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Streszczenie

Niniejsza rozprawa doktorska traktuje o wptywie dodatkowego segmentu izotermicznego,
tzw. wygrzewania posredniego (IAT), wprowadzonego w procesie obrébki cieplnej pomigdzy
austenityzowanie i bainityzowanie na kinetyke przemiany bainitycznej oraz wtasciwos$ci mecha-
niczne 1 uzytkowe stali EN X37CrMoV5-1. Celem IAT byto doprowadzenie do kontrolowanego
wydzielania faz weglikowych, majacych stanowié podtoze dla zarodkowania heterogenicznego
ptytek ferrytu bainitycznego i sprzyjaé tworzeniu form strukturalnych nazywanych ferrytem
gwiezdzistym. Oczekiwano, ze uzyskana w ten sposéb rozdrobniona wielosktadnikowa mikro-
struktura przetozy si¢ na wzrost wytrzymatosci i odpornosci na pegkanie stali.

IAT prowadzono w temperaturach: 800, 700, 600 i 500 °C. Badania dylatometryczne
iobserwacje mikroskopowe ujawnity zajscie proceséw wydzieleniowych podczas IAT. Wy-
dzielenia weglikow byly szczegdlnie widoczne w przypadku IAT w 800 1 700 °C. Lokowaty
si¢ one na granicach ziaren macierzystego austenitu. Wykazano, ze wprowadzenie IAT silnie
wplywa nakinetyke przemiany bainitycznej, istotnie ja przyspieszajac. Im wyzsza byta tempera-
tura IAT 1 dluzszy czas tego segmentu, tym przyspieszenie przemiany byto silniejsze. Zauwa-
zono, ze zmiany parametréw opisujacych kinetyke przemiany bainitycznej sq silnie skorelowane
zczasem IAT. Dla wyttumaczenia zaobserwowanych zmian kinetyki przeanalizowano mozliwy
wplyw 3 proceséw: redystrybucje pierwiastkéw stopowych, prowadzaca do obnizenia energii
aktywacji zarodkowania bainitu, zmian¢ granicy plastycznoS$ci austenitycznej osnowy oraz
zmiang szybkosci dyfuzji wegla wyrzucanego poza nowopowstate ptytki ferrytu bainitycznego.

Zaprojektowano 15 zlozonych obrébek cieplnych wykorzystujacych IAT i 2-stopniowe
bainityzowanie. Testy wtasciwoSci mechanicznych pokazaly, ze wprowadzenie IAT w wielu
aspektach pogorszyto wtasciwosci mechaniczne, co ttumaczono obecnoscia weglikow na gra-
nicach ziaren macierzystego austenitu. Jednoczes$nie zaobserwowano silng korelacje pomigdzy
udziatem austenitu szczatkowego a badanymi wtasciwosciami, zwiazang z efektami TRIP i
SIMT. Wykazano, ze zmieniajac kinetyke przemiany bainitycznej, mozna dzigki IAT ksztaltowac
strukture bainityczno-austenityczng i regulowac efekty TRIP i SIMT. Biorac pod uwage wysoki
potencjal IAT jako narzedzia do ksztaltowania mikrostruktury, uzyskanie lepszych wtasciwosci
pomimo obecnosci weglikow jawi si¢ jako mozliwe, lecz wymagajace dalszych pogtebionych

badan.

Stowa kluczowe: 1AT, przemiana bainityczna, nanobainit, TRIP, SIMT






Abstract

This doctoral dissertation examines the impact of an additional isothermal segment, referred
to as the intermediate annealing treatment (IAT), introduced during heat treatment between
the austenitising and bainitising, on bainitic transformation kinetics and mechanical and utility
properties of EN X37CrMoV5-1 steel. The purpose of the IAT was to induce controlled precipi-
tations of carbide phases, intended to provide a surface for heterogenous nucleation for bainitic
ferrite plates and to stimulate the formation of structural components known as an acicular ferrite.
It was anticipated that the resulting refined, multi-componential microstructure would contribute
to an increase in the strength and fracture toughness of steel.

IAT was conducted at: 800, 700, 600 and 500 °C. Dilatometric investigations and micro-
scopical observations revealed carbides precipitation processes occurring during IAT. Carbides
were particularly noticeable for IAT at 800 and 700 °C, forming along the prior austenite grain
boundaries. It was demonstrated that introducing IAT significantly accelerated the bainitic
transformation kinetics. The higher the temperature and the longer the duration of this segment,
the more pronounced the kinetics became. Changes in parameters describing transformation
kinetics were found to be strongly correlated with IAT time. The observed changes in kinetics
were attributed to 3 possible processes: alloying elements redistribution, which led to reduced
nucleation activation energy for bainitic ferrite, reduced yield strength of austenitic matrix
and changed diffusivity of carbon ejected from newly-formed bainitic ferrite plates.

15 complex heat treatments utilizing IAT and a 2-step bainitising were designed. Mechanical
tests revealed that the introduction of IAT worsened mechanical properties in many aspects,
attributed to the presence of carbides at prior austenite grain boundaries. At the same time,
a strong correlation was observed between the content of retained austenite and the tested
properties, linked to the TRIP and SIMT effects. It was shown that the bainitic-austenitic micro-
structure and the TRIP and SIMT effects can be tailored with adjusting the kinetics of bainitic
transformation. Considering the high potential of the IAT as a tool for shaping microstructure,
achieving improved mechanical properties despite the presence of carbides seems feasible,

although it requires further in-depth research.
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Spis wazniejszych oznaczen i skrotéw uzytych w pracy

ap — ferryt bainityczny

~ — austenit

7 - stala rownania Starinka zwigzana m.in. z kolizjami i blokowaniem si¢ elementéw struktu-
ralnych wzrastajacej fazy

Y. - sumaryczny udziat ferrytu, ujmujacy ferryt uprzedni (uprzedni martenzyt lub ferryt
bainityczny z ciagtego chtodzenia z IAT do 330 °C, bez rozrdznienia) i ferryt bainityczny z 330 °C

0. - granica plastycznos$ci macierzystego austenitu w temperaturze bainityzowania 330 °C

A, - wydluzenie catkowite

A, - wydluzenie réwnomierne

AF — ang. acicular ferrite, ferryt gwiezdzisty

B, — temperatura poczatku przemiany bainitycznej

fo - wspblczynnik aktywno$ci wegla w austenicie

EBSD - dyfrakcja elektronéw wstecznie rozproszonych

EDS - spektroskopia rentgenowska z dyspersja energii

FW — fazy weglikowe, wegliki lub forma "wianuszkowa"

IAT - ang. intermediate annealing treatment, wygrzewanie poSrednie

k - stata r6wnania Starinka zwiazana z szybkoscia zarodkowania i wzrostu powstajacej fazy
oraz geometrig zarodka

M; — temperatura poczatku przemiany martenzytycznej

M,_ gy - temperatura M, nieprzemienionego austenitu

n - stata rownania Starinka zwigzana z czestotliwoScia zarodkowania 1 przestrzennymi
warunkami wzrostu zarodkéw

N/M — nie mierzono

PAGB - ang. prior austenite grain boundaries, granice ziaren macierzystego austenitu

@y - energia aktywacji zarodkowania ferrytu bainitycznego

R,0.2 - umowna granica plastycznosci

R,, - wytrzymalos¢ na rozciaganie

SIMT - ang. strain-induced martensitic transformation, efekt wystapienia przemiany marten-
zytycznej pod wptywem wywotanego w materiale odksztalcenia

tpsso - czas bainityzowania w 330 °C

tp230 - czas bainityzowania w 230 °C



TRIP — ang. transformation induced plasticity, efekt zwigkszenia plastycznosci wywotlany
przemiang (w domys$le martenzytyczna)

Vry - udziat objetosciowy ferrytu uprzedniego

V 330 - udziat objetoSciowy bainitu z pierwszego stopnia bainityzowania w 330 °C

V pa23o - udziat objetosciowy bainitu z drugiego stopnia bainityzowania w 230 °C

WDS - spektroskopia rentgenowska z dyspersja dtugosci fali

WZD — wzgledna zmiana dtugosci

ZIPP — zaawansowanie inkubacji przemiany perlityczne;j



Spis tresci

SIESZCZENIC . . . . . .« o ot e e e e e e e e e 3
ADbBSIract . . . . .. e e 5
Spis wazniejszych oznaczen i skrotéw uzytychwpracy . . . . . . . ... ... 7
1. Wprowadzenie . . . . . . . . . . . e 11
2. Przemiana bainityczna . . . . . ... ... ... 13
3. Wygrzewanie poSrednie (IAT) . . . . . . . . . . . ... . ... 21
3.1. FerrytgwieZdzisty . . . . . . . . L 21
3.2. Ideazastosowania IAT . . . . . . . . . . .. . 23
4. Stal EN X37CrMoV5-1 . . . . . . . 27
4.1. Charakterystyka stali narzgdziowej typu X37CtMoV5-1 . . . ... ... ... .. ... 27
4.2. Hartowanie izotermiczne z przemiang bainityczng stali typu X37CrMoV5-1 . . . . . . . 29
5. Metodyka badan eksperymentalnych . . . . .. ... ... ... ... ... .. ..., 33
5.1.  Symulacje komputerowe przemian fazowych . . . . ... ... ... Lo 33
5.2. Badania dylatometryczne . . . . . . . ... L. oL e 33
5.3. Analiza kinetyki przemiany bainitycznej . . . . . . . . .. ... ool 35
5.4. Obrdbki cieplne w piecach laboratoryjnych . . . . . ... ... o000 38
5.5. Pomiary twardoSci . . . . . ... 38
5.6, Testyudarno$ci . . . . . . . .. 39
5.7. Statyczna prébarozciggania . . . . . . ... oL Lo 39
5.8. Statyczna préba$ciskania . . . . ...l 39
5.9. Badania odporno$ci na pekanie . . . . . . ... ... 40
5.10. Badania mikroskopowe . . . . . . . ... 40
5.11. Mikroanaliza sktadu chemicznego . . . . . . . . . . ... ... ... L. 41
5.12. Badania odpornoéci na zuzycie przez tarcie . . . . . . . . ... ..o 0. 41
5.13. Badania dystorsji hartowniczych . . . . . . .. ... L o oL oo 42
5.14. Badanie sktadu fazowego . . . . . . .. Lo 43
5.15. Materiatuzytydobadan . . . . . . . .. ... 44



6. IAT iprzemiany fazowewstali . . . . . .. ... ... ... ... ... ... ... ..., 47

6.1. Wprowadzenie . . . . . . . . . . . e e 47
6.2. Zaprojektowanie eKsperymentow . . . . . . . ... ... e e e e e e 47
6.3. Przemiany fazowe podczas IAT w temp. 800°C . . . . . . . . ... .. ... .. .... 54
6.4. Przemiany fazowe podczas IAT wtemp. 700°C . . . . . . . . ... ... ... ... 64
6.5. Przemiany fazowe podczas IAT wtemp. 600°C . . . . . . . ... .. ... ... .... 74
6.6. Przemiany fazowe podczas IAT w temp. 500°C . . . . . . . .. ... ... ... .... 77
6.7. Dyskusjaipodsumowanie . . . . . . . . . . ... e e e 78
7. Wpltyw IAT na przemiang bainityczna . . . . . . . . . .. ... ... ... ... ...... 81
7.1, Wprowadzenie . . . . . . . . . . i e e e e e e e e e 81
7.2. WptywIAT wtemp. 800°C . . . . . . . . . . e 82
7.3. Wplyw IAT wtemp. 700 °C . . . . . . . . o e 93
7.4. Wptyw IAT wtemp. 600 °C . . . . . . . . . . e 102
7.5. Wpltyw IAT wtemp. 500°C . . . . . . . . . . e 111
7.6. Dyskusjaipodsumowanie . . . . . . . . ... oL 118
8. Projektowanie i realizacja ztozonych obrébek cieplnych . . . . . . . . ... ... ... .. 133
8.1. Wprowadzenie . . . . . . . . . .. .. 133
8.2. Projektowanie obrébki z 15-minutowym IAT w temp. 800°C . . . . . ... ... ... 135
8.3. Zestawienie ztozonych obrébek cieplnych . . . . . . ... o000 0oL 141
9. Efekty zlozonych obrobek cieplnych . . . . . . . .. ... ... .. ... L. 143
9.1. Wprowadzenie . . . . . . . . . . .. 143
9.2, Mikrostruktury . . . . . . . . .. e e e e e 143
9.3. WiadciwoSci mechaniczne . . . . . . . ... L 149
9.4. Dyskusjaipodsumowanie . . . . . . . . ... .. e 159
9.5. Wiladciwosci uzytkowe . . . . . . . . .. e e e 176
10. Podsumowanieiwnioski . . . . . . . ... ..o oL o 181
Bibliografia . . . . . . . . ... 189

10



1. Wprowadzenie

Co przyniesie dodatkowy przystanek izotermiczny wprowadzony w trakcie obrobki cieplnej
migdzy austenityzowaniem a bainityzowaniem stali EN X37CrMoV5-1? W tym pytaniu wyraza
si¢ problem badawczy niniejszej pracy. Podjeto si¢ w niej rozpoznania mozliwosci ksztaltowania
wilasciwosci mechanicznych i uzytkowych konwencjonalnej stali poprzez zastosowanie niekon-
wencjonalnej obrébki cieplnej. Ze wzgledu na poruszane zagadnienia praca lokuje si¢ w obszarze
projektowania nowoczesnych obrébek cieplnych stali. Chociaz zawgza si¢ do wybranego gatunku
stali narzgdziowej do pracy na goraco, jej wiodacym celem nie jest opracowanie alternatywnej
obrébki cieplnej wzgledem dotychczasowych obrobek cieplnych stosowanych dla narzedzi
do obrébki plastycznej. Sktad chemiczny wybranej stali stanowi punkt wyjscia do opracowania
nowoczesnej obrébki cieplnej, ktérej idea moze by¢ przeniesiona i zaadaptowana do stali o innym
sktadzie chemicznym. Podobnie i efekty projektowanych obrébek cieplnych, chociaz poréwny-
wane z uzyskiwanymi na drodze obrobek konwencjonalnych, nie sa rozpatrywane w waskim
obszarze okre§lonym stosowalnoScig stali badanej w niniejszej pracy. Dopuszcza si¢ mozliwos¢,
ze ze wzgledu na uzyskane wtasciwosci mechaniczne i uzytkowe stal EN X37CrMoV5-1 obro-
biona cieplnie wedlug prezentowanych rozwiazan znajdzie zastosowanie w obszarach innych niz
narzedzia do pracy na goraco.

Oryginalnym rozwigzaniem tu prezentowanym jest zastosowanie wygrzewania posredniego
(ang. intermediate annealing treatment, IAT) — dodatkowego segmentu izotermicznego uloko-
wanego pomiedzy austenityzowaniem a bainityzowaniem stali. Jego celem jest doprowadzenie
do kontrolowanego wydzielania si¢ faz weglikowych, majacych podczas bainityzowania stanowic
miejsca zarodkowania heterogenicznego dla ptytek ferrytu bainitycznego i sprzyjac tworzeniu
form strukturalnych nazywanych ferrytem gwiezdzistym (ang. acicular ferrite). Zastosowa-
nie IAT miato pozwoli¢ na zbadanie wptywu wydzielania weglikow na przebieg przemiany
bainitycznej i tworzenie struktury gwiezdzistej, a takze na wilasciwosci mechanicznej stali
o mikrostrukturze ferrytu gwiezdzistego. Poza jakoSciowym okresleniem efektéw zaproponowa-
nej obrobki, celem pracy byto okreSlenie relacji pomigdzy:

o warunkami wygrzewania posredniego a rozwojem weglikow,
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o wydzieleniami a przebiegiem przemiany bainitycznej,
o uzyskana mikrostrukturg a wtasciwosciami mechanicznymi stali.

Jak wczedniej wspomniano, ze wzgledu na poruszang problematyke praca wpisuje si¢ w nurt
zwiazany z projektowaniem nowoczesnych obrébek cieplnych stali, a w szczegdlnoSci obrobek
cieplnych prowadzacych do ksztattowania mikrostruktury zawierajacej nanobainit. Podstawo-
wymi zagadnieniami, kluczowymi dla zrozumienia prezentowanej Sciezki, sa przemiana baini-
tyczna i nanobainit, ferryt gwiezdzisty oraz wydzielenia weglikéw w stali EN X37CrMoV5-1.
Zagadnienia te zostaly om6wione w kolejnych rozdziatach. Zaréwno przemiany fazowe w stali,
jakiobrébka cieplna stali narzgdziowych to tematy, ktérym po§wigcono obszerne opracowania
[1, 2]. W analizie stanu zagadnienia zdecydowano si¢ oméwic¢ tylko problemy bezpoSrednio
zwiazane z tematyka rozprawy, niezbedne dla zrozumienia kwestii bardziej szczegétowych
i pominaé zagadnienia podstawowe, dobrze znane specjalistom w tej dziedzinie. Nieomdéwione
we wstepie teoretycznym watki zostang przywotane we wlasciwych sobie miejscach podczas
dyskusji wynikéw, pozwalajac lepiej zrozumie¢ obserwowane efekty i oceni€ ich konsekwencje.

Czes$¢ dotyczaca badan wtasnych podzielono na trzy sekcje. W pierwszej omdéwione zo-
staja zjawiska zachodzace podczas IAT. Cz¢$¢ druga poswigcona jest wptywowi wygrzewania
posredniego na przemiang bainityczna. Trzecia czg$¢ traktuje o wptywie obrébek wykorzystu-
jacych IAT na podstawowe wlaSciwosci mechaniczne stali: twardos¢, udarnos¢, wytrzymatos¢
narozciaganie i ciagliwos¢. Ponadto, w czgsci trzeciej wybrane obrdbki cieplne zostaja poddane
ocenie pod katem wytrzymatosSci na Sciskanie, odpornosci na pekanie izuzycie przez tarcie
oraz generacji dystorsji hartowniczych. W kazdej z czgSci obserwowane efekty omawiane sa
zuwzglednieniem mikrostruktury.

W ostatniej czgSci poza podsumowaniem i wnioskami z pracy zaproponowane zostaly
kierunki dalszych badan oraz poruszono zagadnienia, ktére moga by¢ uzyteczng wskazéwka

dla badaczy kontynuujacych niniejsze lub podejmujacych zblizone w tematyce badania.
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2. Przemiana bainityczna

Przemiana bainityczna, bedaca kluczowym zjawiskiem niniejszej rozprawy, jest jedna z form
minimalizacji energii wewnetrznej uktadu, jaka moze obra¢ przechtodzony austenit w stali. Moze
zachodzi¢ zaréwno w warunkach ciaglego chtodzenia, jak i hartowania izotermicznego, w tem-
peraturach pomigdzy wlasciwymi przemianom martenzytycznej i perlitycznej (rys. 2.1). Zakres
temperaturowo-czasowy wystepowania przemiany bainitycznej uwarunkowany jest kondycja
przechtodzonego austenitu, tzn. jego sktadem chemicznym, mikrostruktura, obecnoscia naprgzen
i odksztatcen. Z kolei efekty wystapienia przemiany bainitycznej (powstata mikrostruktura, uzy-
skane wtasciwosci mechaniczne) zaleza zaréwno od kondycji fazy macierzystej, jak i warunkéw

prowadzenia obrobki cieplne;.

(a) 4 (b) 4
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Rysunek 2.1. Schemat obrébki pozwalajacej na uzyskanie bainitu w warunkach przystanku izoter-
micznego naniesiony na wykres CTP; (a), schemat obrébki cieplnej pozwalajacej na uzyskanie bainitu

w warunkach ciagtego chlodzenia naniesiony na wykres CTP,. (b)
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Zrédto sily pednej

Site pedna dla przemiany bainitycznej zapewnia réznica energii swobodnych Gibbsa po-
migdzy przechtodzonym austenitem (faza macierzysta) a ferrytem bainitycznym (faza bedaca
produktem przemiany): AG,_,,p = G, - Gop. Rzecz sprowadza si¢ zatem do réznic entalpii
(AH) i entropii (AS) migdzy fazami w danej temperaturze (1), gdyz AG = AH — TAS.
Entalpie i entropie austenitu i ferrytu réznia si¢ od siebie ze wzgledu na odmienno$¢ sieci
krystalicznych. Atomy weztowe w sieci austenitu (RSC) sa gesto upakowane — kazdy otoczony
12 sasiadami. Zkolei w sieci krystalicznej ferrytu (RPC) atomy we¢ztowe maja juz tylko 8 sasia-
déw, co przektada si¢ na mniejsza energi¢ potencjalng oddziatywan migdzyatomowych i mniejsza
entalpi¢ /. Sktadowa entalpiczna jest zatem energetycznie korzystniejsza dla ferrytu. Inaczej
jest ze sktadowa entropiczna. Poniewaz sieC krystaliczna austenitu ma wigcej weztow, wigksza
jest mozliwa liczba mikrostanéw, ktére moze przyjac uktad, zachowujac swoje makroskopowe
wlasciwosci [3]*. Z tego powodu entropia austenitu jest wyzsza niz ferrytu.

Im wyzsza temperatura, tym silniejszy wpltyw entropii na energie swoboda Gibbsa, dlatego to
austenit jest stabilny w wysokich temperaturach. I odwrotnie — w niskich temperaturach wplyw
entropii maleje, istotniejsza staje si¢ warto$¢ entalpii i to ferryt jawi si¢ jako energetycznie ko-
rzystniejsza forma organizacji materii. Dlatego przechtodzony austenit jest podatny na przemiang
sieci krystalicznej. Poniewaz stal jest stopem, ten ogdlny obraz nalezy jeszcze dopetni¢ o wptyw

pierwiastkow stopowych (migdzy- i réznowegztowych) na entalpig i entropi¢ uktadu.

Sekwencja przemiany [4, 5]

Przemiang bainityczna mozna sprowadzi¢ do sekwencji trzech wydarzen poprzedzonych
czasem inkubacji, ktére zachodza w niewielkich obszarach ziaren przechlodzonego austenitu:
powstania zarodka przemiany, formacji ptytki ferrytu bainitycznego oraz dyfuzji atoméw wegla
poza plytke ferrytu bainitycznego. Przedstawiona sekwencja nie dokonuje si¢ jednak réwno-
czesnie w catej dostgpnej objetosci fazy macierzystej — czas potrzebny na jej wypelnienie
w mikrorejonach zalezy od ewoluujacych w czasie warunkéw lokalnych. Zostato to przedsta-
wione schematycznie na rys. 2.2.

Czas inkubacji przemiany mozna rozumie¢ dwojako: albo jako czas do powstania pierwszej
ptytki ferrytu bainitycznego w uktadzie (ujgcie globalne), albo jako czas do pojawienia si¢ ptytki

ferrytu bainitycznego w danej objetosci uktadu (ujecie lokalne). Przez caty ten czas przechio-

* Str. 435 oraz 437.
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Rysunek 2.2. Schematyczne przedstawienie przebiegu przemiany bainitycznej

dzony austenit jest metastabilny. Wystgpujace w materiale drgania cieplnie moga doprowadzié
do powstania niewielkich obszaréw o organizacji przestrzennej atoméw weztowych wilasciwe;j
ferrytowi — powstania zarodkéw przemiany (rys. 2.2a). Powstate zarodki moga albo zanikna¢ pod
wptywem drgan cieplnych, albo rozrosna¢ si¢ i utrwali¢ w postaci plytek ferrytu bainitycznego
(rys. 2.2b). Ich los zalezy od relacji powierzchni i objetosci zarodka. Od objetosci zarodka zalezy
wielko$¢ redukcji energii swobodnej uktadu w mikrorejonie — im wigksza objetos¢, tym wigksza
redukcja. Z drugiej strony wyodrebnienie obszaru o innej sieci krystalicznej niz otoczenie wiaze
si¢ z powstaniem powierzchni (granicy migdzyfazowej), po ktérej obu stronach atomy sieci
nie beda wzglgdem siebie ulokowane tak energetycznie korzystnie, jak wewnatrz objgtosci faz.
Wobec tego zarodek moze przetrwac, jesli redukcja energii zwigzana z wprowadzeniem jego
objetosci pokryje z naddatkiem koszt utworzenia powierzchni rozdziatu oraz energi¢ odksztat-

cenia zarodka i fazy macierzystej wynikajaca z réznic objetosci migdzy fazami (zarodek musi
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osiagnac krytyczng wielko$¢). W innym przypadku zarodek rozptynie si¢ wsréd drgan cieplnych
uktadu. Koszt zwigzany z utworzeniem granicy migdzyfazowej moze zosta¢ zmniejszony poprzez
zarodkowanie na istniejacej juz w uktadzie powierzchni rozdziatu (zarodkowanie heterogeniczne).
Dlatego uprzywilejowanym miejscem zarodkowania ferrytu bainitycznego sa granice ziaren
macierzystego austenitu.

Jeszcze kilkadziesiat lat temu zdania na temat mechanizmu przemiany bainitycznej byty
podzielone. Aktualnie panuje konsensus, ze wzrost ptytek ferrytu bainitycznego zachodzi bezdy-
fuzyjnie, poprzez Scigcie sieci krystalicznej austenitu (na drodze deformacji z duza sktadowa
Scinajaca). Gdy zarodek osiaga krytyczna wielko$¢, mozliwy staje si¢ jego rozwdj do plytki
ferrytu bainitycznego. Wzrost ptytki zachodzi poprzez poslizg sieci macierzystej, przebiegajacy
wzdtuz plaszczyzn najgestszego upakowania. Postepujaca przemiana Scinaniowa akomodo-
wana jest przez odksztalcenie plastyczne austenitycznej osnowy. Wzdtuz przesuwajacej si¢
granicy migdzyfazowej tworzy si¢ rumowisko dyslokacji (ang. dislocation debris), co prowadzi
do umocnienia austenitu 1 mechanicznego zablokowania dalszego wzrostu ptytki ferrytu baini-
tycznego. Wzrost ptytki ferrytu bainitycznego moze zostaé réwniez zakonczony w wyniku kolizji
z granicami ziaren pierwotnego austenitu, innych plytek ferrytu bainitycznego badz wydzieler.

Wkrétce po uformowaniu si¢ plytki ferrytu bainitycznego nastepuje dyfuzja atoméw wegla
poza ptytke — do austenitycznej osnowy (rys. 2.2c). W ten sposéb cykl rozwoju ptytki ferrytu
bainitycznego dobiega konca, a sama przemiana (jesli sa ku temu warunki termodynamiczne)
trwa dalej - w obszarach austenitu o mniejszym stgzeniu wegla. Powstatla ptytka ferrytu bainitycz-
nego moze stanowi¢ miejsce zarodkowania heterogenicznego dla kolejnych ptytek, prowadzac
do autokatalitycznego rozwoju przemiany i uformowania si¢ wiazki ferrytu bainitycznego (2.2c¢).
Postepujacy przyrost wiazki bainitu przenosi przemiang bainityczng w glab pierwotnego ziarna
austenitu. On réwniez moze zostaé ograniczony — zderzeniem z granica ziarna pierwotnego
austenitu, czastka niemetaliczng (wydzieleniem/wtraceniem) badZ inna wigzka bainitu.

Systematyczny przeptyw atoméw wegla do nieprzemienionego austenitu prowadza do kumu-
lacji tego pierwiastka i moga skutkowac¢ wydzielaniem si¢ weglikoéw. Wyr6znia sig tutaj bainit
zweglikami (bainit gérny i dolny) oraz bainit bezweglikowy (w stalach o podwyzszonej zawarto-
Sci Si lub Al). Rodzaj, ilos¢, morfologia i lokalizacja powstatych wydzielen zaleza od sktadu
chemicznego stali i warunkéw bainityzowania (jednakze jest to przede wszystkim cementyt).
Gdy bainityzowanie prowadzone jest w wyzszych temperaturach (powyzej ok. 350 °C), wegliki

formuja si¢ na granicy ptytek ferrytu bainitycznego, otaczajac je w postaci odseparowanych
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wydzielefi lub tworzac ciagla warstwe (rys. 2.2d). Taka forma strukturalna nazywana jest bainitem
gérnym. W przypadku nizszych temperatur (ponizej ok. 350 °C) mobilno$¢ atoméw wegla jest
ograniczona, przez co powstale wegliki sa drobniejsze 1 nie tworzg ciagltej warstwy. W przypadku
niskich temperatur bainityzowania mozliwe jest, ze atomy wegla nie opuszcza ptytek ferrytu
bainitycznego. Uwigzione wewnatrz ptytek utworza wtedy drobnodyspersyjne wydzielenia
(rys. 2.2e). Taka forma strukturalna nazywana jest bainitem dolnym.

Gdy wydzielanie weglikow jest zablokowane zwigkszonym udziatem Si lub Al, sukcesywna
dyfuzja wegla w glab austenitu (rys. 2.2f) prowadzi do jego stabilizacji poprzez obnizenie energii
swobodnej austenitu. Jesli w temp. bainityzowania T, udzial wegla w przechtodzonym austenicie
przed przemiang bainityczna wynosit C; 1 wskutek dyfuzji zostat zwigkszony do poziomu Cypy
(okreSlonego krzywa T/), przemiana austenitu w ferryt bainityczny zostanie zablokowana,

poniewaz jej sita pedna osiagnie zerowa wartoS¢ (rys. 2.3).

o’ T,
4 d
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Energia swobodna

— Temperatura

N

T(] Ae3

v

Udzial wegla

Rysunek 2.3. Koncepcja krzywych Tg 1 Tor [1T*

W efekcie opisanego zjawiska tzw. niekompletnej przemiany (ang. incomplete transformation

phenomenon) w objetosci materialu pozostana nieprzemienione bloki lub warstwy austenitu

* Str. 9. Ty to temperatura, w ktérej v i o o tym samym skladzie chemicznym majq taka sama energig
swobodna. T/y uwzglednia dodatkowo energi¢ uwigziona w ferrycie bainitycznym, m.in. wynikajaca z deformacji

sieci krystaliczne;j.
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szczatkowego. Im nizsza temperatura, tym wigksza warto$¢ Cr 1 vice versa, co oznacza mozli-
wos$¢ uzyskania wigkszego udziatu ferrytu bainitycznego w nizszych temperaturach bainityzowa-
nia. Odpowiadajace réznym temperaturom punkty Cr, tworza tzw. krzywa T/, rozgraniczajaca
obszary stabilnosci austenitu i jego zdolnosci do przemiany bainitycznej. Uzyskana w ten spos6b
mikrostruktura sktada si¢ z ferrytu bainitycznego i austenitu szczatkowego. Nalezy jednak
pamigtac, ze gdy wydzielanie si¢ weglikéw jest mozliwe, prowadzi ono do odbioru nadmiaru
wegla z nieprzemienionego austenitu. W takim wypadku, wartoS¢ Cr, nie zostaje osiagni¢ta,
energie swobodne austenitu i ferrytu bainitycznego nie zréwnujg si¢ i dzigki wystgpowaniu sity
pednej mozliwy jest niezaktdcony postep przemiany az do catkowitej transformacji austenitu
w ferryt bainityczny. W tym przypadku mikrostruktura tworzona jest przez ferryt bainityczny

1cementyt (bainit gorny lub dolny).

Nanobainit

Jak mozna przeczytaC w ksiazce prof. Bhadeshii [1]*, przemiana bainityczna nie byta zbyt
popularna w praktyce przemystowej. Stale o mikrostrukturze bainitycznej nie wykazywaty lep-
szych wtasciwos$ci mechanicznych niz stale hartowane martenzytycznie i odpuszczane. Z jednej
strony grube wydzielenia cementytu pogarszaly wlasciwosci stali bainitycznych**, z drugiej
— bainityzowanie w warunkach ciaglego chtodzenia (popularne przemystowo) nie pozwalato
uzyska¢ w petni bainitycznej mikrostruktury. Stopniowy postep metalurgiczny (opracowanie
nowych gatunkéw stali) oraz hutniczy (rozwdj technologii szybkiego chtodzenia po walcowaniu
na goraco) poszerzyt mozliwosci uzyskania dobrej jakosci stali bainitycznych.

Niewatpliwy przetom przyniosty badania Caballero et al. [6, 7] oraz Garcii-Mateo et al. [8]
prezentujace mikrostrukturg i wtasciwosci wysokowegglowych stali o zwigkszonej zawarto-
Sci krzemu (1,46 — 1,59 %wag.) hartowanych izotermicznie w temperaturach nizszych niz
300 °C. Mikrostruktura tych stali byta wyraznie r6zna od konwencjonalnego bainitu. Sktadata
si¢ z bardzo drobnych ptytek ferrytu bainitycznego rozdzielonych cienkimi warstwami auste-
nitu szczatkowego. Grubos$¢ ptytek ferrytu oraz warstw austenitu byla mniejsza od 100 nm,
pozwalajac nazwac stal nanomaterialem. Dzigki zwigkszonej zawartoSci krzemu wydzielanie

cementytu byto zblokowane***, przez co nie tworzyty si¢ formy strukturalne wtasciwe bainitowi

* Str. 14.
** O przewadze odporno$ci na pekanie K¢ stali martenzytycznych nad weglikowymi stalami bainitycznymi

mozna przeczyta¢ w [5].
**+% Wplyw krzemu znany byl juz wezesniej [9, 10]
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gérnemu czy dolnemu. Tak uksztattowana mikrostruktura (nanostruktura!) warunkowata wysoka
wytrzymatos¢ na rozciaganie (powyzej 2000 MPa) i wzglednie duza plastycznos¢. Od tamtej
pory stale nanobainityczne na state weszly do grona nowoczesnych stali wysokowytrzymatych,
atechnologie je wykorzystujace byty intensywnie rozwijane [11-18].

Przez nanobainit w stali nalezy rozumie¢ sktadnik strukturalny ztozony z ptytek ferrytu
bainitycznego oraz cienkich warstw austenitu szczatkowego (w obu przypadkach o grubosci nie
wiekszej niz 100 nm), powstaty na drodze przemiany bainitycznej. Aby mozliwe bylo uzyskanie
nanobainitu, konieczne jest doprowadzenie austenitu do odpowiedniego stanu, regulowanego
zaréwno sktadem chemicznym, jak i warunkami obrobki cieplnej. Powstaniu nanobainitu sprzyja
niska temperatura bainityzowania (najlepiej ponizej 300 °C). Jednakze, aby bainityzowanie
mogto by¢ prowadzone w niskiej temperaturze, zakres wystegpowania przemiany bainitycznej
musi obejmowac niskie temperatury. Kluczowa jest tu odpowiednia zawarto$¢ wegla i innych
pierwiastkéw stopowych. Istotna jest rOwniez podwyzszona zawarto$¢ krzemu lub aluminium,
czyli pierwiastkow, ktére nie rozpuszczajac si¢ w sieci krystalicznej weglikow (w tym cementytu),
przeciwdziataja ich wydzielaniu. Zmiana w przebiegu przemiany bainitycznej spowodowana
dziataniem tych pierwiastkéw polega na tym, ze wegiel dyfundujacy poza powstajace plytki
ferrytu bainitycznego nie jest wiazany w wegliki, ale akumulowany w jeszcze nieprzemie-
nionym austenicie. Akumulacja wegla w austenicie przeklada si¢ na umocnienie roztworowe
tej fazy, a w konsekwencji na ograniczenie wymiaréw powstajacych plytek ferrytu bainitycz-
nego. W miar¢ postgpu przemiany bainitycznej nastgpuje wzrost stgzenia wegla w austenicie
do poziomu, przy ktérym energia swobodna austenitu zréwnuje si¢ z energia swobodna ferrytu
bainitycznego, co prowadzi do stabilizacji tej fazy w warunkach bainityzowania. Przy odpowied-
nio duzym wzbogaceniu w wegiel przechtodzony austenit moze zyska¢ odpornos$¢ na przemiang
martenzytyczng podczas chtodzenia po bainityzowaniu i zosta¢ zachowany w postaci cienkich
warstw.

Struktura nanobainitu wykazuje wiele zalet. Niewielkie rozmiary ptytek ferrytu bainitycznego
1 warstw austenitu prowadza do wysokiego umocnienia granicami, przektadajac si¢ na wysoka
granicg plastycznosci i twardoS¢. Wysoka kolizyjnoS¢ wiazek bainitu i duzy udziat stabilnego

termiczne a podatnego na efekty TRIP* i SIMT** austenitu szczatkowego sprzyja wysokiej

* Efekt TRIP — ang. transformation induced plasticity - wzrost plastyczno$ci wywotany przemiana (w domysle

martenzytyczna).
** SIMT - ang. strain-induced martensitic transformation, efekt wystapienia przemiany martenzytycznej

pod wpltywem wywotanego w materiale odksztatcenia.
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wytrzymatosci, plastycznosci i odpornosSci na pgkanie [19]. Ztozona budowa stali nanobaini-
tycznych pozwala uzyskaé korzystny kompromis pomigdzy umocnieniem materiatu a jego
zdolno$cig do zachowania spdjnosci, pomimo do§wiadczanych naprezen i odksztatcen. Przewaga
stali nanobainitycznych nad ulepszanymi cieplnie polega na mozliwosci zachowania wzglednie
wysokich wartoSci zaré6wno wytrzymatosci, jak i ciagliwosci. Ze wzgledu na wiasciwosci stali
bainitycznych, bainityzowanie znajduje zastosowanie przy wytwarzaniu elementéw konstrukcyj-

nych [20, 21], czgSci maszyn [22-24] 1 narzedzi [25-27].
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3. Wygrzewanie posrednie (IAT)

Jak napisano we wczesniejszym rozdziale, zablokowanie wydzielania cementytu podczas
przemiany bainitycznej przyniosto szereg korzysSci. Po pierwsze pozwolilo wyeliminowac
lub ograniczy¢ obecnos¢ kruchego sktadnika mikrostruktury. Po drugie stworzyto mozliwos¢
silnej stabilizacji austenitu szczatkowego i rozdrobnienia mikrostruktury. W konsekwencji
pozwolito to zwigkszy¢ wytrzymatosé, plastycznos$¢ i odpornosé na pekanie stali bainitycznych.
Majac na uwadze wptyw weglikdw, mozna si¢ zdziwi¢ pomystem celowego wprowadzenia
weglikéw do mikrostruktury stali nanobainitycznej, a przeciez taki wlasnie byt zamyst tej pracy.
W niniejszej pracy zdecydowano si¢ zastosowac dodatkowy przystanek izotermiczny pomigdzy
austenityzowaniem a bainityzowaniem, umozliwiajacy wydzielenie weglikéw przed przemiang
bainityczng. Spodziewano si¢, ze wydzielone wegliki zadziataja jako miejsca zarodkowania hete-
rogenicznego dla ferrytu bainitycznego, doprowadzajac do uzyskania sktadnikéw strukturalnych

nazywanych ferrytem gwiezdzistym.

3.1. Ferryt gwiezdzisty

Ferryt gwiezdzisty (ang. acicular ferrite, AF) jest sktadnikiem strukturalnym stali znanym
zwystgpowania w strefie wptywu ciepta w spoinach spawanych [28-30], przy czym moze
rowniez wystapi¢ w niespawanej stali dzigki odpowiednio przeprowadzonej obrébce cieplne;j
[31-33]. Ferryt gwieZdzisty powstaje na drodze przemiany fazowej z przechtodzonego austenitu.
Mechanizm powstawania ferrytu gwiezdzistego jest taki sam jak ferrytu bainitycznego [34, 35].
Zasadnicza réznica pomigdzy tymi sktadnikami strukturalnymi polega na tym, ze w przypadku
AF miejscem zarodkowania pierwszych jednostek strukturalnych nie sa granice ziaren macierzy-
stego austenitu, ale powierzchnie wydzielen lub wtracen (rys. 3.1). Stad wzrost wiazek ferrytu nie
jest skierowany od granic ku wnetrzu ziarna austenitu, lecz przeciwnie — od wnetrza ku granicom.
Prowadzi to do wyksztatcenia si¢ form o gwiazdopodobnej morfologii, w ktérych wtracenia lub

wydzielenia otoczone sa promieniScie rozchodzacymi si¢ wigzkami ferrytu.
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Rysunek 3.1. Schematyczne przedstawienie powstawania bainitu bezweglikowego (a)

oraz ferrytu gwiezdzistego (b)

Istotnym skutkiem obecnosci tego sktadnika strukturalnego jest zwigkszenie kolizyjnosci
wiazek ferrytu, silniejsze rozdrobnienie struktury, a przez to zwigkszenie zdolnosci do odchyla-
nia Sciezki propagujacym peknigciom. Wydtuzenie drogi propagujacego peknigcia wymiernie
zwigksza odpornos¢ stali na pekanie. Obecno$¢ AF w spoinach spawanych oraz w objetosci
materiatu jest uznawana za korzystna [36-39].

Loder, Michelic i Bernhard w swojej pracy rozwazyli szereg czynnikéw mogacych mieé
wplyw na powstawanie AF [29]. W§réd nich wymienione zostaty: wielko$¢ ziarna macierzy-
stego austenitu, szybkos¢ chlodzenia (gdy przemiana jest realizowana w warunkach ciagtego
chtodzenia), sktad chemiczny stali, rodzaj i morfologia wydzielefi/wtracefi niemetalicznych.
Wraz ze wzrostem wielkoSci macierzystego ziarna austenitu maleje stosunek jego powierzchni
do objetosci. Przy zachowaniu tego samego stosunku wtracen/wydzielen bedacych podiozem
dla ferrytu bainitycznego wzgledem objetosci ziarna austenitu mozna spodziewac si¢ wzrostu
czestotliwosci zarodkowania AF i wzrostu jego udzialu w mikrostrukturze. Potrzebna szybkos$¢
chtodzenia i sktad chemiczny stali sa czynnikami ze sobg sprz¢zonymi, regulujacymi warunki
przemiany austenitu w ferryt. Ze sktadem chemicznym stali zwiazane jest rOwniez to, jakie
wydzielenia/wtracenia niemetaliczne bgda obecne w materiale oraz ich udziat. Generalnie im

wigkszy udziat wtracen/wydzielen i im sg wigksze, tym wigksze prawdopodobiefistwo powstania
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AF. Przy czym nie wszystkie wtracenia/wydzielenia stanowia efektywne miejsca zarodkowania
heterogenicznego. Skutecznymi okazaty si¢ liczne wtracenia z grupy tlenkéw, siarczkow, tleno-
siarczkow, azotkow i tlenoazotkéw zbudowanych z takich pierwiastkéw metalicznych jak tytan,
mangan, aluminium i krzem. Sposréd weglikéw Loder, Michelic 1 Bernhard wymieniaja jedynie
weglik wanadu typu MC. Niektére prace wskazuja takze wydzielenia niobu i tytanu typu MC
iM(C,N) [40, 41].

3.2. Idea zastosowania IAT

Jak wskazuje praca Lodera, Michelica i Bernharda, wsrdéd potencjalnych podtozy dla za-
rodkowania AF najwi¢kszym zainteresowaniem ciesza si¢ tlenki [29]. Aby je wprowadzic¢
i kontrolowac¢ ich obecnos¢, nalezy odpowiednio prowadzi¢ procesy metalurgiczne i/lub spawal-
nicze. W przypadku proceséw metalurgicznych pojawia si¢ problem dostgpnosci stali zawieraja-
cych tlenki i jednoczes$nie spetniajacych wymagania dla otrzymania nanobainitu. W przypadku
procesow spawalniczych objetos¢ materiatu, w ktérej mozna ksztattowaé mikrostrukture nanoba-
initycznego ferrytu gwiezdzistego zostaje ograniczona do strefy przetopu w spoinie.

Fazy weglikowe, zdecydowanie rzadziej wymieniane jako podtoze dla AF, maja t¢ przewage
nad tlenkowymi, ze s3 jednym z podstawowych sktadnikow fazowych stali. Fazy weglikowe
(FW) moga by¢ wprowadzane do mikrostruktury na drodze stosunkowo prostych obrébek ciepl-
nych. Ich rodzaj, wielkos¢, udziat, dystrybucja i morfologia moga by¢ we wzglednie szerokim
zakresie regulowane. Obecnos$¢ weglikéw w mikrostrukturze przed przemiang bainityczng mozna
osiagnaé na wiele sposobéw, m.in.:

o regulujac warunki austenityzowania,

o poprzez hartowanie i1 odpuszczanie przed bainityzowaniem (wymagane jest wtedy reauste-
nityzowanie),

o wprowadzajac wygrzewanie poSrednie w temperaturze migdzy wlasciwymi austenityzowa-
niu i bainityzowaniu.

Efekt koncowy wskazanych obrébek zalezy od warunkéw procesow, jak rowniez od sktadu
chemicznego i mikrostruktury wyjsciowej uzytej stali. Wedle wiedzy Autora w momencie rozpo-
czgcia prac zwigzanych niniejsza rozprawa (2019 r.), tematyka uzyskiwania nanobainitycznego

ferrytu gwiezdzistego przy wykorzystaniu celowo wprowadzonych weglikow byta bardzo stabo
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rozpoznana. Zostata ona podjeta w projekcie NanoCarbain*, w ramach ktérego byla realizowana
roéwniez m.in. ta praca.

Sposréd mozliwych Sciezek ksztattowania struktury weglikowej przed bainityzowaniem
w niniejszej pracy zdecydowano si¢ wybra¢ wprowadzenie wygrzewania posredniego w tem-
peraturze migdzy temperaturami austenityzowania i bainityzowania. Idea obrébki wykorzy-
stujacej wygrzewanie posrednie zostala przedstawiona schematycznie na rys. 3.2. Skrét IAT
(od ang. intermediate annealing treatment) zostat zaczerpniety z opublikowanej w 2020 r. pracy
Raviego, Sietsmy i Santofimii poSwigconej wptywowi cementytu wydzielonego na granicach
ziaren macierzystego austenitu na przemiang bainitycza [42]. Po 2019 r. pojawity si¢ inne

wartoSciowe publikacje w tej tematyce — zostang one przywolane w dalszej czgsci pracy.

Temperatura

v

Czas

Rysunek 3.2. Schematyczne przedstawienie idei wprowadzenia wygrzewania posredniego (IAT)

Do zalet IAT w omawianym kontekscie nalezy stosunkowo szeroka mozliwos$¢ ksztattowania
struktury weglikowej. Oczywiscie jest ona ograniczona zakresami przemian fazowych i sktadem

* Projekt NanoCarbain (Opracowanie nowej generacji stali o strukturze nanokrystalicznej z weglikami)
realizowany w latach 2019-2022, prowadzony przez Krzysztofa Wasiaka byl finansowany w ramach programu

LIDER IX, umowa nr LIDER/12/0040/L-9/17/NCBR/2018.
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chemicznym stali. Jednakze IAT pozwala wykorzysta¢ do wydzielania weglikow temperatury
nizsze niz przy regulacji tylko warunkami austenityzowania. Z kolei w poréwnaniu do obrébki
hartowania 1 odpuszczania nie wymaga dodatkowego reaustenityzowania przed przemiang baini-
tyczna. Konieczno$¢ reaustenityzowania nie tylko komplikuje catg obrébke cieplna, ale réwniez
czyni proces badawczy istotnie trudniejszym. Podczas reaustenityzowania (kontrolowanego
czasem i temperaturg) moze dochodzi¢ do proceséw rozpuszczania si¢ weglikdw, co dodatkowo

nalezy uwzglednié.
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4. Stal EN X37CrMoV5-1

4.1. Charakterystyka stali narzedziowej typu X37CrMoVS5-1

Sposrdd stali narzgdziowych do pracy na goraco wyodrgbni¢ mozna trzy grupy: stale chro-
mowe (do nich zalicza si¢ stal EN X37CrMoV5-1), wolframowe i molibdenowe*. Typowym
zastosowaniem stali chromowych jest produkcja matryc do kucia i wyciskania stopéw aluminium,
miedzi i magnezu, stempli, przebijakow, trzpieni, a takze form odlewniczych. Odpowiedni sktad
chemiczny tych stali oraz obrébka cieplna zapewniaja odporno$¢ na odksztatcenia w warunkach
pracy, stabilnos$¢ temperaturowa wiasciwosci mechanicznych, odpornos$¢ na obcigzenia udarowe,
wysoka odpornos$¢ na zmeczenie cieplne i powstawanie peknie¢ ogniowych, znaczng odpornosé
na wysokotemperaturowe zuzycie przez tarcie. Jednocze$nie wykazuja duza hartownos¢, mate
odksztalcenia hartownicze, dostateczna obrabialno$¢ i, co nie mniej istotne, racjonalna ceng.

Konwencjonalna obrébka cieplna chromowych stali narzgdziowych do pracy na goraco
polega na hartowaniu martenzytycznym i kilkukrotnym odpuszczaniu dla uzyskania efektu twar-
dosci wtérnej. Tak uksztaltowana mikrostruktura stali ztozona jest z odpuszczonego martenzytu,
wydzielonych podczas odpuszczania weglikow zelaza 1 pierwiastkow stopowych oraz niewielkiej
ilosci austenitu szczatkowego. Aby wyjsS¢ naprzeciw wymaganiom narzuconym warunkami
eksploatacji, do ktérych predystynowane sa te stale, a takze mozliwoSciom i ograniczeniom
ulepszania cieplnego, konieczny byl odpowiedni dobér rodzaju i udziatu pierwiastkéw stopo-
wych. Przyktadowe sktady chemiczne stali wg specyfikacji AISI zostaly zamieszone w tab. 4.1
(odpowiednikiem stali EN X37CrMoV5-1 jest stal H11).

Obecne w stalach narzgdziowych pierwiastki stopowe w r6znym stopniu wptywaja na umoc-
nienie roztworowe. Sredni udzial wegla stanowi kompromis pomiedzy wysoka wytrzymatoscia
martenzytu, duzym udzialem warunkujacych twardoS¢ wtérna i odpornoS¢ na zuzycie przez
tarcie weglikow a dostateczng wiazkoScia. Wraz z udzialem wegla rosnie hartownos¢ stali,

a takze wspodlczynnik rozszerzalnosci cieplnej, a spada przewodnos¢ cieplna. Dwa ostatnie

* Niniejszy podrozdziat bazuje na opracowaniach wcze$niejszych badaczy [2, 43].
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Tabela 4.1. Nominalny udziat pierwiastkéw stopowych w chromowych stalach narzedziowych do pracy

na goraco wg specyfikacji AISI [2]*

Udziat pierwiastkéw [%owag.]
stal wg AISI
C Mn Si Cr Mo Y \Y%
H10 0,35-0,45 | 0,27-0,70 3,00-3,75 | 2,00-3,00 0,25-0,75
Hl1l 0,33-0,43 1,10-1,60 0,30-0,60
HI12 0,30-0,40 0,80-1,20 1,25-1,75 | 1,00-1,70 | <0,50
0,20-0,50 4,75-5,50

H13 0,32-0,45 1,10-1,75 0,80-1,20
H14 0,35-0,45 4,00-5,25

efekty jawia si¢ jako wyraznie niekorzystne z punktu widzenia narzg¢dzia do obrébki plastyczne;j
w podwyzszonej temperaturze. Obecno$¢ manganu i krzemu uwarunkowana jest procesami
odtleniania podczas metalurgii stali. Krzem przeciwdziala powstawaniu peknigé¢ ogniowych,
zwigkszajac wytrzymato$¢ zmeczeniowq i wysokotemperaturowa oraz odpornos¢ na utlenianie.
Chrom silnie zwigksza hartownos$¢, sprzyja wydzielaniu weglikow typu M3;C, M;Cs3, Mo3Cg
1M,C i, podobnie jak krzem, zwigksza odpornoS¢ na powstawanie peknie¢ ogniowych. Nikiel
umiarkowanie zwigksza hartownos¢. Molibden silnie zwigksza hartownos$¢, sprzyja wydzielaniu
weglikéw typu MgC i M,C. Wolfram zwigksza hartowno$¢ 1 sprzyja powstawaniu weglikéw typu
M;gC i M,C. Wanad jest kluczowym pierwiastkiem stopowym dla uzyskania twardos$ci wtérnej,
sprzyjajac wydzielaniu weglikéw typu MC.

Wegliki obecne w stalach narzgdziowych do pracy na goraco réznig si¢ stabilnoScia tempera-
turowa, co przektada si¢ na odporno$¢ obrobionego cieplnie materiatu na degradacj¢ wtasciwosci
mechanicznych podczas eksploatacji narzgdzia. Z kolei umocnienie wydzieleniowe, a przez
to twardoS¢ ulepszonej cieplnie stali i odporno$¢ na zuzycie przez tarcie zaleza od wtasci-
wosci mechanicznych wydzielen. Najbardziej stabilne sa wegliki wanadu, mniej wolframu,
kolejno molibdenu, chromu i zelaza. Najwyzsza twardos¢é wykazuja wegliki typu MC, mniejsza
M,C i kolejno MgC, Ms3Cq oraz cementyt. Dzigki odpowiednio zaprojektowanym procesom
austenityzowania, hartowania martenzytycznego i odpuszczania mozliwe jest ksztaltowanie
wtasciwosci mechanicznych stali w celu zwigkszenia jej twardosci lub odpornosci na pgkanie —

wedle wymagan podyktowanych zastosowaniem.

* Udzial niklu, niewymienionego w tabeli, dla podanych gatunkéw stali wynosi < 0,30 %wag.
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4.2. Hartowanie izotermiczne z przemiang bainityczna stali typu

X37CrMoV5-1

Z punktu widzenia niniejszej pracy istotnym wymogiem postawionym materialowi jest jego
podatnos$¢ na przemiang bainityczng w warunkach wygrzewania izotermicznego. Na wlasnos$¢
ta sktadaja si¢ dostateczna hartownoS¢ oraz wystgpowanie przemiany bainitycznej w racjonal-
nym zakresie temperaturowo-czasowym. Nie bez znaczenia jest rowniez dostgpnos¢ materiatu
narynku. Nie pozostajac bez wad, stal EN X37CrMoV5-1 spetnia te wymagania.

Prawdopodobnie pierwsza praca poswigcong bainityzowaniu stali o sktadzie chemicznym
zblizonym do EN X37CrMoV5-1 jest raport Kalisha i Kulina z 1964 roku przedtozony w Departa-
mencie Marynarki Wojennej Stanéw Zjednoczonych [44]. Praca byta motywowana potrzeba
pozyskania materiatéw stalowych o duzych wartos$ciach ciagliwosci i wiazkosci, a takze wyso-
kiej wytrzymatosci. Obok stali 4350 Kalish 1 Kulin badali réwniez stal H11*, poddajac obie
ztozonym obrébkom cieplnym. Badali m.in. wptyw odksztalcenia plastycznego wprowadzonego
przed lub po bainityzowaniu na wiasSciwosci mechaniczne stali, a takze wptyw odpuszczania
1 wymrazania. Bainityzowanie stali H11 realizowane byto po 30-minutowym austenityzowaniu
w temp. 1850 °F (1010 °C), w temperaturach z zakresu 400 — 650 °F (204 — 343 °C)**. Pod-
czas 16-godzinnego wygrzewania w temp. 700 °F (371°C) nie zaobserwowano juz przemiany
bainitycznej. Po bainityzowaniu w zakresie temperatur 400 - 500 °F (204 — 260 °C) gtéwnym
skfadnikiem strukturalnym by1 bainit dolny, a w zakresie 600 — 650 °F (316 — 343 °C) bainit gorny.
Chociaz przemiana bainityczna ulegata wygasnigciu w czasie 4 godzin wygrzewania izotermicz-
nego (100% zaawansowania przemiany) nie uzyskiwano 100% udziatu bainitu. W przypadku
bainityzowania ponizej 555 °F (291 °C) w mikrostrukturze obecny byt rowniez uprzedni marten-
zyt, ktéry powstal podczas chtodzenia do temp. bainityzowania. Chtodzenie po bainityzowaniu
prowadzito do przemiany czg¢sci nieprzemienionego austenitu w Swiezy martenzyt, przy czym
udziat austenitu szczatkowego po schlodzeniu z temp. bainityzowania mimo to pozostawat
na wysokim poziomie. Zastosowanie odpuszczania oraz wymrazania w cieklym azocie pozwolito
obnizy¢ udzial austenitu szczatkowego. Po 4-godzinnym bainityzowaniu w temp. 550 °F (288 °C)
i dwéch 1-godzinnych odpuszczaniach w temp. 550 — 900 °F (288 —482 °C) udzial austenitu
szczatkowego wynosit 31 — 34 %obj. Odpuszczanie w temp. 1000 °F (538 °C) pozwolito obnizy¢

udziat austenitu szczatkowego do 17 %obj. Zastosowanie wymrazania w ciektym azocie przed

* Sktad chemiczny stali H11 wyrazony w %wag.: 0,39C-0,25Mn-1,00Si-5,25Cr-1,39M0-0,54V-0,111P-0,007S.
** Temp. My po austenityzowaniu wynosita ok. 555 °F (291 °C).
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odpuszczaniem pozwolito jeszcze bardziej obnizy¢ udziat austenitu szczatkowego do pozioméw
odpowiednio 25-27 %obj. oraz 4 %obj. Wraz z obnizeniem udziatu austenitu szczatkowego
obserwowano wzrost granicy plastycznosci. We wspomnianym wariancie wykorzystujacym
wymrazanie i odpuszczanie zwigkszono granice plastycznosci o ok. 18-49 ksi (124 — 338 MPa).
Jak pokazali Kalish i Kulin, implementacja wymrazania i odksztalcenia plastycznego pozwolity
znacznie podnies¢ granicg plastycznos$ci przy niewielkim spadku plastycznosci.

Wystepowanie przemiany bainitycznej ponizej 300 °C oraz podwyzszona zawarto$¢ krzemu
wskazuja, ze stal X37CrMoV5-1 spetnia warunki konieczne do uzyskania nanobainitu. Ba-
dania nad nanobainityzacja stali EN X37CrMoV5-1 rozpoczgte zostaty prawie pot wieku
péZniej po badaniach Kalisha i Kulina. W swojej pracy po§wigconej otrzymaniu nanostruk-
tury w stalach z wykorzystaniem przemiany bainitycznej Swiatnicki ef al. zaproponowali stal
EN X37CrMoV5-1, chociaz jej sktad chemiczny wykraczal poza zakres uznany jako sprzy-
jajacy nanostrukturyzacji [45]. Austenityzowanie tej stali przeprowadzono w temp. 1030 °C
przez 15 minut, za$ bainityzowanie prowadzone byto w temperaturze 260, 285 oraz 300 °C*.
Mikrostruktura po przeprowadzonych bainityzowaniach sktadata si¢ z ptytek bezweglikowego
ferrytu bainitycznego (o grubosci w zakresie 91 — 148 nm) rozdzielonych warstwami austenitu
szczatkowego (o grubosci w zakresie 28 - 59 nm), a takze martenzytu, ktéry powstal podczas
koncowego chlodzenia znieustabilizowanego austenitu. Jak zauwazyli autorzy, przemianie
martenzytycznej podczas koficowego chtodzenia ulegt austenit w postaci blokowej, nie za$
austenit w cienkich warstwach. W przypadku bainityzowania w temp. 260 °C obecny byt réwniez
martenzyt uprzedni. Ze wzgledu na wymiary sktadnikéw strukturalnych obrobionej cieplnie stali
nazwanie jej nanomateriatem bylo uzasadnione.

Kolejne badania tego zespotu poSwigcone nanobainitycznej stali EN X37CrMoV5-1 doty-
czyly jej odpornosci korozyjnej [46], odpornosci na krucho$¢ wodorowa [47] oraz stabilnoSci
termicznej [48]**. Udzial austenitu szczatkowego w stali po tak przeprowadzonej obrébce wy-
nosit 19,1 %obj. Tutaj réwniez czes$¢ niestabilnego austenitu przemienita si¢ podczas koficowego
chtodzenia w martenzyt. Udzialy austenitu szczatkowego oraz Swiezego martenzytu zostaly
skutecznie ograniczone dzigki wprowadzeniu dwustopniowego bainityzowania [49]. W obrébce

wykorzystujacej dwustopniowe bainityzowanie wygrzewanie izotermiczne w temp. 300 °C zo-

* Temp. M po austenityzowaniu wynosita 271 °C.
wk Sktad chemiczny stali EN X37CrMoV5-1 wyrazony w Y%owag.:

0,37C-0,38Mn-11,0151-4,91Cr-1,20Mo0-0,34V-0,19Ni, austenityzowanie w temp. 1030 °C przez 15 minut,

bainityzowanie w temp. 300 °C.
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stalo skrécone z 19 do 1 godziny, a bezpoSrednio po nim przeprowadzono bainityzowanie
w temp. 260 °C, ktore trwato 12 godzin*. Modyfikacja obrébki cieplnej pozwolita nie tylko skré-
ci¢ jej czas, ale réwniez przyniosta wyzsze warto$ci umownej granicy plastycznosci (888 MPa
vs 734 MPa) oraz wytrzymalosci na rozciaganie (1860 MPa vs 1763 MPa) przy zachowaniu
takiej samej plastycznosci (wydtuzenie 16%).

Przywotane powyzej prace pokazuja, ze klasycznie hartowana 1 odpuszczana stal narzgdziowa
do pracy na goragco EN X37CrMoV5-1 moze by¢ skutecznie poddawana niekonwencjonalnym

obrébkom cieplnych wykorzystujacym przemiang bainityczna.

* Sktad chemiczny stali EN X37CrMoV5-1 oraz warunki austenityzowania byty takie same jak w przypadku

wczesniejszym.
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5. Metodyka badan eksperymentalnych

5.1. Symulacje komputerowe przemian fazowych

JMatPro
W pracy wykorzystano wyniki symulacji komputerowych wykonanych przy uzyciu pro-
gramu JMatPro (wersja 9.1). Bazuje on na fizycznych modelach materiatowych, umozliwiajac
m.in. symulacje przemian fazowych w uktadach wielosktadnikowych, w tym w stalach.
Symulacje prowadzono z wykorzystaniem zestawu funkcji General Steel, wskazujac jako
sktad chemiczny uktadu sktad chemiczny stali EN X37CrMoV5-1 przedstawiony w tab. 5.1.
Szczegotowe parametry symulacji, jesli bylo to uzasadnione, zostaty okreslone w opisach

rysunkow w dalszej czesci pracy.

ThermoCalc

W pracy wykorzystano wyniki symulacji komputerowych wykonanych przy uzyciu programu
ThermoCalc (wersja 2022a) z dodatkami Dictra 1 Prisma. ThermoCalc bazuje na fizycznych
modelach materialowych, umozliwiajac m.in. symulacje przemian fazowych w uktadach wielo-
sktadnikowych (réwniez w stalach), procesy dyfuzyjne oraz wydzieleniowe.

Symulacje prowadzono z wykorzystaniem baz danych TC-Python, TCFEII 1 MOBFE®,
wskazujac jako sktad chemiczny uktadu sktad chemiczny stali EN X37CrMoV5-1 przedstawiony
w tab. 5.1.

5.2. Badania dylatometryczne

Badania dylatometryczne zostaly przeprowadzone z wykorzystaniem dylatometru hartowni-
czego DIL 805L. Stosowane probki miaty ksztalt walcéw o Srednicy ok. 3 mm oraz dlugosci

ok. 10 mm. Wyjatkiem od przedstawionej geometrii byty objete probki, dla ktérych IAT re-
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alizowane byto w temp. 700 °C (mialy dtugo$¢ ok. 13 mm), a takze prébki wykorzystane
w badaniach podzerowych (prébka drazona o Srednicy ok. 4 mm i grubosci $cianki ok. 0,5 mm).
Podczas eksperymentéw préobki byly grzane indukcyjnie, chtodzone za$ helem lub swobodnie
(w zaleznoSci od rodzaju eksperymentu). Kazdy eksperyment dylatometryczny rozpoczynat
si¢ od osiagnigcia stanu prézni technicznej w komorze urzadzenia. Istotne kwestie dotyczace
interpretacji wynikow eksperymentow dylatometrycznych zostaty poruszone w dalszej czgsci
pracy.

Podczas kazdego eksperymentu dylatometrycznego rejestrowane sa w funkcji czasu tem-
peratura na powierzchni prébki, zmiana dlugos$ci prébki oraz parametry zwigzane ze stanem
urzadzenia. Dedykowany program, pozwala na analiz¢ wynikéw, umozliwiajac m.in. postugiwa-
nie si¢ wartoScig wzglednej zmiany dtugosci probki, co pozwala ograniczy¢ problemy zwigzane
z poréwnywaniem wynikéw eksperymentéw, w ktorych probki réznity si¢ dlugoscia. Nalezy
tu zauwazy¢, ze stosowana w programie wzglgdna zmiana dlugos$ci jest miarg zmiany dlugosci
wzgledem dlugosci poczatkowej probki. Obie miary, 1 zmiana dtugosci, 1 wzgledna zmiana
dtugosci, nie sg najlepszymi do poréwnywania wynikoéw eksperymentéw dylatometrycznych
o ztozonym przebiegu. Problem z nimi zwigzany polega na tym, ze odnoszac si¢ wciaz do stanu
poczatkowego, nie uwzgledniaja akumulowanej zmiany diugosci. Rozwazmy eksperyment
dylatometryczny o przebiegu ztozonym z segmentéw austenityzowania i bainityzowania w wa-
runkach przystanku izotermicznego (oraz grzania i chtodzenia). W chwili rozpoczgcia segmentu
bainityzowania dlugos$¢ prébki bedzie rézna od jej dtugosci przed rozpoczgciem eksperymentu
dylatometrycznego. Jednakze wzgledna zmiana dtugos$ci podczas bainityzowania bedzie od-
noszona do dlugosci przed rozpoczgciem eksperymentu dylatometrycznego. Powtarzajac ten
eksperyment (parametry segmentéw takie same, ale prébka nowa), fatwo bedzie mozna zauwa-
zy¢, ze zmiany dtugoS$ci na poczatku austenityzowania, na jego korncu, a takze po schtodzeniu
do temperatury bainityzowania beda inne niz dla poprzedniego eksperymentu. Bedzie to miato
zwiazek z niepowtarzalnoscia budowy wewngtrznej kazdej prébki (niejednorodnoscia sktadu
chemicznego i mikrostruktury), a takze probabilistycznym sktadnikiem przebiegu przemian
fazowych. Tak wigc zasadnym byto w analizie poszczegdlnych segmentéw stosowanie jako
dtugosci poczatkowej dlugosci prébki na poczatku analizowanego segmentu. Zabieg ten byt
konsekwentnie stosowany wzgledem catosci prezentowanych w tej pracy wynikéw.

Na potrzeby niniejszej pracy zostaly wprowadzone nastgpujace parametry opisujace przebieg

eksperymentow dylatometrycznych:
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A - wzgledna zmiana dlugosci od poczatku eksperymentu do osiagnigcia temperatury
austenityzowania,

As - maksymalna dodatnia zmiana dtugosci podczas austenityzowania wzgledem dtugosci
na poczatku tego segmentu,

Ajz - zmiana dtugoSci na koncu austenityzowania wzgledem dtugosci na poczatku tego
segmentu,

Ay - zmiana dtugosci na koricu austenityzowania wzglgdem dtugosci odpowiadajacej Ao,
Ajs - czas od osiagnigcia maksymalnej zmiany dtugosci podczas austenityzowania do konca
tego segmentu,

I, - zmiana dlugosci na poczatku IAT wzgledem dlugosci na koricu austenityzowania,

I5 - zmiana dlugosci na koncu IAT wzgledem diugosci na poczatku tego segmentu,

I3 - zmiana dtugo$ci na konicu IAT wzgledem najwigkszej ujemnej zmiany dlugosci podczas
tego segmentu,

I - czas IAT,

M - zmiana dlugosci na poczatku bainityzowania wzgledem dtugosci wynikajacej z eks-
trapolowania prostoliniowego odcinka krzywej dylatometrycznej z zakresu chlodzenia
do temperatury bainityzowania (zawiera informacj¢ o przemianach fazowych w czasie cia-
glego chlodzenia).

Ilekro¢ w pracy obok krzywej dylatometrycznej wykreslony jest wykres zmian rézniczki,

odnosi si¢ on do rézniczki reprezentacji krzywej dylatometrycznej wykonanej z wykorzystaniem

regresji metoda laséw mieszanych (ang. random forest regression, RFR). Zastosowanie tej me-

tody pozwolito na stosowanie réwnych interwaléw (czasowych lub temperaturowych), w sposéb

istotnie mniej zalezny od czgstotliwosci probkowania podczas eksperymentu.

5.3. Analiza Kkinetyki przemiany bainitycznej

Wplyw IAT na kinetyke przemiany bainitycznej mozna opisac jakoSciowo, méwiac o przy-

spieszeniu lub spowolnieniu przemiany i dookreSlajac te efekty jako silne badz stabe. Taki opis

dostarcza jednak niewielu informacji. Poréwnywanie efektéw IAT realizowanych w réznych wa-

runkach temperaturowo-czasowych bez odpowiedniego opisu iloSciowego staje si¢ ograniczone
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1 ktopotliwe. Majac to na uwadze, zdecydowano si¢ w tej pracy opisywac kinetyke przemiany
bainitycznej za pomoca dopasowanych parametréw rownania Starinka*.
Réwnanie Starinka stanowi rozwinigcie rOwnania Johnsona-Mehla-Avramiego-Kolmogorova

1 pozwala opisac postep przemiany fazowej w materiatach [50]. Wyraza si¢ ono wzorem:

S.D

flt) =1~ {MJA]_H,

n

gdzie f(t) jest udziatem przemienionego materiatu w funkcji czasu, a k, n oraz 7 sg statymi
zaleznymi od wtasciwosci uktadu. Stata k£ zwiagzana jest z szybko$cia zarodkowania i wzrostu
powstajacej fazy oraz geometrig zarodka. Z kolei stala n zalezy od czg¢stotliwosci zarodkowa-
nia 1 przestrzennych warunkéw wzrostu zarodkéw. Dla wzrostu plytek przyjmuje si¢ n = 3,
a dla wzrostu igiet n = 2 [51] i w tym zakresie nalezy szuka¢ wartosSci statej dla przemiany ba-
initycznej. Stata 7 (ang. impingement parameter) zwiazana jest m.in. z kolizjami i blokowaniem
wzrastajacej fazy.

Zwiazek miedzy wartoScia parametréw 1 kinetyka przemiany bainitycznej zostat zilustro-
wany na rys. 5.1. Wzrost parametru £ przeklada si¢ na przyspieszenie przemiany (rys. 5.1a).
Jestono catoSciowe, tzn. obejmuje caly zakres krzywej. Przyspieszenie przemiany manifestuje
si¢ szybszym przyrostem dtugosci oraz wczesniejszym osiagnigciem plateau. Analogicznie
nizszy parametr k zwigzany jest ze spowolnieniem przemiany bainitycznej i p6Zniejszym jej
wygaszeniem. Warto tu zwréci¢ uwage na ksztatt krzywych - pomimo zmian kinetyki przemiany
podobiefistwo przebiegu zostato zachowane.

W przypadku parametru n zmiana wartoSci pociaga za soba wyrazna zmian¢ ksztattu
(rys. 5.1b). Wzrost wartosci tego parametru czyni ksztatt krzywej dylatometrycznej bardzie;j
sigmoidalnym, z kolei spadek oddala od niego, przyblizajac przebieg do tukowego. Co wigcej,
wyzsza warto$S¢ parametru n laczy si¢ ze spowolnieniem przemiany w pierwszym etapie i przy-
spieszeniem jej w drugim. W przypadku nizszej wartoSci parametru n mozna zaobserwowac
odwrotna zaleznos¢.

Podobnie jak parametr £ parametr 7 nie prowadzi do powaznych zmian ksztaltu krzywe;j
dylatometrycznej. Wyzsza jego wartoS¢ wigze si¢ ze spowolnieniem przemiany, nizsza z jej przy-
spieszeniem. Na uwage zastuguje tutaj to, ze pomimo catoSciowej zmiany szybkosci przemiany

bainitycznej krzywe mozna uznaé za zbiegajace si¢ w etapie plateau.

* Wybrano jest sposréd innych dostgpnych, poniewaz zapewnialo najlepsze dopasowanie do krzywych

eksperymentalnych.
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Rysunek 5.1. Krzywa dylatometryczne dla segmentu bainityzowania w temp. 330 °C, dopasowanie

réwnania Starinka oraz krzywe odpowiadajace zmianie parametréw réwnania

Podsumowujac, na przyspieszenie przemiany bainitycznej wskazuje wzrost parametru k

oraz spadek parametru 1. W przypadku parametru n jego spadek laczy si¢ z przyspieszeniem

poczatkowego etapu przemiany oraz spowolnieniem pdZniejszego, a jego wzrost - odwrotnie.
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Dopasowanie parametréw réwnania Starinka do krzywych dylatometrycznych byto reali-
zowane za pomoca autorskiego programu napisanego w jezyku Python, z wykorzystaniem
biblioteki SciPy. W obliczeniach jako 100% zaawansowania przemiany bainitycznej przyjeto

maksymalng warto$¢ wzglednej zmiany dtugosci osiagana w obszarze plateau.

5.4. Obrobki cieplne w piecach laboratoryjnych

Obrdbki cieplne zaprojektowane przy uzyciu dylatometru hartowniczego realizowane byty
w piecach laboratoryjnych. Aby uwzgledni¢ bezwtadno$¢ cieplna wsadu, kazdy pakiet prébek
byt obrabiany razem z probka-swiadkiem, wewnatrz ktérej znajdowat si¢ czujnik termoparowy
polaczony z rejestratorem. Pozwolilo to nie tylko na kontrolg poprawnosci wykonania obrébek,
ale réwniez na biezace korygowanie przebiegu poszczegdlnych segmentéw ztozonych obrébek
cieplnych.

Biorac pod uwage bezwtadnos¢ cieplng wsadu, jako czas rozpoczgcia segmentu przyjmowano
moment, w ktérym temperatura prébki-Swiadka byla nizsza lub wyzsza o 5 °C wzgledem
temperatury nominalnej, do ktérej odpowiednio grzano lub chtodzono.

Austenityzowanie bylo realizowane w préznioszczelnym piecu retortowym w warunkach
ciagtego przedmuchu azotem. Pozostale segmenty obrébki byty realizowane z wykorzystaniem
takich osrodkow jak: ztoze fluidalne, piec wglebny z kapiela cynowa, wanna olejowa czy piece

komorowe.

5.5. Pomiary twardosci

Ilekro¢ w pracy mowa o pomiarach twardosci metoda Rockwella, odnosi si¢ to pomiaréw
twardoSci w skali C. Pomiary wykonano z wykorzystaniem twardoSciomierza Zwick/Roell
ZHR4150LK na powierzchni przekrojow poprzecznych prébek. Dla kazdego badanego wariantu
wykonano 5 pomiaréw, dla ktérych nastepnie okreslono Srednig arytmetyczng oraz odchylenie
standardowe. Pomiary wykonano w temperaturze otoczenia.

Ilekro¢ w pracy mowa o pomiarach twardosci (lub mikrotwardosci) metoda Vickersa, od-
nosi si¢ to do pomiaréw wykonanych z wykorzystaniem twardoSciomierza automatycznego
Zwick/Roell Z2.5 lub twardoSciomierza Zwick 3202. Jesli nie wskazano inaczej, pomiary byty
wykonywane na odpowiednio przygotowanej powierzchni przekroju poprzecznego (szlifowane;j

1 polerowanej). Dla kazdego badanego wariantu wykonano 9 pomiaréw, dla ktérych nastepnie

38



okreslono Srednig arytmetyczng oraz odchylenie standardowe. Pomiary wykonano w temperatu-

rze otoczenia.

5.6. Testy udarnoSci

Testy udarnosci przeprowadzono na probkach prostopadto$ciennych 10x10x55 mm z karbem
V-ksztattnym przy uzyciu mtota Charpy’ego Zwick o energii poczatkowej 300 J. Dla kazdego
badanego wariantu obrébki badaniom poddano 3 probki, dla ktérych nastepnie okreslono Sred-
nig arytmetyczng z wynikéw oraz odchylenie standardowe. Testy wykonano w temperaturze

pokojowe;j.

5.7. Statyczna proéba rozciagania

Statyczna préba rozciagania zostata przeprowadzona na cylindrycznych prébkach o Srednicy
6 mm z wykorzystaniem maszyny wytrzymato$ciowej MTS810. Préby rozciagania realizowane
byly ze stala szybkoScia trawersy 0,036 mm/s. W celu pomiaru odksztatcenia probki stosowano
ekstensometr MTS o bazie pomiarowej 25 mm. Analiza wynikéw statycznej proby rozciagania
byla prowadzona z wykorzystaniem autorskiego programu NEWT Analyzer, przy uzyciu ktérego
okreslone zostaly wytrzymaloS¢ na rozciaganie (12,,), umowna granica plastycznosci (f2,02),
wydtuzenie réwnomierne (A,) oraz wydtuzenie catkowite (A.). Dla kazdego badanego wariantu
obrébki badaniom poddano 3 prébki, dla ktérych nastgpnie okreslono Srednie arytmetyczne

zwynikow oraz odchylenia standardowe. Probe realizowano w temperaturze pokojowe;.

5.8. Statyczna proba Sciskania

Statyczna préba Sciskania zostata przeprowadzona na cylindrycznych prébkach o Srednicy
ok.5 mm 1 wysokosci ok. 7,5 mm z wykorzystaniem maszyny wytrzymatoSciowej Zwick Roell
7250. Proby Sciskania realizowane byty ze stata szybkosScia trawersy 0,0075 mm/s. Analiza
wynikow statycznej proby $ciskania byta prowadzona z wykorzystaniem autorskiego programu
napisanego w jezyku Python, przy uzyciu ktérego okreslona zostata umowna granica plastyczno-
Sci ([2,0,2). Dla kazdego badanego wariantu obrobki badaniom poddano 3 probki, dla ktérych
nastepnie okreslono Srednie arytmetyczne z wynikow oraz odchylenia standardowe. Probe

realizowano w temperaturze pokojowe;j.
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W przypadku przygotowania materialu na badanie wptywu odksztalcenia plastycznego
na udziat austenitu szczatkowego w obrobionej cieplnie stali odksztatcenie byto wprowadzane
w powyzej opisany sposOb. Odksztalcenie catkowite potrzebne do wygenerowania docelowego
odksztatcenia plastycznego zostato oszacowane na podstawie testow Sciskania w zakresie od-

ksztalcen wykraczajacych poza rozpatrywane.

5.9. Badania odpornosci na pekanie

Badania odpornosci na pgkanie przeprowadzono w oparciu o normy ASTM E399 - 20
oraz E1820 - 20b na probkach z karbem jednostronnym, zginanych tréjpunktowo o wymiarach
ok. 8x16x68 mm z wykorzystaniem maszyny wytrzymatoSciowej MTS810. Zmiana sily zgina-
jacej w funkcji rozwarcia karbu rejestrowana byly przy pomocy ekstensometru. Dla kazdego
badanego wariantu obrébki badaniom poddano 4-5 prébek, dla ktérych nastgpnie okreslono Sred-
nie arytmetyczne z wynikoéw oraz odchylenia standardowe. Probe realizowano w temperaturze

pokojowe;j.

5.10. Badania mikroskopowe

W zaleznoS$ci od potrzeb badawczych stosowano rézne metody mikroskopowe - mikrosko-
pi¢ Swietlng (LM) oraz skaningowa i transmisyjna mikroskopie elektronowe (SEM 1 TEM,
odpowiednio).

Badania metoda mikroskopii §wietlnej dotycza obserwacji zgtadéw metalograficznych, pre-
zentujacych przekroje poprzeczne badanych prébek. Obserwacje te wykonano przy uzyciu
mikroskopu Swietlnego Keyence VHX 7000. Preparatyka zgtadéw objeta szlifowanie i mecha-
niczne polerowanie oraz trawienie odczynnikiem Mil9Fe az do ujawnienia mikrostruktury.

Badania metoda skaningowej mikroskopii elektronowej zgtadow metalograficznych prze-
prowadzono przy uzyciu mikroskopu Hitachi SU8000, korzystajac z detektorow elektronéw wtor-
nych (tryb SE). Preparatyka zgladéw objeta szlifowanie i mechaniczne polerowanie oraz trawienie
odczynnikiem Mil9Fe az do ujawnienia mikrostruktury. W wybranych przypadkach przeprowa-
dzono analiz¢ chemiczng z wykorzystaniem spektroskopii rentgenowskiej z dyfrakcja promie-
niowania X (EDS).

Badania metoda transmisyjnej mikroskopii elektronowej przeprowadzono z wykorzystaniem

elektronowego mikroskopu transmisyjnego JEM - 1200EX II. Badania wykonano na prébkach
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w postaci cienkich plastréw. Material do przygotowania probek na badania TEM pozyskano
droga wycigcia elektroiskrowego walca o Srednicy ok. 3 mm. Z pozyskanych walcéw wy-
cigto plastry o grubosci ok. 1 mm, ktére pocieniono droga szlifowania, a nastgpnie pocieniania
elektrolitycznego w stezonym roztworze kwasu azotowego.

Dla wybranych stanéw przeprowadzono dodatkowo badania metoda EBSD z wykorzystaniem
elektronowego mikroskopu skaningowego Hitachi SU-70.

Pomiary wchodzace w zakres iloSciowej analizy mikrostruktury byty przeprowadzone
zwykorzystaniem programu ImageJ. Szczegétowe informacje odnoszace si¢ do mierzonych

wielkosci zostaty uwzglednione w dalszej czgSci pracy.

5.11. Mikroanaliza skladu chemicznego

Mikroanaliza sktadu chemicznego zostata przeprowadzona na nietrawionych zgtadach meta-
lograficznych przygotowanych poprzez szlifowanie 1 mechaniczne polerowanie. Badania wy-
konano przy uzyciu mikroskopu Hitachi SU-70, detektoréw EDS Ultradry oraz WDS Magna-
ray oraz oprogramowania Thermo Scientific Noran 7. Analiza WDS zostata przeprowadzona
dla okreslenia udziatu wegla. Udziat pozostatych pierwiastkow fazowych okreslono poprzez
analize EDS. Podczas analizy WDS prad wiazki wynosit 10 nA, a napigcie przyspieszajace 15 kV,
jako krysztat analizujacy wykorzystano NiC80. Badania zostaty przeprowadzone w Pracowni In-
zynierii Powierzchni Katedry Technologii Materiatowych Zachodniopomorskiego Uniwersytetu

Technologicznego.

5.12. Badania odpornosci na zuzycie przez tarcie

Badanie odpornosci na zuzycie przez tarcie zostalo przeprowadzone w uktadzie kulka-dysk
(metoda ,,ball-on-disc”) w prébie tarcia suchego. Probki z obrobionej cieplnie stali miaty postac
dyskow o Srednicy ok. 39 mm i grubosci ok. 6 mm. Jako przeciwprobki uzyto kulki z Al,Os
o §rednicy 10 mm. Badanie przeprowadzono przy zastosowaniu dwoch obciazen: 5 oraz 18,7 kG,
przy predkosci liniowej 100 mm/s, nominalnym promieniu wytarcia 14 mm i ustalonej liczbie
obrotéw réwnej 10 000. Probe wykonano w temperaturze pokojowe;j.

Dla kazdego stanu badaniom poddano jedng probke. Szerokosci wytar¢ zostaty okreslone
z wykorzystaniem mikroskopu Keyence VHX 7000. Na podstawie zdje¢ wytaré przy matym

powigkszeniu okres§lono promienie okrggdéw nakreslonych przez wewngtrzne oraz zewngtrzne
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brzegi wytaré — na podstawie 3 punktéw. Jako szerokos$¢ wytarcia przyjeto réznicg dtugosci
promieni. Szeroko$¢ Srednig dla kazdego wytarcia okre§lono na podstawie 5 zmierzonych

szerokoSci. Przed po i po testach Scierania probki byly wazone dla okreslenia ubytku masy.

5.13. Badania dystorsji hartowniczych

Badania dystorsji (odksztatcen) hartowniczych przeprowadzono z wykorzystaniem probek
C-ksztattnych, tzw. C-ring, ktérych geometria zostata przedstawiona na rys. 5.2. Jako miarg
odksztatcenia przyjeto wzgledna zmiang rozwarcia wyrazong wzorem AL, = (Lfys - LY/LY,
gdzie LY i LY to wymiar L, zmierzony odpowiednio przed i po obrébce cieplnej. Rozwarcie
bylo mierzone z wykorzystaniem mikroskopu Keyence VHX 7000. Dla kazdego stanu badaniom
poddano dwie prébki, dla ktérych nastgpnie okreslono Srednie arytmetyczne z wynikéw oraz

odchylenia standardowe.

: Lol

d, t

Rysunek 5.2. Geometria prébki uzytej do badan dystorsji hartowniczych; L; = 3,2 mm, Ly = 11,2 mm,
dy =27,2mm, dy =40,0 mm, t = 9,6 mm.
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5.14. Badanie skladu fazowego

Badania VSM

Pomiary wiasciwosci magnetycznych z wibrujaca probka (ang. vibrating sample magnetome-
ter, VSM) zostaty przeprowadzone dla okreSlenia udziatu austenitu szczatkowego w objetosci
stali po przeprowadzonych obrébkach cieplnych. Metoda VSM wykorzystuje réznice wlasciwo-
$ci magnetycznych faz wystgpujacych w stali (ferryt — ferromagnetyk, austenit — paramagnetyk)
1 polega na poréwnaniu petli histerezy dla badanego materialu i wzorca z zelaza Armco. Bada-
niom poddano prébki w formie dyskéw o grubosci ok. 1 mm i Srednicy ok. 3 mm. Maksymalne

natgzenie pola magnetycznego zastosowanego podczas badan wyniosto 2 T.

Badania XRD

Badania XRD przeprowadzono na odpowiednio przygotowanych (szlifowanie na papierze
Sciernym o ziarnistosci 1200 oraz polerowanie z wykorzystaniem zawiesiny proszku diamento-
wego o wielkoSci czastek kolejno 3 1 1 um) zgtadach przekrojéw poprzecznych odksztatconych
probek oraz prébek reprezentujacych stany nieodksztatcone. Badania XRD wykonano przy
uzyciu dyfraktometru rentgenowskiego Bruker D8 Advance dla zakresu kata 26 od 35° do 120°
z krokiem ok. 0.02°. Zrédtem promieniowania byta lampa Cu.

Udziat austenitu szczatkowego oraz ferrytu (sumarycznie, martenzytycznego i bainitycz-
nego) okreslony byt na podstawie intensywnosci pikéw pochodzacych od ptaszczyzn {111}
dla austenitu oraz {110} dla ferrytu, wyrazajacych si¢ polem powierzchni odpowiednich pikéw
na dyfraktogramie. Potozenie 1 geometria pikow byly rekonstruowane na podstawie przebiegu
dyfraktogramu z wykorzystaniem autorskiego programu przygotowanego w jezyku Python.
Najpierw stosowany byt zabieg odcinania tla. Nastgpnie przeprowadzana byta dekonwolucja
naktadajacych si¢ pikéw z dopasowaniem rozktadu pseudo-Voigta. Po okresleniu intensywnosci
pikéw udziat poszczegdlnych sktadnikéw fazowych byt okreslony za pomoca nastgpujacego

WZOoru:

K — stata zalezna od geometrii goniometru (wielko$ci szczelin) i natgzenia wiazki pierwotnej,
F} ki — czynnik strukturalny dla refleksu hkl danej fazy (obliczono z wykorzystaniem programu

PowderCell 2.4 dla nominalnego sktadu chemicznego stali),

1+cos? 26

LP — czynnik polaryzacyjny Lorentza, wyrazony wzorem: LP = —5 =%,
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mpk — krotnos$¢ ptaszczyzn hkl w strukturze danej fazy,

e 2M _ czynnik temperaturowy Debye’a — Wallera (przyjeto jako réwny 1),

1 — wspotczynnik absorpcji liniowej badanej mieszaniny,

v — objetos¢ komorki elementarnej danej fazy (obliczono z wykorzystaniem programu Powder-
Cell 2.4 na podstawie potozenia piku),

V' — udzial objetosciowy danej fazy w mieszaninie.

5.15. Material uzyty do badan

W badaniach wykorzystano stal EN X37CrMoV5-1 (dawniej WCL). Byta ona dostarczona
w postaci odkutych pretéw o Srednicy ok. 170 mm. Sktad chemiczny okreSlony z wykorzystaniem

spektrometru iskrowego zostal przedstawiony w tab. 5.1.

Tabela 5.1. Skitad chemiczny stali EN X37CrMoV5-1 uzytej w niniejszej pracy oraz zakres sktadu
chemicznego wg normy EN ISO 4957 (wyrazone w %wag.). Sktad chemiczny jest dopetniony do catosci

udziatami zelaza i zanieczyszczen.

C Si Cr Mn Mo Ni Vv
Wytop |0,37 £0,00| 1,16 £ 0,01 4,95 + 0,05]|0,43 + 0,00| 1,22 + 0,01|0,26 + 0,00 0,40 + 0,00
Norma| 0,33 -0,41{0,80-1,20(4,80-5,50|0,25-0,50{1,10-1,50 - 0,30 - 0,50

Mikrostruktura stali w stanie dostawy zostata przedstawiona na rys. 5.3. Jest to mikrostruk-
tura ferrytyczno-perlityczna z widocznymi wydzieleniami drobnych weglikéw. Twardos¢ stali

w stanie dostawy wyniosta 215 + 25 HV2.
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200 pm

100 um

Rysunek 5.3. Mikrostruktura stali EN X37CrMoV5-1 w stanie dostawy
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6. IAT i przemiany fazowe w stali

6.1. Wprowadzenie

Niniejszy rozdziat otwiera badawcza cz¢S¢ pracy. Skupia si¢ on na przemianach fazowych
zachodzacych podczas IAT, a doktadniej na procesach wydzieleniowych. Opisana jest w nim
Sciezka prowadzaca do wybrania temperatur wygrzewania posredniego, ktére byly stosowane
w dalszej czgSci pracy. Przedstawione i omdéwione zostaja w nim m.in.:

o wyniki symulacji komputerowych proceséw wydzielania weglikow podczas IAT,

o dylatogramy z segmentu IAT, bedace zapisem manifestacji przemian fazowych in situ,

o mikrostruktury po hartowaniu martenzytycznym przeprowadzonym bezposrednio po IAT,
zawierajace wydzielenia powstate w trakcie obrébki cieplne;,

o wyniki mikroanalizy sktadu chemicznego wydzielen i ich otoczenia.

6.2. Zaprojektowanie eksperymentow

Mozliwo$ci poznania wpltywu IAT na kinetyke przemiany bainitycznej i wtasciwosci stali
sa ograniczone przede wszystkim przez skoniczong liczbg eksperymentéw, ktére mozna prze-
prowadzi¢, a nastgpnie poddac analizie. Umiejscowienie IAT w sekwencji segmentéw obrébki
cieplnej czyni jego przebieg zaleznym od warunkéw austenityzowania. Jednoczes$nie nalezy
mie¢ na uwadze, ze wptyw IAT na przebieg zjawisk podczas bainityzowania bgdzie si¢ roznit
w zaleznoS$ci od zastosowanej temperatury bainityzowania. Majac to na uwadze, zdecydowano si¢
ograniczy¢ 1lo§¢ zmiennych, ustalajac state warunki temperaturowo-czasowe austenityzowania
oraz temperaturowe bainityzowania, a modyfikacjom poddawac temperature i czas [AT.

Z punktu widzenia poznania wptywu IAT zasadnym jawito si¢ wybranie dla tego seg-
mentu istotnie rozniacych si¢ temperatur, aby badaniami objac jak najszerszy zakres mozliwych
warunkéw. Narys. 6.1 zostaly przedstawione zmiany rownowagowego udziatu faz w funkcji

temperatury dla stali X37CrMoV5-1. Widoczne sa na nim krzywe wykreslone dla ferrytu
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iaustenitu, a takze dla wydzielen typu M(C, N), weglikéw typu My3Cg oraz fazy G*. Nie nalezy
go rozumie¢ jako gwaranta rzeczywistego wystapienia danych sktadnikow fazowych w stali
w danej temperaturze [AT (abstrahujac od ograniczefi symulacji), poniewaz odnosi si¢ on do stanu
rOwnowagi osiagnietego po nieskonczenie dtugim czasie, ktéry w warunkach laboratoryjnych
byl niemozliwy do osiagnigcia. Wykres stanowi za to wazna wskazéwke, do jakiego stanu dazy
uktad. Wynika z niego m.in., ze w zakresie temperatur 400 - 800 °C mozna si¢ spodziewac
weglikdw My3Cg jako dominujacego typu wydzielen w stali (ok. 7 %obj. w zakresie ponizej
800 °C), a takze Sladowych iloSci wydzielen typu M(C, N). Rzeczywisty sktad fazowy stali
w warunkach IAT bedzie zalezat od mikrostruktury uksztalttowanej na koniec austenityzowa-
nia oraz zdolnoSci uktadu do osiagnigcia stanu réwnowagi (bardzo istotny bgdzie czas IAT).
Narys. 6.2 zostaty przedstawione rownowagowe wykresy sktadu chemicznego dla wybranych
wydzielen. Wynika z nich, ze wskazywane przez symulacje wydzielenia typu M(C, N) to wegliki
wanadu z nieduza domieszka atoméw molibdenu i chromu. Co si¢ tyczy weglikow typu MosCg,
nalezy si¢ spodziewac po ich sktadzie chemicznym dominujacych udziatéw chromu i zelaza
oraz istotnie mniejszego udzialu molibdenu. Wedlug symulacji w temperaturach wyzszych
od ok. 1030 °C mozliwe jest rozpuszczenie wszystkich wydzielen i uzyskanie monofazowego,
czysto austenitycznego sktadu. W warunkach rzeczywistych nalezy mie¢ na uwadze mozliwag
obecnos¢ w stali nierozpuszczonych w czasie austenityzowania wydzielen, jak rOwniez wtracen
niemetalicznych (zanieczyszczen stali). Jakkolwiek, dla rozpuszczenia wydzielen przed IAT
za korzystniejsze nalezy uznaé temperatury austenityzowania wyzsze od ok. 1030 °C.

Na rys. 6.3 przestawiony zostal dylatogram dla ciaglego grzania stali X37CrMoV5-1 ze stalg
szybkoS$cig oraz odpowiadajacy jej wykres rézniczkowy. Odczytana z niego temperatura A, **
wyniosta odpowiednio 820 °C, a temperatura A.3 950 °C. Jest ona rézna od wynikajacych
z symulacji komputerowych (odpowiednio 813 i 850 °C), co nie powinno jednakze dziwié, zwa-
zajac na to, ze wyniki symulacyjne odnosza si¢ do warunkéw rownowagowych (nieskonczenie
powolne grzanie) i nie uwzglgdniaja niejednorodnosci materiatu. W przypadku eksperymentéw
dylatometrycznych oraz obrébek cieplnych w piecach laboratoryjnych, skonczona szybkos¢
grzania (stad wyzsza od nieskonczenie malej) wiaze si¢ z przesunigciem temperatur A.; 1 A3
w kierunku wyzszych warto$ci (wyzszych, im wyzsza szybko§¢ grzania) [52].

W celu zaprojektowania warunkéw austenityzowania przeprowadzono eksperymenty dy-

latometryczne polegajace na hartowaniu martenzytycznym poprzedzonym austenityzowaniem

* Faza G to wydzielenia metalo-krzemian6w.
** Uzywane przez niektérych badaczy temperatury A.i, i A1 nie byly tu stosowane.
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Rysunek 6.1. Symulacyjny wykres (JMatPro) réwnowagowego udziatu objetoSciowego sktadnikéw
fazowych w funkcji temperatury w stali X37CrMoV5-1: dla wszystkich sktadnikéw (a)
i dla wydzielen (b)

w réznej temperaturze i o réznym czasie trwania. Jako kryteria doboru przyjeto temperaturg M,
(imnizsza, tym korzystniej), twardoS¢ po zahartowaniu (im wyzsza, tym korzystniej), a takze
wzgledy praktyczne zwiazane z realizacja obrobek w piecach laboratoryjnych. Dwa pierwsze
kryteria méwia posSrednio o stopniu rozpuszczenia weglikow obecnych w mikrostrukturze
wyjsciowe;j.

Na rys. 6.4a zostal przedstawiony wptyw warunkéw austenityzowania na temperaturg M
stali po hartowaniu martenzytycznym. Jak mozna zauwazy¢, pomimo pewnego rozproszenia
punktéw, im wyzsza temperatura austenityzowania, tym nizsza temperatura M. Podobny efekt

przynosi wydluzenie czasu tego segmentu. Jest to jak najbardziej zgodne z oczekiwaniami
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Rysunek 6.2. Symulacyjne wykresy (JMatPro) réwnowagowego sktadu chemicznego wydzieleni w stali

X37CrMoV5-1: typu M(C, N) (a) i typu Ma3Cg (b)

— wzrost 1 jednego, 1 drugiego sprzyja rozpuszczaniu si¢ weglikow 1 wzbogaceniu austenitu
w pierwiastki obnizajace temperaturg M;.

Przedstawiony na rys. 6.4b wykres pokazuje, jak wraz ze zmiang warunkOw austenityzowania
zmienia si¢ twardo$¢ zahartowanej martenzytycznie stali. Wraz ze wzrostem temperatury auste-
nityzowania twardoS¢ ro$nie. Najwyzsze wartoSci zostaja osiagnigte dla temp. 1100 °C. Dalsze
zwigkszenie temperatury nie przynosi lepszych rezultatow, przynajmniej nie przy zastosowanych
czasach austenityzowania. Majac na uwadze przedstawione powyzej wyniki oraz wzgledy prak-
tyczne, zdecydowano si¢ zrealizowac¢ austenityzowanie poprzez wygrzewanie w temp. 1050 °C
przez 15 minut.

Po przyjeciu warunkéw austenityzowania kolejnym etapem byl wyboér warunkéw IAT,

ktéry musial uwzgledniaé zakresy temperaturowo-czasowe rozpadu przechtodzonego austenitu.
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Rysunek 6.3. Krzywa dylatometryczna dla ciaglego grzania stali X37CrMoV5-1 z szybkoscia 3 °C/min

Narys. 6.5 zostaty przedstawione symulacyjne wykresy CTP,. i CTP;. Symulacyjny wykres CTP,
wskazuje na znaczng hartownos¢ stali, pozwalajaca na chtodzenie z szybkoscia nawet 0,1 °C/s
bez wejScia w zakres przemian perlitycznej czy bainitycznej (przynajmniej nie pozwalajac
nawigcej niz 1% przemiany). Wedtug symulacji temperatura M, tej stali po danych warun-
kach austenityzowania wynosi ok. 247 °C. Symulacje nie podaly temperatury My, natomiast
chtodzenie ponizej temp. 121 °C powinno zapewni¢ 90% udziatu martenzytu.

Na wykresie CTP; widoczne s rozdzielone obszary przemian perlitycznej oraz bainitycznej
(tzw. zatoka austenitu). Zakres przemiany perlitycznej (480-815 °C) jest istotnie przesunigty
w kierunku dtuzszych czasow wzgledem przemiany bainitycznej (250-390 °C), przy czym prze-
miana perlityczna ulega zakonczeniu znacznie szybciej niz przemiana bainityczna. Przemiana
perlityczna przebiega najintensywniej w temperaturach bliskich 700 °C. W przypadku przemiany
bainitycznej zakres najwigkszej intensywnosci przypada na poblize 350 °C.

Konstrukcja rzeczywistych wykreséw CTP, lub CTP; jest trudnym przedsiewzigciem, wy-
magajacym nie tylko przeprowadzenia wielu eksperymentéw (np. przy uzyciu dylatometru
hartowniczego), ale rowniez iloSciowo-jakoSciowej analizy fazowej. W przypadku konstrukcji
wykresow CTP; kluczowe jest doktadne okreslenie czasu zakonczenia przemiany, poniewaz to
wzgledem niego nalezy si¢ odniesC, ustalajac poszczegdlne etapy zaawansowania przemiany.

Tu pojawia si¢ problem zwigzany z czasem potrzebnym na doprowadzenie przemiany
do korica. Wedtug symulacji (rys. 6.5b) krzywa zakonczenia przemiany bainitycznej sigga
poza 100 000 s*. OczywisScie, zuzycie zasobéw (w tym czasu) mozna ograniczy¢, postugu-

* 100 000 sekund odpowiada w przyblizeniu 27,8 godziny.
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Rysunek 6.4. Wpltyw warunkéw austenityzowania stali X37CrMoV5-1 na temperature M; (a)

oraz twardo$¢ HV2 po hartowaniu martenzytycznym (b)

jac si¢ kryterium zaawansowania przemiany i przyjac jako jej zakorniczenie czas, w ktérym np.
rejestrowany w eksperymencie dylatometrycznym przyrost probki jest pomijalnie niewielki.
Przy czym nalezy pamigtaé, ze osiagnigcie 50% zaawansowania przemiany bainitycznej w jedne;j
temperaturze nie gwarantuje uzyskania takiego samego udziatu objgtosciowego bainitu jak przy
50% zaawansowania w innej. Przyczyn réznic nalezy doszukiwac si¢ choCby w stabilizacji
austenitu weglem wydyfundowanym poza nowopowstate ptytki ferrytu bainitycznego. Majac to
na uwadze, na podstawie eskperymentéw dylatometrycznych skonstruowano wykres wzglednych
zmian dlugos$ci w funkcji czasu dla ré6znych temperatur przystanku izotermicznego - rys. 6.6.
Przeprowadzony réwniez zostal eksperyment dylatometryczny z chtodzeniem podzerowym
dla okreSlenia temperatur M oraz My badanej stali. Wykres dla segmentu chiodzenia zostat

przedstawiony na rys. 6.7. Okreslone temperatury M, i My wyniosty odpowiednio 348 i -46 °C.
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Rysunek 6.5. Symulacyjne wykresy (JMatPro) czas-temperatura-przemiana w stali X37CrMoV5-1 auste-
nityzowanej: CTP,. (a) i CTP; (b). W symulacji przyjeto temperature austenityzowania 1050 °C i wielko$¢

ziarna austenitu 39 um*.

Na podstawie przeprowadzonych symulacji i eksperymentéw do dalszych badan jako tempe-

ratury IAT zostaty wytypowane 800, 700, 600 i 500 °C.

* Wielko$¢ pierwotnego ziarna austenitu zostata okreslona jako 39 + 39 um na podstawie iloSciowej analizy
zdje¢ mikrostruktury (mikroskopia §wietlna) stali po eksperymencie dylatometrycznym ztozonym z austenityzowa-
nia, IAT w temp. 700 °C oraz hartowania martenzytycznego. Zastosowanie IAT doprowadzito do dekoracji granic
ziaren pierwotnego austenitu i ich ujawnienia. Analiza zostata przeprowadzona przy uzyciu programu ImageJ
iobjeta 510 ziaren. Kontury ziaren byly odrysowane recznie, w niektérych przypadkach przebieg granic ziaren

wytyczono autorytarnie.
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Rysunek 6.6. Wzgledne zmiany diugosci (skala koloréw) podczas przystankéw izotermicznych

po austenityzowaniu w temp. 1050 °C przez 15 minut dla stali X37CrMoV5-1
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Rysunek 6.7. Wzgledna zmiana dtugosci i jej rézniczka podczas hartowania martenzytycznego z austeni-

tyzowaniu w temp. 1050 °C przez 15 minut dla stali X37CrMoV5-1

6.3. Przemiany fazowe podczas IAT w temp. 800 °C

Przeprowadzone symulacje komputerowe (rys. 6.1) sugerowaty, ze uktad w temp. 800 °C
bedzie dazyt do wydzielenia weglikow typu Mo3Cg. Przy czym stan ten odnosit si¢ do warunkéw
rownowagi termodynamicznej (w ktorych osnowa dla weglikow jest ferryt). Na rys. 6.8 zostaty
z kolei przedstawione zasymulowane przy uzyciu programu ThermoCalc wykresy wydzielania
weglikéw réznych rodzajow na granicach ziaren macierzystego austenitu (dalej w skrécie okre-

Slanych jako PAGB od ang. prior austenite grain boundaries) w warunkach IAT w temp. 800 °C.
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Rysunek 6.8. Wydzielanie weglikéw podczas IAT w temp. 800 °C wg symulacji w programie ThermoCalc

Jak mozna zauwazy¢, wedtug symulacji stosunkowo szybko (w ciagu kilku sekund) dochodzi
do wydzielenia weglikéw typu MC, a dopiero po 10 minutach pojawiaja si¢ wegliki pozostatych

typow - przede wszystkim M;C3. W ciagu rozpatrywanego czasu symulacji udziat objetosciowy
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weglikéw typu MC nie przekracza 1%, a weglikow typu M;C3 — 2% (rys. 6.8a). Pozostate typy
weglikéw pojawiaja sig w znikomych iloSciach. Wedtug symulacji wegliki typu MC wystepuja
w postaci gesto rozmieszczonych na granicach ziaren macierzystego austenitu nanometrycz-
nych wydzielen (rys. 6.8b,c). Z kolei wegliki typu M;Cs formuja nieliczne, ale dorastajace
do submikronowych rozmiar6w wydzielenia.

Przeprowadzony eksperyment dylatometryczny pozwolit na rejestracj¢ efektéw przemiany fa-
zowej w warunkach IAT — zmiang¢ dlugosSci probki podczas przystanku izotermicznego. Fragment
krzywej dylatometrycznej dla segmentu IAT zostal przedstawiony na rys. 6.9. Analizujac wykres,
mozna zauwazyc¢, ze jest on monotonicznie opadajacy. Najsilniejszy spadek dlugosci wystepuje
w pierwszej minucie IAT. PéZniej przez dziesiatki minut osiagnigte jest plateau, po ktérym
spadek dlugosci kontynuuje. Spadek dlugosci nalezy tu interpretowac jako efekt wydzielania

weglikow.
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Rysunek 6.9. Wzgledna zmiana dlugoSci podczas eksperymentu dylatometrycznego dla IAT
w temp. 800 °C

O zajsciu proceséw wydzieleniowych podczas IAT w temp. 800 °C, zapowiedzianych
przez symulacje i poSrednio ujawnionych przez badania dylatometryczne, jednoznacznie za-
Swiadczaja wyniki obserwacji SEM. Na rys. 6.10-12 zostaly zestawione mikrostruktury stali
po hartowaniu martenzytycznym z réznej dtugosci IAT w 800 °C. WyraZnie widoczne sg na nich
jasne w kontrascie SEM wydzielenia ulokowane na granicach ziaren macierzystego austenitu
(przemienionego w martenzyt podczas hartowania). Wydzielenia te maja wydluzony ksztatt
iniewielkie rozmiary w kierunku normalnym do PAGB, na ktérych si¢ wydzielity. Oprdcz nich

widoczne sa rowniez ulokowane we wngtrzu ziaren macierzystego austenitu globularne wydzie-
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lenia. Jak mozna zauwazy¢, wraz z wydluzaniem czasu IAT dochodzi do wzrostu wydzielen.

W tab. 6.1 zostaty zebrane wybrane cechy geometryczne wydzielonych na PAGB weglikéw.

Tabela 6.1. Wptyw czasu IAT w temp. 800 °C na ilo§¢ wydzielei weglikdw oraz ich sumaryczny obwdd

w przeliczeniu na jednostke dlugosci granicy ziarna macierzystego austenitu (INJG, ONJG) oraz Srednia

powierzchnig (SP), Sredni obwod (SO) oraz liczba poddanych analizie (LPA) wydzielen

Czas IAT [min] | INJG [1/um] |ONJG [pm/pum]| SP [um?] SO [um] |LPA
15 0,034 0,067 0,140 +0,108|1,965 + 1,111 12
45 0,173 0,251 0,119 +0,142|1,449 + 1,201 | 79
120 0,121 0,341 0,354 +0,504|2,819 + 2,454 | 52
240 0,354 0,563 0,156 +0,300| 1,590 + 2,029 | 161

Narys. 6.13 przedstawione zostaly wyniki mikroanalizy sktadu chemicznego stali po hartowa-
niu martenzytycznym z 4-godzinnym IAT w 800 °C. W przypadku analizy wynikéw dla regionéw
weglikowych (rys. 6.13a,b) nalezy szczeg6lnie pamigtaé o tzw. "efekcie gruszki"— kwanty charak-
terystycznego promieniowania rentgenowskiego dochodzace do detektora pochodzity nie tylko
z wydzielen bedacych przedmiotem zainteresowania, ale réwniez z obszaréw glebiej potozonych.
Jak mozna zauwazy¢, rejony weglikowe wykazuja wyzszy udziat chromu, molibdenu i wanadu
niz zawiera stal makroskopowo (4,95 %wag. Cr, 0,43 %wag. Mo, 0,40 %wag. V), przy czym
nalezy si¢ spodziewac, ze jest to wynik zanizony przez sygnat z nieweglikowego podtoza. Symu-
lacja wydzielania weglikow podczas IAT w 800 °C (poréwnaj z 6.8) przewidziala mozliwos¢
wydzielenia szeSciu rodzajow weglikow: cementytu stopowego oraz weglikow typu MC, Mo3Cg,
M;sC, M;C5 1 7. Tylko trzy z nich wykazuja udziat chromu wyzszy niz dla stali — cementyt,
M,5Cs 1 M7C3. Stad mozna wnioskowaé, ze przedstawione na rys. 6.13a wegliki przynaleza
do jednego z wyzej wymienionych typéw. Jednakze nie rozstrzyga to o obecnych rodzajach
weglikow w skali catego wariantu obrébki. Na rys. 6.14 przedstawiono mapg, na ktorej zebrano
wyniki mikroanalizy sktadu chemicznego dla wigkszej iloSci wydzielen. Punkty rozmieszczono
w przestrzeni rozpigtej pomigdzy osiami udziatlu chromu i molibdenu, obu znormalizowanych
wzgledem udziatlu wanadu. Oprdcz tego na mapie naniesiono punkty wlasciwe zasymulowanym
w ThermoCalc sktadom chemicznym weglikow 1 sktadowi stali. Wobec problemu tzw. "efektu
gruszki"mozliwe bylo dokonanie tylko jakoSciowej oceny sktadu wydzielen i1 przypisanie ich
do potencjalnych rodzajéow weglikow. Na mapie wyodrgbniaja si¢ cztery populacje punktéw.

Populacja A wykazuje najwyzszy udziat chromu i zwigkszony nad nominalny udzial wanadu,
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co pozwala zaklasyfikowac je jako wydzielenia prawdopobodne typowi M3Cg. Populacja B
za$ wykazuje udzial chromu okoto poziomu wtasciwego stali, natomiast znacznie zwigkszony
udziat molibdenu, co sugeruje typ MgzC. Podobnie na typ Mg wskazuja wyniki dla populacji
D, przy czym wskazanie jest stabsze niz w przypadku populacji B. Populacja C wykazuje
nizsze znormalizowane udziaty chromu i molibdenu niz stal makroskopowo, co sugeruje ich
przynalezno$¢ do cementytu lub typu M;Cs.

Wydzielanie weglikdw na granicach ziaren wiaze si¢ z drenazem otoczenia z pierwiastkOw
stopowych. Jest to widoczne na rys. 6.13c-f. Jak mozna zauwazy¢, obszary blizsze wydziele-
niom sg ubozsze w wegiel, chrom, molibden, wanad oraz mangan. Mozna si¢ stad spodzie-
wac obnizenia stabilnoS$ci termicznej austenitu, czyli wzrostu podatno$ci przechtodzonej fazy
naprzemiany bainityczng 1 martenzytyczng. Na rys. 6.15 zostat przedstawiony wptyw IAT
na podatno$¢ na przemiang martenzytyczng. Zostat on przygotowany w oparciu o eksperymenty
dylatometryczne. Jak mozna zauwazy¢, nie wynika z niego, aby wraz z wydtuzaniem czasu IAT
dochodzito do zmiany temp. M; (nie wida¢ korelacji). Nalezy jednakze pamigtac, ze badane
metoda dylatometryczng temperatury M, reprezentuja obszary w stali najbardziej zubozone
wegiel 1 pierwiastki stopowe, czyli obszary o najmniejszej stabilnoSci austenitu. Mozliwe jest,
ze zwigzany z wydzieleniami weglikow drenaz pierwiastkow doprowadzit do podwyzszenia
temp. My w mikroobszarach lezacych w poblizu PAGB i wydzielen weglikow.

Z przedstawionych w niniejszym podrozdziale wynikéw ptyna nastgpujace wnioski odnosnie
przemian fazowych podczas IAT w temp. 800 °C:

o podczas IAT w tej temperaturze dochodzi do wydzielania weglikow na PAGB;
o najprawdopodobniej sa to wegliki typu Mo3Cg, MgC 1 M7C3;
o wydzielanie weglikdw prowadzi do lokalnej redystrybucji pierwiastkow stopowych (ich drenazu

w poblizu wydzieleri ulokowanych na PAGB);

o nie zauwazono, aby IAT wptyneto na podwyzszenie temperatury M, (nie dotyczy mikroskali).
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10 um

Rysunek 6.10. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu martenzytycznym z 45-minutowym IAT

w temp. 800 °C. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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10 um

10 um

Rysunek 6.11. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu martenzytycznym z 2-godzinnym IAT

w temp. 800 °C. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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10 pm

Rysunek 6.12. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu martenzytycznym z 4-godzinnym IAT

w temp. 800 °C. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.

61



C Cr Mo A4 Mn Ni Si
22 12,7 10,2 2,1 0,2 0.2 0,8
2,7 17.5 52 0.8 0,5 0,2 0,5
3.0 17,1 5.1 0.8 0,5 04 0.5
6,9 39,0 2,5 10,2 - - -
16,4 L7 10,7 70,1 - - -
5.1 439 17.0 1.7 - - -
2,8 3,6 57.3 23 - £ =
8.4 46,9 11,2 10.0 - - -
15,4 0,0 40,2 444 - - -

0,50 | 443 1.04 0,33 021 | 023 | 097
0,51 | 448 1,07 (.45 047 | 0,22 | 1,08
0,50 | 5,16 1,16 049 | 051 | 017 | 1,03
0,51 | 5,19 1,24 041 044 | 023 | 098
0,51 | 4,89 1,14 039 | 061 | 0,05 | 1,02
0,54 | 5,15 1,20 (.35 0,44 | 0,00 | 0,99

5 um

0,54 | 5.00 1,09 0,27 | 0.53 | 0,00 | 1.03
0,53 | 527 1,25 0,35 | 0,50 | 0,27 | 1,05
0,59 | 5,43 1,46 0,39 | 0,65 | 036 | 0,94
0,64 | 540 1,58 041 0,56 | 0,00 | 0,96
062 | 542 1,50 0,39 | 0,66 | D28 | 0,99
0,67 | 544 1,65 045 | 0,56 | 028 | 1,00

Rysunek 6.13. Sktady chemiczne rejonéw weglikowych zestawione ze sktadami weglikéw wg symu-
lacji w ThermoCalc (a, b) oraz sktad chemiczny wnetrza pierwotnych ziaren austenitu (c-f) w %wag.

po hartowaniu martenzytycznym z 4-godzinnym IAT w 800 °C. Fot. P. Kochmarski.
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Rysunek 6.14. Znormalizowany po udziale wanadu wagowy udziat chromu i molibdenu w wydziele-
niach po hartowaniu martenzytycznym z 4-godzinnym IAT w 800 °C oraz w mozliwych wydzieleniach

wg symulacji ThermoCalc
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Rysunek 6.15. Wptyw IAT w temp. 800 °C na postgp przemiany martenzytycznej — na podstawie
eksperymentéw dylatometrycznych. Pozioma linia przerywana zostala oznaczona temp. M; dla stanu
bez IAT. Temperatury potrzebne do uzyskania odpowiednich udzialéw martenzytu zostaty okreslone
z wykorzystaniem tzw. metody offsetowej [53]. M9, 0znacza tu temperaturg pozwalajaca na uzyskanie

1 %obj. martenzytu.
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6.4. Przemiany fazowe podczas IAT w temp. 700 °C

Przeprowadzone symulacje komputerowe (rys. 6.1) sugerowaty, ze uktad w temp. 700 °C
bedzie dazyt do wydzielenia weglikdw typu My3Cq. Na rys. 6.16 zostaty przedstawione zasymu-
lowane przy uzyciu programu ThermoCalc wykresy wydzielania weglikow réznych rodzajow
na PAGB w warunkach IAT w temp. 700 °C. Jak mozna zauwazy¢, wedlug symulacji w ciaggu
kilku sekund dochodzi do wydzielenia weglikéw typu MC, a dopiero po 10 minutach (niespetna)
pojawiaja si¢ wegliki pozostatych typow - przede wszystkim M;Cs3. W ciagu rozpatrywanego
czasu symulacji udzial objetosciowy weglikéw typu MC nie przekracza 1%, a weglikow typu
M-;Cs — 3,5% (rys. 6.16a). Pozostate typy weglikéw pojawiaja si¢ w znikomych iloSciach.
Wedtug symulacji wegliki typu MC wystepuja w postaci ggsto rozmieszczonych na PAGB nano-
metrycznych wydzielen (rys. 6.16b,¢). Z kolei wegliki typu M;C3 formuja nieliczne wydzielenia
wielkoS$ci kilkudziesieciu nm.

Przeprowadzony eksperyment dylatometryczny pozwolil na rejestracj¢ efektéw przemiany
fazowej w warunkach IAT - zmiang¢ dtugosci probki podczas przystanku izotermicznego. Frag-
ment krzywej dylatometrycznej dla segmentu IAT zostat przedstawiony na rys. 6.17. Analizujac
wykres, mozna zauwazyc, ze przez pierwsze 40 minut jest on monotonicznie opadajacy. Naj-
silniejszy spadek dtugosci wystepuje w pierwszej minucie IAT. P6Zniej przez dziesiatki minut
osiagnigte jest plateau, po ktérym nastgpuje wyrazny wzrost dtugosci. Spadek dtugosci nalezy
tu interpretowac jako efekt wydzielania weglikow. Z kolei pdZniejszy wzrost dlugoSci mozna
faczy¢ z wystapieniem przemiany perlitycznej. Obnizenie temperatury IAT z 800 do 700 °C
wiaze si¢ z wejSciem w temperaturowy zakres przemiany perlitycznej. Aby jej uniknac, zde-
cydowano si¢ realizowa¢ IAT w czasach krétszych niz czas poczatku przemiany perlitycznej,
tzn. w czasach wlasciwych inkubacji tej przemiany. Majac to na uwadze, wprowadzono opis
czasu IAT za pomoca stopnia zaawansowania inkubacji przemiany perlitycznej (dalej okre§lanego
skrétowo jako ZIPP, gdzie jako 100% przyjeto czas 2014 s — ok. 34 min).

Na rys. 6.18-21 zostaly zestawione mikrostruktury stali po hartowaniu martenzytycznym
z r6znej dtugosci IAT w 700 °C. Poréwnujac mikrostruktury w kolejnosci odpowiadajace;j
rosnagcemu czasowi IAT, mozna zauwazy¢ ewolucje¢ mikrostruktury. O ile w przypadku AT
w czasie 20% ZIPP uwage przyciagaja kuliste wydzielenia znajdujace si¢ wewnatrz pierwotnych
ziaren austenitu, o tyle dla wyzszych wartoSci ZIPP charakterystyczne sa sktadniki o lamelarne;j
morfologii. Wydzielaja si¢ one na PAGB 1 wzrastaja w glab ziaren austenitu. Jak mozna zauwazyc,

wraz z wydtuzaniem czasu IAT dochodzi do wzrostu tych sktadnikéw strukturalnych.
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Rysunek 6.16. Wydzielanie weglikéw podczas IAT w temp. 700 °C wg symulacji

w programie ThermoCalc
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Rysunek 6.17. Wzgledna zmiana dlugosci podczas eksperymentu dylatometrycznego dla IAT
w temp. 700 °C

W tab. 6.2 zostaty zebrane wybrane cechy geometryczne wydzielonych na granicach ziaren

macierzystego austenitu weglikow.

Tabela 6.2. Wptyw ZIPP podczas IAT w temp. 700 °C na ilo$¢ kolonii weglikéw oraz ich sumaryczny
obwdd w przeliczeniu na jednostke dtugosci PAGB (odpowiednio INJG, ONJG) oraz §rednia powierzchnig
(éP), Sredni obwod (éO) oraz liczba poddanych analizie (LPA) kolonii

ZIPP [%] |INJG [1/um] | ONJG [um/um] SP [um?] SO [um] |LPA
40 0,022 0,260 2815+ 1,721 | 11,593 +5482 | 11
60 N/M N/M 26,495 +21,4152|31,977 + 15,207| 14
80 N/M N/M 5368 + 6,256 |15,591 + 11,918 28
100 N/M N/M 93,057 + 120,661 61,132 + 59,276 31

Na rys. 6.22 przedstawione zostaty wyniki mikroanalizy sktadu chemicznego stali po har-
towaniu martenzytycznym z IAT w 700 °C trwajacym 1811 s. Jak mozna zauwazyc¢, rejony
weglikowe wykazuja wyzszy udziat chromu, molibdenu i wanadu niz niz wynosi zawarto$¢
tych pierwiastkow w sktadzie chemicznym stali (4,95 %wag. Cr, 0,43 %wag. Mo, 0,40 %wag.
V), przy czym nalezy si¢ spodziewac, ze jest to wynik zanizony przez sygnat z niewegliko-
wego otoczenia. Symulacja wydzielania weglikow podczas IAT w 700 °C (poréwnaj z 6.16)
przewidziata mozliwos¢ wydzielenia siedmiu rodzajéw weglikdw: cementytu stopowego oraz

weglikow typu MC, My3Cg, MgC, M;C3, 1 1 M3Cs. Cztery z nich wykazuja udzial chromu
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wyzszy niz zawiera sktad stali — cementyt, Mo3Cg, M;C3 1 M3C5. Stad mozna wnioskowac,
ze przedstawione narys. 6.22a wegliki przynaleza do jednego z wyzej wymienionych typow.
Jednakze nie rozstrzyga to o obecnych rodzajach weglikéw w skali calego wariantu obrébki.
Na rys. 6.23 przedstawiono mape, na ktdrej zebrano wyniki mikroanalizy sktadu chemicznego
dla wigkszej iloSci wydzielefi. Punkty rozmieszczono w przestrzeni rozpigtej pomigdzy osiami
udziatu chromu i molibdenu, obu znormalizowanych wzglgdem udziatu wanadu. Oprécz tego
na mapie naniesiono punkty wiasciwe zasymulowanym w ThermoCalc sktadom chemicznym
weglikéw. Wobec problemu tzw. "gruszki"pozwolito to na jakoSciowa oceng sktadu wydzielen
iprzypisanie ich do potencjalnych rodzajow weglikow.

Na mapie mozna wyodrebni¢ dwie populacje punktéw. Populacja A wykazuje najwyzszy
udziat chromu i zwigkszony nad nominalny udziat wanadu, co pozwala zaklasyfikowac je jako
prawdopobodne typowi My3Cgy. Populacja B wykazuje nizsze znormalizowane udziaty chromu
imolibdenu niz stal makroskopowo, co sugeruje ich przynaleznos$¢ do cementytu lub typu M-;Cs.
Wydzielanie si¢ weglikow na PAGB wiaze si¢ z drenazem otoczenia z pierwiastkow stopowych —
rys. 6.22¢c-f. Mozna si¢ stad spodziewac obnizenia stabilnosci termicznej austenitu, czyli wzrostu
podatnosci przechtodzonej fazy na przemiany bainityczng i martenzytyczna. Narys. 6.24 zostat
przestawiony wplyw IAT na podatno$¢ na przemiang martenzytyczng. Jak mozna zauwazy¢, nie
wynika z niego, aby wraz z wydtuzaniem czasu IAT dochodzito do zmiany temp. M, (nie widaé
korelacji). Nalezy jednakze pamigtac, ze badane metoda dylatometryczng temperatury M re-
prezentuja objetos¢ materiatu. Mozliwe jest, ze zwiazany z wydzieleniami weglikow drenaz
pierwiastkdw doprowadzit do podwyzszenia temp. My w mikroobszarach lezacych w poblizu
PAGB i wydzielen weglikow.

Z przedstawionych w niniejszym podrozdziale wynikéw ptyna nastgpujace wnioski odnosnie
przemian fazowych podczas IAT w temp. 700 °C:

o podczas IAT w tej temperaturze dochodzi do wydzielania weglikow na PAGB;

o wydzielenia tworza formy lamelarne,

o najprawdopodobniej sa to wegliki typu My3Cg 1 M7Cs;

o wydzielanie weglikéw prowadzi do lokalnej redystrybucji pierwiastkow stopowych (ich drenazu

w poblizu wydzielen ulokowanych na PAGB);

o nie zauwazono, aby IAT wptyneto na podwyzszenie temperatury M, (nie dotyczy mikroskali).
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Rysunek 6.18. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu martenzytycznym z IAT w temp. 700 °C w czasie
odpowiadajacym 20% ZIPP. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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Rysunek 6.19. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu martenzytycznym z IAT w temp. 700 °C w czasie
odpowiadajacym 40% ZIPP. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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Rysunek 6.20. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu martenzytycznym z IAT w temp. 700 °C w czasie
odpowiadajacym 80% ZIPP. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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10 um

Rysunek 6.21. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu martenzytycznym z IAT w temp. 700 °C w czasie
odpowiadajacym 90% ZIPP. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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204 | 495 1.11 0.51 04 | 022 | 131
255 | 818 1.82 0.61 0.71 | 0.1 1.02
6.93 | 50.86 2.17 6.83 = - =
16.68 | 0.74 11.43 70.64 5 x =
5.09 | 4977 19.33 2.78 2 = %
273 | 234 61.09 3.20 = = =
828 | 47.70 | 1547 11.35 = 2 -
1529 | 0.00 41.56 43.14 2 = -
13.40 | 48.43 0.78 37.39 - - -

C Cr Mo v Mn Ni Si
0,51 | 4,94 1,05 0.41 043 | 0,15 | 100
0,50 | 5,05 1.09 050 | 035 | 0,04 | 1,03
0,58 | 5,01 1,13 040 | 060 | 0,13 | 097
055 | 5,16 1,12 033 | 031 | 0,31 | 094
0,54 | 4,78 1,16 050 | 0,59 | 0,16 | 096
0,53 | 4,94 1,12 044 | 044 | 0,16 | 0,95

C Cr Mo v Mn Ni Si
0,66 | 504 1,19 038 | 057 | 027 | 099
0,51 | 516 1,12 0,36 | 037 | 0,00 | 1,04
0,57 | 3.08 1,20 0.51 038 | 033 | 1.03
0,63 | 503 1,19 039 | 043 | 0.2 1,09
0,63 | 503 1,13 043 | 044 | 036 | 1,04
0,62 | 504 1.17 056 | 0,54 | 031 | 1,02

Rysunek 6.22. Sktady chemiczne rejonéw weglikowych zestawiony ze sktadami weglikow wg symu-
lacji w ThermoCalc (a, b) oraz sktad chemiczny wnetrza pierwotnych ziaren austenitu (c-f) w %wag

po hartowaniu martenzytycznym z IAT w 700 °C trwajacym 1811 s. Fot. P. Kochmanski.
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Rysunek 6.23. Znormalizowany po udziale wanadu wagowy udzial chromu i molibdenu w wydzieleniach
po hartowaniu martenzytycznym z IAT w 700 °C trwajacym 1811 s oraz w mozliwych wydzieleniach

wg symulacji ThermoCalc
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Rysunek 6.24. Wpltyw IAT w temp. 700 °C na postgp przemiany martenzytycznej — na podstawie
eksperymentow dylatometrycznych. Pozioma linig przerywana zostata oznaczona temp. M; dla stanu
bez IAT. Temperatury potrzebne do uzyskania odpowiednich udzialéw martenzytu zostaty okre§lone
z wykorzystaniem tzw. metody offsetowej [53]. M9, 0znacza tu temperature pozwalajaca na uzyskanie

1 %o0bj. martenzytu.
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6.5. Przemiany fazowe podczas IAT w temp. 600 °C

Przeprowadzone symulacje komputerowe w programie JMatPro (rys. 6.1) sugerowaly,
zeuktad w temp. 600 °C bedzie dazyt do wydzielenia weglikéw typu My3Cg. Na rys. 6.25
zostaly zkolei przedstawione zasymulowane przy uzyciu programu ThermoCalc przebiegi wy-
dzielania weglikow réznych rodzajow na PAGB w warunkach IAT w temp. 600 °C. Symulacje
wskazuja, ze w ciagu kilku sekund dochodzi do wydzielenia weglikow typu MC, a dopiero po
10 minutach (niespelna) pojawiaja si¢ wegliki pozostatych typow - przede wszystkim M,Cs.
W ciagu rozpatrywanego czasu symulacji udziat objetosSciowy weglikow typu MC nie prze-
kracza 2%, a weglikow typu M;Cs - 0,5% (rys. 6.25a). Pozostate typy weglikow pojawiaja
si¢ w znikomych iloSciach. Wedtug symulacji wegliki typu MC wystepuja w postaci ggsto
rozmieszczonych na PAGB nanometrycznych wydzielen (rys. 6.25b,c). Z kolei wegliki typu
M,C; formuja nieliczne, wydzielenia wielko$ci kilkunastu nm.

Fragment krzywej dylatometrycznej dla segmentu IAT w temp. 600 °C zostat przedstawiony
na rys. 6.26. Analizujac wykres, mozna zauwazy¢, ze przez pierwsze 10 minut jest on mono-
tonicznie opadajacy. P6Zniej przez ok. 400 minut nastgpuje spadek, po ktérym znéw dochodzi
do wzrostu dlugosci. Spadek dlugosci nalezy tu interpretowac jako efekt wydzielania weglikow.
Z kolei p6zniejszy wzrost dtugos$ci zwiazany jest prawdopodobnie z przebudowa struktury
weglikowe;.

Poniewaz badania mikrostruktury po hartowaniu martenzytycznym z IAT w temp. 600 °C nie
ujawnity proceséw wydzieleniowych, zdjgecia SEM nie sa przedstawione w tej sekcji. Narys. 6.27
zostal przestawiony wplyw IAT na podatnos$¢ na przemiang martenzytyczna. Jak mozna zauwa-
zy¢, nie wynika z niego, aby wraz z wydtuzaniem czasu IAT dochodzito do zmiany temp. M.

Z przedstawionych w niniejszym podrozdziale wynikow ptyna nastgpujace wnioski odnosnie
przemian fazowych podczas IAT w temp. 600 °C:

o badania dylatometryczne wskazuja, ze podczas IAT w tej temperaturze dochodzi do proceséw
wydzieleniowych;

o wedlug przeprowadzonych symulacji wprowadzonymi przez IAT wydzieleniami sa wegliki
typu MC oraz M;Cs;

o nie zauwazono, aby IAT wplyneto na podwyzszenie temperatury M, (nie dotyczy mikroskali).
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Rysunek 6.27. Wptyw IAT w temp. 600 °C na postgp przemiany martenzytycznej — na podstawie
eksperymentow dylatometrycznych. Pozioma linia przerywana zostata oznaczona temp. M, dla stanu
bez IAT. Temperatury potrzebne do uzyskania odpowiednich udziatéw martenzytu zostaly okreslone
zwykorzystaniem tzw. metody offsetowej [53]. M9, 0znacza tu temperature pozwalajaca na uzyskanie

1 %obj. martenzytu.
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6.6. Przemiany fazowe podczas IAT w temp. 500 °C

Przeprowadzone symulacje komputerowe w programie JMatPro (rys. 6.1) sugerowaly,
zeuktad w temp. 500 °C bedzie dazyt do wydzielenia weglikow typu Mo3Cq. Niemniej sy-
mulacje przy uzyciu programu ThermoCalc wskazaly na brak proceséw wydzieleniowych
w rozpatrywanym czasie (znacznie wykraczajacym poza czas eksperymentéw dylatometrycz-
nych). Nie wyklucza to zajsScia proceséw wydzieleniowych w rzeczywistosci, ale Swiadczy
o obecnos$ci warunkéw je ograniczajacych.

Fragment krzywej dylatometrycznej dla segmentu IAT w temp. 500 °C zostal przedstawiony
narys. 6.28. Analizujac wykres, mozna zauwazy¢, ze przez pierwsze 20 minut jest on monoto-
nicznie opadajacy, co Swiadczy o zjawiskach wydzieleniowych. P6Zniej przez ok. 400 minut
nastgpuje spadek, po ktérym nastgpuje stabilizacja krzywej. Z kolei p6Zniejszy wzrost dtugosci

zwiazany jest prawdopodobnie z przebudowa struktury weglikowe;.
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Rysunek 6.28. Wzgledna zmiana dlugosci podczas eksperymentu dylatometrycznego dla IAT
w temp. 500 °C

Poniewaz przeprowadzone dla rozpoznania wydzielonych podczas IAT weglikéw badania
mikrostruktury po hartowaniu martenzytycznym z IAT w temp. 500 °C zakoniczyly si¢ niepowo-
dzeniem, zdjgcia SEM nie sa przedstawione w tej sekcji. Na rys. 6.29 zostat przestawiony wptyw
IAT na podatno$¢ na przemiang martenzytyczna. Jak mozna zauwazyc¢, nie wynika z niego,

aby wraz z wydtuzaniem czasu IAT dochodzito do zmiany temp. M;.
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Rysunek 6.29. Wptyw IAT w temp. 500 °C na postgp przemiany martenzytycznej — na podstawie
eksperymentéw dylatometrycznych. Pozioma linia przerywana zostala oznaczona temp. M; dla stanu
bez IAT. Temperatury potrzebne do uzyskania odpowiednich udzialéw martenzytu zostaty okreslone
z wykorzystaniem tzw. metody offsetowej [53]. M9, 0znacza tu temperaturg pozwalajaca na uzyskanie

1 %obj. martenzytu.

Z przedstawionych w niniejszym podrozdziale wynikéw ptyna nastgpujace wnioski odnosnie
przemian fazowych podczas IAT w temp. 500 °C:
o badania dylatometryczne wskazuja, ze podczas IAT w tej temperaturze dochodzi do proceséw
wydzieleniowych;

o nie zauwazono, aby IAT wplyneto na podwyzszenie temperatury M, (nie dotyczy mikroskali).

6.7. Dyskusja i podsumowanie

Wydzielanie si¢ weglikdw w stalach narzedziowych do pracy na goraco jest zagadnieniem
omoéwionym w wielu pracach naukowych. Dotyczy to zarowno weglikow typu MssCgq [54-57],
M;C;5 [54, 56, 58], MsC [57], M3C [58], jak 1 MC [54, 58, 59]. Niestety (z punktu widze-
nia niniejszej pracy) odnosza si¢ one do proceséw wydzieleniowych zachodzacych podczas
odpuszczania zahartowanej martenzytycznie stali. Tak wigc w cytowanych publikacjach faza
macierzysta, z ktorej wydzielaja si¢ wegliki jest ferryt martenzytyczny, a nie, jak w przypadku
AT, przechtodzony austenit. Jest to istotna réznica choéby z tych dwéch powodéw, ze narzuca to
inne relacje krystalograficzne pomigdzy wydzielajacym si¢ weglikiem a osnowa, a takze warunki

do wzrostu weglika — z uwagi na inne wsp6tczynniki dyfuzji pierwiastkow stopowych w austeni-
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cie i ferrycie. Stad poszukiwania punktu odniesienia dla tej dyskusji wymagaty wykroczenia
poza obszar stali narzedziowych do pracy na goraco.

Przeprowadzone eksperymenty pokazaly, ze podczas IAT w temperaturach 800, 700, 600
1500 °C maja miejsce procesy wydzieleniowe. W przypadku IAT w temperaturach 800 1 700 °C
ich obecnos¢ zostata udokumentowana, a na podstawie mikroanalizy sktadu chemicznego
isymulacji komputerowych zostaty one rozpoznane jako potencjalnie bedace weglikami ty-
pow My3Cq, MgC 1 M;C3. Na szczegdlng uwage zasluguja tutaj dwie kwestie: lokalizacja
weglikéw 1 zubozenie osnowy w pierwiastki stopowe. Po pierwsze zauwazono, ze wydzielone
wegliki lokowaty si¢ na PAGB, a nie wydzielaty si¢ wewnatrzziarnowo (chociaz wydzielenia
wewnatrz ziaren rowniez byty widoczne, niemniej w mniejszosci). Jest to bardzo wazne z punktu
widzenia projektowania obréobki nastawionej na uzyskanie ferrytu gwiezdzistego (AF). Prefe-
rencja do wydzielania weglikow na granicach ziaren macierzystej fazy stoi na przeszkodzenie
przeniesienia zarodkowania ferrytu bainitycznego podczas p6zniejszego bainityzowania z PAGB
do wnetrza ziaren. Nalezy jednakze zauwazyC, ze wniosek ten nie kwestionuje celowosSci
zbadania wptywu tych weglikow na kinetyke przemiany bainitycznej. Warto tutaj przywotaé
wyniki uzyskane przez Raviego, Sietsme 1 Santofimi¢ [42], ktérzy badali wptyw cementytu
wydzielonego na PAGB na kinetyke przemiany bainitycznej w stali wysokoweglowej. Podobnie
jak w niniejszej pracy wprowadzili IAT miedzy austenityzowanie a bainityzowanie. Stwierdzili,
ze wydzielony na PAGB cementyt wplynatl stymulujaco na przemiang bainityczna, istotnie
ja przyspieszajac. Majac to na uwadze, Autor niniejszej pracy zdecydowat si¢ kontynuowac
badania, aby okresli¢c wptyw wydzielonych weglikéw na kinetyke przemiany bainitycznej oraz
wilasciwosci mechaniczne i uzytkowego badanej stali.

Druga istotng kwestig jest zubozenie osnowy w pierwiastki stopowe. Jak zostato pokazane,
w okolicy rejonéw z weglikami dochodzi do drenazu pierwiastkow stopowych ze wzgledu
na wzrost weglikow. Zjawisko to jest znane w przypadku weglikéw typu MysCg w stalach auste-
nitycznych, gdzie prowadzi do silnego zubozenia obszaréw przygranicznych w atomy chromu,
a przez to do tzw. uczulenia stali (ang. sensitization), czyli zwigkszenia podatno$ci na korozj¢
miedzykrystaliczna [60—62]. W swojej pracy Hall 1 Briant pokazali, ze wydzielanie weglikow
typu M33Cs moze prowadzi¢ do zubozenia ziaren austenitu w atomy chromu i molibdenu, a zasigg
tego efektu moze siggaé kilkuset nanometréw po obu stronach uczulonej granicy ziarna [63].
Kwestia drenazu pierwiastkéw stopowych jest istotna. W przypadku przytoczonych juz badan

Raviego, Sietsmy 1 Santofimii wydzielanie cementytu na PAGB doprowadzito do zubozenia
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austenitu w wegiel, a przez to do wytworzenia preferencyjnych warunkéw dla zarodkowania

ferrytu bainitycznego [42]. Jednakze w niniejszej pracy nie zauwazono, aby makroskopowo

wystepowal efekt podwyzszenia temp. M, zwiazanego z wydtuzaniem czasu [AT. Watek ten

w odniesieniu do otrzymanych wynikéw zostanie jeszcze rozwinigety w dalszej czesci pracy.
Podsumowujac:

o IAT w 800, 700, 600 i 500 °C doprowadzit do proceséw wydzieleniowych;

o w przypadku IAT w 800 1 700 °C obecnos¢ wydzielen zostata udokumentowana, a na podsta-
wie mikroanalizy sktadu chemicznego i symulacji komputerowych zostaty one rozpoznane
jako potencjalnie bedace weglikami typow Mo3Cq, MgC 1 M;C3;

o w przypadku IAT w 800 1 700 °C wydzielone wegliki ulokowane byty na PAGB i prowadzity
do zubozenia osnowy w pierwiastki stopowe;

o makroskopowo nie zauwazono, aby wydtuzanie czasu IAT wptynelo na podwyzszenie

temperatury M.



7. Wplyw IAT na przemiang bainityczng

7.1. Wprowadzenie

W rozdziale tym przedstawione zostang wyniki eksperymentéw dylatometrycznych bada-
jacych wptyw IAT na kinetyke przemiany bainitycznej. Przedstawione eksperymenty dylato-
metryczne sktadaty si¢ z austenityzowania w temp. 1050 °C przez 15 minut, IAT w temp. 800,
700, 600 lub 500 °C oraz bainityzowania w temp. 330 °C, po ktérym nastgpito schtodzenie
do temp. pokojowej. Nalezy zauwazy¢, ze przyjeta temperatura bainityzowania byta nizsza niz
temp. M; - zaréwno dla przypadku bez IAT, jak i dla przypadkéw z wygrzewaniem posrednim.
Jak wykazaly badania, udziat martenzytu powstatego podczas chtodzenia do tej temperatury
bainityzowania nie powinien przekroczy¢ 5 %obj., a w wigkszosci przypadkéw powinien miescié
si¢ w zakresie 1 - 3 %obj. Temperatura ta zostala $wiadomie wybrana jako kompromisowa.
Zastosowanie wyzszych temperatur bainityzowania sprzyjaloby wydzielaniu weglikow podczas
tego segmentu oraz zmniejszytoby udziat powstatego ferrytu bainitycznego, a takze prowadzitoby
do wyzszych rozmiaréw sktadnikéw strukturalnych. Wymienione efekty uznano za niekorzystne
z punktu widzenia wlasciwosci mechanicznych. Z kolei nizsze temperatury bainityzowania
utrudniatyby interpretacje wynikow eksperymentéw w zwiazku z rosnagcym znaczeniem udziatu
uprzedniego martenzytu.

Sposéb analizy uzyskanych danych dylatometrycznych zostat opisany w sekcjach 5.2 oraz
5.3.

Na rys. 7.1 zostala schematycznie przedstawiona krzywa dylatometryczna dla segmentu
bainityzowania oraz wykres zmian szybkosci przemiany bainitycznej. Krzywa dylatometryczna
ma wyrazny ksztatt sigmoidy. Przemiana bainityczna poprzedzona jest okresem inkubacji.
Po okresie inkubacji nastgpuje etap pierwszy, w ktérym przemiana rozwija si¢ autokatalitycznie,
a jej szybkos¢ rosnie. Po osiagnigciu maksimum szybkosci nastgpuje etap drugi, w ktérym szyb-
ko$¢ przemiany spada, az do wejscia w okres wygaszenia przemiany (plateau). Wystgpowanie

obszaru plateau wiaze si¢ ze zjawiskiem niepelnej przemiany, o ktérym pisano w rozdziale 2.
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Rysunek 7.1. Schematyczna krzywa dylatometryczna dla segmentu bainityzowania (a)

oraz odpowiadajacy jej wykres zmian szybkoSci przemiany (b)

7.2. Wplyw IAT w temp. 800 °C

Rys. 7.2 przedstawia wyniki badaii dylatometrycznych. Na rys. 7.2a zestawione zostaty
krzywe dylatometryczne dla segmentu wygrzewania w temperaturze 330 °C: trzy dla proceséw
z wprowadzonym IAT oraz jedna bez. JakoSciowy wptyw IAT jest wyraznie widoczny. Wywotane
przez IAT przyspieszenie przemiany bainitycznej manifestuje si¢ mocnym uniesieniem krzywej
w stosunkowo krétkich czasach bainityzowania. Etap drugi (patrz rys. 7.1) zaczyna si¢ znacznie
wczesniej i réwniez znacznie wcezesniej osiagnigte zostaje plateau - 7.2b. Dzigki wprowadzeniu
120-minutowego IAT szybkoS¢ przemiany wzrasta blisko 4-krotnie w poréwnaniu z bainityzo-
waniem bez dodatkowego przystanku. Co wigcej, wzrasta warto$¢ koncowej wzglednej zmiany

dhugosci (A). Silniejsze efekty obserwuje si¢ przy wydtuzaniu czasu IAT. Szybko$¢ przemiany
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bainitycznej ulega zmianie nie tylko z punktu widzenia czasu bainityzowania, ale réwniez wobec
postepu samej przemiany - 7.2c. Moze to Swiadczy¢ o zmianie warunkéw autokatalitycznego
rozwoju przemiany.

Zastosowanie rownania Starinka (patrz podrozdziat 5.3) do krzywych dylatometrycznych
pozwala w sposéb iloSciowy wyrazi¢ zmiany w kinetyce przemiany bainitycznej. Dopasowane
parametry k, n, n oraz A zostaly zestawione z wybranymi cechami przebiegéw dylatometrycz-
nych (patrz podrozdziat 5.2), a nastgpnie opracowane do postaci macierzy korelacji. Dzigki temu
mozliwe byto okreslenie, czy poza IAT nalezy wzia¢ pod uwage jeszcze inne czynniki wplywa-
jace na kinetyke przemiany bainitycznej. Macierz korelacji zostata przedstawiona narys. 7.3.
Im warto$¢ blizsza jednoS$ci (niezaleznie od znaku), tym silniejsza jest liniowa korelacja pomig-
dzy analizowanymi parametrami. Na potrzeby niniejszej pracy jako istotne uznano korelacje
na poziomie co najmniej 0,6.

Dla parametru £ istotne korelacje wystepuja w relacji do parametru M (0,60) oraz parametru
I; (czasu IAT, 0,86). Dla parametru n istotne korelacje wystepuja w relacji do parametrow Aj;
(-0,67) oraz M (-0,63). Z kolei parametr n» wykazuje wyzszy poziom liniowej korelacji jedynie
wzgledem parametru k£ (-0,78). W przypadku parametru A korelacje z innymi parametrami
nie przekroczyty poziomu 0,60. Parametr M jest zwiazany z udzialem ferrytycznego produktu
rozpadu austenitu podczas ciaglego chtodzenia do temperatury bainityzowania. Parametr As
odnosi si¢ do czasu podczas segmentu austenityzowania, w ktérym wartos¢ wzglednej zmiany
dtugosci po osiagnigciu maksimum monotonicznie maleje, co nalezy interpretowac jako efekt
rozrostu ziarna austenitu. Pozostale parametry zwigzane z segmentami austenityzowania oraz
IAT nie wykazuja istotnych pozioméw korelacji liniowej z parametrami opisujacymi kinetyke
przemiany bainitycznej. Wykresy przedstawiajace relacje pomigdzy wybranymi parametrami
zostaty przedstawione na rys. 7.4 1 7.5.

Na rys. 7.4a widoczny jest wptyw czasu IAT (/;) na warto$¢ parametru k. Rozproszenie
punktéw odpowiadajacych tym samym wartoSciom /; jest niewielkie, a trend wzrostowy bliski
liniowemu wyraZnie widoczny. Biorac pod uwage wartosci Srednie parametru k, mozna zauwa-
zy¢, ze wprowadzenie IAT prowadzi do blisko 5-krotnego wzrostu wartosci parametru (stan bez

IAT vs ze 120-minutowym IAT).
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Rysunek 7.2. Krzywe dylatometryczne dla segmentu bainityzowania w temp. 330 °C i ich pochodne:
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Rysunek 7.3. Macierz korelacji dla wybranych cech przebiegu dylatometrycznego i parametréw kinetyki
przemiany bainitycznej dla proceséw z IAT w temp. 800 °C. Poziom korelacji wyrazony jest skala

koloréw.

W przypadku parametru n nie mozna wskaza¢ na wyrazna zalezno$¢ (rys. 7.4b). Wartosci
wahaja si¢ w zakresie 2-3 1 wystgpuje znaczne rozproszenie wynikow dla tych samych wartoSci
1;. Pozwala to przyjaé, ze wptyw czasu IAT na ten parametr jest pomijalny.

Wplyw [; na parametr 7 nie jest tak wyraZny jak dla parametru k, niemniej jest widoczny
pomimo pewnego rozproszenia punktéw. Polega on na spadku wartoSci 1 wraz ze wzrostem ;.
Réznica Srednich wartoSci migdzy stanem bez IAT a stanem ze 120-minutowym IAT jest bliska

2-krotnosci.
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Rysunek 7.4. Wpltyw czasu IAT (I;) w temp. 800 °C na parametry k, nin

Jak juz wspomniano wczes$niej, wyniki przedstawione w macierzy korelacji wskazaty
na zwigzek migdzy parametrem )M a parametrami £ i n. Pierwsza z wymienionych relacji zostata

przedstawiona na rys. 7.5a. Jak mozna zauwazy¢, wykreSlona na podstawie chmury punktéw
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prosta jest nachylona wznoszaco. Innymi stowy, wyzsze wartoSci M wiaza si¢ z wyzszymi warto-
Sciami parametru £k (nawet kilkukrotnie), przy czym nalezy mie¢ na uwadze pewne rozproszenie
punktow.

Na rys. 7.5b zostata przedstawiona relacja pomiedzy parametrami M oraz n. Tutaj rOwniez
mozna dostrzec liniowg zaleznos$¢, przy czym jest ona stabsza niz we wczesniej omawianym
przypadku. Wraz ze wzrostem parametru M maleje wartos¢ parametru n.

Ostatnia zauwazona korelacja dotyczy parametru Aj; oraz parametru n - rys. 7.5¢c. Wzrostowi
As towarzyszy spadek n. Nalezy tu zauwazy¢, ze parametr n wykazywat silniejsza korelacje
z parametrem As niz z I;. Sugeruje to, ze parametr n jest wrazliwszy na wielko$¢ macierzystego
ziarna austenitu niz na zjawiska zachodzace podczas IAT. Ze wzgledu na przyjety zakres prac
watek ten nie zostal rozwinigty w niniejszej pracy.

Na rys. 7.6-8 zostaly przedstawione wybrane mikrostruktury zarejestrowane podczas ob-
serwacji SEM. Widoczne sa na nich wiazki ferrytu bainitycznego rozchodzace si¢ w osnowie
martenzytyczno - austenitycznej, a takze wydzielone podczas IAT wegliki (dla stanéw z IAT).
Poniewaz niniejsza praca dotyczy m.in. wptywu weglikdw na przemiang bainityczna, podczas
obserwacji poszukiwano lokalizacji §wiadczacych o zarodkowaniu bainitu na wydzieleniach.
Oceniajac mikrostruktury, nalezy pamigtaé, ze sa to dwuwymiarowe reprezentacje tréjwymia-
rowego uktadu. Wobec tego widoczne elementy strukturalne w znacznej czesci znajduja si¢
powyzej 1 ponizej widocznej powierzchni przekroju.

Znaleziono wiele lokalizacji z weglikami wydzielonymi na PAGB podczas IAT. Dobrym
przyktadem beda tu zdjecia z rys. 7.7a oraz 7.8b. Jak mozna zauwazy¢, wbrew oczekiwaniom
nie widac¢, aby od powierzchni tych weglikow gesto rozchodzity si¢ wiazki ferrytu bainitycznego
(zwtaszcza dla rys. 7.7a). Stawia to pod znakiem zapytania mozliwos¢ dziatania weglikéw
wydzielonych podczas IAT jako miejsc zarodkowania heterogenicznego ferrytu bainitycznego.

Jak juz zostalo to pokazane we wczesniejszym rozdziale, wegliki wydzielone podczas IAT
ulokowane byly na PAGB. Wobec tego nie oczekiwano znalezienia AF po przeprowadzonych
obrébkach. Niemniej, formy bgdace AF albo je bardzo przypominajace byly obecne w mikro-
strukturze stali. Nalezy tu zauwazy¢, ze ich obecnoS¢ nie byta uzalezniona od zastosowania IAT
(wystgpowaty tez dla stanéw bez IAT). Mozliwe jest, ze formy te powstaly na drodze autokatali-
tycznego rozwoju przemiany bainitycznej, gdy pierwsze wiazki ap przeniosty przemiang w gtab
macierzystego ziarna austenitu. Formy te byly widoczne réwniez dla stanu bez IAT - na rys. 7.6

mozna zauwazy¢ krzyzujace si¢ wiazki, ktore tworza formy gwiezdziste.
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Rysunek 7.5. Wplyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametry k i n dla proceséw

zIAT w temp. 800 °C
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Jak juz wcze$niej wspomniano, obserwacje stanéw z IAT pokazaty, ze pomimo wystgpowa-
nia weglikow na PAGB nie wystgpowaty formy strukturalne ferrytu bainitycznego pozwalajace
stwierdzi¢ o preferencyjnym wzroScie o g na weglikach. Co wigcej, nawet w przypadku wewnatrz-
ziarnowych weglikéw globularnych (najprawdopodobniej pierwotnych) nie zaobserwowano,
aby stanowity one podtoze dla rozwoju wiazek ap - rys. 7.7.

Analizujac rys. 7.7 oraz 7.8, mozna dostrzec bardzo ciekawe formy strukturalne, inne
niz w przypadku typowej przemiany bainitycznej czy AF. Widoczne sa tam wiazki ferrytu
bainitycznego biegnace przy i rownolegle do PAGB, na ktérych doszto do wydzielen wegli-
kéw. Te osobliwe formy strukturalne na potrzeby niniejszej pracy beda nazywane "wianuszko-
wymi"(FW).

Z przedstawionych w niniejszym podrozdziale wynikow ptyna nastepujace wnioski odnosnie
wptywu IAT w temp. 800 °C na kinetyke przemiany bainitycznej w temp. 330 °C :

o IAT prowadzi do przyspieszenia przemiany bainitycznej - wyraznego i silnego wzrostu jej
szybkosci z przeniesieniem maksimum szybkosci do krétkich czasow bainityzowania;

o im dluzszy czas IAT, tym silniejsze przyspieszenie przemiany bainitycznej;

o wraz ze wzrostem czasu IAT ro$nie warto$¢ parametru k, wskazujac na wzrost szybkosci
zarodkowania i1 wzrostu ferrytu bainitycznego;

o parametr k& wykazuje réwniez istotng korelacj¢ z parametrem M mdéwiacym o udziale
produktéw rozpadu austenitu w warunkach cigglego chtodzenia do temp. bainityzowania;

o parametr n méwiacy o czgstotliwosci zarodkowania i przestrzennych warunkach wzrostu
zarodkéw wykazuje ujemna korelacje wzgledem parametréow M i1 As;

o obserwacje mikroskopowe wskazuja, ze wydzielone na PAGB wegliki nie stanowig preferen-
cyjnych miejsc zarodkowania dla ag, przy czym zauwazono, ze IAT sprzyja powstawaniu
form strukturalnych nazwanych "wianuszkowymi";

o dla wariantow z IAT oraz bez wygrzewania poSredniego zauwazono obecno$¢ form struktu-

ralnych przypominajacych AF.
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Rysunek 7.6. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu bainitycznym w temp. 330 °C bez IAT.

Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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Rysunek 7.7. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu bainitycznym w temp. 330 °C z 45-minutowym
IAT w temp. 800 °C. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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Rysunek 7.8. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu bainitycznym w temp. 330 °C z 2-godzinnym IAT

w temp. 800 °C. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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7.3. Wplyw IAT w temp. 700 °C

Obnizenie temperatury IAT z 800 do 700 °C wiaze si¢ z wejSciem w temperaturowy zakres
przemiany perlitycznej. Aby jej uniknac, zdecydowano si¢ realizowaé IAT w czasach krétszych
niz czas poczatku przemiany perlitycznej, tzn. w czasach wtasciwych inkubacji tej przemiany.
Majac to na uwadze, wprowadzono opis czasu IAT za pomoca stopnia zaawansowania inkubacji
przemiany perlitycznej (dalej okreslanego skrétowo jako ZIPP). Na rys. 7.9 zostaty zestawione
trzy krzywe dylatometryczne dla segmentu wygrzewania w temp. 330 °C: dwie dla proceséw
zwprowadzonym IAT w temp. 700 °C oraz jedna bez. Podobnie jak w przypadku IAT w 800 °C,
turéwniez wyraznie widoczne jest przyspieszenie przemiany bainitycznej. Krzywe odpowia-
dajace eksperymentom z IAT sa uniesione w stosunkowo krétkich czasach bainityzowania.
Turéwniez etap drugi (patrz rys. 7.1) zaczyna si¢ znacznie wczesniej i znacznie wczesniej 0sia-
gnigte zostaje plateau. Dzigki wprowadzeniu IAT wzrasta warto$¢ konicowej wzglednej zmiany
dhugosci (A). Silniejsze przyspieszenie obserwuje si¢ dla dtuzszego czasu IAT. Wraz ze wzrostem
ZIPP maksymalna szybko$¢ przemiany uzyskiwana jest dla nizszych warto$ci wzglednej zmiany
dlugosci. Efekt ten Swiadczy o stymulacji autokatalitycznego rozwoju przemiany bainityczne;j.

Macierz korelacji zostata przedstawiona na rys. 7.10. Istotne poziomy korelacji (nie mniejsze
niz 0,6) dostrzezono dla par k-I; (poziom 0,83), n-1; (poziom -0,73) oraz n-k (poziom -0,82).
Parametry £ i 7 sa ze soba sprzgzone (patrzy rys. 5.1), stad réwniez silny zwigzek migdzy nimi
oraz I;. Z macierzy korelacji wynika, ze przebieg proceséw austenityzowania oraz chtodzenia
po IAT (nieco rézniace si¢ np. z powodu réznic sktadu chemicznego) nie mialy istotnego wptywu
na kinetyke przemiany bainitycznej w temp. 330 °C. Co interesujace, mozna wskazaé dodatkowe
pary o istotnym poziomie korelacji: M-As (poziom -0,66), M-A, (poziom -0,64) oraz M-As;
(poziom -0,62), wskazujace na relacj¢ migdzy przebiegiem austenityzowania a rozpadem auste-
nitu podczas chtodzenia, jeszcze przed bainityzowaniem. Natomiast nie dostrzega si¢ zwiazku
pomigedzy M a kinetyka przemiany bainitycznej. Czas IAT (/;) jawi si¢ jako jedyny istotny
czynnik odpowiedzialny za zmiany kinetyki przemiany bainityczne;j.

Wykresy przedstawiajace relacje pomigdzy wybranymi parametrami zostaty przedstawione
narys. 7.1117.12. Na uwagge zastuguje niemalze liniowa zalezno$¢ migdzy [, a parametrem k
(rys.7.12b). Stad wraz z wydtuzaniem czasu IAT w tej temperaturze (w analizowanym zakresie
ZIPP) mozna spodziewal si¢ caloSciowego przyspieszania przemiany polegajacego na coraz
silniejszym unoszeniu krzywej oraz wczesniejszym osiagnigciem plateau. W przypadku para-

metru n warto zauwazy¢ postgpujace obnizenie jego warto$ci wraz ze wzrostem czasu IAT,
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Rysunek 7.9. Krzywe dylatometryczne dla segmentu bainityzowania w temp. 330 °C i ich pochodne:

poprzedzone IAT w temp. 700 °C trwajacym 20, 40, 60, 80 i 100% zaawansowania inkubacji przemiany

perlitycznej (ZIPP) oraz bez IAT

94



-0.4

EIRE S 0,18

Al A Ay As As I, b I3 L M k n n A =
Rysunek 7.10. Macierz korelacji dla wybranych cech przebiegu dylatometrycznego i parametréw kinetyki
przemiany bainitycznej dla proceséw z IAT w temp. 700 °C. Poziom korelacji wyrazony jest skala

koloréw.

az do osiagnigcia wartoSci rownej 2 (wartosci brzegowej, najnizszej dozwolonej przy dopaso-
waniu réwnania Starinka, rys. 7.12b). Parametr 7, sprz¢zony z k, maleje wraz ze wzrostem I,
(rys.7.12c). Jak mozna zauwazy¢, analizujac wykresy na rys. 7.12, parametr M rzeczywiscie nie
wywiera istotnego wptywu na kinetyke przemiany bainitycznej opisanej parametrami rOwnania
Starinka. Na przywotanych wykresach wyraznie widaé, ze populacja punktéw reprezentuja-
cych eksperymenty z IAT jest przesunigta wertykalnie wzgledem punktéw reprezentujacych
eksperyment bez IAT. Jednoczesnie punkty reprezentujace eksperymenty bez IAT obejmuja
prawie réwnie szeroki zakres warto$ci M jak populacja punktéw reprezentujacych eksperymenty

zIAT w temp. 700 °C. Obie wskazane cechy dystrybucji punktéw dodatkowo wskazuja na to,
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ze w przeprowadzonych eksperymentach produkty przemiany austenitu w warunkach chtodzenia

migdzy IAT a bainityzowaniem nie maja istotnego wplywu na kinetyke przemiany bainityczne;j.
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Rysunek 7.11. Wptyw czasu IAT (/;) w temp. 700 °C na parametry k, n in
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Rysunek 7.12. Wptyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametry k i n dla procesé6w
zIAT w temp. 700 °C

Narys. 7.13-7.15 zostaly przedstawione mikrostruktury zarejestrowane podczas obserwacji
SEM. W przypadku IAT odpowiadajacego 20% ZIPP nie dostrzezono wyrézniajacych cech
mikrostrukturalnych. Jednoczesnie dla tego czasu IAT kolonie wydzielen nie byty widoczne.
Interesujace efekty sa dostrzegalne dla dtuzszych czaséw 1AT, gdzie wiazki ferrytu uktadajq si¢
nie tylko normalnie, ale réwniez réwnolegle do kolonii (tworzac wtedy formy "wianuszkowe").
Nalezy réwniez zauwazy¢, ze zarejestrowano lokalizacje, w ktérych pomimo obecnosci weglikow

na PAGB nie zauwazono obecnosci wiazek avg w bezposrednim poblizu (patrz rys. 7.15¢).
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Z wynikéw przedstawionych w niniejszym podrozdziale ptyna nastgpujace wnioski odnosnie
wptywu IAT w temp. 700 °C na kinetyke przemiany bainitycznej w temp. 330 °C :

o IAT prowadzi do przyspieszenia przemiany bainitycznej - wyraznego 1 silnego wzrostu jej
szybkosci z przeniesieniem maksimum szybkosci do krétkich czaséw bainityzowania;

o im dluzszy czas IAT, tym silniejsze przyspieszenie przemiany bainitycznej;

o wraz ze wzrostem czasu IAT ro$nie warto$¢ parametru k (oraz sprz¢zonego z nim 7)), wska-
zujac na wzrost szybkosci zarodkowania i wzrostu ferrytu bainitycznego;

o obserwacje mikroskopowe wskazuja, ze wydzielone na PAGB kolonie weglikéw nie stano-
wig preferencyjnych miejsc zarodkowania dla oz, przy czym zauwazono, ze IAT sprzyjat
powstawaniu form "wianuszkowych";

o dla wariantéw z IAT oraz bez wygrzewania posredniego zauwazono obecnos¢ form struktu-

ralnych przypominajacych AF.
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Rysunek 7.13. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu bainitycznym wtemp.330°C z IAT
w temp. 700 °C odpowiadajacym 20 % ZIPP. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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Rysunek 7.14. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu bainitycznym w temp. 330 °C z IAT
w temp. 700 °C odpowiadajacym 40 % ZIPP. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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Rysunek 7.15. Mikrostruktury SEM stali po hartowaniu bainitycznym w temp. 330 °C z IAT
w temp. 700 °C odpowiadajacym 80 % ZIPP. Fot. S. Marciniak i G. Lukaszewicz.
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7.4. Wplyw IAT w temp. 600 °C

Dalsze obnizenie temperatury IAT do 600 °C przenosi ten segment do obszaru tzw. zatoki
austenitu. Na rys. 7.16 zostaly zestawione trzy krzywe dylatometryczne dla segmentu wygrze-
wania w temp. 330 °C: dwie dla proceséw z wprowadzonym IAT w temp. 600 °C oraz jedna
bez. Zmiana kinetyki przemiany bainitycznej spowodowana zastosowaniem IAT jest wyraZnie
widoczna - wzgledny przyrost dlugo$ci w funkcji czasu bainityzowania przebiega znacznie
szybciej niz bez IAT i znacznie wczesniej zostaje osiagnigte plateau. Silniejsze przyspieszenie
obserwuje si¢ dla dluzszego czasu IAT.

Macierz korelacji zostata przedstawiona na rys. 7.17. W przypadku parametru k istotne
poziomy korelacji (nie mniejsze niz 0,6) dostrzezono dla par k- A, (poziom -0,92), k- A3 (poziom
-0,89), k-A4 (poziom -0,79), k-As (poziom -0,69), k-I3 (poziom 0,63), k-I; (poziom 0,65).
W przypadku parametru 7 istotne poziomy korelacji dostrzezono dla par n-As (poziom 0,78),
n-As (poziom 0,85), n-A, (poziom 0,84), n-A; (poziom -0,87). Parametr n wykazuje w tym
zestawieniu znaczne sprzgzenie z dwoma przywotanymi wcze$niej parametrami. Parametr
A wykazuje z kolei istotne korelacje z cechami A, (poziom 0,72), As (poziom -0,63) oraz
parametrem 7 (poziom 0.69). Oméwione wczesniej eksperymenty z IAT w temp. 800 1 700 °C
nie wykazywaly tak duzej zaleznoSci parametrow opisujacych kinetyke przemiany bainityczne;j
od przebiegu segmentu austenityzowania.

Wykresy przedstawiajace relacje pomigdzy wybranymi parametrami zostaty przedstawione
na rys. 7.18-7.23. Poréwnujac rys. 7.18 z pozostatymi, mozna zauwazy¢, ze przebieg 1AT
nie jest jedynym czynnikiem potencjalnie skorelowanym z kinetyka przemiany bainityczne;j.
W przypadku bainityzowania poprzedzonego IAT w 600 °C poza przebiegiem wygrzewania
posredniego wazny jest rOwniez przebieg austenityzowania oraz chtodzenia z IAT do temperatury
bainityzowania. Niemniej, podobnie jak przy IAT w 800 i 700 °C, widaé, ze wydluzanie czasu
dodatkowego segmentu prowadzi do wzrostu parametru k oraz spadku parametru n. Parametr 7
nie wykazuje z kolei widocznej korelacji z czasem IAT.

Widoczna jest wyrazna korelacja pomigdzy parametrem ) a parametrami k (dodatnia) i n

(ujemna) - rys. 7.19.
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Rysunek 7.16. Krzywe dylatometryczne dla segmentu bainityzowania w temp. 330 °C i ich pochodne:

poprzedzone IAT w temp. 600 °C trwajacym 60, 120, 240 i 360 minut oraz bez IAT
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Rysunek 7.17. Macierz korelacji dla wybranych cech przebiegu dylatometrycznego i parametréw kinetyki
przemiany bainitycznej dla proceséw z IAT w temp. 600 °C. Poziom korelacji wyrazony jest skala

koloréw.

Interesujace sa korelacje pomigdzy parametrami opisujacymi szybkos$¢ przemiany bainitycz-
nej a parametrami opisujacymi przebieg austenityzowania. Nie mozna wykluczy¢, ze w przypadku
IAT w wyzszych temperaturach réznice w przebiegu austenityzowania réwniez wptywaly
nakinetyke przemiany bainitycznej. Jesli tak, ich wptyw zostal zagluszony przez wptyw kolej-

nego segmentu po austenityzowaniu, czyli IAT.
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Rysunek 7.18. Wpltyw czasu IAT (I;) w temp. 600 °C na parametry k, nin
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Rysunek 7.19. Wptyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametry k i n dla procesow z

IAT w temp. 600 °C
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Rysunek 7.20. Wplyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametr A dla proceséw z IAT

w temp. 600 °C

Z przedstawionych w niniejszym podrozdziale wynikéw ptyna nastgpujace wnioski odnosnie

wptywu IAT w temp. 600 °C na kinetyke przemiany bainitycznej w temp. 330 °C :

o

IAT prowadzi do przyspieszenia przemiany bainitycznej - wzrostu jej szybkosci z przeniesie-
niem maksimum szybkosci do krétkich czaséw bainityzowania;

im dtuzszy czas IAT, tym silniejsze przyspieszenie przemiany bainitycznej;

wraz ze wzrostem czasu IAT ro$nie warto$¢ parametru k, wskazujac na wzrost szybkosci
zarodkowania i wzrostu ferrytu bainitycznego;

parametry rownania Starinka wykazuja istotng korelacj¢ z parametrami opisujacymi przebieg

austenityzowania oraz parametrem M - wigksza niz w przypadku IAT w temp. 800 1 700 °C.
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Rysunek 7.21. Wptyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametr k dla proceséw z IAT
w temp. 600 °C
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Rysunek 7.22. Wptyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametr k dla proceséw z IAT
w temp. 600 °C
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Rysunek 7.23. Wplyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametr n dla proceséw z IAT

w temp. 600 °C
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7.5. Wplyw IAT w temp. 500 °C

W przypadku IAT w temp. 500 °C, czyli nizszej omawiane] temperaturze z zakresu za-
toki austenitu, wptyw wygrzewania posredniego na kinetyke przemiany bainitycznej nie jest
tak widoczny jak dla wyzszych temperatur IAT - rys. 7.24. Zdanie to jest stuszne przynajmnie;j
dla analizowanego zakresu czaséw IAT, siggajacego 6 godzin. Jak mozna zauwazy¢ na rys. 7.24,
réznice przebiegu krzywych pomigdzy stanem bez IAT a stanem z 240-minutowym IAT sa
stosunkowo nieduze. Z kolei krzywe dla stanu bez IAT oraz z IAT 360-minutowym w duzym
stopniu si¢ pokrywaja.

Analiza rys. 7.24 prowadzi do wniosku, ze dla rozpatrywanych czaséw IAT w temp. 500 °C
nie prowadzi do wyraznych zmian w kinetyce przemiany bainitycznej. Przyczyny stosunkowo
nieduzych réznic nalezy raczej doszukiwac si¢ w zwyczajnej niejednorodnosci materiatu wyjscio-
wego (zwiazanej z procesami hutnicznymi) oraz w naturze przemiany bainitycznej. W przypadku
proceséw z IAT w temp. powyzej 500 °C wpltyw tych efektéw byl niewidoczny wobec efektéw
zwiazanych bezposrednio z AT, prowadzacych do silnego przyspieszenia kinetyki przemiany
bainitycznej.

Na rys. 7.24b mozna zauwazy¢, ze krzywe dla 60 1 120 minut maja przesuni¢te maksima
szybko$ci przemiany w kierunku wczesniejszych czaséw. W przypadku dtuzszych czaséw 1AT
maksima sa zblizone polozeniem do stanu bez IAT. Nie wida¢, zeby wprowadzenie IAT w tej
temperaturze spowodowato zmiany warto$ci maksymalnej szybkosSci przemiany. Na uwage
zastuguje efekt lokalnego zwigkszenia szybkoSci przemiany na samym poczatku bainityzowania,
widoczny dla czaséw IAT 60, 120 i 240 minut. Przyspieszenie przemiany stabnie wraz z uptywem
czasu bainityzowania, az krzywa szybkosSci przemiany uzyskuje typowy ksztalt. Co zrozumiate,
efekt ten jest r6wniez widoczny na rys. 7.24c.

Analiza macierzy korelacji (rys. 7.25) dostarcza dodatkowych informacji. Parametr k£ nie
tworzy par o istotnym poziomie korelacji. Z kolei parametr n wykazuje korelacj¢ liniowa
zcechami przebiegu segmentu austenityzowania: A, (poziom 0,74), Az (poziom 0,81), A,
(poziom 0,60) oraz As (poziom -0,72). Parametr 7, sprz¢zony z parametrem k, rOwniez nie
tworzy par o istotnej korelacji liniowej. Co ciekawe, parametr A wykazuje wysoka korelacje

liniowa w parach z parametrami & (poziom -0,71) oraz n (poziom -0,75).
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Rysunek 7.24. Krzywe dylatometryczne dla segmentu bainityzowania w temp. 330 °C i ich pochodne:

poprzedzone IAT w temp. 500 °C trwajacym 60, 120, 240 i 360 minut oraz bez IAT
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Rysunek 7.25. Macierz korelacji dla wybranych cech przebiegu dylatometrycznego i parametréw kinetyki
przemiany bainitycznej dla proceséw z IAT w temp. 500 °C. Poziom korelacji wyrazony jest skala

koloréw.

Wykresy przedstawiajace relacje pomigdzy wybranymi parametrami zostaty przedstawione
narys. 7.26-7.28. Rys. 7.26 jednoznacznie potwierdza, ze wpltyw czasu IAT w temp. 500 °C nie
ma znacznego wpltywu na kinetyke przemiany bainitycznej. Pewnej ogdlnej tendencji mozna
doszukiwaé si¢ w przypadku pary M-n, ale juz nie M-k (rys. 7.27a,b). Wskazywane przez
macierz korelacji silne zaleznosci migdzy przebiegiem austenityzowania a parametrem n sa
wyraznie widoczne (rys. 7.27¢ oraz rys. 7.28). Jak mozna zauwazy¢, spoSréd cech opisujacych
przebieg segmentu austenityzowania najsilniej na parametr n wptywa parametr As.

Parametr k£ utrzymuje si¢ na zblizonym poziomie. Parametr n zmienia si¢ w stosunkowo

nieduzym stopniu, niemniej mozna wskazaé spadek warto$ci wraz ze wzrostem czasu [AT
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w przypadku czaséw 0 - 240 minut. Dla 360 minut obserwowany jest wzrost wartoSci parametru
n. Parametr 7 nie wykazuje korelacji z czasem IAT.

Z rys. 7.27a wynikaja dwie rzeczy. Po pierwsze widoczne jest, ze IAT w 500 °C nie dopro-
wadzito do szczegélnej destabilizacji austenitu szczatkowego - poziomy parametru M uzyskane
dla stanéw z IAT nie odstaja od odpowiednich dla eksperymentéw bez wygrzewania posredniego.
Po drugie nie widaé, zeby wptyw parametru M na parametr k& byl znaczacy. W przypadku
parametru n silniejszy potencjalny wptyw wida¢ w przypadku parametru As (rys. 7.27¢) niz M
(rys. 7.27b), przy czym w obu przypadkach korelacja ma ujemna wartos¢.

Widoczna jest rowniez dodatnia korelacja parametru n z pozostatymi parametrami opisuja-
cymi przebieg austenityzowania - Ay, A3, A4. Tutaj rowniez sita potencjalnych wptywow nie
jest duza. Podobnie jak wczeSniej, nie wida¢ by poziomy poszczegdlnych parametréw uzyskane
dla stanéw z IAT odstawaty od odpowiednich dla eksperymentéw bez 1AT.

Z przedstawionych w niniejszym podrozdziale ptyna nastgpujace wnioski odno$nie wptywu
IAT w temp. 500 °C na kinetyke przemiany bainitycznej w temp. 330 °C:

o IAT nie prowadzi do wyraznego przyspieszenia przemiany bainitycznej;
o najsilniejsze korelacje z parametrami rownania Starinka wykazaty parametry opisujace

przebieg austenityzowania.
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Rysunek 7.26. Wptyw czasu IAT (I;) w temp. 500 °C na parametry k, nin
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Rysunek 7.27. Wptyw wybranych cech przebiegu dylatometrycznego na parametry k i n dla proceséw

zIAT w temp. 500 °C
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7.6. Dyskusja i podsumowanie

Wyniki przedstawione we wcze$niejszych podrozdziatach wskazuja, ze dodatkowy przysta-
nek izotermiczny wprowadzony migdzy austenityzowaniem a bainityzowaniem (IAT) przynidst
zmiang kinetyki przemiany bainitycznej. Ksztatt krzywych dylatometrycznych z eksperymentéw
wykorzystujacych IAT wyraZnie si¢ r6znit od wlasciwych wariantom bez dodatkowego segmentu
wygrzewania (poza IAT w 500 °C). Zmiany warto$ci parametrow réwnania Starinka, ktérego
uzyto do opisu geometrii krzywych dylatometrycznych, pozwolity wyrazi¢ ten wptyw w spos6b
iloSciowy. Rysunek 7.29 podsumowuje wyniki przeprowadzonych eksperymentéw. Nawiazuje
on do wykreséw szybkosci przemiany bainitycznej w funkcji czasu bainityzowania (poréw-
naj np. rys. 7.2c), a poszczeg6élne punkty odpowiadaja potozeniom szczytowym na krzywe;j
dzwonowej. W tym przypadku punkty wykresu reprezentuja warianty obrébki rézniace sie
temperaturg i czasem IAT. Powstaty poprzez obliczenie maksimum pochodnej réwnania Starinka

z wykorzystaniem Srednich wartosci parametréw k, n.i 1.
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Rysunek 7.29. Wyliczone dla usrednionych parametréw réwnania Starinka maksymalne szybkosci

przemiany bainitycznej w temp. 330 °C i czas do ich osiagnigcia

Punkt maksymalnej szybkoSci przemiany oddziela etap I od etapu II (patrz rys. 7.1). In-
nymi stowy, znaczy on granicg¢ natgzenia autokatalitycznego rozwoju przemiany bainitycznej.
Po przekroczeniu tej granicy szybkos¢ przemiany ustawicznie spada az do jej wygaszenia. Na tym
etapie zaawansowania przemiany bainitycznej powstajace wiazki ferrytu bainitycznego coraz

silniej si¢ blokuja, a austenit ulega postgpujacemu umocnieniu dyslokacyjnemu i roztworowemu.
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Wprowadzenie IAT powoduje, ze ten poziom zaawansowania przemiany zostaje osiagnigty
wczesniej i przebiega intensywniej, a skala zmian wzrasta wraz ze wzrostem temperatury [AT.
Bezposrednia konsekwencja zastosowania IAT jest wytworzenie weglikéw w mikrostrukturze
przechtodzonego austenitu przed przemiana bainityczna. Obecno$¢ faz weglikowych zostata
dobrze udokumentowana w przypadku eksperymentéw z IAT w 800 i 700 °C i posrednio wska-
zana przez badania dylatometryczne dla eksperymentéw z IAT w 600 i 500 °C. Wsréd efektéw
zwigzanych z obecnoSciag wydzielen lub wtracen przed bainityzowaniem wymieni¢ nalezy:
zmiang skadu chemicznego macierzystego austenitu, wprowadzenie granic migdzyfazowych czy
wprowadzenie naprezefi w mikroobszarach [64]. Zanim jednak zostang one oméwione, rozwazy¢
nalezy jeszcze wplyw obecnosci sktadnikéw ferrytycznych (ferrytu bainitycznego i martenzytu)

powstatych podczas chtodzenia do temperatury bainityzowania.

Wplyw skladnikéw ferrytycznych powstatych podczas chlodzenia do temperatury bainity-
Zowania

Jak juz wczedniej omOwiono, przyjeta temperatura bainityzowania (330 °C) byta nizsza niz
temp. My - zar6wno dla przypadku bez IAT, jak i dla przypadkéw z wygrzewaniem posred-
nim. Udzial martenzytu™ powstalego podczas chtodzenia do tej temperatury bainityzowania
nie powinien przekroczy¢ 5 %obj., a w wigkszosci przypadkéw powinien miescic si¢ w za-
kresie 1-3 %obj., czyli by¢ na wzglednie niskim poziomie. Powszechnie znany jest wplyw
tzw. uprzedniego martenzytu na przemiang bainityczna, polegajacy na jej przyspieszeniu [65-67].
Powierzchnie ferrytu martenzytycznego stanowia efektywne miejsce dla zarodkowania ferrytu
bainitycznego, co pozwala przemianie bainitycznej ominaé etap inkubacji i przejs¢ do etapu
autokatalitycznego wzrostu. Stad nie bedzie bezpodstawnym zarzut, ze to martenzyt, a nie
wegliki moze by¢ bezposrednia przyczyng przyspieszenia przemiany bainitycznej. Wedle tego
toku rozumowania wegliki powstale podczas IAT doprowadzaja do zubozenia macierzystego
austenitu i czynig go podatnym na przemiang martenzytyczng podczas chtodzenia do bainity-
zowania w 330 °C. Powstaly uprzedni martenzyt odpowiadatby za przyspieszenie przemiany
bainitycznej. Bytoby to wytlumaczenie spdjne. Niemniej, o ile nie mozna tego mechanizmu
przyspieszenia wykluczy¢, nie mozna uzna¢ go za dominujacy i odpowiedzialny za silne efekty

widoczne dla eksperymentéw z IAT w 800 1 700 °C.

* Nie mozna wykluczy¢ innych sktadnikéw ferrytycznych, np. bainitu, powstatych podczas ciggtego chtodze-

nia.
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We wczesniejszych rozdziatach za pomoca macierzy korelacji przedstawiono wyniki analizy
wieloparametrowej wplywu przebiegu obrébki cieplnej na kinetyke przemiany bainitycznej.
W tab. 7.1 zestawiono wybrane wyniki. Po pierwsze, mozna zauwazy¢, ze poziom korelacji
pomigdzy parametrem [; (czasem IAT) a parametrem M * jest raczej niski. Wyzsze poziomy
korelacji parametru M wystepuja w odniesieniu do As. Tak wigc silniejszy wplyw na intensyw-
nos$¢ przemian podczas chtodzenia do 330 °C mial przebieg austenityzowania, a nie segmentu
IAT. Z drugiej strony wystepuje istotna zalezno$¢ pomigdzy czasem IAT a parametrem k (poza
eksperymentami z IAT w 500 °C). Poziomy korelacji M-k sa istotnie nizsze, a odnoszace si¢
do parametréw n i 1) wykazuja jeszcze nizsze warto$ci. Tak wigc w tym przypadku sama zmiana
czasu IAT wywiera silniejszy wplyw na przemiang bainityczna niz sktadniki ferrytyczne powstate

podczas chtodzenia do temperatury bainityzowania.

Tabela 7.1. Zestawienie wybranych wynikéw badarn dla przeprowadzonych obrébek

Li-M\|\As-M\|I;-kE\M-k|M-n|M-n

IAT 800| 0,59 | 0,52 | 0,84 | 0,63 | -0,55 | -0,08

IAT 700| 0,33 | 0,62 | 0,83 | 0,27 | -0,09 | -0,15

IAT 600| 0,53 | 0,69 |0,65]| 0,47 |-0,43 | 0,14

IAT 500| 0,19 | 0,41 |-0,09|-0,20 | -0,35 | -0,44

Aby sprawdzi¢ przedstawiona powyzej interpretacje, przeprowadzono dodatkowe ekspe-
rymenty, w ktérym nie bylo IAT, za to stal przed bainityzowaniem w 330 °C doSwiadczata
podchtodzenia do temperatur 300, 280 i 260 °C dla kontrolowanego wytwarzania martenzytu.
Prowadzito to do uzyskania odpowiednio 0,63, 3,55 oraz 4,11 %obj. uprzedniego martenzytu.
Wyniki poréwnano z wybranymi eksperymentami z IAT w 800 °C. Nalezy zauwazy¢, ze dla
eksperymentéw z IAT w 800 °C udzial uprzedniego ferrytu przed bainityzowaniem wynosit nie
wigcej niz 3 %obj. (patrz rys. 6.15). Na rys. 7.30a zestawione zostaty krzywe dylatometryczne,
zkolei na wykresach 7.30b,c przedstawiono odpowiednie wykresy zmian szybkoSci przemiany.
Wyraznie widoczne jest, ze podhartowanie prowadzi do przyspieszenia przemiany bainitycznej -
wczesniej uzyskiwane sa wyzsze warto$ci wzglednej zmiany dlugosci. Im glgbsze podhartowanie
(czyli im wigkszy udziat uprzedniego martenzytu), tym przyspieszenie przemiany silniejsze.
Jednocze$nie mozna zauwazy¢, ze w analizowanym zakresie zwigkszenie udziatu uprzedniego

* Parametr M - zmiana dlugo$ci prébki dylatometrycznej na poczatku bainityzowania wzgledem dtugosci wy-
nikajacej z ekstrapolowania prostoliniowego odcinka krzywej dylatometrycznej z zakresu chtodzenia do temperatury

bainityzowania (zawiera informacj¢ o przemianach fazowych w czasie ciaglego chtodzenia).
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martenzytu do poziomu wigkszego niz dla stanéw z IAT nie przyniosto przyspieszenia przemiany
ponad poziom stanéw z IAT 15- i 120-minutowym. Swiadczy to o tym, ze uprzedni ferryt obecny
przed bainityzowaniem dla obrobek wykorzystujacych IAT nie jest kluczowym czynnikiem regu-
lujacym przyspieszenie przemiany, chociaz pewnego wplywu nie mozna wykluczyc¢. Co ciekawe,
wraz ze zwigkszeniem stopnia podhartowania (i wzrostem udziatu uprzedniego martenzytu)
maksymalne szybkos$ci przemiany nie wzrastaty (abstrahujac od zwigkszenia z poziomu bez IAT,
rys. 7.30bc). Podobne wartoSci szybkosci przemiany mozna dostrzec dla wariantow IAT 15 minut
oraz 0260, przy czym ksztalt krzywych jest wyraznie inny. Na tle pozostatych krzywe szybkosci

przemiany dla stanu z IAT 120-minutowym wyrazZnie si¢ wyrdzniaja.

Zarodkowanie na granicach ziaren weglikow

Wykorzystanie powierzchni celowo wprowadzonych faz niemetalicznych jako dodatkowych
miejsc zarodkowania heterogenicznego dla ferrytu bainitycznego (odtad w tej pracy nazywanego
bainitem) lezy u podstaw koncepcji ksztattowania mikrostruktury zawierajacej ferryt gwiezdzisty
[29, 68]. Nie wszystkie jednak rodzaje wydzielen czy wtracef dziataja rownie efektywnie
pod tym wzgledem. Wsréd faz rozpoznanych jako skuteczne podtoze dla zarodkowania AF
wegliki stanowig mniejszos$¢ — reprezentowang jedynie przez fazy typu MC. Prym zas$ wioda
tlenki i siarczki [29].

Jednym z kryteriéw oceny potencjatu faz jest niedopasowanie sieci krystalicznej wzgledem
ferrytu — im mniejsze, tym wigksza szansa na zarodkowania heterogeniczne ferrytu. Obecnos¢
wydzielen o niskim niedopasowaniu sieci krystalicznej do ferrytu bainitycznego moze by¢
czynnikiem sprzyjajacym zarodkowaniu bainitu wewnatrz ziarna macierzystego austenitu. Intere-
sujace badania w tym obszarze przeprowadzili Mills, Thewlis i Whiteman [69]. W swojej pracy
o wtraceniach wystepujacych w spawanych stalach oraz ich wptywie na powstawanie ferrytu
gwiezdzistego przedstawili obliczone niedopasowania pomigdzy sieciami krystalicznymi czastek
niemetalicznych i ferrytu. Poziomy niedopasowan miescity si¢ w zakresie od 1,8% dla galaksytu
do 83,2% dla CuS. Oczywiscie, poziomy niedopasowan zalezaly w duzej mierze od orientacji
krystalograficznej 1 w innej orientacji galaksyt wykazywal niedopasowanie na poziomie 35,6%,
a CuS na poziomie 2,8%. Zaréwno galaksyt, jak i siarczek miedzi s rozpoznane jako efektywne
podioza dla zarodkowania ferrytu gwiezdzistego [29, 70]. Niestety, tak kompleksowych infor-
macji o niedopasowaniu sieci krystalicznych dla weglikéw 1 ferrytu brakuje. Pojedyncze dane

dotyczace niedopasowania sg bardzo rozproszone i dalekie od kontekstu przemiany bainityczne;j
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[71-73]. W pracach tych, odwrotnie niz w niniejszej pracy, pojawienie si¢ weglikow jest wtérne
wzgledem ferrytu i nie ma mowy o formach gwieZdzistych.

W literaturze mozna znalez¢ r6zne prace wskazujace na zarodkowanie ferrytu na czastkach
niemetalicznych. O zarodkowaniu ferrytu wewnatrz ziaren austenitu dzigki wydzieleniom pisali
np. Sobotka et al. (2023 r.) [74]. W przypadku ich pracy byly to weglikoazotki (Ti,V)(C,N), kt6-
rych udziat byt kontrolowany za pomoca ausformingu w 880 °C*, a ktdre sprzyjaly wydzielaniu
ferrytu wewnatrzziarnowego w warunkach ciagtego chtodzenia.

Ausforming wykorzystali rowniez Zhao et al. (2023 r.) [75]. Po austenityzowaniu w 1200 °C
stal byta poddana odksztatceniu plastycznemu w 900 °C, a nastgpnie zahartowana w wodzie,
reaustenityzowana w 900 °C, a nastepnie bainityzowana w 300 °C. Badacze zwrdcili uwage
na skrécenie czasu inkubacji przemiany bainitycznej w zwiazku z wprowadzeniem azotkéw VN,
podkreslajac mate niedopasowanie sieci pomigdzy wydzieleniami a ferrytem.

Zhao et al. (2019 r.) pokazali, ze wprowadzenie do mikrostruktury weglikow VC moze
przyspieszyC przemian¢ bainityczng w stali H13 [59]. W swoim eksperymencie pomigdzy
austenityzowanie w 1100 °C a bainityzowanie w 350 °C wprowadzili przystanek izotermiczny
w 950 °C (de facto IAT), ktéry pozwolil na kontrolowane wydzielenie weglikow. Przedstawione
przez nich krzywe dylatometryczne dla segmentu bainityzowania pokazaty, ze wygrzewanie
w 950 °C przyspiesza przemiang bainityczna. Krzywe dylatometryczne wczesniej 1 silniej ulegty
autokatalitycznemu podniesieniu, a maksymalna szybkos$¢ przemiany wzrosta kilkukrotnie.
Krzywe dzwonowe szybkosci zarodkowania w funkcji czasu bainityzowania byly coraz bardziej
uniesione (wyzsze szybkoSci zarodkowania) 1 przesunigte w kierunku krétszych czaséw — trend
postepowat wraz ze wzrostem czasu wygrzewania w 950 °C. Wzr6st rowniez udziat uzyskanego
w czasie godzinnego bainityzowania bainitu. Wedlug autoréw wegliki VC zadzialaly jako miejsca
zarodkowania heterogenicznego.

Niedopasowanie sieci nie jest jednak jedynym czynnikiem regulujacym powstawanie ferrytu
gwiezdzistego. Jak pokazaly badania innych badaczy, istotna jest rowniez wielkoS¢ czastek [29]
oraz krzywizna ich powierzchni [68, 76].

W niniejszej pracy wydzielenia weglikow wyraznie formowaly si¢ na graniach ziaren macie-
rzystego austenitu. Oznacza to, ze udziat powierzchni granic ziaren, na ktérych mégt zarodkowac

bainit wskutek IAT nie ulegl znacznym zmianom. Natomiast to, co mogto si¢ istotnie zmienic¢

* Ausforming jest obrébka cieplno-mechaniczna, podczas ktérej po austenityzowaniu austenit poddawany jest

odksztalceniu plastycznemu, a nastgpnie zabiegom prowadzacym do przemiany w ferryt (np. martenzytyczny).
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to potencjat tych granic jako podtoza dla zarodkujacego bainitu — ze wzglgdu na wzajemne
niedopasowanie sieci.

Przeprowadzona analiza wielowymiarowa wskazuje, ze udzial wydzielonych weglikow nie
miat istotnego przetozenia na zmian¢ kinetyki przemiany bainitycznej. Jak mozna zauwazyc,
parametry [y, I, i I3 odzwierciedlajace zmiany dtugos$ci podczas eksperymentéw dylatome-
trycznych i posrednio opisujace przemiany wydzieleniowe podczas IAT nie wykazuja istotne;j
korelacji z parametrem k. Jedynie dla procesu z IAT w 600 °C mozna wskaza¢ na wyzszy
wskaznik korelacji dla pary Io—k. Z kolei wysoka korelacj¢ wykazywata para [;-k, co §wiadczy
o tym, ze czas IAT miat istotne znaczenie dla zmiany kinetyki przemiany bainitycznej. Niemnie;j
kwestia wptywu niedopasowania sieci krystalicznej weglikow 1 ferrytu jest warta pogtebionych

badan.

Tabela 7.2. Zestawienie wybranych wynikéw badan dla przeprowadzonych obrébek

Ii-k|Is-k|Is-k|1I;- k
IAT 800|-0,15| 0,45 | 0,45 | 0,84

IAT 700 |-0,12 | -0,07 | -0,07 | 0,83

IAT 600 | 0,40 | 0,63 | 0,63 | 0,65

IAT 500| 0,50 |-0,21 |-0,21 | -0,09

Stymulacja polami naprezen

Obecnos¢ weglikéw w przechtodzonym austenicie wigze si¢ roOwniez z generacja pol na-
prezen i wprowadzeniem odksztatcen [77]. Jest to konsekwencja réznych wspoétczynnikéw
rozszerzalnosci cieplnej austenitu i weglikéw. Przyktadowo stosunek $redniego wspdiczyn-
nika rozszerzalnoSci cieplnej ferrytu do austenitu wynosi 0,82, cementytu do austenitu 0,70,
adla weglikow My3Cq, MgC, Mo,C 1 VC bedzie to odpowiednio: 0,57, 0,51, 0,34 1 0,40 [78].
Jak pokazaty badania innych badaczy, obecnos¢ ceramicznych czastek w metalicznej osnowie
prowadzi do generacji struktur dyslokacyjnych wokot nich, relaksujacych naprezenia cieplne
powstate w wyniku chtodzenia [79, 80].

Mozliwy wptyw naprezen i odksztalcenn na przemiang bainityczng jest dwojaki — moga
one sprzyjac¢ badZ przeciwdziata¢ przemianie austenitu w ferryt bainityczny. Jak wiadomo,
powstanie zarodkOw przemiany bainitycznej zachodzi wskutek dysocjacji dyslokacji obecnych
w przechtodzonym austenicie [1]*. Poniewaz przemiana bainityczna wymaga odksztalcenia

* Str. 139.
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sieci krystalicznej fazy macierzystej, wskutek wywotanego odksztalcenia wzrasta energia od-
ksztatceniowa osnowy. Dlatego zarodkowanie bedzie faworyzowane w lokalizacjach zdolnych
zakomodowac to odksztalcenie [81]. Z jednej strony postgpujaca przemiana bainityczna pozosta-
wia za sobg tzw. rumowisko dyslokacji, prowadzac do umocnienia i mechanicznej stabilizacji
nieprzemienionego austenitu [82]. Z drugiej zas, jak pokazaty badania Shipwaya i Bhadeshhi,
przytozenie matych naprezen zewngtrznych (Sciskajacych, o wartosci ponizej granicy plastyczno-
Sci austenitu) moze przyspieszyC przemiang bainityczna [83]. Zhao et al. (2023 r.) w przywotane;j
juz pracy pokazali, ze o ile ausforming z 5% odksztalceniem przynidst skrécenie inkubacji
przemiany bainitycznej i przyspieszyt jej kinetyke, stosowanie wyzszych odksztatcefi przyniosto
spowolnienie kinetyki — tym wyzsze, im wyzsze odksztalcenie [75].

Lee et al. (2003 r.) przeprowadzili ciekawy eksperyment, w ktérym po austenityzowaniu
w 1250 °C stal podlegata wygrzewaniu w 650 °C dla wydzielenia ferrytu aliotriomorficznego
na granicach ziaren macierzystego austenitu. Nastgpnie stal byta poddana segmentowi obrébki
cieplno-mechanicznej w 600 °C (odksztalcenie 10-45%) 1 bainityzowana w 360 lub 390 °C.
Badacze zauwazyli ostabienie kinetyki przemiany bainitycznej, tym silniejsze, im silniejsze byto
zadane odksztalcenie plastyczne [84].

Zorgani et al. (2021 r.) przedstawili wyniki swoich badan, w ktérych stal byta austeni-
tyzowana w 980 °C, ausformingowana w 600, 400 lub 325 °C, a nastgpnie bainityzowana
w 325 °C [85]. Ich wyniki pokazaly, ze im nizsza temperatura ausformingu, tym szybsza
przemiana bainityczna. Krzywe dzwonowe szybkosci przemiany byty przesunigte w kierunku
krétszych czaséw, a maksymalna szybkoS¢ przemiany zwigkszona nawet 10-krotnie. Zauwazyli
silng teksturg wynikajaca z selekcji okreslonych wariantéw orientacji podczas formowania si¢
wiazek bainitycznych. Sugeruje to, ze wprowadzone odksztalcenie uprzywilejowato niektére
kierunki krystalograficzne odksztalconych ziaren austenitu, umniejszajac rolg innych kierunkow
krystalograficznych.

Badania Zhanga et al. (2023 r.) pokazaty, ze zastosowanie ausformingu w temperaturze
bainityzowania 350 °C (odksztatcenie 15%) po austenityzowaniu w 900 °C przyspieszylo znacz-
nie przemiang bainityczna, zwigkszajac ponad dwukrotnie maksymalng szybkosc¢ i przenoszac
jej pik w kierunku krétszych czaséw [86]. Jak ttumaczyli badacze, dyslokacje wprowadzone
podczas odksztatcenia mogty stworzy¢ zalazki zarodkéw przemiany bainitycznej i w ten sposob

przyspieszy¢ przemiang.
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Kumnorkaew et al. (2022 r.) przeprowadzili austenityzowanie stali w 950 °C, nastgpnie
poddali ja ausformingowi z 15 lub 35% odksztalcenia w 650 °C, a péZniej bainityzowaniu
w400 °C [87]. W wyniku przeprowadzonej obrobki cieplno-mechanicznej zauwazyli skrocenie
czasu inkubacji, przyspieszenie przemiany, zachowanie wigkszego udzialu austenitu szczat-
kowego i silniejsze wzbogacenie tej fazy atomami wegla. Przyspieszenie przemiany taczyli
ze zwigkszeniem udziatu miejsc zarodkowania.

Ewentualne odksztatcenia spowodowane réznica rozszerzalnosci cieplnej weglikow 1 au-
stenitycznej osnowy moze nie doréwnywac stopniowi odksztatcenia plastycznego uzyskanego
w czasie ausformingu. Warte uwagi jest tutaj to, ze efekt odksztatcenia austenitu przed przemiana
bainityczna, niezaleznie od skali (makro- czy mikro-) moze by¢ r6zny. W niniejszej pracy nie
przeprowadzono eksperymentow ukierunkowanych na zbadanie tego aspektu. O ile nie mozna
wykluczy¢ wplywu naprezen zwiazanych z weglikami na kinetyke przemiany bainitycznej,
brakuje przestanek, aby przypuszczac o jego istotnosci. Jesli jednak nalezatoby wskazaé, ktére
warianty dawatyby silniejszy efekt ze wzgledu na generacj¢ znaczniejszych pdl naprezen, bytyby
to wyzejtemperaturowe warianty IAT, a sposréd nich te o dtuzszych czasach wygrzewania

posredniego.

Drenaz macierzystego austenitu

Ostatnig kwestiag zwigzana w wydzieleniem si¢ weglikéw podczas IAT jest drenaz macierzy-
stego austenitu z pierwiastkow stopowych. Jest to w pelni zrozumiate, ze przechtodzony austenit
dazy poprzez procesy wydzieleniowe do osiagnigcia stanu rownowagi termodynamicznej i jest to
osiagane m.in. przez wydzielanie faz weglikowych. Wydzielanie weglikow na granicach ziaren
prowadzi do zubozenia skladu austenitu, przy czym zubozenie nie przebiega rGwnomiernie
w objetosci ziarna austenitu, zwlaszcza ze granice ziaren dziataja jak drogi szybkiego ruchu
dla dyfuzji atomoéw [88]. Z kolei to zubozenie czyni przechlodzony austenit podatniejszym
naprzemiang w ferryt (w zubozonych rejonach).

Ravi et al. (2020 r.) przedstawili wyniki eksperymentéw, w ktorych stal migdzy austenity-
zowaniem w 1000 °C a bainityzowaniem w 250 °C poddana byla wygrzewaniu poSredniemu
(IAT) w 800 lub 500 °C [42]. Konsekwencja IAT byto wydzielenie si¢ na PAGB weglikéw,
ktére badacze uznali za cementyt. Warianty wykorzystujace IAT wykazaty skrécenie czasu
inkubacji przemiany bainitycznej oraz jej ogdlne, chociaz niewielkie, przyspieszenie. Efekt

ten tlumaczyli obnizeniem energii aktywacji zarodkowania ferrytu bainitycznego na interfejsie
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cementyt/austenit w zwiazku z drenazem atoméw wegla przez wzrastajace wegliki. Wyjasnienie
podparli symulacjami w programie ThermoCalc. Zastymulowane do powstania ptytki bainitu
wniostyby péZzniej wklad do autokatalitycznego rozwoju przemiany.

Do mechanizmu zwigzanego z wptywem wydzielen na sktad austenitycznej osnowy od-
wotywali si¢ rowniez Wang et al. (2024 r.) [89]. Ich eksperyment polegat na regulacji czasu
austenityzowania w 900 °C, co pozwalato zachowac r6zne udziaty nierozpuszczonych weglikéw,
a takze regulowac dystrybucje wegla w osnowie. Badania ujawnity przyspieszenie przemiany
bainitycznej — silniejsze, im krétszy byt czas austenityzowania. W tym przypadku maksymalna
szybkos$¢ przemiany zostala zwigkszona nawet 3-krotnie. Efekt ttumaczyli réznica udziatu
wegla. Diuzsze austenityzowanie prowadzito w ich przypadku do rozpuszczania weglikow
1 wzbogacania austenitu w wegiel, a takze ujednoradniania udziatu tego pierwiastka w osnowie.
Przy krétkich czasach austenityzowania fluktuacje udziatu wegla byty wigksze i, zdaniem bada-
czy, mialy sprzyjac¢ zarodkowaniu bainitu i utatwia¢ dyfuzje tego pierwiastka w objgtosci ziarna
austenitu.

W przypadku eksperymentéw Sun et al. (2021 r.) po austenityzowaniu w 1000 °C byt wprowa-
dzony IAT w 500 lub 550 °C w tzw. zatoce austenitu pomig¢dzy obszarami temperaturowo-czasowymi
przemian perlitycznej i1 bainitycznej [90]. Celem tego segmentu byto wydzielenie weglikow VC
wewnatrz macierzystych ziaren austenitu przed bainityzowaniem w 210 °C. Zastosowanie IAT
skrécito inkubacje przemiany bainitycznej. Co ciekawe, dla poréwnywanych wariantow [AT
przyniosto spadek maksymalnej szybkosSci przemiany (szybko$¢ nizsza o ok. 10%), chociaz
poczatkowo przemiana przebiegala intensywniej niz dla wariantu bez wygrzewania poSredniego
(patrzac na wykres szybkosSci przemiany w funkcji czasu bainityzowania). Zdaniem badaczy
wplyw weglikéw na kinetyke przemiany bainitycznej polegal na jej stymulacji poprzez drenaz
pierwiastkow stopowych z austenitu (prowadzacy do destabilizacji), wprowadzenie do uktadu
energii zwiazanej z granicami miedzyfazowymi weglik/austenit, a takze generacji korzystnych
pol naprezen wokot weglikdw podczas chtodzenia do temperatury bainityzowania. Efekt utraty
poczatkowego przyspieszenia przemiany ttumaczyli konkurencyjnoscia proceséw zarodkowa-
nia ferrytu bainitycznego i autokatalitycznego wzrostu wigzek bainitycznych. Umozliwienie
rozwoju wiazek ferrytu bainitycznego od Srodka ziaren austenitu ku jego granicom zwiazane
z zarodkowaniem na weglikach VC zwigkszyloby kolizyjno$¢ wiazek i sprzyjatoby rozdrobnieniu
obszaréw nieprzemienionego austenitu. Wraz z postgpem przemiany poczatkowe przyspiesze-

nie byloby wytracane poprzez wzmozona stabilizacj¢ nieprzemienionego austenitu atomami
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wegla wydyfundowywanymi poza powstate ptytki bainitu. Dodatkowo, segregacja atoméw
wanadu na granicach ziaren macierzystego austenitu utrudniataby redystrybucje atoméw wegla
w objetosci nieprzemienionej fazy macierzyste;j.

Gao et al. (2023 r.) zaprezentowali interesujaca Sciezke polegajaca na zniejednorodnieniu
sktadu chemicznego (ang. chemical patterning) macierzystego austenitu przed bainityzowaniem
[91]. Zniejednorodnienie byto uzyskane poprzez kilkusekundowe zreaustenityzowanie uprzed-
nio sperlityzowanej stali. Zastosowanie gwaltownego reaustenityzowania perlitu doprowadzito
do powstania obszaréw istotnie rézniacych si¢ zawarto$cia manganu, a w odniesieniu do prze-
miany bainitycznej do skrécenia czasu inkubacji i jej przyspieszenia (maksymalna szybkos¢
wzrosta ponad dwukrotnie). Wedlug badaczy zubozone w Mn obszary austenitu wykazywaty
zwigkszona site pedna przemiany bainitycznej i obnizona energi¢ aktywacji zarodkowania
bainitu. Co wigcej, regularnie rozlokowane obszary o zwigkszonym udziale Mn, opierajac si¢
przemianie bainitycznej, mialy stuzy¢ jako pochtaniacze atoméw wegla wydyfundowywanych
poza bainit powstaty w obszarach zubozonych w Mn. Ze wzgledu na zwigkszony udziat Mn
dyfuzyjnos¢ wegla w tych obszarach miata by¢ obnizona, co powinno sprzyja¢ kumulacji wegla.

Huang et al. (2024 r.) w swoim eksperymencie zaustenityzowali wysokomanganowa stal
w 1150 °C, a nastepnie gwaltownie schtodzili do temperatury pokojowej [92]. Po tym stal
(wciaz o strukturze austenitycznej) zostala poddana ausformingowi w 700 °C, schiodzeniu
do temp. pokojowej i1 bainityzowaniu w 400 °C. Kinetyka przemiany bainitycznej dla tej stali
w warunkach konwencjonalnego bainityzowania jest wyjatkowo dluga. Zastosowanie ztozonej
obrobki cieplno-mechanicznej pozwolito na jej istotne przyspieszenie. Jak ttumaczyli badacze,
wprowadzone odksztatceniem plastycznym dyslokacje nie tylko sprzyjaty zarodkowaniu ferrytu
bainitycznego, ale rowniez stymulowaty réwnoczesna przemiang perlityczng na PAGB. Wzra-
stajace kolonie perlitu dziataty z kolei jako pochtaniacze atoméw wegla z otaczajacej osnowy
austenitycznej, destabilizujac ja, co sprzyjato rozwojowi przemiany bainityczne;.

Jak wskazuja rezultaty prac wspomnianych badaczy, redystrybucja pierwiastkéw stopowych
przed bainityzowaniem moze w znacznym stopniu wptyna¢ na kinetyke przemiany bainityczne;j.
Wyniki badan zawartych w niniejszej pracy pokazaly silng korelacj¢ parametréw opisujacych
kinetyke przemiany bainitycznej z czasem IAT. Stanowi to silny argument na to, ze zacho-
dzaca w trakcie IAT redystrybucja pierwiastkéw stopowych (wymagajaca odpowiedniego czasu)
odegrata istotna rolg w uksztattowaniu warunkéw wewnatrz uktadu, jakim byt przechtodzony

macierzysty austenit. Do kwestii wartych uwagi nalezy tu zaliczy¢ zmiany energii aktywa-
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cji zarodkowania bainitu, zmiang¢ granicy plastycznoSci austenitycznej osnowy oraz zmiang
dyfuzyjnosci wegla.

Na rys. 7.31 oraz 7.32 zostaly przedstawione wartos$ci granicy plastyczno$ci macierzystego
austenitu w temp. bainityzowania 330 °C o0, energii aktywacji zarodkowania ferrytu bainitycz-
nego (), wspotczynnika aktywnosci wegla w austenicie fo oraz temperatury M, w odlegtosci
od wydzielen weglikow na granicach ziaren macierzystego austenitu®. Jak mozna zauwazy¢,
drenaz pierwiastkow stopowych prowadzi do wyksztalcenia preferencyjnych warunkéw dla za-
inicjowania i rozwoju przemiany bainitycznej w poblizu rejonéw weglikowych - obnizonych o,
i (), oraz podwyzszonych f- i M,. Biorac pod uwagg, ze rejony te rozciagaty si¢ wzdtuz PAGB,
pojawienie si¢ form "wianuszkowych"nie powinno dziwi¢. Poniewaz zubozenie w pierwiastki
stopowe w poblizu PAGB doprowadzito do obnizenia o, uprzywilejowane zostaly warianty
krystalograficzne pozwalajace na rozwéj wiazek bainitu w "zmigkczonych'rejonach (poréwnaj
z[85]). Nawet jesli nie wyksztalcaty si¢ formy "wianuszkowe", zarodkowanie i wzrost bainitu
byty latwiejsze, poniewaz osnowa stawiata mniejszy opor w zubozonych rejonach. Po drugie,
samo obnizenie (), wiazalo si¢ z tatwiejszym zarodkowaniem bainitu i p6Zniejszym autokatali-
tycznym rozwojem wiazek. W przypadku przytoczonej juz pracy Raviego, Sietsmy i Santofimii
réznica (), pomigdzy stanem bez IAT a stanami z IAT wynosita od 1,34 do 5,49 kJ/mol [42].
W niniejszej pracy réznice pomigedzy wartosciami w poblizu PAGB a rejonami dalej potozonymi
wynosily od kilkunastu do nawet 29 kJ/mol. Ponadto zwigkszenie f- utatwiato dyfuzje wegla
W nieprzemienionym austenicie, przeciwdzialajac stabilizacji rejonéw wokoét ptytek bainitu
1 ulatwiajac autokatalityczny postep przemiany. Podwyzszony M, w rejonach wokét PAGB
Swiadczy o zwigkszonej podatnosci austenitu na przemiang w produkty ferrytyczne i wigkszej

sile pednej dla tych przemian.

* W celu obliczenia wymienionych wartosci postuzono si¢ réwnaniami z prac innych badaczy: o, na podstawie
wz. 8 z pracy Eres-Castellanos et al. [93], ), na podstawie wz. 3 z pracy Raviego, Sietsmy i Santofimii [42], fo
na podstawie wz. 6 z pracy Lee, Matlocka i Van Tyne’a [94] oraz M, na podstawie wz. 4 z pracy Xie, Wu i Min

[95].
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d [pm] | @, [MPa] | Q, [kJ/mol]| fi: M, [°C)

2 163 97 9,15 400

4 167 103 8,85 342

6 166 106 7,83 306

8 168 108 7.83 324

10 168 107 8,23 311

12 174 109 7,96 329

5 um
(d)

Nr d [pm] |, [MPa]| Q, [KJ/mol] i M, [°C]

1 1,5 173 107 8.30 322

2 3 173 112 7.87 312

3 4,5 186 124 7.37 280

4 6 197 131 122 294

] 7.5 193 128 7.36 278

6 9 204 136 7.17 289

Rysunek 7.31. Wartosci 0, Qp, fc oraz M, w odlegltosci d od wydzielen weglikéw na PAGB obliczone
na podstawie sktadu chemicznego stali po hartowaniu martenzytycznym z 4-godzinnym IAT w 800 °C.

Fot. P. Kochmanski.

d [um] |o, (MPa]| Q, [ki/mol] fe M, [5C]
0.6 167 102 832 335
2.4 165 102 8,02 340
4.2 181 112 8.13 307
59 174 106 8,17 358
1.7 173 109 8,19 313
9.6 170 103 8.18 333

S5 pum

d [um| |6, [MPa] | Q, [k/mol] fe M, [°C]
0.7 197 121 8.16 310
2.5 168 104 8.06 341
4.5 180 112 7.97 332
6.3 192 18 822 330
8.2 191 116 8,25 327
10 189 17 7,94 302

Rysunek 7.32. Wartosci 0, @y, fc oraz M, w odlegtosci d od wydzielen weglikéw na PAGB obliczone
na podstawie sktadu chemicznego stali po hartowaniu martenzytycznym z IAT w 700 °C trwajacym 1811 s.

Fot. P. Kochmanski.
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Podsumujmy. Przeprowadzone eksperymenty wykazaty, ze wskutek wprowadzenia IAT zmia-
nie ulegla kinetyka przemiany bainitycznej. Obserwowane zmiany prowadzity do przyspieszenia
przemiany i byly tym silniejsze, im wyzsza byta temperatura IAT 1 im dtuzszy byt jego czas.

Rozwazonych zostalo wiele mechanizméw mogacych mie¢ wplyw na stymulacje prze-
miany bainitycznej, w tym obecnos$¢ uprzedniej fazy ferrytycznej. Szczeg6lna uwage zwrécono
nadrenaz pierwiastkdw stopowych w rejonach bliskich wydzielonym weglikom. Wskutek dre-
nazu rejony te wykazywaly nizsze o, i (), oraz podwyzszone fc i Mj, przez co byty podatniejsze

na przemiang bainityczng i sprzyjaty rozwojowi form ,,wianuszkowych”.
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8. Projektowanie i realizacja ztozonych obrobek

cieplnych

8.1. Wprowadzenie

W poprzedniej czgsci pracy przedstawiony i omowiony zostal wptyw IAT na kinetyke
przemiany bainitycznej w temp. 330 °C. Ta czgS¢ poSwigcona jest wplywowi wygrzewania
posredniego na wlasciwos$ci mechaniczne i uzytkowe stali.

Zbadanie wptywu IAT na wiasciwosci mechaniczne i uzytkowe stali wymagato zaprojekto-
wania obrébek cieplnych w taki sposéb, aby otrzymane warianty pozwalaty na wyeksponowanie
wptywu IAT i odseparowanie go od efektéw zwiazanych z kolejnymi segmentami obrébki
cieplnej. Pierwotnym zamyslem Autora byto zaprojektowanie obrébek cieplnych tak, aby poréw-
nywane ze sobg stany wykazywaly podobny sktad fazowy, tzn. miaty zblizone udziaty bainitu
1 austenitu szczatkowego. Taki stan rzeczy ograniczylby iloS¢ zmiennych charakteryzujacych
wytworzone materialy 1 utatwilby badanie wptywu IAT.

Niestety, na tym etapie napotkano powazne ograniczenia. Po pierwsze, bainityzowanie
w temperaturze 330 °C nie doprowadzato do przemiany calej objgtosci austenitu w bainit ani do
jego pelnej stabilizacji (zjawisko niepetnej przemiany). Przemiana bainityczna ulegata wygasze-
niu, a czg$¢ niestabilnego austenitu podczas koficowego chlodzenia przemieniala si¢ w martenzyt.
Bylo to uwarunkowane sktadem chemicznym austenitu, czyniac modyfikacje temperatury baini-
tyzowania nieskutecznymi. Wymusito to zastosowanie dwustopniowego bainityzowania wzorem
innych badaczy [49] - wprowadzenia dodatkowego segmentu obrébki, ktéry rowniez wymagat
uzgodnienia warunkéw dla uzyskania podobnego udziatu produktéw przemiany fazowe;j.

Po drugie, spowodowana IAT zmiana przebiegu przemiany bainitycznej istotnie utrudnita
uzgodnienie warunkéw realizacji segmentow obrébki cieplnej. Docelowo czas pierwszego stop-
nia bainityzowania (r6zny w zaleznos$ci od wariantu) powinien pozwoli¢ na uzyskanie podobnego

udziatu bainitu migdzy poszczeg6lnymi wariantami oraz pozwoli¢ na odpowiednig stabilizacje
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nieprzemienionego austenitu (obnizenie jego temperatury M, ponizej temperatury drugiego
stopnia bainityzowania). Jak si¢ okazalo, w przypadkach gdzie IAT znacznie przyspieszyto
kinetyke przemiany bainitycznej, przyrost udziatu bainitu istotnie wyprzedzat stabilizacje¢ nie-
przemienionego austenitu. Wydtuzanie czasu tego segmentu dla stabilizacji austenitu prowadzito
z kolei do utraty zgodnoSci udziatéw bainitu*. Podobnych probleméw nastrgczyt réwniez
drugi stopien bainityzowania, gdzie wymagana byta stabilizacja nieprzemienionego austenitu
do temperatury pokojowe;.

Majac na uwadze powyzsze ograniczenia, zdecydowano si¢ zaprojektowac obrébki cieplne
tak, aby byly mozliwie uzgodnione w grupach o tej samej temperaturze IAT. Warunki austenity-
zowania i bainityzowania pierwszego stopnia przyjeto jak we wczesniejszych eksperymentach
dylatometrycznych, czyli odpowiednio 1050 °C i 15 minut oraz 330 °C. Jako temperature
drugiego stopnia bainityzowania przyjeto 230 °C, czyli nizsza niz stosowang przez innych
badaczy [49]. Wybrano ja jako mozliwie najnizsza, aby tym bardziej rozdrobni¢ mikrostrukture
stali 1 ograniczyC udzial austenitu szczatkowego. Spodziewano sig, ze przetozy si¢ to pozytywnie
na wlasciwoSci mechaniczne obrobionej cieplnie stali.

Przyjeta temperatura bainityzowania pierwszego stopnia byta wystarczajaca, aby uzyskaé na-
nobainit. Narys. 8.1 zostaly przedstawione mikrostruktury z obserwacji TEM stali po 4-godzinnym
bainityzowaniu w 330 °C poprzedzonym IAT w 700 °C trwajacym 2014 s. Widoczne s3 na
nich jasne ptlytki ferrytu bainitycznego oraz ciemne warstwy austenitu szczatkowego. Pomiary
grubosci elementéw strukturalnych pozwolity ustali¢**, ze dla tej obrébki Srednia grubos¢ ptytek
bainitu wynosita 62 + 29 nm, a warstw austenitu szczatkowego 47 + 32 nm.

W dalszej czgSci tego rozdziatu zostanie przedstawiona Sciezka wiodaca do zaprojektowania
ztozonej obrébki wykorzystujacej 15-minutowe IAT w temp. 800 °C - jako przyktad obrazujacy
metodyke projektowania. Przedstawione rowniez zostana parametry pozostatych ztozonych

obrébek cieplnych.

* Doktadniej sumarycznego udziatu ferrytu 3, uyjmujacego ferryt uprzedni (uprzedni martenzyt lub ferryt

bainityczny z ciagtego chlodzenia z IAT do 330 °C, bez rozrdznienia) i ferryt bainityczny z 330 °C.
** Na podstawie 80 pomiaréw.
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Rysunek 8.1. Mikrostruktury z obserwacji TEM stali po 4-godzinnym bainityzowaniu w 330 °C poprze-
dzonym IAT w 700 °C trwajacym 2014 s. Fot. K. Chmielarz.

8.2. Projektowanie obroébki z 15-minutowym IAT w temp. 800 °C

Projektowanie ztozonej obrdbki cieplnej zostato oparte na czastkowych obrébkach w dylato-
metrze hartowniczym. Jako temperaturg i czas austenityzowania przyjeto odpowiednio 1050 °C
1 15 minut. Temperatura 1 czas IAT dla tego wariantu zostaly ustalone na odpowiednio 800 °C
1 15 minut.

Pierwszym etapem byto zaprojektowanie segmentu pierwszego stopnia bainityzowania
w temp. 330 °C. Czas tego segmentu powinien by¢ na tyle dlugi, aby pozwoli¢ na obnizenie
temperatury M pozostalego austenitu ponizej zatozonej temperatury bainityzowania drugiego
stopnia, a jednoczesnie na tyle krotki, aby nie doszto do skonsumowania przemiang zbyt duzej
objetosci austenitu. Ponadto przyjety czas bainityzowania pierwszego stopnia powinien pozwoli¢
uzyskaé zalozony X, aby umozliwi¢ poréwnywanie z innymi obrébkami — o zmienionych

warunkach IAT. Na potrzeby przeprowadzonych eksperymentéw ustalono X, = 0,40*. Wedlug

* 40,0 %obj.
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wczesniejszych dosSwiadczen pozwala on obnizy¢ temperaturg M pozostatego austenitu ponizej
230 °C (temperatury przyjetej jako temperatura bainityzowania drugiego stopnia).

Aby okresli¢ czas bainityzowania pierwszego stopnia w 330 °C pozwalajacy uzyskac
Yl =0,40, zdecydowano si¢ przeprowadzi¢ eksperyment w ktorym stal po IAT byta bainityzo-
wana w 330 °C przez 3 godziny, a nastgpnie schtodzona do 230 °C i bainityzowania przez
35 godzin (obrébka 800-15-A). Mialo to pozwoli¢ na wygaszenie przemiany bainitycznej
w temperaturze bainityzowania pierwszego stopnia i taka stabilizacj¢ austenitu szczatkowego
podczas stopnia drugiego, aby podczas konicowego chlodzenia do temperatury pokojowej nie
zaszta przemiana martenzytyczna. Udziat austenitu szczatkowego po tej obrébce wedtug ba-
dan z wykorzystaniem VSM wynidst 28,3 + 1,8 %obj. Uzyskany dylatogram oraz okreslony
udziat austenitu szczatkowego postuzyty do oszacowania zmian sktadu fazowego stali podczas
bainityzowania pierwszego stopnia.

Szacowanie zmian skladu fazowego rozpoczeto od okreslenia wspéiczynnika nachylenia
krzywej dylatometrycznej (wzgledna zmiana dtugosci vs temperatura) dla segmentu chtodzenia
po IAT — okreslono go dla zakresu temperaturowego 400 — 600 °C i przyjeto jako wspétczynnik
wlasciwy osnowie austenitycznej z weglikami a.,. Nastepnie okreSlono wspotczynnik nachy-
lenia krzywej dylatometrycznej dla segmentu chtodzenia po bainityzowaniu drugiego stopnia
— okreslono go dla zakresu temperaturowego 25 — 201 °C i przyjeto jako wspoiczynnik wia-
Sciwy mikrostrukturze wielosktadnikowej a,,;,. Oszacowanie sktadu fazowego przeprowadzono
z wykorzystaniem uktadu réwnan:

a=a,-(1-V,)+a, -V,

iz =80 - (1 =Vy)+a, - Vyysu,

gdzie: a — wspdtczynnik nachylenia krzywej dylatometrycznej w dowolnym momencie
badania, a,, - wspoélczynnik wiasciwy sktadnikom ferrytycznym mikrostruktury (martenzytowi
i bainitowi), V., - objetoSciowy udzial nieprzemienionego austenitu w dowolnym momencie bada-
nia, V,y g - objetoSciowy udziat austenitu szczatkowego zmierzony po obrébce w dylatometrze
hartowniczym z wykorzystaniem VSM.

Rozwiazanie uktadu réwnan pozwolito na okreSlenie wspétczynnika a,, (na potrzeby ekspe-
rymentu przyjeto, ze ferryt bainityczny, niezaleznie od temperatury powstawania, oraz ferryt
uprzedni maja taki sam wspoétczynnik). Przeprowadzone szacunki pozwolity ustalié, ze aby
po pierwszym stopniu bainityzowania uzyskac Y., na poziomie 40 %obj., wygrzewanie bainity-

zujace w 330 °C powinno trwac¢ ok. 76 minut, co przyjeto do dalszego projektowania. Szacowane
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zmiany sktadu fazowego podczas bainityzowania pierwszego stopnia w 330 °C, a takze przebieg

krzywej dylatometrycznej dla tego segmentu zostaly przedstawione na rys. 8.2.
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Rysunek 8.2. Zestawienie fragmentu dylatogramu dla segmentu bainityzowania pierwszego stopnia

oraz szacowanego sktadu fazowego po obrébce z 3-godzinnym bainityzowaniem w 330 °C

Nastgpnym etapem byto okreslenie temp. M, po bainityzowaniu pierwszego stopnia przez
76 minut. W tym celu zostata przeprowadzona obrébka cieplna sktadajaca si¢ z krétkiego
bainityzowania poprzedzonego IAT (obrébka 800-15-B). Badania dylatometryczne pozwolity
ustalié, ze temp. M; austenitu szczatkowego pozostatego po bainityzowaniu wyniosta ok. 227 °C.

Nastepnym etapem byto zaprojektowanie drugiego stopnia bainityzowania. Jak juz wczesniej
wspomniano, jako temperaturg tego segmentu przyjeto 230 °C. Czas bainityzowania drugiego
stopnia powinien by¢ na tyle dtugi, aby pozwoli¢ na wytworzenie znaczacego udziatu bainitu
oraz na stabilizacj¢ austenitu szczatkowego. Z drugiej za$ strony (tej pragmatycznej) powinien
by¢ mozliwie krétki. W celu okreslenia optymalnego czasu wygrzewania w tej temperaturze
przeprowadzono obrdobke sktadajaca si¢ z dwustopniowego bainityzowania poprzedzonego IAT:
bainityzowanie pierwszego stopnia w 330 °C przez 76 minut, bainityzowanie drugiego stopnia
w 230 °C przez 35 godzin (obrébka 800-15-C). Szacowanie zmian skiadu fazowego podczas
obrébki przeprowadzono w sposéb analogiczny do przedstawionego dla obrébki 800-15-A,
przy czym udziat ferrytu bainitycznego powstatego podczas bainityzowania drugiego stopnia
V Ba3o Wyznaczono ze wzoru Vpasg = 1 - Xy - V,ygar. Wyniost on ok. 0,265 (26,5 %obj.).
Tak okreSlona wartoS€ V gogy zostata wykorzystana do okreSlenia przyrostu udziatu ferrytu
bainitycznego w funkcji czasu bainityzowania drugiego stopnia. Na potrzeby projektowania

obrdbki cieplnej przyjeto czas bainityzowania drugiego stopnia réwny 21,5 godziny, pozwalajacy
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uzyskaé Vpga3g réwny ok. 0,25 (25,0 %obj.). Szacowane zmiany sktadu fazowego podczas
bainityzowania drugiego stopnia w 230 °C, a takze przebieg krzywej dylatometrycznej dla tego

segmentu zostaly przedstawione na rys. 8.3.
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Rysunek 8.3. Zestawienie fragmentu dylatogramu dla segmentu bainityzowania drugiego stopnia

oraz szacowanego sktadu fazowego po obrébce z 35-godzinnym bainityzowaniem w 230 °C

Ostatnim etapem projektowania zlozonej obrébki cieplnej byta weryfikacja, czy po tak
zaprojektowanym bainityzowaniu drugiego stopnia podczas chlodzenia nie zachodzi przemiana
martenzytyczna. W celu sprawdzenia stabilnoSci temperaturowej austenitu szczatkowego prze-
prowadzono obrébke sktadajaca si¢ z dwustopniowego bainityzowania poprzedzonego IAT
(obrobka 800-15-D): bainityzowanie pierwszego stopnia w 330 °C przez 76 minut, bainityzowa-
nie drugiego stopnia w 230 °C przez 21,5 godziny. Analiza dylatogramu pozwolita stwierdzi¢,
ze podczas chtodzenia do temperatury pokojowej po bainityzowaniu drugiego stopnia nie ma
wyraznych oznak przemiany martenzytycznej. Niemniej zaobserwowano stosunkowo niewielkie
odejscie krzywej od prostoliniowosci ponizej ok. 30 °C, wskazujace na mozliwos$¢ wystapienia
przemiany martenzytycznej w nieustabilizowanych mikroobszarach. Wedtug przeprowadzonych
szacunkow sktadu fazowego udziat objetosciowy poszczegdlnych sktadnikéw w stali po obrébee
wyniost: ok. 6,75 %obj. ferrytu uprzedniego, ok. 38,33 %obj. bainitu z bainityzowania pierw-
szego stopnia, ok. 27,73 %obj. bainitu z bainityzowania drugiego stopnia oraz ok. 27,20 %ob;.
stabilnego do temperatury pokojowej austenitu szczatkowego. Jak mozna zauwazy¢, sumaryczny

udzial ferrytu powstalego przed bainityzowaniem drugiego stopnia wynidst wigcej niz zato-
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zono. Niewatpliwie stanowi to konsekwencje réznic materiatu wyjSciowego probek uzytych
w eksperymentach oraz réznic zwiazanych z indywidualnym rozwojem przemian fazowych.
Analizujac wyniki szacunkow sktadu fazowego dla poszczeg6lnych obrobek (tab. 8.1), mozna
zauwazyc, ze udzial powstatego uprzedniego ferrytu (V gy) rozpial si¢ pomigdzy wartoSciami
2,40 — 10,79 %obj. Udziat ferrytu uprzedniego jest nie bez znaczenia wobec nastgpujacej
po nim przemiany bainitycznej. Z jednej strony granice migdzyfazowe ferryt/austenit stanowia
dodatkowe miejsca zarodkowania heterogenicznego dla bainitu, z drugiej za$ strony ferryt
uprzedni konsumuje pewng objetos¢ austenitu, ktéra w przeciwnym wypadku mogtaby by¢
objeta przemiang bainityczna, a ponadto stanowi Zrédto atoméw wegla, ktére podczas bainity-
zowania mogg dyfundowac¢ do nieprzemienionego austenitu, stabilizujac go. Tak wigc, chociaz
po obecnosci wigkszego udziatu uprzedniego ferrytu mozna spodziewac si¢ przyspieszenia
przemiany bainitycznej, z drugiej strony nalezy oczekiwac ograniczenia udziatu powstatego
ferrytu bainitycznego. Réznice wystgpujace przed prowadzonymi obrébkami cieplnymi zostaja
poglebione z kazdym kolejnym segmentem obrobki. Niewatpliwie stanowi to utrudnienie dla

eksperymentatora, jednakze jest to nie do uniknigcia.

Tabela 8.1. Zestawienie wybranych wynikéw badan dla przeprowadzonych obrébek

Oznaczenie A B C D
tB330 3h 76’° 76’ 76°
tB230 35h - 35h 21,5h

Vru [%0bj.] 6,50 n/m| 10,79 6,74

V B330 [%0bj.] 36,50 |n/m| 33,87 38,33

Yo [Po0bj.] 43,00 |n/m| 45,48 45,07
V B23o [%0bj.] 28,70 |n/m| 26,52 27,73
V,vsm [%0bj.][28,3 £1,80|n/m|28,0+1,8/27,2+1,8

M,_rin [°C] - 227 - -
HV2 538 £ 17 [n/m| 545+ 11 | 551 £ 10
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W ten sposéb zostata zaprojektowana ztozona obrébka cieplna sktadajaca z nastepujacych
segmentow:
o austenityzowanie w 1050 °C przez 15 minut,
o IAT w 800 °C przez 15 minut,
o pierwszy stopien bainityzowania w 330 °C przez 76 minut,
o drugi stopieni bainityzowania w 230 °C przez 21,5 godziny.
Schemat ztozonej obrobki cieplnej wykorzystujacej IAT oraz dwustopniowe bainityzowanie

zostat przedstawiony na rys. 8.4.

Austenityzowanie
1050 °C 15’

Temperatura

IAT
800 °C 15 min

—

I Bainityzowanie|®
330°C 76 min

Bainityzowanie I*
230°C21,5h

Czas

Rysunek 8.4. Schemat zaprojektowanej obrébki cieplne;j

Na rys. 8.5 zostaly zestawione mikrostruktury po obrébkach B oraz D. W przypadku ob-
robki B mikrostruktura ztozona jest z ferrytu uprzedniego i dobrze widocznych wiazek bainitu
powstalego podczas 76 minut bainityzowania w 330 °C. Jasne obszary stanowia mieszanke
martenzytu powstatego podczas konicowego chtodzenia i austenitu szczatkowego. Wprowadzenie
bainityzowania drugiego stopnia w 230 °C spowodowato powstanie populacji drobnych wiazek
bainitu nizejtemperaturowego. Rozpinaja si¢ one pomigdzy wigzkami bainitu wytworzonego
w 330 °C, wypetniajac obszary zajymowane w przypadku obrobki B przez mieszanke martenzytu
iaustenitu. Tutaj réwniez mozna dostrzec jasne obszary austenitu szczatkowego, przy czym jest

on w tym przypadku znacznie rozdrobniony.
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Rysunek 8.5. Zestawienie mikrostruktur uzyskanych po obrébkach B (a, b) oraz D (c, d)

8.3. Zestawienie ztozonych obrobek cieplnych

W przypadku grupy obrébek wykorzystujacych IAT w 800 °C starano si¢ tak regulowac czas
segmentOw bainityzowania, aby uzyskac zblizony udziat sktadnikéw fazowych. Nastreczyto to
duzych trudnosci, ktére zostaly oméwione wyzej. Z zwiazku z tym dla obrébek z IAT w 700,
600 1 500 °C odstapiono od uzgadniania sktadu fazowego. Zachowane zostaly nastgpujace
wymagania:

o czas bainityzowania w 330 °C powinien obnizy¢ My nieprzemienionego austenitu ponizej

230 °C,

o czas bainityzowania w 230 °C powinien pozwoli¢ na obnizenie M, nieprzemienionego
austenitu ponizej temperatury pokojowe;j.

W tab. 8.2 zostaly przedstawione parametry i wybrane wyniki dla zaprojektowanych zto-

zonych obrébek cieplnych wykorzystujacych IAT, jak rdwniez obrébki odniesienia (bez IAT).
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Zaprojektowana zostata réwniez obrébka odniesienia polegajaca na hartowaniu martenzytycznym

z dwukrotnym odpuszczaniem. Sktadata si¢ ona z nastgpujacych segmentow:

o austenityzowanie w 1050 °C przez 15 minut,
o hartowanie w emulsji,

o odpuszczanie w 540 °C przez 2 godziny,

o odpuszczanie w 560 °C przez 2 godziny.

Tabela 8.2. Parametry i wybrane wyniki dla zaprojektowanych ztozonych obrébek cieplnych

Oznaczenie | Trar [°Cl| trar |tB330 | tB230 | VFU [%0Dj.] |V B339 [%0bj.]|V paso [%0bj.]| Vv sa [%ob).]| HV2
bez IAT - - 2h | 35h 5,44 38,49 29,27 26,8+18 558 %10
800 °C 15 min 800 15 | 76’ |21,5h 6,74 38,33 27,73 27218 |551%10
800 °C 45 min 800 45’ 57,5’ 26h 6,24 42,64 29,82 21,319 553+6
800 °C 120 min 800 120 | 42° | 17h 7,62 45,64 22,34 244+18 545+ 8
700 °C 6,5 min 700 6,5 | 74 | 35h 2,20 38,16 31,94 27,7+18 |546+18
700 °C 13,5 min 700 13,5°| 45 | 35h 2,78 29,49 39,33 28,018 [563+11
700 °C 20 min 700 20° | 45 | 35h 3,97 37,80 31,03 272+18 567+9
700 °C 27 min 700 27 | 45 | 35h 2,39 40,90 32,41 243+1,8 567+9
600°C1h 600 lh | 3h | 35h 1,56 40,60 26,64 31,2+ 1,7 |552+11
600 °C2h 600 2h | 3h | 35h 2,25 37,62 32,73 274+18 |551+19
600°C4h 600 4h | 3h | 35h 4,58 37,73 27,09 30617 (54217
600°C6h 500 6h | 3h | 35h 6,77 40,55 23,58 29,1 1,8 |556%13
500°C1h 500 1h | 3h | 35h 1,49 44,42 26,59 275+1,8 [534+10
500°C2h 500 2h | 3h | 35h 2,53 44,01 26,66 26,8+1,8 53525
500°C4h 500 4h | 3h | 35h 2,10 37,18 32,62 275+1,8 546 +£20
500°C6h 500 6h | 3h | 35h 1,47 36,89 30,64 31,017 |528+27

Efekty zaprojektowanych ztozonych obrébek cieplnych zostang przedstawione w kolejnym

rozdziale.

142



9. Efekty zlozonych obrobek cieplnych

9.1. Wprowadzenie

W tym rozdziale zostang przedstawione i oméwione efekty ztozonych obrébek cieplnych
- uzyskane mikrostruktury, wtasciwosci mechaniczne i uzytkowe. Dla wszystkich zaprojek-
towanych obrébek zostaty przeprowadzone pomiary twardosci, statyczna préba rozciagania,
atakze testy udarnosci. Dla wybranych wariantéw z poszczegdélnych grup temperaturowych
IAT zostala dodatkowo przeprowadzona statyczna préba Sciskania, testy odpornosci na pekanie,
badania odpornosci na zuzycie przez tarcie oraz badania dystorsji hartowniczych. Parametry

zaprojektowanych ztozonych obrébek cieplnych zostaty przedstawione w tab. 8.2 na stronie 142.

9.2. Mikrostruktury

Przeprowadzenie ztozonych obrébek cieplnych doprowadzito do wyksztalcenia ztozonych
mikrostruktur. Zostaly one pokazane na rys. 9.1-9.4. Niezaleznie od zrealizowanego wariantu
gtéwnymi sktadnikami mikrostruktury bylty wiazki bainitu powstate podczas dwustopniowego
bainityzowania, austenit szczatkowy oraz wegliki (jesli zastosowane IAT doprowadzito do ich
wydzielenia). Wsréd wiazek bainitu mozna wyrézni¢ dwie populacje: z bainityzowania w 330 °C
oraz bainityzowania w 230 °C. Widocznym jest, ze w mikrostrukturze tworza si¢ skupiska wiazek
bainitu z 330 °C (ciemniejsze obszary). Wiazki bainitu z 230 °C rozpinaja si¢ pomigdzy wiazkami
wyzejtemperaturowego bainitu, a takze tworza wilasne skupiska (jasne obszary). Obecnosé
skupisk bainitu nizejtemperaturowego wynika z zachowania blokow nieprzemienionego austenitu
po bainityzowaniu pierwszego stopnia. Mikrostruktury z poszczeg6lnych stanéw sa do siebie
bardzo podobne. Wiazki bainitu czgsto wchodza ze soba w kolizje, tworzac w konteksScie granic
ziaren ztozona strukturg. Jedynie obrébki cieplne wykorzystujace IAT w 800 1 700 °C sig

wyrdzniaja - za sprawa struktury weglikowej wprowadzonej podczas wygrzewania posredniego.
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Rysunek 9.1. Zestawienie mikrostruktur po ztozonych obrébkach cieplnych: 800 °C 15 min (a, b),
800 °C 45 min (c,d), 800 °C 120 min (e, t), bez IAT (g, h)
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Rysunek 9.2. Zestawienie mikrostruktur po ztozonych obrébkach cieplnych: 700 °C 6,5 min (a, b),
700 °C 13,5 min (c,d), 700 °C 20 min (e, f), 700 °C 27 min (g, h)
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Rysunek 9.3. Zestawienie mikrostruktur po ztozonych obrébkach cieplnych: 600 °C I h (a, b),
600 °C2 h(c,d), 600 °C 4 h (e, ), 600 °C 6 h (g, h)
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Rysunek 9.4. Zestawienie mikrostruktur po ztozonych obrébkach cieplnych: 500 °C I h (a, b),
500°C2h(c,d), 500 °C4 h (e, t), 500 °C 6 h (g, h)
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Na poczatku niniejszej pracy przedstawiono ide¢ wprowadzenia weglikéw do austenitu przed
bainityzowaniem. Docelowo mialy one znajdowac si¢ we wnetrzu macierzystych ziaren auste-
nitu, a podczas bainityzowania stanowi¢ miejsca zarodkowania heterogenicznego i prowadzic¢
do wytworzenia ferrytu gwiezdzistego. Ferryt gwiezdzisty mial z kolei zwigkszy¢ iloS¢ kolizji
migdzy wigzkami bainitu, komplikujac przestrzenny uktad granic ziaren, a dzigki temu zwigkszy¢
odporno$¢ stali na pegkanie. Jak pokazaty badania, wydzielone podczas IAT wegliki ulokowane
byly nie wewnatrzziarnowo, ale na PAGB. Niemniej w czasie obserwacji mikroskopowych
w mikrostrukturze obrobionych cieplnie stali dostrzezono formy strukturalne przypominajace
ferryt gwiezdzisty. Co wigcej, zauwazono wigzki bainitu biegnace wzdtuz PAGB, ktére nazwano
formami "wianuszkowymi". Obserwacje mikrostruktury po ztozonych obrébkach cieplnych
daty si¢ poznac jako bogate we wzajemnie si¢ blokujace wiazki bainitu. Aby iloSciowo ocenié
stopien skomplikowania uzyskanej struktury, zdecydowano si¢ przeprowadzi¢ badania EBSD
dla wybranych stanow.

Przedstawione wczesniej zdjecia mikrostruktur uzyskanych na drodze ztozonych obrébek
byty do siebie bardzo podobne, co nie powinno dziwié, biorac pod uwage zgodnos¢ tem-
peratur segmentow bainityzowania. Aby powiazaé wptyw IAT na koficowa mikrostrukturg
z wlaSciwosciami mechanicznymi, zdecydowano si¢ wykorzysta¢ metode EBSD. Na rys. 9.5
zostaly zestawione rozktady dezorientacji katowej pomigedzy ziarnami rozpoznanymi jako ferryt
(w domysle bainityczny) dla dwoch stanéw z IAT w 800 °C oraz dla stanu bez IAT (znacznie
r6znigcymi si¢ kinetyka przemiany bainitycznej w 330 °C). Dodatkowo dla poréwnania do-
faczone zostaly rozklady z pracy, ktorej autorami byli Diaz-Fuentes, 1za-Mendia 1 Gutiérrez
[96]. W swojej pracy badali oni wptyw mikrostruktur zawierajacych ferryt gwiezdzisty na
udarno$¢. Obecnos$¢ AF byla w ich pracy poswiadczona zdjgciami mikrostruktur. Jako podioze
dla rozwoju AF postuzyty czastki ztozone z siarczkow CuS 1 MnS oraz tlenkéw. W czasie ich
badan stale byly austenityzowane w 1250 °C przez 45 minut i bainityzowane w 450 °C (A 1
C), lub w550 °C (B). Na uwagg zastuguje to, ze w niniejszej pracy uzyskano wyzszy udziat
granic wysokokatowych niz u przywotanych autoréw, chociaz uzyskane mikrostruktury nie
zawieraly typowego AF. Moze to wskazywac na zwigkszong kolizyjnos$¢ 1 wielokierunkowos¢
wigzek ferrytu bainitycznego po obrébkach wykorzystujacych IAT [90]. Nalezy uznac to za

bardzo korzystne z punktu widzenia zwigkszenia odpornosci na pgkanie.
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Rysunek 9.5. Dezorientacja miedzy ziarnami ferrytu*

9.3. Wlasciwosci mechaniczne

Na rys. 9.6 przedstawione zostaty krzywe rozciagania dla stanéw po ztozonych obrébkach
cieplnych wykorzystujacych IAT w temp. 800 °C. Mozna zauwazy¢, ze krzywe rozciagania odpo-
wiadajace obrobkom dwustopniowego bainityzowania wyraZnie r6znig si¢ od tej dla hartowania
i odpuszczania. Réznica polega na wzglednie duzej podatnosci na odksztalcenie plastyczne
w zakresie napregzen ponizej 1600 MPa stanéw bainitycznych. Przebieg krzywych dla stanéw
bainitycznych jest podobny, chociaz mozna wskaza¢ pewne réznice. Po obrébkach wykorzystu-
jacych IAT wydtuzenie catkowite jest wyraznie nizsze niz dla bainityzowania dwustopniowego
bez wygrzewania posredniego. Mozna tez zauwazy¢ gradacje wytrzymatosci na rozciaganie.
W przypadku obrébek wykorzystujacych IAT w temp. 700, 600 1 500 °C (rys. 9.7-9.9) bieg
krzywych rozciagania jest bardzo podobny do tego dla bainityzowania bez IAT, przy czym
osiagane sa nizsze wartosci wydluzenia catkowitego. Warto$ci wytrzymaltosci na rozciaganie,
umownej granicy plastycznoS$ci, wydtuzefi rtéwnomiernego i catkowitego zostaly przedstawione

1 oméwione w dalszej czgSci rozdziatu.

* Rozktady reprezentujace wyniki innych autoréw zostaty pozyskane poprzez sczytanie odpowiednich war-
tosci z oryginalnych wykreséw, a nastgpnie przeliczenie ich, aby odpowiadaty krokowi katowemu stosowanemu

W niniejszej pracy.
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Rysunek 9.6. Krzywe rozciagania po ztozonych obrébkach cieplnych, w tym wykorzystujacych IAT

w temp. 800 °C
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Rysunek 9.7. Krzywe rozciagania po zlozonych obrébkach cieplnych, w tym wykorzystujacych IAT

w temp. 700 °C

Na rys. 9.10 przedstawiona zostala mapa wtasciwosci twardo§¢ HRC vs umowna granica

plastycznosci. Jak mozna zauwazy¢, obrébki bainityzowania dwustopniowego przyniosty wy-

raznie nizsze wartoSci umownej granicy plastycznos$ci (ok. 750 - 900 MPa) niz hartowanie

iodpuszczania (1493 MPa) oraz poréwnywalng twardos$¢ (ok. 49 - 52 HRC dla wariantéw ba-

initycznych, 53 HRC dla ulepszania cieplnego). Poré6wnanie wariantow bainitycznych pozwala

dostrzec, ze poza dwoma wyjatkami wprowadzenie IAT przyniosto nizsze wartoSci R niz

dla stanu bez IAT. Obserwacja ta dotyczy zaréwno stanéw o nizszej, jak i wyzszej twardosci
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Rysunek 9.8. Krzywe rozciagania po ztozonych obrébkach cieplnych, w tym wykorzystujacych IAT
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Rysunek 9.9. Krzywe rozciagania po zlozonych obrébkach cieplnych, w tym wykorzystujacych IAT

w temp. 500 °C

niz dla stanu bez IAT. Jest to bardzo ciekawy wynik, wbrew ogdlnej inzynierskiej intuicji,

wedtug ktorej nalezaloby si¢ spodziewac sprzgzenia twardoS$ci i umownej granicy plastycznosci -

wzrostu jednego wraz z drugim i vice versa. Takie sprz¢zenie bylo widoczne np. w pracy Qamara

poswigconej wptywowi hartowania i odpuszczania na wlasciwosSci mechaniczne stali AISI H11

[97]. Co wigcej, wlasciwosci uzyskane po obrébkach wykorzystujacych bainityzowanie skupiaja

sie¢ w ¢wiartce wysokich twardosci i niskich R, . Efekt niskiej R, 2 stali EN X37CrMoV5-

1 przy stosunkowo wysokiej twardosci byt réwniez widoczny po obrébcee cieplnej sktadajace;j
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si¢ z bainityzowania poprzedzonego podhartowaniem martenzytycznym (obrébka iQ&B) [67].
We wspomnianej pracy Autora et al. obrébki iQ&B przyniosty R, 2 na poziomie ok. 720 -
810 MPa, a hartowanie i odpuszczanie ok. 1520 MPa oraz zblizona twardo$¢. Jednocze$nie
udziatl austenitu szczatkowego po obrébkach 1Q&B wynosit 32 - 36 %obj., czyli ponad 3-krotnie
wigcej niz po hartowaniu i odpuszczaniu (ok. 10 %obj). Niewatpliwie odmienne wlasciwosci
mechaniczne stali po obrobkach wykorzystujacych bainityzowanie stanowia konsekwencje
istotnie r6znej mikrostruktury.

Wracajac do obrébek wykorzystujacych IAT, mozna zauwazy¢, ze podlegaja pewnemu zgru-
powaniu, a kryterium przynalezno$ci do zbioru jest temperatura IAT. Obrébki z IAT w 800 °C
przynosza jedne z najwyzszych wartosci twardosci i jednoczesSnie najnizsze wartoSci Ry 2,
astosowanie dtuzszych czaséw IAT laczy si¢ z coraz nizszymi wartoSci Ry 2. Z kolei ob-
robki z IAT w 700 °C przynosza twardoSci nizsze niz obrébka bez IAT 1 nizsze wartosci Ry o
(za wyjatkiem wariantu 700 °C 6,5 min). Tutaj rowniez widac, ze stosowanie dluzszych czaséw
IAT faczy sig¢ z coraz nizszymi wartoSciami R, 5. Z kolei obrobki z IAT w 600 1 500 °C tworza
mieszany zbidr o twardoSciach wigkszych niz dla obrébki bez IAT, ale nizszych wartoSciach
R;0,2 (poza wariantem 600 °C 6 h).

Rys. 9.11 przedstawia mape wlasciwosci wytrzymatos$¢ na rozcigganie vs umowna granica
plastycznosci. Wyniki uzyskane w niniejszej pracy zestawione zostaly z dostepnymi danymi
literaturowymi dla omawianej stali. Poza danymi z pracy Autora et al. [67], Qamara [97]
oraz Robertsa, Kraussa i Kennedy’ego [2] zostaly rowniez przytoczone wyniki Marciniaka
etal. [49] oraz Kalisha i Kulina [44]. Ogdlnie widoczng zaleznoScia jest wzrost wytrzymatosci
na rozciaganie wraz ze wzrostem umownej granicy plastycznosci. Na tle osiagni¢¢ innych
naukowcoéw wyniki uzyskane w niniejszej pracy lokuja si¢ w zakresie niskich wartosci R, 2
(ok. 750 - 900 MPa) i umiarkowanie wysokich wartosci R,,, (ok. 1650 - 1850 MPa). Obrébki z IAT
w 800 1 700 °C daly nizsze wartosci R,,, niz bainityzowanie niepoprzedzone IAT. Jednoczesnie
mozna zauwazy¢, ze obrobki z IAT w 700 °C przyniosty lepsze efekty niz z IAT w 800 °C.
W przypadku obrébek z IAT w 600 1 500 °C wyniki sa podobne lub nawet wyzsze w poréwnaniu
z obrébka odniesienia. Nie stwierdzono, aby dluzszy czas IAT taczyt si¢ z obnizeniem R,,
w przypadku wariantéw z tej samej grupy temperaturowej [AT.

Obroébki wykorzystujace IAT przyniosty nizsze warto$ci wydtuzenia catkowitego A. niz
obrébka odniesienia bez IAT i miescity si¢ w zakresie ok. 7-16% - rys. 9.12. W przypadku
obrébek z IAT w 800 1 700 °C (za wyjatkiem wariantu 700 °C 6,5 min) uzyskane wartoSci
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Rysunek 9.10. Relacja migdzy twardoscia HRC a umowna granicg plastycznosci dla ztozonych obrébek

cieplnych

A, byly nawet nizsze niz dla wariantu hart. + odp.. W przypadku wydtuzenia réwnomiernego
A, stany z IAT w 800 i 700 °C umiejscowily si¢ pomigdzy wynikami wariantéw hart. + odp.
i bez IAT. Z kolei wyniki dla stanéw z IAT 600 i 500 °C przyniosty wyzsze wartosci A,
niz stan bainityzowany bez IAT. Poréwnujac wyniki z uzyskanymi w pracy Autora et al..
[67], mozna zauwazyC, ze obrobki wykorzystujace dwustopniowe bainityzowanie poprzedzone
IAT przyniosty nizsza ciagliwos¢ niz obrébki wykorzystujace jednostopniowe bainityzowanie
poprzedzone hartowaniem martenzytycznym.

Narys. 9.13 przedstawiona zostala mapa wtasciwosci wydtuzenie catkowite vs praca tamania.
Przeprowadzone obrébki z IAT pozwolity uzyskac wartosci pracy tamania na poziomie ok. 8-13J,
umiejscawiajac efekty obrobek pomigdzy wynikami wariantéw hart. + odp. i bez IAT. Nalezy
zauwazy¢, ze pod wzglgdem pracy tamania nie doszto do separacji wynikow pochodzacych
zréznych grup temperaturowych IAT. Ponadto stany z IAT w 800 i 700 °C pomimo wyraZnie
nizszych wartosci A, miaty wartoSci pracy famania poréwnywalne z innymi wariantami obrébek

z IAT. Poréwnujac wyniki uzyskane w niniejszej pracy, mozna zauwazy¢, ze lokuja si¢ one
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Rysunek 9.11. Relacja migdzy umowna granica plastycznosci a wytrzymalo$cia na rozciaganie

dla ztozonych obrébek cieplnych

w ¢wiartce niskich wartoSci A, 1 pracy tamania, wypadajac gorzej niz uzyskane nadrodze
hartowania 1 odpuszczania przez Qamara [97]. Obrobki wykorzystujace jednostopniowe baini-
tyzowanie poprzedzone hartowaniem martenzytycznym przyniosty lepsze efekty na tym polu
[67].

Dla wybranych stanéw (po jednym z kazdej grupy temperaturowej IAT*) zostaly przeprowa-
dzone dodatkowo préby Sciskania oraz testy odpornosci na pekanie. Na rys. 9.14 przedstawione
zostaty krzywe $ciskania dla stanéw po ztozonych obrébkach cieplnych, a narys. 9.15 zestawione
wartoSci umownej granicy plastycznosci. Warte uwagi jest to, ze w probie $ciskania uzyskano
znacznie wyzsze wartosci R, niz w probie rozciagania. Przebieg krzywych Sciskania jak
réwniez wartoSci Ry, » dla stanéw z dwustopniowym bainityzowaniem (z IAT i bez niego) mozna
uznac za zblizone.

Na rys. 9.16 zestawione ze soba zostaty krzywe zmian rozwarcia pgknigcia rejestrowane

podczas testow odpornosci na pgkanie. Krzywe dla stanéw bainitycznych biegna dos¢ podobnie,

* Wybrano te o najwigkszym iloczynie plastycznosci i udarnosci.
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Rysunek 9.12. Relacja miedzy wydluzeniem réwnomiernym a catkowitym dla ztozonych obrébek ciepl-

nych

z pewnym odstepstwem dla stanu 800 °C 45 min, osiagajac wyzsza warto$¢ obcigzenia niz stan
hart. + odp. Przedstawione na rys. 9.17 pokazuja, ze stany z IAT wykazaty wigksza obliczeniowa
odpornos¢ na pekanie K¢ niz stan hart. + odp. i jednoczesnie mniejsza niz stan bez IAT, przy
czym nie byly to duze réznice. Zestawienie pracy tamania z obliczeniowa odpornoscia na pgkanie
9.18 nie ujawnito relacji pomigdzy witasciwos$ciami, co moze tez by¢ skutkiem nieduzego

zréznicowania tych wlasciwosci pomigdzy wariantami.
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Rysunek 9.13. Relacja migdzy wydtuzeniem catkowitym a praca tamania dla ztozonych obrébek cieplnych
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Rysunek 9.14. Krzywe Sciskania po ztozonych obrébkach cieplnych
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Rysunek 9.15. Umowne granice plastycznosci z testow Sciskania po ztozonych obrébkach cieplnych
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Rysunek 9.16. Krzywe zmian rozwarcia pgknigcia po ztozonych obrébkach cieplnych
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Rysunek 9.17. Obliczeniowa odporno$¢ na pgkanie

12,5

tJ
1

—
[—
-
L
1

Praca lamania KV [J]
=
n [
1] I

=
I

9.5k

46

1 1 1
47 48 49 50 51
Obliczeniowa odpornosé na pgkanie

52

bez IAT —e—
800 °C 45 min —v—

4 700°C 6,5 min ——

600°C4h =
S00°C1h =
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9.4. Dyskusja i podsumowanie

Ocena wptywu IAT na wiaSciwoSci mechaniczne jest problemem ztozonym. Z jednej strony
wprowadzone wegliki same z siebie prowadza do zmiany odpowiedzi materiatu na obciazenie.
Z drugiej, wydzielanie weglikéw wptywa na wtasciwosci posrednio, gdyz powoduje zubozenie
osnowy w wegiel 1 dodatki stopowe, co przektada si¢ na ostabienie umocnienia roztworo-
wego, a przez zmiang kinetyki przemiany bainitycznej prowadzi do przeksztatcenia struktury
bainityczno-austenitycznej. Wobec tego przy analizie efektow wielosktadnikowej mikrostruktury
potrzebne jest poszerzenie perspektywy i, na ile to mozliwe, holistyczne spojrzenie.

W tej sekcji oméwione zostang nastgpujace kwestie:

o jak otrzymany zbiér wynikéw odnajduje si¢ w zestawieniu z innymi stalami po obrébce
cieplnej,

o jaki jest bezpoSredni wptyw weglikéw wprowadzonych podczas IAT na wiasciwosci mecha-
niczne,

o jak zmiana kinetyki przemiany bainitycznej przektada si¢ na wtasciwos$ci mechaniczne i czy
pozwala skompensowaé niekorzystne efekty zwigzane z obecno$cig weglikéw w mikrostruk-

turze.

Obrobki zlozone wykorzystujace IAT na tle innych obrébek cieplnych

Pierwsze pytanie, jakie nasuwa si¢ po przeprowadzeniu nowych obrébek cieplnych zwykle
brzmi: czy jest lepiej? Czy zastosowanie ztozonych obrébek z IAT przyniosto lepsze wtasci-
wosci mechaniczne niz obrobki konwencjonalne? W niniejszej pracy wprowadzono dwa stany
odniesienia - wariant z bainityzowaniem dwustopniowym bez uprzedniego IAT oraz wariant z har-
towaniem martenzytycznym i podwdjnym odpuszczaniem. Ponadto w miarg dostgpnosci danych
otrzymane wyniki zestawiono z uzyskanymi przez innych badaczy dla stali o zblizonym sktadzie
chemicznym - rys. 9.10-9.13. Uzyskane wyniki pozwalaja stwierdzié, ze przeprowadzone ztozone
obrébki cieplne nie wypadly lepiej niz zoptymalizowane warianty obrébki konwencjonalnej,
aw wielu przypadkach na pierwszy rzut oka wypadty gorzej. Nie powinno to jednak dziwié,
biorac pod uwage, ze sklad chemiczny i technologia ulepszania cieplnego tej grupy stali maja
za sobg dtuga tradycje rozwoju. Niniejsza praca stanowi za$ pierwsze podejScie do podjetego
problemu badawczego i pozostawia wiele przestrzeni do optymalizacji zaproponowanej ztozonej
obrobki cieplnej. Warto réwniez zwrdci¢ uwage na to, ze réznice sktadu chemicznego migdzy

stala uzyta w niniejszej pracy, a materiatami uzytymi w przywotanych badaniach réwniez maja

159



znaczenie. Przyktadowo, z pracy Mesquita et al. wynika, ze zwigkszony udziat krzemu w stali
H11 wptywa niekorzystnie na jej udarnos¢é [58].

Z pewnoScia zaproponowane obréobki ustgpuja obrobkom konwencjonalnym pod wzglgdem
granicy plastycznosci —rys. 9.11. Nie jest to jednak wytaczna cecha obrébek z IAT, ale rzecz wy-
nikajaca w duzej mierze z wysokiego udziatu austenitu szczatkowego. W przypadku ulepszania
cieplnego przeprowadzonego przez Autora udziat austenitu szczatkowego wyniost 8,6 £2,1 %ob;.
Dla ztozonych obrébek byto to 25,6 — 33,9 %obj. Gdy wezmie si¢ pod uwage, ze granica plastycz-
nosci austenitu miesci si¢ w granicach 350 — 770 MPa [98], to niska granica plastycznosci warian-
tow z bainityzacja jest zrozumiata. Austenit jako najbardziej migkka faza jako pierwszy ulega od-
ksztalceniu plastycznemu [98, 99]. W innej pracy Autora et al., w ktorej stal o podobnym sktadzie
chemicznym bainityzowano ponizej M, (w obecno$ci martenzytu uprzedniego), udziat austenitu
szczatkowego wynosit 32,3 - 35,8 %obj., a R, » osiagneta wartoS¢ 722 - 814 MPa [67] (pomimo
obecnosci nisko odpuszczonego martenzytu na poziomie nieco powyzej 50 %obj.!). W pracy
Marciniaka et al. bainityzowanie stali X37CrMoV5-1 w 300 °C przyniosto 45,3 + 3,1 %obj. au-
stenitu szczatkowego i granicg plastycznos$ci na poziomie 734 MPa [49]. Z kolei bainityzowanie
dwustopniowe w 300 i 260 °C odpowiednio 35,0 5,5 %obj. oraz 888 MPa. Wcale nie oznacza to
jednak, ze stale bainityczne sa skazane na niska granice plastyczno$ci. Garcia-Mateo i Caballero
pokazali, ze pomimo udziatu 21 — 37 %obj. austenitu szczatkowego mozliwe jest uzyskanie
granicy plastycznosci na poziomie 1250 — 1480 MPa [100]. Nalezy jednak zauwazy¢, ze procesy
bainityzowania realizowali w nizszych temperaturach (200 — 300 °C), a uzyte przez nich stale
zawieraly dwukrotnie wigcej wegla.

Ztozone obrobki z IAT wypadaja lepiej, gdy jako kryterium oceny dane beda R,,, oraz A, i A..
Narys. 9.19 wyniki uzyskane w niniejszej pracy zostaty zestawione z obszarami wlasciwosci
dla zaawansowanych stali wysokowytrzymatych (AHSS) z opracowania Soleimani, Kalhora
1Mirzadeha [101] 1 wynikami dla stali TRIP o zawartosci wegla od 0,3 do 0,5 %wag. zebranymi
przez Uejiego et al. [102]. Jak mozna zauwazy¢, lokuja si¢ one migdzy stalami martenzytycznymi
z pierwszej generacji stali AHSS a bezweglikowymi stalami bainitycznymi (CFB) z trzeciej
generacji AHSS, wypelniajac luke pomiedzy nimi. Gdy si¢ je porowna z wynikami Uejiego et al.,
widagd, ze nie sg nietypowe wsrdd stali TRIP o poréwnywalnym udziale wegla. Warto réwniez
zwrocié uwage, ze w tym zestawieniu nalezaloby je zaklasyfikowac jako stale o wyzszej wy-
trzymatoSci 1 plastycznoSci w pordwnaniu do stali martenzytycznych AHSS pierwszej generacji,

o wspotczynniku formowalnosci (R,,,x A.) na poziomie 20 GPa-%. Wptyw efektu TRIP (atakze
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SIMT) bedzie oméwiony w dalszej czesci rozdziatu.
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Rysunek 9.19. Relacja pomigdzy wydluzeniem a wytrzymaloscia na rozciaganie zestawiona z obszarami
wlasciwosci dla zaawansowanych stali wysokowytrzymatych (AHSS) z opracowania Soleimani, Kalhora
i Mirzadeha [101] i wynikami dla stali TRIP o zawarto$ci wegla od 0,3 wlacznie do 0,5 %wag. zebranymi

przez Uejiego et al. [102]

Wplyw obecnosci weglikéw na wlasciwo$ci mechaniczne

Kolejne pytania sa nastgpujace: czy obecnos¢ weglikow wydzielonych podczas IAT istotnie
pogorszyta whasciwosci stali wzgledem stanu bez IAT i czy ewentualne korzys$ci spowodowane
przez IAT byly w stanie skompensowa¢ wprowadzenie weglikow? Negatywny wplyw wegli-
kéw wydzielonych na granicach ziaren na odpornos$¢ na pekanie stali jest powszechnie znany
[103-107]. W ksiazce posSwigconej stalom narzgdziowym do pracy na goraco Robert, Krauss
1 Kennedy pisza, ze tworzenie si¢ siatek weglikéw na granicach ziaren macierzystego austenitu
stanowi przyczyng pogorszonej odpornoSci na pgkanie tej rodziny stali [2]. Obecnos$¢ faz we-
glikowych, wydzielonych w ré6znych mikrostrukturalnych lokalizacjach, cz¢sto jest podawana

przez badaczy jako przyczyna obnizonej udarnosci i ciagliwosci stali po obrébkach cieplnych
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[56, 108—110]. Kruche fazy w mikrostrukturach bainitycznych ograniczaty szersze stosowanie
stali bainitycznych do momentu opracowania bezweglikowych stali bainitycznych [5, 111].
Wydzielenia i wtracenia stanowig przeszkody dla ruchu dyslokacji, dziataja jako koncentratory
naprezen 1 moga stanowic¢ miejsca inicjacji pekniec [112, 113]. Z drugiej strony, jak pokazuja
badania innych naukowcéw, przy odpowiednim uksztattowaniu struktury weglikowej mozna
uzyskac lepsze wtasciwosci niz konwencjonalnie [90, 114-117].

Obecnos¢ weglikow byta dobrze udokumentowana dla eksperymentéow z IAT w 800 i
700 °C - rys. 6.10 1 6.21. Jednakze trudno jest odseparowaé bezposrednie efekty zwigzane z
wystepowaniem weglikow na PAGB od zwiazanych z ich wptywem na przemiang bainityczna.
Warto tutaj przywotac pracg Long et al., w ktérej poréwnali wtasciwoSci mechaniczne dwéch
stali bainitycznych o bardzo bliskim sktadzie chemicznym, r6zniacych si¢ obecnoscia weglikow
[118]. Dzigki 1,48 %wag. krzemu i 0,71 %wag. aluminium bainityzowanie stali w 320 °C po-
zwolito uzyskac¢ bainit bezweglikowy. W przypadku stali niewzbogaconej w krzem i aluminium
bainityzowanie w 350 °C doprowadzito do wytworzenia bainitu dolnego. Niestety ze wzgledu
narozne temperatury bainityzowania trudno jednoznacznie zinterpretowa¢ wyniki eksperymentu
przeprowadzonego przez badaczy. Grubos¢ ptytek ferrytu dla bainitu bezweglikowego wynosita
133 nm (314 nm dla bainitu dolnego), gesto$é dyslokacji 4,6 x 10 m~=2 (3,3 x 10 m~2 dla
bainitu dolnego), a udziat austenitu szczatkowego 9,9 %obj. (nieobecny dla bainitu dolnego).
Zkolei bainit dolny posiadat w mikrostrukturze 5,4 %obj. weglikow. Bainit dolny wykazat
nizsza granicg plastycznosci niz bainit bezweglikowy (1033 vs 1080 MPa), nizsza wytrzyma-
tos¢ narozciaganie (1390 vs 1498 MPa), nizsze wydtuzenie catkowite (12,5 vs 16,0%), nizsza
udarno$¢ (60 vs 109 J/cm?). Oile wptyw weglikéw na pozostate wiasciwosci mechaniczne jest
trudny do wyodrgbnienia, w przypadku udarno$ci wyraznie widoczne jest jej pogorszenie.

Analizujac wyniki badan wlasciwoSci mechanicznych przedstawione w niniejszej pracy,
mozna zauwazy¢, ze dla wariantéw z IAT w 800 1 700 °C otrzymano wyraznie nizsze wartosci
wytrzymatos$ci na rozcigganie, umownej granicy plastycznosci, a takze wydtuzen réwnomiernego
i catkowitego niz dla innych obrébek wykorzystujacych IAT - rys.9.11 1 9.12. Jednocze$nie nie
widac¢, aby obrébki z IAT w 800 czy 700 °C wyrdznialy si¢ obnizong udarnoscig - rys. 9.13 -
ktérej byloby mozna si¢ spodziewaé wobec obecnosci weglikow na PAGB. Wyniki sa wobec
tego niejednoznaczne i sugeruja wystapienie mechanizmu czgsciowo kompensujacego kruchosé
zwiazang z wprowadzeniem wydzielen. Z jednej strony wyniki §wiadcza o ostabieniu stali

1 pogorszeniu ciagliwosci, z drugiej strony udarno$¢ nie zmienia si¢ w sposob istotny.
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Nalezy zauwazy¢, ze wariant z bainitem bezweglikowym w pracy Long et al. r6znil si¢
od bainitu dolnego brakiem weglikow oraz obecnoscia 9,9 %obj. austenitu szczatkowego [118].
Jak wiadomo, austenit szczatkowy odgrywa wazna rolg w stalach bainitycznych, zwigkszajac
ich plastycznosc¢ 1 zdolno$¢ do umocnienia odksztatceniowego dzigki efektom TRIP 1 SIMT
[19, 119]. W niniejszej pracy udzial austenitu szczatkowego po przeprowadzonych wariantach
ztozonych obrébek cieplnych wynosit 25,6 — 33,9 %obj. Warto wigc rozwazy¢, czy wplyw
udziatu tego sktadnika strukturalnego nie przewazat nad pozostatymi czynnikami regulujacymi

wlasSciwos$ci mechaniczne.

Wplyw austenitu szczatkowego na wlasciwosci mechaniczne

Udziat austenitu szczatkowego zalezy nie tylko od czasu trwania przemiany bainitycznej,
ale takze od kinetyki przemiany, ktdra, jak pokazano we wcze$niejszej czesci pracy, ulegta
znacznym zmianom za sprawa wprowadzenia IAT. Na rys. 9.20-9.24 wiasciwoSci mechaniczne
uzyskane dla r6znych wariantéw ztozonych obrébek cieplnych zostaty zestawione z wtasciwymi

im udzialami austenitu szczatkowego.
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Rysunek 9.20. Relacja migdzy udziatem austenitu szczatkowego a umowna granica plastycznosci dla

ztozonych obrébek cieplnych
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Rysunek 9.21. Relacja migdzy udziatem austenitu szczatkowego a wytrzymaloScia na rozcigganie dla

ztozonych obrébek cieplnych

Analiza wykreséw wskazuje, ze wraz ze wzrostem udziatu austenitu szczatkowego roSnie
wartoS¢ Ry 2, Ry, A, 1 A.. Natomiast w przypadku pracy tamania nie wida¢ wyraznej zalezno-
Sci. Relacja pomigdzy udziatem austenitu szczatkowego a granica plastycznosci jest ciekawa,
zwazywszy, ze na poczatku sekcji Autor ttumaczyl nizsza granicg plastycznosci stali baini-
tycznych wobec ulepszonych cieplnie wtasnie zwigkszonym udziatem austenitu szczatkowego.
W omawianym przypadku korzystny wplyw austenitu szczatkowego na granicg plastycznosci
wynika z zajScia przemiany martenzytycznej indukowanej naprezeniami i odksztalceniem, co
w efekcie prowadzi do umocnienia stali przemiang. Podczas rozciagania stali po obrébkach zto-
zonych, zanim jeszcze wielosktadnikowy uktad osiagat wtasciwa sobie makroskopowa umowna
granicg plastycznosci, odksztatcany przy nizszych poziomach naprezen austenit szczatkowy
ulegal przemianie martenzytycznej, umacniajac stal i przesuwajac makroskopowa granice pla-
stycznoS$ci w kierunku wyzszych wartosci. Wigkszy udziat austenitu szczatkowego wiazat si¢
tutaj ze zwigkszeniem zdolno$ci materialu do umocnienia. Podobny efekt mozna zauwazy¢
w pracy Zhanga et al, gdzie poprzedzenie bainityzowania ausformingiem poskutkowato za-
chowaniem wyzszego udziatu austenitu szczatkowego w koncowej mikrostrukturze (26,5 vs

20,0 %obj.), a mimo to stal wykazata wyzsza granicg plastycznosci (910 vs 852 MPa), wytrzyma-
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Rysunek 9.22. Relacja migdzy udzialem austenitu szczatkowego a wydtuzeniem rownomiernym dla

ztozonych obrébek cieplnych

tos¢ narozciaganie (1435 vs 1392 MPa) i wyzsze wydtuzenie réwnomierne (11,6 vs 8,8 %) [86].
Prace innych badaczy takze pokazuja, ze wyzszy udzial zdolnego do efektu SIMT (a wigc i do
TRIP) austenitu szczatkowego moze przetozy¢ si¢ na korzystniejsze wlasciwosci mechaniczne
[87], przy czym nie jest to pewnikiem [99, 120, 121].

Wystapienie indukowanej odksztalceniem przemiany martenzytycznej w martenzytyczno-
bainitycznej stali o podobnym sktadzie chemicznym byl udokumentowany przez Autora et al.
[67]. Na potrzeby niniejszej pracy przeprowadzono dodatkowe eksperymenty ze Sciskaniem
jednoosiowym wybranych wariantéw, aby wykazaé wystapienie efektow TRIP i SIMT. Podczas
nich stal byta $ciskana do coraz wigkszych pozioméw odksztatcenia plastycznego, pozwalajac
na obserwacje narastania skutkow indukowanej odksztalceniem przemiany martenzytycznej.
Po odksztalceniu prébki poddano badaniom XRD w celu okreS§lenia udziatu austenitu szczatko-

wego, a takze badaniom twardosci.
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Rysunek 9.23. Relacja migdzy udziatem austenitu szczatkowego a wydtuzeniem catkowitym dla ztozo-

nych obrébek cieplnych
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Rysunek 9.24. Relacja migdzy udziatem austenitu szczatkowego a praca tamania dla ztozonych obrébek

cieplnych
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Na rys. 9.25-9.31 przedstawiono dyfraktogramy dla wariantu zlozonej obrébki cieplnej
bez IAT — dla skrajnych stanéw odksztatcenia, 0 i 30,4%. Jak mozna zauwazy¢, réznia si¢
one istotnie wysokoscia pikéw odpowiadajacych ptaszczyznom krystalograficznym od ferrytu
1 austenitu. Wskutek zastosowanego odksztatcenia plastycznego wyraznie stabnie sygnat od
ptaszczyzn austenitu: {111} 1 {200}, a wzmocnieniu ulega sygnat od ptaszczyzn ferrytu: {200}
i {211}. Sygnatl od ptaszczyzn ferrytu {110} nie ulega wzmocnieniu, co mozna ttumaczy¢
teksturyzacja materiatu w czasie odksztalcenia plastycznego. Na preferencyjng podatnos¢ ziaren
austenitu na przemiang martenzytyczng zwiazang z ich orientacja wzgledem kierunku odksztat-

cenia zwrdcili juz uwage inni badacze [122, 123].
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Rysunek 9.25. Zestawienie fragmentéw dyfraktograméw dla wariantu bez IAT przed i po odksztatceniu

plastycznym w warunkach Sciskania jednoosiowego
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Rysunek 9.26. Zestawienie fragmentéw dyfraktograméw dla wariantu bez IAT przed i po réznych

poziomach odksztatcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego
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Rysunek 9.27. Zestawienie fragmentéw dyfraktograméw dla wariantu 800 °C 45 min przed i po réznych

poziomach odksztatcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego
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Rysunek 9.28. Zestawienie fragmentéw dyfraktograméw dla wariantu 700 °C 6,5 min przed i po réznych

poziomach odksztatcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosioweog
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Rysunek 9.29. Zestawienie fragmentéw dyfraktograméw dla wariantu 600 °C 4 h przed i po réznych

poziomach odksztatcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego
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Rysunek 9.30. Zestawienie fragmentéw dyfraktograméw dla wariantu 500 °C I h przed i po réznych

poziomach odksztatcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego
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Rysunek 9.31. Zestawienie fragmentéw dyfraktograméw dla wariantu hart. + odp. przed i po réznych

poziomach odksztatcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego
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Na rys. 9.32 zostat zbiorczo przedstawiony wptyw odksztalcenia plastycznego na udziat
objetosciowy austenitu. Chociaz poziomy wyjsciowe udziatu austenitu szczatkowego réznia sig¢
pomigdzy poszczegdlnymi stanami, podobne poziomy odksztatcenia plastycznego prowadza
do wzglednie zblizonych zmian udziatu tej fazy. Najsilniejsza wzgledna zmiana udziatu austenitu
szczatkowego (réznica udziatu pomigdzy stanami wyjSciowym a odksztatconym plastycznie
na poziomie powyzej 30%) zostala odnotowana dla stanu bez IAT, dalej dla 800 °C min, 600 °C h
, 700 °Cimin 1500 °C 1 h. Zmiany udzialu austenitu szczatkowego pod wptywem wywotanego

odksztalcenia Swiadcza o wystapieniu efektu SIMT.

25 1 T I

hart. + odp.
;_, 6 bez IAT ©
> 20 800°C45min O _|
8 700 °C 6,5 min
B ] 600 °C 4 h
385k 500°C 1 h 1
W iR e
2= o
20 o
E § lU - oy G =
@ > b
==
o
= 5L -
S
U | | | | | | ] L
0 5 10 15 20 25 30 35

Odksztalcenie plastyczne [%)]

Rysunek 9.32. Wptyw odksztalcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego na udziat

objetosSciowy austenitu szczatkowego

Na rys. 9.33 zostal zbiorczo przedstawiony wplyw odksztatcenia plastycznego na twar-
dos¢ HV2. Jak mozna zauwazy¢, wraz ze wzrostem poziomu odksztatcenia ro$nie twardosc.
Jestto niewatpliwie konsekwencja wystapienia efektu SIMT. Chociaz nalezy jeszcze wziaé
pod uwage pewien wktad umocnienia zgniotem, poréwnanie sukcesywnego umacniania stanow
bainitycznych z odpowiedzig materialu po obrébce hart. + odp. pozwala wykluczy¢ umocnienie
zgniotem jako decydujacy czynnik. Stale po ztozonych obrébkach umacniaja si¢ silniej niz
stal po hartowaniu i odpuszczaniu. Najsilniejsze umocnienie odnotowano dla stanu bez IAT,
dalej dla 600 °C 4 h, 800 °C 45 min, 500 °C 1 h 1 700 °C 6,5 min. KolejnosS¢ ta jest zblizona
do wskazanej wczesniej odnosnie wptywu odksztatcenia plastycznego na udziat objgtosciowy

austenitu.
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Rysunek 9.33. Wptyw odksztatcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego na twardos¢

HV2

Na rys. 9.34 przedstawiona zostata relacja udzialu objgtoSciowego austenitu i twardosci HV2.
Pomimo pewnej dyspersji wynikéw i stosunkowo duzych pozioméw odchylen standardowych
twardoSci mozna dostrzec korelacje o istotnym poziomie — wraz ze wzrostem stopnia przemiany

austenitu szczatkowego w martenzyt nasila si¢ przyrost twardosci.
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Rysunek 9.34. Relacja migdzy zmiana udzialu austenitu szczatkowego a twardoSci wynikajacymi z

odksztalcenia plastycznego w warunkach $ciskania jednoosiowego

Przedstawione powyzej badania dowodza, ze w stali o mikrostrukturze wytworzonej podczas
ztozonych obrébek cieplnych wystepuje podczas odksztalcenia efekt SIMT. Obecno$¢ marten-

zytu powstatego dzigki efektowi SIMT bedzie korzystnie wptywata na granice plastycznosci

172



1 wytrzymalos¢ na rozciaganie, zwigkszajac je w skali catego uktadu. Bedzie rowniez korzystnie
wplywata na ciagliwos¢, zapobiegajac lokalizacji odksztalcenia, czyli uformowaniu sig¢ szyjki
w trakcie rozciagania (efekt TRIP). [87, 101]. Stad r6znice udzialu austenitu szczatkowego
pomigdzy poszczegdlnymi wariantami beda istotnie réznicowaly zachowanie materialu pod
wplywem mechanicznych naprezen. Jest to dobrze widoczne na rys. 9.20-9.24. Z kolei, jak mozna
zauwazy¢, udarnos$¢ nie podlega trendowi zwiazanemu z udzialem austenitu szczatkowego -
rys.9.24.

Jak pokazuja wyniki eksperymentéw przeprowadzonych przez réznych badaczy, manifestacja
efektu TRIP* zalezy od warunkéw odksztatcenia [120, 124, 125]. Jak ttumacza Hosseinzadeh et
al., przy duzych szybkoSciach odksztatcenia ro$nie szybkos$¢ zarodkowania martenzytu, przez co
austenit wczesnie si¢ wyczerpuje [125]. Wykorzystanie petni potencjatu efektu TRIP wymaga,
aby nie przebiegal on zbyt intensywnie ani nie byt tez opéZniony - obie skrajnosci przektadaja
si¢ na przedwczesne pgkanie [126, 127]. Stad niezmiernie wazny jest nie tylko udziat austenitu
szczatkowego, ale rowniez jego stabilnos¢. Jak pokazaly badania Zhou et al., szeroka dystrybu-
cja wielkosci 1 zr6znicowanie geometryczne ziaren austenitu szczatkowego sprzyjaja wyzszej
pojemnosci umocnieniowej [128]. W ich eksperymencie austenit szczatkowy w postaci duzych
blokéw ulegal przemianie martenzytycznej przy niskich odksztatceniach, a powstaly martenzyt
utatwial inicjacje 1 propagacje pekniec. Z kolei austenit szczatkowy w postaci cienkich warstw
ulegat efektowi TRIP przy wyzszych poziomach odksztatcenia, przyktadajac si¢ do zwigkszenia
udarnosci. Z kolei Kwok et al. zwracaja uwage, ze przemiana martenzytyczna austenitu szczat-
kowego nie absorbuje dos¢ energii przy obciazeniach udarowych, aby przeciwdziata¢ rozwojowi
peknigcia, a powstaly z bogatego w wegiel austenitu martenzyt bedzie kruchy [129]. Perkolu-
jacy austenit szczatkowy moze w ten sposob przeobrazié si¢ w perkolujacy kruchy martenzyt.
Z drugiej strony Kwok et al.. zauwazaja, ze przemiana martenzytyczna szczatkowego austenitu
pomaga zrelaksowac naprezenia na wierzchotku peknigcia. Podobnie wyrazaja si¢ Sun et al. -
cienkie warstwy czy drobne bloki austenitu szczatkowego petnia pozytywna rolg w roztadowaniu
koncentracji naprezen i opdzniaja propagacje peknigé [90]. W przypadku niniejszych badan
nie zauwazono, aby zmiana udziatlu austenitu szczatkowego w wyrazny sposob wptywata na
zmiang udarnosci. Moze to by¢ spowodowane tym, ze udzial austenitu nie byt w tym przypadku
czynnikiem regulujacym. Z drugiej strony nalezy wzia¢ pod uwage ztozono$¢ mikrostruktury

imozliwos$¢ kompensacji sprz¢zonych ze sobg efektéw. Korzystnymi dla zwigkszenia udarnosci

* W oczywisty sposéb zwiazanego z efektem SIMT.
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stali bainitycznej sa rozdrobnienie mikrostruktury i wielokierunkowosS¢ wiazek bainitu, efek-
tywnie wydtuzajace droge propagujacego peknigcia [90, 113]. Jak mozna zauwazy¢, analizujac
rozktad katowej dezorientacji pomiedzy ziarnami ferrytu - rys. 9.5 - przeprowadzone ztozone
obrobki pozwolity uzyska¢ znaczny udzial granic wysokokatowych, wskazujac na wielokie-
runkowos$¢ wigzek bainitu. Korzystna w tym wzgledzie jest wielostopniowos$¢ bainityzowania.
O korzysSciach bainityzowania wielostopniowego w porownaniu z jednostopniowym mozna

przeczyta¢ w pracach innych badaczy [49, 125, 130].

Zmiana Kkinetyki przemiany bainitycznej a wlasciwosci mechaniczne

Nalezy spodziewac sig, ze odpowiedZ mechaniczna materiatu o ztozonej mikrostrukturze
na przylozone obcigzenie bedzie odpowiednio ztozona. W przypadku niniejszej pracy prze-
prowadzone eksperymenty ujawnity wazna rolg efektéw TRIP oraz SIMT w zachowaniu sig¢
odksztatcanej stali po ztozonych obrébkach cieplnych.

He et al. wyr6zniaja trzy etapy umocnienia odksztalceniowego w stali wykazujacej efekt
TRIP [99]. W pierwszym etapie zachodzi jednorodna deformacja austenitu szczatkowego wsku-
tek poslizgu dyslokacji. W drugim austenit ulega przemianie martenzytycznej. Trzeci etap
obejmuje jednoczesne odksztalcenie wszystkich sktadnikéw: austenitu, ferrytu bainitycznego
1 martenzytu. Oprdcz udziatu austenitu szczatkowego wazne dla intensywnosci 1 zakresu wyste-
powania efektu TRIP sg sktad chemiczny i geometria austenitu szczatkowego. Gradient tych cech
pozwala na wykorzystanie tego efektu w szerszym zakresie napre¢zen i odksztatcenn. Im wyzszy
udzial wegla w austenicie szczatkowym, tym wigksza jego odporno$¢ na przemiang martenzy-
tyczna [122]. Wedtug badan niektérych naukowcéw odpornos¢ austenitu na przemiang marten-
zytyczna ro$nie wraz ze spadkiem wielkosSci ziarna austenitu [131]. Odrgbne zdanie wyrazili
Adams et al., wskazujac na podstawie §ledzenia poszczegdlnych ziaren austenitu, ze to wlasnie
mniejsze ziarna ulegaja wczesniej przemianie martenzytycznej [132]. Natomiast naukowcy obu
stron zgodni sa co do tego, ze ziarna o bardziej zwartej geometrii (blizsze rdownoosiowosci,
niewydtuzone) wykazuja wyzsza stabilno$¢ [131, 132]. Austenit szczatkowy moze ulec prze-
mianie martenzytycznej pod wptywem naprezen lub odksztatcen [123, 124]. Co wigcej, istotne
znaczenie ma otoczenie ziaren austenitu. Po pierwsze makroskopowe odksztalcenie i naprezenia
sa redystrybuowane po sktadnikach fazowych, a przez to doSwiadczane przez nie w réznym
stopniu [133, 134]. Z jednej strony twardsze fazy moga blokowaé przemiang, nie pozwalajac

na wzrost objetosci zwigzany z przemiang martenzytyczng [123, 132]. Z drugiej, twardsze fazy
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moga sprzyjaé przemianie, przyczyniajac si¢ do redystrybucji odksztatcen na austenit [132].
Z kolei odksztatcenie austenitu moze powodowac jego destabilizacj¢ i przemiang (dyslokacje
i pasma poslizgu zadziataja jako miejsca zarodkowania martenzytu), ale zbyt duze odksztalcenie
moze przynie$¢ odwrotne dziatanie (zbyt duza gestoS¢ pasm poslizgu moze ograniczy¢ wzrost
jednostek martenzytycznych do wybranych wariantéw krystalograficznych) [135, 136].

Jak wykazano we wczes$niejszej czgsci pracy, wprowadzenie IAT prowadzi do zmiany kine-
tyki przemiany bainitycznej, przyspieszajac ja. Poniewaz od poczatku przemiany bainityczne;j
warunki w uktadzie ewoluuja (nieprzemieniony austenit jest dzielony, sycony weglem i podda-
wany napregzeniom Sciskajacym), stymulacja kinetyki w ztozony sposéb wplywa na koricowa
mikrostrukture. IAT powodujac drenaz pierwiastkéw stopowych (swoja droga przynoszacy
oslabienie roztworowe), wprowadza warunki fatwego startu przemiany. Dzigki temu od poczatku
bainityzowania dostgpnych jest wiele miejsc, z ktérych moga rozwijaé si¢ wiazki ferrytu ba-
initycznego, ktore dalej stuzy¢ beda jako podtoze dla miodszych ptytek bainitu. Powstajace
wczesniej, czesciej, w réznych miejscach wiazki doswiadczajg czestszych kolizji. Uzasadnionym
jest oczekiwanie, ze regulujac kinetyke przemiany bainitycznej, mozna wplynaé na wielkos$¢
sktadnikéw austenitycznych (warstw i blokow) oraz ich poziom stabilno$ci czy tez podatnosci na
efekty SIMT i TRIP. O ile IAT jawi si¢ dobrym narzedziem do ksztaltowania pdZniejszej struk-
tury bainitycznej, kwestia, czy zmiany kinetyki przemiany bainitycznej sa korzystne z punktu
widzenia wlaSciwos$ci mechanicznych, jest trudna do jednoznacznego roztrzygnigcia. Warto
w tym miejscu przytoczy¢ wyniki badan Zhao et al. [137]. Badali oni wptyw wielkoSci ziarna
macierzystego austenitu na wtasciwosci mechaniczne bainitu bezweglikowego. Wtasciwe baini-
tyzowanie poprzedzili réznymi wariantami obrébki cieplno-mechanicznej, co pozwolito uzyskaé
stany rézniagce si¢ migdzy soba wielkoScia ziaren macierzystego austenitu. Jak zauwazyli, roz-
drobnienie wyjsciowej mikrostruktury austenitycznej pozwolito uzyska¢ wigkszy udzial granic
wysokokatowych po bainityzowaniu, ale z drugiej strony wiazalo si¢ ze zwigkszonym udziatem
austenitu szczatkowego w postaci blokéw (i austenitu szczatkowego w ogéle). W drobniejszym
austenicie bainit wykazywatl wigksza szybkos$¢ zarodkowania - wigksza niz szybkos$¢ wzrostu
wigzek. W tych warunkach dochodzito do wczesnego wzajemnego blokowania si¢ wiazek,
zatrzymania ich dalszego wzrostu i pogrubiania. W rezultacie najwyzsza granicg plastycznosci
czy ciagliwos¢ uzyskali nie dla wariantu z najdrobniejszym ziarnem macierzystego austenitu,
ale dla wariantow z wigkszym ziarnem. Co ciekawe, wariant z najdrobniejszym ziarnem wykazat

najwieksza wytrzymalo$¢ na rozciaganie.
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Jak zmiana kinetyki przemiany bainitycznej przektada si¢ na wtasciwo$ci mechaniczne?
To zalezy od réznic szybkosci zarodkowania ferrytu bainitycznego na granicach ziaren macierzy-
stego austenitu i zarodkowania autokatalitycznego oraz ewolucji podatnosci pozostatego austenitu
na przemiang¢ bainityczna. Udzielenie bardziej precyzyjnej odpowiedzi wymaga poglebionych
badan, wykraczajacych poza zakres tej pracy. Z pewnoscig jest to interesujacy kierunek.

Czy wptyw IAT na kinetyke przemiany bainitycznej pozwala skompensowaé mikrostruk-
turalne szkody zwiazane z obecnoscia weglikow? Uzyskane wyniki badan wskazuja na to,
ze pomimo obecnosci weglikow mikrostruktura oparta na ferrycie bainitycznym 1 austenicie
szczatkowym ma w sobie duzy potencjat do dalszej optymalizacji dla poprawienia wtasciwosci
mechanicznych stali bainitycznych. Z pewnoscia ztozona mikrostruktura (chociazby nieréwny
udzial poszczeg6lnych skiadnikéw strukturalnych) utrudniaja udzielenie ilosciowej odpowiedzi
i wyodrebnienie z ogétu czynnikéw wptywu zmienionej kinetyki. Jest to kierunek warty dalszych,

pogtebionych badan.

9.5. Wlasciwosci uzytkowe

Odpornos¢ na zuzycie przez tarcie

Na rys. 9.35 - 9.37 zostaty zestawione wyniki badan odpornosci na zuzycie przez tarcie
wybranych wariantow ztozonych obrébek cieplnych pod obcigzeniami 5 1 18,7 kG. Narys. 9.35
skonfrontowano ze soba twardo$¢ powierzchniowa badanych prébek z ubytkiem ich masy.
Wyniki sa niejednoznaczne. Po pierwsze, z reguly obserwuje sig, ze im wyzsza twardo$¢ po-
wierzchniowa prébek poddanych prébie Scierania, tym jej odporno$¢ na zuzycie wyrazona
ubytkiem masy jest wigksza. Po drugie, uzasadnione jest oczekiwanie, zeby przy wigkszym
zastosowanym obciazeniu (prawie 4-krotnie) probki wykazywaty wigksze zuzycie. Powyzsze
oczekiwania nie znajduja jednak odzwierciedlenia w uzyskanych wynikach. Warianty o nizszej
twardo$ci wykazywaty wyzsza odporno$¢ na zuzycie (np. stan 500 °C I h vs hart. + odp.).
Ponadto, analizujac pary dla poszczegélnych wariantéw, mozna zauwazy¢, ze warianty testo-
wane przy wyzszym obcigzeniu wykazaly prawie we wszystkich przypadkach nizsze zuzycie.
Co warte uwagi, dla zestawu badanego przy obciazeniu 5 kG prébki po ztozonych obrébkach
wykorzystujacych IAT wykazaly poréwnywalng lub wigksza odpornos$¢ na zuzycie przez tarcie
niz wariant hart. + odp. W przypadku zestawu badanego przy obciazeniu 18,7 kG wszystkie
prébki bainityczne poza 700 °C 6,5 min wykazaty wyzsza odpornosé na zuzycie przez tarcie niz

wariant hart. + odp.

176



40

& hart. + odp.
| —@— 800 °C 45 min 1
700 °C 6.5 min
30-®— 600°C4h -
®— 500°C1h
20 -

10 - | .

Ubytek masy probki [mg]
@

0 A 3 L | " : : | A " W S " 4 | y : . | 1 " L | ; " " |
480 500 520 540 560 580 600 620
Twardos¢ powierzchniowa [HV2]

Rysunek 9.35. Relacja pomigdzy twardoScig powierzchniowa a ubytkiem masy. Petne znaczniki odnosza

si¢ do obciazenia 5 kG, niepetne do obciazenia 18,7 kG.

Wykres relacji pomiedzy twardoScia powierzchniowa a szerokoscia wytarcia - rys. 9.36
- réwniez nie jest zgodny z oczekiwaniami. Po pierwsze, wigkszymi szeroko$ciami wytarcia
charakteryzowaly si¢ warianty badane przy mniejszym obciazeniu. Po drugie, jedne z wigkszych
szerokoSci wytar¢ otrzymano dla wariantéw o wyzszej twardosci powierzchniowe;.

Na rys. 9.36 przedstawiono z kolei relacj¢ pomigdzy ubytkiem masy probki a szerokoScia
wytarcia. Dodatkowo zostata wykreslona linia teoretycznej relacji dla idealnego testu bez zuzycia
przeciwprobki. Jak tatwo mozna zauwazyC, wszystkie punkty reprezentujace wyniki testow
znajduja si¢ ponizej lini teoeretycznej. Wskazuje to na to, ze szerokosci wytarcia byly zbyt duze
w stosunku do ubytku masy. Jest to konsekwencja zuzywania si¢ przeciwprobki w trakcie testow.
Im wyzsza odlegtos¢ punktu wynikowego od lini teoretycznej, tym silniejsze zuzycie przeciw-
probki. Co ciekawe, najwigksze réznice pomigdzy wartoSciami teoretycznymi a rzeczywistymi
otrzymano dla wariantéw testowanych przy nizszym obciazeniu.

Zuzycie przeciwprobki niewatpliwie zaburza eksperyment, zmieniajac warunki tarciowe.
Mimo to wyniki pozwalaja przyjac, ze ztozone obrobki wykorzystujace IAT pozwolity uzyskac
wyniki poréwnywalne z tymi dla wariantu hart. + odp. Warte uwagi jest to, ze silniejsze
zuzycie przeciwprobki wystapito w przypadku nizszego obciazenia. Moze to stanowi¢ sugestig,
ze roznica naciskow miata wptyw na réznice w wywotywaniu efektu SIMT. Jednakze podanie
jednoznacznej odpowiedzi wymaga dalszych, poglgbionych badar.

Odpornos¢ stali wykorzystujacych bainit i austenit szczatkowy na zuzycie w warunkach

tarcia [138—140] czy abrazji [141-144] jest przedmiotem wielu prac naukowych. Stale w nich
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Rysunek 9.37. Relacja pomigdzy szerokoScig wytarcia a ubytkiem masy. Petne znaczniki odnosza si¢ do
obciazenia 5 kG, niepelne do obciazenia 18,7 kG. Przerywana linia przedstawia teoretyczna relacj¢ dla

idealnego testu bez zuzycia przeciwprobki.

omawiane réznig si¢ sktadami chemicznymi, cechami mikrostrukturalnymi oraz warunkami
testowania. Wspolnym mianownikiem jest w ich przypadku zdolno$¢ do efektow SIMT i TRIP,
ktory taczony jest ze zwigkszona odpornoscia na zuzycie [140-144]. Dzigki odpowiednio
uksztattowanej mikrostrukturze stale bainityczne sg w stanie wykazac si¢ wyzsza odpornoscia
na zuzycie niz ich odpowiedniczki po konwencjonalnych obrébkach cieplnych, nawet gdy maja
nizsza wzgledem nich twardos¢ [141, 142]. Odpowiednio uksztaltowana mikrostruktura stali

bainityczno-austenitycznej pozwala na lepsze wtasciwosci [139].
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Badanie wptywu IAT na odpornos¢ na zuzycie przez tarcie stali bainitycznych wymaga
w pierwszej kolejnosci optymalizacji warunkéw eksperymentéw tak, aby zminimalizowac efekty
zwiazane z zuzyciem przeciwprobki. Poniewaz IAT moze doprowadzi¢ do istotnych zmian kine-
tyki przemiany bainitycznej (co wykazano we wczesSniejszej czgsci pracy), a przez to pozwoli¢
na ksztaltowanie mikrostruktury bainityczno-austenitycznej, moze rowniez by¢ wykorzystane
do ksztaltowania odpornosci na zuzycie przez tarcie. Jak pokazano we wczesniejszej sekcji, stale
po zaproponowanych ztozonych obrébkach cieplnych wykazuja zdolnos¢ do efektow SIMT oraz
TRIP. Wptyw wspomnianych efektéw na odpornos$¢ na zuzycie przez tarcie w odniesieniu do
ich skali i intensywnoSci oraz spowodowanych zmian mikrostrukturalnych jawi si¢ jako temat
wart dalszych, poglebionych badan. Oprécz podatnosci na efekty SIMT i TRIP ciekawym zagad-
nieniem z punktu widzenia wlasciwosci tribologicznych jest struktura weglikowa. Jak pokazuja
badania innych naukowcéw, obecno$¢ weglikéw moze przyczynic si¢ do poprawy odpornosci na

zuzycie erozyjne [145] czy abrazyjne stali [146].

Odksztalcenia hartownicze

Na rys. 9.38 zostaty zestawione wyniki badan dystorsji hartowniczych. Jak mozna zauwazy¢,
warianty z IAT (oprocz 500 °C I h) wykazaly mniejsze odksztalcenia wyrazone wzgledng
zmiang rozwarcia niz stan bainityczny bez IAT czy hart. + odp. DoSwiadczenia innych badaczy
wskazuja, ze obrébki wykorzystujace bainityzowanie pozwalaja na uzyskanie nizszych odksztat-
cen hartownicznych niz obrébki konwencjonalne [147, 148]. W przywotanej pracy Wasiaka
odksztalcenie hartownicze wyrazone wzgledna zmiang szerokoSci szczeliny wyniosta 7,5%*

[148]. W niniejszej pracy uzyskano nizsze poziomy odksztalcenia.

* Zostaly one przeliczone w odniesieniu do nominalnej wartosci szczeliny.
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Wzgledna zmiana rozwarcia [%)]

—
=

S o= W e Lh DY =) D2 D

hart. + odp.

bez IAT 800 °C 700 °C 600°C4h 500°C1h
45 min 6.5 min

Rysunek 9.38. Dystorsje hartownicze
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10. Podsumowanie i wnioski

W niniejszej pracy podjeto temat wptywu dodatkowego segmentu izotermicznego (IAT)
wprowadzonego migdzy austenityzowaniem a bainityzowaniem na kinetyke przemiany ba-
initycznej oraz wlasciwosci mechaniczne i uzytkowe stali EN X37CrMoV5-1. Zastosowanie
IAT byto oryginalnym rozwiazaniem, a jego celem byto doprowadzenie do kontrolowanego
wydzielania si¢ faz weglikowych, majacych podczas bainityzowania stanowi¢ miejsca zarod-
kowania heterogenicznego dla ptytek bainitu i sprzyjaé tworzeniu si¢ ferrytu gwiezdzistego.
Spodziewano sig¢, ze dzigki odpowiednio uksztattowanej mikrostrukturze zawierajacej ferryt
gwiezdzisty 1 wegliki wlasciwoS$ci mechaniczne i uzytkowe badanej stali okaza si¢ lepsze w
stosunku do konwencjonalnych obrébek cieplnych.

Do badan wytypowano cztery temperatury IAT: 800, 700, 600 i 500 °C. Przeprowadzono
dla nich eksperymenty majace na celu ocen¢ przemian zachodzacych podczas wygrzewania
posredniego oraz ich wptywu na kinetyke przemiany bainitycznej w 330 °C (facznie przebadano
32 warianty temperaturowo-czasowe). Wplyw IAT na kinetyke przemiany bainitycznej zostat
przeanalizowany wielowymiarowo i wieloaspektowo przedyskutowany. Nastgpnie zostato zapro-
jektowanych 1 zrealizowanych 16 ztozonych obrébek cieplnych opartych na dwustopniowym
bainityzowaniu w 330 i1 230 °C. Przeprowadzone ztozone obrdbki cieplne zostaty przetestowane
pod katem wtasciwosci mechanicznych i uzytkowych. Ponizej zostaly przedstawione wnioski
ptynace z niniejszej pracy.

1) Zastosowanie IAT w 800, 700, 600 1 500 °C doprowadzito do proceséw wydzieleniowych.
W przypadku dwéch wyzszych temperatur obecno$¢ wydzielen zostata udokumentowana, a na
podstawie mikroanalizy sktadu chemicznego i symulacji komputerowych zostaty one rozpoznane
jako potencjalnie bedace weglikami typodw My3Cg, MgC 1 M;C3. Wydzielone wegliki ulokowane
byly na PAGB, a ich obecno$¢ wiazata si¢ zzubozeniem osnowy w pierwiastki stopowe. Niemniej
nie zauwazono, aby wydtuzanie czasu IAT wywotalo makroskopowe podwyzszenia temp. M.

2) Uzycie IAT wptynelo na kinetyke przemiany bainitycznej, przyspieszajac ja. Stymulacja

przemiany byta tym silniejsza, im wyzsza byta temperatura IAT i im dtuzszy byt jego czas.
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3) Rozwazonych zostato wiele mechanizméw zwiazanych z IAT mogacych mie¢ wptyw na
stymulacj¢ przemiany bainitycznej, w tym obecno$¢ uprzedniej fazy ferrytycznej. Szczegdlna
uwage zwrocono na drenaz pierwiastkéw stopowych w rejonach bliskich wydzielonym weglikom.
Wskutek drenazu rejony te wykazywaly nizsze o, i (), oraz podwyzszone fc i M;, przez co
byly podatniejsze na przemiang bainityczng i sprzyjaty rozwojowi form ,,wianuszkowych”.
Ze wzgledu na lokalizacje weglikow wydzielonych podczas IAT nie zauwazono dodatkowej
stymulacji powstawania ferrytu gwiezdzistego.

4) W wyniku ztozonych obrébek cieplnych uzyskano ztozona mikrostrukture sktadajaca si¢
z dwdch populacji nanobainitu wytworzonych w temperaturach 330 i 230 °C, a takze austenitu
szczatkowego. Ze wzgledu na swoja histori¢ cieplng ztozone mikrostruktury wykazywaty wysoki
stopien kolizyjnoSci wiazek bainitu.

5) Ztozone obrébki cieplne wykorzystujace IAT przyniosty poréwnywalne lub nieco gorsze
wlasciwosci mechaniczne niz obrébka odniesienia bez wygrzewania posredniego. Pogorszenie
wlasciwosci mechanicznych bylo szczegdlnie widoczne w przypadku stanéw z IAT w 800
1700 °C oraz takich wtasciwosci jak wytrzymatos$¢ na rozciaganie, umowna granica plastycznosci,
ciagliwos¢ czy odporno$¢ na pgkanie. W przypadku udarnosci nie stwierdzono, aby zastosowanie
IAT prowadzito do jej radykalnego pogorszenia.

6) Wiasciwosci mechaniczne wykazaty wysoka korelacje z udzialem austenitu szczatkowego,
ktéry dla ztozonych obrébek cieplnych miescit si¢ w przedziale 25,6 — 33,9 %obj. Wraz ze wzro-
stem udziatu austenitu szczatkowego zaobserwowano wzrost umownej granicy plastycznosci,
wytrzymatoSci na rozciaganie oraz ciagliwosci. Nie zauwazono, aby udarnosS¢ podzielata ten
trend. Zachowanie to byto zwiazane z efektami SIMT oraz TRIP, ktére zostaly eksperymentalnie
ujawnione.

7) Wyniki badari odpornosci na zuzycie przez tarcie byty niejednoznaczne z uwagi na znaczne
zuzycie przeciwprobki podczas testow.

8) W przypadku odksztalcen hartowniczych zauwazono, ze obrébki z IAT przyniosty nizsze
dystorsje (poza wariantem z IAT w 500 °C) niz stan bez IAT czy hartowany i odpuszczony.

Jako najwazniejsze osiagnigcie niniejszej pracy Autor uznaje opis zmian kinetyki przemiany
bainitycznej wywotanej wprowadzeniem IAT. Chociaz nie udato si¢ doprowadzi¢ do wydzielania
weglikéw wewnatrz ziaren macierzystego austenitu, wegliki wydzielone na PAGB przyniosty
znaczne przyspieszenie przemiany bainitycznej. Z jednej strony przyspieszenie przemiany baini-

tycznej pozwala na skrocenie czasu wygrzewania, co jawi si¢ jako atrakcyjne z technologicznego
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punktu widzenia. Z drugiej strony mozliwos$¢ kontrolowania kinetyki przemiany pozwala na kon-
trolowanie sposobu zagospodarowywania objetosci macierzystych ziaren austenitu przez wiazki
bainitu. W ten sposéb mozna ksztattowaé mikrostrukture i w efekcie wptywaé na wlasciwosci
mechaniczne stali.

Powiazanie zmian w kinetyce przemiany bainitycznej z wynikajacymi z nich réznicami
mikrostrukturalnymi, a dalej z wlasciwosciami mechanicznymi i uzytkowymi okazato si¢ bardzo
duzym wyzwaniem wobec zastosowanego gatunku stali. Konieczno$¢ dwustopniowego baini-
tyzowania dla uniknigcia przemiany martenzytycznej nieprzemienionego po bainityzowaniu w
330 °C austenitu okazala si¢ krytyczng przeszkoda dla skonstruowania eksperymentow, ktérych
wyniki beda jednoznaczne w interpretacji. Dobrane warunki bainityzowania dwustopniowego
byty uzasadnione wzgledami badawczymi i nie podlegaty optymalizacji, ktéra moglaby poprawié
wiasciwosci mechaniczne stali.

Jako obiecujace nalezy uznac¢, ze pomimo obecnosci weglikéw na PAGB stale po ztozonych
obrébkach wykazaty poréwnywalne, a nawet lepsze wtasciwo$ci mechaniczne w poréwnaniu
do stali martenzytycznych pierwszej generacji AHSS, wypetniajac nisz¢ na mapie R, - A,
lokujac si¢ migdzy polem dla bezweglikowych stali bainitycznych oraz stali martenzytycz-
nych. Jako istotna jawi si¢ tutaj kwestia efektow SIMT i TRIP oraz duzego udziatu austenitu
szczatkowego. Ze wzgledu na zdolno$¢ zmiany kinetyki przemiany bainitycznej (a przez to
struktury bainityczno-austenitycznej) IAT jawi si¢ jako interesujace narzedzie do ksztalttowania
wiasciwosci mechanicznych stali. Mozna wyréznié¢ 5 tematéw wartych dalszych pogtebionych
badan (by¢ moze zastugujacych na oddzielne dysertacje, a z pewnoScia warte zastosowania
uczenia maszynowego wobec wielowymiarowosci probleméw badawczych):

o wplyw weglikéw wydzielonych podczas IAT na kinetyke przemiany bainitycznej,
o wptyw kinetyki przemiany bainitycznej na strukturg bainityczno-austenityczng (ze zwroce-
niem szczegdlnej uwagi na udzial i wielkos$¢ elementéw strukturalnych, sktad chemiczny faz

1 dezorientacje migdzy ziarnami oraz obecno$¢ AF czy form "wianuszkowych"),

o wplyw struktury bainityczno-austenitycznej na wlasciwosci mechaniczne i uzytkowe (ze szczeg6lnym
zwréceniem uwagi na efekty TRIP 1 SIMT),

o optymalizacja warunkéw temperaturowo-czasowych w dwustopniowym bainityzowaniu,

o integracja IAT z obrébkami cieplno-chemicznymi (np. borowaniem [149-151]) dla otrzyma-

nia obrébek hybrydowych zapewniajacych unikalne zestawy wtasciwosci.
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