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Аннотация: Хромоникелевая аустенитная сталь ЭК-164 обладает хорошей пластичностью, коррозионной 

стойкостью и эффективным сопротивлением радиационному распуханию по сравнению с другими сталями такого 

класса. В настоящее время сталь ЭК-164 применяется в качестве одного из основных материалов для изготовления 

оболочек тепловыделяющих элементов реакторов. Для строительства новых реакторов на быстрых нейтронах тре-

буется усовершенствование (повышение прочности) существующих конструкционных материалов ядерной энер-

гетики. В работе исследовано влияние температуры пластической деформации на особенности микроструктуры  

и механические свойства аустенитной стали ЭК-164. Предложен способ модификации микроструктуры и механи-

ческих свойств аустенитной стали с использованием пластической деформации при различных температурах. Оп-

ределены особенности микроструктуры и механизмы деформации, обеспечивающие повышение прочностных 

свойств стали в условиях прокатки. Показано, что в процессе холодной деформации ε≈30 % в микроструктуре ста-

ли развивается механическое двойникование (преимущественно по двум системам). В местах пересечения микро-

двойников не обнаружено образование мартенситных фаз, что свидетельствует о стабильности аустенита по отно-

шению к фазовым превращениям в процессе деформации указанной стали. Низкотемпературная деформация  

с предварительным охлаждением в жидком азоте ε≈50 % приводит к более интенсивному двойникованию (двойни-

ки по нескольким системам) и способствует развитию локализации деформации в микродвойниковой структуре. 

При этом локализация деформации развивается преимущественно в местах с высокой плотностью микродвойни-

ков. В процессе теплой деформации при 600 °C, ε≈60 % исходные аустенитные зерна фрагментируются с образо-

ванием субмирокристаллических пластин искривленной формы, имеющих как малоугловые, так и высокоугловые 

границы разориентации. Полученные в результате пластической деформации структурные состояния обеспечива-

ют значительное (≈2–5 раз) повышение прочностных свойств стали. 

Ключевые слова: аустенитная сталь; сталь ЭК-164; прокатка; холодная деформация; низкотемпературная де-

формация; теплая деформация; полосы локализации деформации; механическое двойникование. 
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ВВЕДЕНИЕ 

В настоящее время формирование субмикро- и на-

нокристаллических структурных состояний в конструк-

ционных материалах, в том числе материалах ядерной 

энергетики, является одним из актуальных направлений 

исследований [1; 2]. Материалы с такими структурными 

состояниями обладают уникальными, недостижимыми 

для крупнокристаллических аналогов, высокими проч-

ностными и пластическими свойствами [3–5]. 

Одними из основных способов формирования суб-

микро- и нанокристаллических структурных состояний 

в аустенитных сталях являются методы интенсивной 

пластической деформации, такие как кручение под дав-

лением на наковальнях Бриджмена, равноканальное уг-

ловое прессование, прокатка до больших (95–99 %) 

степеней деформации, всесторонняя ковка. Методы ин-

тенсивной пластической деформации позволяют из-

мельчить структуру материалов до наноразмерного мас-

штаба [6–8] и существенно повысить прочностные 

свойства [4; 6; 8; 9]. При этом такие методы имеют ряд 

ограничений: малые размеры образцов, дороговизна, 

применимость не на всех материалах и др. [1]. 

Формирование субмикро- и нанокристаллических 

структурных состояний в аустенитных сталях возможно 

за счет применения различных термомеханических об-

работок [10–12]. Термомеханические обработки с ма-

лыми степенями деформации (е<1, где e – истинная де-

формация) способны приводить к измельчению структу-

ры в аустенитных сталях до субмикрокристаллического 
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масштаба и повышению прочностных свойств [13–15]. 

Таким образом, для конструкционных материалов, в том 

числе материалов ядерной энергетики [16], использова-

ние термомеханических обработок является экономиче-

ски более востребованным, чем применение методов 

интенсивной пластической деформации, поскольку они 

могут быть реализованы не только в лабораторных 

масштабах, но и в промышленном производстве. 

Известно, что для изготовления оболочек тепловы-

деляющих элементов ядерных реакторов применяется 

аустенитная сталь ЭК-164 в холоднодеформированном 

состоянии [17]. В работе [15] на стали ЭК-164 было 

исследовано влияние термомеханической обработки, 

состоящей из низкотемпературной и последующей теп-

лой пластической деформации. В результате такой об-

работки были сформированы структурные состояния  

с высокой объемной долей микродвойников и полос ло-

кализации деформации. Указанные особенности микро-

структуры стали обеспечили повышение предела теку-

чести в ≈3 раза.  

Ранее было изучено влияние низкотемпературной, 

холодной и теплой деформации на структурные пре-

вращения и изменение механических свойств аустенит-

ных сталей [18–20]. Применение таких термомеханиче-

ских обработок на аустенитной стали ЭК-164 подробно 

не изучалось. 

Цель работы – исследование влияния температуры 

пластической деформации на особенности микрострукту-

ры и механические свойства аустенитной стали ЭК-164. 

 

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ 

В качестве материала для исследований была вы-

брана аустенитная сталь ЭК-164 (07Х16Н19М2Г2БТР), 

химический состав которой приведен в таблице 1.  

Определение химического состава стали проводили 

с помощью рентгенофлуоресцентного спектрометра 

XRF-1800. 

Сталь подвергали отжигу при 1100 °C 1 ч с после-

дующей закалкой в воду. Пластическую деформацию 

проводили прокаткой за несколько проходов на двух-

валковом стане на образцах размерами ≈55×10×10 мм3. 

Были использованы 3 типа деформации: холодная, 

низкотемпературная и теплая. Холодную деформацию  

(при 20 °C) осуществляли за 1 проход со степенью де-

формации ε≈30 %. Низкотемпературную деформацию  

(с предварительным охлаждением в жидком азоте  

до −196 °C) выполняли за 3 прохода с общей степенью 

деформации ε≈50 %. Между проходами образцы выдер-

живали в жидком азоте. Теплую деформацию (с предва-

рительным нагревом до 600 °C) проводили за 3 прохода  

с общей степенью деформации ε≈60 %. Нагрев образ-

цов в трубчатой печи с выдержкой при заданной темпе-

ратуре для первого прохода составлял ≈10 мин, для по-

следующих ≈5 мин. После выхода из прокатного стана 

образцы охлаждали в воде. Валки прокатного стана до-

полнительно не охлаждались и не подогревались. 

Исследования микроструктуры проводили на про-

свечивающем электронном микроскопе Philips CM12 

при ускоряющем напряжении 120 кВ. Испытания на 

одноосное растяжение осуществляли на универсальной 

вакуумной машине типа Поляни со скоростью дефор-

мации ≈2·10-3 с-1 при 20 °C. 

Для механических испытаний и просвечивающей 

электронной микроскопии образцы готовили с помо-

щью электроискрового станка. Тонкие фольги вырезали 

из сечений, перпендикулярных плоскости прокатки,  

а образцы в форме двойных лопаток (с длиной рабочей 

части 13 мм и сечением 2×1 мм2) – параллельно плос-

кости прокатки. Затем образцы шлифовали вручную на 

шлифовально-полировальном станке с использованием 

наждачной бумаги различной зернистости. Последую-

щую электролитическую полировку образцов осущест-

вляли на плоских электродах при напряжении 10–12 В  

в электролите, содержащем 450 мл ортофосфорной ки-

слоты (H3PO4) и 50 г хромового ангидрида (CrO3). 

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 

Микроструктура стали ЭК-164 в исходном состоя-

нии, согласно электронно-микроскопическим исследо-

ваниям, представлена аустенитными зернами размера-

ми ≈30–40 мкм. Внутри и на границах зерен располо-

жены наноразмерные (от 5 до 50 нм) и относительно 

крупные (от 50 нм до 5 мкм) частицы сложных карби-

дов типа MC, где M – V, Ti и Nb. 

В процессе холодной деформации ε≈30 % внутри 

аустенитных зерен развивается механическое двойни-

кование преимущественно по нескольким плоскостям 

{111}. Как можно видеть из рис. 1 a, пластины двойни-

ков двух систем пересекаются, ограничивая несдвойни-

кованные области. При этом пластины двойников одной 

системы испытывают сдвиги при пересечении с двой-

никами другой системы (рис. 1). В работе [15] подобная 

структура в стали ЭК-164 была получена после низко-

температурной деформации ε≈20 %. 

В структуре стали ЭК-164 низкотемпературная де-

формация ε≈50 % приводит к формированию высокой 

плотности микродвойников. На рис. 2 показано, что пла-

стины микродвойников залегают по трем плоскостям 

 

 

 
Таблица 1. Химический состав стали ЭК-164 

Table 1. Chemical composition of EK-164 steel 

 

 

Сталь 
Содержание химических элементов, масс. % 

Fe Ni Cr Mo Mn Si Ti Nb V C 

ЭК-164 60,46 17,92 15,93 2,4 1,74 0,68 0,4 0,28 0,12 0,07 
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 a b 

 
Рис. 1. Микроструктура аустенитной стали ЭК-164 после холодной деформации ε≈30 %: 

a – светлопольное изображение микродвойников; 

b – соответствующая дифракционная картина. 

Ось зоны матрицы близка к  123 , двойников – к  123  

Fig. 1. Microstructure of EK-164 austenitic steel after cold deformation ε≈30 %: 

a – bright-field image of micro-twins; 

b – corresponding diffraction pattern. 

Axis of matrix zone is close to  123 , of twins – to  123  

 

 

 

двойникования. Наличие азимутальных разориентаций 

рефлексов на дифракционной картине (рис. 2 b) свиде-

тельствует об отклонении двойников от точных двойни-

ковых положений и формировании в такой структуре 

малоугловых границ. 

Исследования показали, что в структуре стали с вы-

сокой плотностью двойников обнаружены полосы ло-

кализации деформации. На рис. 3 a представлена ти-

пичная полоса локализации, пересекающая микродвой-

никовую структуру. На дифракционной картине с об-

ласти микродвойниковой структуры и полосы наблю-

даются значительные азимутальные «размытия» реф-

лексов (рис. 3 b), свидетельствующие о множественных 

разориентациях в исследованном участке. Такие полосы 

имеют высокоугловые границы разориентации с матри-

цей и внутреннюю структуру из субмикро- и нанораз-

мерных фрагментов с мало- и высокоугловыми грани-

цами разориентации [20]. 

Следует отметить, что полосы локализации разви-

ваются как дополнительный механизм деформации 

только в том случае, когда микродвойники заполняют 

практически весь объем аустенитных зерен и расстоя-

ние между ними становится сравнимым с толщиной 

двойниковых пластин [9]. В работе [15] отмечалось, что 

подобные механизмы локализации развиваются при 

температурах деформации 20–700 °C, а при более низ-

ких температурах их развитие становится затрудни-

тельным.  

В настоящей работе показано, что низкотемператур-

ная деформация со степенью 50 % приводит к образо-

ванию полос локализации в структуре с высокой плот-

ностью микродвойников. Таким образом, степень де-

формации оказывает большее влияние на развитие ло-

кализации деформации в микродвойниковой структуре, 

чем температура. 

Исследование микроструктуры стали ЭК-164 после 

теплой деформации при 600 °C со степенью ε≈60 % 

показало, что в процессе такой деформации исходные 

аустенитные зерна фрагментируются с формированием 

субмикрокристаллических пластин (рис. 4). При этом 

обнаружены отдельные пластины микродвойников, ко-

торые, вероятно, образовались в процессе релаксации 

напряжений при закалке образца после деформации. На 

рис. 4 a представлены фрагменты деформированной 

микроструктуры – искривленные пластины размерами 

≈200–500 нм в ширину. Из анализа дифракционной кар-

тины (рис. 4 b) следует, что представленные пластины 

имеют между собой как малоугловые, так и высокоуг-

ловые границы разориентации. 

Испытания на растяжение показали, что представ-

ленные выше структурные состояния, полученные в про-

цессе пластической деформации, обеспечивают значи-

тельное повышение прочностных свойств стали отно-

сительно исходного состояния. Согласно таблице 2, 

после низкотемпературной деформации, при которой 

формируются высокая плотность микродвойников и по-

лосы локализации деформации, достигнуты макси-

мальные значения предела текучести ≈1050 МПа  

и предела прочности ≈1230 МПа. При этом относитель-

ное удлинение до разрушения значительно снижается 

до ≈4 %. 

Некоторое снижение прочностных свойств стали 

в случае холодной деформации по сравнению с низко-

температурной деформацией (таблица 2) связано с мень-

шей плотностью высокоугловых (в том числе двойнико-

вых) границ. Поскольку плотность микродвойников 

после низкотемпературной деформации выше, то 

скольжение дислокаций в такой структуре становится 

затруднительным, что отражается на снижении значе-

ний пластичности стали. 
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Рис. 2. Микроструктура аустенитной стали ЭК-164 после низкотемпературной деформации ε≈50 %: 

a – светлопольное изображение микродвойников; 

b – соответствующая дифракционная картина; 

c – темнопольное изображение двойников в рефлексе <200>γ; 

d – темнопольное изображение двойника в рефлексе <111>γ 

Fig. 2. Microstructure of EK-164 austenitic steel after low-temperature deformation ε≈50 %: 

a – bright-field image of micro-twins; 

b – corresponding diffraction pattern; 

c – dark-field image of micro-twins in reflection <200>γ; 

d – dark-field image of a micro-twin in reflection <111>γ 

 

 

 

Фрагментированная структура, полученная в про-

цессе теплой деформации, обеспечивает повышение 

предела текучести до ≈730 МПа и предела прочности 

до ≈810 МПа при относительном удлинении 6,9 %. 

Следует отметить, что, несмотря на высокую (60 %) 

степень деформации, прочностные свойства стали по-

сле теплой деформации ниже, чем после холодной или 

низкотемпературной деформации (таблица 2). Это свя-

зано с преобладающими механизмами деформации. 

При низкотемпературной и холодной деформации та-

ким механизмом является механическое двойникование, 

при теплой деформации – дислокационные (дислокаци-

онно-дисклинационные) механизмы фрагментации [9].  

Доля большеугловых границ в микродвойниковой 

структуре в несколько раз выше, чем во фрагментиро-

ванной структуре. Поскольку именно большеугловые 

границы наиболее устойчивы по отношению к пласти-

ческой деформации и оказывают ей большее сопротив- 

ление, чем малоугловые, то более высокие прочностные 

свойства способны обеспечить структуры с высокой 

плотностью микродвойников, чем микроструктуры  

с субмикрокристаллическими фрагментированными пла-

стинами. 

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ 

Холодная и низкотемпературная деформация стали 

приводят к развитию механического двойникования. 

При этом двойникование при более низкой температуре 

происходит более интенсивно. Повышение степени 

низкотемпературной деформации до 50 % способствует 

увеличению плотности микродвойников и образованию 

полос локализации деформации. Такие структурные 

состояния обеспечивают высокий уровень прочностных 

свойств – предел текучести σ0,2>1000 МПа, что в ≈5 раз 

выше исходных значений.  
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Рис. 3. Микроструктура аустенитной стали ЭК-164 после низкотемпературной деформации ε≈50 %: 
a – светлопольное изображение полосы локализации деформации; 

b – соответствующая дифракционная картина 
Fig. 3. Microstructure of EK-164 austenitic steel after low-temperature deformation ε≈50 %: 

a – bright-field image of a localized deformation band; 
b – corresponding diffraction pattern 
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Рис. 4. Микроструктура аустенитной стали ЭК-164 после теплой деформации ε≈60 %: 
a – светлопольное изображение фрагментации; 
b – соответствующая дифракционная картина 

Fig. 4. Microstructure of EK-164 austenitic steel after warm deformation ε≈60 %: 
a – bright-field image of a fragmentation; 

b – corresponding diffraction pattern 

 
 
 

Таблица 2. Механические свойства аустенитной стали ЭК-164 после пластической деформации 
 при различных температурах 

Table 2. Mechanical properties of EK-164 austenitic steel after plastic deformation at different temperatures 
 

 

Режим обработки 
Механические свойства 

σ0,2, МПа σв, МПа δ, % 

Исходное состояние 199–205 536–546 49,3–49,9 

Холодная деформация при 20 °C, ε≈30 % 724–750 869–938 7,2–7,4 

Низкотемпературная деформация, ε≈50 % 1009–1050 1215–1233 4–4,2 

Теплая деформация при 600 °C, ε≈60 % 680–734 804–812 6,5–6,9 
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Теплая деформация при 600 °C приводит к фрагмен-

тации структуры стали на пластины субмикрокристал-

лического масштаба. Эта структура не содержит микро-

двойников и обеспечивает повышенные значения пре-

дела текучести σ0,2≈730 МПа при удовлетворительной 

(до 6,9 %) пластичности. 
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Abstract: Chromium-nickel austenitic EK-164 steel has good ductility, corrosion resistance, and effective resistance to 

radiation swelling in comparison with other steels of this class. Currently, due to these properties, EK-164 steel is used as 

one of the main materials for the production of shells of fuel elements of reactors. The construction of new fast-neutron 

reactors (BN-1200, etc.) requires the improvement (strength improvement) of existing nuclear power engineering materi-

als. The paper studies the effect of plastic deformation temperature on the features of microstructure and mechanical pro-

perties of EK-164 austenitic steel. The authors proposed the technique of modification of microstructure and mechanical 

properties of austenitic steel using plastic deformation at various temperatures, determined the features of microstructure 

and mechanisms of deformation ensuring the improvement of strength properties of steel under the rolling. The study 

showed that during cold deformation ε≈30 %, mechanical twinning (mainly by two systems) develops in the steel micro-

structure. The authors did not identify the formation of martensite phases in the twins’ intersections that proves the stability 

of austenite against the phase transformations in the process of deformation of the selected steel. Low-temperature defor-

mation with pre-cooling in liquid nitrogen ε≈50 % leads to more intense twinning (twins by several systems) and contri-

butes to the development of localized deformation in the micro-twin structure. In this case, the localized deformation de-

velops mainly in places with a high density of micro-twins. In the process of warm deformation at 600 °C, ε≈60 %,  

the original austenite grains are fragmented with the formation of the distorted submicrocrystalline plates, which have both 

the low-angle and large-angle boundaries of disorientation. The structural states obtained as a result of plastic deformation 

provide a significant (≈2–5 times) increase in the strength properties of steel. 

Keywords: austenitic steel; EK-164 steel; rolling; cold deformation; low-temperature deformation; warm deformation; 

localized deformation bands; mechanical twinning. 
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Аннотация: Ферритно-мартенситные стали с содержанием хрома 9–12 % в настоящее время рассматриваются 

как перспективные конструкционные материалы для ядерной энергетики. Интерес к сталям такого класса обуслов-

лен их более высокой стойкостью к радиационному распуханию по сравнению с используемыми в действующих 

реакторах деления аустенитными сталями. Рабочий температурный диапазон ферритно-мартенситных сталей сни-

зу ограничен их склонностью к низкотемпературному охрупчиванию при радиационных воздействиях, а сверху – 

уровнем длительной прочности. В работе изучены особенности микроструктуры 12 %-ной хромистой ферритно-

мартенситной стали ЭК-181 вблизи области шейки образцов, деформированных растяжением при Т=20 °С и в ин-

тервале температур, близких к рабочим температурам ядерного реактора (Т=650 и Т=720 °С). Было проведено 

сравнительное исследование материалов, подвергнутых двум методам обработки: традиционной и высокотемпера-

турной термомеханической. Показано, что пластическая деформация при Т=20 °С после двух обработок качест-

венно подобна и приводит к искривлению и фрагментации мартенситных ламелей, а также образованию новых 

малоугловых границ. Деформация вблизи интервала рабочих температур (Т=650 и Т=720 °С) способствует разви-

тию процессов динамической полигонизации, рекристаллизации, увеличению плотности и размеров карбидных 

частиц. После высокотемпературной термомеханической обработки указанные процессы идут менее интенсивно 

по сравнению с состоянием после традиционной термической обработки. Сталь ЭК-181 после высокотемператур-

ной термомеханической обработки имеет повышенный уровень прочности и оказывает более высокое сопротивле-

ние пластической деформации по сравнению с состоянием после традиционной обработки. Это связано с высокой 

плотностью наноразмерных частиц карбонитрида ванадия V(С, N) и повышенной плотностью дислокаций после 

высокотемпературной термомеханической обработки. 

Ключевые слова: ферритно-мартенситная сталь; сталь ЭК-181; высокотемпературная термомеханическая обработ-

ка; предел прочности; предел текучести; относительное удлинение до разрушения; деформированная микроструктура. 
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ВВЕДЕНИЕ 

Благодаря достигнутому комплексу физико-механи-

ческих и технологических свойств в настоящее время  

в качестве приоритетных конструкционных материалов 

для использования в активных зонах и внутрикорпус-

ных устройствах ядерных и термоядерных реакторов 

нового поколения рассматриваются жаропрочные 9–

12%-ные хромистые ферритно-мартенситные стали. 

Важными преимуществами 12%-ных хромистых фер-

ритно-мартенситных сталей, по сравнению с 9%-ными, 

являются, во-первых, их повышенная стойкость к кор-

розии, во-вторых, более высокие значения механиче-

ских свойств (кратковременной и длительной прочно-

сти) при высоких температурах [1–3]. Согласно [4], при 

рабочих температурах выше 600 °С содержание хрома 

необходимо увеличить до 11–12 % для защиты от кор-

розии. 

Ферритно-мартенситные стали обладают более вы-

соким коэффициентом теплопроводности и более низ-

ким коэффициентом термического расширения, по 

сравнению с используемыми в действующих реакторах 

аустенитными сталями [5]. Одна из главных проблем 

при исследовании сталей такого класса состоит в сле-

дующем: рабочий температурный диапазон этих сталей 

снизу ограничен их склонностью к низкотемпературному 
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охрупчиванию (хладноломкости) при радиационных воз-

действиях, а сверху – уровнем длительной прочности 

(жаропрочности) [6; 7]. С целью расширения интервала 

рабочих температур этих сталей необходимо повысить 

их высокотемпературную прочность при сохранении 

необходимого запаса низкотемпературной пластичности 

[8–10]. Такие задачи решаются с помощью модификации 

микроструктуры путем термических и термомеханиче-

ских обработок [11; 12]. Многие работы зарубежных  

и российских авторов посвящены изучению особенно-

стей микроструктуры и механических свойств ферритно-

мартенситных сталей после традиционной термической 

обработки, модернизации этой обработки, изучению фи-

зико-механических и радиационных свойств этих мате-

риалов. В работе [13] исследованы образцы ферритно-

мартенситной стали после традиционной обработки 

при активном растяжении в интервале температуры  

от −196 до 720 °С. Показано, что высокая плотность 

наночастиц ГЦК-карбонитрида ванадия является важ-

ной особенностью микроструктуры после такой тер-

мообработки; выделены характерные интервалы, кото-

рые определяют закономерности изменения пластич-

ности и характера разрушения ферритно-мартенсит-

ной стали [13].  

Показаны возможности модификации микрострук-

туры ферритно-мартенситных сталей с помощью высо-

котемпературных термомеханических обработок [14–

16], включающих пластическую деформацию в аусте-

нитной области. При этом в работах [6; 7] утверждает-

ся, что высокотемпературная термомеханическая обра-

ботка приводит к повышению эффективности дисперс-

ного и субструктурного упрочнения за счет увеличения 

плотности дислокаций и объемной доли наноразмерных 

частиц карбидных (карбонитридных) фаз. Указанная 

модификация микроструктуры обеспечивает повыше-

ние прочностных свойств ферритно-мартенситных ста-

лей. К настоящему времени особенности пластической 

деформации этих сталей при различных, в том числе 

близких к рабочим, температурах (Т≈600–650 °С) оста-

ются недостаточно исследованными.  

Цель работы – исследование особенностей дефор-

мированной микроструктуры ферритно-мартенситной 

стали ЭК-181 в структурных состояниях после тради-

ционной термической и высокотемпературной термоме-

ханической обработок после механических растяжений 

при комнатной температуре и температурах, близких  

к рабочим (650 и 720 °С). 

 

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ 

В качестве материала для исследования была выбра-

на жаропрочная малоактивируемая 12%-ная хромистая 

ферритно-мартенситная сталь ЭК-181 (элементный со-

став представлен в таблице 1) после традиционной тер-

мической обработки и высокотемпературной термоме-

ханической обработки. 

Традиционная термическая обработка включала нор-

мализацию от Т=1100 °С, 1 ч и отпуск при Т=720 °С,  

3 ч. Высокотемпературная термомеханическая обработ-

ка состояла из аустенизации с нагревом Т=1100 °С, 1 ч, 

горячей пластической деформации прокаткой до вели-

чины ε≈50 % за один проход (прокатный стан находился 

при Т=20 °С; температура образца на выходе из стана 

была около 650 °С) и последующей закалки в воду. По-

сле деформации проводили отпуск при Т=720 °С, 1 ч.  

Механические испытания осуществляли методом 

активного растяжения в вакууме ~2*10-5 Торр при ком-

натной температуре и температурах, близких к рабочим 

(650 и 720 °С). 

Образцы для испытаний были изготовлены в форме 

двойных лопаток с размерами рабочей части ~13×2×1 мм. 

Структурные исследования проводили с помощью про-

свечивающего электронного микроскопа Philips CM12 

при ускоряющем напряжении 120 кВ. Тонкие фольги 

для просвечивающей электронной микроскопии были 

приготовлены с использованием фокусированной ион-

но-лучевой системы Hitachi FB-2100. 

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 

Испытания на растяжение показали (таблица 2), что 

при изученных температурах пределы текучести и проч-

ности ферритно-мартенситной стали ЭК-181 после вы-

сокотемпературной термомеханической обработки вы-

ше, чем после традиционной термической обработки. 

Так, при Т=20 °С предел текучести стали после высоко-

температурной термомеханической обработки превы-

шает соответствующие значения после традиционной 

термической обработки на 185 МПа. При повышении 

температуры деформации разница в полученных значе-

ниях снижается. При Т=650 °С значение предела теку-

чести после высокотемпературной термомеханической 

обработки выше соответствующего значения после тра-

диционной термической обработки на ≈80 МПа, а при 

Т=720 °С – на ≈110 МПа. Пределы прочности после 

указанных методов обработок ведут себя аналогичным 

образом: при повышении температуры различия в зна-

чениях между традиционной термической и высоко-

температурной термомеханической обработками сни-

жаются. 

Относительное удлинение после традиционной тер-

мической обработки при Т=20 °С составляет 10,4 %,  

а при переходе к области рабочих температур возрастает 

до 13,8–15,5 %. После высокотемпературной термомеха-

нической обработки эта величина несколько ниже и ее 

максимальное значение не превышает 12,6 % при 650 °С. 

 

 

 
Таблица 1. Элементный состав стали ЭК-181 

Table 1. Elemental composition of EK-181 steel 

 

 

С Cr Mn Mo Nb V W Ni N Ta Ce Ti B Zr 

0,16 11,17  0,01 0,01 0,25 1,13 0,03 0,04 0,08 0,15 0,05 0,006 0,05 
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Таблица 2. Механические свойства стали ЭК-181 

Table 2. Mechanical properties of EK-181 steel 

 

 

Температура 

испытаний 

Режим обработки 

Традиционная термическая обработка Высокотемпературная термомеханическая обработка 

Предел  

текучести, МПа 

Предел  

прочности, МПа 

Относительное 

удлинение, % 

Предел  

текучести, МПа 

Предел  

прочности, МПа 

Относительное 

удлинение, % 

Т=20 °С 711 832 10,4 896 986 9,0 

Т=650 °С 306 332 13,8 385 470 12,6 

Т=720 °С 205 229 15,5 315 352 11,4 

 

 

 

Показано [15–17], что особенности микроструктуры 

ферритно-мартенситной стали после традиционной тер-

мической и высокотемпературной термомеханической 

обработок качественно подобны. Структура стали ЭК-

181 после двух методов представлена субмикронными 

мартенситными ламелями и ферритными зернами [17], 

в которых наблюдается два типа частиц – грубодис-

персные М23С6, залегающие преимущественно по гра-

ницам мартенситных ламелей и ферритных зерен,  

и наноразмерные частицы карбонитрида ванадия  

V(C, N), однородно распределенные по объему ма-

териала [6–8]. 

На основании исследований особенностей микро-

структуры [6; 7] основной причиной увеличения проч-

ности стали в условиях высокотемпературной термоме-

ханической обработки является повышение эффектив-

ности дисперсного упрочнения наноразмерными части-

цами карбонитрида ванадия V(C, N) и субструктурного 

упрочнения за счет повышения плотности дислокаций. 

Было показано, что снижение прочностных свойств 

ферритно-мартенситной стали при повышении темпе-

ратуры до 650–720 °С связано с уменьшением напряже-

ния Орована при активизации термически активируе-

мых процессов преодоления наноразмерных частиц 

карбонитрида ванадия V(С, N) скользящими дислока-

циями [18–20].  

Исследования особенностей микроструктуры стали 

вблизи области шейки после растяжения при Т=20 °С 

после двух методов обработки (традиционной термиче-

ской и высокотемпературной термомеханической) пока-

зали, что она качественно подобна и обусловлена раз-

витием пластической деформации в ферритно-мартен-

ситной структуре. При этом мартенситные ламели ис-

пытывают изгиб, фрагментацию с образованием новых 

малоугловых границ, о чем можно судить по светло-

польным изображениям и дифракционным картинам, на 

которых наблюдаются множественные малоугловые раз-

ориентировки. Карбидные (карбонитридные) фазы в про-

цессе такой деформации не испытывают изменений 

(рис. 1 a, 1 b). 

 

 

 

     
 

 a b 

 
Рис. 1. Микроструктура стали ЭК-181 при температуре испытаний Т=20 °С  

после традиционной термической обработки: 

a – светлопольное изображение; b – соответствующая микродифракционная картина 

Fig. 1. Microstructure of EK-181 steel at the test temperature of Т=20 °С after traditional heat treatment: 

a – bright-field image; b – corresponding micro-diffraction pattern
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Пластическая деформация при Т=650 °С приводит  

к развитию динамической полигонизации, рекристалли-

зации и изменениям в карбидной подсистеме (рис. 2). 

При этом исходные вытянутые мартенситные ламели 

трансформируются в более равноосные фрагменты  

с мало- и высокоугловыми границами разориентации.  

В отдельных фрагментах наблюдается высокая плот-

ность дислокаций, которые закреплены мелкодисперс-

ными частицами карбонитрида ванадия V(C, N). Разме-

ры грубодисперсных частиц М23С6 в области шейки 

увеличиваются по сравнению с таковыми в недеформи-

рованном состоянии.  

Необходимо отметить различие в размерах зерен 

динамической рекристаллизации и фрагментов полиго-

низации после двух обработок. После традиционной 

термической обработки (рис. 2 a, 2 b) эти размеры  

в среднем составляют ~400–800 нм, в то время как по-

сле высокотемпературной термомеханической обра-

ботки (рис. 2 c, 2 d) размер большинства зерен или 

фрагментов не превышает 500 нм. Кроме того, плот-

ность наноразмерных частиц карбонитрида ванадия 

после высокотемпературной термомеханической обра-

ботки значительно больше, чем после традиционной 

обработки. 

Повышение (до 720 °С) температуры деформации 

приводит к более интенсивному развитию динамиче-

ской полигонизации и рекристаллизации с образовани-

ем практически равноосных зерен (фрагментов) (рис. 3). 

При этом наблюдается также некоторое увеличение 

размеров частиц, как грубодисперсных (М23С6), так и на-

норазмерных частиц карбонитрида ванадия V(C, N). 

После традиционной термической обработки средние 

размеры зерен составляют 500 нм, при этом отдель-

ные зерна могут достигать нескольких мкм (рис. 3).

 

 

 

     
 

 a b 

 

     
 

 c d 

 

Рис. 2. Микроструктура стали ЭК-181 при температуре испытаний Т=650 °С: 

a, b – светлопольное изображение и соответствующая микродифракционная картина  

после традиционной термической обработки; 

c, d – светлопольное изображение и соответствующая микродифракционная картина  

после высокотемпературной термомеханической обработки 

Fig. 2. Microstructure of EK-181 steel at the test temperature of Т=650 °С: 

a, b – bright-field image and corresponding micro-diffraction pattern after traditional heat treatment; 

c, d – bright-field image and corresponding micro-diffraction pattern after high-temperature thermomechanical treatment 
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 a b 

 

Рис. 3. Микроструктура стали ЭК-181 при температуре испытаний Т=720 °С  

после традиционной термической обработки: 

a – светлопольное изображение; 

b – соответствующая микродифракционная картина 

Fig. 3. Microstructure of EK-181 steel at the test temperature of Т=720 °С after traditional heat treatment: 

a – bright-field image; 

b – corresponding micro-diffraction pattern 

 

 

 

Плотность дислокаций во фрагментах остается доста-

точно высокой, не ниже 1010–1011 см-2 (рис. 3).  

 

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ ИССЛ Е-

ДОВАНИЯ 

На основании представленных результатов предпо-

лагается, что повышенная плотность дислокаций и на-

норазмерных частиц V(C, N), которые формируются  

в условиях высокотемпературной термомеханической 

обработки, препятствует развитию пластической де-

формации, в том числе при повышенных температурах. 

При этом процессы динамической полигонизации и ре-

кристаллизации развиваются менее интенсивно в ука-

занной структуре, что приводит к меньшим средним 

размерам фрагментов или зерен вблизи области шейки 

деформированных образцов. Указанные структур-

ные особенности обеспечивают повышенный уровень 

прочностных свойств после высокотемпературной тер-

момеханической обработки и меньшие значения отно-

сительного удлинения при изученных температурах.  

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ  

Показано, что пластическая деформация при 

Т=20 °С приводит к искривлению и фрагментации мар-

тенситных ламелей, а также образованию новых мало-

угловых границ. Деформация вблизи интервала рабочих 

температур (Т=650 и Т=720 °С) способствует развитию 

процессов динамической полигонизации, рекристалли-

зации, увеличению плотности и размеров карбидных 

частиц.  

Прочностные свойства стали после высокотемпера-

турной термомеханической обработки превышают со-

ответствующие значения после традиционной термиче-

ской обработки при исследуемых температурах (Т=20, 

Т=650 и Т=720 °С). Это связано с высокой плотностью 

наноразмерных частиц карбонитрида ванадия V(С, N)  

и повышенной плотностью дислокаций после высоко-

температурной термомеханической обработки. Такая 

структура обеспечивает более высокое сопротивление 

пластической деформации, что приводит к меньшим 

размерам зерен и фрагментов полигонизованной струк-

туры в области растяжения. 
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Abstract: Ferritic-martensitic steels with a chromium content of 9–12 % are currently considered as the promising 

structural materials for nuclear power. Interest in steels of this class is caused by their higher resistance to radiation swell-

ing compared with austenitic steels used in the existing fission reactors. The operating temperature range of these steels is 

limited from below by their tendency to low-temperature embrittlement (cold fracture) under the radiation influences, and 

from above – by the long-term strength level (heat resistance). The authors studied the features of the microstructure of 

12 % Cr ferritic-martensitic EK-181 steel near the neck of the samples deformed by tension at T=20 °С and within  

the range of temperatures close to the operating temperatures of a nuclear reactor (T=650 and T=720 °C). The authors car-

ried out the comparative study of the materials processed by two methods: traditional and high-temperature treatment.  

The study showed that plastic deformation at T=20 °C after two treatments is similar in quality and leads to curvature and 

fragmentation of martensitic lamella, as well as to the formation of new low-angle boundaries. Deformation near the ope-

rating temperature range (T=650 and T=720 °C) contributes to the development of the processes of dynamic 

polygonization, recrystallization, increasing the density, and the size of carbide particles. After high-temperature 

thermomechanical treatment, these processes are less intensive compared to the state after traditional thermal treatment. 

After high-temperature thermomechanical treatment, EK-181 steel has an increased level of strength and has a higher re-

sistance to plastic deformation compared to the state after traditional treatment. It is related to the high density of vanadi-

um carbonitride nano-particles V(C, N) and the increased dislocation density after high-temperature thermomechanical 

treatment.  

Keywords: ferritic-martensitic steel; EK-181 steel; high-temperature thermomechanical treatment; tensile limit; flow 

limit; percentage rapture elongation; deformed microstructure. 
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Аннотация: Формирование цинкового покрытия на сталях в процессе горячего цинкования обуславливается 

такими факторами, как температура процесса, время выдержки, химический состав стали, особенно содержание  

в ней кремния. В 40-х годах XX века Р.В. Санделин (R.W. Sandelin) описал процесс значительного ускорения реак-

ции между железом и цинком при содержании кремния в стали 0,06–0,10 %. Существуют разные способы контро-

ля реактивности кремния, однако самым простым способом управления толщиной покрытия является правильный 

выбор времени выдержки изделия в расплаве. Цель работы – определение влияния времени выдержки в расплаве 

на толщину и микроструктуру образующегося покрытия на сталях с различным содержанием кремния С235 

(Si=0,02 %), Ст3пс (Si=0,04 %), Ст3сп (Si=0,17 %), 09Г2С (Si=0,6 %). Химический состав сталей для количествен-

ного определения кремния проводился с помощью метода искровой спектроскопии. Установлено, что толщина 

покрытия на стали растет с течением времени выдержки в расплаве по параболическому закону. Особенно интен-

сивный рост толщины покрытия с увеличением времени наблюдается на реактивных сталях с содержанием крем-

ния 0,04 % и высококремнистых сталях с содержанием кремния 0,6 %. На реактивной стали также обнаружен зна-

чительный рост разнотолщинности. Анализ микроструктуры покрытия проводился с использованием растрового 

электронного микроскопа TESCAN Vega SB, он показал, что рост покрытия обусловлен особенностями строения 

ζ-фазы. Анализ тройной диаграммы Fe-Zn-Si позволил сделать вывод, что при содержании кремния в стали 0,04 % 

и 0,6 % в системе протекает эвтектическая реакция распада жидкости на смесь фаз ζ+η+FeSi. Этот процесс приво-

дит к прямому контакту расплава и стальной основы и ускоряет взаимную диффузию железа и цинка. В результате 

интенсивно образуется ζ-фаза, что приводит к стремительному росту толщины покрытия. 

Ключевые слова: цинковое покрытие; кремнистые стали; морфология покрытия; эффект Санделина; система 

Fe-Zn-Si. 
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ВВЕДЕНИЕ 

Известно, что при взаимодействии металла с окру-

жающей средой и постоянной влагой через некоторое 

время на его поверхности возникают продукты корро-

зии, что впоследствии может привести к частичному 

или полному разрушению металлического изделия. Од-

ним из широко используемых способов защиты метал-

лов от воздействия агрессивных сред на сегодняшний 

день является цинкование. 

Цинкование – это процесс диффузионного насыще-

ния цинком поверхности стальной детали. Наиболее 

распространенным методом нанесения цинкового по-

крытия является горячее цинкование – погружение из-

делия в расплавленный цинк. Технология горячего цин-

кования позволяет повысить антикоррозионную стой-

кость металла почти вплоть до уровня нержавеющей 

стали. Этот метод считается одним из самых экономич-

ных и надежных, поэтому является наиболее распро-

страненным методом защиты металлической поверхно-

сти от внешнего воздействия. 

Диффузионные цинковые покрытия, получаемые на 

стальных изделиях при горячем цинковании, сущест-

венно отличаются по своему составу и строению от 

гальванических и металлизационных. Такое покрытие 

включает в себя несколько поочередно находящихся 

интерметаллидных слоев (фаз) согласно диаграмме со-

стояния «железо – цинк» (рис. 1). При стандартной 

температуре цинкования 450 °С в покрытии образуются 

фазы α, Г, δ, ζ, и η [1]. 
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Рис. 1. Соответствие микроструктуры цинкового покрытия диаграмме состояния Fe-Zn [Привод. по: 1, с. 194] 

Fig. 1. The correlation of zinc coating microstructure with Fe-Zn state diagram [Reproduced from: 1, p. 194] 

 

 

 

Наибольший интерес представляют δ- и ζ-фазы – 

преимущественно важные составные части цинкового 

покрытия. δ-фаза уплотненная, без пор и микротрещин, 

в то время как ζ-фаза почти всегда имеет столбчатую 

структуру. В некоторых случаях ζ-фаза имеет тип раз-

растающихся дендритов, входящих в вышележащий 

слой η-фазы, которая представляет собой почти чистый 

цинк. Такая специфика строения ζ-фазы делает ее весь-

ма хрупкой, что отрицательно воздействует на проч-

ность и надежность цинкового покрытия. Помимо это-

го, увеличение размеров ζ-фазы является основопола-

гающим для формирования общей толщины цинкового 

покрытия [1; 2]. Появление данных фаз идет за счет 

реактивной диффузии, и на этот процесс оказывают 

существенное влияние химический состав взаимодей-

ствующих металлов, температура процесса и время вы-

держки изделия в расплаве [2]. В свою очередь, и леги-

рующие элементы, входящие в состав стали, оказывают 

сильное воздействие на степень ее реагирования с цин-

ком в ванне цинкования и, соответственно, на морфоло-

гию фаз в покрытии.  

В 40-х годах XX века Р.В. Санделин описал процесс 

значительного ускорения реакции между железом и цин-

ком при содержании кремния в стали 0,06–0,10 % [3]. 

Этот эффект изучался многими исследователями в Рос-

сии и за рубежом в XX веке. Было обнаружено, что 

взаимодействие между железом и цинком при данном 

содержании кремния в стали порождает аномальный 

рост цинкового покрытия («эффект Санделина»), что 

увеличивает потери железа в изделии и снижает твер-

дость покрытия (рис. 2) [4; 5]. 

Задача контроля толщины и качества покрытия на «ре-

активных» сталях осталась актуальной и в XXI веке. Ис-

следователи анализировали кинетику формирования по-

крытия на сталях с различным содержанием кремния [6–

8], отмечали особенности фазового строения таких по-

крытий [9–11]. Было установлено, что присутствие крем-

ния изменяет структуру интерметаллидных слоев [12–14].  

Были предложены такие способы контроля реактив-

ности кремния, как легирование цинкового расплава 

алюминием и титаном [15; 16], марганцем и хромом [17], 

лантаном [18]. Влияние этих легирующих элементов на 

структуру покрытия описывается в статьях. Однако дан-

ный путь имеет ряд недостатков, таких как стоимость ли-

гатуры, технологические проблемы введения тугоплавких 

элементов в цинк. Поэтому самым простым способом 

управления толщиной покрытия является правильный 

выбор времени выдержки изделия в расплаве [19]. 

Цель работы – определение влияния времени вы-

держки в расплаве на толщину и микроструктуру обра-

зующегося покрытия на сталях с различным содержа-

нием кремния: С235, Ст3пс, Ст3сп, 09Г2С. 
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Рис. 2. Зависимость толщины покрытия от содержания кремния в стали [Привод. по: 4, с. 35] 

Fig. 2. The dependence of coating thickness on the silicon content in steel [Reproduced from: 4, p. 35] 

 

 

 

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ 

Химический анализ сталей С235, Ст3пс, Ст3сп, 

09Г2С определялся методом искровой спектрометрии 

на спектрометре Oxford Foundry Master, принцип дейст-

вия которого основан на методе эмиссионного автома-

тического спектрального анализа с возбуждением про-

бы с помощью искры. Результаты (средний по 3-м заме-

рам) представлены в таблице 1. 

Горячее цинкование производилось по заводской 

технологии. На начальном этапе при помощи механиче-

ской обработки с поверхности стали удалялись загряз-

нения, продукты окисления, ржавчина и шлаковые 

включения. Затем производилось обезжиривание образ-

цов с целью улучшения адгезии покрытия с основным 

металлом. Чтобы удалить окисленные участки или ос-

татки старого цинкового покрытия, проводилась опера-

ция травления. Следующим этапом подготовки изделия 

к горячему цинкованию являлось флюсование, предот-

вращающее процесс окисления и улучшающее сцепле-

ние цинкового расплава с основным металлом. Заклю-

чительным процессом являлась просушка. Температура 

цинкового расплава составляла 450±3 °С. Образцы вы-

держивали в расплаве в течение 1, 2, 3 и 5 мин. 

За отдельные значения толщины принимали показа-

ния прибора – магнитного толщиномера. На каждом 

образце было произведено 8 замеров – по 4 с каждой 

стороны. Далее вычислялось среднее арифметическое, 

среднее квадратичное отклонение и абсолютная разно-

толщинность как разность между максимальной и ми-

нимальной толщиной.  

Исследование микроструктуры покрытия проводили 

на электронном растровом сканирующем микроскопе 

TESCAN Vega SB с термоэмиссионным вольфрамовым 

катодом. Разрешение в режиме высокого вакуума со-

ставляло 3,0 нм при напряжении 30 кВ. Идентификация

 

 

 
Таблица 1. Химический состав сталей 

Table 1. Chemical composition of steels 

 

 

Марка стали 
Содержание основных элементов, масс. % 

Si C Mn 

С235 0,019 0,142 0,345 

Ст3пс 0,044 0,152 0,461 

Ст3сп 0,168 0,197 0,422 

09Г2С 0,622 0,110 1,460 
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 микроструктурных составляющих покрытия проводи-

лась методом определения локального элементного со-

става с помощью энергодисперсионного детектора мик-

рорентгеноспектрального анализа INCAx-act. 

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ И ИХ 

ОБСУЖДЕНИЕ 

В результате исследования была получена зависи-

мость толщины цинкового покрытия от времени вы-

держки образцов в расплаве (рис. 3). 

Анализ полученных зависимостей показал, что рост 

толщины покрытия во времени происходит по парабо-

лическому закону, что соответствует теории реактивной 

диффузии: 

ptx 2 ,                                     (1) 

 

где x – толщина слоя, см; 

t – время, с; 

p – параметр параболы, пропорциональный коэффици-

енту диффузии. 

Параметр параболы р пропорционален коэффициен-

ту диффузии и достигает максимальных значений для 

«реактивной» стали Ст3пс (Si=0,04 %) и высококрем-

нистой стали 09Г2С (Si=0,6 %). 

Исследования показали, что для «реактивной» стали 

Ст3пс (Si=0,04 %) с увеличением времени выдержки 

происходит резкое увеличение разности между макси-

мальной и минимальной толщиной покрытия, в то вре-

мя как для остальных сталей разнотолщинность покры-

тия практически не зависит от времени цинкования.  

Влияние содержания кремния в стали на толщину 

покрытия показано на рис. 4. 

Анализ полученных зависимостей показал, что при 

содержании кремния в стали 0,02 % толщина покрытия 

минимальна, при содержании кремния около 0,04 % 

наблюдается максимум толщины покрытия. Увеличение 

содержания кремния до 0,17 % не приводит к росту 

покрытия, напротив, толщина снижается. Дальнейший 

рост содержания кремния в стали приводит к линейно-

му росту толщины покрытия. Эта закономерность на-

блюдается при любом времени выдержки изделий в рас-

плаве цинка. 

Для установления причины роста толщины покры-

тия были проведены металлографические исследова-

ния. Микроструктуры покрытия на стали С235 при раз-

личном времени цинкования представлены на рис. 5. 

Исследования показали, что в покрытии наблюдаются 

три основные фазы: δ-фаза, плотная, столбчатая, ζ-фаза, 

дендритная, и η-фаза, покровный цинк. Соотношение 

фаз сохраняется с увеличением времени выдержки в рас-

плаве и примерно составляет: 25 % – δ-фаза; 40 % –  

ζ-фаза; 35 % – η-фаза. 

На стали Ст3пс ζ-фаза составляет основу покрытия, 

ее дендриты имеют разветвленное строение и прорас-

тают до поверхности покрытия в форме кустов (рис. 6). 

В этих зонах покрытие имеет максимальную толщину. 

Области покрытия между дендритами ζ-фазы имеют 

минимальную толщину. За счет этой особенности строе-

ния покрытия возникает такая значительная разнотол-

щинность. С увеличением времени выдержки ζ-фаза 

становится более развитой и определяет рост толщины 

покрытия. 

Микроструктура покрытия на стали Ст3сп после  

1 мин цинкования в равной степени состоит из трех ос-

новных фаз δ, ζ и η. При увеличении времени выдержки 

соотношение фаз меняется. После 3 мин выдержки

 

 

 

 
 

 
Рис. 3. Зависимость толщины покрытия от времени выдержки образцов  

в расплаве для сталей С235, Ст3пс, Ст3сп и 09Г2С 

Fig. 3. The dependence of coating thickness on the time of holding of specimens  

in the melt for S235, S235J0, S235JR, and 9MnSi5 steels 

26 Вектор науки ТГУ. 2020. № 2



Головач А.М., Дмитриева М.О., Бондарева О.С., Мельников А.А.   «Влияние времени выдержки в расплаве…» 

 

 
 

 
Рис. 4. Зависимость толщины покрытия от содержания кремния  

в сталях при различном времени выдержки 

Fig. 4. The dependence of coating thickness on the silicon content  

in steels at various holding time 

 

 

 

         
 
 a b c 

 
Рис. 5. Микроструктура покрытия на стали С235 (Si=0,02 %), ×1000, время выдержки: 

a – 1 мин; b – 3 мин; c – 5 мин 

Fig. 5. The microstructure of a coating on S235 steel (Si=0.02 %), ×1000, holding time:  

a – 1 min.; b – 3 min.; c – 5 min. 

 

 

 

покрытия доля δ-фазы и η-фазы уменьшается, а ζ-фазы 

увеличивается. После 5 мин выдержки покрытие на 

20 % состоит из плотной δ-фазы и на 80 % – из крупно-

кристаллической ζ-фазы. Фаза η покрывает покрытие 

очень тонким слоем (рис. 7). 

В покрытии на высококремнистой стали 09Г2С  

δ-фаза не имеет четкой границы с ζ-фазой, которая со-

ставляет 95 % всего покрытия. В переходной зоне меж-

ду крупными кристаллитами ζ-фазы и столбчатыми 

кристаллами δ-фазы наблюдается мелкокристалличе-

ская смесь фаз. С увеличением времени выдержки рост 

толщины покрытия обуславливается стремительным 

ростом ζ-фазы. Покровный цинк η-фаза полностью от-

сутствует (рис. 8). 

Таким образом, микроструктура покрытия и морфо-

логия его отдельных фаз на сталях с различным содер-

жанием кремния имеют принципиальные отличия. 

Для объяснения причин влияния кремния на строе-

ние покрытия рассмотрели политермический разрез 

тройной системы Zn-Fe-Si [20].Согласно диаграмме при 

концентрации кремния около 0,04 % и 0,6 % в системе 

протекают эвтектические реакции распада жидкости на 

смесь фаз ζ+η+FeSi. Наличие эвтектического превра-

щения вызывает перестроение кристаллической решет-

ки и нарушает целостность фаз Γ и δ в покрытии.  

В результате жидкий цинк непосредственно контакти-

рует со стальной основой, что вызывает ускорение вза-

имной диффузии железа и цинка. 
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Рис. 6. Микроструктура покрытия на стали Ст3пс (Si=0,04 %), ×1000, время выдержки:  

a – 1 мин; b – 3 мин; c – 5 мин 

Fig. 6. The microstructure of a coating on S235J0 steel (Si=0.04 %), ×1000, holding time:  

a – 1 min.; b – 3 min.; c – 5 min. 

 

 

 

         
 

 a b c 

 
Рис. 7. Микроструктура покрытия на Ст3сп (Si=0,168 %), ×1000, время выдержки:  

a – 1 мин; b – 3 мин; c – 5 мин 

Fig. 7. The microstructure of a coating on S235JR steel (Si=0.168 %), ×1000, holding time:  

a – 1 min.; b – 3 min.; c – 5 min. 

 

 

 

         
 

 a b c 

 
Рис. 8. Микроструктура покрытия на стали 09Г2С (Si=0,622 %), время выдержки:  

a – 1 мин, ×1000; b – 3 мин, ×1000; c – 5 мин, ×800 

Fig. 8. The microstructure of a coating on 9MnSi5 steel (Si=0.622 %), holding time:  

a – 1 min., ×1000; b – 3 min., ×1000; c – 5 min., ×800 
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ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ 

Таким образом, толщина покрытия на стали растет  

с течением времени выдержки в расплаве по параболи-

ческому закону. Особенно интенсивный рост толщины 

покрытия при увеличении времени наблюдается на ре-

активных сталях с содержанием кремния 0,04 % и вы-

сококремнистых сталях с содержанием кремния 0,6 %. 

На реактивной стали также обнаружен значительный 

рост разнотолщинности. 

Анализ микроструктуры покрытия показал, что рост 

покрытия обусловлен особенностями строения ζ-фазы. 

Анализ тройной диаграммы Fe-Zn-Si позволил сделать 

вывод, что при содержании кремния в стали 0,04 %  

и 0,6 % в системе протекает эвтектическая реакция рас-

пада жидкости на смесь фаз ζ+η+FeSi. Этот процесс 

приводит к прямому контакту расплава и стальной ос-

новы, ускоряя взаимную диффузию железа и цинка.  

В результате интенсивно образуется ζ-фаза, что приво-

дит к стремительному росту толщины покрытия.  
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Abstract: The formation of zinc coating on steels in the process of hot galvanizing is determined by such factors as  

the process temperature, holding time, the chemical composition of steel, and particularly, silicon content. In the 1940s of  

the XX century, R.W. Sandelin described the process of the significant acceleration of the reaction between ferrum and zinc at 

the silicon content in steel equal to 0.06–0.10 %. There are different methods of control of silicon reactance; however,  

the simplest method of control of coating thickness is the proper choice of time of product holding in the melt. The paper aims 

at the identifying the influence of time of holding in the melt on thickness and microstructure of the coating formed on steels 

with different content of silicon: S235 (Si=0.02 %), S235J0 (Si=0.04 %), S235JR (Si=0.17 %), 9MnSi5 (Si=0.6 %). To quan-

tify silicon, the authors analyzed the chemical composition of steels using the spark spectrometry technique. The study identi-

fied that the coating thickens on steel with the course of time of holding in the melt according to the parabolic law. The most 

intensive growth of coating thickness with the course of time is observed on reactive steels with silicon content of 0.04 % and 

high-silicon steels with silicon content of 0.6 %. The reactive steel showed the significant growth of variations in thickness. 

The authors carried out the analysis of microstructure using the TESCAN Vega SB scanning electron microscope; the analysis 

showed that the growth of a coating is determined by the peculiarities of ζ-phase structure. The analysis of the Fe-Zn-Si triple 

diagram allowed concluding that with the silicon content of 0.04 % and 0.6 % in steel, the eutectic decomposition of fluid into 

ζ+η+FeSi phases’ mixture progresses in the system. This process leads to the direct contact of the melt and steel base and in-

tensifies the interdiffusion of ferrum and zinc. As a result, the ζ-phase actively produces that leads to the rapid growth of  

the coating thickness.  
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Аннотация: В статье рассматривается возможность конверсионного применения ракетной установки как пес-

коструйного аппарата для термоабразивной обработки. Получение более высоких итоговых характеристик обраба-

тываемой поверхности достигается путем воздействия на объект высокотемпературного двухфазного потока, раз-

гоняемого в цилиндрической части сопла установки. Эжекторная подача сыпучего абразива обусловливает относи-

тельную простоту конструкции аппарата. Обоснование эффективности устройства подобного рода проведено по-

средством моделирования газодинамического процесса в программном комплексе вычислительной гидрогазоди-

намики, расчеты которого базируются на системе уравнений, включающей ключевые параметры как транспорти-

рующего газа, так и частиц твердой фазы. В моделировании процесса учитывается влияние геометрических и ре-

жимных особенностей, соответствующих реальной установке-прототипу. При дальнейшем анализе исследуется 

влияние различных граничных условий на сверхзвуковой двухфазный поток для определения оптимального режи-

ма. Учитывается взаимное влияние газового потока и твердых частиц абразива, начиная от сечения подачи порош-

ка и заканчивая выходным сечением сопла. Приведено сравнение полей температуры и давления в зависимости от 

входных значений, а также основывающиеся на этих значениях поля скоростей рабочего тела. Отдельно проведен 

анализ зависимости скорости движения твердых частиц от координаты при различных начальных данных темпе-

ратуры и давления. Особенное внимание уделяется рассмотрению степени влияния размера частиц k-фазы на ско-

ростные показатели. В процессе исследования выявлены ключевые способы регулирования установки для дости-

жения заданных режимных параметров. В заключение приводятся выводы об эффективности и конкурентоспособ-

ности исследуемого метода термоабразивной обработки. 

Ключевые слова: термоабразивная обработка; пескоструйный аппарат; сверхзвуковой эжектор; двухфазный по-

ток; метод конечных объемов. 
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ВВЕДЕНИЕ 

Применение в других отраслях народного хозяйства 

новых конструкторских решений, уникальных идей и тех-

нологий ракетно-космической отрасли представляется 

стратегически оправданным с макроэкономической 

точки зрения. По этой причине конверсия является од-

ним из наиболее приоритетных направлений исследо-

ваний в области ракетного двигателестроения на сего-

дняшний день [1]. 

Одним из конверсионных направлений научно-иссле-

довательской и опытно-конструкторской работы кафедры 

Э1 и отдела ЭМ1-4 (филиал МГТУ) является исследова-

ние характеристик течения двухфазного сверхзвукового 

высокотемпературного потока в ракетной установке, 

работающей на топливе «керосин – воздух» с эжектор-

ной системой подачи абразивного вещества [2]. Назна-

чение установки такого рода – абразивоструйная очист-

ка поверхностей различных систем и агрегатов, в част-

ности днищ кораблей от ржавчины. Впоследствии по-

добные устройства могут использоваться для газодина-

мического цинкования и других видов поверхностной 

обработки различных систем и агрегатов. 

Основное преимущество обработки такими устрой-

ствами заключается в том, что на обрабатываемую по-

верхность производится как механическое воздействие, 

оказываемое сверхзвуковым потоком, так и тепловое и хи-

мическое, что обеспечивает существенное повышение 

эффективности работы установки, а именно скорости  

и качества очистки обрабатываемых поверхностей. 

Существующие в настоящее время пескоструйные ап-

параты, применяемые для газодинамической очистки, 
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в основном работают на холодном дозвуковом двухфазном 

потоке. Эффективность и скорость обработки поверхно-

стей такими устройствами сравнительно невелика. 

Изучению сверхзвуковых эжекторов посвящен ряд 

работ отечественных исследователей, направленных на 

определение оптимальных геометрических параметров 

установки при работе на критических режимах. Экспе-

риментальные исследования в данной области способ-

ствовали пониманию термодинамики процесса, что, 

например, позволило реализовать в сверхзвуковом 

эжекторе с конической камерой смешения более эффек-

тивный процесс эжектирования пассивного газа [3]. 

Была предложена общая теория сверхзвуковых эжекто-

ров, опирающаяся на термодинамику необратимых 

процессов, разработаны глобальные методики расчета 

двухфазных струйных аппаратов эжекторного типа с ко-

нической и цилиндрической камерами смешения [4]. 

Численное моделирование является одним из наибо-

лее предпочтительных методов изучения процессов, 

протекающих в таких установках. Подобный подход 

был применен для верификации результатов, получен-

ных в ходе экспериментального исследования структу-

ры течения двухфазного потока и полей дисперсной 

фазы для эжектора с профилированным соплом [5]. За-

рубежные авторы представили численные расчеты для 

моделирования сверхзвуковых эжекторных установок 

как с изобарической [6], так и с конической [7] камера-

ми смешения. Кроме того, в ряде иностранных работ 

рассматривается влияние профилирования сопла на ха-

рактеристики устройства при различных значениях 

входного давления [8], а также приводится комплексное 

численное исследование процессов в двухмерном двух-

фазном сверхзвуковом аппарате с эжектированием по-

перечными микроструями [9].  

Приведенные выше исследования несут более об-

щий характер или же имеют другую область примене-

ния, как, например, в работе [5] – для проведения вы-

сотных испытаний в авиационной и ракетно-космичес-

кой отрасли. Перед авторами настоящей работы стоит 

задача определить степень влияния исходных параметров 

на режимы работы установки как пескоструйного аппа-

рата. В качестве твердой фазы может выступать мелко-

дисперсный абразив, в частности речной песок [10]. 

Цель исследования – моделирование процессов, со-

ответствующих различным режимам работы сверхзву-

ковой двухфазной эжекторной установки как песко-

струйного аппарата, и анализ степени влияния исходных 

параметров на эффективность режимов термообработки. 

 

МАТЕМАТИЧЕСКАЯ МОДЕЛЬ 

Сохранение определенной величины U означает, что 

ее изменение во времени  



dU

t
 внутри произвольно 

выбранного объема Ω, имеющего замкнутую границу 

∂Ω, можно выразить как прирост этой величины за счет 

потока – величину U, проходящую через границу объе-

ма dS со скоростью υ  
S

SnU

d)υ( , и за счет любых 

внутренних или внешних сил Q или источников 

 


S
sv SQQ


dd . 

Решение уравнений газовой динамики проводится 

методом конечных объемов, принцип которого заключа-

ется в разбиении области потока на большое число эле-

ментарных объемов, в каждом из которых должны вы-

полняться законы сохранения массы, импульса и энергии 

[11; 12].  

Представим уравнения, соответствующие законам 

сохранения. 

Закон сохранения массы, или уравнение неразрыв-

ности: 

 

  0dυρdρ 
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закон сохранения импульса, или количества движения: 
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закон сохранения энергии: 
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где ρ – плотность потока; 

υ=[u, v, w]T – скорость потока; 

n – нормаль к поверхности dS; 

p – абсолютное давление; 

τ – тензор касательных напряжений; 

E – энергия; 

k – коэффициент теплопроводности; 

∇ T – градиент температуры. 

В случае ньютоновской жидкости система уравне-

ний (1–3) представляет собой систему интегральных 

уравнений Навье – Стокса [13; 14]. Применяя теорему 

Гаусса, можно привести их к дифференциальному виду 

[15].  

В трехмерном виде уравнения Навье – Стокса явля-

ются системой из пяти уравнений с семью неизвестны-

ми ρ, u, v, w, E, p, T [16]. Следовательно, необходимо 

ввести два дополнительных уравнения, которые долж-

ны устанавливать связь между термодинамическим со-

стоянием жидкости. Одним из таких уравнений являет-

ся уравнение состояния идеального газа 
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а в качестве второго примем зависимость энтальпии от 

температуры, которое будет иметь эмпирический, поли-

номиальный вид [10]: 

 

   


N

i

i
iTaTH

0
, 

 

где γ – коэффициент адиабаты; 

H – энтальпия; 

a – эмпирический коэффициент. 
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Необходимо ввести уравнение движения твердых 

частиц, которое описывает поведение частиц k-фазы, 

движущихся по аппарату: 

 

)(
d

d
pD

p
uuF

t

u
 ,                            (4) 

 

где up – скорость твердых частиц; 

u – скорость газа; 

FD (u–up) – сила лобового сопротивления, которая может 

быть вычислена по следующей формуле: 
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где ρp и dp – плотность и диаметр твердых частиц соот-

ветственно; 

μ – динамическая вязкость среды; 

CD – коэффициент лобового сопротивления для идеаль-

но сферических частиц, который вычисляется по эмпи-

рической формуле: 

 

ReRe

32
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aCD  ,                           (6)  

 

где a1, a2, a3 – коэффициенты, зависящие от относи-

тельного числа Рейнольдса [17]: 
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ρ
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Геометрические данные для обсчитываемой модели, 

представленные на рис. 1, взяты с реально существую-

щего прототипа, находящегося в МГТУ. Продукты сго-

рания топливной смеси «керосин – воздух» поступают 

из камеры сгорания через диффузор в цилиндрический 

канал, где разгоняются до звуковых скоростей. На на-

чальном участке цилиндрического канала происходит 

эжекторная подача твердого порошка (абразива), кото-

рый уносится потоком горячего рабочего тела. В сопле 

происходит разгон абразива, и в результате высокотем-

пературный двухфазный поток направляется на обраба-

тываемую поверхность. 

Расчет методом конечных объемов выполняется в про-

граммном пакете “Ansys Fluent”. 

Первым шагом в решении задачи является построе-

ние расчетной сетки модели. Сетка построена при по-

мощи программного пакета “Ansys Mesh”, число ячеек – 

56809. На рис. 2 изображена часть сетки вблизи крити-

ческого сечения и зоны подачи абразива. 

Задача решается для стационарного двухмерного 

осесимметричного случая. Решение уравнений произ-

водится с помощью так называемых density-based алго-

ритмов [18]. При решении также используются модели 

энергии, турбулентности и модель лагранжевых частиц, 

которая необходима для моделирования твердых частиц – 

абразива с плотностью 2000 кг/м3. 

В качестве топлива используется смесь воздуха и ке-

росина с массовым соотношением Km=100, термодина-

мические параметры которой рассчитаны с применени-

ем программы “Terra”. Из расчетов этой программы 

взяты полиномиальная зависимость удельной теплоем-

кости и динамической вязкости от температуры и мо-

лярная масса газовой фазы. 

Для учета модели турбулентности выбрана двухпара-

метрическая k–ε-модель со стандартными параметрами 

как оптимальная для данного класса задач [19]. Данная 

модель вводит в систему уравнений Навье – Стокса два 

дополнительных уравнения: переноса кинетической энер-

гии турбулентности и переноса диссипации турбулентно-

сти, а также два параметра: k – кинетическая энергия тур-

булентности и ε – коэффициент диссипации этой энергии.  

 

 

 

 
 

 

 
Рис. 1. Геометрия модели 

Fig. 1. Model geometry 
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Рис. 2. Расчетная сетка 

Fig. 2. Computational grid 

 

 

 

В качестве граничных заданы следующие условия: 

– параметры потока в выходном сечении цилиндри-

ческого участка совпадают с параметрами внешней 

среды p=0,1 МПа, Т=298 К; 

– параметры потока в сечении подачи частиц:  

p=0,11 МПа, Т=298 К; 

– параметры потока во входном сечении: p=pвх, 

Т=Твх; 

– диаметр частиц твердой фазы: d=dp. 

В данной работе проведено исследование влияния 

давления pвх и температуры рабочего тела на входе в соп-

ло Твх, а также диаметра частиц твердой фазы dp на вы-

ходные характеристики потока. Диапазон изменения 

этих параметров взят из паспорта установки. 

На основе расчетов необходимо подобрать опти-

мальный режим работы пескоструйного аппарата для 

наиболее эффективной его работы. Расчеты произво-

дятся итерационно до тех пор, пока разница между 

двумя последовательными итерациями не будет мень-

ше 10–7. 

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

Первый из параметров, влияющих на работу песко-

струйного аппарата, – температура газовой фазы на 

входе в канал установки. При работе непосредственно  

с аппаратом варьирование этого параметра может дос-

тигаться изменением массового расхода керосина в то-

пливе. Например, для получения более высоких темпе-

ратур массовый расход керосина необходимо увели-

чить. Диапазон температур, в котором производится 

исследование, составляет Твх=500...1000 К. 

На рис. 3 представлены поля температур. Как и сле-

довало ожидать, повышение температуры на входе при-

водит к более высоким температурам потока на выходе: 

при температуре на входе 1000 К температура на выхо-

де составляет ~750 К, а при температуре на входе 500 К 

температура на выходе ~360 К. 

Изменение температуры также влияет и на скорость 

потока. На рис. 4 представлены поля скоростей потока. 

Можно заметить, что при повышении температуры зна-

чительно увеличивается скорость потока в зоне смеше-

ния (700 м/с при температуре 1000 К и 300 м/с при тем-

пературе 500 К) и незначительно растет скорость рабо-

чего тела на выходе из канала. 

При температуре на входе 1000 К скорость газа на 

выходе из канала составляет 500 м/с, а при температуре 

500 К ~300 м/с. 

Интересно рассмотреть влияние температуры на ско-

рость твердых частиц. На рис. 5 представлены зависи-

мости скорости движения частиц и температуры от дли-

ны пройденного пути. 

При существенном увеличении температуры на вхо-

де в установку не наблюдается сколько-нибудь значи-

тельного изменения скорости твердых частиц, т. е. 

можно говорить о том, что, если для повышения каче-

ства обработки поверхности требуется увеличить ско-

рость частиц, изменять температуру неэффективно. 

Здесь следует отметить невысокий уровень нагрева час-

тиц, а именно ∆Тр=10 К и ∆Тр=2 при температуре пото-

ка во входном сечении установки 1000 К и 500 К соот-

ветственно. Это объяснимо малым временем пребыва-

ния частиц в цилиндрической части канала установки. 

Другими словами, температурное влияние самих частиц 

на обрабатываемую поверхность невелико. 

Исходя из вышеперечисленных особенностей, мож-

но сделать вывод, что варьирование начальной темпера-

туры газа позволяет увеличивать температуру потока, 

действующего на обрабатываемую поверхность со сто-

роны газа, и не позволяет увеличить скорость истекаю-

щих из канала установки частиц k-фазы. Давление на 

входе является параметром, регулировать который 

можно, например, увеличением давления на выходе из 

компрессора, который подает воздух на вход и на наддув 

баков горючего. Рассматривается следующий диапазон 

изменения давления на входе в канал: pвх=0,3...0,5 МПа. 

На рис. 6 представлены поля давлений потока при тече-

нии по каналу пескоструйной установки при различных 

давлениях на входе, а на рис. 7 – поля скоростей. При 

повышении давления растет число косых скачков на 

выходе из сопла, что можно наблюдать на рисунках по-

лей скоростей. При давлении на входе pвх=0,5 МПа ско-

рость потока на выходе составляет порядка 500 м/с,  

а при давлении pвх=0,3 МПа – 380 м/с. 
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Рис. 3. Поля температур при различных температурах  

на входе в канал (1000 K – сверху; 500 K – снизу) 

Fig. 3. Temperature fields at different temperatures  

at the channel inlet (1000 K – from the top; 500 K – from the bottom) 

 

 

 

 

 
 

 
Рис. 4. Поля скоростей при различных температурах  

на входе в канал (1000 K – сверху; 500 K – снизу) 

Fig. 4. Velocity fields at different temperatures  

at the channel inlet (1000 K – from the top; 500 K – from the bottom) 
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Рис. 5. Зависимость скорости (a) и температуры (b) частиц порошка от координаты X  

(1 – при температуре 1000 К; 2 – 500 К) 

Fig. 5. The dependence of velocity (a) and temperature (b) of powder particles on X-coordinate  

(1 – at the temperature of 1000 К; 2 – 500 К) 

 

 

 

 

 
 

 
Рис. 6. Поля давлений при различных давлениях  

на входе в канал (0,5 МПа – сверху; 0,3 МПа – снизу) 

Fig. 6. Pressure fields at different pressures  

at the channel inlet (0.5 MPa – from the top; 0.3 MPa – from the bottom) 

 

 

 

Давление на входе в канал установки также значительно 

влияет на скорость частиц порошка, что видно по данным, 

приведенным на рис. 8, где показано увеличение скорости 

частиц с ростом давления. На данном графике изображена 

зависимость скорости частиц от пройденного пути. Так,  

с увеличением давления с 0,3 до 0,5 МПа скорость частиц 

на срезе ускорителя растет от 90 до 135 м/с. Это говорит  

о том, что давление является одним из параметров, сущест-

венно влияющих на скорость частиц, а следовательно, на 

эффективность работы всей пескоструйной установки. 

Исходя из вышеописанного, можно обеспечить возмож-

ность настройки пескоструйного аппарата для подбора 
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Рис. 7. Поля скоростей при различных давлениях  

на входе в канал (0,5 МПа – сверху; 0,3 МПа – снизу) 

Fig. 7. Velocity fields at different pressures  

at the channel inlet (0.5 MPa – from the top; 0.3 MPa – from the bottom) 

 

 

 

 

 
 

 
Рис. 8. Зависимость скорости частиц порошка от давления в канале установки  

(1 – 0,5 МПа; 2 – 0,3 МПа) 

Fig. 8. The dependence of powder particles velocity on the pressure at the device channel inlet  

(1 – 0.5 MPa; 2 – 0.3 MPa) 

 

 

 

требуемого скоростного режима течения частиц порош-

ка на выходе из канала установки. 

Последний параметр, который влияет на работу 

изучаемого аппарата, – диаметр частиц твердой фазы. 

Изучение этого параметра проводилось при следую-

щих граничных условиях: pвх=0,5 МПа, Tвх=1000 К. 

Эти параметры позволяют получить наибольшие 

значения скорости. Диапазон изменения диаметров: 

dp=500...1500 мкм. 

На рис. 9 показано изменение скорости частиц раз-

личного диаметра по длине пройденного пути; цифрами 

обозначены кривые, соответствующие следующим 

диаметрам: 1 – 500 мкм; 2 – 750 мкм; 3 – 1000 мкм; 4 – 

1250 мкм; 5 – 1500 мкм. С уменьшением диаметра 
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Рис. 9. Зависимость скоростей движения частиц от их диаметра  

(1 – 500 мкм; 2 – 750 мкм; 3 – 1000 мкм; 4 – 1250 мкм; 5 – 1500 мкм) 

Fig. 9. The dependence of particles motion velocities on their diameter  

(1 – 500 micron; 2 – 750 micron; 3 – 1000 micron; 4 – 1250 micron; 5 – 1500 micron) 

 

 

 

частиц скорость их движения существенно растет: так, 

при диаметре dp=1500 мкм скорость частиц на выходе 

из канала составляет ~ 95 м/с, а при диаметре 

dp=500 мкм ~150 м/с. 

Данное поведение объясняется аналитически [20]. 

Согласно уравнению (6), сила, действующая на частицу 

со стороны газового потока, прямо пропорциональна 

произведению коэффициента лобового сопротивления 

на величину относительного числа Рейнольдса и обрат-

но пропорциональна квадрату диаметра частицы. 

Проведя математические преобразования уравнения 

(4) путем подстановки в него уравнений (5) и (6), пока-

жем, что величина силы лобового сопротивления об-

ратно пропорциональна кубу диаметра частицы: 
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Очевидно существенное влияние диаметра частиц 

на их скорость выхода из установки. Это означает, что 

возможно регулирование обработки поверхностей раз-

личных систем и агрегатов путем изменения типа абра-

зивного порошка и дисперсности его состава.  

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 

Обоснована возможность эффективного конверси-

онного применения ракетной двигательной установки  

в качестве устройства для термоабразивной обработки 

поверхностей, а именно пескоструйного аппарата. 

Показана большая степень влияния температурного 

воздействия на режим термической обработки; достиг-

нуто более высокое значение скорости частиц при 

меньшем давлении подачи воздуха сравнительно с тра-

диционными (холодными) установками.  

Подтверждено низкое влияние изменения темпера-

туры на входе на скорость частиц абразива. 

Продемонстрирована высокая степень влияния 

входного давления на скорость частиц и режим обра-

ботки. Выявлена низкая эффективность изменения на-

чальной температуры для улучшения качества обраба-

тываемой поверхности; отмечен невысокий уровень 

нагрева частиц, а именно не более 10 К, для рассматри-

ваемого диапазона параметров. 

Показано, что регулирование режима обработки по-

верхностей различных систем и агрегатов возможно 

путем изменения типа абразивного порошка и его дис-

персности. 
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Abstract: The paper considers the possibility of conversion applying of a rocket engine as a sandblasting machine for 

thermo-abrasive treatment. The higher performance characteristics of a treated surface can be achieved through the expo-

sure of the high-temperature two-phase flow accelerated in the device nozzle barrel on the object. The ejection feed of 

granular abrasive substances determines the relative structural simplicity of the device structure. The authors prove  

the efficiency of such a device using the gas-dynamic process modeling in the CFD software package, the calculations of 

which are based on combined equations including the key parameters of both the carrier gas and the solid phase particles. 

The process modeling considers the influence of the geometry and the specifics equal to the real operating prototype. Dur-

ing further analysis, to determine the optimal mode, the authors investigated the influence of various border conditions on 

the supersonic two-phase flow. The study considers the mutual influence of gas flow and abrasive solid particles starting 

from the powder delivery section to the nozzle outlet section. The study presents the comparison of temperature and pres-

sure fields depending on the input values, as well as the fluid velocity fields based on these values. The authors carried out 

the analysis of the dependence of solid particle motion speed on the coordinate at various initial data of temperature and 

pressure. The study pays special attention to the consideration of the impact of the k-phase particle size on the speed pa-

rameters. During the study, the authors identified the main methods of device adjustment to achieve the required mode 

parameters. As a result of the analysis, the paper concludes on the efficiency and competitive ability of the thermo-abrasive 

treatment method under the study. 

Keywords: thermo-abrasive treatment; sandblasting machine; supersonic ejector; two-phase flow; finite volume method. 
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Аннотация: Легирование аустенитных сталей азотом повышает их коррозионную стойкость и улучшает меха-

нические свойства. Высокоазотистые аустенитные стали при термических обработках способны к дисперсионному 

твердению и росту прочностных характеристик. В работе исследовали влияние продолжительности старения при 

температурах 700 °С и 800 °С на структуру, фазовый состав, закономерности пластической деформации и меха-

низмы разрушения высокоазотистой хромомарганцевой аустенитной стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N (мас. %), 

легированной ванадием. Было выявлено, что после закалки от температуры 1200 °С образцы обладают высокими 

прочностными свойствами, пластичностью и содержат крупные (300–500 нм) частицы (V,Cr)(N,C). Старение при 

температурах 700 °С и 800 °С способствует комплексным реакциям прерывистого распада аустенита с образовани-

ем пластин Cr2N в зернах и непрерывного распада с образованием частиц на основе нитрида ванадия в аустените. 

При длительном старении (в течение 50 ч для 700 °С и 10 ч для 800 °С) в образцах происходит образование интер-

металлидной σ-фазы. Наблюдаемые фазовые превращения при старении сопровождаются изменением макроско-

пического и микроскопического механизма излома в образцах исследуемой стали. В исходном состоянии образцы 

обладают транскристаллитным вязким изломом. При режимах старения происходит смена механизма разрушения 

на смешанный с элементами хрупкого интеркристаллитного и вязкого транскристаллитного. При увеличении про-

должительности старения и реализации комплексных реакций распада твердого раствора образцы разрушаются 

транскристаллитно хрупко с образованием квазисколов на поверхностях разрушения. Образцы, состаренные при 

температурах 700 °С и 800 °С, имеют близкие механизмы и закономерности дисперсионного твердения, но увели-

чение температуры старения вызывает увеличение скорости распада твердого раствора, описанная выше последо-

вательность превращений и соответствующая им последовательность изменения механизмов разрушения стали 

реализуется быстрее при повышении температуры старения. 

Ключевые слова: высокоазотистая сталь; Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N; аустенит; дисперсионное твердение; 

σ-фаза; карбонитриды; прерывистый распад. 
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ВВЕДЕНИЕ 

Аустенитные стали широко используются в различ-

ных сферах производства, поскольку они обладают ря-

дом важных служебных характеристик. К преимущест-

вам данных сталей относятся жаропрочность, холодо-

стойкость, способность обеспечивать коррозионную  

и электрохимическую стойкость [1]. К недостаткам аусте-

нитных сталей относят низкий предел текучести, низ-

кую поверхностную твердость и недостаточную изно-

состойкость. Для усовершенствования свойств и рас-

ширения области практического применения в произ-

водстве применяются различные методики, такие как 

легирование, термические и химико-термические обра-

ботки, деформационные обработки, методы поверхно-

стного упрочнения и т. д. [2; 3].  

Одним из методов повышения прочности, предела 

текучести и коррозионной стойкости аустенитных ста-

лей является легирование атомами внедрения, в частно-

сти азотом [4]. Нержавеющие аустенитные стали c до-

бавлением азота широко распространены и обладают 

высокой устойчивостью к коррозии, хорошей податли-

востью, ударной вязкостью и свариваемостью [3]. Они 

применяются в атомной промышленности и электро-

энергетике из-за высоких механических характеристик 

при повышенных температурах, а также в медицинской 

и нефтедобывающей промышленности [5]. Преимуще-

ства азота в аустенитных нержавеющих сталях прояв-

ляются главным образом, когда этот элемент находится 

в твердом растворе, так как он стабилизирует аустенит, 

вызывает твердорастворное упрочнение и препятствует 

образованию мартенсита, вызванного деформацией [6].  

Известно, что высокоазотистые аустенитные стали 

обладают термической нестабильностью в интервале 

температур 500–1000 °С. При старении происходят 

процессы образования карбидов и нитридов, сопровож-

дающиеся изменениями механических свойств образ-

цов [7; 8]. Помимо выделения нитридов и карбидов мо-

жет происходить выделение интерметаллидных фаз  

(σ-фаза, χ-фаза), что может приводить к деградации 

механических характеристик стали [9–11]. 

Многочисленные исследования показали, что нит-

рид хрома Cr2N является основной вторичной фазой  

в высокоазотистых сталях. Морфология и механизм 

выделения частиц Cr2N зависят от состава стали, тем-

пературы и продолжительности старения. В основном 

выделения Cr2N образуются на границах зерен в ре-

зультате прерывистого распада твердого раствора аусте-

нита. Появление таких выделений вызывает значитель-

ное падение пластичности и коррозионной стойкости 

сталей [12; 13]. В исследованиях V. Kartik и соавторов 

[14] было изучено влияние продолжительности старе-

ния (1–200 ч) при температуре 850 °С на механические 

свойства и микроструктуру высокоазотистой аустенит-

ной стали Fe-18Cr-19Mn-0,3Si-0,1C-0,5N мас. %. Уже 

после 1 ч старения авторы идентифицировали выделе-

ние частиц Cr2N по границам зерен. В работе [15] на 

основании сравнения экспериментальных данных и мо-

делирования было установлено, что ударная вязкость 

зависит как от плотности распределения, так и от раз-

меров нитридов. Добавление сильных карбидо- и нит-

ридообразователей, таких как ванадий, уменьшает нега-

тивные эффекты от формирования частиц Cr2N по гра-

ницам аустенитных зерен за счет формирования частиц 

на основе ванадия в процессе непрерывного распада 

аустенита [16]. О.А. Банных и В.М. Блинов в работе 

[17] показали, что в высокоазотистых хромомарганце-

вых сталях при легировании ванадием возможен пере-

ход от прерывистого распада аустенита с образованием 

нитридов хрома к непрерывному выделению частиц на 

основе нитрида ванадия. С другой стороны, в исследо-

ваниях D. Knutsen с соавторами [18] было продемонст-

рировано, что в высокоазотистых сталях 24Cr-18Mn-1N 

ванадий способствует реакции прерывистого выделения 

фазы M2X в интервале температур 800–1000 °С.  

Распределение и морфология выделившихся частиц 

являются важными факторами, определяющими меха-

нические и пластические свойства высокоазотистых 

сталей [19]. Таким образом, из-за широкого спектра 

применения во многих сферах промышленности необ-

ходимы дальнейшие исследования влияния механизмов 

дисперсионного твердения на разрушение и пластиче-

скую деформацию ванадийсодержащей высокоазоти-

стой аустенитной стали. 

Цель работы – выявление влияния дисперсионного 

твердения при различной продолжительности обра-

ботки старением при температурах 700 °С и 800 °С 

на структуру, фазовый состав, закономерности пла-

стической деформации и механизм разрушения высо-

коазотистой хромомарганцевой аустенитной стали 

Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N (мас. %), легированной 

ванадием. 

 

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

Для исследования была выбрана высокоазотистая 

аустенитная сталь (ВАС) с химическим составом  

Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,2Ni-0,3C-0,86N (мас. %). 

После горячей прокатки при температуре 1150 °С из 

стальных прутков вырезали образцы в форме двойных 

лопаток с размерами рабочей части 1,3×3×16 мм для 

испытаний на одноосное статическое растяжение. Да-

лее проводили закалку образцов в воду после получасо-

вой выдержки при температуре 1200 °С, а затем старе-

ние при температурах 700 °С и 800 °С продолжительно-

стью от 30 мин до 50 ч. Старение образцов проводили  

в среде инертного газа с последующей закалкой в воду. 

Для исследования микроструктуры полученных по-

сле обработки старением образцов проводили стан-

дартную обработку шлифованием, а затем электролити-

ческую полировку в растворе 25 мл CrO3 + 210 мл 

H3PO4. Поверхности образцов были исследованы при по-

мощи световой микроскопии (микроскоп Altami Met 1C).  

Рентгеновский дифрактометр ДРОН-3 с Cu-Kα из-

лучением использовался для исследования фазового 

состава и структурных параметров стали. Параметры 

решетки (а) фаз были получены с использованием экст-

раполяционной функции а=f(cosƟ×cotƟ) для всех ди-

фракционных пиков [20]. Для исследования микро-

структуры образцов использовался просвечивающий 

электронный микроскоп (ПЭМ) Technai G2 FEI. Растя-

жение с начальной скоростью 5×10–4 с−1 проводили при 

комнатной температуре на установке LFM 125 

(Walter+Bai AG). Поверхности разрушения образцов 

изучали методом растровой электронной микроскопии 

(РЭМ) (VEGA3 TESCAN). 
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РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ И ИХ 

ОБСУЖДЕНИЕ 

На рис. 1 представлены рентгенограммы, получен-

ные для образцов стали после старения при температу-

рах 700 °С и 800 °C в течение 0,5–50 ч. На рентгено-

грамме, соответствующей исходному состоянию ВАС 

(после закалки 1200 °С, 30 мин) (рис. 1), наблюдали реф-

лексы от аустенита γN1 с параметром решетки a=3,63 Å, 

что указывает на высокое содержание атомов внедрения 

(азот, углерод) в твердом растворе. Обнаружены реф-

лексы с межплоскостными расстояниями, близкими  

к частицам на основе ванадия (V,Cr)(С,N) (ГЦК), но их 

интенсивность низка на уровне фона. 

С увеличением продолжительности старения наблюда-

ется смещение линий аустенита в сторону больших углов 

дифракции, что свидетельствует об уменьшении парамет-

ра решетки аустенитной фазы (рис. 2). Старение при тем-

пературе 700 °С продолжительностью более 5 ч вызывает 

появление линий нитрида хрома Cr2N и аустенита, обед-

ненного по атомам внедрения, с параметром решетки 

γN2=3,58 Å. После старения при температуре 700 °С с вы-

держкой 50 ч на рентгенограммах идентифицируются ди-

фракционные пики, соответствующие σ-фазе (рис. 1 a). 

 

 

 

     
 

 a b 

 

Рис. 1. Влияние продолжительности старения при температурах 700 °С (a) и 800 °С (b)  

на вид рентгенограмм для стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N 

Fig. 1. The influence of duration of aging at the temperature of 700 °С (a) and  800 °С (b)  

on the form of X-ray patterns for Fe-19Cr-22Mn-1.5V-0.3C-0.86N steel 

 

 

 

 
 

 
Рис. 2. Зависимость параметра решетки аустенита (γN) 

от продолжительности старения при температурах 700 °С и 800 °С 

Fig. 2. The dependence of austenite (γN) lattice parameter 

on the duration of aging at the temperature of 700 °С and 800 °С 
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Последовательность изменения фазового состава 

образцов, состаренных при температуре 800 °С, анало-

гична последовательности изменений, происходящих 

при старении 700 °С, 0,5–50 ч. При повышении темпе-

ратуры старения происходит увеличение интенсивности 

отражений с межплоскостными расстояниями, соответ-

ствующими нитриду хрома Cr2N и σ-фазе, и эти фазы 

выявляются при меньших продолжительностях вы-

держки (рис. 1 b). Это свидетельствует о том, что ско-

рость превращения (распада) аустенита увеличивается 

при росте температуры старения.  

Увеличение температуры старения сопровождает-

ся более быстрым уменьшением параметра решетки 

γN1-аустенита (рис. 2). 

На рис. 3 представлены ПЭМ-изображения микро-

структуры образцов, состаренных при температурах 
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Рис. 3. Светлопольные ПЭМ-изображения микроструктуры стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N  

после закалки (a) и после старения (b–f) по режимам: 

b – 700 °С, 0,5 ч; c – 700 °С, 10 ч; d – 700 °С, 50 ч; e – 800 °С, 0,5 ч; f – 800 °С, 10 ч 

Fig. 3. Bright-field electron transmission microscopy images of microstructure of Fe-19Cr-22Mn-1.5V-0.3C-0.86N steel  

after quenching (a) and after aging (b–f) according to the modes: 

b – 700 °С, 0.5 h; c – 700 °С, 10 h; d – 700 °С, 50 h; e – 800 °С, 0.5 h; f – 800 °С, 10 h 
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700 °С и 800 °С в течение 0,5–50 ч. В исходном состоя-

нии (закалка 1200°С, 30 мин) наблюдаются аустенитные 

зерна с частицами (V,Cr)(С,N), размер которых лежит  

в интервале 300–400 нм (рис. 3 a). После старения 700 °С, 

0,5 ч наблюдаются центры зарождения ячеек прерыви-

стого распада аустенита на границах зерен с образова-

нием нитридов Cr2N и обедненного по азоту аустенита 

γN2 (рис. 3 b). При увеличении продолжительности ста-

рения прерывистый распад не только происходит по 

границам зерен, но и распространяется вглубь зерна 

(рис. 3 c, 3 d). Данный процесс замедляется частицами 

V,Cr(N,C), находящимися в объеме аустенитных зерен  

и образующимися в результате непрерывного распада 

высокоазотистого аустенита. После увеличения продол-

жительности обработки до 50 ч на границах зерен, пре-

терпевших прерывистый распад и обедненных по азоту, 

происходит выделение σ-фазы (рис. 3 d), то есть старе-

ние ванадийсодержащей стали сопровождается ком-

плексными реакциями распада – по прерывистому и не-

прерывному механизмам формирования вторичных фаз. 

Электронно-микроскопические исследования под-

тверждают данные рентгенофазового анализа о том, что 

с повышением температуры старения реакции распада  

в аустените протекают быстрее. Так, после выдержки 

длительностью в течение 0,5 ч при температуре 800 °С 

происходит образование пластин нитрида хрома Cr2N 

по прерывистому механизму от границ в объем зерна, 

полностью заполняя часть аустенитных зерен (рис. 3 e). 

Помимо прерывистого выделения нитридов Cr2N, в зер-

нах аустенита происходит непрерывное зарождение  

и рост наноразмерных нитридов ванадия. Методом 

ПЭМ такие частицы обнаружены после старения стали 

при температуре 700 °С в течение 10 ч, а при повыше-

нии температуры до 800 °С они идентифицируются 

после 5 ч выдержки. Сначала данные частицы нитрида 

ванадия выявляются в виде «крапчатого» контраста на 

светлопольных ПЭМ-изображениях образцов (рис. 3 c), 

а при повышении температуры и продолжительности 

старения наблюдаются в виде когерентных включений 

размерами в десятки нанометров (рис. 3 f). Такие час-

тицы распределены равномерно по всему объему аусте-

нитного зерна. 

Описанная эволюция структуры и фазового состава 

коррелирует с изменениями механических свойств ста-

ли. На рис. 4 приведены зависимости предела текучести 

и удлинения при одноосном растяжении от продолжи-

тельности старения при температурах 700 °С и 800 °С. 

Анализ представленных данных показывает, что при 

обеих температурах старения увеличение продолжи-

тельности выдержки приводит к повышению условного 

предела текучести и значительному снижению пла-

стичности, что обусловлено прерывистым выделением 

нитридов Cr2(N,C) преимущественно по границам на 

ранних этапах старения. Значительное падение пла-

стичности стали при старении 800 °С, 0,5 ч связано  

с более активным протеканием процессов зарождения  

и роста вторичных фаз, по сравнению с температурой 

старения 700 °С. При более продолжительном старении 

происходит формирование интерметаллидной σ-фазы, 

что дополнительно к дисперсионному твердению при-

водит к ухудшению пластических свойств материала  

и почти полной потере пластичности. 

Исследования поверхностей разрушения образцов ме-

тодом РЭМ показали, что в исходных (1200 °С, 30 мин) 

образцах происходит транскристаллитное вязкое раз-

рушение с формированием большого количества ямок 

излома на поверхностях разрушения (рис. 5 a). Диспер-

сионное твердение сопровождается переходом к сме-

шанному микромеханизму излома. После выдержки 0,5 ч 

при температуре 700 °С на поверхности разрушения 

образцов наблюдаются вторичные микротрещины по 

границам зерен, число которых увеличивается с увели-

чением продолжительности старения (рис. 5 b, 5 c). 

Также наблюдаются области с транскристаллитным 

вязким изломом аустенитных зерен, в которых не про-

изошла реакция прерывистого распада. На поверхности 

разрушения образцов, состаренных в течение 10 ч при 

температуре 700 °С, наблюдается больше элементов 

 

 

 

 
 

 
Рис. 4. Влияние продолжительности старения при температурах 700 °С и 800 °С  

на механические свойства стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N 

Fig. 4. The influence of duration of aging at the temperature of 700 °С and 800 °С  

on the mechanical properties of Fe-19Cr-22Mn-1.5V-0.3C-0.86N steel
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Рис. 5. РЭМ-изображения поверхности излома образцов стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,9N после закалки (a)  

и после старения (b–f) по режимам: 

b – 700 °С, 0,5 ч; c – 700 °С, 10 ч; d – 700 °С, 50 ч; e – 800 °С, 0,5 ч; f – 800 °С, 10 ч 

Fig. 5. SEM-image of fracture surface of Fe-19Cr-22Mn-1.5V-0.3C-0.9N steel specimens after quenching (a)  

and after aging (b–f) according to the modes: 

b – 700 °С, 0.5 h; c – 700 °С, 10 h; d – 700 °С, 50 h; e – 800 °С, 0.5 h; f – 800 °С, 10 h 

 

 

 

хрупкого механизма разрушения, большее число ско-

лов, по сравнению с меньшими продолжительностями 

старения при этой же температуре. Это вызвано увели-

чением доли аустенитных зерен, в которых протекают 

или завершились реакции прерывистого распада. При 

увеличении продолжительности старения до 50 ч про-

исходит переход к макроскопически хрупкому разруше-

нию образцов. Поверхности излома имеют сложную 

морфологию: области вязкого ямочного излома (обед-

ненный по азоту аустенит), хрупкие фасетки и элементы 

транскристаллитных сколов (рис. 5 d), связанные с выде-

лением σ-фазы или пластин и частиц карбонитридов. 

В образцах, состаренных при температуре 800 °С, про-

цессы гомогенного и гетерогенного распада протекают 

быстрее, поэтому изменение характера разрушения, как и 

при меньшей температуре (рис. 5 e, 5 f), происходит анало-

гично: прерывистое выделение нитридов по границам зерен 

способствует формированию интеркристаллитных трещин, 

а распространение реакции распада на все зерно вызывает 

формирование хрупкого транскристаллитного разрушения.  
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В высокоазотистой стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3 

C-0,86N, легированной ванадием, формируются неко-

герентные крупные частицы на основе нитрида ванадия 

(V,Cr)(N,С), равномерно распределенные в аустенит-

ных зернах. Эти частицы полностью не растворяются 

при выдержке под закалку 1200 °С, 30 мин: размер час-

тиц составляет 300–500 нм. Такие крупные некогерент-

ные частицы слабо влияют на макроскопический и мик-

роскопический механизм разрушения высокоазотистого 

аустенита. Закаленные образцы разрушаются транскри-

сталлитно вязко. При старении на первом этапе проис-

ходит образование ячеек прерывистого распада по гра-

ницам аустенитных зерен, а затем рост пластин Cr2N  

в аустените, обедненном по атомам внедрения. Мето-

дами электронной микроскопии выявлено, что крупные 

частицы (V,Cr)(N,С) с небольшой объемной долей не 

могут подавить механизм дисперсионного твердения  

в высокоазотистых сталях, но они являются препятст-

вием для роста ячеек прерывистого распада. Пластины 

нитридов Cr2N в процессе зарождения и роста либо 

тормозятся у таких крупных частиц, либо огибают их,  

и реакция прерывистого выделения фаз распространя-

ется постепенно на все аустенитное зерно. Рост частиц 

Cr2N в теле зерен, в свою очередь, вызывает изменение 

механизма разрушения. Оно происходит вдоль пластин 

Cr2N/аустенит в теле зерна. 

Выделение ячеек Cr2N преимущественно по грани-

цам зерен при малых временах старения приводит к сме-

не механизма разрушения от транскристаллитного вяз-

кого в закаленном состоянии к смешанному в состарен-

ном. Анализ данных механических свойств показывает, 

что, выделяясь по границам зерен, нитриды хрома не 

вызывают существенного роста условного предела теку-

чести, но значительно снижают пластичность стали. 

На следующем этапе реализуется комплексная реак-

ция прерывистого и непрерывного выделения фаз. При 

длительных продолжительностях старения (700 °С по-

сле 10 ч, при 800 °С после 5 ч) происходит гомогенное 

выделение когерентных наноразмерных частиц на ос-

нове нитрида ванадия (V,Cr)(N,С) в аустенитных зер-

нах, не претерпевших распад. В зернах, где реализовано 

гомогенное выделение таких частиц, процесс прерыви-

стого распада аустенита подавлен. При этом образова-

ние большого количества однородно распределенных 

дисперсных когерентных частиц в теле зерна при ста-

рении способствует формированию транскристаллит-

ного хрупкого излома по механизму квазискола. 

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ  

При обработке старением высокоазотистой хромо-

марганцевой аустенитной стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3 

C-0,86N (мас. %) при температурах 700 °С и 800 °С на 

рентгенограммах и металлографических шлифах явно 

наблюдали свидетельства комплексных реакций преры-

вистого распада аустенита с образованием пластин нит-

рида хрома Cr2N в аустенитных зернах и непрерывного 

распада с образованием частиц на основе ванадия  

в аустените. При длительном старении (50 ч для 700 °С 

и 10–50 ч для 800 °С) также происходит выделение интер-

металлидной σ-фазы. Старение при большей температуре 

приводит к увеличению скорости и полноты распада.  

Закаленные образцы высокоазотистой ванадийсо-

держащей стали Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N, содер-

жащие однородно распределенные крупные частицы 

(V,Cr)(N,C), обладают высокими значениями условного 

предела текучести, хорошей пластичностью и разру-

шаются вязко с формированием транскристаллитного 

ямочного излома. Дисперсионное твердение не вызыва-

ет существенного роста условного предела текучести, 

но способствует снижению удлинения стали при растя-

жении и изменению механизма ее разрушения. Преры-

вистое выделение нитридов хрома Cr2N преимущест-

венно по границам зерен приводит к смене механизма 

разрушения на смешанный, на поверхности разрушения 

присутствуют элементы хрупкого интеркристаллитного 

разрушения. При режимах старения, которые способст-

вуют реализации комплексной реакции: прерывистого 

распада аустенита с образованием пластин нитрида 

хрома Cr2N в аустените и непрерывного распада с обра-

зованием частиц (V,Cr)(N,С) в аустенитных зернах, раз-

рушение происходит хрупко с формированием транс-

кристаллитных сколов на поверхности разрушения со-

старенных образцов. 
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Abstract: Nitrogen alloying of austenitic steels increases their corrosion resistance and improves mechanical proper-

ties. During heat treatment, high-nitrogen austenitic steels tend to the precipitation hardening and the increase of strength 

characteristics. In the current paper, the authors studied the effect of the duration of age-hardening at the temperatures of 

700 °С and 800 °С on the structure, phase composition, plastic flow behavior, and fracture mechanisms of V-alloyed high 

nitrogen chrome-manganese austenitic Fe-19Cr-22Mn-1.5V-0.3C-0.86N (mass %) steel. The study revealed that after wa-

ter-quenching at 1200 °С, the specimens possess the high strength properties, ductility and contain large (300–500 nm) 

(V,Cr)(N,C) particles. Aging at temperatures of 700 °С and 800 °С facilitates complex reactions of austenite discontinuous 

decomposition with the Cr2N-plate formation in grains and continuous decomposition with the formation of vanadium 

nitride-based particles in austenite. During the long-term aging (50 h at 700 °C and 10 h at 800 °C), the intermetallic  

σ-phase appears in specimens. At age-hardening, the observed phase transformations cause the changes in macro- and mi-

cro-mechanism of fracture in the specimens of steel under the study. In the initial state, the specimens show mainly  

the ductile transgranular fracture. After age-hardening, the fracture mechanism changes into the mixed mechanism with  

the elements of brittle intergranular and ductile transgranular fractures. When increasing the duration of aging and imple-

mentation of complex reactions of decomposition of solid solution, the specimens are fractured by the quasi-cleavage 

mechanism. The specimens aged at temperatures of 700 °С and 800 °С have quite similar precipitation hardening mecha-

nisms, though the increase in aging temperature leads to the rising of the decomposition rate of solid solution. The se-

quence of transformations described above and the corresponding sequence of changes in the mechanisms of steel fracture 

are implemented faster when increasing the aging temperature. 

Keywords: high nitrogen steel; Fe-19Cr-22Mn-1,5V-0,3C-0,86N; austenite; precipitation hardening; σ-phase; carbo-

nitrides; discontinuous decomposition. 
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Аннотация: В работе исследуется коррозия стали 10Х17Н13М2Т в 1 М растворе хлорной кислоты при 90 °C,  

в том числе в присутствии ингибитора коррозии бензотриазола. Электрохимические эксперименты осуществлены 

в трехэлектродной стеклянной ячейке с платиновым противоэлектродом и насыщенным хлорсеребряным электро-

дом в качестве электрода сравнения. Потенциодинамические измерения проводили при температуре (90±2) °C  

и скорости развертки потенциала 1 мВ/с. Импедансные измерения были проведены в частотном интервале от 20 кГц 

до 0,1 Гц при амплитуде напряжения ±10 мВ. Циклические поляризационные кривые показывают, что токи катод-

ного направления всегда меньше токов анодного направления развертки потенциала. Поэтому кривые анодного  

и катодного направлений развертки потенциала анализируются отдельно. При анализе используется преобразо-

ванное уравнение Тафеля, линейное при любых перенапряжениях, что позволяет более точно определять токи 

коррозии. Показано, что по мере повышения концентрации ингибитора потенциодинамические кривые смещаются 

в катодную сторону и катодные токи снижаются сильнее, чем анодные. Следовательно, бензотриазол в хлорной 

кислоте является ингибитором катодного действия, т. е. замедляет катодную реакцию восстановления аниона 

хлорной кислоты до хлорид-ионов. Выяснено, что бензотриазол ингибирует коррозию при концентрациях более 

10-4 моль/л и при концентрации 1×10-3 моль/л эффективность ингибирования составляет 33±10 %, а при концен-

трации 1×10-2 моль/л – 36±13 %. Ингибирующее действие молекулы бензотриазола в кислой среде обусловлено 

возможностью ее протонированной формы адсорбироваться на поверхности металла. Протонированная форма 

бензотриазола в кислой среде позволяет объяснить замедление катодной реакции деполяризации, так как ингиби-

тор адсорбируется преимущественно на участках поверхности металла, заряженных более отрицательно. Импе-

дансные измерения показали, что коррозионный процесс моделируется параллельной цепью элемента с постоян-

ным сдвигом фаз и сопротивления коррозии. 

Ключевые слова: нержавеющая сталь 10Х17Н13М2Т; хлорная кислота; коррозия; электрохимическая поляри-

зация; ингибитор коррозии бензотриазол. 

Для цитирования: Остапенко Г.И., Усманов И.Р. Исследование коррозии нержавеющей стали 10Х17Н13М2Т 

в хлорной кислоте // Вектор науки Тольяттинского государственного университета. 2020. № 2. С. 51–60. 

DOI: 10.18323/2073-5073-2020-2-51-60. 

 

ВВЕДЕНИЕ 

На ООО «Сибур Тольятти» при производстве изо-

прена эксплуатируется установка синтеза 4,4-диметил-

1,3-диоксана. Кислая водная фаза установки, выполнен-

ной из нержавеющей стали 10Х17Н13М2Т, содержит 

хлорную, фосфорную и муравьиную кислоты, и син-

тез проводится при температуре 90–100 °C. Поэтому 

коррозия указанной стали в этих кислотах в таких 

экстремальных условиях представляет определенный 

интерес.  

В таблице 1 приведен химический состав стали 

10Х17Н13М2Т и ее аналога AISI 316 по стандарту США. 

Молибденсодержащие стали, включая 10Х17Н13М2Т, 

обычно применяют в кислых средах, в том числе   

в хлорной кислоте. Механизм защитного действия

 

 

 
Таблица 1. Химический состав нержавеющей стали 10Х17Н13М2Т/AISI 316 

Table 1. Chemical composition of 10H17N13M2T/AISI 316 stainless steel 

 

 

Источник C Si Mn Ni S P Cr Mo Cu Fe 

ГОСТ 5632-72 до 0,1 до 0,8 до 2 12–14 до 0,02 до 0,035 16–18 2–3 до 0,3 ~61 

AMS 5511, ASTM A 240, 

ASTM A 666, MIL-S-4043 0,03–0,08 до 1,0 до 2,0 10–14 до 0,030 до 0,045 16–18 2–3  

осталь-

таль-

ное 
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молибдена, по-видимому, заключается в следующем. По 

мере растворения стали молибден накапливается в по-

верхностном слое стали, так как скорость его коррозии 

при потенциалах, характерных для активного состояния 

стали, очень мала и обусловлена высокой химической 

стойкостью поверхностной пленки, которая не восста-

навливается на катоде. 

Коррозионная устойчивость стали 10Х17Н13М2Т 

в различных кислотах исследована достаточно подроб-

но [1; 2]. Сталь устойчива даже в кипящей азотной ки-

слоте до концентрации 35 %. Такая устойчивость обу-

словлена большим содержанием хрома, легко пассиви-

рующегося в окислительных средах. В сернокислой 

среде сталь устойчива при температурах, близких к ком-

натной, и только при концентрациях менее 10…12 %  

и более 80 % [3; 4]. В соляной кислоте сталь практиче-

ски неустойчива даже при комнатной температуре [4; 

5]. Однако сталь устойчива даже в кипящей фосфорной 

кислоте концентрацией до 40 % [6]. В кипящей уксус-

ной кислоте сталь устойчива вплоть до концентрации 

около 65 %, в кипящей муравьиной – до 25 %, в молоч-

ной – при температурах ниже 100 °C при любых кон-

центрациях. 

Данных по устойчивости стали 10Х17Н13М2Т 

и AISI 316 в хлорной кислоте найти не удалось. Однако 

имеется достаточно широкий круг работ об устойчиво-

сти обычных сталей и некоторых нержавеющих, близ-

ких по составу к 10Х17Н13М2Т, в хлорной кислоте. 

При электрохимической поляризации «чистого» же-

леза в хлорной кислоте на потенциодинамических кри-

вых участок пассивности отсутствует [7]. Следователь-

но, на поверхности железа не образуется нераствори-

мых соединений.  

В работе [8] исследуется электрохимическая корро-

зия стали AISI 304 (близкой по составу со сталью 

10Х17Н13М2Т) в хлорной кислоте различной концен-

трации. Показано, что в этих условиях на поверхности 

стали растет пассивная пленка, содержащая в основном 

соединения хрома и никеля. Скорость коррозии лими-

тируется диффузией ионов железа в пленке. По мере 

коррозии ионы железа попадают в раствор, а в пленке 

накапливаются хром- и никельсодержащие компоненты. 

Одним из широко известных методов предотвраще-

ния коррозии сталей является введение в агрессивную 

среду ингибиторов коррозии [9; 10]. Механизм действия 

ингибиторов, в частности, в кислых средах исследован 

достаточно хорошо. Он основан на адсорбции молекул 

ингибитора коррозии на активно растворяющихся мес-

тах металла. Одним из эффективных ингибиторов кор-

розии, в том числе и кислотной, является бензотриазол 

[11–13]. 

Механизм действия ингибиторов коррозии можно 

представить следующим образом. На металле могут 

адсорбироваться все частицы, присутствующие в рас-

творе. Однако интенсивность адсорбции ионов регули-

руется их положением в лиотропном ряде, в котором 

ионы одинаковой валентности расположены по мере 

склонности к адсорбции. В основном способность к ад-

сорбции определяется радиусом иона: чем больше ра-

диус, тем тоньше гидратная оболочка и выше адсорб-

ционная способность иона. Поэтому в кислых раство-

рах протоны практически не адсорбируются, а из анио-

нов кислот лучше всех адсорбируются хлорид-ионы.  

В свою очередь, отличительной особенностью кор-

розии железа в хлорной кислоте является то, что эта 

кислота – достаточно сильный окислитель и анион 

хлорной кислоты является деполяризатором катодной 

реакции коррозии и восстанавливается до хлорид-ионов 

[7; 14]: 

ClO4
- + 8H + = Cl- + 4H2O                      (2) 

 

Именно хлорид-ионы обуславливают высокую ско-

рость коррозии сталей в растворах хлорной кислоты. 

При добавлении в кислые растворы поверхностно-

активных веществ (ПАВ) полярные молекулы ПАВ вы-

тесняют с поверхности стали хлорид-ионы и, соответ-

ственно, снижают скорость коррозии, т. е. являются 

ингибиторами.  

Цель работы – исследование коррозии стали  

10Х17Н13М2Т в хлорной кислоте, в том числе в при-

сутствии ингибитора коррозии бензотриазола. 

 

МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЙ 

Электрохимические измерения были проведены по-

средством комплекса потенциостат – импедансметр IPC-

ProM/FRA-2 производства Института физической химии 

и электрохимии им. А.Н. Фрумкина РАН, г. Москва. 

Эксперименты осуществлены в трехэлектродной стек-

лянной ячейке с платиновым противоэлектродом и на-

сыщенным хлорсеребряным электродом в качестве 

электрода сравнения. Для минимизации сопротивления 

между рабочим электродом и электродом сравнения 

использовали капилляр Луггина. Потенциодинамиче-

ские измерения проводили при скорости развертки по-

тенциала 1 мВ/с. Эксперименты были проведены при 

температуре (90±2) °С.  

Электролитом служил 1 М раствор хлорной кисло-

ты, как чистой, так и с добавкой ингибитора коррозии 

бензотриазола. Рабочий электрод (сталь 10Х17Н13М2Т) 

представлял собой торец цилиндра диаметром 20 мм. 

Рабочий электрод шлифовали корундовыми порош-

ками различной дисперсности, полировали окисью хро-

ма и обезжиривали органическими растворителями. Пе-

ред поляризацией электрод выдерживали в электролите 

до стабилизации коррозионного потенциала (не менее 

30–40 мин). 

Для повышения воспроизводимости результатов 

электрохимических измерений операцию подготовки 

повторяли перед каждым измерением. Ошибка изме-

рений составляла около 5 % с доверительным интер-

валом 98 %.  

Импедансные измерения были проведены в частот-

ном интервале от 20 кГц до 0,1 Гц при амплитуде на-

пряжения ±10 мВ. 

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ И ИХ 

ОБСУЖДЕНИЕ 

Потенциодинамические исследования 

На рис. 1 приведена типичная циклическая поляри-

зационная кривая в кислоте без ингибитора. Видно, что 

прямой ход кривой в анодную сторону отличается от 

обратного хода в катодную сторону. При этом токи ка-

тодного направления всегда меньше токов анодного 
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Рис. 1. Циклическая поляризационная кривая для 1 М хлорной кислоты 

Fig. 1. Cyclic polarization curve for 1 M perchloric acid 

 

 

 

направления развертки потенциала. Это обусловлено, 

по-видимому, тем, что по мере анодной поляризации 

нарастает слой продуктов коррозии, препятствующий 

диффузии участников реакции коррозии в зону реак-

ции. Поэтому далее везде анализируются отдельно кри-

вые анодного и катодного направлений развертки по-

тенциала. 

Зависимость тока i от перенапряжения η (разности 

потенциала электрода ε и стационарного потенциала 

коррозии εс) описывается известным уравнением: 

 


































RT

nF

RT

nF
ii c

)1(
expexp ,        (2) 

 

где ic – плотность тока коррозии; 

α – катодный коэффициент переноса электронов; 

n – изменение валентности железа при электродной 

реакции;  

F – число Фарадея;  

R – газовая постоянная;  

Т – температура.  

Уравнение (2) линейно только при достаточно больших 

перенапряжениях, а именно при    nFRT  25 мВ,  

а плотность тока коррозии iс определяется при стацио-

нарной поляризации, т. е. в области малых перенапря-

жений, где выполняется условие   nFRT . Поэто-

му для определения ic более удобно другое представле-

ние уравнения (2): 

 
















RT

nF
i

RT

nF

i
cln

exp1

ln ,               (3) 

 

которое линейно при любых перенапряжениях.  

На рис. 2 и рис. 3 приведены поляризационные кри-

вые анодной и катодной разверток потенциала в коор-

динатах уравнения (2) при различных концентрациях 

ингибитора бензотриазола (величина εс соответствует 

минимумам на кривых). Видно, что по мере повышения 

концентрации ингибитора кривые смещаются в катод-

ную сторону и катодные токи снижаются сильнее, чем 

анодные. Это свидетельствует о том, что бензотриазол  

в хлорной кислоте является ингибитором катодного дей-

ствия [15], т. е. замедляет катодную реакцию (1) восста-

новления аниона хлорной кислоты до хлорид-ионов. 

Для определения величин токов коррозии на рис. 4–7 

приведены поляризационные кривые в анодном и ка-

тодном направлениях в координатах уравнения (3). 

Пунктиром представлены интерполяционные прямые,  

и написаны уравнения этих прямых. В таблице 2 приве-

дены полученные численные значения токов коррозии  

и эффективности ингибирования [16]: 
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где ic – ток коррозии без ингибитора; 

ic(inh) – ток коррозии в присутствии ингибитора.  

Из данных таблицы 2 следует, что эффективность 

ингибитора банзотриазола в 1 М хлорной кислоте при 

температуре 90 °С составляет 30…40 %.  

Импедансные измерения 

На рис. 8 приведены годографы импеданса коррозии 

при различных концентрациях бензотриазола. Видно, 

что годографы представляют собой полукруги, центры 

которых лежат под реальной осью. В этом случае экви-

валентная схема процесса коррозии будет представлять 

собой параллельное соединение элемента с постоянным 

сдвигом фаз и сопротивления коррозии [16–18]. Из рис. 8 

следует, что с увеличением концентрации ингибитора 

сопротивление коррозии увеличивается. В таблице 3 

для различных концентраций ингибитора приведена 

скорость коррозии, вычисленная по уравнению: 





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RT
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, 
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Рис. 2. Поляризационные кривые при анодной развертке потенциала  для 1 М хлорной кислоты  

с добавкой бензотриазола (моль/л): 

1 – 0;  2 – 1×10-4;  3 – 1×10-3;  4 – 1×10-2 

Fig. 2. Polarization curves at the anode potential sweep for 1 M perchloric acid  

with the addition of benzotriazole (mol/L): 

1 – 0;  2 – 1×10-4;  3 – 1×10-3;  4 – 1×10-2 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 
Рис. 3. Поляризационные кривые при катодной развертке потенциала для 1 М хлорной кислоты  

с добавкой бензотриазола (моль/л): 

1 – 0;  2 – 1×10-4;  3 – 1×10-3;  4 – 1×10-2 

Fig. 3. Polarization curves at the cathode potential sweep for 1 M perchloric acid  

with the addition of benzotriazole (mol/L): 

1 – 0;  2 – 1×10-4;  3 – 1×10-3;  4 – 1×10-2 
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Рис. 4. Поляризационные кривые для 1 М хлорной кислоты 

Fig. 4. Polarization curves for 1 M perchloric acid 
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Рис. 5. Поляризационные кривые для 1 М хлорной кислоты с добавкой 1×10-4 моль/л бензотриазола 

Fig. 5. Polarization curves for 1 M perchloric acid with the addition of 1×10-4 mol/L of benzotriazole 
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Рис. 6. Поляризационные кривые для 1 М хлорной кислоты с добавкой 1×10-3 моль/л бензотриазола 

Fig. 6. Polarization curves for 1 M perchloric acid with the addition of 1×10-3 mol/L of benzotriazole 
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Рис. 7. Поляризационные кривые для 1 М хлорной кислоты с добавкой 1×10-2 моль/л бензотриазола 

Fig. 7. Polarization curves for 1 M perchloric acid with the addition of 1×10-2 mol/L of benzotriazole 
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Таблица 2. Токи коррозии и эффективность ингибирования в 1 М хлорной кислоте  

при различной концентрации бензотриазола 

Table 2. Corrosion currents and inhibition efficiency in 1 M perchloric acid at different benzotriazole concentrations 

 

 

Концентрация бензотриазола, моль/л 0 1×10-4 1×10-3 1×10-2 

Ток коррозии ic, мкА 
Анодный ход 5,46 4,94 3,11 2,80 

Катодный ход 5,92 6,83 4,55 4,57 

Эффективность  

ингибирования Z, % 

Анодный ход 

– 

9,58 43,1 48,7 

Катодный ход –15,3 23,2 22,8 

Среднее значение –2±13 33±10 36±13 

 

 

 

 
 

 
Рис. 8. Годографы импеданса при различной концентрации бензотриазола (моль/л) 

Fig. 8. Impedance hodographs at different benzotriazole concentrations (mol/L) 

 

 

 

Таблица 3. Скорость коррозии по результатам импедансных исследований  

при различной концентрации бензотриазола 

Table 3. Corrosion rate according to the results of impedance study  

at different benzotriazole concentrations 

 

 

Концентрация бензотриазола, моль/л 0 10-4 10-3 10-2 

Скорость коррозии, мм/год 0,024 0,023 0,019 0,017 

Эффективность ингибирования Z, % – 2,1 28,8 33,0 

 

 

 

 

где τ – время; 

μ – молярная масса металла; 

Rс – сопротивление коррозии;  

ρ – плотность металла;  

а также эффективность ингибитора по результатам им-

педансных измерений [19; 20]: 
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inhc

c
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Z
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где Rc – сопротивление коррозии без ингибитора; 

Rc(inh) – сопротивление коррозии c ингибитором. 

Из данных таблицы 3 следует, что эффективность 

ингибирования растет с повышением концентрации 

ингибитора. Это подтверждает результаты потенциоди-

намических исследований. Необходимо отметить, что 

параметры коррозии, вычисленные по импедансным 

измерениям, можно считать более корректными, так как 

эти измерения происходят при стационарном потенциа-

ле коррозии. Это подразумевает меньшие изменения 
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состояния поверхности электрода в процессе измере-

ния, чем при потенциодинамических исследованиях. 

В заключение охарактеризуем ингибирующее дейст-

вие бензотриазола. Бензотриазол – представитель бен-

зоконденсированных азотсодержащих гетероцикличе-

ских соединений. Учитывая факт низкой растворимости 

бензотриазола в воде, как правило, используют его хо-

рошо растворимые в воде соли – хлориды и сульфаты. 

Перевод молекулы бензотриазола в катионную форму 

позволяет не только активировать его антикоррозион-

ные свойства, но и многократно повысить его раство-

римость в воде. 

Ингибирующее действие молекулы бензотриазола  

в кислой среде обусловлено возможностью ее протони-

рованной формы адсорбироваться на поверхности ме-

талла, вытесняя тем самым такие анионы, как, напри-

мер, хлорид-ионы. Протонированная форма бензотриа-

зола в кислой среде позволяет объяснить замедление 

катодной реакции деполяризации: ингибитор адсорби-

руется преимущественно на участках поверхности ме-

талла, заряженных более отрицательно. 

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 

1. Исследована скорость коррозии нержавеющей 

стали AISI 316 в хлорной кислоте при 90 °С и различной 

концентрации бензотриазола как ингибитора коррозии. 

2. Поляризационные исследования показали, что бен-

зотриазол является ингибитором катодного действия. 

3. Выявлены токи и сопротивления коррозии при 

различной концентрации ингибитора. Показано, что эф-

фективность ингибитора достигает 40 % при его кон-

центрации порядка 10-2 моль/л. 

4. Скорость коррозии составляет 0,017 мм/год при 

концентрации ингибитора порядка 10-2 моль/л. 

5. По результатам импедансных исследований уста-

новлено, что процесс коррозии моделируется эквива-

лентной схемой, содержащей параллельное соединение 

элемента с постоянным сдвигом фаз и сопротивления 

коррозии.  
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Abstract: The authors study the corrosion of AISI 316 stainless steel in 1M perchloric acid at 90 °C, including in  

the presence of the benzotriazole corrosion inhibitor. Electrochemical experiments were carried out in a three-electrode 

glass cell with a platinum counter electrode and a saturated silver chloride electrode as a reference electrode. The authors 

carried out the potentiodynamic measurements at the temperature of (90±2) °C and the potential sweep speed of 1 mV/s; 

the impedance measurements within the frequency range from 20 kHz to 0.1 Hz at the voltage amplitude of ±10 mV. 

Cyclic polarization curves show that the cathode direction currents are always lower than the anode direction currents of 
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the potential sweep. Consequently, the curves of anode and cathode directions of the potential sweep are analyzed 

separately. When analyzing, the authors use the modified Tafel equation, which is linear at any overload that allow 

determining the corrosion currents more accurately. The study shows that with an increase in the inhibitor concentration, 

the potentiodynamic curves shift to the cathode side, and the cathode currents decrease more strongly than the anode 

currents. Therefore, benzotriazole in perchloric acid is an inhibitor of cathodic action, i.e. slows down the cathodic reaction 

of the perchloric acid anion reduction to chloride ions. The authors identified that benzotriazole inhibits corrosion at 

concentrations of more than 10-4 mol/L. At the concentration of 1×10-3 mol/L, the inhibition efficiency is 33±10 %, and at 

the concentration of 1×10-2 mol/L, it is 36±13 %. The inhibiting effect of a benzotriazole molecule in the acidic medium is 

caused by the possibility of its protonated form to be adsorbed on the metal surface. The protonated form of benzotriazole 

in acidic medium allows explaining the slow-down of the cathode depolarization reaction as the inhibitor is adsorbed 

predominantly on metal surface areas charged more negatively. The impedance measurements showed that the corrosion 

process is modeled by the element parallel circuit with the constant phase shift and corrosion resistance. 

Keywords: AISI 316 stainless steel; perchloric acid; corrosion; electrochemical polarization; benzotriazole corrosion 

inhibitor. 
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Аннотация: Формообразование сложных листовых деталей производят на прессах двойного действия, в кото-

рых для прижима заготовки используется наружный ползун. Качество листовых деталей зависит от многих факто-

ров, в том числе и от параметров оборудования. В процессе вытяжки изделия наблюдаются смещения наружного 

ползуна в течение его выстоя относительно плоскости прижима. Смещения обусловлены кинематикой многозвен-

ного механизма пресса двойного действия. Перемещение наружного ползуна в процессе выстоя приводит к изме-

нению величины прижима и, как следствие, к складкообразованию. С целью определения величины кинематиче-

ского смещения наружного ползуна в процессе выстоя проведен анализ кинематики многозвенного механизма 

пресса. Для этого в работе предложена математическая модель кинематики пресса двойного действия. Была по-

строена электронная каркасная модель рабочих частей, проведен ее кинематический анализ на базе системы авто-

матизированного проектирования NX компании Siemens PLM Software. Получена циклограмма перемещения на-

ружного ползуна, найден интервал угла поворота кривошипа, при котором наблюдается качание. На данном интер-

вале отмечаются несколько локальных экстремумов. Для нахождения точного значения смещения ползуна в ниж-

нем положении была построена система нелинейных уравнений перемещения. Такая система не имеет аналитиче-

ского решения, поэтому ее решение будет найдено численным образом. Для полученных точек локальных экстре-

мумов найдены решения нелинейной системы и получены экстремальные значения смещения с помощью про-

граммного комплекса MATLAB. Установлено, что настройку величины зазора между прижимом и матрицей для 

предотвращения складкообразования следует производить с учетом кинематического смещения наружного ползу-

на в процессе выстоя, которое может составлять до 1/3 от толщины заготовки лицевых деталей автомобиля. 

Ключевые слова: листоштамповочные прессы двойного действия; наружный ползун; кинематический анализ; 

задача условного экстремума; моделирование в САПР; циклограмма; многозвенный механизм. 
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ВВЕДЕНИЕ 

При изготовлении листовых изделий и полуфабрика-

тов сложной пространственной формы, таких как кузов-

ные детали автомобиля, используют специальное обору-

дование. К внешнему виду кузовных деталей автомобиля 

предъявляют высокие требования: отсутствие царапин, 

волнистости и складкообразования. Для достижения со-

ответствующего качества изделий применяют прессы 

двойного действия [1] и вытяжные штампы [2]. Конст-

руктивной особенностью таких прессов является слож-

ная кинематическая структура, предназначенная для 

обеспечения перемещения внутреннего ползуна и выстоя 

наружного ползуна (рис. 1). Однако в процессе получе-

ния изделий возможно появление дефектов – волнисто-

сти и складкообразования, вызванных неустойчивым 

течением металла под прижимом в процессе деформации 

заготовки. Качание наружного ползуна в течение выстоя 

прижима является одной из причин появления такого 

брака. Дефекты также связаны с кинематикой рабо-

ты привода, наличием зазоров и жесткостью пресса 

[3–5]. 

Определение величины кинематического смещения 

наружного ползуна в процессе выстоя для различных 

структурных схем кинематики пресса приведено в из-

вестных источниках [6–8]. Аналитические исследова-

ния кинематики рычажных [9; 10] и кривошипно-

коромысловых механизмов [11–13] весьма трудоемки. 

Для исследования кинематики и динамики кривошип-

но-шатунных механизмов прессов используют систему 

автоматизированного проектирования (САПР) ADAMS 

[14]. Известны работы, в которых для нахождения ре-

шения нелинейных систем кинематики также возмож-

но применение программных пакетов Mathcad [15], 

MATLAB [16]. 

Во многих работах анализ проводят в основном пу-

тем построения кинематических диаграмм движения 

ползуна графическим способом. Точность результатов 

графического дифференцирования кинематических диа-

грамм недостаточна, поэтому наряду с аналитическим  

и графическим методами исследования нашли широкое 

применение решатели САПР: ADAMS, ReсurDyn [16]  

и др. Для этого применяют геометрическое моделиро-

вание в САПР с выделением в кинематической структу-

ре группы рычагов с дальнейшим их анализом в паке-

тах математического моделирования процессов [17]. 

Известны работы, в которых САПР позволяет оценить 

влияние кинематической схемы при анализе гибких 
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связей [18], наличия зазоров в соединениях [19]. По-

пытка изменить величину смещения описана в работе 

[20], однако только для четырехзвенных механизмов. 

Сложная кинематическая схема прессов двойного дей-

ствия не позволяла разработать математические модели 

механизма пресса аналитическими методами для вычисле-

ния смещения наружного ползуна пресса в течение выстоя. 

Цель работы – определение кинематических смеще-

ний наружного ползуна пресса двойного действия в те-

чение выстоя с помощью инструментария современных 

систем автоматизированного проектирования на основе 

разработки математической модели исполнительного 

механизма прижима пресса. 

 

ОПИСАНИЕ КИНЕМАТИЧЕСКОЙ СХЕМЫ 

ПРЕССА ДВОЙНОГО ДЕЙСТВИЯ 

Кинематическая схема пресса двойного действия 

«Инноченти» D2-600-400 представлена на рис. 1. Деся-

тизвенная схема состоит из внутреннего ползуна O3, 

шатуна О3А, кривошипной поводковой группы OАВ, 

шатуна ВС, коромысловой поводковой группы О1СD, 

шатуна DE, коромысловой поводковой группы OEF, 

шатуна FO2, наружного ползуна O2 и стойки. Вращение 

кривошипа OA передает движение на осуществляющий 

штамповку внутренний ползун и через поводковую 

группу – на наружный прижим O2. 

 

 

 

 
 

 
Рис. 1. Кинематическая схема пресса двойного действия: 

φ1, φ2, φ3, φ4, φ5, φ6 – обобщенные координаты; 

α0, α1, α2 – углы поводковых групп; 

a1, b1, c1, a2, b2, c2, r, r1, a – размеры звеньев механизма 

Fig. 1. Double-action press kinematic scheme: 

φ1, φ2, φ3, φ4, φ5, φ6 – generalized coordinates; 

α0, α1, α2 – driving groups angles; 

a1, b1, c1, a2, b2, c2, r, r1, a – sizes of mechanism links 
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ПОСТРОЕНИЕ МАТЕМАТИЧЕСКОЙ МОДЕЛИ 

ДВИЖЕНИЯ НАРУЖНОГО ПОЛЗУНА 

Для определения абсолютного значения амплитуды 

качания наружного ползуна при конкретных углах по-

ворота кривошипа α1 (рис. 1) необходимо построить 

математическую модель движения наружного ползуна.  

Введем обобщенные (дополнительные) координаты, 

обозначенные как φ1, φ2, φ3, φ4, φ5, φ6 в декартовой сис-

теме координат XOY (рис. 1). Ось абсцисс X направлена 

вдоль вектора 1OO .  

В точке O находится и начало другой декартовой 

системы координат – X1OY1. Угол между осями X и X1 

обозначен символом β. 

Составляются векторные многоугольники: 
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Из выражений (1) получается система пяти нели-

нейных уравнений путем проецирования длин звеньев  

в системе координат XOY: 
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Система уравнений (2) устанавливает связи между 

размерами звеньев и обобщенными координатами при-

вода наружного ползуна. 

Уравнение перемещения наружного ползуна O2 

удобно представить в системе координат X1OY1: 

 

641 cos))(90cos(  ry .         (3) 

КИНЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ПРО- 
ЦЕССА ПЕРЕМЕЩЕНИЯ НАРУЖНОГО ПОЛ-
ЗУНА В САПР 

Исследование кинематики привода двойного дейст-

вия проведено в модуле Motion Simulation NX на основе 

эскиза схемы кинематики (рис. 1) в приложении моде-

лирования NX.  

Была создана электронная каркасная модель звеньев 

пресса двойного действия. На основе модели построена 

кинематическая цепь. Для создания цепи движущиеся  

и жестко закрепленные детали пресса были определены 

в качестве звеньев и стоек. На звенья были заданы го-

лономные связи, формирующие кинематические пары 

пресса. Полученная схема составила плоский, сложный 

замкнутый механизм. 

В соответствии с рис. 1 в цепи были определены 

стойки O и O1 и следующие низшие кинематические 

пары V класса: вращательные пары кривошипных по-

водковых групп ОАВ, О1СD и OEF, поступательные 

пары ползунов O3 и O2, а также пары, совершающие 

зависимое движение. Был выбран кинематический тип 

решения, не учитывающий нагрузки, трение в звеньях  

и парах, а также массово-центровочные характеристики 

звеньев. Для вычисления траекторий движения звеньев 

привода, их скоростей и ускорений применялся реша-

тель RecurDyn. 

На основе анализа кинематических пар было найде-

но число степеней свободы по отношению к стойке по 

формуле Чебышева для плоского механизма. После оп-

ределения числа независимых координат было рассчи-

тано число движителей цепи. В качестве движителя 

выбрано постоянное вращение кривошипной поводко-

вой группы OАВ. Определение параметров движения 

ползунов велось двумя способами: по количеству ша-

гов симуляции и по изменению угла поворота криво-

шипа.  

На основании кинематического анализа приведен-

ной конструкции получен график перемещения ползу-

нов (рис. 2). График построен для одного полного пово-

рота кривошипного вала. 

 

 

 

 
 

 

Рис. 2. Циклограмма перемещения наружного и внутреннего ползунов, полученная в NX 

Fig. 2. Cyclogram of the external and internal sliders movement built in NX 
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Полученные результаты кинематического моделиро-

вания работы пресса двойного действия в САПР исполь-

зовались для уточнения вектора начальных приближений 

при поиске условных экстремумов в MATLAB. Вектор 

начальных приближений φ0 на участке выстоя наружно-

го ползуна изменялся в интервале обобщенных коорди-

нат (таблица 1). 

 

ОПРЕДЕЛЕНИЕ АМПЛИТУДЫ КАЧАНИЯ НА-

РУЖНОГО ПОЛЗУНА В ЗОНЕ ВЫСТОЯ 

Прижим заготовки в процессе вытяжки необходим 

для предотвращения появления складок и управления 

полем напряжений в заготовке. Кинематика рычажных 

механизмов прессов двойного действия не позволяет 

обеспечить неподвижное положение наружного ползуна 

в технологической операции. Наружный ползун испы-

тывает в процессе выстоя смещения относительно 

плоскости прижима заготовки (рис. 3). Смещения пол-

зуна могут быть вызваны кинематикой привода, зазора-

ми в шарнирах рычажных механизмов, а также упруги-

ми деформациями звеньев. В работе определяются 

смещения, обусловленные кинематикой привода.  

На графике перемещения наружного ползуна пресса 

D2-600-400 обнаружены четыре локальных экстремума, 

три из них находятся на участке выстоя наружного пол-

зуна (рис. 3). Максимальное значение смещения Н 

определяется по формуле 

 

ji
ij

yyH  max , 

 

где y1i и y1j – координаты локальных экстремумов в зоне 

выстоя; 

i, j=1, 2…k – число локальных экстремумов систе-

мы.Необходимо найти локальные экстремумы 1, 2, 3, 

используя поиск условного экстремума функции мно-

гих переменных с помощью метода множителей Ла-

гранжа. Составляется функция Лагранжа: 
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где H=y1 – перемещение наружного ползуна (3); 

λi – множители Лагранжа; 

Φi – геометрические ограничения, которые представле-

ны системой уравнений (2). 

Определяются частные производные для функции 

Лагранжа (4): 
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Далее шесть частных производных (5) объединяют-

ся с уравнениями связи (2). В результате получена не-

линейная система из 11 уравнений: 
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Такая система не имеет аналитического решения, 

поэтому ее решение найдено численным образом мето-

дом Левенберга – Маркварда в MATLAB. Смещения 

наружного ползуна в полученных точках условных экс-

тремумов 1, 2, 3 (рис. 3) на участке выстоя наружного 

ползуна приведены в таблице 2.  

Максимальная величина смещения ползуна составила 

ΔH=0,217 мм. Обычно зазор между заготовкой и прижи-

мом осуществляют с помощью упоров-фиксаторов (spac-

er). Следовательно, для толщин заготовок 0,7…0,8 мм, 

которые наиболее часто применяются в автомобиле-

строении, зазор при кинематическом качании прижима 

в течение выстоя может изменяться на 25…30 % от 

толщины заготовки. Реальные значения смещения пол-

зуна в процессе прижима заготовки значительно боль-

ше. Увеличение зазоров между прижимом и заготовкой 

при вытяжке листового материала связано с конечной 

жесткостью пресса, со значительными статическими  

и динамическими силами в звеньях привода и с зазорами, 

 

 

 

Таблица 1. Интервал обобщенных координат 

Table 1. Generalized coordinates interval 

 

 

[φ0], рад φ1 φ2 φ3 φ4 φ5 φ6 

Левая граница выстоя 7,162 0,570 0,429 0,549 1,046 0,115 

Правая граница выстоя 8,356 1,110 0,426 0,557 1,046 0,115 
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Рис. 3. Смещения наружного ползуна в процессе выстоя 

Fig. 3. The external slider displacements during clamping 

 

 

 

Таблица 2. Значение перемещения наружного ползуна в точках локальных экстремумов 

Table 2. Value of the external slider displacement in the local extrema points 

 

 

Точки локальных экстремумов 1 2 3 

Перемещение наружного ползуна, мм 790,822 790,605 790,822 

 

 

 

появляющимися из-за износа между контактирующими 

поверхностями звеньев. Изменение зазоров между при-

жимом и заготовкой и их влияние на образование скла-

док в вытяжных переходах может быть получено реше-

нием уравнений динамической модели пресса с учетом 

зазоров в шарнирах и упругих деформаций звеньев  

и станины пресса. 

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ  

1. Составлена математическая модель кинематики 

движения наружного ползуна механического пресса 

двойного действия, найдена величина качания ползуна 

в процессе выстоя путем определения условных экс-

тремумов с помощью метода Лагранжа для системы 

нелинейных уравнений в MATLAB. 

2. Величина кинематического качания наружного 

ползуна для пресса двойного действия «Инноченти» 

D2-600-400 составила 0,217 мм, что совпадает с резуль-

татами моделирования работы кинематики привода на-

ружного ползуна пресса в САПР NX от Siemens PLM 

Software. 

3. С целью уточнения значений перемещения на-

ружного ползуна необходим анализ динамики конст-

рукции пресса с учетом зазоров и упругой деформации 

его звеньев.  
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Abstract: The complex sheet parts forming uses double-action presses with an external slider for clamping  

the workpiece. The quality of sheet metal parts depends on many factors, including the equipment parameters. The part 

forming shows the external slider displacements during clamping. The kinematics of the multi-link double-action press 

mechanism affects these displacements. The external slider movement during clamping leads to the clamping force chang-

ing and, as a result, to folding. To determine the kinematic displacement of the external slider during clamping, the authors 

analyzed the kinematics of the press multilink mechanism. The solution proposes a mathematical model of the double-

action press kinematics. The authors built a wire-frame CAD-model of the press working parts and, using NX Siemens 

PLM Software, analyzed its kinematics. It allowed building a cyclogram of the external slider movement and finding  

the crankshaft rotation angle interval for clamping. This interval contains several local extrema. To find the exact value of 

the slider displacement in the lower position, the authors built the system of nonlinear displacement equations. Such a sys-

tem did not have an analytical solution; therefore, its solution was found with numerical analysis. For the local extrema 

points, the authors found the nonlinear system solutions and obtained the displacement extremal values using  

the MATLAB software. The study showed that to prevent folding, it is necessary to set the gap between the clamp and 

matrix, taking into account the kinematic displacement of the external slider during clamping, which can amount up to 1/3 

of the thickness of a workpiece of the exterior parts of a vehicle. 

Keywords: sheet metal double-action presses; external press slider; kinematic analysis; constrained extremum task; 

CAD/CAE modeling; cyclogram; multi-link mechanism. 
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Аннотация: В различных отраслях промышленности широко используются сосуды давления, в частности, 

распространены цилиндрические и сферические тонкостенные сосуды. Агрессивное воздействие окружающей 

среды при эксплуатации, а также рабочие нагрузки приводят к постепенному накоплению дефектов в конструкци-

ях. Поскольку локальные дефекты действуют как концентраторы напряжений, для обеспечения прочности и на-

дежности работы конструкции необходимо учитывать концентрацию напряжений вблизи дефектов. В работе рас-

сматривается тонкостенная сфера под давлением, на внутренней поверхности которой имеются повреждения. Де-

фекты моделируются в виде сферических выемок, погруженных на глубину, равную половине своего радиуса. Ко-

личество дефектов варьируется. Дефекты расположены равномерно вдоль одной из окружностей большого круга 

сферы. Для оценки напряженного состояния построены 3D-модели сферического сосуда с дефектами. Рассматри-

вается разное количество дефектов и различные размеры дефектов, каждому значению параметров соответствует 

своя модель геометрии. С использованием пакета конечно-элементного анализа ANSYS Workbench для каждой 

построенной модели производится приложение нагрузок (на внутреннюю поверхность сосуда действует давле-

ние), разбиение модели на конечные элементы и строится поле распределения максимальных нормальных напря-

жений в теле. Расчеты производятся в рамках линейной теории упругости. Проведен численный эксперимент по 

изучению влияния количества поверхностных дефектов на напряженное состояние в их окрестности. Исследована 

зависимость рассчитанных напряжений в теле от глубины дефектов. Показано, что при увеличении количества 

дефектов, а также при увеличении их глубины максимальное нормальное напряжение возрастает. 

Ключевые слова: метод конечных элементов; сосуды давления; напряженное состояние; сферическая оболочка; 

поверхностный дефект. 
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ВВЕДЕНИЕ 

Часто встречающимися концентраторами напряже-

ний в элементах приборов и конструкций являются раз-

личные поверхностные дефекты. Причинами их появ-

ления могут быть агрессивное воздействие окружаю-

щей среды при эксплуатации, а также рабочие нагрузки, 

часть дефектов возникает уже при производстве эле-

ментов конструкций.  

Локальные повреждения на поверхности и внутри 

тел действуют как концентраторы напряжений, они ус-

коряют разрушение конструкционных элементов, при-

водя к преждевременному выходу из строя и/или необ-

ходимости ремонтных работ. Для обеспечения прочно-

сти и надежности работы конструкции необходимо учи-

тывать концентрацию напряжений вблизи дефектов.  

В связи с этим проводится много теоретических, экспе-

риментальных и численных исследований, рассматри-

вающих влияние различных дефектов на напряжения, 

возникающие в конструкциях при различных нагрузках 

и граничных условиях. Значительная часть работ в этой 

области посвящена пластинам и стержням с одиночны-

ми дефектами в виде трещин или с периодическими 

дефектами [1–3]. Отметим, что если повреждений не-

сколько, но они расположены достаточно далеко друг от 

друга, то их количество может не влиять существенно 

на распределение напряжений по сравнению со случаем 

единичного дефекта. В таких ситуациях допустимо рас-

сматривать каждый дефект отдельно, считая его един-

ственным для своей окрестности. 

Для микро- и наноразмерных изделий напряженное 

состояние в теле влияет на изменение формы поверхно-

сти, что приводит к появлению шероховатостей, тогда 

рельеф образующейся поверхности может рассматри-

ваться как совокупность поверхностных дефектов [4–6]. 

В случае наноразмерных дефектов необходимо учиты-

вать влияние поверхностных напряжений на физиче-

ские свойства материала [7–9]. 

Метод конечных элементов широко используется 

для численной оценки напряженно-деформированного 

состояния в окрестности дефектов и в конструкциях в це-

лом [10; 11]. Однако некоторые задачи решены анали-

тическими методами [12]. Задача о тонкой пластине, 

подверженной двухосному растяжению, с равномерно 

распределенными сферическими повреждениями на по-

верхности рассмотрена в [10]; анализ результатов работы 
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показал, что при увеличении плотности дефектов и их 

глубины напряжения в пластине растут. В публикации 

[3] численно исследованы коэффициенты концентрации 

напряжений для пластин и стержней с периодическими 

V- и U-образными поверхностными выемками при рас-

тяжении, изгибе и кручении. Устойчивость сжатой пла-

стины с равномерно распределенными круговыми кор-

розионными дефектами численно и экспериментально 

изучена в работе [13]. 

Сферические и цилиндрические тонкостенные сосу-

ды под давлением широко используются в различных 

отраслях промышленности. Среди поверхностных де-

фектов сосудов давления часто встречаются выемки, 

каверны, разрезы, трещины, дефекты рабочих сварных 

швов, дефекты стыков. В случае металлических конст-

рукций одной из причин появления дефектов может 

быть коррозия [14]. 

В работе [2] рассматривается стальная труба под 

внутренним давлением, имеющая наружный дефект в ви-

де несквозной полуэллиптической трещины осевой 

ориентации; проведен сравнительный анализ результа-

тов расчетов, выполненных в пакете ANSYS, и значе-

ний коэффициента интенсивности напряжений вдоль 

фронта дефекта, полученных с помощью различных мо-

делей расчета коэффициентов интенсивности для ис-

следуемой задачи. 

Задача о напряженно-деформированном состоянии 

патрубка, ослабленного вмятиной на внешней поверх-

ности, рассмотрена в [15]; распределение напряжений  

в поврежденном участке трубопровода определено ме-

тодом конечных элементов; оценено максимальное зна-

чение мембранных напряжений (normal stress) и макси-

мальное значение эквивалентных напряжений по фон 

Мизесу (Equivalent stress) в районе дефекта и за преде-

лами области дефекта. 

В работе [16] проведено численное моделирование 

напряженно-деформированного состояния участка тру-

бопровода с учетом остаточных напряжений и дефор-

маций, позволяющее оценить техническое состояние 

конструкции. В [17] исследован толстостенный сфери-

ческий сосуд под внутренним давлением, ослабленный 

одним круговым питтингом на внешней поверхности,  

и оценены коэффициенты концентрации напряжений при 

различных глубинах питтинга. Работа [18] посвящена 

оценке напряженного состояния вблизи поверхностных 

дефектов – круговых выемок на внешней поверхности 

тонкостенной сферической оболочки. В [19] рассмотре-

ны напряжения в окрестности поверхностных дефектов 

оболочек вращения (нагруженных внутренним давле-

нием) с круговыми выемками и нагруженных стержней 

с V- и U-образными выемками. 

Трубопровод с единичным коррозионным дефектом 

рассмотрен в [20], трубопровод подвержен внутреннему 

давлению и продольному сжатию; проведены числен-

ные расчеты для различных значений параметров (раз-

меры дефекта и величина сжимающего напряжения); 

полученные результаты сопоставлены с эксперимен-

тальными данными. 

Таким образом, одной из недостаточно исследован-

ных областей остается напряженно-деформированное 

состояние оболочек с несколькими поверхностными 

дефектами, расположенными достаточно близко друг  

к другу, чтобы их влиянием нельзя было пренебречь. 

Данная работа посвящена численному исследова-

нию напряженного состояния линейно-упругой тонко-

стенной сферы под давлением, на внутренней поверх-

ности которой имеются повреждения. Дефекты модели-

руются в виде сферических выемок. Дефекты располо-

жены равномерно вдоль одной из окружностей большо-

го круга сферы. Пакет конечно-элементного анализа 

ANSYS используется для проведения численного экс-

перимента.  

Цель работы – оценка напряженного состояния 

вблизи дефектов.  

 

ПОСТАНОВКА ЗАДАЧИ 

Рассмотрим линейно-упругий тонкостенный сфери-

ческий сосуд с внутренним радиусом r и внешним ра-

диусом R, ко внутренней поверхности которого прило-

жено давление p. На внутренней поверхности сосуда 

имеются дефекты – сферические выемки радиуса δ, 

которые погружены в поверхность сосуда на глубину h, 

где h≤δ. Количество выемок на поверхности равно n. 

Дефекты располагаются вдоль одной из окружностей 

большого круга сферы, при этом они равномерно рас-

пределены по этой окружности. Рассмотренные значе-

ния n находятся в диапазоне от 4 до 348. 

Задача состоит в оценке напряженного состояния 

тела вблизи дефектов для разного количества дефектов n, 

разных радиусов выемок δ и разной глубины h. 

 

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ 

Для проведения исследования в CAD-системе были 

построены трехмерные конечно-элементные модели 

тонкостенной полой сферы с радиусами r=340 мм  

и R=350 мм. На внутренней поверхности вырезаны сфе-

рические выемки. Были рассмотрены следующие ра-

диусы выемок: δ=4, δ=6 и δ=8 мм; глубины: h=2, h=3  

и h=4 мм; количество дефектов: n – в диапазоне от 4  

до 348. Для каждого фиксированного радиуса выемки 

сначала строилась модель с минимальным количеством 

дефектов (n=4), после чего их количество постепенно 

увеличивалось до такого n=N (зависящего от радиуса 

выемки δ: N=N(δ)), при котором наблюдалось пересе-

чение соседних выемок. Для каждого n, δ и h была по-

строена соответствующая геометрическая модель. 

Поскольку выемки располагались равномерно вдоль 

окружности большого круга, в силу симметрии вместо 

всей сферы была рассмотрена одна восьмая часть, за-

ключенная между тремя взаимно перпендикулярными 

плоскостями, проходящими через центр оболочки. 

Построенная геометрия модели была импортирована 

в пакет конечно-элементного анализа ANSYS Work-

bench для приложения нагрузок, разбиения на конечные 

элементы и последующих расчетов. 

Нагружение осуществлено давлением p, которое при-

ложено к внутренней поверхности оболочки: p=1 Мпа. 

В качестве граничных условий заданы условия симмет-

рии, наложенные на все боковые грани рассматривае-

мого элемента. 

Модуль Юнга использованного материала (structural 

steel) Е=2,1∙105 МПа, коэффициент Пуассона υ=0,3. 

При построении сетки в качестве конечных элементов 

выбран трехмерный десятиточечный элемент SOLID187. 

Вектор науки ТГУ. 2020. № 2 69



Седова О.С.   «Расчет напряжений в полой сфере с внутренними поверхностными дефектами» 

 

В основной части тела использована достаточно круп-

ная сетка, в то время как вблизи дефектов размеры эле-

ментов уменьшены. Для этого при построении конеч-

ных элементов на поверхности дефектов и в их окрест-

ности заданы параметры измельчения сетки (refinement, 

sizing), ограничивающие размеры элементов. 

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 

В таблицах 1–3 представлены значения максималь-

ного нормального напряжения σ в сфере с поверхност-

ными дефектами при различных радиусах выемок δ  

и для некоторых рассмотренных значений количества де-

фектов n. Видно, что для всех рассмотренных δ при уве-

личении количества выемок на поверхности напряжения 

возрастают, причем с увеличением количества дефектов 

рост напряжений становится более стремительным. Дан-

ная закономерность согласуется с полученным в работе 

[18] результатом для сферического сосуда с дефектами, 

расположенными по всей внешней поверхности.  

Отметим, что в данной работе (в отличие от слу-

чая, рассмотренного в [18]) рассматриваются такие n, 

при которых соседние выемки пересекаются. Из таб-

лиц 1–3 видно, что при таком большом количестве де-

фектов закономерность роста напряжений с ростом n 

нарушается. 

Анализ данных, приведенных в таблицах 1–3, пока-

зывает, что при фиксированном отношении δ/h и увели-

чении радиуса выемок δ (и, соответственно, увеличении 

глубины дефектов h) максимальное нормальное напря-

жение σ в сферическом сосуде увеличивается. 

Из таблицы 2 видно, что при фиксированном радиу-

се выемки δ увеличение глубины дефектов h приводит  

к росту напряжений. В то же время при большей глуби-

не выемок наблюдается более резкий рост напряжений 

при сгущении дефектов (до тех пор, пока не наблюдает-

ся их взаимопересечение), после достижения пика на-

пряжения падают более резко при большем h. 

На рис. 1 приведены зависимости максимального 

нормального напряжения при различном количестве де-

фектов для различных радиусов выемок. Отношение δ/h 

остается постоянным и равно 2. Анализ зависимостей на 

рис. 1 показывает, что чем больше радиус выемки, тем 

больше возникающие в окрестности напряжения. 

Данная закономерность согласуется с полученными 

в работе [17] результатами для одиночного питтинга на 

поверхности толстостенной сферы. 

Отметим, что чем более тесно расположены дефек-

ты (т. е. чем больше n), тем стремительнее рост напря-

жений в оболочке. Однако эта закономерность наруша-

ется при таком большом количестве, при котором со-

седние выемки пересекаются. 

 

 

 
Таблица 1. Максимальное нормальное напряжение в случае выемок радиуса δ=4 мм  

при различном количестве выемок n, МПа 

Table 1. Maximum normal stress in the case of notches with the radius of δ=4 mm  

at different number of notches n, MPa 

 

 

n 4 32 64 76 136 176 192 236 276 292 296 316 324 348 

h=2 35,7 35,9 40,6 36,4 37,4 38,9 39,5 41 43,4 46 60,3 70,6 71,9 70,7 

 

 

 

Таблица 2. Максимальное нормальное напряжение для выемок радиуса δ=6 мм  

при различной глубине выемок h и различном количестве выемок n, МПа 

Table 2. Maximum normal stress for notches with the radius of δ=6 mm at various depth of notches h  

and different number of notches n, MPa 

 

 

n 8 32 64 96 128 156 176 192 204 216 224 

h=3 37,2 37,8 38,4 39,6 41,8 44,1 46,2 53,8 77,8 88,4 88,1 

h=4 38,8 39,5 40,6 42,4 44,7 52,6 71,5 145,3 132,2 128,7 121,4 

 

 

 

Таблица 3. Максимальное нормальное напряжение для выемок радиуса δ=8 мм  

при различном количестве выемок n, МПа 

Table 3. Maximum normal stress for notches with the radius of δ=8 mm  

at different number of notches n, MPa 

 

 

n 16 32 64 96 116 128 136 144 156 164 176 192 

h=4 39,1 39,7 40,6 43,4 45,9 50,4 58,6 65,0 108,4 110,5 109,6 107,3 
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Рис. 1. Максимальное нормальное напряжение при различном количестве дефектов 

для различных радиусов выемок, МПа 

Fig. 1. Maximum normal stress at different number of defects for various notch radiuses, MPa 

 

 

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 

Проанализировано напряженное состояние тонко-

стенной полой сферы с дефектами на внутренней по-

верхности.  

1. Показано, что при увеличении количества сфери-

ческих выемок напряжения в теле возрастают, причем  

с увеличением количества дефектов рост напряжений 

становится более стремительным. Однако эта законо-

мерность нарушается при таком большом количестве, 

при котором соседние выемки пересекаются. 

2. Установлено, что при увеличении радиуса сфери-

ческих выемок (если отношение радиуса выемки к ее 

глубине при этом остается постоянным) максимальное 

нормальное напряжение увеличивается. 

3. Исследовано влияние глубины дефектов на на-

пряженное состояние, обнаружено, что увеличение глу-

бины выемки (при фиксированном радиусе выемки) 

приводит к росту напряжений. 

 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

Одно из предполагаемых направлений дальнейших 

исследований, где будут применены полученные ре-

зультаты, – оценка напряжений в сферических сосудах 

и сегментах с дефектами, расположенными на всей 

внутренней поверхности. Запланировано исследование 

напряженного состояния в оболочке с дефектами на 

внешней поверхности в случаях равномерного и слу-

чайного расположения дефектов. 

 

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ 

1. Brighenti R.,Carpinteri A. Surface cracks in fatigued 

structural components: A review // Fatigue and Fracture 

of Engineering Materials and Structures. 2013. Vol. 36. 

№ 12. P. 1209–1222. 

2. Глушков С.В., Скворцов Ю.В., Перов С.Н. Сравнение 

результатов решения задачи механики разрушения 

для трубы с несквозной трещиной // Вестник Перм-

ского национального исследовательского политех-

нического университета. Механика. 2014. № 3.  

С. 36–49. 

3. Afshar R., Berto F. Stress concentration factors of peri-

odic notches determined from the strain energy density // 

Theoretical and Applied Fracture Mechanics. 2011. Vol. 56. 

№ 3. P.127–139. 

4. Шувалов Г.М., Костырко С.А. Второе приближе-

ние метода возмущений в задаче о твердом теле 

со слабоискривленной границей // Процессы управ-

ления и устойчивость. 2017. Т. 4. № 1. С. 256–260. 

5. Шувалов Г.М., Костырко С.А. Влияние упругих 

свойств поверхности твердого тела на процесс ее 

реорганизации под действием напряжений // Про-

цессы управления и устойчивость. 2018. Т. 5. № 1.  

C. 224–228. 

δ=8мм 

δ=6мм 

δ=4 мм 

Вектор науки ТГУ. 2020. № 2 71



Седова О.С.   «Расчет напряжений в полой сфере с внутренними поверхностными дефектами» 

 

6. Kostyrko S.A., Shuvalov G.M. Surface elasticity effect 

on diffusional growth of surface defects in strained so-

lids // Continuum Mechanics and Thermodynamics. 

2019. № 31. P. 1795–1803. 

7. Вакаева А.Б. Эффект поверхностных напряжений  

и формы нанометрового рельефа поверхности от-

верстия в упругом теле // Процессы управления  

и устойчивость. 2016. Т. 3. № 1. С. 154–158. 

8. Grekov M.A., Vakaeva A.B. The perturbation method in 

the problem on a nearly circular inclusion in an elastic 

body // Proceedings of the 7th International Conference 

on Coupled Problems in Science and Engineering (Cou-

pled Problems 2017). Rhodes, 2017. P. 963–971. 

9. Vakaeva A.B., Grekov M.A. Effect of interfacial stress-

es in an elastic body with a nanoinclusion // AIP Con-

ference Proceedings. 2018. Vol. 1959. P. 070036.  

DOI: 10.1063/1.5034711. 

10. Абакаров А.М., Никулина М.М. Расчёт напряжённо-

го состояния растягиваемой пластины с поверхност-

ными сферическими дефектами // Процессы управ-

ления и устойчивость. 2019. Т. 6. № 1. С. 63–67. 

11. Гасратова Н.А., Старева И.А. Исследование напря-

женно-деформированного состояния железобетон-

ной балки при наличии трещины // Молодой уче-

ный. 2016. № 9. С. 10–15. 

12. Остсемин А.А., Уткин П.Б. Напряженно-деформи-

рованное состояние и коэффициент интенсивности 

напряжений в окрестности трещиноподобных де-

фектов при двухосном растяжении пластины // При-

кладная механика и техническая физика. 2014. Т. 55. 

№ 6. С.162–172. 

13. Nakai T., Matsushita H., Yamamoto N., Arai H. Effect 

of pitting corrosion on local strength of hold frames of 

bulk carriers (1st report) //Marine Structures. 2004.  

Vol. 17. № 5. P. 403–432. 

14. Obeyesekere N.U. Pitting corrosion // Trends in Oil and 

Gas Corrosion Research and Technologies: Production 

and Transmission. Elsevier, 2017. P. 215–248. 

15. Тарасенко А.А., Чепур П.В., Кузовников Е.В., Тара-

сенко Д.А. Расчет напряженно-деформированного 

состояния приемо-раздаточного патрубка с дефектом 

с целью обоснования возможности его дальнейшей 

эксплуатации // Фундаментальные исследования. 2014. 

№ 9-7. С. 1471–1476. 

16. Коробков Г.Е., Янчушка А.П., Закирьянов М.В. Чис-

ленное моделирование напряженно-деформирован-

ного состояния участка газопровода с отводами хо-

лодного гнутья по данным внутритрубной диагно-

стики // Записки Горного института. 2018. Т. 234.  

С. 643–646. 

17. Седова О.С., Хакназарова Л.А. Расчет напряжений  

в толстостенном сферическом элементе с наружной 

выемкой // Процессы управления и устойчивость. 

2014. Т. 1. № 1. С. 212–217. 

18. Окулова Д.Д., Вакаева А.Б., Седова О.С. Расчёт на-

пряжений в полой сфере с поверхностными дефек-

тами // Процессы управления и устойчивость. 2019. 

Т. 6. № 1. С. 112–116. 

19. Carpinteri A., Ronchei C., Vantadori S. Stress intensity 

factors and fatigue growth of surface cracks in notched 

shells and round bars: two decades of research work // 

Fatigue and Fracture of Engineering Materials and 

Structures. 2013. Vol. 36. № 11. P. 1164–1177. 

20. Arumugam T., Karuppanan S., Ovinis M. Finite element 

analyses of corroded pipeline with single defect subject-

ed to internal pressure and axial compressive stress // 

Marine Structures. 2020. Vol. 72. P. 102746. 

 

REFERENCES 

1. Brighenti R., Carpinteri A. Surface cracks in fatigued 

structural components: A review. Fatigue and Fracture 

of Engineering Materials and Structures, 2013, vol. 36, 

no. 12, pp. 1209–1222. 

2. Glushkov S.V., Skvortsov Yu.V., Perov S.N. Compari-

son of the results of solving the problem of fracture me-

chanics for pipe with non-through crack. Vestnik 

Permskogo natsionalnogo issledovatelskogo politekhni-

cheskogo universiteta. Mekhanika, 2014, no. 3, pp. 36–49. 

3. Afshar R., Berto F. Stress concentration factors of peri-

odic notches determined from the strain energy density. 

Theoretical and Applied Fracture Mechanics, 2011,  

vol. 56, no. 3, pp. 127–139. 

4. Shuvalov G.M., Kostyrko S.A. Second-order perturba-

tion method for elastic solid with slightly curved bound-

ary. Protsessy upravleniya i ustoychivost’, 2017, vol. 4, 

no. 1, pp. 256–260. 

5. Shuvalov G.M., Kostyrko S.A. Effect of surface elasticity 

on reconstruction of stressed solid surface. Protsessy 

upravleniya i ustoychivost’, 2018, vol. 5, no. 1. 224–228. 

6. Kostyrko S.A., Shuvalov G.M. Surface elasticity effect 

on diffusional growth of surface defects in strained sol-

ids. Continuum Mechanics and Thermodynamics, 2019, 

no. 31, pp. 1795–1803. 

7. Vakaeva A.B. Effect of surface stresses and the shape of 

nanometer surface relief of a hole in an elastic body. 

Protsessy upravleniya i ustoychivost’, 2016, vol. 3,  

no. 1, pp. 154–158. 

8. Grekov M.A., Vakaeva A.B. The perturbation method in 

the problem on a nearly circular inclusion in an elastic 

body. Proceedings of the 7th International Conference 

on Coupled Problems in Science and Engineering 

(Coupled Problems 2017). Rhodes, 2017, pp. 963–971. 

9. Vakaeva A.B., Grekov M.A. Effect of interfacial stress-

es in an elastic body with a nanoinclusion. AIP Confer-

ence Proceedings, 2018, vol. 1959, pp. 070036.  

DOI: 10.1063/1.5034711. 

10. Abakarov A.M., Nikulina M.M. Computation of stress 

state for stretched plate with spherical surface defects. 

Protsessy upravleniya i ustoychivost’, 2019, vol. 6,  

no. 1, pp. 63–67. 

11. Gasratova N.A., Stareva I.A. Investigation of the stress-

strain state of a reinforced concrete beam in the presence 

of a crack. Molodoy ucheniy, 2016, no. 9, pp. 10–15. 

12. Ostsemin A.A., Utkin P.B. Stress-strain state and stress 

intensity factor in the vicinity of crack-like defects un-

der biaxial tension of a plate. Journal of Applied Me-

chanics and Technical Physics, 2014, vol. 55, no. 6,  

pp. 1045–1054. 

13. Nakai T., Matsushita H., Yamamoto N., Arai H. Effect 

of pitting corrosion on local strength of hold frames of 

bulk carriers (1st report). Marine Structures, 2004,  

vol. 17, no. 5, pp. 403–432. 

14. Obeyesekere N.U. Pitting corrosion. Trends in Oil and 

Gas Corrosion Research and Technologies: Production 

and Transmission. Elsevier, 2017, pp. 215–248. 

72 Вектор науки ТГУ. 2020. № 2



Седова О.С.   «Расчет напряжений в полой сфере с внутренними поверхностными дефектами» 

 

15. Tarasenko A.A., Chepur P.V., Kuzovnikov E.V., 

Tarasenko D.A. Calculation of stress-strain receiving 

pipe dispensers with defects in order to justify its further 

exploitation. Fundamentalnye issledovaniya, 2014,  

no. 9-7, pp. 1471–1476. 

16. Korobkov G.E., Yanchushka A.P., Zakiryanov M.V. 

Numerical modeling of a stress-strain state of a gas 

pipeline with cold bending offsets according to in-line 

inspection. Journal of Mining Institute, 2018, vol. 234, 

pp. 643–646. 

17. Sedova O.S., Khaknazarova L.A. Stress analysis of  

a notched thick spherical member. Protsessy uprav-

leniya i ustoychivost’, 2014, vol. 1, no. 1, pp. 212–217. 

18. Okulova D.D., Vakaeva A.B., Sedova O.S. Stress calcu-

lation in sphere with surface defects. Protsessy 

upravleniya i ustoychivost’, 2019, vol. 6, no. 1, pp. 112–

116. 

19. Carpinteri A., Ronchei C., Vantadori S. Stress intensity 

factors and fatigue growth of surface cracks in notched 

shells and round bars: two decades of research work. 

Fatigue and Fracture of Engineering Materials and 

Structures, 2013, vol. 36, no. 11, pp. 1164–1177. 

20. Arumugam T., Karuppanan S., Ovinis M. Finite element 

analyses of corroded pipeline with single defect subject-

ed to internal pressure and axial compressive stress. 

Marine Structures, 2020, vol. 72, pp. 102746. 

 

Calculation of stresses in a spherical shell  

with internal surface defects 
© 2020 

Olga S. Sedova, PhD (Physics and Mathematics), 

senior lecturer of Chair of Computational Methods of Mechanics of Solids 

Saint-Petersburg State University, Saint-Petersburg (Russia) 

 
E-mail: o.s.sedova@spbu.ru ORCID: https://orcid.org/0000-0001-9097-8501 

 

 

Abstract: Pressure vessels, in particular cylindrical and spherical thin-walled vessels, are widely used in the industry. 

The aggressive impact of the environment during operation, as well as workloads, lead to the gradual accumulation of de-

fects in structures. Since local defects act as stress concentrators, to ensure the strength and reliability of a structure, it is 

necessary to take into account the stress concentration near the defects. The paper considers a thin-walled sphere under 

pressure with the damages on its inner surface. The author modeled the defects as spherical notches immersed to the depth 

equal to half of their radius. Defects are evenly spaced along one of the circumferences of a large sphere. To estimate  

the stress state, the author built 3-D models of a spherical vessel with defects. The study considers the different number of 

defects and various sizes of defects; each parameter value corresponds to its geometry model. With the ANSYS Work-

bench package of finite element analysis, for each model, the author carried out the application of loads (pressure acts on 

the inner surface of a vessel), model decomposition into finite elements, and builds the field of maximum normal stresses 

distribution in a body. Calculations are made in the framework of the linear theory of elasticity. The author carried out  

a numerical experiment to study the influence of the number of surface defects on the stress state within their neighbor-

hood. The paper studies the dependence of calculated stresses in the body on the depth of defects. The study showed that 

with an increase in the number of defects, as well as with an increase in their depth, the maximum normal stress increases. 
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Аннотация: В работе изучали влияние продолжительности старения при температуре 700 °С на микрострук-

туру, фазовый состав и микротвердость высокоазотистой стали Fe-23Cr-17Mn-0,1C-0,6N (мас. %). Показано, что 

старение в течение 0,5 ч при температуре 700 °С сопровождается комплексом фазовых превращений: распадом  

δ-феррита (с образованием σ-фазы и аустенита) и образованием ячеек прерывистого распада по границам аусте-

нитных зерен (с формированием частиц на основе нитрида хрома Cr2N и аустенита, обедненного по атомам вне-

дрения). При старении с выдержкой больше 10 ч помимо прерывистого распада аустенитных зерен происходит 

гомогенное (непрерывное) выделение нитрида хрома в тех аустенитных зернах, которые не претерпели прерыви-

стый распад на начальных этапах старения. При увеличении продолжительности старения до 50 ч наблюдали рост 

ячеек распада в аустенитных зернах и формирование смешанной структуры. Такая структура состояла из зерен 

аустенита, претерпевших прерывистый распад с образованием пластинчатых выделений нитрида хрома в аустени-

те; зерен аустенита с дисперсными частицами, образованными по механизму непрерывного выделения; зерен  

с σ-фазой, нитридами хрома и аустенитом, образовавшимися в результате распада высокотемпературного феррита 

при старении. Старение сопровождается увеличением микротвердости, величина которой зависит от механизма 

дисперсионного твердения – непрерывный или прерывистый распад в аустените или выделение интерметаллидной 

σ-фазы и пластин нитридов хрома в зернах высокотемпературного феррита. 

Ключевые слова: высокоазотистая сталь; Fe-23Cr-17Mn-0,1C-0,6N; старение; σ-фаза; Cr2N; аустенит; диспер-

сионное твердение; микротвердость. 
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ВВЕДЕНИЕ 

Аустенитные стали обладают важным комплексом 

физико-механических и служебных характеристик, та-

ких как хорошая пластичность, повышенная ударная 

вязкость, способность к интенсивному деформацион-

ному упрочнению и ряд других [1–3]. При этом низкий 

уровень предела текучести и твердости этих сталей 

ограничивает их практическое применение в качестве 

конструкционных материалов, работающих в условиях 

больших нагрузок. Создание высокоазотистых сталей 

путем легирования азотом железо-хром-марганцевого 

аустенита позволяет повысить предел текучести и проч-

ности сталей. Система легирования, азот и марганец, 
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обеспечивает стабильность аустенита к фазовым пре-

вращениям и позволяет полностью исключить из соста-

ва сталей дорогостоящий никель [1; 4; 5].  

Не только система легирования, но и режимы тер-

мической и термомеханической обработки определяют 

комплекс механических свойств высокоазотистых ста-

лей. Существует несколько основных способов повы-

шения их прочностных свойств: холодная пластическая 

деформация, фазовый наклеп, обусловленный прямым 

и обратным фазовым превращением (γ→α→γ), и старе-

ние, сопровождающееся дисперсионным твердением  

и формированием дуплексных структур [6]. При этом 

холодная пластическая деформация может быть исполь-

зована далеко не во всех практически важных случаях 

из-за сильного наклепа и низкой деформационной спо-

собности высокопрочных, легированных азотом и угле-

родом фаз, а фазовый наклеп требует сложной много-

ступенчатой термической обработки [6; 7]. 

Дисперсионное твердение является одним из эф-

фективных способов повышения прочностных харак-

теристик сталей. Многочисленные исследования пока-

зали, что нитрид хрома Cr2N является основной вто-

ричной фазой в высокоазотистых сталях. Морфология 

и механизм выделения частиц Cr2N зависит от соста-

ва стали, температуры и продолжительности старе-

ния [8–10]. В основном выделения Cr2N образуются 

на границах зерен в результате прерывистого распада 

твердого раствора аустенита. В состаренных высоко-

азотистых сталях ячеистые выделения представляют 

собой чередование пластин Cr2N и аустенита, появле-

ние таких выделений вызывает значительное падение 

пластичности и коррозионной стойкости стали [11–

13]. V. Kartik с соавторами [8] исследовали влияние 

продолжительности старения (1–200 ч) при темпера-

туре 850 °С на микроструктуру и механические свой-

ства высокоазотистой Fe-18Cr-19Mn-0,3Si-0,1C-0,5N, 

мас. % стали. Они обнаружили образование ячеистых 

выделений Cr2N после 1 ч старения, а после 100 ч вы-

держки идентифицировали появление интерметаллид-

ной σ-фазы. При этом авторы наблюдали монотонное 

уменьшение значений микротвердости (Hμ) с увеличе-

нием продолжительности старения в результате обра-

зования ячеистых выделений Cr2N и обеднения аусте-

нита по азоту.  

Авторы работы [11] в состаренной высокоазотистой 

стали Fe-18Cr-19Mn-0,9N (мас. %) (400–900 °С, 1 ч; 

800 °С, 150 ч) наблюдали выделение частиц Cr2N по пре-

рывистому механизму распада аустенита и показали, что 

микротвердость нераспавшегося аустенита слабо спадает 

с увеличением продолжительности и температуры ста-

рения, зерна с ячеистыми выделениями обладали повы-

шенной микротвердостью, пик наблюдали при темпера-

туре 800 °С, 1 ч.  

Многообразие структур и свойств высокоазотистых 

сталей в зависимости от их состава, механизма выделе-

ния частиц, типа упрочняющей фазы, количества и ха-

рактера ее распределения представляет основную слож-

ность при решении проблемы формирования оптималь-

ных прочностных и пластических характеристик. К на-

стоящему времени полностью эта проблема не решена. 

Особенно важным является формулирование четких кри-

териев выбора содержания азота и других легирующих 

элементов, а также режимов термической обработки для 

создания высокопрочного состояния с удовлетворитель-

ной пластичностью в азотистых конструкционных сталях. 

Цель работы – исследование эволюции фазового со-

става, микроструктуры и микротвердости высокоазоти-

стой аустенитной стали Fe-23Cr-17Mn-0,1C-0,6N в за-

висимости от продолжительности старения при темпе-

ратуре 700 °С. 

 

МЕТОДИКА ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЙ 

В качестве материала для исследования выбрана вы-

сокоазотистая аустенитная сталь Fe-23Cr-17Mn-0,1C-

0,6N, ее химический состав представлен в таблице 1. 

Для получения аустенитного состояния производили 

нагрев образцов до 1200 °С, выдерживали в течение  

30 мин и закаливали в воду комнатной температуры. 

Старение закаленных стальных образцов выполняли 

в среде гелия при температуре 700 °С в течение 0,5, 1, 2, 

5, 10 и 50 ч.  

После старения образцы подвергли стандартной ме-

таллографической подготовке: механической шлифовке 

и электролитической полировке в пересыщенном рас-

творе ангидрида хрома в ортофосфорной кислоте (25 мл 

CrO3 + 210 мл H3PO4) при напряжении тока U=15 В. 

Для выявления микроструктуры стали после старения 

проводили электролитическое травление образцов в том 

же растворе при напряжении тока U=20 В. 

Структуру протравленных образцов изучали при 

помощи металлографического оптического микроскопа 

«Альтами МЕТ 1С» с цифровой фотокамерой. Средний 

размер зерен и объемную площадь зерен, претерпевших 

фазовый распад, определяли методом секущих по опти-

ческим изображениям. 

Электронно-микроскопические исследования прово-

дили с использованием просвечивающего электронного 

микроскопа (ПЭМ) Tecnai G2 FEI при ускоряющем на-

пряжении 200 кВ. Фольги для электронно-микроскопичес-

ких исследований утоняли струйной полировкой в прибо-

ре TinuPol-5. 

 

 

 
Таблица 1. Химический состав высокоазотистой аустенитной стали 

Table 1. Chemical composition of high-nitrogen austenitic steel 

 

 

Сталь 
Легирующий элемент, мас. % (Fe – ост.) 

Cr Mn V Ni C N 

Fe-Cr-Mn-C-N 23 17 0,04 0,18 0,1 0,6 
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Рентгеноструктурный и рентгенофазовый анализ 
проводили на дифрактометре Дрон-3 с использованием 
Cu Kα излучения в интервале углов 2θ =35÷100°. Для 
определения параметра решетки использовали экстра-
поляционную функцию [14; 15]:  

 

)cossincos(21)( 22 f  . 

 

Микротвердость стали в исходном состоянии и по-

сле старения измеряли на приборе Duramin 5 с нагруз-

кой 200 г и t=10 c. 

 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ 

На рис. 1 представлены рентгенограммы для иссле-

дуемой стали после закалки (исходное состояние) и пос-

ле старения при температуре 700 °С. В исходном состоя-

нии после закалки исследуемая сталь имела структуру 

азотистого аустенита (γN1-фаза) с параметром решетки 

a=3,629 Å, а также содержала 18 % δ-феррита с парамет-

ром решетки 2,88 Å. Появление ферритной фазы обу-

словлено высоким содержанием Cr в составе стали [16]. 

Старение при температуре 700 °С, 30 мин вызывает 

исчезновение рентгеновской линии, соответствующей 

δ-ферриту, и размытие линий аустенита в сторону 

меньших углов. При этом на рентгенограммах наблю-

дали появление рентгеновских линий с межплоскост-

ными расстояниями, соответствующими σ-фазе и нит-

ридам хрома Cr2N. Это связано с распадом δ-феррита  

в результате старения из-за его нестабильности к тем-

пературным воздействиям [16–18]. После старения при 

температуре 700 °С с выдержкой от 30 мин до 50 ч на 

рентгенограммах идентифицируются отражения от ис-

ходной аустенитной фазы (γN1), аустенита, обедненного 

атомами внедрения (γN2), нитридов хрома Cr2N и σ-фазы. 

С увеличением продолжительности старения при тем-

пературе 700 °С увеличивается интенсивность линий, 

соответствующих σ-фазе и нитридам хрома Cr2N. 

После старения при температуре 700 °С, независимо 

от его продолжительности, небольшая доля ферритной 

фазы присутствовала в структуре стали, но ее объемное 

содержание составляло менее 5 %. Наличие ферритной 

фазы после старения аустенитной стали может быть свя-

зано как с распадом аустенита и образованием феррита  

в обедненных по азоту областях аустенитной структуры, 

так и с присутствием остаточного δ-феррита, не претер-

певшего фазовый распад при старении. 

Исследования зависимости параметра решетки аусте-

нита от продолжительности старения при температуре 

700 °С методом рентгеноструктурного анализа показа-

ли, что с увеличением продолжительности старения он 

изменяется слабо, но имеет тенденцию к уменьшению 

(таблица 2). Этот эффект обусловлен обеднением твер-

дого раствора аустенита по азоту и углероду в результа-

те выделения частиц Cr2N.  

При исследованиях методом ПЭМ после старения 

при температуре 700 °С, 0,5 ч наблюдали формирование 

мелкозернистых σ-фазы и аустенита в зернах δ-феррита 

и ячейки распада на границах аустенитных зерен с об-

разованием нитрида хрома по механизму прерывистого 

выделения (рис. 2). Структура носила смешанный ха-

рактер. На металлографических изображениях видно, 

что границы зерен обладали повышенной травимостью 

(рис. 2 a, 2 b). С увеличением продолжительности ста-

рения, зерен аустенита, охваченных прерывистым рас-

падом, становится больше. На металлографических 

 

 

 

     
 

 a b 

 

Рис. 1. Влияние продолжительности старения при температуре 700 °С  

на рентгенограммы исследуемой стали в интервале 2Θ: a – (35–95)°; b – (42–52)° 

Fig. 1. The influence of aging duration at the temperature of 700 °С  

on the X-ray patterns of steel under the study in the interval of 2Θ: a – (35–95)°; b – (42–52)° 
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Таблица 2. Параметр решетки (a) аустенита и фазовый состав стали Fe-Cr-Mn-C-N  

в зависимости от продолжительности старения при температуре 700 °С 

Table 2. Lattice parameter (a) of austenite and phase composition of Fe-Cr-Mn-C-N steel  

depending on aging duration at the temperature of 700 °С 

 

 

Обработка a, Å Фазовый состав (тип кристаллической решетки) 

Закалка 3,6280 
γN1-Fe (гцк); 

δ-Fe (оцк) 

Старение, 700 °C, ч 

0,5 3,6282 

γN1-Fe (гцк); γN2-Fe (гцк) 

δ(α)-Fe (оцк/оцт); Cr2N (гпу); 

σ-фаза(тетрагон.) 

1 3,6285 

2 3,6268 

5 3,6258 

10 3,6262 

50 3,6273 

 

 

 

снимках и ПЭМ-изображениях (рис. 2) видно, что 

фронт прерывистого распада распространяется от гра-

ниц аустенитного зерна и постепенно распространяется 

по зерну до тех пор, пока оно не станет заполнено пла-

стинами нитрида хрома. Морфология таких выделений 

схожа со структурой перлита в углеродистых сталях  

и получила название «азотистый перлит» [1]. 

На рис. 3 представлена зависимость объемной доли 

зерен, претерпевших фазовый распад, от продолжитель-

ности старения при 700 °С. Зависимость на рис. 3 отра-

жает кинетику процесса старения. Cтарение при темпе-

ратуре 700 °С при малых продолжительностях старения 

способствует быстрому увеличению доли превращенно-

го объема материала, что в большой степени связано  

с распадом высокотемпературного феррита, объемная 

доля которого после закалки составляла 18 % (была оп-

ределена по металлографическим шлифам). После за-

вершения распада δ-феррита скорость превращения 

уменьшается, и она определяется преимущественно пре-

рывистым распадом аустенита с образованием нитридов 

хрома. При этом полного распада аустенита не происхо-

дит даже после 50-часовой выдержки. 

Авторы [19; 20] полагают, что миграция границ зерен 

приводит к выделению ячеек Cr2N по прерывистому 

механизму и движущей силой процесса является разни-

ца химических потенциалов претерпевшего и не пре-

терпевшего фазовый переход аустенита. С другой точки 

зрения, прерывистые выделения Cr2N появляются в ре-

зультате диффузии азота от нераспавшегося аустенита  

к ячейке выделения. Авторы [21] полагают, что выделе-

ния Cr2N по прерывистому механизму контролируются 

диффузией атомов хрома на малые расстояния и диффу-

зией азота на большие расстояния. Согласно экспери-

ментальным данным об изменении параметра решетки, 

о закономерностях зарождения и роста второй фазы, 

наиболее вероятным механизмом зарождения и роста 

выделений Cr2N является диффузия азота и хрома. В си-

лу того, что скорость диффузии хрома намного меньше, 

чем скорость диффузии азота, зарождение выделений 

Cr2N контролируется прежде всего диффузией хрома. 

Образование ячеек Cr2N вызывает уменьшение концен-

трации Cr и N в приграничной области выделения; та-

ким образом, обедненные области между двумя заро-

дышами Cr2N представляют собой аустенит γN2, отлич-

ный от γN1 в закаленном кристалле и γN1 в зернах, не 

претерпевших фазовый распад. Рост ячеек в результате 

миграции их границ происходит за счет роста выделе-

ний Cr2N в продольном направлении. С увеличением 

продолжительности старения диффузия азота и хрома 

становится сложнее (из-за увеличения расстояния для 

диффузии и уменьшения градиента концентрации эле-

ментов вблизи ячеек) и рост выделений Cr2N в про-

дольном направлении замедляется. Этот эффект под-

тверждается данными зависимости объемной доли зе-

рен, претерпевших фазовый распад с образованием σ-

фазы и Cr2N (З2), от продолжительности старения. По-

сле 10 ч старения рост доли З2 замедляется. 

Последовательность фазовых и структурных превра-

щений при старении определяет изменение микротвер-

дости исследуемой стали. На рис. 4 изображен график 

зависимости микротвердости от продолжительности 

старения при температуре 700 °С. В исходном состоя-

нии микротвердость стали составляла 3,09±0,08 ГПа.  

После старения микротвердость в зернах, претерпев-

ших фазовый распад (З2) (γN1-Fe+σ-фаза+Cr2N+γN2-

Fe+δ-феррит), существенно выше, чем в однофазных 

зернах азотистого аустенита (З1) (γN1-Fe). Значения мик-

ротвердости с увеличением продолжительности старе-

ния изменяются немонотонно. Старение в течение 1 ч 

сопровождается сильным увеличением микротвердости 

в зернах, претерпевших распад в результате формиро-

вания интерметаллидной σ-фазы и дисперсионного 

твердения. Дальнейшее уменьшение микротвердости 

при старении более 2 ч связано с процессами огруб-

ления и коагуляции дисперсных фаз. После старения 

наблюдали небольшое увеличение микротвердости  

в аустенитных зернах, не претерпевших распад. Ве-

роятно, это обусловлено эффектами предвыделений 

и непрерывного (гомогенного) выделения нитридов 

хрома в них. 
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Рис. 2. Изображения протравленных поверхностей образцов, полученные методом световой микроскопии (а, b), и светло-

польные ПЭМ-изображения (c, d) микроструктуры стали Fe-Cr-Mn-0,1C-N после старения  

при температуре 700 °С в течение: a – 0,5 ч; b – 50 ч; c, d – 10 ч 

Fig. 2. Images of etched surfaces of specimens produced by the light microscopy technique (a, b)  

and bright-field electron transmission microscopy images (c, d) of microstructure of Fe-Cr-Mn-0.1C-N steel after aging  

at the temperature of  700 °С during: а – 0.5 h; b – 50 h; c, d – 10 h 

 

 

 

 
 

 
Рис. 3. Зависимость объемной доли зерен, претерпевших фазовый распад,  

от продолжительности старения при температуре 700 °С 

Fig. 3. The dependence of volume fraction of grains subjected to phase decomposition  

on the aging duration at the temperature of 700 °С 
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Рис. 4. Зависимость значений микротвердости Fe-Cr-Mn-N стали  

от продолжительности старения при температуре 700 °С 

Fig. 4. The dependence of microhardness values of Fe-Cr-Mn-N steel  

on the aging duration at the temperature of 700 °С 

 

 

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ 

В результате старения при температуре 700 °С вы-

явлены следующие закономерности эволюции фазово-

го состава и микроструктуры высокоазотистой стали 

Fe-Cr-Mn-C-N. При малой продолжительности старения 

(0,5 ч) наблюдали распад δ-феррита, в результате кото-

рого образовалась σ-фаза и аустенит. Одновременно 

с этим процессом происходило формирование ячеек 

прерывистого распада по границам аустенитных зерен – 

частиц на основе нитрида хрома Cr2N и аустенита, обед-

ненного по атомам внедрения. При увеличении продол-

жительности старения наблюдали рост ячеек распада  

в аустенитных зернах и формирование смешанной струк-

туры, включающей зерна аустенита, претерпевшие пре-

рывистый распад, нераспавшиеся зерна аустенита с дис-

персионным твердением по непрерывному механизму  

и зерна с σ-фазой и аустенитом, образовавшимися в ре-

зультате распада δ-феррита. 

Измерение микротвердости состаренных при темпе-

ратуре 700 °С образцов стали показало, что в результате 

старения образуется гетерогенная по прочностным свой-

ствам микроструктура. Значения микротвердости зерен, 

претерпевших фазовый распад, выше (4,5–4,7 ГПа)  

в сравнении с зернами, в которых распад не произошел 

(3,5–3,7 ГПа). После старения при 0,5–1 ч наблюдали 

максимальное значение микротвердости для обоих ти-

пов зерен, в результате обильного выделения дисперс-

ных частиц Сr2N и интерметаллидной σ-фазы.  
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Abstract: The authors studied the effect of duration of age hardening at the temperature of 700 °C on the microstruc-

ture, phase composition and microhardness of high-nitrogen Fe-23Cr-17Mn-0.1C-0.6N (wt. %) steel. The study showed 

that age hardening at the temperature of 700 °C for half an hour causes the complex of phase transformations: the decom-

position of δ-ferrite (with the formation of σ-phase and austenite) and the formation of cells of discontinuous decomposi-

tion on the austenitic grains boundaries (the formation of particles based on the chromium nitride Cr2N and the depletion 

of austenite by interstitials). After age hardening for more than 10 hours, besides the discontinuous decomposition of aus-

tenitic grains, a homogeneous (continuous) precipitation of chromium nitride occurs in those austenitic grains, which have 

not undergone discontinuous decomposition in the initial stages of aging. With an increase in the aging duration up to 50 hours, 

the authors observed the growth of decomposition cells in austenitic grains and the formation of mixed structure. Such 

structure consisted of austenite grains, which underwent discontinuous decomposition with the formation of lamellar pre-

cipitations of chromium nitride in austenite; austenitic grains with the dispersed particles formed by the mechanism of con-

tinuous decomposition; and the grains with σ-phase, chromium nitrides, and austenite formed as a result of the high-

temperature ferrite decomposition during aging. The aging caused the increase in the microhardness, which value depends 

on the mechanism of precipitation hardening – continuous or discontinuous decomposition in austenite or the precipitation 

of intermetallic σ-phase and chromium nitrides plates in the grains of high-temperature ferrite. 

Keywords: high-nitrogen steel; Fe-23Cr-17Mn-0,1C-0,6N; age hardening; σ-phase; Cr2N; austenite; precipitation hard-

ening; microhardness. 
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Аннотация: В последнее время вырос интерес к сплавам на основе меди (в частности, сплавам CuAlNi, со-

держащим 10–14 % Al и 4–5 % Ni), обладающим узким температурным гистерезисом и демонстрирующим полный 

возврат деформации. Однако на данный момент работ, посвященных моделированию поведения сплавов с памя-

тью формы на основе меди, практически нет, что обусловливает актуальность данного исследования. В работе рас-

смотрена микроструктурная модель механического поведения сплава типа CuAlNi с учетом протекающего в этом 

материале обратимого мартенситного превращения β1(D03)↔β1′(18R). В основе модели лежит важный параметр – 

матрица деформации. Необходимые расчеты были произведены в предположении малости деформаций. На основе 

имеющихся в литературе кристаллографических данных рассчитана матрица тензора деформации для одного из 

вариантов, образовавшегося в ходе данного превращения мартенсита. Полученная матрица используется в даль-

нейшем при моделировании функциональных свойств сплавов на основе CuAlNi. Выполнены расчеты, позволяю-

щие определить кристаллографический ресурс превращения, т. е. максимальную деформацию кристаллической 

решетки для данного превращения. Произведено моделирование псевдоупругого поведения монокристалла CuAlNi,  

в ходе которого найдена ориентация монокристалла, при которой достигается деформация, примерно равная расчет-

ному значению кристаллографического ресурса. Таким образом, построенная матрица деформации дает возможность 

адекватного моделирования поведения рассматриваемого сплава с памятью формы. Полученные результаты находят-

ся в хорошем соответствии с имеющимися в литературе экспериментальными данными, что говорит о том, что по-

строенная матрица деформации может быть применена для дальнейших расчетов. 

Ключевые слова: эффект памяти формы; CuAlNi; монокристалл; матрица деформации; кристаллографический 

ресурс. 
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ВВЕДЕНИЕ 

В настоящее время разработку и создание интеллек-

туальных материалов, которые благодаря своим функ-

циональным свойствам способны определенным обра-

зом реагировать на внешние воздействия, можно на-

звать одной из основных задач материаловедения. Яр-

ким примером таких материалов являются сплавы, об-

ладающие эффектом памяти формы (ЭПФ) [1–3]. Наи-

более известным и распространенным сплавом с памя-

тью формы (СПФ) является никелид титана (TiNi), ко-

торый нашел широкое применение в самых разных об-

ластях – от медицины до космического оборудования. 

Выбор данного материала обусловлен еще и тем фак-

том, что никелид титана, помимо памяти формы, имеет 

ряд других преимуществ: он обладает высокой корро-

зионной стойкостью, биологической совместимостью  

с тканями человеческого организма и значительной 

прочностью. Но этот сплав имеет и ряд недостатков, 

таких как высокая стоимость, сложность в обработке 

деталей и отсутствие совершенной памяти формы при 

высоких температурах [4; 5]. В связи с этим рассматри-

ваются другие сплавы с памятью формы, в том числе 

сплавы на основе меди [6]. Одними из самых известных 

являются сплавы CuAlNi (с содержанием алюминия 10–

14 % и никеля 4–5 %). Отличительными свойствами 

данного сплава являются узкий гистерезис мартенсит-

ного превращения и совершенная память формы при 

высоких температурах [7]. Немаловажным преимуще-

ством является более низкая по сравнению с никелидом 

титана стоимость данных сплавов. 

Для эффективного использования сплавов с памятью 

формы, например при изготовлении приводов [8] и виб-

розащитных устройств [9], необходимы модели, позво-

ляющие адекватно рассчитывать деформацию этих ма-

териалов. На данный момент существует довольно мно-

го моделей, описывающих поведение сплавов на основе 

TiNi [10], и совсем немного для CuAlNi.  

Цель работы – расчет матрицы деформации превра-

щения β1(D03)↔β1′(18R) в монокристалле на основе 
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CuAlNi для дальнейшего моделирования функциональ-

но-механических свойств этого материала. 
 

МИКРОСТРУКТУРНАЯ МОДЕЛЬ 

В настоящей работе используется микроструктур-

ный подход, подробно описанный для сплавов типа 

TiNi в работах [11–13]. Представительный объем пред-

ставляет собой поликристалл, состоящий из зерен, ха-

рактеризующихся ориентациями кристаллографических 

осей. Расчеты производили в предположении малости 

деформаций. Использовалась гипотеза Райса, в рамках 

которой деформация каждого зерна может быть записа-

на как сумма упругой, тепловой и фазовой деформаций: 

 

PhT ε +  ε +  ε  =ε egr
, 

 

где e – упругая деформация; 

T – тепловое расширение; 

Ph – фазовая деформация, связанная с протеканием 

мартенситного превращения. 

В каждом из зерен возможно сосуществование N 

кристаллографически эквивалентных вариантов мар-

тенсита и исходной аустенитной фазы. Поэтому дефор-

мация зерна gr вычисляется посредством усреднения: 

 

   n

n

n
Agrgr

N
   Ф  

1
+  Ф-1  = , 

 

где n 
N

 Ф
1

 – объемная доля n-го варианта мартенсита; 

A – тензор деформации аустенита; 

(n) – тензор деформации n-го варианта мартенсита.  

Объемная доля мартенсита в зерне рассчитывается пу-

тем усреднения по всем вариантам мартенсита: 

 

   
N

=  

n

n
gr Ф

1
Ф . 

 

При вычислении фазовой деформации в зерне ус-

реднение также производится по всем мартенситным 

вариантам: 

 D
N

n

n

n
Ph  Ф  

1
  = ,                          (1) 

 

где Dn – тензор деформации n-го варианта мартенсита. 

Для одного из вариантов матрица тензора деформа-

ции D будет рассчитана ниже. Для остальных вариантов 

матрицы деформации вычисляются путем поворота 

этого тензора операторами, принадлежащими точечной 

группе симметрии аустенита. Из-за кубической сим-

метрии аустенитной фазы β1 оказывается, что существу-

ет двенадцать кристаллографически эквивалентных 

вариантов мартенсита (N=12) [14].  

 

ПОСТРОЕНИЕ МАТРИЦЫ ДЕФОРМАЦИИ 

ПРИ ПРЕВРАЩЕНИИ β1(D03)β1′(18R) В МОНО-

КРИСТАЛЛЕ CuAlNi 

Построение матрицы деформации D является одним 

из важнейших этапов в разработке микроструктурной 

модели превращения, рассмотренной выше. Рассчитан-

ная матрица будет использоваться при вычислении фа-

зовой деформации по формуле (1). 

В данной работе рассматривается превращение 

D03↔18R в монокристалле CuAlNi [15]. Благодаря упо-

рядоченности рассматриваемой кристаллической струк-

туры в некотором, состоящем из зерен, представитель-

ном объеме, имеется возможность рассмотрения от-

дельных кристаллографических направлений, которые 

задаются векторами, выходящими из начала координат 

и оканчивающимися в узлах решетки. 

Мартенситное превращение D03↔18R можно рас-

сматривать в 2 этапа [16; 17]: 

1) деформация плоскости (110) исходной фазы (рас-

тяжение и сжатие) (рис. 1); 

2) сдвиг в плоскости (010), характеризующийся век-

тором  ]101[ 
18

1
  s   (рис. 2). 

 

 

 

 
 

 
Рис. 1. Схема деформации плоскости (110) аустенитной фазы при превращении D0318R  

в монокристалле CuAlNi 

Fig. 1. The scheme of plane deformation (110) of austenitic phase during D0318R transformation  

in a CuAlNi single crystal 
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Рис. 2. Сдвиг и перемещение при превращении из аустенитной фазы D03 в мартенситную 18R [2] 

Fig. 2. Shift and displacement during transformation from D03 austenitic phase to 18R martensitic phase [2] 

 

 

 

Рассмотрим подробнее этап 1. В результате сжатия 

вдоль направления [001] и удлинения вдоль направле-

ния 10]1[  плоскость аустенитной фазы (110) переходит 

в плоскость мартенситной фазы (001). При этом в тече-

ние превращения угол α, изображенный на рис. 1, меня-

ет свое значение с 7032′ на 60 (что характерно для 

плотноупакованной структуры).  

Найдем градиент деформации (F(1))e в исходном ба-

зисе   [001]}[010], {[100],  =  e  аустенитной фазы для 1-

го этапа. Для этого за ε1 обозначим относительное уд-

линение вдоль   10]1 [  , а за ε2 – относительное сжатие 

вдоль [001]. Будем считать, что эти величины неотрица-

тельны.  

В в е д е м  н о р м и р о в а н н ы й  б а з и с  

        001,101
2

1
 ,110

2

1
  = 









f , с помощью которого 

можем записать градиент деформации в следующем 

виде: 

 

  




















2

1
1

100

010

001

ε

εF f . 

 

Запишем матрицу перехода от базиса е к базису f. 

Обозначим эту матрицу   f
eA : 
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
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Следующим шагом вычислим градиент деформации 

в базисе е: 
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. 

 

Теперь введем базис g, в котором происходит сдвиг. 

Вычислим матрицу градиента деформации:  

 
   nsIF g 2 , 

 

где   10]1[ 
18

1
   gs  – вектор смещения; 110] [  n . 

Получим 
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Наконец, рассмотрев композицию матриц, можем 

рассчитать матрицу градиента деформации в базисе е: 

[001]

M 

[100]

M 

[100]м  

[001]м  
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Вычислим значения ε1 и ε2. Для этого учтем угла α,  

а также воспользуемся предположением о малости от-

носительного изменения объема   1detθ  F  при пре-

вращении, где det(F) – определитель матрицы F. 

Вычислим det (F): 
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Далее, основываясь на геометрических соображени-

ях, найдем соотношение между ε1 и ε2. 

На рис. 1 показано, как происходит преобразование 

одного из слоев исходной высокотемпературной фазы 

(аустенита) в один из 6 типов возможных слоев плотно-

упакованной решетки в низкотемпературной фазе (мар-

тенсите). Рассмотрим прямоугольные треугольники 

АВС и А′В′С′: 

 

7070
2

2370
tg ,

a

b








 
, 

 
 

5770
1

1

2

60
tg

1

2 ,
εa

εb













 
. 

 

Следовательно, 
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Используя найденные значения ε1 и ε2, матрицу 

градиента деформации можем записать следующим 

образом: 
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Тогда тензор деформации Грина – Лагранжа имеет 

следующий вид: 
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РАСЧЕТ КРИСТАЛЛОГРАФИЧЕСКОГО РЕ-
СУРСА ДЛЯ ПРЕВРАЩЕНИЯ β1(D03)↔β1′(18R)  

В МОНОКРИСТАЛЛЕ CuAlNi 

Кристаллографический ресурс обратимой фазовой 

деформации сплавов с памятью формы – это макси-

мальная деформация кристаллической решетки при 

мартенситном превращении, его можно рассчитывать 

разными способами:  

1) как максимальную деформацию решетки при 

мартенситном превращении в «приближении монокри-

сталла» – превращение «монокристалл аустенита ↔ 

монокристалл мартенсита» в соответствии с определе-

нием, данным авторами работ [17; 18];  

2) как максимальную макродеформацию в прибли-

жении изотропного поликристалла, когда зерна аусте-

нита ориентированы хаотически, а деформация решет-

ки либо усредняется по всем ориентировкам в пределах 

стандартного стереографического треугольника, либо 

считается, что в каждом зерне реализуется только наи-

более благоприятный ориентационный вариант мартен-

сита [19];  

3) как деформацию решетки в заданном направле-

нии относительно осей образца с учетом текстуры ис-

ходного аустенита [20]; 

4) как деформацию формы превращенной области 

при превращении аустенита в мартенсит с определенным 
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Рис. 3. Диаграмма деформирования, соответствующая ориентации монокристалла,  

указанной на стереографическом треугольнике 

Fig. 3. Deformation curve corresponding to the single crystal orientation specified on the stereographic triangle 

 

 

 

вариантом ориентационного соотношения, с учетом 

двойникования мартенситных вариантов в кристалле 

мартенсита [21]. 

В настоящей работе кристаллографический ресурс 

рассчитывался по первому способу, т. е. в «приближе-

нии монокристалла». Для этого определены главные 

значения удлинений, которые через главные деформа-

ции тензора Грина – Лагранжа вычисляются следую-

щим образом: 

 

121 11 глE , 

 

121 22 глE ,                           (2) 

 

121 33 глE , 

 

где λ1, λ2, λ3 – главные деформации тензора деформации 

Грина – Лагранжа [12]. 

Главные деформации находили путем решения соот-

ветствующего характеристического уравнения: 

 

 

00026,00141,00256,0
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00,11490,0594

00,05940,0039

Det
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

D
. 

 
Решив кубическое уравнение, получаем, что  

0944,01  , 1398,02  , 0197,03  . 

Тогда из (2) получаем  10%0996,01 глE , 

 %3113,02 глE ,  2%0198,03 глE . 

Таким образом, кристаллографический ресурс при 

мартенситном превращении β1↔β1′ на растяжение ра-

вен 13 %, на сжатие – 10 %. Однако при сжатии в моно-

кристаллах CuAlNi реализуется иное мартенситное 

превращение: β1↔γ [22; 23].  

В процессе моделирования было выявлено, что, на-

пример, для ориентации монокристалла, близкой  

к <011>, деформация достигает 13 % (рис. 3), что соот-

ветствует значению кристаллографического ресурса. 

В ходе моделирования было проведено сравнение 

псевдоупругого поведения рассматриваемого монокри-

сталла с экспериментальными данными из работы [24]. 

Наблюдалось хорошее соответствие ширины гистерези-

са и углов наклона упругих участков в зависимости от 

ориентации монокристалла.  

 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ 

1. Полученная в работе матрица деформации позво-

ляет определить кристаллографический ресурс рас-

сматриваемого β1(D03)↔β1′(18R) превращения, кото-

рый на растяжение достигает 13 %. 

2. Рассчитанная матрица деформации позволяет мо-

делировать поведение сплавов на основе меди, обла-

дающих эффектом памяти формы.  

3. Для определенной ориентации монокристалла 

CuAlNi наблюдается возврат деформации, равный при-

мерно 13 %, что согласуется с теоретическим значени-

ем, вычисленным в ходе работы. 
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Abstract: Recently, the interest in copper-based alloys (in particular, CuAlNi alloys containing 10–14 % Al and 4–5 % 

Ni) having the narrow temperature hysteresis and showing a full return of deformation increased. However, at the moment, 

there are practically no works dealing with the modeling of the behavior of Cu-based alloys with shape memory, which 

determines the relevance of this study. The paper considers a microstructural model of the mechanical behavior of the 

CuAlNi-type alloy, taking into account the reversible martensitic transformation β1(D03)↔β1'(18R) occurring in this mate-

rial. An important parameter – deformation matrix – is the basis of this model. The authors carried out necessary calcula-

tions in the deformation smallness assumption. The strain tensor matrix for this transformation is calculated based on the 

available crystallographic data in the literature. The authors used the obtained matrix for further modeling of functional 

properties of the CuAlNi-based alloys and performed calculations to determine the crystallographic transformation re-

source, i.e. the maximum deformation of the crystal lattice for given transformation. The simulation of the quasi-elastic 

behavior of a single CuAlNi crystal was carried out, which identified a certain orientation of a single crystal causing de-

formation approximately equal to the calculated value of the crystallographic resource. Thereby, the deformation matrix 

makes it possible to adequately simulate the behavior of the shape memory alloy under the study. The results obtained are 

in good agreement with the experimental data available in the literature, which suggests that the constructed deformation 

matrix can be used for further calculations. 

Keywords: shape memory effect; CuAlNi; single crystal; deformation matrix; crystallographic resource. 
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