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Rosnące ceny źródeł energii oraz względy ekolo-
giczne zmuszają koncerny samochodowe do redukcji 
zużycia paliwa produkowanych pojazdów. Podstawo-
wym sposobem osiągnięcia tego celu jest redukcja 
masy własnej samochodu. Aby to osiągnąć, producen-
ci poszukują nowych gatunków materiałów, zarówno 
na elementy struktury nośnej, jak i poszycia. W ostat-
niej dekadzie dokonał się znaczący postęp w opraco-
waniu i wytwarzaniu nowoczesnych gatunków stali na 
różnorodne elementy nadwozia i podwozia samocho-
dów. Obserwuje się dynamiczny wzrost udziału stali 
wysokowytrzymałych AHSS (Advanced High-Strength 
Steels), umożliwiających redukcję grubości stosowa-
nych blach stalowych, a tym samym zmniejszenie zu-
życia paliwa i emisji spalin emitowanych do otoczenia. 
Nowoczesne stale cechują się wielofazową mikrostruk-
turą, która zapewnia równowagę pomiędzy właściwo-

aEVtract
The review of advanced high-strength AHSS steels 

used in automotive industry for important elements of 
the body-in-white has been presented in the paper.  
The principles of the design of chemical composition and 
microstructure of multiphase DP, TRIP and CP-type steels 
as well as mechanical properties and manufacturing tech-
nology of sheets have been analysed. Joining methods 
used for automotive steel sheets have been characterized. 
The special attention has been paid to weldability of AHSS 
steels with indicating major technological problems occur-
ring during their resistance spot welding and laser welding. 
The paper contains some authors’ results on weldability of 
CP and TRIP steels.
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StreVzczenie
W artykule dokonano przeglądu wysokowytrzymałych 

stali AHSS stosowanych w motoryzacji na odpowiedzialne 
elementy struktury nośnej samochodów. Przeanalizowano 
zasady projektowania składu chemicznego i mikrostruktu-
ry stali wielofazowych typu DP, TRIP i CP, a także wła-
ściwości mechaniczne i technologię wytwarzania blach. 
Scharakteryzowano metody łączenia blach cienkich dla 
motoryzacji. Szczególną uwagę poświęcono spawalności 
stali AHSS, wskazując na główne trudności technologicz-
ne występujące podczas zgrzewania oporowego i spa-
wania laserowego. Artykuł uzupełniono wynikami badań 
własnych spawalności stali CP i TRIP.

Słowa klXczowe� stal wysokowytrzymała, 
właściwości

ściami wytrzymałościowymi i plastycznymi, a blachy 
stalowe wykazują dobrą podatność na kształtowanie 
technologiczne.

Do niedawna dominujący udział w konstrukcji aut 
miały blachy ze stali głęboko tłocznych o strukturze fer-
rytycznej (miękkie). W zakresie większych wytrzymało-
ści stosowano głównie stale HSLA (High Strength Low 
Alloy) zawierające mikrododatki Nb, Ti i/lub V [1, 2]. 
W zależności od zawartości węgla i rodzaju obróbki 
cieplnej stale te mają strukturę umocnionego ferrytu, 
ferrytyczno-perlityczną, ferrytyczno-bainityczną, ba-
inityczną lub martenzytu odpuszczonego. Głównym 
ograniczeniem stosowania stali HSLA jest malejąca 
plastyczność blach wraz ze wzrostem wytrzymałości. 
Barierę tę pokonują stale AHSS o mikrostrukturze wie-
lofazowej, które dzięki oddziaływaniu pomiędzy miękki-
mi i twardymi składnikami strukturalnymi łączą wysoką 
wytrzymałość z dużą plastycznością [3÷5].
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Istotny wkład w rozwój wysokowytrzymałych blach 
stalowych dla motoryzacji wniosły projekty międzyna-
rodowe z udziałem licznych firm przemysłu stalowni-
czego i sektora samochodowego. Optymalizacja masy 
nadwozia i podwozia samochodów nie byłaby możliwa 
bez kompleksowego podejścia obejmującego zarówno 
zastosowanie stali AHSS, jak i nowoczesnych metod 
kształtowania elementów oraz innowacyjnych techno-
logii łączenia poszczególnych zespołów karoserii [6]. 
W zakresie łączenia blach dla motoryzacji dominujące 
znaczenie ma nadal zgrzewanie punktowe rezystan-
cyjne, chociaż często wykorzystuje się także spawa-
nie laserowe, łukowe, zgrzewanie prądami wysokiej 
częstotliwości oraz lutospawanie. Łączenie stali AHSS 
nie wymaga stosowania specjalnego oprzyrządowania 
technologicznego. Jednak, ze względu na podwyższo-
ną zawartość C oraz dodatków stopowych w porówna-
niu ze stalami miękkimi i HSLA, ich łączenie wymaga 
stosowania dodatkowych zabiegów oraz modyfikacji 
parametrów procesu.

RodzaMe wyVokowytrzymałycK  
Vtali a+SS

Skład cKemiczny Vtali a+SS
Na elementy poszycia stosowane są zwykle stale 

miękkie, typu IF (Interstitial Free) i BH (Bake Harde-
nable), opisane szczegółowo w [7, 8]. Wysokowytrzy-
małe stale AHSS zastępują stopniowo HSLA, stoso-
wane na liczne elementy struktury nośnej nadwozia 
samochodu. Spośród stali wielofazowych AHSS naj-
częściej używane są stale DP (Dual Phase) o struk-
turze ferrytyczno-martenzytycznej [3, 6, 8]. Wynika to  
z dobrego połączenia właściwości wytrzymałościowych 
i odkształcalności technologicznej blach, a także rela-
tywnie prostej metody ich wytwarzania oraz niewielu 
problemów przy ich przetwórstwie i łączeniu.

Ze względu na zapewnienie dobrej spawalności 
są to stale niskowęglowe zawierające 0,08÷0,15% C, 
1,2÷2% Mn i 0,15÷0,5% Si. W celu poprawy hartow-
ności stosowany jest Cr i Mo o łącznej zawartości 
0,2÷0,8%. Typowy skład chemiczny stali DP zesta-
wiono w tablicy I, natomiast na rysunku 1 porównano 
schematycznie zakres stężenia C i dodatków stopo-
wych stosowanych w stalach wielofazowych.

Większą zdolność do kształtowania technologiczne-
go mają blachy ze stali TRIP o strukturze ferrytycznej 
z równomiernie rozmieszczonymi wysepkami baini-
tyczno-austenitycznymi. Przykładowe składy chemicz-
ne stali TRIP przedstawiono w tablicy I. Projektowanie 
składu chemicznego w tych stalach podporządkowane 
jest przede wszystkim możliwości stabilizacji do ok. 15% 
austenitu szczątkowego, gwarantującego wykorzysta-
nie zalet wywołanej przez odkształcenie przemiany 
martenzytycznej. Z tego względu zawartość C – będą-
cego podstawowym pierwiastkiem stabilizującym auste-
nit – jest zwiększona do 0,15÷0,25% (rys. 1). Drugim 
pierwiastkiem austenitotwórczym jest Mn, dodawany 
w stężeniu do ok. 2%. Istotne znaczenie dla stabiliza-
cji austenitu szczątkowego ma krzem. Pierwiastek ten 
należy do grupy pierwiastków grafityzujących i hamuje 
wydzielanie węglików podczas izotermicznej przemiany 
bainitycznej. Tak uzyskiwany bainit nie zawiera wydzie-
leń węglikowych, a węgiel wzbogaca austenit [7÷9]. Nie-
stety Si powoduje znaczne utrudnienia podczas cynko-
wania blach, gdyż tworzące się na powierzchni związki 
nie zapewniają należytej zwilżalności blach przez ciekły 
cynk. Z tego względu rozwijane są także stale zawie-
rające Al (tabl. I), które ma również pozytywny wpływ 
na hamowanie wydzielania węglików. Zazwyczaj suma-
ryczne stężenie Si+Al nie przekracza 1,8%.

Najlepsze właściwości wytrzymałościowe przy nieco 
mniejszej plastyczności wykazują stale CP (Complex 
Phase). Są to stale zawierające drobnoziarnisty ferryt, 
bainit, martenzyt oraz austenit szczątkowy. Stosowane 
są najczęściej jako blachy gorącowalcowane, dodatko-
wo umacniane przez dyspersyjne cząstki węglikoazot-
ków Nb i Ti. Wzrost hartowności zapewniony jest przez 
Cr i Mo (tabl. I, rys. 1). Stale te wykazują dużą podat-
ność na pochłanianie energii w warunkach obciążeń 
dynamicznych [6].

tecKnologia wytwarzania ElacK VtalowycK
Technologia produkcji blach stalowych o strukturze 

wielofazowej wymaga precyzyjnego doboru składu 
chemicznego stali, a także dotrzymania wąskich reżi-
mów technologicznych podczas całego cyklu produk-
cyjnego.

Typ 
stali C Mn Si Al Mo Cr Inne

DP 0,10 1,50 0,25 - - 0,8 -

TRIP
0,20 1,50 1,50 - - - -

0,24 1,50 0,25 1,50 0,15 - -

CP 0,15 1,50 0,25 - 0,20 0,30 Ti, Nb, B

taElica I� Typowe składy chemiczne stali AHSS, % wag.
taEle I� Typical chemical compositions of AHSS steels, wt.%

RyV� 1� Porównanie składu che-
micznego stali DP, TRIP i CP
)ig� 1� Comparison of chemical 
composition of DP, TRIP and CP 
steels
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W zależności od przeznaczenia elementu, produko-
wane są blachy gorącowalcowane i zimnowalcowane  
o szerokim zakresie właściwości mechanicznych i tech-
nologicznych, które mogą być cynkowane lub są niepo-
krywane. Wybór typu stali i rodzaju taśmy zdetermino-
wany jest głównie rodzajem rozpatrywanego elementu, 
jego umiejscowieniem w strukturze samochodu (nad-
wozie/podwozie, konstrukcja nośna/poszycie, strefa 
przednia/tylna/boczna), a tym samym wymaganiami 
odnośnie do właściwości mechanicznych, technolo-
gicznych i eksploatacyjnych. Ogólnie zadaniem przed-
niej strefy konstrukcji nośnej samochodu jest absorpcja 
energii w przypadku kolizji drogowej. Z tego względu  
w tej strefie stosowane są elementy kształtowane  
z blach stalowych DP i TRIP. Z tych stali wytwarza się 
także liczne elementy nośne w strefie tylnej samocho-
du oraz wzmacniające dach i podłogę. Strefa boczna 
powinna chronić kierowcę i pasażerów przed wgniata-
niem elementów w głąb kabiny. Z tego względu musi 
cechować się znacznie większą sztywnością i wytrzy-
małością, przy mniejszej odkształcalności. W tej strefie 
znajdują zastosowanie głównie elementy kształtowane 
z blach stalowych CP.

Duża dokładność wymiarowa i wykończenia po-
wierzchni elementów kształtowanych z taśm stalowych 
walcowanych na zimno powoduje, że są one stoso-
wane na nadwozia. W większości przypadków są to 
blachy ocynkowane, ale stosuje się też taśmy niepo-
krywane. Elementy podwozia (obręcze kół, wahacze) 
ze względu na wymaganą niezawodność, odporność 
zmęczeniową, żywotność itp. wykonywane są zazwy-
czaj z blach walcowanych na gorąco.

Istotą wytworzenia blach o strukturze DP jest pre-
cyzyjne wykonanie obróbki cieplnej po walcowaniu na 
zimno. W starszych rozwiązaniach prowadzono wyża-
rzanie rekrystalizujące w piecach kołpakowych, nato-
miast nowa technologia obejmuje ciągłe wyżarzanie 
w zintegrowanych liniach technologicznych obejmują-
cych walcowanie na zimno, trawienie taśm, wyżarza-
nie i cynkowanie ogniowe. Po zakończeniu walcowania 
na zimno taśmy stalowe o strukturze ferrytyczno-per-
litycznej nagrzewa się nieco powyżej Ac1 stali, gdzie 
tworzy się mikrostruktura ferrytyczno-austenityczna. 
Temperatura wyżarzania określa stosunek ferrytu do 
austenitu oraz zawartość C w austenicie, która jest 
tym większa, im większy jest udział fazy α. Taśmy nie-
pokrywane należy chłodzić szybko w celu przemiany 
austenitu wzbogaconego w węgiel (0,4÷0,6%) w mar-
tenzyt, który następnie można odpuszczać w linii sto-
sowanej do przestarzenia. Taśmy cynkowane ogniowo 
chłodzi się z prędkością 15÷25°C/s do temperatury 
ok. 450°C, w której są zanurzane w kąpieli metalowej. 
Temperatura Msγ austenitu jest zazwyczaj niższa od 
temperatury cynkowania, dlatego przemiana marten-
zytyczna następuje podczas końcowego chłodzenia 
taśm do temperatury pokojowej.

W przypadku blach walcowanych termomechanicz-
nie niezbędnym warunkiem uzyskania struktury dwu-
fazowej o pożądanym udziale i morfologii składników 

strukturalnych jest dostosowanie przebiegu chłodzenia 
taśm do przemian fazowych wynikających z wykresów 
przemian austenitu przechłodzonego (CTPc). Duże 
możliwości kształtowania struktur wielofazowych DP 
i TRIP występują w przypadku krótkich czasów prze-
mian: ferrytycznej i bainitycznej, przy jednoczesnym 
opóźnieniu początku przemiany perlitycznej. Przesu-
nięcie przemiany ferrytycznej w lewo następuje wraz 
ze zwiększoną zawartością Si i Al, a w odwrotnym kie-
runku oddziałują C, Mn, Cr, Mo i mikrododatek B. Po 
zakończeniu walcowania na gorąco taśma stalowa jest 
szybko chłodzona laminarnie do zakresu temperaturo-
wego przemiany austenitu w ferryt (ok. 650÷700°C),  
a następnie przez kilka sekund (3÷8 s) jest chłodzo-
na na powietrzu (rys. 2a). W tym czasie następuje 
przemiana austenitu w ferryt o udziale objętościowym 
70÷85%, a jednocześnie austenit jest wzbogacany  
w węgiel analogicznie jak podczas wyżarzania między-
krytycznego dla taśm walcowanych na zimno. W ko-
lejnym etapie w celu uniknięcia przemiany perlitycznej 
taśmy chłodzone są szybko w sposób laminarny w celu 
przemiany austenitu wzbogaconego w węgiel w mar-
tenzyt. Ze względu na wzbogacenie austenitu w węgiel 
jego hartowność rośnie, a uzyskany udział martenzy-
tu jest zbliżony do udziału fazy γ przed rozpoczęciem 
szybkiego chłodzenia.

RyV� 2� Przebieg chłodzenia blach po walcowaniu termomecha-
nicznym w celu uzyskania mikrostruktury: a) DP, b) TRIP
)ig� 2� Cooling paths of sheets after thermomechanical rolling to 
obtain DP-type (a) and TRIP-type (b) microstructures
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Obróbka cieplna stali TRIP jest trudniejsza. Po 
zakończeniu walcowania na zimno taśmy stalowe  
o strukturze ferrytyczno-perlitycznej lub ferrytyczno-
perlityczno-bainitycznej nagrzewa się do zakresu mię-
dzykrytycznego Ac1–Ac3 i wygrzewa się je w tej tempera-
turze przez kilka minut. Ze względu na wyższe stężenie 
C udział ferrytu jest mniejszy niż w przypadku stali DP. 
Na tym etapie dochodzi także do wzbogacenia auste-
nitu w węgiel do ok. 0,4÷0,5%. To stężenie nie gwa-
rantuje jednak obniżenia temperatury początku prze-
miany martenzytycznej poniżej temperatury pokojowej. 
Z tego względu dalszy etap obróbki cieplnej obejmuje 
ochłodzenie taśm do temperatury wytrzymania izoter-
micznego w zakresie 350÷450°C. Podczas tego zabie-
gu trwającego od jednej do kilku minut tworzy się ferryt 
bainityczny, a austenit wzbogacany jest w węgiel do 
zakresu 1,1÷1,4%. Takie stężenie C gwarantuje obni-
żenie temperatury Msγ fazy γ, która pozostaje w postaci 
austenitu szczątkowego o udziale od 10÷15%, poniżej 
temperatury pokojowej [7].

Schemat obróbki cieplnej stosowanej po zakoń-
czeniu walcowania na gorąco dla taśm walcowanych 
termomechanicznie ze stali TRIP przedstawiono na ry-
sunku 2b. Po ostatnim etapie obróbki wykańczającej 
taśma stalowa jest chłodzona laminarnie z szybkością 
ok. 100°C/s do temperatury 700°C. Początkowy prze-
bieg chłodzenia taśm jest podobny jak w przypadku 
stali DP. Czas na realizację przemiany ferrytycznej 
wynosi ok. 5 s. Jest on nieco krótszy niż dla stali DP, 
a wytworzony udział ferrytu jest też mniejszy i wyno-
si 50÷60%. Szczególnie niepożądanym składnikiem 
strukturalnym w stalach AHSS – zmniejszającym cią-
gliwość stali – jest perlit. W stalach TRIP absorbuje 
on węgiel, co uniemożliwia wystarczające wzboga-
cenie austenitu w ten pierwiastek. W celu uniknięcia 
przemiany perlitycznej blachy chłodzone są laminar-
nie do zakresu przemiany bainitycznej poniżej 500°C. 
W tej temperaturze następuje zwijanie taśm w kręgi  
i dalsze wzbogacenie austenitu w węgiel. Czas wytrzy-
mania nie może być zbyt krótki, gdyż niedostateczne 
wzbogacenie austenitu w węgiel powoduje przemianę 
części fazy γ w martenzyt podczas końcowego chło-
dzenia blach. Czas ten nie może także być zbyt długi, 
gdyż powoduje to destabilizację austenitu związaną  
z wydzielaniem węglików, a następnie z tworzeniem 
się martenzytu podczas chłodzenia taśm.

Sterowanie temperaturą taśm ze stali CP po zakoń-
czeniu walcowania na gorąco jest podobne do stoso-
wanego w przypadku stali TRIP. Czas wolnego chło-
dzenia w zakresie przemiany austenitu w ferryt jest 
krótszy, gdyż udział ferrytu nie przekracza zazwyczaj 
45%. Także czas wytrzymania izotermicznego w za-
kresie przemiany bainitycznej jest krótszy. Prowadzi to 
do wytworzenia ok. 40% bainitu, a pozostały austenit 
jest wzbogacony w węgiel do zawartości ok. 0,7÷1%. 
Następuje celowe wytworzenie kilkunastoprocentowe-
go udziału martenzytu podczas końcowego chłodzenia 
blach do temperatury pokojowej.

0ikroVtrXktXra i właĞciwoĞci Vtali a+SS
Wspólną cechą mikrostruktury stali wielofazowych 

DP, TRIP i CP jest występowanie miękkiej osnowy fer-
rytycznej, w której rozmieszczone są umacniające sku-
piska drugiej fazy o zróżnicowanym składzie struktural-
nym. W tym kontekście ich właściwości mechaniczne 
– podobnie jak w przypadku materiałów kompozyto-
wych będą zależne od udziału i właściwości poszcze-
gólnych faz. Największy udział osnowy ferrytycznej  
i najmniejszy udział wydzieleń występuje zazwyczaj dla 
stali DP, a następnie proporcje te zmieniają się dla stali 
TRIP i CP. Typowe stale dwufazowe mają mikrostruk-
turę, w której drobne skupiska martenzytu są równo-
miernie rozmieszczone w osnowie ferrytu (rys. 3), przy 
czym udział martenzytu wynosi zazwyczaj 15÷40%. 
Ferryt stanowi osnowę gwarantującą dobre właściwo-
ści plastyczne, natomiast martenzyt jest składnikiem 
zwiększającym wytrzymałość. Decydujący wpływ na 
właściwości mechaniczne tych stali ma udział, wiel-
kość i rozmieszczenie wydzieleń martenzytycznych. 
Charakterystyczną cechą stali DP jest brak wyraźnej 
granicy plastyczności oraz odkształcenia Lüdersa na 
krzywej rozciągania. Cechy te są szczególnie ważne 
dla blach poddawanych tłoczeniu i innym operacjom 
kształtowania technologicznego. W trakcie końcowego 
etapu obróbki cieplnej dochodzi do przemiany mar-
tenzytycznej austenitu, rozmieszczonego w postaci 
wysepek w ferrycie. Podczas przemiany martenzytycz-
nej, która wiąże się ze zwiększeniem objętości, wokół 
martenzytu występuje obszar naprężeń ściskających  
i generowane są dyslokacje.

Mikrostrukturę stali TRIP stanowi miękka osnowa 
ferrytyczna, w której rozmieszczone są wysepki ba-
inityczno-austenityczne. Zasadnicze znaczenie ma 

RyV� 3� Schemat mikrostruktury stali DP, TRIP i CP przed odkształ-
ceniem plastycznym i po odkształceniu technologicznym na zimno
)ig� 3� Schematic of DP, TRIP and CP steel microstructures before 
plastic deformation and after cold technological forming
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plastycznego na zimno. Ogólnie wynika ona z oddzia-
ływania pomiędzy miękką osnową ferrytyczną i twar-
dymi wydzieleniami, tworzącymi przeszkody dla ruchu 
dyslokacji. Dodatkowo można wyróżnić inne, charak-
terystyczne dla danego typu stali czynniki decydujące  
o przebiegu umocnienia odkształceniowego. W przy-
padku stali DP decydujące znaczenie dla umocnienia 
ma obecność dyslokacji występujących wokół wydzie-
leń martenzytycznych. Dyslokacje te są zdolne do ru-
chu w początkowym etapie odkształcenia plastyczne-
go, co tłumaczy brak występowania wyraźnej granicy 
plastyczności na krzywej umocnienia [6]. Obecność 
twardych skupisk martenzytu decyduje o silnym umoc-
nieniu odkształceniowym stali w początkowym stadium 
odkształcenia plastycznego (rys. 4), co opóźnia zapo-
czątkowanie przewężenia próbki w próbie rozciągania 
oraz pocienienia blach podczas tłoczenia. W rezultacie 
stale DP cechują się korzystnym połączeniem wytrzyma-
łości i ciągliwości oraz niską wartością ilorazu Rp0,2/Rm.

Głównym powodem korzystnego połączenia właści-
wości wytrzymałościowych i plastycznych stali TRIP 
jest przemiana martenzytyczna austenitu szczątko-
wego wywołana odkształceniem (rys. 3). Wraz ze 
wzrostem odkształcenia plastycznego na zimno (np. 
podczas tłoczenia) w miejscach o dużej koncentracji 
odkształcenia dochodzi do przemiany dyspersyjnie 
rozmieszczonych cząstek austenitu w wysokowęglo-
wy martenzyt o dużej wytrzymałości. Duża twardość 
martenzytu, a także związane z przemianą zwiększe-
nie objętości, przeciwdziałają plastycznej niestabilno-
ści próbki wskutek zwiększenia szybkości umocnienia 
odkształceniowego dб/dε. Powtarzająca się sytuacja 
w kolejnych miejscach próbki prowadzi do opóźnie-
nia tworzenia się szyjki w próbce, co skutkuje zwięk-
szeniem wydłużenia równomiernego, a także całko-
witego (rys. 4). Ilościowo intensywność umocnienia 
można wyrazić za pomocą wykładnika umocnienia 
n10-Ag, wyznaczanego zazwyczaj w próbie rozciągania 
w zakresie od odkształcenia 10% do wydłużenia rów-
nomiernego (tabl. II). Przemianie martenzytycznej pod-
legają największe ziarna fazy γ, podczas gdy mniejsze 

obecność Si lub Si-Al, które hamują wydzielanie węgli-
ków podczas wytrzymania blach stalowych w zakresie 
przemiany bainitycznej. Charakterystyczną cechą stali 
TRIP jest przemiana martenzytyczna zachodząca pod-
czas tłoczenia, gięcia, obciągania itp. (rys. 3). Przemia-
na martenzytyczna austenitu szczątkowego zachodzi 
stopniowo w miarę wzrostu odkształcenia. Przemia-
na ta – następując w kolejnych miejscach wytłoczki 
– zapobiega lokalizacji odkształcenia, a jednocześnie 
prowadzi do silnego umocnienia odkształceniowego. 
Prowadzi to z kolei do jednoczesnego zwiększenia wy-
trzymałości na rozciąganie oraz do opóźnienia zapo-
czątkowania tworzenia się szyjki w próbie rozciągania 
(oraz pocienienia grubości blachy podczas tłoczenia), 
a tym samym do uzyskania dużego wydłużenia równo-
miernego. Stąd pochodzi nazwa TRIP (Transformation 
Induced Plasticity), tzn. plastyczność wywołana prze-
mianą.

Mikrostruktura stali CP zawiera drobnoziarnisty fer-
ryt, bainit, martenzyt oraz austenit szczątkowy (rys. 3). 
Dodatkowy wzrost właściwości wytrzymałościowych 
zapewniony jest przez dyspersyjne wydzielenia wę-
glikoazotków Nb i Ti, podobnie jak w przypadku sta-
li HSLA. Efektywne wykorzystanie tych cząstek do 
umocnienia następuje podczas obróbki plastycznej 
na gorąco; z tego względu taśmy te produkowane są  
w większości jako walcowane termomechanicznie. Sta-
bilność termiczną do temperatury pokojowej zachowu-
je zazwyczaj kilka procent austenitu szczątkowego.

Przykładowe właściwości mechaniczne stali AHSS 
zawarto w tablicy II. W rzeczywistości dla danego ga-
tunku stali można uzyskać szeroki zakres właściwości 
mechanicznych w zależności od warunków zastoso-
wanej obróbki cieplnej lub cieplno-plastycznej. Taśmy 
ze stali wielofazowych produkowane są pod różnymi 
nazwami handlowymi [5]. W powszechnej nomenklatu-
rze stosowane są najczęściej oznaczenia: DP 350/600, 
TRIP 450/700, CP 600/800, co oznacza typ stali oraz 
minimalną wartość granicy plastyczności i wytrzymało-
ści na rozciąganie. Czasami używa się tylko oznaczeń: 
DP 600, DP 800, DP 1000 z podaniem wartości Rm.

Wspólną cechą stali wielofazowych AHSS jest ko-
rzystne połączenie wysokiej wytrzymałości i plastycz-
ności. Schematyczne porównanie charakterystyki 
umocnienia dla stali DP, TRIP i CP o podobnej wartości 
granicy plastyczności przedstawiono na rysunku 4. Po-
wodem równowagi pomiędzy wytrzymałością i ciągli-
wością tych stali jest duża wartość szybkości umocnie-
nia odkształceniowego dб/dε podczas odkształcenia 

RyV� 4� Porównanie krzywej rozciągania dla stali DP, TRIP i CP 
o podobnej wartości granicy plastyczności
)ig� 4� Comparison of tensile curves of DP, TRIP and CP steels 
of a similar yield point

Stal Rp0,2, MPa Rm, MPa A, % n10-Ag

DP 350/600 350 600 24÷30 0,16

TRIP 450/800 450 800 26÷32 0,18

CP 800/1000 800 1000 8÷13 –

taElica II� Właściwości mechaniczne typowych stali AHSS [6]
taEle II� Mechanical properties of typical AHSS steels [6]
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zachowują stabilność nawet po zerwaniu próbki. Z tego 
względu nieprzemieniony austenit może być przyczy-
ną dodatkowego umocnienia wytłoczki związanego  
z przebiegiem efektu TRIP podczas eksploatacji, np.  
w przypadku kolizji drogowej [7÷10].

Stale CP umacniają się znacznie w całym zakre-
sie odkształcenia plastycznego (rys. 4) ze względu 
na znaczny udział przeszkód dla ruchu dyslokacji  
w postaci wydzieleń bainitycznych i martenzytycz-
nych (rys. 3). Dodatkowe umocnienie pochodzi 
od dyspersyjnych cząstek węglikoazotków Nb i Ti,  
a także od przemiany martenzytycznej wywołanej od-
kształceniem kilkuprocentowej frakcji austenitu szcząt-
kowego.

:yVokowydaMne metody łączenia 
Vtali a+SS

Duża konkurencja na globalnym rynku motoryza-
cyjnym wymusza na producentach stosowanie bardzo 
wydajnych procesów produkcyjnych. Zwiększenie wy-
dajności procesów spawalniczych uzyskuje się przez 
bardzo dużą szybkość nagrzewania elementów meta-
lowych do temperatury ich topnienia lub silnego upla-
stycznienia oraz dużą szybkość chłodzenia. Obecnie 
najczęściej stosowaną spawalniczą metodą łączenia 
elementów metalowych karoserii samochodowych 
jest zgrzewanie rezystancyjne punktowe. Duży postęp 
w dziedzinie technologii laserowych spowodował, że 
zgrzewanie coraz częściej zastępuje się różnymi wa-
riantami spawania wiązką laserową. W pewnych przy-
padkach, ze względu na prostotę, niski koszt stano-
wisk spawalniczych oraz małe wymagania dotyczące 
dokładności przygotowania elementów do spawania, 
stosowana jest także metoda MAG.

=grzewanie rezyVtancyMne pXnktowe
Podczas wytwarzania karoserii samochodu osobo-

wego wykonuje się ok. 7000÷12000 zgrzein punkto-
wych [11]. Znanych jest wiele wariantów zgrzewania 
rezystancyjnego punktowego, jednak podstawowym 
i najbardziej rozpowszechnionym procesem stoso-
wanym podczas łączenia elementów karoserii samo-
chodowych jest zgrzewanie rezystancyjne pojedyncze 
dwustronne. Czas wykonania pojedynczej zgrzeiny 
przy zastosowaniu parametrów twardych (duża siła 
docisku elektrody, krótki czas przepływu prądu o wy-
sokim natężeniu) wynosi dla blach o grubości 1 mm 
ze stali niestopowej nawet poniżej 0,1 s. Prędkość na-
grzewania wynosi wówczas nawet 5•104°C/s, a pręd-
kość chłodzenia do 105°C/s dla grubości blach 0,5 mm 
i 2000°C/s dla grubości blach 2 mm [12].

Ze względu na bardzo dużą wydajność zgrzewania 
rezystancyjnego punktowego, niski koszt jednostkowy 
wykonania połączenia, łatwość robotyzacji i automaty-
zacji oraz bieżącej kontroli parametrów – z możliwością 
natychmiastowej ich korekty – jest ono metodą bardzo 

konkurencyjną w stosunku do innych spawalniczych 
metod łączenia. Ponadto łatwość precyzyjnej regula-
cji wartości przepływu prądu umożliwia podgrzewanie 
wstępne lub obróbkę cieplną bezpośrednio po zgrze-
waniu, co znacznie rozszerza zakres zastosowania 
metody o materiały trudniej spawalne. Podstawowymi 
ograniczeniami metody jest konieczność stosowania 
dużych docisków powodujących często odkształcenia 
powierzchni (zmniejszające walory estetyczne), za-
pewnienie odpowiedniej jakości powierzchni w miejscu 
styku elektrod z elementami zgrzewanymi oraz ko-
nieczność dostępu z obu stron do elementów zgrzewa-
nych. Dodatkowymi ograniczeniami jest konieczność 
należytego usytuowania zgrzeiny względem siebie 
(problem bocznikowania prądu) i krawędzi elementów 
zgrzewanych [13].

Spawanie wiązką laVerową
Spawanie laserowe polega na uzyskaniu połączenia 

przez stopienie krawędzi materiału łączonego bez lub 
z dodatkiem spoiwa, w wyniku oddziaływania ciepl-
nego wiązki laserowej. Wiązka laserowa za pomocą 
światłowodu dostarczana jest do stosunkowo lekkiej 
głowicy spawalniczej, przeważnie umieszczonej na ki-
ści robota pozycjonującej głowicę względem elementu 
spawanego. Bardzo duża gęstość mocy (108 W/cm2) 
charakterystyczna dla spawania laserowego umożliwia 
szybkie, punktowe nagrzewanie metalu do temperatu-
ry topnienia z prędkością nawet do 10 000°C/s, a pręd-
kość chłodzenia wynosi 200÷5000°C/s [12]. Dzięki tak 
dużej gęstości mocy spawanie wiązką laserową może 
być realizowane z prędkością przekraczającą nawet 
20 m/min. Przy tak dużych prędkościach spawania 
występują jednak pewne ograniczenia. Ograniczeniem 
technologicznym spawania laserowego jest koniecz-
ność precyzyjnego pozycjonowania głowicy laserowej 
względem elementu spawanego, co przy dużej bez-
władności układów zrobotyzowanych narzuca ogra-
niczenia w prędkościach przesuwu głowicy. Ponadto  
w przypadku konieczności wykonywania złącza doczo-
łowego elementy muszą być dokładnie dopasowane, 
a trajektoria wiązki laserowej musi przebiegać dokład-
nie wzdłuż linii złącza. Problemem metalurgicznym jest 
z kolei bardzo duża szybkość chłodzenia spoiny oraz 
trudności z zapewnieniem odpowiedniej osłony gazo-
wej, z której w wielu przypadkach się rezygnuje.

Bardzo perspektywiczną, intensywnie rozwijającą 
się techniką spawania laserowego jest spawanie wiąz-
ką skanującą. W tym wypadku wiązka laserowa kiero-
wana jest do obszaru spawania za pomocą ruchomych 
zwierciadeł znajdujących się w specjalnej głowicy ska-
nującej. Dzięki temu, przy nieruchomej głowicy, możli-
we jest bardzo szybkie pozycjonowanie wiązki lasero-
wej (poniżej 30 ms) w dowolnym miejscu. Technologia 
ta pozwala na znaczące zredukowanie czasu wytwa-
rzania elementów, które wykonywane są jako konstruk-
cje spawane składające się z wielu krótkich spoin o do-
wolnym kształcie.



28 Przegląd  sPawalnictwa  3/2014

Spawanie metodą 0a*
Spawanie metodą MAG polega na stapianiu spa-

wanego metalu i materiału elektrody topliwej ciepłem 
łuku elektrycznego jarzącego się pomiędzy elektrodą 
i spawanym przedmiotem w osłonie gazu aktywnego. 
Gęstość mocy w tym przypadku wynosi 105 W/cm2, 
a więc jest o kilka rzędów wielkości mniejsza niż pod-
czas spawania wiązką laserową. Również szybkość 
nagrzewania i chłodzenia podczas spawania metodą 
MAG jest znacząco mniejsza niż przy spawaniu lasero-
wym i wynosi odpowiednio ok. 1500°C/s i 20÷300°C/s 
[12]. Spoina w metodzie MAG tworzona jest w wyniku 
krystalizacji nadtopionych krawędzi materiału podsta-
wowego wymieszanego ze stopionym drutem elektro-
dowym. Spoina oraz strefa wpływu ciepła w przypadku 
spawania metodą MAG są szerokie, a linie wtopienia  
w materiał podstawowy nie są równoległe. Choć me-
toda MAG jest znana od końca lat 30 ub.w., to ciągły 
postęp w dziedzinie elektrotechniki umożliwia jej cią-
głą modyfikację. Jedną z takich modyfikacji jest opra-
cowanie urządzeń do spawania niskoenergetycznego 
umożliwiającego redukcję ilości ciepła wprowadzane-
go do złącza, a przez to zmniejszenie niekorzystnego 
efektu oddziaływania cyklu cieplnego spawania na 
zmiany strukturalne w materiale podstawowym.

SpawalnoĞü Vtali a+SS

SpawalnoĞü Vtali 'P
Spośród wszystkich stali AHSS o strukturze wielo-

fazowej największe zastosowanie do tej pory znalazły 
stale dwufazowe. Z tego względu są one także najczę-
ściej przedmiotem badań w zakresie ich spawalności 
[14÷17]. Biorąc pod uwagę, że stężenie C jest najczę-
ściej mniejsze od 0,15%, a sumaryczna zawartość do-
datków stopowych rzadko przekracza 2,5%, ich łącze-
nie nie nastręcza większych problemów. Należy jednak 
pamiętać, że wyjściowa mikrostruktura wielofazowa 
stali AHSS zgrzewanych oporowo bądź spawanych 
laserowo ulega zniszczeniu podczas cyklu cieplnego. 
Ze względu na dużą szybkość chłodzenia złącza są 
narażone na powstawanie struktur martenzytycznych. 
Głównym problemem podczas zgrzewania oporowe-
go stali AHSS jest występowanie kruchych pęknięć  
w płaszczyźnie transkrystalicznej [4, 14, 15]. Problem 
ten występuje szczególnie dla stali DP o wytrzymało-
ści bliskiej 1000 MPa i większej, zawierających pod-
wyższone stężenie C i dodatków stopowych. Ponadto 
Pichler i in. [9] podają, że maksymalna zawartość P  
w stali w celu uniknięcia pęknięć nie może przekraczać 
0,012%.

Ogólnie stwierdzono [4, 6, 14÷17], że wraz ze wzro-
stem wytrzymałości blach ze stali AHSS należy sto-
sować większe siły docisku i średnicę elektrod oraz 
niższy prąd zgrzewania. Twardość w strefie zgrzeiny 
wynosi od 300 do 500 HV w zależności od składu che-
micznego stali i poziomu wytrzymałości. Często w celu 

polepszenia plastyczności złącza stosuje się zgrzewa-
nie wieloimpulsowe lub końcowy, prądowy impuls do-
grzewający mający na celu odpuszczenie martenzytu. 
W przypadku blach o wytrzymałości materiału rodzime-
go bliskiej 1000 MPa lub większej powoduje to jednak 
obniżenie właściwości wytrzymałościowych złącza.

Istotnym problemem w przypadku blach dla moto-
ryzacji, ocynkowanych ogniowo lub elektrolitycznie, 
jest zanieczyszczenie powierzchni roboczych i przy-
spieszone zużycie elektrod, wynikające głównie z ni-
skiej temperatury topnienia i parowania cynku oraz 
jego skłonności do łączenia się z powierzchnią części 
roboczych elektrod [18, 19]. Zjawisko to jest nasilone 
w przypadku blach ocynkowanych z powłokami orga-
nicznymi, gdzie wraz ze wzrostem liczby wykonanych 
zgrzein zmianie ulegają ich budowa i właściwości me-
chaniczne [19, 20]. Sposoby przedłużenia trwałości 
elektrod obejmują m.in. korektę wymiarową ich czę-
ści roboczej oraz regulację natężenia prądu. Często 
zgrzewanie rezystancyjne może z powodzeniem być 
zastąpione spawaniem laserowym [21÷24].

SpawalnoĞü Vtali tRIP
Biorąc pod uwagę większe stężenie C i dodatków 

stopowych niż stali DP (rys. 1), spawanie stali TRIP na-
stręcza większych trudności. Twardość w strefie spoiny/
zgrzeiny i SWC wynosi zazwyczaj od 350 do 550 HV, 
a zalecenia technologiczne mające na celu ograni-
czenie możliwości powstania pęknięć są podobne jak 
dla stali DP [9, 10, 19, 25÷27]. Największą twardość 
uzyskuje się w stalach z dodatkiem Si [10, 25]. Po za-
stąpieniu krzemu przez aluminium hartowność stali  
i twardość maleją, lecz problemem staje się duża ilość 
wtrąceń niemetalicznych w strefie wtopienia oraz nie-
bezpieczeństwo powstania miękkiej strefy w pobliżu 
linii wtopienia, będącej efektem nadmiernej stabilizacji 
ferrytu [26]. W odróżnieniu od stali DP, w stalach TRIP 
nie występuje problem obniżenia właściwości wytrzy-
małościowych złącza wraz ze wzrostem wytrzymałości 
stali, gdyż bainit nie jest wrażliwy na odpuszczanie.

Na podstawie doświadczeń własnych [27] stwierdzo-
no, że dobrą spawalność wykazuje stal TRIP z krze-
mem częściowo zastąpionym przez aluminium. Próby 
przetapiania laserowego odcinków próbnych blach ze 
stali 0,24C-1,5Mn-0,9Si-0,4Al z mikrododatkami Nb i Ti 
prowadzono techniką głębokiego przetopienia z wyko-
rzystaniem lasera na ciele stałym, zintegrowanego ze 
zrobotyzowanym systemem do obróbki laserowej, za-
instalowanym w Instytucie Spawalnictwa w Gliwicach. 
Poniżej przedstawiono wybrane wyniki przetapiania 
laserowego próbek z energią liniową 0,051 kJ/mm. 
Podczas przetapiania następuje intensywne pokrywa-
nie lica i grani warstewką tlenków manganu, krzemu  
i aluminium. Przyczyną intensywnego utleniania Mn, Si 
i Al jest prowadzenie procesu w atmosferze powietrza 
bez stosowania gazu osłonowego. Ponadto zaobser-
wowano obniżenie lica ściegu przetopienia, szcze-
gólnie od strony lica. Makrostruktura przekroju złącza 
charakteryzuje się kolumnowym ułożeniem kryształów,  
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RyV� 5� Makrostruktura przetopienia stali TRIP wykonanego z energią 
liniową 0,051 kJ/mm
)ig� 5� Macrostructure of the penetration area of TRIP steel made 
with heat input of 0,051 kJ/mm

RyV� 6� Mikrostruktura materiału rodzimego (a), przejścia pomiędzy materiałem rodzimym (MR) 
i strefą wpływu ciepła (SWC) (b), strefy wpływu ciepła (c) i strefy przetopu (d) stali TRIP typu 
0,24C-1,5Mn-0,9Si-0,4Al; F – ferryt, B – bainit, M – martenzyt, γSZ – austenit szczątkowy
)ig� 6� Microstructure of the base material (a), intermediate zone between base material (MR) and 
heat affected zone (SWC) (b), heat affected zone (c) and fusion zone (d) of the 0,24C-1,5Mn-0,9Si-
0,4Al TRIP-type steel; F – ferrite, B – bainite, M – martensite, γSZ – retained austenite

RyV� 7� Rozkład mikrotwardości wzdłuż przekroju poprzecznego 
w stali TRIP typu 0,24C-1,5Mn-0,9Si-0,4Al0
)ig� 7� Microhardness profile along the cross section of the 
0,24C-1,5Mn-0,9Si-0,4Al TRIP-type steel

zgodnie z kierunkiem najszybszego odprowadzania 
ciepła, tj. prostopadle do osi przetopienia (rys. 5). 
Kryształy kolumnowe sięgają do środka obszaru prze-
topionego.

Mikrostrukturę materiału rodzimego stanowi ferryt 
(F) o udziale ok. 60% (rys. 6a). W osnowie ferrytycz-
nej rozmieszone są wyspy bainityczno-austenityczne  
(B-A) o zróżnicowanej wielkości. Udział austenitu 
szczątkowego wynosi ok. 15% [27]. Największe ziarna 
fazy γ uległy częściowej przemianie martenzytycznej, 
tworząc skupiska M-A, mogące być przyczyną obniże-
nia udarności stali [28]. W strefie przejściowej pomię-
dzy materiałem rodzimym (MR) a strefą wpływu ciepła 

(SWC) można zaobserwować zwiększenie udziału au-
stenitu szczątkowego, ulokowanego w osnowie ferry-
tyczno-bainitycznej (rys. 6b). Wzrost udziału austenitu 
szczątkowego odpowiada temperaturowo wzbogace-
niu austenitu w węgiel w zakresie międzykrytycznym 
Ac1-Ac3. Podobne zjawisko opisano w [10] i [26] w sta-
lach TRIP typu C-Mn-Si i C-Mn-Al. Strefa wpływu cie-
pła charakteryzuje się drobnoziarnistą mikrostrukturą 
martenzytyczno-bainityczną z niewielkim udziałem au-
stenitu szczątkowego (rys. 6c).

Wielkość listew w SWC rośnie wraz ze zmniej-
szaniem odległości od strefy przetopienia, co wynika  
z temperatury nagrzania stali w czasie spawania.  
Rodzaj mikrostruktury w strefie przetopienia nie zmie-
nia się, z wyjątkiem widocznego zwiększenia wielkości 
listew (rys. 6d). Duża część obszarów listwowych ułożo-
na jest równolegle do kierunku odprowadzania ciepła.

Rozkład twardości wzdłuż prze-
kroju poprzecznego próbki przed-
stawiono na rysunku 7. Średnia 
twardość materiału rodzimego 
wynosi ok. 280 HV0,1. Na krzy-
wej można zaobserwować wzrost 
twardości z ok. 280 do 500 HV0,1, 
co jest konsekwencją stopniowe-
go zmniejszenia udziału ferrytu  
i wzrostu udziału struktur baini-
tyczno-martenzytycznych. Naj-
większa twardość na poziomie 
ok. 500 HV0,1 występuje w SWC, 
a następnie obserwuje się lek-
kie obniżenie twardości w strefie 
przetopu. Prawdopodobnie jest to 
związane z całkowitym rozpusz-
czeniem węglikoazotków Nb/Ti  
i związanym z tym zanikiem 
umocnienia wydzieleniowego po-
chodzącego od dyspersyjnych 
cząstek [2].
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SpawalnoĞü Vtali CP
W literaturze praktycznie brak jest do tej pory infor-

macji na temat spawalności stali Complex Phase. Bio-
rąc pod uwagę porównywalne stężenie dodatków sto-
powych oraz zawartość węgla jedynie nieco wyższą niż  
w stalach DP (rys. 1) można się spodziewać, że spawal-
ność stali DP i CP powinna być zbliżona. Z drugiej stro-
ny stale CP zawierają relatywnie duże stężenie mikrodo-
datków Nb i Ti, tworzących dyspersyjne węglikoazotki. 
Dotychczasowe doświadczenia łączenia stali HSLA  
z mikrododatkami o Rm poniżej 600 MPa wskazują, że 
nie powinno ono stwarzać problemów [1, 22]. Wytrzyma-
łość na rozciąganie stali CP jest jednak zazwyczaj wyż-
sza od 800 MPa [6]. Górka [2] stwierdził, że w przypadku 
spawania stali HSLA walcowanych termomechanicznie  
o Rm ok. 700 MPa i większej, umacnianych wydziele-
niowo przez dyspersyjne cząstki węglikoazotków, o spa-
walności decyduje nie tylko równoważnik węgla i prze-
miany fazowe austenitu podczas chłodzenia, ale przede 
wszystkim trwałość faz umacniających i zmiana ich 
dyspersji. W wyniku szybkich cykli cieplnych dochodzi 
do zmian dyspersji i rozpadu faz umacniających, które 
w czasie chłodzenia wydzielają się ponownie w obsza-
rze SWC i spoiny, lecz w sposób niekontrolowany. Po-
dobnych zjawisk należy się spodziewać w stalach CP. 
Przesycenie roztworu stałego Nb i Ti może prowadzić 
do niepożądanych procesów starzeniowych podczas 
eksploatacji i spadku udarności złącza [2, 29].

Na podstawie dotychczasowych prób spawania 
laserowego stwierdzono, że możliwe jest uzyska-
nie dobrej jakości połączeń w stali CP typu 0,08C-
1,72Mn-0,56Si-0,35Cr-0,29Al-0,12Ti. Na rysunku 8 
przedstawiono makrostrukturę złącza uzyskanego przy 
energii liniowej 0,05 kJ/mm. Podobnie jak w przypad-
ku stali TRIP uzyskano charakterystyczne, równoległe 
ułożenie dendrytów w kierunku materiału rodzimego 
o dużej pojemności cieplnej. Stal ta wykazuje jednak 
mniejszą skłonność do utleniania, co przekłada się na 
stabilność prowadzenia procesu.

Mikrostrukturę materiału rodzimego stanowi drob-
noziarnista mieszanina ferrytu i bainitu o ziarnach 
fazy α wydłużonych w kierunku walcowania termo-
mechanicznego (rys. 9a, 9b). Dodatkowo można za-
obserwować drobne ziarna austenitu szczątkowego 
rozmieszczone równomiernie w osnowie stali. W stre-
fie wpływu ciepła dominuje drobnoziarnista struktura 
bainityczno-martenzytyczna (rys. 9c). Mikrostruktura 
martenzytyczno-bainityczna występuje także w strefie 
przetopienia (rys. 9d), lecz wielkość listew jest kilka-
krotnie większa niż w SWC. Należy to wiązać z prawie 
całkowitym rozpuszczeniem cząstek węglikoazotków  
i przesyceniem roztworu stałego.

Szczegółowa identyfikacja mikrostrukturalna stali CP, 
a także pozostałych stali AHSS jest przedmiotem dal-
szych badań autorów, które obejmują także pomiary mi-
krotwardości, badania właściwości mechanicznych złą-
czy oraz modyfikację parametrów spawania laserowego 
w celu uzyskania złączy o korzystnym połączeniu wy-
sokiej wytrzymałości i gwarantowanej plastyczności.

RyV� 8� Makrostruktura złącza spawanego laserowo ze stali CP 
wykonanego z energią liniową 0,05 kJ/mm
)ig� 8� Macrostructure of laser weld of CP steel made with heat input 
of 0,05 kJ/mm

RyV� 9� Mikrostruktura materiału rodzimego (a – 1000x, b – 500x), przej-
ścia pomiędzy materiałem rodzimym (MR) i strefą wpływu ciepła (SWC) 
(c) i strefy przetopu (d) stali CP typu 0,08C-1,72Mn-0,56Si-0,35Cr-0,29Al-
0,12Ti; F – ferryt, B – bainit, M – martenzyt, γSZ – austenit szczątkowy
)ig� 9� Microstructure of the base material (a – 1000x, b – 500x), interme-
diate zone between base material (MR) and heat affected zone (SWC) (c) 
and fusion zone (d) of the 0,08C-1,72Mn-0,56Si-0,35Cr-0,29Al-0,12Ti CP-
type steel; F – ferrite, B – bainite, M – martensite, γSZ – retained austenite
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