , 2 1 , 0  0,7
- 0,70,70,7

0,40,50,5
- - -25

K 11.3
11.3 18,7

7,2 5,25.0
2.0 7,5 
6,8

2.7 6,21.7 5,0 
6,2 6,0 
6,2 2,0

1.0 4,21.0 4,5 1,5
1 , 2 1 , 0  
1 , 0 2 , 2
2,0

0,7 0,6 0,5 0,7 0,7 - - 0,50,50,5
0,40,40,4 - - -15



Tablica X
Temperatura przejściowej kruchości i wielkość ziarna pasków

Temperatura Nr 1 Temp. przejściowej
walcowania paska - i  mm z kruchości

°C °C

3 8,8 -70
4 *9,1 -75
5 8,9 . -70
6 8,9 -80

850 8 7,8 -65
9 6,7 -1 5

* 10 7,4 -30
11 6,6 -15

*•13 7,2 - 20
14 7,3 - 2 0
16 6,6 - 1 0

17 8,6 -85
18 8,7 -80
20 8,3 -75.
21 8,7 -65
23 8,1 ' -55

900 24 9,2 -80
25 6,9 - 1 0
26 7,4 -30
28 6,0 -15
30 6,7 - 2 0
31 6,6 - 1 0
32 6,8 -15
34 9,8 -75
36 9,7 -80
38 9,1 -65
42 6,9 

T , 3 - 5
950 43 - 20

44 7,5 -35
45 7,6 - 2 0
47 7,1 - 5
48 7,4 t25
51 9,7 -80
53 —
54 9*> 1 -65
56 8,5 -45
57 6,6 -15

1000 58 7,1 - 1 0
60 ' 6,9 -15
61 7,4 -15
63 7,0 - 5
64 7,4 - 2 0

850 W 9,5 -50*
920/20 0 9,1 -40

prze krysta­ P 8,5 '-25
lizowanie K 8,1 -1 5
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BJMHHHE TM E E PA TYF ' 0K0H4AHHH UPOKATKH 

HA i:E?2XO,WK) TEJFiEPATypy XPynKOCTH tiJAjTOiTJEyrJEPOaMCTOM CTA.TM 

(aHajm 3 Ha ochobrhhh  Teopnn amcjiokslluiM)

P e 3 M m e

OcHOBUBaHCB Ha TeopnH xpyn K oro  pa3pyuieHHH KoTTpeJuia h Ha Teopnn LeTna aB - 

Top accJieaoBaji B inarn ie TeMnepaTypH okohhrhhh  npoKaTKH <850 , 900 , 950 n 1000°G) 

Ha nepexo«H yw  TeM nepaTypy xpynKOCTH MaJioyrjiepojmcTOłi cTaJM.

HccJieflOBaJiocB BjiHHHne yKa3aHHoii TeMnepaTypH Ha 3Haaem ie mucHero npeae jia  Te 

KyaecTH  npa TeM nepaType pacrasceHHH -  196°C  c bbojiom  noJiyaeHHtoc a 3 hhkx b  $ o p -  

Myjiy Ha, nepexo;nHyio TeM nepaTypy xpynK0CTH, onpeaeJiHeMyu HcnHTaHHeM Ha ynapHyio 

BH3K0CTB. PaCHeTHHe pe3yJIBTaTH CpaBHeHH C 3KCnepHMeHTajIBHHMH J^HHKMK. Pe3yJIB- 

T3TH 3TH no3BOJiffloT cfleJiaTb BKBOfl, HTO npHHHHoM cffloteHHH nepexo,nHOH Tew nepaTy- 

p «  xpyiiK0CTH, onpeaeJiHeMOM HcnKTamieM hr ynapHyio b h 3k o c t b , hB^w eT ca  c o^ hok 

c to po h h  H3Mejn>aeHHe 3epHa $eppn Ta, a  c .upyrołi -  noBHineHHe KOHueHTpamra (ym roT 

HeHHe) hctohhhkob  jm cjioKam m  b  ĄeppH Te. 3t h  3 # eK T H  CBH3RHH c iipeapameHueM n a -  

cth hho  jthihl peKpHCTajuni30BaHHoro 3epHa aycTeH H Ta.

OTCH^a MO*HO SOnyCTHTL, HTO  JIHCJrOKajJKH B ayCTeHHTe OKa3HBaiQT BJBlHHHe Ha 

B03HHKH0BeHHe JWCJIOKaUHK B (jjeppHTe, HeCMOTpH Ha OT<M>y3H0HH0e npeBpameHHe.

HccjieaoBaHo Tatose B jm a m ę  nepeKpncTajum3RUHH nyreM  noBTopnoa aycTeHHTH3a- 

uhh npH nocjreayioineM wią)$y3HOHHOM npeBpameHHH Ha nojiosceHHe nepexojiH oii T ew n ep a- 

Typu xpy im ocTH .

ycTaHOBJieHo, h to  CHHJKeHHe nepexosHoił TeMnepaTypH xpyracocTH b pesyjrtTaTe ne 

peKpHCTaATH3aUHH CBH3aHO IUiaBHHM 0Ópa30M C yMeHŁIIieHHeM BeJMHHHŁ! 3epHa Ć[)eppHTa 

b cjiynae, K oraa cTajib He co^epxHT sJieweHTOB ( ^ L , v ) , KOToprac 3a^ana c o c t o ; 't  b 

0Ópa30BaHHH C a30T0M CTaÓHJILHHX HHTpH^OB.

INFLUENCE OF THE AS ROT.T.RD MATERIAŁ TEMPERATURĘ 
ON THE TRANSIENT TEMPERATURĘ OF LCW - CARBON STEEL BRITTLENESS 

(ANALYSIS BASED ON GHE DISLOCATION THEORY)-• .
S u m m a r y

On base of Cottrell’ a brlttle fracture theory as we11 as Petch’s 
theory, the influence of 850°, 900°, 950° and 1000°C finał rolling 
temperatures on the transient temperatura of low - carbon steel 
brittleness was inwestigated.

The influence Of the discussed temperatute on the lover yield 
stress at a tensile temperatura of - 196°C was eramined and the ob 
tained results were introduced into the formuła for transient tem­
peraturę of brittleness determined by the impact v)st,
The oalculated results were compared with the experimentał data. 
These results perndt to deduce that the cause of fali of the tran*
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sient brittienest temperaturę, aetenainea Dy an impact test, ae-
pends on one hand on a decrease of ferrite grain size, and on the 
other hanć on an increase in density of the dislocation sources in 
ferrite.

The effeots are connected with the transformatioh of partially 
only recrystallized antenite grains.
Therefore it is possible to suppose that, apart from the diffusio- 
nal transformation, the dislocations in austenite are influencing 
the formation of dislocations in ferrite.

There was investigated also the influence of crystalization by 
a repeated austenization in the subseąuent diffusional transforma- 
tion on transient brittleness temperaturo height.

It was found thafc the decrease due to crystallization in the 
transient brittleness temperaturę is chiefly connected with a dec­
rease of ferrite grain size when steel does not contain such ele­
ment s as Al or V, which are giving with nitrogen the stable nitri- 
des.
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