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Введение 

Данное исследование направлено на создание новой высокопрочной немагнитной 

коррозионностойкой литейной стали для изготовления литой трубопроводной арматуры. Ак-

туальность работы обусловлена следующими факторами. В настоящее время литые детали 

арматуры изготавливают из коррозионно-стойких сталей типа 12Х18Н9ТЛ и - в более ответ-

ственных случаях - 12Х18Н12М3ТЛ, бронз и конструкционных сплавов на основе титана. 

Основные требования к этим изделиям − высокая коррозионная стойкость и прочность. Од-

нако традиционные литейные нержавеющие стали и бронзы имеют невысокий предел теку-

чести (не более 200-300 МПа, соответственно); бронзы и титановые сплавы имеют высокую 

стоимость, низкую пластичность (относительное удлинение при растяжении не более 15%). 

Предлагаемое в работе решение  легирование литейной аустенитной стали азотом и рядом 

других элементов для получения коррозионностойкого, высокопрочного, пластичного, не-

магнитного и относительно более недорого литейного материала. Поскольку растворимость 

азота в железе не превышает 0,006%, обеспечение высокого (0,45-06%) содержания азота и 

указанного комплекса свойств должно обеспечиваться тщательно выверенным соотношени-

ем легирующих элементов аустенито- и ферритообразователей. 

Анализ данных по известным коррозионно-стойким литейным сталям, особенно по 

аустенитным, в т.ч. – азотосодержащим сталям показал, что в РФ существуют только три 

промышленно выпускаемые согласно ГОСТу литейные марки сталей, содержащих азот (до 

0,2%), однако все они относятся к аустенитно-ферритному классу, имеют относительно низ-

кую прочность (предел текучести до 330 МПа) и низкую коррозионную стойкость. За рубе-

жом из ~20 марок азотсодержащих литейных сталей пять марок сталей с содержанием азота 

до 0,26% имеют аустенитную структуру, причем в ней может содержаться до 20% феррита, 

при этом лишь одна сталь содержит до 0,4% азота. Все литейные стали аустенитного класса, 

не легированные азотом, имеют предел текучести не выше ~200 МПа; для литейных азотсо-

держащих преимущественно аустенитных сталей величина этой характеристики не превы-

шает 290 МПа. Повышение прочности этих сталей обеспечивается повышением доли ферри-

та в структуре стали. Ранее в России была показана возможность получения аустенитной 

азотистой литой стали с пределом текучести более ≥345 МПа и высокой ударной вязкостью. 

Однако аустенитных (или преимущественно аустенитных) литейных сталей, легированных 

азотом, по ГОСТу или отраслевым стандартам на отливки в нашей стране не выпускают. 

Вышесказанное подтверждает актуальность проведения работы по разработке, для нужд рос-

сийской промышленности, литейной высокоазотистой аустенитной высокопрочной коррози-

онностойкой стали с содержанием азота  ~0,5% N. 
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Глава 1. Обзор применяющихся литейных коррозионностойких аустенитных сталей и 

возможных способов повышения их прочности и других эксплуатационных свойств. 

1.1. Российские и зарубежные промышленные коррозионностойкие литейные стали.  

 Во многих отраслях промышленности используются металлические фасонные отливки, 
одним из основных требований к которым является высокая коррозионная стойкость. На вто-
ром месте для них стоит требование по уровню прочности. Сплавы и стали, применяющиеся 
для их изготовления в настоящее время, имеют, как правило, относительно низкую прочность 
и, зачастую, высокую стоимость. Решение проблемы одновременного обеспечения прочности 
и коррозионной стойкости металлических отливок  возможно с использованием в качестве ли-

того материала высокоазотистых ( %N≥ 0,4) высокопрочных аустенитных сталей. В настоящее 
время эти стали используются как деформируемый материал, отличающийся сочетанием вы-
сокой прочности с хорошей пластичностью и ударной вязкостью, коррозионной стойкостью во 
многих рабочих средах и способностью сохранять стабильность аустенитной структуры при 
нагреве и охлаждении. Соответственно, большинство публикаций по различным маркам азоти-
стых и высокоазотистых сталей имеет предметом рассмотрения горячедеформированный тер-
мически обработанный, а не литой металл [1]. 

 Цель обзора − анализ свойств известных литейных коррозионностойких сталей, особенно 
– аустенитных, в т.ч. – азотосодержащих сталей и оценка достигнутого в настоящее время для 
этих сталей уровня их прочности, пластичности и коррозионной стойкости для лучшего пони-
мания необходимости и возможности создания литейной высокоазотистой коррозионностойкой 
стали и обоснования выбора её системы легирования. 
1.1.1. Промышленные коррозионно-стойкие литейные стали в РФ 

Перечень традиционных коррозионно-стойких сталей различных классов, использу-

ющихся в нашей стране для изготовления отливок представлен в таблице 1 [2]. По сравне-

нию с аналогичными деформируемыми сталями литейные стали содержат большее количе-

ство кремния, для повышения их жидкотекучести. Обычная термическая обработка литей-

ных сталей – это гомогенизация с последующей закалкой от 1050-1100оС в воде, либо в мас-

ле и на воздухе), в т.ч. с отпуском. Как видно из таблицы 1, простые хромистые и малонике-

левые литейные стали мартенситного и мартенситно-ферритного класса, а также некоторые 

стали аустенитно-мартенситного класса имеют в 2,5-3 раза более высокие прочностные ха-

рактеристики, чем аустенитные стали, для которых характерен предел текучести около 200 

МПа. Максимальный предел текучести мартенситных литых сталей – 883 МПа. Их недоста-

ток – низкая пластичность и очень низкая ударная вязкость. Предел текучести сталей сме-

шанных классов – промежуточный между этими значениями. Пластичность этих сталей, 
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также как и аустенитных сталей, не очень высокая, хотя и выше, чем у мартенситных сталей. 

Ударная вязкость большинства литых сталей не превышает 0,6 МДж/м2, лишь у двух сталей 

её уровень приближается к 1 МДж/м2. 

 Коррозионная стойкость в различных средах перечисленных в таблице 1 сталей на ка-

чественном уровне указана в [2]. Была проведена её формальная количественная оценка по ве-

личине эквивалента стойкости к питтинговой коррозии (ЭСП =PREN =  %Cr + 3,3 (% Mo) + 

16 (%N)) (см. таблицу 1). Она показывает, что только высокохромистые молибденсодержащие 

стали типа 12Х25Н5ТМФЛ, 12Х21Н5Г2СМ2Л 15Х18Н10Г2С2М2Л и 12Х18Н12М3ТЛ обла-

дают уровнем ЭСП 25 - 30. Привлекают внимание две стали аустенитно-ферритного класса 

(А+Ф) с пределом текучести 340-390 МПа и сталь аустенитного класса (А) с пределом те-

кучести 216 МПа, имеющие наибольший из всех перечисленных в таблице 1 сталей уровень 

ЭСП – 27-30. В стандарте [2] эти стали характеризуются следующими данными по коррози-

онной стойкости и области применения: 

− 12Х25Н5МФТЛ (А+Ф)– коррозионно-стойкая, жаропрочная. Область применения - 

арматура химической промышленности, детали авиационной и других отраслей промыш-

ленности, а также детали, работающие под высоким давлением до 300 атм (30 МПа); 

− 12Х21Н5Г2СМ2Л (А+Ф) – коррозионно-стойкая в ряде неорганических и органиче-

ских кислот; 

− 12Х18Н12М3ТЛ (А) – коррозионно-стойкая, жаропрочная, не подвержена МКК при 

температуре до 800оС. Область применения – детали, устойчивые при воздействии серни-

стой кипящей, фосфорной, муравьиной, уксусной и других кислот, а также детали, дли-

тельное время работающие под нагрузкой при температуре до 800оС. 

Только стали трех марок стандарта [2] содержат азот (≤ 0,2%). Расчёт показывает, что 

в отсутствие азота уровень ЭСП этих сталей был бы на 3 ед. ниже максимального, имеюще-

гося при 0,2% азота. Это вышеупомянутая сталь 12Х25Н5МФТЛ и стали 12Х19Н7Г2САЛ, 

12Х21Н5Г2САЛ - коррозионностойкие на воздухе, в азотной кислоте, очень разбавленной 

серной кислоте и слабых или разбавленных органических кислотах. Все эти стали относятся 

к аустенитно-ферритному классу. 

В классической для металлургов-литейщиков работе [3] (1948 г.) было уделено значи-

тельное внимание исследованию влияния легирования на физико-механические, литейные и 

антикоррозийные свойства литых метастабильно аустенитных, т.н. кислотоупорных, сталей 

типа Х18Н8. В этих сталях содержание ЛЭ варьировалось в следующих пределах (масс.%): 

14,9 - 19,3 Cr, 8,65 – 11 Ni, 0,05 - 0,25 С, до 3,32 Si; 0,47-2,12 Mn, 0,15-0,25 Ti, 0-4,05 Mo, в 

т.ч. в сочетании с титаном, до 0,27% Ti.  
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Таблица 1. Механические свойства коррозионностойких литых термически обработанных 
сталей [2] и их расчётная величина ЭСП. 

Класс стали Марка 
Механические свойства 

ЭСП 
σ0,2, МПа σВ, МПа δ, % KCU, МДж/м2 

мартенситный 

20Х13Л 441 589 15 0,392 13 
08Х14НДЛ 510 648 16 0,590 14 
09Х16Н4БЛ* 785; 883 932; 1128 10; 8 0,392; 0,245 16 
09Х17Н3СЛ* 736; 736; 

638 
981; 932; 

834 
8; 8; 

6 
0,196; 0,245; - 17 

10Х12НДЛ 441 638 14 0,294 12 

мартенситно-
ферритный 

15Х13Л 392 540 16 0,491 13 
15Х14НЛ 383 579 15 0,441 14 
08Х12Н4ГСМЛ 549 736 15 0,540 15.3 

ферритная 15Х25ТЛ 275 441 - - 25 

аустенитно-
мартенситный 

08Х15Н4ДМЛ 589 736 17 0,981 16.254 
08Х14Н7МЛ 687 981 10 0,294 16.475 
14Х18Н4Г4Л 245 441 25 0,981 18 

аустенитно-
ферритный 

12Х25Н5ТМФЛ** 392 540 12 0,294 26,6-28,5 
16Х18Н12С4ТЮЛ 245 491 15 0,275 18 
10Х18Н3Г3Д2Л 491 687 12 0,294 18 
12Х21Н5Г2СЛ 343 549 22 0,590 21 
12Х21Н5Г2СТЛ 343 549 12 0,196 21 
12Х21Н5Г2СМ2Л 343 549 22 0,590 27.6 
12Х19Н7Г2САЛ*** 240 481 20 0,590 20,6-22,2 
12Х21Н5Г2САЛ *** 334 657 18 0,245 22,6-24,2 
07Х18Н10Г2С2М2Л 177 432 30 0,441 25.425 
15Х18Н10Г2С2М2Л 216 432 30 0,785 25.425 
15Х18Н10Г2С2М2ТЛ 196 432 20 - 25.425 

аустенитный 

10Х18Н9Л 177 441 25 0,981 18 
12Х18Н9ТЛ 196 441 25 0,590 18 
10Х18Н11БЛ 196 441 25 0,590 18 
07Х17Н16ТЛ 196 441 40 0,392 17 
12Х18Н12М3ТЛ 216 441 25 0,590 29.55 

* указаны свойства при различных термических обработках 
** -  сталь, содержащая 0,08-0,2% азота, *** - стали, содержащие 0,1-0,2% азота.  Для этих 
сталей указаны ЭСП =PREN =  %Cr + 3,3 (% Mo) + 16 (%N) при минимальном и максималь-
ном содержаниях азота и при среднем содержании молибдена. 
 

Проведенная оценка фазового состава этих сталей по модифицированной диаграмме 
Шеффлера (рис.1), с использованием эквивалентов аустенито- и ферритообразования, 
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WNbVSiMoCrCrCNMnMnNiNi эквэкв 75,075,13,248,05,1';301801,01,0' 2 +++++=++−+=  

показала, что в результате такого легирования часть выплавленных сталей была двухфазной и 
содержала феррит, поскольку сама базовая сталь типа 18-8 является метастабильно аустенитной.  

 
Рис. 1 – Модифицированная диаграмма Шеффлера. 

Отливки из вариаций стали 18-8, относящиеся по нашему расчёту к аустенитному классу, 

имели после нагрева под закалку до 1025 - 1150оС предел текучести от 207 до 334 МПа [3]. Упо-

миналось также о том, что добавка 0,2% азота к сталям типа 18-8 позволяет снизить содер-

жание никеля до 4-5% при сохранении  аустенитной структуры и коррозионной стойкости 

(азотосодержащая сталь 18Cr-4Ni), однако уровень механических свойств отливок из этой 

стали указан не был. 

У отливок стали на основе 18-8, легированной молибденом и/или кремнием в максималь-

ных вышеназванных количествах, являющихся по расчёту аустенитно-ферритными, со значи-

тельной долей феррита, предел текучести был выше, достигая значений 345-460 МПа. Однако 

наличие в этих сталях второй фазы снижает уровень их коррозионной стойкости по сравнению с 

полностью аустенитными сталями. 

Характерный для хромоникелевых литых аустенитных сталей уровень предела текучести 

составляет ~200 МПа. Несколько более высокий уровень предела текучести достигался у литых 

модификаций аустенитных сталей типа 18-8 при легировании их 0,14-0,35%С и 0,19-0,22% Ti. По 

данным работы [3] литая сталь типа 25Cr-12Ni легированная в значительном количестве элемен-

тами внедрения (0,30%С, 0,14%N), обеспечивающими также стабилизацию аустенитной струк-
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туры, имела после выдержки 24 ч при 760оС при 20оС повышенный до 288 МПа предел текуче-

сти при низком уровне пластичности (δ и ψ немногим более 20%). Очевидно, это связано с тем, 

что в результате такой термообработки в аустените данной стали выделились частицы избыточ-

ных фаз (карбиды, нитриды, карбонитриды хрома).  

В работе 1948 года [3] отмечалось, что «для отливок, работающих под большой нагрузкой 

в агрессивных коррозионных средах следует применять аустенитные стали и нельзя применять ни 

нержавеющую сталь мартенситного класса, вследствие малого сопротивления коррозии, ни кис-

лотоупорную аустенитную хромоникелевую сталь, вследствие низкого предела упругости». Одна-

ко, к моменту издания в 1988 году стандарта [2] литая аустенитная сталь, способная работать од-

новременно в условиях высоких механических нагрузок и воздействия агрессивных коррозион-

ных сред нашей промышленностью не производилась. Такое заключение можно сделать, исходя 

из уровня механических свойств всех вошедших в данный стандарт литейных аустенитных ста-

лей, в совокупности с проведенной нами оценкой их ЭСП. 

Как показали работы, описанные в монографии 1969 года [4], повышенный уровень 

прочностных характеристик может быть достигнут у литых аустенитных сталей за счёт ле-

гирования Fe-Cr-Mn-Ni основы азотом (до 0,36-0,46% N). Химический состав этих сталей, а 

также рассчитанный нами их фазовый состав и ЭСП приведены в таблице 2. Благодаря по-

вышенной концентрации азота, стали 1.2-1.5 имеют более высокий уровень ЭСП по сравне-

нию с обычными литейными сталями, не содержащими азота. Механические свойства образ-

цов с исходной литой структурой, а также после выдержек 1 ч при 800оС (ТО-1) и 1100оС 

(ТО-2) представлены в таблице 3.  

 Таблица 2. Химический состав литых азотистых сталей (масс.%)* [4]. 

№№ Марка стали C N  Si Mn Cr Ni S P Nb+Ta Фаз. состав** ЭСП*** 

1.1 0Х15Н3АГ10 0,07 0,26 0,13 9,3 14,7 3,4 0,012 0,013 - А+М 18.9 

1.2 0Х20Н4АГ10 0,06 0,36 0,31 9,4 20,5 4,2 0,005 0,012 - А+Ф 26.3 

1.3 0Х20Н4АГ10 0,07 0,46 0,30 9,9 20,7 4,4 0,007 0,013 - А 28.1 

1.4 0Х20Н4АГ10С2 0,07 0,42 1,42 10,1 20,3 4,5 - - - А /(А+Ф) 27.0 

1.5 0Х21Н4Г11АБ 0,05 0,43 0,42 11,2 21,3 4,3 0,008 0,010 0,6 А+Ф 28.2 

* остальное - железо и  примеси; 
** рассчитан в настоящей работе по модифицированной диаграмме Шеффлера, с использованием 
вышеуказанных эквивалентов аустенито- и ферритообразования; 
*** рассчитан в настоящей работе 

Как видно из таблицы 3, в литом состоянии стали 1.1-1.4 имеют σ0,2 = 330-380 МПа, σВ = 

730—770 МПа,  δ=42-60%, KCU = 2,09-3,38 МДж/м2. Сталь 1.5 с ниобием имеет более высокий 
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предел текучести, но низкую ударную вязкость и пониженную пластичность. Легирование 

кремнием (ст. 1.4) практически не повышает предел текучести, но снижает ударную вязкость. 

Проведенная нами оценка фазового состава сталей 1.1-1.5 показала, что сталь 1.1 относится к 

аустенитно-мартенситной области, сталь 1.2 с более высоким содержанием азота – к аустенитно-

ферритной, сталь 1.3 – к аустенитной. Сталь 1.4, поскольку она легирована ферритообразующим 

элементом – кремнием, находится на границе областей А/А+Ф, а сталь 1.5, несмотря на доста-

точно высокое содержание азота, находится в аустенитно-ферритной области вследствие добав-

ки ферритообрующего элемента ниобия. Наилучшее сочетание прочности, пластичности и 

ударной вязкости имеет аустенитная (по расчёту) сталь 1.3 с максимальным содержанием азота. 

Таблица 3. Механические свойства азотистых сталей в исходном литом и термически 

обработанном после литья состоянии [4]: 800оС, 1 ч = ТО-1, 1100оС, 1 ч = ТО-2.  

№№ ТО σ0,2, МПа σВ, МПа δ, % KCU, МДж/м2 

1.1 
Без ТО  330 730 42 2,94 
ТО-1 340 830 43 2,78 
ТО-2. 355 880 62 3,38 

1.2 
Без ТО  368 732 57 3,30 
ТО-1 370 740 53 1,23 
ТО-2. 375 740 58 3,28 

1.3 
Без ТО  378 750 60 3,31 
ТО-1 390 765 49 1,01 
ТО-2. 380 750 65 3,40 

1.4 
Без ТО  380 770 53 2,05 
ТО-1 425 800 43 0,29 
ТО-2. 400 800 62 3,63 

1.5 
Без ТО  445 750 29 0,23 
ТО-1 470 760 19 0,14 
ТО-2. 450 780 37 0,20 

 

Исследование влияния режимов термической обработки на свойства литых сталей 1.1-

1.5 выявило резкий спад ударной вязкости после часовых отжигов в интервале температур 

600-800оС с минимумом при 800оС [4]. Это можно объяснить распадом аустенита с выделени-

ем из него избыточных фаз (нитридов, карбидов хрома). Дальнейшее повышение температуры 

отжигов литых сталей вплоть до 1100оС приводит к повышению ударной вязкости (очевидно - 

вследствие лучшей гомогенизации структуры литой стали и растворения нитридов хрома). 

Низкий уровень ударной вязкости сталей 1.4 и 1.5 (см. табл. 3) обусловлен, вероятно, тем, что 
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кремний в стали 1.4. способствует пересыщению твёрдого раствора аустенита азотом и при 

отжиге интенсифицирует выделение нитридной фазы в стали, а сталь 1.5 , по-видимому, уже в 

литом состоянии содержит в своей структуре избыточные фазы на основе ниобия.  

 В результате описанных в [4] исследований Fe-Cr-Mn-Ni-N сталей к концу 60-х гг. 

были разработаны несколько марок высокоазотистых (0,4-0,55% N) аустенитных сталей по-

вышенной прочности, имеющие в горячедеформированных изделиях (прутках, поковках, ли-

сте) предел текучести 400-600 МПа, предел прочности 700-850 МПа, относительное удлине-

ние 20-30% и ударную вязкость KCU 0,5-1 МДж/м2 [4]. Ряд этих марок, а именно –  стали 

НН-3 (ЭП319), НН-3Б (ЭП320) и НН-3Ф были опробованы на предмет использования в каче-

стве материала для изготовления высокопрочных отливок [4]. Их марочный химический со-

став, ЭСП и механические свойства в литом состоянии (режим термической обработки для 

всех указанных сталей авторами не приводится) приведены в таблице 4.   

Таблица 4. Химический состав высокоазотистых сталей НН-3 (ЭП319), НН-3Ф и НН-

3Б (ЭП320), их механические свойства [4] и ЭСП. 

№№ Марка стали C N Si Mn Cr Ni S P V* Nb+Ta ЭСП 
σ0,2, 

МПа 

KCU, 

МДж/м2 

2.1 
НН-3; ЭП 319 

(0Х20Н4АГ10) 
≤0,08 

0,40-

0,47 
≤0,8 

10,0-

12,5 

18,0-

20,0 

4,0-

5,0 
≤0,03 ≤0,045 

0,2-

0,35 
- 26 

≥ 

345 
≥2 

2.2 
НН-3Ф 

(0Х18Г11Н4АФ) 
≤0,08 

0,48-

0,55 
≤0,8 

10,0-

12,5 

18,0-

19,5 

4,0-

5,0 
≤0,03 ≤0,045 0,9-1,2 - 27 

440 -

490 

0,7 – 

0,98 

2.3 
НН-3Б; ЭП 320 

(0Х18Г12Н5АБ) 
≤0,08 

0,45-

0,52 
≤0,8 

11,5-

13,5 

18,0-

19,5 

4,5-

5,5 
≤0,03 ≤0,045 

0,2-

0,35 
0,8-1,1 27 - ≤0,01 

* В сталях 2.1 и 2.3 ванадий вводится как технологическая добавка, которая может 
быть отменена [4].  

У стали 0Х20Н4АГ10 (НН-3; ЭП 319) было установлено наличие хороших литейных 

свойств, вследствие сравнительно низкой температуры плавления (1400оС) и повышенной 

жидкотекучести, обусловленной высоким содержанием марганца и азота. Отмечалась [4] её 

хорошая свариваемость, в том числе с конструкционными низколегированными сталями. Бо-

лее прочная за счёт нитридов ванадия стареющая сталь 0Х18Г11Н4АФ (НН-3Ф) также была 

признана пригодной для изготовления немагнитного литья. Сталь 0Х18Г12Н5АБ (НН-3Б; ЭП 

320), в литом состоянии имеет низкую ударную вязкость (табл. 4), связанную с выделением в 

интервале температур 600-800оС, помимо нитридов ванадия также и нитридов ниобия. В свя-

зи с этим для изготовления отливок была не рекомендована. 
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Высокоазотистые стали 2.1 и 2.2. вдвое превосходят по пределу текучести аустенитые 

стали, указанные в [2], обладая показателями ЭСП на уровне равном, или близком к таково-

му для молибденсодержащих высокохромистых сталей 12Х25Н5ТМФЛ, 12Х21Н5Г2СМ2Л, 

12Х18Н12М3ТЛ. Несмотря на отмеченные достоинства литых сталей 2.1 и 2.2 (НН-3 и НН-

3Ф) в настоящее время нет сведений о том, что промышленностью производятся литые изде-

лия из них. Близкая по составу к указанным сталь марки 08Х20Н5АГ12МФ (ТУ 14-1-2290-77) 

производится как «Сталь сортовая коррозионностойкая», а не как литейный материал. 

В работе [5] (2007 г.) приводятся данные о литейной азотистой стали 

07Х13Г28АНФЛ с 0,2-0,3% N и 0,1-0,2% V c хорошим сочетанием прочности, пластично-

сти, ударной вязкости и коррозионной стойкости, предназначенной для криогенной запор-

но-регулирующей аппаратуры. Эта мартенситно-ферритная (судя по положению на диа-

грамме Шеффлера) сталь при 20оС имеет предел текучести 300 МПа, предел прочности 600 

МПа, относительное удлинение 77% и ударную вязкость KCV 140 Дж/cм2. Жидкотекучесть 

этой стали в 1,5 раза выше, чем литой стали 12Х18Н10Т. Указанная литая сталь хорошо 

сваривается без горячих и холодных трещин. Отношение прочности сварного соединения к 

прочности основного металла находится в пределах 0,95-0,98. Индекс питтингостойкости 

этой стали невысокий (ЭСП=17). Коррозионную стойкость этой стали не изучали.  

1.1.2. Зарубежные литейные коррозионно-стойкие, в т.ч. азотистые, стали 

Рассматривая зарубежные литые коррозионностойкие стали, следует отметить следу-

ющее. В разделе справочника [6], посвященном коррозионно-стойким литым сталям, из 

~170 литых сталей около 20 содержат в своём составе азот. Уточненный с использованием 

данных [7] список зарубежных литых коррозионностойких сталей приведен в таблице 5. 

Первые четыре литые азотистые стали в данной таблице являются высокопрочными мар-

тенситными дисперсионно-твердеющими (М+А, М+А+Ф на диаграмме Шеффлера). Девять 

сталей являются двухфазными, аустенитно-ферритыми, преимущественно – дуплексными 

(по данным [7]).  

Структура литых азотистых сталей  CE20N, CF3MN (316LN), CF10SMnN (Nitronic 60; 

S21800), CG6MMN (Nitronic 50; S20910), CK3MCuN (254 SMO; S31254), CN3MN (AL-6XN; 

N08367) характеризуется в [7] как «преимущественно аустенитная, но для которой типично 

содержание 10-20% феррита». (В скобках указаны горячедеформируемые стали-прототипы 

указанных литых сталей). Для литейных сталей характерным отличием от их горячеформиру-

емых сталей-аналогов является повышенное (до 1- 2%) содержание кремния, который может 

быть введен для улучшения жидкотекучести. Однако при этом кремний действует и как эле-

мент-ферритообразователь. Так, сталь CF3MN с 1,5% Si на диаграмме Шеффлера находится в 
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области А+Ф с содержанием феррита 3-5%, тогда как её аналог сталь 316LN при 0,3% Si 

(стандартном, для деформируемых сталей, содержании этого элемента) должна иметь аусте-

нитную структуру, т.к. находится практически точно на границе раздела областей А/А+Ф.  

Таким образом, ни одна из литейных азотистых сталей в таблице 5 (кроме стали А 447 с 

содержанием углерода 0,20 – 0,45%), которые имеют в качестве прототипа деформируемую 

аустенитную сталь, не является гарантированно 100% аустенитной. Однако, поскольку это ли-

тейные стали, и они не подвергаются горячей деформации, им не грозит образование трещин 

при прокатке из-за наличия феррита. В работе [7] приведены данные о положительном влия-

нии повышения содержания феррита в структуре сталей на стойкость к коррозионному рас-

трескиванию под напряжением в хлоридных средах. (При этом отмечается, что в ряде других 

коррозионных сред наличие феррита в аустените является негативным фактором). Для ряда 

применений присутствие феррита нежелательно, т.к. он снижает ударную вязкость. Длитель-

ное пребывание при температурах свыше 315оС может приводить к снижению вязкости из-за 

охрупчивания феррита при 475оС. В то же время, небольшое количество феррита в стали 

улучшает свариваемость аустенитных сталей, т.к. феррит снижает склонность к образованию 

горячих трещин, которые могут образовываться при сварке полностью аустенитных сталей. 

Кроме того, по данным [7], феррит в структуре литой аустенитной стали улучшает её литейные 

свойства, повышает её механическую прочность. (О степени повышения прочности аустенитных 

сталей при увеличении в них содержания феррита можно судить по данным таблиц 6 и 7). 

Механические свойства сталей в таблице 5 приведены в состоянии после стандартной 

термической обработки. Для преимущественно аустенитных литых азотистых сталей 

из данного перечня (№№3.14-3.19) такой обработкой является выдержка при температурах от 

1040 до 1175оС с последующим охлаждением в воде или другим быстрым охлаждением. Чем 

выше содержание азота в стали, тем выше должна быть температура термической обработки 

для растворения нитридов, гомогенизации металла и твердорастворного упрочнения аусте-

нита. Указанные стали содержат от 0,08 до 0,26% N, кроме стали CG6MMN, в которой содер-

жание азота повышено до 0,20 – 0,40%. Мы не располагаем данными о влиянии содержания азо-

та в этих сталях на их механическую прочность. Можно однако отметить, что в литейной азоти-

стой преимущественно аустенитной стали (A/A+Ф ) одной и той же марки, у которой разница 

между максимальным и минимальным регламентированным содержанием азота колеблется  в 

пределах от 0,06 до 0,1%, азот при повышении его концентрации должен: 

 1. способствовать снижению количества феррита, как элемент-аустенитизатор, что при-

ведёт к снижению прочности, см. табл. 7 в следующем разделе; 

2. вызывать твердорастворное упрочнение стали. 
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 Регламентированные механические свойства азотсодержащих литейных сталей 

№№3.14-3.19 (преимущественно аустенитных) характеризуются пределом текучести от 255 

до 290-345 МПа, пределом прочности 515 – 585 МПа и относительным удлинением от 9 до 

35%. Для литейных сталей того же структурного класса, не легированных азотом, например 

– СF3, CF3A (прототип - деформируемая 304 L), CF3M, CF3MA, CPF3M (прототип 316L) и 

других литейных сталей с прототипами – классическими нержавеющими сталями серий 304 

и 316 регламентированный предел текучести составляет 205 МПа, предел прочности 485 

МПа при удлинении 30-35%. То есть предел текучести преимущественно аустенитных ста-

лей с азотом на 50-150 МПа выше предела текучести не содержащих азот аустенитных сталей 

с 18-21% Cr и 8-11% Ni (как литых, так и деформируемых). Данное повышение предела теку-

чести представляет собой суммарный результат воздействия азота на фазовый состав и упроч-

нение сталей в двух указанных направлениях.  

Какие из перечисленных выше в данной работе марок сталей широко производятся 

промышленностью? В России успешно работающие предприятия предлагают изготовить ли-

тьё из всех перечисленных в [2] марок сталей, в том числе и из пяти марок аустенитных кор-

розионностойких сталей. В дополнение к [2] используются также и отраслевые стандарты на 

коррозионностойкие отливки, в т.ч. аустенитные, но эти стали по уровню своих механиче-

ских свойств не вносят качественных изменений в сложившуюся картину уровня характери-

стик такого рода сталей. Зарубежные литейные предприятия предпочитают производить из 

номенклатуры аустенитных сталей традиционные стали-аналоги нержавеющих сталей т.н. 

300-й серии, однако в каталогах крупных зарубежных производителей литья присутствует не 

менее 5 азотистых преимущественно аустенитных сталей. 
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Таблица 5. Химический состав (масс.%)*, механические свойства и ЭСП зарубежных коррозионностойких азотсодержащих литейных сталей [6, 7] 

*) Fe – остальное  

№№ Марка Класс стали ЭСП C N Si Mn Cr Ni Сu Mo Nb S P Др. ЛЭ*) σ0,2, 
МПа 

σm, 
МПа δ, % 

3.1 CAB7Cu-2 
AMS 5346B(96) М(+А) 15.55 ≤0.050 ≤0.050 0.50 - 

1.0 ≤0.6 14.0 - 
15.5 

4.20 - 
5.0 

2.50 - 
3.20 - 0.15 - 

0.30 ≤0.025 ≤0.025 - 1103 1241 6.00 
3.2 AMS 5342 А+М 16.72 ≤0.060 ≤0.050 0.50 - 

1.0 ≤0.70 15.5 - 
16.7 

3.60 - 
4.60 

2.80 - 
3.50 - 0.15 - 

0.40 ≤0.025 ≤0.025 Al ≤ 0.05 827 896 10.0 
3.3 CAB7Cu-1 (AMS 

5398B, ASTM A747) М(+А) 17.3 ≤0.070 ≤0.050 0.50 - 
1.0 ≤0.7 15.5 - 

17.7 
3.60 - 
4.60 

2.50 - 
3.20 - 0.15 - 

0.35 ≤0.030 ≤ 0.040 - 1200 1300 6-8 
3.4 AMS 5359 М+Ф+А 24.19 0.08 - 

0.15 
0.05 - 
0.13 ≤0.75 0.40 - 

1.10 
14.5 - 
15.5 

3.50 - 
4.50 - 2.0 - 

2.60 - ≤0.030 ≤ 0.040 - 1034 1378 8 
3.5 CE20N А+Ф 26.74 ≤0.020 0.08 - 

0.20 ≤ 1.5 ≤ 1.0 20.0 - 
27.0 

8.0 - 
11.0 - - - ≤0.040 ≤0.040 - 275 550 30- 

3.6 CE8MN А+Ф 30.15 ≤ 
0.080 

0.10 - 
0.30 ≤1.50 ≤1.50 23.0 - 

26.0 
8.0 - 
11.0 - 2.50 - 

3.50 - ≤0.025 ≤0.040 - 450 655 25 
3.7 CD4MCuN (1В) А+Ф (дуплекс) 34.82 ≤0.040 0.10 - 

0.25 ≤ 1.0 ≤ 1.0 24.5 - 
26.5 

4.70 - 
6.0 

2.75 - 
3.30 

1.70 - 
2.30 - ≤0.040 ≤0.040 - 450 655 25.0 

3.8 CD6MN (3A) А+Ф (дуплекс) 35.63 ≤0.060 0.15 - 
0.25 ≤1.0 ≤1.0 24-27 4.0 - 

6.0 - 1.75 - 
2.50 - ≤0.040 ≤0.040 - 415 620 25.0 

3.9 CD3MN (4А) А+Ф (дуплекс) 35.8 ≤0.030 0.10 - 
0.30 ≤ 1.0 ≤1.50 21.0 - 

23.5 
4.50 - 
6.50 - 2.50 - 

3.50 - ≤0.020 ≤0.040 - 515 690 18 
3.10 A 872 Ф+А 36.96 ≤ 

0.030 
0.080 - 

0.25 ≤ 2,0 ≤ 2,0 23.0 - 
26.0 

5.0 - 
8.0 ≤ 1.0 2.0 - 

4.0 - ≤0.030 ≤ 0.040 Со =0.50 - 
1.50 450 620 20 

3.11 2A А+Ф 39.4 ≤0.080 0.10 - 
0.30 ≤1.50 ≤1.0 22.5 - 

25.5 
8.0 - 
11.0 - 3.0 - 

4.50 - ≤ 
0.025 

≤  
0.040 - 450 655 25.0 

3.12 CD3MWCuN, (Zeron 
100, 6A, A351 А+Ф (дуплекс) 40.55 ≤ 

0.030 
0.20 - 
0.30 ≤ 1.0 ≤1.0 24.0 - 

26.0 
6.50 - 
8.50 

0.50 - 
1.0 

3.0 - 
4.0 - ≤0.025 ≤0.030 W=0.50 - 

1.0 485 690 16 
3.13 CE3MN (5A) А+Ф (дуплекс) 43.05 ≤0.030 0.10 - 

0.30 ≤1.0 ≤1.50 24.0 - 
26.0 

6.0 - 
8.0 - 4.0 - 

5.0 - ≤ 
0.040 

≤  
0.040 - 485 690 25.0 

3.14 CF10SMnN A/A+Ф (до 10-
20%Ф)1 19.08 ≤ 

0.010 
0.08 - 
0.18 

3.50 - 
4.50 

7.0 - 
9.0 

16.0 - 
18.0 

8.0 - 
9.0 - - - ≤0.030 ≤0.060 - 290 585 30 

3.15 CF3MN A/A+Ф (до 10-
20%Ф) 29.65 ≤0.030 0.10 - 

0.20 ≤1.50 ≤1.50 17.0 - 
21.0 

9.0 - 
13.0 - 2.00 - 

3.00 - ≤0.040 ≤0.040 - 255 515 35 
3.16 A 447 А 28.7 0.20 - 

0.45 ≤0.20 ≤1.75 ≤2.50 23.0 - 
28.0 

10.0 - 
14.0 - - - ≤0.025 ≤0.030 - 260 550 9 

3.17 CG6MMN A/A+Ф (до 10-
20%Ф) 34.06 ≤0.060 0.20 - 

0.40 ≤ 1.0 4.0 - 6.0 20.5 - 
23.5 

11.5 - 
13.5 - 1.50 - 

3.0 
0.10 - 
0.30 ≤ 0.030 ≤0.040 V=0.10 - 

0.30 
290 

345** 
585 

641** 
30 

48** 
3.18 CK3MCuN 

(MetalTek 254 SMO) 
A/A+Ф (до 10-

20%Ф) 44.48 ≤0.025 0.18 - 
0.24 ≤ 1.0 ≤ 1,20 19.5 - 

20.5 
17.5 - 
19.7 

0.50 - 
1.0 6.0 -8.0 - ≤0.010 ≤0.045 - 260 550 35 

3.19 CN3MN A/A+Ф (до 10-
20%Ф) 46.13 ≤ 0.030 0.18 - 

0.26 ≤ 1.0 ≤ 2.0 20-22 23.5 - 
25.5 ≤ 0.75 6.0 -7.0 - ≤0.010 ≤0.040 - 260 550 35 
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1.2 Фазовый состав коррозионностойких сталей аустенитного класса 
Как отмечалось выше, в зарубежных стандартах на литейные аустенитные стали до-

пускается наличие ферритной фазы (до 10-20%). В зависимости от видов обработок при раз-

личных температурах, либо эксплуатационных температурных условий, в аустенитных ста-

лях могут также выделяться и другие фазы, что серьезно сказывается на их физических и ме-

ханических свойствах. Фаза Me23C6 очень часто встречается в аустенитных сталях, в то вре-

мя как карбидная фаза M5C2 встречается только в сильно насыщенных углеродом сталях. 

Основные встречающиеся в нержавеющих сталях фазы представлены в таблице 6 [8]. 

Таблица 6. Основные фазы, встречающиеся в коррозионностойких сталях. 

Фаза 
Химическая 

формула 
Кристаллическая 

решетка 
Параметр кристаллической 

решетки 

Температурный 
интервал образова-

ния, оС 
α  ОЦК 0,286–0,288  

α`Cr  ОЦК 0,286–0,288 300-525 
γ  ГЦК 0,358–0,362  
σ Fe-Cr-Mo Тетрагональная a = 0,879, c = 0,454 600-1000 
χ Fe36Cr12Mo10 ОЦК 0,892 700-900 
R Fe-Cr-Mo Тригональная a = 1,0903, c = 1,934 550-650 
π Fe7Mo13N4 Кубическая 0,647 550-600 
τ  Орторомбическая a = 0,405, b = 0,484, c = 0,286 550-650 
G Ti6Ni12Si10 ГЦК 1,14 <500 

Cr2N Cr2N  a= 0,4795, c = 0,4469 700-900 
CrN CrN кубическая 0,413–0,447  

M23C6  ГЦК 1,056–1,065 600-950 
 

Выделение различных вариантов фаз всегда изменяет свойства металла. И эти изме-

нения почти всегда неблагоприятно сказываются на нержавеющих сталях. Формирование 

карбидной фазы по границам зерен с сопутствующим снижением содержания хрома в их 

окрестностях, снижает коррозионную стойкость и вызывает «сенсибилизацию» - коррозион-

ное растрескивание по границам зерен. Осадки интерметаллидов (σ-фаза, фаза chi) снижают 

прочность, пластичность, коррозионную стойкость. Однако некоторые выделения положи-

тельно сказываются на свойствах стали, например, мелкодисперсные нитриды могут поло-

жительно повлиять на механические свойства.  

Ниже рассмотрены особенности выделения в структуре аустенита азотсодержащих 

сталей ряда распространенных фаз – феррита, сигма-фазы и нитридов хрома типа Cr2N, и их 

влияние на механические и иные свойства коррозионностойких сталей. 
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1.2.1. Феррит 

В зависимости от химического состава Cr-Ni-Mn-Mo коррозионностойкие стали после 

кристаллизации могут иметь аустенитную либо аустенитно-ферритную структуру. Химиче-

ский состав феррита, образовавшегося после кристаллизации, должен отличаться от химиче-

ского состава аустенита. В феррите из-за изоморфности кристаллических решеток растворяет-

ся больше ферритообразующих элементов: Cr, Mo, W и др., а в аустените – больше аустенито-

образующих элементов, таких как Ni, Mn, N, C и т.д. [9]. Автор [9] считает, что феррит пред-

ставляет собой наиболее ранние кристаллы, образовавшиеся при кристаллизации из жидкого 

расплава. Образование их происходило в условиях «свободного» доступа хрома, молибдена и 

других ферритообразующих элементов к растущему кристаллу.  

Считается, что небольшое содержание феррита положительно сказывается на сварива-

емости металла [8] и на прочностных характеристиках (σ0,2 и σв) [10].  По данным работы [11], 

наличие феррита в структуре аустенитных сталей повышает их прочность, см. таблицу 7. 

Таблица 7. Влияние содержания феррита на механические свойства при растяжении 

сталей типа 19Cr-9Ni [11] 

% феррита σ0,2, МПа σВ, МПа δ, %* ψ, % 
3 216 465 61 64 
10 234 498 61 73 
20 296 584 54 59 
41 331 634 46 48 

 * на длине образцов 50 мм 

В работе [12] авторы изучали влияние легирования азотом на изменение фазового со-

става и механических свойств ферритно-аустенитной стали 1.4460 (0,05 C; 0,64 Si; 1,55 Mn; 

25,9 Cr; 5,2 Ni; 1,76 Mo; 0,17 V; 0,05 Nb; 0,1 N). Электрошлаковым переплавом под давлени-

ем было изготовлено три слитка сталей на основе стали 1.4460, с повышенным содержанием 

азота и кремния (см. химический состав в таблице 8). Это позволило варьировать содержание 

феррита в исследованных сталях (см. таблицу 9). 

Таблица 8. Химический состав плавок. 

 C, % Si, % Mn, % Cr, % Ni, % Mo, % V, % Nb, % N, % 
1.4460 0,05 0,64 1,55 25,9 5,2 1,76 0,17 0,05 0,1 
DFA-1 0,07 2,2 1,51 25,4 5,0 1,72 0,17 0,05 0,56 
DFA-2 0,06 2,2 1,51 25,5 5,0 1,72 0,18 0,05 0,65 
DFA-3 0,03 1,5 1,20 25,1 5,5 1,90 0,08  0,87 
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Таблица 9. Влияние легирования азотом на фазовый состав и параметра кристалличе-

ской решетки аустенита (а, Å) стали 1.4460 и модельных сталей на её основе.  

Сталь Фазовый состав 
а, Å 

После ковки Ковка + закалка от 
1100 оС, вода 

1.4460 70 % феррит 0,28767 0,28784 
30 % аустенит 0,36103 0,36105 

DFA-1 60 % феррит 0,28734 0,28752 
40 % аустенит 0,36150 0,36153 

DFA-2 60 % феррит 0,28743 0,28764 
40 % аустенит 0,36138 0,36179 

DFA-3 100 % аустенит - 0,36214 
 

Как видно из таблицы 9 азот увеличивает параметр кристаллической решетки аусте-

нита и в соответствии с диаграммой Шеффлера аустенизирует микроструктуру. 

В таблице 10 приведены результаты испытаний на растяжение, проведенных при 

комнатной температуре и 600 оС. 

Таблица 10. Механические свойства сталей с различным содержанием азота. 

Сталь N, % 
Механические свойства 

Комнатная температура 600 оС 
σ0,2 σВ δ, % ψ, % σ0,2 σВ δ, % ψ, % 

1.4460 0,1 590 770 30 71 320 460 33 69 
DFA-1 0,56 670 960 32 58 390 570 37 58 
DFA-2 0,65 710 1010 32 57 400 620 35 64 
DFA-3 0,87 700 1090 39 64 380 710 41 62 

 

Из таблицы 10 видно, что азот значительно упрочняет сталь, при этом существенно не 

влияя на пластические свойства. При сравнении свойств сталей с содержанием азота 0,65 и 

0,87 %, видно, что рост механических свойств совсем небольшой, что, по-видимому, связано 

с изменением фазового состава стали (табл. 9). При содержании азота в стали 0,87 % сталь 

становиться полностью аустенитной и в нее не вносится дополнительный вклад от упрочне-

ния второй фазой – ферритом.  

Автор [10] представил влияние легирующих элементов, наличия в структуре феррита 

и влияние размера зерна на предел текучести аустенитных и аустенито-ферритных сталей 

формулой (1): 

2
1

2,0 ))2,0(357()054,015,6(10142202,0210120
−

+++−+++++++= dNCuMoCrMnN δδσ  (1) 

где N, Mn, Cr, Mo, Cu – концентрации в % масс.; 

δ – колличество феррита в %; 

d – размер зерна в мм. 
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Известно уравнение, связывающее предел текучести гомогенизированной стали с 

концентрацией в ней азота (%N) и размером зерна аустенита (d) [13]: 

d
NN )787(3071272,0

•+
++=σ    (2) 

Анализируя уравнение (1), нужно отметить, что она не учитывает влияния эффекта 

дисперсионного твердения металла. Эффект от упрочнения стали ферритом, оцененный по 

данной формуле, можно представить в виде графика, (рис. 2). Упрочнение металла от нали-

чия феррита, по-видимому, происходит за счет увеличения объема границ раздела между 

двумя видами кристаллических решеток (ОЦК – феррит и ГЦК – аустенит). Соответственно 

максимальное упрочнение приходится на наличие в структуре от 40 до 60 % феррита. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 2 – Влияние количества феррита (в соответствии с (1)) на изменение предела 

текучести аустенитных и аустенито-ферритных сталей 
 

В рассмотренных выше сталях DFA-2 и DFA-3 предел текучести практически одинако-

вый, однако содержание азота разное, благодаря чему меняется и фазовый состав. Это объясня-

ется тем, что сталь DFA-2 содержит ~ 40 % феррита за счет которого вносится существенный 

вклад в упрочнение металла ~ 160 МПа (рис. 2). Сталь DFA-3 однофазная, в ней увеличение 

прочности достигается за счет примеси внедрения азота, которого в ней на 0,23 % больше. 

1.2.2 σ-фаза 

Исследования структуры, фазового состава, механических свойств коррозионностой-
ких сталей аустенитно-ферритного и аустенитного классов, в том числе и жаропрочных, в 
литом состоянии, после различных видов термической обработки, а также после длительных 
тепловых выдержек под нагрузкой (или без таковой) часто сталкивают металловедов и ин-
женеров-практиков с проблемой наличия в их составе сигма-фазы, оказывающей отрица-
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тельное влияние на механические свойства сталей. Например, в структуре исходно аусте-

нитных и аустенитно-ферритных хромоникелевых коррозионностойких сталей σ-фаза 

выделяется при длительных выдержках в интервале 500-1000 °С. Это является причиной 
их сильного охрупчивания, уменьшения их пластичности и жаропрочности, поскольку 
сигма-фаза характеризуется как жесткая и хрупкая. Основу этой интерметаллидной фазы 
составляет главным образом фаза FeCr, но в сложнолегированных сталях в её состав могут 
входить Fe, Cr, Mo, Ni, Mn [14, 15].  

В 1988 г. А.М. Паршиным был сделан систематический обзор выявленных рядом ис-

следователей вариантов возникновения σ-фазы при изотермическом старении аустенитных 

сталей и сплавов, а также приведен анализ собственных данных по возникновению σ-фазы в 

сталях 10Х18Н9Т и 30Х19Н9МВБТ [9]. В 2012 г. был опубликован обзор литературных и 

собственных данных C.-C. Hsieh и W.Wu, посвященный выделению σ-фазы в коррозионно-

стойких сталях различных структурных классов [16]. По совокупности всех данных из работ 
[9, 16], в зависимости от химического состава стали, от соотношения феррито- и аустенито- 
образующих элементов, возможны изложенные ниже основные (но не единственные) вари-

анты выделения σ-фазы.  

1. Варианты образования σ-фазы из первичных образований δ-феррита. Поскольку 

феррит обогащен Cr и Mo, он является предпочтительным местом выделения σ-фазы:  

1.1.  σ-фаза образуется первой в обогащенных хромом участках; по мере роста её выделе-

ний окружающие участки метастабильного δ-феррита обедняются ферритообразующими 
элементами, со временем в них образуется аустенит; при этом наблюдаются структуры, ха-

рактерные для эвтектоидного распада, с чередованием областей σ-фазы и аустенита, которые 

могут соседствовать с δ-ферритом. В высокохромистых сталях образование σ-фазы суще-

ственно зависит от диффузии атомов хрома. 
1.2. В этом варианте вначале из δ-феррита выделяется аустенит. Окружающий δ-феррит 
обогащается Cr, Mo, что способствует образованию вторичных карбидов типа (Fe, Cr, 
Mo)23C6 на границе раздела феррит/аустенит. Аустенит и карбид выпадают в виде игольча-
той смеси. Дальнейший распад обедненного углеродом δ-феррита идет с образованием 

аустенита, а оставшийся, обогащенный Cr и Mo, феррит переходит в σ-фазу. 

2. Варианты образования σ-фазы из аустенита. (Скорость выделения сигма-фазы из 

аустенита примерно в 100 раз ниже, чем из обогащенного хромом феррита. ) 
2.1. Из аустенита выделяются хромистые карбиды. В соседствующем с такими карбидами 
дестабилизированном за счет диффузионного оттока углерода, аустените образуется мета-

стабильный феррит, из которого потом возникает σ-фаза.  

2.2. Из аустенита вначале выделяются карбиды Cr, затем в аустените образуется σ-фаза. 

http://www.markmet.ru/slovar/interval


 21 

2.3. σ-фаза выделяется в аустените при очень длительных выдержках (для протекания та-

кого превращения требуется время порядка нескольких тысяч часов [9, 17, 18]); Вначале вы-

деляется около первичных карбидов (карбонитридов); затем  - по границам зерен аустенита, 

либо на межфазных границах δ/γ, позже – по плоскостям двойникования и внутри зерен.  

Исходя из ТТТ-кривых (Time-Temperature-Transformation) выделения σ-фазы в раз-

личных Cr-Ni сталях [9, 19], можно считать доказанным, что скорость этого процесса макси-

мальна в интервале 750-900оС (т.е. max этих кривых приходится на данные температуры); 

наиболее часто встречаются температуры 800-850оС. Время инициации процесса образова-

ния σ-фазы при этих температурах составляет, в зависимости от химического состава стали, 

от нескольких минут до нескольких часов. 

В связи с тем, что σ-фаза обогащена хромом, его диффузия рассматривается как опре-

деляющий фактор для выделения интерметаллидной фазы. Помимо Cr, недавнее исследование 

на стали 316N [20] показало, что диффузия других элементов замещения, таких как Мо, также 

имеет очень важное значение для образования σ-фазы. Авторы [21] и [22] с другой стороны 

считают, что зарождение σ-фазы в аустенитных сталях – это завершение реакции преобразова-

ния феррита в сигма-фазу, в то время как обогащение феррита Cr не является достаточным 

условием для образования σ-фазы. В работах Баррика [23] предполагалось, что выделение σ-

фазы в аустенитных нержавеющих сталях сильно зависит от размера зерна, т.к. это влияет на 

плотность центров зарождения (σ-фаза зарождается по границам зерен, увеличение количества 

границ ведет к упрощению образования σ-фазы). Недавняя работа Sourmail и Bhadeshia [24], 

так же показала, важность наличия высокой энергии образования «зародышей» σ-фазы. Сни-

жение размера зерна, дает больше границ зерен на которых может образовываться σ-фаза. 

Важность границ зерен была четко признана, однако разориентировка зерен также имеет зна-

чение. Недавние исследования на дуплексной коррозионностойкой стали показали, что более 

высокая разориентировка между α и γ фазами способствует выделению σ-фазы [25]. 

При изучении образования σ-фазы в дуплексных сталях на сварных соединениях, 

Гилл и др. [26, 27] четко установили, что процесс состоит из двух этапов. Авторы утвержда-

ют, что на первом этапе происходит выделение карбидов, а на втором образование σ-фазы. В 

соответствии с результатами Гилла и др. [26] два этих этапа имеют разные энергии актива-

ции. Автор [20] также согласен, что осаждение σ-фазы в феррите состоит из двух этапов. 

Первый этап карбидообразования включает в себя диффузию хрома на границы зерен. После 

того, как карбиды полностью сформировались, непрерывная ферритная сетка в дуплексной 

стали разбивается. Второй этап образования σ-фазы включает в себя диффузию молибдена.  

Связь между Me23C6 и σ-фазой привлекла к себе внимание многих исследователей. 

Хотя предположение, что Me23C6 выступает в качестве предшественника σ-фазы, было под-
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держано многими исследователями [28, 29, 30], эту точку зрения также оспаривает множе-

ство исследований [31, 32]. Например, авторы работы [31] заявляют, что в дуплексной стали 

преобразование Me23C6 в σ-фазу маловероятно, хотя эти фазы имеют тенденцию быть в кон-

такте. Исследование образований в стали AISI 316L при низкотемпературном старении (мень-

ше 500 оС) [33] обнаружили, что формирование σ-фазы предшествует образованию Me23C6. 

Исследование обнаружило, что при этой температуре образуются мелкодисперсные выделе-

ния, идентифицируемые с помощью ПЭМ из-за их чрезвычайно малых размеров. Эти выделе-

ния образуются на дислокациях и границах зерен, и являются предшественниками σ-фазы. 

Влияние σ-фазы на свойства металла изучено достаточно подробно. Известно, что 

наличие жесткой твердой σ-фазы в стали вызывает её охрупчивание. Влияние σ-фазы на со-

противление ползучести является предметом дискуссий. В некоторых источниках сообща-

лось о снижении длительной прочности в связи с наличием σ-фазы [34, 35, 36, 37]. Другие 

источники считают, что основным виновником этого является растворение карбидов в непо-

средственной близости от выделившейся σ-фазы [38]. Автор [39], указывает, что σ-фаза в 

мелкодисперсном виде, равномерно выделившаяся внутри зерен, улучшает ползучесть 25Cr-

20Ni жаропрочной стали. Относительно недавние исследования [40, 41] показали, что при 

контроле распределения и морфологии σ-фазы в металле соответствующими обработками, 

могут быть повышены ползучесть, пластичность, предел текучести и предел прочности 25Cr-

8Ni дуплексной коррозионностойкой стали. 

Исследования [42] показали, что σ-фаза может улучшить горячую пластичность, этот 
вывод также подтверждается [43, 44, 45]. Считается, что тонкие однородные дисперсные 
включения (σ + γ) способствуют росту относительного удлинения при растяжении.  

Отмечено также улучшение коррозионной стойкости аустенитной стали в серной кис-
лоте благодаря наличию в структуре стали определенного количества σ-фазы [8, 46]. 

Влияние σ-фазы на механические свойства деформируемых коррозионностойких ста-
лей достаточно хорошо изучено. Однако исследований свойств самой σ-фазы как таковой не 
так уж много. Исследования [47], используя нанотвердомер, определили, что твердость σ-
фазы составляет порядка 17 ГПа при максимальной нагрузке 500 мН. Тесно связанные меж-
ду собой χ (chi) фаза и σ-фаза достаточно похожи друг на друга (см. табл.11), однако сравни-
тельные исследования свойств этих двух фаз очень немногочисленны. Так, при испытании 
на растяжение дуплексной стали при повышенных температурах под нагрузкой 600 МПа бы-
ло установлено [48], что происходит растрескивание частиц σ-фазы, тогда как в частицах χ 
(chi) фазы при тех же условиях испытаний трещин не наблюдали.  

Сигма фаза парамагнитна при комнатной температуре. При криогенных температурах 
сигма-фазы различных сплавов претерпевают переход от парамагнитного к ферромагнитно-
му состоянию [49]. В зависимости от химического состава стали и, соответственно, химиче-
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ского состава сигма-фазы, её температура Кюри может меняться. Для стали, изученной в ра-
боте [50] она составляла ~ 60К; для сталей изученных в [51, 52, 53] она составляла ~77К.   

 

1.2.3.  Нитриды CrN  и Cr2N. 
В связи с тем, что высокоазотистые коррозионностойкие стали всё более широко ис-

пользуются промышленностью, множество исследований посвящено выделению нитридной 
фазы в этих сталях. Наибольшее количество этих публикаций посвящено выделению Cr2N 
[8]. При старении высокоазотистых сталей происходит распад их твердого раствора с выде-

лением частиц избыточных фаз. Различают непрерывный распад аустенита, когда γ-твердый 
раствор постепенно обедняется азотом за счет выделения нитридов хрома (CrN или Cr2N), и 
прерывистый распад, который может происходить вслед за непрерывным. При старении 
аустенитной или дуплексной Cr-Mn-N коррозионностойкой стали в интервале температур от 
700 до 1000 оС, проходит реакция прерывистого распада аустенита: 

γ → γ΄ + Cr2N         (2) 
где γ – пересыщенный азотом аустенит матрицы; 
γ΄ – прослойка аустенита внутри образующейся ячейки; 
Cr2N – прослойка нитрида внутри образующейся ячейки. 
Выделения частиц Cr2N в ячейках имеют форму ламелей (пластинок), и поэтому в 

большинстве случаев вредны, поскольку они являются концентраторами напряжений в ме-
талле. Например, пластичность аустенитных сталей снижается [54, 55] Результаты негативно-
го влияния Cr2N на механические и коррозионные свойства аустенитных коррозионностойких 
сталей подтверждаются множеством исследований [56, 57, 58]. Механизм прерывистого рас-
пада аустенита в азотистых сталях был предложен авторами [59] и [60]. Со временем этот ме-
ханизм получил признание. Тем не менее авторы [61] предложили иной механизм прерыви-
стого распада, который приобрел множество разнообразных мнений по этому вопросу. 

Исходно предполагалось, что механизм прерывистого распада аустенита с выделени-
ем Cr2N характеризуется следующими особенностями:  

- скорость продвижения фронта образовавшейся ячейки прерывистого распада явля-
ется постоянной; 

- химический состав матрицы, не подвергшейся распаду, остается неизменным; 
наблюдается диффузия легирующих элементов в твердом растворе из матрицы к образую-
щейся ячейке; 

- средний химический состав (имеется ввиду средний состав в прослойках выделений 
второй фазы и обедненной матрицы) остается таким же, как исходный состав. 

В то же время, по данным [60] и др. [56, 59, 62, 63, 64], основные особенности преры-
вистого распада с выделением Cr2N в Cr-Mn-N нержавеющих сталях таковы: 

– скорость продвижения фронта ячейки замедляется с течением времени; 
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– азот диффундирует на большие расстояния от нетрансформированной матрицы в 
ячейку. Таким образом, содержание N в нетрансформированной матрице снижается, а в 
ячейке растет; 

– среднее содержание N в ячейке выше, чем у исходной матрицы; 
– ячеистое преобразование не может проходить по всему зерну, несмотря на это, не-

трансформированная матрица по-прежнему насыщена азотом. 
Механизмы, выдвинутые [59] и [60] для прерывистого распада аустенита с выделени-

ем Cr2N можно резюмировать следующим образом: в начале, растет ячейка, контролирую-
щим фактором скорости является диффузия Cr на границе. Движущей силой роста ячеек 
считается пересыщенная азотом нетрансформированная матрица потому, что растущие ячей-
ки поглощают из нее азот, что приводит ее к снижению степени пресыщения этим элемен-
том. Соответственно, движущая сила роста ячейки будет постепенно снижаться. Кроме того, 
поскольку ячейка поглощает азот, его содержание в ней будет выше, чем у начальной не-
трансформированной матрицы. Также, замедление передних слоев ячейки приводит к созда-
нию перед ячейкой объемной широкой зоны, обедненной Cr, в результате его диффузии. Эта 
обедненная Cr зона ограничивает дальнейшее продвижение фронта ячейки к нетрансформи-
рованной матрице [8]. 

В настоящее время описанный механизм прерывистого распада Cr2N является обще-
принятым. 

Источник [61], относительно недавно предложил другой механизм. Точки зрения [61] 
расходятся с [59] и [60]. Во-первых, потому что на границе фронта ячейки всегда образуется 
σ-фаза, [61] полагают, что фронт ячейки обогащен хромом. Во-вторых, авторы утверждали, 
что поставка растворенных веществ всегда происходит через границу между нетрансформи-
рованным аустенитом и фронтом ячейки, но не через объемную диффузию. В-третьих, в то 
время, как [59] и [60] приписали миграцию фронта ячейки за счет роста пластинок Cr2N, [61] 
утверждает, что это происходит наоборот. То есть, продвижение фронта ячейки приводит к 
росту пластинок Cr2N. Движущей силой продвижения границы фронта ячейки в нетранс-
формированную матрицу является химический потенциал пресыщения азотом. Граница 
фронта ячейки продвигается перед прослойками Cr2N и обедняет пересыщенную азотом не-
трансформированную матрицу. Поставка растворенного вещества (азота) для прослойки 
Cr2N (располагающуюся на данный момент за фронтом ячейки) из нетрансформированной 
матрицы осуществляется через диффузию вдоль границы фронта ячейки. Прослойки Cr2N 
растут в направлении нетрансформированной матрицы и, таким образом, азот в ней посте-
пенно истощается. Прослойки аустенита позади фронта ячейки обедняются азотом, и тем са-
мым опять возникает химический потенциал, продвигающий фронт ячейки вперед. 

Множество исследований отмечают, что ячеистое выделение Cr2N происходит в Cr-Ni 
и Cr-Mn аустенитных коррозионностойких сталях, если N превышает 0,3 % масс., [56, 57, 
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59]. Однако, в супераустенитной коррозионностойкой стали, содержащей 0,295% масс. N, 
используемой [65], ячеистых выделений Cr2N не обнаружено. Исследователи предположили, 
что ячеистое выделение Cr2N отсутствует из-за осаждения других фаз, например σ. На осно-
вании полученных в работе [65] данных авторы пришли к выводу, что Mo-содержащие супе-
раустенитные коррозионностойкие стали не уязвимы для ячеистого выделения Cr2N. Источ-
ник [66], изучавший Mo-содержащую супераустенитную коррозионностойкую сталь, содер-
жащую 0,5% масс. N, также сообщил, что содержание Cr2N в этой стали было мало и дис-
кретно, и совсем не похоже на морфологию прерывистого распада. Центры осаждения Cr2N 
также были исследованы в нескольких относительно недавних публикациях. Авторы [60] 
наблюдали в недеформированной Cr-Mn-N коррозионностойкой стали, содержащей 0,9% 
масс. N, что осаждение Cr2N происходит только на границах зерен, и никогда на границах 
двойников. Только в предварительно деформированных образцах этой стали авторы обнару-
жили внутризеренные осаждения Cr2N. Это наблюдение согласуется и с результатами более 
ранних исследований на азотистых аустенитных сталях [67, 68]. Тем не менее, авторы [69] 
обнаружили, что в стали 316LN при более низком содержании азота (<0,4% масс.), внутризе-
ренное осаждение Cr2N на самом деле может предшествовать ячеистому выделению Cr2N. 
Это объясняется тем, что высокое содержание азота вызывает большее искажение решетки 
аустенита внутри зерна, являясь причиной выделения N на границах зерен и, тем самым, по-
могая образованию ячеистых выделений на границах зерен. Также, недавнее исследование 
[60] на Fe-18Cr-18Mn-2Mo-0,9N аустенитной коррозионностойкой стали показало, что внут-
ризеренные выделения Cr2N существуют, и Cr2N могут образовываться на границах двойни-
ков. Как уже упоминалось, предварительное деформирование металла может способствовать 
внутризеренному выделению Cr2N. Таким образом, было высказано предположение, что де-
формация тормозит ячеистое выделение Cr2N, поскольку она способствует межзеренному и 
внутризеренному выделению нитридов хрома [57]. 

Большинство исследований в литературе посвящены изотермическому формирова-
нию Cr2N, однако выделение этого нитрида при охлаждении также было изучено. Авторы 
[70] попытались смоделировать поведение осаждения нитридов Cr2N на стали 23Cr-4Ni-
2Mo-0,8N при ее непрерывном охлаждении. По полученным результатам авторы заключили, 
что к данному эксперименту нельзя применять принцип аддитивности [8]. 

Литература, изложенная выше, посвящена выделению нитридов. В работах [71, 72, 
73, 74, 75, 76, 77] изучались микроструктурные изменения, предшествующие их возникно-
вению. Упорядочение структуры и образование ячеек с участием N, Cr и Mo в Fe-Cr-Ni 
аустенитных сплавах является хорошо известным фактом [71, 72, 73]. Авторы [74, 75] изучая 
сталь 316LN, предположили, что ячеистому выделению нитридов предшествует кластерооб-
разование и упорядочение структуры с участием азота и легирующих элементов замещения 
(Cr, Mo). Эти авторы предложили следующую последовательность выделения нитридов: 
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– равномерно распределенный, азот содержащий раствор; 
– ГЦК N-содержащие кластеры → внутризеренные ГП Cr2N, типа А; 
– внутризеренные ГП Cr2N, типа В → ячейки Cr2N. 
Нитриды Cr2N, типа А, являются неупорядоченной фазой в междоузлиях, в то время, 

как атомы N в нитридах типа В упорядочены в междоузлиях подрешетки [76]. Переход от 
типа А к типу В приводит к снижению свободной энергии. Кристаллография и ориентировка 
этих двух типов нитридов подробно описана в работе [74] и [76]. В этих работах было выска-
зано предположение, что азотсодержащие кластеры могут содержать до 22,4% ат. азота [75]. 

Как уже говорилось выше, образование σ-фазы, которая находится в контакте с Cr2N 
[58, 60, 61, 78] было одним из наблюдений, на котором был построен один из механизмов 
нитридообразования [61]. В литературе существует несколько отличающихся предположе-
ний по образованию σ-фазы в коррозионностойких сталях, с высоким содержанием N и Мn. 
Источник [61] предполагает, что во время роста ячейки ее фронт сильно обогащается Cr и та-
ким образом на границе ячейки образуется σ-фаза. Источник [79] предполагает, что истощение 
N рядом с фронтом ячейки, способствует формированию σ-фазы на границах этой ячейки в 
связи с тем, что N, как известно, подавляет образование σ [80]. 

Два очень интересных способа формирования σ-фазы во время прерывистого распада 
Cr2N в аустените высокоазотистой дуплексной коррозионностойкой стали представлены в 
источнике [78]. Ферритная фаза дуплексной коррозионностойкой стали почти всегда не-
устойчива при термическом старении в то время, как аустенитная фаза практически не изме-
няется. Но в высокоазотистой дуплексной стали, изученной [78] аустенитная фаза, благодаря 
высокому содержанию азота, претерпевает прерывистый распад с выделением Cr2N (рис. 3), 
наряду с обычным разложением ферритной фазы. Пути образования σ-фазы были предложе-
ны следующим образом: 

– обедненный азотом аустенит в связи с образованием Cr2N → феррит → сигма + аустенит; 
– обедненный азотом аустенит в связи с образованием Cr2N → сигма. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 3 – Прерывистые выделения Cr2N в аустенитной фазе высокоазотистой 25Cr-17Mn дуп-

лексной коррозионностойкой стали 



 27 

1.3. Влияние легирования азотом на коррозионную стойкость аустенитных 

сталей. 

Известно, что азот улучшает стойкость аустенитных сталей к коррозии, особенно – к 

локальным её видам. 

Так, положительное влияние азота отмечается при исследовании склонности сталей к 

межкристаллитной коррозии (МКК) после провоцирующих нагревов, приводящих к 

образованию избыточных фаз [81].Наличие азота способствует изменению температурно-

временных параметров выделения избыточных фаз и прежде всего карбида хрома, а также 

увеличению критического времени до образования слаборазобщенных цепочек карбидов. 

Замедление образования такой структуры и повышение устойчивости против МКК (по 

методу типа АМУ ГОСТ 6032—84) стали типа 18—8 связывается с замедлением в 

присутствии азота зарождения и роста карбидов на границах зерен [82]. Отмечено также 

усиление положительного эффекта азота в присутствии молибдена. Аналогичные выводы 

были получены при исследовании сталей марок 304 (18—8) и 316 (17—14—3) 

промышленной чистоты [83]. При исследовании склонности к МКК стали типа 18—8 с 

количеством азота менее 0,25 % после отпуска при 650 °С в течение 100 ч также 

установлено повышение стойкости против МКК в присутствии азота вследствие 

образования прерывистых выделений [84]. Однако указывается на то, что при содержании 

азота более 0,16 % его положительное влияние исчезает. При исследовании стали с 0,09 % 

С; 21 % Сr; 13—16 % Ni, содержавшей до 0,38 % N, установлено замедление возникновения 

МКК и некоторое смещение области МКК к более высоким температурам отпуска [85]. 

Полученные результаты объясняются уменьшением вероятности образования карбидов и 

повышением устойчивости пассивного состояния [86]. 

В особонизкоуглеродистых азотсодержащих сталях МКК может развиваться в 

результате образования не карбидов, а нитридов хрома типа Me2N. В этом случае МКК 

замедляется вследствие меньшего обеднения приграничных зон хромом. Изучены условия 

возникновения МКК в результате образования нитрида Me2N В стали Х24Н20 [87]. Для 

объяснения влияния азота на стойкость против МКК была исследована стойкость против 

МКК (при испытании по методам АМУ и ДУ ГОСТ 6032—84) стали О3Х19АГ3Н10 после 

отпуска в сопоставлении с изменениями состояния зернограничной зоны [88]. Показано, 

что МКК независимо от метода испытания определялась выделением при отпуске карбидов, 

а не нитридов. При этом склонность к МКК уменьшалась с увеличением содержания азота, 

но ширина обедненной хромом приграничной зоны не зависела от содержания азота 

(последнее исследовалось с помощью просвечивающей электронной микроскопии). Из 

полученных данных авторами [81] было сделано заключение о том, что азот влияет не на 

диффузионные процессы, а на изменение энергетического состояния границ. Эксперименты 
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показали, что с увеличением содержания азота относительная свободная энергия границ 

уменьшается. Образование частиц новой фазы должно сопровождаться уменьшением 

свободной энергии ΔF. При образовании частиц на межзеренных границах  

ΔF= - V • ΔfV + Sσ + Z – ΔFгр.   (4), 

где V — объем; ΔfV — изменение свободной энергии на единицу объема образовавшейся 

частицы; S — суммарная величина поверхности частицы; σ — удельная поверхностная 

энергия на границе частица — матрица; Z — упругая энергия, возникающая из-за различия 

удельных объемов частицы и матрицы; ΔFгр. — изменение энергии границы. Так как 

введение азота уменьшает ΔFгр., то ΔF увеличивается. Поскольку вероятность образования 

зародыша карбида 
F/к/eW −≅ , то с увеличением ΔF вероятность образования карбида 

уменьшается. Полученные представления о влиянии азота на энергетическое состояние 

границ зерен, по-видимому, могут быть также использованы при объяснении влияния азота 

на другие свойства коррозионностойких сталей [81]. 

Обобщение приведенных выше и ранее известных данных указывает на 

положительное влияние азота на увеличение стойкости против МКК. Однако следует иметь 

в виду, что стойкость нитрида хрома Cr2N ниже стойкости карбида Сr23С6 в закаленных 

хромоникелевой и хромоникельмарганцевой аустенитных сталях в широком интервале 

потенциалов, вследствие чего возможно вытравливание нитридов хрома [89]. Карбонитрид 

типа Cr2(CxNy) имеет значительно более высокую стойкость, чем Cr2N. Следовательно, для 

обеспечения максимальной коррозионной стойкости азотсодержащих сталей целесообразно 

выбирать термическую обработку, обеспечивающую отсутствие или минимальное 

количество выделений нитридов [81]. 

Питтинговая (точечная) коррозия характеризуется образованием на поверхности 

металла отверстий или ямок. Как правило, репассивация в таких случаях не может быть 

достигнута, и таким образом образовавшиеся ямки могут инициировать рост трещин. Это 

основная причина того, почему питтинговая коррозия часто проходит вместе с щелевой 

коррозией и коррозионным растрескиванием под напряжением. Питтинг может быть 

определен либо по плотности тока или по критической температуре питтингообразования. 

Азот снижает пассивацию на диаграмме плотности тока. В аустенитных сталях наличие 

одного процента азота улучшает потенциал питтинговой коррозии на 600 mV [90] (рис. 4 и 5).  

Питтинговая коррозия является известной проблемой для нержавеющих сталей. Она 

может проходить и с сенситизацией, т.е. любое местное истощение Cr может поддержать 

питтинговую коррозию. Таким образом, любая сегрегация хрома, вызванная сваркой или 

термической обработкой и т.д., может оказать влияние на стойкость к 

питтингообразованию. 
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Критическая температура питтингообразования определяет, при какой температуре 
происходит образование ямок. Общий диапазон этой температуры для коррозионностойких 
сталей составляет  10 – 100 оС и зависит от композиции химического состава стали. Источник 
[90] сообщает, что критическая температура щелевой коррозии лежит на 20 оС ниже 
критической температуры питтингообразования (рис. 6) [91].Общепринятый индекс 
питтингостойкости для коррозионностойких сталей c с азотом – Pitting resistance equivalent +N 
(PREN), определяется как: 

PREN = Cr (%) + 3,3 Mo (%) + x N (%) ,                (5) 
где x = 13…30 
Автор [92] полагает, что х=16 используют для сталей с содержанием молибдена до 

4,5% и х=30 для сталей с содержанием молибдена 4,5-7,0%. 
Авторы [91] предлагают свой вариант расчета критической температуры питтингооб-

разования, вместо индекса PREN они предлагают MARC («Measure of Alloying for Resistance 
to Corrosion»): 

MARC = %Cr + 3.3% Mo + 20% N + 20%C - 0.5%Mn - 0.25 % Ni                  (6) 
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Рис. 4 – Влияние на плотность тока содержания 
азота в отожженной на твердый раствор аусте-
нитной стали при испытаниях в морской воде 

при комнатной температуре для сталей с одина-
ковым суммарным содержанием C и N и различ-

ным соотношением этих элементов [90]. 

Рис. 5 – Сравнение азота и угле-
рода по плотности тока в зависи-
мости от типа сплава содержаще-

го тот или иной элемент [90]. 
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На рис. 6 представлены критические температуры питтингообразования некоторых ком-
мерческих сплавов. Авторы утверждают, что хром, молибден, углерод и азот (в твердом раство-
ре) повышает коррозионную стойкость, в то время как Mn и Ni незначительно ее снижают. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Рис. 6 – Критическая температура питтинговой и щелевой коррозии коммерческих 

 Fe-Cr-Ni-Mo-N сталей в зависимости от индекса MARC [91]. 

Щелевая коррозия, в целом, следует тем же принципам (что показано второй зависи-

мостью на рис.6), что и питтинговая, однако условия ее значительно жестче из-за геометри-

ческого воздействия (электролит концентрируется в щели) [93].  

Питтинговая, щелевая коррозия и коррозионное растрескивание в значительной мере 

взаимосвязаны и характерны для сред, содержащих хлор-ионы или другие галоидные ионы. 

Стойкость против питтинговой и щелевой коррозии в хромоникельмолибденовых сталях 

при введении в них азота повышается [81]. Так, при исследовании 

хромоникельмолибденовых аустенитных сталей с разным содержанием азота (от 0,08 до. 

0,39 %) и марганца (0,9—4,8 %) было установлено, что даже при относительно высоком 

содержании марганца и серы введение 0,38 % N обеспечивает высокую стойкость против 

питтинга [94]. Установлено увеличение стойкости против питтинга и щелевой коррозии в 

высоколегированных сталях типа 20Сr — 25Ni и 20С — 25Ni — 4,5Мо в присутствии 0,21 

%N [95]. Достигаемый эффект связывается с образованием иона аммония NH4+, который 

повышает рН раствора и облегчает репассивацию. Положительный эффект введения азота 

обнаружен как в стали с молибденом, так и в стали без него, что указывает на возможность 

создания экономнолегированных сталей без молибдена, устойчивых против питтинга и 
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щелевой коррозии. Например, при исследовании аустенитных сталей без молибдена с 20 % 

Сr и 10 % Ni при «сверхравновесном» содержании азота — 0,7 % N потенциал 

питтингообразования составил ≥0,90 В (для сравнения — потенциалы питтингообразования 

такой же стали, но с 0,35 % N, а также для сталей типа Х17Н13М2 и Х18Н10 соответственно 

составляют 0,35; 0,30 и 0,18 В) [96]. 

Сталь с 0,012 % С; 25 % Сr; 6,3 % Ni; 3,3 % Mo и 0,10 % N в 20 раз превосходит сталь 

Х17Н13М2Т (SUS316) по стойкости против щелевой коррозии в среде с ионами хлора, в 10 

раз — по общей коррозии в 5%-ном растворе H2SO4 [97]. Отмечается высокая стойкость 

против щелевой коррозии аустенитно-ферритных сталей с 25 % Сr, 0,2 % N в морской воде 

и в 10 %-ном растворе FeCl3-6H2O (рН=1), что. объясняется снижением степени 

перераспределения хрома между ферритом и аустенитом в присутствии азота [98]. В 

растворе 2M H2SO4 при 70 °С сталь типа 03Х24Н6М3Д с 0,16 %N обладает большей 

способностью к пассивации даже по сравнению с никелевыми сплавами, а в растворе 300 г/л 

NaCl при 40 °С по сопротивлению точечной коррозии превосходит высоконикелевую сталь 

типа 03Х20Н25АМ6 и приближается к сплаву Хастеллой С-276 [99]. 

Анализируя приведенные в данном разделе сведения по коррозионной стойкости 

азотсодержащих сталей, можно заключить, что для обеспечения более высокой, чему у сталей 

типа 18-10 коррозионной стойкости, разрабатываемая сталь должна содержать в своем составе 

более 18%Cr, должна быть легирована молибденом и азотом. Содержание аустенитообразую-

щих элементов Ni и Mn должно обеспечивать аустенитную структуру стали (в том числе – за 

счёт влияния Mn на растворимость азота, сильного элемента – аустенитообразователя в 

твердых растворах на основе железа).  

 1.4. Деформируемый прототип аустенитной коррозионностойкой 

литейной стали. 
Многочисленные исследования последних десятилетий показали высокую 

эффективность легирования аустенитных сталей азотом для повышения: стабильности 
аустенита; прочности, при сохранении высокой ударной вязкости и пластичности; 
коррозионной стойкости. В основном эти работы проводились на деформируемых азотистых 
сталях, получаемых различными методами. Большинство коррозионностойких литейных 
сталей разработаны на основе деформируемых сталей-прототипов. В таблице 5 приведено 19 
марок легированных азотом коррозионностойких литейных сталей, производящихся в странах 
ЕС.  Литейные стали аустенитного класса являются наиболее коррозионностойкими, но лишь 
5 марок литейных сталей, содержащих азот в количестве до 0,26%, имеют аустенитную 
структуру, и только одна сталь - CG6MMN - содержит до 0,4% азота. При этом в их структуре 
допускается до 10-20% феррита.  Большинство таких сталей представляет собой Cr-Ni-(Mo) 
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стали, иногда стабилизированные титаном, с повышенным содержанием улучающего 
жидкотекучесть кремния.  Предел текучести таких сталей не превышает 290 МПа (табл.5).  

В качестве коррозионностойкого высокохромистого деформируемого Сr-Ni-Mn-Mo-N 
прототипа для подлежащей разработке аустенитной коррозионностойкой литейной стали на 
себя обращает внимание аустенитная сталь 05Х22АГ15Н8М2Ф, разработанная в середине 
2000-х гг. [100, 101]. Сталь стабильно немагнитна, сохраняя аустенитную структуру при 
деформациях вплоть до 90-95% и температурах -196…100оС. Она обладает, в зависимости от 
схемы термомеханической обработки, сочетанием высокой прочности, пластичности и 
ударной вязкости (таблица 11 [100]).  

Таблица 11. Механические свойства стали 05Х22АГ15Н8М2Ф*  

Обработка σ0,2, МПа σB, МПа δ, % ψ,% KCU-70, МДж/м2 
Прокатка + обработка на твердый 

раствор (закалка от 1050-1100) 
589-691 

993-
1049 

46-
59 

61-73 1,93-3,0 

Прокатка (при различных темпе-
ратурах), =70% 

1044-1258 
1172- 
1335 

29-
32 

48-64 0,4-1,068 

* горячая пластическая деформация 

Благодаря значительному количеству хрома, молибдена и азота в составе стали, 

05Х22АГ15Н8М2Ф, она имеет более высокую (в 5-10 раз) коррозионную стойкость, чем у 

сталей типа AISI 304, 316, 12Х18Н10Т в морской воде и концентрированных растворах 

хлоридов (рис. 7, [102]). При испытаниях на питтинговую коррозию в течение 120 ч в такой 

агрессивной среде как 6% раствор FeCl3 скорость коррозии нового сплава составила всего лишь 

0,0016 г/см2⋅в сутки [102]. Сталь имеет очень высокую износостойкость. Её уровень, в 

зависимости от условий и вида испытаний, минимум в 4 раза, максимум - на 1-2 порядка 

выше, чем у традиционных нержавеющих сталей) (рис. 8) [102].  

 

 

 

 

 

 

Рис.7 – Скорость коррозии Kmспла-
ва  05Х22АГ15Н8М2Ф (1)  и стали 
12Х18Н10Т (2)  при выдержке 25 

суток в 20% растворе NaCl 

  Рис. 8 – Зависимость потери массы от длительности ис-
пытаний при сухом трении скольжения по стали ШХ-15  
образцов сплава 05Х22АГ15Н8М2Ф и стали 08Х18Н10Т 

(после закалки) под нагрузкой от 0,5 до 4  кг. 
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Такой комплекс характеристик является основанием для разработки на основе стали  

05Х22АГ15Н8М2Ф литейной высокоазотистой (~0,5% N) стали аустенитного класса как 

материала для отливок сложной конфигурации, подвергающихся воздействию высоких 

напряжений и коррозионных сред, способной обеспечить сочетание высокой прочности, 

пластичности и коррозионной стойкости.  

 1.5. Заключение по обзору литературы 

Исходя из представленных данных по отечественным и зарубежным литейным корро-

зионно-стойким сталям, в т.ч. – азотосодержащим, с преимущественно аустенитной структу-

рой, можно заключить следующее. В России существует только три промышленно выпуска-

емые согласно ГОСТу литейные марки сталей, содержащих азот (до 0,2%), аустенитно-

ферритного класса. За рубежом насчитывается около 20 марок азотсодержащих литейных 

сталей, из них 5 марок сталей с содержанием азота до 0,26% имеют аустенитную структуру, 

в которой может содержаться до 20% феррита, лишь одна сталь содержит до 0,4% азота.  

Большинство (85-90%) российских и зарубежных литейных коррозионностойких сталей 

представляет собой Cr-Ni-(Mo)-Si стали, иногда стабилизированные титаном (если речь идет 

об аустенитных сталях), которые не содержат в своем составе более 1-2% марганца, повы-

шающего растворимость азота в аустените, в отличие от кремния.  Все литейные стали 

аустенитного класса, не легированные азотом, имеют предел текучести не выше ~200 МПа; 

для литейных азотсодержащих преимущественно аустенитных сталей величина этой харак-

теристики не превышает 290 МПа. Повышение прочности этих сталей обеспечивается повы-

шением доли феррита в структуре стали. Индекс питтингостойкости (ЭСП) отечественных ли-

тейных коррозионностойких (не входящих в категорию жаропрочных) сталей не превышает 

30, у зарубежных Cr-Ni преимущественно аустенитных сталей, с содержанием никеля до 15%, 

ЭСП достигает 30-34.  Ранее в России была показана возможность получения аустенитной азо-

тистой литой стали с пределом текучести более ≥345 МПа, высокой ударной вязкостью и 

ЭСП=26-27. Эта сталь упрочнялась не за счёт старения, а за счёт наличия в аустенитном твер-

дом растворе азота. Однако аустенитных (или преимущественно аустенитных) литейных ста-

лей, легированных азотом, по ГОСТу или отраслевым стандартам на отливки в нашей стране 

не выпускают. Разработка для нужд Российской промышленности литейной высокоазотистой 

аустенитной высокопрочной коррозионностойкой стали с содержанием азота  ~0,5% N пред-

ставляется весьма актуальной.  В обеспечение высокой прочности такой литейной стали мож-

но использовать азот, но при этом не следует стремиться вводить в сталь значительное (≥1%) 

количество кремния, т.к. он снижает растворимость азота в стали, и повысить содержание мар-

ганца, тем более что марганец и азот также способны обеспечивать хорошую жидкотекучесть. 
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Комплекс механических и коррозионных свойств (в т.ч. наличие ЭСП свыше 30), а также из-

носостойкость и стабильность аустенита к образованию мартенсита охлаждения, которыми 

обладает сталь 05Х22АГ15Н8М2Ф с ~0,5% N, делает эту сталь перспективной в качестве мо-

дельного материала при разработке литейной высокоазотистой стали аустенитного класса для 

высокопрочных коррозионностойких отливок.  

 В работе была поставлена цель -  разработать литейную коррозионностойкую аусте-

нитную сталь, превосходящую по прочности применяющиеся коррозионностойкие литейные 

стали аустенитного класса. 

 Для достижения указанной цели решали следующие задачи: 

1. Расчетное моделирование фазового состава стали, обоснование пределов легирования, 

обеспечивающих наличие азотистого аустенитного твердого раствора без дельта –

феррита, с высоким индексом питтингостойкости. 

2. Исследование структуры, фазового состава и механических свойств на металле 

05Х22АГ15Н8М2Ф (с ~0,5% N) модельной отливки переменного сечения. 

3. Расчетная и экспериментальная, на основе исследований структуры и механических 

свойств, оптимизация химического состава стали с целью повышения растворимости 

азота, обеспечения аустенитной структуры. Выдача рекомендаций по оптимизирован-

ному химическому составу литейной стали. 

4. Установление влияния термической обработки на фазовый состав, структуру и физи-

ко-механические свойства литого металла. 

5. Исследование эксплуатационных характеристик литой стали: усталостной долговеч-

ности, коррозионной стойкости, износостойкости, механических свойств при повы-

шенных и пониженных температурах.  
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 Глава 2. Материал и методика исследований и экспериментов. 

2.1. Расчетное обоснование химического состава стали, обеспечивающего 
заданную концентрацию азота в твердом металле.  

Одной из основных проблем при разработке новых высокоазотистых сталей является 

ограниченная растворимость азота в твердых растворах на основе железа, находящаяся в силь-

ной зависимости от содержания легирующих элементов (ЛЭ). Поэтому при создании новых вы-

сокоазотистых композиций заданного фазового состава, особенно − предназначенных для изго-

товления литых изделий, важнейшей задачей является определение максимально возможного 

уровня содержания (растворимости) азота в металле, создание условий для его введения (рас-

творения) в жидкий металл, сохранения азота в твердом металле. В настоящее время литые из-

делия из высокоазотистых сталей промышленностью производятся в очень небольших объемах. 

Это связано с тем, что при неправильной предварительной оценке способности металла заданно-

го химического состава удержать азот при затвердевании и при неправильном выборе темпера-

турно-временных режимов отливки изделий из высокоазотистых сталей и сплавов практически 

невозможно избежать газовой пористости отливок вследствие выделения азота из металла при 

кристаллизации [103].  

С целью уточнения пределов легирования разрабатываемой на базе деформируемой 

стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ аустенитной высокоазотистой коррозионно-стойкой высокопроч-

ной литой Cr-Ni-Mn-N-Mo-ЛЭ стали осуществляли: термодинамические расчёты предельно-

го содержания азота в жидкой фазе; оценку фазового состава матрицы рассчитанных Cr-Ni-

Mn-Mo-Nk -ЛЭ сплавов по фазовой диаграмме Шеффлера. На этой основе выбирали опти-

мальные высокоазотистые композиции, способные обеспечить сочетание высокой прочности 

и пластичности, выской коррозионной-  и износостойкости и немагнитности. Затем были по-

лучены и исследованы модельные отливки новой литейной стали, обозначенной маркой 

05Х21АГ15Н8МФЛ. 

Для расчёта коэффициента активности азота в многокомпонентном расплаве, учиты-

вающего влияние температуры протекания процесса легирования и разливки было предло-

жено [104] использовать уравнение, выведенное на основании принципа эквивалентных кон-

центраций [105]. Согласно этому принципу коэффициент активности азота в многокомпо-

нентном расплаве можно представить выражением: 

  lgfN = eN
Сr [Crэ] + rN

Cr [Crэ]2,       (7) 

где [Cr]э – эквивалентная концентрация хрома, определяемая как: 

[Cr]э = [Cr] + СR1[R1] + ...+ СRn[Rn]     (8), 

где  СR1, СRn  - коэффициенты эквивалентности легирующих элементов  по хрому: 

 СR1= eN
R1/ eN

Сr, СRn.= eN
Rn/ eN

Сr  
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Для расчета коэффициента активности азота в металле при температуре разливки или 

кристаллизации можно экстраполировать значение растворимости, определенное для 

Т=1873К по уравнению [106]: 

 lg fN(T)  = ( 2600/T- 0,39) lg fN(1873)  - (700/T – 0,37)   (9). 

Коэффициенты эквивалентности для легирующих и примесных элементов, входящих 

в состав стали, определяли, используя численные значения параметров взаимодействия, по-

лученные  расчетным путем  и экспериментально А. Сатир-Колорц и Г. Фейхтингером [107]. 

Таким образом, используя уравнения (7), (8) и (9), получаем уравнение для учета тем-

пературной зависимости коэффициента активности азота в легированных расплавах железа: 

lg fN(T)  = (2600/T- 0,39)⋅{-0,048⋅([Cr]+0,5[Mn]-2,45[C]-0,9[Si] -0,23[Ni]+ 0,27[Mo]+2,04[V]- 

-0,12[Cu]-0,15[S]-[P]) + 3,5×10-4([Cr]+0,5[Mn]-2,45[C]- 0,9[Si] - 0,23[Ni]+0,27[Mo]+ 

+2,04[V]-0,12[Cu]-0,15[S]-[P])2} - (700/T–0,37)    (10). 
 

А для определения предельной растворимости азота [N]:   

lg [N] = -560/T – 1,06 - (2600/T- 0,39)⋅{-0,048 ( [Cr]+0,5[Mn]-2,45[C] -0,9[Si]-0,23[Ni] +0,27[Mo]+ 

+2,04[V]--0,12[Cu]-0,15[S]-[P] +0,41[W]) + 3,5×10-4([Cr]+0,5[Mn]-2,45[C]-0,9[Si] -0,23[Ni]+  

+0,27[Mo]+2,04[V]-0,12[Cu]-0,15[S]-[P] + 0,41[W])2} + (700/T–0,37)          (11). 

Это уравнение даёт наиболее близкое совпадение результатов расчетов и экспериментов. 

Выбор диапазона концентраций ЛЭ для расчётов растворимости азота и последующей 

оптимизации химического состава литого сплава проводили, исходя из следующих положе-

ний. Поскольку речь идет о коррозионно-стойких сталях, во избежание образования карбида 

хрома типа Cr23C6 содержание углерода в расчетах принимали не более 0,08%, при условии вы-

полнения эмпирически установленного для хромо-никелевых и хром-никель-марганцевых ста-

лей соотношения [С]/[N] ≤ 0,15. Диапазон концентраций хрома и марганца выбирали, исходя из 

необходимости обеспечения растворения большого количества азота; никеля – для стабилизации 

аустенита, но без значительного снижения растворимости азота; молибдена - для повышения 

стойкости к питтинговой коррозии, но ограничивая его содержание с учетом его действия как 

ферритообразующего элемента. Ванадий и ниобий рассматривали в качестве легирующих эле-

ментов, позволяющих измельчать аустенитное зерно, обеспечивая дополнительное повышение 

прочности в результате выделения дисперсных нитридных частиц, а также для предотвращения 

межкристаллитной коррозии.  

Таким образом, в данной работе были рассчитаны значения [N] для композиций Fe–Cr–

Mn–Ni–Mo–V–Nb, для трех уровней постоянного содержания ниобия и ванадия (масс.%):  

0,1% V, 0,1% Nb;   0,2% V, 0,2% Nb; 0,3% V, 0,3% Nb, с варьированием содержания основных 

ЛЭ в диапазоне, мас.%:  

 - Cr 18-22, Ni 6-8, Mn 13-18, с шагом в 1%; 
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-  Mo 0,5-2, с шагом 0,5%; 

- C 0,02-0,08 с шагом в 0,02% . 

Определение фазового состава указанных композиций проводили по модифицирован-

ной фазовой диаграмме Шеффлера [13] с использованием значений никелевого и хромового 

эквивалентов, рассчитанных по формулам:  

Ni'экв = Ni + 0,1Mn - 0,01Mn2 + 18N + 30C;   (12) 

Cr'экв = Cr + 1,5Mo + 0,48Si + 2,3V + 1,75Nb  (13). 

После определения фазового состава и выбора композиции оптимального состава стали 

изучали её литейные свойства, особенности кристаллизации и физико-механические свойства 

на металле опытной плавки 05Х22АГ15Н8М2ФЛ. 

Поскольку растворимость азота в стали зависит от температуры, то для сохранения азо-

та в металле и определения теплового режима плавки, рассчитали температурную зависимость 

растворимости азота в стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ: lg[N] = -1,7944 + 2803,7/T и температур-

ный интервал ее кристаллизации. Это позволило определить температуру процесса легирова-

ния азотом, заливки металла в ковш и температуру заливки металла в форму. Для лучшего 

усвоения азота при введении азотосодержащей лигатуры (с учётом температурной зависимо-

сти растворимости азота и величины перегрева над температурой ликвидус не более 150оС) 

температуру расплава поддерживали на уровне 1520-1530оС.  

В сплавах системы Fe-Cr-Mn-Ni-Mo-N-ЛЭ для 1260 вариантов сочетания легирующих 

элементов в пределах от 0,02 до 0,08% C, от 6 до 8% Ni, от 18 до 22% Cr, от 13 до 18% Mn, от 

0,5 до 2,0 %Mo, от 0,1 до 0,5% V и Nb с использованием уравнения (11) получены расчётные 

значения содержания азота [N] и построены зависимости [N] от содержания Cr при различ-

ных уровнях и сочетаниях концентраций Ni, Mn, Mo, V, Nb. Ввиду большого количества по-

лученных расчётных данных, в данной работе приведены лишь некоторые зависимости вли-

яния рассмотренных легирующих элементов на содержание азота [N] в твердом металле 

(рис. 9, 10). На рис. 9, в качестве примера, показано влияние хрома и марганца на повышение 

растворимости азота и никеля – на снижение его растворимости в сталях с Mo = 1%, V 

=0,2%, Nb =0,2%;C=0,02%.  
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Рис.9 – Изменение содержания азота в твердом металле сталей в зависимости от со-

держания хрома при концентрации 13, 15 и 18 % Mn и 6, 7, 8 % Ni; Mo = 1%, V =0,2%, Nb 

=0,2%;C=0,02%. 

Выбор композиций ЛЭ для последующего исследования литых сталей осуществляли, 

применяя следующие критерии. 

1. С использованием полученных расчётных значений [N] в твёрдом металле для рас-

сматриваемых сплавов были рассчитаны значения никелевого и хромового эквивалентов. 

Минимальные и максимальные значения рассчитанных значений Ni'экв и Cr'экв ограничили 

область положений на модифицированной диаграмме Шеффлера, всех использованных при 

расчётах сплавов. 50-60% из них находится на этой диаграмме в однофазной аустенитной 

области, а остальные – в двухфазной, аустенитно-ферритной области, вблизи границы разде-

ла данных областей. Для сплавов с величиной Crэкв. в пределах от 20 до 30 положение грани-

цы между аустенитной областью и двухфазной, аустенито-ферритной областью можно опи-

сать уравнением:  

Ni'экв = -11.17 + 1.17 Cr'экв,  (14). 

Соответственно, стали для которых значение ∆=1.17 Cr'экв - Ni'экв больше, чем 11.164, 

относятся к аустенито-ферритной области; сплавы, имеющие ∆ < 11.164 являются аустенит-

ными. С помощью этого критерия все сплавы (стали) с расчётными значениями [N] были 

идентифицированы по фазовому составу. 

2. Исходя из известного выражения для оценки эквивалента сопротивления питтингу, 

представленному в уравнении (3), из сталей, относящихся к аустенитной области, выбирали 

стали с одновременно максимально высоким содержанием хрома, молибдена и азота, так, 

чтобы величина ЭСП была не менее 31.  

 3. Прочность коррозионно-стойкого литого металла не может быть повышена за счёт пла-

стической деформации, а размер кристаллитов (зерен) в литой стали настолько велик, что границы 
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зерен не могут служить сколь-нибудь серьёзным препятствием для движения дислокаций. Поэто-

му повысить прочность стали исследуемого типа возможно только за счёт упрочнения γ-твердого 

раствора атомами элементов внедрения (C, N) после гомогенизирующей термической обработки, 

приводящей к диссоциации в аустените частиц избыточных фаз (нитридов, карбидов, карбонит-

ридов). В связи с этим выбирали аустенитные стали с максимальной концентрацией азота и угле-

рода, но так, чтобы выполнялось вышеупомянутое соотношение [С]/[N] ≤ 0,15. 

Рис. 10 показывает изменение содержания азота [N] в зависимости от содержания 

хрома в твердом металле сталей с 6% Ni (I);  7% Ni (II); 8 % Ni (III) и 13, 14, 15, 16, 17,18 % 

Mn при 0,02 % C,1-2% Mo, 0,1-0,2% V, Nb (а, б, в) и при 0,06 % C, 2% Mo, 0,1% V, 0,1% Nb 

(г) и отмечены стали, относящиеся к аустенитной области. 

Влияние молибдена. Зависимости на рис. 10 а, б позволяют сопоставить раствори-

мость азота и фазовый состав для сталей с 1 и 2% Mo при V =0,2%, Nb =0,2%, С=0,02%. 

Анализ рисунка 10а показывает, что при уровне Mo = 1%, в высокохромистых (21-22% Cr) 

сталях с 6% Ni даже при наличии 0,6-0,65 азота и 18% Mn нельзя получить однофазную 

аустенитную структуру. Повышение содержания никеля в этой группе сталей до 7 и, особен-

но, до 8% позволяет стабилизировать аустенит в большинстве сталей этой группы даже при 

содержаниях марганца, пониженных до 13-14%. Для наиболее коррозионно-стойких сталей с 

максимальным количеством ферритообразователя – хрома (22%) – аустенитная структура воз-

можна при наличии не менее 16% Mn. Если для рассматриваемой группы сталей с вышеука-

занным уровнем концентрации V, Nb и С (V =0,2%, Nb =0,2%, С=0,02%) задаться целью по-

высить коррозионную стойкость за счёт повышения содержания молибдена до 2%, то, как 

видно из рис.10 б, это приведет к тому, что из 90 сталей лишь 12 составов будут аустенитны-

ми. При 6% Ni все стали с 2% Mo будут аустенитно-ферритными. Даже при максимальном со-

держании никеля и марганца (8% Ni, 18% Mn) все стали с 21-22% Cr, из рассмотренных на 

рис. 10 б, будут двухфазными, независимо от достигаемой в них концентрации азота. 
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Рис. 10 – Влияние концентрации хрома на содержание азота в твердом металле при: 13, 14, 

15, 16, 17,18 % Mn, 6% Ni (I);  7% Ni (II); 8 % Ni (III), 

0,02 % C: ,1-2% Mo, 0,1 и 0,2% V, Nb  

Рамкой обведены стали, относящиеся к аустенитной области на диаграмме Шеффлера 
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б) Mo = 2%, V =0,2%, Nb =0,2%, С=0,02% 

в) Mo = 2%, V =0,1%, Nb =0,1%, С=0,02% 
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Влияние ванадия и ниобия. Снижение в стали с 2% Мо уровня ферритообразующих 
элементов V и Nb до 0,1% (рис. 10 в) снижает растворимость азота по сравнению со сталями-
аналогами, содержащими по 0,2% V и Nb (рис. 10 б.). Возможность получения аустенитной 
структуры увеличивается при этом незначительно, высокохромистые стали этой группы с 
21-22% Cr и при сниженном уровне ванадия и ниобия будут двухфазными.  

Влияние углерода. Существенно увеличить стабильность аустенита в рассматриваемых 
сталях с 2% Mo и 0,1% V и Nb можно за счёт повышения концентрации углерода до 0,06-0,08%. 
При 0,06%С (рис. 10 г) растворимость азота сопоставима с таковой для сталей с 1% Mo, 0,2% V 
и Nb и 0,02% (рис. 10 а), а степень стабилизации аустенита – несколько ниже, чем для сталей на 
рис. 10 а. Так, из высокохромистых (21-22% Cr) сталей с 0,06% С при содержании Ni=7% к 
аустенитной области на диаграмме Шеффлера относится только сталь с 21% Cr при максималь-
ном содержании Mn = 18%. Поэтому содержание никеля в такой стали должно быть повышено 
до 8%. Тогда можно получить коррозионностойкий аустенит такого состава: 22%Cr, 16% Mn, 
8% Ni, 2% Mo, 0,1% V, 0,1% Nb, 0,55% N. Для этой стали выполняется упомянутое выше усло-

вие [С]/[N] ≤ 0,15, у неё высокий индекс питтингостойкости (PREN) и при таком содержании 
азота она должна обеспечивать прочность в 1,5-2 раза выше, чем сталь типа Х18Н10Т. При кон-
центрации углерода 0,08% в рассматриваемых сталях с 2 % Mo и 0,1% V и Nb при содержании 

хрома 20-22% условие [С]/[N] ≤ 0,15 выполняется только у сталей с содержанием азота ~0,5 и 
выше при содержании марганца от 14% (при 22% Cr и 6% Ni).  

Влияние углерода на стабильность аустенита и возможность образования карбидов 
хрома типа Cr23C6 более детально рассмотрено на рис.11. Видно, что стабильность аустенита 
значительного количества композиций обеспечивается только при 0,04-0,06% (рис.11 а-в), а 
при содержании углерода более 0,06% в сталях аустенитного состава существенно возрастает 
вероятность образования карбидов хрома типа Cr23C6, см. рис.11 г.  

На основании проведённых расчётов содержания азота в твердом металле и оценки фа-
зового состава изученных композиций, был сделан выбор пределов легирования для получения 
высокопрочной аустенитной литой стали, отличающейся высокой коррозионной стойкостью, для 

дальнейшего исследования (масс.%): Fe – (19÷23)% Cr – (14÷16)% Mn  – (6÷9)%Ni – (0,5÷1,5)% 

Mo – (0,1÷0,2)%V – (0,0÷0,30)%Nb – (0,45÷0,7)%N – (0,02÷0,06)% C.  
Для составов в рамках данного интервала должно выполняться условие: 

 1,17* Cr'экв - Ni'экв <11.164. 
При этом, при расчёте никелевого и хромового эквивалентов предложено использовать 

расширенные, по сравнению с формулами (12) и (13) варианты, учитывающие возможность 
наличия примесей, способных оказывать аустенито-, либо ферритообразующее действие:  

Ni'экв = [Ni] + 0,1[Mn] - 0,01[Mn]2 + 18[N] + 30[C]+0,5[Cu]+0,5[Co]                         (15); 
Cr'экв = [Cr] + 1,5[Mo] + 0,48[Si] + 2,3[V] + 1,75[Nb]+1,5 [Ti]+0,75[W] + 1,75 [Tа]  (16); 

 ([N], [C], [Si], [Mn], [Ni], [Cr], [Mo], [V], [Nb], [W], [Cu], [Co], [Ti], [Tа]- концентрация в ста-
ли легирующих элементов, мас.%).
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Рис. 11 – Влияние концентрации хрома на содержание азота в твердом металле при содержа-

нии: 13, 14, 15, 16, 17,18 % Mn, 
6% Ni (I);  7% Ni (II); 8 % Ni (III) при 2% Mo, 0,1% V, 0,1% Nb и переменным содержанием 

углерода: 0,02 % C (а), 0,04 % C (б), 0,06% С (в), 0,08%C. 
- стали, относящиеся к аустенитной области на диаграмме Шеффлера; 
- стали с [С]/[N]>0,16, в которых возможно выделение карбидов хрома 
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2.2. Материал (химический состав, выплавка, изготовление отливок) 

 Химический состав исследованных в работе экспериментальных литых азотистых 
сталей представлен в таблице 12. 

Таблица 12. Химический состав исследованных в работе экспериментальных литых 
азотистых сталей 

№ Химический состав, % масс 
C Mn Si Cr Ni Mo V S P N Nрасчетн B Nb 

1 
0,03-0,05 14,0-16,0 ≤0,45 21,0-22,0 7,5-8,5 1,0-1,5 0,15-0,25 ≤0,02 ≤0,02 0,45-0,55 - - 

0,04 14,4 0,24 22 7,6 1,12 0,22 0,01 0,011 0,47 0,55 0,004 - 

2 0,02 15,5 0,23 20,3 7,1 0,9 0,17 0,008 0,01 0,47 0,49 - 0,12 

3 0,03 14,8 0,2 20 7,8 0,83 0,2 0,008 0,01 0,62 0,46 - 0,01 
 

Стали выплавляли в ОАО НПО «ЦНИИТМАШ».  

Сталь пл.№1 выплавляли в открытой индукционной печи (масса плавки 70 кг) методом 
сплавления чистых шихтовых компонентов, с использованием: железа «Армко»; Ni и Mn элек-
тролитических; феррохрома безуглеродистого; феррохрома азотированного; Mo металлическо-
го, феррованадия. Окончательное раскисление проводили силикокальцием в ковше. Азот вводи-
ли в металл с помощью азотированного феррохрома (с ~10% N) в заключительный период плавки. 

Сталь №1 заливали в специально изготовленную литейную форму, позволяющую по-
лучить многоступенчатую модельную отливку. Эскиз отливки представлен на рис.12. Сту-
пенчатая конструкция опытной отливки была разработана с учетом анализа номенклатуры 
деталей литой арматуры, показавшего, что максимальная абсолютная толщина узлов и сте-

нок литых деталей не превышает, как правило 30÷50 мм [108]. Изготовленная отливка в виде 

плиты с толщиной ступеней от 50 до 1 мм, длиной 725 мм, шириной 286 мм позволила смо-
делировать процесс затвердевания литых заготовок указанного состава в диапазоне толщин 

от 1 до 50 мм и ∅ до 120 мм. Ступени толщиной 1 и 2 мм позволяют оценить жидкотеку-

честь стали, ее способность заполнять предельно тонкие сечения отливки. Переходы между 

ступенями под углом 90° являются концентраторами напряжений, это позволяет выявить нали-

чие (либо отсутствие) склонности стали к развитию горячих и холодных трещин в литом изде-
лии. Конструкция отливки также даёт возможность оценить: пленообразование и нарушение 
сплошности поверхностных слоев отливки в зависимости от толщины стенки; оценить влияние 
толщины стенок на макроструктуру литого металла и его физико-механические свойства. 

Плавку сталей составов №№2 и 3 проводили по технологии, описанной для плавки 1. 

Металл заливали в прямоугольные песчаные формы размерами 650х220х40 мм  для плавки 2 

с питателем, для плавки 3 без питателя.  
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Рис. 12 – Эскиз модельной отливки из стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ. 

 

2.3. Методы исследования. 

Изготовление шлифов. Образцы стали запрессовывались в бакелит на приборе для 

горячей запрессовки Opal 400, затем последовательно шлифовались на бумаге с размером 

зерна 100, 500, 1000 мкм и полировались на сукне алмазной эмульсией с размером частиц 6, 

3 и 1 мкм на автоматической шлифовальной машине Saphir 250. Скорость вращения диска 

машины составляла 300 оборотов в минуту, давление на один образец в бакелитовой оправке 

(с диаметром оправки 4 см) равнялось 30 Н, или около 2,5 Н/см2. Время каждой стадии со-

ставляло 3-4 минуты. 

Выявление микроструктуры. Отполированные образцы подвергались травлению. 

Состав травителя: 3 части HCl +1 часть HNO3 + 1 часть глицерина. Для ускорения протекания 

процесса травления образцы подогревались перед травлением в кипящей воде в течение ~20 се-

кунд. Процесс травления заканчивали, удаляя ватным тампоном со шлифа остатки травителя и 

продукты реакции  под струей воды. Затем шлиф высушивали фильтровальной бумагой.  

Исследование микроструктуры. Микроструктуру сталей исследовали на световых 

микроскопах  Neophot-32 и Olympus GX51, имеющих приставки для записи и анализа циф-

ровых изображений, применяя методы количественной металлографии для определения объ-
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емных долей структурных составляющих (программа ATLAS). Фотографии микроструктуры 

были сделаны при увеличениях 50,100, 200, 500 и 1000 крат. Цель исследований - выявление 

эволюции микроструктуры при термической обработке (путем измерений размера зерна) и 

установление наличия/отсутствия в микроструктуре частиц избыточных фаз).  

Исследование методом рентгеновского фазового анализа (РФА). Фазовый состав и 

параметр кристаллической решетки аустенита образцов после различных выдержек при 

1100-1200оС изучали на рентгеновском дифрактометре ДРОН-3 (в железном излучении). Для 

повышения достоверности результатов поверхность шлифов подвергали дополнительному 

травлению для гарантированного устранения возможного наклёпа (связанного с разрезкой и 

механическим шлифованием).  

Ферритометрия. Содержание феррита измеряли магнитометрическим методом при-

бором МВП-2М. Прибор обладает следующими техническими характеристиками: Техниче-

ские характеристики (по паспорту): диапазон содержания ферритной фазы может быть изме-

рен в пределах, % от 0 до 25%; предел допускаемой основной погрешности определения 

ферритной фазы, % 0,05*(1+Хфи), где Хфи - измеренное значение ферритной фазы, %. 

Определение микротвёрдости. Микротвердость определяли по ГОСТ 9450-76 на 

твердомере Volpert 402MVD при нагрузке 10 и 50 г и выдержке под нагрузкой 10 с. В качестве 

индентора использовалась четырехгранная алмазная пирамида. Для каждого образца было 

сделано не менее 20 измерений. Размер отпечатков измеряли при увеличении ×500. При раз-

нице между диагоналями отпечатка более 3% от меньшей из них, результат измерения не учи-

тывался. Для измерения выбирали места, визуально свободные от выделений. Расстояние 

между соседними отпечатками составляло не менее 100 мкм.  

Сканирующая микроскопия. 

Исследование осуществляли на сканирующем электронном микроскопе Leo 1420 с 

использованием приставки для микрорентгеноспектрального анализа (МРСА) Oxford Instru-

ments model 7424. Распределение легирующих элементов определяли по концентрационным 

кривым распределения интенсивностей Kα Сr, Kα Fe, Kα Mn, Kα Si и Kα O. 

Электронная микроскопия. 
Методом тонких фольг «на просвет» была исследована структура стали 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ шести различных состояний: 

1. Исходная литая структура (без термообработки), 

2. Отжиг 1100 оС, 1 час, охлаждение в воде, 

3. Отжиг 1150 оС, 1 час, охлаждение в воде, 

4. Отжиг 1150 оС, 4 час, охлаждение в воде, 

5. Отжиг 1150 оС, 8 час, охлаждение в воде, 
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6. Отжиг 1200 оС, 1 час, охлаждение в воде. 

Заготовки для тонких фольг размерами 10х10 мм и толщиной ~ 0,3÷0,4 мм были вы-

резаны из торцевой части половинок стандартных ударных образцов. 

Поскольку литой металл имеет крупнокристаллическое строение, то дальнейшее уто-

нение заготовки на тонкой шкурке проводили до толщины ~ 200 мкм (вместо обычных 100 

мкм). Окончательное утонение осуществляли методом электролитической полировки в элек-

тролите состава: ортофосфорная кислота Н3РО4 - 400мл + хромовый ангидрид СrО3 – 60 г 

при температуре 20 ÷ 50 оС и напряжении ~ 20 в. 

Исследование структуры проводили на электронном микроскопе ЭМВ-100Л и Tecnai 

G230ST с использованием режима электронографа, позволяющего снимать, как правило, 

кольцевые электронограммы с большой площади исследуемой фольги (~ 1,0 мм и более). 

При съемке микродифракционных картин использовали 4 разные селекторные диафрагмы, 

позволяющие снимать электронограммы следующей локальности: 1 - ∅ 0,3 мкм, 2 - ∅ 1,0 

мкм, 3 - ∅ 2,3 мкм, 4 - ∅ 3,6 мкм. 

В некоторых случаях для исследования образцов методом просвечивающей электрон-

ной микроскопии образцы готовили с помощью сфокусированного ионного пучка на уста-

новке Quanta 3D 200. Преимущество данного прибора заключается в возможности одновре-

менного использования сфокусированного ионного пучка для изготовления образца и скани-

рующей электронной микроскопии для контроля процесса изготовления на каждом этапе и 

целенаправленного прецизионного выбора места исследования. 

Пробоподготовка методом сфокусированных ионных пучков (ФИП) включает следу-

ющие этапы. Из массивной заготовки вырезают тонкий поперечный срез на нужную глуби-

ну. Все манипуляции проводят в колонне микроскопа. На поверхность образца для защиты 

верхних слоев от повреждения ионным пучком напылялся слой платины, толщиной около 3 

мкм. После чего из объема вырезалась тонкая ламелла толщиной 1 мкм, шириной 20-30 мкм 

и глубиной 15-30 мкм. При помощи встроенного манипулятора Kleindiek ламелла переноси-

лась на медное полукольцо, используемое специально для последующего просмотра в элек-

тронном микроскопе, и приваривалась к нему. Дальнейшее утонение происходило при по-

степенном уменьшении тока при ускоряющем напряжении 30 кВ и наклоне образца на ±1.5° 

относительно ионного пучка. Финальная чистка для удаления аморфизованного слоя на по-

верхности ламеллы проводилась под углом 45° относительно ионного пучка и при ускоряю-

щем напряжении 5 кВ (рис. 13). 
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Рис.13 – Приготовление ламеллы с помощью фокусированного ионного пучка в ко-

лонне растрового микроскопа FEI Quanta 3D: а ‒ заготовка, вырезанная из массивного образ-

ца гетероструктуры с защитным слоем платины (1); b ‒ готовая ламелла (2), приваренная к 

зубцу медного полукольца (3), для исследования в TEM 

Расчёт дендритного параметра.  

Толщина ступеней отливки плавки 1 влияет на морфологию литой структуры; ступени 

отливки отличаются величиной дендритного параметра (среднего размера (d) поперечных 

сечений стволов и ветвей дендритов или дендритной ячейки в литом металле). Изображения 

микроструктуры разных ступеней отливки пл.1 получали на световом микроскопе Olympus 

GX51, фотографируя шлифы при увеличениях 50, 100, 200 и 500 крат. Дендритный параметр 

измеряли при помощи иглового измерителя. Расстояния между осями второго порядка изме-

ряли и прокалывали, чтобы избежать повторного измерения. Раствор циркуля переносили на 

прямоугольный треугольник, один катет которого был равен 100 мм, а другой максимально-

му междендритному расстоянию на данном снимке. Треугольник был выполнен на милли-

метровой бумаге.  

Если раствор циркуля соответствовал какому-нибудь вертикальному параметру тре-

угольника, то под ним ставилась точка. Таким образом, для каждой ступени производили от 

50 до 200 измерений, в результате чего определяли средний дендритный параметр для дан-

ной ступени  с учетом увеличения. 

Средний размер d поперечных сечений стволов и ветвей дендритов определяли мето-

дом секущих, проводя  по 200 измерений и рассчитывая его из гистограмм распределения 

зерна по формуле: 

,
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d                                                                (17) 

где d  - средний диаметр сечения ствола дендрита, мкм; 

n - число хорд, попавших в i - ую группу гистограммы; 

i - порядковый номер группы гистограммы; 
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di - средняя хорда в i - ом классе, мкм. 

Дисперсия распределения  S2 определялась по формуле: 
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2 ,                                                  (18) 

По критерию Стьюдента рассчитывалась ошибка определения d при доверительном 

уровне вероятности 0,95 по следующей формуле: 

∆
∑
⋅

=

i
in
Sd

296,1 ,                                                       (19) 

 

Скорость охлаждения стали оценивали по зависимости от размера дендритной струк-

туры. Оценка скорости охлаждения от размера дендрита проводилась по установленной в 

1947 году В. И. Добаткиным зависимости: 
n

охлVAd −⋅= , (20) 

где d – величина дендритного параметра между осями второго порядка, мкм;   

      Vохл – скорость охлаждения слитка, K/c; 

      А = 220 [мкм ⋅с-n ⋅К-n], n = 0,45. 

Механические испытания.  

Испытания на растяжение проводились по ГОСТ 1497-84, ГОСТ 11150-84 и ГОСТ 

9651-84 на 10 тонной установке Instron 3382 с приставкой для нагрева до t=1100оС «POWER 

POSITIONNING FURNACE», модель SF-16 2230. Температуры испытаний составляли от -70 

до 350 оС. Скорость растяжения во всех случаях составляла 1 мм/мин. 

Испытания на ударный изгиб проводились по ГОСТ 9454-78 на установке Amsler RKP 

450 Zwick/Roell с энергией удара копра 450 Дж, рабочая температура от комнатной до -100 оС. 

Испытания на износ. Оценку износостойкости изученных сталей производили по ме-

тодике изнашивания по закрепленному абразиву, реализованной на специальной установке на 

базе строгального станка. Образцы с площадью рабочей части 10 х 10 мм совершали возвратно – 

поступательное движение по шлифовальной бумаге 14А32МН481 (ГОСТ 6456-82) на корундо-

вой основе. Длина одного рабочего хода образцов составляла 0,125 м, путь трения образца за 

одно испытание при скорости движения 0,158 м/сек составлял 108 м. Нормальная нагрузка, дей-

ствующая на образец, 10 Н (удельная нагрузка 1 МПа). Величина поперечного смещения шли-

фовальной бумаги за один двойной ход образца равнялась 1,2 мм. Абразивная износостойкость 

определялась по результатам двух параллельных испытаний (эталон – закалённые от 1100оС в 

воду образцы стали 110Г13Л), сравнение результатов производили через относительные едини-

цы: 
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ε = ΔМэ/ΔМо,                                                   (21),  

где  ε – относительная износостойкость,  

ΔМэ – потеря массы стали Гадфильда, 

ΔМо – потеря массы  испытуемого образца. 

Испытания на усталостную прочность. Исследования проводили на литой стали марки 

05Х22АГ15Н8МФЛ с содержанием азота 0,47%. Сталь подвергали кратковременному отжигу 

(1200 оС, 1 час) с последующим охлаждением в воде. 

Испытания на усталость проводились по ГОСТ 25.502-79 «Методы испытаний на 

усталость» на 10 тонной сервогидравлической машине Instron 8801 с частотой 40 Гц в услови-

ях повторного растяжения при асимметрии цикла R = 0,1 при комнатной температуре. База - 10 7 

циклов. Образцы (типа IV) представляли собой пластины толщиной 3 и длиной 100 мм с «кор-

сетной» рабочей частью 3х10 мм (рис.14). Образцы после изготовления были отшлифованы и 

отполированы на сукне. 

 

 

 

 

 

Испытания на коррозионную стойкость. 

Испытания на межкристаллитную коррозию проводили по ГОСТ 6032-2003 методом 
АМУ на плоских образцах. 

Испытания на стойкость к питтинговой коррозии (ПК) проводили, оценивая потерю 

массы в 10% растворе FeCl3⋅6H2O, по ГОСТ 9.912-89 и ГОСТ 9.908-85, на образцах 20×30× 

(0,8-5) мм, с отверстием ∅3 мм на расстоянии 5 мм от верхней кромки образца с зеркально 
отполированными поверхностями. 

Методика моделирования фазового состава “Thermo Calc. 
Эта методика применяется всё более широко в научных исследованиях. Её подробное из-

ложение применительно к аналогичным поставленным в данной работе задачах приведено в 
[109]. Методы вычислительной термодинамики с оценкой термодинамических свойств всех фаз 
системы обеспечивают возможность построения термодинамически равновесной фазовой диа-
граммы для многокомпонентной системы легирования. Используется экспериментальная ин-
формация о фазовых равновесиях в системе, в т.ч. данные, полученные при проведении термо-
химических и теплофизических исследований; комплекс термодинамических свойств каждой 
фазы описывается математической моделью, содержащей настраиваемые параметры (метод 
CALPHAD). Параметры вычисляются путём  подгонки модели под всю информацию, включая 

Рис.14 – Чертеж плоского образца 

для испытаний на усталостную 

прочность 
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сосуществующие фазы; затем возможен пересчёт фазовой диаграммы и термодинамических 
свойств составляющих систему фаз. Реализация метода CALPHAD зависит от математической 
модели для энергии Гиббса для каждой фазы, т.к. большинство экспериментальных данных по-
лучено при определённых значениях температуры и давления. Расхождение между моделью и 
реальной системой может быть представлено разложением в степенной ряд температуры, давле-
ния и состава фазы. Параметры модельного описания уточняются до воспроизведения экспери-
мента. Для подсистем, составляющих многокомпонентную систему дается объединенное описа-
ние. Используются компьютерные программы для расчёта равновесия и различных типов схем и 
баз данных с экспертной информацией [110].  

При проведении расчетов на базе метода CALPHAD фазового состояния исследуемых 
Cr-Ni-Mn-Mo-N сталей использовали алгоритм программы Thermo-Calc for Windows, который 
учитывает принципы классической термодинамики, а также эмпирические физико-химические 
данные, полученные экспериментально. В рамках данного алгоритма производится:  

- обращение к исходным данным исследуемой системы; 
- расчет равновесного состояния; 
- расчет диаграмм фазового состояния в зависимости от изменения одного из параметров 

системы (количества одного из компонентов или температуры); 
- графический вывод результатов численного моделирования (в виде графика зависимости 

или отчета с результатами расчета). 

Исследуемая система описывается с в полуавтоматическом режиме: согласно правилу 
фаз Гиббса для описания системы, необходимо ввести N+2 степени свободы системы, где N – 
количество компонентов системы (например, для сплава Fe-Cr-C количество компонентов 
равно количеству химических элементов, входящих в состав сплава, то есть N=3), а число 2 – 
две степени свободы, приходящиеся на изменение температуры (T) и давления (P) в системе. 
Температура и давление выбираются непосредственно перед началом расчетов.  

В базах данных (БД) имеется информация, необходимая для численного моделирова-
ния равновесного фазового состава: по температурным пределам существования фаз; по хи-
мическим элементам, входящим в состав фаз (атомные массы, значения энтальпии и энтро-
пии при комнатной температуре, структурный тип); термодинамические данные о фазах 
(обозначение, тип, состав, температурные области существования, функции состояния, эн-
тальпии, теплоемкости и пр.).  

В настоящей работе использовали БД для сплавов на основе железа. Исследование 
влияния ЛЭ на фазовый состав стали проводили с использованием данных термодинамиче-
ских величин из БД TCFE 6.0, поставляемой вместе с программным пакетом Thermo-Calc. 
Для описания влияния содержания углерода и азота на равновесный фазовый состав приме-
няли методы термодинамического моделирования с использованием программы Thermo-Calc 
TCW 5.0. Данные, входящие в состав базы TCFE 6, содержат информацию о тройных и неко-
торых четверных системах 20 химических элементов. БД пригодна для исследования раз-



 51 

личных сталей с минимальным содержанием железа 50 (вес.)% и сплавов, в составе которых 
содержатся элементы в предельном отношении, указанном в таблице 13.  

Таблица 13. Элементы, входящие в состав базы данных TCFE 6 и пределы содержания 

элементов (мас.)% при выполнении расчетов [109]. 

Элемент max Элемент max Элемент max Элемент max 
Mn 20.0 Nb 5.0 Si 5.0 Al 5.0 
Mo 10.0 Ni 20.0 Ti 3.0 P Следы 
C 7.0 O Следы V 15.0 S Следы 
N 5.0 Co 20.0 Fe 50 min   

 

Исходными параметрами при проведении термодинамического моделирования явля-

лись концентрации компонентов системы (химический состав), температура и давление. Рас-

четы проводились при нормальном атмосферном давлении в интервале температур от 600°С 

до 1200°С с шагом итерации равным 8°С [110].    
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Глава 3. Исследование структуры,  фазового состава и физико-механических свойств 

новой литейной аустенитной Cr-Ni-Mn-Mo-V-N в исходном литом состоянии 
 

Известно, что во многих сплавах переходных элементов ванадиевой и хромовой групп 
(V, Nb, Ta и Cr, Mo, W, соответственно) с переходными элементами первого, второго и тре-
тьего длинных периодов периодической системы элементов Д.И. Менделеева (Mn...Ni, 

Ru...Pd, Re...Pt, соответственно) встречаются интерметаллидные σ-фазы, например [111, 
112]. Они часто присутствуют в сталях систем Fe-Ni-Cr и Fe-Mn-Cr, преимущественно бо-
гатых хромом и имеют большую область однородности. Сигма-фаза представляет собой ин-
терметаллидную фазу с тетрагональной кристаллической решеткой, содержащей 30 атомов в 
элементарной ячейке, т.е. имеющей структуру β-урана [113]. Основу этой фазы составляет 
главным образом фаза FeCr [114], например, в сталях типа Х25, однако в сложнолегирован-
ных сталях в её состав могут входить Fe, Cr, Mo, Ni, Mn. Обычно она структурно однородна, 
характеризуется как жесткая, хрупкая и немагнитная. (Именно существованием хрупкой 

интерметаллидной фазы, которую назвали σ-фазой, Бэйн и Гриффитс в 1927 г. объяснили 
хрупкость некоторых сплавов системы Fe-Cr, а в 1931 году это предположение было под-
тверждено рентгенографически [113]). В [8, 9] приведен обзор выявленных рядом исследова-

телей вариантов возникновения σ-фазы при изотермическом старении (как одностадийных, 
так и с промежуточными стадиями), в том числе: образование из δ-феррита; выделение непо-

средственно из аустенита. Образованию σ-фазы в сталях благоприятствует наличие δ-

феррита, богатого хромом [8, 9, 114]. Соответственно, образованию σ-фазы способствуют 

элементы, стабилизирующие δ-феррит. Наоборот, элементы (кроме Mn и Ni), задержива-

ющие или устраняющие образование δ-феррита, тормозят образование σ-фазы. К ним от-
носятся углерод и азот, медь. Известно, что при длительных выдержках аустенитных и 
аустенитно-ферритных хромоникелевых коррозионностойких сталей в интервале 500-900 

°С в их структуре происходит выделение σ-фазы, что является причиной сильного охруп-
чивания сталей и сплавов, уменьшения их пластичности и жаропрочности. Например, в 

сталях Х18Н8M3, содержащих 30-45% первичного δ-феррита, σ-фаза появляется после 
нагрева до 1050 оС с закалкой в воде и последующих изотермических выдержек различной 
продолжительности при 850оС [115, 116]. Такая широко использующаяся для изготовления 
промышленного оборудования сталь аустенитного класса, как 0Х18Н12Т, характеризуется 
производителями оборудования из неё как «содержащая более низкое количество сигма-

фазы, чем сталь Х18Н10Т» [117]. Установлено, что наиболее быстрое образование σ-фазы в 
аустените сталей указанного типа Х18Н10 происходит при 700-800 оС, а в сталях, легирован-

ных Mo и W – при 800-850 оС. Интенсивное образование σ-фазы типа FeCr происходит в 
аустенитных хромоникелевых сталях с 17-20% Cr, в том числе высоконикелевых [9]. 

http://www.markmet.ru/slovar/stal
http://www.markmet.ru/slovar/interval
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Таким образом, в тех случаях, когда речь идет о Cr-Ni-Mo сталях повышенной корро-

зионной стойкости, со значительным содержанием хрома и молибдена, следует учитывать 

возможность образования в их структуре, вызывающей охрупчивание материала, σ-фазы, в 

результате фазовых превращений, происходящих как при изготовлении полуфабрикатов и 

изделий, так и при их эксплуатации при повышенных температурах. Цель данной работы − 

выявление возможного присутствия σ-фазы в коррозионностойкой высокохромистой азотсо-

держащей (~0,5% N) стали аустенитного класса на основе Fe-Cr-Mn-Ni-Mo и исследование 

фазовых превращений проходящих в литой структуре стали при гомогенизирующей термиче-

ской обработке [118]. 

3.1. Исследование макроструктуры отливок литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ 

Исследование макроструктуры модельной отливки состава №1 показало, что 

прибыль и ступени толщиной 50 - 20 мм имеют четко выраженную транскристаллизацион-

ную зону ориентированных столбчатых кристаллов. В центральной зоне литой пробы 

наблюдается зона равноосных кристаллов. В нижней центральной части массивной прибыли 

∅ 120 мм зона равноосных кристаллов практически отсутствует. Крупные столбчатые 

кристаллы доходят до края концентрированной усадочной раковины и расположенной под 

ней конусообразной зоны усадочной пористости. Размер кристаллитов (зерен) литой стали (в 

отсутствие пластической деформации и рекристаллизации) очень крупный, как видно из 

фотографий макроструктуры (рис.15).  

Следует особо подчеркнуть, что полученный литой металл – плотный, бездефектный. 

В нём отсутствуют газовые поры, раковины и пузыри, которые могли бы образоваться при 

неполном усвоении кристаллизующимся металлом растворенного в расплаве азота.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 15 – Макроструктура тела (а) и прибыльной части (б) опытной модельной отливки  

а 

б 
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По результатам разрезки прибыли и тела отливки и исследования макроструктуры 

стали (рис. 15) были оценены величины концентрированной усадочной раковины и зоны 

рассеянной пористости непосредственно под усадочной раковиной.  С использованием этих 

данных для отливок из стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ, затвердевающих в формах из ХТС, по 

формуле расчета дефицита питания прибылей [108]: 

( ) ,... ξη ⋅+≥⋅ отлпрпр VVV        (22) 

где ξ - известный для сложнолегированных сталей коэффициент объемной усадки 

(≈0,06), была установлена величина необходимого для расчета прибыли коэффициента 

полезного действия прибыли (η): ≈0,2÷0,22 [108]. По сравнению с прибылями, 

затвердевающими в обычных песчано-глинистых формах и имеющих η ≈ 0,14÷0,15, этот 

более высокий КПД объясняется тем, что смеси на ХТС обладают слабо выраженными 

теплоизоляционными свойствами, приводящими к увеличению времени затвердевания 

прибыли и эффективности ее действия. В этом случае наблюдается образование 

сосредоточенной усадочной раковины по форме, занимающей промежуточное положение 

между концентрированной в верхней зоне прибыли формы, характерной для смесей с 

хорошими теплоизоляционными свойствами и вытянутой на всю высоту прибыли 

конической разрозненной усадкой, наблюдаемой у прибылей из смесей, не обладающих 

заметными теплоизоляционными свойствами. 

 

 3.2. Особенности кристаллизации, структура, фазовый состав литой стали 

С использованием программного комплекса Thermocalc была рассчитана фазовая диа-

грамма данной стали. Вертикальная красная пунктирная линия на диаграмме соответствует со-

держанию азота в исследованной плавке (рис.16). Согласно этой диаграмме (рис.16 а), первые 

выделяющиеся в расплаве при его охлаждении до ~1380oC кристаллы твердой фазы представ-

ляют собой δ-феррит, затем кристаллизация идет в интервале 1330-1355оС в области 

Ж+феррит+аустенит. Самые первые порции феррита должны быть наиболее легированы ферри-

тообразующими элементами – хромом и молибденом, кремнием. Их количество, в соответствии 

с расчетом равновесной объемной доли фаз (рис.16 б), должно быть ~16%. В неравновесных 

условиях кристаллизации металла в литейной форме количество этого высокотемпературного 

феррита может быть иным. 

Экспериментальные данные по кинетике кристаллизации исследованной стальной от-

ливки (см. рис.17) хорошо согласуются с результатами расчета фазового состава на рис.16. 



 55 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

Рис. 16 – Расчёты термодинамически равновесного фазового состава для исследованной стали: 
а - фазовая диаграмма для изученной стали при содержании азота от 0,25 до 0,65 масc.%; 
                        –  содержание азота в исследованной стали; 
б - объемная доля фаз в стали в интервале температур 600 – 1500°С; 
                      –  количество δ-феррита, образовавшегося в жидкой фазе до начала образования кри-
сталлов аустенита 

 

На кривой охлаждения имеется площадка (рис 17 а) при 1340оС, обусловленная выде-

лением теплоты кристаллизации при образовании твердой фазы. Примерно через 640 с ход 

кривой охлаждения изменяется и, начиная с температуры ~1300oC, охлаждение закристалли-

зованного металла, происходит по линейной зависимости, с постоянной скоростью (около 

0,2 град/с), поскольку скорость отбора тепла литейной формой превосходит скорость по-

ступления тепла от стенки затвердевшей отливки. На основании анализа хода кривой охла-

ждения в предположении, что литейная форма за примерно 640 с времени затвердевания 

сплава осуществляет отбор теплоты кристаллизации с постоянной скоростью, была построе-

на зависимость, характеризующую кинетику выделения твердой фазы стали 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ в интервале «ликвидус-солидус» (рис. 17 б).  С момента достижения 

сталью температуры ликвидуса (1385о С– экспериментальная, 1380о С– расчётная) за время 

при снижения температуры до примерно 1340ºС образуются первые небольшие (16-20% ) 

объемы твердой фазы (феррита), а выделение основного объема твердой фазы (около 80%) 

происходит при температуре солидуса в интервале 1330-1340ºС, согласно эксперименталь-

ным данным, и в интервале 1325-1355ºС согласно расчёту. При охлаждении со скоростью 0,2 

град/с сталь достигает расчетной (рис.17 а) температуры конца затвердевания примерно за 37 

мин. 

а б 
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Рис.17 – Кинетика кристаллизации стали по данным замеров температуры (а) и кинетика вы-

деления твердой фазы при кристаллизации (б, расчет на основе данных на рис.16 а) 
 

Результаты температурных замеров процесса затвердевания опытных отливок (при 
охлаждении в форме на основе ХТС) позволили определить коэффициент их затвердевания 

– К≈ 7,5 мм/мин1/2 с использованием известного в теории и практике литейного производства 

закона «квадратного корня» τKR =  (где R – 

приведенный радиус, τ - время) [108]. Это 
позволило рассчитать основной технологический 
параметр процесса изготовления отливок из стали 
05Х22АГ15Н8М2ФЛ – время затвердевания узлов 
и стенок отливок в литейной форме и построить, 
для упрощения расчетов при разработке отливок, 
график (рис. 18), позволяющий определять время 
затвердевания для каждого приведенного радиуса 
узла или стенки (толщиной до 70 мм) 
затвердевающей отливки [108] (Расчеты проведены 

В.В. Назаратиным, ОАО «НПО ЦНИИТМАШ»). 
 

Литая микроструктура стали пл.1 (рис. 
19) представляет собой дендриты 
крупнокристаллического аустенита и вторую 

фазу (междендритный металл). Размер дендритов зависит от толщины ступени и, 
соответственно, скорости кристаллизации. 

По методике, изложенной выше, в разделе 2.3, были проведены оценка дендритного 
параметра в сечениях отливки пл.№1 различной толщины и, с его использованием, расчёт 

Рис. 18 – Зависимость времени 
затвердевания отливки от её толщины  
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скорости охлаждения отливки (таблица 14). Эти данные хорошо согласуются с данными рис. 19: 
измельченная структура тонких сечений отливки обусловлена высокой скоростью охлаждения. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис.19 – Микроструктура литой стали пл.1 в сечениях толщиной: 1-2 мм (а), 5-10 мм (б) и 40 мм (в). 

 Таблица 14. Влияние толщины ступеней на их микроструктуру и скорость 

охлаждения.  

№№ Толщина ступе-
ни 

Количество второй фазы, 
% 

дендритный 
параметр, мкм 

скорость охлаждения,  
К/с 

1 ст 1-2 мм 16,60 (1 мм); 12,13 (2 мм) 5,56 3197,2 
2 ст 5мм 17,43 9,84 899,1 
3 ст 10мм 9,37 18,84 212,3 
4 ст 40 мм 8,1 - 12 47,25 27,5 

Были проведены исследования, направленные на идентификацию фазового состава 

структурных составляющих литой стали.  

С учётом проведенных расчётов равновесного фазового состава можно было предполо-

жить, что междендритный металл («вторая фаза»)  в исследованной стали представляет собой σ-

фазу. Она, как известно, характеризуется высокой твёрдостью. Действительно, измерения мик-

ротвердости междендритного металла второй фазы (предполагаемой σ-фазы) продемонстриро-

в 

а 
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вали его значительно более высокую твердость (≈900 Hµ), по сравнению с аустенитом (≈ 400 Hµ, 

см. рис. 20).  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Междендритный металл в одних участках имеет однородную структуру, в других – 

перлитоподобную, двухфазную (рис. 21).  

 
Рис. 21 – Литая структура стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ, участки «второй фазы», однородные и 

неоднородные по структуре: а – × 100, б - × 1500, в – × 5000  
 

Исследование методом РЭМ с применением МРСА однородных участков межденд-
ритного металла, указанных стрелками на рис.21 б, в, дало возможность установить, что он, 
по сравнению с аустенитом, обогащен ферритообразующими элементами, содержа ~28,57 
%Cr, ~2,8 %Mo, и обеднен аустенитообразующими элементами, содержа ~12% Mn, ~ 3,5% 
Ni. Размер тонких пластинок в составе перлитоподобных структуры междендритного метал-

ла не позволил провести их достоверный анализ методом МРСА. σ-фаза, выделенная элек-
трохимическим путем [114] из стали 07Х20Н7М2Д2Т (содержавшей %: 0,07 С, 0,6 Mn, 20,2 
Cr, 7 Ni, 1,5 Mo, 2 Cu, 0,67 Ti) имела в своем составе (мас. %): 62 Fe, 34,3 Cr, 3,6 Mo, 0,26 
Ti. Таким образом, концентрация хрома и молибдена в дендритах «второй фазы» литой ста-

ли 05Х22АГ15Н8М2ФЛ близка к таковой для σ-фазы в стали 07Х20Н7М2Д2Т, с близким 
содержанием хрома и молибдена. 

Исследования высокохромистой «второй фазы», выделенной в виде анодного осадка, ме-
тодом рентгеновского селективного анализа, показали (см. таблицу 15), что набор межплоскост-
ных расстояний осадка близок к набору линий σ-фазы системы FeCr по данным [111]. Некоторые 
отличия обусловлены растворением легирующих компонентов стали (Ni, Mn) в решетке σ-фазы. 

б 

 γ 

σ 

10 мкм 

а 

γ 

σ 

100 мкм 

в 

γ 

σ 

10 мкм 

Рис. 20 – Отпечатки индентора (четырехгранной 

алмазной пирамиды) при измерениях микротвер-

дости литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ. (Размер 

отпечатка в дендрите σ-фазы намного меньше, 

чем в аустените). 



 59 

Таблица 15. Результаты РФА анодного осадка образца литой стали (относительная 

интенсивность полученных линий, I, и межплоскостные расстояния dhkl, в сравнении со 

справочными данными. 

Выделенный из стали пл.1 анодный осадок  
I, отн. 

 ед 13 85 64 83 76 82 20 10 11 8 10 11 9 100 63 54 43 57 43 52 23 15 45 

dhkl,  
Å 2.27 2.11 2.02 1.97 1.92 1.87 1.83 1.75 1.66 1.63 1.61 1.39 1.33 1.26 1.24 1.23 1.23 1.22 1.21 1.20 1.19 1.18 1.17 

Справочные данные для FeCr  P4/mnm (D8b) 
I ср.сл С ср. ср. ср.С С ср. сл. оч.сл. сл. оч.сл. ср.С ср.С сл. ср.сл оч.сл. ср. сл. ср. ср. ср.С ср.сл оч.сл. 

d/n,  
Å 2.26 2.14 2.075 2.01 1.97 1.925 1.88 1.84 1.76 1.377 1.33 1.259 1.241 1.2286 1.208 1.188 1.172 1.138 1.071 1.039 1.005 0.999 1.991 

HKL 002 410 330 202 212 411 331 222 312 512 522 532 550 333 720 622 542 004 820 660 404 414 633 
 

Исследования методом ПЭМ металла литой ступени толщиной 20 мм подтвердили, 
что в структуре стали присутствуют кристаллы σ-фазы (содержащие иногда дефекты струк-
туры, малоугловые границы, но в основном – бездефектные), причем некоторые из них со-
держат прослойки аустенита (рис. 22 а-в). Таким образом, ПЭМ позволила идентифициро-
вать как аустенит прослойки толщиной около 0,5 мкм, наблюдаемые в перлитоподобных 
участках кристаллов сигма-фазы (таких как на рис. 21 б, в). 

Прерывистый вид линий на кольцевой электронограмме, снятой с участка фольги ли-
того металла в режиме электронографа (рис. 22 г), свидетельствует о крупнокристаллической 
структуре аустенита. Аустенит литой стали содержит дислокационные скопления (рис. 22 д) 
и частицы нитридов хрома, о наличии которых свидетельствует не только пятнистый кон-
траст на рис.22 д, но и рефлексы на микродифракционной картине с данного участка. На ней 
видны рефлексы аустенита зоны [0 1]γ и рефлексы нитридов хрома той же зоны [0 1]CrN  

(рис. 22 е).  
Эти данные позволяют заключить, что в процессе охлаждения литой стали в аустени-

те выделились когерентные кристаллической решетке аустенита наноразмерные нитриды 
хрома CrN, (вероятнее всего – (Cr,V)N, поскольку сталь легирована ванадием). Дополни-
тельные исследования на микроскопе JEM 2100, обеспечивающем увеличение ×800 000, по-
казали, что размер нитридов составляет 1-5 нм, рис.22 ж, з.  

Данные ферритометрии служат ещё одним подтверждением того факта, что обога-
щенные хромом и молибденом кристаллы являются неферромагнитной сигма-фазой. Общее 
количество междендритного металла в аустенитной матрице разных ступеней отливки пл.№1 
составляло от ~17 до 8-12%, однако с учетом того, что часть областей междендритного ме-

талла являются двухфазной смесью σ+γ, истинное количество σ–фазы может быть несколько 
ниже. Кристаллов δ-феррита в исследованных участках тонких фольг литой стали ступени 40 
мм локальным методом ПЭМ обнаружено не было. В то же время, в разных участках различ-
ных ступеней отливки плавки№1 по данным ферритометрии его количество было ~0,25% (в 
пределах ошибки измерения ферритометра МВП-2М), либо равным нулю (ферритометр 



 60 

Fisher). Действительно, в микроструктуре ступеней толщиной 5-10 мм видны не только кри-
сталлы сигма-фазы но и включения δ-феррита, размером 5-15 мкм, находящиеся в контакте с 

σ фазой (они обведены кружками на рис.19 б). 
 
 

 

 

 

  

Рис.22 – Тонкая структура литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ: а – σ-фаза с прослойками аустенита 

 (× 11000); б – темнопольное изображение выделенного на рис «а» участка в «свете» рефлекса 111γ; в 

– микродифракция с выделенного на рис «а» участка и схема её расшифровки; г – электронограмма 

с участка аустенита; д –субструктура аустенита, е – микродифракция и схема расшифровки; ж, г –

наноразмерные частица MeN в аустените и микродифракция с рефлексами γ и MeN ((Cr,V)N). 

 

е 

111 200 

111 
000 

200 311 

111 

111 

111 
Зона [011]γ 

Зона [011]CrN 

д 1 мкм 

в 

000 

210 151 

141 Зона [129]σ 

111γ 
а 1 мкм 

σ 

σ 

γ 

б 1 мкм 

γ 

γ 

г 

ж з 



 61 

 3.3. Механические свойства литой стали пл.1 

Испытания на растяжение при 20оС образцов литой, термически не обработанной, 
стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ (пл.1, ступень 30 мм) показали, что она имеет предел текучести 
390-400 МПа – вдвое выше, чем у литых сталей 12Х18Н9ТЛ, 10Х18Н11БЛ, 07Х17Н16ТЛ), 
однако является хрупкой, характеризуясь относительным удлинением не более 3% и ударной 
вязкостью KCU не более 0,1-0,15 МДж/м2.  

Говоря о вкладе тех и иных факторов в уровень механических свойств литой стали изучен-
ной марки, можно отметить следующее. Они определяются фазовым составом (наличием / отсут-

ствием σ-фазы), морфологией литой структуры и прочностью азотистого γ-твердого раствора. 
Вклад размера литого зерна в упрочнение стали, в соответствии с законом Холла-Петча весьма 
мал, т.к. размер зерен в литом металле значительно превышает 500 мкм. При том, что межзерен-
ные границы не вносят вклада в упрочнение литой стали [10], для стали, где гомогенизация про-
шла не полностью, в структуре сохранился промежуточный феррит, такой вклад могут вносить 
межфазные границы. По крайней мере, это возможно для относительно тонких сечений литых де-
талей их этой стали.  

Низкая пластичность и ударная вязкость литого металла могут быть объяснены тем, что на 

границе раздела «хрупкий твердый междендритный металл (σ-фаза)» / «пластичные дендри-
ты аустенита» при пластической деформации будут легко зарождаться и распространяться 
трещины (рис.23), тем более что размер зерен в исследованном литом металле значительно 
превышает 500 мкм и межзеренные границы не вносят вклада в упрочнение литой стали. Вы-
сокий предел текучести литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ обусловлен, очевидно, как твердо-
растворным упрочнением аустенита азотом, так и эффектом дисперсионного твердения, бла-
годаря присутствию частиц (Cr,V)N. 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис.23 – Поверхность разрушения литой стали пл.1 образцов, испытанных на ударный изгиб, с 

трещинами и участками разрушения по межфазной границе дендритов σ- и γ-фазы. 

а б 
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 3.4. Влияние модификаций базового химического состава на структуру, фазовый 
состав и механические свойства литой стали. 

 С тем, чтобы оценить возможность снижения количества сигма-фазы в литой стали за 
счет варьирования концентрации хрома, молибдена и азота, были предприняты расчётные и 
экспериментальные исследования сталей плавок №2 и №3 модифицированного химического 
состава, с более низким содержанием хрома и молибдена (Cr ~ 20%, Mo 0,8-0,9%). При этом 
сталь пл.№2 содержала такое же количество азота, как и сталь пл.№1, а сталь плавки №3 со-
держала большее количество азота, см. табл. 16.  

Таблица 16. Химический состав литых азотистых сталей  

№ 
пл. 

Химический состав, % масс 
Ni'экв Cr'экв 

Ni'экв/ 
Cr'экв 

[С]/[N] 
11.16364 

=1.17*X- Y C Mn Si Cr Ni Mo V S P N B Nb 

1 0,04 14,4 0,24 22 7,6 1,12 0,22 0,01 0,011 0,47 0,004 - 18,0 24,3 0,74 0,07 10,44 

2 0,02 15,5 0,23 20,3 7,1 0,9 0,17 0,008 0,01 0,47 - 0,12 15,7 22,4 0,70 0,04 10,43 

3 0,03 14,8 0,2 20 7,8 0,83 0,2 0,008 0,01 0,62 - 0,01 16,3 21,8 0,75 0,06 9,24 
 

Для сталей плавок 2 и 3 с использованием описанного в разделе 2.3 метода Thermo-
Calc, в т.ч - данных термодинамических величин из базы TCFE 6.0, были проведены расчеты 
объемной доли фаз, существование которых возможно при 600-1200оС в условиях термоди-
намического равновесия. Полученные расчётные данные для сталей пл. 1, 2 3 представлены 
на рис. 24. Сопоставление расчётных данных по количественному фазовому составу сталей 
пл.№1 и №2 в равновесном состоянии показывает, что снижение концентрации хрома и мо-
либдена, при том же содержании азота, позволяет избежать образования феррита, несколько 
снижает количество образующейся сигма-фазы (рис.24 а, б). Верхняя граница температурно-
го интервала существования сигма-фазы снижается с 875оС до ~855оС. 

Сопоставление расчётных данных по количественному фазовому составу сталей 
пл.№1 и №3 показывает, что при снижении концентрации хрома и молибдена и одновремен-
ном повышении содержания азота в стали с 0,47 до 0,62 % верхняя граница температурного 
интервала существования сигма-фазы снижается более значительно, с 875оС до ~805оС, а ко-
личество сигма-фазы снижается примерно на треть (см. рис.24 а и в). При этом сталь пл.№3 
не должна содержать феррита; содержание нитридов хрома CrN (Cr,V)N) в ней повышено, по 
сравнению со сталями пл.№1 и №2. 

Ферритометрия литых сталей (пл.1 – 0,25%; пл.2 – 0,15%; пл.3 – 0,21%) свидетель-
ствует об отсутствии сколь-нибудь значимого количества феррита в их составе. 
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Рис. 24 – Результаты расчета объемной доли фаз, существование которых в сталях экспериментальных плавок №№1-3 возможно при 600-
1200оС в условиях термодинамического равновесия:   

а – плавка 1, сталь с повышенным содержанием ферритообразующих элементов Cr, Mo, пониженным содержанием Mn; N=0,47%. 
б – плавка 2, сталь с пониженным содержанием Cr, Mo, повышенным содержанием аустенитообразующих элементов Mn, Ni; N=0,47%  

в – плавка 3, сталь с пониженным содержанием Cr, Mo, повышенным содержанием азота N=0,62% 
 

 

а б в 
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Макроструктура слитка стали пл.2 (плиты толщиной 40 мм) плотная, без пор, трещин 

и иных дефектов (рис.25, а). Микроструктура сталей плавок 1, 2 и 3 приведена на рис.25 б, в 

(пл.2) и на рис. 26 (пл.1, ступень 40 мм и пл. 3, плита сечением 40 мм, в сравнении друг с 

другом). По данным оптической металлографии микроструктуры изученных отливок в сече-

ниях равной толщины (40 мм) содержат σ-фазу в количестве: 

пл. 1 – 8-12%, 

пл. 2 – 9%, 

пл. 3 – ~ 1%.  

Таким образом увеличение содержания азота в стали с 0,47 до 0,62 % снижает количе-

ство σ-фазы в стали ~ в 10 раз; уменьшается также и размер её включений. В стали пл.3 он 

может достигать ~100-200 мкм в длину и 5-10 мкм в ширину, однако в среднем они значи-

тельно меньше включений сигма-фазы в стали пл.1. и 2, см. рис. 25, 26)  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 25 – Сталь плавки 2 в литом состоянии: а – макроструктура, б, в – микроструктуры 
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Рис. 26 – Сравнение микроструктур литых (без термической обработки) сталей плавок 

1 (а, в, д) и 3 (б, г, е) в сечении 40 мм при одинаковых увеличениях. 

 Было проведено исследование тонкой структуры литой стали плавки №3 методом 

просвечивающей электронной микроскопии, в том числе, для подтверждения того, что вто-

рая фаза в стали представляет собой именно σ-фазу. Действительно, этим методом было вы-

явлено небольшое количество второй фазы в виде узких прослоек (размером от долей мик-

рона до нескольких микрометров) между зернами аустенита (рис.27 а–е), представляющей 

собой, по данным анализа микродифракционных картин, σ-фазу FeCr с параметром а=8,52 А, 

с=4,43 А (рис 27, в, д,е). Изгибные контуры свидетельствуют о заметных упругих искажени-

ях наблюдаемой области σ-фазы. На рис.27, ж, представлена дислокационная структура 

участка аустенита данной стали. 
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Рис. 27 – Тонкая структура (ПЭМ) аустенита литой стали плавки№3: 

а – участок структуры с  σ-фазой FeCr, светлое поле; б – тот же участок большем увеличении; 
в – микроэлектронограмма, соответствующая выделенной области на рис. б; 

г - участок структуры с  σ-фазой FeCr, светлое поле; д– микроэлектронограмма, соответствую-

щая выделенной области на рис. г (зона σ - [011]) и её расшифровка (е).  
ж – дислокационная структура аустенита;  
з – соответствующая микроэлектронограмма, ось зоны [111] ГЦК. 

ж з 
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Согласно расчётным фазовым диаграммам (рис.24) в условиях термодинамического рав-
новесия при 600оС в сталях плавок №№1, 2 и 3 должно существовать, соответственно, 32, 29 и 
21% σ-фазы. Экспериментально полученное количество сигма-фазы в структуре изученных ли-
тых сталей коррелирует с результатами его расчета, с поправкой на неравновесное состояние и 

критерием наличия –отсутствия в структуре стали σ-фазы, предложенного ранее В.М. Блино-
вым (см. таблицу 17) и хорошо согласуется с другими известными данными о подавлении азо-
том образования σ-фазы [80] (см. главу 1).  

Таблица 17. Расчётное и экспериментально определенное количество сигма-фазы в литой 

стали плавок 1-3; соответствие эмпирическому критерию (В.М. Блинов) отсутствия сигма-фазы. 

№ пл. % σрасчёт % σэксперимент = % σрасчёт - 20 
Критерий В.М. Блинова 

«Если                             < 42, σ фаза отсутствует»  
Пл.1 32 12 49,3 
Пл.2 29 9 46,5 
Пл.3 21 1 34,6 

 
Уменьшение, благодаря легированию азотом, в стали плавки 3 количества сигма-фазы 

в ~10 раз, до ~1%, приводит к повышению ударной вязкости литой стали– в 5-7 раз, пластич-

ности стали более чем в 10 раз; соответственно, реализуется более высокий уровень предела 

прочности стали в литом состоянии (таблица 18). По абсолютной величине значения ударной 

вязкости литой, термически не обработанной стали с 0,62% азота все же не очень высоки. 

Очевидно, это связано с тем, что некоторые включения σ-фазы все же достаточно протяжен-

ные для того, чтобы способствовать зарождению трещин на межфазной границе твердой 

сигма-фазы и аустенита и быстрому их распространению при ударном нагружении стали. 

Сталь плавки 2 близка по уровню механических свойств стали плавки 1 (см. табл.18). 

Таблица 18. Сравнительные данные по механическим свойствам литых, термически 

не обработанных, сталей плавок 1, 2 (с 0,47%N)  и пл.3 (с 0,62%N) при 20оС. 

№ пл σ0,2,МПа σв МПа δ, % Ψ,% KCU, МДж/м2 

1 394 449 2,7 1 0,105 
2 388 471 5 10 0,150 
3 380 681 34 30 0,550 

 

 Химический состав σ-фазы пл.3 (Fe-29,8 % Cr, 10,7 % Mn,  2,1 % Ni, 1,9 % Mo) отли-

чается от такового у сигма фазы плавки 1 (Fe-28,3 % Cr, 12,1 % Mn,  3,6 % Ni, 2,5 % Mo), как 

видно из таблицы 19. По сравнению с аустенитом, окружающим исследованную σ-фазу каж-

дой из сталей (см. рис. 28), σ-фаза обогащена Cr (на 7-9%) и Mo (на 1-1,5%) и обеднена Mn 

(на 2,5-4%) и Ni (на 4-5%). 

%N%C
4%V2%Mo%Cr

+
++
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Рис. 28 – Участки структурных составляющих (левый верхний угол надписей «Spectrum …»), 
 в которых определяли содержание основных легирующих элементов: а - пл.№ 1, б - пл. №3 

Таблица 19. Содержание Cr, Mn, Ni и Mo в σ-фазе участков и аустените плавок №1 и №3, в т.ч.  
(участков, отмеченных на рис. 28). Для сравнения приведен химический состав указанных плавок. 

Фаза Spectrum № плавки Cr Mn Ni Mo 

Сигма-фаза 

Spectrum 1 
3 

29,99 10,52 2,22 1,72 
Spectrum 2 29,38 10,81 2,05 2,05 
Spectrum 3 30,00 10,78 1,95 2,03 

среднее, пл.3 29,79 10,70 2,07 1,93 
Spectrum 1 

1 

28,45 12,36 3,72 2,63 
Spectrum 2 28,01 12,63 3,65  
Spectrum 3 28,89 12,36 3,93 2,83 
Spectrum 2 28,01 11,68 3,38 2,22 
Spectrum 3 28,24 11,42 3,27 2,28 

среднее, пл.1 28,32 12,09 3,59 2,49 

Аустенит 

Spectrum 4 
3 

20,92 13,55 6,09 0,51 
Spectrum 5 21,27 13,82 5,87 0,59 

среднее, пл.3 21,10 13,69 5,98 0,55 
Хим. состав пл. 3 20,0 14,8 7,8 0,83 

Spectrum 1 

1 

21,82 14,63 7,47  
Spectrum 4 21,22 14,49 7,40  
Spectrum 5 21,42 14,36 7,96  
Spectrum 6 21,28 14,68 7,37  
Spectrum 7 20,47 13,98 7,53  
Spectrum 8 21,58 15,61 7,27  
Spectrum 4 22,21 15,21 6,81  
Spectrum 5 22,18 14,43 7,88  

среднее, пл.1 21,52 14,67 7,46 - 
Хим. состав пл. 1 22,0 14,40 7,60 1,12 

а б 
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С учетом полученных данных химический состав разрабатываемой литейной стали был 

откорректирован [119]. Сталь откорректированного химического состава обозначена маркой 

05Х21АГ15Н8МФЛ, в отличие от деформируемой стали прототипа, обозначаемой, как правило, 

маркой 05Х22АГ15Н8М2Ф. 

Были проведены, с использованием метода Thermo-Calc, дополнительные расчёты фазо-

вого состава стали марки 05Х21АГ15Н8МФЛ при температурах от 1200 до 600оС для четырех 

вариаций в ней максимального и минимального содержания легирующих элементов аустенито- 

и ферритообразователей (см. таблицу 20). На диаграмме Шеффлера эти составы образуют край-

ние точки области фазовых составов, возможных при вариациях химического состава стали но-

вой марки – 05Х21АГ15Н8МФЛ (рис. 29). С тем, чтобы отличать эти модельные составы от ис-

следованных в этой работе сталей плавок 1, 2 и 3, им были присвоены номера с 4-го по 7-й. Ре-

зультаты расчета фазового состава сталей 4-7 представлены на рисунке 30. 

Таблица 20. Модельные расчётные составы сталей марки 05Х21АГ15Н8МФЛ с макси-

мальным и минимальным содержанием Л.Э. аустенито- и ферритообразователей*. 

№ Химический состав, % масс 

C Mn Si Cr Ni Mo V S P N Nb 

4 0.01 14 0,1 19 7 0.5 0.1 0.01 0,01 0.45 0.1 
5 0,06 16 0,5 21 9 1,5 0,3 0.01 0,01 0,67 0,2 
6 0,06 16 0,1 19 9 0,5 0,1 0.01 0,01 0,67 0,1 
7 0,01 14 0,5 21 7 1,5 0,3 0.01 0,01 0,45 0,2 

* Fe – основа 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 29 – Положение сталей составов 4-7 (табл. 20) на модифицированной диаграмме Шеффлера. 
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При расчете для всех составов не учитывалась бор, сера и фосфор. Основными избыточны-

ми фазами для всех составов явились: σ-фаза, нитриды хрома (типа CrN) и карбидная фаза типа 
M23C6 (кроме состава 4 с минимальным содержанием углерода). Начало выделения карбидной фазы 

лежит в интервале температур ~ 650 – 880 оС, σ-фаза выделяется в интервале ~740 – 915 оС, нит-
ридная фаза выделяется при температурах от 1100 оС и выше. В составе 7 с минимальным содер-
жанием аустенитообразующих элементов и максимальным ферритообразующих наблюдается вы-
деление высокотемпературного феррита при температурах свыше 880 оС (также как и в стали со-
става 1, см. рис. 24, а). В сталях этих составов при температуре 879оС (состав 1) и 916 оС (состав 7) 

наблюдается распад феррита на σ-фазу и аустенит α→σ+γ.  

Минимальное расчетное количество σ-фазы отмечено у стали состава 6, рис.30 в. Если при-

нять во внимание соотношение, полученное для сталей плавок 1, 2 и 3 (% σэксперимент = % σрасчёт – 20, 

см. табл. 17), то на практике сталь этого состава в литом состоянии не должна содержать σ-фазу. 
В сталях составов 4 и 5 её содержание на практике не должно превышать 1-4%. 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Рис. 30 – Результаты расчета объемной доли фаз сталей №№4, 5, 6,7 из таблицы 18: 

а – сталь состава 4; б – сталь состава 5; в – сталь состава 6; г – сталь состава 7.

г в 

а б 
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3.5. Обсуждение результатов по исследованию литой стали и модифицированию её 
состава.  

Наиболее интересный результат этой части работы – установление присутствия заметно-

го количества σ-фазы в литом состоянии для ряда вариаций химического состава стали. Нали-

чие σ-фазы в структуре литой стали представляет собой проблему с точки зрения практического 

применения стали. Эта проблема хорошо и давно известна в случае деформируемых аустенит-

ных и аустенитно-ферритных нержавеющих сталей [7, 8, 9]: σ-фаза выделяется в этих сталях 

при длительных выдержках в интервале 500-1000° С. Это является причиной их сильного 

охрупчивания, уменьшения их пластичности и жаропрочности. Согласно данным многочислен-

ных работ, обобщенных в [8, 9, 11, 14, 21, 22, 23, 25, 27, 28], σ-фаза выделяется либо из δ-

феррита, либо из аустенита. Наблюдения σ-фазы в литом состоянии немногочисленны. σ-фаза 

характерной дендритной морфологии присутствовала в участках структуры сварного шва стали 

AISI 304 [11]. Наличие в сталях исследованных составов σ-фазы в литом состоянии не противо-

речит расчетной диаграмме состояния (рис.16), поскольку она является продуктом неравновес-

ной кристаллизации. Эта фаза могла образоваться непосредственно при затвердевании остаточ-

ной жидкости (вариант1), либо как продукт превращения самых первых кристаллов δ-феррита, 

наиболее обогащенных хромом и молибденом (вариант 2). Количество второй фазы в аустените 

литой стали таково, что оно согласуется и с первой, и со второй версией.  

По варианту (1) вначале кристаллизуются аустенитные дендриты (около 85% аустенита), 

а σ-фаза образуется как междендритный металл в конце процесса кристаллизации. 

По варианту (2) превращение идет в соответствии со схемой: первой в обогащенных 

хромом участках высокотемпературного δ-феррита образуется σ-фаза; по мере роста её выде-

лений окружающие участки метастабильного δ-феррита обедняются ферритообразующими 

элементами, в них образуется аустенит; при этом наблюдаются структуры, характерные для эв-

тектоидного распада, с чередованием областей σ-фазы и аустенита, которые могут соседство-

вать с δ-ферритом. Подтверждением этой версии служат характерные участки с перлитоподоб-

ными структурами (рис. 21).  

По данным источников [19, 21, 22], приведенным в [20], по морфологии сигма-фазы клас-

сифицируются как дендритные и глобулярные. Согласно [21] дендритоподобная сигма-фаза неста-

бильна, тогда как глобулярная сигма-фаза – стабильна. Отмечалось, что в полностью аустенитных 

сплавах σ-фаза образуется из аустенита на границах зерен; если в стали присутствует δ-феррит, σ-

фаза формируется быстрее и встречается в δ-феррите [23]. Действительно, в работе [21] сигма-фаза 

дендритоподобной морфологии наблюдалась как окружающая частицы дельта-феррита, что давало 

основания считать, что трансформация δ→σ прошла частично. Подобного рода участки можно 

видеть и на рис. 19, б (обведены кружком). 
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Выводы по главе 3.  

 Впервые проведенное систематическое исследование литой макро- и микроструктуры, 

фазового состава, особенностей кристаллизации стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ и её модификаций 

показало, что: 

1. Для макроструктуры исследованных отливок высокоазотистой стали 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ с 0,47 и 0,62%N характерно классическое строение металлического слит-

ка: корковая зона мелких кристаллов у поверхности отливки (наиболее выражена у отливки 

пл.№1), далее зона вытянутых в направлении теплоотвода столбчатых кристаллов. Важно отме-

тить, что полученные отливки имеют концентрированную усадочную раковину в прибыльной 

части, рассеянная газовая пористость непосредственно в теле отливок отсутствует, равно как и 

дефекты в виде раковин и трещин.  

2. Данная высокоазотистая сталь имеет интервал кристаллизации ∆tкр ≈ 50°С, характеризу-

ясь температурами ликвидус tL =1385°С и солидус tS = 1330÷1340°С (она же − температура ну-

левой жидкотекучести). Результаты экспериментальных температурных замеров процесса за-

твердевания опытных отливок позволили определить (применительно к условиям охлаждения в 

форме на основе ХТС) коэффициент их затвердевания – К≈ 7,5 мм/мин1/2, рассчитать время 

затвердевания узлов и стенок отливок в литейной форме и построить графическую зависимость, 

позволяющая при разработке литейной технологии определять время затвердевания узлов, сте-

нок и прибылей отливок. 

3. В равновесном состоянии, согласно расчету с использованием программы Thermo-Сalс, 

три экспериментальные плавки стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ с 0,47 и 0,62%N (№№ 1, 2, 3) и че-

тыре модельных состава стали 05Х21АГ15Н8МФЛ (№№ 4-7,с максимальным и минимальным 

содержанием легирующих элементов аустенито- и ферритообразователей) содержат в своем 

составе помимо аустенита σ-фазу (от 15 до 33%), нитриды хрома CrN и карбиды Ме23С6, а при 

повышенном содержании ферритообразующих элементов в составах №1 и №7 присутствует 

также и до 6% δ-феррита.  

4. Фазовый состав трех экспериментальных литых сталей №№1-3 характеризуется нали-

чием в аустените нитридов хрома типа CrN, отсутствием карбидов Ме23С6, наличием от ~8-17% 

до 1% σ-фазы и <1 - 0% δ-феррита. Структура литой стали пл.№1 с ~0,47% N представляет со-

бой дендриты аустенита, в котором равномерно распределены наноразмерные нитриды хрома, 

кристаллы междендритного металла в количестве около ~8-17%, представляющие собой либо 

однородные участки σ-фазы, либо перлитоподобную двухфазную смесь σ+γ, а также до ~0,2% 

δ-феррита, выделения которого примыкают к частицам σ-фазы.  
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5. В неравновесном состоянии, в металле экспериментальных модельных отливок количе-

ство образовавшейся сигма фазы соответствует формуле: % σэксперимент = % σрасчёт – 20, где σрасчёт 

– количество сигма фазы, определенное для равновесного состояния с использованием про-

граммы Thermocalk.  

6. В составе образцов литой стали методом рентгеноструктурного фазового анализа σ-фаза 

не идентифицировалась. Данный метод позволил её идентифицировать только после её выделе-

ния из состава металла. Обнаруженная σ-фаза содержит: Fe – основа; ~28,5 %Cr, ~2,4 %Mo, 

~12% Mn, ~ 3,5% Ni. Она характеризуется высокой твердостью (≈900 Hµ против твердости 

аустенитной матрицы ≈ 400 Hµ.).  

7. Наличием в пластичном аустените высокотвердых кристаллов сигма-фазы обусловлены 

низкое относительное удлинение (не более 3%) и низкая ударная вязкость KCU (не более 0,1-0,15 

МДж/м2) литой стали плавки №1.  

8. Легирование азотом подавляет образование сигма фазы в исследованных литых сталях 

05Х(21-22)АГ15Н8М(1-2)ФЛ: уменьшается количество сигма-фазы и размер её включений. 

Увеличение содержания азота в стали на 0,15%, с 0,47 до 0,62 % (пл. №1 и №3, соответственно) 

снижает содержание σ-фазы в стали ~ в 10 раз, с 10-12 до ~1%.  

9. Уменьшение, благодаря легированию азотом, в стали плавки 3 количества сигма-фазы в 

~10 раз, до ~1%, приводит к повышению ударной вязкости литой стали– в 5-7 раз, пластично-

сти стали более чем в 10 раз; соответственно, реализуется более высокий (на 230 МПа) уровень 

предела прочности стали в литом состоянии 

10. В аустените литой стали установлено наличие многочисленных наноразмерных (1-5 

нм) частиц нитридов типа CrN. Высокий предел текучести и предел прочности литой стали 

обусловлен как твердорастворным упрочнением аустенита азотом, так и наличием в аустените 

наноразмерных (1-5 нм) частиц нитридов.  

11. . Возможны два варианта появления σ-фазы в литом неравновесном состоянии: 1) обра-

зование непосредственно при затвердевании остаточной междендритной жидкости по эвтекти-

ческой реакции L→σ+γ; 2) образование при затвердевании остаточной жидкости δ-феррита с 

последующим его распадом на стадии охлаждения твердого металла по эвтектоидной реакции δ 

→ σ+γ. Трехфазная реакция предполагается в обоих случаях, поскольку наблюдаемые области 

«второй фазы» (сигма- фазы) в аустените часто имеют характерную внутреннюю перлитную 

морфологию.  
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Глава 4. Структура и свойства новой литейной аустенитной Cr-Ni-Mn-Mo-V-N стали 

после высокотемпературных тепловых выдержек. 

4.1 Влияние гомогенизирующей термической обработки на структуру и фазовый состав 
литой стали. 

С учетом того, что температурный интервал существования σ-фазы, в зависимости от 

химического состава стали, ограничен сверху температурами 900-1000оС, для устранения в 

структуре аустенита охрупчивающих его выделений σ-фазы можно использовать нагрев до вы-

соких температур, при которых скорости диффузии достаточно высоки.   

Поскольку точка Кюри для сигма-фаз различного химического состава находится суще-

ственно ниже 20оС [120], при комнатной температуре σ-фаза в стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ (пл.1) 

немагнитна. Поэтому данные ферритометрии образцов этой стали после отжига при 1200оС про-

должительностью от 3 до 60 мин, с последующей закалкой в воде, (таблица 21) свидетельствуют о 

превращении присутствующей в литой структуре исследованной стали сигма-фазы в δ – феррит, 

т.е. о её нестабильности при нагреве. На рис. 31 представлены микроструктуры таких сталей, под-

тверждающие отсутствие в стали мартенсита охлаждения, который мог бы образоваться в случае 

нестабильности её аустенита к этому превращению. Видно (рис.31), что сразу после превращения σ 

→ δ морфология литой структуры остается практически неизменной, затем контуры бывших обла-

стей σ-фазы, сохраняя свою дендритоподобную форму, утолщаются. 

Таблица 21. Результаты определения количества ферромагнитной фазы в литой стали 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ и после термической обработки при 1200оС 1-60 мин, вода 

№ Длительность выдержки 
при 1200 оС, мин % ферромагнитной фазы мин макс ± 

1 0 0,093 0,06 0,13 0,035 
2 1 0,1 0,09 0,12 0,015 
3 3 4,28 3,89 4,94 0,525 
4 5 5,234 4,14 6,52 1,19 
5 7 4,499 3,23 5,21 0,99 
6 10 5,744 5,08 6,34 0,63 
7 15 4,983 4,55 5,38 0,415 
8 20 4,307 3,85 4,61 0,38 
9 25 5,235 4,07 6,01 0,97 
10 30 4,902 4,3 5,54 0,62 
11 60 4,753 4,13 5,46 0,665 

 

Описывая данный эксперимент, можно отметить следующее. Образец, выгруженный из 

печи через одну минуту, прогрелся к этому моменту до 780oC (по данным замера оптическим 

пирометром), и результат ферритометрии для него был такой же, как и для исходного литого об-
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разца, феррит в нем практически отсутствовал. Третий образец, выгруженный из печи после 

трехминутной выдержки, имел перед закалкой температуру 1170оС, образцы после остальных 

выдержек в момент перед закалкой имели температуру 1195оС. Начиная с третьего образца 

включительно, все образцы содержали от 4,3 до 5,7% феррита, т.е. в среднем около 5%. Таким 

образом, после достижения температуры около 1170°С в стали сразу же появлялось не менее ~5% 

феррита. Колебания количества феррита (до ±1,19%) можно объяснить неоднородностью хими-

ческого состава литой структуры. С учетом этого эксперимента можно полагать, что в литой 

структуре общее количество σ-фазы составляло не более ~6%, поскольку часть областей меж-

дендритного металла представляла собой смесь σ+ γ.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 31 – Микроструктуры стали пл.1 после выдержек в печи, нагретой до 1200оС: 

а - 1 мин; б - 3 мин; в - 5 мин; г - 20 мин, с последующей закалкой в воде. 
 

Были проведены эксперименты по оценке влияния температуры и длительности отжига 

на скорость эволюции исходной литой структуры сталей пл.1, 2, 3. Исследовали микрострукту-

ру (см. рис. 32, 33) и проводили магнитометрический анализ (табл. 22) литых образцов, зака-

ленных после отжига в течение 0,5;1; 4; 6 и 8 ч при 1100, 1150 и 1200оС. Количественный ме-

таллографический анализ показал, что с увеличением температуры и длительности отжига 

количество феррита, исходно образовавшегося на начальной стадии нагрева из сигма-фазы, 

снижается (рис. 32, 33, 34, а). Это подтверждается данными ферритометрии (таблица 22, рис. 

34, б); после выдержки в течение 8 ч при 1200оС количество феррита в стали плавок 1, 2 и 3 со-

ставило от 0,035 до 0,57% %.  В отличие от стали пл.1, сталь плавки 2, согласно результатам 

расчета объемной доли фаз, существование которых возможно при 600-1200оС в условиях тер-

модинамического равновесия, не должна содержать в своей структуре феррита. Тем не менее, в 

стали пл. 2 ферритометрия фиксирует его появление при высокотемпературных нагревах и по-

следующее растворение при увеличении длительности нагрева (таблица 22). 

а г в б 
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Рис. 32 – Эволюция микроструктуры литой стали пл.1 в результате отжига при 1100, 1150 и 1200оС и в течение 1, 4, 6 и 8 ч, с последующей  

закалкой в воде. 
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Рис. 33 – Влияние отжига при 1200 оС в течение 1 ч (а, в, д) и 8 ч (б, г, е) сталей: 

плавки 1 – а, б; плавки 2 (в, г); плавки 3 (д,е) 
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 Таблица 22. Содержание феррита в стали плавок 1, 2 и 3 после тепловых выдержек от 30 

мин до 8 ч при 1100 и 1200оС 

№ Термообработка Содержание феррита, % 
  Плавка 1 Плавка 2 Плавка 3 
1 Без ТО 0,23 0,153 0,211 
2 1100˚C,30 мин, вода  3,0297 0,244 
3 1100˚C,1ч, вода 3,26 3,416 0,215 
4 1100˚C,2ч, вода  3,605 0,212 
5 1100˚C,4ч, вода 2,9 2,7374 0,102 
6 1100˚C,6ч, вода 2,13 2,044 0,085 
7 1100˚C,8ч, вода 1,84 1,472 0,046 
8 1200˚C, 30 мин, вода  3,29 0,196 
9 1200˚C,1ч, вода 3,2 3,539 0,099 
10 1200˚C,2ч, вода  2,959 0,076 
11 1200˚C,4ч, вода 1,01 2,146 0,113 
12 1200˚C,6ч, вода 0,57 1,348 0,067 
13 1200˚C, 8ч, вода 0,035 0,572 0,12 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 34 – Влияние температуры (1100, 1150 и 1200оС) и длительности выдержки (от 0,5 до 8 ч) 

литого металла стали пл.1 на количество «второй фазы», наблюдаемой металлографически (а) 

и количества ферромагнитной фазы, регистрируемой ферритометром (б) в структуре стали. 
 

Прямой метод идентификации фаз – РФА, который был бы наиболее удобен для подтвер-

ждения наличия тех или иных фаз (в том числе феррита) в составе литой стали, в данной работе 

использовали в ограниченном объеме. Это связано с тем, что исследуемые образцы содержали, 

фактически лишь несколько зерен, с осями дендритов первого порядка, ориентированными вдоль 
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направления теплоотвода. Такая текстура литой стали значительно затруднила количественное 

определение содержания ферритной фазы в исследуемых образцах стали пл. 1, приводя к искаже-

нию количественного соотношения α и γ фаз (рис. 35).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

В таблице 23 приведены, для сравнения, результаты РФА и исследования количественного 

фазового состава стали пл. 1 с применением микроструктурного количественного анализа при оп-

тической микроскопии и ферритометрии. Эти исследования были проведены на двух идентичных 

по термической обработке сериях образцов, вырезанных из соседних участков одной ступени мо-

дельной отливки толщиной 40 мм: в исходном (литом) состоянии и после гомогенизирующих от-

жигов в течение 0,5 и 8 ч соответственно при 1150 и 1200оС с последующим охлаждением в воде. 

Как видно из таблицы 23, в литой стали методом количественной металлографии было отмечено 

наличие в структуре до 12,6% второй фазы в аустените (сигма-фазы, как было показано в преды-

дущей главе). При этом РФА и измерения ферритометром Fisher не показали наличия феррита, а 

его количество 0,25%, определенное прибором МВП-2М, было на пределе погрешности прибо-

ра. Кроме того, методом РФА не регистрировалась σ-фаза. 

После выдержки при 1150°С (0,5 ч, вода) количество визуально наблюдаемой второй фа-

зы в аустените незначительно снизилось (по данным исследований образцов серии 1 в табл.23), а 

по данным исследований на образцах серии 2 несколько возросло (таблица 23, рис. 34 а). При 

этом ферритометрия показала наличие 4,5-7% феррита, а метод РФА из-за наличия текстуры 

литого металла дал завышенное значение количества феррита (таблица 23). Расхождение меж-

ду данными оптической микроскопии и ферритометрии для стали после выдержки при 1150°С 

0,5 ч, можно объяснить тем, что при данных условиях процесс превращения σ-фазы в феррит 

произошел не полностью. Действительно, фотографии микроструктуры после выдержки при 

1150°С (0,5 ч, вода) (рис.36) показывают, что структура междендритного металла после этой 

термической обработки неоднородна. 

Рис. 35 – Дифрактограммы 
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Таблица 23. Результаты определения различными методами количества второй фазы в 

аустените исследуемых образцов  

Термообработка 

Количество визуально наблюда-
емой (оптическая микроскопия) 
второй фазы в аустените, % 

Количество ферритной фазы, % 

Микроскоп 
Axiovert 40 MAT, 
(серия 1) 

Микроскоп 
 Olympus 
(серия 2) 

Феррито-
метр Fisher 
(серия 1) 

Ферритометр 
МВП-2М 
(серия 2) 

Рентгеновский 
аппарат (ДРОН, 
УРС) (серия 1) 

без термообра-
ботки (литой) 

12,6 11,67 0 0,24 0% 

1150°С, 0,5 ч, вода 11,4 13,67 5 – 7 4,45 18-37% 

1200°С, 8 ч, вода 1,6 1,2 1,5 – 2 0,04 0% 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 36 – Неоднородная микроструктура второй фазы в аустените после выдержки стали пл.1 
при 1150°С в течение 0,5 ч и закалки в воде. 

Исследования термически обработанной стали пл. 1 методом ПЭМ тонких фольг позволили 

получить дополнительную информацию о структуре и фазовом составе изучаемой стали. 

 В аустените стали пл.1 после отжига при 1100 оС, 1 ч и закалки в воде имеются многочис-

ленные участки δ-феррита, подобные изображенному на рис 37, а. (Анализ микродифракционных 

картин показывает, что они являются δ-ферритом, например см. рис.37, б). На рис. 37 в. представ-

лен участок структуры, где на границе аустенита с δ-ферритом имеются частицы σ-фазы. Обраща-

ют на себя внимание линии межфазных границ δ / σ, выгнутые в сторону частиц σ фазы и аустени-

та. Очевидно, наблюдаются незавершённое σ→δ превращение в процессе отжига при 1100 оС и 

тенденция к увеличению размера частиц δ-фазы, хорошо заметная из рис.37, а и г. 

На рис. 37, д представлен характерный для стали пл.1 участок аустенита, претерпевшего 

распад с выделением ультрадисперсных нитридов CrN, рефлексы которых видны также на рис. 37, 

б, г, е, ж. В исследованном аустените видны дислокационные скопления и субграницы зубчатого 

вида. Вид электронограммы, снятой в режиме электронографа с участка фольги в состоянии после 

50 мкм 50 мкм 50 мкм 
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отжига 1100оС, 1 ч (рис. 37,ж) свидетельствует не только о наличии крупнокристаллической струк-

туры: электронограмма содержит рефлексы аустенита и нитрида хрома одной зоны типа <211>, 

что характерно для гомогенного изоморфного распада. 

Электронограмма, снятая в режиме электронографа с участка фольги стали пл.1 после 

отжига при 1150 оС, 1 ч (рис. 38, а) содержит прерывистые линии крупнокристаллического 

аустенита, отдельные рефлексы и нитридов CrN и δ-феррита, частицы которого, различных 

форм и размеров, присутствуют в значительном количестве в структуре стали. Для субструктуры 

аустенита и δ-феррита характерно наличие субграниц, дислокаций. Электронограммы с участков 

фольг образцов стали, отожжённых при 1150 оС в течение 4 и 8 ч подобны полученной после от-

жига при этой температуре в течение 1 ч. Для субструктуры крупнокристаллического аустенита по-

сле отжига при 1150 оС, 4 ч характерно наличие дислокационных скоплений и выделение нанораз-

мерных нитридов хрома вследствие гомогенного изоморфного распада (рис. 38 б, в).  

Частицы δ-феррита встречаются реже, чем после отжига при 1150 оС, 1 ч. Субструктура 

аустенита после отжига стали пл. 1 при 1150 оС, 8 ч также является крупнокристаллической, со-

держит малоугловые границы (рис. 38 г) и все признаки выделения наноразмерных нитридов CrN 

(рис. 38 г, д). Частицы δ-феррита наблюдаются значительно реже, чем после отжига в течение 4-х 

часов. После отжига при 1150 оС, 8 ч на некоторых местах границы δ-феррита с аустенитом были 

отмечены дисперсные частицы σ-фазы (рис. 38, е-з). Это заставляет предположить, что и после от-

жигов при 1150 оС в течение 1 и 4 часов в структуре стали присутствовали отдельные дисперсные 

(~0,25 мкм) частицы σ-фазы, не полностью претерпевшей превращение в феррит. Ввиду их неболь-

шого количества, а также небольшого размера фольг и локальности участков на этих фольгах, до-

ступных для исследования методом ПЭМ, эти частицы, по-видимому, не были выявлены. Располо-

жение частиц σ-фазы на межфазных границах δ/γ в определенном смысле согласуется с данными 

работ [16, 121, 122] о преимущественном зарождении σ-фазы на межфазных границах δ/γ, грани-

цах зерен и двойниках в γ-фазе, только в цитированных работах  превращение на межфазной гра-

нице идет в обратную сторону: σ-фаза растворяется. 
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Рис. 37 – Сталь 05Х22АГ15Н8М2ФЛ после отжига 1100 оС, 1 ч: 
а– типичный участок структуры с δ-феритом, 
б – микродифракции с участка на рис.«а» и схемы её расшифровки; 
в– частицы σ-фазы на границе γ/δ,  
г – микродифракции от участков структуры на рис. «в» и схема её расшифровки  
д – субструктура аустенита,  
е – микродифракция с участка на рис. «д» и схема её расшифровки [ 112 ]γ // [ 112 ]CrN;  
ж – электроннограмма в режиме электронографа [ 112 ]γ // [ 112 ]CrN; 
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Рис.38 – Сталь пл.1, после отжига при 1150 оС (и закалки в воде): а -  1 ч ; б, в - 4 ч (б, в), г, з - 8 ч. 

а – электроннограмма в режиме электронографа; б –структура аустенита, в  – микродифракция 

с участка «б» и схема расшифровки [ 110 ]γ // [ 110 ]CrN; г – субграницы в аустените; д – микро-

дифракция и схема расшифровки [ 110 ]γ // [ 110 ]CrN; е, ж, – частицы σ-фазы на границе γ/δ, з – 

микродифракция с участка, содержащего σ-фазу на рис.»ж» и схема расшифровки. 
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 После отжига при 1200 оС, 1 ч электронограмма, снятая в режиме электронографа (рис. 

39 а) содержит тонкие, прерывистые линии аустенита и δ-феррита. Аустенит также содержит 

нитриды хрома (рис. 39 б, в). В структуре присутствует значительное количество частиц δ-

феррита. Внутри них наблюдается дифракционный контраст, характерный для дисперсных вы-

делений (Такой же, кстати, наблюдался в δ-феррите и после выдержек при 1150 оС, 4 и 8 ч). Од-

нако, поскольку была важна тенденция происходящего при гомогенизирующих отжигах превра-

щения δ→γ, вплоть до полного устранения δ-феррита, природу этих частиц в данной работе не 

изучали. В отличие от структур после отжигов 1100 оС, 1 ч и при 1150 оС, 8 ч, в фольге после от-

жига при 1200 оС, 1 ч не было обнаружено частиц σ-фазы. Другое отличие – то, что, в процессе 

отжига при 1200 оС, 1 ч не только успевает пройти превращение σ → δ, которое, как было отме-

чено выше, сопровождается продвижением фазовых границ δ/γ образующегося феррита в сторо-

ну аустенита, но и начинается снижение количества δ-феррита из-за δ→γ превращения. Так, 

микроструктура на рис. 38 г вкупе с картинами микродифракции и их расшифровкой (рис. 39 д-

ж) представляет собой частицы δ-феррита, внутрь которых, продвигаясь зубчатыми участками 

границы, растет кристалл аустенита. Эти границы γ/δ, очевидно, будут мигрировать в процессе 

дальнейшего отжига вплоть до исчезновения δ-феррита.  

Данные таблицы 24 показывают, что появившийся на месте σ–фазы феррит очень бли-
зок по химическому составу к σ–фазе. 

Таблица 24. Среднее содержание Cr, Mn, Ni, Mo в металле второй фазы в литом и тер-
мически обработанном состоянии (по данным 5-7 результатов МРСА шлифов). 

Фаза Обработка %Cr %Mn %Ni % Mo 
σ-фаза Исходный, литой 28,40 12,03 3,62 2,14  

δ-феррит ТО (1200оС, 1 ч, вода) 26,03 13,9 5,07 1,72 
δ-феррит ТО (1200оС, 8 ч, вода) 25,97 13,98  5,40 1,47 

 Можно предположить, что дальнейшее превращение δ→γ в кристаллической решетке при 
такой высокотемпературной выдержке происходит за счёт снижения концентрации хрома в δ-фазе 

(см. табл. 24) и её дестабилизации. Полнота превращения δ→γ тем больше, чем выше температура и 
больше длительность гомогенизирующего отжига. Зубчатый характер границы γ/δ согласуется с дан-
ными ПЭМ работы [123]. В то же время следует учесть, что на этом этапе в результате диффузии хро-

ма аустенит на межфазной границе «γ/δ» обогащается хромом до концентрации, при которой аустенит 
становится неравновесным и превращается в феррит. Таким образом, происходит продвижение фрон-
та феррита вглубь зерен аустенита. Этим объясняется вид увеличивших в объеме зерен феррита (см. 
рис. 31). При длительном гомогенизирующем отжиге в результате диффузионного перераспределения 
хрома его концентрация в феррите снижается, происходит растворение феррита в аустените. 
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Рис. 39 – Сталь 05Х22АГ15Н8М2ФЛ после отжига при 1200 оС, 1 час и закалки в воде. 
а – электронограмма в режиме электронографа; б – субструктура аустенита;  
в – микродифракция с участка на рис.«б» аустенита и схема расшифровки [ 011 ]γ // [ 011 ]CrN 

а – образование аустенита внутри δ-фазы 
б – микродифракция с δ-феррита и схема расшифровки 
в – микродифракция с аустенита и схема расшифровки 
г – микродифракция с (γ+δ) и схема расшифровки 
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В соответствии с расчетной фазовой диаграммой на рис.16 (гл.3) в равновесном состоя-

нии в аустените исследованной стали при температурах выше 1130-1150оС не должны суще-

ствовать частицы нитридов хрома CrN. То есть, в процессе отжига при 1200оС существовавшие 

в литом металле частицы нитридов хрома должны раствориться. Азот является сильным аусте-

нитообразующим элементом. Соответственно, растворение азота в аустените, в результате дис-

социации нитридов при высокотемпературных отжигах может вносить вклад в стабилизацию 

аустенита и его твердорастворное упрочнение: 

3

,

22

,

11 ][ γγαγα
CtCt oo

NCrN →++→++                          (23) 

Согласно той же диаграмме, σ-фаза стабильна при низких температурах и в интервале 

~870-880оС превращается в феррит. Экспериментальные данные свидетельствуют о быстрых 

взаимных превращениях между σ-фазой и ферритом. Литературные данные также говорят об 

этом [9, 16, 121, 122]. Один из вариантов геометрической модели превращения между ОЦК-

структурой феррита и σ-фазой описан в [124]. 

Полученные данные подтверждают положительное влияние высокотемпературной тер-

мической обработки на устранение сигма-фазы из структуры сталей исследованного типа. Во 

избежание в структуре литой стали этой фазы, а также δ-феррита, в который она превращается 

при тепловых выдержках, желательно: 

- (I) выплавлять сталь ближе к нижнему пределу содержания хрома и молибдена в ма-

рочном составе и ближе к верхнему пределу содержания азота; 

- (II) проводить достаточно продолжительный гомогенизирующий отжиг при темпера-

туре свыше 1100оС. 

Следует отметить, что стали плавок 2 и 3 существенно более загрязнены не раствори-

мыми при высокотемпературном отжиге включениями металлургического характера, чем сталь 

плавки 1. Поскольку многочисленные включения микронного и субмикронного размера, 

наблюдаемые в микроструктуре плавок 2 и 3 (рис. 33), являются следствием не отработанной 

лабораторной технологии выплавки и литья, они не были приняты во внимание при анализе 

фазового состава этих сталей, хотя они, безусловно, могут накладывать отпечаток на механи-

ческие и коррозионные свойства этих сталей. 
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4.2 Влияние старения на структуру и фазовый состав литой гомогенизированной стали. 

 При эксплуатации стали, при сварке, возможно её пребывание при повышенных темпе-

ратурах, приводящее к старению. Особенности процессов старения закаленных на твёрдый 

раствор аустенитных азотсодержащих сталей описаны в разделах 1.2.2 и 1.2.3 литературного 

обзора. В зависимости от химического состава стали, температуры нагрева и его длительности, 

скорости охлаждения, возможен как непрерывный, так и прерывистый распад пересыщенного 

азотом при нагреве под закалку γ-твердого раствора. Последний протекает с образованием пер-

литоподобных ячеек, состоящих из чередующихся пластинок нитрида хрома Cr2N и обеднен-

ного хромом и азотом аустенита. По данным [125] такого рода распад происходил в деформи-

руемой стали 05Х22АГ16Н8М, которую можно назвать деформируемым прототипом исследо-

ванной литой стали (см. химический состав в таблице 25), в результате закалки от 1100оС в во-

де и последующей дестабилизации аустенита в процессе выдержки в течение 1, 10 и 100 ч при 

800оС.  

Таблица 25. Химический состав деформируемой стали–прототипа (мас.%,) использо-

ванной для эксперимента с закалкой и  последующим старением при 800оС. 

Сталь N C Cr Mn Ni Mo V Si S P 

05Х22АГ16Н8М 0,520 0,070 21,45 16,76 8,03 0,99 - 0,28 0,007 0,017 
 

Этот эксперимент, имитирующий появление в закаленной стали 05Х22АГ16Н8М струк-

турно-фазовых состояний, характерных для термического цикла сварки, показал, что после вы-

держки при 800оС 1 ч σ-фаза и δ-феррит отсутствуют; преимущественно по границам зерен 

наблюдаются нитриды хрома Cr2N (рис. 40). С увеличением времени выдержки при 800оС до 10 

и 100 ч в стали 05Х22АГ16Н8М интенсифицировался снижающий ударную вязкость стали пре-

рывистый распад аустенита с образованием нитридов (10 ч) и нитридов с небольшим количе-

ством σ-фазы (100 ч), в виде характерных ячеек распада, растущих от границ зерен аустенита 

(рис. 40).  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 40 – Влияние длительности 
выдержки при 800оС после закалки 
от 1100оС на ударную вязкость KCU 

и на степень распада γ-твёрдого рас-

твора стали 05Х22АГ16Н8М (× 240) 

[125]. 
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 В данной работе на металле пл.2 был поставлен эксперимент, направленный на то, чтобы 

оценить влияние температуры и длительности старения на протекание распада азотистого аусте-

нита. С этой целью сталь плавки №2 после гомогенизации при 1200 оС в течение 8 часов, подвер-

гали длительным тепловым выдержкам от 5 до 10 часов при 600 и 650 оС, а также после гомогени-

зации при 1200 оС в течение 1 ч выдерживали при 800 оС в течение 10 и 20 часов. С учетом равно-

весной фазовой диаграммы (рис. 24, б) в этой стали нельзя ожидать при указанных выдержках по-

явления нитридов Cr2N и, соответственно, появления перлитоподобных ячеек распада аустенита.  

Старение при 600 и 650оС. В состоянии после гомогенизации при 1200 оС в течение 8 ча-

сов сталь пл.2 содержит около 0,6% феррита (рис.41, б, табл. 26). Эволюция данной микрострукту-

ры при старении длительностью до 10 ч при 600оС характеризуется появлением в структуре аусте-

нита участков феррита (количество которого возрастает до 1,6%, по данным ферритометрии, см. 

табл. 26) и второй фазы, (см. рисунок 41, в). Микротвердость темного участка на рис. 42, а (пред-

положительно - сигма-фазы) составляет от 1000 до 1800 HV. Твердость феррита немного выше 

твердости аустенита – ~350 и ~280 соответственно.  Выделений частиц избыточных фаз на грани-

цах зерен не наблюдается (см. рис.43 а, б). 

Повышение температуры старения до 650оС приводит к снижению количества феррита 

до 0,1%, количество второй избыточной фазы составляет 5-6% (микротвердость темных и 

светлых участков второй фазы, хорошо видимых на рис. 42, б составляет от 900 до 1800 HV. 

(см. рис. 42, б). 

РЭМ-изображения, с результатами МРСА, участков основных структурных составляю-

щих представлены на рис. 44 и 45. По химическому составу участки второй фазы и δ-феррита 

на рис. 44 и выделение второй фазы на рис.45 практически идентичны. Содержание хрома и 

молибдена во второй избыточной фазе, полученной при старении, выше, чем в аустените стали 

пл.2, но ниже, чем в σ-фазе, содержащейся в литом металле пл.1. 

Учитывая приведенную выше расчетную диаграмму типа и количества фаз, существу-

ющих в стали пл.2 в равновесном состоянии, можно предполагать, что высокотвердая немаг-

нитная фаза, образующаяся в стали пл.2 при старении при 600-650оС представляет собой σ-

фазу. В этом случае процесс выделения избыточных металлических фаз при старении при 

600оС может быть описан как: γ→ δ → (γ`) + σ. При 650оС реакция δ→(γ`) + σ подходит к сво-

ему окончанию (см. рисунок 41, г и данные ферритометрии табл. 26). Эти предположения от-

носительно фазового состава подтверждаются данными ферритометрии и измерениями микро-

твердости (см. рис.42, а). Однако, по данным ПЭМ участок фазы с полосчатым контрастом в ста-

ли пл.2 после ТО 1200, 8ч, вода + 650, 10ч, воздух представляет собой смесь σ-фазы и родственной 

ей χ-фазы (рис. 46). 
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1200, 8ч, вода 

 
1200, 8ч, вода + 600, 6ч, воздух 

 
1200, 8ч, вода + 650, 10ч, воздух 

 
 1200 1ч, вода 

 
1200 1ч, вода + 800, 10ч 

 
1200 1ч, вода + 800, 20ч 

Рис. 41 – Влияние старения на микроструктуру литой стали пл.2 

 

 

    

Литая сталь без Т/О 

е 

в 

а 

б г 

д ж 



 90 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Рис. 42 – Микротвердость стали пл.2 после термообработки (P = 10 г, τ = 10 с): 

а - 1200, 8ч, вода + 600, 6ч, воздух; б - 1200, 8ч, вода + 650, 9ч, воздух 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
                                 600оС, 7 ч                                                                650оС, 10 ч 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

800оС, 20 ч 

Рис.43 – Микроструктуры распада внутри выделений второй фазы и на границах зерен аустенита 

а б 

в г 

γ 

γ 
σ

 

σ
 

σ
 

δ
 

а б 



 91 

Таблица 26. Содержание феррита (данные ферритометрии) в стали пл.2 после старения  

№ Термообработка Содержание феррита, % Фазовый состав 
1 Без ТО 0,153 ~ 92%γ + σ 
8 1200˚C, 30 мин, вода 3,29 γ+δ (σ→δ) 
9 1200˚C,1ч, вода 3,539 γ+δ (δ→γ) 
13 1200˚C, 8ч, вода 0,572 ≥ 99% γ 
14 1200˚C,8ч, вода + 600,5ч, воздух 1,197 γ+δ+σ 
15 1200˚C,8ч, вода + 600,6ч, воздух 1,622 γ+δ+σ, (δ→σ) 
16 1200˚C,8ч, вода + 600,7ч, воздух 0,98 γ+δ+σ, (δ→σ) 
17 1200˚C,8ч, вода + 600,8ч, воздух 0,966 γ+δ +σ, (δ→σ) 
18 1200˚C,8ч, вода + 600,9ч, воздух 1,078 γ+δ+σ,(δ→σ) 
19 1200˚C,8ч, вода + 600,10ч, воздух 0,56 γ+σ+δ 
20 1200˚C,8ч, вода + 650,5ч, воздух 0,075 γ+σ 
21 1200˚C,8ч, вода + 650,6ч, воздух 0,123 γ+σ 
22 1200˚C,8ч, вода + 650,7ч, воздух 0,107 γ+σ 
23 1200˚C,8ч, вода + 650,8ч, воздух 0,113 γ+σ 
24 1200˚C,8ч, вода + 650,9ч, воздух 0,142 γ+σ 
25 1200˚C,8ч, вода + 650,10ч, воздух 0,115 γ+σ 
26 1200˚C,1ч, вода + 800,10ч, воздух 0,142 γ+δ+σ 
27 1200˚C,1ч, вода + 800,20ч, воздух 0,114 γ+δ+σ 
28 1200˚C,1ч, вода + 800,10ч+1200 1ч, вода 3,128 γ+δ 
29 1200˚C,1ч, вода + 800,20ч+1200 1ч, вода 2,726 γ+δ 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Spectrum Al Ti Cr Mn Fe Ni Mo 
Spectrum 1   25.26 15.05 53.85 4.30 1.53 
Spectrum 2   24.36 14.50 55.16 4.33 1.65 
Spectrum 3   24.85 14.82 54.88 4.29 1.16 
Spectrum 4   25.18 14.59 55.12 4.09 1.02 
Spectrum 5   25.51 14.24 54.26 4.41 1.58 
Spectrum 6   21.24 16.20 56.28 6.28 0.00 
Spectrum 7 18.99 3.05 30.50 38.79 8.66  0.00 

Spectrum Si Cr Mn Fe Ni Mo 
Spectrum 1  25.06 14.80 53.80 4.49 1.85 
Spectrum 2  25.77 15.33 53.13 3.86 1.90 
Spectrum 3  24.60 16.93 51.81 4.44 2.21 
Spectrum 4  24.58 14.32 54.88 4.37 1.85 
Spectrum 5 0.46 24.67 14.51 54.72 4.44 1.20 
Spectrum 6  21.17 15.93 56.06 5.91 0.94 
Spectrum 7  22.43 16.62 55.08 5.87 0.00 

Рис. 44 – Пл.2, содержание основных эле-
ментов в структурных составляющих после 
ТО 1200, 8ч, вода + 600, 6ч, воздух.  

Рис. 45 – Пл.2, содержание основных эле-
ментов в структурных составляющих после 
ТО 1200, 8ч, вода + 650, 10ч, воздух.  
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Рис. 46 – Участок второй фазы с полосчатым контрастом в стали пл.2 после термообра-

ботки 1200, 8ч, вода + 650, 10ч, воздух: а – РЭМ-изображение участка образца в месте резки 
ионным пучком для получения фольги; б, в – светлопольные ПЭМ-изображения участков ла-
меллы, приготовленной методом ФИП участка образца (а); г, е - дифракционные картины от зон 1 
и 2 (зерен с темным и светлым контрастом), д -индицирование дифракционной картины, изобра-
женной на рис. г (ось зоны <011>, χ-фаза – Fe18Cr6Mo5) 

 При индицировании электронограмм на рис.46 г-е были получены межплоскостные расстояния: 

6,27 (011); 4,57(200); 3.66-3,69 (211) Å (χ-фаза, расчетные расстояния для которой составляют 6,32; 

4,47; 3,7 Å.); 2,25; 2,18; 2,08;, 2,03; 1,93;1,88 Å –в общем соответствуют набору для σ-фазы.  
Между сигма- и хи- фазами имеются четкие ориентационные соотношения. 

Старение при 800оС. В состоянии после гомогенизации при 1200 оС в течение 1 часа 

сталь содержит около 3,5% феррита (см. табл.26 и рис.41). Эволюция данной микроструктуры 

при старении длительностью до 20 ч при 800оС приводят к появлению разветвленных колоний 

распада, морфология которых полностью соответствует морфологии σ-фазы в исходном литом 

состоянии, без термической обработки (см. рис.41 а, е и ж) и цепочек выделений σ-фазы по 

границам зерен (рис.43 в, г). Просвечивающая электронная микроскопия подтвердила, что об-

разовавшаяся фаза является сигма-фазой.  

Результаты термообработки 1200 оС, 1ч + 800 оС, 10 и 20 ч, воздух, сходны с полученными 

при старении аустенитно-ферритных сталей с содержанием феррита 5% и более [78, 80], для кото-

рых наблюдали превращение δ→σ + γ`, при котором основная матрица γ практически не изменя-

1 

2 

20 μm 

а б 

г д е 

в 
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лась. При старении стали 05Х22АГ15Н8МФЛ с содержанием феррита 3 – 6 % (термообработка 

1200 оС, 1ч, вода), также наблюдается распад δ→σ + γ`, сталь становится немагнитной (пп.26, 27 в 

таблице 26). На месте феррита образуется σ-фаза, сильно обогащенная Cr и Mo и обедненная Ni и 

Mn и аустенит γ` (обеднен Cr и Mo) (см. рисунок 47). Аустенит матрицы практически не изменяется.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Исследование методом ПЭМ подтвердило протекание превращения δ→σ + γ` (рис.48). 

Зёрна с тёмным контрастом на рис.48 представляют собой σ-фазу, а светлые участки – зёрна 

аустенитной фазы. Межплоскостные расстояния для электронограмм на рис. 48 б, в – 2,25; 2,18; 

2,08; 2,03; 1,93;1,88 А в общем соответствуют сигма-фазе. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Таким образом, наблюдается хорошее совпадение реальных результатов и смоделирован-

ных при помощи программы Thermo-Calс. Сталь 05Х22АГ15Н8МФЛ в равновесном состоянии, 

начиная с ~850 оС и ниже, в зависимости от химического состава, содержит σ-фазу. Сравнить ре-

альные результаты и смоделированные по количеству выделяющейся σ-фазы не удалось в связи с 

ее морфологией и наличием в ней наноразмерных прослоек аустенита и Cr2N. 

Spectrum Ca Cr Mn Fe Ni Mo 
Spectrum 1  17.60 15.90 59.19 7.32 0.00 
Spectrum 2  25.50 14.86 53.29 4.60 1.24 
Spectrum 3  30.06 14.10 49.62 3.04 2.60 
Spectrum 4  29.57 14.27 50.26 2.76 2.66 
Spectrum 5  21.13 16.16 55.44 6.57 0.69 
Spectrum 6 0.65 28.29 14.13 49.17 3.34 2.65 
Spectrum 7  21.19 16.89 53.87 7.33 0.72 

Рис. 47 – Химический состав участков стали 
состава 2, термообработка - 1200, 1ч, вода + 
800, 20ч, воздух. σ-фаза – spectrum 2, 3, 4, 6; 
аустенитные прослойки – spectrum 1, 5; аусте-
нитная матрица – spectrum 7. 

Рис. 48 – Структура образца стали состава 3, термооб-
работка - 1200, 1ч, вода + 800, 20ч, воздух, вырезанного 
из области с неоднородным контрастом: а - ПЭМ-
изображение зёренной структуры; б, в микродифракци-
онные картины от зёрен 1 и 2 с разным контрастом. 

1 
2 

а б в 
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4.3 Механические свойства сталей плавок 1, 2 и 3 после термической обработки при 

статическом и ударном нагружении 

Устранение σ-фазы из структуры стали путем проведения термической обработки с про-

теканием превращения σ → δ (→ γ) - позволило при испытаниях на растяжение и ударный из-
гиб реализовать присущую аустениту данной стали пластичность, вязкость и склонность к де-
формационному упрочнению (см. табл. 27). 
 Таблица 27. Влияние термической обработки на механические свойства стали пл.1 при 
испытаниях на растяжение и ударную вязкость при 20оС (ступень отливки толщиной 20 мм). 

 

Как видно из таблицы 27, ударная вязкость после термообработки возросла в 25 раз. 
Сравнительные испытания на ударный изгиб по Менаже и по Шарпи продемонстрировали не-
чувствительность термически обработанной литой стали к надрезу, в т.ч – к острому надрезу. 
Относительное удлинение литой стали после термической обработки по различным режимам 
возросло в 15-20 раз, относительное сужение поперечного сечения – в 30-70 раз. Соответствен-
но, предел прочности увеличился в 1,5-1,6 раза, до 636-712 МПа.  

Соотнося влияние термической обработки на механические свойства с приведенными в 
разделе 4.1. данными по её влиянию на структуру и фазовый состав стали, можно отметить, что 

Термическая обработка σ0,2,МПа σв МПа δ, % Ψ, % KCU, 
МДж/м2 

KCV, 
МДж/м2 

- 
(Исходный литой металл) 

396 451 2,5 1,0 0,10 - 
392 447 2,9 1,0 0,11 - 

Зак. 1100оС, 1 ч, охл. в воде 404 712 33 47 2,00 - 
383 671 36 51 1,98 - 

Зак. 1100оС, 4 ч, охл. в воде 
378 679 36 52 2,83 - 
378 695 38 51 2,33 - 

Зак. 1100 оС, 8 ч, охл. в воде 381 645 41 68 1,88 1,84 
395 687 44 62 

Зак. 1150 оС, 1 ч, охл. в воде 397 712 50 35 2,585 2,18 384 709 49 59 

Зак. 1150 оС, 4 ч, охл. в воде 398 690 45 37 2,25 2,63 450 693 40 54 

Зак. 1150 оС, 8 ч, охл. в воде 370 671 58 60 2,68 2,55 354 660 44 72 

Зак. 1175 оС, 1 ч, охл. в воде 377 687 53 41 1,875 
(дефект) - 397 715 42 47 

Зак. 1175 оС, 4 ч, охл. в воде 380 695 40 47 - 2,16 382 720 56 70 

Зак. 1200оС, 1 ч, охл. в воде 
431 750 37 59 2,73 - 
423 729 34 48 2,45 - 
368 694 51 53 - - 

Зак. 1200 оС, 4 ч, охл. в воде 378 692 46 54 2,36 2,18 398 636 27 30 

Зак. 1200 оС, 8 ч, охл. в воде 410 719 56 63 2,36 2,36 370 682 48 64 
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для повышения пластичности и вязкости стали не требуется получения полностью аустенитной 

структуры, достаточно протекания превращения σ → δ. Образовавшийся на месте твердой сиг-

ма-фазы феррит по твердости  близок к аустениту (≈ 400 Hµ), что хорошо видно из рис. 49.  Бла-

годаря этому, после превращения σ → δ (→ γ) в результате гомогенизирующих выдержек с по-
следующей закалкой в воду, у исследованной литой стали характер разрушения меняется от 
хрупкого к вязкому, ямочному (рис. 50). 

 

 

 

 

 
 

  

  
Рис. 50 – Излом литой стали пл.1  после гомогенизирующих выдержек при 1200 оС 1 и 8 часов с 

последующей закалкой в воду: а, б –  выдержка 1 час; в, г – выдержка 8 часов 

 

Комментируя влияние на механические свойства увеличения времени выдержки и уве-

личение температуры нагрева под закалку (табл. 27), можно отметить, что этими параметрами 

регулируются: степень однородности различных участков по химическому составу, фазовый 

Рис. 49 – Отпечатки индентора при измерениях микро-

твердости литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ после за-

калки от 1100оС, 1 ч.  

а в 

б г 

γ 

δ 



 96 

состав стали и морфология структурных составляющих, т.е количество, форма и расположение 

зерен промежуточного феррита в аустените.  

Для того, чтобы оценить возможное влияние морфологии исходной литой структуры на 

механические свойства термически обработанной литой стали, провели испытания на растяжение и 

ударный изгиб термически обработанных образцов, вырезанных из ступеней модельной отливки 

различной толщины. (В зависимости от толщины ступени варьировались условия теплоотвода и 

морфология литой структуры, см. рис.19 в главе 3). Испытания показали (таблица 28), что в сече-

ниях толщиной 20, 30, 40 и 50 мм механические свойства стали не зависят от толщины отливки.  

Таблица 28. Механические свойства стали (1200оС, 1 ч, вода) в ступенях отливки раз-

личной толщины (пл. №1). 

№ Толщина сту-
пени, мм σ0,2 , (МПа) σв, (МПа) δ,  (%) ψ, (%) KCU, 

МДж/м2 
1 20 435 721 43,43 54 2,175 
2 20 481 702 45,30 53 2,338 
3 30 406 716 41,44 64 1,950 
4 30 362 461 9,26 20,3 2,138 
5 40 397 712 50,30 34,83 2,575 
6 40 384 709 48,58 59,26 2,175 (KCV) 
7 50 419 699 35,81 61 2,700 

8 50 410 691 41,51 62,5 2,375 
3,038 

 

Помимо механических свойств плавки № 1 были изучены механические свойства плавок №2 

и №3 после проведения высокотемпературных термических обработок (см. результаты испытаний в 

таблице 29. Из таблицы видно, что в термически обработанном состоянии для сталей обеих плавок 

минимальное значение предела текучести составляло 391-394 МПа. Максимальное значение предела 

текучести у стали с 0,47%N составило 489 МПа, а у стали с 0,62%N – 503 МПа. Расчеты по уравне-

нию, связывающему предел текучести гомогенизированной стали с концентрацией в ней азота 

(%N) и размером зерна аустенита (d) [13]: 

σ0,2 = 127 + 307√%N + (7 + 78%N)⋅ 1/√d. 

дают (при размере литого зерна 500 мкм) для концентраций азота 0,47 и 0,62%, более низкие значе-

ния предела текучести (около 340 и 370 МПа, соответственно).   

По литературным данным предел текучести в состоянии после закалки трех плавок должен 

составлять 404, 405 и 400 МПа соответственно, для плавок 1, 2 и 3, не учитывая упрочнение от ча-

стиц нитридов ниобия и ванадия [10].  

Результаты механических испытаний после отжигов (1100-1200оС, 1-8 ч, вода) свидетель-

ствуют, что для устранения хрупкости литого металла и обеспечения высокого уровня механиче-

ских свойств отливок достаточно даже отжига в течение 1 ч при 1100оС. Оптимальным является 
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отжиг в течение 1-4 ч при 1100-1200оС. Более высокие температура и продолжительность отжига 

из этого диапазона могут быть рекомендованы в том случае, если поставлена задача сочетать оп-

тимальный уровень механических свойств со снижением количества второй фазы в аустените. 

 

Таблица 29. Механические свойства стали 05Х21АГ15Н8МФЛ (пл.2 и пл.3) при 20 оС. 

№ Термическая обра-
ботка 

0,47% N (пл.2) 0,62% N (пл.3) 

σ0,2, 
МПа 

σв, 
МПа 

δ,  
% 

Ψ,  
% 

KCU, 
МДж/м2 

σ0,2, 
МПа 

σв, 
МПа 

δ, 
% 

Ψ, 
% 

KCU, 
МДж/м2 

1 исходное  
литое 

388 471 5 10 0,15 306 632 38  0,7 
2 414 448 2 3 0,2 380 681 34  0,55 
3 1100, 1ч, вода 413 689 45 61 2,175 395 702 35  2,15 
4 423 695 42 62 1,8 460 760 47  2,275 
5 1100, 4ч, вода 484 683 23 51 1,625 422 709 41 43 1,625 
6 489 693 30 48  420 709 35 52 1,675 
7 1100, 8ч, вода 467 679 27 48 2,475 408 655 39 52 2,25 
8 405 651 38 49 2,125 423 712 45 47 2,375 
 1150, 1ч, вода      503 709 30   
      397 706 42   
9 1200, 1ч, вода 423 702 35 53 2,2 420 750 44  1,625 

10 436 675 27 52 2,125 391 723 45  2,025 
11 1200, 1ч, вода (попе-

рек) 
410 652 30 47 1,65      

12 424 580 18 15       
13 1200, 4ч, вода 408 656 32 47 2 407 691 48 53 1,925 
14 394 681 43 53 2,125 407 657 38 49 2,275 

 1200, 8ч, вода      432 694 39 48 2,1 
      482 728 34 41 2,575 

16 1200, 8ч, вода + 
800,10ч, воздух 

404 581 16 13 0,3 454 723 25 29 0,675 
17 421 575 14 12 0,275 439 618 19 24 0,9 
18 1200, 1ч, вода + 800, 

10ч, воздух + 1100, 30 
мин, вода 

432 712 43 56 2,25      
19 429 695 36 53 1,925      

Важно также отметить, что термически обработанная литая сталь не проявляет чувстви-
тельности к острому надрезу: разница в значениях между KCU и KCV либо практически отсут-
ствует, либо не превышает разброса значений, характерного для литой структуры. Старение ста-
ли при температурах 800 оС приводит к снижению ударной вязкости, что связано с образованием в 
этих условиях охрупчивающей σ фазы, как было показано выше. Уровень предела текучести уклады-

вается в стандартное отклонение от среднего значения для плавки. 
Для учета различных температурных условий эксплуатации литых изделий, от низких 

климатических температур до температур перегретого пара, в перечень испытаний стали были 
включены испытания на ударный изгиб и растяжение при температурах -40 и -70оС, а также ис-
пытания на растяжение при температурах от -70 до 350оС. Их результаты (таблица 30), свидетель-
ствуют, что сталь не подвержена хладноломкости и при охлаждении до -70оС. Видно также, что сталь 
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05Х22АГ15Н8М2ФЛ с 0,47%N не только при комнатной, но и при повышенных температурах пре-
восходит применяющиеся аустенитные литейные стали по прочности и по пластичности. Исследова-
ния твердости стали по Бринеллю после закалки от 1200оС (1 ч, вода) показали, что HBср=204 

(180÷213), тогда как для сталей 12Х18Н9ТЛ и 12Х18Н12М3ТЛ HBср = 156 (129÷183). На рисунке 51 
данные по прочности и пластичности новой литой стали 05Х22АГ15Н8М2Л при повышенных тем-
пературах представлены в сравнении с аналогичными данными для классических коррозионностой-
ких российских литейных и зарубежных деформируемых сталей. Примечательно, что новая литейная 
сталь превосходит по указанным характеристикам не только обычные литейные стали, но и дефор-
мируемые, с существенно более мелким размером зерна. 

Таблица 30. Механические свойства стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ (пл.1, 1200оС, 1 ч, вода) и при-

меняющихся [126] литейных коррозионностойких аустенитных сталей при -70 ÷ 350оС  

Сталь Свойства 
Температура испытания, оС 

-70 -40 20 100 200 300 350 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ 

σ0,2,МПа 558 506 427 - 229 214 211 
σв,МПа 841 851 739 - 575 547 542 
δ/ ψ, % 24/25 47/50 36/53 - 55/57 45/39 47/52 

КСU, МДж/м2 2,31 2,46 2,59 - - - - 

12Х18Н9ТЛ 
σ0,2,МПа   200 160 150 140 130 
σв,МПа   450 420 370 330 320 
δ/ ψ, %   25/32 22 18 14 11 

10Х18Н11БЛ 
σ0,2,МПа   200 165 140 130 125 
σв,МПа   450 - - - - 
δ/ ψ, %   25/35 - - - - 

12Х18Н12М3ТЛ 
σ0,2,МПа   220 170 160 150 140 
σв,МПа   450 450 400 360 340 
δ/ ψ, %   25/30 27 23 18 16 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис.51 – Прочность и пластичность стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ при повышенных температурах. 
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Таким образом, сталь 05Х22АГ15Н8М2ФЛ после термической обработки обладает в широ-

ком интервале температур высокой механической прочностью, пластичностью и вязкостью, нечув-

ствительна к надрезам, превосходя применяющиеся в РФ литейные аустенитные стали по пределу 

текучести в ~2 раза, по ударной вязкости в ~4,5 раза, по твёрдости – на ~25%. 
Легирование азотом в количестве ~0,5%, в отсутствие охрупчивающей сталь 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ σ-фазы, позволяет обеспечить высокий уровень прочностных характери-

стик. На рис. 52 приведены экспериментальные данные по влиянию азота на прочность 11 зару-

бежных промышленных азотсодержащих деформируемых сталей в состоянии после обработки 

на твердый раствор (каковой является, например, отжиг 30-60 мин при 1050-1100оС с последу-

ющим охлаждением в воде). Размер зерна после такой обработки может составлять 20-100 мкм. 

Сопоставление характеристик прочности и пластичности у деформируемых сталей с~0,5% N и 

исследованной в данной работе, литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ даёт представление об 

уровне прочности, обеспечиваемом азотистым аустенитом в отсутствие упрочнения за счет зе-

ренной структуры металла. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

12 = 05Х22АГ15Н8М2ФЛ:         - σ0,2;     - σВ;    - δ 

Рис. 52 – Влияние азота на прочность  кор-

розионностойких сталей [91]. 
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Действительно, поскольку в исследованной литой стали размер зерна весьма высок (пре-

вышает 500 мкм), на неё практически не действует механизм упрочнения, связанный с тормо-

жением дислокаций на границах зерен при пластической деформации, описываемый законом 

Петча-Холла: σТ = σ0+К⋅d-1/2 (где σТ – предел текучести, d – размер зерна, σ0 – внутреннее 

напряжение, которое необходимо для скольжения дислокаций в монокристалле, K — индивиду-

альная для каждого материала константа). Более низкая пластичность литой стали может быть 

связана с большим числом включений металлургического характера в исследованном лабора-

торном металле. С учетом этих соображений упрочнение аустенита литой стали может быть 

обусловлено: 

(1) твердорастворным упрочнением;  

(2) дисперсионным твердением.  

Известно, что азот, являясь элементом внедрения в аустените, увеличивает параметр его 

кристаллической решетки (а, Å), обеспечивая тем самым твердорастворное упрочнение аусте-

нита. В работе [127] для Fe-Cr-N сплавов с 14-21% Cr, легированных азотом в количестве до 

1,3% была получена следующая зависимость увеличения этого параметра от концентрации азо-

та (масс.%): а (Å) = 3,598+0,019⋅[%N].  

При нагреве, по данным [8], диссоциация CrN начинается при 925 оС, с образованием 

вначале нитридов Cr2N, а затем Cr. Согласно расчетной фазовой диаграмме, полученной в этой 

работе для стали пл.1 (рис.16) при 1100оС нитриды растворяются в аустените на ~80%, при 

~1150оC процесс их растворения завершается. Закалка от температур 1100 и 1200 оС в воде 

должна фиксировать пересыщенное азотом состояние аустенитного твердого раствора, тогда 

как литая сталь, медленно охлаждавшаяся в форме из ХТС, может содержать азот и как элемент 

внедрения, так и в виде выделившихся при охлаждении частиц CrN.  

Однако, данные ПЭМ (см. выше рис. 22, 36 б,в, 37 б,в, а также рис. 53) свидетельствуют 

о наличии в структуре стали наноразмерных частиц нитридов хрома не только в литом состоя-

нии, но и – в большем количестве, как видно из рис.53, – в структуре закаленной после отжигов 

при 1100 и 1200 оС стали.  

Соответственно, можно полагать, что прочность аустенита исследованной стали и в ли-

том состоянии, и, особенно - в термически обработанном определяется действием обоих ука-

занных механизмов упрочнения. При этом, поскольку в химическом составе стали присутствует 

ванадий, вполне возможно, что в структуре образуются именно нитриды (Cr,V)N.  
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Рис.53. – Полученные на ПЭМ JEM 2100 при увеличении ×800 000 изображения тонкой струк-
туры аустенита стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ с наноразмерными частицами CrN: 

в литом состоянии (а,б); после закалки от 1100оС (в, г) и 1200оС (д,е); б, г, е – микродифракция 
с рефлексами аустенита и нитридов CrN. 

0,5 1/Å 

в г 

0,5 1/Å 

е д 

б 

1  1/Å 

а 

100 nm 
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 Выводы по главе 4. 
 

 1. При высокотемпературных гомогенизирующих отжигах при 1100-1200 оС в литой ста-

ли 05Х22АГ15Н8М2ФЛ,  содержащей включения σ-фазы, происходят процессы фазовых пре-

вращений:  

 - на первом этапе происходит диффузионное превращение σ-фазы с тетрагональной кри-

сталлической решеткой в δ- феррит с ОЦК кристаллической решеткой. На месте σ-фазы обра-

зуется феррит, близкий по форме, размерам и химическому составу к σ-фазе. По сравнению с 

σ-фазой образовавшийся феррит содержит меньше хрома (на 2-4 %) и молибдена (от 0,3 до 1%) 

и больше никеля (на 2-3%).  В термодинамически равновесном состоянии, согласно расчету, 

температура этого превращения составляет 800-870оС, в зависимости от состава стали в преде-

лах марки. На практике, после нагрева при 1100 оС в течение 1 ч, в металле могут оставаться 

отдельные частицы σ-фазы размером не более 1-4 мкм; 

 - на втором этапе в результате диффузии хрома аустенит на межфазной границе «γ/δ» 

обогащается хромом до концентрации, при которой аустенит становится неравновесным и пре-

вращается в феррит. Происходит продвижение фронта феррита вглубь зерен аустенита. При 

длительном гомогенизирующем отжиге в результате диффузионного перераспределения хрома его 

концентрация в феррите снижается, происходит растворение феррита в аустените. Полнота пре-

вращения δ→γ тем больше, чем выше температура и больше длительность гомогенизирующего 

отжига. 

 2. Поскольку повышение содержания азота в исследованной литой стали снижает содер-

жание в ней σ-фазы, в термически обработанной (отжиг 1-2 ч при 1100-1200оС, охлаждение в 

воде) стали с повышенным содержанием азота (пл.3, 0,62% N) содержание феррита ниже, чем в 

стали с более низким содержанием азота (пл.1 и 2 с 0,47%N). 

3. После термической обработки сталь 05Х22АГ15Н8М2ФЛ обладает в широком интервале 

температур высокой механической прочностью (σ0,2 = 400-430 МПа; σВ = 670-700 МПа), пластич-

ностью и вязкостью (δ=34-40%, ψ = 50-52%, КСU = 2,0-2,4 МДж/м2) нечувствительна к надрезам, 

превосходя применяющиеся в РФ литейные аустенитные стали по пределу текучести в ~2 раза, по 

ударной вязкости в ~4,5 раза, по твёрдости – на ~25%. 

4. Аустенит литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ не только в исходном литом состоянии, но и 

после гомогенизирующих отжигов при 1100-1200 оС и последующей закалки в воде, содержит 

многочисленные наноразмерные, когерентные кристаллической решетке аустенита, частицы 

нитридов CrN, (возможно, (Cr,V)N) размером 1-5 нанометров. Ввиду этого, вдвое более высо-

кий предел текучести этой стали (~400 МПа), по сравнению с не содержащими азота сталями 
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типа Х18Н10, может быть объяснен не только твердорастворным упрочнением аустенита азо-

том, но и эффектом дисперсионного твердения, при котором частицы (Cr,V)N, создавая микро-

искажения в кристаллической решетке аустенита, должны затруднять процесс перемещения 

дислокаций при пластической деформации. 

 5. Изучение старения литой, предварительно гомогенизированной при высокотемпера-

турном отжиге стали показало что: 

5.1. Старение при 600 и 650оС литой стали, предварительно гомогенизированной при 1200 
оС в течение 8 часов (с охлаждением в воде) приводит к появлению в стали  структуры, которая на 

≥ 99% состоит из аустенита, участков феррита и сигма-фазы. Процесс выделения избыточных ме-

таллических фаз при старении при 600оС может быть описан как: γ→ δ → (γ`) + σ. При 650оС 

реакция δ→(γ`) + σ подходит к своему окончанию. При этом вместе с тетрагональной σ-фазой 

Fe-Cr-Mo обнаруживается и родственная ей ОЦК χ-фаза Fe18Cr6Mo5, являющаяся, возможно про-

межуточной фазой при превращении δ→(γ`) + σ  

5.2. Старение при 800оС длительностью 10-20 ч стали после отжига при 1200 оС в тече-

ние 1 ч (с охлаждением в воде) приводит к появлению в стали структуры, которая после отжига 

содержит до 3,5% феррита, разветвленных выделений σ-фазы, морфология которых полностью 

соответствует морфологии σ-фазы в исходном литом состоянии, без термической обработки, и 

цепочек выделений σ-фазы по границам зерен  
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 Глава 5. Исследование эксплуатационных свойств литейной стали: усталостной 

прочности, износостойкости и корррозионной стойкости.  

 5.1.  Износостойкость стали после различных режимов термической обработки. 
 

 Изучена относительная износостойкость при абразивном изнашивании литой азотсодер-

жащей стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ (пл.1) в литом, частично и полностью гомогенизированном 

состоянии, в сравнении с износостойкостью стали Гадфильда (110Г13Л). Значения относитель-

ной износостойкости определяли по формуле (21) (см. раздел 2.3 «Методы исследования»).  

Результаты испытаний стали пл.1 (0,47% N) и стали пл.3 (0,62% N) на абразивное изна-

шивание и данные по микротвердости на контактной поверхности образцов после испытаний на 

изнашивание приведены в таблице 31. Также в этих таблицах приведены данные по фазовому 

составу испытанных образцов. 
 

Таблица 31. Результаты испытаний на абразивное изнашивание стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ с 

различным содержанием азота (пл.1 и 3) в сравнении со сталью Гадфильда (110Г13Л)*. 

Сталь Режим обра-
ботки 

Потеря 
массы, 
ΔМ, г 

Относительная 
износостойкость, 

ε 

Микротвердость 
после испыта-

ний, Н50 изн. 

Фазовый  
состав 

Пл.1 
(с 0,47% 

N) 

Литой, без т/о 0,4977 1,09 4800 ~92%γ + ~8% σ 
1200оС, 1 ч, 

охлаждение в 
воде 

0,5725 0,94 4100 ~95%γ + ~5% δ 

1200оС, 8 ч, 
охлаждение в 

воде 
0,5583 0,97 4170 ~100%γ 

Пл.3 
(с 0,62% 

N) 

Литой, без т/о 0,5611 0,97 4110 ~99%γ + ~1% σ 
1100оС, 1 ч, 

охлаждение в 
воде 

0,5000 1,08 5130 ~100%γ 

1150оС, 1 ч, 
охлаждение в 

воде 
0,5407 1,0 4780 ~100%γ 

110Г13Л Закалка от 
1100 оС в воду 0,5407 1,0 5200 100%γ 

 

Максимальную износостойкость, превышающую таковую для стали 110Г13Л на 9 %, 

сталь 05Х22АГ15Н8М2ФЛ имела при содержании 0,47% N, в литом состоянии, когда в образце 

испытанного аустенита присутствовало ~8% высокотвердой σ-фазы. Замена σ-фазы ферритом 

(~5%) в результате кратковременной термической обработки снизила износостойкость до 

0,94%. При наличии в структуре стали ~100% аустенита более высокую износостойкость имела 

сталь пл.3 с повышенным содержанием азота ε = 1,00-1,08 (см. таблицу 31). 

* Испытания проведены под руководством М.А. Филиппова (УрФУ, г. Екатеринбург) 
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По данным Л.Г. Коршунова [128], износостойкость сталей определяется не столько их 

исходной твёрдостью, сколько уровнем эффективной прочности поверхностного слоя, который 

достигается у данных материалов в процессе абразивного изнашивания. Он зависит от исход-

ной твёрдости материалов и прироста твёрдости их активных слоев за счет наклёпа и фазовых 

превращений, происходящих в зоне фрикционного контакта.  

Несмотря на то, что аустенит стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ с низкой исходной твёрдостью 

не претерпевает мартенситного превращения при изнашивании, он обладает относительно вы-

сокой способностью к фрикционному упрочнению вследствие низкой энергии дефектов упа-

ковки азотистого аустенита и на рабочей поверхности формируется вторичная структура с до-

статочно высокой микротвёрдостью.  

Исследуемая сталь обладает максимальной износостойкостью в литом немагнитном со-

стоянии вследствие формирования несколько более высокого уровня эффективной прочности 

поверхностного слоя по сравнению с образцами после закалки (таблица 31). Ферромагнитность 

всех образцов сталей сохраняется на одном уровне до и после испытаний, т.е. в процессе изна-

шивания не образуется α-мартенсит деформации. По всей видимости, образование δ-феррита на 

месте σ-фазы немного снижает относительную износостойкость металла. Также снижение ко-

личества σ-фазы (в литом образце стали с N0,47 σ-фазы~6%, а в образце с N-0,62 ~0,5%) пони-

жает относительную износостойкость с 1,09 до 0,97%. В целом относительная износостойкость 

стали с повышенным содержанием азота немного выше, по-видимому за счет большего упроч-

нения поверхностного слоя аустенита. Величина «эффективной микротвёрдости», характери-

зующая сопротивление абразивному изнашиванию аустенитных сталей коррелирует с их изно-

состойкостью, однако различия в износостойкости в разном структурном состоянии и микро-

твёрдости невелики, что связано, с жёстким режимом испытаний в условиях микрорезания 

твёрдыми абразивными частицами. 
 
 

5.2 Циклическая прочность стали после оптимального режима термообработки 
Испытания на усталостную прочность стали пл.2 проводили в структурном состоянии после 

отжига при 1200 оС (1 ч, охлаждение в воде), который, как было показано выше, привел к устра-

нению σ-фазы из структуры стали в результате превращения σ→ δ. Микроструктура (см. рис. 33) 

состоит из крупных, более 500 мкм, зерен аустенита и ~5 % феррита (по данными ферритомет-

рии), имеющего микротвердость, близкую к микротвердости аустенита (HV50 ~ 400). В микро-

структуре также присутствуют наноразмерные частицы (Cr,V)N, когерентные кристаллической 

решетке аустенита [118]. Литая сталь в этом структурном состоянии является существенно более 

пластичной и вязкой и имеет более высокий предел прочности (σв ~ 690 МПа) (таблица 29). С 

учетом данного результата заготовки образцов для испытаний на усталостную прочность были 

подвергнуты этой же термической обработке (1200 оС ,1 ч, охлаждение в воде). 
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На рис. 54 представлена кривая усталости литой стали 05Х21АГ15Н8МФЛ. Она постро-

ена на основании испытаний в диапазоне напряжений от 225 до 600 МПа и характеризует дол-

говечность в области малоцикловой усталости (до 105 циклов нагружения) и в области много-

цикловой усталости (рис. 54).  

 

 

 

 

 

 

 

В изученном интервале напряжений кривая усталости не имеет выхода на горизонталь-

ный участок. С понижением прикладываемого напряжения долговечность возрастает. При 

напряжении 225 МПа сталь способна выдержать около 107 циклов нагружения по вышеуказан-

ной схеме. Следует отметить, что область малоцикловой усталости этой стали плавно перехо-

дит в область многоцикловой усталости и при этом не наблюдается существенного разброса 

экспериментальных данных.  

Тот факт, что у литой стали такая плавная кривая усталости свидетельствует о том, что в 

её структуре нет крупных дефектов, а также о том, что в ней не происходит образование мар-

тенсита деформации под воздействием приложенных напряжений. Его отсутствие в структуре 

образца, испытанного при максимальном напряжении 600 МПа, подтверждено при исследова-

нии микроструктуры рабочей части вблизи зоны разрушения (рис. 55 а, б). Рис. 55 б иллюстри-

рует также роль границ зерен аустенита, межфазных границ «аустенит/феррит» и включений 

металлургического характера в зарождении и распространении трещин. 

Результаты усталостных испытаний литых образцов сравнивали с данными ранее прове-

денных испытаний на цилиндрических горячекованых и плоских горячекатаных образцах стали 

05Х22АГ15Н8МФШ с 0,5% N [129] (см. рис. 56). Наибольший предел усталостной циклической 

прочности имеют цилиндрические горячекованые, с последующей закалкой, образцы (1 на рис. 

56). Для плоских образцов той же стали результаты несколько ниже (2 на рис. 56). (При испы-

тании на усталость цилиндрических образцов при максимальном напряжении работают только 

поверхностные слои; в то время как в плоских образцах напряжение распределяется равномер-

Рис. 54 – Кривая усталости плоских 

литых образцов литой стали 

05Х22АГ15Н8МФЛ (1200 оС ,1 ч, 

охлаждение в воде)  в условиях по-

вторного растяжения. 
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но по всему сечению «рабочей» части; дополнительным концентратором напряжений выступа-

ют кромки образцов, на которых чаще всего и происходит зарождение трещин) В условиях ма-

лоцикловой усталости (до ~N=6*104 циклов) литая сталь 05Х21АГ15Н8МФЛ не уступает горя-

чедеформированной (3 на рис. 56), а до ~ N=5*105 циклов превосходит классические аустенит-

ные деформируемые стали SUS 304N и SUS 304 (см. кривые 4 и 5 на рис. 56). 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 55 – Микроструктура поверхности рабочей части образца, испытанного при 600 МПа, вблизи 
зоны разрушения. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Рис. 56 – Сравнительные результаты усталостных испытаний.  
1, 2 – сталь  05Х22АГ15Н8МФШ с 0,5%N [129],  3 – сталь 05Х21АГ15Н8МФЛ с 0,47% N, 

4 - SUS 304N; 5 - SUS 304: 
1 – горячая ковка при 1100оС, нагрев до 1100оС, закалка в воде, гладкие цилиндрические 
образцы; 2 - горячая прокатка при 1100оС, нагрев до 1150оС, закалка в воде, плоские об-
разцы; 3 – литое состояние, нагрев до 1200оС, закалка в воде, плоские образцы 
4, 5 – деформация, закалка на воздухе, гладкие цилиндрические образцы 
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На рис. 57 и 58 представлены фрактографические особенности механизма усталостного 

разрушения исследованной литой азотсодержащей стали 05Х21АГ15Н8МФЛ. При напряжении 

близком к пределу выносливости (σmax = 275 МПа, область многоцикловой усталости) зона за-

рождения усталостной трещины находится на одном из углов поверхности разрушения (рис. 57, 

а) и связана с пластичным механизмом распространения трещины по смешанным модам разру-

шения. И уже на этой стадии отчетливо видна усталостная бороздчатость, связанная с прерыви-

стым характером распространения усталостной трещины (рис. 57, б). На стадии стабильного 

роста трещины наблюдается характерный гребенчатый рельеф, вдоль которого наблюдается 

распространение усталостной трещины с типичными вязкими усталостными бороздками. Рас-

стояние между отдельными бороздками составляет ∼ 0,3 мкм (рис 57, в, г). На стадии ускорен-

ного роста трещины по-прежнему наблюдается вязкий бороздчатый рельеф поверхности раз-

рушения, но рельеф поверхности более грубый, что связано с влиянием границ зерен на меха-

низм разрушения (рис. 57, д, е). Статический долом поверхности разрушения связан с участка-

ми квазискола (рис. 57, ж) и областями с типичным вязким ямочным разрушением. Причем из 

рис. 57, з видно, что на формирование вязких ямок влияет циклический характер деформирова-

ния (отчетливо видна усталостная бороздчатость).  

При σmax = 500 МПа, разрушение происходит в области малоцикловой усталости, в зоне 

зарождения усталостной трещины наблюдается более развитый рельеф поверхности разруше-

ния, чем в случае разрушения при σmax = 275 МПа. Однако, и в этом случае наблюдается типич-

ный вязкий рельеф с усталостными бородками, расстояние между которыми составляет ∼ 1 мкм 

(рис. 58, а, б). Зона стабильного распространения усталостной трещины, как и в случае много-

циклового нагружения, характеризуется наличием гребенчатого рельефа с усталостными бо-

роздками (рис. 58, в - д). Расстояние между бороздками в этой зоне возрастает по сравнению с 

зоной зарождения трещины и составляет ∼ 2 мкм. В зоне ускоренного развития усталостной 

трещины исчезает гребенчатый характер разрушения и на вязкий усталостный характер разру-

шения сказывается влияние границ зерен (рис. 58, е). На рис. 58, ж представлена область пере-

хода от усталостного характера разрушения, связанного с бороздчатым рельефом, к статиче-

скому вязкому ямочному разрушению. Характер статического долома представлен на рис. 58, з.  

Таким образом, исследована структура, статическая и циклическая прочность аустенит-

ной коррозионностойкой литой стали 05Х22АГ15Н8МФЛ. Приведено сравнение результатов 

испытаний данной стали после оптимальной термообработки на циклическую прочность с 

классическими аустенитными коррозионностойкими сталями типа AISI 304, 12Х18Н10Т и по-

хожей марки стали в состоянии после горячего деформирования. Показано, что литая сталь 

05Х21АГ15Н8МФЛ имеет весьма высокий предел усталости ~ 225МПа. 
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Рис. 57 – Фрактография усталостного разрушения литой стали при 275 МПа  

(4,2. 106 циклов до разрушения). 
Стрелками указано направление распространения усталостной трещины. 

а 
б 

в г 

д е 

ж з 



 110 
 

 
 

  

  

  
Рис. 58 – Фрактография усталостного разрушения литой стали при 500 МПа (5,2. 104 цик-

лов до разрушения). Стрелками указано направление распространения усталостной трещины. 
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 5.3 Исследование коррозионной стойкости стали 
 

На межкристаллитную коррозию (МКК) испытывали образцы стали пл. 1 в исходном литом 

и термически обработанном состоянии (1200оС, 1ч, вода).  

Установленное отсутствие включений нитридов и карбидов по границам зерен литой стали 

и стали после термообработки должно было гарантировать сталь от МКК (рис. 21, 32). Действи-

тельно, при осмотре испытанных на МКК образцов даже в литом, наиболее неоднородном струк-

турном состоянии, загиб на угол 90о показал отсутствие трещин не только на образце, не экспони-

рованном в коррозионной среде, но и на испытанных образцах. Сталь в состоянии после отжига 

при 1200оС тем более не проявляла признаков МКК [130, 131]. 

При испытаниях на питтинговую коррозию (ПК) сравнивали литые образцы после термооб-

работок: (1) отжиг при 1200оС, 1 ч, закалка в воде и (2) отжиг при 1200оС, 1 ч, закалка в воде + про-

воцирующее старение при 700оС, 100 ч. (Влияние старения на сталь 05Х22АГ15Н8МФЛ подробно 

описано в пункте 4.2. Структура стали после термообработки 1200 оС, 1ч + 700 оС, 100 ч похожа на 

структуру стали после 1200 оС, 1ч + 800 оС, 20 ч – рис. 47). 

Результаты осмотра поверхности испытанных образцов на предмет наличия и интенсивно-

сти поражения ПК, в зависимости от длительности выдержки в растворе трихлорида железа и тем-

пературы испытания приведены, соответственно, в таблицах 32 и 33 и на рис. 59. Из представлен-

ных в таблице 32 данных видно, что при 25 оС, с увеличением длительности выдержки от одного до 

10 ч, не прослеживается практической разницы в стойкости против ПК литого металла в закален-

ном состоянии и металла после закалки и дополнительного провоцирующего старения.  

 

Таблица 32. Результаты визуального осмотра поверхности образцов литой стали 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ после испытаний на стойкость к ПК после двух видов термической обработ-

ки: 1 – отжиг при 1200оС, 1 ч, закалка в воде; 2 – отжиг при 1200оС, 1 ч, закалка в воде + провоци-

рующее старение при 700оС, 100 ч. 

№ ТО 
Длительность выдержки в растворе, час 

1 2 5 10 

1 
отжиг при 1200оС, 1 ч, закал-

ка в воде Очагов ПК  

не обнару-

жено 

Очагов ПК 

практически 

нет 

Очагов ПК практи-

чески нет. Микро-

участки растрава по-

верхности 

Единичные нерав-

номерно 

распределенные 

очаги ПК 
2 

отжиг при 1200оС, 1 ч, закал-

ка в воде + провоцирующее 

старение при 700оС, 100 ч 
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Таблица 33. Стойкость стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ после отжига при 1200оС, 1 ч, закалка в 

воде и отжига при 1200оС, 1 ч, закалка в воде + провоцирующее старение при 700оС, 100 ч. против 

ПК при 35-50оС  

t, оС τ, ч ТО Внешний вид поверхности образца 
СПП*, %/ 
балл стой-

кости 

35 
5 

1200 оС, 1ч, вода Мельчайшие очаги ПК 
0,3 / 8 

1200 оС, 1ч, вода + 700 оС, 100 ч Питтинги, как у закаленной структуры 

10 
1200 оС, 1ч, вода 

Множественные мельчайшие очаги ПК 1,0 / 6 
1200 оС, 1ч, вода + 700 оС, 100 ч 

45 5 
1200 оС, 1ч, вода Неравномерно распределенные очаги 

ПК разного размера 
16 / 3 

1200 оС, 1ч, вода + 700 оС, 100 ч 

50 5 
1200 оС, 1ч, вода 

Множественные очаги ПК 33 / 2 
1200 оС, 1ч, вода + 700 оС, 100 ч 

* СПП – степень поражения поверхности по шкале ASTM DIN 610  

Согласно шкалам стандарта ASTM DIN 610 коррозионную стойкость к ПК оценивают по 

10-бальной шкале размеров площади поражений поверхности (в %). Оценка ~8 баллов дается 

при площади поражения 0,1%. На поверхности в этом случае инициируются отдельные линей-

ные очаги ПК. Именно такую картину наблюдали при испытании 10 ч. Провоцирующий нагрев 

не ухудшил стойкость стали к ПК: внешний вид закаленных и состаренных образцов после ис-

пытаний совершенно одинаков, низкая степень поражения свидетельствует о стойкости литой 

стали к ПК при данных условиях испытаний. 

С повышением температуры испытательного раствора до 35-50оС интенсивность ПК возраста-

ет. При этом следует особо отметить, что разницы в коррозионном поведении между сталью в закален-

ном и состаренном состоянии также не наблюдалось, внешний вид образцов был одинаковым (табл. 

33). Размеры очагов поражения при температуре 35оС остаются мелкими при сроке испытания до 5 ч. С 

увеличением длительности воздействия среды с температурой 35оС возрастает интенсивность ПК, и, по 

шкале ASTM DIN 610, она составляет 1% (балл стойкости 6). При испытании 5 ч при 45оС иммунитет к 

ПК резко снижается (до балла 3), на поверхности наряду с мельчайшими микроочагами инициируются 

очаги ПК. Исходя из рис. 59, можно считать, что для литой стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ, имеющей ЭСП 

= 33,2, в закаленном, а также и состаренном состоянии величина критическая температура питтингооб-

разования составляет tкрит.
П= 43оС (рис. 59). С повышением температуры испытания до 70-80оС проис-

ходит интенсивное общее растворение поверхности образцов, потенциал питтингообразования снижа-

ется по причине превалирования скорости общей коррозии над скоростью роста питтингов. (Следует 

учитывать, что при оценке стойкости к питтинговой коррозии металла литого изделия инициирование 

очагов ПК определяется не только природой стали, то есть плавочным химическим составом, но и (в 

определенной степени) наличием микродефектов отливки. 
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Рис. 59 – Влияние температуры испытаний в 10% FeCl3 (5 ч) на степень  поражения питтинго-
вой коррозией (СПП) образцов стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ 

Сравнение свойств стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ с известной сталью AISI 316 (табл. 34) 

показало, что новая литейная азотистая сталь значительно превосходит сталь AISI 316 по со-

противлению ПК – коэффициент ЭСП – 33 против 24 (у стали AISI 316) и критической темпе-

ратуре питтингообразования.  

Таблица 34. Сравнение свойств коррозионной стойкости сталей 05Х22АГ15Н8М2ФЛ и стали 

AISI 316 

Марка %Cr %Mo %N ЭСП 1 КТП (оС) 

AISI 316 16,5 2,1 0,05 24,2 15 2 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ 22 1,5 0,5 33 43 3 
1 Эквивалент стойкости к  питтингообразованию,   ЭСП = %Cr + 3.3 %Mo + 16 %N 
Критическая  температура   питтингообразования, КТП:  
2 по ASTM G-48A  (за 72 ч в  6% р-ре FeCl3 ); 3 по ГОСТам РФ,  за 5 ч  в 10%    р-ре FeCl3) 
 

Таким образом, можно заключить, что: (1) металл отливки первой плавки (N – 0,47%) стали 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ и в литом состоянии, и после частично гомогенизирующего структуру отжига 

при 1200оС (1 ч, вода), не склонен к МКК, ввиду отсутствия включений частиц избыточных фаз на гра-

ницах зерен и иных структурных элементов литого металла (2). Исследованная сталь в состоянии после 

закалки (1200оС, 1 ч) и закалки с последующим старением 100 ч при 700оС при ускоренных испытани-

ях в 10% растворе FeCl3 по ГОСТ 9.812-89 при температуре 25оС и длительности экспозиции в среде до 

10 ч, а также при испытаниях при 35оС, 5 ч, не проявляет склонности к ПК. (3) Для изученной стали (с 

ЭСП =33,2), в состоянии после закалки, закалки и старения установлена критическая температура пит-

тингообразования КТП=45оС. 
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Выводы по главе 5: 
1. Износостойкость. Анализ результатов испытаний относительной износостойкости по-

казывает, что износостойкость стали 05Х22АГ15Н8МФЛ находится на одном уровне, и в неко-

торых случаях превышает таковую для стали 110Г13Л. Увеличение концентрации азота в стали 

с 0,47 до 0,62 % ведет к увеличению износостойксти в термообработанном состоянии. Сталь с 

N – 0,62% превышает по износостойкости сталь 110Г13Л на 8%. 

2. Циклическая прочность. Благодаря легированию азотом литая сталь аустенитного клас-

са 05Х22АГ15Н8МФЛ после обработки на твердый раствор имеет предел выносливости на базе 

107 циклов 225 МПа, равный или близкий к пределу текучести традиционных горячедеформиро-

ванных, обработанных на твердый раствор, коррозионностойких сталей типа 18-10. Область ма-

лоцикловой усталости этой стали плавно переходит в область многоцикловой усталости что  

свидетельствует о том, что в её структуре нет крупных дефектов, а также о том, что в ней не 

происходит образование мартенсита деформации под воздействием приложенных напряжений 

3. Коррозионная стойкость. Металл отливки новой высокоазотистой (0,47% N) стали 

05Х22АГ15Н8М2ФЛ и в литом состоянии, и после частично гомогенизирующего структуру отжига 

при 1200оС (1 ч, вода), не склонен к МКК, ввиду отсутствия включений частиц избыточных фаз на гра-

ницах зерен и иных структурных элементов литого металла. Исследованная сталь в состоянии после 

закалки (1200оС, 1 ч) и закалки с последующим провоцирующем старением (700 оС, 100 ч) при уско-

ренных испытаниях в 10% растворе FeCl3 по ГОСТ 9.812-89 при температуре 25оС и длительности экс-

позиции в среде до 10 ч, а также при испытаниях при 35оС, 5 ч, не проявляет склонности к ПК. Для 

изученной стали (с ЭСП =33,2), в состоянии после закалки, закалки и старения установлена критиче-

ская температура питтингообразования КТП=43оС. Сравнение свойств стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ 

с известной сталью AISI 316 показало, что новая литейная азотистая сталь значительно превос-

ходит сталь AISI 316 по сопротивлению ПК – коэффициент ЭСП – 33 против 24 (у стали AISI 

316) и критической температуре питтингообразования. 
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ОБЩИЕ ВЫВОДЫ 

1. Предел текучести применяющихся литейных аустенитных сталей не превышает 290 

МПа. Для повышения прочности, коррозионной- и износостойкости литого Cr-Ni-Mn-Mo 

аустенита предложено его легирование азотом в количестве ~0,5%, выбрана базовая компози-

ция  05Х22АГ15Н8М2Ф для разработки высокопрочной литейной стали. С использованием 

расчётов содержания азота в твердом металле и выбранных эмпирических критериев нали-

чия/отсутствия феррита и карбидов хрома, проведена предварительная оценка возможности  

получения у стали  (при варьировании содержания ЛЭ) аустенитной, без феррита и карбидов 

Cr23C6,  структуры, при наличии у стали  ЭСП = %Cr+3.3·%Mo+16·%N  ≥ 31.  

2. Впервые проведено систематическое исследование литой макро- и микроструктуры, фа-

зового состава, особенностей кристаллизации в форме из ХТС, эволюции литой структуры при 

термической обработке стали 05Х22АГ15Н8М2ФЛ и её модификаций с 0,47-0,62%N.  Показа-

но, что литом аустените этих сталей присутствует от 17 до 1 об.% σ-фазы (Fe – 29 Cr- 2,4 Mo - 

12 Mn- 3,5 Ni, мас.%) и наноразмерные нитриды типа CrN, отсутствуют карбиды Cr23C6. Коли-

чество образовавшейся σ-фазы коррелирует с определенным для равновесного состояния с ис-

пользованием программы Thermo Сalc. Подтверждено, что используя выбранные в работе кри-

терии наличия/отсутствия феррита и карбидов, можно обеспечить отсутствие в структуре литой 

стали карбидов Ме23С6, δ-феррита. 

3. Наличие в аустените литой стали высокотвердых кристаллов σ- фазы снижает вязкость 

и пластичность стали. Для сталей 05Х(21-22)АГ15Н8М(1-2)ФЛ установлена степень влияния 

азота на подавление образования σ-фазы,  что позволяет повысить ударную вязкость стали– в 5-

7 раз, пластичность более чем в 10 раз; соответственно, реализуется более высокий (на 230 

МПа) уровень предела прочности стали в литом состоянии. 

4. При нагреве литой стали выше 800-870оС происходят превращения σ → δ → γ;  полнота 

превращения δ→γ зависит от температуры и длительности термической обработки. После ТО 

сталь 05Х21АГ15Н8МФЛ обладает при -70 ÷ +350оС высокой механической прочностью, пла-

стичностью и вязкостью, нечувствительностью к надрезам. При 20оС сталь  превосходит при-

меняющиеся в РФ литейные аустенитные стали: по пределу текучести в ~2 раза, по ударной 

вязкости в ~4,5 раза, по твёрдости – на ~25%.  Высокая статическая и усталостная прочность  

стали после ТО обусловлена твердорастворным упрочнением аустенита азотом и дисперсион-

ным твердением наноразмерными (1 - 5 нм) частицами нитридов CrN, ((Cr,V)N), когерентными 

кристаллической решетке аустенита.   
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5. Аустенит стали 05Х21АГ15Н8МФЛ с относительно низкой исходной твёрдостью не 

претерпевает мартенситного превращения при изнашивании. Вследствие низкой ЭДУ марган-

цовистого высокоазотистого аустенита его фрикционное упрочнение обеспечивает износостой-

кость на уровне стали Гадфильда 110Г13Л.  

6. Сталь 05Х21АГ15Н8МФЛ 0,47% N и в литом состоянии, и после отжига при 1200оС с 

закалкой в воду не склонна к МКК. Провоцирующий нагрев аустенита  (старение 8 ч при 600 и 

650оС) вызывает его распад по схеме: γ→ δ → γ` + σ, с выделением субмикронных и микронных 

частицы σ-фазы. Однако даже после старения 100 ч при 700оС сталь не склонна к ПК при испы-

таниях в 10% растворе FeCl3 (35оС, 5 ч). Установлена критическая температура питтингообра-

зования:  КТП=43оС.  

7. На основе расчетов и экспериментальных исследований разработана для промышленно-

го использования марка 05Х21АГ15Н8МФЛ с ~0,5% N (патент РФ № 2445397, 20.03.2012 г.), 

обоснованы режимы её выплавки и термической обработки. Проводится подготовка к внедре-

нию стали. 
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