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Аннотация: Аустенитные нержавеющие стали востребованы в промышленности благодаря их физико-

механическим свойствам. Одновременно с этим они не лишены недостатков – прочностные свойства не удовле-

творяют эксплуатационным требованиям для их использования в изготовлении деталей ответственного назначе-

ния. Одним из перспективных способов повышения прочностных свойств сталей является ионно-плазменная об-

работка.  

В работе исследовано влияние предварительно деформированной микроструктуры с разной плотностью де-

формационных дефектов на фазовый и элементный состав поверхностных слоев, формируемых при ионно-

плазменной обработке в стабильной аустенитной нержавеющей стали 01Х17Н13М3 (типа 316L). Показано, что 

термомеханическая обработка по двум режимам способствует формированию зеренно-субзеренной структуры 

субмикронного масштаба в образцах, а основные различия образцов заключаются в плотности деформационных 

дефектов и доле малоугловых границ. Выявлено, что при ионно-плазменной обработке в смеси газов азота, аргона 

и ацетилена при температуре 540 °С (12 ч.) в аустенитной стали независимо от типа исходной микроструктуры 

(индуцированной деформацией с высокой плотностью дефектов зеренно-субзеренной или отожженной зеренно-

субзеренной) поверхностный слой образцов имел одинаковый фазовый состав – легированный азотом и углеродом 

аустенит и феррит (Fe-γN, C и Fe-αN, C), нитридные и карбонитридные частицы Cr (N, C), Fe4 (N, C). Высокая плот-

ность неравновесных дефектов кристаллического строения способствует интенсивному насыщению поверхност-

ных слоев азотом и углеродом в аустенитной нержавеющей стали. Развитая дефектная зеренно-субзеренная струк-

тура в образцах способствует аккумулированию в процессе ионно-плазменной обработки атомов внедрения (азота 

и углерода) в поверхностном слое (≈5 мкм) и подавляет объемную диффузию углерода по сравнению с отожжён-

ной зеренно-субзеренной структурой. Экспериментальные результаты, полученные в работе, свидетельствуют  

о значительном вкладе развитой деформационно-индуцированной высокодефектной микроструктуры в накопле-

ние и объемную диффузию атомов внедрения (азота и углерода) при ионно-плазменной обработке стали. 

 

ВВЕДЕНИЕ 

Аустенитные нержавеющие стали (АНС) на хромо-

никелевой основе используются в химической, нефтега-

зовой, ядерной и пищевой промышленности благодаря 

комплексу свойств: хорошей пластичности, формуемо-

сти, высокой коррозионной стойкости, а также немаг-

нитности [1; 2]. Однако низкие предел текучести и из-

носостойкость являются существенными недостатками 

АНС, ограничивающими их применение в качестве ос-

новного материала для деталей ответственного назна-

чения. Одним из перспективных методов структурно-

фазовой модификации АНС без потери их пластично-

сти и коррозионной стойкости является газовое и ион-

но-плазменное диффузионное насыщение поверхности 

азотом и углеродом [3–5]. Ионно-плазменная обработка 

(ИПО) поверхности имеет ряд преимуществ перед тра-

диционным азотированием, так как проводится при 

температурах ниже 600 °С, обладает высокой скоростью 

диффузионного насыщения и позволяет получать уп-

рочненные слои с требуемыми составом и свойствами 

[5–7]. Физико-механические свойства упрочненной по-

верхности материала зависят не только от параметров 

процесса ИПО: температуры обработки, длительности 

насыщения, давления и состава насыщающих газов, но 

и от исходной микроструктуры стали, ее фазового  

и химического составов [8–10]. С технологической точ-

ки зрения, измельчение зерна посредством термомеха-

нической обработки, включающей пластическую де-

формацию и последующую термообработку, является 

доступным способом для формирования структурных 
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состояний с высокой плотностью дефектов кристалли-

ческого строения в материале [11–13]. От степени пла-

стической деформации зависит уровень остаточных 

напряжений и наличие избыточной плотности дефектов 

кристаллического строения [12–14]. Микроструктура, 

фазовый состав и размер зерна материала при этом за-

висят от термической обработки. 

Поверхностное диффузионное легирование сталей 

азотом и углеродом может способствовать серии фазо-

вых превращений с образованием частиц различного 

состава (на основе Fe, Cr, V, Mn, Ti, Al и т. д.), пересы-

щенной азотом и углеродом аустенитной фазы (S-фазы 

или γN, C-фазы) и феррита [7; 9; 10]. Исходная микро-

структура материала также является одним из клю-

чевых параметров при поверхностном диффузион- 

ном насыщении атомами внедрения. В работе [10]  

D. Manova и коллеги показали взаимосвязь между диф-

фузионными параметрами азота и размером зерна  

в аустенитной стали AISI 304L, и возможность их кон-

троля с помощью микроструктуры. Авторы работы [15] 

азотировали чистое железо (99,95 мас. %), предвари-

тельно подвергнутое поверхностной пластической де-

формации, при 500 °С в течение 2 часов. Азотирован-

ный поверхностный слой в предварительно деформиро-

ванных образцах был в два раза толще, чем в его азоти-

рованном крупнозернистом аналоге. M. Jayalakshmi  

и соавторы [16] показали, что после предварительной 

пластической деформации в стали 316L образуется  

α′-фаза и высокая плотность деформационных дефек-

тов, которые способствуют образованию упрочненного 

слоя толщиной 45 мкм при температуре азотирования 

400 °С в течении 4 часов. Несмотря на эти положитель-

ные примеры, на сегодняшний день в литературе прак-

тически отсутствуют данные о влиянии наведенных де-

формацией дефектов кристаллического строения и гра-

ниц зерен на механизмы формирования упрочненного 

слоя и его характеристики в АНС при поверхностном 

диффузионном насыщении атомами внедрения. 

Цель работы – установление влияния предваритель-

но деформированной микроструктуры с разной плотно-

стью деформационных дефектов на фазовый и эле-

ментный состав поверхностных слоев, формируемых 

при ионно-плазменной обработке в стабильной АНС 

(типа 316L). 

 

МАТЕРИАЛ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

Для исследования использовали стабильную АНС 

(аналог AISI 316L) Fe-17Cr-13Ni-2,7Mo-1,7Mn-0,6Si-

0,01C, мас. %. Закаленные стальные заготовки подвер-

гались многоходовой прокатке при комнатной темпера-

туре до степени осадки 80 % (Режим 1, P-1). Часть об-

разцов после прокатки была подвергнута двухчасовому 

отжигу при температуре 600 °С в среде инертного газа 

(Режим 2, Р-2). Температура отжига для Р-2 образцов 

была выбрана немного выше температуры ионно-

плазменной обработки (ИПО) с целью сведения к ми-

нимуму возможности структурных превращений при 

насыщении. Часть Р-1 образцов была подвергнута от-

жигу при температуре 540 °С в течение 12 часов (ана-

логично нагреву при ИПО) для аттестации микрострук-

туры и установления, как влияет нагрев на микрострук-

турные изменения во время ИПО. Из термомеханически 

обработанных заготовок вырезали плоские пропорцио-

нальные образцы для механических испытаний с раз-

мерами рабочей части 18×2,7×1,7 мм, механически их 

шлифовали и электролитически полировали.  

Ионно-плазменную обработку образцов проводили  

в течение 12 часов на установке ЭЛУ-5 (Уфа) в смеси 

газов аргона Ar (70 %), азота N2 (25 %) и ацетилена 

C2H2 (5 %), при давлении 300 Па и температуре 540 °С  

и с последующим охлаждением в вакууме в течение  

1 часа. Электронно-микроскопические исследования 

образцов после термомеханических обработок были 

выполнены на просвечивающем электронном микро-

скопе (ПЭМ) JEOL 2100 при ускоряющем напряжении 

200 кВ. Средний размер структурных элементов был 

определен с использованием темнопольного анализа 

ПЭМ-изображений [17]. Кроме того, исходную зеренно-

субзеренную структуру Р-1 и Р-2 образцов изучали мето-

дом дифракции обратнорассеянных электронов (ДОЭ)  

с использованием сканирующего электронного микро-

скопа Quanta 600 FEG (шаг сканирования 0,04 мкм). 

Карты ДОЭ были построены с разным фактором досто-

верности (“Confidence Index” – CI), значения которого 

варьируются в интервале от 0 до 1 (1 соответствует 

наилучшему качеству идентификации фазы). 

Рентгеновские структурные и фазовые (РСА и РФА) 

исследования образцов до и после ионно-плазмен-

ной обработки проводили на дифрактометре ДРОН-7 

с Co-Kα-излучением. Для анализа фазового состава  

в поверхностных слоях образцов после ИПО использо-

вали симметричную и ассиметричную схемы съемок. 

Ассиметричные съемки рентгенограмм проводили при 

фиксированных углах скольжения α=5° и α=10°. Измере-

ние плотности дислокаций в образцах после термомеха-

нических обработок проводили на основе анализа про-

филей Брегговских максимумов [18]. Размер областей 

когерентного рассеяния (ОКР) и расчет микроискажений 

решетки оценивали методом аппроксимации [19]. 

Оже-спектрометр Шхуна-2 был использован для по-

строения профилей распределения азота и углерода по 

глубине образцов после ионно-плазменной обработки. 

Измерения на оже-спектрометре проводились от упроч-

ненной поверхности к центру образцов.  

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА И ИХ 

ОБСУЖДЕНИЕ 

На рис. 1 представлена микроструктура образцов 

стали после термомеханических обработок (ТМО) по 

Режиму 1 и Режиму 2. Анализ ДОЭ изображений ори-

ентационных карт (рис. 1а, 1б) выявил, что после ТМО 

в Р-1 и Р-2 образцах образуется зеренно-субзеренная 

аустенитная структура с размером зерен ≈1,0–1,5 мкм. 

Обратные полюсные фигуры с одинаковым цветовым 

кодом на рис. 1а, 1б свидетельствуют о близких тек-

стурных компонентах Р-1 и Р-2 образцов. Несмотря на 

высокую достоверность идентификации аустенитной 

фазы (99 %), хорошо идентифицируются только до-

вольно крупные фрагменты, соответствующие отдель-

ным зернам или субзернам в Р-1 и Р-2 образцах. Между 

отдельными элементами структуры присутствует боль-

шое количество не идентифицированных точек разных 

цветов (с CI ниже 0,1), которые, вероятно, совпадают 

с полосами локализованной деформации, сильноде-

формированными областями и границами между зер-

нами и субзернами. Сопоставление ориентационных 
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Рис. 1. Микроструктура образцов стали типа 316L после термомеханических обработок  

по Режиму 1 (а, в) и Режиму 2 (б, г). 

Ориентационные карты ДОЭ (а, б) и карты локальных разориентаций (в, г);  

Карты ДОЭ приведены с разным фактором достоверности (CI): CI>0,1 (а, б) и CI>0,4 (в, г) 
 

 

карт на рис. 1а, 1б показывает, что объем точек с удов-

летворительной идентификацией различен для Р-1 и Р-2 

образцов. Для Р-2 образцов области с непрерывными 

разориентациями в зернах и субзернах имеют более 

равноосную форму и обладают большими размерами по 

сравнению с более разориентированной и измельченной 

структурой в Р-1 образцах. Анализ карт локальных ра-

зориентаций кристаллической решетки с высоким фак-

тором достоверности (CI>0,4) выявил, что внутри этих 

областей разориентации не превышают 3°, но для ото-

жжённых Р-2 образцов микродеформация и разориен-

тации кристаллической решетки внутри структурных 

элементов меньше (рис. 1в, 1г).  

Согласно анализу ПЭМ изображений, в результате 

обработки по Режиму 1 происходит формирование ра-

зориентированной зеренно-субзеренной структуры с вы-

сокой плотностью деформационных дефектов кристал-

лического строения (рис. 2а). Средний размер элемен-

тов субзеренной структуры лежит в субмикрометровом 

масштабе и составляет D=330±190 нм. ПЭМ анализ 

свидетельствует о формировании субзеренной микро-

структуры внутри зерен, приведенных на ДОЭ ориен-

тационных картах (рис. 1а). ПЭМ анализ изображений 

также свидетельствует о присутствии в структуре тон-

ких деформационных двойников шириной 30±10 нм 

(рис. 2в). На МД картинах (вставки на рис. 2а, 2в) видно 

большое количество размытых в азимутальном направ-

лении аустенитных рефлексов. Это позволяет говорить 

о присутствии высокоугловых и малоугловых разориен-

таций между структурными элементами. По данным 

РСА в результате пластической деформации стальных 

образцов по Режиму 1 плотность дислокаций достигает 

значения ρ=2,3×1014 м-2, микродеформация кристалли-

ческой решетки – Δd/d=4×10-3.  

Постдеформационный отжиг при температуре 600 °С 

по Режиму 2 способствует небольшому увеличению 
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Рис. 2. Микроструктура образцов стали типа 316L после термомеханических обработок  

по Режиму 1 (а, в) и Режиму 2 ( б, г). 

Светлопольные ПЭМ изображения (а-г) и соответствующие им микродифракционные картины (МД)  

(вставки на а-г). Стрелки на (г) указывают на рекристаллизованные зерна. 

МД получены с участков фольг площадью 1,5 мкм2(а, б), 1,2 мкм2(в) и 0,3 мкм2(г) 

 

 

среднего размера элементов зеренно-субзеренной 

структуры до значения D=390±260 нм (рис. 2б). По 

данным анализа ПЭМ изображений, отжиг в течение 

двух часов способствовал началу рекристаллизацион-

ных процессов в отдельных зернах или субзернах (от-

мечены стрелками на рис. 2г). Рекристаллизованные 

зерна без дислокаций со средним размером 60±12 нм 

достаточно часто наблюдались в аустенитной структуре 

после отжига. МД картины (вклейки на рис. 2б, 2г) 

имеют в основном точечный квази-кольцевой вид. На 

МД картине, представленной на рис. 2г, на квази-

кольцах хорошо видны отдельные рефлексы, и их рас-

пределение свидетельствует о наличии высокоугловых 

разориентировок между элементами структуры. Азиму-

тальные размытия аустенитных рефлексов менее выра-

жены по сравнению с таковыми для Р-1 образцов, что 

также свидетельствует о наличии преимущественно 

высокоугловых разориентаций между элементами мик-

роструктуры в Р-2 образцах. В результате постдефор-

мационного отжига происходит релаксация дефектной 

структуры в Р-2 образцах, плотность дислокаций  

и микронапряжения уменьшаются по сравнению с Р-1 

образцами до значений ρ=1,5×1014 м-2 и Δd/d=3×10-3, 

соответственно.  

Таким образом, ПЭМ и РСА подтверждают резуль-

таты, полученные ДОЭ методом. В совокупности эти 

данные показывают, что основные различия в структуре 

Р-1 и Р-2 образцов заключаются в плотности дисло-

каций, микронапряжениях кристаллической решетки  

и доле малоугловых границ. Отжиг Р-2 образцов спо-

собствует релаксации высокодефектной структуры: 

увеличению среднего размера субзеренных элементов, 

уменьшению микронапряжений, плотности дислокаций 

и доли малоугловых границ. 
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На рис. 3 показано ПЭМ изображение микрострук-

туры Р-1 образцов после 12 часов отжига при темпера-

туре 540 °С. ПЭМ анализ микроструктуры позволяет 

говорить о том, что в процессе данной выдержки суще-

ственных микроструктурных изменений в прокатанных 

образцах не происходит (рис. 3).  

На рис. 4 изображены рентгенограммы, полученные 

при использовании разных схем рентгеновских съемок на 

Р-1 и Р-2 образцах АНС до и после ИПО. РФА анализ 

термомеханически обработанных по двум режимам об-

разцов (до ИПО) выявил наличие пиков только от аусте-

нитной фазы (Fe-γ) и выявил, что при прокатке и отжиге 

при 600 °С фазовых превращений в образцах не происхо-

дило (диаграммы (1) на рисунке 4а, 4б). Независимо от 

проведенных термомеханических обработок параметр 

решетки Fe-γ фазы имел значение a=0,3596 нм.  

РФА анализ выявил, что в процессе ИПО в поверх-

ностных слоях Р-1 и Р-2 образцов АНС происходили 

аналогичные фазовые превращения. На рентгенограм-

мах, полученных при симметричной съемке, после 

ИПО наблюдали пики от легированного азотом и угле-

родом аустенита (Fe-γN, C), феррита (Fe-αN, C), нитрид-

ных и карбонитридных фаз Fe4 (N, C) и Cr (N, C) (диа-

граммы (2) на рисунке 4а, 4б). При сравнении рентгено-

грамм (1) и (2) на рисунке 4а, 4б наблюдалось умень-

шение интенсивности, уширение и смещение в сторону 

меньших углов рентгеновской линии (111) от легиро-

ванной азотом и углеродом аустенитной фазы (Fe-γN, C). 

Увеличенные фрагменты рентгенограмм Р-1 и Р-2 об-

разцов после ИПО на рисунке 4в, 4г также отражают 

сильное уширение линии Fe-γN, C (2θ≈49–51°) и ее 

смещение в сторону меньших углов дифракции. Это 

связано с изменением параметра решетки по глубине 

упрочненного слоя для Fe-γN, C фазы. Уширенная рент-

геновская линия, соответствующая легированной азо-

том и углеродом аустенитной фазе Fe-γN,C (2θ≈49–51°), 

ограничена с одной стороны (справа от линии) положе-

нием, которое соответствует исходной фазе без атомов 

внедрения Fe-γ (a=0,3596 нм), и, с другой стороны (сле-

ва), – упорядоченной фазе Fe4(N, C) с параметром 

(a=0,3780 нм) (область выделена голубым цветом на  

рис. 4в, 4г). Фаза Fe4(N, C) обычно образуется в сильно 

пересыщенной азотом и углеродом аустенитной фазе [21].  

После ионно-плазменного поверхностного насыще-

ния стальных образцов атомами внедрения параметр 

решетки аустенита, определенный по линии (111), уве-

личивается: для Р-1 образцов значение находится  

в диапазоне a=0,3617–0,3625 нм, для Р-2 образцов па-

раметр решетки имеет более высокое значение 

a=0,3635–0,3649 нм. Увеличение параметра решетки 

свидетельствует о твердорастворном упрочнении АНС 

азотом и углеродом и формировании неоднородной кон-

центрации атомов внедрения в аустените по толщине 

композиционного слоя. Более широкий интервал значе-

ний параметра кристаллической решетки фазы Fe-γN, C  

и высокие значения параметра решетки свидетельствуют 

о том, что аустенитная структура после отжига в Р-2 об-

разцах растворяет больше атомов внедрения в процессе 

ИПО по сравнению с Р-1 образцами после прокатки.  

Рентгенограммы, полученные при использовании 

асимметричной схемы съёмки при фиксированных уг-

лах падения α=5°, 10°, позволили оценить фазовый со-

став композиционных слоев вблизи поверхности (на 

глубине 5–10 мкм). Для Р-1 и Р-2 образцов фазовый 

состав после ИПО был одинаков (рентгенограммы 3, 4 

на рис. 4 а–г). Уменьшение угла падения рентгеновской 

дифракции (α=5°) сопровождалось уменьшением инте-

гральной интенсивности пиков на рентгенограммах 

(рис. 4а, 4б). Однако, линии от фаз Cr (N, C), Fe4 (N, C) 

и Fe-αN, C хорошо идентифицируются, что позволяет 

говорить о преобладании нитридных и карбонитридных 

фаз в композиционных слоях вблизи поверхности Р-1  

и Р-2 образцов (4 на рис. 4а, 4б). Сравнение интеграль-

ной интенсивности пиков на рентгенограммах при ас-

симетричных съемках (α=5°, α=10°) для Р-1 и Р-2 

образцов после ИПО выявило, что в поверхностных 

слоях доля Cr (N, C) и Fe4 (N, C) фаз выше для Р-1 об-

разцов (4 на рис. 4а, 4б). 

 

 

 
 

Рис. 3. Светлопольное ПЭМ изображение микроструктуры и соответствующая ему МД картина  

(вставка) для Р-1 образцов аустенитной нержавеющей стали типа 316L  

после отжига в течение 12 ч  

при температуре 540 °С. МД получена с участка фольги площадью 1,4 мкм2 
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Рис. 4. Фрагменты рентгенограмм, полученных на образцах аустенитной нержавеющей стали типа 316L:  

после термомеханических обработок (рентгенограммы (1) на (а, б)),  

после термомеханических обработок и ИПО (2–4) на (а–г).  

Симметричная (рентгенограммы (1, 2) на (а, б))  

и ассиметричные (рентгенограммы (3,4), α=5, 10º) схемы съемок 

 

 

На рис. 5 изображены профили распределения 

атомов внедрения (азота и углерода) по глубине Р-1 

(а) и Р-2 (б) для образцов АНС после ИПО, получен-

ные методом электронной оже-спектроскопии. Про-

фили имеют сложную стадийность, концентрации 

азота и углерода изменяются нелинейно и зависят от 

исходной микроструктуры Р-1 и Р-2 образцов. На 

профилях распределения атомов внедрения по глуби-

не можно выделить две характерные области: компо-

зиционный слой глубиной ≈20 мкм (I) и диффузион-

ную зону (II).  

Максимальные концентрации азота и углерода соот-

ветствуют композиционным слоям (I) у края Р-1 и Р-2 

образцов (рис. 5). Для Р-1 образцов с высокодефектной 

структурой в композиционном слое характерна высокая 

концентрация атомов внедрения (рис. 5а). Она умень-

шается скачком на глубине ≈5 мкм (отмечена на рис. 5а), 

в то время как в композиционном слое (I) в Р-2 образ-

цах она изменяется более равномерно.  

На основе анализа данных на рис. 5 можно сделать 

вывод, что структура с высокой плотностью дефектов 

(Режим 1) способствует накоплению атомов внедрения 

(преимущественно углерода) в ≈5 мкм поверхностном 

слое образцов. В то же время сильнодеформированная 

структура Р-1 образцов препятствует диффузии углеро-

да в объем материала. Содержание азота выше для Р-1 

образцов как в композиционном слое (I), так и в диффу-

зионной зоне (II).  

Структурные особенности Р-1 и Р-2 образцов связа-

ны с различной плотностью деформационных дефектов 

(количеством малоугловых границ и плотностью дисло-

каций). Неравновесные дефекты в структуре способны 

адсорбировать атомы внедрения и выступать в каче-

стве наиболее благоприятных мест для зарождения 

28 Вектор науки ТГУ. 2019. № 3 (49)



В.А. Москвина, Е.Г. Астафурова, К.Н. Рамазанов и др.   «Влияние деформационных дефектов на фазовый…» 

 

       
 а б 

 

Рис. 5. Профили распределения атомов внедрения (C, N) по глубине Р-1 (а) и Р-2 (б)  

образцов аустенитной нержавеющей стали типа 316L после ионно-плазменной обработки 

 

 

нитридных и карбонитридных фаз при поверхностной 

насыщающей обработке [1; 4; 10]. Кроме того, они спо-

собствуют более глубокому проникновению атомов 

внедрения в металл [15; 20]. Подавление объемной 

диффузии углерода и преимущественное накопление 

азота в Р-1 образцах при ИПО обусловлено их струк-

турными особенностями: формирование при пластиче-

ской деформации высокой плотности дислокаций и раз-

витой субструктуры в АНС создают благоприятные 

условия для ускоренного диффузионного массоперено-

са атомов внедрения в объем материала, а также обес-

печивают высокую адсорбционную способность мате-

риала. При ионно-плазменном насыщении искаженные 

области кристаллической решетки вблизи ядер дислока-

ций и малоугловые границы в стали действуют как мес-

та скопления («ловушки») для атомов внедрения в до-

полнение к большеугловым границам, которые свойст-

венны крупнозернистым материалам [20]. В этом слу-

чае возможна диффузия как по границам зерен, доля 

которых возрастает из-за предварительной пластиче-

ской деформации, так и объемная – по телу зерна бла-

годаря усиленной диффузии в искаженных областях 

кристаллической решетки. Деформационно-индуци-

рованные «ловушки» для атомов внедрения (дислока-

ции и малоугловые границы) сильнее аккумулируют 

азот и углерод и вызывают их сверхвысокие концен-

трации в поверхностном ≈5 мкм слое Р-1 образцов по 

сравнению с Р-2 образцами. Образование композицион-

ного поверхностного слоя, состоящего из фаз Cr (N, C)  

и Fe4 (N, C), Fe-γN, C и Fe-αN, C связано с изменением эле-

ментного состава в поверхностном слое Р-1 и Р-2 образ-

цов при проведении ИПО. Полученные в работе резуль-

таты согласуются с результатами предыдущих исследо-

ваний фазового состава поверхностных слоев 316L стали 

при аналогичных температурах азотирования [7–9].  

Экспериментальные результаты, полученные в ра-

боте, свидетельствуют о значительном влиянии разви-

той деформационно-индуцированной высокодефект-

ной микроструктуры на накопление и объемную диф-

фузию атомов внедрения (азота и углерода) при ионно-

плазменной обработке стали.  

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ 

При ионно-плазменной обработке в смеси газов азо-

та, аргона и ацетилена стабильной аустенитной нержа-

веющей стали типа 316L, независимо от типа исходной 

микроструктуры, (индуцированной деформацией с вы-

сокой плотностью дефектов зеренно-субзеренной или 

отожженной зеренно-субзеренной) в поверхностных 

слоях образцов происходили аналогичные фазовые пре-

вращения – образование перенасыщенного азотом  

и углеродом аустенита и феррита, нитридных и карбо-

нитридных фаз. Независимо от исходной микрострук-

туры образование легированного азотом и углеродом 

аустенита и феррита (Fe-γN, C и Fe-αN, C) способствует 

твердорастворному упрочнению, а образование Cr (N, 

C), Fe4 (N, C) фаз приводит к дисперсионному тверде-

нию в поверхностных слоях Р-1 и Р-2 образцов. 

Высокая плотность дислокаций, границ и субграниц 

различного типа способствует интенсивному насыщению 

поверхностных слоев азотом и углеродом стабильной 

аустенитной нержавеющей стали типа 316L. Развитая 

дефектная зеренно-субзеренная структура в Р-1 образцах 

способствует аккумулированию в процессе ИПО атомов 

внедрения (азота и углерода) в поверхностном слое  

(≈5 мкм) и подавляет объемную диффузию углерода по 

сравнению с отожжённой структурой Р-2 образцов.  

Работа выполнена в рамках Программы фундамен-

тальных научных исследований государственных ака-

демий наук на 2013-2020 годы, направление III.23.2.7. 

Исследования проведены с использованием оборудова-

ния центра коллективного пользования «Нанотех» 

ИФПМ СО РАН. 

Статья подготовлена по материалам докладов 

участников IX Международной школы «Физическое 

материаловедение» (ШФМ-2019) с элементами науч-

ной школы для молодежи, Тольятти, 9–13 сентября 

2019 года. 
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Abstract: Austenitic stainless steels are demanded alloys in modern industry due to their physical and mechanical char-

acteristics. Concurrently, they are not devoid of weaknesses - strength properties do not meet the performance require-

ments for their use in the manufacture of essential components.  

One of progressing way to solve this problem is ion-plasma saturation with interstitials (nitrogen and carbon) of mate-

rials surface. In this paper, authors investigated the influence of pre-deformation microstructure with different density of 

deformation-associated defects on phase and elemental composition of surface layers formed during ion-plasma treatment 

in stable austenitic stainless steel (316L-type). It was shown that thermal-mechanical treatment in two regimes facilities to 

the formation of grain-subgrain structure submicrometer scale in specimens, in which main differences lie in the density of 

deformation defects and fraction of low-angle boundaries. It has been shown that during ion-plasma treatment in the mix-

ture of gases (Ar + N2 + C2H2) at 540 °С (12 hours) of stable austenitic stainless 316L-type steel independently of initial 

microstructure (deformation-induced grain-subgrain with high density of defects or annealed grain-subgrain) in specimens 

surface layers with the same phase compositions were formed - supersaturated with nitrogen and carbon austenite and fer-

rite (Fe-γN, C and Fe-αN ,C), nitrides and carbonitrides Cr(N, C), Fe4(N, C). The high density of non-equilibrium crystal de-

fects promoted to the intensive saturation of the surface layers with nitrogen and carbon in austenitic stainless steel. The 

developed defective grain-subgrain structure in specimens contributes accumulation of interstitials (nitrogen and carbon) 

during ion-plasma treatment in the surface layer (≈ 5 μm) and suppression of bulk diffusion of carbon compared to the 

annealed grain-subgrain structure. The experimental results provide support for significant role of deformation-assisted 

well-developed microstructure in accumulation and bulk diffusion of interstitials under ion-plasma treatment of austenitic 

stainless steel. 
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