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Важную роль в характеристиках трип-
сталей играют остаточные сжимающие на-
пряжения, формирующиеся в них в резуль-
тате положительного объемного эффекта пре-
вращения    [1, 2]. Исследованию про-
цессов формирования остаточных напряже-
ний препятствуют методические проблемы
их измерения, связанные с гетерогенностью
фазового состава и напряженного состояния
в трип-сталях. Решению этих проблем спо-
собствует методика измерения остаточных
напряжений для гетерогенных материалов,
основанная на использовании анизотропии
упругих модулей - и -фаз [3—5], что по-
зволяет оценивать реальное распределение

остаточных напряжений в тонколистовой
трип стали. В методике используется сим-
метричная геометрия рентгеновской съемки,
что отличает ее от стандартного метода диф-
ракционной тензометрии sin2, в котором
рассматривается несимметричная съемка.
Для последней свойственно изменение с уг-
лом поворота  глубины проникновения рен-
тгеновского пучка, что делает невозможным
его применение для таких высокоградиент-
ных материалов, как трип-стали.

Важную роль в уникальных свойствах
трип-сталей играет кристаллографическая
текстура [6, 7], поскольку обнаружено, что при
их прокатке формируется высокоградиент-
ная структура, которая характеризуется зна-
чительно более интенсивным распадом аус-
тенита в тонком поверхностном слое [8].
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Рентгеноструктурными методами исследовали влияние степени деформации при испытании
растяжением на фазовый состав, текстуру и напряженное состояние - и -фаз сплава ВНС9-Ш.
Показано, что в процессе испытания до разрушения количество -фазы увеличивается на повер-
хности от 75 до 91% и от 45—50 до ~70% в подповерхностных слоях. Для оценки склонности
двухфазных сталей к трип-эффекту предложен параметр метастабильности аустенита в виде от-
носительной доли распавшегося аустенита на отдельных этапах деформации растяжением. Уста-
новлено, что в исходной ленте стали толщиной 0,3 мм в результате положительного объемного
эффекта превращения    в аустените формируются сжимающие напряжения, достигающие
на поверхности величины –1000 МПа, в отличие от растягивающих напряжений в мартенсите.
Их наличие связывают с нагревами металла, охлаждение которого приводит к растягивающим
напряжениям в мартенсите из-за его значительно более низкой по сравнению с аустенитом ве-
личины ТКЛР (температурный коэффициент линейного расширения).
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Известно, что поверхностные слои катаных
листов характеризуются специфическими
компонентами текстуры, которыми можно
эффективно управлять, варьируя параметра-
ми прокатки и прежде всего величиной об-
жатия за проход. С учетом этого результа-
ты исследования закономерностей процессов
формирования текстуры в - и -фазах в про-
цессах горячей и холодной прокаток и тер-
мической обработки [9—11] могут способ-
ствовать разработке эффективных способов
управления структурой и свойствами трип-
сталей.

В то же время важнейшее значение для
понимания поведения трип-сталей в услови-
ях эксплуатации имеет изучение особеннос-
тей формирования структуры и напряжен-
ного состояния в условиях нагружения. В
связи с этим в настоящей работе при испы-
тании на растяжение исследовали влияние
степени деформации на фазовый состав, тек-
стуру и остаточные напряжения в трип-ста-
ли ВНС9-Ш.

Материалы и экспериментальные мето-
ды. Исследовали образцы холоднокатаной лен-
ты толщиной ~0,3 мм из аустенитно-мартен-
ситной трип-стали ВНС9-Ш (23Х15Н5АМ3-Ш),
имеющей следующий химический состав,
мас.%: С 0,24; Cr 15,5; Ni 4,5—5,6; Mo 2,9;
Mn 1,0; Si 0,6; N 0,03—0,07; S 0,01;
P 0,015; Fe — основа. Лента получена хо-
лодной прокаткой горячекатаного подката за
несколько проходов с промежуточной терми-
ческой обработкой.

Количественные исследования фазового
состава, текстуры и остаточных напряжений
проводили на рентгеновском дифрактомет-
ре UltimaIV (фирма «Ригаку», Япония) в
CuK-излучении. Текстуру - и -фаз оцени-
вали методом обратных полюсных фигур
(ОПФ). Полюсные плотности (hkl) рефлексов
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Количественный фазовый анализ трип-
сталей реализуют с использованием дифрак-
ционных методов, включающих рентгено-
структурный анализ [12—16], высокоэнерге-
тическое синхротронное излучение [17—19]
и метод дифракции нейтронов [20, 21]. Во

всех случаях текстурный эффект учитыва-
ют с помощью усреднения полюсных плот-
ностей разных рефлексов обеих фаз [22], ис-
пользуя следующее соотношение:
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где n, m — число пиков (hkl) соответственно
- и -фаз.

В расчетах по формуле (1) обычно исполь-
зуют два-четыре рефлекса каждой из фаз.
Мы использовали по четыре рефлекса аус-
тенита ((111), (200), (220), (331)) и мартенси-
та ((110), (200), (211), (310)).

В дифракционной тензометрии широко
применяют метод sin2 при использовании
как рентгеновского [23, 24], так и нейтрон-
ного [25—27] излучений. В методе sin2 из-
меряют межплоскостные расстояния для
рефлекса (hkl) при нескольких значениях
угла  и определяют величину ост из на-
клона экспериментальной зависимости пара-
метра решетки от sin2.

Проблемы возникают при наличии гра-
диента параметров решетки по глубине об-
разца, не связанных с напряжениями, по-
скольку информационная глубина при на-
клонном падении пучка меньше, чем при
симметричном. Поэтому градиент парамет-
ров решетки по глубине образца будет при-
водить к существенным ошибкам измере-
ния остаточных напряжений методом sin2.
Эти проблемы могут быть решены при ис-
пользовании метода симметричной съемки,
предложенного в [3—5], который позволил
разделить эффекты остаточных напряжений
и градиента параметров решетки на основе
использования особенностей упругой анизот-
ропии кристаллов. Величину остаточных
напряжений в этом методе можно найти из
соотношения:
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где Khkl  –S11 – (S11 – S12 – 1/2S44)(h2k2 +
+ h2l2 + k2l2)/(h2 + k2 + l2) — константа уп-
ругости; S11, S12, S44 — монокристальные кон-
станты податливости.



52 „Металлы“. № 4 2023 г.

Точность оценки остаточных напряжений
предлагаемым методом зависит от величи-
ны упругой анизотропии данного металла.
Упругая анизотропия железа одна из самых
выраженных из всех конструкционных ма-
териалов, она значительно выше, чем у мно-
гих металлов (Al, Ti, Zr, Mg, Ta, Mo, Nb), нахо-
дится на таком же уровне, как анизотропия
никеля, немного уступает меди и значитель-
но уступает только анизотропии цинка.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. В табл. 1 приведены результаты ме-
ханических испытаний на растяжение образ-
цов из ленты толщиной 0,3 мм трип-стали
ВНС9-Ш. Один образец был доведен до раз-
рушения, а испытания остальных образцов

прерывали при номинальной установленной
деформации 5, 10, 17 и 20%. На данном эта-
пе исследований интерес представляли толь-
ко относительные изменения фазового соста-
ва, текстуры и остаточных напряжений в -
и -фазах трип-стали, поэтому мы ограничи-
лись минимальным числом образцов. Тем
не менее следует отметить значительный
разброс пределов текучести, значения кото-
рых составили от 1160 до 1580 МПа.

На фиг. 1 приведены диаграммы - и
фотографии образцов после испытания до
степени деформации   5, 17 и 22% (до раз-
рушения образца). На поверхности всех де-
формированных образцов видны полосы
сдвига под углом 45 к направлению нагру-
жения. При степени деформации 5% поло-
сы сдвига локализованы, что свидетельству-
ет о том, что пластическая деформация про-
исходит неравномерно, но при этом локали-
зация деформации не сопровождается обра-
зованием шейки, как при обычном механиз-
ме деформации дислокационным скольже-
нием, и в нашем случае разрушение разви-
вается практически без шейки, что похоже
на эффект «бегающей шейки», сопровожда-
ющий эффект сверхпластичности. Однако это
только внешнее сходство, механизмы процес-
сов разные. В случае сверхпластичности пе-

Фиг. 1. Кривая деформации при растяжении стали ВНС9-Ш (а, в, д — функции ()) и следы деформации
на поверхности образца (б, г, е) после испытания: а, б —   5%; в, г —   20%; д, е —   22% (разрушение)

б)

г)

е)

Таблица 1

Относительная доля распавшегося аустенита
при деформации растяжением от 10% (А10)
и до разрушения (Ар) на разном расстоянии h

от поверхности образца

h мкм, А 01 А 71 А 02 Ар

0 81,0 60,0 34,0 46,0

5 61,0 52,0 24,0 75,0

51 13,0 23,0 15,0 35,0

52 22,0 72,0 64,0 45,0
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ремещение шейки обусловлено тем, что
уменьшение площади поперечного сечения
компенсируется интенсивным деформацион-
ным упрочнением. В случае трип-сталей воз-
можны две причины высокой пластичности.
Во-первых, превращение    идет с уве-
личением объема, которое компенсирует
уменьшение площади поперечного сечения,
а во-вторых, сдвиговая деформация при пре-
вращении    ограничена, как в случае
двойникования, поэтому превращение вы-
нужденно распространяется в образце, по-
скольку обратное превращение требует сжи-
мающих напряжений.

Обычно принято оценивать устойчивость
аустенита в трип-сталях в терминах его ста-
бильности против атермического -мартен-
ситного превращения, однако применительно
к трип-сталям более обоснованно оценивать
стабильность аустенита параметром Md30 [28],
который определяет стабильность аустенита
относительно инициированного деформацией
-мартенситного превращения (температу-
рой, при которой образуется 50% -мартен-
сита при 30% деформации растяжением).
Этот показатель по неясным причинам не
использовали применительно к трип-сталям.

Мы предлагаем использовать этот пара-
метр в несколько скорректированном виде,
поскольку параметр Md30 непосредственно
предназначен для аустенитных сталей. Од-
нако для трип-сталей, в которых количество
аустенита может составлять 10—80%, при-
менение этого параметра возможно только
после корректировки. Мы предлагаем спе-
циально для трип-сталей, а также для дру-
гих двухфазных сталей ввести параметр, ко-
торый характеризует долю распавшегося

аустенита при комнатной температуре (для
трип-сталей интересна в основном комнат-
ная температура или любая другая темпера-
тура, при которой эксплуатируется данное
изделие). Этот параметр метастабильности
аустенита меняется от нуля (деформацион-
но стабильный аустенит) до единицы (пол-
ностью метастабильный аустенит).

На фиг. 2 приведены зависимости от сте-
пени деформации количества - (а) и - (б)
фаз на разных расстояниях от поверхности
образцов на растяжение лент толщиной 0,3
мм стали ВНС9-Ш. Увеличение на поверх-
ности образцов количества -фазы (фиг. 2,
а) от 75 до 91% при степени деформации ра-
стяжением до разрушения — результат пре-
вращения   . В подповерхностных сло-
ях при аналогичном росте степени дефор-
мации количество -фазы увеличивается от
45—50 до ~70%. Данные, приведенные на
фиг. 2, позволяют оценить указанный выше
параметр метастабильности аустенита в виде
относительной доли распавшегося аустени-
та на отдельных этапах деформации растя-
жением. Величины таких долей распавше-
гося аустенита приведены в табл. 1 для че-
тырех этапов деформации, соответствующих
номинальной деформации 10, 17, 20% и раз-
рушению, они обозначены соответственно как
А10, А17, А20 и Ар. Видно, что с увеличением
степени деформации значения этого показа-
теля возрастают, а их разброс по сечению об-
разца снижается. Представляется, что в ка-
честве критерия метастабильности аустени-
та в трип-сталях целесообразно использовать
отношение количества распавшегося аусте-
нита в момент разрушения к его исходному
значению.

Фиг. 2. Зависимость от степени деформации  количества - (а) и - (б) фаз на разных расстояниях h
от поверхности (пов.) образцов на растяжение из лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш
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Необходимо отметить, что для корреляци-
онных соотношений с прочностными свой-
ствами, когда важна не только доля распав-
шегося аустенита, но и его абсолютная вели-
чина, параметр метастабильности необходи-
мо скорректировать таким образом, чтобы
учитывалась не только относительная, но и
абсолютная величина этой доли. Таким об-
разом, мы предполагаем использовать пара-
метр метастабильности при растяжении для
количественной оценки функциональных
характеристик трип-сталей разного состава
и после разных видов обработки. Если удаст-
ся выявить надежные корреляции этого па-
раметра со служебными свойствами трип-
сталей, то этот параметр можно будет исполь-
зовать для прогнозирования поведения су-
ществующих трип-сталей, а в случае, если
будут найдены корреляции с составом, то и
для поиска состава новых трип-сталей с бо-
лее высоким комплексом свойств. В работе
[2] предложена методика оценки объемного
эффекта превращения    для азотистых
аустенитных сталей, которую после коррек-
тировки можно использовать для трип-ста-
лей и на этой основе оценить влияние ос-
новных легирующих элементов на величи-
ну объемного эффекта превращения и соот-
ветственно на величину сжимающих напря-
жений, которые определяют способность к
торможению усталостной трещины и плас-
тичность трип-сталей.

Важный результат получен при сопостав-
лении периодов решеток - и -фаз в раз-
ных сечениях образцов в исходном состоя-
нии и после 10% деформации (фиг. 3). Для
обеих фаз характерно, что в поверхностных

слоях периоды их решеток меньше, чем в
подповерхностных. Также заметно уменьше-
ние периодов решеток после 10% деформа-
ции. Оба эти эффекта можно объяснить тем,
что снижение периодов решеток связано с
уменьшением количества аустенита. Коли-
чество аустенита на поверхности (25%) зна-
чительно ниже, чем в подповерхностных сло-
ях (48—55%), деформация также приводит к
распаду аустенита (см. фиг. 2). Однако умень-
шение количества аустенита не обязательно
приводит к снижению периодов решетки,
поскольку на период решетки аустенита в
основном влияют такие элементы внедрения,
как углерод и азот, а из элементов замеще-
ния только марганец. Все эти элементы уве-
личивают период решетки аустенита, поэто-
му, если количество аустенита уменьшается,
концентрация этих элементов повышается и
период решетки также должен увеличиться.
Уменьшение периода свидетельствует о вы-
делении фаз внедрения. Так, уменьшение
периода решетки мартенсита может быть
обусловлено снижением концентрации в нем
хрома из-за снижения его концентрации при
увеличении доли мартенсита, поскольку
хром увеличивает период решетки мартен-
сита. Таким образом, при распаде аустенита
выделяются фазы внедрения, которые вно-
сят определенный вклад в высокую проч-
ность трип-сталей.

На фиг. 4—7 приведены результаты ис-
следования текстур - и -фаз на поверхнос-
ти и в подповерхностных слоях образцов.
Данные об изменении текстуры для исход-
ного материала и после деформации до раз-
рушения приведены соответственно на фиг. 4

Фиг. 3. Изменение периодов решеток - (а) и - (б) фаз в зависимости от расстояния h от поверхности
образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш в исходном состоянии (1) и после дефор-
мации   10% (2)
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Фиг. 4. Зависимость полюсных плотностей (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз от расстояния h от повер-
хности образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш

Фиг. 5. Изменение полюсных плотностей (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз в зависимости от расстоя-
ния h от поверхности образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш после их деформа-
ции растяжением до разрушения (  22%)

Фиг. 6. Влияние степени деформации при растяжении образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм
стали ВНС9-Ш на полюсную плотность (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз на поверхности образцов

и 5. Результаты текстурных исследований
после деформации до разрушения (см. фиг.
5) почти не отличаются от результатов для
исходного материала (см. фиг. 4). Во всех
случаях присутствуют компоненты тексту-
ры прокатки ГЦК -фазы (фиг. 4, б и 5, б) и
ОЦК -фазы (фиг. 4, а и 5, а). В обоих случа-
ях компонент текстуры -фазы {211}<110>

доминирует над {001}<110> в подповерхно-
стных слоях, но уступает ему на поверхнос-
ти. Различаются они только тем, что для раз-
рушенного образца разница между компонен-
тами текстуры -фазы после разрушения (см.
фиг. 5, а) как на поверхности, так и в подпо-
верхностных слоях превышает эту разницу
для исходного материала (см. фиг. 4, а).
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Объяснить это можно тем, что для поверхно-
стного слоя переориентировка зерен при
сдвиговой деформации в условиях растяже-
ния отличается от таковой в условиях про-
катки.

На фиг. 6 и 7 приведены зависимости тех
же полюсных плотностей для - и -фаз, что
и на фиг. 4 и 5, но в зависимости не от рас-
стояния от поверхности, а от степени дефор-
мации при растяжении. Приведенные дан-
ные позволяют интерпретировать особенно-
сти текстурных изменений в - и -фазах в
процессе деформации растяжением. Измене-
ния текстуры могут быть связаны непосред-
ственно со сдвиговыми деформациями при
растяжении, а также быть результатом фа-
зовых превращений. Тем не менее деформа-
ция растяжением в значительной степени
совпадает с деформацией при прокатке, тем
более что эта деформация не превышает
20%. Поэтому основные текстурные измене-
ния происходят в результате фазового пре-
вращения   , которое затрагивает до 15—
20% аустенита, приводя в большинстве слу-
чаев к заметным изменениям текстуры
(компоненты текстуры, связанные с фазовы-
ми превращениями, отличаются от компонен-
тов текстуры прокатки).

Тем не менее интерпретация текстурных
изменений при испытании растяжением
трип-сталей требует анализа таких вопросов,
как предпочтительность ориентаций распа-
дающихся зерен -фазы, ориентационные со-
отношения при превращении   , а также
возможность избирательного характера реа-
лизации разных вариантов превращения (так
называемый «отбор» вариантов). Известно,
что текстура сталей формируется при реа-

лизации процессов горячей и холодной де-
формации, статической и динамической рек-
ристаллизации, а также в результате фазо-
вого превращения    [9, 10]. В после-
днем случае анализируют текстуры превра-
щения ОЦК -фазы из различных текстур
прокатки ГЦК -фазы на основе ориентаци-
онных соотношений Курдюмова—Закса
(табл. 2).

Фиг. 7. Полюсные плотности (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз на расстоянии 25 мкм от поверхности
образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш в зависимости от степени их деформации
при растяжении

Таблица 2

Ориентировки текстур превращения -фазы из
типичных текстур прокатки ГЦК металлов

арутскетяандохсИ
ызафКЦГиктакорп

ытненопмокеынвонсО
яинещарверпырутскет

ызафКЦО

>111<}211{
)идемарутскет(

>011<}211{
>011<}311{
>201<}102{
>011<}011{

>211<}011{
)инуталарутскет(

>311<}233{
>211<}111{
>110<}001{

В нашем случае ситуация упрощается,
поскольку текстура -фазы — это текстура
латуни {110}<112>, а компонент текстуры
меди отсутствует (см. фиг. 4, б). Поэтому ком-
понент текстуры -фазы (211) — это компо-
нент текстуры прокатки, а не текстуры пре-
вращения. Наиболее заметные текстурные
изменения происходят в аустените (см. фиг.
6, б и 7, б), что свидетельствует об ориента-
ционной избирательности распада аустени-
та. По этому поводу можно отметить две яв-
ные закономерности в такой избирательнос-
ти. Во-первых, полюсная плотность тексту-
ры латуни в поверхностном слое заметно
ниже, чем в подповерхностных слоях, что



57„Металлы“. № 4. 2023 г.

свидетельствует о предпочтительности рас-
пада зерен основного текстурного компонен-
та аустенита перед зернами бестекстурной
фракции. Это естественно, поскольку зерна
текстурного компонента наиболее активно
участвуют в процессе деформации и они в
первую очередь подвержены распаду.

Во-вторых, кубический компонент тексту-
ры -фазы (200) четко следует изменениям
компонента текстуры латуни {110}<112> -
фазы, что также естественно, поскольку, как
это следует из табл. 2, кубический компонент
наследует текстуру латуни. Таким образом,
ослабление текстуры латуни, являющееся
следствием преимущественного распада зе-
рен с этой ориентировкой, приводит к уве-
личению доли кубических зерен (см. на фиг.
6, б от   10 до   20%, а также на фиг. 7, б
от   0 до   5% и от   15 до   22%). В
то же время усиление текстуры латуни, ко-
торое является следствием преимуществен-
ного распада зерен альтернативных ориен-
тировок, приводит к ослаблению кубической
текстуры, поскольку усиливаются доли зерен
бестекстурной фракции (см. на фиг. 6, б от
  0 до   10%, а на фиг. 7, б от   0 до
  5% и от   5 до   15%).

Единственный случай несовпадения этой
закономерности, когда усиление текстуры
латуни на стадии предразрушения на повер-
хности образца на растяжение (см. на фиг.
6, б от   20 до   22%) приводит к усиле-
нию кубической текстуры (см. фиг. 6, а). Это
можно объяснить тем, что в поверхностном
слое на этой стадии осталось менее 10% аус-
тенита, а количественные соотношения меж-
ду разыми ориентировками при этом носят
случайный характер. В целом можно охарак-

теризовать процесс распада зерен аустенита
как стадийный, определяющую роль в кото-
ром играют зерна основного текстурного ком-
понента аустенита в связи с накопленным
ими запасом внутренней энергии в процессе
деформации. При этом на определенной ста-
дии деформации при исчерпании наиболее
активно участвующих в процессе формиро-
вания текстуры прокатки зерен в процесс
включаются зерна бестекстурной фракции. В
поверхностном слое (см. фиг. 6, б) стадия
активизации бестекстурных зерен, которая
характеризуется увеличением интенсивнос-
ти текстуры латуни, соответствует началь-
ным 10% деформации, а в подповерхност-
ных слоях — интервалу деформаций 5—17%
(см. фиг. 7, б).

Важный результат получен при исследо-
вании остаточных напряжений в образцах
после испытания. В исходной ленте толщи-
ной 0,3 мм (фиг. 8) выявлены сжимающие
напряжения в аустените и высокие растя-
гивающие напряжения в мартенсите. По дан-
ным на фиг. 8, а они достигают на поверх-
ности 1000 МПа, что можно объяснить сле-
дующим. Из-за более низкого значения тем-
пературного коэффициента линейного рас-
ширения (ТКЛР) мартенсита по сравнению
с аустенитом [29] при любом термическом
воздействии на трип-сталь при охлаждении
более интенсивно сжимающийся аустенит
приводит к растяжению мартенсита. В от-
личие от этого деформация при испытании
на растяжение не сопровождается нагревом
и положительный объемный эффект превра-
щения    приводит к формированию в
мартенсите сжимающих напряжений уже
после растяжения на 10% (см. фиг. 8), а при

Фиг. 8. Зависимость от степени деформации при растяжении образцов ленты толщиной 0,3 мм стали
ВНС9-Ш значений остаточных напряжений в - и -фазах на поверхности (а) и на расстоянии 15 мкм от
поверхности (б) образца
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разрушении эти напряжения могут превы-
шать -1000 МПа. При этом напряжения в
аустените практически не изменяются на
поверхности (см. фиг. 8, а), где они были
очень высокими (>1000 МПа). Видимо, это
близко к предельному уровню упругих на-
пряжений, однако для подповерхностных се-
чений, для которых напряжения в аустени-
те ниже, чем на поверхности (см. фиг. 8, б),
напряжения в аустените по мере увеличения
степени деформации возрастают.

Этот результат позволяет сделать несколь-
ко практически важных выводов. Эффектив-
ное увеличение сжимающих напряжений
при деформации растяжением по сравнению
с холодной прокаткой, вероятно, связано с тем,
что при прокатке происходит разогрев ме-
талла. Кроме того, применяемые промежуточ-
ные нагревы провоцируют формирование
растягивающих напряжений в мартенсите.
Деформация растяжением происходит при
комнатной температуре и сопровождается
увеличением объема в результате превраще-
ния    и, как следствие, формированием
сжимающих напряжений. При этом доста-
точно сравнительно небольшой деформации,
чтобы обеспечить гарантированный уровень
сжимающих напряжений и соответственно
гарантированный высокий уровень усталос-
тных свойств. Существует несколько путей
для реализации этого и самый простой —
это обеспечить на финишных операциях про-
катки минимальный нагрев металла при оп-
тимизации дробности прокатки.

Выводы. 1. Рентгеноструктурными мето-
дами обратных полюсных фигур, количе-
ственного фазового анализа и измерения ос-
таточных макронапряжений исследовали
влияние степени деформации растяжением
на фазовый состав, текстуру и напряженное
состояние - и -фаз в сплаве ВНС9-Ш. Ис-
пользование специальной методики измере-
ния остаточных напряжений, основанной на
особенностях упругой анизотропии - и -фаз,
позволило выявить характер формирования
остаточных напряжений в высокоградиент-
ной стали ВНС9-Ш.

2. Показано, что в исходной ленте сплава
толщиной 0,3 мм в аустените в результате
положительного объемного эффекта фазово-
го превращения    возникают сжимаю-
щие напряжения, достигающие на поверхно-
сти величины –1000 МПа.

3. Отмечено, что в противоположность аус-
тениту в мартенсите формируются растяги-
вающие напряжения, наличие которых свя-
зывают с тем, что сопровождающие процесс
деформации нагревы провоцируют появление
растягивающих напряжений в мартенсите
при охлаждении в связи с его более низким
по сравнению с аустенитом значением
ТКЛР.

4. Исследования текстуры показали, что
наиболее заметны ее изменения в аустените,
что свидетельствует об ориентационной из-
бирательности распада аустенита. Процесс
распада зерен аустенита носит стадийный
характер, определяющую роль в котором
играют зерна основного текстурного компо-
нента аустенита в связи с накопленным ими
запасом внутренней энергии в процессе де-
формации.

5. В процессе испытания на растяжение
количество -фазы увеличивается на повер-
хности от 75 до 91% и от 45—50 до ~70% в
подповерхностных слоях. На основании этих
данных вводится параметр метастабильнос-
ти аустенита в виде относительной доли рас-
павшегося аустенита на разных этапах
деформации растяжением, который можно
использовать для сопоставления склонности
сталей к трип-эффекту.
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