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Исследованы особенности перемагничивания листовой электротехнической стали Fe–3% Si c раз-
личной степенью текстурованности. Обнаружено, что полосовые образцы даже с очень острой реб-
ровой текстурой {110}001 имеют неоднородную магнитную проницаемость по длине полосы. Уста-
новлено, что причина этой неоднородности связана с различным размером кристаллитов и с разной
ориентацией их намагниченности Is относительно направления прокатки исследуемых образцов.
Показано, что для снижения магнитных потерь анизотропной электротехнической стали путем ис-
кусственного дробления ее ДС целесообразно нанесение локально деформированных зон не на всю
поверхность образцов, а лишь на участки с максимальной магнитной проницаемостью.

Ключевые слова: электротехническая сталь Fe–3% Si, магнитные потери, доменная структура, ло-
кально деформированные зоны
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ВВЕДЕНИЕ

Среди магнитомягких материалов, идущих на
изготовление сердечников всевозможных элек-
трических устройств, наиболее широко использу-
ются аморфные сплавы на основе железа и ко-
бальта, а также анизотропные электротехниче-
ские стали (АЭС) (сплав Fe–3% Si) c ребровой
текстурой {110}001. Аморфные материалы в ос-
новном применяют в качестве сердечников транс-
форматоров, работающих при повышенных часто-
тах перемагничивания (десятки и сотни кило-
герц). В настоящее время, как и ранее, ведутся
работы, направленные на улучшение функцио-
нальных характеристик данных сплавов, напри-
мер, [1, 2].

Вторая группа материалов – АЭС широко ис-
пользуется для изготовления магнитопроводов
силовых трансформаторов, электродвигателей,
генераторов и других электрических машин, ра-
ботающих при промышленной частоте перемаг-
ничивания. Одним из важнейших показателей
качества АЭС является уровень ее полных удель-
ных магнитных потерь Рп (Вт/кг) на перемагни-
чивание. Данная сталь состоит из относительно
крупных кристаллических зерен, имеющих ши-
рокую 180-градусную доменную структуру (ДС).

Намагниченность ее полосовых доменов Is ори-
ентирована вдоль оси k001l, близкой по направле-
нию к оси текстуры. Из-за сравнительно большой
ширины полосовых доменов доля вихретоковых
потерь Рв в АЭС весьма значительна и составляет
порядка 70% величины полных потерь Рп [3]. По
этой причине усилия многих исследователей, на-
правленные на поиски путей снижения магнит-
ных потерь, связаны с поиском способа умень-
шения в первую очередь их вихретоковой со-
ставляющей. Одним из эффективных путей
снижения величины Рв является искусственное
дробление ДС готовой АЭС путем обработки ее
поверхности технологическим лазером (лазер-
ное скрайбирование), например, [4–7], либо ме-
ханическим нанесением локально деформиро-
ванных зон [8]. Вблизи этих магнитоструктурных
барьеров появляются локальные магнитные заря-
ды, и соответственно, магнитные поля рассея-
ния, величина которых частично компенсируется
возникающими клиновидными доменами. По-
следние в процессе изменения магнитного поля
прорастают в новые полосовые домены и тем са-
мым способствуют дроблению исходной 180-гра-
дусной ДС. Этот процесс приводит как к сниже-
нию величины полных магнитных потерь стали в
среднем на 10–16% в зависимости от ее толщины
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[4, 7], так и сопровождается уменьшением коэр-
цитивной силы на 12–25%. В работе [5] в резуль-
тате оптимизации работы лазера и выбора опти-
мального расстояния между обработанными зо-
нами удалось достичь аномально высокого
снижения полных потерь Р1.5/50 почти на 38%. В
рассмотренных работах структурные барьеры на-
носили через определенные линейные интервалы,
определяемые опытным путем в предположении
однородности магнитных свойств обрабатывае-
мых образцов. Однако проведенные исследования
на эпштейновских полосах АЭС [9, 10] показали,
что магнитная проницаемость, магнитные поте-
ри в различных участках полосы заметно отлича-
ются друг от друга. Было высказано предположе-
ние, что подобное расхождение главным образом
связано с различной ориентацией намагниченно-
сти Is кристаллитов относительно направления
прокатки. Отметим, что наблюдаемое ранее [11]
существенное расхождение величины магнитных
потерь в отдельных зернах образцов Fe–3% Si авто-
ры связывали также c различной ориентацией на-
магниченности исследованных зерен. Наибольшие
потери наблюдали в кристаллитах с полосовой 180-
градусной ДС, то есть в зернах, в которых направ-
ление Is совпадало с направлением прокатки об-
разцов. Все это указывает на то, что дополнитель-
ную обработку поверхности целесообразно про-
водить не по всей длине полосы, а выборочно –
лишь на участках с наибольшей магнитной про-
ницаемостью. Намагниченность кристаллитов
этих участков Is ориентирована наиболее близко к
оси текстуры. В связи с этим в этих кристаллитах
имеется сравнительно крупная 180-градусная ДС
и поэтому искусственное дробление этой ДС
приведет к наибольшему эффекту снижения маг-
нитных потерь рассматриваемых участков. Ска-
занное подтверждается результатами работы [6], в
которой максимальный эффект снижения маг-
нитных потерь после лазерной обработки наблю-
дается в образцах Fe–3% Si, имеющих в исходном
состоянии наибольшую величину магнитных по-
терь. Напротив, дробление ДС участков образца
со сравнительно мелкой ДС может привести даже
к росту гистерезисных потерь Рг вследствие уве-
личения граничной энергии, связанного с воз-
никновением новых 180- и 90-градусных домен-
ных границ. Сказанное подтверждают результаты
работы [12], показывающие неэффективность ла-
зерной обработки зерен, кристаллографическая
плоскость которых {110} отклонена от плоскости
листа на угол β ≥ 3°. Кроме того, как отмечено в
этой работе и в [13], лазерное скрайбирование
приводит к нарушению сплошности электроизо-
ляционного покрытия электротехнической стали
и, соответственно, к коррозии ее поверхности в
процессе эксплуатации магнитопроводов элек-
трических машин.

Целью настоящей работы является выявление
характера и степени неоднородности магнитной
проницаемости образцов электротехнической
стали различной текстурованности, причин, при-
водящих к этой неоднородности, а также влияния
ее на процесс искусственного дробления ДС с це-
лью снижения магнитных потерь.

ОБРАЗЦЫ 
И МЕТОДИКА ИЗМЕРЕНИЙ

Исследованы образцы анизотропной холодно-
катаной стали марки 3407, 3412, изотропной хо-
лоднокатаной стали марки 2412, а также горяче-
катаной стали марки 1212. Образцы имели форму
полос размером (500–280) × 30 × (0.35–0.27) мм,
используемых для аппарата Эпштейна. Перемаг-
ничивание образцов осуществляли с помощью
электромагнита с межполюсным расстоянием 150
мм. Образцы устанавливали на полюса электро-
магнита, намагничивающие катушки которого
подключали через коммутатор к источнику по-
стоянного тока. Изменяя с помощью коммутато-
ра направление намагничивающего тока электро-
магнита, определяли величину индукции Вm(n) в
разных участках n эпштейновской полосы, отсто-
ящих друг от друга на 10 мм. Измерения проводи-
ли с помощью небольшой измерительной катуш-
ки, надетой на исследуемый образец и подклю-
ченной к милливеберметру М119. Это позволяло
определять изменение магнитного потока при
коммутации тока электромагнита, и, соответ-
ственно, индукцию образца Вm ~ Сα/WS. Здесь С –
постоянная прибора, α – его показания при ком-
мутации тока, WS – число витков измерительной
катушки и ее поперечное сечение, соответствен-
но. Все измерения проводили при фиксирован-
ном значении намагничивающего тока I = 1.0 А.
Погрешность определения Вm не превышала 5.0%.
Детально методика измерения индукции изложе-
на в работе [9]. Для объяснения особенностей из-
менения индукции на разных участках эпштей-
новских полос выявляли вид их кристаллитов,
путем стравливания изоляционного покрытия
образцов в соляной кислоте.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Рассмотрим полученные результаты. На рис. 1

показаны изменения магнитной индукции Вm(n),
измеренной в разных участках n (n = 0.1–28)
вдоль длины 3-х эпштейновских полос АЭС мар-
ки З412. Линейные расстояния между соседними
участками равны 10 мм. Из приведенных кривых
видно, что индукция во всех трех случаях суще-
ственно различна в разных областях образцов.
Например, для образца № 3 максимальное разли-
чие в Вm (участки № 2 и № 17) составляет почти
30%. В образце № 2 это расхождение свыше 50%
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(участки № 4 и № 11). Подобная картина расхож-
дения наблюдается и в образце № 1.

Поскольку все измерения проводили при не-
изменном значении тока э/магнита I = 1.0 А, то
выявленное, например, максимальное значение
индукции в определенных участках полосы озна-
чает, что и величина их магнитной проницаемо-
сти μ также максимальна. Действительно, по
определению μm = Вm/Нi, в свою очередь внутрен-
нее поле в образце равно Нi ≈ 0.4πωI/Lср, ω – чис-
ло витков намагничивающей обмотки э/магнита,
Lср – длина средней силовой линии.

При измерениях ω, Lср = const, учитывая, что
ток в э/магните также был неизменным I = 1 А, то
отсюда и следует μm ~ Вm. На рисунке прямые, па-
раллельные оси ординат, соответствуют среднему
значению индукции полосы Вср. Видно, что ее ве-
личина в образцах одной и той же марки стали су-
щественно различается, что говорит о различной
степени текстурованности рассматриваемых об-
разцов. Так, в образце № 3 значение Вср = 1.72 Тл
превышает соответствующее значение Вср = 1.43 Тл,
для образца № 1 почти на 20%. Используя терми-
нологию, введенную Янусом [14], можно гово-
рить в данном случае о наличии полистной маг-
нитной неоднородности магнитной проницаемо-
сти. Она проявляется в ее различии в разных
образцах, вырезанных из различных участков ли-
стовой электротехнической стали. Кроме того, из
рисунка нетрудно заметить, что на всех образцах

имеется также внутрилистная неоднородность
магнитной проницаемости μm, связанная с ее раз-
личием по длине исследуемых образцов. Для ко-
личественной оценки неоднородности магнит-
ной проницаемости в образцах вычисляли сред-
неквадратическое отклонение Вmi относительно
среднего значения индукции Вср.

Согласно ГОСТу 8.736–2011 среднее квадратиче-
ское отклонение среднего арифметического (оцен-
ки измеряемой величины), содержащей n результа-

тов измерений, равно 

Здесь хi – значение индукции Вmi, измеренной на
i-ом участке полосы,  – средняя индукция Вср по
всей длине полосы. Соответственно, для образ-
цов № 1, 2, 3 (рис. 1) получили следующие значе-
ния: S1 = 0.076; S2 = 0.073; S3 = 0.068. Видно, что в
образце № 3 разброс индукций Вmi относительно
их среднего значения Вср был меньше, чем в об-
разцах № 1, № 2. Аналогичные измерения локаль-
ной индукции Вm(n) были проведены на двух эп-
штейновских полосах (№ 4, 5) АЭС марки 3407.
На рис. 2 приведены кривые изменения индук-
ции по длине этих образцов. Оказалось, что зна-
чения их средней индукции равные Вср4 = 1.82 Тл,
Вср5 = 1.76 Тл пределах погрешности измерений
совпали друг с другом. При этом среднеквадра-
тичное отклонение индукции также различается
несущественно и составляет S4 = 0.063 и S5 = 0.064.
Несмотря на относительно небольшую величину
последней, в разных участках данных образцов, как
нетрудно заметить из рис. 2, наблюдается значи-
тельное расхождение индукции. Например, на об-

=
= −

− 
2

1
1 ( ) .
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n

iixS x x
n n
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Рис. 1. Изменение магнитной индукции вдоль длины
эпштейновских полос образцов № 1–3.
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разце 4 это различие на участках № 1 и 2 достигало
около 20%.

Таким образом, на всех исследованных образ-
цах выявлена внутрилистная неоднородность маг-
нитной индукции. Ее заметная полистная неодно-
родность наблюдается лишь на образцах с наи-
меньшей степенью текстурованности. Заметная
полистная неоднородность магнитных свойств
АЭС отмечена во многих работах. Например, в [4]
было найдено, что полные магнитные потери
P1.7/50 образцов, вырезанных из разных участков
АЭС марки M111-30P (B800 ≈ 1.88 Тл), отличаются
почти на 20%. В [15] показано, что на образцах,
вырезанных из начального и конечного участков
рулонной стали Fe–3% Si, магнитные потери
P1.7/50 меняются от 1.08 до 1.60 Вт/кг, т.е. почти на
50%. Авторы этой работы попытались объяснить
причины полистной неоднородности стали раз-
личием дислокационных структур материала при

высокотемпературном отжиге, применяемом для
снятия рулонной кривизны стали.

Внутрилистную неоднородность магнитной
проницаемости в разных кристаллитах можно
связать, в первую очередь, с их различной разори-
ентацией намагниченности Is как относительно
направления прокатки, так и относительно плос-
кости образцов. Действительно, в сплавах Fe–Si с
кубичеcкой объемно-центрированной кристал-
лической решеткой выполняется соотношение
вдоль основных направлений 100, 110, 111:
μ100 > μ110, μ111. Исходя из этого, следует ожидать,
что в областях, где намагниченность большин-
ства кристаллитов Is совпадает или отклонена на
небольшие углы α и β от направления прокатки
или от плоскости полосы, соответственно, маг-
нитная проницаемость должна быть наибольшей.
Напротив, в участках полосы с кристаллитами,
имеющими заметную разориентацию намагни-
ченности Is относительно направления прокатки,
значение μ должно быть меньше, чем в первом
случае. Сказанное подтверждается прямыми на-
блюдениями за динамикой ДС, проведенными
ранее [16] на поликристаллических образцах Fe–
3% Si в виде полосок размерами 100 × 5.0 × 0.35 мм.
На рис. 3 изображены зависимости изменения
положения xi = xi(t) десяти 180-градусных домен-
ных границ одного из исследованных кристалли-
тов шириной 5.0 мм. Его поверхность совпадает с
кристаллографической плоскостью {110}, а ось
легкого намагничивания 001 – с направлением
магнитного поля. Сплошные линии представля-
ют собой синусоиды или их отдельные участки,
построенные по экспериментально найденным
значениям xi. Нетрудно заметить, что доменные
границы (ДГ) при синусоидальном изменении
индукции совершают синусоидальные, синфаз-
ные колебания. Из рисунка видно также, что раз-
личные части одного и того же кристаллита на-
магничиваются крайне неоднородно. Часть его
поверхности значительное время находится в со-
стоянии насыщения вследствие “схлопывания”
7–8 и 9–10 границ на поверхности образца. Дру-
гая его часть, перемагничиваемая 1–6 границами,
далека от состояния насыщения. Дополнитель-
ные наблюдения ДС показали, что первый участок
исследованного кристаллита окружен кристалли-
тами, близкими по ориентации поверхности и
осей легкого намагничивания к рассматриваемому
кристаллиту; вторая же часть соседствует с кри-
сталлитами, далекими от ориентации осей легкого
намагничивания исследованного кристаллита.
Подобная ориентация намагниченности в ука-
занных участках образца и приводит к тому, что
скорости смещения 7–10 доменных границ на-
много выше скоростей движения 1–6 границ. Это
показывает, что различные кристаллиты пере-
магничиваются крайне неоднородно и эта неод-

Рис. 3. Временная зависимость положения доменных
границ в кристаллите поликристаллического образ-
ца, f = 60 Гц, Вm = 1.5 Тл.
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нородность приводит к повышенным магнитным
потерям образцов. Известно [17], что вихретоко-
вые потери образца, перемагничиваемого смеще-
нием 180-градусных границ пропорциональны
величине.  где vi – скорость смещения
i-границы. При этом, как показано в [18], при не-
однородном смещении границ, когда их скорости
различны, магнитные потери намного выше их
значений, чем при однородном движении домен-
ных границ. Ниже будет рассмотрено влияние ис-
кусственного дробления ДС на степень однород-
ности перемагничивания образцов и магнитные
потери.

В настоящей работе помимо образцов АЭС
выявляли характер неоднородности магнитной
проницаемости в образцах нетекстурованной
(марка 2412) и изотропной (марка 1212) электро-
технической стали. Как показали измерения, в
указанных образцах, в отличие от образцов
№№ 1–5, магнитная проницаемость оставалась
неизменной по всей длине эпштейновской поло-
сы. Для выявления причин такого различия сопо-
ставляли размеры кристаллитов для всех образ-
цов. Оказалось, что в текстурованных образцах
№№ 1–5 средний размер кристаллитов составлял
около 25.0 мм2, в нетекстурованной стали их размер
не превышал 12.0 мм2, а в горячекатаной стали раз-
мер кристаллитов был порядка 0.8–1.0 мм2. По-ви-
димому, различием размеров кристаллитов и раз-
ной ориентацией их намагниченности и объясня-
ется различный характер перемагничивания
сопоставимых образцов. Действительно, величи-
на магнитного потока, пронизывающего измери-
тельную катушку c поперечным сечением S, рав-
на Ф = SВm(n)sinϕ, где ϕ – угол между плоскостью
катушки и направлением оси легкого намагничи-
вания Is кристаллитов. При высокой степени тек-
стурованности полосы намагниченность боль-
шинства ее зерен Is ориентирована преимуще-
ственно вдоль направления прокатки. Учитывая,
что такая сталь имеет сравнительно крупное зер-
но, то разориентация Is даже у небольшого числа
зерен должна приводить к заметному снижению
магнитного потока вследствие уменьшения нор-
мальной составляющей Вm(n) к плоскости катуш-
ки, что и наблюдается на ранее приведенных ри-
сунках. В отличие от этого, в нетекстурованной хо-
лоднокатаной и горячекатаной стали с некоторой
степенью неопределенности можно считать, что
направление намагниченности кристаллитов Is
разориентировано равновероятно относительно
направления прокатки. Вследствие этого индук-
ция Вm(n) в разных участках полос рассматривае-
мых сталей должна быть примерно одинаковой,
что и выявлено при измерениях.

Предположения о целесообразности избира-
тельной обработки подтверждаются, например,

 v
2

вт ~ ,iР

результатами работы [20]. В ней в образцах АЭС
типа 3405 выявлена существенная внутрилистная
неоднородность полных магнитных потерь. Ре-
зультаты измерений иллюстрируются на рис. 4,
где приведено относительное изменение полных
магнитных потерь Рп/Рср в разных участках одной
из исследованных полос. Здесь Рn – значение
полных потерь, измеренных в n-ом участке поло-
сы; Рср(100%) – их средняя величина по всей дли-
не полосы. Значение Рn определяли с помощью
небольшого приставного датчика на участке об-
разца длиной 25 мм. Данная зависимость получе-
на при Bm = 1.5 Тл и f = 50 Гц.

Видно, что величина потерь по длине полосы
заметно различается. Так, например, значение
потерь, определенное на 2-м, 4-м участках, ниже
их среднего значения для всей полосы почти на
10%. Напротив, величина потерь 6-го участка
превышает их среднюю величину почти на 18%.

В работе предполагается, что аномально высо-
кие значения потерь участков 6 и 10 связаны, в
первую очередь, с относительно большой шириной
полосовых доменов 180-градусной ДС. Для про-
верки этого предположения на указанные участки
электроэрозионным способом через каждые 5.0 мм
наносили локально деформированные зоны. По-
сле указанной обработки потери рассматривае-
мых участков снизились соответственно на 25 и
18%. В дальнейшем магнитооптическим эффек-
том Керра выявляли ДС исследованных участков.
Оказалось, что большую часть участка 6 занимали
четыре относительно крупных кристаллита с поло-
совой 180-градусной ДС, намагниченность доме-
нов которой Is была ориентирована строго вдоль
полосы. Аналогичный вид 180-градусной ДС с по-
добной ориентацией доменов наблюдали в боль-
шинстве кристаллитов и другого исследованного
участка 10. Заметное снижение магнитных потерь
рассмотренных участков после искровой обработ-
ки обусловлено, по-видимому, значительным дроб-

Рис. 4. Относительное изменение полных магнитных
потерь вдоль длины эпштейновской полосы АЭС ти-
па 3405.
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лением их ДС, имеющей в исходном состоянии
(до обработки) относительно крупные размеры.

О целесообразности выборочной обработки об-
разцов также свидетельствуют, например, резуль-
таты ранее упомянутой работы [2], проведенной на
образцах анизотропной стали марки М111-30Р. В
ней наибольший эффект снижения магнитных
потерь (25%) после лазерного скрайбирования
наблюдали на образце, имеющем в исходном со-
стоянии (до обработки) максимальную величину
потерь. Авторы не обсуждали причину подобного
изменения магнитных потерь. Однако можно
предположить, что максимальное снижение по-
терь рассматриваемого образца обусловлено за-
метным дроблением крупной 180-градусной ДС,
имеющейся в его исходном состоянии. Во-вто-
рых, в работе выявлено, что степень полистной
неоднородности магнитных потерь образцов су-
щественно снижается после лазерной обработки
их поверхности. По-видимому, такое поведение
потерь связано, в первую очередь, с выравнива-
нием средней ширины полосовых доменов L-кри-
сталлитов после лазерной обработки. Действи-
тельно, учитывая, что основную долю полных
магнитных потерь составляет их вихретоковая со-
ставляющая Рв ~ L/d [19], где d – толщина образ-
ца, и принимая во внимание зависимость средней
ширины доменов L от их длины D как L ≈ D1/2

[18], нетрудно видеть, что при нанесении барье-
ров длина полосовых доменов в крупных кри-
сталлитах уменьшается и становится близкой к
величине D, равной расстоянию между структур-
ными барьерами. Это и приводит, по-видимому,
к выравниванию как средней ширины доменов,
так и потерь на разных образцах после лазерной
обработки.

Таким образом, в образцах листовой АЭС Fe–
3% Si обнаружена неоднородность магнитной
проницаемости по длине полосы. Выявлены ве-
роятные причины, приводящие к рассмотренной
неоднородности перемагничивания исследован-
ных образцов. Полученные результаты работы
могут быть использованы для оптимизации ре-
жимов обработки стали путем искусственного
дробления ее ДС с целью снижения уровня маг-
нитных потерь.

ВЫВОДЫ

1. На всех исследованных образцах АЭС Fe–
3% Si {110}001 выявлена заметная внутрилист-
ная неоднородность магнитной проницаемости.
Ее полистная неоднородность наблюдается в об-
разцах с наименьшей степенью текстурованности.

2. Причина внутрилистной неоднородности
магнитной проницаемости образцов Fe–3% Si
обусловлена как различием размеров кристалли-
тов, так и различием отклонения их намагничен-

ности Is относительно направления прокатки об-
разцов.

3. Показано, что применяемое искусственное
дробление ДС АЭС с целью снижении ее магнит-
ных потерь целесообразно осуществлять путем на-
несения локально деформированных зон не на
всю поверхность образца, а лишь на участки с наи-
большим значением магнитной проницаемости.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Магнит”,
№ АААА-А18-118020290129-5).
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Для сплава Fe63.5Ni10Cu1Nb3Si13.5B9, представляющего собой классический Файнмет с введенными
в него 10 ат. % Ni за счет Fe, рассмотрено влияние температуры и продолжительности нанокристал-
лизующего отжига в присутствии растягивающих напряжений (термомеханическая обработка –
ТМехО) на магнитные свойства, магнитную анизотропию и структуру. При всех рассмотренных
температурах ТМехО (480–550°С) в исследуемом сплаве возникает наведенная магнитная анизо-
тропия (НМА) типа “легкая плоскость”. Величина растягивающих напряжений в процессе ТМехО
была равной 200 МПа. В процессе ТМехО с минимальной температурой наводится наименьшая по
величине константа НМА (200 Дж/м3). Для этого требуется наибольшая из рассматриваемого диа-
пазона продолжительность ТМехО – 4 ч. При температурах 540–550°С достаточно ТМехО в течение
10 мин для создания НМА с максимальной величиной константы ~2000 Дж/м3. Показана связь
структурного состояния (фазового состава) сплава с магнитными свойствами, с НМА. Так, рост ко-
эрцитивной силы c увеличением продолжительности ТМехО при 540–550°С (как и при 520°С) свя-
зан с появлением в сплаве тетрагональной фазы. Фаза твердого раствора α-(Fe, Ni)Si и Fe3Si-фаза
формируются раньше, при продолжительности обработки 10 мин. Уменьшение константы НМА с
увеличением продолжительности ТМехО при 540–550°С от 10 мин до 1 ч, скорее всего, происходит
за счет изменения объемных долей структурных компонент сплава с отрицательной и положитель-
ной магнитострикцией.

Ключевые слова: файнмет с добавкой никеля, нанокристаллизующий отжиг в присутствии растяги-
вающих напряжений, магнитные свойства, магнитная анизотропия, структура
DOI: 10.31857/S0015323021060073

ВВЕДЕНИЕ
Магнитомягкие аморфные и нанокристалли-

ческие сплавы широко применяют в настоящее
время в различных областях промышленности, так
как по своим магнитным характеристикам они не
уступают, а зачастую и превосходят свои кристал-
лические аналоги. Чтобы понять возможные обла-
сти применения сплавов, исследователи работают
в области изменения магнитных свойств [1, 2], вы-
явления дополнительных процессов, происходя-
щих при кристаллизации материала из аморфно-
го состояния [3–5]. Появились работы, в которых
предлагается в классический Файнмет на основе
Fe [6–9] или Fe–Со [10] вводить никель, как эле-
мент, способный улучшить коррозионную стой-
кость и механические свойства. В работах иссле-
довано влияние содержания никеля на фазовый
состав [6–8], на величину намагниченности спла-
вов [8–10]. Показано [8, 9], что никель в опреде-
ленных концентрациях способствует увеличению

константы магнитной анизотропии, возникаю-
щую при нанокристаллизации в присутствии
магнитного поля. Однако увеличение содержа-
ния никеля в сплавах (более 6 и 10 ат. % соответ-
ственно) приводит к росту коэрцитивной силы
[8, 9] и потерь на перемагничивание [9]. Влияние
нанокристаллизации в присутствии растягиваю-
щих напряжений на магнитные свойства рас-
смотрено только качественно [11] по поведению
петель гистерезиса, без оценки константы наве-
денной поперечной магнитной анизотропии. Та-
кие оценки были сделаны в работе [12].

В наших предыдущих работах [12, 13] рассмот-
рено влияние введения 10 ат. % никеля в классиче-
ский Файнмет на его магнитные свойства, магнит-
ную анизотропию и структуру при нанокристалли-
зующем отжиге (НО) при 520°С. Было установлено
следующее.

Введение 10 ат. % никеля в нанокристалличе-
ский сплав Fe73.5Cu1Nb3Si13.5B9 не влияет на тип

УДК 532.782:539.216.2:537.622.4
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магнитной анизотропии, наведенной в процессе
НО в присутствии растягивающей нагрузки
(ТМехО). Так же, как в классическом Файнмете
наводится поперечная магнитная анизотропия
типа “легкая плоскость”.

Фазовый состав образцов исследуемого сплава
после НО и ТМехО при 520°С определяется про-
должительностью обработок. При кристаллиза-
ции, как в присутствии растягивающей нагрузки,
так и без нее, с увеличением продолжительности
отжига от 10 мин до 1 ч в сплаве формируются на-
нокристаллы твердого раствора α-(Fe, Ni)Si и фа-
зы Fe3Si. При дальнейшем увеличении продол-
жительности отжига от 1 до 4 ч в сплаве появляет-
ся тетрагональная фаза Fe3NiSi1.5.

Показана связь структурного состояния (фа-
зового состава) сплава Fe63.5Ni10Cu1Nb3Si13.5B9 с
его магнитными свойствами и типом наведенной
магнитной анизотропии. Так, формирование на-
нокристаллов твердого раствора α-(Fe, Ni)Si и
фазы Fe3Si с отрицательной магнитострикцией
является причиной возникновения поперечной
магнитной анизотропии в сплаве в процессе на-
нокристаллизующего отжига в присутствии рас-
тягивающей нагрузки. Появляющаяся в сплаве
тетрагональная фаза Fe3NiSi1.5 при увеличении
продолжительности отжига от 1 до 4 ч приводит к
росту коэрцитивной силы в образцах изучаемого
сплава.

Настоящая работа является продолжением ис-
следования, начатого в работах [12, 13]. Чтобы
выяснить режимы термических обработок мате-
риала, не приводящих к существенному ухудше-
нию свойств, представляется необходимым рас-
ширить диапазон температур нанокристаллизую-
щего отжига изучаемого сплава. Целью настоящей
работы было исследование магнитных свойств,
магнитной анизотропии и структуры сплава
Fe63.5Ni10Cu1Nb3Si13.5B9, нанокристаллизованно-
го в присутствии растягивающих напряжений
при температурах в диапазоне 480–550°С.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Исследуемый сплав в виде ленты толщиной

20 мкм, шириной 1 мм получен в аморфном со-
стоянии закалкой из расплава на вращающийся
массивный диск. Нанокристаллизующий отжиг в
присутствии растягивающих напряжений прово-
дили на воздухе. Величина растягивающих на-
пряжений в процессе обработки σ = 200 МПа.
Температуру обработки варьировали в диапазоне
480–550°С, продолжительность – от 10 мин до 4 ч.

Магнитное состояние полосовых образцов
длиной 100 мм контролировали по петлям гистере-
зиса, измеренным вдоль длинной стороны образца
в полях до ±16000 А/м в открытой магнитной цепи
с помощью гальванометрического компенсацион-

ного микровеберметра Ф-190. Для образцов сплава
после ТМехО из петель гистерезиса определяли ко-
эрцитивную силу Нс, максимальную индукцию Bm,
и оценивали константу наведенной магнитной
анизотропии Ku = – 0.5MsHs, где Ms – намагни-
ченность насыщения, Hs – поле насыщения. По-
грешности измерения магнитных свойств со-
ставляли 3% для Нс, и 7% для Bm. Погрешность
определения Ku – 10%.

Структура образцов сплава исследована мето-
дом просвечивающей электронной микроскопии
(ПЭМ) на электронном микроскопе JEM 200CX.
Образцы для исследования электрополировали в
электролите (H3PO4 + CrO3). Данные для расчета
среднего размера зерна и гистограмм распределе-
ния зерен по размерам были получены в процессе
обработки темнопольных снимков. Размер зерна
измеряли методом секущих, для каждого образца
было обсчитано около 300 зерен.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ 
И ОБСУЖДЕНИЕ

Из указанного выше диапазона температур на-
нокристаллизующего отжига нами были выбраны
пять температур: 480, 500, 520 [12, 13], 540 и 550°С.
На рис. 1 представлены петли гистерезиса образ-
цов сплава в зависимости от продолжительности
ТМехО при этих температурах. Из рисунка вид-
но, что петли гистерезиса образцов после ТМехО,
измеренные вдоль ленты, наклонные с постоян-
ной проницаемостью в широком диапазоне маг-
нитных полей. Последнее свидетельствует о том,
что в сплаве наводится магнитная анизотропия с
направлением легкого намагничивания, перпен-
дикулярным длинной стороне ленты (поперечная
магнитная анизотропия). Определенные из пе-
тель гистерезиса значения коэрцитивной силы и
константы НМА приведены в табл. 1 и на рис. 2.

Из табл. 1 и рис. 1 и 2 видно, что коэрцитивная
сила образцов сплава сильно возрастает после
ТМехО при температурах 520–550°C с ростом
продолжительности обработки до 4 и 1 ч соответ-
ственно. Чтобы оценить влияние размера зерна
на величину Нс, были построены гистограммы
распределения зерен по размерам (рис. 3) и опре-
делены значения среднего размера зерна (табл. 2).
Гистограммы распределения зерен по размерам
для образцов после ТМехО при 520°С 1 и 4 ч при-
ведены в работе [13].

Из табл. 2 видно, что средний размер зерна об-
разцов исследуемого сплава после ТМехО при
температурах в диапазоне от 480 до 550°С при
указанных выдержках практически не изменяет-
ся (с учетом погрешности измерения). На гисто-
граммах распределения зерен по размерам после
ТМехО (рис. 3) появление крупных зерен разме-
ром более 20–25 нм с ростом продолжительности
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обработки не наблюдается. Однако в работе [13]
нами было получено, что в сплаве после ТМехО
при 520°С продолжительностью 2.5 и 4 ч появля-
ются зерна размером более 25 нм. Было показано
[13], что относительное количество этих зерен не-
значительно (2–7% от общего количества зерен),
примерно одинаковое для ТМехО продолжитель-
ностью 2.5 и 4 ч, и оно не может приводить к на-
блюдаемому росту коэрцитивной силы при 520°С
с увеличением продолжительности обработки до
4 ч: коэрцитивная сила после ТМехО в течение 4 ч
по сравнению с 2.5 ч примерно в 2.5–3 раза боль-
ше [12].

Таким образом, рост Нс в исследуемом сплаве
после ТМехО при температурах 520–550°С с уве-
личением продолжительности обработок не свя-

зан ни с изменением среднего размера зерна, ни с
появлением крупных зерен.

Из табл. 1 и рис. 1 и 2 видно, что после ТМехО
при 480°С в течение 1 ч константа НМА очень ма-
ленькая: 10 Дж/м3. В то же время в классическом
Файнмете после ТМехО с σ = 200 МПа в течение
1 ч при этой температуре наводится магнитная ани-
зотропия с Ku = 1500 Дж/м3. С увеличением продол-
жительности обработки при 480°С до 4-х часов кон-
станта Ku, наводимая в исследуемом сплаве, увели-
чивается до 200 Дж/м3.

Обратимся к снимкам структуры и картинам
микродифракции сплава после ТМехО при 480°С
в течение 1 и 4 ч (рис. 4). По анализу картин мик-
родифракции (рис. 4а и 4в) можно сказать, что

Таблица 1. Величина Hc и Ku образцов исследуемого сплава после ТМехО c σ = 200 МПа в зависимости от тем-
пературы обработки, Т, и ее продолжительности, t

Продолжительность 
ТМехО, t

Температура ТМехО, T, °С

480 500 520 540 550

Hc, 
A/м

Ku, 
Дж/м3

Hc, 
A/м

Ku, 
Дж/м3

Hc, 
A/м

Ku, 
Дж/м3

Hc, 
A/м

Ku, 
Дж/м3

Hc, 
A/м

Ku, 
Дж/м3

10 мин 25 1240 90 1920 67 2320
1 час 2 10 32 960 44 1680 2320 1650 3500 1280
4 часа 16 200 62 1280 1250 1700

Рис. 1. Петли гистерезиса образцов исследуемого сплава после ТМехО с σ = 200 МПа при 480 (а), 500 (б), 520 (в),
540 (г) и 550°С (д). Кривые 1 – продолжительность обработки 10 мин, 2 – 1 ч, 3 – 4 ч.
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формируются нанокристаллы твердого раствора
α-(Fe, Ni)Si и, возможно, фаза Fe3Si, хотя кольца
фазы Fe3Si при данных обработках на картинах
микродифракции не видны, видимо, очень мел-
кие выделения. В работе [13] нами показано, что
эти фазы ответственны за формирование в иссле-

дуемом сплаве поперечной наведенной магнит-
ной анизотропии в процессе ТМехО при 520°С.
На снимках структуры и картине микродифрак-
ции после ТМехО при 480°С в течение 1 ч (рис. 4а
и 4б) хорошо видно, что осталось достаточно
большое количество аморфной фазы. Снимки
структуры и картина микродифрации после ТМе-
хО в течение 4 ч показывают, что количество закри-
сталлизованной фазы увеличивается. Но аморфная
фаза присутствует, и ее достаточно хорошо видно.

Таким образом, введение никеля в классиче-
ский Файнмет замедляет кристаллизацию в иссле-
дуемом сплаве, что приводит при данной темпера-
туре к значительному снижению объема нанокри-
сталлической фазы в сплаве и, следовательно, к
малой величине Ku. Аналогичный результат был
получен ранее в работе [8]: увеличение содержания
никеля в сплаве Fe72.5 – xNixCu1.1Nb1.9Mo1.5Si14.3B8.7
(x = 0–12.7 ат. %) более 6 ат. % снижает скорость
кристаллизации в нем.

При температуре ТМехО 500°С (рис. 1 и 2,
табл. 1) константа НМА по сравнению с ТМехО
при 480°С увеличилась примерно в 100 раз при
продолжительности обработки 1 ч и в 6 раз при
продолжительности обработки 4 ч. Это говорит о
том, что с ростом температуры обработки объем
нанокристаллической фазы увеличился.

Рис. 2. Значения Нс и Ku образцов исследуемого спла-
ва в зависимости от температуры ТМехО с σ =
= 200 МПа при продолжительностях обработки t:
10 мин, 1 и 4 ч (кривые 1, 2 и 3 соответственно).
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Рис. 3. Гистограммы распределения зерен по размерам после ТМехО с σ = 200 МПа при 480 (а, б) и 550°С (в, г) в тече-
ние 10 мин (в), 1 (а, г) и 4 ч (б).
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Термомеханическая обработка при 520°С эф-
фективна в исследуемом сплаве уже при продолжи-
тельности обработки 10 мин. Ее влияние на магнит-
ные свойства, магнитную анизотропию и структуру
сплава описано в работах [12, 13]. Было показано
[12], что при обработке 520°С при σ = 200 и
290 МПа в исследуемом сплаве наводится прак-
тически такая же по величине константа НМА,
что и в классическом Файнмете при аналогичных
условиях. Процесс наведения магнитной анизо-
тропии в исследуемом сплаве замедлен по сравне-
нию с классическим Файнметом: требуется боль-
шее время для достижения максимальной при дан-
ной температуре константы НМА [12]. В этом
проявляется снижение скорости кристаллизации
в исследуемом сплаве за счет введения никеля
при σ ≤ 200 МПа. Несмотря на появление в сплаве

тетрагональной фазы [13], которая, как следует из
данных [6], имеет положительную магнитострик-
цию, в работе [12] было получено, что с увеличе-
нием продолжительности обработки от 1 до 4 ч
при 520°С константа НМА практически не изме-
няется в пределах погрешности ее определения.
Это свидетельствует о том, что объем фаз с отри-
цательной магнитострикцией (фаза твердого рас-
твора α-(Fe, Ni)Si и Fe3Si фаза), ответственных за
НМА, не изменяется с ростом продолжительно-
сти обработки от 1 до 4 ч при 520°С. В работе [13]
нами было сделано предположение, что при
520°С реализуется механизм формирования тет-
рагональной фазы, описанный в [7]. А именно: с
увеличением времени обработки при продолжа-
ющейся диффузии атомов Ni в фазу твердого рас-
твора α-(Fe, Ni)Si, последняя, вследствие деста-
билизации кристаллической микроструктуры,
распадается на фазу Fe3Si и тетрагональную фазу
Fe3NiSi1.5. Появление фазы Fe3Si позволяет сохра-
нить объем фаз с отрицательной магнитострикци-
ей в сплаве, что обеспечивает постоянство кон-
станты НМА с ростом продолжительности обра-
ботки до 4 ч.

Увеличение температуры ТМехО до 540–
550°С при продолжительности обработки 10 мин
позволяет получить максимальное значение кон-
станты НМА (~2000 Дж/м3) по сравнению с дру-
гими режимами ТМехО. При этом Нс остается

Таблица 2. Средний размер зерна образцов исследуе-
мого сплава после ТМехО c σ = 200 МПа в зависимости
от температуры обработки и ее продолжительности

Продолжи-
тельность 

ТМехО

Средний размер зерна, нм (±2 нм)

480°С 520°С 550°С

10 мин – – 12
1 ч 9 10 10
4 ч 11 12 –

Рис. 4. Структура сплава после ТМехО 480°С продолжительностью: а, б – 1; в, г – 4 ч. Светлопольные изображения и
картины микродифракции, стрелками показаны кольца твердого раствора α-(Fe, Ni)Si (а, в); темнопольные изобра-
жения в рефлексах (110)α-(Fe, Ni)Si (б, г).
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меньше 100 А/м (рис. 1, 2 и табл. 1). Однако при
увеличении продолжительности ТМехО при тем-
пературах 540 и 550°С до 1ч коэрцитивная сила
возрастает в 26 и 52 раза, а Ku уменьшается на 16 и
45% соответственно.

На рис. 5 представлены результаты структур-
ных исследований образца после ТМехО при 550°С
в течение 10 мин и 1 ч. Из анализа картин микроди-
фракции (рис. 5а и 5в) следует, что образуются на-
нокристаллы твердого раствора α-(Fe,Ni)Si, кото-
рые хорошо видны на светлопольном и темно-
польном изображениях структуры и фазы Fe3Si.
На рис. 5г показан увеличенный фрагмент карти-
ны микродифракции, где стрелкой показано
кольцо, соответствующее 

На картине микродифракции для образца по-
сле ТМехО 550°С 10 мин (рис. 5а) рефлексы, ко-
торые можно было бы отнести к тетрагональной
фазе Fe3NiSi1.5, не видны. Кроме того, магнитные
характеристики свидетельствуют о том, что тетра-
гональной фазы нет, так как коэрцитивная сила
всего 67 А/м. На темнопольном снимке (рис. 5б)
не видно зерен с характерной для тетрагональной
фазы структурой.

На картине микродифракции после ТМехО
при 550°С 1 ч (рис. 5в) видны одиночные рефлек-
сы, которые можно отнести к фазе Fe3NiSi1.5. По-

3Fe Si111 .

явление в структуре сплава тетрагональной фазы
может приводить к росту Нс в сплаве так же, как
это было показано для сплава после ТМехО при
520°С при увеличении продолжительности обра-
ботки до 4 ч. Следует отметить, что появление
тетрагональной фазы при кристаллизации клас-
сического Файнмета с 10% никеля наблюдается
уже после выдержки при 550°С в течение 0.5 ч [7].
Таким образом, в сплаве после ТМехО 550°С 1 ч
присутствуют нанокристаллы твердого раствора
α-(Fe,Ni)Si, фазы Fe3Si и Fe3NiSi1.5. Т.е. так же,
как при ТМехО 520°С, ответственными за НМА
является фаза твердого раствора α-(Fe,Ni)Si и фа-
за Fe3Si. НМА определяется объемом этих фаз и
их магнитоупругими свойствами. Наблюдаемое
уменьшение константы Ku с увеличением дли-
тельности выдержки при ТМехО от 10 мин до 1 ч
позволяет предположить, что объем этих фаз
уменьшился и увеличился объем фаз с положи-
тельной магнитострикцией. Одна из возможных
причин этого может быть в том, что механизм
формирования тетрагональной фазы при 550°С
отличается от такового при более низких темпе-
ратурах (например, 520°С) [7]. Предполагается,
что с ростом температуры до 550°С стартует про-
цесс диффузии никеля в Fe3Si-фазу, приводящий
к ее дестабилизации и трансформации в тетраго-
нальную фазу [7]. Для подтверждения этого пред-

Рис. 5. Структура сплава после ТМехО с σ = 200 МПа при 550°С в течение 10 мин (а, б) и 1 ч (в, г). Светлопольные
изображения и картины микродифракции (а, в), на (а) стрелками указаны кольца твердого раствора α-(Fe,Ni)Si, на (в)
стрелками показаны рефлексы фазы Fe3NiSi1.5, темнопольные изображения (б, г), на (г) показан увеличенный фраг-
мент картины микродифракции (в), стрелкой показано кольцо 
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100 нм 100 нм

100 нм 100 нм

(а)

(в) (г)

(б)

111
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положения требуется проведение дальнейших
структурных исследований с оценкой объемных
долей структурных компонент сплава с отрица-
тельной и положительной магнитострикцией.

ВЫВОДЫ
1. При температурах ТМехО менее 520°С по

мере дальнейшего уменьшения температуры обра-
ботки константа НМА сплава Fe63.5Ni10Cu1Nb3Si13.5B9
уменьшается, а время достижения ее максималь-
ного значения увеличивается. При этом констан-
та НМА исследуемого сплава меньше константы
НМА классического Файнмета, полученной при
аналогичных условиях обработки, что обусловле-
но снижением скорости кристаллизации иссле-
дуемого сплава по сравнению с Файнметом из-за
содержащегося в его составе никеля.

2. При температурах ТМехО 520–550°С с ро-
стом продолжительности обработки в сплаве
формируется тетрагональная фаза, приводящая к
росту коэрцитивной силы.

3. При температурах ТМехО 540–550°С, в от-
личие от 520°С, с ростом продолжительности об-
работки в исследуемом сплаве константа НМА
уменьшается, что может свидетельствовать об из-
менении объемных долей структурных компо-
нент сплава с отрицательной и положительной
магнитострикцией.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки (тема “Магнит” № АААА-
А18-118020290129-5) при частичной поддержке Про-
граммы УрО РАН (проект № 18-10-2-5). Электрон-
но-микроскопические исследования выполнены в
отделе электронной микроскопии Центра коллек-
тивного пользования “Испытательный центр нано-
технологий и перспективных материалов” ИФМ
УрО РАН.
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Исследована зависимость температуры Нееля от толщины нанослоя диспрозия. Показано, что тем-
пературный интервал, в котором происходит переход от парамагнитного к антиферромагнитному
состоянию зависит от микроструктуры и толщины слоя диспрозия. Спиновые клапаны на основе
сплава CoFe с диспрозием в качестве антиферромагнитного слоя изготовлены магнетронным напы-
лением. Показано, что однонаправленная анизотропия формируется в интерфейсе CoFe/Dy. На-
правление поля обменного сдвига зависит от направления магнитного момента слоя CoFe при фор-
мировании обменного взаимодействия.

Ключевые слова: диспрозий, спиновый клапан, магнитосопротивление, геликоидальное упорядоче-
ние, однонаправленная анизотропия
DOI: 10.31857/S0015323021060085

ВВЕДЕНИЕ

Исследование магнетизма наноструктур, со-
держащих слои редкоземельных (RE) и переход-
ных (TM) металлов, перспективно для создания
новых магнитных материалов [1–5].

Редкоземельный металл диспрозий обладает
гексагональной плотноупакованной (ГПУ) струк-
турой. Температура Кюри Dy составляет TС = 85 К.
В температурном интервале TC – TN, где TN ≈ 179 K –
температура Нееля, наблюдается геликоидальная
магнитная структура [6]. В геликоидальной фазе
результирующий момент каждой базисной плос-
кости ГПУ-решетки подвернут на некоторый
угол относительно момента в соседней базисной
плоскости.

Переход парамагнетик–антиферромагнетик
является переходом второго рода. В работе [7] со-
общается о существовании антиферромагнитных
кластеров в матрице парамагнитной фазы. Коли-
чество и размер кластеров уменьшается с ростом
температуры, и парамагнитная фаза становится
гомогенной при температуре на 30–50 K выше
TN. Вышеперечисленные значения характерны
для объемного диспрозия в отсутствие внешнего
магнитного поля.

С уменьшением толщины слоя диспрозия в
составе наноструктур TN уменьшается [8], а зна-

чение среднего угла поворота между магнитными
моментами в геликоиде увеличивается [9].

В составе наноструктур между слоями RE и
TM формируется антиферромагнитное обменное
взаимодействие и возникает поле обменного сдви-
га, действующее в температурном интервале суще-
ствования антиферромагнитной фазы [10–12].

В работах [13, 14] мы оценивали изменение уг-
ла между магнитными моментами на границах
слоя диспрозия в составе спинового клапана.

По данным работ [11, 15, 16], на границе RE и
TM за счет диффузии возникает интерфейсная
область, в которой образуются аморфные соеди-
нения, обладающие высокой TС и большой дис-
персией осей анизотропии [1, 17].

В данной работе мы исследуем особенности
формирования обменного сдвига в интерфейсе
CoFe/Dy в составе спинового клапана.

ЭКСПЕРИМЕНТ
Спиновые клапаны (Ni80Fe20)60Cr40(5)/

Co90Fe10(4.5)/Cu(4)/Co90Fe10(2)/Dy(tDy1)/Ta(6),
где tDy1 = 20, 30, 40, 50 и 60 нм и структуры
Co90Fe10(2)/Dy(tDy2)/Ta(6), где tDy2 = 15, 20, 30, 50,
70, 90 и 150 нм получены магнетронным напыле-
нием на подложках из стекла в магнитном поле
80 Э, приложенном в плоскости подложки. Здесь

УДК 539.213.26:537.622.4

ЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ
И МАГНИТНЫЕ СВОЙСТВА



582

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 6  2021

НАУМОВА и др.

и далее толщины слоев приведены в скобках в на-
нометрах. В спиновых клапанах толщина сосед-
него с Dy слоя CoFe выбрана малой (2 нм), так
как при уменьшении толщины закрепленного
слоя поле обменного сдвига увеличивается [18].

Сопротивление измеряли четырехконтактным
способом при протекании тока в плоскости плен-
ки на образцах размером 2 × 8 мм с напыленными
при помощи маски медными контактными пло-
щадками. Сформированная при напылении ось
легкого намагничивания (ОЛН) направлена па-
раллельно короткой стороне образца. Магнитное
поле при охлаждении и измерении было направ-
лено вдоль ОЛН перпендикулярно направлению
тока. Полевые и температурные зависимости со-
противления получены в интервале температур
85–293 K. Магнитосопротивление определяли
как ΔR/Rs= [(R(H) – Rs)/Rs], где R(H) – сопротив-
ление образца в магнитном поле, Rs – сопротив-
ление в поле насыщения. В тех случаях, когда
магнитное насыщение достигнуто не было, в
частности при T ≤ 243 K, магнитосопротивление
рассчитывалось относительно сопротивления в
максимальном приложенном при измерении
магнитном поле ±18 кЭ.

Исследования микроструктуры проведены с
помощью рентгеновской дифракции в излучении
CoKα.

Интерфейсная область CoFe/Dy увеличивает-
ся со временем из-за диффузии. Для минимиза-
ции толщины интерфейса измерения проводили
в течение 10 дней после изготовления.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Исследования микроструктуры. На рис. 1 пока-

заны дифрактограммы, полученные для нано-
структуры CoFe/Dy/Ta и спинового клапана
NiFeCr/CoFe/Cu/CoFe/Dy/Ta. Для спинового
клапана самый интенсивный пик относится к
семейству плоскостей (111) гранецентрированной
кубической (ГЦК) решетки. Пик является общим
для Cu и CoFe из-за близости параметров ГЦК
структуры. Отсутствие остальных характерных пи-
ков свидетельствует об аксиальной текстуре 111 в
слоях Cu и CoFe. Пик (111) окружен сателлитами.
Такие сателлиты появляются при малом рассогла-
совании кристаллической решетки слоев и высо-
ком совершенстве интерфейсов в CoFe/Cu/CoFe
части наноструктуры, ответственной за спин-зави-
симое рассеяние электронов [19, 20].

Остальные рефлексы на дифрактограмме спи-
нового клапана получены от ГПУ-структуры по-
ликристаллического слоя Dy. Текстурные иссле-
дования показали, что ширина на полувысоте
(FWHM) кривой качания (ω-скан) вокруг пика
(0002) составляет 17°. Таким образом, слой Dy яв-
ляется поликристаллическим и обладает слабо-
выраженной текстурой 0002.

В структурах CoFe/Dy/Ta, как и в спиновом
клапане, слой Dy напыляли на CoFe и покрывали
защитным слоем Ta. Все рефлексы дифракто-
граммах наноструктур с tDy = 30–150 нм относятся
к ГПУ Dy. Для образца с толщиной слоя диспро-
зия tDy = 20 нм имеется дополнительный пик
(отмечен стрелкой на рис. 1), расположенный
между (10-10) и (0002) Dy. Этот пик по положе-
нию совпадает с рефлексом (11-22) гексаго-
нальной структуры интерметаллического соеди-
нения Dy2Co8.5Fe8.5 [21].

Появление дополнительного пика обусловле-
но тем что при уменьшении номинальной толщи-
ны tDy, соотношение между толщиной интерфей-
са CoFe/Dy и толщиной диспрозия растет.

Текстурные исследования показали, что при
увеличении tDy FWHM кривой качания вокруг пи-
ка (0002) уменьшается (рис. 2), т.е. текстура 0002
становится более совершенной.

Температура формирования антиферромагнит-
ного упорядочения в нанослое диспрозия. Все темпе-
ратурные зависимости сопротивления, полученные
для CoFe/Dy(tDy2)/Ta, имеют характерный перегиб,
идентифицирующий переход парамагнетик–анти-
ферромагнетик [6, 21]. На рис. 3 в качестве примера
показана температурная зависимость электросо-
противления и производной электросопротивле-
ния по температуре для структуры CoFe/Dy(70)/Ta.
Разница между температурами T1 и T2, соответству-
ющими локальным максимуму и минимуму на
R(T), характеризует температурный интервал, в
котором происходит магнитный фазовый пере-

Рис. 1. Дифрактограммы, полученные для
CoFe(2)/Dy(tDy)/Ta(6) при tDy = 30 и 20 нм (верх-
ний и средний спектр) и для спинового клапана
NiFeCr(5)/CoFe(4.5)/Cu(4)/CoFe(2)/Dy(30)/Ta(6)
(нижний спектр).
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ход. Вероятно, в этом температурном интервале
магнитная структура диспрозия представлена ан-
тиферромагнитными кластерами внутри матри-
цы парамагнитной фазы [7]. Оценка TN произве-
дена по минимуму производной dR/dT (рис. 3).

На рис. 4 показаны зависимости TN, T1 и T2 от
толщины слоя Dy. С уменьшением tDy2 температу-
ра Нееля уменьшается, что согласуется с резуль-
татами, полученными в работах [13, 14].

Величина температурного интервала (ΔТперехода),
в котором происходит магнитный переход, слож-
ным образом зависит от толщины слоя диспрозия
(рис. 5). При уменьшении tDy2 от 150 до 30 нм
ΔТперехода увеличивается, а при дальнейшем умень-
шении tDy2 от 30 до 15 нм – уменьшается. Мы пола-
гаем, что такой характер зависимости обусловлен

следующим. Фазовый переход парамагнетик –
антиферромагнетик происходит в определенном
температурном интервале, величина которого
определяется конкуренцией двух факторов – со-
вершенством кристаллической текстуры и соот-
ношением количества атомов на поверхности и в
объеме слоя. При уменьшении толщины Dy тек-
стура 0002 становится менее совершенной (рис. 2)
и ∆Tперехода увеличивается. При толщине Dy мень-
ше 30 нм существенным становится увеличение
доли поверхностных атомов в слое диспрозия. В
интерфейсе CoFe/Dy магнитные моменты атомов
диспрозия упорядочены антиферромагнитным
обменом с атомами ТМ, магнитный порядок уста-
навливается для меньшего количества атомов, и
∆Tперехода уменьшается.

Рис. 2. Зависимость ширины на полувысоте кривой
качания вокруг пика (0002) от толщины слоя диспро-
зия в CoFe/Dy/Ta.
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Рис. 3. Температурная зависимость сопротивления и
производной сопротивления по температуре для
CoFe/Dy(70)/Ta.
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Рис. 5. Зависимость величины интервала перехода
парамагнетик–антиферромагнетик от толщины слоя
диспрозия для серии структур CoFe/Dy(tDy2)/Ta.
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Однонаправленная анизотропия в спиновом кла-
пане на основе диспрозия. В спиновых клапанах
слой диспрозия имеет то же окружение, что и в
исследованных трехслойных структурах
CoFe/Dy/Ta (рис. 6).

Свободный слой CoFe отделен слоем Cu от со-
седствующего с диспрозием референтного слоя.
Сопротивление наноструктуры зависит от угла
(ϕ) между магнитными моментами свободного
(MF) и референтного (MR) слоев. Мы предполага-
ем, что при переходе парамагнетик–антиферро-
магнетик в интерфейсе CoFe/Dy формируется
антиферромагнитное обменное взаимодействие
и возникает эффективное обменное поле Hex.
Оно действует на MR, и появляется однонаправ-
ленная анизотропия, характеризуемая осью од-
нонаправленной анизотропии (ООА). Появление
однонаправленной анизотропии меняет форму
магниторезистивной кривой.

Полевые зависимости магнитосопротивления
были измерены для спиновых клапанов с толщи-
ной слоя диспрозия 20, 30, 50 и 60 нм. Спиновый
клапан охлаждали в магнитном поле 20 Э до тем-
пературы 85 К, затем измеряли полевые зависи-
мости магнитосопротивления при фиксирован-
ных температурах из интервала 85–293 К в диапа-
зоне полей –18–18 кЭ. На рис. 7 для примера
показаны некоторые магниторезистивные кри-
вые, полученные для спинового клапана со слоем
диспрозия толщиной 30 нм. При T = 293 K вели-
чина максимального магнитосопротивления ма-
ла из-за того, что толщина слоев CoFe/Cu/CoFe,
ответственных за спин-зависимое рассеяние мала
по сравнению с толщиной слоя Dy. С понижением
температуры вклад спин-независимого рассеяния
уменьшается и магнитосопротивление растет. Для
всех исследованных образцов на магниторези-
стивных кривых полученных при T ≤ 243 K маг-
нитное насыщение достигнуто не было.  Извест-
но [6], что для поликристаллического диспрозия

энергия одноосной магнитокристаллической ани-
зотропии велика и магнитное насыщение не до-
стигается даже при 80 кЭ. Важно отметить, что для
исследуемых наноструктур увеличение поля на-
сыщения происходит, когда слой диспрозия еще
находится в парамагнитном состоянии, в частно-
сти при T ≈ 243 К. Вероятно, это связано с тем,
что сплав Co–Fe–Dy в интерфейсе CoFe/Dy пе-
реходит в ферромагнитное состояние. При тем-
пературах ниже точки Кюри сплава Co–Fe–Dy
референтный магнитный слой становится двой-
ным, поэтому отсутствие магнитного насыщения
и монотонное изменение магнитосопротивления
под действием магнитного поля может быть свя-
зано с выстраиванием локальных магнитных мо-
ментов в Co–Fe–Dy вдоль направления поля.
Показанные на рис. 7 магниторезистивные кри-
вые отражают характерную для всех спиновых
клапанов тенденцию изменения формы ΔR/Rs(H)
зависимости при изменении температуры.

Все магниторезистивные кривые, измеренные
при T < T2 (рис. 3, 4), имеют признаки однонаправ-
ленной анизотропии. Например, зависимости
ΔR/Rs(H), измеренные при T = 85 и 153 K (рис. 7),
несимметричны относительно H = 0.

Резкий скачок магнитосопротивления в обла-
сти малых полей происходит их-за поворота MF.
Отметим, что при изменении поля от +H до –H и
от –H до +H сопротивление резко возрастает и
падает, соответственно. Такая форма зависимо-
сти ΔR/Rs(H) в малых полях характерна для об-
менно-связанных спиновых клапанов.

При T > T2 признаки однонаправленной ани-
зотропии исчезают. В частности, магниторези-
стивные кривые, измеренные при T = 203 K, сим-
метричны относительно H = 0 (рис. 7).

Рис. 6. Схема спинового клапана. Стрелками показа-
ны магнитные моменты свободного и референтного
слоя и фрагмент магнитного геликоида в Dy. Буфер-
ный и защитный слои не показаны.
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Рис. 7. Полевые зависимости магнитосопротивления
спинового клапана NiFeCr(5)/CoFe(4.5)/Cu(4)/CoFe(2)/
Dy(30)/Ta(6), измеренные при разных температурах.
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Для спиновых клапанов с разной толщиной
слоя диспрозия получены схожие наборы
ΔR/Rs(H) зависимостей и замечена одна и та же
тенденция изменения формы магниторезистив-
ной кривой в зависимости от температуры изме-
рения.

Вероятно, закрепление магнитного момента
референтного слоя реализуется за счет обменного
взаимодействия в интерфейсе Co–Fe–Dy, однако
для формирования однонаправленной анизотро-
пии остальная часть слоя диспрозия должна нахо-
диться в антиферромагнитном состоянии.

Формирование различных направлений ООА.
Используем полевую зависимость магнитосопро-
тивления для получения информации об измене-
нии направления MF и MR при перемагничива-
нии спиновых клапанов.

Рассмотрим, как происходит перемагничива-
ние прилежащего к диспрозию слоя CoFe до и по-
сле формирования однонаправленной анизотро-
пии, на примере спинового клапана с толщиной
слоя диспрозия tDy = 20 нм. На рис. 8 показаны
полевые зависимости магнитосопротивления,
измеренные при T = 203 и 113 К, т.е. при темпера-
турах выше и ниже TN (рис. 4). Более крутые
участки на магниторезистивных кривых (рис. 8)
соответствуют повороту MF, а на более пологих
изменение сопротивления происходит из-за по-
ворота MR.

При изменении поля от +H до –H не видно ка-
чественного различия в характере ΔR/Rs(H) зави-
симостей, измеренных при T = 203 и 113 К (неза-
полненные символы на рис. 8). Однако, когда поле

изменяется от –H до +H (заполненные символы
на рис. 8), при T = 203 К перемагничивание сво-
бодного слоя сопровождается резким увеличени-
ем сопротивления, а при T = 113 К – резким
уменьшением.

Интерпретируя полевые зависимости сопро-
тивления при изменении поля от –H до +H, мож-
но предположить следующее. При T = 203 К в мо-
мент поворота MF проекция MR на положительное
направление поля отрицательна. При повороте MF
его проекция меняется с отрицательной на поло-
жительную, угол между MF и MR увеличивается и
сопротивление резко возрастает. Температура 113 К
соответствует полностью сформированной анти-
ферромагнитной фазе, и к моменту переворота
MF магнитный момент MR уже направлен так, что
его проекция на положительное направление по-
ля положительна, так как на MR действует эффек-
тивное поле обменного сдвига Hex (рис. 8). В этом
случае при перемагничивании свободного слоя
угол между MF и MR уменьшается и сопротивле-
ние резко падает. Поле Hex появляется при переходе
Dy в антиферромагнитное состояние. Формируется
однонаправленная анизотропия, и магниторези-
стивная кривая становится несимметричной.

При температурах, соответствующих началь-
ному этапу формирования антиферромагнитного
упорядочения в Dy (рис. 4) и однонаправленной
анизотропии в спиновом клапане, полевые зави-
симости магнитосопротивления имели характер-
ный вид, показанный на рис. 9. При повышении

Рис. 8. Полевые зависимости магнитосопротивления
спинового клапана NiFeCr(5)/CoFe(4.5)/Cu(4)/CoFe(2)/
Dy(20)/Ta(6) при T = 113 и 203 K. Заполненными и не-
заполненными символами показаны нисходящие и
восходящие ветви петель гистерезиса. Длинными и
короткими стрелками показаны направления маг-
нитных моментов MF и MR, соответственно.
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Рис. 9. Полевая зависимость магнитосопротивления
спинового клапана NiFeCr(5)/CoFe(4.5)/Cu(4)/
CoFe(2)/Dy(50)/Ta(6) при T = 153 K. Темной и свет-
лой линией показаны нисходящая и восходящая вет-
ви петель гистерезиса. Длинными и короткими
стрелками показаны магнитные моменты MF и MR.
Темные стрелки относятся к восходящей ветви петли
гистерезиса, светлые – к нисходящей.
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температуры магниторезистивная кривая стано-
вится симметричной, а при понижении принима-
ет характерный для спинового клапана вид. На
начальном этапе формирования однонаправлен-
ная анизотропия проявляется лишь в различии
максимального магнитосопротивления, изме-
ренного в малом положительном и отрицатель-
ном поле (рис. 9), т.е. соответствующие максиму-
мам на магниторезистивной кривой углы ϕ1 и ϕ2
не одинаковы. Это различие возникает потому,
что эффективное обменное поле Hex способствует
или препятствует повороту MR при изменении по-
ля от +H до –H или от –H до +H, соответственно.

Для того чтобы выяснить, от чего зависит на-
правление поля Hex и, соответственно, ООА, бы-
ли проведены следующие эксперименты. Спино-
вые клапаны охлаждали от T > TN до T < TN, а
именно, от 293 до 85 K, при различных фиксиро-
ванных величинах магнитного поля. При переходе
через TN происходило формирование однонаправ-
ленной анизотропии. Затем при T = 85 K измеряли
полевую зависимость магнитосопротивления.

На рис. 10 показаны магниторезистивные кри-
вые, измеренные при T = 85 K после охлаждения
в полях 9 кЭ, 20 и 5 Э. Для получения поля 5 Э

вначале было установлено поле –2 кЭ, а затем пу-
тем плавного уменьшения и изменения направ-
ления получили поле 5 Э, в котором провели охла-
ждение. Таким образом, поля величиной 9 кЭ и
20 Э соответствуют восходящей, а поле 5 Э – нис-
ходящей ветви петли гистерезиса (рис. 9).

Магниторезистивные кривые, показанные на
рис. 10а, 10б, имеют разную величину максималь-
ного магнитосопротивления. Это обусловлено
тем, что после охлаждения в поле 9 кЭ поле Hex и
ООА отклонены от Н на меньший угол, чем после
охлаждения в поле 20 Э. Известно, что в спино-
вых клапанах магнитосопротивление максималь-
но, если ООА || Н [23, 24]. Для спиновых клапа-
нов, охлажденных в полях 9 кЭ и 20 Э, высокоре-
зистивное состояние реализуется в области
отрицательных полей, и проекция Hex на Н поло-
жительна (рис. 10а, 10б). Иначе выглядит магнито-
резистивная кривая, измеренная после охлажде-
ния в поле 5 Э. В этом случае высокорезистивное
состояние спинового клапана реализуется в обла-
сти положительных полей и проекция Hex на Н от-
рицательна.

Важно отметить, что во всех трех случаях поле
при охлаждении было направлено одинаково, од-
нако в спиновых клапанах сформировались раз-
личные по направлению ООА. На рис. 9 показа-
но, как меняется направление MR при перемаг-
ничивании спинового клапана на начальном
этапе формирования антиферромагнитного упо-
рядочения в Dy. В полях 9 кЭ и 20 Э проекция MR
на Н положительна. Если в поле 5 Э прийти по
нисходящей ветви, то проекция MR на Н отрица-
тельна из-за гистерезиса перемагничивания. Та-
ким образом, сформированные ООА направлены
не вдоль приложенного при охлаждении поля, а
сонаправлены с MR в момент формирования од-
нонаправленной анизотропии (рис. 10, вставки).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В спиновых клапанах и наноструктурах
CoFe/Dy/Ta поликристаллический слой диспро-
зия обладает слабовыраженной текстурой 0002.
Совершенство текстуры повышается с увеличе-
нием толщины слоя диспрозия.

С увеличением толщины диспрозия от 15 нм
температура Нееля существенно возрастает, а при
толщине слоя, превышающей 90 нм, зависимость
становится более пологой. Температурный ин-
тервал, в котором происходит переход парамагне-
тик–антиферромагнетик, сложным образом за-
висит от толщины слоя Dy. Характер зависимости
определяется конкуренцией совершенства кри-
сталлической текстуры и соотношения между ко-
личеством атомов диспрозия на границе и в объе-
ме слоя.

Рис. 10. Магниторезистивные кривые спинового кла-
пана NiFeCr(5)/CoFe(4.5)/Cu(4)/CoFe(2)/Dy(50)/Ta(6)
при T = 85 K измеренные после охлаждения в поле
9 кЭ (а), 20 Э (б), 5 Э (в). Стрелками показаны ООА,
MR и поле, приложенное при охлаждении.
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В интерфейсе CoFe/Dy в процессе фазового
перехода парамагнетик – антиферромагнетик
формируется однонаправленная анизотропия и
возникает поле обменного сдвига. Направление
поля обменного сдвига совпадает с направлением
магнитного момента в соседнем с диспрозием
слое CoFe при магнитном фазовом переходе.

Работа выполнена в рамках государственно-
го задания МИНОБРНАУКИ (тема “Спин”
ААААА18-118020290104-2) при частичной под-
держке РФФИ (проект № 19-02-00057). Струк-
турные исследования выполнены в ЦКП “Испы-
тательный центр нанотехнологий и перспектив-
ных материалов” ИФМ УрО РАН.
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Проведено систематическое исследование влияния процесса механического измельчения нитрида
Sm2Fe17N3 в вибрационной мельнице, включая отношение массы шаров и порошка m, времени из-
мельчения tmill, среды измельчения и концентрации дополнительных вводимых поверхностно-ак-
тивных веществ (ПАВ), с целью выявления оптимальных параметров, обеспечивающих наиболее
высокий уровень гистерезисных свойств магнитно-анизотропного порошка. Показано, что при
увеличении m от 15 до 50 прирост коэрцитивной силы Hc порошка на начальных стадиях измельче-
ния (tmill ≤ 4 ч) существенно ускоряется, при этом около 80% частиц имеют размер менее 1 мкм. С
увеличением длительности помола (tmill > 4 ч) коэрцитивная сила продолжает увеличиваться, одна-
ко удельная остаточная намагниченность σr и максимальное энергетическое произведение (BH)max
начинают снижаться из-за развивающегося процесса агломерации частиц, приводящего к ухудше-
нию текстуруемости порошка. Добавка ПАВ к защитным жидкостям заметно интенсифицирует
процесс и ускоряет кинетику роста Hc на начальных стадиях измельчения при m = 15. Наилучшей
комбинацией магнитных гистерезисных свойств σr ≥ 135 Гс см3/г, Hc ≥ 8 кЭ и (BH)max ≥ 18 МГс Э
обладают порошки, измельченные в 5%-ных растворах олеиновой кислоты в ацетоне и капроновой
кислоты в толуоле, а также в 1%-ном растворе метилкапроата в толуоле.

Ключевые слова: порошок Sm2Fe17N3, механическое измельчение, поверхностно-активное веще-
ство, гистерезисные свойства
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1. ВВЕДЕНИЕ
Магнитно-анизотропные порошки соедине-

ния Sm2Fe17N3 являются одним из наиболее пер-
спективных материалов для производства магни-
топластов [1–3], металлопластов [4–6] и субмик-
рокристаллических магнитов, спеченных при
низкой температуре методом искрового плазмен-
ного спекания (ИПС или SPS – spark plasma sin-
tering) [7–14]. Исходные порошки для изготовле-
ния анизотропных магнитов Sm–Fe–N должны
иметь высокие значения остаточной индукции Br
и коэрцитивной силы Нс. Восстановительная
диффузия [15–18] и механическое измельчение
[19–22] – наиболее распространенные методы
для получения таких порошков. Крупнозерни-
стые порошки Sm2Fe17N3 с размером частиц 20–
100 мкм после азотирования обладают низкой ко-
эрцитивной силой (0.5–1.5 кЭ). Их Нс повышает-
ся с уменьшением размера частиц D менее 1 мкм
и приближением к однодоменному состоянию.
Экспериментальная оценка размера однодоменно-

сти составляет 0.3 мкм [23]. Уменьшить размер ча-
стиц порошка Sm–Fe–N менее, чем 2–3 мкм мето-
дом традиционного измельчения в вибрационных,
шаровых или струйных мельницах представляет со-
бой сложную проблему. Увеличение времени из-
мельчения и применение высокоэнергетических
шаровых мельниц для приготовления тонких по-
рошков приводит к образованию агломератов суб-
микронных частиц, которые не только препятству-
ют текстурованию порошка в магнитном поле,
уменьшая его остаточную намагниченность, но и
снижают коэрцитивную силу. Более того, Wang с
соавторами показали, что по сравнению с высоко-
энергетическим измельчением низкоэнергетиче-
ский шаровой помол оказывается более приемле-
мым для повышения Нс и Br порошков [21]. Таким
образом, оптимизация процесса получения анизо-
тропных ультрадисперсных порошков Sm–Fe–N
становится ключевой задачей.

Одним из активно разрабатываемых подходов
к приготовлению субмикронных и наноструктури-
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рованных магнитных порошков интерметаллидов
является механическое измельчение в среде защит-
ных жидкостей с добавлением поверхностно-ак-
тивных веществ (ПАВ) [24–29]. Согласно теории
Ребиндера [30], молекулы и/или атомы ПАВ, взаи-
модействуя с поверхностью частиц порошка,
уменьшают их поверхностную энергию и снижа-
ют механическую прочность материала. Под дей-
ствием капиллярных сил молекулы ПАВ мигри-
руют по стенкам микротрещин и, развивая в них
высокое внутреннее давление, способствуют до-
полнительному измельчению частиц порошка. С
другой стороны, мелкие частицы, свежие сколы ко-
торых покрыты мономолекулярным слоем ПАВ,
понижающим поверхностную энергию, в значи-
тельно меньшей степени склонны к образованию
агломератов и последующей “холодной сварке”
частиц под воздействием ударов шаров. Таким
образом, действие ПАВ способствует формирова-
нию субмикронных порошков с узким распреде-
лением частиц по размерам.

Олеиновая кислота (ОК), растворенная в геп-
тане, является наиболее часто используемым по-
верхностно-активным веществом для приготов-
ления субмикронных частиц Sm2Fe17N3 [31–34].
Однако из-за высокой температуры кипения
(360°С) ОК очень трудно удалить с поверхности
частиц, а ее остатки значительно ухудшают кор-
розионную стойкость порошка. Окисление по-
рошка происходит особенно интенсивно, если он
используется для консолидации методом SPS. Не
было представлено убедительного объяснения
широкого использования ОК, и лишь несколько
исследований отклонились от этой тенденции. В
частности, в предшествующей работе мы прово-
дили измельчение порошка Sm2Fe17N3, применяя
в качестве ПАВ порошок стеарата цинка, раство-
ренный в толуоле [35].

В настоящем исследовании мы расширили ряд
ПАВ, растворенных в различных защитных жид-
костях, для получения субмикронных магнито-
твердых порошков Sm2Fe17N3 измельчением в
вибрационной мельнице. Представлены резуль-
таты по оптимизации соотношения массы шаров
и порошка, времени измельчения, концентрации
ПАВ и среды измельчения, которые обеспечива-
ют наиболее высокий уровень магнитных гисте-
резисных свойств магнитно-анизотропного по-
рошка Sm2Fe17N3.

2. МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Исходный сплав Sm2.08Fe17 был изготовлен на
Уральском электромеханическом заводе по тех-
нологии strip-casting [35]. Скорость вращения ко-
леса при разливке составляла около 1 м/с. Пластин-
ки сплава Sm2.08Fe17 имели толщину 0.2–0.3 мм и
ширину около 3 см. Сплав гомогенизировали при
температуре 1000°С в течение 1 ч. Для получения

порошков пластинки сплава предварительно гид-
рировали в течение 4 ч при температуре 250°С и
давлении водорода 2 атм. Гидрированный сплав из-
мельчали в ступке до размера частиц менее 56 мкм и
затем азотировали в течение 4 ч при температуре
500°С в смеси газов H2 и N2 при давлении 2 атм.
Для полного удаления водорода после азотирова-
ния порошок дополнительно отжигали в вакууме
при 350°С, 1 ч. Концентрацию азота х в нитриде
Sm2Fe17Nx контролировали взвешиванием по-
рошка до и после азотирования. Азотированные
порошки измельчали в вибрационной мельнице
при соотношении массы шаров mb и порошка mp
от 15 до 50 в среде толуола, гексана, гептана и аце-
тона с добавками поверхностно-активных ве-
ществ. В качестве ПАВ использовали олеиновую,
капроновую кислоту и метиловый эфир капроно-
вой кислоты (метилкапроат). Все операции по за-
грузке, выгрузке и сушке гидрированного, азоти-
рованного и измельченного порошка осуществ-
ляли в перчаточном боксе, заполненном азотом.
Концентрация остаточного кислорода в боксе не
превышала 200 ppm. Перед измерением магнит-
ных характеристик азотированные порошки
текстуровали в магнитном поле напряженно-
стью 12 кЭ и затем намагничивали в импульсном
магнитном поле напряженностью 60 кЭ. Кривые
размагничивания измеряли с помощью вибраци-
онного магнетометра Lake Shore с максимальным
намагничивающим полем 17 кЭ. Данные рентге-
новской дифракции получены на рентгеновском
дифрактометре Empyrean (PANanalytical) в Cu Kα-
излучении. Изображения микроструктуры порош-
ков получены на настольном сканирующем элек-
тронном микроскопе Phenom ProX, оборудован-
ном микроанализатором.

3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
3.1. Исследование влияния соотношения масс шаров 

и порошка на интенсивность измельчения
Интенсивность процесса измельчения кон-

тролировали изменением соотношения масс ша-
ров и загружаемого порошка. На рис. 1 (а–г) по-
казаны кривые размагничивания и зависимости
магнитных параметров порошков (рис. 1д–1з),
измельченных в толуоле, от времени измельчения
tmill и соотношения масс шары/порошок m =
= mb/mp. С увеличением tmill при m ≤ 40 максималь-
ная удельная намагниченность σ17, измеренная в
максимальном намагничивающем поле Н = 17 кЭ,
сначала несколько увеличивается, а после дости-
жения максимума при tmill = 2 ч монотонно сни-
жается. При m = 50 максимум на зависимости
σ17(tmill) отсутствует. Значения σ17 определяются
намагниченностью насыщения материала порош-
ка, но, в большей мере, степенью текстуры порош-
ков. Повышение σ17 при увеличении времени из-
мельчения до 2 ч связано с тем, что часть частиц,
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которые после азотирования оказались в поли-
кристаллическом состоянии, разбивается на мо-
нокристаллические фрагменты, и степень тексту-
ры порошка, ориентированного в магнитном по-
ле, повышается. Монотонное снижение σ17 при
tmill > 2 ч обусловлено тремя основными причина-
ми: увеличением доли мелких частиц, повышени-
ем плотности дефектов и малоугловых границ в
частицах и образованием поликристаллических
агломератов субмикронных зерен. Все три эф-
фекта проявляются тем сильнее, чем больше m.

Коэрцитивная сила порошков (рис. 1ж) резко
увеличивается при непродолжительном времени
измельчения и возрастает тем быстрее, чем боль-
ше m. Как правило достигается максимум Нс, по-
ложение которого смещается к меньшим значе-
ниям tmill с увеличением m. Значения удельной
остаточной намагниченности σr (рис. 1е) зависят
как от поведения σ17(tmill), так и Нс(tmill). Отчетли-
вый максимум σr достигается при tmill = 4 ч в по-
рошке, измельченном при m = 15, и сдвигается к
1 ч при m = 50. Наиболее высокое максимальное

энергетическое произведение (BH)max реализова-
но интенсивным измельчением порошка при со-
отношении m = 50 в течение 2 ч. Однако такой ре-
жим измельчения приводит к наиболее быстрому
снижению как σr, так и (BH)max из-за прогресси-
рующего процесса агломерации частиц.

Структурное состояние порошков рассмотрим
на примере образцов, полученных измельчением
с малыми и большими значениями m и tmill. На
рис. 2 показаны кривые размагничивания порош-
ков, выбранных для структурного исследования.
Исходный азотированный порошок (кривая раз-
магничивания 1) имеет низкую коэрцитивную
силу Нс = 1.34 кЭ и самое высокое значение σ17 =
= 151.3 Гс см3/г. Измельчение порошков в тече-
ние 4 ч существенно увеличивает Нс, но при этом
значения σr и σ17 начинают снижаться. После
длительного измельчения (20 ч), помимо продол-
жающегося снижения σr и σ17 порошков, ухудша-
ется прямоугольность кривых размагничивания,
что свидетельствует о неоднородности гистере-
зисных свойств частиц порошков.

Рис. 1. Кривые размагничивания (а–г) и зависимости магнитных параметров порошков (д–з) от времени измельчения
tmill в толуоле и соотношения масс шаров и порошка m.
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На рис. 3 показано сравнение дифрактограмм
исходного азотированного порошка и порошков,
измельченных в толуоле с соотношением масс
шаров и порошка m = 15 и 50 в течение 4 и 20 ч.
Фазовый состав и параметры решетки фаз пред-
ставлены в табл. 1. Исходный азотированный по-
рошок оказывается практически однофазным.
Количество V магнитомягкой фазы α-Fe в нем не

превышает 1.8%. Значения параметров а и с ром-
боэдрической решетки фазы Sm2Fe17 исходного
сплава составляли 8.553 и 12.443 Å соответствен-
но. Параметры а и с фазы Sm2Fe17Nx азотирован-
ного порошка существенно увеличились, что ука-
зывает на то, что значение х ≈ 3, т.е. атомы азота
почти полностью заселяют позиции внедрения 9е
[22, 36, 37]. После измельчения при соотношении
m = 15 в течение 4 ч дифракционные линии фазы
Sm2Fe17Nх несколько уширяются, указывая на
уменьшение размера зерен. Сильное уширение
линий этой фазы после измельчения в течение 20 ч
(рис. 3в) происходит не только из-за уменьшения
размера зерен, но также и вследствие повышения
плотности дефектов, на что указывает 10-кратное
увеличение степени деформации. Количество
фазы α-Fe при этом возрастает до 10.6%. Оба этих
фактора приводят к появлению множества ча-
стиц с пониженной Hc, и на кривой размагничи-
вания (кривая 3 на рис. 2) появляется перегиб,
свидетельствующий о неоднородности магнит-
ной твердости порошка. Наиболее высокая коэр-
цитивная сила реализована интенсивным измель-
чением при соотношении m = 50 в течение 4 ч. Не-
смотря на это, объемная доля фазы α-Fe в этом
порошке составила 4.3% (рис. 3г), наиболее опти-
мальное структурное состояние порошка с обла-
стями когерентного рассеяния (ОКР) от фазы 2:17
в 24 нм позволило достичь Нс = 8.2 кЭ. Увеличе-
ние времени измельчения до 20 ч при m = 50 при-

Рис. 2. Кривые размагничивания порошков исходно-
го нитрида (1), измельченного порошка в среде толу-
ола в течение 4 (2) и 20 ч (3) при m = 15, в течение 4 (4)
и 20 ч (5) при m = 50.
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вело к ярко выраженному эффекту “замола”. Ко-
личество фазы α-Fe повысилось до 13%, линии
фазы 2:17 существенно уширились, что позволяет
судить о начале процесса ее аморфизации. Эти
структурные изменения привели к снижению Нс
и к появлению прогиба на кривой размагничива-
ния (кривая 5 на рис. 2).

На рис. 4 показана микроструктура исходного
азотированного порошка и порошков, измель-
ченных при соотношении m = 15 и 50 в течение 4
и 20 ч. Гистограммы распределения частиц по
размерам в этих порошках представлены на
вставке (рис. 4б, 4в). Для исходного азотирован-
ного порошка (рис. 4а) распределение частиц по
размерам является бимодальным (рис. 4б). Наря-
ду с частицами размером ~30–50 мкм порошок
состоит из большого количества (>30%) мелких
частиц размером менее 10 мкм. Средний размер
частиц dср исходного порошка, определенный из
анализа микроснимков, составил 17.9 мкм.

Измельчение порошка при соотношении m = 15
в течение 4 ч (рис. 4г) привело к уменьшению раз-
мера частиц до dср = 0.94 мкм. Коэрцитивная сила
порошка при этом повысилась до 5.8 кЭ (кривая 2
на рис. 2). Распределение частиц по размерам со-
хранило бимодальный характер (рис. 4б). Коли-
чество мелких частиц размером менее 0.7 мкм вы-
росло до 60%, а количество частиц размером, близ-
ким к состоянию однодоменности (<0.3 мкм) [23],
составило более 15%. Крупные и мелкие частицы
имеют тенденцию к слипанию, образуя блоки.
Магнитный момент субмикронных частиц ока-
зывается недостаточным для преодоления сил
взаимодействия с крупными частицами и идеаль-
ного выстраивания своих осей легкого намагни-
чивания вдоль ориентирующего магнитного поля
при текстуровании. Этот фактор наряду с повы-
шением плотности дефектов и малоугловых гра-
ниц в частицах приводит к снижению значений
σ17 и σr текстурованного порошка. После измель-
чения в течение 20 ч (рис. 4д) доля частиц с dср <
< 1 мкм составила более 80%, а количество ча-
стиц размером, близким к состоянию однодомен-
ности, превысило 25% (рис. 4б). Это привело к
увеличению Нс до 7.3 кЭ (кривая 3 на рис. 2). Од-
нако в процессе длительного помола под воздей-

ствием удара шаров мелкие частицы подвергают-
ся холодной сварке и формированию поликри-
сталлических агломератов субмикронных зерен с
разориентированными осями легкого намагничи-
вания. На рис. 4д такие агломераты показаны
стрелками. Появление агломератов становится до-
полнительным фактором, способствующим сни-
жению σ17 и σr. Кроме того, как было отмечено вы-
ше, количество магнитомягкой фазы α-Fe воз-
растает до 10.6%, и это наряду с неоднородностью
распределения частиц по размерам приводит к по-
явлению перегиба на кривой размагничивания.

В сравнении с m = 15 более интенсивное из-
мельчение при m = 50 привело к смещению гисто-
граммы распределения частиц порошка по разме-
рам в сторону меньших значений (рис. 4в). После
4 ч помола распределение частиц по размерам
стало более однородным. Количество мелких ча-
стиц с dср < 1 мкм в этом порошке увеличилось до
80%, а значение dср снизилось до 0.74 мкм. Это
наиболее оптимальное структурное состояние
порошка обеспечило повышение значения Hc до
8.06 кЭ. В результате сильной агломерации после
измельчения в течение 20 ч при m = 50 порошок
представляет совокупность крупных поликри-
сталлических пластинок, которые, как показыва-
ет изображение с большим увеличением на встав-
ке рис. 4ж, состоят из субмикронных зерен. Доля
частиц размером менее 0.3 мкм в этих агломера-
тах выросла до 60%. Следует отметить, что из-за
эффекта агломерации частиц порошки после из-
мельчения в течение 20 ч дают более высокую
оценку величины dср как при m = 15 (1.01 мкм),
так и при m = 50 (1.39 мкм) по сравнению с по-
рошками, измельченными 4 ч. Измельчение 20 ч
при m = 50 привело к самым низким значениям
σ17 и σr, понижению Hc до 5.82 кЭ и существенно-
му ухудшению прямоугольности кривой размаг-
ничивания (рис. 2, кривая 5). Причинами сниже-
ния гистерезисных характеристик являются интен-
сивный процесс агломерации частиц и появление
большого количества фазы α-Fe.

Таким образом, наиболее благоприятным со-
четанием магнитных гистерезисных параметров
σ17, σr, Hc и (BH)max обладают порошки после из-

Таблица 1. Фазовый состав и параметры решетки фаз

m
tmill, ч

Фазовый состав
Sm2Fe17Nх α-Fe

a, Å с, Å V, % ОКР, нм деформация, % а, Å V, %
0 8.761 12.692 98.2 100–120 0.08 2.865 1.8

15 4 8.762 12.694 98.1 35 0.01 2.885 1.9
20 8.772 12.725 89.4 12 0.10 2.884 10.6

50 4 8.765 12.705 95.7 24 0.10 2.883 4.3
20 8.761 12.679 86.7 10 1.00 2.883 13.0
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мельчения при 2 ≤ tmill ≤ 4 ч. В дальнейших экспе-
риментах по выбору оптимальных условий из-
мельчения в различных защитных жидкостях с
применением добавки нескольких ПАВ мы по-

прежнему будем проводить помол до tmill = 20 ч,
однако более пристальное внимание будет уделе-
но изменению гистерезисных свойств порошков
на начальной стадии измельчения.

Рис. 4. Микроструктура порошка исходного нитрида (а) и порошков после измельчения в толуоле в течение 4 (г) и
20 ч (д) при m = 15; 4 (е) и 20 ч (ж) при m = 50; гистограммы распределения по размерам частиц исходного порошка и
порошков после измельчения в толуоле в течение 4 и 20 ч при m = 15 (б) и при m = 50 (в).
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3.2. Влияние химии рабочих жидкостей 
(толуол, ацетон, гексан, гептан) на кинетику 

свойств порошков при измельчении

При измельчении порошков использовали не
только толуол, но и другие органические защитные
жидкости: гексан, гептан и ацетон. Химические
формулы и некоторые свойства этих жидкостей
представлены в табл. 2. Основные требования, ко-
торые предъявляются к защитным жидкостям, это
недопустимость растворения кислорода воздуха и
отсутствие химического взаимодействия с материа-
лом порошка. Поскольку эти жидкости в последу-
ющих экспериментах планировались для исполь-
зования в качестве растворителей добавок ПАВ,
то предстояло выяснить, в какой степени их соб-
ственные свойства оказывают влияние на маг-
нитные характеристики измельчаемого порошка.

Толуол относится к аренам – циклическим ор-
ганическим соединениям. В молекуле толуола
один атом водорода, связанный с углеродом бен-
зольного кольца, замещен на метильную группу
СН3. Гексан и гептан относятся к классу алканов –
ациклических углеводородов линейного строе-
ния, содержащих только простые связи и образу-
ющие гомологический ряд с общей формулой
CnH2n + 2. Молекулы гексана и гептана состоят из
шести и семи связанных друг с другом метилено-
вых групп CH2, соответственно. Ацетон относит-
ся к насыщенным кетонам – органическим веще-
ствам, в молекулах которых карбоксильная груп-
па СО связана с двумя метильными группами
СН3. Наличие атома кислорода в этой структуре
предопределяет возможность поверхностно ак-
тивного воздействия молекул ацетона на частицы

измельчаемого порошка. Как следует из табл. 2,
толуол обладает наибольшими значениями ρ, η и
Tb, ацетон – наименьшими M и Tb.

На рис. 5 показана зависимость магнитных
свойств от времени измельчения tmill для порошков,
измельченных в толуоле, гексане, гептане и ацето-
не при соотношениях масс шаров и порошка m =
15 (а–г) и m = 50 (д–з). На начальных стадиях из-
мельчения (tmill ≤ 4 ч) с соотношением m = 15 наибо-
лее низкие значения Нс имеют порошки, измель-
ченные в толуоле и гексане. Кроме того, порошки
после измельчения в толуоле имеют самые низкие
значения σr и (BH)max при всех временах измельче-
ния. С другой стороны, ацетон, обладающий свой-
ствами ПАВ, обеспечивает наиболее высокие зна-
чения σr, Hc и (BH)max порошков в широком интер-
вале времен измельчения. После измельчения
порошка в ацетоне в течение 8 ч его (BH)max достиг-
ло 18.2 МГсЭ. Однако при интенсивном измель-
чении при m = 50 активный ацетон по сравнению
с пассивным толуолом дает лишь небольшой вы-
игрыш в значениях Нс при 2 ≤ tmill ≤ 8 ч (рис. 5ж).
Более низкими значениями (BH)max при всех време-
нах измельчения обладали порошки, измельченные
в ацетоне (рис. 5з). Таким образом, интенсивный по-
мол в ацетоне при m = 50 не обеспечил существенно-
го повышения уровня магнитных свойств, но позво-
лил получить максимальные значения Hc и (BH)max за
более короткие времена измельчения (tmill ≤ 4 ч). На
основании этого результата в последующих экспе-
риментах по измельчению порошка с добавками
ПАВ, таких как олеиновая, капроновая кислоты и
метилкапроат был использован более мягкий ре-
жим помола в вибромельнице при m = 15.

Таблица 2. Свойства жидкостей – защитных сред

Защитная 
жидкость Формула Структурная форма

Молярная 
масса, M 
(г/моль)

Плотность,
Ρ (г/см3)

Динамическая 
вязкость, ƞ 

(мПа с)

Температура 
кипения,

Tb (°С)

Толуол С7Н8 92.14 0.8669 0.584 110.62

Гексан C6H14 86.18 0.6548 0.307 68

Гептан C7H16 100.21 0.6795 0.414 98.42

Ацетон C3H6O 58.08 0.7899 0.325 56.1
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3.3. Влияние поверхностно-активных веществ
на интенсивность измельчения и кинетику

свойств измельченных порошков

Для интенсификации измельчения на началь-
ных стадиях применяли добавки ПАВ. Химиче-
ские формулы и некоторые свойства использо-
ванных ПАВ представлены в табл. 3. Молекулы
использованных ПАВ имеют цепную структуру.

Они легко поляризуются со стороны карбоксиль-
ных групп COOH, и полярными концами актив-
но взаимодействуют с поверхностью измельчае-
мых частиц металлического сплава.

3.3.1. Влияние концентрации олеиновой кисло-
ты, добавляемой в гептан при измельчении, на маг-
нитные свойств порошка. Раствор олеиновой кис-
лоты (ОК) в гептане наиболее часто используется

Рис. 5. Зависимость магнитных свойств порошков от времени измельчения в толуоле, гексане, гептане и ацетоне:
(а‒г) для соотношения масс шаров и порошка m = 15 и (д–з) m = 50.
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Таблица 3. Свойства ПАВ

ПАВ
Химическая формула

Рациональная 
формула

Описание Молярная 
масса, г/моль

Плотность, 
г/см3

Температура 
кипения, °C

Олеиновая кислота
C18H34O2
C17H33COOH

Мононенасыщенная 
жирная кислота 282.46 0.895 360

Капроновая кислота
C6H12O2
СH3(CH2)4СООН

Одноосновная пре-
дельная карбоновая 
кислота

116.16 0.920 203

Метилкапроат
C7H14O2
CH3(CH2)4COOCH3

Метиловый эфир 
капроновой кислоты 130.19 0.884 152
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в качестве поверхностно активной среды для по-
лучения субмикрокристаллических и нанокри-
сталлических порошков интерметаллических со-
единений механическим измельчением [31–34].
Концентрация ОК при этом варьируется в очень
широких пределах от нескольких единиц до 100%
по отношению к массе порошка. В своем экспе-
рименте мы использовали концентрации ОК 0, 5,
10 и 15%; зависимости магнитных свойств от tmill
показаны на рис. 6. Добавка ОК при всех концен-
трациях увеличивает как скорость прироста Нс, так
и саму величину Нс. Вследствие этого на начальной
стадии процесса измельчения наблюдается прирост
значений σr (tmill ≤ 2 ч) и (BH)max (tmill ≤ 4 ч). При даль-
нейшем увеличении tmill значения σm, σr и (BH)max
порошков, измельченных с добавкой ПАВ, быстро
понижаются из-за ухудшения текстуруемости по-
рошка подобно тому, как это имело место при уве-
личении соотношения m.

Сушка порошка, измельчаемого с повышен-
ной концентрацией ОК, затруднена. После испа-

рения гептана порошок представляет собой мас-
лянистую пасту. Для того чтобы продолжать даль-
нейшее экспериментальное исследование такого
порошка приходится проводить длительную и
тщательную его промывку в органических раство-
рителях (гексан, ацетон, толуол). Поскольку ока-
залось, что магнитные свойства порошков некри-
тическим образом изменяются при увеличении
концентрации ОК от 5 до 15%, в дальнейших экс-
периментах мы использовали преимущественно
5%-концентрацию как олеиновой кислоты, так и
других ПАВ.

3.3.2.Влияние добавки олеиновой кислоты в раз-
личные защитные жидкости на магнитные свойства
порошка. Олеиновую кислоту добавляли также в
толуол, гексан и ацетон. На рис. 7 показана зави-
симость магнитных свойств порошков от време-
ни измельчения в толуоле, гексане, гептане и аце-
тоне с добавкой 5% ОК при m = 15. Сравнивая за-
висимости гистерезисных характеристик от tmill
на этом рисунке и на рис. 5, где приведены подоб-

Рис. 6. Зависимости магнитных свойств от tmill и кон-
центрации олеиновой кислоты, добавляемой в толуол.
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Рис. 7. Зависимость магнитных свойств порошков от
времени измельчения в толуоле, гексане, гептане и
ацетоне при m = 15 и добавке 5% ОК.
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ные данные об измельчении порошков в чистых
жидкостях, следует отметить их качественное по-
добие. Отличительной особенностью является
более быстрый рост Нс на начальной стадии из-
мельчения (tmill ≤ 4 ч). Прирост Нс от введения 5%
ОК в интервале 2 ≤ tmill ≤ 4 ч составляет 2–4 кЭ.
Наибольший прирост Нс наблюдается у порош-
ков, измельченных в толуоле и гексане, однако
самая высокая коэрцитивная сила сохраняется у
порошка, измельченного в ацетоне. В результате
ускоренной кинетики роста Нс максимальное зна-
чение (BH)max = 18 МГс Э для этого порошка дости-
гается после 2–4 ч измельчения, а не после 8 ч, как
это имело место при помоле без добавки ОК.

3.3.3. Влияние добавки в толуол капроновой
кислоты и метилкапроата на магнитные свойства.
Ранее Crouse с соавторами для приготовления на-
ноструктурного порошка SmCo5 использовали в
качестве ПАВ широкий ряд карбоновых кислот
[27]. Они показали, что применение в качестве
ПАВ карбоновых кислот с меньшей, чем ОК, мо-
лекулярной массой способствует не только более

легкому удалению с поверхности измельченных
частиц слоя адсорбированных молекул, но и спо-
собствует достижению меньшего размера частиц
и, как следствие, повышению Нс порошков. Опи-
раясь на результаты этой работы, при измельче-
нии порошка Sm2Fe17N3 мы использовали капро-
новую кислоту (КК) с меньшей молярной мас-
сой, а также метилкапроат (МК), являющийся
эфиром КК. Ранее метилкапроат был нами
успешно применен при измельчении порошка
сплава Nd–Fe–B, который далее был задейство-
ван в PLP-технологии (PLP – pressless process –
процесс без прессования) [38]. На рис. 8 (а–г)
сравниваются зависимости магнитных свойств от
tmill для порошков, измельченных в толуоле, а так-
же с добавкой в толуол 5% олеиновой и капроно-
вой кислот. Значения Нс и (BH)max оказываются
самыми высокими при добавке КК при всех вре-
менах измельчения. Отличительной особенно-
стью добавки метилкапроата в толуол заключает-
ся в том, что при достаточно быстром повышении
Нс при увеличении tmill до 8 ч значения σm и σr сни-

Рис. 8. Зависимость магнитных свойств порошков от tmill в толуоле для соотношения масс шаров и порошка m = 15 без
добавки ПАВ, с добавкой 5% ОК и КК (а–г), с добавкой 1 и 5% метилкапроата (д–з).
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жаются достаточно медленно (рис. 8д–8ж). В ре-
зультате максимальные значения (BH)max достига-
ются при высоком уровне Нс. Уменьшение концен-
трации метилкапроата от 5 до 1% способствует
повышению значений σm, σr и (BH)max. Отметим,
что добавка 1% метилкапроата в толуол превратила
его из самой малоэффективной защитной жидко-
сти при измельчении в активную среду, похожую на
поверхностно-активный ацетон по своему воздей-
ствию на структуру и магнитные свойства порошка.
Для сравнения зависимости магнитных свойств по-
рошка от времени измельчения в ацетоне на рис. 8
(д–з) приведены пунктирными линиями.

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
В настоящей работе проведена детальная опти-

мизация процесса измельчения в вибрационной
мельнице порошка Sm2Fe17N3, синтезированного
из сплава типа strip-casting отечественного произ-
водства. В результате системного исследования
влияния на структуру и магнитные свойства по-
рошка ряда ПАВ, вводимых в защитные органиче-
ские жидкости при измельчении, получены маг-
нитно-анизотропные порошки Sm2Fe17N3 с макси-
мальным энергетическим произведением (BH)max
более 18 МГс Э. Эти порошки обладают наилуч-
шей комбинацией магнитных гистерезисных
свойств среди аналогов, реализованных в России
[36, 37, 39, 40].

На основании полученных результатов сдела-
ны следующие основные выводы:

1. Показано, что интенсивность процесса из-
мельчения порошка в толуоле возрастает по мере
увеличения соотношения масс шаров и порошка
m = mb/mp от 15 до 50. При увеличении времени
измельчения tmill до 2–4 ч доля субмикронных ча-
стиц приближается к 80%, значение Hc повыша-
ется до 8 кЭ, а (BH)max достигает максимума. Дли-
тельное измельчение (tmill > 4ч) приводит к ухудше-
нию текстуруемости порошка и прямоугольности
кривых размагничивания из-за повышения плот-
ности дефектов и малоугловых границ в частицах,
усиления процесса агломерации частиц и возрас-
тания объемной доли магнитомягкой фазы α-Fe.

2. Установлено, что органические жидкости
(толуол, гексан, гептан и ацетон), используемые
для предотвращения контакта порошка с кисло-
родом воздуха, оказывают различное влияние на
магнитные свойства измельчаемого порошка. Наи-
более низкими гистерезисными свойствами обла-
дал порошок, измельченный в толуоле, имеющем
самые высокие значения плотности, динамиче-
ской вязкости и температуры кипения. С другой
стороны, порошок, измельченный в ацетоне, кото-
рый проявляет свойства поверхностно-активного
вещества, имел наилучшее сочетание гистерезис-
ных характеристик, включая (BH)max ≥ 18.2 МГс Э,
при tmill = 8 ч и m = 15.

3. Введение поверхностно-активных добавок к
защитным жидкостям позволило существенно
интенсифицировать процесс измельчения на на-
чальных стадиях (tmill ≤ 4 ч) и, соответственно, уско-
рить кинетику роста Hc. Наилучшее сочетание маг-
нитных гистерезисных свойств σr ≥ 135 Гс см3/г,
Hc ≥ 8 кЭ и (BH)max ≥ 18 МГс Э получено при из-
мельчении порошка в растворе 5% олеиновой кис-
лоты в ацетоне. Подобные характеристики удалось
реализовать при добавках 5% капроновой кислоты
и 1% метилкапроата в толуол, которые превратили
толуол из самой пассивной в наиболее активную
защитную жидкость при измельчении.

Работа была выполнена в рамках государ-
ственного задания МИНОБРНАУКИ России (тема
“Магнит” № АААА-А18-118020290129-5). Рентге-
ноструктурные исследования и измерения магнит-
ных свойств проведены в Центре коллективного
пользования Института физики металлов им.
М.Н. Михеева Уральского отделения РАН, Ека-
теринбург, Россия.
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Методами сканирующей электронной микроскопии исследованы процессы рекристаллизации в
ходе отжигов продолжительностью до 16ч никеля с ячеистой, смешанной и субмикрокристалличе-
ской структурой, полученной деформацией сдвигом под давлением. Отжиги в интервале темпера-
тур 200–350°С не позволяют получить рекристаллизованную структуру со средним размером зерна
менее 1 мкм. Наименьший размер рекристаллизованное зерно имеет после отжига при 300°С нике-
ля с СМК-структурой, полученной в результате деформации е = 9. При отжиге СМК-никеля кине-
тика нормального роста зерна не реализуется. Обсуждаются причины обнаруженной немонотонной
зависимости размера рекристаллизованного зерна от температуры и времени отжига СМК-никеля.
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ВВЕДЕНИЕ
Создание в металлах и сплавах при деформа-

ции сильно неравновесного субмикрокристалли-
ческого (СМК) структурного состояния приво-
дит к снижению температуры начала рекристал-
лизации [1–3]. Это создает видимость низкой
термической стабильности такой ультрадисперс-
ной структуры [4, 5]. При этом переход к более
равновесному состоянию в процессе отжига мо-
жет осуществляться по двум сценариям [6, 7]: пу-
тем роста отдельных центров рекристаллизации
[8, 9] или за счет одновременного совершенство-
вания границ и формы образующих структуру
микрокристаллитов [10–12]. В первом случае ре-
кристаллизованные зерна еще до их взаимного
столкновения достигают размеров более 1 мкм, и
формирование рекристаллизованной субмикро-
зернистой структуры оказывается невозможным.
Во втором формируется стабильная структура со-
тового типа с правильной формой и взаимно
уравновешенными тройными стыками рекри-
сталлизованных зерен при сохранении их суб-
микронного размера как, например, в СМК-же-
лезе [7, 10, 11].

Наши предыдущие исследования показали
[13, 14], что температура рекристаллизации уме-
ренно деформированного никеля со структурой
ячеистого типа близка к 200°С, поэтому при более
низкой температуре возможна только низкотемпе-
ратурная рекристаллизация СМК структуры, обу-

словленная наличием микрокристаллитов (фак-
тически готовых зародышей рекристаллизации
[15]). Низкотемпературная рекристаллизация ни-
келя со смешанной (содержащей дислокацион-
ные ячейки и микрокристаллиты) и СМК-струк-
турой развивается через рост отдельных центров
и требует при 100–150°С многочасовой изотерми-
ческой выдержки. При этом доля площади, заня-
той рекристаллизованными зернами, после от-
жига при 150°С в течение 64 ч не превышает 10%
[13, 14]. Различие низкотемпературной рекристал-
лизации СМК- структуры никеля и железа заклю-
чается в том, что закон нормального роста зерна в
первом случае не выполняется. Следует отметить,
что рекристаллизация по закону нормального ро-
ста обеспечивает получение однородной мелкозер-
нистой структуры, демонстрирующей высокую
термическую стабильность [7, 10, 16].

Повышение температуры отжига до 200°С при-
водит к стремительному развитию рекристаллиза-
ции СМК-никеля, которая завершается за 10 мин,
при этом средний размер рекристаллизованных зе-
рен составляет 3–5 мкм. Однако полученной
структуре свойственна значительная размерная не-
однородность. Так как 200°С – это температура
термоактивируемого образования центров рекри-
сталлизации [13, 14] в исследованном никеле, то,
возможно, что крупные зерна выросли из микро-
кристаллитов, образованных в ходе деформации, а
мелкие зерна образовались в ходе отжига термоак-
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тивационным путем. Дальнейшее повышение
температуры отжига очевидно приведет к повы-
шению как скорости зарождения, так и скорости
роста зерна. Хорошо известно, что это соотноше-
ние определяет конечный размер рекристаллизо-
ванного зерна [16]. Кроме того, на рост зерна вли-
яет взаимная разориентировка зерен (текстура).
Например, в работе [17] показано, что при рекри-
сталлизации СМК-ниобия при 700°С (вблизи тем-
пературы термоактивированного зарождения) сни-
жение скорости роста зерна, обусловленное тек-
стурным торможением, обеспечивает выполнение
кинетического закона нормального роста. Откры-
тым остается вопрос, существуют ли такие усло-
вия (тип деформационной структуры, температу-
ра и длительность отжига), при которых в никеле
на стадии первичной рекристаллизации реализу-
ется кинетика нормального роста зерна. Решению
данного вопроса посвящена настоящая работа.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследование проводили на монокристалли-
ческом никеле (99.98 мас. % Ni), деформирован-
ном сдвигом под давлением 6 ГПа в наковальнях
Бриджмена из сплава ВК6 при комнатной темпе-
ратуре (20°С). Образцы диаметром 5 мм и толщи-
ной 0.3 мм вырезали из монокристалла таким об-
разом, чтобы их поверхность была параллельна
плоскости {111}. В результате деформации на 15°,
180°, 2 и 7 полных оборотов наковальни (на рас-
стоянии 1.5 мм от центра образца истинная де-
формация – е, составила 1.4, 5, 7, 9 соответствен-
но) в никеле была получена структура различного
типа: ячеистая, смешанная и СМК. Подробное
описание данного метода деформации и расчет
истинной деформации приведены в [18], а харак-
теристика и параметры структуры, полученной
при указанной выше деформации – в [14]. Сред-
ний размер ячеек и микрокристаллитов в сме-
шанной (е = 5) и в СМК (е = 7 и е = 9)-структурах
составлял 0.13+0.01 мкм. Следует отметить, что
по данным калориметрических исследований
[14], СМК-структура, полученная после пово-
рота наковальни на 2 и 7 оборотов, различалась
величиной запасенной энергии деформации:
3.4 и 2.6 Дж/г соответственно. Снижение запа-
сенной энергии было следствием динамического
возврата.

Изотермический отжиг деформированных об-
разцов проводили в вакуумной (10–5 Па) печи при
температурах 200–350°С с шагом 50°С, продол-
жительность выдержки варьировали от 5 мин до
16 ч. Колебания температуры в изотермической
зоне печи не превышали 5°С. Максимальная тем-
пература нагрева (350°С) была ограничена темпе-
ратурой магнитного фазового перехода, который

по данным [19] влияет на рекристаллизованную
структуру никеля.

Измерения твердости проводили на приборе
ПМТ-3 при нагрузке 0.5 Н на расстоянии 1.5 мм
от центра образца, полученные значения усред-
няли по результатам 10 измерений.

Структурные исследования осуществляли в
плоскости сдвига на расстоянии 1.0–1.5 мм от
центра образца методами оптической металло-
графии (Neophot 32) и электронной сканирую-
щей микроскопии (QUANTA-200 Philips с при-
ставкой для анализа картин дифракции обратно
рассеянных электронов). Анализ картин дифрак-
ции обратно рассеянных электронов (EBSD) про-
водили при ускоряющем напряжении 20 кВ, шаг
сканирования в зависимости от дисперсности
структуры изменяли от 0.25 до 3.5 мкм, а площадь
сканирования – от 0.03 до 0.45 мм2. При анализе
из рассмотрения исключали точки с индексом
конфиденциальности (CI) ниже 0.1 и зерна, со-
держащие 4 и менее пикселей. Для определения
количественных характеристик структуры мето-
дом EBSD (среднего размера зерна, типа границ,
текстуры, доли площади, занятой зернами опре-
деленной ориентировки) увеличение при съемке
выбирали таким образом, чтобы анализируемая
область включала не менее 200 зерен. При анали-
зе разориентировки зерен не рассматривали гра-
ницы с углом разориентировки менее 2°, и тради-
ционно относили границы с углом разориентиров-
ки >15° к большеугловым границам (БУГ) [20].
Средний размер зерна оценивали по методу слу-
чайных секущих [21]. По отношению среднеквад-
ратичного отклонения к среднему размеру зерна
рассчитывали коэффициент вариации линейных
размеров [22]. При EBSD-анализе отношение
среднего размера зерна к шагу сканирования со-
ставляло 6–14, а количество неиндексированных
точек было <1%, что обеспечило погрешность
определения размера зерна менее 10% [20]. При
определении компонент текстуры задавали откло-
нение 5° от идеальной ориентировки. Перед из-
мерением твердости и структурными исследова-
ниями образцы подвергали электролитической
полировке в растворе хромового ангидрида в ор-
тофосфорной кислоте.

РЕЗУЛЬТАТЫ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 показано изменение при отжиге
твердости никеля со структурой различного типа,
полученной в результате деформации сдвигом
под давлением (СПД). Если в структуре никеля
присутствуют микрокристаллиты (структуры
смешанного типа и СМК, е > 5), то при всех ис-
следованных температурах резкое снижение
твердости до уровня 1 ГПа происходит за первые
5–10 мин в зависимости от температуры отжига.
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При увеличении времени выдержки значения
твердости остаются неизменными. Также ведет
себя твердость никеля с ячеистой структурой в
результате отжига при 350°С (рис. 1в). При более
низкой температуре (200 и 250°С) в течение пер-
вых 10 мин твердость не снижается, а уровень
1 ГПа достигается при 250°С через 30 мин, а при
200°С этот уровень не достигается и после выдерж-
ки 1 ч (рис. 1а, 1б). По-видимому, такой характер
изменения твердости связан с рекристаллизацией.
В никеле с ячеистой структурой инкубационный
период рекристаллизации при 250°С составляет
около 10 мин, а наличие микрокристаллитов приво-

дит к развитию рекристаллизации при всех иссле-
дованных температурах без инкубационного пери-
ода. Твердость рекристаллизованного никеля не за-
висит от типа деформационной структуры.

На рис. 2 приведены кинетические кривые ро-
ста зерна при различных температурах отжига ни-
келя в зависимости от типа структуры. Видно, что
отжиги в интервале температур 200–350°С не
позволяют получить такую рекристаллизованную
структуру, средний размер зерна которой не пре-
вышает 1 мкм. При этом наибольший размер ре-
кристаллизованного зерна получен при отжиге
никеля с ячеистой структурой (рис. 2а), а наи-
меньший – при отжиге в аналогичных условиях
никеля с СМК-структурой, полученной после
максимальной деформации (е = 9). Все зависимо-
сти размера зерна от времени отжига немонотон-
ные, т.е. закон нормального роста зерна не вы-
полняется: как повышение температуры отжига,
так и увеличение времени выдержки не всегда со-
провождается увеличением размера зерна. В со-
ответствии с изменением твердости, рекристал-
лизация СМК и смешанной структуры заверша-
ется через 10 мин выдержки. Однако зависимости
на рис. 2 показывают, что размер зерна может
уменьшаться при увеличении времени выдержки,
т.е. после завершения рекристаллизации.

Проведенные нами ранее структурные иссле-
дования [23] показали, что для завершения ре-
кристаллизации смешанной и СМК-структуры в
зависимости от величины деформации и темпе-
ратуры отжига необходима выдержка от 10 мин до
1 ч. Отжиги никеля с ячеистой структурой про-
должительностью до 1 ч при исследованных тем-
пературах к завершению рекристаллизации не
приводят. Таким образом, отжиг в данном темпе-
ратурном интервале (200–350°С) можно считать
низкотемпературным, несмотря на то, что в дан-
ных условиях возможно образование зародышей
рекристаллизации термоактивационным путем.
Увеличение продолжительности отжига до 4 ч в
настоящей работе привело к завершению рекри-
сталлизации ячеистой структуры при 350°С, а при
250°С доля рекристаллизованной структуры с
увеличением времени выдержки не изменилась
(рис. 3). В никеле с исходно ячеистой структурой
размер рекристаллизованного зерна увеличивает-
ся с увеличением температуры отжига и времени
выдержки (рис. 2а), что согласуется с классиче-
скими представлениями о рекристаллизации [16].

В структуре смешанного типа (содержащей
дислокационные ячейки и разориентированные
микрокристаллиты) вышеуказанное классиче-
ское развитие рекристаллизации нарушается
(рис. 2б): нет прямой (однозначной) зависимо-
сти размера зерна от температуры отжига. Видно,
что наиболее крупное зерно формируется в ре-
зультате отжига при 250°С, а наиболее мелкое –

Рис. 1. Изменение при отжиге твердости никеля со
структурой различного типа, полученной в результате
СПД; температура отжига: а – 200, б – 250, в – 350°С.
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при 300°С. Как было показано в работе [23], при-
чиной этого может быть, с одной стороны, рост
по механизму непрерывной рекристаллизации
микрокристаллитов, сформированных при де-
формации, и возникновение в ячеистой структу-
ре зародышей термоактивационным путем по ме-
ханизму прерывистой рекристаллизации и их
рост, и, с другой стороны, зависимость от темпе-
ратуры отжига соотношения скорости зарожде-
ния и скорости роста. Аналогичную сложную за-
висимость среднего размера зерна от температу-
ры и длительности отжига наблюдали при отжиге
материалов после деформации, немного превы-
шающей критическую. В этом случае также одно-
временно протекают два процесса – рост некото-
рых зерен из числа исходных и термоактивируе-
мое образование и рост новых зерен [16]. Следует
отметить, что в никеле с исходной структурой
смешанного типа при отжиге длительностью бо-
лее 1 ч (после завершения первичной рекристал-
лизации) при всех исследованных температурах
уменьшения размера рекристаллизованного зер-
на не происходит (рис. 2б).

В СМК-структуре, как и в структуре смешан-
ного типа, наблюдается нарушение зависимости
размера рекристаллизованного зерна от темпера-
туры отжига (рис. 2в, 2г). Кроме этого, наблюда-
ется уменьшение размера рекристаллизованного
зерна при увеличении длительности отжига более

1 ч, в частности, в результате отжига при 300°С,
4 ч после деформации с е = 7 (рис. 2в) и в резуль-
тате отжига при 300, 350°С, 4 ч и 200°С, 16 ч после
деформации с е = 9 (рис. 2г). Как правило, в
структуре при этом наблюдаются мелкие зерна по
границам крупных (рис. 4а). Дальнейшее увели-
чение длительности отжига может привести к
развитию как собирательной рекристаллизации,
так и вторичной рекристаллизации (рис. 4б и 4в
соответственно). В результате собирательной ре-
кристаллизации при увеличении выдержки при
300°С от 4 до 16 ч коэффициент вариации линей-
ных размеров зерен уменьшается от 1.3 до 1.0 (ис-
ходная деформация е = 7) и от 1.5 до 0.8 (исходная
деформация е = 9). Подобная немонотонная за-
висимость размера рекристаллизованного зерна
от температуры или длительности отжига была
обнаружена при исследовании железа разной сте-
пени чистоты и ниобия с СМК-структурой [11,
24, 25]. Вероятно, это является специфической
особенностью СМК-материалов.

В работе [26] предложено объяснение данного
явления, основанное на изменении неравновес-
ного состояния границ зерен в процессе низко-
температурного отжига субмикрокристалличе-
ских материалов. По мнению авторов, СМК-ма-
териалы в исходном состоянии содержат систему
зернограничных нанопор. В этом случае при от-
жиге может осуществляться не только переход

Рис. 2. Кинетические кривые роста зерна при различных температурах отжига никеля в зависимости от типа структу-
ры: а – ячеистая, б – смешанная, в – СМК, е = 7, г – СМК, е = 9.  – 200,  – 250,  – 300,  – 350°С.
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границ в равновесное состояние, но и наоборот,
увеличение степени неравновесности границ зе-
рен, вызванное изменением их неравновесного
свободного объема в процессе растворения пор.
Авторы подчеркивают, что неравновесное состо-
яние границ зерен может сохраняться при отжиге
в течение длительного времени. Возможно, это
является причиной многократного термически
активируемого зарождения и немонотонного из-
менения размера рекристаллизованного зерна.
Скорость роста зерна при отжиге СМК-структуры
соответствует запасенной энергии деформации: в
никеле с большей запасенной энергией (е = 7) на-
блюдается большая скорость роста рекристалли-
зованного зерна (рис. 2в, 2г).

Чтобы оценить возможность текстурного тор-
можения роста зерна, был проведен анализ мик-
ротекстуры. На рис. 5 приведены обратные по-
люсные фигуры (ОПФ), характеризующие мик-
ротекстуру никеля после деформации и отжига.
Согласно структурным исследованиям, в никеле
с ячеистой структурой отжиг при 250°С, 4ч не
привел к завершению рекристаллизации, и со-
хранилась кубическая компонента текстуры (001)
100 (рис. 3а, 5а), являющейся одной из составля-
ющих полной текстуры деформации [27]. Доля
площади образца, на которой фиксируется куби-
ческая текстура, составляет 50%. Как показано в
[28], в поликристаллическом никеле на началь-
ных стадиях деформации формируется текстура
простого сдвига (001) 110, направление в которой

Рис. 3. Ориентационные карты в цветах обратной полюсной фигуры (EBSD-анализ) для никеля с исходной ячеистой
структурой после отжига в течение 4 ч при 250 (а) и 350°С (б). Черные линии – БУГ.
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Рис. 4. Микроструктура никеля с исходной СМК структурой (е = 9) после отжига: а – 300°С, 4 ч, б – 300°С, 16 ч, в –
350°С, 16 ч. EBSD-анализ, восстановленное изображение.

15 мкм(а) 35 мкм(б) 70 мкм(в)

Рис. 5. Обратные полюсные фигуры, полученные в никеле после деформации и отжига в течение 4 ч при 250 (а, в, г) и
350°С (б). а, б – е = 1.4, в – е = 5, г – е = 7.

101

111 max = 1.951

0.895
1.000
1.118
1.249
1.397
1.561
1.745

min = 0.422001

[001]

101

111 max = 2.208

0.876
1.000
1.141
1.302
1.486
1.695
1.935

min = 0.144001

[001]

(а) (б)

(в) (г)

101

111 max = 9.803

0.684
1.000
1.463
2.140
3.131
4.580
6.701

min = 0.218001

[001]

101

111 max = 1.512

0.933
1.000
1.071
1.148
1.230
1.317
1.411

min = 0.346001

[001]



606

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 6  2021

ВОРОНОВА и др.

неустойчиво при продолжении деформации. После
формирования СМК-структуры, доли и этой и ку-
бической компонент незначительны [27, 28].

Завершение первичной рекристаллизации
ячеистой структуры при повышении температу-
ры отжига до 350°С привело к снижению доли ку-
бической компоненты текстуры до 2% (рис. 5б),
при этом достаточно большая доля площади
(30%) оказалась занятой зернами с ориентиров-
кой (321). В структуре смешанного типа также на-
блюдается преимущественное формирование зе-
рен данной ориентировки (рис. 5в): доля площа-
ди, занятой ими, составляет около 40 и 30%
соответственно после отжига при 250°С, 4 ч и
350°С, 4 ч. При отжиге СМК-никеля преоблада-
ют зерна с ориентировками (321) и (027). Соглас-
но [29], последняя присуща компоненте тексту-
ры, которая возникла в результате двойникова-
ния зерен кубической ориентировки. Доля
площади, занятой данными зернами, при разных
температурах колеблется между 20 и 30%. Сниже-
ние доли кубической компоненты текстуры при
отжиге ячеистой структуры и отсутствие какой-
либо острой текстуры при отжиге смешанной и
СМК-структур свидетельствуют об отсутствии как
ориентированного зарождения, так и ориентиро-
ванного роста при рекристаллизации никеля. Та-
ким образом, при отжиге ГЦК-Ni, деформирован-
ного сдвигом под давлением, не формируется тек-
стура рекристаллизации, в отличие, например, от
ОЦК-Nb [24].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В никеле, независимо от типа структуры, по-
лученной при деформации, отжиги в интервале
температур 200–350°С не позволяют получить ре-
кристаллизованную структуру со средним разме-
ром зерна менее 1 мкм. Наиболее крупное рекри-
сталлизованное зерно формируется при отжиге
никеля с ячеистой структурой, а наименьшее –
при отжиге в аналогичных условиях никеля с
СМК-структурой, полученной после максималь-
ной деформации (е = 9).

В никеле с СМК-структурой на стадии пер-
вичной рекристаллизации кинетика нормального
роста зерна не реализуется.

Наложение процессов непрерывной и прерыви-
стой рекристаллизации и сложное влияние темпе-
ратуры на скорость зарождения и роста приводит в
СМК-никеле к немонотонной зависимости разме-
ра зерна от температуры и времени отжига. После
завершения рекристаллизации при увеличении
времени выдержки размер зерна может умень-
шаться, возможно, вследствие формирования за-
родышей на границах, сохранивших при отжиге
неравновесное состояние. Подобная немонотон-
ная зависимость размера рекристаллизованного

зерна от температуры или длительности отжига
была обнаружена при исследовании чистого же-
леза, железа технической чистоты (армко) и нио-
бия с СМК-структурой.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по теме “Давление” Г.р. № АААА-А18-
118020190104-3. Электронно-микроскопическое
исследование выполнено в ЦКП ИФМ УрО РАН.
Авторы благодарят Н.В. Николаеву и В.П. Пилю-
гина за помощь в проведении эксперимента.
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Исследован процесс высокоскоростного схождения медных цилиндрических оболочек диаметром
48 мм и толщиной стенки 4 мм при различной интенсивности взрывного нагружения. Описаны два
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структурных изменений, отражающая последовательные стадии процесса схождения. Выявлена
взаимосвязь числа выступов на поверхности оболочек при их гофрировании с интенсивностью
взрывного нагружения. Обнаружено, что высокоскоростная деформация в продольном направле-
нии имеет при схождении пульсирующий характер. Установлено, что в центре сошедшейся оболоч-
ки температура повышается до ~500°С, а при высокоскоростном захлопывании откольных пор бы-
вает выше 1000°С.
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ВВЕДЕНИЕ
Схождение цилиндрических оболочек под

действием взрыва является одним из методов
экстремального воздействия на материалы. По-
этому исследование взрывного схождения обо-
лочек представляет большой интерес для физи-
ческого металловедения. Взрывное нагружение
оболочек состоит в комбинированном воздей-
ствии на материал оболочки ударной волны и по-
следующей высокоскоростной деформации [1–3].
Амплитуда давления ударной волны при скользя-
щей детонации обычно составляет 10–20 ГПа,
скорость деформации при инерционном схожде-
нии оболочки к оси симметрии – 104–105 1/с [3–5].
При взрывном нагружении цилиндрических обо-
лочек были обнаружены новые структуры. В низ-
коуглеродистой стали было обнаружено явление
баротермической закалки, в результате которой
возникла мартенсито-перлитная структура с вы-
сокой твердостью [3, 4]. При схождении массив-
ной медной оболочки высокоскоростная дефор-
мация происходила с образованием чередующих-
ся мезополос с различной степенью деформации
[5, 6].

Исследование структурных изменений при
схождении оболочек позволяет зафиксировать осо-
бенности процесса, которые трудно обнаружить
другими методами, и получить начальные условия
для построения упруго-пластических моделей схож-
дения. Сравнение структур в центре цилиндров, по-
лученных при схлопывании массивных медной и
стальной оболочек, показало, что температура в
центре возрастает до значений выше температуры
плавления меди (1083°С), но ниже, чем стали
(1550°С). С использованием реперных точек
(температур плавления и рекристаллизации) был
выполнен расчет изменения температуры вдоль
радиуса массивного медного цилиндра в момент
его схлопывания [5].

Для того чтобы произошло схлопывание обо-
лочки в сплошной цилиндр, подбирают такие
условия нагружения, чтобы к концу схождения
вся кинетическая энергия оболочки при инерци-
онном схождении была израсходована на энер-
гию деформации. Однако необходимо знать, как
происходит процесс схождения в материале обо-
лочки при недостатке и при избытке подводимой
энергии. Цель настоящей работы – исследование
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влияния интенсивности взрывного нагружения
на процесс схождения. При этом режимы нагру-
жения подбираются таким образом, чтобы были
реализованы три варианта схождения: оптималь-
ный режим, режим с недостатком подводимой
энергии и с ее избытком.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

Цилиндрические оболочки из меди М1 диа-
метром 48 мм, толщиной стенки 4 мм и длиной
200 мм окружали цилиндрическим слоем пласти-
ческого взрывчатого вещества (ВВ). Возбуждение
детонационной волны в ВВ осуществляли с торца
оболочки с помощью кольцевой системы иниции-
рования. В результате взрыва вдоль боковой по-
верхности оболочек распространялась скользящая
детонационная волна, под действием которой про-
исходило схождение оболочки к оси симметрии.
Интенсивность нагружения изменяли за счет
изменения толщины слоя ВВ. Толщина слоя и
результат нагружения представлены в табл. 1.
Оболочки были приготовлены из отожженных
прутков, микроструктура меди в исходном неде-
формированном состоянии состояла из зерен
размером 200–300 мкм с многочисленными двой-
никами отжига. Для исследования макро- и микро-
структуры были сделаны поперечные разрезы ци-
линдров, полученных при схождении оболочек.
Металлографические исследования были выпол-
нены на микроскопе EPITYP 2, фольги просмат-
ривали на электронном микроскопе Technai G2.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Внешний вид и макроструктура поперечных
разрезов нагруженных оболочек показали, что
режимы нагружения отвечают поставленной за-
даче. Интенсивность нагружения оболочки № 1
было недостаточной для схлопывания. Оболочки
№ 4 и № 5 были нагружены при избытке подводи-
мой энергии. Оболочки № 2 и № 3 были нагру-
жены по оптимальному для полного схождения
режиму.

Деформация оболочек

В ранее выполненной работе [7] было показа-
но, что медная оболочка таких же размеров как в
настоящей работе при слабой интенсивности на-
гружения (при толщине слоя ВВ 2 мм) разделилась
при отколе на два кольца, и внутреннее кольцо не
сошлось. Этот результат аналогичен полученному
при схождения откольных слоев в стальных обо-
лочках [8].

В оболочке № 1 разделение на кольца не про-
изошло, но образовались большие откольные по-
лости, расположенные под выступами (рис. 1а). В
центральной части оболочки высокоскоростная
деформация привела к возникновению выбро-
сов, аналогичных описанным в [7]. Выбросы име-
ют гидродинамическое происхождение [7, 9], но
медь в выбросах не испытывала плавления. Мик-
роструктура на участке выброса состоит из субзе-
рен размером 200–400 нм. Субзерна бывают как
равноосные (рис. 2а), так и удлиненные (рис. 2б).
Полученная структура свидетельствует о том, что
произошла большая пластическая деформация,
как, например, в пластических струях при сварке
взрывом, описанных Рыбиным [10].

В оболочках № 2 и № 3, нагруженных по опти-
мальному режиму, разделение на кольца также не
произошло, но возникли кольцевые зоны отколь-
ных повреждений, которые разделили оболочки
на внутреннюю и наружную зоны (рис. 1б, 1в). В
оболочке № 3 схождение внутренней зоны закон-
чилось формированием фигуры в виде цветка
(рис. 1в), как описано в [7]. Очевидно, что эта
правильная фигура получилась в результате смыка-
ния выбросов. В оболочке № 2 из-за нарушения
симметрии вместо цветка возникли беспорядоч-
ные локализованные течения (рис. 1б). Заметим,
что в центре оболочки № 3 осталась небольшая по-
лость. При схождении оболочки № 4 (на участке
оболочки, где не было разлета) полость отсут-
ствовала (рис. 1г). В центре образовалась неболь-
шая округлая зона, в которой началась рекристал-
лизация. Значит, температура в центре этой обо-
лочки повысилась до ~500°С. Очевидно, что такая
разница в схождении оболочек № 3 и № 4 связана
с увеличением интенсивности нагружения. В
остальном структура в приведенных поперечных
сечениях хорошо воспроизводится.

Таблица 1. Толщина слоя ВВ и результат схождения

№№ оболочек 1 2 3 4 5

Толщина слоя, мм 3.0 3.5 4.0 4.5 5.0

Число выступов 6 9 12

Результат нагружения Неполное
схождение

Нарушена
симметрия

Полное
схождение

Начало
разлета Разлет
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Рис. 1. Макроструктура оболочек в поперечном сечении. Оболочка № 1 (а), № 2 (б), № 3 (в), № 4 (г).

5 мм(а) (б)

(в) (г)

5 мм

5 мм 5 мм

Рис. 2. Электронно-микроскопические снимки структуры в участке выброса. Равноосные (а) и удлиненные (б) суб-
зерна.

200 нм(а) 200 нм(б)
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Процесс схождения данных оболочек можно
разделить на четыре стадии, как показано на схе-
ме (рис. 3). В исходной оболочке (позиция 1) под
действием ударной волны образуется зона от-
кольных повреждений (позиция 2). Поры и тре-
щины откольного происхождения располагаются
в средней части по толщине оболочки. При даль-
нейшем инерционном схождении происходит
высокоскоростная деформация меди (позиции
3–5). Оболочка становится толще, поэтому зона
откольных явлений расширяется. Поры и трещи-
ны залечиваются при деформации, при этом фор-
мируется средняя зона хаотической деформации.
Внутренняя и наружная поверхности оболочки те-
ряют форму круга, возникают выступы и вмятины
(позиция 3), происходит гофрирование. Это озна-
чает, что теряется устойчивость гладкого фронта
деформации. Авторы [11] наблюдали такое явление
при нагружении металлических труб с помощью
высокого гидростатического давления. В нашем
случае деформация является высокоскоростной,
вследствие чего при схождении оболочек наблю-
даются эффекты, связанные с высокой скоро-
стью деформирования. В местах вмятин образу-
ются полосы локализованной деформации, рас-
положенные под углом 45 градусов к поверхности
(позиция 3). При дальнейшем схождении ука-
занные процессы продолжаются. Потеря устой-
чивости фронта деформации “усиливается”, на
внутренней поверхности оболочки возникают
выбросы – пластические струи (позиция 4). На
последней стадии схождения выбросы сливают-
ся (позиция 5), но сохраняются границы их со-
прикосновения, похожие на трещины. В центре
полученного цилиндра температура повышается
до температуры рекристаллизации меди, ~500°С
(позиция 5). В центральной части цилиндра де-
формационная картина имеет вид цветка. Таким
образом, потеря устойчивости фронта радиаль-
ной деформации осуществляется по двум струк-
турным механизмам; назовем их деформацион-
ный и гидродинамический.

На внешней поверхности первых трех оболочек
образуются выступы и вмятины (рис. 1а–1в). Число
выступов увеличивается с увеличением интен-
сивности нагружения (см. табл. 1), но их высота
уменьшается. Эффект зависимости числа высту-
пов от величины давления при гидростатическом
обжатии металлических труб обсуждался в работе
[12]. В оболочке № 4 выступы “сглаживаются”.
При схождении массивной медной оболочки,
при толщине слоя ВВ 40 мм, гофрирование по-
верхности не наблюдалось [5]. Следовательно,
при достаточно большой интенсивности нагру-
жения фронт деформации на внешней поверхно-
сти сходящейся оболочки не теряет устойчивость
[9]. Из табл. 1 следует, что отношение числа вы-
ступов (1 : 1.5 : 2) приблизительно такое же, как от-
ношение квадратов толщин слоев ВВ (1 : 1.4 : 1.8).

Значит, число выступов при гофрировании дан-
ных оболочек приблизительно прямо пропорци-
онально квадрату энергии, сообщенной оболочке
при взрыве, и, следовательно, квадрату ее кине-
тической энергии. Этот результат важен для ана-
лиза устойчивости фронта деформации в процес-
се высокоскоростного схождения оболочек.

Рассмотрим, как происходит деформация при
избытке подводимой энергии. На рис. 4а представ-
лен внешний вид нагруженной оболочки № 4. Вид-
но, что по длине оболочки возникло два участка
разрушения (разлета), разделенных участками
схождения. Положение центров участков разлета
указано стрелками. Расстояние между центрами
этих участков равно половине длины оболочки,
100 мм. В оболочке № 5 разлет привел к полному
разрушению и распаду оболочки на части. Зна-
чит, на начальной стадии разлета процесс носит
периодический (пульсирующий) характер, при
котором участки полного схождения чередуются
с участками разлета. На рис. 4б представлена мак-
роструктура в поперечном сечении оболочки № 4
на участке разлета (сравн. с рис. 1г). Разлет про-
исходит под действием растягивающих напряже-
ний при отражении волн от центра схождения.
Разрушение при разлете не имеет центральной
симметрии, как могло быть при строгой симмет-

Рис. 3. Схема процессов при схождении оболочки,
представленная на секторе поперечного сечения.

5

P

4

3

2

1



612

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 6  2021

ЗЕЛЬДОВИЧ и др.

рии нагружения в изотропном материале. Оче-
видно, что трещины возникают на ослабленных
участках микроструктуры, в частности в средней
зоне хаотической деформации, и в определенной
степени наследуют картину схождения.

Пульсирующий характер деформации при
схождении цилиндрической оболочки под дей-
ствием скользящей детонации в режиме нагру-
жения с избытком энергии может быть объяснен
попеременным возрастанием и сбросом напряже-
ний в продольном (осевом) направлении. Суще-
ствование таких напряжений приводит к деформа-
ции вдоль оси оболочки; эта деформация показана
в [3]. Напряжения в продольном направлении
складываются с радиальными, и повышают об-
щий уровень напряжений. Таким образом прояв-
ляется потеря устойчивости фронта осевой де-
формации.

Откольные явления

В оболочках, нагруженных с недостатком и из-
бытком подводимой энергии, были обнаружены
особенности откольных явлений, не наблюдав-
шиеся ранее. В оболочке № 1 под выступами об-
разовались большие откольные полости (рис. 1а).
Данный эффект объясняется разной степенью

деформации вдоль разных радиусов. Вдоль ради-
уса, соответствующего вмятине, скорость и сте-
пень деформации больше, чем вдоль радиуса, со-
ответствующего выступу. Это приводит к тому,
что в одних участках откол залечивается, а в дру-
гих “растягивается”.

В оболочке № 4 были найдены три случая зале-
чивания откольных пор, представленные на рис. 5.
На рис. 5а показана вихревая деформация вокруг
поры, которая приводит к “затеканию” материала
в пору и ее заполнению. Такой способ залечивания
описан в [7]. Другой случай показан на рис. 5б. При
залечивании поры образовалась округлая область,
заполненная столбчатыми кристаллами. Область
обведена штриховой линией. Полученная структу-
ра указывает на то, что при залечивании происхо-
дило плавление и последующая кристаллизация
меди. При локализации высокоскоростной дефор-
мации вокруг поры энергия деформирования пере-
шла в теплоту, и залечивание (захлопывание) поры
привело к повышению температуры до температу-
ры плавления меди, 1083°С. Третий случай показан
на рис. 5в. Круглая область, обведенная штриховой
линией, заполнена по краям столбчатыми кристал-
лами. В центральной части области присутствует
большое количество мелких пор размером от не-
скольких микрометров до десятков микрометров.

Рис. 4. Внешний вид нагруженной оболочки № 4 (а) и макроструктура в поперечном сечении в месте разлета (б). Зоны
разлета указаны стрелками.

(а) (б) 5 мм

Рис. 5. Микроструктуры, образующиеся при залечивании откольных пор. Вихревая деформация (а), столбчатые кри-
сталлы (б), столбчатые кристаллы и мелкие поры (в).

200 мкм(а) 100 мкм(б) 100 мкм(в)
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Происхождение мелких пор может быть связано с
усадкой при кристаллизации. Однако возможна
другая причина. Столбчатые кристаллы по краям
большой поры свидетельствуют о том, что медь
плавилась. Температура расплава была выше тем-
пературы плавления меди. Так как внутри поры
был вакуум, то на внутренней поверхности поры
могло происходить кипение жидкой меди. Обра-
зовавшиеся при кипении пузырьки зафиксирова-
лись в материале в виде микропор при быстрой
кристаллизации расплава. Таким образом, повы-
шение температуры при захлопывании отколь-
ных пор может быть гораздо больше, чем в центре
цилиндра при схождении оболочки.

ВЫВОДЫ
1. Исследовано влияние интенсивности взрыв-

ного нагружения на схождение медных цилиндри-
ческих оболочек. Показано, что потеря устойчиво-
сти фронта радиальной деформации может
происходить по двум структурным механизмам.
Предложена схема структурных изменений,
описывающая процессы, происходящие при
схождении исследованных оболочек.

2. Обнаружен периодический (пульсирующий)
характер осевой деформации при нагружении обо-
лочки скользящей детонационной волной с интен-
сивностью, немного превышающей необходимую
для полного схождения.

3. Найдена взаимосвязь между числом высту-
пов при гофрировании внешней поверхности ис-
следованных оболочек и интенсивностью взрыв-
ного нагружения.

4. Обнаружены эффекты залечивания отколь-
ных пор при высокоскоростной деформации, со-
провождающиеся повышением температуры вы-
ше температуры плавления меди.

Электронно-микроскопические исследования
проведены на оборудовании ЦКП “Испытатель-
ный центр нанотехнологий и перспективных ма-
териалов” ИФМ УрО РАН.

Работа выполнена в рамках государственной
программы по теме “Структура” № AAAA-A18-
118020190116-6).
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Методами рентгеноструктурного анализа, ИК- и мёссбауэровской спектроскопии изучены продук-
ты механохимического восстановления оксида железа алюминием. Показано, что при стехиометри-
ческом соотношении оксида железа и алюминия продукты механохимической реакции содержат
железо, α-Al2O3 и большое количество шпинели (герцинит), которое незначительно уменьшается
при увеличении времени механической активации. По данным мёссбауэровской спектроскопии,
при увеличении содержания алюминия в два раза по сравнению со стехиометрическим процесс вос-
становления оксида железа идет быстрее, а избыток алюминия взаимодействует с восстановленным
железом с формированием интерметаллических фаз FexAly, преимущественно моноалюминида же-
леза FeAl, упрочненного частицами α-Al2O3. При трехкратном превышении содержания алюминия
над стехиометрическим процесс механохимического восстановления замедляется, и в продуктах
возрастает количество интерметаллидов FexAly с бόльшим содержанием алюминия.
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ские соединения системы железо–алюминий
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ВВЕДЕНИЕ
Основная часть современных жаростойких

сталей и сплавов – это материалы, формирующие
при окислении на своей поверхности сплошную
защитную оксидную пленку на основе Аl2О3. Из-
вестно, что потенциально перспективными жа-
ростойкими материалами являются алюминиды
железа, никеля и др., представляющие интерес
как конструкционные материалы благодаря вы-
сокой удельной прочности. Одним из методов по-
лучения таких композиционных материалов яв-
ляется механохимический синтез. Несмотря на
то, что энтальпии образования интерметалличе-
ских соединений (ИМС) невелики [1], механохи-
мически были синтезированы многочисленные
ИМС [2–5], в том числе алюминиды никеля, же-
леза, меди, золота [6–10]. Изучено влияние ин-
тенсивных пластических деформаций на форми-
рование ИМС [11–14]. Особый интерес в каче-
стве жаропрочного материала представляет

моноалюминид железа, однако его прочность
уменьшается при температурах выше 600°С при
сохранении высокой коррозионной стойкости.
Чтобы повысить устойчивость материала к высо-
котемпературной ползучести, используются кера-
мические частицы в качестве упрочнителя. Одна-
ко когезионная прочность композитов на основе
моноалюминида железа ограничена невысокой
смачиваемостью большинства упрочняющих фаз.
Решение этой проблемы становится возможным,
если в процессе механохимического синтеза алю-
минида железа одновременно формируется устой-
чивая керамическая фаза, например, оксид алюми-
ния. В этом случае для механохимического синтеза
становятся перспективными высокоэнергетиче-
ские системы, среди которых наибольший тепло-
вой эффект наблюдается для реакции восстановле-
ния оксида железа алюминием, в ходе которой
образуются как моноалюминид железа, так и ок-
сид алюминия.

УДК 544.463+549.517.2+546.62+669.017.165

СТРУКТУРА,
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ И ДИФФУЗИЯ
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Механохимическое восстановление оксидов
более активными металлами проводилось Шафе-
ром и МакКормиком [15].

При механической активации (МА) стехио-
метрической смеси Fе3О4 с алюминием реакция
идет в режиме самораспространяющегося высо-
котемпературного синтеза [16]. В продуктах реак-
ции содержатся сферические частицы α-А12О3,
что указывает на то, что температура была выше
точки плавления Аl2О3 (2325 К), по крайней мере,
в некоторых частях барабана. По данным рентге-
нофазового анализа, непосредственно перед ини-
циированием реакции в образце присутствуют
только Fе3О4 и Аl. Как и в большинстве механо-
стимулированных реакций, инициированию ре-
акции предшествует незначительное химическое
взаимодействие. Были также исследованы образ-
цы, взятые сразу же после окислительно-восста-
новительной реакции. Так как внутри барабана
достигалась очень высокая температура, предпо-
лагалось образование только конечных продук-
тов, α-Fe и α-Al2O3. Однако в образце были най-
дены следы исходных реагентов и значительное
количество герцинита FeAl2O4.

Аналогичные результаты были получены при
восстановлении алюминием гематита Fe2O3 [17].
Стехиометрическая смесь порошков разбавля-
лась 25 вес. % Al2O3 для уменьшения температуры
реакции. Механостимулированная реакция на-
блюдается только при очень интенсивной меха-
ноактивации в мельнице SPEX при использова-
нии восьми стальных шаров ∅8 мм и восьми та-
ких же шаров ∅10 мм для активации 5 г порошка. В
продуктах, проанализированных сразу же после
окислительно-восстановительной реакции, содер-
жался промежуточный сложный оксид FеАl2O4,
часть алюминия была растворена в фазе ОЦК-Fe.

Целью работы было изучение возможности
снижения содержания шпинели в продуктах ме-
ханохимического восстановления оксида железа
Fe2O3 алюминием при образовании моноалюми-
нида железа FeAl в качестве основной фазы.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
В качестве исходных материалов использовали

порошки оксида железа Fe2O3 (ТУ 6-09-5346-87)
и металлического алюминия ПА-4.

Механохимическое взаимодействие компо-
нентов в стехиометрической смеси Fe2O3 + 2Al,
рассчитанной на полное восстановление оксида
железа, а также в смесях с двух- и трехкратным
превышением содержания алюминия над стехио-
метрическим, проводили в высокоэнергетиче-
ской планетарной шаровой мельнице АГО-2 с во-
дяным охлаждением. Объем барабана 250 см3,
диаметр шаров 5 мм, загрузка шаров 200 г, навес-

ка обрабатываемой смеси 10 г, скорость враще-
ния барабанов вокруг общей оси ~1000 об/мин.

ИК-спектроскопические исследования про-
водили на ИК-спектрометре Tensor-27 в диапазо-
не 4000–400 см–1.

Мёссбауэровские спектры регистрировали на
лабораторном мёссбауэровском спектрометре
MS1101Em с использованием радиоактивного ис-
точника 57Co(Rh). Калибровку спектрометра осу-
ществляли относительно стандарта α-Fe. Модель-
ную расшифровку спектров проводили с помощью
программы Univem. В расшифровке полученных
спектральных данных использованы значения
сверхтонких параметров спектров из работ по мёсс-
бауэровским исследованиям систем Fe–Al [18–20]
и оксидов железа [21].

Рентгеноструктурные исследования проводи-
ли на дифрактометре D8 Advance, Bruker (CuKα-
излучение, Ni-фильтр, позиционно-чувствитель-
ный детектор VÅNTEC1, шаг Δ2θ = 0.021°, время
в точке 1100 с). Фазовый состав и кристалличе-
скую структуру образцов определяли по данным
рентгеновской дифракции с использованием про-
граммного пакета DIFFRACplus: EVA [22] и базы
данных Международного центра дифракционных
данных (ICDD) PDF4 [23]. Параметры элементар-
ных ячеек сосуществующих фаз рассчитывали ме-
тодом наименьших квадратов с использованием
программы Celref [24]. Количественное содержа-
ние фаз определяли из полнопрофильного анализа
по методу Ритвельда [25] с использованием про-
граммного пакета DIFFRACplus: TOPAS [26].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Стехиометрический состав Fe2O3 + 2Al

Реакция Fe2O3 + 2Al = Al2O3 + 2Fe является
одной из самых экзотермичных среди металло-
термических с участием оксида железа (ΔН ≈
≈ 752 кДж/моль) [27].

ИК-спектроскопическое исследование про-
дуктов механохимического синтеза показало, что
после 30 с МА реакционной смеси стехиометри-
ческого состава в высокочастотной области ва-
лентных колебаний (ν) связи Fe–O наблюдается
сдвиг полосы от 525 до 555 см–1 (рис. 1а, 1б), обу-
словленный изменениями в структуре α-Fe2O3.
Увеличение времени МА до 60 с (рис. 1в) ведет к по-
явлению в спектре четких интенсивных полос, ха-
рактерных для α-Al2O3, с двумя максимумами при
640 и 610 см–1, относящимися к колебаниям ν Al–O
октаэдра [AlO6], и при 465 см–1 – δ[AlO6] [28]. Даль-
нейшая МА не изменяет ИК-спектра продукта.

Рентгеноструктурный анализ (рис. 2) показал,
что МА смеси оксида железа и алюминия стехио-
метрического состава в течение 120 с приводит к
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восстановлению оксида железа алюминием и об-
разованию в продуктах реакции около 21 мас. %
шпинели FeAl2O4 (табл. 1).

Мёссбауэровские спектры после 40 с МА фик-
сируют восстановленное железо (α-Fe) и неболь-
шой остаток исходного оксида железа α-Fe2O3
(гематит), появляется подспектр с параметрами
магнетита Fe3O4, дублетные подспектры от незна-
чительного количества интерметаллидов систе-
мы Fe–Al (Fe2Al5, FeAl2) и подспектр железо-алю-
миниевой шпинели, герцинита FexAl2 – xO4 [29]
(значительное количество, сопоставимое со сво-
бодным α-Fe) (рис. 3а, табл. 2). Увеличение вре-
мени МА до 120 с ведет к практически полному
расходованию исходного оксида железа с форми-
рованием фазы твердого раствора алюминия в
железе α-Fe(Al) и небольшому снижению содер-
жания шпинели (рис. 3б, табл. 2).

Составы Fe2O3 + 4Al и Fe2O3 + 6Al

По данным мессбауэровской спектроскопии,
при увеличении в исходной смеси содержания
металла-восстановителя (алюминия) в 2 раза по
сравнению со стехиометрическим α-Fe2O3 почти
весь расходуется уже за 40 с МА, как и в стехио-
метрической смеси (рис. 3в, табл. 2). Бόльшая
часть восстановленного железа взаимодействует с
избыточным алюминием с формированием ос-
новной интерметаллической фазы FeAl и неболь-
ших количеств Fe2Al5 и FeAl2. Часть α-Fe остается
в виде свободного металла. Увеличение времени

Рис. 1. ИК-спектры смеси Fe2O3 + 2Al, исходной (а)
и после МА в течение 30 (б) и 60 с (в). А – оптическая
плотность, отн. ед.
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А

600 400
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Рис. 2. Дифрактограммы смеси Fe2O3 + 2Al после МА
в течение 120 с: а – эксперимент, б – разложение на
компоненты методом Ритвельда. 1 – α-Fe, 2 – Al2O3,
3 – FeAl2O4.
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Таблица 1. Фазовый состав смеси Fe2O3+2Al после МА в течение 120 с

Состав Фаза Пространственная 
группа a, нм c, нм V, нм3 Количество фазы, 

мас. %

Fe2O3 + 2Al
α-Fe Im-3m 0.2874(1) – 0.0237(1) 50.2(7)
Al2O3 R-3c 0.4762(2) 1.2986(7) 0.2551(2) 28.3(8)
FeAl2O4 Fd-3m 0.8117(4) – 0.5348(8) 21.5(8)
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Таблица 2. Результаты фазового анализа методом мёссбауэровской спектроскопии продуктов МА смесей Fe2O3 +
+ 2Al, Fe2O3 + 4Al и Fe2O3 + 6Al. (Нэфф – эффективное магнитное поле на ядре 57Fe, δ – изомерный сдвиг, Δ – квад-
рупольное расщепление, Г – экспериментальная ширина линии, S – площадь подспектра)

Образец Время
МА, с

Нэфф, 
(±2) кЭ

δ, (±0.02) мм/с Δ, (±0.02) мм/с Г, (±0.02) мм/с S, (±1) % Фазовый состав

Fe2O3 + 2Al

40

512 0.36 –0.18 0.32 5 α-Fe2O3

494 0.33 0.62 0.32 3 Fe3O4

460 0.64 0.01 0.32 4 Fe3O4

330 –0.05 0.01 0.27 37 α-Fe

0.85 1.79 0.77 45 Fe2 – xAlxO4

0.16 0.96 0.45 4 Fe2Al5

0.23 0.48 2 FeAl

120

325 –0.08 0.01 0.28 65 α-Fe(Al)

0.87 1.78 0.77 29 Fe2 – xAlxO4

0.25 0.45 0.35 4 Fe2Al5

0.20 0.40 2 FeAl

Fe2O3 + 4Al

40

512 0.36 –0.2 0.27 4 α-Fe2O3

490 0.25 –0.35 0.27 3 Fe3O4

460 0.46 0.02 0.29 3 Fe3O4

329 0.0 –0.01 0.27 14 α-Fe

0.16 0.41 0.30 19 FeAl2

0.27 0.44 0.29 4 Fe2Al5

0.20 0.36 53 FeAl

120

325 0.03 0.01 0.42 8 α-Fe(Al)

0.15 0.40 0.30 19 FeAl2

0.24 0.49 0.27 4 Fe2Al5

0.18 0.39 53 FeAl

Fe2O3 + 6Al

40

512 0.29 –0.18 0.30 72 α-Fe2O3

490 0.28 –0.26 0.77 8 Fe3O4

460 0.46 0.00 0.75 11 Fe3O4

0.19 0.47 0.50 2 FeAl2

0.15 0.41 0.40 2 Fe2Al5

0.23 0.50 5 FeAl

120 515 0.24 –0.02 0.45 4 α-Fe2O3

0.18 0.43 0.36 41 Fe2Al5

0.23 0.44 0.38 55 FeAl2
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МА до 120 с приводит к накоплению фазы FeAl и
появлению, кроме Fe2Al5 и FeAl2, фазы твердого
раствора алюминия в железе α-Fe(Al) (рис. 3г,
табл. 2).

При трехкратном избытке алюминия в исход-
ной смеси заметно уменьшается скорость механо-
химического восстановления. По данным мёсс-
бауэровской спектроскопии (рис. 3д, табл. 2), в
процессе МА такой смеси в течение 40 с на вос-
становление расходуется менее 30% α-Fe2O3, по-
являются Fe3O4 и небольшие количества интер-
металлидов Fe2Al5, FeAl2 и FeAl. После 120 с МА
продукт представляет собой смесь интерметалли-

дов Fe2Al5 и FeAl2 и незначительного количества
α-оксида железа.

По данным ИК-спектроскопии (рис. 4) фаза
α-Al2O3 формируется только после 60 с МА.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, проведенные исследования по-
казали, что избежать образования нежелательной
промежуточной фазы – шпинели, можно при про-
ведении механостимулированной реакции восста-
новления оксида железа двукратным избытком
алюминия. В качестве основной фазы формирует-

Рис. 3. Mёссбауэровские спектры смесей Fe2O3 + 2Al (а, б), Fe2O3 + 4Al (в, г) и Fe2O3 + 6Al (д, е) после МА в течение
40 (а, в, д) и 120 с (б, г, е).
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ся моноалюминид железа, упрочненный частица-
ми α-Al2O3.

Работа выполнена в рамках совместного про-
екта БРФФИ-РФФИ при финансовой поддержке
грантов БРФФИ № Т20Р-037 и РФФИ № 20-53-
00037.
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ВВЕДЕНИЕ
Хладостойкость характеризует способность ма-

териала противостоять хрупким разрушениям при
низких температурах. С появлением сварных кон-
струкций, и в частности, цельносварных корпусов
кораблей и судов, возникла проблема предотвра-
щения их хрупких разрушений, которые сначала
были многочисленны. К 1970 г. было зафиксиро-
вано более 250 аварий на судах со сварными кор-
пусами, часто суда разрушались внезапно и в
тихую погоду.

Проблемой предотвращения и изучением хруп-
ких разрушений сталей и сварных соединений при
низких температурах в России занимались Дави-
денков, Трефилов, Разов, Ужик, Шевандин, Шуль-
те, Шимелевич, Крошкин, Горынин, Мешков,
Гольдштейн и другие ученые [1–9]. Установлены
причины хрупких разрушений, критерии оценки
пригодности и методы оценки склонности стали
к хрупкости при низких температурах.

Основным путем предотвращения хрупких
разрушений конструкций является выбор мате-
риалов, обладающих достаточно высокой пла-
стичностью и хладостойкостью при минимальной

температуре эксплуатации (расчетной температу-
ре), а основным критерием обычно выступает ве-
личина работы (энергии) удара малых образцов
при заданной температуре испытаний (обычно
ниже температуры эксплуатации на 20–40°С), тре-
бования к данному критерию возрастают с увели-
чением толщины листового проката.

В 1940-х годах у нас в стране были созданы ста-
ли марок 09Г2, 09Г2С и 10ХСНД, которые обес-
печивали сопротивление хрупким разрушениям
при температурах до –20°С и длительное время
успешно применялись для строительства мор-
ской техники. Первая отечественная хладостой-
кая судостроительная сталь марки СХЛ-4 (в со-
временной документации она имеет обозначение
D40S и по химическому составу близка к стали
10ХСНД) была освоена в промышленности в по-
слевоенные годы, поставлялась поcле закалки с
отпуском и была применена для строительства
крупных кораблей [8]. Затем, в 1970-х годах реше-
ние задач круглогодичной навигации по Север-
ному морскому пути потребовало строительства
атомных ледоколов, лихтеровозов, судов снабже-
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ния, для которых были разработаны и применены
более прочные хладостойкие стали.

В 1970–1980-е годы в ЦНИИ КМ “Прометей”
(сегодня НИЦ “Курчатовский институт” –
ЦНИИ КМ “Прометей”) были разработаны мар-
ганцевоникелевая и хромоникельмолибденовая
стали марок 10ГНБ и АБ-1 (12ХН2МД) с хладо-
стойкостью до –60°С [10, 11], которые произво-
дились ограниченными партиями с применением
энергозатратных технологий. Они использова-
лись при строительстве 12-ти самоподъемных бу-
ровых плавучих платформ типа “Каспий” и 10-ти
полупогружных платформ типа “Шельф” для Ба-
ренцева и Охотского морей, корпусов атомных
ледоколов “50 лет Победы”, “Таймыр” и “Вай-
гач”. На базе этих сталей была разработана высо-
копрочная сталь марки АБ2Р (12ХН5МДФ) с пре-
делом текучести не менее 690 МПа для листового
проката толщиной до 130 мм, предназначенная
для реек самоподъемных буровых платформ
(применена для СПБУ “Арктическая”).

Впоcледствии выполненные исcледования
позволили разработать в 80-е годы хладостойкие
до температур эксплуатации –20°С (а в ряде cлу-
чаев до –40…–60°С) строительные и судострои-
тельные стали с пределом текучести 390 МПа и
выше. Созданию хладостойких низколегирован-
ных сталей посвящены работы Приданцева, Ма-
лышевского, Легостаева, Солнцева, Одесского и
других ученых [10–18].

За рубежом, в США, Японии, Канаде, Норве-
гии, Южной Корее, Швеции, Финляндии и неко-
торых других странах освоение производства кон-
струкционных сталей для гражданского судострое-
ния активными темпами шло в 1960–1970-х годах.
Наибольшим опытом обладала Финляндия, кото-
рая осуществляла строительство ледоколов и судов
ледового класса, в том числе по заказу Советского
Союза.

В отечественной промышленности до начала
2000-х годов применялись хладостойкие стали
различных классов и уровня легирования: строи-
тельные и мостовые стали марок 09Г2С, 10ХСНД,
17Г1С, 15ГФ, 16Г2АФ, и др. [15–18], судострои-
тельные стали с гарантированным уровнем рабо-
ты (энергии) удара при температуре –40°С, кото-
рые поставлялись по ГОСТ 5521–93. Однако ха-
рактеристики этих сталей уступали зарубежным
требованиям по качеству металла, уровню физи-
ко-механических свойств, технологичности и
другим параметрам. Кроме того, отличался и объ-
ем контролируемых свойств.

В полной мере это несоответствие проявилось
при проектировании и начале строительства мор-
ской ледостойкой платформы для месторожде-
ния “Приразломное”. Требования зарубежной
нормативно-технической документации, зало-
женные в этом проекте, существенно превышали

требования ГОСТ 5521–93, а российской про-
мышленностью массово не производились хладо-
стойкие стали с гарантированным уровнем рабо-
ты (энергии) удара при температуре испытаний –
60°С (категории F1), которые требовались для
верхнего строения платформы.

Повышение хладостойкости и трещиностой-
кости судостроительных сталей достигалось пре-
имущественно за счет дополнительного легирова-
ния никелем в сочетании с хромом и молибденом
и совершенствования режимов термической обра-
ботки (закалки с отпуском). Однако повышение
уровня легирования и использование энергоемких
технологических процессов приводило к суще-
ственному росту затрат, что особенно проблема-
тично в связи с огромной материалоемкостью
конструкций для арктического шельфа.

Так, только для строительства опорной части
(кессона) стационарных добывающих платформ
типа “Приразломная” требуется более 70 тыс. т
хладостойкой хорошо свариваемой стали повы-
шенной прочности (с нормируемым пределом те-
кучести 315, 355 и 390 МПа). Объем применения
хладостойких свариваемых сталей с пределом те-
кучести не менее 355, 390 и 500 МПа на один ле-
докол составляет от 1000 до 6000 т, на танкер – до
5000 т. Для разведочно-поисковых плавучих са-
моподъемных буровых платформ, плавучих кра-
нов, применяемых для монтажа секций стацио-
нарных платформ в арктических уcловиях, необ-
ходимы стали с гарантированным пределом
текучести 500 МПа и выше. В целом, потребность
в хладостойких сталях для арктических конструк-
ций, атомных ледоколов, судов ледокольного ти-
па и конструкций береговой инфраструктуры со-
ставляет десятки тысяч тонн в год.

Анализ уcловий эксплуатации конструкций на
шельфе северных морей России, выполненный
Крыловским научным центром по результатам
арктических экспедиций, показал, что для морских
нефтегазодобывающих и разведывательных плат-
форм характерно совместное воздействие: низких
температур (расчетная температура до –50 °С); вет-
роволновых нагрузок (с июня по октябрь) со ско-
ростью ветра до 47–59 м/с и высотой волны до
15–17 м, вызывающих циклические нагрузки
(до 107 за период эксплуатации); динамических
нагрузок от сейсмического (до 8–9 баллов по
шкале Рихтера на шельфе о. Сахалин) и ледового
воздействий (тяжелая ледовая обстановка с нояб-
ря по март месяц включительно, толщина ровно-
го льда 1.5–2.0 м); повторно-статических и цик-
лических нагрузок, вызванных эксплуатацией
нефтебурового оборудования платформ; длитель-

1 Для судостроительных сталей повышенной и высокой
прочности в зависимости от температуры испытаний об-
разцов на ударный изгиб действуют cледующие обозначе-
ния: А − 0°С, D − –20°С, E − –40°С, F − –60°С.
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ное коррозионное воздействие морской воды и
льда.

Освоение шельфовых месторождений нефти и
газа и создание конструкционных сталей за рубе-
жом началось еще в 50-е годы (в Канаде, Норве-
гии, Мексиканском заливе, на шельфе Анголы),
однако полностью использовать зарубежный опыт
в части создания материалов для морских кон-
струкций в России невозможно, поскольку клима-
тические уcловия эксплуатации конструкций на
шельфе российских морей значительно cложнее.

Проблеме предотвращения хрупких разруше-
ний конструкций морских стационарных плат-
форм придавалось большое значение с самого
начала освоения бассейнов северных морей, и
формулировка наиболее жестких требований к
хладостойкости конструкционных сталей, по-
видимому, обеспечила отсутствие отрицатель-
ного опыта подобных разрушений. Факторами,
объективно увеличивающими опасность хрупких
разрушений морских стационарных платформ по
отношению к судовым конструкциям, являются:
использование элементов больших толщин
(до 50–70 мм для плоских и ферменных кон-
струкций, до 150 мм – для реек самоподъемных бу-
ровых установок), а также повышение прочности
используемых сталей. Однако практический опыт
успешной эксплуатации был накоплен лишь для
открытых морских бассейнов (Северное и Норвеж-
ское моря) с минимальными (расчетными) тем-
пературами эксплуатации не ниже –10°С, а так-
же для конструкций, установленных в море Бо-
форта (Тр = –20°С). Необходимость освоения
месторождений бассейна Арктики, где температу-
ры достигают –45…–50°С (Печерское море), и
дальневосточных морей (–35…–40°С) потребовала
особого подхода к созданию хладостойких сталей.

За рубежом для ледоколов и морских сооруже-
ний применялись высокопрочные стали марок
STE 690, NAXTRA–70 фирмы Тиссен; японские
стали N-Tuf, HT60, HT80; стали типа HSLA
(США); шведские стали типа ОХ; стали типа
RAEXE POLAR (Финляндия) и др. [19]. Наиболее
известными марками строительных сталей за рубе-
жом являются стали марок HSLA и А537 (США),
Grade 50 (Англия), HSB55 (Германия), Welten 80
(Япония) с гарантированными пределом текуче-
сти от 335 до 500 МПа и хладостойкостью от –10
до –60°С [20, 21]. В отличие от российских, это,
как правило, марганцевые стали с содержанием
углерода не более 0.18% с небольшими добавками
никеля (0.1–0.6%), меди (0.1–0.3%), микролеги-
рованные ниобием, ванадием и титаном совмест-
но или раздельно.

Несмотря на высокую надежность разработан-
ные хладостойкие конструкционные стали оте-
чественного производства к началу 21 века были
неконкурентоспособны по отношению к зару-

бежным аналогам по экономическим причинам.
Фактически это привело к вытеснению отече-
ственных производителей металлопродукции,
как это произошло в проектах “Сахалин-1” и
“Сахалин-2”, и передаче проектирования зару-
бежным компаниям, использующим свои специ-
фикации на материалы, часто не отвечающие тре-
бованиям надежной эксплуатации при предельно
тяжелых уcловиях арктического шельфа России.

Устранению этого несоответствия и были по-
священы все дальнейшие работы ученых-метал-
ловедов и практиков-технологов металлургиче-
ских заводов в 2000–2020-х годах по освоению
технологий производства нового поколения хла-
достойких судостроительных сталей в России,
которые и рассматриваются в настоящем обзоре.

СОСТОЯНИЕ ВОПРОСА
Основные требования к судостроительным

сталям в настоящее время нормируются ГОСТ Р
52927−2015 [22] и базируются на требованиях
Российского морского регистра судоходства
(РМРС), которые, в свою очередь, скоординиро-
ваны с требованиями Международной ассоциа-
ции классификационных обществ (IACS). Эти
требования в основном были сформулированы к
середине 60-х годов, а в поcледние годы суще-
ственно переработаны и дополнены примени-
тельно к уcловиям эксплуатации морской техни-
ки в экстремальных уcловиях.

Для строительства судов, ледоколов и морских
технических сооружений, эксплуатирующихся
при низких температурах, в соответствии с требо-
ваниями IACS, “Правилами классификации и
постройки морских судов” (часть ХIII “Материа-
лы”) [23] и “Правилами классификации, построй-
ки и оборудования плавучих буровых установок и
морских стационарных платформ” [24] РМРC в на-
стоящее время применяются стали нормальной,
повышенной и высокой прочности с гарантирован-
ным пределом текучести от 235 до 500 МПа и нор-
мируемыми значениями работы удара на образцах
с острым надрезом при температурах испытаний от
–20 до –60°С (категорий хладостойкости D, E и F),
поставляемые по ГОСТ Р 52927–2015.

Стали более высокой прочности (категорий
620–960 МПа) поставляются по техническим
уcловиям, согласованным с РМРС.

Стали нормальной прочности (с гарантиро-
ванным пределом текучести 235 МПа) представ-
лены марганцевыми сталями (≤1.0% Mn) с добав-
ками алюминия, ванадия, титана и/или ниобия
для измельчения зерна и могут содержать неболь-
шие добавки никеля (до 0.4%). Содержание угле-
рода в сталях ограничивается значением 0.21%
для стали нормальной прочности категории хла-
достойкости D (испытания при температуре
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‒20°С), и значением 0.18% для стали категории Е
(испытания при температуре –40°С). Для сталей
более высоких категорий прочности (повышен-
ной – с пределом текучести 315–390 МПа; высо-
кой – 420 МПа и более) и хладостойкости содер-
жание углерода ограничивается ≤0.12% и может
быть снижено в зависимости от состояния постав-
ки, а в качестве легирующих элементов использу-
ются добавки марганца, никеля, меди и хрома, в
небольшом количестве – молибдена.

Содержание вредных примесей (серы и фос-
фора) в указанных сталях ограничивается: не бо-
лее 0.005 и 0.010% соответственно. Самые жест-
кие требования по примесным элементам в рос-
сийской нормативно-технической документации
установлены для хладостойких сталей и сталей
улучшенной свариваемости.

Требования к химическому составу судострои-
тельных сталей в соответствии с требованиями
“Правил…” РМРС [23, 24] приведены в табл. 1.

Требования к стали для работы при низких
температурах (хладостойкая сталь категории F) в
“Правилах…” РМРC изложены в специальном
разделе. В 2012 г. Российским морским регистром
судоходства введены в действие требования к ста-
лям с индексом “Arc” (арктического назначения).
Согласно “Правилам…” РМРС, “Arc” – символ,
добавляемый к обозначению марки стали, для ко-
торой выполнен комплекс испытаний по про-
грамме РМРС с целью определения дополнитель-
ных характеристик хладостойкости и трещино-
стойкости, удовлетворяющих соответствующим
требованиям, предъявляемым к сталям улучшен-
ной свариваемости. Рядом с индексом “Arc” ука-
зывается расчетная (минимальная) температура
эксплуатации материала Td

2 (без знака “минус”),

2 Td – минимальная раcчетная температура эксплуатации ма-
териала, до которой данная сталь может быть использована
для любых конструктивных элементов без ограничений.

Таблица 1. Требования [23, 24] к химическому составу судостроительных сталей (в мас. %)

Категория 
прочности

Сталь нормальной 
прочности

Сталь
повышенной прочности Сталь высокой прочности

Категория хладо-
стойкости

A
B
D
E

A–E F,Arc А–D
E–F

поcле ТМСР

А–D
E–F

поcле QT

Cmax 0.21
0.21
0.21
0.18

0.18 0.16 0.16
0.14

0.18

Mnmax 2.5хС
0.80
0.70
0.60

0.9–1.6 0.90–1.60 1.0–1.7 1.70

Simax 0.50
0.35
0.35
0.35

0.50 0.50 0.60 0.80

Almin 0.015 0.015 0.015 0.02 0.018
Pmax 0.035 0.035 0.025 0.025

0.020
0.025
0.020

Smax 0.035 0.035 0.025 0.025
0.010

0.015
0.010

Cumax – 0.35 0.35 0.55 0.50
Crmax – 0.20 0.20 0.50 1.50
Nimax – 0.40 0.80 2.00 2.00
Momax – 0.08 0.08 0.50 0.70
Nb – 0.02–0.05 0.02–0.05 0.05 0.06
V – 0.05–0.10 0.05–0.10 0.12 0.12
Timax – 0.02 0.02 0.05 0.05
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до которой сталь может быть использована для
любых конструкционных элементов без ограни-
чений. Принципиальным отличием сталей с ин-
дексом “Arc” от сталей категории F является то,
что характеристики работоспособности листово-
го проката и сварных соединений из таких сталей
должны гарантироваться технологией их произ-
водства.

Сталь может поставляться поcле нормализа-
ции (N), контролируемой прокатки (CR), термо-
механической обработки (ТМСР) или закалки (с
печного или прокатного нагрева) с отпуском (QT,
QпнT соответственно). Cледует отметить, что для
изготовления хладостойкой стали в настоящее
время преимущественно используется термомеха-
ническая обработка или закалка с отпуском. Нор-
мализация, как правило, не позволяет обеспечить
хладостойкость при температурах испытания ниже
–20°С (для листов толщиной более 40 мм), а при
контролируемой прокатке толщина и вовсе огра-
ничена 25 мм.

Современные, общие для всех судокорпусных
конструкций, требования по величине работы уда-
ра листовой стали с незначительными отклонени-
ями в ту или иную сторону могут быть выражены
соотношениями:

(1)

(2)

где KVL, KVT – работа удара при температуре ис-
пытаний, полученная на образцах, вырезанных
вдоль и поперек направления проката, соответ-
ственно.

[ ] [ ]≥ σL 0.2Дж 0.1 МПа ,KV

≥T L0.7 ,KV KV

В части установления норм на работу удара
“Правила…” РМРC гармонизированы с анало-
гичными системами выбора материалов кон-
струкций морской техники других классифика-
ционных обществ и национальных стандартов.
Основные отличия “Правил…” РМРС от этих до-
кументов связаны с необходимостью обоснова-
ния выбора материалов для расчетных темпера-
тур ниже –30°С, характерных для арктических и
дальневосточных морей России.

Требования к механическим свойствам хладо-
стойких сталей, в том числе с индексом “Arc”, в
соответствии с ГОСТ Р 52927–2015 и технически-
ми уcловиями, согласованными РМРС, пред-
ставлены в табл. 2.

Требования к величине работы удара превы-
шают соответствующие требования “Правил…”
РМРС и зарубежных стандартов.

Дополнительные требования по пластичности
устанавливаются для Z – сталей: относительное
сужение Z на образцах, вырезанных в направле-
нии толщины листа, должно быть более 25 (Z25)
или 35 (Z35) %.

Основным фактором, вызывающим образова-
ние cлоистых разрывов, является наличие в ли-
стах неметаллических включений типа MnS, реже
SiO2, Al2O3 в виде малодеформированных лепест-
ков или сильнодеформированных пластин. Кроме
того, при аттестационных испытаниях металла,
проводимых его производителем для получения
свидетельства о признании РМРС, предусматрива-
ются испытания на склонность стали к деформа-
ционному старению (контроль работы удара KV на
продольных или поперечных образцах поcле де-

Таблица 2. Требования к механическим свойствам сталей

Категория
Предел теку-
чести ReH или 

Rp0.2, min, МПа

Временное 
сопротивление 

Rm, МПа

Относительное 
удлинение А5, %

Относи-
тельное 
сужение

в направлении 
толщины Zz, %

Работа удара, 
KVT, Дж

Не менее

D, E, F32 (Z25, Z35,W), аrcТd 315 440–570 22 35 50
D, E, F36 (Z25, Z35,W), аrcТd 355 490–630 21 35 50
D, E, F40 (Z25, Z35,W), аrcТd 390 510–660 20 35 50
D, E, F420 (Z25, Z35,W), аrcТd 420 530–680 19 35 80
D, E, F460 (Z25, Z35,W), аrcТd 460 570–720 17 35 80
D, E, F500 (Z25, Z35,W), аrcТd 500 610–770 16 35 80
D, E, F620 (Z25, Z35,W), аrcТd 620 720–890 15 35 80
D, E, F690 (Z25, Z35,W), аrcТd 690 770–940 14 35 80
D, E, F750 (Z25, Z35,W), аrcТd 750 800–970 14 35 80
D, E, F890 (Z25, Z35,W), аrcТd 890 940–1100 11 35 80
D, E, F960 (Z25, Z35,W), аrcТd 960 980–1150 10 35 80
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формации и изотермической выдержки при тем-
пературе 250°С).

В качестве характеристик работоспособности
для основного металла используются температу-
ры вязко-хрупкого перехода, определяемые на
крупногабаритных пробах – Ткб

3, DWTT4, нуле-
вой пластичности NDT5, а также критическое
раскрытие в вершине трещины CTOD для основ-
ного металла и сварных соединений.

Требования к характеристикам хладостойко-
сти стали с индексом “Arc” по критическим тем-
пературам Ткб и NDT представлены в табл. 3, к
трещиностойкости по критерию критического
раскрытия в вершине трещины CTOD при темпе-
ратуре Td для основного металла (ОМ) и металла
зоны термического влияния (ЗТВ) – в табл. 4.

3 Ткб – критическая температура хрупкости (вязко-хрупкого
перехода), при которой в изломе образца натурной толщи-
ны с концентратором в виде надреза при трехточечном
статическом изгибе до разрушения наблюдается не менее
70% волокнистой составляющей.

4 DWTT – критическая температура хрупкости (вязко-хруп-
кого перехода), соответствующая 70% волокнистой состав-
ляющей в изломе образца натурной толщины с острым
надрезом, разрушаемого при ударном нагружении со ско-
ростью 5–8 м/с (испытании падающим грузом).

5 NDT – критическая температура хрупкости (“температура
нулевой пластичности”), определяемая как максимальная
температура, при которой происходит разрушение образца
стандартных размеров с хрупкой наплавкой и инициирую-
щим трещину надрезом при ударном нагружении.

Необходимость применения хладостойких
сталей различной категории прочности опреде-
ляется районом эксплуатации и типом платфор-
мы: плавучие (ПБУ − полупогружные, самоподъ-
емные), МСП − гравитационные (стационарные)
с опорой на морское дно, буровые (ограничен-
ный период эксплуатации) или добывающие
(круглогодичная эксплуатация).

Выбор основного металла корпусных конструк-
ций осуществляется в зависимости от толщины,
значения расчетной температуры и ответственно-
сти рассматриваемого узла (тяжести поcледствий
при разрушении), определяемой категорией узла
(специальные, основные или второстепенные) или
группой связи (для буровых установок). Листовой
прокат и его сварные соединения должны пройти
сертификацию на соответствие требованиям
РМРС, а поставщик должен иметь одобрение
РМРС на производство стали, что регламентиро-
вано процедурами, гармонизированными с меж-
дународными требованиями.

Результаты сертификационных испытаний су-
докорпусных сталей, поставляемых ранее по
ГОСТ 5521–93, показали, что достижение задан-
ных требований по трещиностойкости для метал-
ла сварных соединений из этих сталей представ-
ляет крайне cложную задачу.

В связи с невозможностью проведения высо-
кого отпуска сварных конструкций из-за боль-
ших габаритов нагреваемого металла в зоне тер-

Таблица 3. Требования к критическим температурам Ткб и NDT к сталям с индексом “Arc” [23, 24]

Толщина проката, 
мм

NDT, °С Ткб, °С

Arc20 Arc30 Arc40 Arc50 Arc60 Arc20 Arc30 Arc40 Arc50 Arc60

25–30 –35 –45 –55 –65 –75 –20 –30 –40 –50 –60
31–40 –40 –50 –60 –70 –80 –5 –15 –25 –35 –45
41–50 –45 –55 –65 –75 –85  + 5 –5 –15 –25 –35
51–60 –50 –60 –70 –80 –90  + 5 0 –10 –20 –30

Более 60 –50 –60 –70 –80 –90  + 5 0 –5 –10 –15

Таблица 4. Требования к значениям CTOD для ОМ и ЗТВ к сталям с индексом “Arc” [23, 24]

Толщина, 
мм

СТОD при Td, мм, не менее

ОМ ЗТВ

F32WArc

F36WArc
F40WArc

F420WArc
F460WArc,
F500WArc F620WArc F690WArc F32WArc 

F36WArc
F40WArc

F420WArc
F460WArc,
F500WArc F620WArc F690WArc

25–30 0.15 0.15 0.20 0.20 0.25 0.10 0.10 0.10 0.15 0.20

31–35 0.15 0.15 0.20 0.20 0.25 0.10 0.15 0.15 0.20 0.25
36–50 0.20 0.20 0.25 0.25 0.30 0.10 0.15 0.15 0.20 0.25
51–70 0.20 0.25 0.30 0.30 0.35 0.15 0.20 0.20 0.25 0.30

Более 70 0.25 0.25 0.30 0.35 0.35 0.15 0.20 0.20 0.25 0.30
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мического влияния при сварке должно минимизи-
роваться изменение физических и механических
свойств стали, особенно коррозионно-механиче-
ской прочности.

В работе [25] выявлены основные структурные
факторы, определяющие уровень трещиностой-
кости сварного соединения из низколегирован-
ной стали. Установлена тенденция к повышению
значений СТОDзтв по мере измельчения исходно-
го аустенитного зерна и уменьшения объемной
доли бейнита реечной морфологии на крупнозер-
нистом участке ЗТВ сварного соединения.

С целью повышения гарантируемого уровня
трещиностойкости металла в зоне термического
влияния сварного соединения необходимо суще-
ственное снижение твердости металла в ней за
счет уменьшения (на 20–30%) значений углерод-
ного эквивалента Сэкв и параметра трещиностой-
кости при сварке Рсм, которые выступают косвен-
ными показателями свариваемости [26, 27]:

(3)

(4)

Снижение содержания углерода, марганца,
хрома, молибдена в сочетании с регламентиро-
ванным содержанием микролегирующих элемен-
тов обеспечивает за счет снижения закаливаемо-
сти минимальное повышение твердости в ЗТВ
сталей повышенной и высокой прочности, что
уменьшает склонность к образованию холодных
трещин. При этом снижение содержания карби-
дообразующих элементов в сочетании с пони-
женным содержанием углерода способствует го-
могенизации аустенита при высокоскоростном
нагреве под сварку, повышению химической од-
нородности в ЗТВ сварного соединения и одно-
родности протекания фазовых превращений в
процессе охлаждения поcле сварки.

Хладостойкость стали, как известно, опреде-
ляется состоянием границ зерен, наличием при-
месей внедрения и их взаимодействием с дисло-
кациями, выделением избыточных фаз, размером
зерна. С этой точки зрения для стали всех катего-
рий прочности важными являются все технологи-
ческие переделы – выплавка, горячая пластиче-
ская и термическая обработки.

Резко отрицательное влияние на хладостой-
кость оказывают сера, фосфор и примеси внедре-
ния: водород, кислород и азот. С увеличением со-
держания серы растет количество сульфидных
включений, играющих роль концентраторов на-
пряжений, возрастает анизотропия ударной вяз-
кости [28]. Охрупчивающее влияние фосфора

+ + += + + +экв
Mo Cr V Cu Ni MnС C , %,

5 15 6
+ += + + +

+ + + +

см
Si Mn Cr CuP C
30 20

Ni Mo V 5B, %.
60 15 10

сказывается в обогащении им межзеренных гра-
ниц из-за сильной ликвации, а также из-за образо-
вания концентраторов напряжений – фосфидной
эвтектики. Азот, блокируя дислокации, также
охрупчивает сталь. Наиболее опасным cледствием
наличия азота в низколегированной стали являет-
ся снижение ударной вязкости, повышение порога
хладноломкости, а также проявление склонности
к деформационному старению, поэтому его со-
держание ограничивают величиной 0.008%. Ка-
чество стали по содержанию вредных примесей
(серы, фосфора), неметаллических включений и
газов важное значение имеет и для обеспечения
хорошей свариваемости, в том числе при пони-
женных (до –20°С) температурах окружающего
воздуха при сварке корпусных конструкций в от-
крытых доках.

При создании хладостойких сталей поcледнего
поколения в металлургических технологиях были
реализованы: снижение содержания углерода, сни-
жение степени сегрегаций в непрерывнолитом cля-
бе, повышен ие чистоты стали от вредных приме-
сей (серы, фосфора), примесей цветных металлов,
газов и неметаллических включений, глобуляриза-
ция сульфидных включений.

Поскольку упрочнение за счет измельчения эле-
ментов структуры – единственный способ одновре-
менного повышения прочности и сопротивления
хрупким разрушениям, при создании хладостойких
сталей необходимо использовать технологические
процессы, обеспечивающие формирование высо-
кодисперсных структур. Наиболее значительное
повышение дисперсности структуры на микро- и
мезоуровне может быть достигнуто при пластиче-
ской деформации в результате повышения плот-
ности дислокаций, самоорганизации дислокаци-
онных структур и формирования разориентиро-
ванных микрообластей [29–32].

В соответствии с установленными Холлом и
Петчем, развитыми Рыбиным, Трефиловым,
Мильманом, Фирстовым и другими учеными
закономерностями, повышение предела текуче-
сти σ0.2 определяется вкладом твердорастворно-
го упрочнения атомами углерода (σс), легирую-
щих элементов замещения (σз) и вкладами от раз-
личных элементов тонкой структуры (частиц σч,
дислокаций σд, большеугловых σбуг и малоугло-
вых границ σмуг), а понижение температуры хруп-
ко-вязкого перехода Тпер низкоуглеродистой ста-
ли зависит от размера структурного элемента на
микро- и субмикроуровне:

(5)

(6)

где σо – напряжение трения решетки, d – размер
“эффективного” зерна или субзерна, А, В – по-
стоянные металла.

σ = σ + σ + σ + σ + σ + σ + σ0.2 0 C з муг буг ч д;
−= − 1 2

пер ,Т A Blnd
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Основной вклад в упрочнение низкоуглероди-
стых сталей с экономным легированием вносят
границы раздела и дислокации, их плотность мо-
жет регулироваться при реализации контролиру-
емых режимов пластической деформации. Необ-
ходимым уcловием является измельчение зерна
за счет микролегирования ванадием, ниобием
и/или титаном, введением алюминия.

Вязко-хрупкий переход связан со снижением
энергоемкости процесса разрушения и обуcловлен
приростом предела текучести при низких темпера-
турах, а также трансформацией микромеханизма
разрушения. Когда запас пластичности в металле
оказывается недостаточным из-за наличия различ-
ных дефектов, реализуются уcловия локального
микроскола.

При хрупком разрушении сначала возникает
очаг хрупкого излома – микротрещина, которая
постепенно развивается до критических размеров.
На второй стадии, которая и является самой опас-
ной, происходит лавинообразное распростране-
ние трещин в конструкции. Важнейшим каче-
ством стали, определяющим ее работоспособность
при низкой температуре, является способность к
пластическому деформированию при минималь-
ных рабочих температурах и торможению всегда
имеющихся в конструкции микротрещин.

В работах Завьялова, Крошкина, Сахина, Горы-
нина и других ученых было показано, что сталь,
имеющая волокнистое строение излома поcле раз-
рушения крупногабаритных проб, значительно ме-
нее склонна к хрупким разрушениям и развитию в
ней трещин, чем сталь с кристаллическим изло-
мом. Установлено [33], что при температурах выше
верхнего порога хрупкости, когда излом является
полностью волокнистым, количество деформи-
рованных cлоев зерен исчисляется десятками, а
когда излом становится полностью кристалличе-
ским, количество деформированных cлоев зерен
резко снижается и при температуре нижнего по-
рога хрупкости исчисляется единицами. Это обу-
cловливает значительное различие в механической
энергии, затрачиваемой на деформацию зерен, и
как cледствие – резкое различие в сопротивлении
стали возникновению и развитию трещин. В связи с
этим волокнистое строение излома при минималь-
но возможных температурах эксплуатации является
одним из надежных критериев работоспособно-
сти конструкционной стали. Поэтому для оцен-
ки качества судостроительной стали в России
обязательным уcловием являются испытания на
статический изгиб при низких температурах на
крупногабаритных пробах для определения вяз-
ко-хрупкого перехода, а при сдаточных испыта-
ниях – испытания при комнатной температуре с
оценкой доли волокнистой составляющей в изло-
ме (для судостроительных сталей в зависимости
от категории прочности нормируется от 65 до 90%).

Необходимо отметить, что в подавляющем
большинстве исcледований эффективность мето-
дов повышения хладостойкости материала: из-
мельчение структуры, легирование никелем или
другими атомами замещения, снижение содержа-
ния S, P и примесей внедрения (N, O), контроли-
руется исключительно по изменениям темпера-
турных зависимостей ударной вязкости. При сда-
точных испытаниях определением работы удара
по сути оценивается однородность качества ме-
талла и воспроизводимость технологии [34].

Крайне мало работ, в которых систематически
анализируется влияние различных факторов на
параметры трещиностойкости или результаты
определения критических температур вязко-хруп-
кого перехода по другим методикам, предусматри-
вающим испытания полнотолщинных проб. Недо-
статочно разработаны и физические представления
о механизмах изменения вязкости и хладостойко-
сти при воздействии различных факторов.

В литературе наиболее известна формулиров-
ка локального критерия хрупкого разрушения в
cледующем виде (схемы Давиденкова, Копельма-
на, Мешкова [2, 6]):

(7)
где σmax – максимальное главное напряжение; Sc –
температуронезависимая характеристика мате-
риала – истинное напряжение отрыва.

При обосновании этого критерия принимает-
ся, что величина Sc соответствует напряжениям
распространения так называемой “гриффитов-
ской” микротрещины, образовавшейся в объеме
зерна, через структурный барьер в соседнее зерно.
В такой схеме уcловие хрупкого разрушения опре-
деляется единственным структурно-чувствитель-
ным фактором – размером зерна (или размером
элемента субструктуры), определяющим эффек-
тивную длину скопления дислокаций перед
структурным барьером.

Более cложный критерий разрушения, учитыва-
ющий критические уcловия зарождения, страгива-
ния и распространения микротрещины, предложен
и экспериментально подтвержден в [35, 36]. Форму-
лируемые здесь уcловия разрушения содержат ряд
структурно-чувствительных параметров.

В основе металловедческих подходов к созда-
нию хладостойких конструкционных сталей ле-
жат достаточно подробно изученные за поcлед-
ние 10–15 лет взаимосвязи между легированием,
кинетикой фазовых превращений, термодефор-
мационными режимами горячей пластической
деформации, параметрами ускоренного охлажде-
ния, закалки, высокотемпературного отпуска, с
одной стороны, и формирующейся структурой, ме-
ханическими свойствами, характеристиками рабо-
тоспособности, с другой стороны. Этими вопроса-
ми применительно к конструкционным сталям за-

σ ≥max c  ,S
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нимались ЦНИИ конструкционных материалов
“Прометей” (с 70-х годов прошлого века как отрас-
левой институт судостроения), ЦНИИ Черной ме-
таллургии им. И.П.Бардина, Институт физики ме-
таллов УрО РАН, ЦНИИПСК им. Мельникова,
Институт металлургии им. А.А. Байкова РАН и не-
которые другие коллективы [37–43].

В результате были предложены принципы ле-
гирования и разработаны технологии производства
листового проката из судостроительных категорий
прочности 235–690 МПа толщиной до 70 мм
[43, 44] и трубных с пределом текучести не менее
500–690 МПа [45] толщиной до 35 мм хладостой-
ких сталей, изложенные ниже.

Наличие в стали углерода, являющегося упроч-
няющим элементом и образующего с ферритом
твердый раствор внедрения, приводит к снижению
подвижности дислокаций и, как cледствие, к повы-
шению прочности стали и увеличению ее склонно-
сти к хрупкому разрушению. Углерод понижает ве-
личину ударной вязкости и повышает порог
хладноломкости [46]. С повышением содержа-
ния углерода увеличивается закаливаемость
стали в ЗТВ, проявляющаяся в увеличении твер-
дости, и связанная с этим опасность появления
холодных трещин сварных соединений.

Учитывая необходимость обеспечения высо-
кой свариваемости, максимальное содержание
углерода в хладостойких сталях для арктических
конструкций не должно превышать 0.10–0.12%, а
содержание легирующих элементов должно быть
минимально возможным. Для листового проката,
изготавливаемого термомеханической обработ-
кой, целесообразно ограничение содержания уг-
лерода до 0.05–0.07% для марганцевых и марган-
цево-никелевых сталей и до 0.07–0.10% для хро-
моникельмолибденовых сталей, обязательно
микролегирование ванадием, ниобием и тита-
ном по отдельности или в комбинации, при этом
их суммарное содержание не должно превышать
0.12%, раскисление алюминием для измельче-
ния зерна.

Ограничение по содержанию углерода созда-
ет известные трудности в получении высокой
прочности конструкционной стали, предписы-
вая компенсацию снижения вклада углерода в
упрочнение соответствующим легированием,
применением контролируемой прокатки, тер-
момеханической обработки и др.

Очевидно, что с понижением содержания уг-
лерода роль ферритной составляющей в упрочне-
нии и обеспечении других свойств стали возрастает,
так как при этом снижается содержание карбидной
фазы, повышается количество растворенных в фер-
рите карбидообразующих элементов.

В связи с этим приобретает особое значение и
легирование стали, которое должно обеспечить
получение необходимых свойств феррита – высо-

кой прочности, пластичности, ударной вязкости,
сопротивления хрупкому разрушению и др. [47].

Легирование стали марганцем, медью, кремни-
ем несколько повышает прокаливаемость, а также
прочность феррита. Однако эффективность при-
менения марганца в качестве легирующего эле-
мента для низкоуглеродистой стали большой
прочности не имеет перспективы вcледствие [33]:
резкого увеличения чувствительности к перегреву
уже при содержании марганца около 1%; значи-
тельного развития склонности к отпускной хруп-
кости при концентрации марганца свыше 1.5% в
сочетании с неизбежным наличием в стали фос-
фора; высокого взаимодействия марганца с футе-
ровкой печи и образования, в противовес извест-
ному десульфурирующему действию малых его
добавок, большого количества неметаллических
включений, способствующих развитию анизо-
тропии механических свойств. Кремний вызыва-
ет значительное искажение кристаллической ре-
шетки α-железа и увеличивает сопротивление
движению дислокаций, повышает твердость фер-
рита и усиливает склонность к хрупкому разру-
шению.

Все основные легирующие элементы замеще-
ния судостроительных сталей – Cr, Ni, Mo,V, Mn,
Ti относятся к α-переходным металлам 4 и 5 пе-
риодов периодической системы элементов Менде-
леева. Григоровичем [48] рассмотрена возможность
построения теории, объясняющей структуру метал-
ла, на основе модели коллективизированных ва-
лентных электронов, взаимодействующих с кри-
сталлической решеткой, и образования направлен-
ных связей подвалентными электронами внешних
оболочек ионов. Коллективизированные электро-
ны осуществляют металлическое взаимодействие
атомов в первой координационной сфере в на-
правлениях 100. На металлическое взаимодей-
ствие ионов с коллективизированными электро-
нами, которое обуcловливает пластичность и вяз-
кость стали, накладываются более жесткие,
направленные вдоль ребер куба ковалентные свя-
зи, которые могут при значительном перекрытии
орбиталей приводить к охрупчиванию металла.
Многовалентные элементы с ортогональной кон-
фигурацией d- или p-электронов в твердых рас-
творах (молибден, ванадий, хром, кремний и др.),
усиливая ковалентную компоненту межатомной
связи, понижают сопротивление хрупким разру-
шениям [48, 49].

Авторы работы [50] отмечают, что, подавляя
ковалентные связи в ОЦК-решетке определен-
ным легированием и формируя субструктуру в
кристаллической подсистеме, можно получать
высокую пластичность при низких температурах
деформации. Ковалентная составляющая может
быть существенно оcлаблена путем введения эле-
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ментов со сферической конфигурацией оболочки
подвалентных электронов.

В первую очередь, для легирования хладостой-
ких сталей должно быть отдано предпочтение
элементам со сферической конфигурацией под-
валентных электронов. Одним из наиболее пер-
спективных элементов среди рассмотренных вы-
ше является никель. Не снижая электронной
концентрации при переходе в твердый раствор
железа, никель заменяет ковалентные жесткие
обменные связи металлическими, что, по-види-
мому, обуcловливает его известное влияние как
элемента, повышающего сопротивление хрупким
разрушениям. Также влияние никеля определя-
ется еще и тем, что он оcлабляет взаимодействие
дислокаций с атомами внедрения и сопротивление
кристаллической решетки движению свободных
дислокаций, приводя к повышению пластичности
и трещиностойкости стали [51]. В сталях повы-
шенной прочности его содержание не превышает
0.8%, а в хладостойких судостроительных сталях
высокой прочности может достигать 2–3%.

При растворении в железе нескольких элемен-
тов их действие, как правило, не суммируется, еще
в большей степени действие элементов уcложняет-
ся, когда превращения в твердом растворе опреде-
ляются также возможностью образования карбид-
ной фазы и еe природой.

Можно считать, что в низкоуглеродистых низ-
колегированных улучшаемых сталях кремний,
марганец и никель входят в состав феррита. Медь
малорастворима в феррите, однако ее раствори-
мость повышается в присутствии никеля [52].
Молибден и хром, как правило, частично входят в
состав карбидной фазы и легируют феррит, а ни-
обий, ванадий и титан практически целиком свя-
заны в специальные карбиды. Молибден эффек-
тивно повышает устойчивость карбидной фазы и,
cледовательно, отпускоустойчивость стали. Са-
мое же благоприятное воздействие молибдена со-
стоит в оcлаблении отпускной хрупкости при
улучшении конструкционных сталей. Для обес-
печения хорошей свариваемости содержание ле-
гирующих элементов и в первую очередь углерода
и хрома в стали необходимо ограничивать.

Влияние микролегирующих добавок проявля-
ется в основном в твердом состоянии при образо-
вании растворов внедрения или замещения, воз-
действии на степень дисперсности зерен и неме-
таллических включений, на строение границ
зерен, тонкую структуру и нейтрализацию влия-
ния вредных примесей.

Ванадий и ниобий как микролегирующие эле-
менты по их влиянию достаточно близки и обра-
зуют однотипные карбиды и нитриды. Вместе с
тем карбидообразующая способность у ниобия
выше, чем у ванадия.

Карбонитриды ниобия растворяются в аусте-
ните в намного большем количестве и при более
низких температурах, чем карбиды ванадия. Нио-
бий оказывает благоприятное влияние на свой-
ства стали, поскольку способствует формирова-
нию мелкого зерна в прокате за счет подавления
рекристаллизации аустенита перед γ → α-превра-
щением [53–57].

Частицы карбонитридов ванадия более дис-
персны, поскольку выделяются при относитель-
но низкой температуре и обеспечивают упрочне-
ние микролегированной стали за счет дисперсион-
ного твердения. Введение ванадия в количестве
(0.05−0.20%) повышает прочностные свойства
стали на 10−13%, как в горячекатаном состоя-
нии, так и поcле закалки и отпуска [58–61]. Вана-
дий является очень эффективным элементом для
сдерживания статической рекристаллизации.

При одновременном действии двух факторов –
измельчения зерна и дисперсионного твердения
за счет исключительно мелких и равномерно рас-
пределенных частиц второй фазы – может быть
достигнуто значительное упрочнение при вводе
сравнительно небольших количеств микролеги-
рующих элементов [58, 61].

Для получения требуемых свойств хладостой-
ких сталей обычно используют комплексное ле-
гирование в пределах, допустимых требованиями
РМРС, с учетом выбранной технологии изготов-
ления.

Принципы легирования хладостойких судо-
строительных низколегированных сталей с пре-
делом текучести не менее 235–460 МПа заключа-
ются в cледующем:

– понижение содержания углерода (до
0.05−0.07 мас. %, особенно при использовании
термомеханической обработки (ТМО)) для обес-
печения высокой пластичности, вязкости и хла-
достойкости, снижения объемной доли карбид-
ной фазы;

– использование для создания сталей с гаран-
тированным пределом текучести 235−315 МПа
марганцевой композиции легирования, 355−
460 МПа – марганцево-никелевой композиции
легирования;

– легирование марганцевых сталей марганцем
в количестве 0.6−1.6 мас. %, марганцево-никеле-
вых сталей – в количестве 0.9−1.6 мас. %;

– введение малых добавок никеля (0.10−
0.40 мас. %) в сталях с ферритно-перлитной
структурой для повышения вязкости и хладо-
стойкости;

– введение малых добавок никеля и меди (в сум-
ме до 0.6−1.0 мас. %) и молибдена (до 0.10 мас. %) в
стали с ферритно-бейнитной структурой для
обеспечения доли бейнита не менее 30−50%, по-
вышения вязкости и хладостойкости, предотвра-
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щения роста зерна и формирования феррита по
границам зерен в зоне термического влияния свар-
ного соединения;

– микролегирование ванадием и ниобием в
количестве не более 0.03−0.06 мас. % каждого,
реже – титаном в количестве не более 0.012−
0.015 мас. %, позволяющими контролировать
размер зерна в процессе нагрева и горячей пла-
стической деформации, в процессе самоотпуска
поcле ускоренного охлаждения при ТМО, а также
при сварке;

– обеспечение чистоты стали по содержанию
серы (не более 0.005 мас. %), фосфора (не более
0.010 мас. %), азота (не более 0.008 мас. %), неме-
таллических включений (не более 2 номера по
ГОСТ 1778).

В высокопрочных экономнолегированных
хладостойких сталях (с пределом текучести не ме-
нее 500–960 МПа), предназначенных для работы
в Арктике, должно быть снижено содержание уг-
лерода до С ≤ 0.12%, а в ряде cлучаев – ниже 0.10%
для исключения хрупких разрушений и повыше-
ния свариваемости при строительстве и монтаже.
Компенсировать упрочняющее влияние углерода
cледует комплексным легированием никелем, хро-
мом, медью и молибденом (с добавками марган-
ца) и микролегированием. При этом химический
состав стали должен гарантировать формирова-
ние бейнитной или бейнитно-мартенситной
структуры высокопрочной стали в достаточно
широком интервале скоростей охлаждения, что
позволит обеспечить отсутствие продуктов диф-
фузионного ферритно-перлитного превращения
по всей толщине листового проката (важно для
толстолистового проката).

С этой точки зрения необходимо учитывать
влияние горячей пластической деформации в
аустенитной области на фазовые превращения,
поскольку современные высокопрочные хладо-
стойкие экономнолегированные стали изготав-
ливаются преимущественно закалкой с прокат-
ного нагрева с высокотемпературным отпуском
(ЗПН  +  О), для наиболее ответственных кон-
струкций предпочтительно использование закал-
ки с печного нагрева с отпуском.

К настоящему моменту в России разработана
серия экономнолегированных хладостойких сталей
с индексом “Arc” с гарантированным пределом те-
кучести 355, 390, 420, 460, 500, 620, 690, 750 МПа,
осуществляется разработка сталей с гарантиро-
ванным пределом текучести 890 и 960 МПа в со-
ответствии с требованиями “Правил…” РМРС
для проектирования и строительства судов ледо-
вого плавания, научно-исcледовательских судов,
ледоколов, в том числе повышенной мощности, и
морских платформ различных типов.

Во многом этому способствовал ряд значи-
тельных технических преобразований, произо-

шедших в отечественной металлургической про-
мышленности за поcледние 10–20 лет и позво-
ливших обеспечить совершенствование технологии
производства хладостойких судостроительных,
трубных и строительных марок стали. В первую
очередь, это касается технологий выплавки и
прокатки.

ТЕХНОЛОГИЯ ИЗГОТОВЛЕНИЯ 
ЛИСТОВОГО ПРОКАТА,

СТРУКТУРА И СВОЙСТВА
Выплавка хладостойких сталей производится в

конвертерных или электродуговых печах с рас-
кислением и вакуумной дегазацией, модифици-
рованием кальцием и другими элементами.

Применение внепечной обработки металла с
точки зрения резкого снижения вредных приме-
сей и газов в металле, модифицирования неме-
таллических включений, а также защита жидкого
металла от вторичного окисления в процессе раз-
ливки позволяет получить листовую сталь с высо-
ким уровнем пластичности в направлении тол-
щины листа и гарантировать отсутствие cлоистых
разрушений в процессе сварки Т-образных со-
единений.

В работе [62] установлено, что на работу удара,
прочностные характеристики и относительное
удлинение при одноосном растяжении образцов,
изготовленных в направлении толщины листа из
судостроительной стали, влияют морфология и
распределение неметаллических включений, име-
ющих металлургическую природу. Крупные вклю-
чения и их скопления длиной более 150 мкм об-
легчают процесс разрушения, приводя к появле-
нию расщеплений и понижению уровня работы
удара и пластичности при испытании на растяже-
ние, в том числе в Z-направлении.

Причинами снижения работы удара и относи-
тельного сужения в направлении толщины листа
низкоуглеродистой низколегированной стали cлу-
жат также наличие химической неоднородности в
структуре листов из-за недостаточной проработки
структуры в процессе горячей пластической де-
формации при ТМО и наcледование осевой рых-
лости и химической неоднородности исходного
cляба.

Появление недопустимых расщеплений в из-
ломах образцов натурной толщины при статиче-
ских и динамических испытаниях обуcловлено
наличием в листовом прокате cлоистой неодно-
родной структуры и протяженных границ раздела
[63, 64]. В ферритно-перлитных сталях такими
границами являются границы между ферритом и
перлитными колониями, вытянутыми в направ-
лении прокатки, в ферритно-бейнитных сталях –
границы между ферритными полосами и вытяну-
тыми областями реечного бейнита типа видман-
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штедтовой структуры. Зарождаясь на границах
раздела, трещины могут распространяться как по
границам, так и по телу зерен феррита, примыка-
ющих к таким границам.

Изменение режима термомеханической обра-
ботки стали с ферритно-перлитной и ферритно-
бейнитной структурой с целью обязательного из-
мельчения зерна при динамической и первичной
статической рекристаллизации в γ-области поз-
воляет получить плотный вязкий без значитель-
ных расщеплений излом образцов при статиче-
ских и динамических испытаниях.

Таким образом, при создании хладостойких
судостроительных сталей важно учитывать не
только соотношение структурных составляющих,
но и их морфологическое подобие, что способ-
ствует формированию смеси структурных элемен-
тов с приблизительно одинаковыми размерными и
морфологическими признаками. Были сформули-
рованы общие принципы выбора оптимальной
структуры низкоуглеродистой хладостойкой сва-
риваемой стали, обладающей высокой устойчиво-
стью к воздействию статических, динамических и
циклических нагружений и коррозионной среды:

– морфологическое подобие структурных со-
ставляющих (размер зерен, субзерен, плотность
дислокаций, дисперсность карбидной фазы);

– повышение дисперсности структуры аусте-
нита и превращенной структуры;

– исключение формирования протяженных
границ раздела в стали со смешанной структурой
и протяженных пластинчатых карбидов на них.

Эта задача решается как за счет выбора хими-
ческого состава, позволяющего в достаточно ши-
роком интервале варьировать скорости охлажде-
ния без изменения характера протекания фазо-
вых превращений, так и путем поcледовательного
измельчения структуры на каждом этапе техноло-
гической цепочки.

По характеру структурного отклика на термо-
механическое воздействие можно выделить четы-
ре эффекта:

1) измельчение аустенитного зерна за счет ди-
намической рекристаллизации при горячей пла-
стической деформации в высокотемпературной
области (выше температуры рекристаллизации);

2) создание развитой субструктуры в аустените
за счет фрагментации и полигонизации при пла-
стической деформации при температурах ниже
пороговой температуры рекристаллизации на
100–250°С;

3) формирование дисперсных конечных струк-
тур за счет фазового превращения в заданной обла-
сти в процессе охлаждения;

4) формирование развитой субзеренной струк-
туры в конечной (превращенной) фазе при пла-

стической деформации ниже температуры Ar3
(для сталей с ферритно-перлитной структурой).

Структурное состояние деформированного
аустенита во многом определяет процессы структу-
рообразования при поcледующем фазовом превра-
щении. Было установлено, что в cлучае деформа-
ции исходного аустенита в кристаллографиче-
ском спектре увеличивается доля малоугловых
разориентировок, что можно объяснить фраг-
ментацией аустенита и наcледованием малоугло-
вых разориентировок деформационного проис-
хождения [65, 66]. Горячая пластическая деформа-
ция в области фрагментации аустенита приводит к
увеличению количества дислокационных границ
во внутреннем объеме областей бейнитного фер-
рита. Средние размеры структурных элементов,
образованных такими границами, уменьшаются
поcле предварительной деформации со степенью
ε = 30% при температуре 900°С от ~2 до 0.5–
0.6 мкм, границы реек бейнита и мартенсита ис-
кривляются, что препятствует образованию про-
тяженных пластинчатых карбидов.

Для разработки режимов термомеханической
обработки, обеспечивающих максимально воз-
можное измельчение зеренной и субзеренной
структуры низкоуглеродистых сталей, предше-
ствующими исcледованиями была получена де-
тальная информация о влиянии размера исходно-
го аустенитного зерна и степени его фрагмента-
ции на кинетику фазового превращения, тип и
количественные характеристики формирующих-
ся ферритных, ферритно-бейнитных и бейнитно-
мартенситных структур [67, 68].

ОСОБЕННОСТИ РОСТА ЗЕРНА
ПРИ НАГРЕВЕ И ПРОТЕКАНИЯ 

ДИНАМИЧЕСКОЙ И СТАТИЧЕСКОЙ 
РЕКРИСТАЛЛИЗАЦИИ В АУСТЕНИТЕ 

ХЛАДОСТОЙКИХ СТАЛЕЙ
РАЗЛИЧНОГО ЛЕГИРОВАНИЯ

Основное влияние на процессы роста зерна
аустенита при нагреве и процессы рекристалли-
зации в низко- и экономнолегированных судо-
строительных сталях оказывают микролегирую-
щие элементы. Ниобий в количестве 0.02% эф-
фективно замедляет рост зерна и обеспечивает
получение мелкозернистой стали (номер 9−11 по
ГОСТ 5639) – рис. 1.

Большие количества ниобия не столь эффек-
тивны, но усиливают дисперсионное твердение.
Для получения такого же эффекта упрочнения
содержание ванадия должно быть в 2−3 раза вы-
ше количества ниобия.

В типичных уcловиях прокатки добавка в низ-
коуглеродистую сталь уже 0.03% ниобия полно-
стью подавляет рекристаллизацию аустенита при
температурах около 950°С. По сравнению с мик-
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родобавками ванадия, ниобий при меньшем ко-
личестве обеспечивает торможение рекристалли-
зации аустенита при более высоких температурах
прокатки.

Микролегирование карбонитридообразующи-
ми элементами, особенно ниобием и титаном,
препятствует динамической и метадинамической
рекристаллизации и способствует снижению ее
интенсивности [53]. Это воздействие отмечается
уже при температуре 1000−1100°С [70], но наибо-
лее сильно оно проявляется при температурах ни-
же 950°С. Процессы выделения карбонитридов
ниобия и титана значительно ускоряются под вли-
янием деформации аустенита. Инициированное
деформацией выделение карбонитридных фаз
наиболее интенсивно протекает при 925−875°С.
Именно в этом интервале резко замедляется ре-
кристаллизация сталей, микролегированных нио-
бием или титаном, относительно скорости про-
цесса в нелегированной стали.

В низколегированной марганцевой стали, со-
держащей 0.03% ниобия, при температуре дефор-
мации 1000°С для различных степеней деформа-
ции от 20 до 80% наблюдается формирование ди-
намически рекристаллизованного аустенитного
зерна со средним диаметром 14–15 мкм (рис. 2а).

Поcле деформации со степенью 20% при тем-
пературе 950°С формируется около 25% нерекри-
сталлизованных аустенитных зерен (рис. 2б), при
температуре 900°С – cледы динамической рекри-
сталлизации полностью отсутствуют (рис. 2в). Пол-
ное прохождение динамической рекристаллизации
при температурах 900–950°С наблюдается при сте-
пени деформации не менее 80% (рис. 2г), что недо-
стижимо при прокатке.

В табл. 5 представлены температурные интер-
валы протекания рекристаллизационных процес-
сов в низколегированной марганцевой стали,
микролегированной ниобием, при реализуемых в
промышленных уcловиях степенях деформации
15–20% за проход (табл. 5).

В хромоникельмедьмолибденовой стали в
уcловиях дробной горячей прокатки процессы
динамической и, cледовательно, метадинамиче-
ской рекристаллизации маловероятны, а основ-
ным механизмом формирования мелкозерни-
стой структуры аустенита является статическая
рекристаллизация в паузах между поcледователь-
ными деформациями [55, 72].

Для высокопрочной хромоникельмедьмолиб-
деновой стали замена ванадия на ниобий способ-
ствует получению в результате горячей прокатки
более однородной и мелкодисперсной структуры
аустенита за счет ряда позитивных эффектов:
а) ограничение роста зерен при нагреве заготовки
под прокатку; б) сдерживание динамической ре-
кристаллизации, которая в силу технологических
ограничений может быть лишь частичной, при-

водя к структурной неоднородности; в) предот-
вращение роста новых зерен поCле завершения
первичной статической рекристаллизации в пау-
зах между обжатиями на высокотемпературной
(черновой) стадии прокатки; г) расширение тем-
пературного диапазона фрагментации, которая
формирует в зернах аустенита новые границы по-
cле прекращения его рекристаллизации.

В то же время, чтобы сохранить эффектив-
ность многократной статической рекристаллиза-

Рис. 1. Изменение размера аустенитного зерна при
нагреве низколегированных (а) и среднелегирован-
ных высокопрочных (б) сталей [69].

0

50

100

150

200

950 1000

Р
а

з
м

е
р

 з
е
р

н
а

, 
м

к
м

1050

1 — 09ХН2МДФ

2 — 09ХН4МДФ

3 — 09ХН4МДБ

4 — 12ХН3МДФ

1100

3

21

4

1150 1200

Температура нагрева и выдержки, °С

(б)

0

20

80

60

40

120

140

100

950 1000

Р
а

з
м

е
р

 з
е
р

н
а

, 
м

к
м

1050

— 08ГФБ

— 08ГНФБ

— 06ГНБ

— 05Г2ФТ

— 09ГНФБ

1100 1150 1200

Температура, °С

(а)

Таблица 5. Температурные интервалы рекристаллиза-
ционных процессов низколегированной марганцевой
стали, микролегированной ниобием [71]

Тип рекристаллизации

Динамическая Мета-
динамическая Статическая

Не менее 1000°С 1000–950°С

900°С
поcле выдержки 

в течение
не менее 5 мин
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ции в измельчении зерен аустенита, режимы

дробной прокатки экономнолегированной стали

должны корректироваться с учетом замедления

рекристаллизации при микролегировании ниобием.

Для этого необходимо соответственно увеличивать

долю обжатия заготовки в верхней части температур-

ного диапазона прокатки (T > 1050°C) [55].

Процесс фрагментации при температурах T <
< Tnr ≈ 850°С также способен обеспечить форми-

рование в хромоникельмедьмолибденовой стали

мелкодисперсной структуры аустенита с больше-

угловыми разориентировками между внутренни-

ми микрообластями зерен, однако для этого требу-

ется накопление истинной деформации порядка

единицы (63% утонения листа), что при указанных

температурах связано с серьезными технологиче-

скими ограничениями. Для преодоления подоб-

ных ограничений необходимо повышать темпе-

ратуру начала статической рекристаллизации Tnr

за счет введения микролегирующих элементов.

Таким образом, микролегирующие элементы

в судостроительной стали во многом определяют

процессы, протекающие при горячей пластической
деформации перед ускоренным охлаждением.

Современное прокатное оборудование позво-
ляет использовать автоматизированные техноло-
гии горячей пластической деформации за счет воз-
можности проведения высокоскоростной прокат-
ки; высокоточного управления температурной
схемой деформации [73, 74], степенью и дробно-
стью обжатий [75], временем междеформацион-
ных пауз [72].

Для одновременного повышения всех эксплу-
атационных характеристик конструкционной
стали наиболее эффективна термодеформацион-
ная обработка (с контролируемым охлаждением
до заданной температуры – УО, или до комнат-
ной – ЗПН), проводимая на мощных прокатных
станах, оснащенных установками ускоренного
охлаждения. Обработка должна учитывать выше-
описанные физические процессы в высокотемпе-
ратурной и низкотемпературной области при горя-
чей деформации [29, 54, 72, 76–90], а также фазовые
превращения при охлаждении, что обеспечит фор-
мирование конечной превращенной структуры за-
данной степени дисперсности и морфологии.

Рис. 2. Величина аустенитного зерна низколегированной стали поcле деформации со степенью 20% при температуре
1000 (а); 950 (б) и 900°С (в) и со степенью 80% при температуре 900°С (г) без выдержки [71].

20 мкм(а) 20 мкм(б)
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ОСОБЕННОСТИ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ 
В НИЗКОУГЛЕРОДИСТЫХ НИЗКО-

И ЭКОНОМНОЛЕГИРОВАННЫХ СТАЛЯХ 
ПРИ НЕПРЕРЫВНОМ ОХЛАЖДЕНИИ

В силу своего легирования судостроительные
стали в состоянии поставки (термомеханическая
обработка, закалка с прокатного нагрева с от-
пуском) отличаются смешанной структурой:
ферритно-перлитной, ферритно-бейнитной или
бейнитно-мартенситной. Прокаливаемость ста-
ли определяется также толщиной листа и скоро-
стью охлаждения.

Легирующие элементы (Mn, Cr, Cu, Ni, Mo) уве-
личивают устойчивость переохлажденного аусте-
нита, обуcловливая формирование низкотемпера-
турных продуктов превращения аустенита с более
высокой дисперсностью. Продукты диффузионно-
го превращения снижают прочностные характери-
стики и сопротивление стали высокой прочности
хрупким разрушениям, поэтому легирование стали с
гарантированным пределом текучести 500 МПа и
более должно обеспечивать протекание при охла-
ждении в листовом прокате требуемой толщины
сдвигового превращения в промежуточной или
мартенситной области. Сильные карбидообразу-
ющие элементы (ванадий, ниобий, молибден)
увеличивают прокаливаемость стали, если они
растворены в аустените, и уменьшают ее, если
связаны в карбиды или карбонитриды.

Ниобий и ванадий оказывают влияние на ки-
нетику γ → α-превращения. С одной стороны,
эти элементы сдерживают рост зерна аустенита при
нагреве, благодаря чему способствуют уменьше-
нию его устойчивости в области температур фер-
ритно-перлитного превращения, смещают бей-
нитную область на термокинетических диаграммах
распада аустенита при непрерывном охлаждении в
сторону более высоких скоростей охлаждения, по-
вышают критические точки начала и конца рас-
пада аустенита. С другой стороны, присутствуя в
виде частиц избыточной фазы, могут cлужить до-
полнительными местами зарождения новой фазы
и способствовать снижению устойчивости аусте-
нита [90].

В деформированном аустените существенно
ускоряется зарождение ферритных зерен на ис-
ходных аустенитных границах [91]. Анализ, про-
веденный в работе [92], показал, что этот эффект
нельзя объяснить просто увеличением числа по-
тенциальных мест зарождения на границах. Ха-
рактер кривых превращения удается воспроизве-
сти, только предположив значительное пониже-
ние энергетического барьера для зарождения
новой фазы. При этом оказывается, что повыше-
ние движущей силы превращения за счет запа-
сенной энергии деформированной субструктуры
аустенита cлишком мало для обеспечения наблю-
даемого ускорения превращения [92]. Остается

предположить, что снижение барьера зарождения
связано преимущественно с повышением энер-
гии самих границ за счет повышения степени их
дефектности и с формированием приграничной
деформированной субструктуры.

Для сталей с более высоким содержанием ле-
гирующих элементов более существенное повы-
шение критической точки начала превращения
обуcловлено увеличением эффективной межфаз-
ной поверхности аустенита и ростом числа центров
зарождения феррита. Устойчивость аустенита к
перлитному превращению, которое наблюдается
при более высоких скоростях охлаждения, снижа-
ется в деформированном состоянии по сравнению с
недеформированным.

Вcледствие того, что превращение аустенита
по второй ступени (бейнитное) имеет признаки
как диффузионного, так и бездиффузионного, де-
формация аустенита оказывает на него двоякое
действие. С одной стороны, повышается темпера-
тура начала и окончания бейнитного превращения,
с другой стороны, бейнитная область на термоки-
нетической диаграмме расширяется вправо в сто-
рону меньших скоростей охлаждения.

Деформация аустенита влияет на кинетику
превращения за счет того, что ускоряется зарож-
дение новой фазы на границах зерен и появляют-
ся дополнительно места зарождения внутри зерна
[92, 93] – рис. 3.

В то же время необходимо учитывать опреде-
ленное тормозящее действие деформации: грани-
цы фрагментов и субзерен являются барьерами
для роста зерна. Во фрагментированной структу-
ре аустенита местами, где зарождение наиболее
энергетически выгодно, появляются участки
большеугловых границ деформационного проис-
хождения [29]. Скорость внутризеренного зарож-
дения первичных элементов бейнита пропорцио-
нальна удельной площади поверхности таких
участков. Эта величина, в свою очередь, пропор-
циональна удельной площади поверхности суб-
границ и доле границ деформационного проис-
хождения с углами разориентировки более 8° сре-
ди них.

Положительным влиянием горячей пластиче-
ской деформации в аустенитном состоянии мож-
но считать расширение интервала бейнитного
превращения к более низким скоростям охлажде-
ния, что позволяет получать структуру бейнита,
обуcловливающую повышение прочностных ха-
рактеристик, в большем диапазоне технологиче-
ских режимов и, главное, толщин листов.

Низкое содержание углерода и микролегирую-
щих элементов, повышающих стабильность аусте-
нита, обуcловливают формирование в сталях бей-
нита гранулярного типа с минимальным содержа-
нием бейнита реечной морфологии, снижающего
сопротивление хрупким разрушениям вcледствие
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формирования протяженных пластинчатых кар-

бидов по границам реек.

Структура деформированного аустенита на-

cледуется при бейнитном превращении, а разо-

риентировки на границах фрагментов в бейнит-

ных областях не только наcледуются, но и увели-

чиваются [93].

Низколегированные марганцевые и марганцево-
никелевые стали с гарантированным пределом те-
кучести 315–460 МПа. Проведены комплексные

исcледования фазовых и структурных превраще-

ний в низколегированных судостроительных ста-

лях с различным углеродным эквивалентом Сэкв =

= 0.20–0.45% (за счет варьирования содержания

углерода и основных легирующих элементов – мар-

ганца, никеля, меди и молибдена) в диапазоне ско-

ростей охлаждения от 5 до 30°С/с, характерном для

охлаждения поверхности и середины по толщине

листового проката до 100 мм в промышленных

уcловиях. Во всем этом диапазоне можно обеспе-

чить формирование ферритно-перлитно-бейнит-

ной структуры при значениях Сэкв = 0.20–0.25%

(для стали категории прочности 315 МПа) – рис. 4а,

ферритно-бейнитной структуры при Сэкв = 0.29–

0.40% (для сталей категорий 355–460 МПа) –
рис. 4б, 4в.

С увеличением значений Сэкв уменьшается до-

ля феррита при одновременном увеличении бей-
нитной составляющей, что и обеспечивает повы-
шение прочностных характеристик. Дальнейшее
повышение значений Сэкв до 0.43–0.45% в низко-

легированной стали может привести к формиро-
ванию преимущественно бейнитной структуры с
бейнитом различной морфологии при скоростях
охлаждения не менее 5°С/с (рис. 4г).

Экономнолегированные хромникельмедьмолиб-
деновые стали с гарантированным пределом текуче-
сти 500–960 МПа. В сталях со значениями Сэкв =

= 0.51–0.59% с суммарным содержанием (Ni  +  Cu  +
+ Mo) ~2.5–3.0% при содержании Cr – 0.5–0.7%
в диапазоне скоростей охлаждения (от 5°С/с и бо-
лее), характерных для закалки листов толщиной
до 50 мм, формируется бейнитно-мартенситная
или мартенситная структура (рис. 5б, 5в). Сниже-
ние суммарного содержания элементов, стабили-
зирующих аустенит, до 2% не позволяет обеспе-
чить требуемую прокаливаемость стали в листах
больших толщин (рис. 5г). Повышение содержа-
ния хрома до 1% и более при суммарном содержа-

Рис. 3. Влияние предварительной горячей деформации на скорость фазового превращения микролегированных ста-
лей марок 06ГНФБ (а, б) и 09ХН2МД (в, г): a – vохл = 25°С/с, б – vохл = 5°С/с; в – vохл = 50°С/с, г – vохл = 20°С/с [93].
Сплошная линия – без деформации, пунктирная – с деформацией в аустенитной области.

0

5

10

15

20

25

30

35

40

45

50

470 520

Температура, °С

(в)

С
к

о
р

о
с

т
ь

 п
р

е
в

р
а

щ
е
н

и
я

, 
d

R
/
d

t

570 620

0

4

8

12

16

20

24

460 540

(а)

620 700 740660580500

0

2

4

6

8

10

12

14

16

18

470 520

Температура, °С

(г)

С
к

о
р

о
с

т
ь

 п
р

е
в

р
а

щ
е
н

и
я

, 
d

R
/
d

t

570 670620

0

2

1

6

3

4

5

7

8

560 640

(б)

680 760 800720600



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 6  2021

ХЛАДОСТОЙКИЕ СТАЛИ. СТРУКТУРА, СВОЙСТВА, ТЕХНОЛОГИИ 637

нии (Ni  +  Cu  +  Mo) ~ 2.0–2.5% способствует
протеканию ферритного превращения при ско-
ростях охлаждения 5–10°С/с (рис. 5а), характер-
ных для охлаждения середины по толщине листов
не менее 30 мм [94].

Управление вышеописанными структурооб-
разующими процессами (ростом зерна, рекри-
сталлизацией, фрагментацией, полигонизацией,
фазовыми превращениями) путем варьирования
температурно-деформационно-скоростных уcло-
вий проведения горячей прокатки и ускоренного
охлаждения позволяет изменять не только соот-
ношение и морфологию структурных составляю-
щих, но и воздействовать на размер структурных
элементов.

СОВЕРШЕНСТВОВАНИЕ РЕЖИМОВ 
ГОРЯЧЕЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ

На текущем этапе при разработке технологий
производства листового проката из хладостойких
сталей наиболее значимыми являются вопросы га-
рантированного обеспечения характеристик рабо-

тоспособности судостроительных хладостойких
сталей различной прочности при снижении затрат
на их производство.

В качестве технологических схем производ-
ства для низколегированных сталей на россий-
ских металлургических заводах выбрана двухстадий-
ная термомеханическая обработка с ускоренным
охлаждением (ТМО  +  УО), а для экономнолегиро-
ванных сталей высокой прочности – закалка с про-
катного нагрева с регламентацией режимов горя-
чей пластической деформации и поcледующим
высоким отпуском (ЗПН  +  О).

Низколегированные стали категорий прочности
235–315 МПа. Для низкоуглеродистых судостро-
ительных сталей массового производства с гаран-
тированным пределом текучести 235–315 МПа
установлено, что окончательная (чистовая) горячая
пластическая деформация листового проката долж-
на начинаться вблизи и завершаться несколько ни-
же критической точки Аr3 (на 20–40°С), что позво-

ляет сформировать максимально возможное чис-
ло зародышей феррита на границах аустенитных
зерен, а также обеспечить формирование разви-

Рис. 4. Термокинетические диаграммы γ → α-превращения мелкозернистого деформированного аустенита низколе-
гированных сталей с различным углеродным эквивалентом: а – Сэкв = 0.21%, б – Сэкв = 0.29%, в – Сэкв = 0.38%, г –
Сэкв = 0.44%.
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той субструктуры в феррите за счет его незначи-
тельного наклепа и прохождения процесса поли-
гонизации [93].

Деформация мелкозернистого аустенита в об-
ласти его фрагментации приводит к измельче-
нию ферритного зерна (рис. 6), а снижение тем-
пературы деформации ниже точки Аr3 способ-

ствует дополнительному упрочнению за счет
повышения плотности дислокаций (рис. 7а) и
малоугловых границ деформационного проис-
хождения (рис. 7б) [93].

Благодаря применению рациональных техно-
логических схем обработки используется упроч-
няющее действие мельчайших нановыделений
cложных карбонитридов микролегирующих эле-
ментов, размером и объемной плотностью кото-
рых можно управлять, регулируя температурно-
деформационные режимы прокатки, а также па-
раметры ускоренного охлаждения [93].

За счет выделения нанодисперсных (размером
5–10 нм) частиц карбонитридов ванадия и нио-

Рис. 5. Термокинетические диаграммы γ → α-превращения мелкозернистого недеформированного аустенита эконом-
нолегированных высокопрочных сталей с различным содержанием хрома и суммарного содержания никеля, меди и
молибдена [94]: а – 1.1% Cr при (Ni  +  Cu  +  Mo) = 2.0 и 2.5%; б – 0.7% Cr при (Ni  +  Cu  +  Mo) = 2.5 и 3.0%; в – 2.5%
(Ni  +  Cu  +  Mo) при Cr = 0.5 и 0.7%; г – 0.5% Cr при (Ni  +  Cu  +  Mo) = 2.5 и 2.0%.
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Рис. 6. Распределение ферритных зерен стали по раз-

мерам:  – поcле динамической рекристаллизации

аустенита;  – поcле деформации мелкозернистого

аустенита в области его фрагментации [93].
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бия (рис. 8) происходит повышение предела теку-

чести микролегированной марганцевой стали

марки 05ГФБТ до значений 500–550 МПа, кото-

рое сопровождается одновременным улучшени-

ем ударной вязкости при температурах испыта-

ний от –60 до –80°С (рис. 9). Отмечается положи-

тельное влияние ванадия на ферритно-перлитные

стали [93].

Таким образом, сочетание высокой прочности

и сопротивления хрупким разрушениям листово-

го проката из низколегированных ферритно-пер-

литных сталей может быть достигнуто за счет значи-

тельного измельчения ферритного зерна в результа-

те проведения чистовой стадии термомеханической

обработки в диапазоне температур Аr3 – (Аr3–(20–

40°С)), и использования комплексного микролеги-

рования такими элементами, как V, Nb, Al, Ti.

При этом хорошая свариваемость стали обеспе-

чена за счет низкого содержания углерода и огра-

ничения параметра трещиностойкости при свар-

ке Рсм до 0.16–0.18%.

Рис. 7. Тонкая структура низколегированной ферритной стали марки 06ГФБ поcле термомеханической обработки с
ускоренным охлаждением [93]. а – Дислокации, б – МУГ.

1 мкм(а) 0.5 мкм(б)

Рис. 8. Формирование ультрамелкозернистой структуры (а) и наноразмерных карбидных выделений (б) в низколеги-
рованной стали ферритно-перлитного класса [93].

50 мкм(а) 200 нм(б)

Рис. 9. Влияние температуры окончания прокатки на
значения предела текучести и работы удара при низ-
ких температурах испытаний низколегированной
ферритной-перлитной стали [93].
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Низколегированные стали категорий прочности
355–390 МПа. Листовой прокат из низколегиро-
ванных хладостойких сталей с гарантированным
пределом текучести 355–390 МПа изготавливает-
ся также преимущественно по технологии термо-
механической обработки с ускоренным охлажде-
нием (ТМО  +  УО). Наибольшие проблемы с
обеспечением хладостойкости возникают при из-
готовлении листового проката толщиной свыше
40 мм, для которого должна контролироваться ра-
бота удара при низких температурах испытаний
на образцах, вырезанных не только от поверхно-
сти, но и из середины по толщине листов.

Системные исcледования, направленные на
создание технологий производства листового про-
ката из хладостойких судостроительных сталей для
Арктики, в том числе с индексом “Arc”, позволили
установить, что для формирования заданной ква-
зиоднородной ферритно-бейнитной структуры,
параметры которой незначительно различались
бы на поверхности, четверти и в середине по тол-
щине листа, и для обеспечения гарантированных
характеристик работоспособности использова-
ния традиционных технологических подходов
недостаточно.

Установлено, что на черновой (высокотемпе-
ратурной) стадии деформацию целесообразно
проводить с максимальными обжатиями по воз-
растающей схеме и с повышением температурно-
го интервала при увеличении углеродного экви-
валента Сэкв низколегированной стали.

Авторами был предложен способ управления
морфологией, соотношением и размерами струк-
турных составляющих в конечной ферритно-бей-
нитной структуре низколегированной стали пу-
тем реализации различных температурных схем
деформации с регламентируемыми обжатиями на
чистовой стадии прокатки, как изотермической,
так и по возрастающему (с разогревом подката за
счет проведения высокоскоростной пластиче-
ской деформации) или убывающему температур-
ному графику в узком диапазоне температур [73].

Для низколегированных сталей с пределом те-
кучести не менее 355–390 МПа на чистовой (за-
вершающей) стадии наиболее эффективно при-
менение изотермической схемы прокатки при
температуре ниже пороговой температуры рекри-
сталлизации аустенита на 200–250°С, способ-
ствующей формированию максимально возмож-
ного количества центров зарождения новых зерен
для получения дисперсной ферритно-бейнитной
структуры.

Деформация при постоянной температуре
приводит к снижению в ферритно-бейнитной
структуре доли реечного бейнита, повышению
дисперсности структурных составляющих и
формированию бейнита гранулярной морфоло-
гии в сочетании с квазиполигональным ферритом,

обеспечивая повышение стабильности вязко-пла-
стических характеристик и сопротивления хрупко-
му разрушению.

Охлаждение листового проката из низколеги-
рованных сталей категорий прочности 355–
390 МПа проводится до температур, соответству-
ющих верхней и средней части бейнитного пре-
вращения, где нераспавшийся по диффузионному
механизму при более высоких температурах аусте-
нит претерпевает превращение по смешанному
механизму.

Структура листового проката толщиной 50 мм,
изготовленного по вышеописанным режимам тер-
момеханической обработки с ускоренным охлажде-
нием, преимущественно представляет собой смесь
структурных составляющих с близкими морфо-
логическими признаками (квазиполигонально-
го феррита и бейнита гранулярной морфологии)
(рис. 10а, 10в). Квазиполигональный феррит ха-
рактеризуется развитым субзеренным строением

и высокой плотностью дислокаций – 1.1 × 1014 м–2,
близкой к плотности дислокаций гранулярного

бейнита (2.0–2.2 × 1014 м–2) – рис. 10в. Доля ква-
зиполигонального феррита по толщине листово-
го проката достигает 40–45%, доля бейнита рееч-
ной морфологии, равномерно распределенного
по сечению шлифа, не превышает 15%.

Результаты EBSD-анализа показали, что раз-
мер структурных элементов при заданном угле
толерантности 15° составляет в среднем 15.2 мкм,
при 5° – 7.2 мкм (рис. 10б). Это свидетельствует о
том, что области гранулярного и реечного бейнита,
а также зерна квазиполигонального феррита суще-
ственно фрагментированы, что подтверждается ис-
cледованиями тонкой структуры на просвечиваю-
щем электронном микроскопе (рис. 10в).

Формирование в низколегированных сталях
категорий прочности 355–390 МПа такой струк-
туры гарантирует получение в листовом прокате
толщиной 50 мм высокой хладостойкости и тре-
щиностойкости при низких температурах испыта-
ний: значения работы удара при температурах ис-
пытаний –40 и –60°С составляют не ниже 150 Дж,
температуры вязко-хрупкого перехода Ткб и нуле-

вой пластичности NDT – минус 15 и минус 65°С,
соответственно. Полученные значения критиче-
ских температур хрупкости удовлетворяют требо-
ваниям к новым хладостойким сталям с индексом
“Arc40”. При этом среднее значение критическо-
го раскрытия в вершине трещины CTOD при тем-
пературе испытаний –60°С, составляющее 1.26 мм,
существенно превосходит предъявляемые требо-
вания даже к сталям с индексом “Arc60” – не ме-
нее 0.20 мм. Вероятно, границы раздела с разори-
ентировками 5°–15° наряду с границами с разори-
ентировкой более 15° вносят вклад в сопротивление
зарождению и распространению трещины, что объ-
ясняет высокие значения трещиностойкости стали.
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Формирование ферритно-бейнитной струк-
туры с выраженной структурной анизотропией в
направлении прокатки и разнозернистостью
(размеры ферритных зерен варьируются от 1 до
25 мкм – рис. 10д), а также наличие значитель-
ной (до 15%) доли перлитоподобного бейнита
(участков полигонального феррита с вырожден-
ным перлитом у границ) (рис. 10г, 10е) позволяет
обеспечить требуемые прочностные характери-
стики, однако приводит к значительному пони-
жению хладостойкости и трещиностойкости ста-
ли. Значения критических температур хрупкости
составляют Ткб =  + 5°С и NDT = –40°С, среднее

значение критического раскрытия в вершине тре-
щины CTOD при температуре испытаний –40°С
находится на нижнем пределе требований 0.15 мм.

Таким образом, сочетание требуемой проч-
ности, пластичности, вязкости и характеристик
работоспособности при низких температурах в
листовом прокате толщиной до 50 мм из низко-
легированных судостроительных сталей с гаран-
тированным пределом текучести 355–390 МПа
обеспечивается за счет формирования квазиодно-
родной по толщине листового проката ферритно-
бейнитной структуры с близкими по морфологии
структурными составляющим и их развитым субзе-
ренным строением (что подтверждается наличием
значительного количества малоугловых границ –
~33–35%), с долей квазиполигонального феррита

не превышающей 45%, а бейнита реечной морфо-
логии – ≤15%. При этом, согласно EBSD-дан-
ным, при заданном угле толерантности θt = 5° ко-

личество структурных элементов размером не бо-
лее 5 мкм должно составлять ~30%, не более
10 мкм – ~70%, а средний размер структурных
элементов – 6–8 мкм по всей толщине листового
проката.

Низколегированные стали категорий прочности
420–460 МПа. Листовой прокат толщиной до 50–
60 мм из низколегированных хладостойких ста-
лей с гарантированным пределом текучести 420–
460 МПа также изготавливается по технологии
термомеханической обработки с ускоренным
охлаждением (ТМО  +  УО) до температур, соот-
ветствующих средней и нижней части бейнитно-
го превращения. На завершающей (чистовой)
стадии прокатки используется возрастающий
график в узком (не более 30°С) диапазоне темпе-
ратур на 150–200°С ниже пороговой температуры
рекристаллизации аустенита, обеспечивающих
формирование развитой субзеренной структуры в
аустените за счет процессов полигонизации и
фрагментации.

Повышение прочностных характеристик по
отношению к свойствам сталей категорий проч-
ности 355–390 МПа достигается за счет сниже-
ния в структуре листового проката с гарантиро-
ванным пределом текучести 420–460 МПа доли

Рис. 10. Структура листовой низколегированной стали категорий прочности 355–390 МПа, изготовленной по техно-
логии ТМО  +  УО: а–в – по “оптимальным” режимам; г–е – при отклонениях от “оптимальных” режимов.

50 мкм(а) 35 мкм(б) 0.5 мкм(в)

20 мкм(г) 35 мкм(д) 0.5 мкм(е)
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квазиполигонального феррита – не более 30%, и
формирования преимущественно бейнитной
структуры гранулярной морфологии (рис. 11а,
11в), а также небольшого увеличения количества
реечного бейнита – с 15 до 20% по всей толщине
листа. При этом средний размер структурных
элементов при заданном угле толерантности 15°
составляет 13.3 мкм, а размер структурных эле-
ментов, определенный при заданном угле толе-
рантности 5°, практически не изменился по срав-
нению с соответствующим параметром в стали
категорий прочности 355–390 МПа – 7.8 мкм
(рис. 11б).

Формирование такой структуры без значи-
тельного количества крупных областей реечного
бейнита, образовавшихся в пределах бывших не-
рекристаллизованных аустенитных зерен, вытя-
нутых вдоль направления прокатки, обеспечивает
высокую хладостойкость толстолистового проката.
Значения работы удара вплоть до температуры ис-
пытаний –80°С составляют не менее 200 Дж. Полу-
ченные значения критических температур хрупко-
сти – Ткб = –20°С, NDT = –75°С полностью соот-

ветствуют требованиям к сталям с индексом
“Arc40”. При этом обеспечивается высокий уро-
вень трещиностойкости – среднее значение кри-
тического раскрытия в вершине трещины CTOD
при температуре испытаний –40°С составляет
0.72 мм при требованиях не менее 0.20–0.25 мм.

При формировании анизотропной ферритно-
бейнитной структуры с существенной долей про-
тяженных областей реечного бейнита (рис. 11е),
декорированных ферритными зернами (рис. 11г),
температура вязко-хрупкого перехода Ткб повы-

шается до  + 15°С, температура нулевой пластич-
ности NDT – до –25°С, а среднее значение кри-
тического раскрытия в вершине трещины CTOD
при температуре испытаний –40°С понижается
до 0.08 мм, что не отвечает требованиям.

Таким образом, сочетание требуемой прочно-
сти, пластичности, вязкости и характеристик рабо-
тоспособности при низких температурах в листо-
вом прокате толщиной до 50–60 мм из низколеги-
рованных сталей с гарантированным пределом
текучести 420–460 МПа обеспечивается за счет
формирования квазиоднородной по толщине ли-
стового проката ферритно-бейнитной структуры с
бейнитом преимущественно гранулярной мор-
фологии при содержании квазиполигонального
феррита до 20–30%, характеризующейся разви-
той субструктурой деформационного происхож-
дения (доля МУГ – ~40%). Доля бейнита реечной
морфологии не должна превышать 20%.

Повышение кратности деформации при про-
катке для ферритно-бейнитных сталей приводит
к измельчению структурных элементов и увели-
чению количества мелкодисперсного квазиполи-
нального феррита, который способствует повы-

Рис. 11. Структура листовой низколегированной стали категорий прочности 420–460 МПа, изготовленной по техно-
логии ТМО  +  УО: а–в – по “оптимальным” режимам; г–е – при отклонениях от “оптимальных” режимов.

20 мкм(а) 25 мкм(б) 0.5 мкм(в)

50 мкм(г) 35 мкм(д) 0.2 мкм(е)
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шению вязко-пластических характеристик. При
формировании преимущественно бейнитной
структуры повышение дробности деформации
не оказывает положительного влияния. В связи с
этим при производстве бейнитных сталей необ-
ходимо при прокатке обеспечивать максимально
возможные обжатия за один проход [75].

Дополнительным методом измельчения струк-
туры становится формирование карбидов и карбо-
нитридов размером 10–50 нм в аустените и в ко-
нечной структуре микролегированной стали. В
результате исcледований влияния ванадия на
морфологию бейнитной структуры установлено,
что дополнительное введение в сталь ванадия в
количестве 0.03%, увеличивая число центров обра-
зования новой фазы до начала γ → α-превращения
(нитридов и карбонитридов ванадия), интенсифи-
цирует процесс выделения квазиполигонального
феррита и повышает критическую точку Ar1, обес-

печивая формирование преимущественно грану-
лярных структур [95].

При этом в низколегированных сталях с бей-
нитной структурой гранулярного типа и развитой
субструктурой (поcле термомеханической обработ-
ки со ступенчатым охлаждением) при поcледую-
щем отпуске наблюдается эффект дисперсионного
твердения, причем введение 0.03% ванадия обу-
cлавливает повышение прочности на 40–50 МПа.
Технологии, базирующиеся на принципах управ-
ляемого выделения карбидов и карбонитридов
при ступенчатом охлаждении или высокотемпе-
ратурном отпуске, являются весьма перспектив-
ным направлением развития производства высо-
копрочных низколегированных сталей (что ис-
пользовано при разработке технологии ЗПН  +  О
для производства листового проката толщиной
61–100 мм из сталей с гарантированным преде-
лом текучести 420–460 МПа) [96].

Разработка температурно-деформационных
схем прокатки для изготовления листов боль-
ших толщин (свыше 60 мм) требует особого
подхода.

В листовом прокате толщиной 80–100 мм из
низколегированных сталей, изготовленном по
технологии ЗПН  +  О, при использовании одно-
стадийной деформации в поверхностных cлоях
формируется отпущенная бейнитно-мартенсит-
ная структура с размером областей реечного бей-
нита до 80 мкм, в середине по толщине – бейнит-
ная структура, представляющая собой участки
бейнита гранулярной и реечной морфологии при
наличии крупных областей реечного бейнита раз-
мером до 120 мкм и ферритных зерен размером до
20 мкм. Такая структура не позволяет обеспечить
стабильные показатели работы удара при темпе-
ратуре испытаний –60°С в образцах, вырезанных
из середины по толщине листового проката (14–
213 Дж при среднем значении 146 Дж) [96].

Проведение деформации по двухстадийной
схеме позволяет в листовом прокате обеспечить
получение бейнитной структуры допустимой сте-
пени неоднородности по его толщине, а также
размеров областей отпущенного бейнита реечно-
го типа не более 30–40 мкм для листов толщиной
80 мм и 50–60 мкм – для листов толщиной 100 мм.

Коэффициент анизотропии6 такой структуры по
толщине составляет Kа = 0.78–1.09 для проката

толщиной 80 мм и Kа = 0.87–1.14 для проката тол-

щиной 100 мм, а полученный уровень работы уда-
ра при температуре испытаний –60°С в середине
по толщине – 189–207 Дж и 168–198 Дж соответ-
ственно [96].

Экономнолегированные стали категорий проч-
ности 500–620 МПа. Высокий уровень прочност-
ных и вязко-пластических свойств (относитель-
ного удлинения до 22.5%, работы удара при тем-
пературе испытаний –60°С – не менее 200 Дж)
листового проката толщиной до 50 мм из эконом-
нолегированных хладостойких сталей с гаранти-
рованным пределом текучести 500–620 МПа
обеспечивается при использовании специальных
режимов закалки с прокатного нагрева с отпуском
(ЗПН  +  О), реже (в ограниченных толщинах) – по-
cле ТМО  +  УО.

Из-за более высокого содержания легирую-
щих элементов в хромникельмедьмолибденовых
сталях, микролегированных ниобием, основным
механизмом измельчения аустенитной структуры
на черновой (высокотемпературной) стадии про-
катки является многократная статическая рекри-
сталлизация, протекание которой в полной мере
может быть обеспечено путем постепенного уве-
личения междеформационных пауз между поcле-
довательными обжатиями по мере понижения
температуры на черновой стадии в области проте-
кания частичной динамической и статической
рекристаллизации аустенита (1150–1000°С) [55].
Однако крайне важно исключить чрезмерно дли-
тельные выдержки между проходами, а также
ограничить продолжительность промежуточного
подстуживания для предотвращения процесса
собирательной рекристаллизации в аустените.

На чистовой (завершающей) стадии прокатки
для сталей категорий прочности 500–620 МПа с
индексом “Arc40” целесообразно использование
убывающего температурного графика прокатки в
достаточно узком диапазоне температур (не более
40–50°С) с началом при температуре ниже поро-
говой температуры рекристаллизации аустенита
на 50–70°С, исключающего наклеп аустенита и
обеспечивающего создание развитой субзерен-
ной структуры в аустените за счет процессов ди-
намической полигонизации и фрагментации.

6 Коэффициент анизотропии характеризует наличие и вы-
раженность приоритетной ориентации структурных со-
ставляющих [97–99].
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Формирование квазиизотропной по толщине
листового проката бейнитно-мартенситной струк-
туры позволяет обеспечить высокую прочность при
требуемой трещиностойкости и хладостойкости
стали. При этом структура представляет собой
смесь бейнита гранулярной и реечной морфоло-
гии со средним размером структурных элементов –
12,2 мкм при заданном угле толерантности 15° и
9.4 мкм при заданном угле толерантности 5°
(рис. 12б) и мартенсита реечного и нереечного
типа, доля которого зависит от толщины листово-
го проката. Значения работы удара при темпера-
туре испытаний –80°С составляют 159–288 Дж.
Полученные значения температур вязко-хрупко-
го перехода Ткб = –55°С и нулевой пластичности

NDT = –75°С удовлетворяют требованиям к хла-
достойким сталям с индексами “Arc40”–“Arc50”.
Среднее значение критического раскрытия в вер-
шине трещины CTOD при температуре испыта-
ний –40°С составляет 0.45 мм при требованиях не
менее 0.25 мм.

В cлучае, когда бейнитная составляющая в
структуре крайне неоднородна вcледствие нерав-
номерного протекания cледующих процессов:

– рекристаллизации в аустените при горячей
пластической деформации, вcледствие чего при
поcледующем закалочном охлаждении формиру-
ются крупные области реечного бейнита в преде-

лах бывших нерекристаллизованных аустенит-
ных зерен,

– разупрочнения при отпуске, приводящего к
образованию крупных отпущенных областей по
соседству с областями с сохранившейся реечной
структурой (рис. 12г, 12е),

наблюдается значительное ухудшение хладо-
стойкости стали (в частности, повышение темпе-
ратуры Ткб до  + 20°С, NDT до –40°С). В таком

cлучае EBSD-анализ показывает укрупнение
среднего размера структурных элементов с разо-
риентировками на границах более 15° до 19.2 мкм
(рис. 12д).

Таким образом, в листовом прокате толщиной
до 50 мм из экономнолегированных сталей с гаран-
тированным пределом текучести 500–620 МПа со-
четание требуемой прочности, пластичности,
вязкости и характеристик работоспособности
при низких температурах обеспечивается за
счет формирования квазиизотропной по тол-
щине листового проката бейнитно-мартенсит-
ной структуры с высокой долей малоугловых гра-
ниц – ~45–55%, бейнитом реечной и грануляр-
ной морфологии, долей мартенсита от 10 до 50%,
при отсутствии ферритной составляющей. При
заданном угле толерантности θt = 5° количество

структурных элементов размером не более 5 мкм
должно составлять ~20–25%, не более 10 мкм – не
менее 55%, а средний размер структурных эле-

Рис. 12. Структура листовой экономнолегированной стали категорий прочности 500–620 МПа, изготовленной по тех-
нологии ЗПН  +  О: а–в – по “оптимальным” режимам; г–е – при отклонениях от “оптимальных” режимов.

20 мкм(а) 30 мкм(б) 100 мкм(в)

20 мкм(г) 35 мкм(д) 150 мкм(е)
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ментов – 7.5–11 мкм по всей толщине листового
проката.

Экономнолегированные стали категорий проч-
ности 690–960 МПа. Листовой прокат из эконом-
нолегированных хладостойких сталей с гаранти-
рованным пределом текучести 690–960 МПа тол-
щиной до 50 мм изготавливается по технологии
закалки с прокатного нагрева с высокотемпера-
турным отпуском.

В работе [72] установлено, что в высокопроч-
ных сталях хромникельмедьмолибденовой ком-
позиции легирования, микролегированных нио-
бием, температура начала динамической рекри-
сталлизации лежит выше 1100°С при степенях
деформации не менее 20% за проход, в связи с чем
обеспечить полноту ее протекания при существу-
ющих технологических ограничениях прокатного
оборудования невозможно. Это приводит к неже-
лательной структурной неоднородности, когда
мелкие рекристаллизованные зерна сосуществу-
ют с крупными деформированными, при этом
разнозернистость не устраняется и при метадина-
мической рекристаллизации. В сталях данных ка-
тегорий прочности так же, как и в менее прочных
сталях с гарантированным пределом текучести
500–620 МПа, единственным механизмом фор-
мирования однородной мелкозернистой структу-
ры аустенита остается статическая рекристалли-
зация.

В сочетании с измельчением исходного аусте-
нитного зерна на высокотемпературной (черно-
вой) стадии горячей прокатки за счет управления
процессами статической рекристаллизации в меж-
деформационных паузах важным является выбор
температурно-деформационных схем прокатки
на низкотемпературной (чистовой) стадии про-
катки.

Предложенный в работе [73] принцип управ-
ления параметрами структуры в низколегирован-
ных сталях за счет варьирования температурной
схемы деформации на чистовой стадии по возрас-
тающему, убывающему графику и при постоян-
ной температуре был использован и для высоко-
прочных сталей. В работе [74] показано, что для
формирования аустенитного зерна размером не
более 16 мкм с развитой субструктурой деформа-
ционного происхождения, горячую пластическую
деформацию на завершающей (чистовой) стадии
прокатки cледует проводить при постоянной тем-
пературе ниже температурного порога статической
рекристаллизации на 50–70°С с постоянной сте-
пенью обжатия 12–13% за проход. Применение та-
кого технологического приема позволяет повы-
сить прочностные характеристики стали на 50–
100 МПа без изменения уровня легирования.

Для наиболее ответственных элементов мор-
ских конструкций используется сталь, изготавли-
ваемая закалкой с отпуском. Требуемый уровень
механических свойств в стали с бейнитно-мар-
тенситной структурой может быть получен толь-

ко поcле высокого отпуска. Низкий отпуск обес-
печивает высокие прочностные характеристики и
низкие значения пластичности и вязкости.

Формирование дисперсной бейнитно-мартен-
ситной структуры (рис. 13а), состоящей преиму-
щественно (до 75–80%) из реечного мартенсита
(РМ) с высокой плотностью дислокаций (2.3–

2.9) × 1014 м–2 (рис. 13в), обуcловливает как требуе-
мые прочностные характеристики, так и необходи-
мую хладостойкость и трещиностойкость. Второй
структурной составляющей в таких сталях являет-
ся мартенсит самоотпуска (высокотемператур-
ный мартенсит) с плотностью дислокаций, близ-
кой к наблюдаемой в РМ, и дисперсными карби-
дами размером 40–50 нм при их объемной

плотности 1.5 × 1020 м–3. Такая структура позволя-
ет получить гарантированный предел текучести
690 МПа и более, относительное удлинение не
менее 15% и работу удара не менее 80 Дж при тем-
пературе –40…–60°С. Полученные значения кри-
тических температур хрупкости Ткб = –55°С и

NDT = –75°С близки к значениям для менее проч-
ных сталей категорий прочности 500–620 МПа, со-
ответствуя требованиям к хладостойким сталям с
индексами “Arc40”–“Arc50”.

В экономнолегированных сталях с гарантиро-
ванным пределом текучести 690–960 МПа с бей-
нитно-мартенситной структурой преимущественно
сдвиговый характер превращения способствует
значительному измельчению структурных элемен-
тов как с границами с разориентировкой более 15°,
так и более 5° (пакеты, блоки, субблоки) [100–102],
что позволяет сохранить также требуемую трещи-
ностойкость (значения критического раскрытия
в вершине трещины CTOD не менее 0,30 мм) при
данном уровне прочности. Так, в сталях катего-
рий прочности 690–750 (рис. 13б) и 890–960 МПа
средний размер структурных элементов при за-
данном угле толерантности 15° составляет 9.7 и
9.0 мкм, а при 5° – 7.0 и 5.1 мкм соответственно.

При технологическом отклонении от “опти-
мальных” температурно-деформационных режи-
мов прокатки в экономнолегированных сталях с га-
рантированным пределом текучести 690–750 МПа
может быть сформирована неоднородная пре-
имущественно бейнитная структура с протяжен-
ными областями бейнита реечной морфологии
(рис. 13г, 13д) при наличии ферритной составля-
ющей (рис. 13е). Это приводит к понижению всех
механических свойств при одновременном повы-
шении значений критических температур хруп-
кости – Ткб до 0°С и NDT до –45°С.

Cледует отметить, что для сталей с гарантиро-
ванным пределом текучести 890–960 МПа суще-
ственно ограничен углеродный эквивалент, кото-
рый косвенно оценивает их свариваемость, а также
уровень легирования. В настоящее время в России и
за рубежом проводятся исcледования по созданию
экономнолегированных судостроительных сталей
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гражданского назначения с пределом текучести
890 МПа и выше [103].

Таким образом, в листовом прокате толщиной
до 50 мм из экономнолегированных сталей с гаран-
тированным пределом текучести 690–960 МПа со-
четание требуемой прочности, пластичности,
вязкости и характеристик работоспособности
при низких температурах обеспечивается за счет
формирования квазиизотропной по толщине ли-
стового проката бейнитно-мартенситной струк-
туры с высокой плотностью дислокаций и разви-
той субструктурой при доле реечного мартенсита
до 75–80%.

При этом для экономнолегированных сталей
категорий прочности 690–960 МПа параметры
бейнитно-мартенситной структуры определяют-
ся композицией их легирования.

УСТАНОВЛЕННЫЕ ВЗАИМОСВЯЗИ 
МЕЖДУ ЛЕГИРОВАНИЕМ, РАЗЛИЧНЫМИ 

ПАРАМЕТРАМИ СТРУКТУРЫ, 
ХАРАКТЕРИСТИКАМИ ХЛАДОСТОЙКОСТИ 

И ТРЕЩИНОСТОЙКОСТИ
ПРИ НИЗКИХ ТЕМПЕРАТУРАХ

Требуемые для высокопрочных “Arc”-сталей
характеристики работоспособности при низких
температурах в толстолистовом прокате обеспе-
чиваются только при соблюдении всех вышеопи-

санных разработанных технологических приемов
прокатки и закалки с прокатного нагрева.

Взаимосвязи “легирование–
характеристики работоспособности”

Установлено, что для обеспечения стабильно-
го сочетания прочности, работы удара по толщи-
не, а также характеристик работоспособности
при низких температурах, определяемых на пол-
нотолщинных образцах, в листовом прокате из
хладостойких низко- (толщиной до 100 мм) и эко-
номнолегированных (толщиной до 50 мм) сталей,
в том числе с индексом “Arc”, необходимо суже-
ние диапазонов содержания углерода и основных
легирующих элементов, заданных в ГОСТ 52927–
2015 и “Правилах…” РМРС, а также выбор рацио-
нального микролегирования [104].

Так, во всем диапазоне рассматриваемых тол-
щин листового проката 30–60 мм достижение за-
данных характеристик хладостойкости – темпера-
тур вязко-хрупкого перехода Ткб и нулевой пластич-

ности NDT, а также высокой трещиностойкости по
критерию критического раскрытия в вершине
трещины CTOD при температурах от –40 до
‒60°С обеспечивается в низколегированных ста-
лях с гарантированным пределом текучести
355–460 МПа, легированных Mn, при суммарном
содержании (Ni  +  Сu) не более 1.0% [104], рис. 14.

Рис. 13. Структура листовой экономнолегированной стали категорий прочности 690–750 МПа, изготовленной по тех-
нологии ЗПН  +  О: а–в – по “оптимальным” режимам; г–е – при отклонениях от “оптимальных” режимов.

20 мкм(а) 15 мкм(б) 0.5 мкм(в)

20 мкм(г) 10 мкм(д) 0.5 мкм(е)
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Значительно cложнее сохранить требуемый

комплекс механических свойств в сочетании с ха-

рактеристиками хладостойкости и трещиностой-

кости в экономнолегированных сталях категорий

прочности 500–960 МПа. Это связано с тем, что

выбранные диапазоны содержания основных ле-

гирующих элементов высокопрочной стали (мар-

ганца, никеля, меди, хрома и молибдена) при

ограничении значений углеродного эквивалента

Сэкв должны обеспечивать требуемую прокалива-

емость по всей толщине листового проката до

50 мм, а в соответствии с новейшими требовани-

ями “Правил…” РМРС – и до 100 мм.

Так, например, в экономнолегированных ста-

лях с Сэкв 0.41% (~1% (Ni  +  Cu  +  Mo)) и 0.46%

(0.5% Cr  +  2.0% (Ni  +  Cu  +  Mo)), несмотря на

высокий уровень работы удара при температуре

испытаний –60°С, удается обеспечить уровень

прочностных характеристик, соответствующий

только категории прочности 500 МПа. Увеличе-

ние значений Сэкв до 0.51–0.61% позволяет обес-

печить уровень прочности, удовлетворяющий

требованиям к сталям категорий 620–750 МПа.

При этом высокие значения работы удара вплоть

до температуры испытаний –80°С можно полу-

чить при использовании различных композиций

легирования: 0.5% Cr  +  2.5% (Ni  +  Cu  +  Mo)

при Сэкв = 0.51%; 0.7% Cr  +  2.5% (Ni  +  Cu  +  Mo)

при Сэкв = 0.54%, 0.7% Cr  +  3.0% (Ni  +  Cu  +

Mo) при Сэкв = 0.59% (рис. 15) [104]. При этом в

листовом прокате толщиной 40–50 мм обеспечи-

ваются низкие значения температур вязко-хруп-

кого перехода Ткб = –55…–72°С и температуры

нулевой пластичности NDT = –75…–105°С, что

соответствует требованиям к хладостойким ста-

лям с индексами “Arc40”–“Arc60".

При увеличении толщины листового проката

из экономнолегированных сталей с гарантиро-

ванным пределом текучести 500–750 МПа более

50 мм снижается скорость охлаждения в середине

по толщине, что при недостаточном содержании

легирующих элементов увеличивает вероятность

формирования неравномерной по толщине струк-

туры с крупными областями гранулярного и рееч-

ного бейнита. В связи с этим для увеличения прока-

ливаемости стали при закалке листового проката в

толщинах 51–100 мм целесообразно увеличения со-

держания Cr до 1.10–1.20% при суммарном содер-

жании Ni и Cu – 2.25–2.35% [104].

Cледует отметить, что использование эконо-

мичного легирования для изготовления толстоли-

стового проката из высокопрочных сталей значи-

Рис. 14. Минимальные значения критических температур хрупкости Ткб (а) и NDT (б) для листового проката толщи-
ной 30–60 мм из низколегированных сталей с различным содержанием основных легирующих элементов (линии –
требования): белые столбики – (1.35–1.40)% Mn без Ni и Cu; заштрихованные столбики – (1.15–1.20)% Mn  +  (0.85–
0.90)% (Ni  + Cu); серые столбики – (1.15–1.20)% Mn  +  (1.15–1.20)% (Ni  +  Cu) [104].
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Рис. 15. Влияние содержания Сr и суммарного содер-
жания (Ni  +  Cu  +  Mo) на значения работы удара при
пониженных температурах [104].
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тельно ограничивает область температур, в которой
обеспечиваются требуемые значения критического
раскрытия в вершине трещины CTOD.

Взаимосвязи “параметры структуры–
характеристики работоспособности”

Для гарантированного обеспечения характе-
ристик работоспособности листового проката
толщиной до 100 мм, дополнительно к уже вы-
шеописанным общим представлениям об “опти-
мальной” структуре, должны выполняться и
другие важные требования, гораздо более жест-
кие, чем предъявлялись ранее к судостроитель-
ным сталям категорий хладостойкости D, E и F.

Важным подходом к оценке квазиизотропной
структуры хладостойких сталей, который не учи-
тывался ранее, но определяет получение высокой
хладостойкости и трещиностойкости, является
не только разработка количественных требова-
ний к ключевым параметрам структуры, но нор-
мирование диапазона изменения их значений по
толщине листового проката, характеризующего
допустимую степень неоднородности и анизотро-
пии (разницы между минимальным и максималь-
ным значениями). При этом ключевые парамет-
ры структуры, определяющие характеристики ра-
ботоспособности, существенно отличаются для
сталей с различной структурой.

Низколегированные стали с ферритно-бейнит-
ной структурой. Для гарантированного обеспече-
ния характеристик работоспособности в листовом
прокате из низколегированных сталей с пределом
текучести не менее 355–460 МПа, изготавливае-
мом по технологии термомеханической обработки
с ускоренным охлаждением, должны выполняться
комплексные требования к различным морфоло-
гическим и кристаллогеометрическим парамет-

рам структуры, в том числе, структурной анизо-
тропии, морфологии, дисперсности и соотноше-
нию структурных составляющих, объемной доле и
размерам областей бейнита реечной морфологии, а
также к ряду “тонких” параметров структуры, оце-
ниваемых с помощью просвечивающей электрон-
ной микроскопии (ПЭМ) и автоматизированного
анализа дифракционных картин обратного рассея-
ния электронов (EBSD-анализа) [105, 106].

На рис. 16 продемонстрировано влияние
структурной анизотропии, определяемой коэф-
фициентом анизотропии Kа [97–99], на результа-

ты испытаний на ударный изгиб и значения кри-
тических температур Ткб и NDT для листового

проката больших толщин из низколегированных
сталей. Так, в листовом прокате толщиной до
100 мм из низколегированных сталей с пределом
текучести не менее 355–460 МПа для обеспече-
ния высокой работы удара при температурах ис-
пытаний –60…–80°С значения Kа не должны пре-

вышать 1.35 (рис. 16а) при максимально допусти-
мой разнице по толщине листов – 0.50 [104, 105].

При этом для получения гарантированных ха-
рактеристик работоспособности, удовлетворяю-
щих требованиям к хладостойким сталям с ин-
дексом “Arc40”, необходимо ужесточение требо-
ваний к допустимому значению Kа – не более 1

(рис. 16б) [105]. Немаловажно, что данные требова-
ния внесены в “Правила…” РМРС – 2019 г. [23, 24].

На рис. 17 представлено влияние “тонких” па-
раметров ферритно-бейнитной структуры листо-
вого проката толщиной 50–60 мм из низколегиро-
ванной стали, определенных в различных точках
по толщине листов с помощью EBSD-анализа, на
значения температур Ткб и NDT и критического

раскрытия в вершине трещины CTOD при темпе-
ратуре испытаний не выше –40°С.

Рис. 16. Влияние коэффициента анизотропии структуры низколегированной стали на характеристики хладостойко-
сти листового проката: работу удара при низких температурах испытаний (а) и критические температуры хрупкости
Ткб и NDT (б) [105].
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Рис. 17. Влияние параметров ферритно-бейнитной структуры листового проката толщиной 50–60 мм из низколеги-

рованной стали, определенных с помощью EBSD-анализа, на характеристики работоспособности (Ткб, NDT, CTOD):

1 – Ткб =  +15°С, NDT = –75°С, CTOD–40 = 0.13 мм; 2 – Ткб =  + 10°С, NDT = –50°С, CTOD–40 = 1.24 мм; 3 – Ткб =

= –15°С, NDT = –65°С, CTOD–40 = 0.23 мм; 4 – Ткб = –20°С, NDT = –75°С, CTOD–40 = 1.2 мм; белые столбики –

вблизи поверхности, серые столбики – в четверти по толщине листа, заштрихованные столбики – в середине по тол-

щине листа [104].
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Установлено [104], что гарантированные ха-
рактеристики работоспособности листового про-
ката из низколегированных сталей категорий
прочности 355–460 МПа с индексом “Arc”, изго-
тавливаемого по технологии ТМО  +  УО, дости-
гаются при cледующих ограничениях значений
параметров структуры и их максимально допу-
стимой разницы (∆) по толщине листов:

– доля малоугловых границ % МУГ – 25–40%
при ∆% МУГ≤ 15% (рис. 17а),

– доля большеугловых границ, соответствую-
щих углам разориентировки θ = 50°–62.5°, % БУГ
не менее 20% при ∆% БУГ ≤ 15% (рис. 17б),

– средний размер структурных элементов Dср

при заданном угле толерантности θt = 5° – не бо-

лее 11 мкм при ∆Dср ≤ 5 мкм (рис. 17в),

– максимальный размер структурных элемен-
тов Dмакс при заданном угле толерантности θt = 5° –

не более 20 мкм при ∆Dмакс ≤ 5 мкм (рис. 17г),

– доля элементов структуры размером D не бо-
лее 5 и 10 мкм при заданном угле толерантности
θt = 5° – не менее 20% и 65% соответственно при

∆% D≤5 мкм и ∆% D≤10 мкм не более 25% (рис. 17д, 17е);

– усредненная величина кривизны кристалла
GAMср – не более 0.65° ∆ GAMср ≤ 0.25° (рис. 17ж).

Экононолегированные стали с бейнитной и бей-
нитно-мартенситной структурой. Для высокопроч-
ных экономнолегированных сталей с пределом
текучести не менее 500–960 МПа, изготавливае-
мых по технологии закалки с прокатного нагрева
с высокотемпературным отпуском, основными
структурными параметрами являются размер быв-
шего аустенитного зерна (БАЗ) DБАЗ. ср. и степень

его неоднородности DБАЗ. макс.–DБАЗ. мин по толщи-

не листового проката [74], средний размер и доля
структурных элементов заданного размера при
углах толерантности θt = 5° и 15°, а также соотно-

шение структурных составляющих (мартенсита и
бейнита различной морфологии с оценкой плот-
ности дислокаций, объемной доли карбидных вы-
делений в теле и по границам зерен и субзерен).

В работах [106–109] показано, что при форми-
ровании бейнитной или бейнитно-мартенситной
структуры важным является создание “эффек-
тивных зерен”, разделенных большеугловыми
границами. Именно от таких кристаллических
элементов, которыми могут быть не только паке-
ты, но и отдельные блоки, а также структурные
элементы с границами деформационного проис-
хождения и углами разориентировки θ между ни-
ми не менее 5°, зависит обеспечение высокой хла-
достойкости и трещиностойкости высокопрочных
сталей.

Однако это требует более детальных исcледова-
ний особенностей внутреннего строения бейнита
и мартенсита в хромникельмедьмолибденовых
сталях (реек, пакетов и блоков [100, 109–111]), что
стало возможным с разработкой и применением
новых методик аттестации структуры высокопроч-
ных сталей с помощью EBSD-анализа [101, 109,
112–114] в совокупности с результатами ПЭМ.

ХАРАКТЕРИСТИКИ ХЛАДОСТОЙКОСТИ 
ЛИСТОВОГО ПРОКАТА ИЗ НИЗКО-

И ЭКОНОМНОЛЕГИРОВАННЫХ СТАЛЕЙ

На рис. 18 и 19 продемонстрированы характе-
ристики хладостойкости (значения работы удара
при температуре испытаний –60°С, критических
температур вязко-хрупкого перехода Ткб и нуле-

вой пластичности NDT) для листового проката
толщиной 40–50 мм из “Аrc”-сталей с гарантиро-
ванным пределом текучести от 355 до 750 МПа,
изготовленного по оптимизированным технологи-
ческим процессам – ТМО  +  УО и ЗПН  +  О [96].

Рис. 18. Значения работы удара при температуре испытаний –60°С для листового проката толщиной 40–50 мм из низ-
ко- и экономнолегированных сталей с индексом “Arc”, изготовленного по технологиям ТМО  +  УО (а) и ЗПН  +  О (б):
светлые столбики – вблизи поверхности, темные столбики – в середине по толщине листа [96].
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В работе [96] также показано, что высокий
уровень работы удара при температуре испыта-
ний –60°С может быть получен и для листового
проката толщиной 80–100 мм из низколегирован-
ных сталей категории хладостойкости F с гаранти-
рованным пределом текучести 355–390 МПа (по
технологии ТМО  +  УО) и 420–460 МПа (по тех-
нологии ЗПН  +  О), рис. 20.

При этом полученные характеристики хладо-
стойкости листового проката из низко- и эконом-
нолегированных сталей различного спектра
прочности гарантируются разработанными энер-
госберегающими технологиями (ТМО  +  УО и
ЗПН  +  О) за счет формирования квазиизотроп-
ной заданной структуры допустимой степени не-
однородности и анизотропии по толщине листов.

ХЛАДОСТОЙКОСТЬ
И ТРЕЩИНОСТОЙКОСТЬ ЗОНЫ 

ТЕРМИЧЕСКОГО ВЛИЯНИЯ (ЗТВ) 
СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ

При высоком уровне механических свойств и
характеристик работоспособности основного ме-
талла, обеспечение стабильных показателей хла-
достойкости и трещиностойкости металла ЗТВ
сварных соединений остается cложной задачей.

Проведенный комплекс испытаний сварных
соединений подтвердил удовлетворительную
свариваемость листового проката из хладостой-
ких сталей с гарантированным пределом текуче-
сти 355–750 МПа при погонной энергии до
3.5 кДж/мм. Для сварных соединений листового
проката толщиной 40–60 мм из низколегирован-
ных, категорий прочности 355–390 МПа (рис. 21а),
и экономнолегированных, категорий прочности
500–750 МПа (рис. 21б), хладостойких сталей до-
стигнут высокий уровень работы удара при тем-
пературе испытаний –60°С на образцах с надре-

зом как по линии сплавления (ЛС), так и на рас-
стоянии 2 и 5 мм от нее (ЛС  +  2, ЛС  +  5) [96].

Полученные средние значения критического
раскрытия в вершине трещины CTOD сварных
соединений свидетельствуют о высокой трещи-
ностойкости металла ЗТВ при температуре ис-
пытаний –40°С как для низколегированных, так
и экономнолегированных хладостойких сталей
(рис. 21в) [96].

Повышение погонной энергии при сварке до
6 кДж/мм при изготовлении сварных соединений
из низколегированных сталей приводит к суще-
ственному снижению средних значений работы
удара. Наиболее низкие значения получены для
образцов с надрезом по ЛС из-за формирования
крупнозернистой бейнитной структуры внутри
бывших аустенитных зерен размером до 200 мкм,
с интенсивным выделением карбидной фазы по
их границам. При этом работа удара и трещино-

Рис. 19. Результаты определения критических температур хрупкости Ткб (а) и NDT (б) для листового проката толщи-
ной 40–50 мм из низко- и экономнолегированных сталей с индексом “Arc” категорий прочности: белые столбики –
355–390 МПа, заштрихованные столбики (в левую сторону) – 420–460 МПа, светло-серые столбики – 500 МПа, тем-
но-серые столбики – 620 МПа, темные столбики – 690 МПа, заштрихованные столбики (в правую сторону) –
750 МПа [96].

–80

–60

–40

–20

0

Т
е
м

п
е
р

а
т
у

р
а

 T
к

б
, 
°С

ТМО + УО,

50 мм

ЗПН + О,

40–50 мм

(а)

–15

–40

–55

–72

–55

–20

–120

–100

–80

–60

–40

–20

0

Т
е
м

п
е
р

а
т
у

р
а

 N
D

T
, 
°С

ТМО + УО,

50 мм

ЗПН + О,

40–50 мм

(б)

–65

–100

–75

–95

–75
–80

Рис. 20. Значения работы удара при температуре ис-
пытаний –60°С для листового проката толщиной 80–
100 мм из низколегированных сталей: светлые стол-
бики – вблизи поверхности, темные столбики – в се-
редине по толщине листа [96].
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стойкость металла ЗТВ существенно превышает
требования “Правил…” РМРС [96].

Более подробно результаты исcледования
структуры и свойств ЗТВ сварных соединений из
низко- и экономнолегированных хладостойких
сталей для арктического применения рассмотре-
ны в работах [115–125].

Высокая хладостойкость и трещиностойкость
металла ЗТВ свидетельствует о возможности при-
менения разработанных материалов для сварных
конструкций, эксплуатирующихся в cложных кли-
матических уcловиях Арктики. Применение при
сварке высокопроизводительных процессов без по-
тери хладостойкости металла в ЗТВ сварных соеди-

нений позволяет снизить трудоемкость сварочных
работ на судостроительных заводах не менее чем
на 30%.

ПРОМЫШЛЕННОЕ ВНЕДРЕНИЕ

Производство листового проката из хладо-
стойких сталей широкого спектра прочностных
характеристик освоено на ПАО “Магнитогор-
ский металлургический комбинат”, ПАО “Север-
сталь”, ООО “ОМЗ-Спецсталь” и АО “Уральская
сталь”, табл. 6. Разработанные материалы уже ис-
пользованы для строительства ледокольного фло-
та, морской и инженерной техники (в том числе,

Рис. 21. Средние значения работы удара KV при температуре испытаний –60°С (а, б) и критического раскрытия в вер-
шине трещины CTOD (в) ЗТВ сварных соединений из низко- и экономнолегированных “Arc”-сталей категорий проч-
ности: белые столбики – 355–390 МПа при погонной энергии 3.5 кДж/мм, заштрихованные столбики (в левую сто-
рону) – 355–390 МПа при погонной энергии 6 кДж/мм, светло-серые столбики – 500 МПа при погонной энергии
3.5 кДж/мм, заштрихованные столбики (в правую сторону) – 750 МПа при погонной энергии 2.6 кДж/мм [96].
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Таблица 6. Хладостойкие стали для Арктики, освоенные на крупнейших металлургических комбинатах

Категории 

прочности, МПа

Категория 

хладостойкости

Максимальная 

толщина проката, мм
Исходная заготовка

Технология 

производства

315 D, E, F 70 Cляб ТМО + УО

355 D, E, F 100 Cляб ТМО + УО

Аrc 50 Cлиток ТМО + УО

390 D, E, F 100 Cляб ТМО + УО

Аrc 50 Cлиток ТМО + УО

420 D, E, F 60 Cляб ТМО + УО

D, E, F 61–100 Cляб ЗПН + О

Аrc 50 Cляб ТМО + УО

460 D, E, F 60 Cляб ТМО + УО

D, E, F 61–100 Cляб ЗПН + О

Аrc 50 Cляб ТМО + УО

500 D, E, F, Аrc 60 Cляб, cлиток ЗПН + О

620 D, E, F, Аrc 60 Cляб, cлиток ЗПН + О

690 D, E, F, Аrc 50 Cляб, cлиток ЗПН + О

750 D, E, Arc 40 Cлиток ЗПН + О

890 D, E 50 Cляб ЗПН + О

960 D, E 50 Cляб ЗПН + О



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 6  2021

ХЛАДОСТОЙКИЕ СТАЛИ. СТРУКТУРА, СВОЙСТВА, ТЕХНОЛОГИИ 653

судов ледового плавания, ледостойких морских
платформ, а также подъемно-транспортного обо-
рудования, обеспечивающего разведку и освое-
ние нефтегазовых месторождений, территорий
береговой линии), эксплуатирующейся в аркти-
ческих уcловиях. За период 2010–2018 гг. осу-
ществлены поставки около 500 тыс. тонн высо-
кокачественного листового проката из хладо-
стойких марок низко- и экономнолегированных
сталей категорий прочности от 315 до 690 МПа по
различным заказам ведущих судостроительных
предприятий РФ [96].

Хладостойкий листовой прокат использован
для строительства крупнейших в мире атомных
ледоколов проектов “Арктика”, “Сибирь” и
“Урал”, дизель-электрического ледокола проекта
Aker ARC 130 А, а также самого большого в мире
многофункционального линейного дизель-элек-
трического ледокола “Виктор Черномырдин” и
других судов, рекомендован для строительства
ледокола “Лидер” с мощностью энергетической
установки 110 МВт.

Новые высоконадежные хладостойкие стали
категорий прочности 315–750 МПа с индексом
“Arc”, отвечающие современным требованиям
“Правил…” РМРС–2017 и основного националь-
ного стандарта на поставку судостроительных
сталей – ГОСТ Р 52927–2015, предполагается ис-
пользовать при проектировании и обеспечении
материалами строительства cложной морской
техники арктического назначения на ПАО “Вы-
боргский судостроительный завод”, АО “Балтий-
ский завод”, ПАО “Северная верфь”, АО “Адми-
ралтейские верфи”, АО “ПО “Севмаш”, АО
“Дальневосточный завод “Звезда”.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Новым этапом развития производства высоко-
надежных хладостойких сталей, в особенности с
индексом “Arc”, стала разработка прецизионных
режимов термомеханической обработки с уско-
ренным охлаждением и закалки с прокатного на-
грева, базирующихся на поcледовательном из-
мельчении зеренной и субзеренной структуры за
счет управления основными структурообразую-
щими процессами (ростом зерна, рекристаллиза-
цией, фрагментацией, полигонизацией, фазовы-
ми превращениями).

При этом технологические воздействия направ-
лены на снижение структурной анизотропии, по-
лучение заданного соотношения и морфологии
структурных составляющих, выполнение опреде-
ленных требований к “тонким” параметрам струк-
туры, а также обеспечение допустимой степени не-
однородности структуры по толщине листов, что
и гарантирует высокую работоспособность при

низких температурах листового проката различ-
ного уровня прочности.

Непрерывное совершенствование технологи-
ческих процессов производства хладостойких
сталей на основе фундаментальных и приклад-
ных исcледований способствует повышению на-
дежности и безопасности эксплуатации cложной
морской техники арктического применения.
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Проведено исследование влияния добавок циркония и эрбия на структуру и механические свойства
сплава Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg в литом состоянии, после закалки и старения слитка и деформирован-
ного листа. Увеличение содержания циркония и эрбия с 0.15 до 0.2 мас. % каждого приводит к су-
щественному эффекту модифицирования, сравнимому с модифицированием лигатурой AlTi5B1.
Размер зерна при этом уменьшается с 200 до 80 мкм, в то время как в сплаве без добавок размер зерна
достигает 750 мкм. Исследуемые сплавы имеют существенно больший предел текучести при сжатии
как при комнатной температуре (290–295 МПа), так и при 200°С (230–235 МПа), за счет меньшего
размера зерна и большего количества фаз кристаллизационного происхождения. При этом образо-
вание эрбий-содержащей фазы нерастворимой в процессе гомогенизации перед закалкой несколь-
ко снижает содержание меди в твердом растворе. Увеличение содержания циркония и эрбия повы-
шает температуру начала рекристаллизации, и при этом не оказывает существенного влияния на
свойства деформированных сплавов после их закалки и старения: предел текучести составляет 271–
285 МПа, предел прочности – 337–378 МПа и относительное удлинение – 6.7–17.5%.

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, цирконий, эрбий, микроструктура, фазовый состав, старе-
ние, механические свойства
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ВВЕДЕНИЕ

Цирконий в алюминии [1–5] и деформируе-
мых алюминиевых сплавах системы Al–Mg [6–8]
способствует достаточно эффективному упроч-
нению за счет выделения дисперсоидов в процессе
отжига слитков при температурах выше 375°C.
Скандий существенно повышает упрочняющий
эффект [9–11], но является весьма дорогостоящей
добавкой. Редкоземельный элемент эрбий пред-
ставляется альтернативной заменой скандию со-
гласно исследованиям последних лет [12–31]. Эр-
бий совместно с цирконием и без него способству-
ет образованию L12-дисперсоидов в процессе
отжига слитков, повышая прочность и темпера-
туру начала рекристаллизации алюминия [12–17],
магналиев [18–23], сплавов на основе системы
Al–Cu [24–27] и силуминов [28–32]. Добавки эр-
бия и циркония приводят к образованию слож-
ных фаз кристаллизационного происхождения,
повышают механические свойства как при ком-
натной, так и при повышенной температурах
сплавов Al–7Si–0.4Mg (A356) [28–31] и Al–5Si–
1.3Cu–0.5Mg (типа АК5М) [32].

Настоящее исследование направлено на опре-
деление влияния содержания эрбия и циркония
на структуру и механические свойства сплава Al–
5Si–1.3Cu–0.5Mg. Как известно, силумины с со-
держанием кремния более 4 мас. % отличаются хо-
рошей технологичностью при литье [33–36], при
этом невысокое содержание кремния должно обес-
печить хорошую технологичность при обработке
давлением, а добавки циркония и эрбия снизить
склонность к разупрочнению в процессе отжига
после деформации.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ
Сплавы составов Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg–0.15Zr–

0.15Er (AlSiErZr0.15) и Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg–0.2Zr–
0.2Er (AlSiErZr0.2) выплавлены в печи сопротив-
ления из Al (99.99 мас. %), магния (99.9 мас. %),
лигатур Al–53.5Cu, Al–12Si, Al–5Zr и Al–8Er. Для
сравнения использовали базовый сплав Al–5Si–
1.3Cu–0.5Mg (AlSi) и тот же сплав, модифициро-
ванный лигатурой AlTi5B1 из расчета введения
0.15 мас. % Ti (AlSiTi0.15). Разливку проводили в гра-
фитовую изложницу с внутренней полостью шири-
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ной 30 мм, толщиной 15 мм и высотой 150 мм. Ско-
рость охлаждения составила примерно 15 K/с.

Термическую обработку проводили в печах
“Nabertherm” и “SNOL” с вентилятором и точ-
ностью поддержания температуры 1°С. Слитки
после термической обработки (гомогенизация
495°С, 3 ч + закалка) были прокатаны до толщи-
ны 8 мм при температуре 460–480°С и до 1 мм при
комнатной температуре.

Подготовку шлифов для микроструктурных ис-
следований производили на шлифовально – поли-
ровальной установке Struers Labopol-5. Микро-
структурные исследования и идентификацию фаз
проводили на световом микроскопе (СМ) Neophot
30 и на сканирующем электронном микроскопе
(СЭМ) TESCAN VEGA 3LMH с использованием
энергодисперсионного детектора X-Max 80.

Твердость измеряли стандартным методом Вик-
керса (HV) при нагрузке 5 кг и времени выдержки
под нагрузкой 15 с, ошибка в определении не пре-
вышала 3 HV. Испытания на растяжение образцов,
изготовленных из 1 мм листов, проводили на уни-
версальной испытательной машине Zwick/Roll
Z250 серии Allround в комплексе с автоматическим
датчиком продольной деформации. Испытания на

сжатие при комнатной и повышенной температу-
рах проводили на комплексе Gleeble-3800.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
И ОБСУЖДЕНИЕ

На рис. 1 представлена зеренная структура
исследованных сплавов. В базовом сплаве AlSi
(рис. 1а) размер зерна варьируется в интервале
150–750 мкм. Добавки циркония и эрбия по
0.15 мас. % приводит к видимому измельчению зе-
ренной структуры – размер зерна в среднем состав-
ляет 200 мкм (рис. 1б). Увеличение содержания
циркония и эрбия до 0.2 мас. % (в сумме 0.4 мас. %)
позволяет существенно снизить размер зерна до
80 мкм (рис. 1в). Такая же зеренная структура
формируется в сплаве, модифицированном
0.15 мас. % Ti (рис. 1г).

Литая микроструктура сплавов и распределение
легирующих элементов между фазами в выделен-
ной области представлены на рис. 2. Структура ис-
следуемых сплавов представлена алюминиевым
твердым раствором (Al), эвтектикой ((Al) + Si) и
светлыми включениями избыточных фаз θ(Al2Cu),
Q(Al5Cu2Mg8Si6) и (Al, Si, Mg, Cu, Er). Аналогич-

Рис. 1. Зеренная структура слитков исследованных сплавов: а – базовый сплав Al–Si, б – сплав AlSiErZr0.15, в – сплав
AlSiErZr0.2, г – сплав AlSiTi0.15.

500 мкм(а) 500 мкм(б)

500 мкм(в) 500 мкм(г)
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ная структура сформирована в сплаве с мень-
шим содержанием эрбия и циркония [32]. В
сплаве AlSiErZr0.2 отмечено наличие иглообраз-
ных первичных кристаллов фазы, обогащенной
цирконием и эрбием (распределение элементов
между фазами в левом прямоугольнике на рис. 2б).
Выделения первичных кристаллов фазы Al3(Zr,
Er) являются эффективными центрами зарожде-
ния первичного алюминия ввиду близости пара-
метра решетки, что подтверждает высокую моди-
фицирующую способность исследуемых добавок.
В результате можно отметить, что для достиже-
ния эффективного модифицирования зерна и из-
бежания образования избыточных грубых пер-
вичных кристаллов сплав необходимо легировать
эрбием и цирконием от 0.15 до 0.2 мас. % каждого.

В процессе гомогенизации перед закалкой при
495°С происходит фрагментация и сфероидиза-
ция кремния и растворение неравновесного из-
бытка фаз θ и Q (рис. 3), в результате которого
концентрация легирующих элементов в твердом
растворе увеличивается (табл. 1). Полное рас-
творение неравновесного избытка фаз происхо-
дит после 3 ч отжига, когда концентрация меди и
магния в твердом растворе достигает максимума
(табл. 1). Светлые включения фаз, обогащенных

эрбием, не изменяют морфологии и не растворя-
ются в процессе гомогенизации (рис. 3). Кон-
центрация Er и Zr в твердом растворе составляет
0.1–0.2 мас. %. При этом в сплаве AlSiErZr0.2 фик-
сируется несколько меньшее содержание меди в
твердом растворе, чем в сплаве AlSiErZr0.15 (табл. 1).
Это, вероятно, связано с образованием большего
количества эрбий-содержащих фаз (ввиду боль-
шей концентрации эрбия в сплаве), которые не
растворяются при гомогенизации.

После трех часов гомогенизации при 495°С ли-
тые сплавы были закалены и состарены в течение
разного времени при температурах 150, 180 и 210°С.
Старение имеет характерные особенности: с увели-
чением температуры уменьшается время достиже-
ния пиковой твердости, максимальная твердость
достигнута после старения при 150 и 180°С (рис. 4).

При этом твердость исследуемых сплавов в
среднем на 5–10 HV выше, чем твердость базово-
го сплава [32], что связано с влиянием дисперсо-
идов фазы Al3(Er, Zr), образованной в процессе
гомогенизации. Похожие результаты получены в
работах [26, 27]. При этом можно отметить, что
больший прирост твердости при старении выявлен
в сплаве с меньшим содержанием эрбия и цирко-
ния, вероятно, за счет несколько большей степени

Рис. 2. Литая микроструктура (СЭМ) сплавов AlSi ErZr015 (а) и AlSiErZr02 (б) и распределение легирующих элементов
между фазами в выделенной области (белые прямоугольники).

20 мкм 20 мкм

(a) (б)
Si Si Si

Mg

Cu

Er

Mg
Mg

Cu
Cu

Er

Er

Zr

Рис. 3. Эволюция микроструктуры (СЭМ) литых сплавов AlSi ErZr015 (а), AlSiErZr02 (б) в процессе гомогенизации в
течение 3 ч перед закалкой с 495°С.

20 мкм 20 мкм

(a) (б)
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легирования алюминиевого твердого раствора по-
сле гомогенизации. Максимальный прирост твер-
дости отмечен после двух часов старения при
180°C.

В табл. 2 представлены результаты испытаний
на сжатие при комнатной и повышенной темпера-
турах закаленных сплавов, состаренных на макси-
мальную твердость. Предел текучести исследуемых
сплавов при комнатной температуре существенно
выше, чем в базовом сплаве и сплаве с добавками
эрбия и циркония по 0.1 мас. % (AlSiErZr). Боль-
ший предел текучести в первую очередь объясняет-

ся меньшим размером зерна. Что так же совместно
с большим количеством эрбий-содержащих фаз,
позволяет получить существенно больший предел
текучести при 200°С – примерно на 50 МПа выше
(табл. 2).

Закаленные сплавы после прокатки отжигали
при 495°С с выдержкой 10 мин, закаливали и ста-
рили при температурах 150, 180 и 210°С. После за-
калки с 495°С исходно деформированные сплавы
имеют рекристаллизованную структуру. При этом в
обоих сплавах размер зерна составляет 8–12 мкм,
что примерно соответствует зеренной структуре
сплава с меньшим количеством циркония и эр-
бия [32]. Старение после закалки деформирован-
ных листов (рис. 5) проходит примерно так же,
как и старение после закалки слитков (рис. 4).
При этом несколько больший прирост твердости
достигнут после старения при 150°С за счет того,
что деформация, накопленная при прокатке, ак-
тивирует низкотемпературное старение.

Рекристаллизация в исследуемых сплавах на-
чинается в интервале 300–350°С (рис. 6) так же,
как и в сплаве без добавок и с меньшим их коли-

Таблица 1. Изменение концентрации легирующих элементов в алюминиевом твердом растворе в зависимости от
времени гомогенизации перед закалкой

Элемент
AlSi [32] AlSiErZr015 AlSiErZr02

литой 1 ч 3 ч 5 ч литой 1 ч 3 ч 5 ч литой 1 ч 3 ч 5 ч

Cu 0.5 1.3 1.5 1.5 0.5 1.3 1.4 1.5 0.5 1.2 1.3 1.3

Si 0.6 0.6 0.6 0.6 0.6 0.9 0.9 0.9 0.6 0.9 0.9 0.9

Mg 0.2 0.3 0.4 0.4 0.2 0. 3 0.4 0.4 0.2 0.4 0.4 0.4

Er – – – – 0.1–0.2

Zr – – – – 0.1–0.2

Рис. 4. Зависимости твердости от времени и температуры старения закаленных сплавов AlSiErZr0.15 (а) и AlSiErZr0.2 (б).
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Таблица 2. Предел текучести при сжатии (МПа) при
комнатной и повышенной температурах закаленных
сплавов, состаренных на максимальную твердость

Сплав 20°С 200°С

AlSi [32] 240 ± 1 178 ± 1
AlSiErZr [32] 238 ± 3 188 ± 2
AlSiErZr015 290 ± 6 230 ± 8
AlSiErZr02 295 ± 15 235 ± 15
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чеством [32]. Однако исходно деформированные
сплавы AlSiErZr0.15 и AlSiErZr0.2 после часового
отжига при 350°С имеют частично рекристалли-
зованную структуру (вставки микроструктур на
рис. 6).

В деформированном состоянии исследован-
ные сплавы имеют предел текучести в интервале
338–343 МПа при небольшом удлинение в 3%.
Закалка деформированных листов с 495°С с по-

следующим старением приводит к достижению
предела текучести 271–285 МПа, пределу прочно-
сти 337–378 МПа и относительному удлинению
7–18%. При этом сплав с малыми добавками цир-
кония и эрбия имеет более высокие характеристики
как прочности, так и пластичности (табл. 3).

Тот же уровень свойств достигнут в сплаве с
добавками циркония и эрбия по 0.1 мас. % [32].
Единственное отличие свойств после прокатки,

Рис. 5. Зависимости твердости от времени и температуры старения сплавов AlSiErZr0.15 (а) и AlSiErZr0.2 (б) после про-
катки и закалки с 495°С с выдержкой 10 мин. На вставках приведена структура сплавов после прокатки и закалки.
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Рис. 6. Зависимости твердости от температуры отжига в течение 1 ч деформированных сплавов AlSiErZr0.15 и AlSiErZr0.2 и
зеренная структура после отжига при 300 и 350°С.

45

50

55

60

65

70

75

120

115

110

105

100

95

90

85

80

450400
Температура, °С

Тв
ер

до
ст

ь,
 H

V

350300250200150100500

100 мкм

AlSiErZr015-350

100 мкм

AlSiErZr015-300
100 мкм

AlSiErZr02-300
AlSiErZr0.15

AlSiErZr0.20

100 мкм

AlSiErZr02-350



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 122  № 6  2021

ВЛИЯНИЕ СОДЕРЖАНИЯ Zr И Er НА СТРУКТУРУ И СВОЙСТВА 663

заключается в большем пределе текучести после
низкотемпературного старения при 150°С, при
этом отмечена наибольшая пластичность 14–18%.

ВЫВОДЫ

Определено влияние добавок циркония и эр-
бия по 0.15 и 0.2% на структуру и механические
свойства сплава Al–5Si–1.3Cu–0.5Mg в литом со-
стоянии, после закалки и старения слитка и де-
формированного листа. При этом выявлены сле-
дующие особенности:

– введение добавок циркония и эрбия приво-
дит к существенному эффекту модифицирова-
ния, сравнимому с модифицированием лигату-
рой AlTi5B1: при увеличении содержания добавок
размер зерна уменьшается с 200 до 80 мкм, при
750 мкм в базовом сплаве;

– увеличение содержания добавок приводит к
уменьшению содержания меди в твердом раство-
ре, связанному с увеличением доли эрбий-содер-
жащей фазы нерастворимой в процессе гомоге-
низации перед закалкой;

– исследуемые сплавы имеют существенно
больший предел текучести на сжатие как при
комнатной температуре (290–295 МПа), так и
при 200°С (230–235 МПа), за счет меньшего раз-
мера зерна и большего количества фаз кристалли-
зационного происхождения;

– увеличение содержания циркония и эрбия
несколько повышает температуру начала рекри-
сталлизации, и при этом не оказывает существен-
ного влияния на свойства деформированных
сплавов после закалки и старения.

– для повышения эксплуатационных характе-
ристик исследуемого сплава можно рекомендо-
вать введение циркония и эрбия по 0.15–0.2 мас. %
каждого.

Работа выполнена при поддержке Минобрна-
уки России в рамках государственного задания
(код проекта 0718-2020-0030).
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Различными методами деформационно-термической обработки получена ультрамелкозернистая
(УМЗ) структура равноосного и волокнистого типа в низкоуглеродистой конструкционной стали
05Г2МФБТ (Fe–2Mn–Mo–V–Nb–Ti). Установлено, что сталь с УМЗ структурой имеет более высо-
кие прочностные свойства. Показано, что применение разных схем деформации позволяет полу-
чить волокнистую или равноосную УМЗ структуру с неодинаковой дисперсностью карбидных ча-
стиц. Обнаружено, что формирование в стали УМЗ структуры волокнистого типа приводит к повы-
шению сопротивления хрупкому разрушению по сравнению с мелкозернистой структурой,
получаемой в стали после контролируемой прокатки с ускоренным охлаждением. Стандартные испы-
тания на ударный изгиб показали, что сталь с волокнистой УМЗ структурой характеризуется более вы-
сокими характеристиками ударной вязкости и более низкой температурой вязко-хрупкого перехода.

Ключевые слова: низкоуглеродистая сталь, ударная вязкость, ультрамелкозернистая структура
DOI: 10.31857/S0015323021060097

ВВЕДЕНИЕ
Актуальной задачей современного материало-

ведения является разработка перспективных кон-
струкционных материалов и режимов их упроч-
нения, обеспечивающих повышенную надеж-
ность и долговечность деталей, узлов и элементов
машиностроительных конструкций ответствен-
ного назначения для эксплуатации в условиях
статических и динамических нагрузок в широком
температурном диапазоне. К таким материалам
относятся экономнолегированные низкоуглеро-
дистые стали, широко применяемые в настоящее
время в промышленности благодаря возможно-
сти достижения необходимого комплекса меха-
нических свойств при хорошей технологичности
и сравнительно невысокой себестоимости [1, 2].
Однако к существенным недостаткам данных
сталей относятся недостаточно высокий уровень
прочности и характерное для ОЦК-металлов рез-
кое снижение сопротивления хрупкому разруше-
нию при низких климатических температурах [3,
4]. Одним из путей повышения прочностных ха-
рактеристик и снижения температуры порога
хладноломкости низкоуглеродистых конструк-
ционных сталей является создание в них ультра-

мелкозернистой (УМЗ) и нанокристаллической
(НК) структуры такими методами интенсивного
деформационного воздействия как РКУ-прессо-
вание [5] и всесторонняя изотермическая ковка
(ВИК) [6].

Другая возможность повышения ударной вяз-
кости при комнатной и пониженных температурах
связана с формированием в конструкционных
ферритных и феррито-перлитных сталях различ-
ного состава структуры слоисто-волокнистого ти-
па в процессе горячей прокатки [7, 8] или теплой
прокатки при температурах отпуска предвари-
тельно закаленных сталей [9]. Последний дефор-
мационно-термический режим обработки полу-
чил название “темпформинга” [10]. В ряде отече-
ственных и зарубежных работ показано, что
создание в низкоуглеродистых сталях волокни-
стой УМЗ структуры может приводить как к по-
вышению уровня ударной вязкости и смещению
температуры порога хладноломкости в область
более низких температур [11, 12], так и появлению
аномального максимума на температурной зави-
симости поглощенной энергии удара [13]. В по-
следнем случае повышение поглощенной энер-
гии удара сталей при достижении температурной
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области вязко-хрупкого перехода связывается с
проявлением эффекта “вязкости расслоения”
(“Delamination toughening) [14]. Однако, несмот-
ря на то что вопросы о влиянии волокнистой
УМЗ структуры на механические свойства низко-
углеродистых сталей достаточно подробно осве-
щены в научной литературе, сущность явления
аномального прироста характеристик ударной
вязкости с понижением температур испытаний
остается до конца не изученной и требует даль-
нейшего детального анализа. Следует отметить,
что влияние теплой деформации прокаткой на
процессы структурообразования, механические
свойства при растяжении и температурные зави-
симости характеристик ударной вязкости низко-
углеродистых сталей С ≈ 0.1–0.15% в отличие от
среднеуглеродистых сталей С ≈ 0.4–0.6% [14, 15]
до сих пор малоизучено. В связи с этим был про-
веден анализ влияния интенсивного деформаци-
онного воздействия методами ВИК и теплой про-
катки при температуре 550°С на эволюцию струк-
туры и текстуры, механические свойства при
растяжении и температурные зависимости харак-
теристик ударной вязкости низкоуглеродистой
конструкционной стали 05Г2МФБТ.

МАТЕРИАЛ
И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

В исходном состоянии образцы стали
05Г2МФБТ размером 20 × 20 × 100 мм были полу-
чены после контролируемой прокатки с ускорен-
ным охлаждением. Элементный состав стали
05Г2МФБТ приведен в табл. 1. В целях получения
УМЗ структуры волокнистого и равноосного ти-
па дополнительно провели деформацию теплой
прокаткой и ВИК. Прокатку проводили на стане
МКУ-280 на калибровочных валках с четырьмя
валками прямоугольного сечения за несколько
проходов до конечного сечения прутков 10 мм ×
10 мм с относительным сужением за один проход
ψ = 10–15% при температуре 550°С. Суммарная
накопленная истинная деформация оценивалась
по формуле: е = Σln(Fi – 1/Fi), где Fi – 1 и Fi – началь-
ная и конечная площадь поперечного сечения
прутка на каждом этапе прокатки. Накопленная
истинная деформация после прокатки составила
е = 2.7.

Деформацию всесторонней изотермической
ковкой для получения относительно равноосной
структуры проводили на гидравлическом прессе
модели ПА 2638 при температуре 550°С, в интер-
вале скоростей деформации 10–3–10–2 с–1. Сум-

марная накопленная истинная деформация со-
ставила е = 10.5.

Структурные исследования стали проводили ме-
тодами просвечивающей (ПЭМ) и растровой элек-
тронной микроскопии (РЭМ). Тонкую структуру
стали исследовали на просвечивающем электрон-
ном микроскопе “JEM 2000EX” фирмы JEOL. Па-
раметры микроструктуры определяли методом
автоматического анализа картин дифракции об-
ратно рассеянных электронов (EBSD-анализ) на
растровом электронном микроскопе “Tescan
Mira 3LMH”. Расчет проводился на программ-
ном обеспечении CHANNEL 5 с шагом сканиро-
вания от 50 до 200 нм. Доля индицированных по
шести Кикучи-линиям картин дифракции соста-
вила не менее 80% от общего числа измеренных
точек. Критерием разделения границ на малоуг-
ловые и большеугловые (МУГ и БУГ) служила ра-
зориентировка 15°. При этом не учитывались гра-
ницы с разориентировкой менее 2° из-за недоста-
точной точности их определения [16].

Статистические испытания на растяжение
плоских образцов типа I проводили согласно
ГОСТ 1497–84 на универсальном динамометре
“INSTRON-1185” при комнатной температуре со
скоростью деформации έ = 10–3 с–1.

Испытания на ударный изгиб стандартных
образцов типа 11 с V-образным надрезом глуби-
ной 2 мм, ориентированным по “тормозящему”
(“crack arrester”) типу [17], проводили согласно
ГОСТ 9454–78 на инструментированном маят-
никовом копре “Tinius Olsen IT542M” в интерва-
ле температур от 20°С до минус 196°С. С исполь-
зованием программного обеспечения копра были
построены диаграммы ударного нагружения в ко-
ординатах “нагрузка–перемещение” в интервале
температур от 20°С до минус 196°С. По результатам
обработки диаграмм нагружения согласно реко-
мендациям ГОСТ 22848–77 было проведено раз-
деление общей энергии удара (А) на составляю-
щие – работу на зарождение (Аз) и на распростра-
нение трещины (Ар). Показатель динамической
трещиностойкости (Jid) рассчитывали по методи-
ке, описанной в работе [18]:

где B – ширина образца, W – высота образца, a –
длина концентратора напряжений (надреза). Ме-
ханические характеристики усредняли по резуль-
татам испытаний не менее 3 идентичных образ-
цов, а величина разброса не превышала ±2.5%.

( )=id  2 – ,зJ A B W a

Таблица 1. Химический состав стали 05Г2МФБТ, вес. %

Fe С Mn Si V Nb P S Mo Ti

Oснова 0.054 1.61 0.26 0.025 0.059 0.009 0.0012 0.192 0.023
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Фрактографический анализ поверхности раз-
рушения образцов проводили на растровом элек-
тронном микроскопе “Tescan Vega 3SBH”.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

После контролируемой прокатки с ускоренным
охлаждением структура стали 05Г2МФБТ полно-
стью совпадает с описанной в [19] бейнитной
структурой со средним размером зерен 5–10 мкм.

После теплой прокатки сформировалась УМЗ
структура с сильно вытянутыми зернами со сред-
ним поперечным размером зерен 600 ± 150 нм. В
продольном сечении длина волокон составила
20–30 мкм. Частицы карбидов распределены по
границам волокон (рис. 1б). В отличие от прокат-
ки, после всесторонней изотермической ковки во
всех сечениях структура равноосная со средним

размером зерен 800 ± 150 нм, в которых наблюда-
ется повышенная плотность дефектов. Границы
зерен в основном имеют вид, характерный для де-
формированной структуры, то есть широкие и
извилистые, имеют повышенную плотность де-
фектов и отличаются высокой неравновесно-
стью. При этом также присутствуют ровные и
тонкие более равновесные границы, типичные
для рекристаллизованных зерен.

Проведенный дополнительно EBSD-анализ
позволил оценить процессы, прошедшие при раз-
ных методах деформационно-термической обра-
ботки.

На рис. 2 представлены EBSD-карты микро-
структуры стали 05Г2МФБТ после трех разных ре-
жимов деформационно-термического воздействия.
Наглядно видно, какие изменения произошли в
структуре, полученной контролируемой прокат-

Рис. 1. Микроструктура стали 05Г2МФБТ: а – после теплой прокатки в поперечном сечении; б – после теплой про-
катки в продольном сечении; в – после всесторонней изотермической ковки.

200 нм(а) 500 нм(б) 500 нм(в)

Рис. 2. Ориентационная EBSD-карта микроструктуры стали 05Г2МФБТ в поперечном сечении: а – после контроли-
руемой прокатки и последующего ускоренного охлаждения; б – после теплой прокатки; в – после всесторонней изо-
термической ковки; с наложенной схемой границ зерен (черные) и субзерен (белые).
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кой, в результате последующей теплой прокатки
или всесторонней изотермической ковки.

Приведенные в табл. 2 результаты показали,
что после контролируемой прокатки в попереч-
ном и продольном сечении доля МУГ примерно
одинаковая и составляет 26 и 28% соответствен-
но, доля специальных границ не превышает 5% в
обоих сечениях.

Проведение теплой прокатки при температуре
550°С привело к существенному повышению до-
ли МУГ в стали 05Г2МФБТ до 48% в поперечном
сечении, а в продольном до 36%, доля специаль-
ных границ изменилась не существенно и возросла
до 8% в обоих сечениях. Существенные отличия в
доле МУГ в поперечном и продольном сечениях
свидетельствуют о неравновесности процессов де-
формирования при теплой прокатке, а также о
дальнейшем измельчении структуры, в том числе
за счет формирования субзерен. При этом суб-
структурное упрочнение происходит интенсив-
нее в поперечном сечении по сравнению с про-
дольным, что вызвано особенностью схемы де-
формации. Аналогичная картина наблюдается в
низкоуглеродистой стали после ВИК, с той лишь
разницей, что в поперечном сечении доля МУГ
по сравнению с параметром структуры после теп-
лой прокатки несколько ниже, то есть 45 и 48%
соответственно.

При этом из рис. 2 видно, что микроструктура
стали после ковки остается незначительно вытя-
нутой перпендикулярно последнему направле-
нию осадки. Отметим, что исследование методом
EBSD-анализа, в отличие от проведенных иссле-
дований с помощью просвечивающей электрон-
ной микроскопии, показало наличие в микро-
структуре после теплой прокатки как областей с
зернами малого размера, так и крупных вытянутых

зерен с развитой субзеренной структурой внутри. В
то же время после всесторонней изотермической
ковки наблюдается более однородная структура,
при этом на фоне вытянутых зерен присутствуют
мелкие равноосные зерна той же ориентировки.
Такие существенные отличия в структуре после
разных схем деформирования обусловлены, по-
видимому, различным характером развития про-
цессов динамической рекристаллизации и поли-
гонизации.

Проведенный анализ полюсных фигур (рис. 3)
показал, что двухкомпонентная текстура прокат-
ки исходного состояния после теплой прокатки
становится более острой, в ней начинает преоб-
ладать аксиальная компонента. Это связано с
тем, что в использованной схеме деформирова-
ния в четырехвалковом калибре отсутствует по-
перечное “течение” металла, и деформация пре-
имущественно идет вдоль направления прокатки,
что и приводит к преимущественному формиро-
ванию одноосевой компоненты текстуры. При
ВИК образцы испытывают деформационное воз-
действие осадкой со сменой оси деформации на
каждом переходе, при этом идет размытие исход-
ной текстуры прокатки и разворот полюсных
максимумов по трем осям образца.

Результаты механических испытаний, пред-
ставленные в табл. 3, показывают, что даже в со-
стоянии поставки сталь имеет высокие значения
прочностных характеристик и ударной вязкости.
Это обусловлено сформировавшейся в материале
при контролируемой прокатке и последующем
ускоренном охлаждении бейнитной структурой
[20, 21] со средним размером зерен 5–10 мкм, ос-
новной вклад в упрочнение вносит измельчение
зерен и субзерен.

Таблица 2. Значение доли малоугловых, большеугловых и специальных границ (всех типов), среднего размера
зерен стали 05Г2МФБТ после разных режимов обработки

Режим обработки Доля МУГ, % Доля БУГ, % Доля специальных 
границ, %

Средний размер 
зерен/субзерен, мкм

После контролируемой прокатки
(поперечное сечение) 26 71 4 5.1

После контролируемой прокатки
(продольное сечение) 28 68 5 4.1

После теплой прокатки при 550°С
(поперечное сечение) 48 45 7 0.6

После теплой прокатки при 550°С
(продольное сечение) 36 57 8 –

После ВИК при 550°С
(поперечное сечение) 45 48 7 0.9

После ВИК при 550°С
(продольное сечение) 34 57 9 0.8
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Проведение дополнительной теплой прокатки
привело к повышению значений σ0.2 и σв по срав-
нению с параметрами в исходном состоянии с 700
до 1000 МПа и снижению величины δ с 21 до 17%.
Различия между значениями временного сопро-
тивления разрыву и условного предела текучести
в продольном и поперечном сечении не превыша-
ют 10%. Напротив, ударная вязкость стали при ком-
натной температуре после теплой прокатки увели-
чивается, достигая значения KCV 20 > 3.38 МДж/м2

(полностью не разрушенный образец). Таким об-
разом, формирование волокнистой УМЗ структу-
ры приводит к повышению в 1.5 раза прочностных
характеристик стали за счет зеренного, субзерен-
ного и дисперсионного упрочнения.

Сформированная в ходе ВИК смешанная зе-
ренно-субзеренная УМЗ структура, также как и
структура после теплой прокатки, повышает
прочностные характеристики на 60%, при этом
достигается наибольшее соотношение значений
σ0.2/σв = 0.97, свидетельствующее о снижении ре-
зерва деформационного упрочнения стали и со-
ответственно, ресурса ее пластической деформи-
руемости. При этом по сравнению с исходным
состоянием происходит снижение значений от-
носительного удлинения с 21 до 13% и ударной
вязкости при комнатной температуре с 3.15 до
2.20 МДж/м2.

Проведенные ударные испытания с пониже-
нием температуры от комнатной до точки кипе-

ния жидкого азота показали, что после ВИК за
счет интенсивного деформационного упрочнения
стали происходит снижение работы удара и дина-
мической трещиностойкости (рис. 4 и 5) при тем-
пературах +20, –40 и –80°С, а также смещение
температуры вязко-хрупкого перехода примерно
на 20°С в область более высоких температур.

Рис. 3. Прямые полюсные фигуры образцов стали 05Г2МФБТ в поперечном сечении: а – после контролируемой про-
катки и последующего ускоренного охлаждения; б – после теплой прокатки; в – после всесторонней изотермической
ковки.

(а)

TD

011

RD

(б)

TD

011

RD

(в)

8.0
4.0
2.0
1.0
0.5

TD

011

RD

Таблица 3. Механические характеристики низкоуглеродистой стали 05Г2МФБТ в поперечном сечении образца

05Г2МФБТ σ0.2, МПа σв, МПа σ0.2/σв δ, % KCV 20, МДж/м2

После контролируемой прокатки 612 685 0.89 21 3.15

После теплой прокатки 1017 1080 0.94 17 >3.38

После ВИК 1056 1093 0.97 13 2.20

Рис. 4. Температурная зависимость работы разруше-
ния стали 05Г2МФБТ: 1 – после контролируемой
прокатки; 2 – с волокнистой УМЗ структурой; 3 – с
равноосной УМЗ структурой.
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Увеличение дефектности структуры в процес-
се ВИК понижает способность стали сопротив-
ляться зарождению и распространению трещи-
ны, что способствует снижению характеристик
ударной вязкости при низких температурах. В то
же время при температуре испытания минус 60°С
наблюдается аномальный прирост значений А и,
особенно, Jid (рис. 4 и 5). В наибольшей степени
аномальный прирост характеристик ударной вяз-
кости стали 05Г2МФБТ после дополнительной
теплой прокатки наблюдается в интервале темпе-
ратур от –40 до –100°С (рис. 4 и 5).

Следует отметить, что максимум значений ра-
боты удара А после теплой прокатки достигается
при температуре – 90°С, что соответствует темпе-
ратуре порога хладноломкости после исходной
контролируемой прокатки. Подобный аномаль-
ный прирост характеристик ударной вязкости ав-

торами [10] объясняется проявлением эффекта
“вязкости расслоения” в низкоуглеродистых ма-
лолегированных сталях, наблюдаемым при тем-
пературах вблизи порога хладноломкости. Пре-
имущества в показателях ударной вязкости стали
с волокнистой УМЗ структурой, полученной в ре-
зультате теплой прокатки, по сравнению с харак-
теристиками стали после исходной контролируе-
мой прокатки и дополнительной ВИК сохраняют-
ся и при температуре жидкого азота (рис. 4 и 5). 

Обобщая полученные результаты, можно от-
метить, что в стали 05Г2МФБТ после обработки
по различным режимам при ударных испытаниях
ниже температуры минус 70°С в зависимости от
типа УМЗ структуры реализуются разные меха-
низмы зарождения и распространения трещины,
о чем также свидетельствует и фрактографиче-
ский анализ поверхности изломов. Так, при ми-
нус 80°С на диаграммах нагружения четко видно
изменение стадийности процессов разрушения
ударного образца (рис. 6).

На диаграмме ударного нагружения образцов
стали в исходном состоянии при минус 80°С на-
блюдается хрупкий скачок (рис. 6а), и это сопро-
вождается снижением работы удара и динамиче-
ской трещиностойкости (рис. 4 и 5) при сохранении
преимущественно вязкого ямочного микрострое-
ния излома (рис. 7а). В состоянии после теплой
прокатки при температуре испытания минус 80°С
достигаются наиболее высокие значения работы
ударного нагружения (А = 420 Дж) и динамиче-
ской трещиностойкости (Jid = 2.8 МДж/м2), что
хорошо согласуется с типичным для разрушения
с расслоениями скачкообразным видом диаграм-
мы ударного нагружения (рис. 6б) и формирова-
нием излома “террасного типа” [13] (рис. 7б). Для
образцов стали после ВИК, испытанных при темпе-
ратуре минус 80°С, диаграмма нагружения имеет
типичный для хрупкого разрушения вид (рис. 6в), а

Рис. 5. Температурная зависимость динамической
трещиностойкости стали 05Г2МФБТ: 1 – после кон-
тролируемой прокатки; 2 – с волокнистой УМЗ
структурой; 3 – с равноосной УМЗ структурой.
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Рис. 6. Диаграммы ударного нагружения образцов стали 05Г2МФБТ при температуре испытания минус 80°С: а – по-
сле контролируемой прокатки и последующего ускоренного охлаждения; б – после теплой прокатки; в – после все-
сторонней изотермической ковки.
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в изломе образца преобладает квазискольный ре-
льеф поверхности роста трещины.

ВЫВОДЫ
1. Исходная бейнитная структура стали

05Г2МФБТ, полученная контролируемой про-
каткой, со средним размером зерен 5–10 мкм по-
сле теплой прокатки преобразовалась в волокни-
стую УМЗ структуру со средним размером зерен в
поперечном сечении 0.6 мкм. После всесторон-
ней изотермической ковки (ВИК) структура ста-
ли становится более равноосной в продольном и
поперечном сечениях и характеризуется средним
размером зерен 0.80 ± 0.15 мкм. Наибольшая доля
БУГ (68–71%) во всех сечениях достигается после
контролируемой прокатки, а наименьшая – в по-
перечном сечении образцов после теплой прокат-
ки (45%) и ВИК (48%).

2. Формирование в стали УМЗ структуры во-
локнистого и равноосного смешанного типа при
проведении теплой прокатки и ВИК приводит к
росту прочностных характеристик по сравнению
с параметрами в исходном состоянии в 1.6–1.7 ра-
за до уровня соответственно σв = 1080 МПа и σв =
= 1093 МПа при сохранении повышенной пла-
стичности (17% и 13%) и ударной вязкости при ком-
натной температуре (3.38 и 2.20 МДж/м2).

3. После деформации стали ВИК происходит
снижение работы ударного нагружения и дина-
мической трещиностойкости при температурах
+20, –40 и –80°С, а также смещение температуры
вязко-хрупкого перехода. В то же время в состоя-
нии после ВИК при температуре испытания ми-
нус 60°С, наблюдается аномальный прирост зна-
чений А и, особенно, Jid.

4. В состоянии после теплой прокатки в интер-
вале температур испытаний –40…–100°С наблю-
дается аномальный рост работы ударного нагру-

жения и динамической трещиностойкости стали
05Г2МФБТ, который обусловлен формировани-
ем волокнистой УМЗ структуры и проявлением
эффекта “вязкости расслоения” при температу-
рах вблизи порога хладноломкости.

5. Для изученных режимов деформационной
обработки выявлена взаимосвязь между получен-
ными при температуре –80°С характеристиками
ударной вязкости стали, видом диаграмм ударно-
го нагружения и микростроением поверхности
изломов. В образцах после теплой прокатки вы-
явлен характерный для разрушения с расслоени-
ем рельеф излома “террасного” типа.

Исследования выполнены на базе ЦКП ИПСМ
РАН “Структурные и физико-механические ис-
следования материалов” совместно с ЦПК “Пла-
стометрия” ИМАШ УрО РАН.

Работа выполнена с использованием средств
государственного бюджета по госзаданию ИПСМ
РАН и ИМАШ УрО РАН на 2019–2021 годы.
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