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I. WSTĘP 

 

Z eksploatacją elementów i obiektów konstrukcyjnych w wyniku działania różnego rodzaju 

obciążeń związane są nieodzownie ich uszkodzenia oraz degradacją właściwości 

mechanicznych materiałów, z których są wykonane. Również w trakcie wytwarzania materiału 

mogą powstawać defekty, które są następnie źródłem uszkodzeń rozwijających się podczas 

eksploatacji konstrukcji. Takimi defektami są na przykład porowatości i wydzielenia 

niemetaliczne powstające w trakcie krzepnięcia stopów metali. 

Degradacja właściwości mechanicznych jest wynikiem reakcji materiału zarówno na nałożone 

obciążenia mechaniczne jak i czynniki środowiskowe występujące w miejscu użytkowania 

takie jak temperatura, obecność substancji wywołujących korozję, promieniowanie 

jonizujące. Ostatecznym skutkiem uszkodzenia/degradacji materiału jest jego zniszczenie lub 

utrata właściwości niezbędnych do jego poprawnego funkcjonowania (Rys. 1).  

 
Rys. 1. Awaria silnika Pratt & Whitney PW4077 wywołana zmęczeniem materiału łopaty 

wentylatora. Na podstawie [215]. 

 

Dla wielu elementów konstrukcji szczególne znaczenie ma możliwość wykrycia uszkodzeń w 

ich wczesnym stadium rozwoju, czyli jeszcze przed powstaniem pęknięcia dominującego, na 

etapie, na którym zwykle nie jest jeszcze możliwa detekcja uszkodzeń standardowymi 

metodami nieniszczącymi (defektoskopowymi). W przypadku elementów poddanych 

cyklicznemu obciążeniu, w zależności od użytego materiału, wartości i rodzaju obciążenia, 

okresowi rozwoju mikro defektów odpowiada nawet 90% całkowitej liczby cykli do zniszczenia 

[1, 70, 137]. Prędkość wzrostu mikrouszkodzeń może w znacznym stopniu różnić się od 

Ognisko pęknięcia 
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prędkości rozwoju dominujących pęknięć zmęczeniowych (Rys. 2). Praca elementów 

konstrukcyjnych w reżimie wysokich obciążeń i ograniczonej trwałości zmęczeniowej wymaga 

uwzględnienia w procesie konstruowania tych elementów tolerancji uszkodzenia (Damage 

tolerance). Tolerancja uszkodzenia danego elementu konstrukcyjnego zależna jest od 

najmniejszego rozmiaru wad i uszkodzeń jakie mogą się pojawić w materiale w trakcie 

eksploatacji bez ryzyka ich rozwoju do rozmiarów zagrażającym bezpieczeństwu konstrukcji. 

Rozmiary defektów, jakie przyjmuje się w danej konstrukcji za bezpieczne zależą między 

innymi od możliwości ich wykrycia za pomocą badań nieniszczących wykonywanych podczas  

produkcji danego elementu konstrukcyjnego jak i podczas okresowych przeglądów 

wykonywanych  w okresie jego eksploatacji. Dlatego ze względu na konieczność zachowania 

prawidłowej, bezawaryjnej i bezpiecznej eksploatacji obiektów i elementów konstrukcji 

poznanie i opisanie mechanizmów powodujących uszkodzenie materiałów oraz możliwość 

określenia stopnia uszkodzenia na jak najwcześniejszym etapie jest bardzo ważnym 

zagadnieniem. 

 

 
Rys. 2. Schemat prędkości rozwoju pęknięć w zależności od ich rozmiarów. LEFM- zakres pęknięć 

rozwijających się według liniowo sprężystej mechaniki pękania, EPFM- według sprężysto plastycznej 

mechaniki pękania, MFM- według mikrostrukturalnej mechaniki pękania [137]. 

 

 

1. Wybrane mechanizmy rozwoju uszkodzenia wywołane mechanicznym 

obciążeniem 

 

Mechanizmy uszkodzenia materiału opisują na podstawie zjawisk zachodzących w materiale, 
w jaki sposób pojawia się i rozwija uszkodzenie. Istnieje wiele zjawisk a tym samym wiele 
mechanizmów uszkodzenia materiałów metalicznych oraz modeli opisujących te mechanizmy. 
Różne mechanizmy uszkodzenia mogą działać równocześnie lub następować po sobie. Jeden 
z nich może być mechanizmem dominującym odpowiedzialnym za zniszczenie materiału w 
danych warunkach [14, 17, 87]. Skutkiem działających mechanizmów uszkodzenia jest na 

 

Próg 

Mikrostrukturalny 
Próg 

Mechaniczny 
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przykład wysokotemperaturowe pełzanie, nisko i wysokocyklowe zmęczenie materiału, 
korozja naprężeniowa.  
 

Powstawanie i rozwój uszkodzenia wywołanego mechanicznym obciążeniem można podzielić 
na kilka etapów przyporządkowując każdemu skalę, w jakiej obserwowane i rozpatrywane są  
zjawiska zachodzące w materiale oraz modele uszkodzenia odpowiadające tym zjawiskom 
[25, 201] (Rys. 3). 
 

 
Rys. 3. Schemat obrazujący skale, w jakich może być rozpatrywane uszkodzenie materiału. Na 
podstawie [25]. A- szczelina makroskopowego pęknięcia wywołana działaniem siły F, P(x)- punkt w 
pobliżu szczeliny pęknięcia, w okolicy którego obserwowane jest uszkodzenia materiału. 
 

 

I etap- uszkodzenia w skali atomowej i mikro/nano skopowej. 
 
Przyjmuje się, że jest to okres inkubacji mikrouszkodzeń. Odkształcenie materiału powoduje 
lokalne zerwanie wiązań atomowych lub przemieszczanie się fragmentów kryształów 
względem siebie (w obrębie pojedynczych ziarn) i w konsekwencji powstaniem defektów sieci 
krystalicznej, wśród których można wyróżnić [88]:  
 
a)  Defekty punktowe. Na przykład wakanse, atomy międzywęzłowe. 
 
b) Defekty liniowe. Przede wszystkim są to różnego rodzaje dyslokacje (dyslokacja 
krawędziowa, śrubowa, mieszana) a także pętle dyslokacyjne czy liniowe defekty struktury 
granic ziaren (stopnie i dyslokacje granic ziaren) [88]. Powstawanie i przemieszczanie się 
dyslokacji w sieci krystalicznej materiałów metalicznych jest jednymi z głównych procesów, 
jakie zachodzą podczas ich plastycznego odkształcania. Związane jest to z mniejszym o kilka 
rzędów wielkości  naprężeniem ścinającym, jakie potrzebne jest do ich utworzenia (pokonania 
sił międzyatomowych Peirlsa-Nabarro) w stosunku do naprężenia potrzebnego do 
jednoczesnego zerwania wiązań atomowych na całej płaszczyźnie ścięcia [88]. 

W miarę wzrostu odkształcenia wzrasta gęstość występowania defektów sieci 
krystalicznej, w tym dyslokacji. Wzajemne oddziaływania między coraz większą ilością 
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dyslokacji prowadzą do pojawienia się różnego rodzaju struktur dyslokacyjnych takich jak 
struktura komórkowa, płaska, murkowa, labiryntowa czy żyłowa (Rys. 4).  
 

 
Rys. 4. Schemat struktur dyslokacyjnych. Komórkowa (A), płaska (B), murkowa (C), labiryntowa  (D), 

żyłowa (E). Na podstawie [149][70].  
 
 

c) Defekty powierzchniowe. Na przykład granice ziarn dużego i małego kąta, granice 
bliźniacze, błędy ułożenia sekwencji  płaszczyzn krystalicznych, granice międzyfazowe i granice 
domen antyfazowych. 
 

Występowanie określonych rodzajów defektów i ich struktur zależy głównej mierze od 
[70][149]: 
 
- charakteru obciążenia mechanicznego na przykład obciążenie statyczne, cykliczne, jedno lub 
wieloosiowe. 

- parametrów obciążenia w tym np. temperatury, szybkości obciążenia, amplitudy 
odkształcenia lub naprężenia, częstotliwości obciążenia przy obciążeniu okresowo zmiennym 

- obecności środowiska korozyjnego, czy też w szczególnych przypadkach promieniowana 
jonizującego.  

- właściwości materiału 

Właściwością danego materiału, jaka ma szczególny wpływ na zdolności do 
powstawania defektów i ich struktur w wyniku odkształcenia jest jego plastyczność. 
Warunkowana jest ona między innymi: 

- Energią i rodzajem wiązań atomowych 

- Energią błędu ułożenia sekwencji płaszczyzn krystalograficznych (EBU)(Rys. 5) 

W stopach, w których występuje duża EBU (np. w stopach aluminium), łatwiej niż w stopach z 
małą EBU następuje poprzeczny poślizg dyslokacji. Poślizg poprzeczny ułatwia poruszającym 
się dyslokacjom pokonywanie przeszkód. Stopy o dużym EBU są, więc bardziej plastyczne [88, 
85, 70].  

 

A B C D E 
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Rys. 5. Schemat występowania struktur dyslokacyjnych w zależności od energii błędu ułożenia (γ) i 
liczby cykli (N) na podstawie badań miedzi i mosiądzów. Struktura komórkowa (A), żyły i nieregularne 
pasma lub poletka dyslokacyjne (B), płaskie szeregi (C), struktury mieszane (D). Na podstawie [70].  

 

- Typem sieci krystalicznej  

Typ sieci krystalicznej warunkuje liczbę systemów łatwego poślizgu - im więcej systemów tym 
łatwiejsze odkształcenie plastyczne) (Rys. 6). 

 

 

Typ sieci 
Regularna płasko 

centryczna BCC 

Regularna  

Przestrzennie centryczna 

FCC  

Heksagonalna HCP 

Metale 
Cu, Al, Ag, Au, Pb, γ-

Fe 

Mo, W, α-

Fe 

Mo, W, Na, 

α-Fe 

K, Cr, Nb, 

α-Fe 

Cd, Mg, Zn, 

Be, Ti 
Mg, Ti Ti 

Płaszczyzny 

poślizgu 
{111} {110} 

{211} 

 
{321} {0001} {1̅101} {1̅100} 

Kierunki poślizgu 〈11̅0〉 〈1̅11〉 〈1̅11〉 〈1̅11〉 〈112̅0〉 〈112̅0〉 〈112̅0〉 

Liczba systemów 

poślizgu   

4x3=12 
6x2=12 12x1=12 24x1=24 

1x3=3 
6x1=6 3x1=3 

Schemat 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
  

Rys. 6. Systemy poślizgu typowych sieci krystalicznych spotykanym w metalach i ich stopach. Na 
podstawie  [70].  
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- Wzajemnymi oddziaływaniami zachodzącymi między defektami oraz między defektami a 
innymi elementami struktury materiału 

Przykładem oddziaływania na siebie różnych defektów struktury jest oddziaływanie granic 
ziarn z dyslokacjami. Granice ziarn są barierą dla przemieszczających się podczas odkształcenia 
plastycznego dyslokacji, co powoduje ich spiętrzenie na tych granicach. Ilość dyslokacji, jaka 
może znajdować się w ziarnie uzależniona jest od jego rozmiarów. Materiał polikrystaliczny 
zbudowany z małych ziarn cechuje się wyższą granicą plastyczności, niż zbudowany z dużych 
ziarn. Wpływ wielkości ziarna na granicę plastyczności w sposób ilościowy ujmuje wzór Halla-
Petcha (wzór (1)). 

 

𝜎𝐿 = 𝜎0 + 𝑘𝑠𝑑𝑟
−1/2                       (1) 

gdzie 𝜎𝐿- dolna granica plastyczności, 𝜎0- opór ruchu dyslokacji, 𝑘𝑠-stała będąca miarą 

skłonności dyslokacji do spiętrzania, 𝑑𝑟- średnica ziarna [88]. 

Niska temperatura, duża prędkość odkształcenia, wysoka zawartość pierwiastków stopowych 
śródwęzłowych sprzyja bliźniakowemu mechanizmowi odkształcenia i tym samym 
zmniejszeniu plastyczności materiału [70]. 
 

Defekty sieci krystalicznej są obecne również w metalach i stopach metali 
nieodkształconych plastycznie. Obecność określonych defektów struktury zależy także od 
sposobu wytwarzania danego stopu, w tym od obróbki cieplnej, jakiej został poddany. 
Przykładem są materiały wykonane techniką przyrostową (Rys 7). W ziarnach stopów metali 
uzyskanych tą techniką przed obróbką cieplną często obecna jest substruktura komórkowa lub 
kolumnowa na granicach, których występują struktury dyslokacyjne [148, 150]. 

 

 
Rys. 7. Substruktura komórkowo kolumnowa ziarn w stopie Inconel 718, który został 

wykonany technologią przyrostową. 

 

Powstające w sieci krystalicznej materiału defekty są źródłem mikropęknięć. Istnieje 
szereg hipotez, w których przyjmuje się, że przyczyną ich powstawania jest spiętrzanie 
przemieszczających się dyslokacji na płaszczyznach poślizgu na różnego typu przeszkodach. 

Subziarna  

kolumnowe 
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Źródłem powstawania mikropęknięć mogą w takim przypadku być następujące mechanizmy 
[70]: 
 
- spiętrzenia dyslokacji w płaszczyznach poślizgu w wyniku zblokowania końca szeregu 
dyslokacji krawędziowych (Rys. 8a) 

- miejsca spotkania się pasm poślizgu o krytycznej szerokości z granicą ziarna gdzie w wyniku 
relaksacji pola naprężenia zablokowanego pasma do chodzi do inicjacji pęknięcia (Rys. 8 b)  

- blokujące się na wzajemnie pasma poślizgu (Rys. 8c) 

- blokada pasm poślizg przez bliźniaki (Rys. 8 d)  

- blokada pasm poślizgu przez wydzielenia faz wtórnych lub wtrącenia (Rys. 8 e) 

- spotkanie się dyslokacji w przecinających się płaszczyznach poślizgu (rys. 8f) 

 
Rys. 8. Schemat wybranych mechanizmów tworzenia się mikropęknięć na defektach struktury. Na 
podstawie [70].  
 

II etap – uszkodzenia w skali mezoskopowej. 
 
Jest to etap pośredni między rozwojem uszkodzenia w skali mikroskopowej, a makroskopowej. 
W tym etapie dochodzi do powstawania nowych oraz rozwoju (łączenie się) już powstałych 
we wcześniejszym etapie mikrouszkodzeń, co prowadzi do tworzenia jednego lub kilku 
pęknięć dominujących. Objętość materiału, w jakim zachodzą te zjawiska obejmuje od kilku 
do kilkudziesięciu ziarn.  
 
III etap- uszkodzenia w skali makroskopowej. 
 
Jest to ostatni etap uszkodzenia.  Uszkodzenie w tym etapie związane jest z rozwojem jednego 
lub kilku pęknięć dominujących. W obszarze czoła danego pęknięcia w wyniku działania 
naprężenia, powstaje strefa plastycznego odkształcenia (Rys. 9). Strefa ta jest jednym z 
czynników warunkujących dalszy rozwój pęknięcia. Wielkość i kształt tej strefy zależy między 
innymi od prędkości obciążania, stanu naprężenia, temperatury, właściwości i stanu materiału 
przed obciążeniem (historii odkształcenia) [70].  Rozwój pęknięcia/pęknięć dominujących 
prowadzi do powstania pęknięcia rozdzielczego. 
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Rys. 9. Przykładowy kształty stref plastycznego odkształcenia określone przy wykorzystaniu hipotezy 
Treski. Płaski stan odkształcenia (A), płaski stan naprężenia (B). 
 

1.1. Uszkodzenie wywołane doraźnym obciążeniem 

 

W materiałach polikrystalicznych uprzywilejowanym miejscem rozwoju mikroskopowego 
odkształcenia plastycznego, a więc także uszkodzenia, są ziarna, których orientacja 
krystalograficzna systemu łatwego poślizgu (płaszczyzna i kierunek) jest najdogodniej 
zorientowana względem kierunku działania maksymalnego naprężenia stycznego τpk. Wartość 
tego naprężenia określona jest za pomocą równania Schmida-Boasa (wzór 2) i osiąga ono 
maksimum, kiedy kierunek (𝑘𝑝) i płaszczyzna (𝐴𝑝) łatwego poślizgu tworzą z działającą siłą (𝐹) 

kąt 45° (odpowiednio kąt 𝜃 i 𝜙) (Rys. 10). 
 

 

Rys. 10. Schemat rozciągania próbki siłą 
jednoosiową. 

 

 

 

 

 

𝜏𝑝𝑘 =
𝐹

𝐴𝑛
𝑐𝑜𝑠𝜃𝑐𝑜𝑠𝜙                                                      (2) 

 

 

 

W polikrystalicznych stopach metali ziarna są różnie zorientowane do kierunku działania 
naprężenia 𝜏𝑝𝑘. Powoduje to odkształcanie ziarn przy różnych wartościach naprężenia.  

Skutkiem tego jest nierównomierne odkształcenie, a także umocnienie odkształceniowe 
(blokowanie i spiętrzanie się dyslokacji) poszczególnych ziarn w materiałach polikryształach.  
Dla takich materiałów wykres ze statycznej próby rozciągania w zakresie plastycznym 

F 
n 

kp 
𝜙 

An 

Ap 

𝜃 
τpk 
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przyjmuje potęgowy charakter aż do początku pojawienia się szyjki odkształcenia plastycznego 
(Rys.11). 

 

 
Rys. 11. Schemat wykresu ze statycznej próby rozciągania. 

 

Uszkodzenie wywołane plastycznym odkształceniem często powstaje w wyniku pękania 
lub odspojenia wydzieleń bądź wtrąceń od osnowy [153].  

Pęknięcia są efektem niższej plastyczności wtrąceń/wydzieleń oraz działającego na nie 
naprężenia (np. ścinającego), które są z kolei skutkiem gromadzenia się na wydzieleniach lub 
wtrąceniach dyslokacji przemieszczających się w osnowie w trakcie odkształcania 
plastycznego materiału. Spiętrzenia naprężenia w osnowie wywołane obecnością 
wtrąceń/wydzieleń mogą także powodować pękanie samej osnowy. Odspojenia są efektem 
względnie niskiej wytrzymałości wiązań między wydzieleniami/wtrąceniami, a osnową 
materiału. 
      Charakterystycznym przejawem uszkodzenia w wyniku plastycznego odkształcenia jest 
dołkowa topografia powierzchni przełomu (Rys. 12). 

 

 
Rys. 12. Doraźny przełom próbki ze stopu Inconel 718. 

W stopach metali, istotny wpływ na przebieg rozwoju uszkodzenia ma stan naprężenia 
Wpływ ten może być wyrażony za pomocą wartości współczynnika trójosiowości naprężenia 
[89, 41, 171] , który definiowany jest wzorem: 



12 
 

 

𝜂 =
1

3
(𝜎𝐼+𝜎𝐼𝐼+𝜎𝐼𝐼𝐼)

√(
1

2
[(𝜎𝐼−𝜎𝐼𝐼)2+(𝜎𝐼𝐼−𝜎𝐼𝐼𝐼)2+(𝜎𝐼𝐼𝐼−𝜎𝐼)2])

=
𝜎𝑚

𝜎ഥ
                      (3) 

gdzie: 𝜎𝐼 , 𝜎𝐼𝐼 , 𝜎𝐼𝐼𝐼- naprężenia główne , 𝜎𝑚 =
1

3
(𝜎𝐼 + 𝜎𝐼𝐼 + 𝜎𝐼𝐼𝐼) - średnie naprężenie normalne,  

�̅� = √(
1

2
[(𝜎𝐼 − 𝜎𝐼𝐼)2 + (𝜎𝐼𝐼 − 𝜎𝐼𝐼𝐼)2 + (𝜎𝐼𝐼𝐼 − 𝜎𝐼)2])-naprężnie Hubera-von Mises’a 

 

W zależności od materiału i wartości tego współczynnika, uszkodzenie może następować 
w wyniku działania jednego lub kilku mechanizmów. Noell wraz ze współpracownikami [138] 
wyróżnił siedem takich mechanizmów (Rys. 13):  

a) Plastyczne odkształcenie wraz z zarodkowaniem, rozwojem a następnie łączeniem się 
pustek z utworzeniem szyjek między pustkami.  

b) Plastyczne ścinanie materiału w płaszczyznach działania największych sił ścinających wraz z 
zarodkowaniem, rozwojem a następnie łączeniem się w tych płaszczyznach pustek. 

c) Łączenie się obecnych w materiale pustek przez tworzenie i łączenie się nowych pustek 
powstających w obszarze plastycznego odkształcenia zlokalizowanego między pierwotnymi 
pustkami. 

d) Zarodkowanie i rozwój pojedynczej pustki na przecięciu dwóch płaszczyzn ścinania.  

e) Plastyczne odkształcenie z utworzeniem szyjki. Bez udziału pustek. 

f) Plastyczne ścinanie materiału w płaszczyźnie działania największych sił ścinających bez 
udziału pustek. 

g) Plastyczne ścinanie materiału w wielu płaszczyznach działania największych sił ścinających 
bez udziału pustek. 
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Rys. 13. Schematy mechanizmów plastycznego rozwoju uszkodzenia dla różnych wartości 
współczynnika trójosiowości naprężenia na podstawie [138]. 
 

Rozwój uszkodzenia zgodnie z wyżej przedstawionymi mechanizmami b, c, d, f, g następuje 
dla wartości 𝜂 mniejszych od 1/3. Dla wartości 𝜂 = 0  osiąganej w warunkach czystego 
ścinania, pękanie następuje po dogodnie zorientowanych płaszczyznach gdzie naprężenia 
ścinające 𝜏𝑝𝑘 (Rys. 14) są największe. Natomiast rozwój uszkodzenia zgodnie z mechanizmami 

a i e najczęściej występuje, gdy współczynnik trójosiowości ma wartość większą niż 1/3 (𝜂 
przyjmuje wartość 1/3 dla jednoosiowego rozciągania i oznacza obecność płaskiego stanu 
naprężenia w materiale).  

Stan naprężenia (wyrażony np. poprzez wartość współczynnika 𝜂) wpływa również na 
wartość odkształcenia plastycznego (rozumianego, jako plastyczne odkształcenie 
ekwiwalentne 𝜀𝑝) jakiemu może ulec materiał [41] oraz na wartość plastycznego 

odkształcenia, przy którym następuje zniszczenie 𝜀𝑝𝑓
[134, 171, 174]. Na przykład w wielu 

stopach wzrost wartości 𝜂 powyżej 1/3 powoduje zmniejszenie się wartości odkształcenia 𝜀𝑝 
(Rys. 14), czego efektem jest możliwość powstawania uszkodzeń i defektów struktury przy 
mniejszych odkształceniach.   

(a)  

𝜂 ≥ 1/3 

 

(b) 
𝜂 < 1/3 

Lokalizacja na jednej płaszczyźnie 

 

(c)  

𝜂 < 1/3 
Lokalizacja na wielu płaszczyznach 

 

(d)  

𝜂 < 1/3 
Lokalizacja na wielu płaszczyznach 

 

(e)  

𝜂 ≥ 1/3 
Lokalizacja na wielu płaszczyznach 

 

(f)  

𝜂 < 1/3 
Lokalizacja na jednej płaszczyżnie 

 

(d)  

𝜂 < 1/3 
Lokalizacja na wielu płaszczyznach 
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Rys. 14. Wykres odkształcenia uplastyczniającego 𝜀𝑝dla stopu aluminium Al2024 T351 przy różnych 

wartości trójosiowości naprężenia oraz odkształcenia niszczącego  𝜀𝑝𝑓
dla próbki stalowej. Na 

podstawie [41, 81, 171]. 
 

Efekt działania w materiale różnych mechanizmów uszkodzenia wywołanych odmiennym 
stanem naprężenia materiału, a tym samym różną wartością współczynnika trójosiowości 
naprężenia, można zaobserwować na powierzchni przełomów powstałych po statycznej 
próbie rozciągania próbek z różnych stopów metali (Rys. 15). Na przełomach tych widoczny 
jest obszar, w którym dominującym mechanizmem jest ścinanie materiału (usta plastycznego 
ścinania (mechanizm b z Rys. 13) oraz obszar, w którym dominuje mechanizm tworzenia się 
rozwoju i łączenia pustek z utworzeniem mikroskopowej skali szyjek plastycznego 
odkształcenia między nimi (mechanizm a z Rys. 13).  

 

 

 
Rys. 15. Przełom próbki ze stali 316L po statycznej próbie rozciągania. 

Usta  

plastycznego  

      ścinania 

rozwój pustek w  

płaszczyznach ścinania 

rozwój pustek przez 

tworzenie się  

szyjek między pustkami 
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1.2. Uszkodzenie w wyniku cyklicznego obciążenia 

 

Uszkodzenie tego typu zachodzi między innymi podczas cyklicznego makroskopowo 
sprężystego odkształcania materiału, to znaczy w zakresie działania prawa Hooke’a. 
Mechanizmy uszkodzenia zmęczeniowego są złożone i wielorakie. W związku z tym budowane 
są również różne teorie rozwoju uszkodzenia zmęczeniowego [23]. Na rozwój uszkodzenia 
zmęczeniowego istotny wpływ ma lokalne mikroskopowe odkształcenie plastyczne [70].  
Rozwój pęknięcia zmęczeniowego można podzielić na trzy etapy. 

Etap I- Utożsamiany jest z inkubacją i rozwojem jednego lub wielu mikropęknięć. Źródeł 
zarodkowania i rozwoju mikropęknięć może być wiele. Najczęściej pęknięcia zmęczeniowe 
rozwijają się w warstwie wierzchniej danego elementu. Zarodkowanie pęknięcia 
zmęczeniowego w zależności od rodzaju i poziomu naprężenia może następować w 
pojedynczych lub w wielu ziarnach. Uprzywilejowane są przy tym duże ziarna [17]. 
Mikropęknięcia mogą rozwijać się zgodnie z równaniem Schimda-Boasa (wzór (2))[149, 17] w 
systemach łatwego poślizgu ziarn dogodnie orientowanych względem największego 
naprężenia rozciągającego. W płaszczyznach łatwego poślizgu mogą powstawać między 
innymi trwałe pasma poślizgu (PSB) [70]. Są to pasma poślizgu, które nie znikają po 
przepolerowaniu. Ich rola, jako źródło pęknięć zmęczeniowych uwidacznia się przede 
wszystkim w stopach, w których w stosunkowo łatwy sposób zachodzi poślizg poprzeczny 
dyslokacji [85], a więc w stopach a wysokiej energii błędu ułożenia [70]. 

Efektem mikroskopowego cyklicznego odkształcenia plastycznego w obszarze trwałych 
pasm poślizgu wychodzących na powierzchnię materiału, jest tworzenie się ekstruzji i intruzji 
[70, 85] (Rys.16). Ekstruzje i intruzje są wyciśnięciami i wciśnięciami materiału w obszarze 
pasm poślizgu. Intruzje, podobnie jak szczeliny pęknięć, są miejscem koncentracji naprężenia, 
dlatego mogą się z nich rozwijać pęknięcia zmęczeniowe.  
 

 
Rys.16. Przykładowy schemat powstawania ekstruzji i intruzji według modelu M.G. Łazińskiego 

i A. N. Ramanowa. Na podstawie [70]. 

 

Powstawanie mikropęknięcia zmęczeniowego może również następować na karbach 
strukturalnych występujących w materiale w postaci wydzieleń, wtrąceń, pustek, 
niejednorodności koncentracji pierwiastków stopowych [17].  W stopie Inconelu 718 takimi 
karbami mogą być węgliki [17, 52] i azotki [79].  
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Etap II- Jest to obszar ustabilizowanego rozwoju pęknięcia, w którym wzrost i łączenie się 
mikropęknięć doprowadziło do powstania dominującego pęknięcia zmęczeniowego. Pęknięcia 
dominujące często propagują w kierunku prostopadłym do wektora maksymalnego 
naprężenia głównego (F) [149].  Wpływ mikrostruktury na prędkość rozwoju pęknięcia na tym 
etapie jest mniejszy niż podczas jego zarodkowania. W materiałach, w których występują 
kruche i/lub niekoherentne fazy, mogą pojawić się pęknięcia i odspojenia tych faz od osnowy 
jeszcze przed czołem pęknięcia głównego. Może to powodować wzrost prędkości rozwoju 
pęknięcia głównego [70]. 

Typowym efektem cyklicznego rozwoju pęknięcia są prążki zmęczeniowe widoczne na 
przełomach zmęczeniowych [86] (Rys. 17). Obszar przełomu, na którym występują prążki 
zmęczeniowe nazywa się strefą zmęczeniową. Prążki zmęczeniowe jednak nie zawsze są na 
przełomach obecne, zależy to między innymi od właściwości materiału oraz poziomu 
naprężenia, przy których rozwija się pęknięcie. Na przykład w stopach o niskiej energii błędu 
ułożenia pęknięcie na tym etapie rozwoju może mieć podobnie jak na etapie zarodkowania 
krystalograficzny charakter [17].  

 

 
Rys. 17. Obraz strefy zmęczeniowej znajdującej się na przełom próbki ze stopu Inconelu 718. 

 

Etap III- Obszar nieustabilizowanego wzrostu pęknięcia, które po przekroczeniu krytycznego 
rozmiaru pęknięcia (dla którego współczynnik intensywności naprężenia ∆𝐾 ≥ ∆𝐾𝑐,1𝑐) 
prowadzi do doraźnego pęknięcia pozostałej części materiału.  

Zmęczeniowe uszkodzenie stopu Inconel 718 przy naprężeniu średnim cyklu  
𝜎ś𝑟𝑒𝑑 = (𝜎𝑚𝑎𝑥 − 𝜎𝑚𝑖𝑛)/2 ≠ 0 związane jest z pojawieniem się zjawiska Ratcheting [135], 
[136] (Rys. 18). Podczas próby zmęczeniowej zjawisko to jest obserwowane, jako 
przemieszczanie się pętli histerezy naprężenia i odkształcenia wraz kolejnymi cyklami 
obciążania badanej próbki, czego skutkiem jest cykliczny wzrost odkształcenia plastycznego.  
 

Węglik MC 

Węglik MC 

Transkrystaliczne prążki 

zmęczeniowe 
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Rys. 18. Zjawisko ratcheting w Inconelu 718 podczas jednoosiowej próby zmęczeniowej w 

podwyższonej temperaturze [135]. 

 

W zależności od poziomu naprężenia uszkodzenie zmęczeniowe można podzielić na 
wysoko (High Cycle Fatigue- HCF) i niskocyklowe (Low Cycle Fatigue- LCF).  

 

1.2.1. Wysokocyklowe zmęczenie materiału HCF 

 

Przyjmuje się, że materiał ulega wysokocyklowemu zniszczeniu zmęczeniowemu, gdy liczba 
cykli do zniszczenia przekroczy 100 000. Ze względu na mniejszą amplitudę mikroskopowych 
odkształceń, zarodkowanie pęknięć zmęczeniowych zachodzi w mniejszej ilości pasm poślizgu 
w ziarnach dogodnie zorientowanych. Główna część wytrzymałości zmęczeniowej związana 
jest z procesem zarodkowania. Na etapie ustabilizowanego i powolnego wzrostu pęknięcia w 
strefie plastycznej deformacji znajdującej się w wierzchołku tego pęknięcia, mogą pojawić się 
uporczywe pasma poślizgu [85]. 

 

1.2.2. Niskocyklowe zmęczenie materiału LCF 

 

Przyjmuje się, że materiał ulega niskocyklowemu zniszczeniu zmęczeniowemu, gdy liczba cykli 
do zniszczenia nie przekroczy 100 000. W LCF odkształcenia plastyczne osiągają większy 
poziom, przez co proces zarodkowania i rozwoju mikropęknięć zachodzi w większej ilości 
aktywnych pasm poślizgu i większej ilości ziarn. Zarodkowanie może również odbywać się na 
powstałych w wyniku mikroskopowego odkształcenia pustkach. W LCF większa niż w 
przypadku HCF część wytrzymałości zmęczeniowej związana jest z ustabilizowanym rozwojem 
pęknięcia w płaszczyźnie normalnej do głównych naprężenia rozciągających [26, 24]. W 
procesach niskocyklowego zmęczenia polikrystalicznego niklu, liczba aktywnych PSB zmniejsza 
się w wyniku lokalizacji odkształcenia plastycznego, jakie następuje w miarę rozwoju pęknięć 
zmęczeniowych [84]. 
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2. Stop przeznaczony do badań- Inconel 718 

 

Inconel 718 ze względu na swoje właściwości jest jednym z najbardziej powszechnie 

stosowanych superstopów na bazie niklu (Tabela 1). Posiada on wysokie właściwości 

wytrzymałościowe w szerokim zakresie temperatur (od -250°C do 700°C) oraz wysoką 

odporność korozyjną w podwyższonej temperaturze. Jest względnie ławy i tani w produkcji. 

Cechuje się bardzo dobrą spawalnością oraz właściwościami odlewniczymi. Inconel 718 jest 

stopem powszechnie stosowanym w przemyśle lotniczym i rakietowym. Wykonuje się z niego 

elementy silników odrzutowych takie jak wały, łopatki sprężarki, ramy kompresorów i turbin, 

obudowy turbin niskiego ciśnienia (Rys. 19) [7, 8, 210, 211] oraz elementy silników 

rakietowych takich jak obudowa mieszka linii zasilania czy głowice wtryskiwaczy [212, 213] 

(Rys. 20). 

 

   
Rys. 19. Obraz elementów lotniczych wykonanych z Inkonelu 718. Tylna rama kompresora silnika 

odrzutowego GECG6 (A), Tylna rama turbiny silnika odrzutowego silnika GEnx [214] (B), obudowa 

turbiny niskiego ciśnienia silnika LM6000 (C) 

  
Rys. 20. Głowica wtryskiwacza silnika nowo projektowanej rakietowego Ariane 6 (A) obudowa 

mieszka linii zasilania silnia rakiety Vulcan [215] wykonany techniką przyrostową. 

 

Ze względu na zastosowanie tego stopu w odpowiedzialnych elementach silników lotniczych 
wykrycie uszkodzenia tego materiału na wczesnym etapie jego rozwoju uszkodzenia jest 
szczególnie istotne. 

A B C 

A B 
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W składzie stopu Inconel 718, oprócz niklu, znajdują się również dodatki stopowe, które w 
różny sposób wpływają na wysoką wytrzymałość, żarowytrzymałość i odporność korozyjną 
tego stopu (Rys. 21). Stop ten ulega umocnieniu wydzieleniowemu (wydzielenia faz γ’, γ’’), 
roztworowemu (pierwiastki stopowe w osnowie γ), węglikowemu oraz dyspersyjnemu z 
udziałem tlenków. 

 

Tabela 1. Skład pierwiastkowy stopu Inconel 718. 
Pierwiastek C Mn Cr Si Ni Mo Nb Ti 

Udział wagowy 
[%] 

<0,08 <0,35 
17,00-
21,00 

<0,35 
50,00-
55,00 

2,80-
3,30 

4,75-
5,50 

0,65-1,15 

Pierwiastek Al Co B Cu Ta P S Fe 

Udział wagowy 
[%] 

0,20-
0,80 

<1,00 <0,006 <0,30 <0,05 <0,015 <0,015 pozostałe 

 

 

 

 

Rys. 21. Rysunek przedstawiający rolę pierwiastków znajdujących się w stopie Inconel 718 [17] Na 
podstawie [143].  

 

Mikrostruktura w stopie Inconel 718 może być bardzo złożona i składać się z wielu niżej 
wymienionych faz [9, 10, 13, 19, 20, 21, 28, 69, 81, 143, 78]: 

a) Fazy γ- Stanowi osnowę dla innych faz obecnych w stopie. Faza у posiada strukturę 
regularną ściennie centrowaną fcc. W jej skład wchodzi głównie nikiel oraz pierwiastki 
stopowe. 

b) Metastabilna międzymetaliczna faza γ’’ Ni3Nb - Faza ta wydziela się w osnowie materiału w 
wyniku obróbki cieplnej - przesycania i starzenia. Jej udział objętościowy po obróbce cieplnej 
stopu Inconel 718 to około 15-25% i jest to główna faza powodująca zwiększenie 
wytrzymałości tego stopu. Posiada ona uporządkowaną strukturę krystaliczną bct D022). 
Przyjmuje ona kształt dysków (Rys. 22). Najczęściej cząstki tej fazy wydzielają się ona na 
płaszczyznach krystalograficznych osnowy {100}. Ulega ona rozpadowi w wysokiej 
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temperaturze (powyżej 700°) tworząc między innymi fazę δ. W temperaturze powyżej 940°C 
rozpuszcza się w osnowie. 

c) Metastabilna międzymetaliczna Faza γ’ Ni3(Al, Ti, Nb). Jest to faza uporządkowana o 
strukturze krystalicznej fcc (L12), która jest koherentna ze strukturą osnowy (fazą γ). Przyjmuje 
ona kształt globularny (Rys. 22) lub kubiczny. Udział objętościowy tej fazy w strukturze stopu 
Inconel 718 to poniżej 5%. Jej obecność w stopie powoduję wzrost wytrzymałości, jednak ze 
względu na niewielką zawartość tej fazy w stopie Inconel 718, efekt umocnienia jest niewielki. 
Rozpuszcza się w osnowie powyżej 850°C. 

 

 
Rys. 22. Obraz struktury stopu Inconel 718 po obróbce cieplnej wykonany za pomocą transmisyjnego 
mikroskopu elektronowego. Faza γ’ (sferyczne wydzielenia) i γ’’ (płytkowe wydzielenia)[183]. 

 

d) Międzymetaliczna faza δ- stabilna faza ortorombowa Ni3Nb  o strukturze krystalicznej D0a. 
Faza ta jest niekoherentna z osnową (γ) może być obecna w temperaturze pokojowej w 
odlewnym stopie Inconel 718. Powstaje również w wyniku przekształcenie się metastabilnej 
fazy γ’’ w temperaturze powyżej 650°C. Preferowanym miejscem jej zarodkowania są granice 
ziarn, a wzrost równolegle do płaszczyzn krystalograficznych {100} fazy γ. δ Przybiera postać 
płytek, igieł lub czasem globularnych wydzieleń.  Faza delta zazwyczaj obniża odporność na 
pękanie stopu Inconel 718. Jednak jej niewielka ilość na granicach ziarn może stanowić 
przeszkodę dla pęknięć międzykrystalicznych, których rozwój jest dominującym 
mechanizmem podczas pełzania i niskocyklowego zmęczenia. Może również przeciwdziałać 
rozrostowi ziarn podczas obróbki cieplno-plastycznej. Rozpuszcza się w osnowie powyżej 
1025°C.  
 

e) Węgliki MC (Nb, Mo, Ti, Ta)C  o strukturze krystalicznej B1 stabilne w wyższej temperaturze 
niż γ’, γ”. Są to węgliki pierwotne, które powstają w procesie metalurgicznym. Mogą być 
rozmieszczone równomiernie w osnowie lub na granicach ziran. Jeśli węgliki MC są 
rozmieszczone na granicach blisko siebie tworząc ciągły film, to promują międzykrystaliczny 
mechanizm pękania stopu obniżając w ten sposób jego wytrzymałość [158]. Do 
najstabilniejszych węglików tego typu zalicza się węglik niobu [161]. 

f) Węgliki kompleksowe- M23C6 (Cr, Mo). Wydzielają się w niższych temperaturach niż węgliki 
MC z pozostałego w osnowie węgla. Są rozmieszczone głównie na granicach ziarn. Utrudniają 
poślizg ziaren, co zwiększa wytrzymałość stopu, ale podobnie jak węgliki MC mogą 
powodować też ich kruchość, co jest związane z tworzeniem się ciągłego film na granicy ziarn 
[17]. Węgliki te mogą także powstawać w podwyższonej temperaturze powyżej 815°C w 

γ’ γ’’ 
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wyniku transformacji węglików mniej stabilnych typu MC. Do takich węglików zalicza się WC, 
MoC oraz bardziej stabilnych, w których rozpuszczony jest wolfram lub molibden [157, 158, 
161].   

g) M6C (Mo, Nb)- Węgliki wtórne. Skupiają się głównie na granicach ziarn. 

h) Faza Lavesa [(Ni, Cr, Fe)2(Nb, Mo, Ti)]. Jest to faza międzymetaliczna o strukturze 
heksagonalnej topologicznie zwarcie upakowanej C14. Przybiera kształt wyspowy.  Faza to 
może powstawać podczas krzepnięcia stopu wyniku segregacji pierwiastków stopowych (Nb, 
Si, Mo) w przestrzeniach międzydendrytycznych. Jej obecność ze względu na wysoką 
zawartość niobu powoduje spadek zawartości umacniającej fazy γ’’ w stopie. Wraz z 
kruchością samej fazy Lavesa powoduje obniżenie właściwości mechaniczne stopu.  
 

i) Azotki MN np. TiN 

j) NiNb- tworzy eutektykę z węglikami NbC podczas krzepnięcia stopu. [69] 

k) αCr- wydziela się na powierzchni ziarn, jeden z produktów rozpadu γ”. 

l) Faza η- uporządkowana Ni3Ti o strukturze heksagonalnej. 

m) faza μ- romboedryczna R3m faza międzymetaliczna B6A7 gdzie B to VIII grupa pierwiastków 
natomiast A to pierwiastki grupy VB i VIB. Może się pojawić w stopie w trakcie krzepnięcia oraz 
w trakcie starzenia, faza uważana za pogarszającą właściwości mechaniczne superstopów [80]. 

 

Obecność i morfologia danych faz występujących w stopie Inconel 718 uzależniona jest od 
składu chemicznych konkretnego wytopu oraz od przeprowadzonej obróbki cieplnej i 
plastycznej. 

 

3. Uszkodzenie w ujęciu ilościowym 

 

Miarę uszkodzenia materiału można wyrazić za pomocą zmiennej uszkodzenia 𝐷.  
  

   

3.1. Koncepcja zmiennej uszkodzenia 

 

Uszkodzenie materiału można odnieść do pewnej reprezentatywnej objętości (RVE). RVE jest 
to najmniejsza objętość materiału, która może reprezentować z natury nieuporządkowany w 
skali mikroskopowej materiał, jako statystycznie homogeniczny pod działaniem jednorodnych 
wymuszeń na jego granicach [151, 195]. Występujące w objętości RVE wartości 
mikrowłaściwości materiału są uśredniane do wartości efektywnych. Losowe i izotropowe 
rozmieszczenie defektów w RVE nadaje ciągły charakter uszkodzeniu analogicznie do struktury 
materiału. Zmienną uszkodzenia można zdefiniować w takim przypadku poprzez gęstość 
powierzchniową pęknięć lub jako stosunek pola przekroju pustek (𝑆𝐷) w płaszczyźnie 
przecięcia objętości RVE do pola powierzchni (𝑆) tej płaszczyzny [6] (Rys. 23)- wzór (5).  
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𝐷 =
𝑆𝐷

𝑆
                 (5) 

 

 
Rys. 24. Przykład reprezentatywnej objętości materiału z uszkodzeniami powstałymi w wyniku 
działania naprężenia σ. 

 

Zmienna uszkodzenia jest w takim ujęciu bezwymiarową wielkością skalarną, która 
przyjmuje wartości w przedziale od 0 do 1. Tak zdefiniowana zmienna uszkodzenia (nazywana 
jest również parametrem uszkodzenia [4, 24, 202]) została zaproponowana przez Kachanova 
[26] i stała się podwaliną pod rozwój nowej gałęzi mechaniki pękania, zwanej kontynualną 
mechaniką uszkodzenia (CDM) [201]. Kontynualna mechanika uszkodzenia zajmuje się opisem 
i modelowaniem wpływu mikrouszkodzeń materiału na jego makroskopowe właściwości 
mechaniczne. Górną granicą zastosowania CDM jest przekroczenie przez rozwijające się 
uszkodzenia rozmiarów objętości RVE [36], co można interpretować, jako powstanie i rozwój 
pęknięć makroskopowych (Rys. 25).  
 

 
Rys. 25. schemat rozwoju pęknięcia na przykładzie pęknięcia zmęczeniowego (A) oraz schemat 
 inicjacji makroskopowego pęknięcia zmęczeniowego w ujęciu mechaniki uszkodzenia ośrodka 
ciągłego oraz mechaniki pękania (B). Na podstawie [36].  

 

A B 
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Materiał oraz powstające w nim uszkodzenie często nie jest izotropowe, przez co 
zmienna uszkodzenia staje się wielkością tensorową wyższego rzędu [26, 27, 201]. Ponadto 
pęknięcie rozdzielcze materiału następuje zanim zmienna uszkodzenia osiągnie wartości 1 (co 
odpowiada pokryciu całej powierzchni przekroju nieciągłościami). Jedną z przyczyn, dla 
którego tak się dzieje jest koncentracja naprężenia w okolicach nieciągłości a w szczególności 
w szczelinach pęknięć. Dla metali i ich stopów wartością krytyczną zmiennej uszkodzenia, dla 
którego następuje zerwania mieści się w zakresie 0,2÷0,8 [36]. 

 

3.2. Metody wyznaczania wartości zmiennej uszkodzenia. 

 

Powstające w materiale defekty nie tylko powodują jego uszkodzenie, ale również zmianę 
właściwości fizycznych i mechanicznych. Dlatego też wartości zmiennej uszkodzenia mogą być 
wyznaczone nie tylko bezpośrednio przez pomiar gęstości powierzchniowej znajdujących się 
w materiale defektów (zgodnie ze wzorem (4)), ale również przez pomiar właściwości 
mechanicznych i fizycznych.  

Mierzona wielkości, za pomocą, których można wyznaczyć zmienną uszkodzenia 
materiału są nazywane wskaźnikami uszkodzenia. 

 
Ogólne cechy, jakie powinien mieć wskaźnik uszkodzenia, jako zmienna stosowana w 

modelowaniu ośrodków ciągłych podał Krajcinovic  [4]. Powinien on być: 
 

a) Identyfikowalny (mieć określny sens fizyczny i określoną postać np. skalara, wektora) 
b) Mierzalny (możliwy do zmierzenia z odpowiednią dokładnością).  
c) Powiązany z dominującym mechanizmem uszkodzenia mikrostruktury 

 
 Wskaźniki uszkodzenia powinny reprezentować makroskopowe efekty obecności w 

materiale mikroskopowych defektów. Wskaźniki uszkodzenia można podzielić na trzy 
kategorie [6, 22, 16, 36]: mechaniczne, metalograficzne i fizyczne. 

 
 

 3.2.1. Mechaniczne wskaźniki uszkodzenia.  

 

Zazwyczaj metody wykorzystywane do określenia mechanicznych wskaźników uszkodzenia 
należą do metod niszczących, gdyż wymagają wycięcia próbek z obiektu badań. 
Mechanicznym wskaźnikiem uszkodzenia jest na przykład: 
 
a) moduł Younga 
 
Powstające w materiale nieciągłości powodują, że pozostała nieuszkodzona jeszcze część 
materiału (𝑆 − 𝑆𝐷) musi przenosić większe naprężenia w tym również spiętrzenia naprężenia, 
jakie występują w obszarach tych nieciągłości. Wpływ uszkodzeń na poziom naprężenia 
przenoszonych przez jeszcze nieuszkodzony materiał ujęto w koncepcji naprężenia 
efektywnego 𝜎, które w przypadku izotropowego uszkodzenia materiału jednorodnego 
przyjmuje postać: 
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𝜎 =
𝐹

𝑆−𝑆𝐷
=

𝐹

𝑆(1−
𝑆𝐷
𝑆

)
=

𝜎

1−𝐷
                 (7) 

gdzie: 𝑆- przekrój poprzeczny materiału, 𝑆𝐷- fragment przekroju poprzecznego zajęty przez 
uszkodzenia, 𝐷- zmienna uszkodzenia, 𝜎- naprężenie przyłożone do materiału z uszkodzeniami,  

 

Naprężenie efektywne 𝜎 jest zdefiniowane, jako naprężenie, jakie należałoby przyłożyć 
do danego elementu wykonanego z nieuszkodzonego materiału, aby odkształcił się w ten sam 
sposób jak uszkodzony element poddany naprężeniu nominalnemu 𝜎 (Rys. 26) [151].  

Wykorzystanie koncepcji naprężenia efektywnego 𝜎 , zamiast naprężenia 𝜎 w opisie 
zachowania się ośrodków ciągłych, oznacza, że uszkodzenie może być rozumiane, jako cecha 
materiału, która ma charakter ciągły- uszkodzenia są mniej lub bardziej równomiernie 
rozmieszczone w pewnej objętości materiału, jako element jego struktury. 

 

 
Rys. 26. Zobrazowanie koncepcji naprężenie efektywnego.  

 
Dla materiału rozciąganego naprężenie 𝜎 i 𝜎 zapisuje się za pomocą równań: 
 

𝜎 = �̅�𝜀𝑒 , 𝜎 = 𝐸𝜀𝑒               (8) 

gdzie: 𝜀𝑒- odkształcenie sprężyste , �̅�- moduł Younga materiału z uszkodzeniami , 𝐸- moduły Younga 
materiału nieuszkodzonego.  
 
     

Podstawiając powyższe wzory do równania (7) zmienna uszkodzenia można zapisać, 
jako funkcję modułu Younga materiału uszkodzonego i nieuszkodzonego:  

 

𝐷𝐸 = 1 −
𝜎

𝜎ഥ
= 1 −

�̅�𝜀𝑒

𝐸𝜀𝑒
= 1 −

�̅�

𝐸
                          (9) 

Zmiana wartości modułu Younga może być zmierzona za pomocą quasi-statycznej 
próby rozciągania [6, 83]  (Rys. 27). Rzeczywiste odkształcenie próbki mierzy się za pomocą 
tensometrów naklejanych do powierzchni próbki. Przy dużych odkształceniach tensometry 
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trzeba wymieniać ze względu na ograniczony zakres ich pracy. Do pomiarów można także użyć 
ekstensometrów lub metod optycznych polegających na analizie obrazu rozciąganej próbki. 

 

 
Rys. 27. Schemat zmiany modułu Younga w wyniku rozwoju uszkodzenia. 

 

b) twardość [6, 103].  

 
Dla wielu metali i ich stopów wstępuje empiryczna zależność między twardością 𝐻 (rozumianą, 
jako stosunek siły 𝐹 do pola powierzchni odcisku 𝑆) a granicą plastyczności 𝜎𝑠: 
 

𝐻 =
𝐹

𝑆
= 𝑘𝜎𝑠                 (10) 

Twardość materiału uszkodzonego 𝐻 i nieuszkodzonego 𝐻∗ zapisuje się odpowiednio [6]: 

 

𝐻 = 𝑘(𝜎𝑦 + 𝑅 + 𝑋)(1 − 𝐷)             (11) 

𝐻∗ = 𝑘(𝜎𝑦 + 𝑅 + 𝑋)                             (12) 

gdzie: 𝑘 - współczynnik proporcjonalności między twardości a granicą plastyczności, 𝜎𝑦- granica 

plastyczności materiału nieodkształconego, 𝑅 i 𝑋 naprężenia związanego odpowiednio z izotropowym 
i kinematycznym umocnieniem,  .  

 

Korzystając z wzorów (11) (12) zmienna uszkodzenia można zapisać, jako: 

 

𝐷𝐻 = 1 −
𝐻

𝐻∗               (13) 

lub w przypadku, gdy uszkodzenie pojawia się dopiero po osiągnięciu przez materiał 
całkowitego umocnienia odkształceniowego [83]: 
 

𝐷𝐻𝑚
= 1 −

𝐻𝑚𝜎𝑦

𝐻𝑚
∗ 𝜎𝑚

             (14) 
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gdzie: 𝐻𝑚 = 𝑘𝜎𝑚(1 − 𝐷)- twardość materiału całkowicie umocnionego odkształceniowo,  
𝐻𝑚

∗ = 𝑘𝜎𝑦- twardość materiału nieumocnionego odkształceniowo, 𝜎𝑚- wytrzymałość na rozciągania. 

 

c) zmiana amplitudy naprężenia 

Metoda stosowana dla badań przy nisko cyklicznym uszkodzeniu zmęczeniowym materiałów 
metalicznych [6]. W metodzie tej wartości zmiennej uszkodzenia wyznaczane są na podstawie 
względnej zmiany amplitudy naprężenia danego cyklu obciążenie realizowanego przy stałym 
cyklu odkształcenia- badania wytrzymałościowe sterowane odkształceniem: 
 

𝐷𝜎 = 1 −
𝛥𝜎

𝛥𝜎∗              (15) 

gdzie: 𝛥𝜎- amplituda naprężenia danego cyklu,  𝛥𝜎∗- amplituda cyklu ustabilizowanego odpowiadająca 
stanowi maksymalnego umocnienia lub osłabienia materiału, które następuje przed rozwojem 
uszkodzenia. 

 

d) zmiana amplitudy odkształcenia 

Metoda stosowana w badaniach zmęczeniowych sterowanych zarówno siłą jak i 
przemieszczeniem. Zmienna uszkodzenia wyrażany jest przy tym między innymi zależnością: 
 

𝐷 = 1 − (𝛥𝜀𝑝𝑠) (𝛥𝜀𝑝)⁄ ]1 𝑛′⁄             (16) 

gdzie: 𝛥𝜀𝑝- amplituda danego cyklu odkształcenia,   𝛥𝜀𝑝𝑠- amplituda cyklu odkształcenia 

ustabilizowanego,  𝑛′- wykładnik cyklicznego umocnienia odkształceniowego 

 

3.2.2. Fizyczne wskaźniki uszkodzenia.  

 

Pomiar właściwości fizycznych jest bardzo atrakcyjny pod względem praktyki inżynierskiej, 
ponieważ umożliwiają analizę uszkodzenia materiału bez jego niszczenia- wycinania próbek 
oraz w wielu przypadkach mogą być one używane podczas eksploatacji danego obiektu badań. 
Do metod pomiary fizycznych wskaźników uszkodzenia można zaliczyć wszystkie powszechnie 
używane metody badań nieniszczących takie jak: badania penetracyjne, magnetyczno 
proszkowe, ultradźwiękowe, prądowirowe, rentgenowskie, dyfraktometryczne, 
termograficzne.  

Zmienna uszkodzenia może być wyznaczona przez: 
 
a) zmianę gęstości, która może pojawić się na przykład w wyniku powstawania pustek na 
granicach ziarn podczas pełzania  
 

𝐷𝜌 = (1 −
�̃�

𝜌
)2 3⁄                                        (17)  
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b)  zmianę napięcia elektrycznego.  

 

𝐷𝑈 = 1 −
𝑈

𝑈ഥ

𝝆ഥ

𝝆
≈ 1 −

𝑈

𝑈ഥ
            (18) 

gdzie: 𝑈, 𝑈ഥ -napięcie elektryczne mierzone odpowiednio na uszkodzonym i nieuszkodzonym 
elemencie, 𝝆, 𝝆ഥ- opór właściwy materiału odpowiednio nieuszkodzonego i uszkodzonego. 
 

c) badania ultradźwiękowe 

W metodzie tej wykorzystuje się zmianę prędkości fali ultradźwiękowej rozchodzącej się w 
uszkodzonym materiale. Zmienna uszkodzenia (zakładając przypadek izotropowego 
uszkodzenia, które nie zmienia wartości współczynnika Poisson’a oraz w niewielkim stopniu 
zmienia gęstości materiału wywołaną powstaniem uszkodzeń) można zapisać, jako [6]: 

 

𝐷𝑈𝑇 = 1 −
𝑉𝑙

2̅̅ ̅̅

𝑉𝑙
2               (19) 

gdzie: 𝑣𝑙ഥ , 𝑣𝑙- prędkość podłużnej fali ultradźwiękowej odpowiednio w materiale uszkodzonym i 
nieuszkodzonym. 
 

Do pomiarów uszkodzenia można wykorzystać także zmiany współczynnika 
dwójłomności akustycznej porzecznej fali ultradźwiękowej 𝐵, który zapisuje się, jako [124]: 

 

𝐵 =
𝑉𝑇2 − 𝑉𝑇1

0,5(𝑉𝑇2+𝑉𝑇1)
             (20) 

gdzie: 𝑉𝑇1, 𝑉𝑇2 prędkość fali poprzecznej rozchodzącej się w kierunku grubości próbki i 
spolaryzowanych we wzajemnie prostopadłym kierunku. 

 

Nową odmianą ultradźwiękowej defektoskopii jest mikroskopia ultradźwiękowa. W 
metodzie tej, w porównaniu do standardowej metody ultradźwiękowej, zastosowano 
specjalny przetwornik, którego zadaniem jest skupienie fali ultradźwiękowej, dzięki czemu 
uzyskuje się wysoką rozdzielczość przestrzenną pomiaru. W zależności od zastosowanego 
przetwornika i częstotliwości fali ultradźwiękowej, rozdzielczość pomiarowa mikroskopu 
ultradźwiękowego może wynosić od kilkuset mikrometrów do około jednego mikrometra.  Do 
generacji fal ultradźwiękowych w takich mikroskopach stosuje się także impulsy laserowe, 
dzięki czemu nie ma konieczności stosowania ośrodków sprzęgających tak jak to ma miejsce 
w przypadku piezoelektrycznych przetworników ultradźwiękowych [165, 166]. 

 
d) badania dyfraktometryczne 

 
Ta metoda wykorzystuje zjawisko dyfrakcji fal promieniowania rentgenowskiego, jakie 
zachodzi na płaszczyznach sieci krystalograficznej. Dyfraktometria umożliwia, więc pomiar 
skutków uszkodzenia, jakie powiją się w materiale w skali atomowej. Na przykład defekty 
struktury krystalicznej powodują zmiany w połówkowych wysokościach pików dyfrakcyjnych 
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obecnych na dyfraktogramach rentgenowskich, jakie uzyskuje się w wyniku pomiaru 
materiałów polikrystalicznych. W pomiarach dyfraktometrycznych oprócz promienia 
rentgenowskiego używane są również promieniowanie neutronowe, które umożliwia pomiar 
większej objętości materiału (w szczególności wykonanych z cięższych pierwiastków) niż 
promieniowanie rentgenowskie [16, 200, 205, 206]. 

 

e) radiografia 

Jest to grupa metod, wśród których intensywnie rozwijana jest technika rentgenowskiej 
tomografii komputerowej. Umożliwia ona trójwymiarowe obrazowanie defektów 
znajdujących się w objętości materiału. Podstawą detekcji jest różnica we współczynniku 
pochłaniania promieniowania rentgenowskiego między defektem a materiałem rodzimym. W 
wyniku rekonstrukcji tomograficznej, wykonanej na podstawie szeregu obrazów 
rentgenowskich badanego elementu uzyskuje się obraz przekroi tego elementu oraz 
trójwymiarową informację o obecnych w materiale defektach [179]. 

 

3.2.3. Metalograficzne wskaźniki uszkodzenia 

 

Sprowadzają się one do analizy rzeczywistych uszkodzeń widocznych między innymi na 
zgładach metalograficznych. Na przykład zmienna uszkodzenia może być wyrażony za pomocą 
długości pęknięć według wzoru [6]: 
 

𝐷𝑎 =
∑ 𝑎𝑖

2

𝑙2                (21) 

gdzie: 𝑎𝑖- długość i-tego pęknięcia, 𝑙- bok kwadratowego obszaru na powierzchni zgładu, na którym 
mierzone są pęknięcia. 

 

W przypadku uszkodzenia wywołanego zmęczeniem zmienna uszkodzenia może być wyrażona 
za pomocą rozmiarów struktur dyslokacyjnych.  Przykładem może być: 

 
a) średnica komórek dyslokacyjnych [37] 
 

𝐷𝜆 = 1 − (𝜆 𝜆0)⁄ 𝑝
             (22) 

 
gdzie: 𝜆𝑖, 𝜆0- średnia średnica komórek dyslokacyjnych znajdujących się odpowiednio w aktualnym i 
początkowym stanie uszkodzenia. 

 

b) odstępy między uporczywymi pasmami poślizgu (PSB) [196] 

 

𝐷 =
𝑆𝑓

𝑆
                          (23) 

gdzie: 𝑆, 𝑆𝑓 –bieżąca i końcowa wartość odstępów między PSB. 



29 
 

 

c) wartości nasilenia pasm poślizgu [197] 

   

𝐷 =
𝜙

𝜙𝑓
              (24) 

gdzie: 𝜙, 𝜙𝑓 –odpowiednio bieżąca i końcowa wartość nasilenia pasm poślizgu. 

 

4. Model uszkodzenia wg Johnson’a-Cook’a 

 

Istnieje wiele modeli opisujących rozwój uszkodzenia materiału. Mogą one uwzględniać 
oddziaływanie jednego lub wielu czynników niszczących materiał.  

Jednym z modeli opisujących uszkodzenie jest model Johnsona-Cooka. Ujmuje on 
uszkodzenie materiału w sposób empiryczny, czyli traktuje uszkodzenia, jako cechę materiału 
wyznaczaną doświadczalnie bez wnikania w mechanizm jego rozwoju. W modelu Johnsona 
Cooka zmienna uszkodzenia materiału wyrażona jest, jako stosunek skumulowanego 
przyrostu plastycznego odkształcenia ekwiwalentnego 𝛥𝜀𝑝 , jaki następuje w danym cyklu 
odkształcenia materiału do wartości odkształcenia ekwiwalentnego w momencie pęknięcia 

rozdzielczego materiału 𝜀𝑝𝑓
[134]. 

 

𝐷𝜀 = ∑
∆𝜀𝑝

𝜀𝑝𝑓              (25) 

 

Odkształcenie ekwiwalentne w momencie pęknięcia rozdzielczego materiału 𝜀𝑓 
wyrażone jest za pomocą wzoru: 
 

 𝜀𝑝𝑓
= 𝐷1 + 𝐷2exp (𝐷3η)(1 + 𝐷4𝑙𝑛𝜀 ∗̇)(1 + 𝐷5𝑇∗)                                                             (26)      

 
gdzie : 𝐷1, 𝐷2, 𝐷3, 𝐷4, 𝐷5 -stałe materiałowe wyznaczane doświadczalnie, 

 𝜀 ∗̇ = 𝜀̇/𝜀�̇�- względna prędkość odkształcenia (𝜀̇ = √
2

9
[(𝜀1̇ − 𝜀2̇)2(𝜀2̇ − 𝜀3̇)2(𝜀3̇ − 𝜀1̇)2]- 

ekwiwalentna prędkość odkształcenia, 𝜀�̇�- referencyjna prędkości odkształcenia = 1.0 𝑠−1), 
 𝑇∗ = (𝑇 − 𝑇𝑝𝑜𝑘𝑜𝑗𝑜𝑤𝑎)/((𝑇𝑡𝑜𝑝𝑛𝑖𝑒𝑛𝑖𝑎 − 𝑇𝑝𝑜𝑘𝑜𝑗𝑜𝑤𝑎)- względna temperatura homologiczna , 𝜂-

współczynnik trójosiowości naprężenia, 
 

 Zmienna uszkodzenia określona wzorem (25) zwiera w sobie sumaryczny efekt 
wszystkich aktywnych czynników wpływających na rozwój uszkodzenia, jakie zostały 
uwzględnione w modelu to znaczy podwyższonej temperatury, prędkości odkształcenia oraz 
stanu naprężenia.  

 
Model Johnson’a-Cook’a jest używany w programach do obliczeń numerycznych MES 

takich jak Abaqus, LS-Dyna, Autodyn. 
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5. Podsumowanie 

 

Uszkodzenie materiału jest zjawiskiem złożonym. Charakter uszkodzenia oraz sposób, w jaki 
się ono rozwija zależy od właściwości danego materiału oraz warunków jego pracy. 
Uszkodzenie stopów metali związane jest z mniej lub bardziej lokalnym odkształceniem 
plastycznym. Odkształcenie plastyczne wiąże się z różnego rodzaju mechanizmami, które 
związane są między innymi z ruchem dyslokacji i rozwojem struktur dyslokacyjnych [70]. 
Struktury te, po osiągnięciu określonych rozmiarów mogą być źródłem rozwoju pęknięć. Dzieje 
się tak zarówno w przypadku statycznego, jak i cyklicznego obciążenia [172, 173]. W literaturze 
można spotkać się z wieloma metodami pomiaru uszkodzenia materiałów pracujących pod 
danym obciążeniem (Rys. 28). Nie ma jednak jednej uniwersalnej i powszechnie używanej 
metody do bezpośredniego pomiaru każdego rodzaju uszkodzenia materiałów. Mechaniczne 
wskaźniki uszkodzenia z punktu widzenia zdolności konstrukcji do przenoszenia obciążeń, są 
najbardziej bezpośrednimi, które mogą charakteryzować uszkodzenie materiału. Ich 
bezpośredniość wynika nie tylko z faktu, że opisują one właściwości mechaniczne materiału, 
ale także z tego, że w sposób bezpośredni używane są do definiowania (zgodnie z przyjętym 
modelem uszkodzenia) zmiennej uszkodzenia (na przykład tak jak to ma miejsce w przypadku 
zmiennej uszkodzenia zdefiniowanego przez Johnson’a-Cook’a). Jednym z problemów przy 
wyznaczeniu wartości mechanicznych wskaźników uszkodzenia jest często konieczność 
wycinania próbek do badań oraz lokalny charakter występowania uszkodzenia materiału. Na 
lokalny charakter uszkodzenia zwrócił uwagę między innymi Lematrie  [6].  W przypadku 
statycznej próby rozciągania materiałów plastycznych w końcowym stadium próby często 
dochodzi do lokalizacji odkształcenia plastycznego, które przejawia się powstaniem 
przewężenia - szyjki w przekroju próbki. Szyjka utrudnia dalszy pomiar naprężenia i 
odkształcenia materiału, co z kolei powoduje obniżenie dokładności wyznaczania wartości 
zmiennej uszkodzenia w końcowym stadium uszkodzenia. W przypadku badań 
zmęczeniowych pierwsze oznaki uszkodzenia pojawiają się najczęściej w dogodnie 
zorientowanych ziarnach w stosunku do naprężenia nominalnego. Stosunkowo niewielkie 
rozmiary ziarn, ich duża ilość oraz losowe rozmieszczenie w materiałach polikrystalicznych 
utrudnia badania właściwości mechanicznych materiału w początkowym stadium rozwoju 
jego uszkodzenia (zakres uszkodzenia gdzie metody mechaniki pękania jeszcze nie mają 
zastosowania). W związku z tymi trudnościami w praktyce inżynierskiej często stosuje się 
wskaźniki uszkodzenia, które służą do pośredniego pomiaru stopnia uszkodzenia (względem 
wskaźnika bezpośrednio definiującego zmienną uszkodzenia zgodnie z przyjętym modelem 
uszkodzenia). 
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Rys. 28. Zestawienie przykładowych metod badań stopnia uszkodzenia materiału na podstawie [16].  
 
 

II. TEZA PRACY 

Analiza stanu powierzchni i obszaru przypowierzchniowego materiału przeprowadzona z 
użyciem wybranych metod badawczych umożliwia wykrycie wczesnego etapu uszkodzenia 
materiału w warunkach eksploatacji konstrukcji. 
 
 

III.  METODY BADAŃ  

 

Do szacowania stopnia uszkodzenia na podstawie badań powierzchni materiału wybrano 
instrumentowany pomiar twardości oraz profilometrię stykową. Na wartość twardości 
(zgodnie ze wzorem (10, 11)) jaki i chropowatość powierzchni bezpośredni wpływ ma 
odkształcenie plastyczne materiału [70, 140]. 

Zaletą obu metod jest możliwość wykonania badań bez konieczności wycinania próbek, 
dzięki czemu metody te mogą zastać wykorzystana do kontroli elementów konstrukcji w 
trakcie eksploatacji. Pomiary twardości i chropowatości wykonywane są na względnie małych 
obszarach. Umożliwia to zmierzenie lokalnej wartości danego wskaźnika uszkodzenia i tym 
samym oszacowanie lokalnego stopnia uszkodzenia materiału. 
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1. Instrumentowany pomiar twardości 

 
W stopach metali umocnienie odkształceniowe związane jest z tworzeniem i rozwojem w 
materiale defektów sieci krystalicznej między innymi w postaci struktur dyslokacyjnych. 
Struktury te w skali atomowej również mogą być traktowane, jako uszkodzenia materiału. 
Umocnienie odkształceniowe zmienia wartość granicy plastyczności danego materiału, co 
zgodnie ze wzorem (10) powoduje zazwyczaj wzrost mierzonej twardości (w przypadku 
statycznych metod pomiaru twardości takich jak metoda Brinell’a, Vickers’a, Rockwell’a 
skutkuje to zmniejszeniem się rozmiarów odcisków). Natomiast uszkodzenie pojawiające się 
w materiale w postaci pustek i pęknięć powinno powodować spadek twardości materiału. 
Procedurę szacowania stopnia uszkodzenia na podstawie badań twardości dla materiałów 
poddanych statycznemu obciążeniu zaproponował Billardon [103]. Procedura ta wymaga 
wyznaczenia na podstawie statycznej próby rozciągania ekstrapolowanych wartości twardości 
𝐻∗ (wzór 12) odpowiadających twardościom materiału przy danym stopniu umocnienia 
odkształceniowego, w którym nie ma pęknięć i pustek (Rys. 29). Z tego powodu ogranicza to 
możliwość zastosowania metody dla materiałów, w których uszkodzenia te powstają już przy 
niewielkim umocnieniu odkształceniowym.  

 
 

 
Rys. 29. Schemat wyznaczania zmiennej uszkodzenia materiału odkształconego doraźnie na podstawie 
badań twardości. Na podstawie [103]. 
 

Innym sposobem wyznaczania zmiennej uszkodzenia na podstawie pomiarów 
twardości jest zastosowanie tzw. instrumentowanej metody pomiaru twardości. Poza 
standardowym pomiarem twardości dokonywany jest jednocześnie pomiar siły i 
przemieszczenia podczas zagłębiania wgłębnika w materiał (Rys. 30)[26]. Umożliwia to 
wyznaczenie indentacyjnego modułu sprężystości 𝐸𝐼𝑇 badanego materiału odpowiadającego 
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modułowi Younga. Modułu Younga jest stałą materiałową, której wartość warunkowana jest 
siłą wiązań między atomowych i sposobem ułożenia atomów w danym materiale [198]. Pustki, 
pęknięcia są efektem zerwania wiązań międzyatomowych. Dyslokacje tworzące się w 
materiale podczas odkształcenia plastycznego również mogą powodować zmiany wartości 
modułu Younga [200]. Dlatego też w przypadku materiału poddanego obciążeniom 
mechanicznym, moduł sprężystości efektywniej, niż zmiany twardości, odzwierciedla stopień 
uszkodzenia materiału skutkującego powstaniem pęknięć i pustek. 
 

 
Rys.30. Schemat próby zagłębiania wgłębnika w materiał. Na podstawie [38]. 𝐹- siła, 𝑎- przekątna lub 
średnica styku wgłębnika z badanym materiałem. ℎ𝑝- głębokość trwałego odcisku, ℎ𝑐- głębokość, na 

jakiej wgłębnik styka się z badanym materiałem przy działającej sile 𝐹, ℎ𝑚𝑎𝑥- maksymalna głębokość 
odcisku przy działającej sile 𝐹. 

 

Metody wyznaczania modułu indentacyjnego 𝐸𝐼𝑇  zależą miedzy innymi od rodzaju 
stosowanego wgłębnika i zastosowanego obciążenia.  Najczęściej wykorzystują one analizę 
krzywej odciążania wgłębnika (Rys.31). Jedną z podstawowych wielkości wyznaczaną z tej 
krzywej jest sztywność kontaktowa 𝑆∗, definiowana, jako tangens kąt nachylenia stycznej 
krzywej odciążania w punkcie największej siły do osi przemieszczania wgłębnika: 
 

𝑆∗ = (
𝑑𝐹

𝑑ℎ
)

𝐹𝑚𝑎𝑥

= 𝑡𝑔𝜆             (27) 

 
Rys. 31. Schemat wykresu z instrumentowanego pomiaru twardości. 

 
Na ogół zakłada się, że promień odcisku 𝑅1, jaki powstanie w materiale po wciśnięciu 

z siłą 𝐹 wgłębnika w kształcie sfery , będzie równy promieniowi 𝑅2 jaki ma wgłębnik w miejscu 

F 
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stykania się z materiałem w trakcie działania tej siły (𝑅 = 𝑅1 = 𝑅2) (Rys. 32).  Po zdjęciu 
obciążenia promień nieobciążonego wgłębnika 𝑟2 różni się od promienia wykonanego odcisku 
𝑟1. Jest związane nie tylko ze sprężystym odkształceniem wgłębnika oraz badanego materiału 
w obszarze odcisku, które zanika po zdjęciu obciążenia.  

 

 

Rys. 32. Schemat wciskania sferycznego wgłębnika w materiał. 

 

Przyjmuje się z pewnym przybliżeniem, że relacja miedzy promieniami 𝑟1 i 𝑟2 może być 
wyrażona za pomocą wzoru, który oparty jest na teorii styku dwóch ciał Hertza [92] [98] 
[118][186]: 

 
1

𝑟1
−

1

𝑟2
=

3𝐹

4𝑎3  
1

𝐸𝑟
                      (28) 

gdzie: 𝐹- obciążenie, 𝑎- promień styku wgłębnika z próbką przy obciążeniu 𝐹, 
 𝐸𝑟- zredukowany moduł sprężystości wyrażony równaniem: 

1

𝐸𝑟
=

1−𝜈𝑖
2

𝐸𝑖
+

1−𝜈𝑠
2

𝐸𝐼𝑇
             (29) 

gdzie: 𝐸𝑖- moduł sprężystości materiału wgłębnika, 𝜈𝑠- współczynnik Poissona materiału badanego, 𝜈𝑖- 
współczynnik Poissona materiału wgłębnika, 𝐸𝐼𝑇- indentacyjny moduł sprężystości badanego 
materiału 

 

Dla krzywej odciążania wgłębnika na podstawie analizy Hertza [118, 107] dotyczącej 
sprężystego styku dwóch ciał przyjmuje się, że: 
 

𝑎2 = ℎ𝑒𝑅                            (30) 

gdzie: ℎ𝑒 = (ℎ −  ℎ𝑝)- głębokość sprężystego odkształcenia, jakie wywołuje w materiale wgłębnik 

obciążony siłą 𝐹, ℎ- głębokość odcisku wgłębnika podczas działania siły 𝐹, ℎ𝑝 - głębokość trwałego 

odcisku, jaki pozostaje w materiale po zdjęciu obciążenia z wgłębnika, 𝑅- średnica zastępcza dla układu 

kula/kula wklęsła   𝑅 = (
1

𝑟1
−

1

𝑟2
)

−1
. 

 

𝐸𝐼𝑇  

𝐸𝑖  

𝑟1 

𝑟2 

2𝑎 2𝑎 

𝑅1 = 𝑅2 

𝑭 

ℎ 
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Korzystając ze wzoru (28): 
 

𝐹 =  4
3⁄ √𝑅𝐸𝑟(ℎ − ℎ𝑝)

3
2⁄                              (31) 

I dzieląc obie strony równania (31) przez 𝜋𝑎2oraz stosując wzór (30) otrzymujemy: 

 

𝐹

𝜋𝑎2
= 𝐸𝑟(

4

3𝜋

ℎ𝑒

𝑎
)             (32) 

 

Zależność (32) jest analogiczna do zależności miedzy naprężeniem i odkształceniem 
wynikającym z prawa Hooke’a.  Dlatego też wzór (32) zapisuje się czasami w postaci [191]: 

 

 𝜎𝑖𝑛𝑑 = 𝐸𝑟(𝜀𝑖𝑛𝑑)                               (33) 

 

Różniczkując wyrażenie (31) względem przemieszczenia otrzymujemy wzór na 
sztywność kontaktową otrzymaną na podstawie teorii Hertza, oznaczoną, jako 𝑆𝐻

∗ : 
 

𝑆𝐻
∗ = (

𝑑𝐹

𝑑ℎ
)𝐹𝑚𝑎𝑥

= 2√𝑅 𝐸𝑟(ℎ𝑚𝑎𝑥 − ℎ𝑝)1/2                       (34) 

 
Korzystając z wartości 𝑆𝐻

∗  wyliczonej z danych pomiarowych oraz wzorów (29) i (34) 
indentacyjny moduł sprężystości materiału badanego 𝐸𝐼𝑇 jest określa zależność: 
 

𝐸𝐼𝑇 = (1 − 𝜈𝑠
2) (

2√𝑅(ℎ𝑚𝑎𝑥−ℎ𝑝)
1

2⁄

𝑆𝐻
∗ −

1−𝜈𝑖
2

𝐸𝑖
)

−1

 MPa         (35) 

 
Bardziej ogólną metodę wyznaczania modułu 𝐸𝐼𝑇, która może być stosowana do 

osiowosymetrycznych wgłębników zaproponowali Oliver i Pharr [101] [107]. W metodzie tej 
sztywność kontaktową wyznacza się z krzywej odciążania poprzez jej aproksymację za pomocą 
empirycznej zależności potęgowej:  
 

𝐹 = 𝛼(ℎ − ℎ𝑝)𝑚                      (36) 

gdzie: 𝛼- współczynnik uwzględniający między innymi moduł sprężystości i współczynnik Poissona 
próbki i wgłębnika, 𝑚- współczynnik zależny od geometrii wgłębnika.  

 

Różniczkując wyrażenie (36) względem przemieszczenia otrzymuje się wzór na 
sztywność kontaktową wyznaczoną metodą Olivera i Pharra i oznaczoną, jaka  𝑆𝑂𝑃

∗ : 
 

𝑆𝑂𝑃
∗ = (

𝑑𝐹

𝑑ℎ
)𝐹𝑚𝑎𝑥

= 𝑚𝛼(ℎ𝑚𝑎𝑥 − ℎ𝑝)𝑚−1          (37)
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Wyznaczona sztywność kontaktowa wykorzystywana jest następnie do wyznaczenia 
zredukowanego modułu sprężystości 𝐸𝑟 ze wzoru [107]: 
 

𝐸𝑟 =
𝑆𝑂𝑃

∗
√𝜋

2𝛽√𝐴
               (38) 

   
gdzie: 𝐴-powierzchnia styku wgłębnika z badanym materiałem przy obciążeniu 𝐹 będąca funkcją 
głębokości (ℎ𝑐) (Rys. 30), 𝛽- parametr zależny od kształtu wgłębnika; dla wgłębnika sferycznego [109]: 
 

𝛽 = 1 +
2(1−2𝜈)𝑎

3𝜋(1−𝜈)𝑅
≈1             (39) 

 

Następnie, korzystając z obliczonej wartości zredukowanego modułu sprężystości 𝐸𝑟 i 
stosując wzór (29) wyznacza się moduł indentacyjny 𝐸𝐼𝑇 ze wzoru: 

 

𝐸𝐼𝑇 = (1 − 𝜈𝑠
2) (

2𝛽√𝐴

𝑆𝑂𝑃
∗ √𝜋

−
1−𝜈𝑖

2

𝐸𝑖
)

−1

                                      (40) 

 
Zarówno wartość 𝑆𝐻

∗  jak i  𝑆𝑂𝑃
∗  mierzy się w początkowym fragmencie krzywej 

odciążania wgłębnika z uwzględnieniem  w wynikach pomiarów poprawki na sztywność 
urządzenia. 
Wyznaczenie modułu 𝐸𝐼𝑇 w materiale uszkodzonym i nieuszkodzonym umożliwia określenie 
wartości zmiennej uszkodzenia analogicznie jak ze wzoru (9), czyli: 
 

𝐷𝐸𝐼𝑇
= 1 −

𝐸𝐼�̃�

𝐸𝐼𝑇
            (41) 

 
Za pomocą instrumentowanego pomiaru twardości można wyznaczyć lub oszacować 

nie tylko wartość modułu 𝐸𝐼𝑇, ale również [72, 90, 91, 49, 92, 68, 93, 104, 94]: 
 
a) Granicę plastyczności 𝑅𝑝0,2 

b) Granicę wytrzymałości 𝑅𝑚  

c) Wykładnik umocnienia odkształceniowego 𝑛𝐼𝑇  odpowiadający wykładnik umocnienia 
odkształceniowego 𝑛 z równania potęgowego opisującego plastyczny zakres krzywej ze 
statycznej próby rozciągania [120]: 
 
  𝜎𝑇 = 𝐾𝜀𝑇

𝑛                                      (42) 

gdzie: 𝐾, 𝑛  - stałe materiałowe, 𝜎𝑇- naprężenie rzeczywiste, 𝜀𝑇- odkształcenie rzeczywiste 

 

f) Krzywą ze statycznej próby rozciągania. 

g) Energię odkształcenia plastycznego. 
 
Występujące przy odkształceniu plastycznym umocnienie materiału powoduje spadek jego 
wytrzymałości rozumianej, jako zdolności do absorbowania energii. W związku z tym, 



37 
 

odkształcenie plastyczne może być również interpretowana, jako pewna forma uszkodzenia 
materiału. Tym samym pomiar zdolności materiału do pochłaniania energii odkształcenia 
plastycznego, może być miarą uszkodzenia materiału (Rys. 33). 
 

 

Rys. 33. Pola powierzchni odpowiadające energii odkształcenia sprężystego i plastycznego wyznaczone 
z wykresu z instrumentowanej próby twardości. Na podstawie [38]. 

 
h) Naprężenia resztkowe. 

I) Wytrzymałość na pękanie 

 
Metoda instrumentowanego pomiaru twardości może służyć również do badania zachowania 
się dyslokacji w metalach, właściwości mechanicznych powłok, zjawiska pękania materiałów 
ceramicznych. 
 

Na wartość 𝐸𝐼𝑇 oraz innych wielkości wyznaczanych za pomocą instrumentowanego 
pomiaru twardości istotny wpływ ma typ odkształcenia materiału w sąsiedztwie odcisku, jakie 
powstaje w trakcie zgłębiania wgłębnika w materiał. Odkształcenie to zachodzi na dwa 
sposoby, które literaturze anglosaskiej nazywa się, jako Pile-up oraz Sink-up  [92, 96, 107] 
(Rys. 34). 
 
a) Odkształcenie typu Pile-up polega na podniesieniu się poziomu materiału w okolicy odcisku 
w wyniku plastycznego płynięcia materiału w obszarze powstającego odcisku. Jest ono 
charakterystyczne dla stopów metali i stopów bardzo plastycznych, które wykazują niewielki 
lub brak efektu umocnienia odkształceniowego (wskaźnik Meyer’a n bliski wartości 2) i cechują 
się wysokim stosunkiem między modułu Younga i granicą plastyczności (𝐸/𝜎𝑦).  

b) Odkształcenie typu Sink-in polega na obniżeniu się poziomu materiał w okolicy odcisku. 
Sink-up związane jest z umocnieniem odkształceniowym, jakie następuje przy powierzchni w 
obszarze odcisku. Umocnienie to przeciwdziała wynoszeniu materiału ponad powierzchnię 
wyjściową próbki. Powoduje za to wypychanie na boki materiału znajdującego się w niższych 
warstwach i jego dalsze plastyczne umocnienie. Zazwyczaj w pewnej odległości od odcisku 
pojawia się również niewielkie spiętrzenie materiału. Jest charakterystyczny dla materiałów 
wyżarzanych ulegającym umocnieniu odkształceniowemu lub też dla  materiałów, które nie 
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ulegają plastycznemu umocnieniu, ale cechują się niski stosunek między modułu Yanga 𝐸 a 
granicą plastyczności σy (𝐸/𝜎𝑦). 

 

 
Rys. 34. Odkształcenia materiału Typu Pile-up i Sink-in  w sąsiedztwie odcisku 

 

Występowanie zjawisk Pile-up i Sink-up uwarunkowane jest również głębokością, na 
jaką zagłębia się wgłębnik podczas jego obciążania. Przy płytkich odciskach, kiedy następuje 
jedynie sprężyste odkształcenie, pojawia się Sink-up. Może być on widoczny również, gdy 
wgłębnik powoduje odkształcenie plastyczne. Gdy to plastyczne odkształcenie osiągnie pewną 
większą wartość pojawia się Pile-up. Na podstawie (Rys. 35).  

 

 
Rys. 35. Wynik analizy FEM znormalizowanych profili kontaktu wgłębnik-materiał przy obciążeniu, 
sferycznego wgłębnika i sprężysto-idealnie plastycznego materiału ze stosunkiem 𝐸/𝜎𝑦 = 200. 

Widoczne wpływ znormalizowanego zagłębienia wgłębnika na powstanie pile-up i sink-up, Na 
podstawie [107].  

 

Zjawiska Sink-in a szczególnie Pile-up zwiększają błąd w wyznaczeniu promienia styku 
(a) wgłębnika z odciskiem a tym samym również powierzchni tego styku. Dokładne 
wyznaczenie powierzchni styku (A) jest kluczowe dla poprawnego wyznaczenia modułu 𝐸𝐼𝑇  z 
modelu zaproponowanego przez Olivier’a i Pharr’a (wzór 35). Zwiększa to niepewność 
wyznaczanego instrumentowanego modułu sprężystości (𝐸𝐼𝑇) [107]. W literaturze można 
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spotkać się z różnymi metodami korekcji, które próbują uwzględnić efekt Pile-up i Sink-up w 
wielkościach mierzonych za pomocą instrumentowanego pomiaru twardości. Jedną z 
najskuteczniejszych metodą jest obrazowanie geometrii odcisku, np. za pomocą mikroskopu 
sił atomowych, mikroskopu konfokalnego lub profilometru stykowego. 

 

2. Pomiar profilu powierzchni 

 

Na powierzchni materiałów metalowych odkształconych plastycznie powstają nierówności w 
wyniku doraźnego (Rys. 36) lub zmęczeniowego (Rys. 37) obciążenia mechanicznego. Rozmiar 
tych nierówności zależy od stopnia odkształcenia oraz od właściwości plastycznych danego 
materiału [70].  

 

 
Rys. 36. Powierzchnia próbki ze stali 316L poddanej statycznej próbie rozciągania. Obszar szyjki 
odkształcenia plastycznego. 

 

 
Rys. 37. Profil powierzchni próbki z żelaza Armco oraz obraz zmęczeniowych pasm poślizgu 
znajdujących na powierzchni, z kutej został zdjęty profil. Na podstawie [70]. 
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W skali mikroskopowej nierówności powierzchni związane są z pojawieniem się na 
powierzchni materiału pasm poślizgu. Pasma poślizgu to zgrupowania linii poślizgu, które są 
śladami wzajemnego przemieszczania się płaszczyzn krystalograficznych w skutek ruchu 
dyslokacji wywołanego przez przyłożony układ naprężenia [70] (Rys. 38). W pasmach poślizgu 
mogą powstawać mikropęknięcia i pustki, które również powodują wzrost nierówności 
powierzchni. Linie i pasma mogą ulegać fałdowaniu, które związane jest z jednoczesnym 
poślizgiem w wielu systemach poślizgu, jak i obecnością różnego rodzaju przeszkód dla ruchu 
dyslokacji i poślizgowi poprzecznemu (który powoduje również załamywanie i przeplatanie się 
pasm [70]).  

 

 
Rys. 38. Schemat rozwoju pasm poślizgu. Na podstawie [70]. 

 

W przypadku zmęczeniowego obciążania materiału wzrost nierówności powierzchni 
jest bardziej lokalny, niż w przypadku statycznego rozciągania czy ściskania i związany jest 
między innymi z powstawaniem ekstruzji i intruzji w wychodzących na powierzchnię 
uporczywych pasmach poślizgu. Pasma takie są uważane za miejsca inicjacji pęknięć [140].   
Wysokość tych nierówności będzie zależała od wartości amplitudy naprężenia oraz liczby cykli. 

Cechą struktury mającą największy wpływ na nierówności powierzchni odkształcanego 
materiału jest jego budowa ziarnowa [70]. W polikrystalicznych izotropowych materiałach 
metalowych ziarna te, mają przypadkową orientację krystalograficzną względem kierunku 
przyłożonego układu naprężenia. Powoduje to nierównomierne odkształcenie plastyczne 
poszczególnych ziarn. Ziarna dogodniej zorientowane względem przyłożonego układu 
naprężenia odkształcają się mocniej i przy mniejszym poziomie naprężenia, niż ziarna mniej 
dogodnie zorientowane. Odkształcone ziarna  - powodują nacisk na sąsiednie, w wyniku, czego 
ziarno to może zostać wypchnięte, powodując w ten sposób zmianę topografii powierzchni. 
Nie bez znaczenia jest również wielkość ziarn. Im większa objętość ziarna, tym większa ilości 
dyslokacji, a tym samym większej ilości pasm poślizgu, które mogą powstać w ziarnie.  

Na występowanie nierówności na powierzchni ma również wpływ obecność w 
strukturze wielu faz różniących się między sobą właściwościami mechanicznymi. Ich wpływ 
może być dwojaki. Fazy te, mogą obniżać plastyczność materiału, a tym samym zmniejszać 
nierówności na powierzchni. Przykładem są koherentne z osnową drobno dyspersyjne 
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wydzielenia wysokowytrzymałych faz międzymetalicznych 𝛾′oraz 𝛾′′ występujące w stopach 
niklu.  

Zwiększenie nierówności powierzchni mogą powodować natomiast fazy, których 
struktura krystaliczna nie jest koherentna ze strukturą fazy stanowiącej osnowę materiału 
(Rys. 39). Przykładem takich faz są różnego rodzaju węgliki MC w stopach niklu. Fazy 
niekoherentne z osnową w zależności od rozmiarów i kształtów działają jak karby strukturalne, 
na których dochodzi do kumulowania się naprężenia. W konsekwencji na granicach tych faz 
może dochodzić do lokalnego odkształcenia plastycznego, mikropęknięć osnowy, odspojeń 
wtrąceń/wydzieleń od osnowy, mimo, że przyłożone do materiału naprężenia makroskopowe 
są niższe niż granicy plastyczności danego materiału. Lokalne odkształcenia plastyczne takie 
jak mikropęknięcia osnowy, jak i samych węglików będą powodować zwiększenia nierówności 
powierzchni.  

  
Rys. 39. Odspojenia na granicy fazowej w stop tytanu [152]. 

 

W związku z powyższym, uszkodzenie materiału wywołane odkształceniem 
plastycznym, będzie powodowało zmiany struktury geometrycznej powierzchni (rozumianej, 
jako nierówności rzeczywistej powierzchni) tego materiału. Parametry struktury 
geometrycznej powierzchni mogą, więc zawierać informację o stopniu uszkodzenia materiału 
wywołanego odkształceniem plastycznym [140, 70]. Do podstawowych parametrów struktury 
geometrycznej powierzchni zalicza się parametry chropowatości i falistości powierzchni. 
Chropowatość jak i falistość są pojęciami stosowanymi do opisu ogólnie rozumianej 
trójwymiarowej tekstury powierzchni [147]. Rzeczywista powierzchnia stanowi liniową 
superpozycję chropowatości, falistości, kształtu i uszkodzeń [147]. 

Chropowatość według normy PN-89/M-04256/04 to zbiór nierówności o względnie 
małych odległościach (s) między wierzchołkami (o wysokości h) powierzchni. s/h<50.  

Falistość według normy PN-89/M-04256/04 to występujące na powierzchni 
rzeczywistej zbiór nierówności, których rozmieszczenie ma charakter przypadkowy lub 
zbliżony do postaci okresowej w odstępach znacznie większych niż określone dla 
chropowatości. Według normy PN-74/M-04255 stosunek odstępów między wierzchołkami 
nierówności do ich wysokości wynosi co najmniej 40.  

Chropowatość i falistość różnią się miedzy sobą rozmiarem nierówności, jakie są do 
nich przypisywane.  

Rozróżnienie nierówności powierzchni na składową chropowatości i falistości w ujęciu 
historycznym było uzasadniane odmiennym źródłem ich powstawania oraz odmiennym ich 
wpływem na właściwości użytkowe powierzchni [145, 146]. W przypadku powierzchni 
uzyskanej w wyniku obróbki skrawaniem, chropowatość utożsamiano z nierównościami 
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pozostawionymi przez narzędzie, falistość natomiast z błędami w obróbce wynikającymi 
między innymi z drgań i ugięć wywołanych przez maszynę lub obrabiany przez nią element 
[147, 155]. 

Profil chropowatości i profil falistości stanowią składowe profilu powierzchni (Rys. 40) 
Uzyskuje się je w wyniku pomiaru nierówności powierzchni w płaszczyźnie prostopadłej do 
nominalnej powierzchni badanego obiektu. Parametry chropowatości wyznacza się z profilu 
chropowatości natomiast parametry falistości z profilu falistości. 
 
  

 
Rys. 40. Schemat profilu powierzchni i jej składowych. Na podstawie [147]. 

 

Ze zmierzonego profilu powierzchni wyznacza się profil pierwotny. Jest to profil 
uzyskany w wyniku odwzorowania przez urządzenie pomiarowe rzeczywistego profilu 
powierzchni po zastosowaniu filtra 𝑆 oraz operatora/filtra 𝐹. Filtr 𝑆 jest filtrem 
dolnoprzepustowym, który niweluje krótkofalowe szumy i artefakty. Operator/filtr 𝐹 niweluje 
profil kształtu badanego elementu [147]. Profil chropowatości i falistości wyznacza się stosując 
dalszą analizę profilu pierwotnego powierzchni. Profil chropowatości otrzymuje się z profilu 
pierwotnego po zastosowaniu filtra 𝐿. W przypadku profilu chropowatości jest to filtr 
górnoprzepustowy (𝐿𝑤), który niweluje długofalowe składowe profilu pierwotnego, które 
odpowiadają falistości powierzchni. W wyniku użycia filtra 𝐿, jako dolnoprzepustowego (𝐿𝑛) z 
profilu pierwotnego uzyskuje się profil falistości powierzchni. Stosuje się różne rodzaje filtrów 
𝑆 i 𝐿. Każdy rodzaj filtra, który stosowany jest do uzyskania profilu chropowatości i falistości, 
definiowany jest za pomocą funkcji wagowej 𝑆(𝑥). Jednymi z najczęściej używanych są filtry, 
których funkcja wagowa oparta jest na rozkładzie normalnym Gaussa (Rys. 41). Taki rodzaj 
filtru stosowany jest zarówno, jako dolnoprzepustowy filtr 𝑆 jak i górno i dolnoprzepustowy 
filtr 𝐿. Dla dolno i górnoprzepustowych filtrów Gaussa funkcja wagowa wyrażona jest 
odpowiednio równaniami:  

𝑆(𝑥)𝑆 = (𝛼𝜆𝑠)−1𝑒−𝜋[𝑥/𝛼𝜆𝑠]2
                           (43) 

x 
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𝑆(𝑥)𝐿𝑛,𝑤
= (𝛼𝜆𝑐)−1𝑒−𝜋[𝑥/𝛼𝜆𝑐]2

           (44) 

 

gdzie: 𝜆𝑐, 𝜆𝑠 - długości fal odcięcia, przy których następuje w zależności od rodzaju filtra odcięcie od 
spectrum mierzonego profilu składowych sinusoidalnych o niżej lub wyższej długości fali, 𝛼 =

√[ln(2)]/𝜋 ≈ 0,4697; x- odległość od średniej wartości funkcji wagowej. 

 

 
Rys. 41. Przykład funkcji wagowej filtru Gaussa. Na podstawie [147]. 

 

Funkcja wagowa filtra stanowi sygnał przetwarzający sygnał pomiarowy 
odpowiadający niefiltrowanemu profilowi powierzchni. Z matematycznego punktu widzenia 
działanie funkcji wagowej na funkcję opisującą nieprzefiltrowany profil powierzchni może być 
opisane za pomocą splotu tych dwóch funkcji. Wynikiem tego splotu jest funkcja opisująca 
przefiltrowany profil powierzchni, którą można zapisać w postaci analitycznej wzorem [147]: 

 

 𝑧′(𝑥1) = ∫ 𝑆(𝑥)𝑧(𝑥 + 𝑥1)𝑑𝑥
+∞

−∞
           (45) 

gdzie: 𝑧′(𝑥1)- wartość przefiltrowanego profilu powierzchni uzyskana dla punktu 𝑥1, 𝑆(𝑥)- funkcja 
wagowa filtra, 𝑧(𝑥 + 𝑥1)- wartość nieprzefiltrowanego profilu powierzchni, jako funkcja położenia w 
okolicy punktu  𝑥1. 

 

Efektem działania dolnoprzepustowego filtra 𝐿𝑛 za pomocą funkcji wagowej 𝑆(𝑥)𝐿𝑛
 na 

pierwotny profil powierzchni, jest nie tylko profil falistości, ale również linia średnia profilu 
chropowatości (Rys. 42). Linia średnia profilu chropowatości utworzona jest, więc ze 
składowych sinusoidalnych profilu powierzchni, o długości fali, które odpowiadają falistości 
powierzchni (linia średnia stanowi- profil falistości). Chropowatość jest odchyleniem profilu 
powierzchni od tej linii średniej.  
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Rys. 42. Profil falistości (A) i linia średnia profilu chropowatości (B) uzyskana w wyniku filtracji profilu 

pierwotnego. 

 
W profilometrach filtrowanie sygnału pomiarowego realizowane jest rożnymi 

metodami (FFT, Konwolucja). Chropowatość wyznacza się również bez filtrowania (metoda 
Motif). Jedną z częściej używanych jest filtrowanie przy użyciu Szybkiej Transformaty Fouriera 
(FFT) (Rys. 43). Zakłada się przy tym, że profil powierzchni stanowi sumę sygnałów 
sinusoidalnych o różnej długości fali (𝜆) i amplitudzie (Rys. 44). W wyniku Szybkiej 
Transformaty Fouriera sygnału pomiarowego uzyskuje się spectrum (amplituda w funkcji 
długości fali), które jest następnie filtrowane. W wyniku rekonstrukcji przefiltrowanego 
sygnału uzyskuje się profilu chropowatości i falistości [154]. 

 

 
Rys. 43. Przykładowy schemat przetwarzania sygnału pomiarowego, jaki stosowany w celu 
wyznaczenia wybranego profilu powierzchni. Na podstawie [154]. 

 

 

A B 
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Rys. 44. Profil powierzchni, jako funkcja składowych sinusoidalnych sygnałów pomiarowych. 

  

Do filtracji spektrów profili używa się charakterystyk transmisji amplitudy (Rys. 45), 
które są transformacjami Fouriera funkcji wagowych 𝑆(𝑥). Charakterystyki te określają 
wartości, do których tłumione są amplitudy danych składowych funkcji sinusoidalnych 
mierzonego profilu. 

 

 
Rys. 45. Przykładowy kształt charakterystyki transmisji amplitudy odpowiadającej funkcji wagowej  
 Gaussa (Rys. 41). 
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Charakterystyka transmisji amplitudy 𝐻(𝜆)𝑧𝑚𝑖𝑒𝑟𝑧𝑜𝑛𝑦 𝑝𝑟𝑜𝑓𝑙 utworzona w wyniku 

transformaty Fouriera funkcji wagowej 𝑆(𝑥)𝑆 dolnoprzepustowego filtra 𝑆 wyraża się 
równaniem: 

 

𝐻(𝜆)𝑧𝑚𝑖𝑒𝑟𝑧𝑜𝑛𝑦 𝑝𝑟𝑜𝑓𝑙 =
𝑤𝑎𝑟𝑡𝑜ść 𝑎𝑚𝑝𝑙𝑖𝑡𝑢𝑑𝑦 𝑧𝑎 𝑓𝑖𝑙𝑡𝑟𝑒𝑚 𝑆(𝑥)𝑆

𝑤𝑎𝑟𝑡𝑜ść 𝑎𝑚𝑝𝑙𝑖𝑡𝑢𝑑𝑦 𝑝𝑟𝑧𝑒𝑑 𝑓𝑖𝑙𝑡𝑟𝑒𝑚 𝑆(𝑥)𝑆
= 𝑒−𝜋(𝛼𝜆𝑠/𝜆)2

      (46) 

gdzie: 𝜆- długość fali składowej sinusoidalnej zmierzonego profilu. 𝛼 = √[ln(2)]/𝜋 ≈ 0,4697 

parametr, który służy do uzyskania 50% spadku amplitudy dla długości fali 𝜆 = 𝜆𝑠 𝑙𝑢𝑏 𝜆𝑐 [162], 𝜆𝑠, 𝜆𝑐- 
fale odcięcia 
 

Za jej pomocą otrzymuje się profil pierwotny profilu powierzchni.  

Charakterystyka transmisji amplitudy 𝐻(𝜆)𝑝𝑟𝑜𝑓𝑖𝑙 𝑓𝑎𝑙𝑖𝑠𝑡𝑜ś𝑐𝑖 dla dolnoprzepustowego 

filtru 𝐿𝑛 wyraża się równaniem: 

 

𝐻(𝜆)𝑝𝑟𝑜𝑓𝑖𝑙 𝑓𝑎𝑙𝑖𝑠𝑡𝑜ś𝑐𝑖= =
𝑤𝑎𝑟𝑡𝑜ść 𝑎𝑚𝑝𝑙𝑖𝑡𝑢𝑑𝑦 𝑧𝑎 𝑓𝑖𝑙𝑡𝑟𝑒𝑚 𝑆(𝑥)𝐿𝑛

𝑤𝑎𝑟𝑡𝑜ść 𝑎𝑚𝑝𝑙𝑖𝑡𝑢𝑑𝑦 𝑝𝑟𝑧𝑒𝑑 𝑓𝑖𝑙𝑡𝑟𝑒𝑚 𝑆(𝑥)𝐿𝑛

= 𝑒−𝜋(𝛼𝜆𝑐/𝜆)2
                 (47) 

 
Za pomocą tej charakterystyki z pierwotnego profilu powierzchni otrzymuje się linię 

średnią profilu chropowatości. 

Przy założeniu, że profil chropowatości jest różnicą między linią średnią (profilem 
falistości) i profilem pierwotnym to charakterystyka tłumienia 𝐻(𝜆)𝑝𝑟𝑜𝑓𝑖𝑙 𝑐ℎ𝑟𝑜𝑝. górno 

przepustowego filtru 𝐿𝑤 wyrażona jest równaniem: 

 

𝐻(𝜆)𝑝𝑟𝑜𝑓𝑖𝑙 𝑐ℎ𝑟𝑜𝑝. =
𝑤𝑎𝑟𝑡𝑜ść 𝑎𝑚𝑝𝑙𝑖𝑡𝑢𝑑𝑦 𝑧𝑎 𝑓𝑖𝑙𝑡𝑟𝑒𝑚 𝑆(𝑥)𝐿𝑤

𝑤𝑎𝑟𝑡𝑜ść 𝑎𝑚𝑝𝑙𝑖𝑡𝑢𝑑𝑦 𝑝𝑟𝑧𝑒𝑑 𝑓𝑖𝑙𝑡𝑟𝑒𝑚 𝑆(𝑥)𝐿𝑤

= 1 − 𝐻(𝜆)𝑝𝑟𝑜𝑓.𝑓𝑎𝑙. = 1 − 𝑒−𝜋(𝛼𝜆𝑐/𝜆)2
    (48)

  

Za pomocą tej charakterystyki otrzymuje się profil chropowatości. 

Charakterystyki transmisji amplitudy ustawia się względem długości fal 𝜆 profilu 
powierzchni w taki sposób, aby 50% tłumienie amplitudy zachodziło dla wartości fal odcięcia 
𝜆𝑠 i 𝜆𝑐 (Rys. 46). Odpowiednio dobrane wartości fal odcięcia 𝜆𝑠 i 𝜆𝑐 , umożliwiają regulację 
zakresu długości fal sinusoidalnych sygnałów składowych mierzonego profilu, jaki odpowiada 
profilowi chropowatości i falistości. Wartości fal odcięcia 𝜆𝑠 i 𝜆𝑐 określają także wartości, do 
których tłumione są amplitudy sinusoidalnych sygnałów składowych. Długości fal, których 
wartości leżą poza danym zakresem, nie są uwzględniane w wyznaczaniu profilu 
chropowatości i falistości. Użycie 50% granicy przenoszenia amplitudy na dany profil 
(chropowatości lub falistości) umożliwia użycie tego samego filtra do wyznaczania profilu 
chropowatości i falistości, bez utraty składowych częstotliwości z profilu mierzonego [154].  
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Rys. 46. Charakterystyki przenoszenia amplitud profilu sinusoidalnego na profil chropowatości i 
falistości w funkcji długości fali. 

 

2.1. Metody badań profilu powierzchni 

 
Istnieje wiele metod badań profilu powierzchni. O przydatności danej metody do pomiaru 
nierówności powierzchni decyduje między innymi od rozdzielczość przestrzennej pomiaru 
oraz wysokości nierówności, jakie mogą być nią zmierzone (Rys. 47). Rozdzielczość 
przestrzenna urządzeń do pomiarów nierówności powierzchni określana jest, jako najmniejsza 
przestrzenna długość fali nierówności, jakiej mierzona amplituda stanowi 50% rzeczywistej 
wartości amplitudy tej fali [147]. 
  

 
Rys. 47. Poglądowy wykres przedstawiający obszar, w jakim wybrane metody pomiaru nierówności 
powierzchni mogą być użyteczne w zależności od rozdzielczości pomiaru i wysokości nierówności. Na 
podstawie [159]. 

 
 

 

Zakres fal odpowiadający nierównościom zmierzonego profilu 
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Ogólnie metody badań nierówności powierzchni można podzielić na dwie kategorie 
(Rys. 48): 
 
- metody kontaktowe  
- metody bezkontaktowe 
 
 

  
 

Rys. 48. Schemat profilometru bezkontaktowego interferencyjnego oraz kontaktowego na podstawie 
na podstawie [154, 207]. 
 

 
W metodzie kontaktowej nierówności powierzchni, są odwzorowywane przez 

końcówkę pomiarową w wyniku bezpośredniego stykania się końcówki z badaną 
powierzchnią. Profil powierzchni jest efektem pomiaru odchyleń, jakim ulega końcówka 
pomiarowa, w wyniku jej mechanicznego odpychania przez nierówności powierzchni, podczas 
przemieszczania się końcówki po powierzchni. 

W metodzie kontaktowej wykorzystuje się profilometry bez ślizgacza lub ze ślizgaczem. 
Ślizgacz znajduje się na głowicy pomiarowe i ma bezpośredni kontakt z badaną powierzchnią. 
Stanowi on bazę, względem, której mierzone jest przemieszczenie końcówki pomiarowej. W 
metodzie kontaktowej stosuje się również skaningowy mikroskop sił atomowych (AFM) 
działający w trybie kontaktowym.  
 

Zaletą kontaktowej metody pomiaru jest bezpośredni pomiar profilu oraz brak wpływu 
właściwości optyczne materiału na wynik pomiaru. 
Do wad metody można zaliczyć zarysowania powierzchni zwłaszcza materiałów miękkich przez 
końcówkę pomiarową, co oprócz uszkodzenia powierzchni zmniejsza również dokładność jej 
odwzorowania. Na dokładność odwzorowania badanej powierzchni ma wpływ również 
promień zaokrąglenia końcówki pomiarowej a także, w zależności od konstrukcji urządzenia, 
ślizgacz.  
 

W metodzie bezstykowej urządzenie pomiarowe nie ma bezpośredniego kontaktu z 
powierzchnią. Do odwzorowania powierzchni w metodzie tej wykorzystuje między innymi 
odziaływanie materiału z promieniowaniem świetlnym, zjawiska tunelowe zachodzące miedzy 
powierzchnią i sondą skanującą czy odziaływanie elektrostatyczne. W metodzie bezstykowej 
są stosowane takie urządzenia, jak: profilometry interferencyjne (w tym wykorzystujące 
interferometrię skanowania pionowego (VSI) i interferometrię przesunięcia fazowego (PSI)), 
mikroskopy konfokalne, mikroskopy z optycznym wykrywaniem ostrości, mikroskopy AFM 

 

Siłownik 

 

Próbka 
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działające w trybie bezkontaktowym, skaningowe mikroskopy tunelowe STM (tylko do 
materiałów przewodzących). 
 

Główną zaletą bezkontaktowego pomiaru nierówności powierzchni jest brak 
zarysowań powierzchni, jaki może zachodzić w przypadku pomiarów metodą stykową. 
Profilometry bezstykowe cechuje często wysoka rozdzielczość pomiaru wysokości nierówności 
(w osi Z), a w przypadku mikroskopów AFM i STM również wysoka rozdzielczość w osi X i Y, 
która jest na poziomie angstremów. Urządzenia stosowane w pomiarze bezstykowym są 
bardziej praktyczne przy odwzorowywaniu trójwymiarowej topografii powierzchni, niż 
profilometry stykowe - odwzorowanie powierzchni zajmuje relatywnie mniej czasu. W 
metodzie bezstykowej nie występuje również problem wpływu zużycia końcówki pomiarowej 
na dokładność odwzorowania powierzchni. 

Natomiast do wad można zaliczyć wpływ właściwości fizycznych materiału na wynik 
pomiaru nierówności. W przypadku AFM na dokładność odwzorowania nierówności 
powierzchni wpływa rodzaj oddziaływań, jakie następują między sondą skanującą mikroskopu, 
a atomami powierzchni. W przypadku mikroskopu konfokalnego i profilometrów 
interferencyjnych dokładność odwzorowania zleży od właściwości optycznych powierzchni. 
Użycie światła do pomiarów nierówności w większym stopniu, niż w przypadku profilometrów 
stykowych, ogranicza również zdolność rozdzielczą profilometrów świetlnych w osi X i Y. 

 

2.2. Parametry nierówności powierzchni. 

 
Istnieje szereg parametrów opisujących chropowatość i falistość [147, 154]. Z kolei parametry 
chropowatości można podzielić na kilka grup. I tak są to parametry związane z wysokością 
nierówności, parametry związane z odległością miedzy nierównościami, parametry związane 
z kształtem oraz parametry hybrydowe. 

 
2.2.1. Parametry wysokości chropowatości:  

 
Do parametrów wysokości chropowatości zalicza się: 
 
 
a) 𝑅𝑎- średnia odchylenie profilu chropowatości na długości odcina ewaluacyjnego od linii 
średniej 
 

𝑅𝑎 =
1

𝑛
∑ |𝑍𝑖|

𝑛
𝑖=1              (49) 

 
gdzie: 𝑍𝑖  i-ta wysokość lub głębokość profilu chropowatości względem linii średniej. 
 

 
b) 𝑅𝑞- średnia kwadratowa chropowatość 
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𝑅𝑞 = √
1

𝑛
∑ 𝑍𝑖

2𝑛
𝑖=1              (50) 

 
c) 𝑅𝑧(𝐼𝑆𝑂)- średnia z różnicy z pięciu najwyższych wzniesień i pięciu najniższych zagłębień 

 

𝑅𝑧(𝐼𝑆𝑂) =
1

5
(∑ 𝑝𝑖 − ∑ 𝜈𝑖

5
𝑖=1

5
𝑖=1 )           (51) 

 
d) 𝑅𝑝𝑚- średnia największych wzniesień profilu chropowatości 

 

𝑅𝑝𝑚 =
1

𝑛
∑ 𝑅𝑝𝑖

𝑛
𝑖=1              (52) 

 
 
e) 𝑅𝑣𝑚- średnia najniższych zgłębień profilu chropowatości  
 

𝑅𝑣𝑚 =
1

𝑛
∑ 𝑅𝑣𝑖

𝑛
𝑖=1              (53) 

  
f) 𝑅𝑡- największa nierówność profilu chropowatości - pionowa odległość między najniższym 
zgłębieniem 𝑅𝑣 i najwyższym wzniesieniem 𝑅𝑝 profilu chropowatości.  

 
𝑅𝑡 = 𝑅𝑝 + 𝑅𝑣                      (54) 

 
gdzie: 𝑍𝑖- wysokość profilu chropowatości mierzony względem linii średniej,  𝑅𝑝, 𝑅𝑣- odpowiednio 

najwyższe wzniesienie i najniższe zagłębienie względem linii średniej znajdujące się na odcinku 
ewaluacyjnym 𝐿 profilu chropowatości. 
𝑅𝑣𝑖, 𝑅𝑝𝑖- odpowiednio najwyższe wzniesienia i najniższe zagłębienia względem linii średniej znajdujące 

się na i-tym odcinku pomiarowym  𝑙𝑟 profilu chropowatości; 𝑛- liczba odcinków pomiarowych. 

Długość ewaluacyjna 𝐿 stanowi sumę jednostkowych odcinków pomiarowych 𝑙 dla 
profilu chropowatości oznaczonych, jako 𝑙𝑟 a dla falistości 𝑙𝑤. Długość odcinków  𝑙𝑟 i 𝑙𝑤 służą 
do definiowania najszerszych nierówności, jakie stanowią składową rozpatrywanego profilu- 
chropowatości lub falistości. Najczęściej 𝑙𝑟 = 𝜆𝑐, gdzie: 𝜆𝑐- fale odcięcia filtra 
górnoprzepustowego chropowatości. 
 
 
2.2.2.  Parametry odległości chropowatości 

 
Do parametrów odległości zalicza się: 
 
a) 𝑆𝑚 - średnia odległość elementów profilu (𝑆𝑚𝑖)względem linii średniej 
 

𝑆𝑚 =
1

𝑛
∑ 𝑆𝑚𝑖

𝑛
𝑖=1              (55) 

 
b) 𝑆- średnia odległość między lokalnymi wzniesieniami 
 

𝑆 =
1

𝑛
∑ 𝑆𝑖

𝑛
𝑖=1               (56) 
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c) 𝑚- liczba wzniesień na odcinku ewaluacyjnym 𝐿 
 

𝑚 =
1

𝐿
∑ 𝑚𝑖

𝑛
𝑖=1              (57) 

 
d) 𝑛(0)- Liczba przecięć profilu chropowatości z linią średnią 

 

𝑛(0) =
1

𝐿
∑ 𝑐𝑖

𝑛
𝑖=1              (58) 

 
  
2.2.3.  Parametry kształtu  

 
Do parametrów kształtu zalicza się: 
 
a) Funkcja gęstości amplitudy 𝐴𝐷𝐹- funkcja ta daje informację o tym jak często występuje 
dana wysokość nierówności. 𝐴𝐷𝐹 jest przedstawiane, jako histogram wysokości profilu 
powierzchni. Dla powierzchni, której nierówności się statystycznie przypadkowe 𝐴𝐷𝐹 będzie 
odpowiadała funkcji rozkładu Gaussa, która dla wysokości 𝑍 profilu jest dana równaniem  
 

𝐴𝐷𝐹(𝑍) = √2𝜋𝑅𝑞
2𝑒𝑥𝑝 (

−𝑍2

2𝑅𝑞
2)            (59) 

 
b) Kurtoza 𝑅𝑘𝑢. Jest miarą stopnia koncentracji amplitudy profilu względem linii średniej 
histogramu reprezentującego funkcję  𝐴𝐷𝐹(𝑧) (Rys. 49A) 

 

𝑅𝑘𝑢 =
1

𝑅𝑞
4

1

𝑁
∑ 𝑍𝑗

4𝑛
𝑗=1               (60) 

 
c) Skośność 𝑅𝑠𝑘.  Jest miarą symetryczności profilu chropowatości względem linii średniej 
histogramu reprezentującego funkcję  𝐴𝐷𝐹(𝑧) (Rys. 49B). 

 

𝑅𝑠𝑘 =
1

𝑅𝑞
3

1

𝑁
∑ 𝑍𝑗

3𝑛
𝑗=1              (61) 

 
𝑑) 𝑃𝑆𝐷(𝑓)- spektrum składowych przestrzennych częstotliwości uzyskiwane w wyniku 
Transformaty Fouriera mierzonego profilu powierzchni 
 

𝑃𝑆𝐷(𝑓) = (𝑑𝑜/𝑁)|∑ 𝑍𝑗𝑒−𝑖2𝜋𝑓(𝑗−1)𝑑0𝑁
𝑗=1 |

2
          (62) 

gdzie: 𝑁- liczba punktów pomiarowych 𝑍𝑗  na długości ewaluacyjnej, 𝑑0- interwał próbkowania, jaki występuje 

między punktami pomiarowymi 𝑍𝑗. 
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Rys. 49. Przykład profili powierzchni o różnych wartościach parametru 𝑅𝑘𝑢 (A) i 𝑅𝑠𝑘 (B). Na podstwie 

[147]. 

 
d) Krzywa udziału materiałowego (𝐵𝐴𝐶) nazywana krzywą Abbot’a-Firestone’a. Jest to krzywa 
obrazująca zależność między wysokością profilu na danym poziomie a udziałem procentowym 
materiału na tym poziomie (w stosunku do materiału litego) 𝑅𝑚𝑟(𝑐) (Rys. 50). 

 
 

Rys. 50. Przykład krzywej udziału materiałowego. 

 
 
2.2.4. Parametry hybrydowe 
 
a) 𝛥𝑎- średnie pochylenie profilu 
 

𝛥𝑎 =
1

𝑛−1
∑

𝛿𝑧𝑖

𝛿𝑥𝑖

𝑛−1
𝑖=1              (63) 

 
b) 𝑅𝛥𝑎- średnie absolutne pochylenia  

 

𝑅∆𝑎=
1

𝑁
∑ |∆𝑖|

𝑁
𝑖=1              (64) 

 
c) 𝑅𝛥𝑞- średnie kwadratowe pochylenie 

Krzywa Abbott’a-Firestone’a 

A B 
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𝑅∆𝑞= |
1

𝑁
∑ (∆𝑖)

2𝑁
𝑖=1 |

1/2

            (65) 

gdzie: 𝛥𝑖 =
1

60𝑑0
(𝑍𝑖+3 − 9𝑍𝑖+2 + 45𝑍𝑖+1 − 45𝑍𝑖−1 + 9𝑍𝑖−2 − 𝑍𝑖−3)  

 
d) 𝑅𝑀𝑆(𝛥𝑞)- średnia kwadratowa pochylenia profilu 

 

𝑅𝑀𝑆(𝛥𝑞) = √
1

𝑛−1
∑ (

𝛿𝑧𝑖

𝛿𝑥𝑖

− 𝜃𝑚)
2

𝑛−1
𝑖=1           (66) 

 

gdzie:  𝜃𝑚 =
1

𝑛−1
∑ (

𝑧𝑖−𝑧𝑖−1

𝑥𝑖−𝑥𝑖−1
)𝑛−1

𝑖=1   

      
 
e) 𝑅𝑀𝑆(𝜆𝑞)- średnia kwadratowa długości fali 

 

𝑅𝑀𝑆(𝜆𝑞) =
2𝜋𝑅𝑞

𝛥𝑞
             (67) 

 

 
Parametry nierówności powierzchni stosuje się nie tylko do profilu nierówności, ale 

także w odniesieniu do ich trójwymiarowych pomiarów [140, 147, 164]. Do opisu 
chropowatości trójwymiarowej  powierzchni stosuje się: 
 
a) 𝑆𝑎- średnią wysokość powierzchni 

𝑆𝑎 =
1

𝑀𝑁
∑ ∑ |𝑍𝑗𝑘|𝑁

𝑗=1
𝑀
𝑘=1             (68) 

b) 𝑆𝑞- średnią kwadratową wysokość powierzchni 

𝑆𝑞 =
1

𝑀𝑁
∑ ∑ 𝑍𝑗𝑘

2𝑁
𝑗=1

𝑀
𝑘=1             (69) 

c) 𝑆𝑠𝑘- skośność powierzchni 

𝑆𝑠𝑘 =
1

(𝑆𝑞)
3

1

𝑀𝑁
∑ ∑ 𝑍𝑗𝑘

3𝑁
𝑗=1

𝑀
𝑘=1             (70) 

d) 𝑆𝑘𝑢- kurtoza powierzchni 

𝑆𝑘𝑢 =
1

(𝑆𝑞)
4

1

𝑀𝑁
∑ ∑ 𝑍𝑗𝑘

4𝑁
𝑗=1

𝑀
𝑘=1             (71) 
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3. Wyposażenie do badań 

3.1. Twardościomierz instrumentowany 

 

W celu wykonania instrumentowanych pomiarów twardości Autor niniejszej rozprawy 
zaprojektował i wykonał stanowisko badawcze dedykowane do pomiaru wybranych 
wskaźników uszkodzenia materiału w skali makroskopowej. 

 

3.1.1. Analiza wymagań sprzętowych 

 

Jak wspomniano we wstępie w podpunkcie 3.1.2 mierzona wielkość, za pomocą której 
wyrażona ma być zmienna uszkodzenia, powinna reprezentować makroskopowe efekty 
obecności w materiale mikroskopowych defektów. Dlatego też dobór odpowiedniego 
wyposażenia do badań został oparty na założeniu, że instrumentowany pomiar twardości 
będzie wykonywany w skali makroskopowej.  

Makroskopowy pomiar twardości daje większe możliwości zaobserwowania wpływu 
pustek lub mikropęknięć na właściwości mechaniczne, ze względu na większe 
prawdopodobieństwo tego, że wspomniane defekty znajdą się w obszarze pojedynczego 
odcisku. Wpływ defektów na pomiar zależy od ilości, sposobu rozmieszczenia, rozmiarów i 
kształtu tych defektów. 

Za makroskopowy statyczny pomiar twardości uważa się taki pomiar twardości, 
którego wynik w stosunkowo niewielkim stopniu zależy od nominalnej (maksymalnej) siły 
dociskającej wgłębnik, a plastyczna deformacja materiału jest dużo większa niż deformacja 
sprężysta [97].    

Natomiast pod względem struktury materiału za makroskopowy pomiar twardości 
można uważać pomiar w wyniku, którego rozmiar odcisku jest o rząd wielkości większy, niż 
rozmiar określonej liczby ziarn (około 100 ziarn). Powoduje to, że wartości mierzonej 
twardości w mniejszym stopniu zależne są od niejednorodności właściwości mechanicznych, 
wynikających z mikrostruktury, takich jak orientacja krystaliczna ziarn i związana z nią 
anizotropia modułu Younga oraz orientacja systemów łatwego poślizgu względem wgłębnika, 
ilości dyslokacji w ziarnach, obecności wtrąceń i innych anomalii struktury [98-100].  

Z kolei zgodnie z normą ISO 14577 [214], która dotyczy instrumentowanego pomiaru 
twardości, za pomiar makroskopowy uważa się pomiar, w którym zastosowano siłę F w 
zakresie 2 N≤F≤30 kN. 

Dodatkowe uwarunkowania instrumentowanego pomiaru twardości wg ISO 14577 
dotyczą układu pomiaru przemieszczenia i układu pomiaru siły. Układ pomiaru 
przemieszczenia powinien mieć rozdzielczość pomiaru  ≤100 nm i być skalibrowany w taki 
sposób, aby tolerancja między mierzoną a nominalną wartością przemieszczenia mieściła się 
w zakresie ±1,0%. Układ pomiaru siły w zakresie badań makroskopowych (F≥2 N) powinien być 
skalibrowany w taki sposób, aby tolerancja między mierzoną a nominalną wartością siły 
mieściła się w zakresie ±1,0%.   

Na parametry zastosowanych w urządzeniu czujników siły i przemieszczenia wpływ 
będą miały warunki badania takie jak [49]: 
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a) Średnie naprężenie stykowe 𝑃𝑚   

b) Promień wgłębnika 𝑅,  

c) Promień styku wgłębnika i materiału w odcisku 𝑎 

e) Siła dociskająca wgłębnik 𝑃 

d) Głębokość odcisku ℎ, 

Urządzenie do pomiaru twardości powinno być zabezpieczone przez wibracjami a 
mocowanie wgłębnika mocno przytwierdzone do urządzenia i zaprojektowane tak, aby jego 
wpływ na pomiar był jak najmniejszy. Siła wywierana na wgłębnik musi być przykładana w 
sposób płynny, bezudarowo i bez wibracji, które mogłyby wpływać na pomiar. 

Do badań zaplanowano użycie wgłębnika w kształcie sfery. Wgłębnik tego typu 
stosowany jest do pomiaru twardości i modułu Younga, ale także do określania granicy 
plastyczności [111] oraz współczynnika umocnienia plastycznego 𝑛𝐼𝑇 materiałów 
podlegającym potęgowemu prawu umocnienia (wzór 38). Sferyczny kształt odcisku zmniejsza 
ryzyko powstania mikro pęknięć, jakie mogą powstać przy wciskaniu wgłębników 
diamentowych, takich jak wgłębnik Vickersa, Knoopa czy Berkovicha [112]. Ponadto badania 
wykazują, że wgłębniki o paraboloidalnym (w tym sferycznym) kształcie lepiej nadają się do 
wyznaczania współczynnika potęgowego 𝑚 [101], występującego w równaniu na krzywą 
odciążania oraz w równaniu na sztywność kontaktową (wzór 37), co przekłada się na większą 
dokładność wyznaczenia modułu 𝐸𝐼𝑇 (wzór 40).  

Wgłębnik o danej średnicy 𝔇 powinien być obciążony siłą, która spowoduje plastyczne 
odkształcenia badanego materiału przez wgłębnik. Umożliwi to pomiar nie tylko pomiar 
twardości, ale również energii odkształcenia plastycznego oraz wyznaczenie moduł 𝐸𝐼𝑇 z 
krzywej odciążania wgłębnika.  

Średnica wgłębnika i maksymalna siła docisku 𝐹 wgłębnika muszą być tak dobrane, aby 
rozmiary odcisku, w tym jego promień (𝑎), rozmiarami odpowiadał reprezentatywnej 
objętości materiału (RVE).  

 

3.1.1.1. Średnie naprężenie stykowe 

 

Średnie ciśnienie wywierane na powierzchnię odcisku przez wgłębnik wyraża się równaniem 
[98]: 

 

𝑃𝑚 =
𝐹

𝜋𝑎2
               (72) 

W zależności od wartości średniego ciśnienia można wyróżnić trzy etapy zgłębiania 
wgłębnika w materiały metaliczne wykazujące właściwości sprężysto-plastyczne z 
umocnieniem odkształceniowym [92, 113, 114].  
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1. Gdy wartość średniego naprężenia jest mniejsza niż: 

 𝑃𝑚 < 1,1𝑌               (73) 

gdzie: 𝑌 reprezentatywne naprężenie, przy którym następuje plastyczne odkształcenie badanego 
materiału. 

to materiał ulega tylko odkształceniu sprężystemu. 
Dla materiału nieodkształconego naprężenie 𝑌 odpowiada rzeczywistej granicy 

plastyczności 𝜎𝑦𝑟
 wyznaczonej ze statycznej próby rozciągania:  

 
 𝜎𝑦𝑟

= 𝜎𝑦(1 + 𝜀𝑖𝑛ż)              (74) 

gdzie 𝜀𝑖𝑛ż-odkształcenie inżynierskie. 

2. Gdy wartość średniego naprężenia mieści się w przedziale: 
 

1,1𝑌 < 𝑃𝑚 < 𝐶𝑌             (75) 

gdzie: 𝐶 wyznaczona empirycznie stała zależna od rodzaju materiału i geometrii wgłębnika; dla wielu 
stopów metali 𝐶 jest równe w przybliżeniu 3 [113, 114, 47]. 

 

to materiał ulega plastycznemu odkształceniu pod powierzchnią próbki. Obszar plastyczny 
otoczony jest obszarem sprężystego odkształcenia. 
 
3. Gdy wartość średniego naprężenia jest większa niż: 

𝑃𝑚 > 𝐶𝑌              (76) 

to obszar odkształcenia plastycznego zaczyna występować również na powierzchni 
materiału. Rozmiary tego odkształcenia wzrastają wraz ze wzrostem powierzchni styku 
materiału z wgłębnikiem, następującym w miarę dalszego zagłębiania wgłębnika. Dalszy 
wzrost odkształcenia plastycznego powoduje również wzrost wartości granicy plastyczności 
 𝑌, w wyniku umocnienia odkształceniowego.  Powoduje to dalszy wzrost wartości 𝑃𝑚. W 
przypadku badań ze stałą maksymalną siłą docisku wgłębnika oznacza to, że siła ta musi być 
tak dobrana, aby naprężenie 𝑃𝑚 wywierane przez wgłębnik na materiał było większe od 𝐶𝑌 
we wszystkich stanach uszkodzenia badanego materiału wywołanego plastycznym 
odkształceniem, w wyniku statycznej próby rozciągania lub próby zmęczeniowej. 
Odpowiednie 𝑃𝑚 będzie, więc zależało od granicy plastyczności badanego materiału, jego 
zdolności do umocnienia odkształceniowego oraz doraźnej wytrzymałości.  

Warunki, w których 𝑃𝑚 > 𝐶𝑌 są spełnione, dla gdy proporcja promienia odcisku (𝑎) do 
promienia wgłębnika (𝑅) wynosi, co najmniej (nie zależnie od współczynnika Poissona i 
proporcji 𝜎𝑦/𝐸𝑟 danego materiału) [118]: 

 
𝑎

𝑅
> 0,16              (77) 
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Warunki te są spełnione dla badań twardości wykonanych metodą Brinella gdzie [119]: 

0,24 <
𝑎

𝑅
< 0,6             (78)

    

3.1.1.2. Promień odcisku oraz promień wgłębnika 

 

Za pomocą twardościomierza Vickresa zmierzono twardość badanego stopu Inconel 718 
nieodkształconego i odkształconego plastycznie w wyniku statycznej próby rozciągania [116]. 
Twardość materiału przy odkształceniu plastycznym w przybliżeniu odpowiadającemu granicy 
wytrzymałości wynosiła 360 HV. Twardość materiału nieodkształconego  290 HV10. Wartości 
te odpowiadają twardości w skali Brinella odpowiednio 343 HBS i 280 HBS (kulka 10 mm 3000 
kgf) [117]. Wprowadzając warunek zachowania podobieństwa geometrycznego odcisków 
wykonanych dla różnych sił docisku wgłębnika do powierzchni próbki  [98](Rys. 51) można 
zapisać: 

 
𝐹1

𝔇1
2 =

𝐹2

𝔇2
2 = ⋯

𝐹𝑛

𝔇𝑛
2 = 𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡             (79) 

gdzie: 𝐹1, 𝐹2, 𝐹𝑛- siła docisku danego wgłębnika, 𝔇1, 𝔇2, 𝔇𝑛- średnica danego wgłębnika. 

Dla wgłębnika o średnicy 2,5 mm siła 𝐹1 będzie równa 𝐹1 =
3000∙2,52

102 = 187,5 [𝑘𝑔𝑓]. 

Dla wgłębnika o średnicy 1 mm siła 𝐹2 będzie równa 𝐹2 =
3000∙12

102 = 30 [𝑘𝑔𝑓]. 

 

 
Rys. 51. Odciski geometrycznie podobne do siebie. 

Zakładając, że twardość Brinella dla odcisków geometrycznie podobnych jest taka 
sama, można wyznaczyć średnice odcisków (𝑑1, 𝑑2, 𝑑3), jakie powstają podczas pomiaru 
twardości metodą Brinella przy zastosowaniu wgłębnika w kształcie kulki o średnicy 10, 2,5 
oraz 1 mm.  

 

𝐹1,2 
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Z wzoru na twardość Brinella:  

𝐻𝐵𝑁 =
𝑆𝑖ł𝑎

𝑃𝑜𝑙𝑒 𝑝𝑜𝑤𝑖𝑒𝑟𝑧𝑐ℎ𝑛𝑖 𝑜𝑑𝑐𝑖𝑠𝑘𝑢
=

2𝐹

𝜋𝔇(𝔇−√𝔇2−𝑑2)
 

𝑘𝑔𝑓

𝑚𝑚2
           (80) 

Po przekształceniu otrzymujemy wzór na średnicę odcisku 𝑑: 

𝑑 = √𝔇2 − (𝔇 −
2𝐹

𝜋𝔇∙𝐻𝐵𝑆
)2 𝑚𝑚           (81) 

W Tabeli 2. Podano wyniki obliczeń. Na podstawie wstępnych badań metalograficznych 
stwierdzono, że badany materiał jest polikrystaliczny, a obliczone średnica odcisków zarówno 
przy wgłębniku 1 mm i 2,5 mm, powinny obejmować obszar zajmowany, przez co najmniej 
100 ziarn (Rys. 52). Do badań wybrano wgłębnik sferyczny o średnicy 2,5 mm wykonany z 
węglika wolframu (Rys. 53). W obszarze odcisku, który zostanie wykonany przy takiej średnicy 
wgłębnika znajdzie się więcej wtrąceń, które są zawarte w stopie i które mogą być źródłem 
powstawania nie ciągłości materiału. Ponadto stop Inconel 718 ulega umocnieniu 
odkształceniowemu, które powoduje wzrost twardości. W przypadku badania twardości przy 
stałej docelowej sile dociskającej wiąże się to ze zmniejszeniem średnicy odcisku. Takie 
badania są przewidziane w planie badań niniejszej pracy. Z kolei użycie wgłębnika o średnicy 
10 milimetrów, spowoduje konieczność wykonania większych próbek w celu zachowania 
odpowiedniej odległości odcisków od krawędzi próbki i odpowiedniego odstępu między 
odciskami, niezbędnego do poprawnego wykonania pomiarów. Ma to szczególne znaczenie w 
przypadku uszkodzenia wywołanego zmęczeniem materiału, gdzie procesy uszkodzenia 
zachodzą bardziej lokalnie, niż jak to ma miejsce przy statycznej próbie rozciągania.  
Ograniczone są również rozmiary próbek. Wynikają one z możliwości maszyn 
wytrzymałościowych.  

 
Tabela 2. Wartości średnicy odcisków dla twardości 276 HBW i 341 HBW przy różnych średnicach 
wgłębnika oraz siły dociskania wgłębnika. 

𝔇=10 mm, F=3000 kgf 𝔇=2,5 mm, F=187,5 kgf 𝔇=1, F=30 kgf 

276 HBW 

d1= 3,63 mm d2=0,91 mm d3= 0,36mm 

341 HBW 

d1’=3,29 mm d2’=0,82 mm d3’=0,33 mm 
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Rys. 52. Rozmiary odcisków Brinella (dla wgłębników o średnicach 2,5 i 1 mm) odpowiadające 
twardości odkształconego stopu Inconel 718. W porównaniu ze strukturą badanego stopu w stanie 
wyjściowym przed trawieniem i po trawieniu odczynnikiem nr 22 zgodnie z ASTM E407.  

 

 
Rys. 53. Kulka o średnicy 2,5mm wykonana z węglika wolframu użyta, jako wgłębnik do 
instrumentowanych badań twardości. 

 

Zgodnie zaleceniami podanymi w normie ISO 14577-2 wgłębnik w kształcie sfery powinien 
mieć twardość 1500 HV10, gęstość 14,8 g/cm3±0,2  g/cm3, być wykonany ze spieku, którego, 
składnikami jest kobalt (5-7%), węgliki (2%) oraz węglik wolframu (reszta), a średnica kulki 
powinna się mieścić w tolerancjach podanych w Tabeli 3. 

 

Tabela 3. Tolerancje średnic kulek używanych, jako wgłębniki do instrumentowanych pomiarów 
twardości. 

Średnica kulki 𝔇 [mm] Tolerancja średnicy 

10 ±0,005 

5 ±0,004 

2,5 ±0,003 

1 ±0,003 

0,5 ±0,003 

 

 

 

d2’=0,82 mm  

dla 𝔇=2,5;  

F=187,5 kgf 

 

   d3’=0,33 mm  

dla 𝔇=1;  

F=30 kgf 
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3.1.1.3. Siła docisku wgłębnika 

 

Wartość siły docisku w pomiarze twardości metodą Brinella (76) powiązana jest z promieniem 
odcisku i wgłębnika. Dla pomiaru z użyciem kulki o średnicy D = 2,5 mm jest to standardowo 
187,5 kgf. W związku z tym przyjęto, że zakres czujnika siły będzie wynosił, co najmniej 0-204 
kgf (0-2000 N). 

 

3.1.1.4. Głębokość odcisku 

 

Badania z wykorzystaniem metody elementów skończonych (MES) przeprowadzone przez 
J.H. Lee [121] wykazały, że przy odkształceniu wynoszącym ℎ𝑚𝑎𝑥 ≥ 6%𝔇 kształt krzywej 
wyznaczonej z instrumentowanego pomiaru twardości, jest w niewielkim stopniu zależny od 
współczynnika tarcia między wgłębnikiem, a materiałem. Stosunkowo płytki odcisk powoduje 
jednak, że materiały o odmiennych właściwościach mechanicznych, takich jak granica 
plastyczności i współczynnik umocnienia odkształceniowego 𝑛 (Rys. 54a), mogą mieć tą samą 
krzywą odciążania i obciążania. Dla ℎ𝑚𝑎𝑥 ≈ 20%𝔇 uwidacznia się większa różnica między 
krzywymi różnych materiałów (Rys. 54b), ale również współczynnik tarcia, jaki występuje 
między wgłębnikiem, a badanym materiałem ma większy wpływ na kształt krzywej (Rys. 54c).  
Co ważne, głębokość odcisku ma niewielki wpływ na wyznaczony moduł Younga. Szacowana 
głębokość odcisku wykonanego metodą Brinella dla nieodkształconego ℎ𝑥𝑛 i odkształconego 
ℎ𝑥𝑜badanego stopu Inconelu 718 przy zastosowaniu wgłębnika o średnicy 𝔇 = 2,5 mm 
wyniesie: 

ℎ𝑥𝑛 = 𝔇 2⁄ − √(𝔇 2)⁄ 2
− (𝑑 2⁄ )2 ≈ 0,069 𝑚𝑚 ≈ 2,8%𝔇        (82) 

ℎ𝑥𝑜 = 𝔇 2⁄ − √(𝔇 2)⁄ 2
− (𝑑 2⁄ )2 ≈ 0,086 𝑚𝑚 ≈ 3,4%𝔇       (83) 
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Rys. 54. Przykładowe wyniki analizy MES instrumentowanych badań twardości (A) dla dwóch 
materiałów różniących się ksztłtem kszywej ze statycznej próby rozciągania (B) oraz wpływ 
współczynnników tarcia 𝑓 (C), jaki występuje między wgłębnikiem a badanym materiałem na wynik 
instrumentowanego badnia twrdości. ℎ𝑡- mierzona głębokość odcisku, 𝔇- średnica wgłębnika, 𝜎𝑜, 𝜎1- 
granice plastyczności dwoch badanych materiałów, 𝑊- siła wciskajaca wgłębnik w materiał. Na 
podstawie [121]. 

 

3.1.1.5. Podsumowanie wymagań sprzętowych 

 

Przeprowadzona powyżej analiza pozwoliła określić wartości parametrów instrumentowanej 
próby twardości dla stopu Inconel 718 (Tabela 4). Wartości te umożliwią zmierzenie między 
innymi twardości tego stopu oraz modułu Younga 𝐸𝐼𝑇 . Na podstawie wyznaczonych 
parametrów dobrano odpowiednie elementy urządzenia pomiarowego.  

 
Tabela 4. Wartości  parametrów instrumentowanego pomiaru twardości dla badanego stopu Inconel 
718. 

l.p Parametr Wartość parametru 

1 Średnica wgłębnika 𝔇 2,5 mm 

2 Promień styku wgłębnika i materiału w odcisku 𝑎 ≈ 0,8-0,9 mm 

3 Siła dociskająca wgłębnik 𝐹 ≈1800 N 

4 Głębokość odcisku ℎ ≈0,07-0,09 mm 

A B 

C 



62 
 

3.1.2. Elementy urządzenia 

3.1.2.1. Czujnik przemieszczenia  

 

Jako czujnik przemieszczenia w urządzeniu zastosowano inkrementalny czujniki optyczny. 
Czujniki tego typu wykorzystują siatkę składającą się z cyklicznie wykonanych szczelin 

(Rys. 55). Siatka ta jest połączona z trzpieniem pomiarowym. Wiązka światła wychodząca ze 
źródła światła znajdującego się po jednej stronie siatki, w zależności od położenia względem 
otworów w siatce, przechodzi lub nie na drugą stronę siatki, gdzie znajduje się fotokomórka. 
W efekcie przemieszczania siatki powstaje, więc szereg impulsów w fotokomórce, których 
ilość informuje o wartości przemieszczenia. Czujniki tego typu konstruowane są w taki sposób, 
żeby generować jednocześnie co najmniej dwa sygnały impulsowe z przesunięciem fazowym 
miedzy sobą, dzięki czemu możliwe jest określenie kierunku, w którym następuje 
przemieszczenie. Czujnik nie wymaga żadnej dodatkowej elektroniki, a generowany przez 
niego prostokątny sygnał inkrementalny, może być odbierany przez wiele dostępnych na 
rynku kart pomiarowych, które mogą jednocześnie służyć do rejestracji sygnału z czujnika 
przemieszczenia.   

 

 

Rys. 55. Schemat optycznego dekodera inkrementalnego. 𝑈1, 𝑈2- sygnały pomiarowe. 

 

Ze względu na rozdzielczość  <100 nm (co spełnia wymagania normy ISO14577 
dotyczące rozdzielczości pomiaru przemieszczenia) w konstrukcji urządzenia zastosowano 
inkrementalny optyczny czujnik przemieszczenia Heidenhain Metro MT1271 (Rys. 56). 

  

 
Rys. 56. Czujnik przemieszczenia Heidenhain Metro MT1271 zastosowany w konstrukcji 

twardościomierza. 

Kierunek obrotu siatki 

U1 

U2 
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W Tabeli 5 podano wybrane parametry zastosowanego czujnika. Generuje on 
prostokątny sygnał pomiarowy TTL o okresie 0,2 μm. Maksymalny błąd pozycjonowania w 
całym zakresie wyniósł ±0,06 μm (Rys. 57). Maksymalna prędkość przemieszczania czujnika to 
500 mm/sek. Na podstawie wstępnych badań przeprowadzonych na twardościomierzu 
Vickersa przyjęto, że przemieszczenie wgłębnika podczas pomiarów twardości nie będzie 
większe niż 0,05 mm/sek. Przybliżona głębokość odcisku, dla wgłębnika o średnicy D=2,5 mm 
i przy sile docisku P=187,5 kgf dla materiału o twardości 341 HBW, wyniesie 0,07÷0,09 mm. 
Oznacza to, że przy prędkości przemieszczania wgłębnika 0,05 mm/sek maksymalny docisk 
wgłębnika zostanie osiągnięty w czasie  1,4÷1,8 sekundy. 

 
Tabela 5. Parametry inkrementalnego czujnika przemieszczenia wybranego do badań. 

Nominalna dokładność systemu 0,2 μm 

Błąd pozycjonowania na okres sygnału pomiarowego 0,02 μm 

Dokładność w krótki przedziale pomiarowym 0,03 μm 

Zalecany krok pomiarowy (k)  0,05 μm 

Zakres pomiarowy 6 mm 

Interpolacja sygnału pomiarowego 10 

Okres sygnału pomiarowego 0,2 μm 

Maksymalna prędkość przemieszczania  ≤500 mm/sek 

Separacja krawędzi (a) przy danej częstotliwości 

prędkości1 trawersy 

≤12m/min 

≤6m/min 

≤3m/min 

 

 

≥0,23 μs 

≥0,48 μs 

≥0,98 μs 

Zasilanie 5 V DC±0,5 V/<169 mA   

bez obciążenia 
1przy referencyjnej częstotliwości skanowania 

 

 

Rys. 57. Błąd pozycjonowania wybranego do badań czujnika przemieszczenia. 

Pomiar przemieszczenia w wybranym czujniku różni się w pewnym stopniu od 
typowych czujników inkrementalnych (Rys. 58) [5]. Do pomiaru przemieszczenia wykorzystuje 
on zjawisko interferencji i dyfrakcji oraz przesunięć fazowych wiązek świetlnych na wzorcu 
pomiarowym oraz na siatce skanującej, jaka umieszona jest między źródłem światła, a 
wzorcem pomiarowym. Światło przechodząc przez siatkę skanującą ulega dyfrakcji, przez co 
powstają trzy oddzielne strumienie świetlne. Następnie wiązki te ulegają dyfrakcji i odbiciu na 
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wzorcu długości w taki sposób, że natężenie światła jest rozdzielone głównie na dwie wiązki 
(prążki dyfrakcyjne) o orientacji +1 i -1 względem wiązki pierwotnej. Tak powstałe wiązki 
trafiają ponownie na siatkę skanującą, gdzie ulegają interferencji oraz kolejnej dyfrakcji. W 
wyniku tego siatkę skanującą opuszczają wiązki pod trzema różnymi kątami. Wiązki te, są 
następnie zamieniane w fotokomórkach na sygnały elektryczne. Relatywne przesunięcie siatki 
skanującej względem wzorca długości powoduje przesunięcie fazowe frontów falowych 
ugiętych wiązek świetlnych. Kiedy siatka skanująca przesunie się o jeden okres, to front falowy 
wiązki o orientacji +1 jest przesunięty o jedną długość fali (+Ω), a front falowy wiązki o 
orientacji -1 przesunięty o jedną długość fali w przeciwnym kierunku  (-Ω).  Następnie wiązki, 
które uległy przesunięciu fazowemu interferują ze sobą na siatce, co powoduje przesunięcie 
fazowe między interferującymi wiązkami o dwie długości fali. Efektem jest przesunięcie 
sygnału pomiarowego o dwa okresy (długości fali), wywołane relatywnym przesunięciem siatki 
skanującej o jeden okres. Tak powstały sygnał pomiarowy, jest w dużej mierze wolny od 
zniekształceń i może być wielokrotnie interpolowany.  
 

 

Rys. 58. Schemat przedstawiający zasadę działania interferencyjnego skanowania zastosowanego w 

zastosowanym do badań czujniku przemieszczenia. C- okres siatki, Ψ- przesuniecie fazowe fali świetlnej 

po przejściu przez siatkę skanującą, Ω- przesunięcie fazowe fali świetlnej wywołane przemieszczeniem 

X wzorca pomiarowego. Na podstawie [125].  

 
Na podstawie maksymalnej wartości prędkości przemieszczania wgłębnika Vw można 

określić minimalną częstotliwość (fz), z jaką karta pomiarowa musi próbkować sygnały 
pomiarowe 𝑈𝑎1 i 𝑈𝑎2 generowane przez czujnik przy zastosowaniu najmniejszego zalecanego 
kroku pomiarowego k (Rys. 59). Dla prędkości przemieszczenia wgłębnika 0,05 mm/sek 
częstotliwość ta wynosi: 
 

 0,2μm 
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𝑓𝑧 =
𝑉𝑤

𝑘
=

0,05

5∙10−5 = 1 𝑘𝐻𝑧              (84) 

 

Jest to częstotliwość, przy której rejestrowane będą pojedyncze najmniejsze zalecane 
kroki pomiarowe =0,05 μm. 
 

 Odstępy między krawędziami wysokich stanów prostokątnych sygnałów 
inkrementalnych 𝑎𝑛𝑜𝑚 wynosi: 
 

𝑎𝑛𝑜𝑚 =
1

𝑓𝑧
= 1 𝑚𝑠               (85) 

 

 

         

Rys. 59. Schemat sygnałów inkrementalnych 𝑈𝑎1 i 𝑈𝑎2 generowanych przez czujnik przemieszczenia 
wraz zaznaczonymi najmniejszymi zalecanymi krokami pomiarowymi, separacją krawędzi sygnałów 
(𝑎𝑛𝑜𝑚) oraz okresem sygnału pomiarowego (𝑏). 

 

3.1.2.2. Czujnik siły 

 

W urządzeniu zastosowano tensometryczny czujnik siły.  
Zasada działania czujnika tensometrycznego oparta jest na zmianie rezystancji 

elektrycznej przewodnika jak następuje w wyniku jego rozciągania. Zależność między zmianą 

względnej rezystancji przewodnika  
∆𝑅

𝑅
 a odkształceniem 𝜀 opisuje wzór: 

∆𝑅

𝑅
= 𝐾𝜀              (86) 

gdzie: K - współczynnik czułości, który dla pewnych wartości odkształceń jest wartością stałą. 
Współczynnik ten jest charakterystyczny dla danego czujnika elektrooporowego. 

 

Czujniki tego typu składają się z elementu sprężystego oraz tensometrów- 
stanowiących odkształcane przewodniki, które naklejone są powierzchnię elementu 
sprężystego. Czujniki tensometryczne cechują się niskim dryfem, przez co znajdują 
zastosowanie na przykład w badaniach pełzania. Są one również powszechnie stosowane w 
głowicach siły maszyn wytrzymałościowych. 

Do badań wybrano tensometryczny membranowy czujnik siły ZEPWN CL16md (Rys. 60). 
 

anom 

Ua1 

Ua2 

0 

0 

b 

1       2        3      4        5   ∙∙∙∙ Kroki 
pomiarowe k 
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Rys. 60. Tensometryczny czujnik siły ZEPWN CL16md zastosowany w urządzeniu. 

 

Czujnik działa w oparciu o pełny mostek Wheatstone’a z 8 pracującymi tensometrami 
liniowymi- 4 rozciąganymi i 4 ściskanymi (Rys. 61). 

 

 

Rys. 61. Schemat mostka tensometrycznego zastosowanego w czujniku siły. R1, R1
’, R2, R2

’, R3, R3
’, R4, R4

’- 

tensometry, Uw - napięcie sygnały wyjściowego (pomiarowego) Ucz -napięcie zasilania. Na podstawie 

schematu czujnika Cl16md udostępnionego przez firmę ZEPWN. 

 

Zastosowany czujnik siły cechuje się czułością 2,02 mV/V. Przy napięciu zasilającym 
mostek równym 10 V oraz zakresie pomiarowym 0-2000 N. Rozdzielczość czujnika (bez 
uwzględnienia parametrów wzmacniacza pomiarowego) wynosi: 

𝑟𝑜𝑧𝑑𝑧𝑖𝑒𝑙𝑐𝑧𝑜ść 𝑐𝑧𝑢𝑗𝑛𝑖𝑘𝑎 𝑠𝑖ł𝑦 =
2000 [𝑁]

10 [𝑉]

2,02 [
𝑚𝑉

𝑉
]

= 0,404 𝑁          (87) 

 

+Uz 

0Uz 

-Wy 

+Wy 

R1 

R3 

R6 

R5 

R2 

R4 

R4’ R1’ 

R2’ 
R3’ 

+Uzk 

0Uzk 

Ucz 

Uw 

Ekran 



67 
 

3.1.2.3. Karta pomiarowa 

 

Przyjmując, że krok pomiarowy czujnika przemieszczenia wynosi 0,05 μm a zakres pomiarowy 
wynosi 6 mm to minimalna rozdzielczość, z jaką powinien być rejestrowany pomiar 
przemieszczenia wynosi: 
 

𝑚𝑖𝑛𝑖𝑚𝑎𝑙𝑛𝑎 𝑟𝑜𝑧𝑑𝑧𝑖𝑒𝑙𝑐𝑧𝑜ść 𝑙𝑖𝑐𝑧𝑛𝑖𝑘𝑎 =
6000 [𝜇𝑚]

0,05 [𝜇𝑚]
= 120 000 ≈ 216,9 = 17 𝑏𝑖𝑡     (88) 

 

Aby możliwe było rejestrowanie zmian siły na takim poziomie karta pomiarowa musi mieć 
rozdzielczość analogowego kanału pomiarowego, czyli co najmniej: 

 

𝑚𝑖𝑛. 𝑟𝑜𝑧𝑑𝑧𝑖𝑒𝑙𝑐𝑧𝑜ść 𝑎𝑛𝑎𝑙𝑜𝑔𝑜𝑤𝑒𝑔𝑜 𝑘𝑎𝑛𝑎ł𝑢 =
2000 [𝑁]

0,404  [𝑁]
= 4950,49 = 212,273 ≈ 13 𝑏𝑖𝑡      (89) 

Zastosowana karta (Rys. 62) posiada kanał pomiarowy z wewnętrznym licznikiem, który 
próbkuje sygnał z czujnika inkrementalnego maksymalnie z częstotliwością 80 MHz, a sygnał z 
czujnika przemieszczenia z częstotliwością 250 KHz. Ponieważ za pomocą wybranej karty 
pomiarowej możliwe jest jedynie naprzemienne pobieranie danych z poszczególnych kanałów, 
to częstotliwość próbkowania sygnału z czujnika siły limituje również maksymalną 
częstotliwość próbkowania sygnału z czujnika przemieszczenia. Częstotliwość pomiaru ma 
szczególne znaczenia dla sygnału z czujnika siły. Sygnał ten jest napięciowym sygnałem 
analogowym i jest bardziej podatny na występowanie w nim zakłóceń, niż sygnał z czujnika 
przemieszczenia. Zwiększenie dokładności pomiaru można uzyskać przez uśrednienie wyników 
pomiaru. Ilość wyników, jaka może być uśredniona, zależeć będzie od częstotliwości pomiarów 
oraz czasu, jaki jest między poszczególnymi impulsami z czujnika przemieszczenia. Czas ten 
odpowiada jednemu krokowi pomiarowemu (𝑘) i jest równy odstępowi między krawędziami 
wysokich stanów prostokątnych sygnałów inkrementalnych (𝑎𝑛𝑜𝑚). Zgodnie z wzorem (85) 
odstęp ten wynosi w przybliżeniu 1ms. Częstotliwość pomiaru 250 kHz umożliwia, więc 
uśrednienie, co najmniej 250 wartości przemieszczenia i siły podczas trwania jednego kroku 
pomiarowego. Wartości parametrów, jakie powinna posiadać karta pomiarowa oraz wartości 
parametrów wybranej karty pomiarowej podano w Tabeli 6. 
 

 
Rys. 62. Karta pomiarowa NI USB6211 zastosowana w urządzeniu. 
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Tabela 6. Parametry wymagane oraz oferowane przez wybraną kartę pomiarową. 

Parametr Wartość wymagana 
Wartość karty 
pomiarowej 

Rozdzielczość wejścia analogowego (sygnał 

z czujnika /wzmacniacza siły) 

13 bit 16 bit  

Rozdzielczość wejścia cyfrowego 

(zegarowego)? 

17 bit 32 bit 

Rozdzielczość wyjść analogowych (kontrola 

serw napędu) 

16 bit (patrz punkt 3.1.3.4- 

Element wykonawczy) 

16 bit 

Częstotliwość próbkowania sygnału z 

czujnika przemieszczenia 

>1000 Hz 80; 20; 0,1MHz 

Częstotliwość próbkowania sygnału z 

czujnika siły (wejście analogowe) 

>1000 Hz 250 kHz  

Napięcie wejścia analogowego 0-10 V ±10 V 

Napięcia wejścia cyfrowego 5 V 10 V 

Napięcia wyjścia analogowego (kontrola 

serwo z poziomu programu LabView) 

0-10 V ±10 V 

Rozdzielczość sygnału do kontroli serwo 

napędu (prędkość, moment) 

=4000/Zakres prędkości 

obrotowych= 4000/20=200≈8 

bit 

16 bit 

 

3.1.2.4. Elementy wykonawcze 

 

W twardościomierzach instrumentowanych stosuje się różne sposoby realizacji 
przemieszczenia. Elementami wykonującymi przemieszczenie są przykładowo: 

- Siłowniki piezoelektryczne 

- Metalowy rdzeń umieszczony w cewce, przez który przepływa prąd. 

- Serwomechanizmy elektryczne 

- Serwomechanizmy hydrauliczne 

 
Elementem wykonawczym w zaprojektowanym urządzeniu jest serwomechanizm (Rys. 63, 

Rys. 64), który za pośrednictwem śruby kulowej (Rys. 65) i systemu dźwigni porusza 
trzpieniem, na którym zamontowany jest wgłębnika. 
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Parametry serwosilnika i enkodera 

- Moment obrotowy przy pracy ciągłej- 4.8 

Nm 

- Moment max - 14.3 Nm 

- Prędkość obrotowa 1000 obr/min 

- Prędkość max 1500 obr/min 

- Moment bezwładności J [x10-4kg∙m2] - 11.6 

- Rekomendowana proporcja między 

obciążeniem a bezwładnością silnika ≤17 

- Enkoder inkrementalny 22-bit (rozdzielczość 

4194304 impulsów na obrót) 

- Dokładność pozycjonowania 0,5minuty 

kątowej. 

   
Rys. 63. Charakterystyka serwosilnika Mitsubishi 
HG-SR 51(B) przy zasilaniu 1 fazowym 230V AC. 

 
Rys. 64. Serwosilnik Mitsubishi HG-SR 
51(B) zastosowany w urządzeniu. 

 
Rys. 65. Śruba kulowa zastosowana w urządzeniu. Średnica nominalna 25mm, skok 2mm, klasa 
wykonania C7, z nakrętką bezluzowa [126]. 
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Na podstawie dokładności pozycjonowania serwosilnika oraz skoku śruby równej 2 mm i 
przełożeniu dźwigni równej 7:1 można oszacować dokładność pozycjonowania wgłębnika. 

 

𝑑𝑜𝑘ł𝑎𝑑. 𝑝𝑜𝑧𝑦𝑐. 𝑤𝑔łę𝑏𝑛𝑖𝑘𝑎 ≈
𝑠𝑘𝑜𝑘 ś𝑟𝑢𝑏𝑦

(1°
1

𝑑𝑜𝑘ł𝑎𝑑𝑛𝑜ść
𝑝𝑜𝑧𝑦𝑐𝑗𝑜𝑛𝑜𝑤𝑎𝑛𝑖𝑎 𝑠𝑖𝑙𝑛𝑖𝑘𝑎)∙360∙𝑝𝑟𝑧𝑒ł𝑜ż𝑒𝑛𝑖𝑒 𝑑ź𝑤𝑖𝑔𝑛𝑖

≈

2

43200∙7
≈ 0,000007 𝑚𝑚 ≈ 0,007 𝜇𝑚          (90) 

 

Przy małych prędkościach obrotowych silnika oraz odpowiednim sterowaniu 
uwzględniającym opóźnienia w wykonywaniu komend sterujących, można oszacować 
wartość, która powinna zapewnić zatrzymanie silnika z dokładnością przewyższającą 
najmniejszy zalecany krok pomiarowy czujnika przemieszczenia równy 0,05 μm. 

Prędkość silnika sterowana jest za pośrednictwem programowalnego sterownika 
logicznego PLC. Regulacja prędkości odbywa się za pomocą napięciowego sygnału 
analogowego, zmieniającego się w zakresie 0-10 V generowanego przez kartę pomiarową 
wyposażoną w analogowe wyjścia o rozdzielczości 16 bit.  

Rozdzielczość, z jaką można ustawić prędkość obrotowa silnika ,ograniczona jest nie tylko 
przez rozdzielczość sygnału napięciowego karty pomiarowej, ale również przez sterownik PLC 
silnika. Zakres wartości sygnału napięciowego, jaki trafia do sterownika z karty pomiarowej 
dzielony jest na 4000 przedziałów, które odpowiadają prędkości obrotowej. Dla prędkości 
obrotowej 0 do 20 obr/min zachodzącej w obie strony minimalna prędkość obrotowa 
𝑉𝑂𝑏𝑟𝑚𝑖𝑛

 wynosi: 

𝑉𝑂𝑏𝑟𝑚𝑖𝑛=20/(4000∙0,5)=0,01 obr/min           (91) 

Wartość ta wraz z dźwignią o przełożeniu 7:1 oraz śrubą kulową o skoku 2mm 
umożliwia wyznaczenie przybliżonej minimalnej prędkości przemieszczania wgłębnika bez 
obciążenia: 

 

𝑉𝑤𝑔ę𝑏𝑛𝑖𝑘𝑎 =
𝑉𝑜𝑏𝑟𝑚𝑖𝑛

∙𝑠𝑘𝑜𝑘 𝑔𝑤𝑖𝑛𝑡𝑢

7
=

0,01∙2

7
≈ 0,0029 𝑚𝑚/𝑚𝑖𝑛 ≈ 0,048 𝜇𝑚/𝑠𝑒𝑘     (92) 

 

Przeniesienie siły z próbki na czujnik siły oraz prowadzenie trzpienia z zamocowanym 
wgłębnikiem odbywa się za pośrednictwem łożysk liniowych (Rys. 66). W łożyskach 
zastosowane są igiełki, jako elementy toczne. Bieżnie, po których poruszają się igiełki są 
płaskie. Ta konstrukcja sprawia, że trzpień prowadzący wgłębnik ma odebrane wszystkie 
stopnie swobody związane z ruchem obrotowym oraz zapewnia łożysku dużą większą 
sztywność, niż analogicznych rozmiarów łożyska z kulowymi elementami tocznymi.  
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Rys. 66. Łożysko liniowe ISEL GNZC20 z igiełkowymi elementami tocznymi. 

 

3.1.3. Ogólna budowa urządzenia 

Dobrane do badań czujniki siły i przemieszczenia miały duży wpływ budowę urządzenia 
(Rys. 67, Rys. 68, Rys. 69). Większość urządzeń tego typu ma te czujniki umieszczone w głowicy 
pomiarowej, w której zamocowany jest również wgłębnik. W tym przypadku, ze względu na 
stosunkowo duże rozmiary czujników, zdecydowano się na zamocowanie czujnika siły pod 
stolikiem pomiarowym. Czujnik przemieszczenia znajduje się w dolnej części urządzenia. Jest 
on przymocowany do stolika za pośrednictwem specjalnego mocowania (Rys. 70). 

  

Konstrukcja układu pomiaru przemieszczenia umożliwia zastosowanie szerokiej gamy 
czujników przemieszczenia (pojemnościowych, indukcyjnych, wiroprądowe, inkrementalne, 
interferencyjne). Dzięki temu w przyszłości, potrzeby zależności od potrzeb, będzie można 
zwiększyć lub zmniejszyć rozdzielczość i zakres pomiarowy przemieszczenia. W urządzeniu 
można także zamontować czujniki siły o różnym zakresie pomiarowym i różnej czułości. 
Wszystkie te cechy sprawiają, że konstrukcja jest stosunkowo uniwersalna i może służyć do 
pomiaru makro i mikro twardości. 
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Rys. 67. Projekt układu do pomiaru siły i przemieszczenia zaprojektowanego stanowiska do 
instrumentowanego pomiaru twardości. a- czujnik siły, b- silnik serwo, c- czujnik przemieszczenia. 
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Rys. 68. Schemat wykonanego stanowiska do instrumentowanego pomiaru twardości. 

  
Rys. 69. Obraz wykonanego stanowiska do instrumentowanego pomiaru twardości. 
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Rys. 70. Schemat układ służącego do pomiaru przemieszczenia.  

 
 
3.1.3.1. Akwizycja danych 

 
Akwizycja danych pomiarowych odbywa się za pomocą środowiska LabView oraz 
zmodyfikowanego programu udostępnionego przez National Instrument (Rys. 71). W 
programie stworzone zostały dwa oddzielne kanały pomiarowe dla sygnałów odbieranych z 
czujników siły i przemieszczenia, za pośrednictwem karty pomiarowej. Pierwszy kanał- 
analogowy dla sygnału z czujnika siły oraz drugi kanał cyfrowy obsługujący sygnał z 
inkrementalnego czujnika przemieszczenia. Wartości siły i przemieszczenia są mierzone 
naprzemiennie. Wartości otrzymane z poszczególnych czujników są następnie uśredniane, 
kalibrowane i zapisywane w pliku Excel. Program za pomocą okna kontrolnego (Rys. 72) 
umożliwia ustawienie częstotliwości do 250 kHz oraz ilości pomiarów do 250 tysięcy pomiarów 
na sekundę. Za pomocą programu kontrolowana jest również prędkość i kierunek obrotów 
serwosilnika w zakresie ±20 obrotów na minutę. 
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Rys. 71. Schemat programu użytego do akwizycji danych pomiarowych.  
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Rys. 72. Obraz interfejsu programu do akwizycji danych pomiarowych. 

3.2. Profilometr 

 

Pomiar chropowatości wykonano za pomocą profilometru stykowego (Rys. 73). 
Urządzenie składa się z jednostki pomiarowej oraz jednostki sterująco-obliczeniowej. W 
jednostce pomiarowej umieszczony jest układ napędowy wraz z głowicą pomiarową. W 
głowicy pomiarowej umieszczone jest ramię z diamentową końcówką pomiarową o 
nominalnym promieniu 2 μm. Powierzchnia czołowa głowicy (ślizgacz) stanowi bazę 
pomiarową, do której odnoszone są wartości odchyleń końcówki pomiarowej, jakim ulega ona 
podczas przemieszczania się po nierównościach powierzchni badanego materiału w czasie 
trwania pomiaru (Rys. 74). Taka konstrukcja sprawia, że ślizgacz działa jak mechaniczny filtr, 
który separuje z profilu powierzchni większe nierówności odpowiadające między innymi 
falistości powierzchni. Urządzenie umożliwia pomiar nierówności powierzchni o wysokości do 
350 μm (Tabela 7). Wyniki pomiarów odczytywane są na monitorze jednostki sterująco 
obliczeniowej, która umożliwia również wydrukowanie zmierzonego profilu chropowatości. 
Użyty do badań profilometr jest urządzeniem przenośnym. Konstrukcje tego typu (stykowy z 
głowicą wyposażoną w ślizgacz) są powszechnie stosowane do pomiarów chropowatości 
powierzchni w warunkach polowych i eksploatacji konstrukcji. 

 
Tabela 7. Wybrane parametry techniczne profilometru Mitutoyo Surftest SJ 301. 

Parametr Wartości parametrów 

Zakres pomiarowy /rozdzielczość w osi Z [μm] 350 (od -200 do +150)/0,01÷0,4μm 

Zakres pomiarowy /rozdzielczość w osi X [μm] 300-16000/0,25-5 

Nominalna siła docisku końcówki pomiarowej [mN] 0,75 

Nominalny promień końcówki pomiarowej [μm] 2 

Nominalny promień ślizgacza [mm] 40 

 



77 
 

 

 
Rys. 73. Użyty do badań profilometr Mitutoyo Surftest SJ 301 (A), Końcówka pomiarowa (B). 

 

 
Rys. 74. Schemat głowicy pomiarowej znajdującej się w jednostce pomiarowej. 
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3.3. Pozostałe wyposażenie do badań 

3.3.1.  Maszyna wytrzymałościowa 

Badania wytrzymałościowe były wykonane na hydraulicznej maszynie wytrzymałościowej o 
nominalnym zakresie pracy 100 kN (Rys. 75). Pomiar siły odbywa się za pomocą przetwornika 
siły o zakresie ± 100 kN umieszczonego na górnej trawersie maszyny. Pomiar odkształcenia 
próbki odbywa się za przez pomiar przemieszczenia siłownika hydraulicznego znajdującego się 
w podstawie urządzenia. Zakres przemieszczenia wynosi 80 mm. 

 
Rys. 75. Maszyna wytrzymałościowa MTS 810 użyta do badań wytrzymałościowych. 

3.3.2.  Skaningowy mikroskop elektronowy (SEM) 

Mikroskop użyto do obserwacji powierzchni bocznej oraz powierzchni przełomu próbki po 
badaniach wytrzymałościowych. Mikroskop wyposażony jest w detektor elektronów wtórnych 
(SE) i elektronów wstecznie rozporoszonych (BSE), służących do zobrazowania powierzchni 
próbki oraz spektrometr dyspersji promieniowania rentgenowskiego (EDS) służący do 
określania składu pierwiastkowego badanego materiału. Skład wyznaczany jest na podstawie 
widma charakterystycznego promieniowania rentgenowskiego, emitowanego przez badany 
materiał w wyniku jego odziaływania z wiązką elektronów emitowanych przez działo 
elektronowe mikroskopu SEM (Rys. 76). 

 
Rys. 76. Skaningowy mikroskop elektronowy Carl Zeiss Evo 25MA. 

 

Detektor EDS 
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3.3.3.  Mikroskop świetlny 

Cyfrowy mikroskop świetny (Rys. 77) został użyty do badań powierzchni zgładów oraz 
powierzchni bocznej próbek po badaniach wytrzymałościowych. Mikroskop wyposażony jest 
w kamerą z matrycą CMOS o rozdzielczości 2MP oraz obiektywów o maksymalnym 
powiększeniu cyfrowym do 5000x. 

 
Rys. 77. Mikroskop optyczny Keyence VHX 6000. 

 

3.3.4. Dyfraktometr rentgenowski 

Do badań użyto dyfraktometru rentgenowskiego Xstress3000 G2R (Rys. 78). Za jego pomocą 
zostały wykonane pomiary połówkowych szerokości pików dyfrakcyjnych (FWHM), które 
posłużyły do oceny jakościowej gęstości dyslokacji w próbach po badaniach 
wytrzymałościowych. 
 

 
Rys. 78. Dyfraktometr rentgenowski. 

 

3.3.5.  Mikroskop konfokalny 

Mikroskopy konfokalne cechują się większą rozdzielczością niż tradycyjne mikroskopy 
świetlne. Do zobrazowania powierzchni wykorzystują one światło laserowe. W użytym do 
badań mikroskopie jest to laser światła ultrafioletowego. Konstrukcja mikroskopu 
konfokalnego sprawia, że do obiektywu wpada światło laserowe tylko z płaszczyzny 
ogniskowania. Wykonanie wielu zdjęć na różnych płaszczyznach ogniskowych umożliwia 
obrazowanie trójwymiarowe i pomiary geometrii rozwiniętych powierzchni. 

Mikroskop konfokalny posłużył do zobrazowania profilów odcisków wykonanych na 
twardościomierzu instrumentowanym a także do pomiarów średnic i głębokości odcisków 
Specyfikację mikroskopu (Rys. 79) podano w Tabeli 8. 

. 
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Rys. 79. Mikroskop konfokalny Olimpus Lext OLS4100 użyty do badań. 

 

Tabela 8. Specyfikacja mikroskopu konfokalnego Olympus LEXT użytego do badań 

Parametr Pomiar wysokości 
Pomiar szerokości i 

długości 

Maksymalna Rozdzielczość obrazu przy 
zastosowaniu obiektywu 100x [nm] 

0,5 1 

Powiększenie [x] 5 10 20 50, 100 5 10 20 50, 100 

Powtarzalność pomiarów [μm] 0,45 0,1 0,03 0,012 0,45 0,1 0,03 0,012 

Dokładność  0,15+L/100 μm ± 1,5% 

 

IV PROGRAM BADAŃ 

1. Plan badań 

Do badań degradacji wybrano stopu Inconel opisany w podrozdziale 2. Zastosowano próbki o 

zmiennym polu przekroju części pomiarowej (podrozdział 3). Zdefiniowano zmienną przyjętą 

do określenia stopnia degradacji materiału po próbach niszczących (podrozdział 4). Ustalono 

parametry badań doświadczalnych (podrozdział 5) 

 Cześć doświadczalna badań składa się z trzech podstawowych etapów  

Pierwszy etap obejmował badania stopu przed próbami wytrzymałościowymi. Wykonano 

badania chropowatości, analizę strukturalną materiału rodzimego (określenie wielkości ziarn 

i zawartości węglików) oraz pomiary geometrii próbek przeznaczonych do badań 

wytrzymałościowych i zmęczeniowych (szerokość i grubość wybranych przekrojów części 

pomiarowych próbek). Instrumentowane badania twardości nie były wykonywane, ponieważ 
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odciski jakie powstają po takim pomiarze zaburzałby odpowiedź materiału na obciążenia, 

jakim  będzie on poddany podczas prób wytrzymałościowych.  

Drugi etap to wprowadzenie w sposób kontrolowany uszkodzeń w część pomiarową 

próbek za pomocą prób wytrzymałościowych - statyczną próbę rozciągania oraz nisko i 

wysokocykliczną próbę zmęczeniową. W etapie tym wyznaczono również wartości 

odkształcenia plastycznego materiału w oparciu o pomiary geometrii jakie wykonano przed i 

po badaniach wytrzymałościowych w wybranych przekrojach części pomiarowych próbek. 

Odkształcenie to posłużyło następnie do wyznaczenia wartości referencyjnej zmiennej 

uszkodzenia. 

Trzeci etap składał się z badań fraktograficznych próbek po próbach wytrzymałościowych 

oraz badań chropowatości i instrumentowanych badań twardości. Uzyskane wyniki badań 

odniesiono do wartości referencyjnej zmiennej uszkodzenia. 

 

2. Materiał przeznaczony do badań 

 

Próbki zostały wykonane z walcowanego płaskownika wykonanego ze stopu Inconel 718 

(Tabela 9). 

Struktura badanego stopu składa się z równoosiowych ziarn oraz węglików pierwotnych MC 

(Rys. 80, Rys. 81, Rys. 82, Rys. 83). Materiał jest w stanie zrekrystalizowanym przesyconym, 

bez starzenia umacniającego. W ziarnach widoczne są bliźniaki wyżarzania, które powstają 

podczas rekrystalizacji stopu Inconel 718. Zmierzona średnia średnica ziarn wynosi około 

0,02 mm (Tabela 10). Część węglików tworzy zgrupowania w postaci pasm. Oś podłużna pasm 

jest równoległa do osi podłużnej płaskownika, która odpowiada kierunkowi jego walcowania. 

Pasma węglików rozmieszczone w objętości materiału stosunkowo równomiernie. Zmierzony 

udział węglików w strukturze materiału wynosi w przybliżeniu 0,4% (Rys. 84). Około 65% tych 

węglików ma średnicę ekwiwalentną mniejszą lub równą 4 μm (Rys. 85). 

 

Tabela 9. Skład pierwiastkowy stopu użytego do badań. 

C Mn P S Si Cr Ni Al 

0,05 0,01 0,008 0,0002 0,10 17,98 52,30 0,60 

Mo Cu Nb Ta Ti Co B Fe 

2,88 0,02 4,97 0,01 1,02 0,04 0,002 19,96 
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Rys. 80. Obraz struktury stopu Inconel 718 użytego do wykonania próbek. Bez trawienia (A) po 

trawieniu odczynnikiem nr 22 z normy ASTM E 407 (B).  

 

  
Rys. 81. Obraz struktury stopu Inconel 718 użytego do wykonania próbek płaszczyźnie ZX 

płaskownika.  
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Rys. 82. Obraz struktury stopu Inconel 718 użytego do wykonania próbek w płaszczyźnie ZY 

płaskownika.  

 

 
Rys. 83. Obraz struktury stopu Inconel 718 użytego do wykonania próbek w płaszczyźnie XY 

płaskownika.  

 

Tabela. 10. Wielkość ziarn (wg. ASTM E112- metoda przecięć) w poszczególnych płaszczyznach 

przekroju płaskownika. 

Płaszczyzna zgładu XZ YZ XY 

Wielkość 
ziarn 

[G] 8,2 8,4 8,1 

d [mm] 0,021 0,020 0,022 

  

z 

y 

x 

y 
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Rys. 84. Udział objętościowy węglików. 

 

 
Rys. 85. Histogram średnicy ekwiwalentnej węglików. 

 

3. Próbka do badań 

 

Do badań zastosowano próbki [127] o zmiennym polu przekroju części pomiarowej (Rys. 86). 

Zbieżność próbki została dobrana zgodnie ze wzorem:   

 

𝑍𝐵 =
𝑅𝑒𝐿

(𝑅𝑚−𝑅𝑒)𝑏𝑚𝑖𝑛
                                        (93) 

 

Geometria próbki umożliwia otrzymanie w części pomiarowej różnych stopni 

odkształcenia materiału, począwszy od odkształcenia, które odpowiada granicy plastyczności 

𝑅𝑒 (przekrój o powierzchni 𝑎 ∙ 𝑏𝑚𝑎𝑥), aż do odkształcenia, które odpowiada doraźnej granicy 

wytrzymałości 𝑅𝑚 (przekrój o powierzchni 𝑎 ∙ 𝑏𝑚𝑖𝑛). Ciągły rozkład odkształcenia w części 

pomiarowej próbki na odcinku L = 40 mm umożliwia wykonanie kilku makroskopowych 

pomiarów twardości (przy różnych stopniach odkształcenia materiału). Granica plastyczności 

i wytrzymałości badanego materiału zostały wyznaczone ze statycznej próby rozciągania 

próbki o stałym przekroju w części pomiarowej.  Minimalna szerokość 𝑏𝑚𝑖𝑛 = 5,8 𝑚𝑚 i 

grubość próbki 𝑎 = 4,7 𝑚𝑚 zostały dobrane tak, aby możliwy był pomiar odkształconego 

materiału wybranymi metodami badawczymi oraz aby siła przy zerwaniu próbki nie była 
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większa niż możliwości maszyny wytrzymałościowej. Powierzchnia próbek przed badaniami 

była szlifowana. 

 

 
Rys. 86. Projekt próbki przeznaczonej do badań [128]. 

 

4. Referencyjna zmienna uszkodzenia 

 

Stopień uszkodzenia materiału wyznaczony za pomocą wybranych metod badawczych 

zostanie odniesiony do referencyjnego wskaźnik uszkodzenia. Za referencyjną zmienną 

uszkodzenia przyjęto zmienną zaproponowaną przez Johnsona wyrażoną wzorem (25). 

Zmienna 𝐷𝜀  wiąże stopień uszkodzenia materiału z przyrostem odkształcenia plastycznego. 

Przyrost plastycznego odkształcenia ekwiwalentnego ∆𝜀𝑝 jaki występuje we wzorze na 

zmienną uszkodzenia 𝐷𝜀 może być wyznaczony dla dowolnego proporcjonalnego jak i 

nieproporcjonalnego (do naprężenia) przyrostu odkształcenia plastycznego za pomocą 

parametru Odqvista 𝜀̅𝑝 wyrażonego wzorem: 

 

𝜀̅𝑝 = ∫ 𝑑𝜀𝑖𝑛
𝑝 = ∫ √𝑑𝜀𝑗𝑘

𝑝 𝑑𝜀𝑗𝑘
𝑝                            (94) 

gdzie : 𝑑𝜀𝑖𝑛
𝑝

- przyrost intensywności ekwiwalentnego odkształcenia plastycznego, 𝑑𝜀𝑗𝑘
𝑝

 𝑑𝜀𝑗𝑘
𝑝

=

∑(𝑑𝜀𝑗𝑘
𝑝

)2- suma iloczynu składowych tensora przyrostów ekwiwalentnego odkształcenia plastycznego 

zapisana w konwencji sumacyjnej Einsteina [6]. 

 

Przyjmując układ odniesienia zgodny z kierunkami głównymi tensora odkształcenia, przyrost 

intensywności ekwiwalentnego odkształcenia plastycznego można wyrazić za pomocą 

odkształceń głównych tensora odkształcenia jako [134, 171]: 

 

𝑑𝜀𝑖𝑛
𝑝 = √

2

9
[(𝑑𝜀1

𝑝 − 𝑑𝜀2
𝑝)

2
+ (𝑑𝜀2

𝑝 − 𝑑𝜀3
𝑝)

2
+ (𝑑𝜀3

𝑝 − 𝑑𝜀1
𝑝)

2
]                     (95) 

W przypadku jednoosiowego statycznego rozciągania oraz w przypadku LCF i HCF, w którym 

występuje ratchetting i stosując zasadę nieściśliwości materiału: 
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𝜀1 = −(𝜀2 + 𝜀3)             (96) 

którą, stosuje się również do przyrostów odkształceń: 

 

𝑑𝜀1 = −(𝑑𝜀2 + 𝑑𝜀3)             (97) 

i zapisując, że  

 

 𝑑𝜀2 = −𝑥𝑑𝜀1, 𝑑𝜀3 = −(1 − 𝑥)𝑑𝜀1           (98) 

równanie (95) przyjmuje postać: 

 

𝑑𝜀𝑖𝑛
𝑝 = √

2

9
[(𝑑𝜀1

𝑝 + 𝑥𝑑𝜀1
𝑝)

2
+ (−𝑥𝑑𝜀1

𝑝 + (1 − 𝑥)𝑑𝜀1
𝑝)

2
(−(1 − 𝑥)𝜀1

𝑝 − 𝑑𝜀1
𝑝)

2
] =

√
4

3
[(1 − 𝑥 + 𝑥2)𝑑𝜀1

𝑝2
] = 𝑑𝜀1

𝑝√
4

3
(1 − 𝑥 + 𝑥2)         (99) 

 

Dla uproszczenia zakładając, że 𝑥 =
1

2
  czyli, że: 

  

𝑑𝜀2 = 𝑑𝜀3 = −
1

2
𝑑𝜀1           (100) 

To równanie (99), redukuje się do zależności: 

 

𝑑𝜀𝑖𝑛
𝑝 = 𝑑𝜀1

𝑝√
4

3
(1 −

1

2
+

1

4
) = 𝑑𝜀1

𝑝√
4

3
(

3

4
) = 𝑑𝜀1

𝑝       (101) 

Zakładając, że przyrost odkształceń  𝑑𝜀1, 𝑑𝜀2, 𝑑𝜀3 jest proporcjonalny w cały zakresie 

odkształceń plastycznych: 

 

𝑑𝜀1: 𝑑𝜀2: 𝑑𝜀3 = 𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡          (102) 

To korzystając z równania (94) i (101) wartość przyrostu plastycznego odkształcenia 

ekwiwalentnego sprowadza się do prostej zależności: 

 

∆𝜀𝑝 = 𝜀̅𝑝 = ∫ 𝑑𝜀1
𝑝 = 𝜀1

𝑝          (103) 

gdzie: 𝜀1
𝑝

 - odkształcenie plastyczne materiału w kierunku równoległym do przyłożonej podczas próby 
wytrzymałościowej siły.  

Zastosowana geometria próbki, rodzaj obciążenia (jednoosiowe rozciągania) oraz 
właściwości samego materiału sprawiają, że w zakresie plastycznego odkształcenia 
proporcjonalny przyrost odkształceń zgodny z zależnością (102) nie jest zachowany. Jednak ze 
względu na możliwość stosunkowo prostego pomiaru odkształcenia zdefiniowanego wzorem 
(103) przyjęto, że wzór ten będzie wykorzystany do wyznaczenia referencyjnych wartości 
zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 dla danej wartości odkształcenia plastycznego, jakie zostanie 
wprowadzone w materiał podczas statycznej próby rozciągania oraz w czasie nisko i wysoko 
cyklicznej próby zmęczeniowej. Wartości te mogę być wyznaczone ze wzoru:  
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𝐷𝜀𝑛
=

𝜀1𝑛

𝑝

𝜀1
𝑝𝑓           (104) 

gdzie: 𝜀1𝑛

𝑝
-rzeczywiste plastyczne odkształcenie badanego materiału w 𝑛-tym obszarze próbki, 𝜀1

𝑝𝑓

- 

rzeczywiste plastyczne odkształcenie badanego materiału, w którym następuje jego zniszczenie. 
 
 

𝜀1𝑛

𝑝  są to odkształcenia w kierunku równoległym do osi podłużnej próbki. Zmienna 

geometria próbki sprawia, że bezpośredni pomiar odkształceń 𝜀1𝑛

𝑝  w danym przekroju próbki 

jest utrudniony. Dokładny pomiar wymagałby zmierzenia odkształcenia w relatywnie 

niewielkich odstępach między poszczególnymi przekrojami. Dlatego też wartości  𝜀1𝑛

𝑝   

wyznaczano korzystając z zasady nieściśliwości materiału z pomiarów odkształceń w 

szerokości 𝜀2𝑛

𝑝  i grubości 𝜀3𝑛

𝑝  próbek w 𝑛- tym przekroju próbki przed i po próbach 

wytrzymałościowych zgodnie z zależnością: 
 

𝜀1𝑛

𝑝 = −(𝜀2𝑛

𝑝 + 𝜀3𝑛

𝑝 )          (105) 

 

W przypadku próbek poddanych próbom zmęczeniowym mierzone odkształcenia 

plastyczne próbek po badaniach będą stanowiły sumę odkształceń plastycznych próbki jakie 

zachodzą po każdym cyklu obciążania próbki: 

 

∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝 = − ∑ ∆ (𝜀2𝑛

𝑝 + 𝜀3𝑛

𝑝 )                        (106) 

 

5. Parametry badań 

5.1.Badania wytrzymałościowe 

5.1.1. Statyczna próba rozciągania (SPR):  

Ze względu na zmienną geometrię obszaru pomiarowego próbki nie było możliwości 

zastosowania ekstensometru do pomiaru odkształcenia oraz kontroli prędkości odkształcania.  

W związku z tym w statycznej próbie rozciągania kontrolowana była prędkość przemieszczania 

trawersy maszyny wytrzymałościowej. Początkowa prędkość trawersy wynosiła 0,1 mm/min. 

Po przekroczeniu przemieszczenia odpowiadającego odkształceniu w najmniejszym przekroju 

próbki równym 0,015 mm/mm prędkość odkształcenia zwiększono do 1,2 mm/min. Próba była 

prowadzona w temperaturze pokojowej 21°C aż do zerwania próbki (Rys. 87).  
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Rys. 87. Przebieg statycznej próby rozciągania próbki wykonanej ze stopu Inconel 718. 

5.1.2. Badania zmęczeniowe 

Badania prowadzono w temperaturze pokojowej. Próbki były obciążone siłą sinusoidalnie 
zmienną. Częstotliwość obciążania wynosiła 20 Hz, współczynnik asymetrii R wynosił 0,05.  Na 
Maksymalne naprężenie inżynierskie 𝜎max (𝑖𝑛ż) poszczególnych próbek wynosiło odpowiednio 

600 MPa lub 700 MPa (Rys. 88).  
 

 
Rys. 88. Schemat obciążeń prób zmęczeniowych wykonanych na próbkach ze stopu Inconel 718. 

 
 

Podane dla badań zmęczeniowych naprężenie maksymalne 𝜎max (𝑖𝑛ż) jak i naprężęnie 

odpowiadające granicy wytrzymałości 𝑅𝑚  dla statycznej próby rozciągania odnoszą się do 
najmniejszego pola przekroju (𝑎 ∙ 𝑏𝑚𝑖𝑛) nieodkształconych próbek. W pozostałych przekrojach 
ze względu na ich większą powierzchnię, maksymalne naprężenie inżynierskie wynosi 
(Rys. 89): 

𝜎 𝑚𝑎𝑥(𝑖𝑛ż)𝑛
=

𝑏𝑚𝑖𝑛

𝑏𝑛
𝜎max(𝑖𝑛ż)          (107) 
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gdzie: 𝑏𝑛- szerokość próbki w 𝑛- tym przekroju przed statyczną próbą rozciągania. 

Maksymalne naprężenie rzeczywiste w poszczególnych przekrojach próbek w momencie ich 
zerwania wynosiło: 

𝜎 𝑚𝑎𝑥(𝑟𝑧𝑒𝑐𝑧)𝑛
=

𝑎∙𝑏𝑛

𝑎𝑛𝜎 ∙𝑏𝑛𝜎

𝜎max (𝑖𝑛ż)𝑛
              (108) 

gdzie: 𝑎𝑛- grubość próbki w 𝑛-tym przekroju przed statyczną próbą rozciągania;  
𝑎𝑛𝜎

, 𝑏𝑛𝜎
- odpowiednio grubość i szerokość próbki w 𝑛-tym przekroju w czasie działania naprężenia 

𝜎 𝑚𝑎𝑥(𝑟𝑧𝑒𝑐𝑧)𝑛
. 

 

 
Rys. 89. Naprężenia 𝜎𝑚𝑎𝑥(𝑖𝑛ż)𝑛

 w wybranych przekrojach poprzecznych (𝑎 · 𝑏𝑛) próbek 

przeznaczonych do badań wytrzymałościowych.  
 

Na próbkach po badaniach wytrzymałościowych wyznaczono następnie referencyjną zmienną 
uszkodzenia, po czym wykonano badania profilometryczne oraz instrumentowane badania 
twardości. 
 

5.2. Pomiary odkształcenia plastycznego  

 
Grubość i szerokość wybranych przekroi próbki były mierzone za pomocą projektora 
pomiarowego przed i po badaniach wytrzymałościowych. Na podstawie tych pomiarów 
zostały wyznaczone referencyjne wartości zmiennej szkodzenia 𝐷𝜀𝑖

 (wzór 104). Wybrane 

przekroje zostały zaznaczone za pomocą liniowych zarysowań na powierzchni bocznej próbek. 
 

5.3. Instrumentowany pomiar twardości  

Na podstawie instrumentowanych pomiarów twardości wyznaczona była: 

900 MPa (Rm nominalne) 

𝑏𝑚𝑖𝑛 
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a) Twardość Brinella (HBN) ze wzoru (80). 

𝐻𝐵𝑁 =
2𝐹

𝜋𝔇(𝔇−√𝔇2−𝑑2)
           

b) Energię odkształcenia plastycznego.  

Energia odkształcenia plastycznego jest tutaj rozumiana, jako praca wykonana podczas 
wytworzenia trwałego odcisku. Co do wartości energia odkształcenia plastycznego równa jest 
polu pomiędzy krzywą obciążania i odciążania (Rys. 90, wzór (109)). Pole to zostało obliczone 
na podstawie danych pomiarowych za pomocą arkusza kalkulacyjnego MS Excel. 

𝑊𝑝 = ∫ (𝐹𝑎(ℎ) − 𝐹𝑏(ℎ))𝑑ℎ
ℎ𝑚𝑎𝑥

0
                  (109) 

c) Instrumentowany moduł sprężystości 𝐸𝐼𝑇 (wzór 40). 

𝐸𝐼𝑇 = (1 − 𝜈𝑠
2) (

2𝛽√𝐴

𝑆𝑂𝑃
∗ √𝜋

−
1−𝜈𝑖

2

𝐸𝑖
)

−1

          

 
Instrumentowany pomiar twardości wykonywano przy stałym przyroście siły. Prędkość 

narastania siły wynosiła 19 N/mm, Prędkość odciążania wynosiła 21 N/mm. Maksymalna siła 

docisku wgłębnika wynosiła 1600 ±4 N.  Po osiągnięciu zadanej siły maksymalnej układ 

przemieszczania wgłębnika był zatrzymywany na czas 62 sekund. Po tym czasie następowało 

odciążenie wgłębnika z zadaną prędkością. Badania prowadzono w temperaturze pokojowej. 

 

 
Rys. 90. Przebieg (A) oraz wykres z instrumentowanego pomiaru twardości. Niebieskie pole 

odpowiada pracy użytej do wykonania odcisku.  

 

5.4. Chropowatość  

Z pomiarów chropowatości powierzchni wyznaczono: 

a) średnie odchylenia profilu chropowatości od linii średniej- 𝑅𝑎 

b) średnią różnicę z pięciu najwyższych wzniesień i pięciu najniższych zagłębień- 𝑅𝑧(𝐼𝑆𝑂) 

 

𝒉𝒎𝒂𝒙 

A B 
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Parametry pomiaru dobrano w oparciu o kontrolny pomiar chropowatości próbki w obszarze 

przełomu próbki po statycznej próbie rozciągania. 

Parametry badania dla próbki po statycznej próbie rozciągania jak i po badaniach 
zmęczeniowych były takie same. Według najczęściej stosowanych standardów pomiaru 
chropowatości, odcinek ewaluacyjny 𝐿 powinien składać się z 5 jednostkowych odcinków 
pomiarowych 𝑙𝑟. Jednak w próbkach po badaniach zmęczeniowych obszar zmęczeniowy w 
obszarze przełomu jest stosunkowo niewielki i sąsiaduje z obszarem dołamania próbki. 
Ustawienie standardowej ilości odcinków pomiarowych wiązałoby się z koniecznością pomiaru 
w obszarze dołamania próbki. W związku z tym pomiary wykonano stosując odcinek 
ewaluacyjny składający się tylko z pojedynczego odcinka pomiarowego i wykonując po trzy 
pomiary w każdym obszarze pomiarowym. W celu wyekstrahowania profilu chropowatości z  
profilu pierwotnego w pomiarach profilu powierzchni został zastosowany dolno- i 
górnoprzepustowy filtr Gaussa, których charakterystyki transmisji amplitudy nierówności 
powierzchni opisane są odpowiednio równaniami (46) i (48): 

𝐻(𝜆)𝑧𝑚𝑖𝑒𝑟𝑧𝑜𝑛𝑦 𝑝𝑟𝑜𝑓𝑙 = 𝑒−𝜋(𝛼𝜆𝑠/𝜆)2
                  

𝐻(𝜆)𝑝𝑟𝑜𝑓𝑖𝑙 𝑐ℎ𝑟𝑜𝑝. = 1 − 𝑒−𝜋(𝛼𝜆𝑐/𝜆)2
  

Pozostałe parametry pomiaru profilu chropowatości to: 

a) Długość fali odcięcia filtra dolno i górnoprzepustowego wynosiła odpowiednio λs= 2,5 μm 

oraz   λc= 0,8 mm.  Wartość przenoszonej amplitudy dla fal odcięcia wynosi 50%. 

b) Odcinek ewaluacyjny 𝐿 składa się z pojedynczego odcinka pomiarowego 𝑙𝑟. 

c) Odstęp między punktami pomiarowymi wynosi 0,5 μm. 

d) Rozdzielczość pomiaru w osi Z dla chropowatości między 0-10 μm wynosi 0,01 μm 

e) Prędkość przesuwu głowicy pomiarowej 0,25 mm/s 

f) Siła docisku końcówki do powierzchni 0,75 mN 
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V WYNIKI BADAŃ I ICH ANALIZA 

1. Wyniki badań mechanicznych 

 
Badaniom zmęczeniowym poddano dwie próbki. Dla pierwszej próbki obciążenie maksymalnie 
cyklu obciążającego wyniosło 600 MPa, a dla drugiej 700 MPa. 

Pęknięcie rozdzielcze pierwszej próbki nastąpiło po 125 742 cykli obciążania. Jest to 
ilość cykli z zakresu wysokocyklowej wytrzymałości zmęczeniowej (HCF). Pęknięcie rozdzielcze 
drugiej próbki nastąpiło po 60851 cyklach. Jest to ilość cykli z zakresu niskocyklowej 
wytrzymałości zmęczeniowej (LCF). 

Na Rysunku 90 i 91 podano wartości wyznaczonego odkształcenia plastycznego 𝜀1𝑛

𝑝
 i ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
 

oraz zmiennej 𝐷𝜀.   

Wyznaczone wartości odkształcenia 𝜀1𝑛

𝑝  i ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝  (Rys. 89) jak i wyznaczone na jej 

podstawie wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 (Rys. 90) w funkcji pola powierzchni przekroju 
poprzecznego próbek mają nieliniowy charakter. Nieliniowa zależność między tymi 
wielkościami występuje zarówno w próbce po statycznej próbie rozciągania jak i dla obu 
próbek po badaniach zmęczeniowych. Związane jest to przede wszystkim z dwoma 
czynnikami.  

 

 
Rys. 90. Odkształcenie plastyczne po badaniach wytrzymałościowych wyznaczone dla wybranych 
przekroi poprzecznych 𝑎 · 𝑏𝑛 próbek.  
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Rys. 91. Wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 wyznaczone dla wybranych przekroi porzecznych 𝑎 · 𝑏𝑛 
próbek po badaniach wytrzymałościowych. 

 

Pierwszy jest to różny stopień umocnienia odkształceniowego poszczególnych ziarn 
znajdujących się w badanym materiale. Powoduje to, że zależność między naprężeniem i 
odkształceniem plastycznym (wyznaczona na przykład ze statycznej próby rozciągania) po 
przekroczeniu granicy plastyczności 𝑅𝑒, przybiera potęgowy charakter. Dla badanego stopu 
zależnością tą można odtworzyć za pomocą wartości naprężenia rzeczywistego 𝜎𝑚𝑎𝑥(𝑟𝑧𝑒𝑐𝑧)𝑛

 i 

wartości rzeczywistego odkształceń plastycznych 𝜀1𝑛

𝑝
 wyznaczonych za pomocą wzorów (105, 

108) (Rys. 93). Odtworzony w ten sposób fragment krzywej ze statycznej próby rozciągania 
dość dobrze wpisuje się we fragmentem analogicznej krzywej wyznaczonej ze statycznej próby 
rozciągania (z ekstensometrycznym pomiarem odkształcenia) przeprowadzonej dla próbki 
badanego materiału o stałym przekroju w części pomiarowej. Potwierdza to, że wyznaczone 
wartości odkształcenia plastycznego 𝜀1𝑛

𝑝
 wynikają z plastycznych właściwości materiału. 

Drugim czynnikiem wpływającym na nieliniową zależność między odkształceniem 

plastycznym 𝜀1𝑛

𝑝 , ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝 , zmienną uszkodzenia 𝐷𝜀 a polem powierzchni przekroju 

poprzecznego próbek jest lokalizacja odkształcenia plastycznego w obszarze przekroju 𝑏𝑚𝑖𝑛. 
Następuje ono po przekroczeniu w tym obszarze granicy wytrzymałości 𝑅𝑚 materiału. Dalsze 
rozciąganie próbki prowadzi do powstania szyjki odkształcenia plastycznego w obszarze 
przekroju 𝑏𝑚𝑖𝑛 a tym samym do większego zmniejszenia się pola powierzchni tego przekroju 
w stosunku do przekrojów poza szyjką. Wyznaczone naprężenie 𝜎𝑚𝑎𝑥(𝑟𝑧𝑒𝑐𝑧)𝑛

 i odkształcenie 

a·bmin a·b1 a·b2 a·b3 a·b4 a·b5 a·b6 a·b7 a·b8 a·b9 a·b10

SPR 1,00 0,56 0,44 0,39 0,36 0,33 0,31 0,28 0,25 0,23 0,21

LCF (700 MPa) 1,00 0,38 0,31 0,27 0,25 0,24 0,22 0,20 0,18 0,16 0,14

HCF (600 MPa) 1,00 0,25 0,20 0,18 0,15 0,15 0,14 0,13 0,12 0,11 0,12

Wartość zmiennej uszkodzenia

Próbka

Przekrój
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𝜀1𝑛

𝑝   w przekroju 𝑏𝑚𝑖𝑛 są więc większe niż mogłoby to wynikać z potęgowego charakteru 

zależności między naprężeniami a odkształceniami plastycznymi wyznaczonymi dla 
pozostałych przekrojów.  Geometria szyjki zależy nie tylko od właściwości plastycznych 
materiału, ale również od wymiarów geometrycznych próbki [153].  

 
 

  
Rys. 93. Krzywa umocnienia odkształceniowego wyznaczona z wykorzystaniem pomiarów odkształceń 
wybranych przekroi poprzecznych 𝑏𝑛 próbki o zmiennym przekroju części pomiarowej poddane 
statycznej próbie rozciągania oraz krzywa ze statycznej próby rozciągania próbki o stałym przekroju w 
części pomiarowej.  

 
 
W próbkach po badaniach zmęczeniowych szyjka odkształcenia plastycznego występuje w 
strefie dołamania. W związku z tym przyjęta metoda wyznaczania odkształcenia plastycznego 
∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝  jak i zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 powoduje, że wartości tych wielkości wyznaczane dla 

przekrojów znajdujących się w okolicy przełomów będą stanowiły sumę efektów związanych 
ze zjawiskami zmęczeniowymi- ratcheting oraz odkształceniem doraźnym.  
 
 

2. Fraktografia próbek 

2.1 Próbka po statycznej próbie rozciągania  

2.1.1. Powierzchnia przełomu próbki po statycznej próbie rozciągania 

Na obrazach SEM powierzchni przełomu próbki po statycznej próbie rozciągania widoczna jest 
typowa dla przełomów plastycznych dołkowa topografia powierzchni (Rys. 94).  Na dnie 
dołków obecne są węgliki. Kształt dołków zawiera informację o kierunku naprężenia w 
stosunku do powierzchni przełomu. W obszarze środkowym dołki na przełomie mają kształt 

Obszar 

szyjki 

Krzywa wyznaczona na podstawie  

 pomiarów geometrii próbki o  

zmiennym polu przekroju w  

części pomiarowej  

po badaniach  

SPR 

  

Krzywa wyznaczona ze statycznej  

próby rozciągania próbki o stałym  

przekroju w części pomiarowej 
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równomierny, co wskazuje na działanie naprężenia normalnych do powierzchni przełomu. W 
okolicach krawędzi, widoczne są usta ścinania a dołki mają kształt wydłużony, co wskazuje na 
działanie w tych miejscach sił ścinających a więc stycznych do powierzchni przełomu. Zgodnie 
z tym co napisano we wstępie pkt. 1.1 (Rys. 15) odmienny kształt dołków oznacza, że co 
najmniej na końcowym etapie rozwoju uszkodzenia w obszarze przy powierzchni próbki działa 
odmienny układ naprężenia a tym samym odmienną wartość uplastyczniającego i niszczącego 

odkształcenia ekwiwalentnego 𝜀𝑝 i 𝜀𝑝𝑓
 niż w objętości materiału. 

 

 

 

 
Rys. 94. Przełom próbki po statycznej próbie rozciągania. 
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2.1.2. Powierzchnia boczna próbki po statycznej próbie rozciągania 

 

Na powierzchni bocznej próbki po statycznej próbie rozciągania widoczne są różne formy 
uszkodzenia materiału (Rys. 95, Rys. 96). Są to odspojenia węglików od osnowy, pęknięcia 
węglików (Rys. 97) oraz pęknięcia osnowy propagujące od granicy między osnową a 
węglikami. Widoczne są również zafałdowania powierzchni. Nasilenie oraz rozmiar uszkodzeń 
i zafałdowań powierzchni jest tym większy im większe jest odkształcenie plastyczne próbki i 
tym samym wyznaczona wartość zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. W końcowym etapie uszkodzenia 
widoczna jest w skali mikroskopowej lokalizacja odkształcenia plastycznego osnowy. 
Przyjmuje ona postać relatywnie dużych pasm poślizgu. Są one zorientowane skośnie do 
kierunku rozciągania próbki lub znajdują się na odcinkach łączących sąsiadujące ze sobą pustki.  
 

 
Rys. 95. Obraz powierzchni bocznej próbki po statycznej próbie rozciągania. Obszar szyjki odkształcenia 

plastycznego.  
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 𝐷𝜀 ≈ 0,56 

  
𝐷𝜀 ≈ 0,44 

  
 𝐷𝜀 ≈ 0,39 

Rys. 96. Obraz powierzchni bocznej próbki po statycznej próbie rozciągania. Obszary o różnym stopniu 

odkształcenia plastycznego i wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. 

Odkształcenia  
osnowy 
zlokalizowane 
między pustkami 

 Odkształcenia  
osnowy 
zlokalizowane 
między pustkami 
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 𝐷𝜀 ≈ 0,33 

  
𝐷𝜀 ≈ 0,31 

  
𝐷𝜀 ≈ 0 

Rys. 96. C.D. Obraz powierzchni bocznej próbki po statycznej próbie rozciągania. Obszary o różnym 

stopniu odkształcenia plastycznego i wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. 
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Szyjka 𝐷𝜀 ≈ 1 

Rys. 97. Badania EDX wydzieleń obecnych na powierzchni  bocznej próbki po statycznej próbie 

rozciągania w okilicy przełomu. 

 

2.2. Próbki po próbach zmęczeniowych 

2.2.1. Powierzchnia przełomu próbki po badaniach zmęczeniowych 

2.2.1.1. Powierzchnia przełomu próbki po badaniu LCF 

 

Topografia przełomu próbki po niskocyklowej próbie zmęczeniowej jest typowa dla 

transkrystalicznego pękania zmęczeniowego. Widoczna jest zmęczeniowa oraz resztkowa 

strefa przełomu (Rys. 98). Strefa zmęczeniowa rozchodzi się promieniście z naroża próbki. W 

strefie tej widoczne są linie spoczynkowe w kształcie promieni oraz prążki zmęczeniowe. 

Szerokość prążków zmęczeniowych wzrasta w miarę wzrostu szczeliny pęknięcia (Rys. 99). 

Widoczne są również prążki zmęczeniowe w okolicy wtrąceń. Prążki zmęczeniowe w okolicy 

wtrąceń są drobniejsze od prążków znajdujących się w większej odległości od wtrąceń. Prążki 

w okolicy wydzieleń rozchodzą się promieniście od tych wtrąceń. Jest to szczególnie widoczne 

w późniejszym etapie rozwoju pęknięcia zmęczeniowego. Wskazuje to na rozwój pobocznych 

/ wtórnych pęknięć zmęczeniowych od wydzieleń. Prążki zmęczeniowe widoczne są również 

w okolicy wtrąceń w strefie dołamania próbki (Rys. 99I, J). 

Kształt strefy zmęczeniowej, linii spoczynkowych oraz orientacja prążków wskazuje, że ognisko 

zmęczeniowe znajduje się w narożu próbki. W narożu próbki stwierdzono obecność obszaru, 

którego powierzchnia ma odmienną topografię niż powierzchnia z prążkami. Widoczne są 

gładkie płaszczyzny o charakterze krystalograficznym (Rys. 99). Topografia taka jest typowa 

dla pęknięć zmęczeniowych w stopie Inconel 718 na etapie ich zarodkowania [181, 182]. 

Odmienna topografia powierzchni w obszarze zarodkowania pęknięcia zmęczeniowego jest 

efektem działania odmiennego mechanizmu jego rozwoju (powolny wzrost mikropęknięcia) 

niż na następującym po nim etapie ustabilizowanego wzrost tego pęknięcia (którego efektem 

jest powstanie strefy zmęczeniowej z prążkami. W literaturze mechanizm zarodkowania 

pęknięcia zmęczeniowego w Inconel 718 powiązany jest z powstawaniem i rozwojem 

intensywnych pasm odkształcenia, które tworzone są przez bliźniaki a następnie dekohezją 

materiału na granicy bliźniaków z osnową [182]. Rozmiar tego obszaru wynosi co najmniej 100 

μm co odpowiada ≈5x średnim średnicom ziarn badanego stopu (Tabela 10).  
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Rys. 98. Obraz powierzchni przełomu próbki po niskocyklowej próbie zmęczeniowej (700 MPa).  

 

  

  
Rys. 99. Obszar ogniska oraz powierzchni przełomu z Rys. 98 z prążkami zmęczeniowymi o średniej 

szerokości 0,21 μm (A), 0,24 μm (B). 

 

D 

Strefa resztkowa Strefa zmęczeniowa 

Rys 107 obszar B Rys 107 obszar A  

prążki 

prążki 

Strefa przyogniskowa Obszary o 
krystalograficznym 
charakterze 
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Rys. 99. C.D. Obszar powierzchni przełomu z Rys. 98 z prążkami zmęczeniowymi o średniej szerokości 

w okolicy wydzieleń 0,47 m (C), 1,19 μm (D), 1,35 μm (E), 1,88 μm poza okolicą wydzieleń (F), o średniej 

Rys 107 obszar C Rys 107 obszar D 

prążki 

prążki 

Rys 107 obszar E Rys 107 obszar F  

prążki 

prążki 

Rys 107 obszar I Rys 107 obszar J 

prążki 

Rys 107 obszar G  Rys 107 obszar H 

prążki 
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szerokości 2,46 μm (G), średniej szerokości w okolicy wydzieleń 0,53 μm (H), w strefie dołamania (I) z 

prążkami zmęczeniowymi w okolicy wtrącenia o średniej szerokości 0,14 μm (J). 

 

2.2.1.2. Powierzchnia przełomu próbki po badaniu HCF 

Podobnie jak w przypadku próbki po niskocyklowej próbie zmęczeniowej na powierzchni 

przełomu próbki po próbie HCF widoczna jest strefa zmęczeniowa oraz strefa resztkowa 

(Rys. 100). Na podstawie pomiarów promienia strefy zmęczeniowej wykreślonej od naroża do 

środka próbki stwierdzono, że strefa zmęczeniowa w próbce HCF jest większa o około 20% od 

strefy zmęczeniowej, jaka znajduje się na przełomie próbki po niskocyklowej próbie 

zmęczeniowej. W narożu próbki, od którego rozwija się promieniowa strefa zmęczeniowa, 

podobnie jak w przypadku próbki po badaniu LCF stwierdzono obecność obszaru, w którym 

występują gładkie płaszczyzny przełomu o charakterze krystalograficznym (Rys. 101) a także 

węglik. Zarówno gładkie płaszczyzny jak i węglik mają kontakt z krawędzią przełomu, czyli z 

powierzchni boczną próbki. Szerokość prążków zmęczeniowych rośnie w miarę wzrostu 

szczeliny pęknięcia (Rys. 102). W strefie zmęczeniowej znajdują się wydzielenia, od których 

rozchodzą się promieniście drobne prążki zmęczeniowe. Jest to szczególnie widoczne na 

późniejszym etapie rozwoju pęknięcia zmęczeniowego. Podobnie jak w przypadku próbki po 

niskocyklowej próbie zmęczeniowej wskazuje to na rozwój pobocznych pęknięć 

zmęczeniowych od wydzieleń. Prążki zmęczeniowe widoczne są również w okolicy wtrąceń w 

strefie dołamania próbki (Rys. 102I, J).  

 

 
Rys. 100. Obraz powierzchni przełomu próbki po próbie HCF (600 MPa). 

A B 

C, D 

E, F 

Linie spoczynkowe 

Ognisko Strefa resztkowa Strefa zmęczeniowa 
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Rys. 101. Obszar ogniska pęknięcia zmęczeniowego próbki po badaniach HCF oraz powierzchni 

przełomu z 

 

  

  
Rys. 102. Obszary powierzchni przełomu z Rys. 100 z prążkami zmęczeniowymi o średniej szerokości 
prążków 0,29 μm (A), 0,77 μm (B), 0,89 μm, 0,89 μm (C), średniej szerokości prążków w okolicy 
wydzielenia 0,42 μm (D). 
 

Rys 107 obszar A Rys 107 obszar B 

prążki 
prążki 

Obszary o 
krystalograficznym 
charakterze 

Rys 107 obszar C Rys 107 obszar D 

prążki 
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Rys. 102 C.D. Obszary powierzchni przełomu z Rys. 100 w strefie dołamania (E), prążki w okolicy 
wydzielenia 0,25 μm w strefie dołamania (F). 

 

2.2.1.3. Analiza prążków zmęczeniowych obecnych na powierzchni przełomu próbki po 
badaniu LCF i HCF 

 

Na podstawie zmierzonych grubości prążków w różnych miejscach strefy zmęczeniowej próbki 

po nisko i wysokocyklowej próbie zmęczeniowej określono prędkość rozwoju pęknięcia 

zmęczeniowego w zależności od odległości od ogniska zmęczeniowego (Rys. 103). 

Stwierdzono większą prędkość rozwoju pęknięcia zmęczeniowego dla próbki po niskocyklowej 

próbie zmęczeniowej niż dla próbki po wysokocyklowej próbie zmęczeniowej. Stwierdzono 

również zdecydowanie mniejsza prędkość rozwoju pęknięć zmęczeniowych propagujących od 

wydzieleń znajdujących się w objętości materiału. 

Prążki zmęczeniowe są typową cechą przełomu zmęczeniowego, która odpowiada 

ustabilizowanemu rozwojowi dominującego pęknięcia zmęczeniowego [180, 153 

str. 578 - 579]. Zliczając liczbę prążków istnieje, więc możliwość oszacowania jaka część 

ograniczonej trwałości zmęczeniowej przypada na okres zarodkowania i wzrostu 

dominującego pęknięcia zmęczeniowego. Ilość cykli 𝑁𝑧𝑙𝑐𝑓, 𝑁𝑧ℎ𝑐𝑓 obciążeniowych, jakim 

zostały poddane próbki podczas rozwoju strefy zmęczeniowej określono na podstawie 

potęgowych linii trendu  𝑓(𝐿𝑙𝑐𝑓) i 𝑓(𝐿ℎ𝑐𝑓) wyznaczonych dla prędkości rozwoju pęknięć 

zmęczeniowych (których powierzchnie widoczne są na przełomie) badanych próbek przyjęto 

przy tym, że dla obu próbek długość strefy zmęczeniowej 𝐿0𝑙𝑐𝑓
, 𝐿0ℎ𝑐𝑓

 rozpoczyna się tuż za 

strefą przyogniskową i kończy na granicy ze strefą dołamania znajdującej się w środkowej 

części próbki (Rys. 104). Przyjęto także, że strefa przyogniskowa jest to obszar przełomu w 

okolicy ogniska, która ma charakter krystalograficzny, co jest typową cechą przełomu 

zmęczeniowego, która odpowiada zarodkowaniu dominującego pęknięcia zmęczeniowego 

[153 str. 578]. Dla obu próbek przyjęto, że strefa ta ma długość w przybliżeniu równą 0,1 mm. 

prążki 

Rys 107  

obszar E 

Rys 107 obszar F 
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Rys. 103.  Prędkość rozwoju pęknięcia zmęczeniowego w zależności od odległości od ogniska.  

 

Rys. 104. Schemat oznaczeń zastosowanych przy wyznaczaniu liczby cykli obciążeniowych, jakim 

zostały poddane próbki podczas rozwoju strefy zmęczeniowej. 

 

Ilość cykli 𝑁𝑧𝑙𝑐𝑓, 𝑁𝑧ℎ𝑐𝑓 oszacowano na podstawie wzoru rekurencyjnego:  

𝐿1 = 𝐿0 − 𝑓(𝐿0)       

𝐿𝑛+1 = 𝐿𝑛 − 𝑓(𝐿𝑛)   

Jeśli 𝐿𝑛+1 < 100𝜇𝑚 to 𝑁𝑧𝑙𝑐𝑓 , 𝑁𝑧ℎ𝑐𝑓 = 𝑛                     (110)

        

gdzie: 𝑓(𝐿0), 𝑓(𝐿𝑛)- szerokość ostatniego od końca i n-tego od końca prążka zmęczeniowego, 𝐿0, 𝐿1, 

𝐿𝑛, 𝐿𝑛+1- długość szczeliny pęknięcia zmęczeniowego odpowiednio za ostatnim od końca prążkiem 

zmęczeniowym, przed ostatnim od końca prążkiem zmęczeniowym, za n-tym od końca prążkiem zmęczeniowym, 

za n+1 od końca prążkiem zmęczeniowym. 

 

Oszacowana liczba cykli w strefie zmęczeniowej próbki po niskocyklowej i wysokocyklowej 

próbie zmęczeniowej wynosiło odpowiednio 26% (≈15800 cykli) i 13% (≈16400 cykli) liczby 
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cykli do zerwania. Oznacza to, że przeważająca większość cykli obciążeniowych obu próbek 

przypada na etap zarodkowania dominującego pęknięć zmęczeniowych w przekroju próbki 

𝑏𝑚𝑖𝑛. Zgodnie z Rys. 89 naprężenia między w siódmym (𝑏7) przekroju, w którym zmierzono 

odkształcenia plastyczne (licząc przekrój minimalny- 𝑏𝑚𝑖𝑛 jako pierwszy) próbki po badaniu 

LCF (gdzie 𝐷𝜀 ≈ 0,20 ÷ 0,22) są na tym samym poziomie co w przekroju 𝑏𝑚𝑖𝑛 w próbce po 

badaniu HCF. Próbka po próbie LCF zerwała się po 60851 cyklach. Oznacza to (zakładając, że 

struktura materiału była jednorodna), że, w co najmniej kilku przekrojach części pomiarowej 

próbki po badaniu LCF (sąsiadujących z przekrojem 𝑏7 i przekroi, które mają większą 

powierzchnię niż 𝑏7) rozwój ewentualnych pęknięć zmęczeniowych powinien znajdować się 

na etapie zarodkowania. 

 

2.2.2. Powierzchnia boczna próbek po badaniach zmęczeniowych 

 

Topografia powierzchni bocznej próbek po próbach zmęczeniowych w obszarze 

sąsiadującym z częścią przełomu, w której nastąpiło dołamanie próbki ma taki sam charakter 

jak powierzchnia boczna próbki po statycznej próbie rozciągania (Rys. 105, Rys. 106, Rys. 108, 

Rys. 109). Obraz powierzchni bocznej poza tym obszarem różni się od powierzchni bocznej 

próbki po statycznej próbie rozciągania (Rys. 107, Rys. 110). Główną różnica jest brak 

widocznych mikroskopowych oznak odkształcenia plastycznego. Widoczne są natomiast 

relatywnie większe pęknięcia. Pęknięcia mają kształt linii łamanych. Są one skierowane mniej 

więcej równolegle do kierunku przyłożonej siły rozciągającej próbki. Długości pęknięć w 

poszczególnych obszarach próbki są zróżnicowane. Są one mniejsze tam gdzie przekrój 

poprzeczny próbki jest większy a wyznaczona wartość zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 mniejsza. 

Większość pęknięć ma kontakt z węglikami. W próbce po badaniach LCF w obszarze 

odpowiadającym przekrojowi 𝑏7 (Rys. 107H) (gdzie naprężenia maksymalne cyklu 

obciążającego w tych przekrojach są zbliżone do tych, w których po 125 742 cyklach nastąpiło 

zerwanie próbki po badaniu HCF) stwierdzono obecność mikropęknięć, rozwijających się od 

węglików. Szerokość mikropęknięć znajdujących się na powierzchni bocznej próbki w obszarze 

przekroju 𝑏7 oraz w obszarach przekrojów, których pole powierzchni jest większe niż w 𝑏7, nie 

przekracza szerokości strefy przyogniskowej obecnej na przełomie próbki po badaniach HCF.  

Pęknięcia węglików powstały prawdopodobnie w wyniku odkształcenia plastycznego 

𝜀𝑛
𝑝𝐶1

 jakie zostało wprowadzone w materiał po pierwszych cyklach obciążeniowych Podobne 

pęknięcia widoczne są na powierzchni próbki po statycznej próbie rozciągania w miejscach 

gdzie odkształcenie plastyczne 𝜀1𝑛

𝑝   i zmienna uszkodzenia 𝐷𝜀 mają najmniejsze wartości 

(odpowiednio 0,123 mm/mm i 0,18) (Rys. 111). 
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Rys. 105. Powierzchnia boczna w obszarze przełomu próbka po próbie LCF (700 MPa). 

 

 
Rys. 106. Powierzchnia boczna próbki po próbie LCF (700 MPa) sąsiadująca z częścią przełomu, w 

której nastąpiło doraźne dołamanie.  𝐷𝜀 ≈ 1.  
 

 

 

Obszar głównego pęknięcia  

zmęczeniowego 

Obszar doraźnego pękniecia resztkowego 

Rys. 106. 
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A) 𝐷𝜀 ≈ 1; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,330 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,190 mm/mm Powierzchnia boczna próbki w 

sąsiedztwie strefy zmęczeniowej 

  

B) 𝐷𝜀 ≈ 0,6; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,215mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,149 mm/mm 

  

C) 𝐷𝜀 ≈ 0,38; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,130 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,104 mm/mm 

Rys. 107. Obraz powierzchni bocznej próbki po próbie LCF (700 MPa). Obszary o różnym stopniu 

odkształcenia plastycznego i wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀.  
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D) 𝐷𝜀 ≈ 0,31; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,106[mm/mm]; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,086 mm/mm 

  

E) 𝐷𝜀 ≈ 0,27; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,092 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,074 mm/mm 

  

F) 𝐷𝜀 ≈ 0,24; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,082 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,064 mm/mm 

Rys. 107. C.D. Obraz powierzchni bocznej próbki po próbie LCF (700 MPa). Obszary o różnym stopniu 
odkształcenia plastycznego i wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀.  
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G) 𝐷𝜀 ≈ 0,22; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,075 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,056 mm/mm 

  

H) 𝐷𝜀 ≈ 0,20; ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,068 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,048 mm/mm 

 
I) 𝐷𝜀 ≈ 0,1; 𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,055 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,028 mm/mm 

Rys. 107. C.D. Obraz powierzchni bocznej próbki po próbie LCF (700 MPa). Obszary o różnym stopniu 
odkształcenia plastycznego i wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀.  
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Rys. 108. Powierzchnia boczna w obszarze przełomu próbka po próbie HCF (600 MPa).  

 

 
Rys. 109. Powierzchnia boczna próbki po próbie HCF (600 MPa) sąsiadująca z częścią przełomu, w 

której nastąpiło doraźne dołamanie.  𝐷𝜀 ≈ 1.  
 

Obszar głównego pęknięcia  

zmęczeniowego 
Obszar doraźnego 

 pękniecia 

resztkowego 

Rys. 107  
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A) 𝐷𝜀 ≈ 0,72; 𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,231mm/mm;  𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,109 mm/mm. Powierzchnia boczna w sąsiedztwie 

ze strefy zmęczeniowej. 

   

B) 𝐷𝜀 ≈ 0,2; 𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,080 mm/mm;  𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,049 mm/mm 

 

C) 𝐷𝜀 ≈ 0,18; 𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,058 mm/mm; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,031 mm/mm  

Rys. 110. Obraz powierzchni bocznej próbki po próbie HCF (600 MPa). Obszary o różnym stopniu 

odkształcenia plastycznego i wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. 
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D) 𝐷𝜀 ≈ 0,15; 𝜀1𝑛

𝑝
≈ 0,048 mm/mm;  𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,020 mm/mm  

  

E) 𝐷𝜀 ≈ 0,01; 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

≈ 0,004 mm/mm 

Rys. 110. C.D. Obraz powierzchni bocznej próbki po próbie HCF (600 MPa). Obszary o różnym stopniu 

odkształcenia plastycznego i wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. 

 

     
𝐷𝜀 ≈ 0,14; 𝜀1𝑛

𝑝 ≈ 0,100 mm/mm 

Rys. 111. Obraz powierzchni próbki po statycznej próbie rozciągania w obszarze przekroju o 

względnie małej wartości odkształcenia plastycznego i zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. 
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Odkształcenie plastyczne materiału (𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

) po pierwszym cyklu obciążenia 𝐶1 obliczono 

za pomocą równania: 
 

 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

= 𝜀𝑟𝑧𝑒𝑐𝑧
𝑝 = ln (1 + 𝜀)                      (111)

  

gdzie: 𝜀𝑟𝑧𝑒𝑐𝑧
𝑝

- rzeczywiste odkształcenie plastyczne wyznaczone dla wartości naprężenia 
rzeczywistego 𝜎𝑛max (rzecz)

 ze statycznej próby rozciągania próbki o stałym przekroju części pomiarowej. 

 
 Odkształcenie to osiąga w przekrojach znajdujących się w pobliżu przełomów dla nisko 

i wysoko cyklicznej próby zmęczeniowej odpowiednio ≈80% i ≈60% (Rys. 112) całkowitego 

rzeczywistego odkształcenia plastycznego ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝 . Wartości te mogą być mniejsze w przekroju 

𝑏𝑚𝑖𝑛, który jest najbliżej przełomu jednak dokładne wartości są trudne do wyznaczenia ze 

względu na dodatkowe odkształcenie plastyczne związane ze statycznym dołamaniem próbki. 

Wstępne odkształcenie plastyczne może generować w materiale mikropęknięcia. Rozwój 

uszkodzenia w takim przypadku różni się od rozwoju uszkodzenia w obszarach, gdzie takie 

mikropęknięcia nie występują.  Jest to z wiązane z tym, że wierzchołki tych mikropęknięć są 

miejscami koncentracji naprężenia. Na froncie tych pęknięć naprężenia mogą być wielokrotnie 

większe niż wartości makroskopowo przyłożonego naprężenia [171, 173]. W związku z tym 

odkształcenie plastyczne na froncie pęknięć i związany z nim rozwój pęknięć w następnych 

cyklach obciążenia może zachodzić przy mniejszym poziomie naprężenia, niż te które są 

potrzebne do tworzenia i przemieszczania się dyslokacji odpowiedzialnych za tworzenie 

nowych nieciągłości materiału oraz za odkształcenie plastyczne materiału poza obszarem 

mikropęknięć. Efektem działania takiego mechanizmu rozwoju uszkodzenia jest cykliczny 

wzrost makroskopowego odkształcenia plastycznego- ratcheting [173].  

 
 

   
Rys. 112. Wartości odkształcenia plastycznego wywołane pierwszym cyklem obciążenia (A) oraz udział 

odkształcenia plastycznego pierwszego cyklu 𝜀1𝑛

𝑝𝐶1

 w całkowitym odkształceniu plastycznym ∑ ∆𝜀1𝑛

𝑝
 w 

zależności od pola powierzchni przekroju poprzecznego próbki 𝑏𝑛 (B). 

 

 

B A 

𝒃𝒎𝒊𝒏 
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2.3. Podsumowanie wyników badań fraktograficznych 

 

W przypadku statycznej próby rozciągania wczesny etap rozwoju uszkodzenia związany 

jest z tworzeniem i rozwojem defektów sieci krystalicznej w osnowie materiału. Spiętrzenie 

się tych defektów na węglikach powoduje pękanie i odspajania tych węglików od osnowy. 

Dalszy rozwój uszkodzenia w miarę wzrostu odkształcenia związany jest z dalszym wzrostem 

defektów sieci krystalicznej w osnowie oraz pęknięć i pustek powstałych w obszarze węglików. 

Następnie dochodzi do lokalizacji odkształcenia plastycznego osnowy w obszarach między 

pustkami- na powierzchni bocznej próbki uwidacznia się większy rozwój pasm poślizgu wzdłuż 

odcinków materiału znajdujących między pustkami, co prowadzi ostatecznie do powstania 

pęknięcia rozdzielczego. Odmienny kształt dołków powstałych na krawędziach przełomu niż 

dołków w powstałych we środkowej części przełomu wskazuje na działanie odmiennego stanu 

naprężenia i odkształceń odpowiedzialnych za rozwój uszkodzenia w końcowym etapie jego 

rozwoju. Oznacza to, że wzór stosowany do wyznaczenia wartości referencyjnej zmiennej 

uszkodzenia (104) wymaga uwzględnienia dodatkowych składowych odkształcenia 

ekwiwalentnego. 

W przypadku prób zmęczeniowych prawdopodobnym źródłem zarodkowania pęknięć 

zmęczeniowych są mikropęknięcia lub odspojenia węglików od osnowy wywołane 

odkształceniem plastycznym w pierwszych cyklach obciążenia zmęczeniowego. Dalsze 

zarodkowanie pęknięć zmęczeniowych zachodzi w osnowie w reżimie cyklicznego obciążenia 

i ma charakter krystalograficzny.  Spiętrzenie naprężenia i tym samym odkształceń w szczelinie 

mikropęknięć powoduje niejednorodne odkształcenie plastyczne materiału. Uważa się, że 

odkształcenie to jest z głównym składnikiem makroskopowego skumulowanego odkształcenia 

plastycznego jakiemu podlega materiał podczas cyklicznego obciążenia, które przejawia się 

występowanie zjawiska ratcheting [173]. Zjawisko to występuje aż do momentu pojawienia 

się makroskopowego dominującego pęknięcia zmęczeniowego, które powoduje szybką 

zmianę przekroju poprzecznego próbki a tym samy nagły wzrost makroskopowych naprężenia 

i odkształceń w obszarze tego pęknięcia. Wyjaśnia to niewielki stopień zniekształcenia 

powierzchni i relatywnie niskie wartości całkowitego makroskopowego odkształcenia 

plastycznego w próbkach po badaniach zmęczeniowych (poza obszarem zmęczeniowego 

pęknięcia rozdzielczego) w stosunku do próbki po statycznej próbie rozciągania (Rys. 91).  

Rozmiar pęknięć na powierzchni bocznej w obszarach odpowiadającym przekrojom od 

𝑏7 do 𝑏9 próbki po próbie LCF oraz poziom naprężenia w tych przekrojach może świadczyć o 

obecności wczesnego etapu rozwoju uszkodzenia zmęczeniowego w tych przekrojach 

(zarodkowanie/inkubacja pęknięć zmęczeniowych).  
 

 

 

 

3. Wyniki badań chropowatości 
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Pomiary chropowatości były wykonywane w kierunku prostopadłym do osi podłużnej próbek. 

Powierzchnia próbek w stanie wyjściowym jest po procesie szlifowania i poszczególne próbki 

mają nieco odmienne wartości parametrów 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧. W celu odseparowania zmian 

chropowatości powierzchni wywołanej przez badania wytrzymałościowe przedstawione 

wyniki badań będą odnosiły się do względnej wartości parametrów chropowatości 

wyrażonych jako: 

𝑅𝑎𝑤
= 𝑅𝑎𝑛

− 𝑅𝑎0
             (112) 

𝑅𝑧𝑤
= 𝑅𝑧𝑛

− 𝑅𝑧0
          (113) 

gdzie 𝑅𝑎𝑛
, 𝑅𝑧𝑛

- odpowiednio parametr chropowatość 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 powierzchni próbki po badaniach 

wytrzymałościowych w 𝑛-tym przekroju próbki; 𝑅𝑎0
, 𝑅𝑧0

- odpowiednio parametr chropowatość 𝑅𝑎 i 

𝑅𝑧 powierzchni próbki przed badaniami wytrzymałościowymi. 

Otrzymane profile chropowatości powierzchni próbek po badaniach 

wytrzymałościowych różnią się między sobą wysokością wzniesień i głębokości dolin. 

Wzniesienia i doliny są większe w obszarach odpowiadającym większemu odkształceniu 

plastycznemu jakiemu uległ materiał. Największe zmiany wysokości nierówności profilu 

chropowatości powierzchni są obecne na próbce po statycznej próbie rozciągania. 

Nierówności w próbkach po badaniach LCF i HCF oprócz tego, że uległy względnie niewielkim 

zmianom to jeszcze różnice między tymi nierównościami w obu próbkach są również 

relatywnie małe (Rys. 113, Rys. 114, Rys. 115).  
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Rys. 113. Profile dla różnych wartości zmiennej uszkodzenia dla próbki po statycznej próbie 

rozciągania. 

 
Rys. 114. Profile dla różnych wartości zmiennej uszkodzenia dla próbki po niskocyklowej próbie 

zmęczeniowej. 
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Rys. 115. Profile dla różnych wartości zmiennej uszkodzenia dla próbki po wysokocyklowej próbie 

zmęczeniowej. 

 

Stwierdzono, że wyznaczone na podstawie badań profilometrycznych wartości 

parametrów 𝑅𝑎𝑤
 i 𝑅𝑧𝑤

 rosną wraz ze wzrostem wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 i tym 

samym stopnia odkształcenia plastycznego (Rys. 116). Na podstawie badań fraktograficznych 

stwierdzono, że w próbkach po badaniach zmęczeniowych największe doliny powinny być 

związane z pęknięciami zmęczeniowymi i pęknięciami węglików. Wpływ szczelin tych pęknięć 

na kształt profilu chropowatości powierzchni jest jednak ograniczony. Związane jest to z 

wygładzającym działaniem końcówki pomiarowej.  

Na wykresach przedstawionych zależność parametrów chropowatości od zmiennej 𝐷𝜀 

(Rys. 116) zaznaczono na zielono obszary, które odpowiadają przekrojom próbki LCF, w 

których przyjęto, że uszkodzenia znajduje się na wczesnym etapie rozwoju (zarodkowania 

pęknięć zmęczeniowych- przekrój ≈ 𝑏7). 
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Rys. 116. Wartości parametru chropowatości 𝑅𝑎𝑤

  𝑅𝑧𝑤
 próbek po badaniach wytrzymałościowych 

zmierzony w wybranych obszarach powierzchni bocznej. 

 

Szczeliny pęknięcia widoczne na powierzchni próbek po nisko i wysokocyklowej próby 

zmęczeniowej dla wartości zmiennej uszkodzenia odpowiednio  𝐷𝜀 ≈ 0,38 i  𝐷𝜀 ≈ 0,18 mają 

mniejszą szerokość niż promień końcówki pomiarowej, przez co końcówka pomiarowa nie ma 

możliwości zagłębienia się w te szczeliny. Jedną z możliwości odwzorowania wąskich pęknięć 

jest wykonanie repliki powierzchni (Rys. 117). Replikę można traktować, jako negatyw 

topografii powierzchni przez co szczeliny stają się wzniesieniami.  
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Rys. 117. Wykonanie repliki nierówności powierzchni 

 

 

Wpływ pęknięć na kształt profilu chropowatości również jest ograniczony przez ich 

przypadkowe rozmieszczenie i wydłużony kształt, który jest równoległy do kierunku badanej 

chropowatości.  

Chropowatość powierzchni w obszarze przełomu jest większa dla próbki po 

wysokocyklowej próbie zmęczeniowej w stosunku do chropowatości powierzchni przełomu 

próbki po niskocyklowej próbie zmęczeniowej. Przyczyną relatywnie dużej wartości mierzonej 

chropowatości powierzchni w obszarze przełomu próbki po badaniach HCF może być 

zmniejszona dokładność pomiaru. Bazę pomiarową stanowi ślizgać, który wraz z końcówką 

pomiarową porusza się po powierzchni próbki. Obszar próbki, który ma kontakt ze ślizgaczem 

jest o kilka rzędów razy większy od rozmiarów końcówki pomiarowej, przez co działa on jak 

dodatkowy filtr falistości powierzchni, ale jednocześnie sprawia, że dokładność odwzorowania 

powierzchni zależy od lokalnych zmian geometrii powierzchni. Aby te lokalne zmiany 

geometrii nie wpływały na wyniki pomiaru chropowatości to cały obszar styku ślizgacza z 

powierzchnią próbki powinien mieć taką samą chropowatość jak obszar styku tej powierzchni 

z końcówką pomiarową. Regularna chropowatość powierzchni na większym obszarze niż 

odcinek ewaluacyjny 𝐿 (Rys. 118) jest również wymagana dla poprawnego działania filtru 

Gaussa potrzebnego do uzyskania profilu chropowatości [145].   

 

 
Rys. 118. Schemat odcinka pomiarowego. 𝜆𝑐 2⁄  odcinki stosowane do poprawnego działania 

standardowego filtru Gaussa filtrującego profil pierwotny w celu uzyskania prolfilu chropowatości 

 

 

Strefa zmęczeniowa w próbkach po badaniach zmęczeniowych (Rys. 105, Rys. 108) w 

zbliżóne rozmiary do obszaru na jakim ślizgacz styka się z powierzchnią próbki (szerokość rzędu 

2 mm). Sprawia to, że ślizgacz podczas pomiaru profilu powierzchni w okolicy przełomu 

znajduje się częściowo w strefie zmęczeniową częściowo w strefie doraźnego dołamania 

próbki, gdzie  występują znaczne zmiany geometrii powierzchni. Powoduje to nagłe zmiany 

położenia ślizgacza względem końcówki pomiarowej i tym samym nagłą zmianę położenia 

bazy pomiaru wysokości nierówności. Zmiana położenia bazy pomiarowej przejawia się 

zaburzeniem mierzonego profilu powierzchni [147, 154]. Jeśli zmiana ta jest nagła (gdy 

długości fali  odpowiadająca temu zaburzeniu jest mniejsza niż długość fali filtru falistości 𝜆𝑐) 

to może ona nie zostać zniwelowana przez filtr 𝜆𝑐. Spowoduje to, że zmiana położenia 

ślizgacza wywołana takim zaburzeniem będzie stanowiła element składowy profilu 

replika 

Powierzchnia obiektu badań 

𝐿 𝜆𝑐 2⁄  𝜆𝑐 2⁄  
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chropowatości. Zwiększa to błąd wyznaczonych w obszarze przełomu wartości parametrów 

𝑅𝑎 i 𝑅𝑧.  

Dokładność pomiarów chropowatości jest ograniczona również przez kontaktową 

naturę pomiaru. Poruszający się po powierzchni próbki ślizgacz głowicy pomiarowej powoduje 

jej zarysowanie. Zarysowania takie są widoczne po badaniach chropowatości wykonanych na 

dodatkowej próbce, której powierzchnia przed statyczną próbą rozciągania, została 

wypolerowana (Rys. 119). Zarysowania na tak przygotowanej powierzchni tworzył nie tylko 

ślizgacz, ale również końcówka pomiarowa. Zarysowania tworzone przez ślizgacz i końcówkę 

pomiarową mają formę przerywanych linii o nieregularnych szerokościach.  Powierzchnia 

ślizgacza oparta jest na wzniesieniach nierówności i stanowi bazę dla pomiarów odchyleń 

końcówki pomiarowej poruszającej się po nierównościach powierzchni. Przerywana forma 

zarysowań powierzchni wywołanych przez ślizgacz świadczy o lokalnej zmianie położenia 

powierzchni ślizgacza względem szczytów wzniesień i tym samym zmianę bazy pomiaru 

nierówności Przerywana forma zarysowań powierzchni wywołanych przez końcówkę 

pomiarową świadczy o zbyt wysokim i nierównomiernym docisku końcówki pomiarowej do 

badanej powierzchni. Zarysowania o takiej głębokości będą miały szczególnie duży wpływ na 

dokładność wyznaczonej chropowatości w obszarach o względnie małym stopniu 

odkształcenia plastycznego materiału gdzie zmiany chropowatości w stosunku do materiału 

nieodkształconego są względnie niewielkie (rzędu 0,2 μm). Na podstawie wykonanych na 

mikroskopie SEM mikroskopowych obserwacji powierzchni po badaniach chropowatości 

stwierdzono, że nierówności powierzchni jakie tworzą wychodzące na powierzchnię pasma 

poślizgu, nie wpływają na topografie zarysowań i tym samym również na głębokość zarysowań 

tworzonych przez końcówkę pomiarową (Rys. 120). Oznacza to, że nawet przy braku 

filtrowania krótkofalowych składowych profilu powierzchni zarysowania te uniemożliwiają 

pomiar nierówności w początkowym etapie rozwoju uszkodzenia wywołanego plastycznym 

odkształceniem.  

Wpływ zarysowania powierzchi przez końcówkę pomiarą na profil chropowatości i tym 

samym parametry 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 jest trudny do oszcowania. Zależy on między innymi od twardości 

materiału oraz od samych rozmiarów nierówności powierzchni (Rys. 121). Rzeczywista 

wartość tych nierówności nie jest znana i mierzona była jedynie za pomocą urzytego do badań 

profilometru.  
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𝐷𝜀 ≈ 0,12 

Rys.119. Obraz zarysowania, które zrobił ślizgacz oraz końcówka pomiarowa profilometru podczas 

pomiaru chropowatości na próbce po statycznej próbie rozciągania.  

 

   
𝐷𝜀 ≈ 0,12 

Rys.120. Obraz wykonany z mikroskopu SEM. Zarysowania powierzchni zrobione przez końcówkę 

pomiarową w obszarze występowania pasm poślizgu wytworzonym w wyniku odkształcenia 

plastycznego. 

 

Na podstwie pomiarów szerokości zarysowania jakie wykonano na polerowanej próbce 

wykonanej z badanego stopu (Rys. 122A) oraz zakładając, że promień końcówki pomiarowej 

ma nominalną wartość = 2 μm a zarysowanie przyjmuje kształt końcówki pomiarowej 

(Rys 122B) obliczono za pomocą wzoru (114), że zarysowanie ma głębokość ℎ𝑟 ≈ 0,11 μm.  
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Rys. 121. Przykład zmian profilu powierzchni spowodowany przez przemieszczającą się po niej 

końcówkę pomiarową profilometru. 

 

 
Rys. 122. Pomiar szerokości zarysowania na polerowanej powierzchni próbki wykonenj z badanego 

stopu Inconel 718 (A). Schemat geometrii rys przyjęty do wyznaczenia ich głębokości (B). 

 

ℎ𝑟 = 𝑟𝑘 − √𝑟𝑘
2 −

1

2
𝑎𝑟

2 ≈ 0,11 μm           (114) 

Przyjęto, że zarysowania końcówki pomiarowej stanowią błąd systematyczny stały dla wszystkich 

zmierzonych profilów chropowatości. 

 

Z powyższych względów stwierdzono, że przyjęta metoda pomiaru jest za mało 

dokładna aby możliwe było wykrycie zmian profilu powierzchni wywołanych plastycznym 

odkształceniem jakie obecne jest w materiale na wczesnym etapie rozwoju uszkodzenia, gdzie 

zmiany nierówności powierzchni są relatywnie małe. Dokładniejszą metodą pomiaru 

nierówności na typ etapie odkształcenia może być użycie bezślizgaczowego profilometru 

stykowego wyposażonego w końcówkę pomiarową o mniejszej średnicy i pomiar przy 

zastosowaniu niższej sił docisku końcówki pomiarowej do powierzchni. Dobrym pomysłem 

wydaje się być także użycie profilometru świetlnego a w szczególności profilometru 

interferencyjnego. Są dostępne przenośne urządzenia tego typu, które umożliwiają wykonanie 

pomiarów w warunkach eksploatacji konstrukcji [208]. Rozdzielczość pomiaru wysokości 

nierówności profilometrów interferencyjnych osiąga 0,1 nm (Rys. 47) co jest wartością 

znacznie mniejszą niż wysokość typowych pasm poślizgu (≈100 nm) [88, 70].  

 

A 

B 
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Ograniczeniem w użyciu profilometrów świetlnych może okazać się maksymalna 

rozdzielczość przestrzenna jaką posiadają tego typu urządzenia. Wynosi ono około 0,5-1 μm, 

jednak w badanym przypadku szerokości pasm poślizgu jakie występują w objętości 

poszczególnych ziarn już przy niewielkim uszkodzeniu wywołanym statycznym rozciąganiem 

(𝐷𝜀 ≈ 0,12) jest rzędu kilku mikrometrów. Profilometry optyczne we względnie krótkim czasie 

umożliwiają pomiar nierówności profilu, ale przede wszystkim pomiar nierówności całej 

trójwymiarowej powierzchni co, ze względu na kierunkowość obecnych w badanych próbkach 

uszkodzeń, również wpływa na zwieszenie dokładności pomiaru. 

 

4. Wyniki instrumentowanych badań twardości 

4.1. Przygotowanie próbek do instrumentowanych pomiarów twardości 

 

Próbki po badaniach wytrzymałościowych w wyniku plastycznego odkształcenia utraciły 

płaskorównoległość części pomiarowej. Powodowało to, że próbki nie miały stabilnej płaskiej 

powierzchni, którą można by je było oprzeć o stolik pomiarowy. Odciski na takich próbkach ze 

względu na pochylenie powierzchni w stosunku do powierzchni normalnej do osi wgłębnika 

byłby zniekształcone. Z tego względu przed wykonaniem pomiarów twardości próbki zostały 

umieszczone w żywicy termoutwardzalnej z wypełniaczem mineralnym (Rys. 123). Na tak 

przygotowanych próbkach wykonano serię odcisków (Rys. 124). Dla każde z analizowanych 

odcisków wykreślono krzywę obciążania o odciążania. 

 

 
Rys. 123. Obraz przykładowej zainkludowanej próbki, na której były wykonywane instrumentowane 
badania twardości. 
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Rys. 124. Obraz odcisków na fragmencie próbki po statycznej próbie rozciągania (A) i badaniach 

zmęczeniowych przy naprężeniu 700 MPa-LCF (B) i 600 MPa- HCF (C). Odciski przy względnie stałym 

przemieszczeniu. Próbki rozinkludowane po instrumentowane badania twardości. 

 

4.2. Krzywe obciążania i odciążania 

Na wykresach przedstawiających krzywe obciążania i odciążania (Rys. 125) widoczna jest 

pewna tendencja. Krzywe obciążania jest są coraz mniej nachylone do osi reprezentującej 

przemieszczenie wgłębnika wraz ze wzrostem wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. Ponad to 

wraz ze wzrostem wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 wzrasta wartość maksymalnego 

przemieszczenia wgłębnika ℎ𝑚𝑎𝑥.  

 

 
Rys. 125. Wykresy z instrumentowanego pomiaru twardości dla próbki po statycznej próbie 

rozciągania (A).  

A 

B 

C 

A 
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Rys. 125. C.D. Wykresy z instrumentowanego pomiaru twardości dla próbki po nisko (B) i 

wysokocyklowej próbie zmęczeniowej (C).  

 

4.3. Twardość Brinella i energia odkształcenia plastycznego. 

Dla wszystkich badanych próbek zarówno wartości twardość Brinella (Rys. 126) jak i energia 
odkształcenia plastycznego (Rys. 127) osiągają przy wysokich wartościach zmiennej 
uszkodzenia 𝐷𝜀 (𝐷𝜀 > 0,4) i tym samym odkształcenia plastycznego pewien stabilny poziom. W 
okolicy przełomu próbki po statycznej próbie wytrzymałości wartość twardości Brinella 
przyjmuje nawet tendencję spadkową. Na obrazach powierzchni bocznej w okolicy przełomu 
wykonanych przy użyciu mikroskopu SEM widoczne są już wyraźne uszkodzenia powierzchni 
materiału w postaci pęknięć i pustek tworzących się w wyniku odspojenia wtrąceń od osnowy. 
Rozmieszczenie tych uszkodzeń podobnie jak rozmieszczenie wtrąceń jest względnie 
równomierne i są one obecne w obszarze danego odcisku z pomiarów twardości.  W związku 
z czym efekt ustabilizowania się wartości twardości i energii odkształcenia plastycznego przy 
relatywnie dużych wartościach zmiennej 𝐷𝜀 może być związany z równoważeniem umocnienia 
odkształceniowego przez osłabienie materiału w wyniku powstawania pustek i pęknięć. 

C 

B 
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Stabilizacja czy nawet spadek wartości twardości jest zjawiskiem analogicznym do tych jakie 
występowały w odkształconych plastycznie stopach, których uszkodzenie szacował Billardon 
za pomocą pomiarów mikrotwardości [103]. 
Zmiana twardości i energii odkształcenia plastycznego próbek poddanych próbom 
zmęczeniowych świadczy, podobnie jak w statycznej próbie rozciągania, o dominującym 
wpływie umocnieniu odkształceniowego materiału jakie zachodzi wraz ze wzrostem wartości 
skumulowanego odkształcenia plastycznego. Przy czym wartości tego odkształcenia 
uzależnione są od maksymalnego naprężenia 𝜎𝑛𝑚𝑎𝑥(𝑟𝑧𝑒𝑐𝑧) jakie występuje w danym przekroju 

próbki. Wartości twardości i energii odkształcenia plastycznego dla próbek po badaniach LCF 
i HCF względem wartości wyznaczonych dla statycznej próby rozciągania są mniejsze, co 
związane jest z mniejszym odkształceniem (Rys. 91) i mniejszym umocnieniem 
odkształceniowym tych próbek. Orientacyjnym wskaźnikiem umocnienia lub osłabienia jest 
stosunek granicy wytrzymałości 𝑅𝑚 do wyraźnej 𝑅𝑒 lub umownej 𝑅0,2 granicy plastyczności 

[70, 169]. Dla   
𝑅𝑚

𝑅0,2
> 1,4 najczęściej wiąże się z cyklicznym umocnieniem a dla 

𝑅𝑚

𝑅0,2
< 1,2 z 

cyklicznym osłabieniem. W badanym materiale 𝑅𝑚 i 𝑅0,2 wynoszą odpowiednie 900 MPa i 470 

MPa, więc stosunek 
𝑅𝑚

𝑅0,2
= 1,9 co wskazuje, że podczas prób zmęczeniowych dochodzi do 

umocnienia materiału. Umocnienie to jest jednak mniejsze niż w przypadku statycznego 
rozciągania. Cykliczne osłabienie lub umocnienie powoduje zmianę naprężenia 
uplastyczniającego materiał, co zgodnie z wzorem (10) powoduje także zmiany twardości. 
Podobna sytuacja ma miejsce w przypadku przekroczenia granicy plastyczności podczas 
statycznej próby rozciągania.  

Na wykresach przedstawionych na Rys. 126 i Rys. 127 zaznaczono na zielono obszary 
odpowiadające przekrojom próbki LCF, w których przyjęto, że uszkodzenie znajduje się na 
wczesnym etapie rozwoju (zarodkowania pęknięć zmęczeniowych- przekrój≈ 𝑏7). 
Tak jak to opisano w analizie wyników badań fraktograficznych, wzrost odkształcenia 
plastycznego próbek po badaniach zmęczeniowych związany jest ze zjawiskiem ratcheting. W 
skali odpowiadającej objętości RVE może to powodować spadek uśrednionej intensywności 
tworzenia się defektów sieci krystalicznej (mimo lokalnego ich wzrostu w szczelinie pęknięć).  
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Rys. 126. Twardość Brinella w wybranych obszarach części pomiarowej próbek po badaniach 

wytrzymałościowych, jako funkcja zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 (A) oraz, jako funkcja odkształcenia 

plastycznego (B). 

 

 

 



129 
 

 
 

 
Rys. 127. Energia odkształcenia plastycznego zaabsorbowana przez materiał w trakcie 
instrumentowanego pomiaru twardości przeprowadzonej w wybranych obszarach części pomiarowej 

próbek po badaniach wytrzymałościowych, jako funkcja zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀 oraz, jako funkcja 
odkształcenia plastycznego. 

 
Na podstawie wyników badań dyfrakcyjnych stwierdzono stabilizację połówkowej szerokości 
wybranych pików dyfrakcyjnych (FWHM) wraz ze wzrostem makroskopowego odkształcenia 
plastycznego (Rys. 128). Stabilizacji takiej nie stwierdzono w próbce po statycznej próbie 
rozciągania. FWHM zależy od stopnia zdefektowania sieci krystalicznej. W zawiązku z tym 
prawdopodobną przyczyną stabilizacji wartość twardości i energii odkształcenia plastycznego 
w próbkach po badaniach zmęczeniowych może być nie tylko powstawanie nieciągłości, ale 
również mniejsza uśredniona intensywność tworzenia się struktur defektów sieci krystalicznej.  
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Rys. 128. Wyniki badań dyfrakcyjnych wykonanych na próbce po statycznej próbie rozciągania (A), 

LCF (B), HCF (C). 

 

4.4. Instrumentowany moduł sprężystości 𝑬𝑰𝑻 

 

Wartości indentacyjnego moduł sprężystości 𝐸𝐼𝑇 w wybranych obszarach badanych próbek 
wyznaczono na podstawie danych uzyskanych z instrumentowanych pomiarów twardości i 
korzystając z metody Oliver’a i Pharr’a (wzór (40)):  

𝐸𝐼𝑇 = (1 − 𝜈𝑠
2) (

2𝛽√𝐴

𝑆𝑂𝑃
∗ √𝜋

−
1 − 𝜈𝑖

2

𝐸𝑖
)

−1

 

Dla uproszczenia przyjęto, że w pewnym przedziale wartości 𝐹 biskich  𝐹𝑚𝑎𝑥  (Rys. 129) 
zależność przyłożonej siły 𝐹 od przemieszczenia ℎ jest funkcją liniową (𝐹 = 𝑎ℎ + 𝑏); i stąd, z 
zależności (27)): 
 

A 

B 

C 
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𝑆𝑂𝑃
∗ = (

𝑑𝐹

𝑑ℎ
)

𝐹𝑚𝑎𝑥

= (
𝑑(𝑎ℎ+𝑏)

𝑑ℎ
)𝐹𝑚𝑎𝑥

= 𝑎                    (115) 

 

 
Rys. 129. Obszar krzywej odciążania, która posłużyła do wyznaczenia sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃

∗ . 

 

Z kolei parametr 𝛽 jest zależny od geometrii wgłębnika. Ponieważ geometria ta jest taka sama 
dla wszystkich pomiarów przyjęto, że parametr ten przyjmuje wartość stałą. Dla uproszczenia 
przyjęto również, że dla zastosowanego wgłębnika (sferycznego) 𝛽 = 1 (wzór 39)[109]. 
Współczynnik Poissona materiału wgłębnika  𝜈𝑖, oraz moduł sprężystości materiału wgłębnika 
𝐸𝑖 są stałe. Przyjęto, że dla węglika wolframu 𝜈𝑖 = 0,2 a 𝐸𝑖 = 600 [GPa]. 
Ponadto za pole powierzchni styku wgłębnika z próbką (𝐴) przyjęto pole całego odcisku  𝐴𝐵𝑟 
obliczone z pomiarów średnicy odcisku przy wyznaczaniu twardości Brinella. Uwzględniając 
powyższe założenia i wprowadzając stałe 𝐶1 i 𝐶2  indentacyjny moduł sprężystości  𝐸𝐼𝑇 można 
wyrazić jako: 
 

𝐸𝐼𝑇 = (1 − 𝜈𝑠
2) (𝐶1

√𝐴𝐵𝑟

𝑆𝑂𝑃
∗ − 𝐶2)

−1

        (116) 

gdzie: 𝐶1 =
2𝛽

√𝜋
≈ 1,1284 ,  𝐶2 =

1−𝜈𝑖
2

𝐸𝑖
= 1,6 ∙ 10−12  

 

Ponieważ obliczone wartości ilorazu 
√𝐴𝐵𝑟

𝑆𝑂𝑃
∗  są o 7 rzędów większe niż wartość stałej 𝐶2 dla 

uproszczenia można przyjąć, że wartość 𝐶2=0. 
 
Ostatnią - wielkością do wyznaczenia w zależności (116) jest współczynnik Poissona badanego 
materiału 𝜈𝑠. W materiale, w którym występują defekty takie jak pustki i pęknięcia 
współczynnik Poissona 𝜈 zastępuje się efektywnym współczynnikiem Poissona 𝜈∗(analogicznie 
do naprężenia efektywnego) [130, 131]. Analityczne podejście do zagadnienia zmienności 
współczynnika Poissona w wyniku obecności pęknięć w materiale izotropowym przedstawił 
między innymi Budiansky i O’Connell [132] (dla defektów losowo rozmieszczonych w 
materiale). Z analizy tej wynika, że wartość współczynnika Poissona uzależniona jest między 
innymi od kształtu defektów oraz ilości tych defektów w jednostce objętości. Uszkodzenia 
występujące w badanym materiale zarówno po statycznym jak i cyklicznym obciążeniu 
stanowią pustki i pęknięcia. Kształt tych pustek i pęknięć zmieniają się w zależności od stopnia 
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odkształcenia plastycznego. Pustki są coraz bardziej eliptyczne (wydłużone w kierunku 
przyłożonej siły rozciągającej) natomiast pęknięcia rozwijają się w kierunku prostopadłym lub 
skośnym do kierunku przyłożonej siły. Orientacja defektów nadaje uszkodzeniu charakter 
anizotropowy. Badania doświadczalne pokazują, że na wartość współczynnika Poissona może 
mieć wpływ nie tylko obecność defektów, ale również odkształcenia plastyczne materiału 
[130, 133]. Przyjmuje się, że w plastycznych izotropowych stopach metali wartość tego 
współczynnika generalnie rośnie wraz z odkształceniem plastycznym i teoretycznie może 
przyjąć wartość maksymalną =0,5 [156]. 

W celu uproszenia obliczeń przyjęto, że odkształcenie plastyczne w poszczególnych obszarach 
części pomiarowej próbki nie wpływa znacząco na współczynnik Poissona materiału próbki  𝜈𝑠  
[177] i że wynosi on w przybliżeniu 0,3. Wyrażenie na indentacyjny moduł sprężystości można 
zapisać wtedy jako: 
 

𝐸𝐼𝑇 = (1 − 𝜈𝑠
2)

𝑆𝑂𝑃
∗

1,1284√𝐴𝐵𝑟
= 0,80645

𝑆𝑂𝑃
∗

√𝐴𝐵𝑟
       (117) 

 
Zmiana wartości tak wyznaczonego modułu w zależności od wartości zmiennej uszkodzenia 
𝐷𝜀 (Rys. 130) nie przyjmuje oczekiwanej tendencji spadkowej. 
  

 
Rys. 130. Wartości indentacyjnego moduły sprężystości 𝐸𝐼𝑇  w dla różnych wartości zmiennej 

uszkodzenia 𝐷𝜀.  
 

4.4.1. Weryfikacja zmierzonych wartości modułu sprężystości 𝑬𝑰𝑻 za pomocą quasi-

statycznej próby rozciągania 

 

W celu weryfikacji wyznaczonych wartości modułu 𝐸𝐼𝑇  została wykonana quasi-statyczna 

próba rozciągania próbki o stałym przekroju części pomiarowej (Rys. 131). Na podstawie tej 

próby wyznaczono moduł sprężystości Younga z 4 odciążeń próbki przy 4 różnych wartościach 



133 
 

odkształcenia plastycznego. Zakres odkształceń, przy których wykonywano próbę był 

ograniczony przez zakres pomiarowy ekstensometru. Moduł sprężystości wyznaczano dla 

poszczególnych odciążeń w zakresie naprężeń: 

 0,15
𝐹𝑚𝑎𝑥

𝑆
<

𝐹

𝑆
< 0,85

𝐹𝑚𝑎𝑥

𝑆
         (118)

       

gdzie: 𝐹𝑚𝑎𝑥- siła maksymalna osiągnięta przy początku odciążania, 𝑆- pole przekroju próbki, 𝐹- wartość 

siły podczas odciążania. 

 

Procedura taka została zaproponowana przez J. Lematrie i J. Dafailly, jako najdokładniejsza 

[178]. Wybrany zakres odciążania ma na celu odrzucenie części pomiarów, na które mogą mieć 

poboczne zjawiska zachodzące materiału podczas jego rozciągania oraz cechy aparatury 

pomiarowej. Wyznaczone wartości modułu sprężystości zmieniają się wraz z wartością 

odkształcenia plastycznego (Rys. 132). W publikacji [179] uzyskano podobne wyniki dla 

nierdzewnej stali austenitycznej, która podobnie jak badany Inconel 718 ma strukturę 

krystaliczną typu FCC i cechuje się wysoką plastycznością. Jako przyczynę spadku wartości 

modułu Younga autorzy tej publikacji podali powstawanie i rozwój pustek w materiale.  

W przeprowadzonej quasi-statycznej próbie rozciągania ze względu na ograniczony zakres 

pomiarowy ekstensometru nie zarejestrowano odkształceń, które występują w próbce o 

zmiennym przekroju części pomiarowej. Mimo tych ograniczeń stwierdzono, że nawet przy 

względnie małych wartościach odkształcenia wyznaczone wartości modułu Younga 

zmniejszają się wraz ze wzrostem odkształcenia plastycznego badanego materiału w zakresie 

od 206 800 - 175 400 MPa. Wartości te są również dużo wyższe od obliczonych wartości 

modułu 𝐸𝐼𝑇 (Rys. 133), co związane jest z wpływem wartości mierzonej sztywności 

kontaktowej 𝑆𝑂𝑃
∗  na wartość modułu 𝐸𝐼𝑇. Na wartość sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃

∗  jaka 

wyznaczanej z instrumentowanych pomiarów twardości oprócz sztywności samej próbki 

𝑆𝑝𝑟ó𝑏𝑘𝑖 ma również wpływ podatność urządzenia pomiarowego 𝐶𝑟 [185].  

Wpływ obu składowych na mierzoną sztywność 𝑆𝑂𝑃
∗  opisuje wzór [185]: 

1

𝑆𝑂𝑃
∗ = 𝐶𝑟 +

1

𝑆𝑝𝑟ó𝑏𝑘𝑖
          (119) 

Wynika z niego, że podatność urządzenia  𝐶𝑟 powoduje spadek wartości sztywności 𝑆𝑂𝑃
∗  i tym 

samym spadek wartości modułu 𝐸𝐼𝑇.  
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Rys. 131. Wykres ze quasi-statycznej próby rozciągania przeprowadzonej na próbce ze stałym 

przekrojem w części pomiarowej. 

 

 

  
Rys. 132. Wyznaczony moduły Younga z quasi-statycznej próby rozciągania. 

 

 
Rys. 133. Porównanie wartości modułu Younga 𝐸𝐼 wyznaczonych z quasi-statycznej próby rozciągania 

próbki o stałym przekroju części pomiarowej oraz wartości indentacyjnego modułu sprężystości 𝐸𝐼𝑇 

Moduł Younga [MPa] 206816 189081 179941 175386

Wartość odkształcenia plastycznego [mm/mm] 0,03 0,066 0,098 0,129
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wyznaczonego z instrumentowanych pomiarów twardości próbek ze zmiennym przekrojem części 

pomiarowej. 

 

4.5. Sztywność kontaktowa 𝑺𝑶𝑷
∗  oraz podatność 1/𝑺𝑶𝑷

∗ . 

Na podstawie analizy wyników pomiarów modułu 𝐸𝐼𝑇 wielkością przydatną do szacowania 

stopnia uszkodzenia materiału na podstawie instrumentowanych badań twardości okazuje się 

być sztywność kontaktowa 𝑆𝑂𝑃
∗  oraz podatność 1/𝑆𝑂𝑃

∗  . Istotną zaletą zastosowania obu 

wielkości, jako wskaźników uszkodzenia jest stałość ich wartości w znacznym zakresie 

przemieszczenia wgłębnika podczas jego odciążania co korzystnie wpływa na dokładność 

wyznaczonych wartości stych wielkości w stosunku na pomiarów twardości. Także istotną 

zaletą sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃
∗  oraz podatności 1/𝑆𝑂𝑃

∗  w porównaniu do modułu 𝐸𝐼𝑇 jako 

wskaźników uszkodzenia jest również brak konieczności wyznaczania dokładnej wartości pola 

powierzchni styku, jaki występuje między wgłębnikiem i odciskiem przy obciążeniu siłą  𝐹𝑚𝑎𝑥. 

Zależność między sztywnością kontaktową 𝑆𝑂𝑃
∗  a zmienną uszkodzenia 𝐷𝜀 dla badanych 

próbek nie wykazuje tendencji do stabilizacji wartości  𝑆𝑂𝑃
∗  przy wyższych wartościach 

zmiennej uszkodzenia (𝐷𝜀 > ~0,4) jak to ma miejsce w przypadku twardości Brinella i energii 

odkształcenia plastycznego (Rys. 134).  

  
Rys. 134. Sztywność kontaktowa 𝑆𝑂𝑃

∗  oraz podatność 1/𝑆𝑂𝑃
∗  próbek po badaniach wytrzymałościowych 

po uwzględnieniu sprężystości kulki 𝐶𝑤𝑔łę𝑏𝑛𝑖𝑘 w zależności od zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. 

 

Wyznaczone wartości sztywność 𝑆𝑂𝑃
∗  są wartościami względnymi. Jeśli założymy, że wartość 

odkształcenia jakie wprowadza w materiał odcisk ma pomijalnie mały wpływ na moduł 𝐸𝐼𝑇  
oraz na efektywny współczynnik Poissona 𝜈∗ to dla każdego odcisku musi być spełniony 

warunek: 

𝑆𝑂𝑃
∗

√𝐴
= 𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡            (120) 

gdzie: 𝐴- pole powierzchni styku wgłębnika z próbką przy działaniu siły 𝐹𝑚𝑎𝑥. 

Względna 

Niepewność 

pomiaru 

0,1% 

Względna 

Niepewność 

pomiaru 

0,1% 
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Z powyższego warunku wynika, że wartości mierzonej sztywności maleją wraz z spadkiem 

wartości pola powierzchni styku 𝐴. Instrumentowane badania twardości były prowadzone 

przy zachowaniu stałej wartości 𝐹𝑚𝑎𝑥. W celu wyeliminowania wpływu pola powierzchni styku  

𝐴 na wartość sztywności 𝑆𝑂𝑃
∗  (i tym samy wyznaczenia jej bezwzględną wartość) 

instrumentowane pomiary twardości powinny być wykonane przy zachowaniu stałej wartości 

powierzchni styku 𝐴.  

Na mierzoną sztywność kontaktową 𝑆𝑂𝑃
∗  oprócz sztywności samej próbki 𝑆𝑝𝑟ó𝑏𝑘𝑖 wpływ ma 

również podatność do odkształcenia sprężystego urządzenia pomiarowego 𝐶𝑟 (wzór 119). 

Wpływ ten został przenalizowany w pkt 5.5.  

 

5. Niepewność pomiaru wskaźników uszkodzenia 

 

5. 1. Niepewność pomiaru parametrów chropowatości 𝑹𝒂, 𝑹𝒛 

Możliwość odwzorowania powierzchni przez końcówkę pomiarową o promieniu zaokrąglenia 

𝑟𝑘 ograniczona jest przez szerokość i głębokość nierówności powierzchni. W przypadku 

sinusoidalnego profilu nierówności  (Rys. 135) jest to  odpowiednio długość 𝜆 i amplituda 𝐴 

nierówności, których wartości muszą spełniać warunek [147]: 

 𝑟𝑘 ≤ 𝜆2 (4𝜋2𝐴)⁄            (121) 

 

 
Rys. 135. Schemat sinusoidalnego profilu powierzchni, który spełnia warunek konieczny do jego 

odwzorowania przez końcówkę pomiarową o promieniu 𝑟𝑘. 

 

Dlatego też niepewność pomiaru chropowatości będzie odnosiła się tylko do tych nierówności, 

które są wystarczająco płytkie i szerokie, aby mogła przesunąć się po ich powierzchni 

końcówka o promieniu 2 μm.  

Przyjęto, że niepewności wyznaczonych wartości parametrów 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 są niepewnościami 

złożonymi. Przy ich wyznaczaniu rozważono wpływ czterech czynników: 

a) Niepewność związaną z szumem elektronicznym i drganiami- 𝑢𝑠𝑧  
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b) Niepewność związaną z rozdzielczością pomiaru w osi z- 𝑢𝛿𝑧 

c) Niepewność związaną z niedokładności filtrowania profilu powierzchni w celu uzyskania 

profilu chropowatości- 𝑢𝑓 

ad a) Niepewność związana z szumem elektronicznym i drganiami- 𝒖𝒔𝒛 

Niepewność 𝑢𝑠𝑧 oszacowano przez pomiar nierówności próbki wykonanej z ulepszanej 

cieplnie stali łożyskowej, której powierzchnia została wypolerowana. Ze względu na dużą 

gładkość powierzchnia przyjęto, że zarejestrowane nierówności profilu pierwotnego 𝑃 

(Rys. 136) są efektem obecnych podczas pomiaru szumów elektronicznych oraz drgań 

mechanicznych. 

  

 
Rys. 136. Profil pierwotny P próbki polerowanej.  

 

Uzyskane w wyniku pomiaru odchylenia profilu od wartości średniej mieszczą się w granicach 

±0,05 μm. Wartość tą dla obu parametrów chropowatości 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 przyjęto jako stałą 

niepewność pomiaru związaną szumami 𝑢𝑠𝑧   

ad b) Niepewność związana z rozdzielczością pomiaru w osi z- 𝒖𝜹𝒛 

Na podstawie badań kontrolnych na próbce odniesienia (Rys. 137) oraz korzystając z danych 

podanych przez producenta urządzenia przyjęto, że rozdzielczość pomiaru wynosi 0,01 μm. 

Zakładając kwadratowy rozkład wartości wielkości mierzonych, jaki związany jest z 

rozdzielczością pomiaru 𝛿𝑧 przyjęto, że: 

𝑢𝛿𝑧 =  
2𝛿𝑧

√12
= 0,006 μm          (122) 

Wartość tę dla obu parametrów chropowatości 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 przyjęto, jako stałą niepewność 

związaną rozdzielczością pomiaru  𝑢𝛿𝑧 

 

 
Rys. 137. Profil chropowatości próbki referencyjnej o wzorcowej wartości parametru chropowatości 

𝑅𝑎=2,94 μm. 
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ad c) Niepewność związana z niedokładności filtrowania profilu powierzchni- 𝒖𝒇 

W oparciu o dostępne w literaturze dane dotyczące maksymalnego odchylenia rzeczywistej 

wartości tłumienia amplitudy działającego w danym urządzeniu filtru Gaussa (cyfrowy) w 

stosunku do teoretycznej wartości tłumienia amplitudy filtru Gaussa (Rys. 138) przyjęto, że 

maksymalna niepewność wyznaczonych parametrów 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 związana z filtrowaniem profilu 

wynosi odpowiednio: 

𝑢𝑓𝑅𝑎
= 0,05𝑅𝑎           (123) 

𝑢𝑓𝑅𝑧
= 0,05𝑅𝑧           (124) 

 
Rys. 138. Przykład odchyleń charakterystyki transmisji amplitudy (w funkcji względnej długości fali) 

rzeczywistego filtru Gaussa w stosunku do jego rzeczywistej postaci [147]. 

 

Na podstawie powyższych rozważań przyjęto, że sumaryczny błąd względny wyznaczonych 

parametrów chropowatości  𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 wynosi: 

∆𝑅𝑎 = 𝑢𝑠𝑧 + 𝑢𝛿𝑧 + 𝑢𝑓𝑅𝑎
= ±(0,056 + 0,05𝑅𝑎) μm     (125) 

∆𝑅𝑧 = 𝑢𝑠𝑧 + 𝑢𝛿𝑧 + 𝑢𝑓𝑅𝑧
= ±(0,056 + 0,05𝑅𝑧) μm     (126) 

 

5. 2. Niepewność sztywności kontaktowej  𝑺𝑶𝑷
∗  

Na wartość niepewności pomiaru sztywności kontaktowej ma wpływ niepewność pomiaru siły 

𝐹 oraz niepewność pomiaru przemieszczenia ℎ. 

5.2.1. Niepewność średniej wartości siły 𝜟𝑭𝒊ś𝒓𝒆𝒅
 

W oszacowaniu niepewności pomiaru siły 𝐹 wzięto pod uwagę: 

a)  Niepewność związaną z rozdzielczością pomiaru siły- 𝑢𝑟 

b) Niepewność wynikającą z analizy statystycznej wielokrotnego pomiaru tej samej wartości 

siły 𝐹-𝑢𝐴1(𝐹𝑖)  
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c)  Niepewność kalibracji toru pomiarowego siły za pomocą odważników- 𝑢𝐴2(𝐹𝑖) 

ad a) Niepewność związana z rozdzielczością pomiaru siły- 𝒖𝒓 

Przyjęto, że na niepewność związaną z rozdzielczością pomiaru siły ma wpływ rozdzielczość 

czujnika siły 𝛿𝐶𝑧𝐹 oraz rozdzielczość karty pomiarowej 𝛿𝑘𝑟𝐹. 

Rozdzielczość czujnika siły jest obliczona ze wzoru (87) i wynosi: 

𝛿𝐶𝑧𝐹 = 0,404 N           (127) 

Niepewność pomiaru siły 𝑢𝛿𝐶𝑧𝐹
 związaną z rozdzielczością 𝛿𝐶𝑧𝐹 oszacowano przyjmując 

kwadratowy rozkład wielkości mierzonej związany z tą niepewności i wyniosła ona: 

𝑢𝛿𝐶𝑧𝐹
=

𝛿𝐶𝑧𝐹

√3
= 0,24N          (128) 

Przyjęto, że rozdzielczość karty pomiarowej wynosi: 

 𝛿𝑘𝑟𝐹 = 0,061 N           (129) 

Niepewność pomiaru siły 𝑢𝛿𝑘𝑟𝐹
 związaną z 𝛿𝑘𝑟𝐹 oszacowano przyjmując kwadratowy rozkład 

wielkości mierzonej związany z tą niepewności i wyniosła ona: 

𝑢𝛿𝑘𝑟𝐹
=

𝛿𝐹

√3
= 0,04 N           (130) 

Przyjmując brak korelacji między 𝑢𝛿𝐶𝑧𝐹
 i 𝑢𝛿𝑘𝑟𝐹

 (współczynnik korelacji 𝜌=1) to niepewność 

pomiaru 𝑢𝑟 wynosi: 

𝑢𝑟 = √(𝑢𝛿𝐶𝑧𝐹
)

2
+ (𝑢𝛿𝑘𝑟𝐹

)
2

= 0,25 N        (131) 

 

ad b) i c) Niepewność wynikającą z analizy statystycznej wielokrotnego pomiaru tej samej 

wartości siły 𝑭- 𝒖𝑨𝟐(𝑭𝒊) oraz niepewność kalibracji toru pomiarowego siły za pomocą 

odważników- 𝒖𝑨𝟐(𝑭𝒊) 

Wartość mierzonej siły w każdym punkcie pomiarowym  jest wartością średnią 𝐹𝑖  z 1000 

pomiarów. 

Dodatkowo ponad 90% zmierzonych wartości siły 𝐹𝑖  (rozumianej jako wartości średnie z 1000 

pomiarów) jest  zgrupowanych po 11 do 13 pomiarów dla pojedynczej wartości 

przemieszczenia (wartość siły i przemieszczenia mierzone są z tą samą częstotliwością, jednak 

ze względu na ograniczoną rozdzielczość inkrementalnego czujnika przemieszczenia kilka 

wartości siły przypisanych jest do jednej wartości przemieszczenia) (Rys. 139).  

Dla uproszczenie przyjęto, że tym kilkunastu średnim pomiarom będzie odpowiadać średnia 

wartość siły 𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑
=

1

𝑛
∑ (𝐹𝑖)𝑗

𝑛
𝑗=1  (na jej wartość będzie się składać w sumie 11000÷13000 

jednostkowych pomiarów siły) przypisana do wartości danego przemieszczenia ℎ𝑖,  
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Rys. 139. Dane pomiarowe z instrumentowego pomiaru sztywności - fragment krzywej odciążania. 

 

W celu oszacowania niepewności poszczególnych wartości 𝐹𝑖  wykonano analizę statystyczną 

serii pomiarów oraz wzorcowanie czujnika siły.  

Analizę statystyczną wykonano wykorzystując pomiary siły pochodzące z końcowego obszaru 

krzywej odciążania wgłębnika. W obszarze tym siła odczytywana z czujnika jest w przybliżeniu 

stała ze względu na brak kontaktu wgłębnika z powierzchnią próbki. Do analizy wybrano 

krzywą odciążania, która cechowała się największymi rozrzutami pojedynczych wartości siły 

𝐹𝑖. Z końcowego obszaru tej krzywej pobrano 500 pomiarów wartości siły 𝐹𝑖, z których 

wykonano następnie histogram (Rys. 140).  

 

 
Rys.140. Histogram różnicy pomiędzy wartością mierzonej siły a średniej jej wartości wyznaczonej  z 

500 pomiarów. 

 

Na podstawie tego histogramu przyjęto kwadratowy rozkład mierzonych wartości siły o 

szerokości 2𝑎1 = 1,3 N. Według przewodnika GUM [199] niepewność pomiaru 𝑢𝐴(𝐹𝑖) dla 

przyjętego rozkładu wynosi:   

𝑢𝐴1(𝐹𝑖) = √𝑎1
2

3
= 0,38 N                      (132) 

2𝑎 

𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑
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Wyznaczoną niepewność wynikającą z analizy statystycznej wielokrotnego pomiaru tej samej 

wartości siły 𝐹𝑖  - przypisano  wszystkim pomiarom w danym zakresie wartości siły. 

Wzorcowanie toru pomiarowego siły wykonano za pomocą odważników. Masa 

poszczególnych odważników została wyznaczona z dokładności do ±1 grama, co odpowiada 

sile ≈ 0,01 N przyjmując za przyspieszenie ziemskie 𝑔 ≈ 9,8122 m/s2 Całkowity ciężar 

odważników użytych do wzorcowania wynosił ≈ 1116 N. Ze względu na dużą dokładność 

wyznaczenia masy odważników przyjęto, że udział niepewności masy odważników w 

niepewności siły mierzonej przez kalibrowany za pomocą tych odważników tor pomiarowy jest 

pomijalnie mały.  

Na podstawie wyników kalibracji toru pomiarowego siły (Tabela 11) stosując  regresję liniową 

została wyznaczona funkcja (Rys. 141A): 

𝑦 = −0,00447𝐹 + 7,1927         (133) 

stwierdzono, że różnica między wartością ciężaru obliczonego z wyznaczonej funkcji a 

wartością nominalną tego ciężaru zmienia się, przy czym różnica ta zmniejsza się wraz ze 

zwiększeniem mierzonego ciężaru (Rys. 142B).  

Tabela 11. Wyniki kalibracji czujnika siły. 

A 
Sumaryczny 

ciężar 
odważników  

 
 
 
 

[N] 

B 
Zakres zmian 
wartości siły 
mierzonej za 
pomocą toru 
pomiarowego 

siły  
 

[N] 

C 
Średnia 

wartość siły 
mierzonej za 
pomocą toru 
pomiarowego 

siły  
 

[N] 

D 
Wartości siły 
wyznaczone 
za pomocą 

regresji 
liniowej  

 
 

[N] 

Błąd 
systematyczny 

E=A-D  
 
 
 
 
 

[N] 

Odchylenie 
wartości 

mierzonej od 
wartości 

wyznaczonej z 
regresji linowej  

F=C-D  
 

[N] 

50,38 46,80÷45,80 46,30 43,41 6,97 2,89 

183,77 177,20÷176,20 176,70 177,40 6,37 -0,70 

361,31 354,80÷353,90 354,35 355,74 5,58 -1,39 

538,86 532,60÷531,60 532,10 534,07 4,78 -1,97 

716,49 712,10÷711,00 711,55 712,50 3,99 -0,95 

894,15 892,10÷891,20 891,65 890,95 3,20 0,70 

1071,75 1069,40÷1068,10 1068,75 1069,34 2,40 -0,59 

1115,91 1116,20÷1115,20 1115,70 1113,71 2,21 1,99 

Wartości ekstrapolowane 

1400,00 - - 1399,06 0,94 - 

1450,00 - - 1449,29 0,71 - 

1500,00 - - 1499,51 0,49 - 

1550,00 - - 1549,74 0,27 - 

1600,00 - - 1599,96 0,04 - 
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Rys. 141. Graficzne przedstawieni wyników kalibracji toru pomiarowego siły. Prosta utworzona za 

pomocą regresji linowej pomiarów wykonanych podczas kalibracji (A). Wyznaczony błąd 

systematyczny (B). 

 

Różnica  między wartością ciężaru obliczonego z wyznaczonej funkcji a wartością nominalną 

tego ciężaru (oznaczone jako E zgodnie z Tab. 11) powoduje zmianę kąta nachylenia stycznej 

do krzywej odciążania (𝜆) i tym samym powoduje zmianę wartości sztywności kontaktowej 

(Rys. 142). Względna wartość tej zmiany jest jednak taka sama dla wszystkich wyznaczonych 

sztywności kontaktowych. Dlatego też przyjęto, że omawiane różnice stanowią błąd 

systematyczny toru pomiarowego siły i nie wpływają na zaobserwowany przebieg zmian 

sztywności kontaktowej związanej ze wzrostem wartości zmiennej uszkodzenia 𝐷𝜀. 

 

 
Rys. 142. Schemat przedstawiający wpływ odchylenia mierzonej wartości siły od wartości wzorcowej 

na zmianę wartości kąta nachylenia stycznej do krzywej odciążania 

 

Na podstawie wyników wzorcowania stwierdzono również, że różnice między średnią 

wartością mierzonego ciężaru odważników a ciężarem tych odważników obliczonym z 

wyznaczonej funkcji mają charakter losowy (Rys. 143). Wartości tych różnic mieszczą się w 

granicach od -2 N do +3 N, co jest zakresem większym niż mogłoby to wynikać z wyznaczonej 

statystycznie niepewności 𝑢𝐴1(𝐹𝑖).  

𝜆a1 

Przemieszczenie h [mm] 

Si
ła

 [
N

] 

E1 ≈0,04 N dla F=1600 N 

E2 ≈0,58 N dla F=1480 N 

𝜆a2 𝜆b2 

𝜆b1 

𝜆𝑎2

𝜆𝑎1
=

𝜆𝑏2

𝜆𝑏1
 

 

A B 
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Rys. 143. Odchylenie wartości mierzonego ciężaru od wartości wyznaczonej z regresji linowej. 

 

Prawdopodobnie rozbieżność ta ma związek z długookresową niestabilnością sygnału 

pomiarowego generowanego przez tor pomiarowy siły. Przyjęto, że odchylenia mierzonych 

wartości od wartości obliczonych z wyznaczonej funkcji podobnie jak 𝑢𝐴1(𝐹𝑖) są częścią 

niepewności pomiaru typu A i mają kwadratowy rozkład o szerokości 2𝑎2 = 5 N. Niepewność 

pomiaru 𝑢𝐴2(𝐹𝑖) dla przyjętego rozkładu wynosi: 

𝑢𝐴2(𝐹𝑖) =
𝑎2

√3
= 1,44 N          (134) 

Wyznaczoną niepewność 𝑢𝐴2(𝐹𝑖) podobnie jak niepewność 𝑢𝐴1(𝐹𝑖) przypisano wszystkim 

pomiarom w danym zakresie wartości siły. 

Na podstawie powyższych rozważań oraz zakładając, że współczynnik korelacji między 𝑢𝐴1(𝐹𝑖), 

𝑢𝐴2(𝐹𝑖) i 𝑢𝑟 wynosi 𝜌=1 przyjęto, że niepewność pomiaru poszczególnych wartości siły 𝐹𝑖  

stanowi sumę poszczególnych rozpatrywanych niepewności i wynosi: 

𝛥𝐹𝑖 = 𝑢𝐴1(𝐹𝑖) + 𝑢𝐴2(𝐹𝑖) + 𝑢𝑟 ≈ ±2,1 N        (135) 

 Stąd niepewność średniej wartości siły 𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑
 wynosi: 

𝛥𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑
=

1

𝑛
∑ (∆𝐹𝑖)𝑗

𝑛
𝑗=1 = ∆𝐹𝑖 ≈ ±2,1 N        (136) 

Wartość tej niepewności przyjęto, dla wszystkich pomiarów wartości siły 𝐹𝑖  jakie były 

wykorzystane do wyznaczenia sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃
∗  (Rys. 144). 
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Rys. 144. Graficzny obraz niepewności pomiaru  𝛥𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑

 dla wybranych wartości siły 𝐹𝑖. 

 

5.2.2. Niepewność pomiaru przemieszczenia- ∆𝒉 

 

Błąd pomiaru przemieszczenie zgodnie z deklaracją producenta (Tabela 5) wynosi ≈0,03 μm. 

Jest to wartość mniejsza niż długość pojedynczego kroku inkrementalnego wynoszącego 

0,05 μm. 

Z tego powodu przyjęto, że wpływ niepewności pomiaru przemieszczenia na niepewność 

pomiaru sztywności kontaktowej jest pomijalnie mały. 

 

5.2.3. Wartość względnej niepewność sztywności kontaktowej (
𝜟𝑺𝑶𝑷

∗

𝑺𝑶𝑷
∗ ) ∙ 𝟏𝟎𝟎% 

 

Korzystając z powyższej analizy oraz zakładając, że niepewności pomiaru siły 𝛥𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑
 mierzonej 

w zakresie wyznaczanej sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃
∗  mają taką samą wartość, niepewność 

względną 𝛥𝑆𝑂𝑃
∗ , wyznaczona metodą najmniejszych kwadratów Gaussa można zapisać jako 

[203]: 

(
𝜟𝑺𝑶𝑷

∗

𝑺𝑶𝑷
∗ ) ∙ 𝟏𝟎𝟎% =

𝛥𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑

𝑆𝑂𝑃
∗ √√∑ (ℎ𝑖−ℎś𝑟𝑒𝑑)𝟐𝒏

𝒊=𝟏

∙ 100%                   (137) 

 

gdzie: ℎ𝑖- wartość położenia wgłębnika dla wyznaczonej siły 𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑
,  ℎś𝑟𝑒𝑑 =

1

𝑛
∑ ℎ𝑖

𝑛
𝑖=1  

Wyznaczona ze wzoru (137) względna niepewność pomiaru 𝛥𝑆𝑂𝑃
∗  jest równa: 

𝐹𝑖ś𝑟𝑒𝑑
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𝛥𝑆𝑂𝑃
∗ ≈ ±0,1%          (138)

         

5.3. Niepewność pomiaru twardości Brinella 

 

Zgodnie ze wzorem: 

 𝐻𝐵𝑁 =
2𝐹

𝜋𝐷(𝐷−√𝐷2−𝑑2)
         (139) 

na niepewność pomiaru twardości Brinella ma wpływ niepewność mierzonej siły 𝐹, 

niepewność średnicy wgłębnika 𝐷 oraz niepewność pomiaru średnicy odcisku 𝑑. Pomiary siły 

𝐹, średnicy wgłębnika 𝐷 i średnicy odcisku 𝑑 były wykonane za mocą różnych niepowiązanych 

ze sobą urządzeń. Z tego powodu przyjęto, że współczynnik korelacji 𝜌 między mierzonymi 

wartościami tych wielkości wynosi 0 a niepewność wyznaczonych wartości twardości Brinella 

stanowi niepewność złożoną [199] obliczoną za pomocą wzoru: 

𝛥𝐻𝐵𝑁 = √(
𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝐹
)

2

𝛥𝐹2 + (
𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝐷
)

2

𝛥𝐷2 + (
𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝑑
)

2

𝛥𝑑2     (140) 

gdzie: 𝛥𝐹, 𝛥𝐷, 𝛥𝑑- niepewności pomiaru odpowiednio siły 𝐹, średnicy wgłębnika 𝐷 i 

średnicy odcisku 𝑑; 
𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝐹
, 

𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝐷
, 

𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝑑
 pochodne cząstkowe funkcji definiującej twardość 

Brinella (wzór 139). 

Pochodne te są równe: 

𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝐹
=

2

𝜋𝐷(𝐷−√𝐷2−𝑑2)
          (141) 

𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝐷
=

2𝐹

𝜋𝐷2 (
1

√𝐷2−𝑑2
)          (142) 

𝜕𝐻𝐵𝑁

𝜕𝑑
= −

2𝐹

𝜋𝐷

𝑑

√𝐷2−𝑑2(𝐷−√𝐷2−𝑑2)
2        (143)

    

5.3.1. Niepewność pomiaru siły- 𝜟𝑭 

𝛥𝐹 = 2,1 N (≈0,21 kgf)- zgodnie z wyliczeniami wykonanymi dla niepewności pomiaru siły w 

pkt. 5.1.  

5.3.2. Niepewność pomiaru średnicy wgłębnika- 𝜟𝑫 

𝛥𝐷- niepewność średnicy kulki używanej, jako wgłębnik. Do oszacowania tej niepewności 

wykorzystano tolerancję wykonania średnicy kulki- wgłębnika 𝐼𝑇 = ±2,5 μm. Przyjęto, że 

tolerancja 𝐼𝑇 stanowi przedział rozkładu kwadratowego, dla serii kulek, w którym znajduje się 

średnica kulki- wgłębnika. Stąd niepewność wartości średnicy kulki-wgłębnika wynosi: 

𝛥𝐷 =
𝐼𝑇

√12
= 0,72 μm           (144) 
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5.3.3. Niepewność pomiaru średnicy odcisku- 𝜟𝒅 

𝛥𝑑- niepewności pomiaru średnicy odcisku. Przyjęto, że jest to niepewność złożona równa: 

𝛥𝑑 = ∆𝑝𝑜𝑤 + √(
2𝛿𝑥

√12
)

2

+ (25,328𝑙𝑛𝑅𝑎 + 29,833)2 + (∆𝑅𝑎(25,328𝑙𝑛𝑅𝑎 + 29,833))
2
  (145) 

gdzie: 𝛿𝑥- rozdzielczość obrazu =0,96 μm, 25,328𝑙𝑛𝑅𝑎 + 29,8,33- funkcja wyznaczonej empirycznie z 

pomiarów średnicy odcisku na powierzchniach o różnej wartości parametru chropowatości 𝑅𝑎 

(Rys.145), 𝛥𝑅𝑎- niepewność pomiaru chropowatości (wyznaczona w pkt. 5.1. ∆𝑅𝑎 = 0,056 +

0,05𝑅𝑎), ∆𝑝𝑜𝑤- niepewność związana z kalibracją powiększenia.  

  

 
Rys. 145. Wyniki badań niepewności pomiaru średnicy odcisku w zależności od chropowatości 

powierzchni. 

W celu obliczenia 𝛥𝑑 przyjęto, że: 

∆𝑝𝑜𝑤 jest niepewnością złożona składającą się z niepewności kalibracji wzorca długości 𝛥𝑥 =

0,8 μm oraz niepewności związanej z rozdzielczością obrazu 2 · 𝛿𝑥. Przyjęto, że obie składowe 

są nieskorelowane.  

Niepewność 𝛥𝑝𝑜𝑤 jest wtedy równa: 

𝛥𝑝𝑜𝑤 = √𝛥𝑥2 + (
2∙𝛿𝑥

√12
)2=1,0 μm         (146) 

 

Po uwzględnieniu niepewności składowych niepewność pomiaru 𝛥𝑑 dla poszczególnych 

odcisków zmienia się w zależności od średnicy tych odcisków mieści się w zakresie 0,003÷0,031 

mm (Rys 146). 
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Rys. 146. Niepewność pomiaru średnicy odcisku w zależności od mierzonej wartości tej 

średnicy. 

5.3.4. Wartość względnej niepewność twardości Brinella (
𝜟𝑯𝑩𝑵

𝑯𝑩𝑵
) ∙ 𝟏𝟎𝟎% 

Przy założonych warunkach badania (prędkość narastania siły, średnica wgłębnika, siła 

maksymalna) oszacowana niepewność 𝛥𝐻𝐵𝑁 w zakresie mierzonych twardości nie przekracza 

±9% (Rys. 147) wartości mierzonej twardości. 

 

 
Rys. 147. Względna niepewność pomiaru twardości Brinella. 

 

5.4. Niepewność pomiaru wyznaczonej energii odkształcenia plastycznego ∆𝑾 

Niepewność pomiaru energii odkształcenia plastycznego oszacowano zakładając tak jak w 

przypadku niepewności sztywności, że niepewność pomiaru siły jest stała w całym zakresie 
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mierzonych wartości. Ponieważ błąd pomiaru czujnika przemieszczenia w zakresie 

pomiarowym (0,15 mm) można uznać za pomijalnie mały (0,03 μm) to za niepewność pomiaru 

przemieszczenia ∆ℎ przyjęto dwukrotną długość pojedynczego kroku inkrementalnego 𝛿ℎ jaki 

jest rejestrowany za pomocą karty pomiarowej. ∆ℎ = 2𝛿ℎ = 0,0001 μm. Przyjmując 

graniczne wartości pojedynczych pomiarów siły i przemieszczenia jakie wynikają z przyjętych 

niepewności  utworzono pasma niepewności dla krzywej obciążania i odciążania (Rys. 148 A). 

Przyjęto, że pole powierzchni znajdujące się między krzywymi obciążania i odciążania a 

granicami pasm niepewności tych krzywych stanowi niepewność ∆𝑊 wyznaczanej energii 

odkształcenia plastycznego 𝑊. Pola powierzchni znajdujące się między granicami tych pasm a 

krzywą obciążania i odciążania umożliwia określenie maksymalnej i minimalnej wartości jaką 

może mieć rzeczywista energia odkształcenia plastycznego (Rys. 148 B, C). Poszczególne pola 

powierzchni wyznaczono za pomocą arkusza MS Excel.  

Wyznaczona niepewność pomiaru ∆𝑊 dla wszystkich wyznaczonych wartości energii 

odkształcenia plastycznego 𝑊𝑖 mieści się w granicach ±1,8% [J]. 

 

 

  
Rys. 148. Schemat pasm niepewności pomiaru krzywych obciążania i odciążania (A). Maksymalna (B) i 

minimalna (C) wartość jaką może mieć rzeczywista  energii odkształcenia plastycznego.  

 

∆𝐹 = 2,1𝑁 

∆ℎ = 0,00005𝑚𝑚 

∆𝐹 

∆𝐹 

∆ℎ 

∆ℎ 

A 

B C 
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5.5. Niepewność pomiaru wyznaczonego modułu 𝑬𝑰𝑻  

Zgodnie ze wzorem (117) na niepewność pomiaru instrumentowanego modułu sprężystości  

ma wpływ niepewność wyznaczonej sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃
∗ , niepewność powierzchni 

odcisku 𝐴𝐵𝑟 oraz niepewność wartości współczynnika Poissona 𝛥𝜈𝑠. Pomiary sztywności 

kontaktowej, powierzchni odcisku jak i wartości współczynnika Poissona są wyznaczane 

niezależnie od siebie. Stąd współczynnik korelacji 𝜌 między mierzonymi wartościami tych 

wielkości wynosi 0. W takim przypadku niepewność wyznaczonych wartości modułu  𝐸𝐼𝑇 

można zapisać, jako niepewność złożoną wyrażoną [199] wzorem:  

𝛥𝐸𝐼𝑇 = √(
𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝑆𝑂𝑃
∗ )

2

𝛥𝑆𝑂𝑃
∗ 2 + (

𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝐴𝐵𝑟
)

2

𝛥𝐴𝐵𝑟
2 + (

𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝜈𝑠
∗ )

2

𝛥𝜈𝑠
2     (147)  

gdzie: 𝛥𝑆𝑂𝑃
∗ - niepewności pomiaru sztywności kontaktowej, ∆𝐴𝐵𝑟 −

 niepewności pomiaru powierzchni odcisku, 𝛥𝜈𝑠- niepewność wartości współczynnika 

Poissona,  
𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝑆𝑂𝑃
∗ , 

𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝐴𝐵𝑟
, 

𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝜈𝑠
 pochodne cząstkowe funkcji (117) definiującej 𝐸𝐼𝑇 : 

𝐸𝐼𝑇 = (1 − 𝜈𝑠
2)

𝑆𝑂𝑃
∗

1,1284√𝐴𝐵𝑟
         

Pochodne te są równe: 

𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝑆𝑂𝑃
∗ =

(1−𝜈𝑠
2)

1,1284√𝐴𝐵𝑟
          (148) 

𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝐴𝐵𝑟
= −

(1−𝜈𝑠
2)𝑆𝑂𝑃

∗

2,2568√𝐴𝐵𝑟
3
          (149) 

𝜕𝐸𝐼𝑇

𝜕𝜈𝑠
= −

1,7724𝜈𝑠𝑆𝑂𝑃
∗

√𝐴𝐵𝑟
          (150) 

 

5.5.1. Niepewność pomiaru sztywności kontaktowej 𝜟𝑺𝑶𝑷
∗   

Względna niepewność 𝛥𝑆𝑂𝑃
∗   zastała obliczona na podstawie wzoru (137) w punkcie 5.2.3 i 

wynosi ≈ 0,001𝑆𝑂𝑃
∗ . 

5.5.2. Niepewność pomiaru odcisku 𝜟𝑨𝑩𝒓 

Pole powierzchni odcisku 𝐴𝐵𝑟 określone jest zależnością: 

𝐴𝐵𝑟 =
2

𝜋𝐷(𝐷−√𝐷2−𝑑2)
          (151) 

Niepewność pomiaru pola powierzchni 𝛥𝐴𝐵𝑟  jest niepewnością złożoną wyrażoną za pomocą 

wzoru: 

𝛥𝐴𝐵𝑟 = √(
𝜕𝐴𝐵𝑟

𝜕𝐷
)

2

𝛥𝐷2 + (
𝜕𝐴𝐵𝑟

𝜕𝑑
)

2

𝛥𝑑2       (152) 
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gdzie: 

𝜕𝐴𝐵𝑟

𝜕𝐷
=

2

𝜋𝐷2 (
1

√𝐷2−𝑑2
)          (153)

      

𝜕𝐴𝐵𝑟

𝜕𝑑
= −

2

𝜋𝐷

𝑑

(√𝐷2−𝑑2))(𝐷−√𝐷2−𝑑2)
2        (154) 

𝛥𝑑- Niepewność pomiaru poszczególnych odcisków (wartości tej niepewności wyznaczona w 

pkt. 5.3.3)     

𝛥𝐷 = 0,72 μm (zgodnie z pkt 5.3.2 wzór(144)) 

 

Po uwzględnieniu niepewności składowych niepewność pomiaru 𝛥𝐴𝐵𝑟  dla poszczególnych 

odcisków zmienia się w zależności od pola powierzchni tych odcisków mieści się w zakresie 

zakresie ±0,010÷0,175 mm (Rys 149). 

 

 
Rys. 149. Niepewność pomiaru powierzchni odcisku w zależności od mierzonej wartości tej 

powierzchni. 

5.5.3 Niepewność pomiaru odcisku 𝜟𝝂𝒔 

Jako niepewność efektywnego współczynnika Poissona 𝜈𝑠
∗ przyjęto funkcję linową 

odkształcenia plastycznego 𝜀𝑝, jakiemu uległ materiał w miejscu wykonania 

instrumentowanego pomiaru twardości: 

𝛥𝜈𝑠 =
0,2

𝜀𝑚𝑎𝑥
𝑝 𝜀𝑝 =

0,2

0,7
𝜀𝑝 = 0,29𝜀𝑝        (155) 

 

Przyjmując powyższe założenia względna niepewność wyznaczonych wartości 

instrumentowanego  modułu sprężystości  𝐸𝐼𝑇: 
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∆𝐸𝐼𝑇

𝐸𝐼𝑇
∙ 100%             (156) 

mieści się w granicach ±9% (Rys. 150). 

 

 
Rys. 150. Względna niepewność pomiaru poszczególnych wartości modułu 𝐸𝐼𝑇. 

 

   

Źródłami błędu pomiarowego nieuwzględnionymi w budżecie niepewności wyznaczonych 

wartości  modułu 𝐸𝐼𝑇 jest: 

a) sposób bazowania układu pomiaru przemieszczenia.  

Układ ten mierzy nie tylko przemieszczenie badanego materiału, ale również: podatność 

układu pomiaru przemieszczenia na sprężyste odkształcenie 𝐶𝑟𝑎𝑚𝑦 oraz podatność na 

sprężyste odkształcenie materiału próbki poza obszarem odcisku. Odkształcenia te wpływają 

na wartości mierzonej sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃
∗   

Wpływ tych składowych odkształceń na mierzoną sztywność 𝑆𝑂𝑃
∗  opisuje wzór [185]: 

1

𝑆𝑂𝑃
∗ = 𝐶𝑟𝑎𝑚𝑦 +

1

𝑆𝑝𝑏
= 𝐶𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡 + 𝐶𝑤 +

1

𝑆𝑝𝑏
        (157) 

gdzie: 𝐶𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡 - podatność układu pomiarowego na sprężyste odkształcenia niezmienne dla 

wszystkich pomiarów, 𝐶𝑤 - podatność układu pomiarowego na sprężyste odkształcenia 

związane z wgłębnikiem (zmienna), 𝑆𝑝𝑏 sztywność próbki. 

W przypadku zastosowanego układu pomiarowego można założyć, że 𝑆𝑝𝑏 =
1

𝐶𝑝+
1

𝑆𝑝

 gdzie: 𝐶𝑝 - 

podatność na sprężyste odkształcenie materiału próbki poza obszarem odcisku, 𝑆𝑝- sztywność 

kontaktowa próbki w obszarze odcisku. 

Zmienna 𝐶𝑤 opisana jest równaniem [185]: 
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𝐶𝑤 =
1

𝐸𝜋2𝑅
ln (

𝑙

(2𝑅−𝑙)
(

2𝑅

ℎ𝑐
− 1))         (158)  

Ze wzoru (158) wynika, że im większa jest głębokość odcisku  tym 𝐶𝑤 ma mniejszą wartość, co 

oczywiście wiąże się  z mniejszym fragmentem wgłębnika pozostającym nad odciskiem 

(Rys 151).  

 

 
Rys. 151. Schemat podglądowy składowych podatności maszyny pomiarowej dla dwóch odcisków 

różniących się głębokością. Na podstawie [185]. 

 

Korzystając z wzorów (117) oraz (150) instrumentowany moduł sprężystości można zapisać 

jako:  

𝐸𝐼𝑇 = 0,80647
𝑆𝑂𝑃

∗

√𝐴𝐵𝑟
= 0,80647

1

(𝐶𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡+𝐶𝑤+
1

𝑆𝑝𝑏
)√𝐴𝐵𝑅

       (159) 

 
Przy wyznaczaniu twardości i energii odkształcenia plastycznego najistotniejsze jest  
zarejestrowanie zmian tych wartości w zależności od odkształcenia plastycznego.  W związku 
z czym wpływ podatności układu pomiarowego 𝐶𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡 w budżecie niepewności może być 
traktowany, jako pomijalny błąd systematyczny, który jest taki sam dla każdego wykonanego 
pomiaru. Istotna jest natomiast podatność 𝐶𝑤 i jej odwrotnie proporcjonalna zależność 
między 𝐶𝑤 a 𝐸𝐼𝑇 (wzór 160) oraz wprost proporcjonalna zależność między  𝑆𝑝𝑏 a 𝐸𝐼𝑇. Mniejsza 

głębokość odcisków jaka występuje przy bardziej odkształconym w wyniku badań 
wytrzymałościowych materiale powoduje zwiększenie wartości 𝐶𝑤  i tym samym zmniejszenie 
wartości 𝐸𝐼𝑇. Oznacza to, że podatność  𝐶𝑤  może być przyczyną spadku wartości  𝐸𝐼𝑇 
wyznaczanej przy coraz większym odkształceniu plastycznym badanego materiału.  Podatność 
𝐶𝑤 w zależności od głębokości odcisku zmienia się dla zastosowanego w badaniach wgłębnika 
od 6,88∙10-7 do 9,07∙10-7 mm/N, co oznacza zmianę wartości o 𝐶𝑤 o 2,19∙10-7 mm/N (Rys. 152). 

Natomiast wszystkie wyznaczone dla badanych próbek wartości 
1

𝑆𝑂𝑃
∗  zmieniają się w przedziale 

od 1,39∙10-5 do 1,66∙10-5 mm/N, co oznacza zmianę wartości 
1

𝑆𝑂𝑃
∗   o 2,70∙10-6 mm/N. Oznacza 

to również, że udział podatności 𝐶𝑤 będzie stanowił maksymalnie ≈19% zmienności wartości 
1

𝑆𝑂𝑃
∗  jak i 𝑆𝑂𝑃

∗ . 

 

𝐶𝑤 
𝐶𝑤 
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Rys. 152. Zależność sprężystości wgłębnika od głębokości odcisku na podstawie wzoru (115). 

 

Wpływ podatności 𝐶𝑟𝑎𝑚𝑦 i 𝐶𝑝 można zniwelować przez bazowanie układu pomiaru 

przemieszczenia na powierzchni próbki a nie jak to miało miejsce w czasie wykonanych badań 

na stoliku pomiarowym  

Na dokładność wyznaczonych wartości 𝐸𝐼𝑇 ma również wpływ przyjęcia do obliczeń (w celu 

ich uproszczenia) pola powierzchni wykonanego odcisku zamiast pola powierzchni styku 

wgłębnika z materiałem w czasie działania siły 𝐹𝑚𝑎𝑥. Pole powierzchni styku wyznacza się 

pośrednio za pomocą zmierzonej głębokości ℎ𝑐𝐹𝑚𝑎𝑥
 styku wgłębnika z badanym materiałem 

przy działającej sile 𝐹𝑚𝑎𝑥  [214]. Wymaga to jednak uwzględnienia w pomiarze przemieszczenia 

wgłębnika podatności  𝐶𝑟𝑎𝑚𝑦. 

 

Innymi czynnikami mającymi wpływ na wartość modułu 𝐸𝐼𝑇 są [92]: 

a) Chropowatość powierzchni 

b) Odkształcenie plastyczne powierzchni materiału wokół odcisków- zjawisko Pil up lub Sin up  

c) Naprężenia resztkowe 

d) Preparatyka próbki  

e) Głębokość początkowego kontaktu wgłębnika z próbką 

 

ad a) Chropowatość powierzchni 

Nierówności powierzchni powodują błąd w pomiarze głębokości odcisku, na podstawie której 

określana jest powierzchnia styku wgłębnika z powierzchnią próbki. Powierzchnia styku jest 

jedną z podstawowych wielkości mającą wpływ  na wyznaczoną wartość modułu 𝐸𝐼𝑇. W 
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przypadku, gdy wartość chropowatości jest relatywnie duża w stosunku do głębokości 

wykonanego odcisku ma to istotny wpływ nie tylko na wartość zmierzonego modułu 

sprężystości 𝐸𝐼𝑇, ale również twardości i energii odkształcenia plastycznego. Wzrost 

nierówności powierzchni powoduje zmniejszenie średniego naprężenie kontaktowego 

poprzez wzrost średnicy powierzchni kontaktu wgłębnika z materiałem a co za tym idzie 

spadek głębokości odcisku przy danym obciążeniu w stosunku do powierzchni gładkiej a tym 

spadek głębokości stykania się wgłębnika z powierzchnią próbki (ℎ𝑐  z Rys. 30) [92, 184] W 

konsekwencji powoduje redukcję wartości modułu zredukowanego 𝐸𝑟 (wzór(29)) i modułu 

𝐸𝐼𝑇. Johnson [186] podał kryterium wpływu chropowatości na równania opisujące kontakt 

sprężysty. Zgodnie z tym kryterium chropowatość ma istotny wpływ na wartość modułu 𝐸𝐼𝑇 w 

przypadku, gdy wartość parametru chropowatości 𝛼𝑐ℎ𝑟 wyrażona wzorem [92]: 

 

 𝛼𝑐ℎ𝑟 =
𝜎𝑠𝑅

𝑎0
2            (160) 

gdzie: 𝜎𝑠- maksymalna wysokość wzniesień nierówności, 𝑅- promień wgłębnika, 𝑎0- promień 

styku wgłębnika z materiałem. 

jest większa od 0,05. Przyjmując, że  𝜎𝑠 = 𝑅𝑧=10 μm co jest wartością w najbardziej 

chropowatej części próbki po statycznej próbie rozciągania oraz, że 𝑎0=722 μm, co stanowi 

95% średnicy odcisku wykonanego najbliżej przełomu tej próbki to 𝛼𝑐ℎ𝑟 przyjmuje wartość 

≈0,048. W przypadku próbek po badaniach LCF i HCF parametr 𝛼𝑐ℎ𝑟 wynosi odpowiednio 

0,011 oraz 0,004. 

Według normy ISO 14577 dotyczącej instrumentowanych pomiarów twardości za punkt 

odniesienia w stosunku do nierówności powierzchni przyjmuje się wartość parametru 𝑅𝑎. 

Wartość tego parametru nie powinna być większa niż 1/20 wysokości odcisku ℎ𝑚𝑎𝑥. W 

badanych próbkach największy udział w ℎ𝑚𝑎𝑥  (próbka po statycznej próbie rozciągania- odcisk 

w okolicy przełomu)  wynosi ≈1/25. Chropowatość powoduje jednak trudności w określeniu 

rzeczywistego pola powierzchni odcisku. Ma to dużo większe znaczenie dla próbki po 

statycznej próbie rozciągania (Rys. 153) niż po próbie LCF i HCF. Krawędź odcisku w obszarach 

powierzchni o największych nierównościach jest nieregularna i mniej wyraźna, przez co 

zwiększa się niepewność wyznaczenia pola powierzchni a tym samym niepewność 

wyznaczonego modułu  𝐸𝐼𝑇. 

   
Rys. 153. Odciski po instrumentowanych badaniach twardości wykonanych na próbce po statycznej 
próbie rozciągania. Odcisk w okolicy przełomu odcisk (A) i w obszarze nieodkształconym plastycznie 
(B). 

A B 
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ad b) Odkształcenie plastyczne powierzchni materiału wokół odcisków- zjawisko Pil up lub 

Sin up  

Obserwacje odcisków na próbce po statycznej próbie rozciągania wykonane za pomocą 

mikroskopu konfokalnego wykazały, że odkształcenie plastyczne powierzchni materiału wokół 

odcisków jest relatywnie małe (Rys. 154). Widoczne natomiast jest wygładzenie powierzchni 

w obszarze odcisków. 

 

 
Odcisk 1 od przełomu 𝐷𝜀 ≈ 0,51 

 
Odcisk 4 od przełomu 𝐷𝜀 ≈ 0,38 

 
Odcisk 7 od przełomu 𝐷𝜀 ≈ 0,29 

Rys. 154.Przykład pomiarów na odwzorowanym za pomocą mikroskopu konfokalnego profilu 

odcisku. 
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Odcisk 12 od przełomu 𝐷𝜀 ≈ 0,20 

Rys. 154. C.D. Przykład pomiarów na odwzorowanym za pomocą mikroskopu konfokalnego profilu 

odcisku. 

 

 

ad c) Naprężenia resztkowe 

Naprężenia resztkowe powodują zmiany pola rozkładu naprężenia występującego w materiale 

podczas indentacyjnego pomiaru twardości, co wpływa na wartość odkształcenia niezbędnego 

do uplastycznienia materiału [92]. Powodują one także zmianę nachylenia krzywej odciążania, 

co bezpośrednio wpływa na wartość wyznaczonego modułu 𝐸𝐼𝑇 [209].  

ad d) Preparatyka próbki 

Żywica, w której zostały umieszczone próbki jest mniej sztywna niż badany stopie inconel 718 

(Rys. 155). Grubość warstwy żywicy zmienia się w zależności od obszaru próbki. W obszarze 

szyjki odkształcenia plastycznego grubość żywicy jest największa w związku z czym, żywica ta 

może mieć znaczny wpływ na mierzone wartości modułu 𝐸𝐼𝑇 w tym obszarze. 
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Rys. 155. Wpływ preparatyki (inkludowanie). 

 

ad e) Głębokość początkowego kontaktu wgłębnika z próbką 

Błąd ten związany jest z ograniczoną rozdzielczością układu pomiaru siły. Ogranicza ona 

najmniejszą siłę jaka może być zmierzona i tym samym utrudnia zdefiniowanie, przy jakiej 

wartości przemieszczenia wgłębnika następuje kontakt wgłębnika z próbką. Ogranicza to 

dokładność wielu wielkości wyznaczanych w instrumentowanym pomiarze twardości w tym 

energii odkształcenia plastycznego, głębokości styku ℎ𝑐, modułu 𝐸𝐼𝑇. 
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VI PODSUMOWANIE I WNIOSKI 

1.  Zastosowanie do badań wytrzymałościowych próbek o zmiennym polu przekroju części 

pomiarowej pozwoliło na uzyskanie ciągłego rozkładu odkształceń plastycznych w tej części 

próbki i analizę uszkodzenia na różnych etapach jego rozwoju. 

Uszkodzenie to przebiega zgodnie z dwoma powiązanymi ze sobą mechanizmami. Pierwszy z 

nich związany jest z odkształceniem plastycznym i pękaniem zachodzącym w objętości osnowy 

materiału. Drugi związany jest pękaniem i odspajaniem się węglików od osnowy. 

 

2. W przypadku próbek poddanych próbom zmęczeniowym odkształcenie plastyczne osnowy, 

które następuje w pierwszych cyklach obciążania, wywołuje mikropęknięcia i odspojenia 

węglików, które w wyniku koncentracji naprężenia i odkształceń stają się w ten sposób 

ogniskami pęknięć zmęczeniowych. 

Rozwojowi mikropęknięć zmęczeniowych w kolejnych cyklach obciążenia towarzyszy 

makroskopowe odkształcenie plastyczne materiału (ratcheting). Odkształcenie to w skali 

mikroskopowej jest zlokalizowane na froncie mikropęknięć. 

 

3. W przypadku statycznej próby rozciągania rozwój mikropęknięć i odspojeń węglików (drugi 

mechanizm) prowadzi do powstania i rozwoju pustek oraz lokalizacji w skali mikroskopowej 

odkształcenia plastycznego osnowy w obszarze między pustkami. 

Topografia powierzchni przełomu świadczy o niejednorodnym stanie naprężenia w 

przekrojach próbki co najmniej w końcowym stadium rozciągania statycznego. Ogranicza to 

możliwość stosowania zmiennej uszkodzenia wyrażonej wzorem (104) tj.: 𝐷𝜀𝑖
= 𝜀1𝑖

𝑝 𝜀1
𝑝𝑓

⁄  do 

obszaru znajdującego się poza szyjką odkształcenia plastycznego. 

 

4.  Wartości parametrów chropowatości 𝑅𝑎 i 𝑅𝑧 rosną wraz ze wzrostem uszkodzenia 

określonego parametrem 𝐷𝜀 wyznaczonym na podstawie odkształcenia plastycznego. Wzrost 

ten jest bardziej widoczny w przypadku próbki po statycznej próbie rozciągania. W przypadku 

próbek po badaniach zmęczeniowych jest on relatywnie mały i obarczony małą dokładnością 

pomiaru. Związane jest to z niewielkim odkształceniem plastycznym osnowy, charakterem 

powstających pęknięć, rozmiarami układu pomiarowego w stosunku do rozmiarów pęknięć 

oraz w końcowym stadium uszkodzenia z rozmiarami układu pomiarowego w stosunku do 

rozmiarów obszaru ulegającemu uszkodzeniu zmęczeniowemu.  

 
Dokładniejsza ocena stopnia uszkodzenia powierzchni materiału poddanego obciążeniom 
cyklicznie zmiennym możliwa jest do uzyskania poprzez zastosowanie metody pomiaru o 
większej rozdzielczości (np. bezkontaktowej) oraz użycie, jako wskaźników uszkodzenia 
powierzchniowych parametrów chropowatości takich jak  𝑆𝑎 i 𝑆𝑧. 
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5. Na podstawie badań fraktograficznych próbek po statycznej próbie rozciągania i po próbach 

zmęczeniowych stwierdzono, że uszkodzenie w postaci mikropęknięć powstaje już przy 

stosunkowo niewielkich odkształceniach plastycznych (małe wartości parametru uszkodzenia 

𝐷𝜀), które odpowiadają wczesnemu etapowi rozwoju uszkodzenia badanego materiału.  

Dla wartości odkształcenia odpowiadającym wczesnemu etapowi uszkodzenia tj.: 
dla  SPR 𝐷𝜀  < 0,3 
dla LCF - 𝐷𝜀 < 0,2 (zarodkowanie pęknięć zmęczeniowych)  
dla HCF - 𝐷𝜀  < 0,2  
stwierdzono liniową zależność zarówno między twardością, jak i energią odkształcenia 
plastycznego a zmienną uszkodzenia 𝐷𝜀. Wynika z tego, że dominującym czynnikiem 
wpływającym na wartość tych dwóch wskaźników uszkodzenia jest umocnienie 
odkształceniowe. 
 
Stabilizacja oraz spadek twardości i energii odkształcenia plastycznego spowodowany 

rozwojem mikropęknięć, pustek i odspojeń węglików od osnowy uwidacznia się przy wyższych 

wartościach odkształcenia (zmiennej 𝐷𝜀). W przypadku prób zmęczeniowych dodatkowym 

czynnikiem stabilizacji obu wskaźników uszkodzenia jest zmniejszenie intensywności 

tworzenia się defektów sieci krystalicznej kosztem rozwoju pęknięć zmęczeniowych. 

Wyznaczone wartości twardości Brinella oraz energii odkształcenia plastycznego są przydatne 

przy wyznaczaniu początkowego stadium uszkodzenia, (liniowa zależność między twardością 

a zmienna 𝐷𝜀). W końcowym etapie uszkodzenia twardość jak i energia odkształcenia 

plastycznego w niewielkim stopniu ulegają zmianom.  

6.    Wyznaczone wartości modułu 𝐸𝐼𝑇 nie potwierdziły jego przydatności do oceny stopnia 

uszkodzenia materiału. Jednak ze względu na znaczną ilość czynników wpływających na 

wartość tego modułu konieczne są dalsze badania i analiza w celu weryfikacji otrzymanych 

wyników.  

7. Alternatywnym, w stosunku do modułu 𝐸𝐼𝑇, wskaźnikiem uszkodzenia materiału 

otrzymywanym z  instrumentowanych badań twardości okazuje się być sztywność kontaktowa 

𝑆𝑂𝑃
∗ . W przypadku sztywności kontaktowej przy wyższych wartościach parametru uszkodzenia 

𝐷𝜀 nie stwierdzono tendencji do osiągnięcia wartości stałej (ustabilizowanej). 

Analiza stanu powierzchni i obszaru przypowierzchniowego materiału przeprowadzona na 
podstawie badań chropowatości oraz instrumentowanych badań twardości umożliwia 
wykrycie uszkodzenia materiału na jego wczesnym etapie  tj.: 
- w przypadku próby zmęczeniowej wysokocyklicznej HCF dla 𝑫𝜺 < 0,2  
- w przypadku próby zmęczeniowej niskocyklicznej LCF dla 𝑫𝜺 < 0,2 (zarodkowanie pęknięć 
zmęczeniowych).  
- w przypadku statycznej próby rozciągania SPR dla  𝑫𝜺 < 0,3 
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VII. DALSZE PERSPEKTYWY BADAWCZE 

 

Wyniki i wnioski z niniejszej pracy inspirują kolejne tematy badawcze pozwalające rozwinąć 

możliwość oceny stopnia uszkodzenia materiału na jego bardzo istotnym wczesnym etapie. 

Jest to: 

- Przeprowadzenie badań zmęczeniowych z wykorzystaniem próbek o klepsydrycznej 

geometrii w części pomiarowej. Geometria taka ma na celu inicjowanie uszkodzenia w 

najmniejszym przekroju próbki. Umożliwia ona ponadto wykorzystanie poprzecznego 

ekstensometru w celu rejestracji histerezy cyklicznego odkształcenia służącej do opisu rozwoju 

uszkodzenia [173, 175, 192]. 

-  Przeprowadzenie badań zmęczeniowych z zatrzymywaniem prób przy różnych ilościach cykli. 

Umożliwia to badanie stanu uszkodzenia dla wybranego poziomu naprężenia.  

-  Przeprowadzenie statycznych prób rozciągania zatrzymywanych w momencie pojawienia się 

szyjki. Umożliwia to wykonanie pomiarów twardości w obszarze największego odkształcenia 

plastycznego. 

-  Instrumentowane badania twardości na próbkach klepsydrycznych oraz na próbkach 

płaskich w celu dalszej analizy przydatności sztywności kontaktowej 𝑆𝑂𝑃
∗  i instrumentowanego 

modułu sprężystości 𝐸𝐼𝑇 w szacowaniu stopnia uszkodzenia materiału. 

- Wyznaczenie podatności układu pomiarowego twardościomierza instrumentowanego oraz 

wyznaczenie dla badanego materiału zależności między wartością odkształcenia plastycznego 

a wartością efektywnego współczynnika Poissona 𝜈∗ w celu dokładniejszego wyznaczania 

wartości modułu 𝐸𝐼𝑇. 
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