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ÖSSZEFOGLALÁS 
Értekezésemben a SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acélokban a δ-ferrit izotermikus 

bomlása során megjelenő σ-fázis és szekunder ausztenit (γ2) orientációs viszonyait vizsgálom 

automatizált EBSD (Electron Backscatter Diffraction) és kristálygeometriai módszerek 

segítségével.  

Dolgozatom elején áttekintem a témához kapcsolódó szakirodalmat: ismertetem a duplex 

korrózióálló acélok főbb jellegzetességeit, különös tekintettel a bennük magas hőmérsékleten 

megjelenő kiválásokra. Részletesen kitérek a σ-fázis fontosabb jellemzőinek ismertetésére is, 

főleg a duplex korrózióálló acélokban megjelenő változatot illetően, továbbá a σ-fázis 

hatásaira a szóban forgó acélcsaládra. Végezetül pedig ismertetem a mikrotextúra fontosabb 

jellemzőit, illetve azok meghatározásának főbb módjait. 

Értekezésem következő nagyobb részében ismertetem a mintakiválasztás és –előkészítés 

körülményeit, továbbá áttekintem a kísérletek során alkalmazott vizsgálati eljárásokat, 

berendezéseket: az automatizált EBSD-t, a röntgendiffrakciós eljárást, a rezgőmintás 

magnetométert és a mikrokeménység-mérést. Közülük is különös részletességgel tárgyalom 

az automatizált EBSD eljárást, mint a mikrotextúra vizsgálatának egy sokoldalúan 

alkalmazható eszközét. 

Disszertációm fő részében ismertetem a kutatási módszeremet illetve eredményeimet. Ennek 

során a δ-ferrit, σ-fázis és szekunder ausztenit között a szakirodalomban általam fellelt 

orientációs kapcsolatokra írtam fel kristálygeometriai alapokon nyugvó matematikai 

modelleket. A matematikai modellek alapján kiszámoltam és az automatizált EBSD 

segítségével meghatároztam a vizsgált minták egyes szomszédos krisztallitjainak 

orientációját. A kapott eredményeket összehasonlítottam és értelmeztem. 

Több különböző vizsgálati eljárással (automatizált EBSD, röntgendiffrakció, mágneses 

vizsgálat, mikrokeménység-mérés) igyekeztem meghatározni azt, hogy a hőkezelés 

időtartama során hogyan változik a szóban forgó három fázis mennyisége. A négy vizsgálati 

eljárás eredményei kisebb-nagyobb eltérésekkel kölcsönösen megerősítették egymást, 

valamint kimutatták, hogy a δ-ferrit lebomlása gyakorlatilag véges időtartamon belül 

végbemegy. 
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SUMMARY 
In my dissertation orientation relations are studied between the phases precipitated in SAF-

2507 type duplex stainless steel during isothermal decomposition of δ-ferrite into σ-phase and 

secondary austenite (γ2) by automated EBSD (Electron Backscatter Diffraction) and crystal-

geometric methods. 

Firstly the literature connecting the subject is reviewed: the main features of duplex stainless 

steels, especially their precipitations arisen on high temperatures. Main characteristics of σ-

phase is discussed at large, mainly the σ-phase arisen in the duplex stainless steels, detailed its 

effect on the above mentioned group of stainless steels. Finally the main parameters of 

microtexture are surveyed, and the methods for determining them. 

In the next part of my dissertation the conditions of sample-selection and -preparation are 

reviewed, furthermore the applied experimental methods and instruments are discussed: the 

automated EBSD, X-ray diffraction, vibrating sample magnetometer and micro-hardness 

testing. Among them the automated EBSD is discussed particularly as a versatile tool of 

examination of microtexture. 

The main part of my dissertation discusses my researches and results in this theme. 

Accordingly the orientation relationship found in the literature between the δ-ferrite, σ-phase 

and secondary austenite are written into mathematical form based on crystal-geometric 

methods. Orientation of adjacent grains were calculated by these mathematical models and 

determined by automated EBSD. The results were compared and interpreted. 

The proportion of the above mentioned phases as a function of heat-treatment time were 

measured by different methods (automated EBSD, X-ray diffraction, magnetic examination 

and micro-hardness test). These four methods gave similar results what verified each other 

mutually, and they resulted that the decomposition of δ-ferrit phase takes place within a finite 

time. 
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In this dissertation the orientation relationships between the isothermally decomposing δ-

ferrite (as parent phase) and austenitic and σ-phase (as inherited phases) are studied in SAF-

2507 type duplex stainless steel. Some orientation relationships between these phases found in 

literature were written into mathematical form by crystallographic methods. The correctness 

of these mathematical models were verified by automated EBSD measurements. Deviations 

between the calculated and measured orientations were compared and interpreted. Proportion 

of the above mentioned phases as a function of heat-treatment time were measured by 

different methods as automated EBSD, X-ray diffraction, magnetic examination and micro-

hardness test. These four methods gave similar results what verified each other mutually, and 

they resulted that the decomposition of δ-ferrite phase takes place within a finite time. 
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JELÖLÉSEK JEGYZÉKE 
Φ – forgatási szög az orientáció Euler-féle megadási módjánál (φ1, Φ, φ2); 

Θ – 1) a kristálysíkra beeső elektronok beesési szöge a Bragg-egyenletben, 2) ortorombos 

cementit a Bagaryatsky-féle orientációs kapcsolatban; 

Ψ – síkszög; 

α – 1) ferrit, a vas térben középpontos köbös (tkk) rácsszerkezetű allotróp módosulata, amely 

az ausztenit (γ) átalakulásakor keletkezik, nem különbözik a δ-ferrittől, 2) általánosabb 

értelemben valamilyen térben középpontos köbös rácsszerkezetű fázis; 

α’ – duplex acélokban a „475 °C-os elridegedést” okozó krómban gazdag ferrit; 

α1, 2, 3 – síkszögek; 

β1, 2, 3 – síkszögek; 

γ1, 2, 3 – síkszögek; 

γ – ausztenit, a vas felületen középpontos köbös (fkk) rácsszerkezetű allotróp módosulata, 2) 

általánosabb értelemben valamilyen felületen középpontos köbös rácsszerkezetű fázis; 

γ2 – szekunder („másodlagos”) ausztenit, amely a δ-ferrit lebomlása során keletkezik; 

δ – ferrit, a vas térben középpontos köbös (tkk) rácsszerkezetű allotróp módosulata, amely az 

olvadék kristályosodásakor keletkezik, nem különbözik az α-ferrittől; 

ε – 1) a duplex acélokban ritkán előforduló egyfajta rézben gazdag nitrid, fázis; 2) orientációs 

összefüggéseknél valamilyen szoros illeszkedésű hexagonális rácsszerkezetű fázis; 

λ – elektromágneses sugárzás hullámhossza; 

ϑ  – síkszög; 

π – a duplex acélokban ritkán előforduló nitridtartalmú fázisok; 

σ – tetragonális rácsszerkezetű kiválás; 

φ1 – forgatási szög az orientáció Euler-féle megadási módjánál (φ1, Φ, φ2); 

φ2 – forgatási szög az orientáció Euler-féle megadási módjánál (φ1, Φ, φ2); 

χ – a duplex acélokban ritkán előforduló Fe-Cr-Mo tartalmú vegyület, fázis; 

ω, ωi – forgatási szög; 

Å – ångström, a hosszúság egyik korlátozottan alkalmazható mértékegysége 1 Å=10-10 m; 

A – az Ax+By+Cz+D=0 általános síkegyenlet egyik együtthatója, az n normálvektor egyik 

komponense; 

B – az Ax+By+Cz+D=0 általános síkegyenlet egyik együtthatója, az n normálvektor egyik 

komponense; 
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C – az Ax+By+Cz+D=0 általános síkegyenlet egyik együtthatója, az n normálvektor egyik 

komponense; 

D – az Ax+By+Cz+D=0 általános síkegyenlet egyik együtthatója; 

D, Di – deformációs mátrixok; 

G – a duplex acélokban nagyon ritkán előforduló Ni-Ti-Si tartalmú vegyület, fázis; 

H – mágneses térerősség; 

I – villamos áramerősség; 

KA – „A” helyzetű koordinátarendszer; 

KB – „B” helyzetű koordinátarendszer; 

K, Ki – orientációt leíró mátrixok; 

L – olvadék (folyékony halmazállapotú) fázis; 

M – mágnesezettség; 

M, Mi – orientációkülönbséget leíró mátrixok; 

ND – normál irány, az angol „normal direction” kifejezésből; 

ND  – a normál irány, mint vektor; 

RD – hengerlési irány, az angol „rolling direction” kifejezésből; 

RD  – a hengerlési irány, mint vektor; 

TD – harántirány, az angol „transverse direction” kifejezésből; 

TD  – a harántirány mint, vektor; 

R – a duplex acélokban ritkán előforduló Fe-Mo tartalmú vegyület, fázis; 

R, Ri – forgatási mátrixok; 

S, Si – szimmetriamátrixok; 

U – villamos feszültség; 

X – koordinátarendszer tengelye; 

X’ – koordinátarendszer tengelye más helyzetben; 

X0 – általános helyzetű sík metszéspontja az X koordinátatengellyel; 

Y – koordinátarendszer tengelye; 

Y’ – koordinátarendszer tengelye más helyzetben; 

Y0 – általános helyzetű sík metszéspontja az Y koordinátatengellyel; 

Z – koordinátarendszer tengelye; 

Z’ – koordinátarendszer tengelye más helyzetben; 

Z0 – általános helyzetű sík metszéspontja a Z koordinátatengellyel; 
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a – rácsparaméter az [100] irányban; 

b – rácsparaméter a [010] irányban; 

c – rácsparaméter a [001] irányban; 

d – kristályrács-síkok közötti távolság; 

d – forgatási tengely, mint vektor; 

d1 – a d vektor egyik komponense (≡dx); 

d2 – a d vektor egyik komponense (≡dy); 

d3 – a d vektor egyik komponense (≡dz); 

dx – a d vektor egyik komponense (≡d1); 

dy – a d vektor egyik komponense (≡d2); 

dz – a d vektor egyik komponense (≡d3); 

h – kristálytani síkot jelentő Miller-index; 

h’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

k – kristálytani síkot jelentő Miller-index; 

k’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

l – kristálytani síkot jelentő Miller-index; 

l’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

n – a visszaverődés rendje a Bragg-egyenletben; 

n – általános síkra merőleges vektor, normálvektor; 

q – hőbevitel hegesztésnél; 

r’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

s’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

t’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

u – kristálytani irányt jelölő Miller-index; 

u’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

v – kristálytani irányt jelölő Miller-index; 

v’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

w – kristálytani irányt jelölő Miller-index; 

w’ – kristálytani irányból származtatott iránykoszinusz (egyfajta vektorkomponens); 

v – kinetikai sebesség; 

x – általános koordináta az X-tengelyen; 

y – általános koordináta az Y-tengelyen; 

z – általános koordináta az Z-tengelyen; 
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BEVEZETÉS 
A duplex korrózióálló acélokban magas hőmérsékleten (300 és 1100 °C között) viszonylag 

nagy mennyiségű intermetallikus fázis alakulhat ki. Közülük a nagyobb mennyisége és 

hatásai okán talán a legnagyobb jelentőséggel a σ-fázis bír, ui. ridegséget okoz és rontja a 

korrózióállóságot. A σ-fázis nagyobb mennyiségben a 800…1100 °C közötti 

hőmérséklettartományban alakul ki. Ebbe a hőmérséklettartományba a duplex korrózióálló 

acélok hegesztés során kerülhetnek, így a hegesztési hőfolyamat olyan folyamatokat indíthat 

el a varratfémben ill. a hőhatásövezetben (pl. a ferrittartalom megnövekedése és σ-fázis fázis 

megjelenése), amelyek nagymértékben befolyásolhatják a hegesztett kötés minőségét. 

Disszertációmban a SAF 2507 típusú duplex korrózióálló acélokban magas hőmérsékleten 

(900 °C-on) szekunder ausztenitté (γ2) és σ-fázissá lebomló δ-ferrit átalakulása során a 

létrejövő orientációs kapcsolatok kristálygeometriai vizsgálatával foglalkozom. Munkám első 

részében áttekintem a duplex korrózióálló acélok főbb jellegzetességeit, különös tekintettel 

fontosabb kiválásaikra, külön alfejezetben tárgyalom a σ-fázist és a szükséges mélységben 

áttekintem a mikrotextúra-analízis legfontosabb paramétereit, eszköztárát. 

A ferrit izotermikus bomlását 900 °C-on különböző ideig hőn tartott SAF-2507 típusú duplex 

korrózióálló acélból készült mintákon vizsgáltam. Az egyes fázisok orientációs viszonyait 

automatizált EBSD eljárással, majd a bomlási folyamat során a fázisok arányát 

röntgendiffrakcióval, párhuzamos mozgású rezgőmintás magnetométerrel és végül a minták 

keménységének változását mikrokeménység-méréssel. A megfelelő alfejezetekben áttekintem 

az említett vizsgálati eljárásokat. 

Munkám 4. fejezetének elején áttekintem a szakirodalomban fellelt olyan munkákat, 

publikációkat, amelyekben más fázisátalakulások orientációs viszonyait tárgyalják azok 

matematikai alakba való átírásának segítségével és automatizált EBSD által nyert orientációs 

adatok felhasználásával. 

A következő szakaszban δ-ferrit lebomlása során az egyes fázisok között létrejövő orientációs 

kapcsolatokat írom matematikai alakba kristálygeometriai megfontolásokkal, majd 

összevetem számításaim eredményeit a mérések eredményeivel. Az utolsó szakaszban végül 

ismertetem a röntgendiffrakciós és mágneses-vizsgálatok eredményeit a fázisarányok 

változására vonatkozóan, valamint a mikrokeménység mérések eredményeit, amelyek 

segítségével egy durva becslést kaphatunk arról, hogy pl. hegesztés után a varratfémben és a 

hőhatásövezetben milyen mennyiségben keletkezhetnek az egyes fázisok. 
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1 CÉLKITŰZÉSEK 
 

Ennek a munkának az alábbiak a célkitűzései: 

1) Az automatizált EBSD eljárás alkalmazásának kiterjesztése. Az automatizált EBSD 

eljárást fázisátalakulások orientációs viszonyainak vizsgálata során az általam fellelt 

szakirodalom szerint eddig csak a Kurdjumov-Sachs és a Burgers-féle orientációs 

kapcsolat szerinti fázisátalakulásoknál alkalmazták acélban és egy titánötvözetben, 

vagyis kétfázisú rendszerekben. Kutatásaim egyik célja, hogy a fent nevezett 

vizsgálati eljárást más fázisátalakulások esetén tanulmányozzam háromfázisú 

rendszerben. 

2) Duplex korrózióálló acélokban a ferrit izotermikus lebomlása során a kezdeti és 

végtermékek közötti orientációs viszonyok kristálygeometriai számítások segítségével, 

matematikai úton való leírása. Ezáltal arra kaphatunk választ, hogy a korábban, más 

fázisátalakulások orientációs viszonyainak matematikai leírására felállított módszerek 

mennyire alkalmazhatóak más esetekben. 

3) Duplex korrózióálló acélokban a ferrit, ausztenit és a σ-fázis között korábban, más 

módszerekkel megállapított orientációs kapcsolatok érvényességének vizsgálata 

automatizált EBSD eljárással nyert adatok és kristálygeometriai számítások alapján. 

Ezen számítások alapján különbséget lehetne tenni az egyes orientációs kapcsolatok 

helytállósága ill. pontossága között. 

 14



2 A SZAKIRODALOM ÁTTEKINTÉSE 

2.1 A duplex korrózióálló acélok 

2.1.1 Bevezetés 
A duplex acélok erősen ötvözött korrózióálló acélok. Nevük arra utal, hogy túlnyomórészt két 

fázis alkotja ennek az acéltípusnak a szövetszerkezetét: a ferrit (δ) és az ausztenit (γ). Ennek 

oka, hogy kihasználják mindkettő előnyét: a ferrit javítja a korrózióállóságot (főleg a 

feszültség- és réskorrózióval szemben), az ausztenit pedig biztosítja a nagyobb szívósságot, 

jobb alakíthatóságot és hegeszthetőséget [4]. A kívánt ausztenit/ferrit arány korunk kohászati 

eljárásaival különösebb gond nélkül biztosítható mind az alapanyagok, mind az 

előgyártmányok tekintetében. 

Ezen acéltípus története az 1920-as években kezdődött az Egyesült Királyságban és 

Németországban, majd kedvező tulajdonságaikat felismerve 1929-ben már kereskedelmi 

célból gyártották [1]. Az első publikáció, amelyben a kettős, ferrites-ausztenites 

szövetszerkezetet vizsgálták, 1927-ben jelent meg [2]. A duplex acélok története, fejlődése 

szorosan összefüggött a metallurgia és a fémkohászat fejlődésével, valamint a világgazdasági 

helyzet alakulásával. 

Az 1930-as években egy technológiai hiba következményeképp rájöttek, hogy a nagyobb 

ferritarány hatására az acéltípus kevésbé érzékeny a szemcseközi korrózióra számos korrozív 

közegben [3]. Az 1950-es években jelentkező nikkelhiány hatására a viszonylag alacsony 

nikkeltartalmú duplex acélokat fejlesztették. Az 1960-as években a petrolkémiai ipar fejlődése 

(tengeri kőolaj- és földgázkitermelő tornyok, olajszállító tankerek, csővezetékek, stb. 

elterjedése) és egy újabb nikkelhiány adott további lendületet a duplex acélok kutatásához. Az 

időközben elterjedt VOD- és AOD-eljárásokkal (Vacuum Oxygen Decarburisation ill. Argon 

Oxygen Decarburisation) jelentősen lehetett csökkenteni a karbon-, kén- és oxigéntartalmat, 

valamint jobban kézben lehetett tartani az összetétel alakulását [2]. 

Napjainkra jelentősen megnőtt a duplex acéltípusok száma és kialakult a felhasználási terület 

is, ahol előnyben részesítik más acéltípusokkal szemben. Ezek közül néhány: tengervíz 

hatásának kitett szerkezetek (mint hidak, tengeri kőolaj- és földgázkitermelő tornyok, 

tankerek), valamint az energetika, papír-, petrolkémiai, gyógyszer- és vegyipar 

berendezéseinek anyagai [4], [5]. 

A duplex acélokat vegyi összetételük, ill. ötvözöttségük mértéke szerint négy fő csoportba 

sorolhatjuk (1. táblázat) [2], [4].  
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Az ötvözés mértéke Jellemző összetétel N-tart. 
[%] 

Ni-tart. 
[%] 

C-tart. 
[%] 

Gyengén ötvözött 23% Cr, Mo nélkül 0,1 ~4 

Standard 22% Cr, 2-3% Mo 0,15 

Erősen ötvözött 25% Cr, 2,5-3% Mo, (esetleg Cu) 0,15-0,35
~4…~7 

Szuperduplex 
25% Cr, 3-4% Mo, 

(esetleg W és/vagy Cu) 
0,2-0,3 ~7 

0,02-0,03

1. táblázat 
A duplex acélok osztályainak jellemző összetétele [2], [4]. 

Az 1. táblázatban megfigyelhető a duplex acélok összetételének változása, fejlődésük a 

gyengébben ötvözött típusoktól az összetettebb szuperduplexek felé is. Az ötvözőtartalmat 

illetően általános tendencia a króm- és nitrogéntartalom növekedése. Az első csoportba 

tartozó acélok a legkevésbé korszerűek, viszont jelentőségük – alacsony áruknak 

köszönhetően – alig csökkent. Leginkább a második csoport acéljait alkalmazzák, majd a 

szuperduplexek következnek. Ezen acéloknak nagyobb szilárdságuk, jobb a 

korrózióállóságuk, viszont magasabb az áruk és kisebb-nagyobb hegeszthetőségi 

problémákkal rendelkezhetnek. 

A duplex korrózióálló acélok ára viszonylag magas, mégis több kutatás kimutatta, hogy az 

élettartam–költség összehasonlításban egyértelműen megmutatkoznak használatának 

gazdaságossági előnyei is. Ezt jól mutatja a 2. táblázat, amelyben 140°C-os üzemi 

hőmérsékletű nagynyomású csővezeték élettartam-költség számításai szerepelnek. 

Költségfaktorok 
ötvözetlen 

acélcső 
316L 

Duplex 

(SAF2304) 

1 kg cső ára 1 6,5 6 

1 m cső ára 1 6,5 3 

1 m cső kivitelezési ára 3,3 7,9 4,1 

Élettartam (hónap) <10 <12 >60 

1 m cső összes költsége 5 évre 23 47 4,1 

2. táblázat 

Élettartam–költség kalkuláció néhány acéltípusra [4]. 
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A fentieket összefoglalva megállapíthatjuk, hogy a duplex acélok elterjedésüket jórészt az 

alábbi tulajdonságaiknak köszönhetik: 

• nagy szilárdság, 

• jó korrózióállóság, 

• kedvező költség/élettartam viszony, 

• kis hőtágulási tényező. 

2.1.2 A duplex acélok ötvözőelemei és azok hatásai 
A szilárdsági és korrózióállósági követelmények, valamint a szövetszerkezeti egyensúly miatt 

a duplex acélokra jellemző a vegyi összetételük. Szövetszerkezeti egyensúly alatt a 

ausztenit/ferrit arány értendő, amelynek értéke elvileg 50/50% (1. ábra). Számottevő eltérés 

ettől az aránytól nagy változásokat okoz az anyagjellemezőkben, pl. a ferrittartalom 

csökkenésével csökken a szilárdság és a korrózióval szembeni ellenállás, míg a ferrittartalom 

növekedése csökkenti az acél szívósságát. 

Megfigyelhető azonban egy tendencia az acélgyártók részéről, hogy az 50/50% ausztenit/ferrit 

arányt 60/40% felé módosítják [4], amely azonban több technológiai kérdést felvet, továbbá 

 

1. ábra 

A duplex korrózióálló acélok jellegzetes szövetszerkezete (SAF 2507, marószer: 10% HF, 
25% HNO3, 65% H2O, ~70 °C-on, 60 percig). 
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érinti az ausztenitképző (C, Ni, N, és Cu) és ferritképző ötvözők (Cr, Mo és W) nagyon fontos 

arányait. Ehhez elég azt figyelembe venni, hogy a magasabb osztályú duplex acélokban 

nagyobb a Mo és W mennyisége és mivel ezek ferritképzők, így hatásukat más 

ausztenitképzőkkel (pl. Ni, N) kell csökkenteni. Teljesen más a helyzet azonban a hegesztett 

kötések esetén: itt a kívánt szövetszerkezeti egyensúly létrehozása a lokális hőhatás miatt már 

nehézkesebb. Összefoglalásképpen a duplex acélok jellemző összetételét mutatja a 

3. táblázat. 

Az alacsony karbontartalom mellett az egyik legfőbb érv a korrózióállóság javítása. A 

korrózióálló acélokban a karbon rontja a korrózióállóságot és ez a jelenség a duplex acélokra 

fokozottan jellemző. Általánosan jellemző még ezen acéltípusokra, hogy az ötvözők 

mértékének növelésével egyre nagyobb valószínűséggel jönnek létre különböző kiválások [2] 

– ez a másik fő ok a karbon mennyiségének csökkentésére [4]. 

C [%] Cr [%] Ni [%] Mo [%] W [%] Cu [%] N [%] 

max. 0,03 22-25 4-7 0-4 0-2 0-1,5 0,1-0,35 

3. táblázat 

A duplex acélok jellemző összetétele [4]. 

A krómmal való ötvözés célja szintén a korrózióállóság javítása [4]. Ezen ötvöző hatására egy 

krómban gazdag passzív védőréteg jön létre, amely meggátolja a lokális korrózió kialakulását 

[6], azonban a magas krómtartalom kedvez a különböző intermetallikus fázisok 

kialakulásában, amelyek ronthatják az acél minőségét. 

A molibdéntartalom kedvező hatása a pitting- és réskorrózióval szemben nyilvánul meg, 

főként kloridos oldatokban. A molibdén a krómhoz hasonlóan passzív védőréteget alakít ki, 

ezáltal fejti ki jótékony hatását [2].  

A nikkel ausztenitképző elem, főleg a ferritképző elemek hatásának ellensúlyozására 

adagolják: így mennyisége elsősorban a krómtartalomtól függ [2]. A nikkel-tartalom 

befolyással van korrózióállóságra, és nagyobb mennyisége kedvez a rideg α’-fázis 

kialakulásában [7]. 

A nitrogénnek több szerepe van, ezek a következők: javítja a lyukkorrózióval szembeni 

ellenállóképességet, növeli az ausztenit arányát és az acél szilárdságát [2]. A nitrogén további 

előnye, hogy a króm mennyiségének csökkentésével gátolja az olyan intermetallikus fázisok 

kialakulását, mint a σ- és χ-fázisok [8], [9]. Arról is beszámoltak, hogy a nitrogéntartalom 

növekedésével csökken a nitridképződés kockázata. Ez utóbbi ellentmondásnak tűnhet, de 
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ennek következménye, hogy az ausztenit mennyiségének növekedésével csökken az ausztenit-

szigetek közötti távolság [10]. A karbon és nitrogén hozzáadása erősíti mind az ausztenitet és 

ferritet az intersztíciós helyek feloldásával a szilárd oldatban. Azonban míg a karbon 

nemkívánatos elem a korrózióálló acélokban, addig a nitrogénnek számos előnye van. 

Továbbá, mivel a nitrogén erős ausztenitképző elem, jelenléte a duplex korrózióálló 

acélokban csökkenti az ausztenit lebomlását és segíti annak újraképződését a 

hőhatásövezetben (Heat Affected Zone, HAZ) [11], [12]. 

A mangán ausztenitképző elemként ismert; a jelenlegi vélekedések szerint hatása a duplex 

fázisegyensúlyra nagyon csekély [13]. A mangán hozzáadása a korrózióálló acélokhoz növeli 

azok kopásállóságát [14] és húzási jellemzőit a képlékenység csökkenése nélkül [15]. Ezen 

kívül a mangán növeli a nitrogén szilárd állapotban való oldhatóságát, így nagyobb 

nitrogéntartalom érhető el annak későbbi elszivárgása nélkül [2]. A nagyobb mennyiségű 

mangántartalom (bizonyos nitrogéntartalom mellett) erősen csökkenti a lyukkorrózió kritikus 

hőmérsékletét [16]. Végezetül pedig a mangán növeli a σ-fázis képződési sebességét és 

hőmérséklettartományát [15]. 

Duplex korrózióálló acélokban a volfrámmal való ötvözés célja a lyukkorrózióval szembeni 

ellenálló-képesség növelése [2], [4]. Ennek mechanizmusa, hogy a volfrám hatására egy 

passzív WO3 védőréteg jön létre [17]. Azonban jól ismert, hogy az ötvöző segíti számos 

intermetallikus fázis kialakulását a 700…1000 °C közötti hőmérséklet-tartományban és a 

másodlagos ausztenit képződését hegesztés során [18]. 

Duplex korrózióálló acélokban a rezet a korrózióállóság javítása céljából adagolják, 

maximum 2%-nyi mennyiségben, mivel kiválásos keményedést okozhat [2]. A szilícium 

hatása is a korrózióállóságban jelentkezik, azonban feltételezhető, hogy fokozza a σ-fázis 

képződését, ezért mennyiségét 1%-ban maximálják [2]. 

A duplex korrózióálló acélok karbontartalmát 0,02%, esetleg 0,03%-ban maximálják, 

elsődlegesen a krómban gazdag karbidok kiválásának megakadályozására, amelyek kiindulási 

pontjai lehetnének a lyuk- ill. szemcseközi korróziónak [2]. A karbonhoz hasonlóan a kén- és 

foszfortartalom is szigorúan szabályozott. A kén teljes hiánya nem indokolt, mivel bizonyos 

mennyiségben hegesztésnél jótékony hatást fejt ki. A karbon és kén mennyiségét a már 

említett VOD- és AOD-eljárásokkal szabályozzák [2]. 

2.1.3 A duplex acélokban magas hőmérsékleten jelentkező mikroszerkezeti 
változások 

Duplex acélokban a sok ötvöző hatására magas hőmérsékleten számos fázisátalakulási 

folyamat megy végbe, amelyek szemléletes összefoglalása a 2. ábra hőmérséklet-idő-
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átalakulás diagramban látható. Ezen átalakulások nagyobbik része a ferrithez kapcsolódik (δ-

ferritről van szó, mivel a duplex acélok teljesen a ferritmezőben szilárdulnak meg), mivel 

ebben a szövetelemben az ötvözők diffúziósebessége ~100-szor nagyobb, mint az 

ausztenitben [5]. Ehhez hozzájárul még, hogy a ferrit gazdagabb krómban és molibdénben 

[19], ami szintén kedvező a különböző intermetallikus fázisok és kiválások kialakulása 

szempontjából. 

A 2. ábra azt is mutatja, hogy az egyes kiválások képződési hőmérsékletét a karbid- és 

ferritképzők növelik és a folyamatok aktiválásával csökkentik kiválások inkubációs idejét [4], 

[5]. A dúsulási és kiválási folyamatok általában két nagyobb hőmérsékleti tartományba esnek, 

ezek a 300-600 °C és a 600-1050 °C közötti hőmérsékletek. 

A kisebb hőmérsékletekre (300…525 °C között) leginkább jellemző folyamat az α’-fázis 

kiválása, amely az ún. „475 °C-os elridegedést” okozza [2] (3. ábra). E folyamat alatt 

 

2. ábra 

A duplex acélok lehetséges és tipikus kiválásai [4], [5]. 

krómban gazdag ferrites zónák kialakulását értjük a δ→α’ reakció szerint [2], [4]. A réz és a 

karbidképző ötvözők csökkentik ez utóbbi precipitátumok képződési hőmérsékletét és 

inkubációs idejét [4]. 
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A szekunder ausztenit (γ2) viszonylag gyorsan és a hőmérséklettől függően különböző 

mechanizmusok révén keletkezik. 650 °C alatt az ausztenit összetétele az őt körülvevő 

ferritéhez hasonló, ami egy martenzites átalakuláshoz hasonló diffúziónélküli átalakulásra 

enged következtetni [14], [20]. 

650 és 800 °C között a diffúzió sebessége sokkal nagyobb, így sok Widmanstätten-ausztenit 

keletkezik [21], [22]. Ebben a hőmérséklettartományban a szekunder ausztenit a jól ismert 

Kudjumov-Sachs orientációs kapcsolat szerint képződik és mivel a diffúzió is szerepet játszik 

kialakulásában [23], összetétele nikkelben (és esetleg nitrogénben) gazdagszik az őt 

körülvevő ferritmátrixhoz képest, viszont krómtartalma lényegesen alacsonyabb lesz, mint a 

primer ausztenité [18]. 

3. ábra 

G. Herbstleb és P. Schwaab egyszerűsített kiválási diagramja duplex acélokra [4]. 

700 és 900 °C között a szekunder ausztenit és σ-fázis egy eutektoidja keletkezhet [23], mivel 

az előbbi dúsul nikkelben és szegényebb lesz krómban, ezzel segítve a krómban gazdag 

fázisok (pl. a σ-fázis) keletkezését [2]. 

A rendezett rácsú tetragonális, krómban és molibdénben gazdag σ-fázis gyakorlatilag csak 

Mo-ötvözés hatására jelenik meg a 650-1000 °C-os hőmérsékleti tartományban [4] és 

leginkább δ/γ fázishatárokon [19]. Minél nagyobb az ötvözőtartalom, annál inkább jellemző a 

kiválása, így főleg a szuperduplex acélokban jelenik meg. 
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A térben középpontos köbös χ-fázis legnagyobb valószínűséggel 700-900 °C között válik ki, 

de a σ-fázis-hoz képest sokkal kisebb mennyiségben [24]. Az összetételét leíró 

sztöchiometrikus képlet: [25], [26]. A σ-fázishoz hasonlóan leginkább δ/γ 

fázishatárokon válik ki [19]. 

101236 MoCrFe

A  összetételű krómnitrid hexagonális szerkezetű kiválás és főleg a ferrites szemcsék 

határán jelenik meg. Nagy krómtartalma (~90%) miatt környezete krómban szegény és emiatt 

a korrózióra érzékenyebb [2]. A  összetételű krómnitrid felületen középpontos köbös 

rácsszerkezetű kiválás [2]. Keletkezésük jellemző hőmérséklettartománya 700…950 °C 

között van és kialakulásukat ahhoz a jelenséghez kapcsolják, hogy a ferrit alacsonyabb 

hőmérsékleteken túltelítetté válik nitrogénnel [2]. Alacsonyabb hőmérsékletekre (550-650 °C) 

a π-nitridek ( ) kiválása a jellemző, amelyek szintén ridegítő hatásúak [4]. A 

rézben gazdag ε-fázis (  ill. ) szintén egyfajta nitrid, amely főleg rézötvözés 

mellett fordul elő. A G-fázis egy Ni-Ti-Si vegyület, de duplex acélokban nagyon ritkán fordul 

elő [2], [4]. 

NCr2

CrN

4137 NMoFe

NFe3 NFe2

Az R-fázis (  sztöchiometrikus képlettel) megjelenésére leginkább az 550-650°C-os 

hőmérséklettartományban lehet számítani (kis mennyiségben) szemcsén belüli és szemcsék 

közötti helyeken. Az R-fázis hatására csökken a lyukkorrózióval szembeni ellenállás. Erősen 

ridegítő hatású [2], [4]. 

MoFe2

Az  és az  összetételű vegyületek nagy krómtartalmú komplex karbidok. Az 

előbbi karbidtípus főleg δ/γ fázishatárokon alakul ki 950…1050 °C között. Mivel azonban a 

modern duplex acélok 0,02%-nál kevesebb karbont tartalmaznak, ezért előfordulásokra 

rendkívül kicsi az esély. A  karbidok jellemzően 650…950 °C között keletkeznek 

mérsékleten magas karbontartalom (0,03% felett) esetén, leginkább szemcsehatárokon. [2], 

[4] 

37CM 623CM

623CM

G. Herbstleb és P. Schwaab [30] megalkotott egy egyszerűsített kiválási diagramot (3. ábra), 

amelyben a duplex acélokban leginkább előforduló öt fázis (σ-, χ- és α’-fázisok, , 

) szerepel [4]. 

623CM

NCr2

2.1.4 A duplex acélok mechanikai és fizikai jellemzői 
A duplex acélok néhány fizikai és mechanikai jellemzőjét foglalja össze a 4. táblázat, más 

korrózióálló acélokkal összehasonlítva. Ami először kitűnik a táblázatból, hogy a duplex 

acélok szilárdsága lényegesen nagyobb, mint a hagyományos ausztenites vagy ferrites 
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korrózióálló acéloké. Ez pl. nyomástartó berendezéseknél kevesebb felhasznált 

anyagmennyiséget jelent – ami a felmerülő költségek egyik fontos tényezője. 

A szilárdsági jellemzők a következő mechanizmusok eredményeképpen adódnak [2]: 

• intersztíciós szilárd oldatot alkot a karbon és a nitrogén; 

• szubsztitúciós szilárd oldatot alkot többek között a króm, molibdén, nikkel; 

• szilárdságnövekedést okoz a két fázis jelenléte miatti szemcsefinomodás; 

• a szekunder ausztenit képződése is növeli a szilárdságot; 

• szilárdságnövekedést okoz maga a ferrit is, mivel hasonló összetétel esetén ez a fázis 

nagyobb szilárdságú, mint az ausztenites szerkezet. 

A fentiek közül különösen fontos kiemelni a nitrogén hatását a szilárdsági jellemzőkre, mivel 

a nitrogéntartalom növekedésével együtt nő a folyáshatár és a szakítószilárdság [27]. 

Magasabb hőmérsékleteken a duplex acélok szilárdsága – más ötvözetekéhez hasonlóan – 

csökken, amit azonban nagyban lehet ellensúlyozni a ferrit mennyiségével. Magasabb 

hőmérsékleteken (700…950 °C) a σ- és χ-fázisok kiválása miatt számottevően csökken a 

képlékenység [2]. 

A duplex korrózióálló acélok szívóssága – az ezt kifejező Charpy-féle ütőmunka értékének 

alapján – a ferrites és ausztenites acélok között helyezkedik el [2], [4]. Duplex acélokban a 

szívósságot számos tényező befolyásolja, ezek nagyrészt az ötvözet összetételétől illetve az őt 

ért termikus, mechanikai hatásoktól függenek. A fentiek alapján az intermetallikus fázisok 

kiválása nagymértékben csökkenti a szívósságot, amely jelenség főleg a szuperduplex 

acélokat érinti. 

Korrózióálló 

acél 

Young-

modulus 

[GPa] 

Hőtágulási 

együttható 

[×10-6 1/K]

Hővezetési 

tényező 

[W/mK] 

Szakító-

szilárdság 

[MPa] 

Szakadási 

nyúlás 

[%] 

Keménység

[HB] 

Ferrites 205 ~11 20…60 380…550 20 180…220 

Ausztenites 205 16 15…16 490…650 40…35 ~220 

Duplex, 

szuperduplex 
170…200 13…14 14…19 620…800 15…25 270…300 

4. táblázat 

A ferrites, ausztenites korrózióálló acélok néhány jellemzője a duplex ill. szuperduplex acélokkal 
összehasonlítva [2]. 
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A fentiek során tárgyalt kiválási folyamatok ismeretében nem meglepő, hogy a duplex 

acélokból készített szerkezeteknek – éppen a kiválások miatt – létezik egy maximális üzemi 

hőmérséklete. Ez a hőmérséklet a leginkább ötvözött szuperduplex acéloknál a 

legalacsonyabb: 280 °C, de más típusoknál sem haladja meg a 325 °C-ot. [2], [4] 

Az alkalmazási hőmérséklet alsó határát a legújabb kutatások eredményeképp ma már 

-100 °C alatti hőmérsékletekre is kiterjesztették, ami a kellő szívósság biztosítását jelenti, 

annak ellenére, hogy 0 °C alatt a ferrit ridegedésre erősen hajlamos. Duplex acélok hegesztett 

kötéseinél (varratfém + hőhatásövezet) a legalsó hőmérsékleti határ -40 °C (esetenként 

-50 °C), amelyen a szükséges szívósság biztosítható. [2], [4] 

A duplex korrózióálló acélok hővezetési tényezője szinte megegyezik az ausztenites 

korrózióálló acélokéval és sokkal alacsonyabb, mint a ferrites acélok esetén. A hőtágulási 

együtthatók közül a duplex acéloké alig magasabb, mint a ferrites acéloké és sokkal 

alacsonyabb, mint az ausztenites acéloké. Ezen jellemzők jelentősége a hegesztési 

eljárásokban mutatkozik meg: a kisebb hővezetési tényező lassúbb hűlést jelent és kisebb 

hőtágulási együttható mellett sokkal kisebb a lehűléskor jelentkező torzulások, repedések 

jelentkezésének esélye. [4] 

2.1.5 A duplex acélok technológiai jellemzői 

2.1.5.1 Alakíthatóság 
A fentiek alapján általánosságban elmondható, hogy szobahőmérsékleten a duplex acélok 

nagyobb szilárdsággal, viszont kisebb mértékű képlékenységgel rendelkeznek, mint az 

ausztenites acélok. Ezen jellemzők miatt a hidegalakításhoz nagyobb energia kell, továbbá 

nagymértékű helyi alakváltozások esetén fennáll a repedések megjelenésének lehetősége, ami 

nagy elővigyázatosságot igényel. 

A kettős, ausztenites-ferrites szövetszerkezet miatt viszont a duplex acélok 950 °C felett 

könnyebben alakíthatóak. Ez azonban azzal jár, hogy fokozottabban kell ügyelni a kúszás 

megjelenésének elkerülésére [2]. 900 °C felett a duplex acélok szuperképlékenységet 

mutathatnak (ami néhányszor 100%-os nyúlást jelent szakadásig) [28], [29]. Ez a jelenség 

mm/perc nagyságrendű nyúlási sebességnél és az abszolút hőmérsékleti skálán mért 

olvadáspont legkevesebb 60%-a felett, egy nagyon finom szemcseszerkezet (1 µm 

nagyságrendű szemcseméretek esetén) mellett figyelhető meg [2]. Ezt a szuperképlékeny 

mikroduplex szerkezetet speciális, hőkezelési és alakítási műveletek során lehet elérni. 

Ilyen műveletek után 600…800%-os szakadási nyúlást is elértek már duplex acéloknál. 

Manapság egyelőre azonban nagyon kevés ipari alkalmazás képes kihasználni ezen előnyöket, 
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bár nem elképzelhetetlen, hogy a közeli jövőben ezt az adottságot bizonyos technológiákhoz 

felhasználják [2]. 

2.1.5.2 Forgácsolhatóság 
Általánosan elmondható, hogy a kisebb mértékben ötvözött duplex acélok könnyebben 

forgácsolhatóak, körülbelül úgy, mint az ausztenites acélok. A modern duplex acéloknál 

viszont már sokkal bonyolultabbá válnak a forgácsolási eljárások a magasabb ausztenit- és 

nitrogéntartalom következtében. Általában is igaz, hogy az ötvözőtartalom növekedésével (ez 

alatt különösen a nitrogén- és molibdéntartalmat kell érteni) a forgácsolhatóság 

nagymértékben csökken. Ezért a szuperduplex acélokat különösen nehéz forgácsolni, még a 

hasonló mértékben ötvözött ausztenites acélokhoz képest is. Ennek a különbségnek az oka 

nagyrészt a duplex acélok nagyobb szilárdsága, ami magasabb hőmérsékleteken is megmarad; 

valamint a szövetszerkezetben előforduló nemfémes fázisok. [2] 

2.1.5.3 Hegeszthetőség 
A duplex korrózióálló acélok az összes általánosan elterjedt hegesztési eljárással sikeresen 

hegeszthetők – más és más minőségben. A modern duplex acéloknál azonban az egyes 

hegesztési eljárások sokkal kifinomultabbak, mint a hagyományos acélok esetén. A megfelelő 

hegesztési eljárást az anyagvastagság, a varrat típusa és egyéb (tervezési, gyártási) 

megfontolások alapján választhatjuk ki. [2], [4] 

A fémek, fémötvözetek mikroszerkezete a varrat környezetében (pontosabban a 

hőhatásövezetben) különbözik a hegesztés előtti, vagy a hőhatásövezettől távolabbi részek 

mikroszerkezetétől. A megváltozott mikroszerkezet a hegesztési folyamat hőhatásának 

(áttételesen a hegesztési technológiának) és az anyag kémiai összetételének eredménye. 

A mikroszerkezeti változásokat tekintve megkülönböztetünk egy magas és egy alacsony 

hőmérsékletű hőhatásövezetet. A magas hőmérsékletű övezet az a zóna a fúziós (határ)felület 

(az összeolvadás felülete, csiszolati képen vonal) körül, amelyben a hőmérséklet 

megközelítette a szolidusz vonalat (olvadáspontot) és a szövetszerkezet majdnem teljesen 

ferritessé vált. Az alacsony hőmérsékletű hőhatásövezet ezzel szemben az a térfogatrész a 

magas hőmérsékletű hőhatásövezet mellett, amelyben a mikroszerkezet gyakorlatilag 

változatlan maradt. 

Egy adott összetételű acél esetén a magas hőmérsékletű hőhatásövezetben a kialakuló 

mikrostruktúrát meghatározza a hőbevitel mértéke, időtartama, valamint az anyag vastagsága. 

A magas hőmérsékletű hőhatásövezetben az olvadék megszilárdulása során először tiszta δ-

ferrites szövetszerkezetet kapunk. Az olvadékban δ-ferrit dendritek jelennek meg, amelyek a 
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hőmérsékletgrandiensnek megfelelően növekednek, szálkás struktúrát hozva létre. Ez a 

struktúra adja meg a kezdeti feltételeket a további, szilárd állapotban végbemenő 

átalakulásokhoz a hűlés során. A hőmérséklet csökkenésével – amikor az eléri a δ-fázis 

szolvuszvonalát – a ferritszemcsék határain megindul az ausztenit diffúzió irányította 

újraképződése. A nagyméretű ferritszemcsék viszont akadályozzák az ausztenitcsírák 

növekedését. Ha a hegesztés során segédanyagot is felhasználunk, akkor diffúziós folyamatok 

révén más fémek is megjelenhetnek a magas hőmérsékletű hőhatásövezetben, amelyek 

jelenlétükkel többek között a nitrogén diffúzióját befolyásolják. A magas hőmérsékletű 

hőhatásövezetben alacsonyabb hőmérsékleteken nitridek képződése is megindul, ha az 

ausztenit újraképződése nem elegendő mértékű. Ezzel szemben viszont az ausztenitszemcsék 

közelében kiválásmentes zónák is megfigyelhetők a ferritben. Ez utóbbi jelenség oka, hogy a 

nitridekhez szükséges (ausztenitképző) nitrogén az ausztenitbe diffundált. Termodinamikailag 

lehetetlen, hogy a varratban a hegesztés során nagyobb legyen az ausztenit mennyisége, mint 

a kilágyított, egyensúlyi állapotban. Ha pl. hegesztőanyag nélküli hegesztést végzünk, akkor a 

varratfém összetétele 100%-ban is ferrit lehet. Ezért, az ausztenit mennyiségét növelendő a 

hegesztőanyagokban megnövelik az ausztenitképző nikkel tartalmát. 

Az alacsony hőmérsékletű hőhatásövezetben – mint említettük – a mikroszerkezet lényegesen 

nem változik, viszont a hőmérséklet kedvez számos intermetallikus fázis kialakulásához. Ezek 

a fázisok főleg a δ/γ és a δ/δ határokon jelennek meg. A probléma főleg az erősen ötvözött 

szuperduplex acélokban jelentkezik, de extrém lassú hűtési sebességgel befolyásolható. 

A hegesztési eljárás paramétereinek kellene biztosítania, hogy a hűlési sebesség elegendő 

lassú legyen megfelelő mennyiségű ausztenit képződéséhez a magas hőmérsékletű 

hőhatásövezetben; valamint elegendően gyors a kedvezőtlen hatású kiválások létrejöttének 

megakadályozásához az alacsony hőmérsékletű hőhatásövezetben. Így a hűlési sebesség a 

hőhatásövezet kialakuló mikroszerkezetének egy nagyon meghatározó paramétere. 

Ezen kívánalmak elérésére hagyományosan a hőbevitel (vagy az ív energiájának) mértékét 

használják, mint paramétert. A hőbevitel azonban, mint paraméter nem írja le tökéletesen a 

hőhatásövezet hőmérsékleti viszonyait, mivel az függ a hegesztendő alkatrészek 

elrendezésétől és vastagságától, ezért a jellegzetes hegesztési körülményekre ajánlott 

értékeket határoztak meg. A hőbevitelt az alábbi összefüggés szerint számítják: 

v
UIq = ; ⎥⎦

⎤
⎢⎣
⎡
mm
kJ        1. egyenlet 

Ahol: 

• U, a feszültség (V); 
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• I, az áramerősség (A); 

• v, az ív haladási sebessége (mm/s). 

A hőbevitel értékére duplex acéloknál a 0,5…2,5 kJ/mm tartományt javasolják, az 

anyagvastagságtól és az ötvözöttség mértékétől függően. [2] [4] 

2.1.6 A duplex acélok korrózióállósága 
A duplex korrózióálló acélok korrózióállóságát (más korrózióálló acélokhoz hasonlóan) az 

határozza meg, hogy képesek-e passziválódni és ezt az állapotukat megőrizni a későbbi 

alkalmazások során egy adott közeggel szemben.  

A duplex korrózióálló acélok legfontosabb ötvözőelemei a lokális korróziót (a pitting- és 

réskorrózió) tekintve a króm, a molibdén, a nitrogén és a nikkel (az utóbbi fő feladata a 

ausztenites fázis stabilitása). Azonban ezen elemek eloszlása a két fázisban nem egyenletes: a 

króm és molibdén inkább a ferritben, a nikkel és nitrogén inkább az ausztenitben dúsul. Ez 

régebben azt okozta, hogy a korrózió inkább az ausztenites fázist támadta meg. A duplex 

acélok mai típusaiban azonban már sikerült biztosítani a két fázis korrózióállóságának 

egyensúlyát. [2], [4] 

A korrózióállóságukat tekintve a duplex korrózióálló acélok leginkább kloridos közegekkel 

szemben mutatnak kiemelkedő ellenállást, amely közeget a legtöbb korrózióálló acél csak 

mérsékelten (kisebb töménységben és alacsonyabb hőmérsékleten) visel el. Híg kénsavas 

(H2SO4) közegben az összes duplex acél-típus alacsonyabb korróziósebességet mutat, mint az 

ausztenites korrózióálló acélok, de az erősebben ötvözött duplex acélok ellenállóbbak mind a 

tömény, mind a híg kénsavas közegben, mint a kevésbé ötvözöttek. Ez a jellegzetesség főleg a 

magasabb réztartalomnak köszönhető. [2], [4] 

Erősen oxidáló közegben, pl. tömény salétromsav (HNO3) esetén a molibdén kevéssé, a króm 

viszont annál inkább előnyös: a molibdéntartalom felső határára 2%-ot ajánlanak, ezért ilyen 

esetekben a gyengébben ötvözött duplex acélok alkalmazása célszerű. A legtöbb duplex acél-

típus jól alkalmazható bármely más, kis töménységű szervetlen közeghez. [2], [4] 

A modern duplex korrózióálló acélok ellenállóbbak az ecetsavval (CH3COOH) szemben, mint 

az ausztenites acélok. A legkorrozívabbnak tartott hangyasav (HCOOH) már kis 

koncentrációban korrodálja a legtöbb korrózióálló acélt és a titánt, de a szuperduplex acélok 

ellenállnak vele szemben még a forráspontján is. [2], [4] 

A duplex korrozióálló acélok ellenállását a pitting- és réskorrózióval szemben az ún. 

„lyukkorróziós ellenállási egyenértékkel” (Pitting Resistance Equivalent, PRE), röviden 
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pitting indexszel jellemezhetjük, amelyet az alábbi tapasztalati összefüggés segítségével 

számíthatunk [2], [4]: 

[%]N16[%]Mo3,3[%]CrPRE N ++=     2. egyenlet 
Mivel sok esetben a duplex acélok nagyobb mennyiségű volfrámot tartalmaznak (a molibdén 

kiváltására), ezért az alábbi összefüggés is használatos a pitting index meghatározásához: 

( ) [%]N16[%]W5,0[%]Mo3,3[%]CrPRE W +++=    3. egyenlet 
A fentiek alapján számolt PRE-értékek segítségével a különféle korrózióálló acélok elég jól 

csoportosíthatóak a pitting-korrózióval szembeni ellenálló képességük tekintetében. Az 

5. táblázat tartalmazza a duplex korrózióálló acélok főbb csoportjainál a pitting index 

számértékeit az egyes csoportok könnyebb összehasonlíthatósága végett. 

Az ötvözés 
mértéke 

Pitting index 
(PREN) 

Néhány típus
(UNS szerint) Tipikus alkalmazási terület 

Gyengén 

ötvözött 
23…31 

S31500 
S32304 
S32404 

Csővezetékek, hőcserélők, hevítők a 
szénhidrogénbányászatban, petrolkémiai 

feldolgozóiparban, energetikában, papír- és 
vegyiparban. 

Standard 34…35 S31803 
S32205 

Erősen 

ötvözött 
33…38 

S31200 
S31260 
S32550 
S32900 
S32950 

Csővezetékek, hőcserélők 
szénhidrogénbányászatban, petrolkémiai 

feldolgozóiparban, autoklávok, tartályok a 
papír- és vegyiparban, vegyi anyagokat 
szállító tankerek hajóteste és tartályai. 

Szuperduplex 40…42 

S32520 
S32750 
S32760 
S39226 
S39274 
S39277 

Tengeri fúrótornyok szerkezeti anyaga, 
csővezetékek, hőcserélők anyaga a 

petrolkémiai feldolgozóiparban, 
energetikában, papír- és vegyipari 

berendezések, egészségügyi 
implantátumok. 

5. táblázat 

A duplex acélok főbb csoportjainak jellemző pitting indexe [2], [4]. 

2.1.7 A duplex acélok fejlesztésének főbb irányai 
A duplex acélok egyik fejlesztési iránya új ötvözési struktúrákkal kísérletezik, amelyekben 

speciális kohászati eljárásokkal szabályozzák a zárványok formáját és morfológiáját. [4] 

Másik fejlesztési irány a kiválásos keményítés feltételeinek megteremtése, aminek érdekében 

a szilícium, titán, alumínium és réz-ötvözésű duplex acélokat tanulmányozzák. Vitatott 

azonban, hogy érdemes-e a kiválásokra amúgy is érzékeny duplex acélok kiválásosan is 
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keményíthető típusait kifejleszteni, mert igaz, hogy nagyobb lesz a szilárdság, viszont 

csökken a szívósság és a korrózióállóság. [4] 

Harmadik fejlesztési irány a nitrogén-ötvözés mértékének növelése. Már régóta ismert a 

nitrogén szilárdságnövelő és a korrózióval (elsősorban a lyukkorózióval) szembeni 

ellenállóképességet javító hatása. Duplex acéloknál a nitrogén-ötvözéssel a következő célokat 

szeretnék elérni [4]: 

• a szilárdság növekedése, 

• a korrózióval szembeni ellenállóképesség javítása, 

• a drágább nikkel kiváltása, ezáltal árcsökkentés. 

Ez utóbbi miatt a nitrogénnel erősen ötvözött acélokat „olcsó” (cheap) jelzővel illetik (cheap 

duplex, cheap superduplex, hyperduplex). A kísérletek azonban csak a szilárdságnövekedést 

igazolták egyértelműen, a korrózióállóság határozott javulása csak a „hyperduplex” acéloknál 

volt megfigyelhető – így a N ötvözés nagymértékű ipari elterjedése nem várható. [4] 

Negyedik fejlesztési irány a porkohászati technológia (Powder Metallurgy, PM) pontos 

lehetőségeinek kikutatása a duplex acélokra vonatkozóan, pontosabban: a porkohászat és a 

magas hőmérsékletű izosztatikus nyomás (Hot Isostatic Pressing, HIP) alkalmazása. A 

PM+HIP technológia előnyei, hogy általa homogén, izotróp és finomszemcsés szerkezet 

hozható létre, még a gyártmány kis falvastagsága esetén is. A gyártás során nagyon kicsi a 

veszteség és nagy a termelékenység. Vizsgálatokkal igazolták, hogy a PM+HIP 

technológiával gyártott alkatrészek mind a szilárdság, mind a korrózióállóság tekintetében 

egyenértékűek az alakított vagy öntött termékekkel. [4] 

Végezetül pedig fontos megemlíteni, hogy a duplex korrózióálló acélok elterjedését 

nagymértékben segítette azok hegeszthetősége, amelynek kutatására mindig is nagy figyelem 

irányult, ugyanis a hőfolyamat olyan változásokat okoz a hőhatásövezetben, amelyek 

közvetve vagy közvetlenül befolyásolják a varrat szilárdságát, korrózióállóságát. [2], [4] 

2.2 A σ-fázis  

2.2.1 Bevezetés: a σ-fázisokról általában 
A σ-fázis, amely a nagy mennyiségű vasat és krómot tartalmazó ötvözetrendszerekben (mint 

pl. a korrózióálló és az erősen ötvözött acélokban) fordul elő, nagy érdeklődésre tarthat 

számot mind elméleti, mind gyakorlati szempontból. Jelenléte általában olyan káros 

hatásokkal jár együtt, mint a ridegség növekedése és a korrózióállóság csökkenése. A σ-fázis 

jelenlétének hatásait a korrózióálló acélokra évtizedek óta kutatják. A σ-fázishoz kapcsolódó 
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ismeretek segíthetnek jobban megérteni a fentebb említett acéltípusok tulajdonságainak 

néhány vonását. 

A σ-fázist 1927-ben mutatta ki P. Chevenard vas-króm ötvözetekben azzal, hogy az 56 at% 

vasat tartalmazó ötvözet hőtágulási görbéjének irregularitásait egy intermetallikus fázis 

jelenlétével magyarázta [31]. Ekkor még évekig nem volt teljesen világos, hogy valóban új 

fázisról van-e szó: egyesek az új fázis mellett [32], [33], [34], mások ellene érveltek [35], 

[36]. A vitát Andersen és Jette röntgensugaras vizsgálatai döntötték el 1936-ban: az új fázist is 

ők nevezték el σ-fázisnak [37], [38]. 

További munkák kimutatták, hogy a σ-fázis átmeneti fémek ötvözeteiben keletkezhet és olyan 

binér rendszerekben, amelyekben az egyik alkotó a periódusos rendszer V/A vagy VI/A 

főcsoportjába tartozik, míg a másik alkotó a 4., 5. vagy 6. periódusba. Így a „szigma” jelzőt 

más ötvözetrendszerek hasonló fázisaira is használják (a bekezdés végén hivatkozott 

szakirodalomban 53 féle binér és 30 féle ternér σ-fázisról tesznek említést!). A σ-fázisok 

elektronvegyületek, vagyis az elektronok és atomok számának hányadosa állandó. [39] 

 
4. ábra 

A Fe-Cr fázisdiagram [56]. 
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A σ-fázis kristályszerkezete 1954-ig ismeretlen volt: ekkor az egykristályokon végzett 

röntgendiffrakciós vizsgálatok eredményeképpen tetragonális struktúrát kaptak (P42/mnm), 

amelynek elemi cellájában 30 atom található és a c/a rácsparaméterek hányadosa 0,51...0,53 

közötti érték. [40] 

Sokat kutatták azokat az eseteket, amikor a σ-fázis háromalkotós (ternér) rendszerben 

keletkezik. A legtöbbet az olyan ternér rendszereket tanulmányozták, amelynek összetevői a 

4. főcsoportból származnak. Részletesebben vizsgálták még a foszfor, alumínium és a 

szilícium hatását és csak kevés publikáció foglalkozott az 5. és 6. periódus elemeiből álló 

rendszerekkel. 

Tagaya és Nenno [41], valamint Tagaya, Nenno és Kawamoto [42] az alumínium hatását 

vizsgálták a (Fe-Cr) σ-fázisra. Azt találták, hogy a binér rendszerben 25% krómtartalom 

mellett nem keletkezik σ-fázis. Ötvözetekben 30% krómtartalom mellett 0,3% alumínium 

tartalomig nő a σ-fázis mennyisége, de ennél nagyobb alumíniumtartalom mellett viszont 

csökken. 35% krómtartalom mellett nagy mennyiségű σ-fázis keletkezik, viszont 1,25% 

alumíniumtartalom mellett már nem keletkezik σ-fázis. Az alumínium destabilizáló hatását 

kimutató eredményeik összhangban vannak más kutatók vizsgálatainak eredményeivel, akik 

az alumíniumtartalom hatását vizsgálták a (Fe-V) σ-fázis és (Co-Cr) σ-fázisra [43]. 

Mások viszont a szilíciumra és a foszforra stabilizáló hatást mutattak ki. A kutatások szerint 

egy adott elem stabilizáló vagy destabilizáló hatása az adott elem elektronegativitásától függ. 

[39] Összefoglalásképp az alábbi ötvözők gyorsítják a σ-fázis kiválásának kinetikáját: króm, 

molibdén, nikkel, szilícium, volfrám, vanádium, titán, nióbium, mangán. A következő 

ötvözők fékezik a σ-fázis kialakulását: réz, nitrogén, karbon. [48] 

A σ-fázisok főbb fizikai jellemzői általánosságban a következők: szobahőmérsékleten nagyon 

kemény és rideg kiválások. Bain és Griffith beszámolói szerint a (αFe-Cr) σ-fázis keménysége 

a 68 HRC-t is eléri [32], mintegy 940 HV [88], [89], [90], [91]. Szobahőmérsékleten az 

összes σ-fázis paramágneses jellemzőket mutat, viszont a folyékony nitrogén hőmérsékletén 

egyes kutatók beszámoltak ferromágnesességről [44], [45], amit azóta többen megerősítettek 

a (Fe-Co-Cr), a (Fe-Cr-Mo) és (Co-Cr-Mo) σ-fázisokban. Többen beszámoltak a (αFe-Cr) σ-

fázis nagy fajlagos ellenállásáról [43], [46]. Hasonló eredményeket kapott Marcone és Coll a 

(Co-V) σ-fázis fajlagos ellenállására szobahőmérsékleten: 3,2 µΩm nagyságrendben [47]. 

2.2.2 A σ-fázis a duplex korrózióálló acélokban 
Duplex korrózióálló acélokban a σ-fázis szintén kemény és rideg kiválás, amely 650 és 

1000 °C között keletkezik (szuperduplex acélokban az inkubációs idő 900 °C-on 2 perc). 
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Jelenléte a fajlagos ütőmunka csökkenésében és a korrózióállóság romlásában nyilvánul meg. 

Duplex korrózióálló acélokban a σ-fázis gyakorlatilag csak Mo-ötvözés hatására jelenik meg 

a 650-1000 °C-os hőmérsékleti tartományban és összetételére utalva (Fe-Cr-Mo) σ-fázis 

alakban való felírása is szokásos. Minél nagyobb az ötvözőtartalom, annál inkább jellemző a 

kiválása, így főleg a szuperduplex acélokban jelenik meg [4]. Fajtérfogata kisebb, mint a δ-

ferrité (amelyből keletkezik), ezért ez a térfogatváltozás a létrejötte során repedéseket okozhat 

az ötvözetben. [86] 

Duplex korrózióálló acélokban a σ-fázis keletkezése a δ-ferrit bomlásához kapcsolódik, 

 

5. ábra 

A szuperduplex acélok (SDSS – függőleges vonal) a Fe-Cr-Ni ternér fázisdiagram konstans 
70% vastartalmú metszetében [48]. 
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melynek eredményeképpen szekunder ausztenit és σ-fázis jön létre az alábbi egyenlet szerint 

[2]: 

δ → γ2 + σ       4. egyenlet 
A σ-fázis kialakulásának a legnagyobb esélye azokon a ferrit-ausztenit határokon van, 

amelyek orientáció-különbsége a legjobban eltér a legkisebb energiájúnak tekinthető 

Kurdjumov-Sachs [49] összefüggéstől [50]. Mások ezt tovább pontosították, ezek szerint a σ-

fázis csökkenő valószínűséggel a következő helyeken jön létre: leginkább δ/γ fázishatárokon, 

majd az ausztenitesedett δ/δ szubszemcsehatárokon, valamint a nagyenergiájú δ/δ 

szemcsehatárokon jelenik meg [52], [53]. Többen egyetértenek azzal, hogy elősegíti a σ-fázis 

kialakulását a ferrit-ausztenit határon létrejövő M23C6 típusú karbidok kiválása [19], [51].  

Duplex korrózióálló acélokban a σ-fázis összetétele: 59% Fe, 30% Cr, 7% Mo és 4% Ni [2]. 

Az ausztenites alapmátrix és a σ-fázis közötti kristálytani orientációs kapcsolatra Nenno és 

szerzőtársai [54] már 1962-ben röntgendiffrakciós vizsgálatok alapján javasolták a következő 

összefüggést: 

6. ábra 

σ-fázisú kiválás ausztenit- és ferritszemcsék között 950 °C-on hőn tartott SAF-2507 típusú 
duplex korrózióálló acélban (pásztázó elektronmikroszkópi felvétel). 
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( ) ( )σγ 001//111  és [ ] [ ]σγ 110//011  

Chen és munkatársai [57] viszont transzmissziós elektronmikroszkópi vizsgálatok alapján 

(2001) a következő orientációs kapcsolatot kapták:  

( ) ( )γσ 100//100  és [ ] [ ]γσ 011//032  

Magas krómtartalmú vasötvözetekben a szennyezőelemek és egyéb szennyeződések 

meghatározó hatással vannak a σ-fázis keletkezésére. Az egyéb elemek, mikroötvözők kis 

jelenléte is nagymértékben szélesítheti a σ-fázis képződésének tartományát. Ilyen hatása van a 

szilíciumnak és a ferritképző ötvözőelemeknek általában (Mo, W, V, Ti). A karbon csökkenti 

a σ-fázis képződését azzal, hogy a krómot karbid formájában megköti, azonban a karbidok 

mint nukleációs pontok segítik a σ-fázis képződését. [15], [16], [55] 

A σ-fázis jelenlétének legmarkánsabb hatása a szobahőmérsékleten mért ütőmunka 

csökkenésében nyilvánul meg, ami ridegedést, vagyis a képlékenység csökkenését jelenti [4]. 

Azonban a képlékenység csökkenése a hőmérséklet növekedésével megfordul: 600…650 °C 

felett az ötvözet visszanyeri eredeti, szobahőmérsékleti képlékenységét. A σ-fázis 

szobahőmérsékleten más mechanikai jellemzőkre nincs ilyen jelentős hatással. [2], [4] 

Magas hőmérsékleteken a σ-fázisnak előnyös hatásai lehetnek a mechanikai jellemzőkre: a 

húzószilárdság nagymértékben nőhet, míg az ütőszilárdság egészen alacsony marad és a 

képlékenység csak csekély mértékben nő a szobahőmérséklethez képest, ezért a σ-fázis 

képződésére hajlamos acélok magasabb hőmérsékleteken is alkalmazhatók, ha az ütésszerű 

igénybevételekkel szembeni ellenállás nem fontos. [2], [4] 

A σ-fázis egyéb hatásai a mechanikai jellemzőkre magas hőmérsékleteken: 

• A σ-fázis jelenléte 760 °C-ig növeli a kúszási szilárdságot az 1%/óra kúszási sebesség 

nagyságrendjében; ennél kisebb kúszási sebességek esetén viszont csökken a kúszási 

szilárdság. 

• A σ-fázis hatására nő a folyáshatár. 

• Az ausztenitszemcsék mérete olyan hatással van a magas hőmérsékleti jellemzőkre, 

mint a σ-fázis. 

• A σ-fázisú részek eloszlása és finomságuk szintén meghatározó a szilárdságra és 

képlékenységre. [2], [4] 

Nagyméretű σ-fázisú részek nincsenek hatással a vasötvözetek korrózióállóságára. Azonban 

ha finom eloszlásban fordul elő, különösen a szemcsehatárokon, akkor határozottan romlik a 

korrózióállóság főleg a salétrom- és kénsavakkal szemben. Ennek oka, hogy a σ-fázis 
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keletkezésekor mintegy „elszívja” környezetéből a krómot, amely miatt meggyengül a 

krómban gazdag passzív védőréteg, ezáltal nő a lokális korrózió veszélye. [2], [4] 

2.3 A mikrotextúra jellemzői és azok meghatározása 
Mikrotextúra alatt az egyes szemcsék orientációs tulajdonságainak összességét értjük, 

amelyek – többek között – hatással vannak bizonyos fémfizikai folyamatokra.  

2.3.1 Bevezetés 
A műszaki jelentőségű anyagok jelentős része (pl. fémek és ötvözeteik, kerámiák) 

polikristályos anyag, ami azt jelenti, hogy különböző orientációjú kristályok sokaságából áll 

(7. ábra). Az egyes anyagok makroszkópikus tulajdonságait, fizikai jellemzőit 

tulajdonképpen e sok, általában véletlen orientációjú kristály jellemzőinek statisztikus 

összegzéseként kapjuk. Köztudott, hogy egyazon anyag számos fizikai jellemzője a 

különböző kristálytani irányokban nagy eltéréseket mutathat, ezt a jelenséget nevezzük 

anizotrópiának. (Az anizotrópia egyik fontos alkalmazása a mágneses anyagok könnyű 

mágnesezési irányának felhasználása a transzformátorlemezekben.) Ha egy polikristályos 

anyagban az egyes kristályok orientációja minden lehetséges irányba azonos gyakorisággal 

fordul elő, akkor ennek a polikristályos anyagnak a makrofizikai jellemzői összességében a 

7. ábra 

Az egyes szemcsék orientációinak szemléltetése a polikristályos anyagokban. RD: 
hengerlési irány (rolling direction), TD: keresztirány (transverse direction). A két említett 

irányra merőleges a normál irány (ND - normal direction, nincs jelölve az ábrán) [58]. 
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kristályirányoktól függetlenek lesznek, és az anyag egyes tulajdonságaira azt mondjuk, hogy 

azok izotrópok.  

Látjuk tehát, hogy az egyes kristályok orientációjának módosításával, az orientáció egy 

kedvezőbb eloszlásával befolyásolni lehet az anyagok makrofizikai jellemzőit. Az orientáció 

módosításának legegyszerűbb esete a fémlemezek hengerlése során köbös rendszerű 

anyagokban keletkező ún. kockatextúra. A jelenség oka, hogy a képlékeny deformáció szinte 

mindig együtt jár a kristálytani orientáció változásával és így a kristályok többsége 

megközelítően a hengerlési iránynak megfelelően áll be. [58], [59], [60], [61] 

A polikristályos anyagok krisztallitjainak nagymértékben szabályos síkjai, egyenes élei, 

állandó szögei, hosszú távú rendezettségük valamint geometriailag viszonylag könnyen 

reprezentálható felépítésük már igen korán a kristályos szerkezet műszeres mérésére ill. a 

kristályok, krisztallitok fenti paramétereinek matematikai leírására ösztönöztek. Mivel a 

kristályok, krisztallitok térbeli alakzatok, ezért irányaikat, síkjaikat célszerű vektorokkal, a 

közöttük levő matematikai kapcsolatot pedig mátrixokkal mátrixalgebrai úton kifejezni, 

amely írásmód alkalmazása a fizikában, műszaki mechanikában és villamosságtanban már 

korábban meghonosodott. Ennek előnye, hogy a felhasznált képletek, összefüggések rövidek, 

levezetésük viszonylag egyszerű, továbbá könnyebben kezelhetőek és áttekinthetőbbek. 

A mátrixalgebrai írásmód különösen akkor könnyíti meg a dolgunkat, amikor pl. 

rácsátalakulások, ikerképződések és epitaxiális kristálynövekedések orientációs viszonyait 

vizsgáljuk. 1948-ban Jaswon és Wheeler kimutatta [92], hogy a diffúziónélküli martenzites 

átalakulások leírhatók mátrixok segítségével. A kutatások ebben az irányban először – 

gyakorlati jelentősége miatt – a vasban és acélban lejátszódó martenzites, majd bainites 

átalakulásra irányultak, később azonban a mátrixos írásmódot nem vasalapú ötvözetekben is 

sikerrel alkalmazták. A mátrixalgebra idővel olyan, kristályszerkezettel szorosan összefüggő 

jelenségek leírásában is hasznossá vált, mint pl. az alakemlékezés vagy az újrakristályosodás. 

[64] 

2.3.2 Egyedi kristályok orientációjának megadása 
Polikristályos anyagokban az egyes krisztallitok orientációjának megadásához először 

célszerű definiálni egy rögzített, derékszögű koordinátarendszert (KA – 7. ábra). Ennek 

helyzete általában önkényes, a gyakorlatban azonban legtöbbször a vizsgálandó mintához 

vagy tárgyasztalhoz kötjük. A továbbiakban minden egyes krisztallit orientációját (KB) ehhez 

a koordinátarendszerhez képest adhatjuk meg. (Szigorúan véve KA és KB 

koordinátarendszereknek nem kell derékszögűnek vagy azonosnak lenniük: a tengelyeik 
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iránya célszerűen legyen párhuzamos az egyes krisztallitok elemi cellájának irányaival. 

Ezeket azonban a két rendszer közötti transzformáció esetén figyelembe kell venni.) 

Az egyes krisztallitok helyzete (derékszögű KB koordinátarendszer esetén) és a rögzített 

derékszögű koordinátarendszer (KA) közötti kapcsolatot egy 3×3-as forgatási mátrixszal 

írhatjuk le, amit orientációkülönbségnek is nevezünk: 

1
AB KKM −=         5. egyenlet 

Ez a forgatási mátrix összesen 9 elemet tartalmaz, de egyszerűbb alakokban is 

reprezentálható. Ezek közül a legfontosabbak a következők: Miller-indexek segítségével, 

Euler-szögekkel illetve a tengely-szög párral. A felsorolt megadási módok az 

orientációkülönbség mátrix segítségével átírhatók egymásba. [58], [62], [63], [64], [65] 

2.3.2.1 Az orientációkülönbség megadása Miller-indexek segítségével 
Ha az orientációkülönbséget Miller-indexek segítségével adjuk meg, akkor az a következőt 

jelenti: 

]uvw)[hkl(M = ;       6. egyenlet 
ahol a (hkl) sík merőleges a normál irányra (ND) és az [uvw] irány párhuzamos a hengerlési 

iránnyal (RD). A Miller-indexek segítségével megadott orientációkülönbség a következő 

mátrix segítségével írható át mátrix alakba: 

⎥
⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢
⎢

⎣

⎡
=

'l't'w
'k's'v
'h'r'u

M ;       7. egyenlet 

amelyben a mátrix elemei az egyes irányokból származtatott iránykoszinuszok, ezek jelentése 

a következő: 
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Mivel a három irány merőleges egymásra, ezért nyilvánvalóan a keresztirányt a hengerlési és 

a normál irány vektori szorzataként kapjuk: 
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NDRDTD ×=        11. egyenlet 
A (hkl) Miller-indexekből a síknormálist a következő módon származtatjuk. Egy sík 

egyenletét kétféle módon írható fel: 

1) Tengelymetszetes alakban: 1
Z
z

Y
y

X
x

000

=++ . 

2) És az [ CBAn = ] normálisa segítségével: 0DCzByAx =+++ . 

A (hkl) sík koordinátatengelyekkel való metszéspontjai: 

h
aX0 = ; 

k
bY0 = ; 

l
cZ0 = ; ahol a, b és c a megfelelő rácsállandók. 

Ezeket a metszéspontokat behelyettesítve a tengelymetszetes alakba, majd a kapott egyenletet 

a normálist tartalmazó alakra hozva azt kapjuk, hogy a Miller-indexszel megadott sík 

normálisa: 

8. ábra 

Ábra az Euler-szögek szemléltetéséhez [58]. 
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Ezt az összefüggést felhasználhatjuk akkor is, amikor Miller-indexet kell kifejezni 

síknormálisból. 

2.3.2.2 Az
Az orientác

szögeket ér

elforgatás so

Ez mátrix a

 

 
9. ábra 

Ábra a tengely-szög pár értelmezéséhez [58].
 orientációkülönbség megadása Euler-szögek segítségével 
iókülönbség megadható három darab Euler-szög segítségével, amely alatt azokat a 

tjük, amelyekkel két, derékszögű koordinátarendszer három egymást követő 

rán egymásba vihető (8. ábra). Így az orientáció a következő alakban írható: 

);;(M 21 ϕφϕ=       13. egyenlet 
lakban a következőképpen írható fel: 
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14. egyenlet 

2.3.2.3 Az orientációkülönbség megadása tengely-szög párok segítségével 
Ha az orientációkülönbséget tengely-szög párok segítségével adjuk meg, akkor ez alatt egy 

olyan tengelyt értünk (d, ami vektori alakban értendő), amely körül az egyik rendszert ω 

szöggel elforgatva az a másik rendszerbe megy át (9. ábra). 

);d,d,d();d,d,d();d(M 321zyx ω≡ω=ω=     15. egyenlet 
Mátrix alakban a következőképpen írható fel: 

( ) ( ) ( )
( ) ( ) ( )
( ) ( ) ( ) ⎥

⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢
⎢

⎣

⎡

+ω−ω+ω−ω+ω−
ω+ω−+ω−ω−ω−
ω+ω−ω+ω−+ω−

=
2
3

2
3132231

132
2
2

2
2321

231321
2
1

2
1

dcosd1sindcos1ddsindcos1dd
sindcos1dddcosd1sindcos1dd
sindcos1ddsindcos1dddcosd1

M  

         16. egyenlet 

3 KÍSÉRLETI MÓDSZEREK 

3.1 Mintaelőkészítés 
A kísérletekhez SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acélt használtunk fel, amelynek 

névleges kémiai összetétele az alábbi táblázatban látható: 

Az 1 mm vastag, 10×20 mm felületű lemezdarabokból készített mintákat 900 °C-on hőn 

tartottuk 0, 1, 2, 3, 4, 6, 8, 10, 15, 30, 45, 60, 90, 120 ill. 180 percig, majd vízben lehűtöttük 

őket. A nagyobb pontosság kedvéért a 6 perc és az annál rövidebb hőntartási idők esetén a 

mintákat Al-olvadékban merítve hevítettük, a 6 percnél hosszabb hőntartási idő esetén pedig 

hagyományos, hőkezelésekhez alkalmazott kemencékben. A vízhűtést követően felületüket 

hagyományos metallográfiai módszerekkel csiszoltuk, majd 0,02 µm nagyságú SiO2 

szemcséket tartalmazó paszta segítségével políroztuk. 

 Fe Cr Ni Mo Si Mn Cu C N 

Névleges 

mennyiség (%) 

egyen-

súlyi 
25 7 4 0,8 1,2 0,5 0,02 0,3 

6. táblázat 

A SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acél névleges kémiai összetétele [19]. 
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A vizsgálatainkhoz azért alkalmaztunk 900 °C-os hőntartást, mivel a [2] szerint a σ-fázis C-

görbéjének csúcsa erre a hőmérsékletre esik: szuperduplex acélokban (ilyen az általunk 

vizsgált SAF-2507 típus is) 900 C-on kevesebb, mint 2 perc szükséges a σ-fázis 

megjelenéséhez. 

3.2 A mikrotextúra vizsgálata automatizált EBSD eljárással 

3.2.1 Bevezetés 
Valamely anyagminta mikrotextúrájának meghatározására kifejlesztett eljárásokat 

csoportosíthatjuk aszerint, hogy a képalkotás a látható fény, röntgensugár vagy elektronok 

segítségével történik. Ezen csoportokba tartozó eljárások közül a technika fejlődésével sokan 

túlhaladottá váltak: vagy a pontosságukat haladták meg (pl. a Selected Area Diffraction, SAD 

vagy a Selected Area Channeling, SAC eljárások); vagy a nehézkessé, költségessé váltak (pl. 

egyes röntgendiffrakciós eljárások szinkrotron-forrást igényelnek) esetleg egyoldalúvá váltak. 

Számos előnyének köszönhetően a mikrotextúra rutinszerű vizsgálatában, meghatározásában 

az utóbbi egy-két évtizedben egyre nagyobb a jelentősége az automatizált visszaszórt 

elektrondiffrakciós eljárásnak, röviden EBSD-nek (Electron Back Scatter Diffraction, EBSD). 

Legfőbb előnyei a gyorsaság (1 mp alatt több tíz pontban képes meghatározni a 

szemcseorientációt), a kiváló felbontóképesség (100-300 nm), valamint az, hogy a minta 

viszonylag egyszerűbb előkészítést igényel. A szakirodalomban többféle elnevezés is 

használatos a technikára: Electron Back Scatter Pattern (EBSP), Backscattering Kikuchi 

Pattern (BKP) valamint Backscatter Kikuchi Diffraction (BKD). [62] 

A különböző kristályszerkezeti átalakulásokra vonatkozó illetve a mikrotextúrához 

kapcsolódó, sok és bonyolult matematikai számítást igénylő kristálytani modellek 

tulajdonképpen az automatizált EBSD megjelenésével és elterjedésével egészültek ki egy 

olyan eszközzel, amelynek segítségével hatalmas mérési adatmennyiség nyerhető a korábbi 

(fenti) eljárásokhoz képest összehasonlíthatatlanul gyorsabban és egyszerűbben.  

3.2.2 Az EBSD-eljárásról általában, fizikai alapok 
Az EBSD egy olyan eljárás, amellyel pásztázó elektronmikroszkópban (Scanning Electron 

Microscope, SEM) elektronok szóródása segítségével meghatározhatók valamely anyag 

mikrotextúrájának fontosabb jellemzői. Habár maga az eljárás már több mint két évtizede 

ismert, az adatfeldolgozás és a berendezések összetettsége megakadályozta, hogy a pásztázó 

elektronmikroszkóp egy fontos kiegészítője legyen. Jelenleg a fejlesztések fő iránya a 
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kameratechnika és a számítógép-vezérelt SEM egységének javítása, vagyis egy összetett 

EBSD rendszer kifejlesztése. 

Az EBSD-eljárás során a mikrotextúra meghatározásának alapja a 60…70°-ban megdöntött 

mintáról szóródó elektronok által létrehozott ún. EBSD-mintázat, amelyet felfedezőjéről 

szoktak még Kikuchi-mintázatnak is nevezni. A jelenséget 1954-ben Kikuchi japán fizikus 

fedezte fel és értelmezte. Mikrotextúra meghatározásához az 1970-es években alkalmazták 

először. Az ehhez kapcsolódó matematikai apparátust (amit a berendezés szoftvere használ) 

pedig az 1960-as évekre dolgozták ki [58]. Automatizált változatának megjelenését és 

elterjedését a (bonyolult matematikai apparátus kezelése miatt) számítógépek 

teljesítményének növekedése tette lehetővé, ezért ez az 1990-es évekre esik. 

 

10. ábra 

Az EBSD-mintázat kelekezése. 

Az EBSD-mintázat geometriailag rendezett fényes sávokat jelent a képernyőn vagy 

fotofilmen. Ezen sávok elrendeződése bizonyos kristálytani orientációk esetén jellegzetes, így 

ugyanazon struktúrájú kristályok különböző orientáció esetén különböző mintázatokat adnak, 

mégpedig úgy, hogy a sávok kristálytani síkokat, míg a sávok metszéspontjai kristálytani 

tengelyeket reprezentálnak. 

A mintázat keletkezésének megértéséhez tekintsük a 10. ábrát. Ebben az esetben az 

elektronsugár egy 70°-ban megdöntött minta felszínére esik rá. A kristálysíkoknak ütköző 
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elektronok a minta felszínén egy meghatározott rend szerint szóródnak, amelyet a jól ismert 

Bragg-törvény ír le, amely szerint az erősítési helyek: 

nλ=2dsinΘ;        17. egyenlet 
az összefüggésben λ az elektronok hullámhossza, d  a kristálysíkok közötti távolság, Θ az 

elektronsugár beesési szöge és n pedig a visszaverődés rendje (11. ábra). 

Mikor egy elektronokból álló sugár egy kristályos mintára esik, a beeső elektronok minden 

irányban rugalmatlanul szóródnak. Ez azt jelenti, hogy kell legyenek elektronok minden 

kristálysíkra, amelyek a Bragg-egyenletet teljesítő szögben esnek valamely kristálysíkra és 

arról rugalmasan, viszonylag nagy energiával verődnek vissza. Mivel a Bragg-egyenlet 

minden irányra teljesülhet, ezért ezek a rugalmasan visszaverődő elektronok egy olyan kúp 

alkotóit adják, amely kúp tengelye merőleges a kérdéses kristálysíkra. A szóródott elektronok 

ezen kúpjának csúcsa (mint a visszaverődő elektronok kiindulási pontja) a kristálysíkok 

között helyezkedik el. A mintában a kristálytani síkok minden együtteséhez két kúp tartozik, 

mivel a kristálytani síknak két oldala van. Ezen kúpok képe a képernyőn fényes sávként 

jelenik meg, és ezeket nevezzük Kikuchi-sávoknak (10. és 12. ábrák). A sávok intenzitása 

ennek megfelelően a kristályban levő atomok elrendeződése szerint fog változni. Mivel a 

Bragg-szögek nagyságrendje ~0,5°, így a kúpok csúcsszöge közel 180°, vagyis olyan nagy, 

hogy a sávok hiperbolák (mint a nagyszögű kúppalástok és az ernyő metszetei) helyett 

párhuzamos egyeneseknek tűnnek. 

 

11. ábra 

Ábra a Bragg-törvény értelmezéséhez; bal oldal: erősítés, jobb oldal: teljes kioltás. 
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A teljes EBSD mintázat a szóródó elektronok és a kristály összes síkjának kölcsönhatásából 

származik. A sávok kristálytani síkokat reprezentálnak, míg a sávok metszéspontjai 
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12. ábra 

A felületen középpontos köbös ausztenit (balra) és a térben középpontos köbös ferrit 
(jobbra) egy lehetséges EBSD-mintázata. 
ristálytani tengelyeket. Az EBSD mintázat így lényegében egy térkép a kristálytani 

ngelyek szögviszonyairól. A mintázat geometriája egyedi minden atomi elrendeződésre, 

ristályszerkezetre. 

ind az elektronok hullámhossza, mind a beesési szög folytonosan változik a minta felszíne 

latti kölcsönhatási zónában. Így minden sík minden egyes csoportjához létezik kúpok egy 

lytonos csoportja különböző kúpszögekkel és intenzitásokkal. A gyakorlatban azonban az 

tszik, hogy csak a nagyenergiájú elektronok vesznek részt a mintázat megjelenítésénél, 

integy 200 eV széles energiasávban. Ezek az ún. tovább szórt elektronok a minta 

lszínének felső 100 nm (30 kV gyorsítófeszültségnél) vastag rétegéből erednek. Ahhoz, 

ogy ebből a felszíni rétegből a nagyenergiájú elektronok meghatározó hányada kerüljön ki, a 

intát meg kell dönteni. Ebben az elrendezésben az elektronok belépve a mintába, 

lnyomórészt a továbbszórt irányban haladnak, párhuzamosan a beeső sugárral – még ha 

ámottevő távolságot is tesznek meg az anyagban. Ezért, a későbbi szóródási jelenségek 

alószínűsége – ami rontja a diffrakciós információt – csökken, mikor nagy szögben 

egdöntött mintával dolgozunk. 

z EBSD technika felbontása erősen függ az elsődleges elektronsugár kölcsönhatási zónájától 

 felszín alatti 100 nm-es rétegben. Ezért a térbeli felbontás behatárolható az alkalmazott 

yorsítófeszültséggel, valamint a minta sűrűségével. A legtöbb anyag és egy wolfram szállal 
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felszerelt SEM rendszer esetén az elérhető felbontás mintegy 0,5 µm. A legkisebb felbontást 

egy téremisszós forrással felszerelt pásztázó elektronmikroszkóppal (SEM) érték el, amelynek 

értéke: 40…50 nm. [62], [63], [66], [67] 

3.2.3 Az automatizált EBSD-eljárás 
Mint fentebb említettük, a Kikuchi-sávok mintázata egyedien jellemző az egyes 

kristályszerkezetekre és azok orientációjára. A mintázat szimmetriája pedig nem más, mint az 

atomok háromdimenziós elrendeződésének egy kétdimenziós vetülete. Ideális esetben egy 

ismeretlen anyag EBSD-mintázatából azonosítható az orientáció és a kristályszerkezet. A 

gyakorlatban ehhez részletes kristálytani ismeretek szükségesek.  

13. ábra 

Az automatizált EBSD rendszer elvi felépítése. 
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Az orientációs mérésekhez bemeneti adatként kizárólag a kristályszerkezet jellemzői 

szükségesek, amelyek alapján ismert anyagok felvett és a számítógép által generált mintázatai 

alapján kapjuk a keresett mintázatot (ez az ún. mintázat-felismerés). A legtöbb EBSD 

berendezésben a mintázat-felismerést egy PC-ken is futó program, az ún. kristályorientációs 

szoftver (Crystalline Orientation Software, COS) végzi (13. ábra). 

A kimenő adatokat, az orientáció jellemzőit a következő formákban kaphatjuk meg: abszolút 

orientáció, orientációkülönbség, pólusábra, inverz pólusábrák és Euler-szögek. Ezen 

különböző jellemzőket az ún. orientációs mátrixból (Morientation) határozzuk meg, vagyis a 

mérési adatok egy 3×3-as mátrixban vannak kifejezve. Ez a mátrix határozza meg a 

kristálytani tengelyek ([100], [101], [001]) háromdimenziós irányultságát néhány 

referenciatengelyhez viszonyítva, amelyek rendszerint a minta valamely makroszkópikus 

vagy mikroszkópikus jellemzőjéhez kapcsolódnak. Az orientáció ezen jellemzőit a 

tárgyasztalhoz képest a COS-ban kell meghatározni (ezek a tárgyasztal x, y és z tengelyei). 

Az orientációs mátrix alakja a következő: 
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amelyben: 

• α1, β1, és γ1 a tárgyasztal x, y és z tengelyeinek az [100] iránnyal bezárt szögei, 

• α2, β2, és γ2 a tárgyasztal x, y és z tengelyeinek az [010] iránnyal bezárt szögei, 

• α3, β3, és γ3 a tárgyasztal x, y és z tengelyeinek az [001] iránnyal bezárt szögei. 

Az orientációs adatokat nagyon ritkán adják meg az orientációs mátrix alakjában, inkább 

további eljárásokkal kifejtik és megjelenítik a kristályorientáció jellemzőit. Erre egy példa két 

szomszédos szemcse orientációkülönbségének meghatározása tengelyeik irányának 

különbségéből, amely a szemcsehatár fontos jellemzőit árulja el. Egy másik egyszerű eljárás 

az orientációs adatok szemléltetésére a pólusábrák. (Egy pólusábra lényegében az orientációs 

tengelyek vetülete egy gömb valamely fősíkján.) 

Az EBSD-jel a minta felső, felszínhez közeli rétegében keletkezik, egy 100 nm vastagságú 

tartományon belül. Bármilyen károsodás ebben a felső réteg kristályszerkezetében (fizikai 

vagy kémiai behatások következtében), közvetlen hatással van az EBSD mintázat minőségére. 

Ennek következtében az EBSD mintázatok pontos kiértékelhetősége megköveteli a minta 

felületének hibamentességét, valamint a kimunkálás során létrejött ún. Beilby-réteg 

eltávolítását. Tehát a minta felületét megfelelően elő kell készíteni. Fémminták esetén ez 

kiváló minőségű felület-megmunkálást, az esetek többségében elektropolírozást, kerámiák 
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esetében pedig rendszerint alkáli-oldatban történő kolloidális szilikonszuszpenziós polírozást 

jelent. [62], [67] 

3.2.4 Az automatizált EBSD-eljárás statisztikus lehetőségei 
Az EBSD-technika legfőbb előnye tehát, hogy a számítás és kiértékelés nagyon nagy 

sebességgel történik: több, mint 10 pontról kapunk eredményt egy másodperc alatt. 

Ennélfogva a módszer alkalmas különböző orientációs térképek készítésére, hiszen egy 

30 000 pontból álló térkép összeállítása sem tart egy óránál tovább. 

A számítógép-hardverek fejlődésével (és a megfelelő szoftverek segítségével) lehetővé vált 

számos, az automatizált EBSD-hez kapcsolódó statisztikus lehetőség bevezetése és 

elterjedése. Ezek közül a látványosabbak: a fázistér-kép, az orientációs térkép, a képminőség-

térkép és a pólus-ábra. 

Ezek általánosságban úgy készülnek, hogy a minta vizsgált felületének minden egyes 

elektronsugár által pásztázott pontjának diffrakciós mintázatából megalkotott valamely 

paramétert egy megfelelő szoftver pontról pontra ábrázol. 

 

14. ábra 

Izotermikusan hőkezelt SAF 2507 típusú duplex korrózióálló acél adott felületéről (6. ábra) 
készült fázistérkép. Piros szín: ausztenit, zöld: ferrit, citromsárga: σ-fázis. 
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3.2.4.1 Fázistérkép 
A fázistérkép úgy készül, hogy egy adott mintafelület minden egyes pontjából származó 

diffrakciós mintázatokat a megfelelő szoftver összeveti a már előzetesen kiválasztott fázisok 

kristályszerkezetére jellemző, számítógépben eltárolt diffrakciós adataival. Amelyik valamely 

eltárolt mintázatra a legjobban illeszkedik az észlelt mintázat, a szoftver azt fogja megtartani. 

Amely pontokra valamely okból nem tud mintázatot illeszteni, azok a pontok fekete színnel 

szerepelnek a fázistérképen (14. ábra). 

A fázistérképen az egyes fázisok által lefedett területek arányából következtethetünk arra, 

hogy a vizsgált minta térfogatának hány százalékát alkothatják az egyes fázisok. Ennek 

alapja, hogy Delesse francia geológus 1848-ban bebizonyította, hogy adott anyagban az egyes 

fázisok terület- és térfogataránya elméletileg megegyezik (a bizonyítást ld. [87], 28-29. old). 

 
15. ábra 

Izotermikusan hőkezelt SAF 2507 típusú duplex korrózióálló acél adott felületéről (6. ábra) 
készült orientációs térkép. A különböző színek különböző orientációkat jeleznek. 
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3.2.4.2 Orientációs térkép 
A minta egy adott felületéről származó orientációs térkép hasonlóan készül, mint a 

fázistérkép: itt azonban az egyes pontokban mért orientációkat adja meg a megfelelő szoftver 

a képen az orientációk egy alkalmas színkódolásával (pl. pólusábra). Amely pontokból 

valamely okból nem tudott megfelelő információt nyerni, azok a pontok fekete színt kapnak 

az orientációs térképen (15. ábra). 

 

16. ábra 

Izotermikusan hőkezelt SAF 2507 típusú duplex korrózióálló acél adott felületéről 
(6. ábra) készült képminőség-térkép. 

3.2.4.3 Képminőség térkép 
A képminőség térkép azt mutatja, hogy a minta vizsgált pontjaira a szoftvernek mennyire 

sikerült pontosan ráillesztenie az adott kristályszerkezetre jellemző előzetesen eltárolt EBSD-

mintázatot. A képminőség térképen a sötétebb területek rosszabb, a világos területek jobb 

minőségű Kikuchi-képre utalnak (16. ábra). 
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3.2.4.4 Pólusábra, inverz pólusábra 
Az egyes mérési pontok orientációi pólusábrán, inverz pólusábrán is megjeleníthetőek 

(17. ábra). 

3.2.4.5 Szemcsehatárok 
Az automatizált EBSD-vel lehetséges a polikristályos anyagok szemcséi, szubszemcséi 

közötti határok tanulmányozása is, ám indirekt módon, mivel a szemcsehatár nem ad 

értékelhető Kikuchi-ábrát. A szemcsehatárok jellegét, típusait általában a szomszédos 

szemcsék orientációkülönbségeiből határozza meg a szoftver. 

   

17. ábra 

Izotermikusan hőkezelt SAF 2507 típusú duplex korrózióálló acél adott felületéről 
(6. ábra) készült pólusábra (jobbra) és inverz pólusábra (balra). 

3.3 Röntgendiffrakció 
Egy polikristályos anyagot alkotó fázisok jelenléte és aránya röntgendiffrakciós vizsgálat 

segítségével is meghatározható. A röntgendiffrakciós vizsgálatok is a már említett Bragg-

törvényen alapulnak (10. ábra és 17. egyenlet): vagyis a minta kristályszerkezetén szóródó 

röntgensugárzás intenzitási (erősítési) csúcsaiból tudjuk meghatározni az adott minta 

kristályszerkezetének főbb paramétereit. 

A röntgendiffrakciós vizsgálatokat egyrészt az MTA Kémiai Kutatóközpont Szerkezeti 

Kémiai Intézetében, másrészt az Eötvös Lóránd Tudományegyetem Anyagfizikai Tanszékén 

végeztünk. A röntgendiffrakciós vizsgálatokhoz grafit monokromátort alkalmaztunk, 

proporcionális számlálóval és Cu Kα sugárzást bocsát ki, ennek hullámhossza: λ=0.15418 nm.  
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A diffrakciós mintázatokat pásztázó üzemmódban vettük fel 2Θ=40…100° tartományban. A 

diffrakciós mintázatokat fázisarány szerint értékeltük ki teljesprofil-illesztési technikával, 

korrekciókat alkalmazva a lemezminta orientációjára és a mikroabszorpcióra. 

3.4 Mágneses vizsgálatok 
A 900°C-on izotermikusan hőkezelt mintákat rezgőmintás magnetométer (Vibrating Sample 

Magnetometer – VSM) segítségével mágneses vizsgálatoknak is alávetettük. A rezgőmintás 

magnetométer működési elve, hogy ha valamilyen mintát mágneses térbe helyezünk, akkor 

benne egy dipólusmomentum indukálódik, amely arányos a minta mágneses 

szuszceptibilitásának és a mágneses tér erősségének szorzatával. 

Ha a minta szinuszos rezgőmozgást végez, akkor a minta környezetében keletkező mágneses 

fluxus elektromos jelet indukál, amely megfelelően elhelyezett detektortekercsekkel 

érzékelhető. Az indukált feszültség arányos a minta mágneses momentumával és a rezgés 

18. ábra 

Egy jellegzetes, kimért elsőmágnesezési görbe („Mért”) és a paramágneses járulék 
levonása után maradó rész („Korrigált”). 
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amplitudójával és frekvenciájával. Egy rezgésszabályozó referenciatekercset használva az 

amplitudó- és frekvenciafüggőség kiküszöbölhető és a berendezés kalibrálható. 

Az alkalmazott rezgőmintás magnetométer a Budapesti Műszaki és Gazdaságtudományi 

Egyetem Anyagtudomány és Technológia Tanszékén tervezték és építették meg. Szemben a 

hagyományos, ún. Foner-típusú magnetométerekkel, ebben a magnetométerben a minta 

rezgőmozgásának iránya párhuzamos a mágneses tér erővonalaival. Ezért ezt az elrendezést 

párhuzamos mozgású rezgőmintás magnetométernek nevezzük (Parallel Motion Vibrating 

Sample Magnetometer, PMVSM). Ennek a párhuzamos elrendezésnek az előnyei a nagyobb 

érzékenység, kedvezőbb jel-zaj viszony, egyszerűbb detektortekercs-elrendezés és könnyebb 

minta-pozícionálhatóság [78], [79], [80]. 

A rezgőmintás magnetométer teljesen számítógépvezérelt. A minták rezgetése 75 Hz 

frekvenciájú szinuszos gerjesztéssel történt. A rendszer egy nikkelgömb segítségével volt 

kalibrálva. A rezgőmintás magnetométeres vizsgálathoz 6×3×1 mm névleges oldalhosszúságú 

19. ábra

A fajlagos mágnesezettség változása a hőntartás időtartamának függvényében. 
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hasáb alakú mintákat használtunk, ezek tömege 65-131 mg között szóródott. Ezen mintákhoz 

egyedi mintabefogót terveztünk és gyártottunk. 

Az elsőmágnesezési M(H) görbéket mértük. Az alkalmazott maximális gerjesztő tér 

5000 A/m erősségű volt. A minták teljes mágneses telítődése kb. 2000 A/m mágneses 

térerősségnél következett be. A mintákban levő paramágneses tulajdonságú fázisok 

térfogataránya jelentős, ezért a ferromágneses fázis fajlagos telítési mágnesezettségének 

meghatározásához szükséges volt levonni a paramágneses fázis hozzájárulását a 

mágnesezettségből (18. ábra). Ehhez egy lineáris függvényt illesztettünk az M(H) görbe 

pontjaira a telítődési tartományban (2000-5000 A/m) és ezt a lineáris részt levontuk a kimért 

mágnesezési görbéről. Tehát ezzel a mintában talált ferromágneses fázis telítési 

mágnesezettségét határoztuk meg, ami arányos ferromágneses fázis (δ-ferrit) 

térfogatarányával (19. ábra).  

3.5 Mikrokeménység-mérés 
A mikrokeménység-mérés egy viszonylag egyszerű és gyors eljárás, amellyel nyomon 

követhetjük valamely anyag mechanikai tulajdonságainak megváltozását. A mechanikai 

tulajdonságok változásának többféle anyagszerkezettani oka lehet, ilyenek pl. a rácsszerkezet 

átalakulása vagy új fázisok megjelenése. Vizsgálatainkhoz az Anyagtudomány és 

Technológia Tanszék Buehler 1105 típusú keménységmérő berendezését használtuk, 300 g 

(2,943 N) névleges terheléssel. 

4 EREDMÉNYEK 

4.1 Kristálygeometriai modellezés 

4.1.1 A szakirodalomban fellelt egyéb orientációs kapcsolatok matematikai 
alakban felírva 

Fázisátalakulások orientációs viszonyainak matematikai leírására vonatkozó kísérleteket a 

szakirodalomban viszonylag keveset találni. Ezek nagy része elsősorban az acélokban 

lejátszódó felületen középpontos köbös γ-rács és a térben középpontos köbös α-rács közötti 

átalakulásokat írja le: 

• a Bain-féle orientációs összefüggés: ( ) ( )αγ 001//001  és [ ] [ ]αγ 110//100  [64], [65]; 

• a Kurdjumov–Sachs-féle orientációs összefüggés: ( ) ( )αγ 011//111  és [ ] [ ]αγ 111//110  [64], 

[65]; 
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• a Nishiyama–Wassermann-féle orientációs összefüggés: ( )  és ( )αγ 011//111

[ ] [ ]αγ 101//212  ill. [ ] [ ]αγ 100//011  [64]; 

• Pitsch-féle orientációs kapcsolat (a Kudjumov–Sachs-féle kapcsolat egy speciális 

esete): ( ) ( )αγ 112//110  és [ ] [ ]αγ 111//011  [64]. 

Az alábbi összefüggések egyéb martenzites átalakulásokra vonatkoznak: 

• felületen középpontos γ-rács átalakulása hexagonális szoros illeszkedésű ε-rácsba: 

 és ( ) ( )εγ 001//111 [ ] [ ]εγ 120//211  ill. [ ] [ ]εγ 110//110 , amely átalakulás pl. kobaltban, 

cériumban ill. króm-nikkel, króm-mangán és mangán-szén acélokban játszódik le [64]; 

• Burgers-féle orientációs összefüggés hexagonális szoros illeszkedésű ε-rács és térben 

középpontos köbös α-rács között: ( ) ( )αε 011//0001  és [ ] [ ]αε 111//0211  ill. ( ) ( )αε 011//001  

és [ ] [ ]αε 111//110 . Ez a fajta átalakulás főleg titánban, cirkóniumban, valamint króm-

nikkel, króm-mangán és mangán-szén acélokban játszódik le. [64], [70]. 

Egy orientációs összefüggés az ortorombos cementit (Θ) és a térben középpontos köbös ferrit 

(α) között, és ennek levezetése megtalálható a [65] számú forrásban Bagaryatsky-féle 

orientációs kapcsolat néven: [ ] [ ]αΘ 110//100 , [ ] [ ]αΘ 111//010  és [ ] [ ]αΘ 211//001 . 

A fenti orientációs összefüggések matematikai alakban történő felírása és annak részletes 

(esetleg több nézőpontból történő) levezetése megtalálható a [64], [65] ill. [77] számú 

forrásokban. Ezekre az a jellemző, hogy az orientációs mátrixot geometriai szemléletmód, 

megközelítés segítségével írják fel: vagyis az adott orientációs kapcsolatnak megfelelő 

geometriai helyzetű elemi rácsok, vagy az azokat reprezentáló koordinátarendszerek 

segítségével írják fel az orientációs kapcsolatot matematikai alakba. Ezzel általában ki is 

merülnek a számítások. 

Az 1990-es évektől már több publikáció jelent meg, amelyekben automatizált EBSD 

segítségével nyert orientációs adatokon végeznek számításokat. Ezen publikációk legtöbbje az 

acélokban lejátszódó Kurdjumov–Sachs-féle ill. azzal rokon átalakulásokat vizsgálja (az 

általam fontosabbnak tartott publikációk: [68], [71], [74], [76]) vagy pedig a titán 

ötvözeteiben megfigyelhető Burgers-féle kapcsolatot (ez utóbbi publikációk száma kevesebb 

és azok is főleg M. Humbert, N. Gey és M. G. Glavicic neveihez köthetők, az általam 

fontosabbnak tartottak: [69], [70], [72], [73], [75]). 

A fentiek közül kettőről érdemes néhány szót szólni, mivel véleményem szerint ők vannak a 

legközelebb az általam tanulmányozott témához. E. F. de Monlevade disszertációjában [71] 
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hőkezelt duplex korrózióálló acélból készített mintákat vizsgált automatizált EBSD 

segítségével, és a kapott orientációs adatok ill. kristálygeometriai összefüggések segítségével 

vizsgálta a térben középpontos köbös és a felületen középpontos köbös fázisok orientációja 

közötti eltéréseket.  

M. G. Glavicic és mtsai publikációikban ([70], [72]) pedig kidolgoztak egy módszert, 

amelynek segítségével egy titánötvözet (Ti-6Al-4V) szobahőmérsékleten jelen levő, szoros 

illeszkedésű hexagonális kristályszerkezetű szemcséinek orientációiból meghatározzák a 

magasabb hőmérsékleten (883 °C felett) kialakuló, térben középpontos köbös fázisú szemcsék 

lehetséges orientációit. 

Mindketten a már ismert orientációs viszonyokból indultak ki és figyelembe vették az egyes 

kristályrács-típusok lehetséges szimmetriáit. Ám Monlevade (számítógép segítségével 

végzett) számításai jóval egyszerűbbek: az elemi vektoralgebrán alapulnak. Glavicic és mtsai 

ellenben egy sokkal összetettebb, robusztusabb módszert dolgoztak ki, amely viszont minden 

olyan fázisátalakulásra alkalmazható, ahol teljesül a Burgers-féle orientációs összefüggés. 

Saját munkáimban [81], [82], [83], [84], [85] és a jelen disszertációban a kristálygeometriai 

modellezés során a duplex korrózióálló acélokban jelen levő, megjelenő felületen 

középpontos köbös ausztenit, térben középpontos köbös ferrit és tetragonális σ-fázis között a 

szakirodalomban fellelt orientációs összefüggéseket írtam fel matematikai alakban, geometriai 

szemléletmód segítségével, majd ezek érvényességét ellenőriztem a számított és az EBSD-vel 

mért szemcseorientációk közötti eltérés meghatározásával. A számításaimnál figyelembe 

vettem az egyes kristályrács-típusok szimmetriáit és bár a módszeremmel sok számítást kell 

elvégezni, de azok kevéssé bonyolultak. 

4.1.2 Az újrakristályosodás hatása 
Mivel a vizsgálataink során hengerelt mintákat alkalmaztunk, ezért röviden célszerű kitérni az 

újrakristályosodás esetleges hatásaira, ui. a képlékeny hidegalakítás megváltoztatja a fémek – 

elsősorban mechanikai – tulajdonságait. Az újrakristályosodás vagy rekrisztallizáció az a 

jelenség, amelynek során a hidegen alakított fémekben a képlékeny alakítás során 

deformálódott krisztallitokból hő hatására szilárd állapotban új krisztallitok képződnek, és a 

jelenség során a fémek visszanyerik az alakítás előtti mechanikai ill. fizikai tulajdonságaikat. 

Ahhoz, hogy az újrakristályosodás létrejöhessen, a fémet egy kritikusnál nagyobb mértékben 

kell képlékenyen alakítani, amit kritikus alakítási mértéknek nevezünk. 

Ahhoz, hogy az újrakristályosodás végbemehessen, a kis széntartalmú ill. kevéssé ötvözött 

acélokat ehhez a 450…600 °C hőmérséklettartományba, a nagyobb széntartalmú ill. erősen 
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ötvözött acélokat pedig 600…900 °C közé kell hevíteni, ha az alakításuk mértéke ezt 

megelőzően a kritikusnál nagyobb volt. Az erősen ötvözött acéloknak (így a duplex 

korrózióálló acéloknak is) azonban nincs kritikus alakítási mértékük. Ez azt jelenti, hogy a 

vizsgálatainkhoz felhasznált mintákban (vagy legalábbis azok nagyobbik részében) az 

újrakristályosodás a hőntartás során maradéktalanul végbement. [93] 

Mint fentebb szó volt róla, az újrakristályosodás során a deformált krisztallitokból új 

krisztallitok képződnek: vagyis esetünkben ferrit és ausztenit krisztallitok. Az újonnan 

keletkezett ferrit és ausztenit krisztallitok között a Kurdjumov-Sachs–orientációs kapcsolat 

alakul ki. Az új ferrit krisztallitok viszont idővel, a hőmérséklet hatására szekunder ausztenitté 

és σ-fázissá bomlanak: a folyamatban részt vevő fázisok között az alább (4.1.3 alfejezetben) 

részletezett orientációs kapcsolatokkal. Az újrakristályosodás tehát nincs befolyással a 

későbbiekben vizsgált orientációs viszonyokra. 

4.1.3 Az általános orientációs kapcsolatot leíró egyenlet felírása 
Kiindulásként tekintsünk egy ausztenit- és ferritszemcsét, amelyek között σ-fázisú kiválás jön 

létre (20. ábra). Mindegyik fázis különböző átlagorientációjú szemcsékből áll, amelyet az 

ábra különböző indexű „K” betűkkel jelöl. 

 

20. ábra 

Vázlatrajz egy ferrites és egy ausztenites tartomány közötti σ-fázisú kiválásról. A 
különböző helyzetű „K” koordinátarendszerek az egyes fázisokon belüli szemcsék 

orientációit szemléltetik [68]. 

 56



Az egyes koordinátarendszerek közötti kapcsolatot a különböző orientációs összefüggések 

adják meg, ami azt jelenti, hogy meghatározott matematikai kapcsolat írható fel közöttük. A 

szakirodalomban az egyes fázisok közötti orientációs kapcsolatokra a következő 

összefüggések találhatók: 

1) Az ausztenit és a σ-fázis között: 

a) Nenno és mtsai szerint [54]:  

( ) ( )σγ 001//111  és [ ] [ ]σγ 110//011  

b) Chen és mtsai szerint [57]: 

( ) ( )γσ 100//100  és [ ] [ ]γσ 011//032  

2) A ferrit és a σ-fázis között (Chen és mtsai szerint [57]): 

( ) ( )δσ 011//101  és [ ] [ ]δσ 311//332  

3) A ferrit és az ausztenit között a jól ismert Kurdjumov-Sachs [49] összefüggés 

érvényes: 

( ) ( )δγ 011//111  és [ ] [ ]δγ 111//110  

Az egyes krisztallitok orientációi közötti matematikai kapcsolat azt jelenti, hogy a szemcsék 

orientációját szemléltető derékszögű koordinátarendszerek egymást követő (adott tengelyek 

körül adott szöggel) sorozatos elforgatással egymásba vihetők. Mindegyik forgatás operátora 

az ún. forgatási mátrix, és az egyes elforgatások helyettesíthetők egyetlen eredő forgatási 

mátrixszal ( R ), amely az egyes forgatási mátrixok ( iR ) szorzata. Ez matematikai alakban a 

következőképpen írható: 

11nn R...RRR −=       19. egyenlet 
 

Mivel általában a különböző fázisoknak más és más a kristályszerkezetük (7. táblázat), ezért 

ezt további operátorokkal kell figyelembe venni, amit deformációs mátrixnak nevezünk (D). 

A deformációs mátrixok esetünkben diagonálmátrixok, vagyis csak a főátlójukban 

tartalmaznak zérustól különböző elemeket és ezen elemek értékét a megfelelő 

rácsparaméterek hányadosai adják. Ezzel két fázis között az orientációkülönbség mátrixa a 

következőképpen írható (5. egyenlet): 

RDM =       20. egyenlet 
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Azt is tudjuk, hogy az egyes kristályszerkezeteknek – szimmetriájuk miatt – több, egymással 

ekvivalens orientációja lehetséges (21. ábra), amit további operátorokkal kell figyelembe 

venni: ezeket szimmetriamátrixoknak (S) nevezzük. A köbös rendszernek 24 [62], [63], [64], 

[69], a tetragonálisnak pedig 8 db [64] egymással ekvivalens orientációja lehetséges. 

21. ábra 

Szemléltető ábra a kiindulási és végfázis közötti orientációs kapcsolat felírásához (a 
6. ábra és az 5. egyenlet jelöléseit használva). [58], [69] 

Így két különböző fázisú krisztallit orientációjára a következő összefüggést írhatjtuk fel: 

2phase2phase
n...1j

1phase1phase
m...1i2phase1phase KSKSM ==→ =    21. egyenlet 

Amelyben: 

• K mátrixok az egyes szemcsék orientációi; 

• M mátrix a két fázis orientációkülönbségét leíró mátrix; 

• S a szimmetriaviszonyokat leíró mátrixok (ld. FÜGGELÉK); 

 58



• i=1…24 (a ferrit vagy az ausztenit esetén) és j=1…8 a σ-fázis esetén. 

Rácsállandó (pm) 
Fázis 

a b c 
Rácstípus 

ferrit (δ) 270 270 270 térben középpontos köbös (tkk) 

ausztenit (γ) 360 360 360 felületen középpontos köbös (fkk) 

σ-fázis 879 879 454 tetragonális 

7. táblázat 
Az egyes fázisok főbb kristálytani paraméterei [2]. 

4.1.4 A σ-fázis és ausztenit közötti orientációs kapcsolatra vonatkozó Nenno-
féle orientációs kapcsolat felírása matematikai alakban 

A Nenno-féle orientációs kapcsolatot két egymást követő elforgatás segítségével tudjuk felírni 

matematikai alakban. Az első elforgatás azért szükséges, hogy az ( )γ111  és  síkok 

párhuzamosak maradjanak. Az első elforgatás tengelye így az [

( )σ001

011 ] irány (az eredeti rendszer 

egyik lapátlója), az elforgatás szöge pedig a [001] és [111] irányok (mint síknormálisok) 

közötti szög, amelynek értéke a két irány skaláris szorzatából (22. ábra): 
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testátló
oldalarccos1  22. egyenlet 

A forgatási mátrixot a 16. egyenlet segítségével határozhatjuk meg, amelynek alapján a 

következő alakot ölti: 

⎥
⎥
⎥
⎥
⎥
⎥
⎥

⎦

⎤

⎢
⎢
⎢
⎢
⎢
⎢
⎢

⎣

⎡

−−

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ +⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ −−

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ −−⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ +

=

3
1

3
1

3
1

3
1

3
11

2
1

3
11

2
1

3
1

3
11

2
1

3
11

2
1

R1    23. egyenlet 

Ellenőrzés a párhuzamos síkok normálisaira: 
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Ahhoz, hogy a megfelelő irányok ( [ ]γ011  és [ ]σ110 ) is párhuzamosak legyenek, még egy 

elforgatás szükséges: ennek tengelye az [111] irány (az eredeti rendszer testátlója) és szöge 

ω2=210° az óramutató járásával megegyező irányba (23. ábra). Ennek mátrixa a fentiek 

alapján az alábbi alakot ölti: 

 

 

Az e

 

[001]

[110]

[111]

 
22. ábra 

Ábra az első elforgatáshoz: az [ 011 ] irányból nézve. Az első elforgatás szöge az [001] és
[111] irányok által bezárt szög, az elforgatás tengelye pedig az [111] irány. 
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R2   25. egyenlet 

redő forgatási mátrixot a két forgatási mátrix szorzata adja: 
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Ez a mátrix adja az ausztenit orientációját a σ-fázis orientációjából számítva. A σ-fázis 

orientációját az ausztenit orientációjából számítva megkaphatjuk, ha a fenti mátrixot 

invertáljuk. Ez viszonylag egyszerű, mivel ortonormált mátrixok inverze megegyezik a 

transzponáltjukkal (ortonormált egy mátrix, ha a determinánsa egyenlő eggyel): 

[100]

[110]

[010]

[110]

[101]

[001]

23. ábra
Ábra a második elforgatáshoz: az [111] irányból nézve. A vastag vonallal kihúzott kocka 

az [ 011 ] tengely körül az első elforgatás során elforgatott rendszert szemlélteti. 

1)Rdet()Rdet( 21 ==      27. egyenlet 
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  28. egyenlet 

Ellenőrzés a Nenno-féle orientációs kapcsolat párhuzamos irányaira: 
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Ellenőrzés a párhuzamos síkok normálisaira: 
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A deformációs mátrix a megfelelő rácsparaméterek hányadosaiból: 
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 31. egyenlet 

Így a Nenno-féle orientációs kapcsolatot leíró mátrix végső alakja: 
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RDM  32. egyenlet 

Ezek után a rácsparaméterek egységeiben (Ǻ) számolva: 
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ami megegyezik az elvárttal. 
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4.1.5 A σ-fázis és ausztenit közötti orientációs kapcsolatra vonatkozó Chen-
féle orientációs kapcsolat felírása matematikai alakban 

A σ-fázisra és ausztenitre vonatkozó Chen-féle kapcsolat egyszeri elforgatással realizálható. 

Ennek során az egyik rendszert az [100] tengely körül forgatjuk el, mivel így a síkok 

párhuzamosak maradnak és az irányok párhuzamosak lesznek. Az elforgatás szögét pedig a 

két irány ( [ ] ) skaláris szorzatából kapjuk: ω[ ]γσ 011//032 3=11,309932° (24. ábra). 

[001]

[010]

[032]

[011]

 
24. ábra 

Szemléltető ábra a σ-fázis és ausztenit közötti orientációs kapcsolatra vonatkozó Chen-
féle orientációs kapcsolat felírásához, az [100] irányból nézve. 

Így a forgatási mátrixra a következőt kapjuk: 
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Ellenőrzés a megfelelő irányokra: 
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A mátrix elemeit célszerűen szorozzuk meg 
2
26 -vel, így a törteket kiküszöbölhetjük. Így a 

forgatási mátrix végső alakja: 
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A deformációs mátrix megegyezik a 31. egyenlettel, így az orientációs összefüggést leíró 

mátrix végső alakja: 
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4.1.6 A σ-fázis és ferrit közötti orientációs kapcsolatra vonatkozó Chen-féle 
orientációs kapcsolat felírása matematikai alakban 

A σ-fázisra és ferritre vonatkozó Chen-féle kapcsolat szintén egyszeri elforgatással 

megvalósítható. Ennek során az egyik rendszert az [ ]101  irány körül forgatjuk el az  és [ ]σ332

[ ]δ311  irányok által bezárt szög értékével (ennek a szögnek a nagysága az irányok skaláris 

szorzatából: ~140,48°), (25. ábra). 

Így az alábbi forgatási mátrixot kapjuk: 
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R    38. egyenlet 

Ellenőrizve a megfelelő irányokra: 
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[332]
[113]

[001]

[110]

25. ábra 

Szemléltető ábra a σ-fázis és ferrit közötti orientációs kapcsolatra vonatkozó Chen-féle 
orientációs kapcsolat felírásához. Az [ 101 ] irányból nézve. 

Ha szorzunk 2 -vel, akkor a törteket kiküszöbölhetjük és az irányok közvetlenül adódnak. 

Így az orientációs kapcsolatra adódó forgatási mátrix végső alakja: 
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Ahol σ→δD  a deformációs mátrix: 
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4.1.7 A Kurdjumov-Sachs-féle orientációs kapcsolat felírása matematikai 
alakban 

A Kurdjumov-Sachs-féle orientációs kapcsolat matematikai alakban megtalálható: [64], 

alakja: 
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Ellenőrzés a párhuzamos irányokra: 
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Ellenőrzés a párhuzamos síkokra: 
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A deformációs mátrix: 
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 45. egyenlet 

A teljes transzformációs mátrix: 
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Ellenőrzés a rácsparaméterekre (az egységük: Å): 
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4.1.8 Összefoglalás 
A fenti egyenletek alapján összehasonlítottuk a számított és az automatizált EBSD-vel kapott 

orientáció-különbségeket az egyes fázisok között. A mérések elve a következő volt: 

egymással szomszédos, különböző fázisú szemcsék közötti orientációkülönbséget mértünk és 

ezeket a mérési eredményeket összehasonlítottuk a fentebb meghatározott egyenletekkel 

számított orientációkkal (a 21. egyenlet alapján): 

( ) 1phase1phase
m...1i2phase1phase

12phase
n...1j

2phase KSMSK =→

−

==    48. egyenlet 
Mindig a legkisebb eltérést vettük figyelembe a mért és a számított eredmények között, mivel 

a megfelelő szimmetriaviszonyok mellett ez adja az elméletileg várható legkisebb eltérést. A 

méréseknél csak olyan („szép”) szemcsék orientációit vettük figyelembe, amelyek 

orientációja a szemcse határain belül homogén volt. 

A vizsgálatok során azt tapasztaltuk, hogy az eltérések függetlenek a hőntartás időtartamától 

(ezt korábban feltételeztük). További észrevételünk az volt, hogy a mért és számított 

eredmények közötti eltérés jelentősen kisebb olyan esetekben, amikor a szemcsék, 

szubszemcsék helyzetéből, morfológiájából kifolyólag nagyobb valószínűséggel 

feltételezhető, hogy közöttük kezdő- (angolul: parent phase) és végfázis (angolul: inherited 
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kezdő-

végfázis 
kapcsolat) 

feltételezett 
kezdő-

végfázis 
kapcsolat 

esetén 
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Átlagos 
eltérés 
[fok] 

7 18 5 17 9 24 10 25 

Szórás 
[fok] 3 8 2 6 4 13 5 10 

8. táblázat 

Átlagos szögeltérések és azok szórásai a vizsgált orientációs kapcsolatoktól. A kezdő- és 
végfázis kapcsolat alatt tágabb értelemben a végtermékek – tehát a szekunder ausztenit és σ-
fázis – egymás közötti orientációs viszonyai is beleértendők, ha azok feltételezhetően egyazon 

ferritszemcse lebomlásából származnak. 
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phase) kapcsolat lehet. (Megjegyzés: az imént említett kezdő- és végfázis kapcsolatba tágabb 

értelemben a végtermékek – tehát a szekunder ausztenit és σ-fázis – egymás közötti 

orientációs viszonyai is beleértendők, ha azok feltételezhetően egyazon ferritszemcse 

lebomlásából származnak.) Kezdő- és végfázis kapcsolatot feltételeztünk megfelelő szemcsék 

között elsősorban olyan esetekben, amikor az EBSD a fázistérképeken σ-fázisú szemcséket 

jelzett ferrit- és ausztenitszemcsék között, mivel a szakirodalom szerint (2.2.2 szakasz, 

31. oldal) a σ-fázis elsősorban a δ/γ határokon keletkezik (ld. 14. ill. 26. ábra citromsárga 

területei). Az eredményeket 8. táblázat mutatja.  

Általánosan elmondható, hogy a fenti eredmények meglehetősen jónak tekinthetők: jó 

közelítéssel írják le a tárgyalt orientációs összefüggéseket. A legnagyobb eltéréseket viszont a 

Kurdjumov-Sachs orientációs kapcsolatra kaptuk. Ennek oka feltehetően az lehet, hogy a 

szövetszerkezet hőkezelés nélkül is tartalmaz bizonyos mennyiségű (primer) ausztenitet, 

amihez még hozzáadódik a ferrit bomlása során keletkező szekunder ausztenit. Tehát ha 

találomra kiválasztunk egy ausztenitszemcsét, akkor nagyobb a valószínűsége annak, hogy az 

primer, mint szekunder, mivel az előbbi alkotja a szövetszerkezet ~50%-át és mintegy 15 perc 

hőkezelés után az utóbbi a szövetszerkezet kb. 20…30%-át (28. és 29. ábrák). Az 

automatizált EBSD nem tud különbséget tenni a két ausztenitfajta között. 

26. ábra 

2 percig hőkezelt minta 10×20 µm nagyságú területéről készült fázistérkép. Piros: ferrit, 
zöld: ausztenit, citromsárga: σ-fázis. (A hozzá tartozó orientációs térképet a 27. ábra 

mutatja.) 
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A második legnagyobb eltérést az ausztenit és σ-fázis közötti Chen- és Nenno-féle 

összefüggésekre kaptuk. Ennek oka szintén a fentiekhez hasonlóan magyarázható: bár a 

szövetszerkezetben kevesebb a σ-fázis, de annak (a fentiek miatt) általában mégis nagyobb a 

valószínűsége, hogy mellette szekunder ausztenitet találunk, mint primer ausztenitet.  

Különösen kicsik az eltérések a ferritre és σ-fázisra vonatkozó Chen-féle összefüggés esetén. 

Ez szintén a fentiekkel magyarázható: ha egy ferritszemcse szomszédságában egy σ-fázisú 

szemcsét találunk, akkor viszont szinte biztos, hogy az utóbbi a szomszédos ferrit 

lebomlásából származik. 

El kell még mondani, hogy a σ-fázisok vizsgálata esetén határozottan növeli az orientációk 

szórását az a tény, hogy róluk általában sokkal rosszabb minőségű adatokat tud szolgáltatni az 

EBSD. Ennek oka minden bizonnyal az lehet, hogy a σ-fázis kemény, rideg, torzultabb 

rácsszerkezetű kiválás, mint a ferrit és ausztenit (ez is jól látszik a 14. ill. 26. ábrákon). 

27. ábra 

2 percig hőkezelt minta 10×20 µm nagyságú területéről készült orientációs térkép. A 
különböző színek különböző orientációkat jelölnek. (A hozzá tartozó fázistérképet a 

26. ábra mutatja.) 

4.2 A fázisarányok változása az izotermikus hőkezelés során 
Különböző vizsgálati eljárásokkal (egymást megerősítendő) meghatároztuk a különböző ideig 

hőkezelt mintákban az egyes fázisok arányát. A mintasorozatot először röntgendiffrakciós 

vizsgálatnak vetettük alá. Ezzel az eljárással az összes, számosabb fázis aránya 
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meghatározható viszonylag nagy, mm3 nagyságrendű térfogatban. A röntgendiffrakciós 

vizsgálatok eredményeit a 28. ábra mutatja. 

Mágneses vizsgálatokkal csak a ferromágneses fázisok arányának változásait tudjuk 

meghatározni mintánként mintegy 10 mm3 térfogatú térrészben. Duplex korrózióálló 

acélokban a ferromágneses fázisok alatt gyakorlatilag a ferritet kell érteni. A mágneses 

vizsgálatok eredményeit 29. ábra tartalmazza.  

Az automatizált EBSD-vizsgálatok során készült fázistérkép járulékos eredményként 

feltünteti a pásztázott (10×20 µm nagyságú) területen beazonosított fázisok arányát. Az ilyen 

módon (területaránnyal) nyert fázisarányokból adódik a 30. ábra. 

Végezetül pedig a vizsgált mintasorozaton mikrokeménység-méréseket végeztem, amely 

vizsgálattal a ferrit lebomlásának bizonyos mechanikai vonatkozásai követhetőek nyomon. A 

mikrokeménység-mérések eredményei a 31. ábrán láthatóak.  

A fenti vizsgálatok által kapott, helyenként nagyobb szórású eredményekből az alábbi 

megállapítások vonhatók le: a ferrit a δ → σ + γ2 összefüggésnek megfelelően, viszonylag 

rövid idő, mintegy 15 perc alatt nagymértékben lebomlik és a bomlás nagyon rövid időn (1-

2 percen) belül megindul. Ez megerősíti a [2] által leírtakat, miszerint szuperduplex acélokban 

a σ-fázis 900 °C-on kevesebb, mint 2 perc alatt megjelenik. 
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28. ábra 

Fázisarányok változása SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acélban 900 °C-os 
izotermikus hőkezelés során röntgendiffrakciós vizsgálatok alapján. 
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Vizsgálatainkkal a σ-fázis pontos inkubációs idejét nem tudjuk meghatározni: ennek egyrészt 

határt szab a hőntartási időtartamok „felbontóképessége” (1, 2, 3, 4, 6 percek); másrészt pedig 

az, hogy a σ-fázis (az általunk alkalmazott vizsgálati módszerek közül) csak EBSD-vel vagy 

röntgendiffrakcióval detektálható. Ez utóbbi vizsgálati eljárások viszont kis mennyiségű σ-

fázist nagyobb bizonytalansággal mutatnak ki. Azt mindesetre mondhatjuk, hogy a σ-fázis 

általunk mért inkubációs ideje összhangban van a [2] által közölt időtartammal. Végezetül 

pedig az egyes vizsgálati eljárások (röntgendiffrakció és EBSD) között csak a végtermékek 

arányában van különbség: ám megítélésem szerint ez nem nagyságrendi, hanem a két eljárás 

jellegéből adódik. 

A mérési eredményekből az is kitűnik, hogy a hőkezelés során hosszabb hőntartási időtartam 

(>15 perc) felett viszonylag nagy mennyiségű σ-fázis keletkezik. Ez egyébként a minták 

keménységében is megmutatkozik: a mintegy 15 percnél hosszabb ideig hőkezelt minták 

keménysége kb. 50%-al megnőtt. Hosszabb idejű hőntartás esetén duplex korrózióálló 

acélokban keletkező számottevő mennyiségű σ-fázisról egyébként a [4] is említést tesz 

(235. old.): itt 800 °C-on 200 órán keresztül hőntartott mintákban 50% σ-fázist és másik 50% 

ausztenitet és át nem alakult ferritet találtak. 
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29. ábra 

A fázisarányok változása SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acélban 900 °C-os 
izotermikus hőkezelés során az EBSD vizsgálatok alapján. 

Felmerülhet a kérdés, hogy a keménységmérésekből kapott ~450 HV keménység esetleg nem 

túl nagy érték? Ezt az értéket durva közelítésképpen a keletkezett fázisok arányának 
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ismeretében a következőképpen ellenőrizhetjük (csak azért, hogy a várható keménység 

hozzávetőleges nagyságrendje felől valamiféle fogalmunk lehessen). A hőkezelés előtti 

ferrites-ausztenites alapanyag keménysége (szintén a 31. ábráról) ~300 HV, a „tiszta” σ-fázis 

keménysége ~900 HV. A röntgendiffrakciós és EBSD mérésekből azt kaptuk, hogy 15 

percnél hosszabb hőkezelési idők esetén a minták szövetszerkezete kb. ¾ részben ausztenitből 

(és esetleg kevés ferritből) áll, és kb. ¼ részben pedig σ-fázisból. Ha most a 

keménységértékeket az ausztenit (és a kevés ferrit) illetve a σ-fázis mennyiségének arányában 

súlyozzuk, akkor a következőt kapjuk: 

HV450
4
3HV300

4
1HV900 =⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ ×+⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ ×    49. egyenlet 

Ami éppen a mért érték. Ez a rövid számítás tehát egyrészt megerősíti nagyságrendileg a ferrit 

teljes lebomlása során kapott (mért) keménységértéket, másrészt pedig a hozzávetőleges 

fázisarányokat. 
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30. ábra 

A ferrit arányának változása SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acélban 900 °C-os 
izotermikus hőkezelés során mágneses vizsgálatok alapján. 
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31. ábra 

A keménység változása SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acélban 900 °C-os 
izotermikus hőkezelés során. 

4.3 Alkalmazási és továbbfejlesztési lehetőségek 
Az automatizált EBSD alkalmazása a mikrotextúra jellemzőinek vizsgálatában az utóbbi 10-

20 évben terjedt el. Magát a vizsgálati eljárást azóta széles körben alkalmazzák a kémiában, 

fizikában, valamint ezen tudományok olyan szűkebb szakterületein, mint amilyen a fém- és az 

ásványtan. 

Orientációs vizsgálatoknál a vizsgálat tárgyát képező kristálytani paramétereknek, 

viszonyoknak leginkább csak az egykristály-növesztésben ill. a vékonyfilm-technológiákban 

van igazi gyakorlati jelentősége. Ezek ráadásul kevéssé befolyásolhatók. (Az automatizált 

EBSD-vel lehetséges a szemcsehatárok típusainak vizsgálata is: az adott típusú 

szemcsehatárok arányai viszont az ún. szemcsehatár-technológiákkal – angolul: grain 

boundary engineering – befolyásolhatók.) 

A fentebb leírtak miatt az orientációs viszonyok automatizált EBSD-vel történő vizsgálata 

polikristályos anyagoknál az esetek többségében általában csak olyan tudományos 

törvényszerűségek feltárásához vezethet, amelyek jelentősége kevéssé mutatkozhat meg a 

gyakorlatban. 

Mindazonáltal a duplex korrózióálló acélokban megjelenő σ-fázis vonatkozásában további 

kutatásra érdemesnek tartom a σ-fázis megjelenése és a szemcsehatárok jellege közötti 

viszony pontosabb tisztázását; ill. konkrétabb, a mikrotextúra bizonyos paraméterein alapuló 
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törvényszerűségek feltárását arra vonatkozóan, hogy adott szemcsék között mikor jósolható 

meg nagyobb pontossággal kezdő- és végfázis kapcsolat. 

Végezetül pedig általánosabb értelemben az automatizált ESBD-t alkalmasnak látom arra, 

hogy kristálygeometriai összefüggések felhasználásával a röntgendiffrakciós eljárás és a 

transzmissziós elektronmikroszkópia mellett fázisok közötti orientációs viszonyokat lehessen 

megállapítani általa statisztikusan. 
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5 ÚJ TUDOMÁNYOS EREDMÉNYEK – TÉZISEK 
Kutatómunkám során az alábbi új tudományos eredményeket állapítottam meg: 

1) A SAF-2507 típusú duplex korrózióálló acélokban a térben középpontos köbös ferrit és 

annak izotermikus bomlása során keletkező felületen középpontos köbös szekunder 

ausztenit és tetragonális σ-fázis egyes orientációs összefüggései között kristálygeometriai 

módszerekkel matematikai modelleket írtam fel, figyelembe véve a kristályszimmetriákat 

és a rácsparaméterek változását, és amely modellek helyességét mérési eredményekkel 

igazoltam: 

a) Matematikai modellt írtam fel a ferrit és σ-fázis között korábban más 

módszerekkel megállapított ( ) ( )δσ 011//101  ill. [ ] [ ]δσ 311//332  orientációs 

kapcsolatra, amely modell helyességét mérési eredményekkel igazoltam. 

b) Matematikai modellt írtam fel az ausztenit és σ-fázis között korábban más 

módszerekkel megállapított ( ) ( )γσ 100//100  ill. [ ] [ ]γσ 011//032  orientációs 

kapcsolatra, amely modell helyességét mérési eredményekkel igazoltam. 

c) Matematikai modellt írtam fel az ausztenit és σ-fázis között korábban más 

módszerekkel megállapított ( ) ( )σγ 001//111  ill. [ ] [ ]σγ 110//011  orientációs 

kapcsolatra, amely modell helyességét mérési eredményekkel igazoltam. 

2) Számításaim és méréseim alapján megállapítottam, hogy a SAF-2507 típusú duplex 

korrózióálló acélokban a szekunder ausztenit és a σ-fázis közötti orientációs kapcsolatot 

nagyobb pontossággal (kisebb átlagos eltéréssel a mért és a számított eredmények között, 

valamint kisebb szórással) írja le az ( ) ( )σγ 001//111  ill. [ ] [ ]σγ 110//011  mint az 

 ill. ( ) ( )γσ 100//100 [ ] [ ]γσ 011//032  orientációs összefüggés. 

3) Különböző időtartamokon izotermikusan hőkezelt SAF-2507 duplex korrózióálló acélból 

készített mintákon megállapítottam, hogy a ferrit és izotermikus bomlása során 

(δ → γ2+σ) keletkező szekunder ausztenit és σ-fázis közötti orientációkülönbségek 

függetlenek a hőkezelés időtartamától; továbbá azt, hogy a mért és számított orientációk 

közötti szögeltérések jelentősen kisebbek olyan esetekben, amikor a vizsgált szemcsékről, 

szubszemcsékről a helyzetükből kifolyólag nagyobb valószínűséggel feltételezhető, hogy 

közöttük kezdő- és végfázis kapcsolat lehet. A megfelelő szemcsék között nagyobb 

eséllyel feltételezhető a kezdő-és végfázis kapcsolat, ha egy σ-fázisú szemcse található 

egy ferrit- és ausztenitszemcse között. 
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6 FÜGGELÉK 

6.1 Szimmetriaoperátorok a tetragonális rendszerben 
Elforgatás z-tengely körül 0°, 90°, 180°és 270°-al: 
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Elforgatás x-tengely körül 180°-al: 
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Elforgatás y-tengely körül 180°-al: 
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Elforgatás az [110] tengely körül 180°-al: 
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Elforgatás az [-110] tengely (merőleges az [110]-ra) körül 180°-al: 
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6.2 Szimmetriaoperátorok a köbös rendszerben 
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