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К современным аустенитным сталям
разработчики высокоответственных конст-
рукций предъявляют повышенные требова-
ния по прочности, релаксационной и корро-
зионной стойкости [1, 2]. В нашей работе
объект исследования — аустенитная сталь
08Х18Н10Т с повышенным содержанием
частиц -феррита (см. часть I).

Для аустенитных сталей одним из самых
опасных повреждающих процессов являет-
ся межкристаллитная коррозия (МКК), ко-
торая в нестабилизированных титаном ста-
лях провоцируется выделением частиц кар-
бидов хрома Me23C6, или -фазы, по грани-
цам зерен аустенита [3]. Следует также от-

метить, что частицы карбидов хрома Me23C6,
Fe3C, или -фазы, могут выделяться при вы-
сокотемпературном отжиге аустенитной
фазы, содержащей частицы -феррита [3]. В
работах [4—6] сообщается о возможности
деформационного старения аустенитных ста-
лей, а также деформационно-стимулирован-
ного образования частиц -фазы [3, 7—9], от-
рицательно влияющих на коррозионную
стойкость стали. Наличие частиц -феррита
также снижает коррозионную стойкость аус-
тенитных сталей, особенно стойкость к МКК
[10—12], и неоднозначно влияет на склон-
ность аустенитных сталей к коррозионному
растрескиванию под напряжением [1, 13],
усталостную прочность [3, 14] и сопротивле-
ние ползучести [3, 15].

Традиционный способ повышения проч-
ности аустенитных сталей — это комбина-
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ция интенсивной пластической деформации
(ИПД) при комнатной или пониженной тем-
пературах с последующим отжигом [2, 3,
16—20]. В процессе холодной деформации
крупнозернистой (КЗ) метастабильной аус-
тенитной стали измельчаются зерна аусте-
нита и образуется мартенсит (иногда его со-
держание превышает 50%) [6, 16, 18, 20, 21].
Содержание мартенсита в аустенитной ста-
ли увеличивается при повышении степени
деформации [3, 16] и уменьшается при росте
скорости деформации [20—22]. Следует под-
черкнуть отрицательное влияние мартенси-
та на коррозионную стойкость аустенитной
стали [3, 23—26]. В ходе отжига мартенсит
превращается в аустенит, что позволяет сфор-
мировать мелкозернистую микроструктуру
аустенита с повышенной прочностью в соот-
ветствии с соотношением Холла—Петча [3,
16, 17, 25, 27]. Такая комбинированная обра-
ботка мелкозернистых сталей обеспечивает
получение хорошего сочетания повышенной
прочности и пластичности при комнатной
температуре [3, 16, 18, 22, 25, 28—33].

Методы ИПД — эффективный способ
формирования ультрамелкозернистых (УМЗ)
сталей с повышенной объемной долей мар-
тенсита при комнатной температуре. При
этом интересно отметить, что заметное содер-
жание мартенсита деформации удается по-
лучить при равноканальном угловом прес-
совании (РКУП) [34—38], что достаточно нео-
жиданно, поскольку скорость деформации
при РКУП намного выше, чем в обычной
прокатке [39—41], а увеличение скорости
деформации приводит к уменьшению содер-
жания мартенсита [20—22]. Это, в свою оче-
редь, позволяет при отжиге деформирован-
ных образцов получать стали с предельно
малым размером зерна аустенита [38, 42, 43].
Таким образом, ИПД можно рассматривать
в качестве эффективного метода получения
сверхпрочных аустенитных сталей с предель-
но малым размером зерна. В ряде случаев
методом ИПД в получаемых УМЗ аустенит-
ных сталях достигается одновременное со-
четание повышенной прочности и пластич-
ности [42—44].

Коррозионная стойкость наноструктур-
ных и УМЗ аустенитных сталей активно ис-
следуется [23—26, 45—47], однако следует
отметить наличие в настоящее время мно-
жества противоречивых данных о коррози-
онной стойкости УМЗ сталей. Некоторые

авторы утверждают, что формирование УМЗ
структуры не влияет на коррозионную стой-
кость аустенитной стали [48] или ее влия-
ние не имеет однозначного характера [47, 49].
Имеются также данные о том, что ИПД при-
водит к снижению коррозионной стойкости
стали [50, 51]. В ряде работ говорится о бо-
лее высокой коррозионной стойкости УМЗ
сталей по сравнению с аналогичным КЗ со-
стоянием [24, 25, 45, 47, 52—58]. В работах
[59, 60] показано, что за счет ИПД можно
повысить коррозионную стойкость аустенит-
ной стали 321 (аналог стали Х18Н10Т), не-
смотря на образование мартенсита. Это очень
интересный результат, поскольку, как уже
отмечалось выше, обычно предполагается, что
мартенсит снижает коррозионную стойкость
аустенитной стали. Отмечено, что ИПД мо-
жет влиять на коррозионную стойкость УМЗ
сталей в результате изменения: параметров
неметаллических включений [46]; концент-
рации хрома на границах зерен аустенита
[53] или в поверхностном слое образца аус-
тенитной стали [60]. В работах [34—36] со-
общается о возможности образования частиц
-фазы при отжиге УМЗ стали 08Х18Н10Т.
Аналогичный результат получен в нашей
работе (см. часть I). Выделение частиц -
фазы может оказывать отрицательное влия-
ние на коррозионную стойкость УМЗ аусте-
нитных сталей.

Как уже отмечалось в части I, высокая
релаксационная стойкость стали имеет осо-
бую важность при разработке машинострои-
тельного крепежа, так как при этом обеспе-
чивается необходимый уровень прижимно-
го усилия в течение длительного времени
эксплуатации. Повышение релаксационной
стойкости материалов, имеющих высокую
прочность, позволит повысить прижимное
усилие крепежа и сохранить его в течение
заметно большего времени эксплуатации.

Проблеме исследования механизмов ре-
лаксационной стойкости КЗ материалов по-
священо множество экспериментальных ра-
бот и классических монографий (см., напри-
мер, [61—63]). Основной механизм релакса-
ции напряжений в КЗ материалах обуслов-
лен скольжением дислокаций и ползучестью
[61—63]. При уменьшении среднего разме-
ра зерна существенную роль в процессе ре-
лаксации напряжений при повышенных тем-
пературах начинают играть процессы на гра-
ницах зерен, в том числе зернограничное
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проскальзывание [64]. Для КЗ материалов
обычно предполагается, что чем выше уро-
вень внутренних напряжений, тем меньше
глубина релаксации (величина снижения
напряжения за заданный интервал времени),
поэтому традиционным способом повыше-
ния их релаксационной стойкости является
деформационное упрочнение [61, 65]. С этой
точки зрения УМЗ сталь — перспективный
материал для высокопрочного релаксацион-
но-стойкого крепежа.

Влияние размера зерна на релаксацию
напряжений изучено для некоторых КЗ ма-
териалов [66—69], механизмы релаксации
напряжений в УМЗ металлах в настоящее
время исследованы мало. Отметим работы [68,
70—74], в которых показано, что ИПД может
приводить к снижению релаксационной стой-
кости металлов, а также наблюдается более
быстрое и значительное снижение напряже-
ния в них с течением времени. Это связано с
тем, что при релаксационных испытаниях
УМЗ материалов одновременно с аккомода-
ционным перераспределением решеточных
дислокаций [71, 72] может реализовываться
зернограничное проскальзывание [68, 70, 73,
74] или имеет место взаимодействие дисло-
каций с границами зерен [68, 71]. Таким об-
разом, можно сделать вывод, что механизмы

релаксации напряжений в УМЗ и КЗ мате-
риалах различаются, причем механизмы ре-
лаксации напряжений в УМЗ металлах оста-
ются плохо изученными.

Цель настоящей работы — изучение вли-
яния ИПД и отжига на релаксационную
стойкость и стойкость к МКК аустенитной
стали 08Х18Н10Т.

Материалы и методики исследования.
Объектом изучения была метастабильная
аустенитная сталь 08Х18Н10Т. Формирова-
ние УМЗ структуры в стали проводилось
методом РКУП при температурах 150 и
450 C; число циклов N прессования изменя-
ли от одного до четырех. Детально режимы
обработки образцов описаны в части I.

Релаксационные испытания проводили по
методике, указанной в работе [75]. Исполь-
зовали прямоугольные образцы сечением
33 и высотой 6 мм (фиг. 1, а). Нагружение
осуществлялось со скоростью 0,13%/с в те-
чение 0,3 с, после чего образец находился при
постоянном напряжении i в течение задан-
ной длительности релаксации (r  60 с). В
процессе релаксации фиксировалась зависи-
мость изменения напряжения от длительно-
сти испытания i(), после чего осуществ-
лялся следующий шаг нагружения (фиг.
1, б). В результате эксперимента фиксиро-

Фиг. 1. К методике релаксационных испытаний: а — общий вид образцов; б — схема нагружения при
релаксационных испытаниях; в — общий вид кривой релаксации

а)

б) в)
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валась зависимость глубины релаксации от
величины приложенной нагрузки i(i) (фиг.
1, в). Полученная зависимость использовалась
для определения величин предела макроуп-
ругости 0 и физического предела текучести
т. Общие требования к проведению релак-
сационных испытаний образцов на сжатие
(осадку) установлены в ГОСТ Р 57173—2016.

Исследование стойкости сталей к МКК
проводилось на потенциостате-гальваноста-
те Р-8 по ГОСТ 9.914—91 методом потенцио-
динамической реактивации (метод ПДР).
Для коррозионных испытаний при комнат-
ной температуре использовали водный ра-
створ 10% H2SO4 + 0,0025 г/л KSCN. Ис-
следуемый образец поляризовался при потен-
циале –550 мВ в течении 2 мин. Потенцио-
динамическая кривая напряжение—плот-
ность тока снималась в интервале потенциа-
лов от –550 до +1200 мВ со скоростью 3 мВ/с.
Склонность стали к МКК определяли как
отношение площадей под кривыми пассива-
ции (S1) и реактивации (S2): KМКК  S1/S2.
В соответствии с ГОСТ 9.914—91 повыше-
ние коэффициента KМКК до ~0,11 означает,
что аустенитная сталь проявляет повышен-
ную склонность к МКК.

В этой же среде получали тафелевскую
зависимость lgj(E), по которой стандартным
образом определяли величины плотности
тока коррозии (jкор, А/м2) и потенциала кор-
розии (Eкор, мВ). Скорость коррозии рассчи-
тывали по формуле: vкор  8,76jкорM/F, где
М — мольная масса металла, г/моль;  —
плотность металла, г/см3; F  96500 Кл –
число Фарадея. Перед проведением корро-

зионных исследований поверхность образцов
51010 мм повергалась механической шли-
фовке и полировке. Контрольные испытания
на стойкость против МКК проводились по
ГОСТ 6232—2003 путем кипячения образ-
цов в растворе 25% H2SO4 + CuSO4. Харак-
тер разрушения поверхности после коррози-
онных испытаний анализировали с помощью
металлографического микроскопа Leica IM
DRM.

Для исследования термической стабиль-
ности структуры и свойств УМЗ стали ее об-
разцы отжигали в воздушной печи в интер-
вале температур от 300 до 900 C с охлажде-
нием в воде. Время изотермической выдер-
жки составляло 60 мин.

Экспериментальные результаты. Релак-
сационная стойкость. На фиг. 2, а представ-
лены кривые релаксации () для образцов
КЗ и УМЗ стали. Кривая релаксации ()
для КЗ стали имеет классический трехста-
дийный характер, на которой достаточно от-
четливо выделяются стадии макроупроугой,
микро- и макропластической деформации.
Отметим, что, как видно из фиг. 2, а, при на-
пряжении менее 150—170 МПа, кривые ре-
лаксации () КЗ и УМЗ стали близки меж-
ду собой и существенных различий в глуби-
не релаксации не наблюдается. В области
микропластической деформации при увели-
чении напряжения от 150—170 до 300—320
МПа в образцах КЗ стали глубина релакса-
ции начинает резко повышаться и достига-
ет ~15 МПа при напряжении 320 МПа. При
дальнейшем повышении напряжения до
580—600 МПа в области макропластической

Фиг. 2. Результаты релаксационных испытаний: а — кривые релаксации образцов КЗ и УМЗ стали;
б — кривые релаксации образцов УМЗ стали (РКУП, N  1, t  150 C) после отжига при разных темпера-
турах tотж

КЗ

УМЗ (РКУП, N1, 150 C)

УМЗ (РКУП, N1, 450 C)

УМЗ (РКУП, N4, 450 C)

УМЗ (РКУП, N4, 150 C)

, МПа , МПа

, МПа

tотж, С:

Исходный

600

700

750

800

850

900

а) б)
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деформации наблюдается плавное повышение
глубины релаксации КЗ стали до   20 МПа.

В сравнении с образцами КЗ стали кри-
вые релаксации () для образцов УМЗ ста-
ли имеют более плавный характер, причем
стадия ярко выраженной макропластической
деформации практически отсутствует. Как
видно из фиг. 2, а, стадия микропластической
деформации достаточно плавно переходит в
стадию макропластической деформации. Уве-
личение числа циклов РКУП приводит к сме-
щению кривых () в область более высо-
ких напряжений. Из данных на фиг. 2, а сле-
дует, что глубина релаксации   20 МПа в
образцах УМЗ сталей, полученных после од-
ного цикла РКУП, достигается при напряже-
нии 670—690 МПа, а в образцах УМЗ сталей,
полученных после четырех циклов РКУП,
данная глубина релаксации достигается при
напряжении 935—950 МПа (tРКУП  450 C)
и 990—1010 МПа (tРКУП  150 C).

Таким образом, можно сделать вывод, что
обработка аустенитной стали методом РКУП
приводит к повышению ее релаксационной
стойкости — увеличению предела макроуп-
ругости (см. далее) и уменьшению глубины
релаксации при повышенных нагрузках.

После рекристаллизационного отжига
параметры релаксационной стойкости УМЗ
сталей снижаются: как видно из фиг. 2, б,
повышение температуры отжига более 650—
700 C приводит к смещению кривых релак-
сации () в область меньших напряжений.
После отжига при температурах 800—900 C
кривые релаксации деформированных образ-
цов стали 08Х18Н10Т имеют обычный трех-
стадийный характер, соответствующий кри-
вой релаксации () образцов КЗ стали (см.
фиг. 2, а).

Влияние отжига на пределы макроуп-
ругости и текучести стали. Для КЗ ста-
ли в состоянии поставки значения пределов
макроупругости и текучести соответственно
следующие: 0  205 МПа и т  380 МПа.
После обработки стали методом РКУП зна-
чения показателей механических свойств ста-
ли возрастают. По мере увеличения числа
циклов РКУП до N  2 и 4 при tРКУП  450 C
предел макроупругости увеличивается до 340
и 425 МПа, а предел текучести — до 940 и
1070 МПа соответственно (фиг. 3, а). Значе-
ния пределов текучести и макроупругости
УМЗ стали слабо зависят от температуры
РКУП — при снижении температуры РКУП

(N  4) от 450 до 150 C величина предела
текучести возрастает от 1070 до 1145 МПа, а
предел макроупругости снижается от 425 до
410 МПа.

Анализ зависимости т(d) показывает, что
в координатах т—d–1/2 данная зависимость
с хорошей точностью интерполируется пря-
мой линией (фиг. 3, б). Это свидетельствует
о выполнении соотношения Холла—Петча:

т  0 + Kd–1/2, (1)

где K — коэффициент зернограничного уп-
рочнения, описывающий вклад структурного
состояния границ зерен в прочность метал-

Фиг. 3. Результаты исследований меха-
нических свойств УМЗ стали 08Х18Н10Т
(tРКУП  450 C): а — зависимость среднего
размера зерна d и механических свойств стали
от числа циклов РКУП (светлые точки —
tРКУП  450 C, темные точки — tРКУП  150 C);
б — зависимость предела текучести от размера
зерна в координатах т—d–1/2
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ла. Средняя величина коэффициента K, опре-
деленная по зависимости на фиг. 3, б, нахо-
дится в пределах: K  0,46—0,49 МПам1/2.

Построены кривые зависимости предела
макроупругости (фиг. 4, а) и предела теку-
чести (фиг. 4, б) от температуры отжига в
течение 1 ч образцов УМЗ стали, получен-
ных при разном числе циклов РКУП. Вид-
но, что характер зависимости 0(tотж) трех-
стадийный. На первой стадии отжига (20—
300 C) значение 0 постоянное, на второй
стадии (500—600 C) наблюдается увеличе-
ние предела макроупругости, что, вероятно,
является следствием выделения частиц вто-
рой фазы. На третьей стадии отжига при тем-
пературах более 600 C величина 0 умень-
шается до значения, характерного для КЗ
стали в состоянии поставки. Разупрочнение
УМЗ стали на данной стадии отжига связа-
но с развитием процессов рекристаллизации,
приводящих к увеличению размера зерна.

Зависимости т(tотж) имеют обычный дву-
стадийный характер (фиг. 4, б). Отметим, что
повышение предела макроупругости при тем-
пературе 600 C, обусловленное выделением
частиц второй фазы, не приводит к увеличе-
нию предела текучести, как этого можно
было бы ожидать в соответствии с законом
Холла—Петча (см. уравнение (1)). Получен-
ный результат свидетельствует о том, что на
данной стадии активно протекают процессы
зернограничного возврата, которые приводят
к уменьшению плотности дефектов в грани-
цах зерен [76].

Заметим также, что значения 0 и т КЗ
стали вплоть до температуры отжига 700 C
практически не изменяются. После нагрева
до более высокой температуры наблюдается
незначительное уменьшение 0 и т. После
отжига при температуре 900 C значения 0

и т для образцов КЗ и УМЗ стали становят-
ся близкими между собой.

Коррозионная стойкость. На фиг. 5, а
представлены тафелевские кривые lgj(E) для
образцов КЗ и УМЗ стали, а результаты элек-
трохимических испытаний обобщены в таб-
лице. Видно, что характер зависимостей lgj(E)
обычный. При этом образцы КЗ стали име-
ют меньшую скорость коррозии, чем образ-
цы УМЗ. Для образцов УМЗ стали, получен-
ных методом РКУП при t  450 C, значения
средней плотности тока коррозии jкор (сред-
няя скорость коррозии vкор) оказываются на
10—15% выше аналогичных характеристик
для образцов УМЗ стали, полученных РКУП
при температуре 150 C.

На фиг. 5, б представлены зависимости
lgj(E), иллюстрирующие результаты испыта-
ний методом ПДР по ГОСТ 9.914—91, а ре-
зультаты испытаний обобщены в таблице. Из
данных таблицы следует, что отношение пло-
щадей под кривыми пассивации (S1) и реак-
тивации (S2) мало, т.е. значение KМКК  S1/S2

оказывается много меньше предельной вели-
чины Kmax  0,11. Полученный результат
свидетельствует о том, что КЗ и УМЗ стали
обладают высокой стойкостью против МКК.
Вместе с тем величина коэффициента KМКК

для образцов УМЗ сталей оказывается в
1,5—2,5 раза больше, чем для образцов КЗ
стали. По данным металлографического ана-
лиза поверхности крупных частиц -ферри-
та являются областями ускоренного корро-
зионного разрушения поверхности при по-
тенциодинамических испытаниях (фиг. 6, а).

Фиг. 4. Изменение предела макроупругос-
ти (а) и предела текучести (б) в зависимости от
температуры отжига в течение 1 ч образцов КЗ
и УМЗ стали 08Х18Н10Т

 КЗ
 УМЗ (РКУП, N2, 450 C)
    УМЗ (РКУП, N3, 450 C)
 УМЗ (РКУП, N4, 450 C)
 УМЗ (РКУП, N4, 150 C)


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Результаты коррозионных испытаний образцов КЗ и УМЗ стали

Фиг. 5. Результаты электрохимических исследований образцов КЗ и УМЗ стали: а — тафелевские
кривые lgj(E); б — результаты испытаний на МКК методом ПДР

КЗ

УМЗ (РКУП, N1, 150 C)

УМЗ (РКУП, N2, 150 C)

УМЗ (РКУП, N4, 150 C)

УМЗ (РКУП, N1, 450 C)

УМЗ (РКУП, N2, 450 C)

УМЗ (РКУП, N4, 450 C)

КЗ

УМЗ (РКУП, N4, 150 C)

УМЗ (РКУП, N1, 150 C)

УМЗ (РКУП, N4, 450 C)

УМЗ (РКУП, N1, 450 C)

Фиг. 6. Микрофотографии поверхности образцов стали КЗ (а) и УМЗ (б: N  4, tотж  450 C) после
испытаний методом ПДР по ГОСТ 9.914—91

а) б)
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Фиг. 7. Микрофотографии поверхности образцов стали КЗ (а) и УМЗ (б: N  4, tотж  450 C) после
испытаний в кипящем растворе кислоты по ГОСТ 6232—2003

а) б)

Фиг. 8. Результаты исследований влияния температуры отжига (600, 700, 800 C, 1 ч) на коррозионную
стойкость УМЗ стали при испытаниях методом ПДР. Зависимости lgj(E) для образцов УМЗ стали, полу-
ченных методом РКУП при числе циклов N 1 (a, в), 4 (б, г) и температурах 150 (a, б) и 450 C (в, г)

РКУП (N1, 150 C)

РКУП (N1, 150 C) + отжиг при 600 C
РКУП (N1, 150 C) + отжиг при 700 C
РКУП (N1, 150 C) + отжиг при 800 C

РКУП (N4, 150 C)

РКУП (N4, 150 C) + отжиг при 600 C

РКУП (N4, 150 C) + отжиг при 700 C

РКУП (N4, 150 C) + отжиг при 800 C

РКУП (N1, 450 C)

РКУП (N1, 450 C) + отжиг при 600 C
РКУП (N1, 450 C) + отжиг при 700 C
РКУП (N1, 450 C) + отжиг при 800 C

РКУП (N4, 450 C)

РКУП (N4, 450 C) + отжиг при 600 C

РКУП (N4, 450 C) + отжиг при 700 C

РКУП (N4, 450 C) + отжиг при 800 C
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На поверхности образцов УМЗ стали следов
МКК не наблюдается (фиг. 6, б).

Результаты стандартных испытаний на
стойкость против МКК по ГОСТ 6232—2003
подтвердили высокую коррозионную стой-
кость УМЗ сталей. Как видно на фиг. 7, а,
после испытания в течение 24 ч на поверх-
ности КЗ стали видны прокорродировавшие
вытянутые частицы -феррита. На некото-
рых участках поверхности видны коррози-
онные дефекты МКК или питтинговая кор-
розия (фиг. 7, а) глубиной не более 10—15
мкм. На поверхности образцов УМЗ стали,
структура в которых сформирована после
одного или двух циклов РКУП, наблюдают-
ся единичные коррозионные питтинги. На
поверхности образцов УМЗ стали (N  4) кор-
розионные дефекты отсутствуют (фиг. 7, б).

На фиг. 8 представлены результаты ис-
пытаний методом ПДР образцов УМЗ ста-
лей после отжига в течение 1 ч при темпе-
ратурах 600, 700, 800 C. Отжиг способствует
увеличению склонности образцов УМЗ ста-
ли к МКК. Как видно из фиг. 8, вне зависи-
мости от режима РКУП отжиг приводит к
росту площади под кривой реактивации и,
как следствие, к повышению коэффициента
KМКК. При этом следует подчеркнуть, что
величина коэффициента KМКК остается мень-
ше порогового значения Kmax  0,11, что сви-
детельствует о высокой стойкости отожжен-
ных УМЗ сталей к МКК.

Таким образом, образцы УМЗ стали об-
ладают одновременно высокой релаксацион-
ной стойкостью и высокой стойкостью про-
тив МКК. Это позволяет эффективно исполь-
зовать УМЗ сталь 08Х18Н10Т для изготов-
ления релаксационно-стойкого машиностро-
ительного крепежа, работающего в условиях
воздействия повышенных нагрузок и корро-
зионно-агрессивных сред.

Обсуждение результатов. Расчет вкла-
дов в предел макроупругости и предел
текучести. Величина т аустенитной стали
может быть вычислена с помощью уравне-
ния Холла—Петча (1), в котором значение
0 в первом приближении может быть опре-
делено как сумма вкладов [77, 78]:

0  PN + AiCi + 1MGb
—

v +

+ 22MGb/. (2)

В уравнении (2) приведены следующие
вклады: PN — напряжение сопротивления

кристаллической решетки; c  AiCi — вклад
легирующих элементов в упрочнение аус-
тенита (Ai — вклад в упрочнение аустенита
i-го легирующего элемента, концентрация
которого составляет Ci); d  1MGb

—

v —
вклад дислокационного упрочнения (v —
плотность решеточных дислокаций);
p  22MGb/ — вклад частиц второй фазы
( — расстояние между частицами); G  81 ГПа
— модуль сдвига; b  0,258 нм — вектор
Бюргерса; 1  0,3—0,67 — численный ко-
эффициент, зависящий от характера распре-
деления и взаимодействия решеточных дис-
локаций; 2  0,5 — численный коэффици-
ент; M  3,1 — коэффициент Тейлора.

В соответствии с данными [77, 78] вклад
кристаллической решетки легированного
аустенита для сталей и жаропрочных нике-
левых сплавов составляет PN  60—70 МПа.
Вкладом частиц второй фазы в первом при-
ближении можно пренебречь, поскольку вы-
делившиеся частицы достаточно крупные и
расположены далеко одна от другой (см.
часть I): при   5—10 мкм вклад частиц
второй фазы составляет d  10 МПа.

Поскольку вклад никеля в упрочнение
аустенита мал [77, 78], можно предположить,
что основной вклад в величину 0 стали
(0  240 МПа) вносит дислокационное упроч-
нение. Величина d  0 – PN  170—180 МПа
при 1  0,3 соответствует плотности реше-
точных дислокаций v  81013 м–2, а при
1  0,67 плотность v  1,51013 м–2.

При средней величине K  0,46 МПам1/2

(см. ранее) и d  20 мкм вклад зерногра-
ничного упрочнения гз  Kd–1/2 в КЗ стали
составляет ~105 МПа.

Рассчитанное значение предела текучес-
ти КЗ стали т  240 МПа + 105 МПа  345
МПа оказывается меньше, чем эксперимен-
тально измеренная величина (380 МПа).

По нашему мнению, есть две основные
причины расхождения результатов расчетов
и экспериментальных данных. Во-первых,
следует отметить, что в микроструктуре аус-
тенитной стали присутствуют полосы -фер-
рита, которые могут препятствовать проте-
канию процессов микро- и макропластичес-
кой деформации. Традиционный подход к
расчету предела текучести стали с такой ком-
позитной структурой состоит в учете объем-
ной доли и предела текучести аустенита и
-феррита: т  fт() + fт(), где f и f —
объемные доли аустенита (-Fe) и -ферри-
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та; т() и т() — пределы текучести аусте-
нита и -феррита соответственно. Однако в
настоящее время нет возможности коррект-
но измерить величину предела текучести -
феррита (т()). В связи с этим корректная
оценка влияния таких мезобарьеров на ве-
личину предела текучести, к сожалению, пока
невозможна.

Во-вторых, необходимо учитывать влия-
ние структурно-фазового состояния границ
зерен на величину коэффициента Холла—
Петча. Оно может приводить к существен-
ному отличию средней величины K, рассчи-
танной по зависимости т—d–1/2, от значения
коэффициента Холла—Петча в КЗ (K0) и
УМЗ (K1) стали. В работах [3, 16, 75, 79, 80]
показано, что величины коэффициента K для
УМЗ и КЗ металлов могут существенно раз-
личаться. Отметим также, что в традицион-
ном подходе к определению среднего значе-
ния коэффициента K по углу наклона зави-
симости т—d–1/2 подразумевается постоян-
ство значений 0 и K для исследуемого мно-
жества величин {т1, т2, …, тn} и {d1, d2, …,
dn}. Как видно из фиг. 3, а и 4, а, значение
предела макроупругости 0 при РКУП и пос-
ледующем отжиге УМЗ стали изменяется.

Отметим также, что интенсивность рос-
та пределов макроупругости 0 и текучести
т с увеличением числа циклов РКУП раз-
ная (фиг. 4, а). Анализ представленных на
фиг. 4, а данных показывает, что в исход-
ном состоянии гз  т – 0  Kd–1/2  175
МПа, а при увеличении числа циклов до
N  3—4 (tРКУП  450 C) вклад гз повыша-
ется до 645—655 МПа. Это означает, что ве-
личина коэффициента K  (т – 0)d1/2 (см.
уравнение (1)) с увеличением числа циклов
РКУП монотонно уменьшается. Расчет по-
казывает, что величина K для КЗ стали со-
ставляет 0,78 МПам1/2, а после трех и четы-
рех циклов РКУП при температуре 450 C она
уменьшается соответственно до 0,46 и 0,35
МПам1/2. Аналогичный эффект наблюдает-
ся для образцов УМЗ стали, полученной ме-
тодом РКУП при температуре 150 C. Таким
образом, можно сделать вывод, что величина
коэффициента Холла—Петча в УМЗ стали
оказывается меньше, чем в КЗ стали.

Уменьшение величины K при РКУП свя-
зано, по нашему мнению, с фрагментацией силь-
но вытянутых частиц -феррита (толщина та-
ких частиц до 10 мкм, а длина до 500 мкм).
Пересекающие зерна аустенита более твер-

дые частицы -феррита (см. часть I, фиг. 1),
могут блокировать распространение пласти-
ческой деформации в зернах аустенита и пре-
пятствовать «передаче» пластической дефор-
мации из одного зерна аустенита в другое.
Сильная фрагментация таких частиц при
РКУП помогает устранить дополнительный
тип препятствий «барьерного» типа и спо-
собствует облегчению пластической деформа-
ции на микро- и макроуровнях.

Фактором, способствующим уменьшению
значения K в УМЗ стали, может быть также
затруднение образования дислокационных
скоплений у неравновесных границ зерен с
избыточной плотностью дефектов. В соответ-
ствии с данными [76] дислокации ориента-
ционного несоответствия (ДОН) и продукты
их делокализации, попавшие в границы зе-
рен при ИПД, создают дальнодействующие
поля внутренних напряжений, затрудняю-
щих движение дислокаций и образование
дислокационных скоплений вблизи границ
зерен УМЗ материала.

Если для КЗ стали принять, что K  0,78
МПам1/2 и d  20 мкм, то вклад зерногра-
ничного упрочнения составит гз  175 МПа.
В этом случае получим, что для КЗ стали
рассчитанное с учетом поправки на величи-
ну K значение т  240 + 175  415 МПа.
Рассчитанная величина предела текучести
хорошо соответствует экспериментально из-
меренной величине (т  380 МПа).

Значения пределов макроупругости и те-
кучести УМЗ стали после четырех циклов
РКУП составляют соответственно 410—425
и 1070—1145 МПа. Поскольку при РКУП
вклады PN, c и p не изменяются, увеличе-
ние предела макроупругости на 30—45 МПа
обусловлено, по нашему мнению, увеличени-
ем плотности решеточных дислокаций до
~1,21014 м–2 (при 1  0,3), а увеличение пре-
дела текучести — уменьшением размера зер-
на до субмикронного уровня.

Как видно из фиг. 4, а, отжиг УМЗ стали
при температуре 600 C приводит к повыше-
нию предела макроупругости на 0  200МПа.
Отметим, что отжиг УМЗ стали при данной тем-
пературе сопровождается выделением наноча-
стиц -фазы, размер которых R  10—15 нм (см.
часть I). Предположим, что влияние наночас-
тиц -фазы на величину предела макроупруго-
сти описывается уравнением Орована [77, 78]:

0  2MGbf
—

v/R, (3)
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где fv — объемная доля выделяющихся час-
тиц -фазы.

Подставляя в уравнение (3) G  81 ГПа,
b  0,258 нм, 2  0,5, M  3,1 и R  15 нм,
получим, что повышение предела макроуп-
ругости составит 0  250 МПа. Хорошее
соответствие расчетов экспериментальным
данным (см. фиг. 4, а) свидетельствует о том,
что наблюдаемое повышение предела макро-
упругости при отжиге УМЗ стали обуслов-
лено выделением частиц -фазы.

Отметим, что масштаб увеличения преде-
ла текучести т при отжиге УМЗ стали ока-
зывается намного меньше, чем масштаб уве-
личения предела макроупругости 0 (см.
фиг. 4). По-видимому, это связано с протека-
нием процессов зернограничного возврата,
которые приводят к уменьшению плотности
ДОН и продуктов их делокализации (нор-
мальных и скользящих компонент делока-
лизованных дислокаций) [76]. Снижение
плотности зернограничных дефектов в соот-
ветствии с данными [76] будет приводить к
уменьшению их вклада в величину предела
текучести. Одновременное уменьшение вкла-
да зернограничных дефектов, создающих
дальнодействующие поля внутренних напря-
жений, и увеличение предела макроупругос-
ти, обусловленное выделением частиц -фазы,
приводят к слабому изменению предела те-
кучести при отжиге УМЗ стали.

Релаксационная стойкость. Как было
показано выше, УМЗ сталь обладает более вы-
сокой, чем КЗ сталь, релаксационной стойко-
стью. При одном и том же приложенном на-
пряжении глубина релаксации  в УМЗ ста-
ли оказывается намного меньше (см. фиг. 2,
а). Проанализируем механизмы релаксации
напряжений УМЗ стали, обуславливающие ее
повышенную релаксационную стойкость.

Основным механизмом релаксации на-
пряжений является аккомодационная пере-
стройка дислокационной структуры [61—63].
В КЗ материалах при комнатной температу-
ре таким механизмом наиболее часто явля-
ется скольжение решеточных дислокаций в
поле равномерно распределенных точечных
дефектов. Зависимость скорости деформации
 от напряжения  в этом случае может быть
описана формулой:

*
0 т

B

exp {1 / }
F

k T

⎛ ⎞Δε = ε − − σ σ⎜ ⎟
⎝ ⎠

, (4)

где 0 — предэкспоненциальный множитель;
F — свободная энергия преодоления пре-
пятствий, зависящая от типа препятствий
(энергия активации пластической деформа-
ции); kB — постоянная Больцмана; *

т —
атермическое напряжение течения при 0 K,
процедура расчета которого описана в рабо-
те [81].

В первом приближении скорость пласти-
ческой деформации может быть принята про-
порциональной скорости релаксации напря-
жений: /E, где E — модуль упругости.
Скорость релаксации можно вычислить:
  /r. Поскольку значение длительности
релаксации r  60 с и Е  217 ГПа для всех
образцов одинаковы, величина свободной
энергии F/kBT может быть определена по
углу наклона зависимости ln()—1–/

т

(фиг. 9).
Как видно из фиг. 9, а, характер зависи-

мости ln()—1–/
т для КЗ стали двуста-

дийный. В области микропластической дефор-
мации свободная энергия преодоления точеч-
ных препятствий F1  4,8 kBT  (~0,62 Gb3),
что хорошо соответствует литературным дан-
ным (~0,5 Gb3 для сталей AISI 304 и AISI
316 [81]). Это позволяет сделать вывод, что
на стадии микропластической деформации
основным механизмом релаксации напря-
жений является скольжение решеточных
дислокаций. При повышенных напряжени-
ях свободная энергия преодоления препят-
ствий стремится к F2  0,9 kBT (~0,12 Gb3).
В соответствии с классификацией [82] пре-
пятствия с F < 0,2 Gb3 относятся к «сла-
бым» препятствиям для движения дислока-
ций. В случае КЗ стали, деформируемой в
области макропластической деформации, та-
кими препятствиями могут выступать гра-
ницы зерен аустенита.

В УМЗ сталях стадия с повышенной сво-
бодной энергией F1  (4,9—6,2)kBT  (~(0,63—
0,80)Gb3) наблюдается только при малых
напряжениях. В области микро- и макропла-
стической деформации величина свободной
энергии преодоления препятствий составляет
F2  (2,2—2,3)kBT  (~(0,28—0,30) Gb3). В
УМЗ металлах границы зерен являются ос-
новным типом препятствий для скольжения
решеточных дислокаций [76]. В связи с этим
можно предположить, что протяженная ста-
дия микропластической деформации харак-
теризует преодоление решеточными дисло-
кациями границ зерен.
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Отметим, что значение F2 в УМЗ стали
(~(0,28—0,30) Gb3) оказывается заметно боль-
ше, чем в КЗ стали (~0,12 Gb3). Согласно дан-
ным [76] неравновесные границы зерен УМЗ
металлов имеют повышенную плотность ДОН,
характеризуемых плотностью bb, и продук-
тов их делокализации — скользящих и нор-
мальных компонент вектора Бюргерса дело-
кализованных дислокаций, характеризуемых
плотностями wt и wn соответственно. Фор-
мируемые при РКУП на границах зерен де-
фекты создают дальнодействующие поля
внутренних напряжений, которые препят-
ствуют скольжению решеточных дислокаций
в объеме зерен аустенита и затрудняют об-
разование дислокационных скоплений у гра-
ниц зерен [76]. Этот фактор является, по на-
шему мнению, основной причиной повыше-

ния свободной энергии преодоления реше-
точными дислокациями границ зерен (F2)
в УМЗ стали.

В пользу данного предположения косвен-
но свидетельствует изменение свободной
энергии F2 при отжиге УМЗ стали (фиг. 9,
б). Как видно из фиг. 9, б, отжиг УМЗ стали
приводит к изменению характера кривой
релаксации (). При отжиге УМЗ стали
до температуры 700 C, соответствующей
температуре начала рекристаллизации, сво-
бодная энергия существенно не изменяется:
F2  (2,70—2,92)kBT, или (0,34—0,37) Gb3.
После отжига при температуре 750—800 C
вид зависимости ln()—1–/

т становится
двустадийным, а величина F2 монотонно
уменьшается. Интересно отметить, что вели-
чина свободной энергии F1 для отожжен-
ной УМЗ стали монотонно возрастает от
5,6kBT (0,70 Gb3) при tотж  800 C до 9,2kBT
(1,16 Gb3) при tотж  900 C (см. фиг. 8, б).
Этот результат, по нашему мнению, связан с
выделением частиц -фазы при нагреве (см.
часть I).

Таким образом, причиной повышенной
релаксационной стойкости УМЗ стали явля-
ется формирование дальнодействующих по-
лей внутренних напряжений от неравновес-
ных границ зерен, которые препятствуют сво-
бодному движению решеточных дислокаций.

Дополнительным фактором, способствую-
щим повышению релаксационной стойкос-
ти при РКУП, может быть изменение фазо-
вого состава стали. Как следует из анализа
результатов рентгеновских исследований, в
стали после четырех циклов РКУП содер-
жится от 7—8% (tРКУП  150 C) до 17—18%
(tРКУП  450 C) более прочных частиц -мар-
тенсита (см. часть I). При одинаковом внеш-
нем напряжении глубина релаксации напря-
жений (аккомодационной перестройки де-
фектной структуры) в более прочной -
фазе будет меньше, чем в пластичной -фазе.
В связи с этим увеличение содержания проч-
ных частиц -фазы может способствовать
повышению релаксационной стойкости УМЗ
стали.

Коррозионная стойкость. Анализ ре-
зультатов коррозионных испытаний показы-
вает, что РКУП приводит к незначительно-
му повышению скорости коррозии vкор, рас-
считанной по методу Тафеля. Кроме этого,
по результатам потенциодинамических ис-
пытаний УМЗ сталь 08Х18Н10Т обладает

Фиг. 9. Зависимость глубины релаксации
от величины приложенного напряжения в ко-
ординатах ln()—1–/*

т: а — сравнение КЗ и
УМЗ сталей (анализ данных, представленных на
фиг. 2, а); б — влияние температуры отжига на
кривые релаксации УМЗ стали (анализ данных,
представленных на фиг. 2, б)
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более высокой склонностью к МКК по срав-
нению с КЗ сталью. Подчеркнем, что, несмот-
ря на обнаруженное снижение коррозионной
стойкости, УМЗ сталь полностью соответству-
ет требованиям ГОСТ 9.914—91 по стойкос-
ти против МКК.

Основной причиной повышения скорос-
ти коррозии и снижения стойкости к МКК
в УМЗ сталях является, по нашему мнению,
увеличение объемной доли -мартенсита и,
как следствие, формирование двухфазной
(+) микроструктуры. Частицы -мартен-
сита деформации, химический состав кото-
рых отличается от состава аустенита, имеют
более высокую скорость коррозии (растворе-
ния). Поэтому повышение объемной доли -
фазы будет приводить к увеличению скоро-
сти общей коррозии в соответствии с обыч-
ным правилом: vкор  fv + fv, где v, v
— скорости растворения - и -фаз.

Формирование двухфазной микрострук-
туры приводит к появлению микрогальвани-
ческих пар аустенит—-мартенсит, границы
которых являются местами ускоренного кор-
розионного разрушения при электрохимичес-
ких испытаниях на МКК. Таким образом,
при повышении объемной доли мартенсита
деформации создаются условия для роста
скоростей общей коррозии и МКК.

Фактором, способствующим снижению
стойкости стали против МКК после РКУП,
может быть также перераспределение леги-
рующих элементов (хрома и никеля) при
ИПД. Как показано в работе [82], границы
зерен нанокристаллической аустенитной ста-
ли Fe-12%Cr-30%Ni (сталь Х12Н30) с раз-
мером зерна ~60 нм после ИПД обогащены
никелем, но имеют пониженную концентра-
цию хрома. Теоретически было предсказано,
что с повышением температуры ширина при-
граничной обогащенной никелем зоны бу-
дет увеличиваться [83]. Деформационно-сти-
мулированная сегрегация атомов никеля на
границах зерен аустенита была использова-
на для объяснения эффекта образования фер-
ромагнитных кластеров на границах зерен
сталей Х12Н30 и Х12Н40 в ходе ИПД [82].
Такое деформационно-стимулированное рас-
слоение твердого раствора в УМЗ стали
08Х18Н10Т должно способствовать ускоре-
нию электрохимической коррозии вблизи
границ зерен.

Образование частиц -фазы является еще
одним фактором, который следует учитывать

при анализе результатов коррозионных испы-
таний УМЗ стали. Как показано в части I,
при отжиге образцов УМЗ стали наблюдает-
ся выделение наночастиц -фазы, неравно-
мерно распределенных в объеме зерен. Ана-
лиз представленных на фиг. 8 результатов
коррозионных испытаний методом ПДР по-
казал, что отжиг в интервале температур
600—800 C, сопровождающийся выделени-
ем частиц -фазы, приводит к снижению
стойкости УМЗ стали к МКК. При этом сле-
дует отметить, что, поскольку частицы пре-
имущественно располагаются в объеме зерен
и существенного выделения частиц -фазы
на границах зерен аустенита не происходит,
наблюдаемое снижение стойкости против
МКК — результат весьма неожиданный. По
нашему мнению, одной из основных причин
наблюдаемого эффекта является обеднение
границ зерен аустенита по хрому, которое
было описано в работе [82].

Выводы. 1. Отмечается, что ультрамелко-
зернистая (УМЗ) сталь обладает повышенной
релаксационной стойкостью — более высо-
кой величиной предела макроупругости и
меньшей величиной глубины релаксации
(при заданной величине приложенного на-
пряжения) по сравнению с крупнозернистой
сталью. Повышенная релаксационная стой-
кость УМЗ стали обусловлена особым меха-
низмом релаксации внутренних напряжений,
связанных с взаимодействием решеточных
дислокаций с неравновесными границами
зерен УМЗ стали. Вероятной причиной по-
вышения релаксационной стойкости УМЗ
стали может быть также присутствие более
прочных частиц мартенсита деформации, в
которых затруднена аккомодационная пере-
стройка дислокационной структуры.

2. Процесс равноканального углового
прессования (РКУП) приводит к снижению
коррозионной стойкости аустенитной стали
— наблюдается повышение скорости общей
коррозии и увеличение склонности стали к
межкристаллитной коррозии. Снижение кор-
розионной стойкости обусловлено, в первую
очередь, наличием частиц мартенсита дефор-
мации, которые имеют бoльшую по сравне-
нию с исходным состоянием скорость ра-
створения. Присутствие частиц мартенсита
деформации приводит к появлению в мик-
роструктуре стали микрогальванических пар
мартенсит—аустенит, по границам зерен ко-
торых возможно ускоренное протекание меж-
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кристаллитной коррозии (МКК). Важно при
этом отметить, что, несмотря на некоторое
снижение коррозионной стойкости УМЗ ста-
ли, ее характеристики по-прежнему соответ-
ствуют всем требованиям нормативной до-
кументации (например, ГОСТ 9.914—91) по
стойкости против МКК.
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