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Количественный фазовый анализ — важ-
ный метод исследования (+)-сталей, по-
скольку от соотношения указанных фаз в
значительной степени зависит комплекс ме-
ханических и функциональных свойств ма-
териала. Для определения соотношения - и
-фаз применяют разные методы: обычный
рентгеновский [1—5], на использовании син-
хротронного излучения [6—9] и нейтронной
дифракции [10, 11]. При этом во всех слу-
чаях для компенсации текстурного эффекта
служит операция усреднения полюсных
плотностей трех—четырех рефлексов каждой
из фаз. В работе [5] проведено сопоставле-
ние магнитных и рентгеновских методов и
показано, что магнитный метод имеет ряд

преимуществ. При этом отмечается, что наи-
более широкое применение для решения ука-
занной задачи находит рентгеновский метод,
поскольку в отличие от магнитного, который
дает усредненную по толщине полуфабриката
информацию, позволяет оценить распределе-
ние фазового состава по сечению, что явля-
ется важной характеристикой для прогнози-
рования работоспособности полуфабрикатов.

Устойчивость аустенита оценивают по его
стабильности относительно атермического -
мартенситного превращения и превращения,
инициированного деформацией. Количе-
ственно эти два вида стабильности характе-
ризуются соответственно параметрами Ms и
Md30. Параметр Ms — это температура на-
чала атермического -мартенситного превра-
щения при охлаждении, а Md30 — темпера-
тура, при которой образуется 50% -мартен-
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Рентгеновским методом определяли влияние величины обжатия при холодной прокатке
клиновых образцов стали 20Х15АН3МД2 на количественный фазовый состав, текстуру и оста-
точные макронапряжения - и -фаз. С увеличением обжатия доля -фазы уменьшается от 82%
в исходном горячекатаном состоянии до 74% при обжатии 10% и до 60% при увеличении обжа-
тия до 70%. Тип текстуры аустенита характеризуется компонентами, типичными для текстуры
прокатки ГЦК металлов — это текстура «латуни» ({110}<112>), которая не меняется при обжа-
тии 10%, а затем существенно увеличивается при обжатии 20% и остается на том же уровне
вплоть до обжатия 70%. Текстура -фазы характеризуется тремя компонентами: {110}<110>,
{211}<110> и {001}<110>, первые два — это текстуры превращения, которые доминируют в ис-
ходном состоянии, а после обжатия 30% усиливается третий компонент, соответствующий тек-
стуре прокатки ОЦК -фазы. Оценка остаточных напряжений показала, что в -фазе формируют-
ся сжимающие напряжения величиной 600—1100 МПа, а в -фазе — растягивающие напряже-
ния величиной 1200—1600 МПа.
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сит при 30%-ной деформации растяжением
[12, 13]. Для трип-сталей наличие метаста-
бильного аустенита является основной харак-
теристикой, поэтому при выборе сталей для
исследований мы ориентировались на этот
параметр. Представляет интерес оценить па-
раметр Md30 как для исследуемой стали, так
и для некоторых других трип-сталей. В ра-
боте [13] на основе результатов исследова-
ний сталей системы Fe-Ni-Cr выведено эм-
пирическое уравнение, связывающее величи-
ну параметра Md30, C, с химическим соста-
вом:

Md30  551 – 462(C+N) – 9,2Si – 8,1Mn –

– 13,7Cr – 29(Ni+Cu) – 18,5Мо – 68Nb. (1)

В работе [12] использованы кроме урав-
нения (1) еще три соотношения:

Md30  497 – 462(C+N) – 9,2Si – 8,1Mn –

– 13,7Cr – 20(Ni+Cu) – 18,5Mo, (2)

Md30  608 – 515C – 821N – 7,8Si –

– 12Mn – 13Cr – 34(Ni+Cu) – 6,5Mo, (3)

Md30  413 – 462(C+N) – 9,2Si – 8,1Mn –

– 13,7Cr – 9,5(Ni+Cu) – 18,5Mo. (4)

Результаты для множества составов трип-
сталей показали большое отличие расчетов
по уравнению (4) от остальных трех. Поэто-
му мы усредняли результаты, полученные по
соотношениям (1)—(3). Единственное изме-
нение, которое было внесено в соотношения
(1)—(4), связано с добавлением меди (по ана-
логии с уравнением (1) ее вклад был при-
нят равным вкладу никеля).

Авторы работы [14] попытались найти
корреляцию параметра Md30 и величины ос-
таточных макронапряжений для нескольких
трип-сталей. Обнаружен сложный характер
влияния параметра Md30 на остаточные напря-
жения. Остаточные напряжения в аустените
для всех трип-сталей и нержавеющей стали
со стабильным аустенитом (Md30  –256 C)
либо близки к нулю, либо они слабые сжи-
мающие, не превышают –200 МПа. В мар-
тенсите величина растягивающих остаточных
напряжений следующая: 800—1400МПа для
трип-стали с Md30  –40 и 50 C и 1100—1800
МПа для стали с Md30  22 C. Таким обра-
зом, трип-стали с параметром Md30 в диапа-
зоне от –40 до 50 C характеризуются нали-
чием высоких растягивающих напряжений

в мартенсите, при этом отмечается сложный
характер корреляции с данным параметром
величины напряжений, что послужило сти-
мулом для проведения настоящей работы.
Исследовалось формирование фазового соста-
ва, текстуры и остаточных напряжений в -
и -фазах стали 20Х15АН3МД2, для которой
в соответствии с уравнениями (1)—(3) вели-
чина параметра Md30 составила 10 C.

Материалы и методы исследования.
Указанные задачи исследовали при холод-
ной прокатке стали 20Х15АН3МД2, состав
которой приведен в табл. 1. Прокатку стали
осуществляли с использованием клиновых
образцов длиной 100, шириной 12 и толщи-
ной от 12 до 2 мм. Определяли текстуру, фа-
зовый состав и остаточные напряжения в
направлениях нормали к плоскости прокат-
ки (НН) и в направлении прокатки (НП) в
зонах клиновых образцов, соответствующих
обжатиям 0, 10, 20, 30, 40, 50, 60 и 70%.

Таблица 1

Содержание элементов, мас.%,
в исследуемой стали 20Х15АН3МД2

С N iS nM rC iN uC oM

52,0 21,0 32,0 11,1 3,41 49,2 7,1 13,1

Для определения соотношения долей аус-
тенита () и мартенсита () в структуре трип-
стали использовали уравнение, в котором
эффект текстуры учитывали усреднением
отношений экспериментальных интенсивно-
стей нескольких (hkl) рефлексов - и -фаз
(соответственно I

hkl и I
hkl) к теоретическим

интенсивностям этих рефлексов (R
hkl, R


hkl),

которые соответствуют интенсивностям бес-
текстурного эталона:
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где n, m — число (hkl) пиков - и -фаз соот-
ветственно.

Обычно в расчетах используют два—че-
тыре рефлекса каждой из фаз. В нашей ра-
боте использовано по четыре рефлекса аус-
тенита ((111), (200), (220), (331)) и мартенси-
та ((110), (200), (112) и (310)). Такой выбор
рефлексов можно считать наиболее обосно-
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ванным, поскольку в наборе рефлексов каж-
дой фазы присутствуют по два рефлекса с
повышенной полюсной плотностью (Phkl).
Для -фазы — это рефлексы (200) и (211),
которые соответствуют типичной текстуре
прокатки ОЦК металлов, а для -фазы — реф-
лексы (220) и (331), которые соответствуют
текстурному компоненту «латуни», который
доминирует в нашем случае. Такой выбор, как
отмечено выше, является оптимальным, по-
скольку число используемых рефлексов не-
достаточно для учета текстурного фактора.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. Фазовый состав и текстура стали
в зависимости от обжатия. На фиг.1 и 2
приведены рентгенограммы, соответствующие
исходному состоянию, а также обжатию 10, 60
и 70%. В исходном горячекатаном состоя-
нии доля -фазы составляет 82% (фиг. 3).
После обжатия 10% количество -фазы сни-
жается до 74% и до 60% после обжатия 20%.

При дальнейшей прокатке количество -фазы
практически не изменяется (фиг. 3).

На фиг. 4 приведены данные о влиянии
степени обжатия на полюсную плотность реф-
лексов -фазы в образцах НН и НП исследуе-
мой стали. Видно, что тип текстуры по мере
обжатия практически не меняется и его мож-
но охарактеризовать ориентацией {110}<uvw>,
которая близка к одному из основных ком-
понентов текстуры прокатки ГЦК металлов
— текстуре «латуни» ({110}<112>). Интенсив-
ность исходной текстуры не меняется при
обжатии 10%, а затем существенно возрас-
тает при обжатии 20% и остается на том же
уровне вплоть до обжатия 70%. Наблюдает-
ся аналогичный характер изменения тексту-
ры и фазового состава, последний, начиная с
обжатия 20%, также не меняется.

На фиг. 5 приведены зависимости полюс-
ной плотности рефлексов -фазы в НН и НП
в зависимости от обжатия. В отличие от тек-

Фиг. 1. Рентгенограммы стали 20Х15АН3МД2 (а, б — образцы НН; в, г — образцы НП) в исходном
состоянии (а, в) и после обжатия   10% (б, г)
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стуры -фазы, которая практически не меня-
лась с увеличением обжатия, текстура -фазы
меняется существенно. Объясняется это тем,
что для -фазы как в исходном состоянии
после горячей прокатки, так и при холодной
прокатке это текстура прокатки, которая
принципиально не меняется с температурой.
В то же время для -фазы после горячей про-
катки это текстура превращения, которая оп-
ределяется текстурой -фазы и ориентацион-
ными соотношениями при превращении

Фиг. 2. Рентгенограммы стали 20Х15АН3МД2 (а, б — образцы НН; в, г — образцы НП) в состоянии
после обжатия  60 (а, в) и 70% (б, г)

Фиг. 3. Количества -фазы в стали
20Х15АН3МД2 в зависимости от степени дефор-
мации

  . Исходя из приведенного, текстура -
фазы — более интересный предмет для ана-
лиза по сравнению с текстурой -фазы. Мож-
но выделить три компонента текстуры -
фазы: {110}<110>, {211}<110> и {001}<110>
(на фиг. 5 кристаллографическим плоско-
стям {001} соответствует рефлекс (200)).

В исходном состоянии доминируют пер-
вые два компонента, поскольку это компо-
ненты превращения, а начиная с обжатия
30% доминирует третий компонент (см. фиг.
5, а), который называют «повернутая тексту-
ра куба» (текстура куба {001}<100>, относи-
тельно которой текстура {001}<110> повер-
нута на 45). Интересно, что при прокатке с
обжатием 10% интенсивности компонентов
превращения возрастают (фиг. 5, а), при этом
текстура прокатки не меняется. Это свиде-
тельствует о том, что 10%-ная холодная де-
формация осуществляется за счет превраще-
ния    (трип-эффект). Действительно, как
это видно на фиг. 3, обжатие 10% приводит
к снижению на 8% количества -фазы. Од-
нако данные фиг. 3 относятся только к пре-
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вращению   , а наличие трип-эффекта
подтверждается только изменением тексту-
ры -фазы, которое свидетельствует о нали-
чии соответствующих ориентационным со-
отношениям Курдмова—Закса изменений
ориентировок. Компонент текстуры
{211}<110> доминирует вплоть до обжатия
30% (см. фиг. 5, а) и остается как дополни-
тельный к основному кубическому до обжа-
тия 70%. Это является естественным резуль-
татом, поскольку этот компонент относят не
только к превращению, но и к компонентам
прокатки ОЦК металлов. Доминирование
«повернутой текстуры куба» после обжатия
30% является следствием особенностей дис-
локационных механизмов деформации.

Остаточные напряжения. В работе [15]
развит метод разделения эффектов напряже-
ний и градиента параметров решетки, осно-
ванный на особенностях упругой анизотро-

пии кристаллов. Показано, что для оценки
остаточных напряжений можно анализиро-
вать параметры решетки зерен, в которых
разные плоскости отражения параллельны
поверхности образца. В этом случае для
любой пары рефлексов (h1k1l1) и (h2k2l2) ве-
личину остаточных напряжений можно вы-
числить на основании определения соответ-
ствующих периодов решетки (ah1k1l1

, ah2k2l2
):

1 1 1 2 2 2

2 2 2 1 1 1 1 1 1 2 2 2

ост 2( )

h k l h k l

h k l h k l h k l h k l

a a

a K a K

−
σ =

−
, (6)

где Khkl  (/E)hkl  –S11–(S11–S12–
1/2S44)(h2k2 +

+h2l2+k2l2)/(h2+k2+l2)2; Sij (i, j  1, 2, 4) — мо-
дули упругой податливости.

Зная величину остаточных напряжений,
можно вычислить также значение парамет-
ра решетки (a0) за вычетом вклада упругих
напряжений:

Фиг. 4. Зависимость от степени деформации полюсных плотностей рефлексов (hkl) -фазы в образцах
НН (а) и НП (б) стали 20Х15АН3МД2

Фиг. 5. Зависимость от степени деформации полюсных плотностей рефлексов (hkl) -фазы в образцах
НН (а) и НП (б) стали 20Х15АН3МД2
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a0  аhkl/(1 + 2остKhkl). (7)

На фиг. 6 представлены рассчитанные по
уравнению (7) значения параметров решет-
ки для разных рефлексов - и -Fe для слу-
чая   500 МПа и а0  286 и 360 пм соот-
ветственно для - и -Fe. Константы упруго-
сти для соответствующих ориентаций при-
ведены в табл. 2. Графики на фиг. 6 демон-
стрируют влияние на величину рассчитан-
ных для разных рефлексов (hkl) параметров
решетки величины и знака остаточных уп-
ругих напряжений. Точность оценки остаточ-
ных напряжений предлагаемым методом за-

висит от величины упругой анизотропии дан-
ного металла. Существует единственный ме-
талл — вольфрам, у которого отсутствует
упругая анизотропия и для него этот метод
принципиально не применим.

На фиг. 7 приведены аналогичные зави-
симости, полученные экспериментально для
- и -фаз стали на образцах прокатанной
клиновой заготовки из области обжатия
50%. Даже без расчетов видно, что мотив
этих зависимостей свидетельствует о нали-
чии в мартенсите (фиг. 7, а) растягивающих
напряжений, а в аустените (фиг. 7, б) сжи-
мающих напряжений, при этом их величи-
на превышает приведенный на фиг. 6 рас-
четный вариант.

На фиг. 8 приведены результаты исполь-
зования этой методики для образцов прока-
танной клиновой заготовки из областей с
обжатиями от 10 до 70%. Показано, что для
всех режимов прокатки характерно наличие

Фиг. 7. Значения периодов решетки, рассчитанные из межплоскостных расстояний для рефлексов (hkl)
-фазы (а) и -фазы (б) в образцах прокатанной клиновой заготовки стали 20Х15АН3МД2 из области об-
жатия 50%

Фиг. 6. Значения периодов решетки, рассчитанные из межплоскостных расстояний для рефлексов (hkl)
- (а) и -Fe (б) с учетом упругой анизотропии монокристаллов железа для случая остаточных напряже-
ний 500 МПа

Таблица 2

Значения константы упругости –Khkl104, ГПа,
для разных рефлексов (hkl) железа

)011( )111( )002( )211( )022( )311( )222(

7,31 7,8 7,82 7,31 7,31 3,91 7,8
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сжимающих напряжений в -фазе (600—1100
МПа) и растягивающих напряжений в -фазе
(1200—1600 МПа). Этот эффект, по нашему
мнению, обусловлен тем, что положительный
объемный эффект превращения    при-
водит к сжимающим напряжениям в обеих
фазах, но если превращение реализуется при
повышенных температурах, то при дальней-
шем охлаждении в -фазе возникают рас-
тягивающие напряжения, обусловленные бо-
лее низкой величиной температурного коэф-
фициента линейного расширения (ТКЛР) по
сравнению с -фазой. В случае холодной про-
катки растягивающие напряжения в -фазе
могут стимулироваться промежуточными
отжигами, а также адиабатическим нагревом
в результате интенсивных деформаций.

Известно, что аустенитные стали харак-
теризуются значительно более высокими ве-
личинами ТКЛР по сравнению в мартенсит-
ными сталями. В работе [16] методом высо-
котемпературной рентгенографии исследова-
ли фазовый состав, периоды решетки и ве-
личины ТКЛР - и -фаз трип-стали ВНС9-
Ш после разных режимов отжига. Показа-
но, что значения ТКЛР обеих фаз зависят
от соотношения их содержаний. Так, ТКЛР
-фазы составляет 11,610–6 K–1 для одно-
фазной структуры и 12,410–6 K–1 в случае
двухфазной структуры, содержащей 46% -
фазы. При этом ТКЛР -фазы составляет
19,210–6 K–1 и его значение снижается до
17,510–6 K–1 при уменьшении количества -
фазы до 28%. Найдена обратная зависимость
между величинами ТКЛР и периодов реше-

ток: более высоким значениям ТКЛР - и
-фаз стали соответствуют более низкие зна-
чения периодов их решеток. Поскольку ве-
личина периода решетки определяется в ос-
новном содержанием углерода, этот эффект
обусловлен влиянием на величину ТКЛР со-
держания углерода в - и -фазах. Известно,
что для трип-сталей содержание углерода в
твердом растворе играет важную роль в обес-
печении функциональных свойств, поэтому
обнаруженная корреляция делает перспек-
тивным исследования закономерностей тер-
мического расширения трип-сталей.

В работах [14, 17, 18], как и в нашем ис-
следовании, выявлены высокие растягиваю-
щие напряжения в мартенсите в результате
пластической деформации, которые могут
существенно снижать пластические характе-
ристики сталей, особенно в операциях глу-
бокой вытяжки. В работе [14] значительное
внимание уделяется текстурным эффектам,
оценивается коэффициент Ланкфорда, с ко-
торым принято связывать характеристики
глубокой вытяжки.

Сопоставление наших результатов оцен-
ки остаточных напряжений в стали
20Х15АН3МД2 с результатами работы [14]
показало, что они близки по крайней мере
для мартенсита. В нашем случае величина
остаточных растягивающих напряжений в
мартенсите составляет 1200—1600 МПа, а в
работе [14] указывается диапазон 800—1800
МПа. Для аустенита мы, как и в работе [14],
получили сжимающие напряжения, но вели-
чина этих напряжений в нашем случае су-
щественно выше (600—1100 МПа). Анализ
полученных результатов свидетельствует о
том, что параметр Md30 является важным
показателем деформационной стабильности
для сталей системы Fe-Cr-Ni. Однако при-
менительно к трип-сталям требуется неко-
торая корректировка, поскольку для этих
сталей важно обеспечить контролируемый
распад метастабильного аустенита при тем-
пературах эксплуатации изделий, которые
близки к комнатной. В этой связи кажется
более эффективным ввести коэффициент
склонности к стимулированному деформаци-
ей распаду аустенита в виде доли распавше-
гося аустенита при испытании на растяже-
ние при комнатной температуре на опреде-
ленной стадии испытания, возможно, и в мо-
мент разрушения образца.

Фиг. 8. Зависимость от степени деформации
остаточных напряжений в - и -фазах в образ-
цах прокатанной клиновой заготовки стали
20Х15АН3МД2 в диапазоне обжатий 10—70%
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Выводы. 1. Рентгеновским методом оп-
ределяли количественный фазовый состав,
текстуру и остаточные макронапряжения в
- и -фазах после холодной прокатки кли-
новых образцов стали 20Х15АН3МД2 в зо-
нах, соответствующих обжатиям 0, 10, 20, 30,
40, 50, 60 и 70%.

2. В исходном горячекатаном состоянии
доля -фазы составляет 82%, затем после
обжатия 10% она снижается до 74% и до
60% после обжатия 20%. При дальнейшей
прокатке количество -фазы практически не
изменяется.

3. Текстура аустенита характеризуется
ориентацией {110}<uvw>, которая близка к
одному из основных компонентов текстуры
прокатки ГЦК металлов — текстуре «лату-
ни» ({110}<112>), интенсивность которой не
меняется при обжатии 10%, а затем суще-
ственно увеличивается при обжатии 20% и
остается на том же уровне вплоть до обжа-
тия 70%. Отмечается аналогичный характер
изменения текстуры и фазового состава, ко-
торый, начиная с обжатия 20%, также не ме-
няется.

4. Текстура -фазы характеризуется тре-
мя компонентами: {110}<110>, {211}<110>
и {001}<110>, в исходном состоянии доми-
нируют первые два компонента, поскольку
это компоненты превращения, а начиная с
обжатия 30% доминирует третий компонент.

5. При прокатке с обжатием 10% увели-
чиваются интенсивности компонентов пре-
вращения, при этом текстура прокатки не
меняется, что свидетельствует о том, что 10%-
ная холодная деформация осуществляется за
счет превращения    (трип-эффект).

6. Для всех режимов прокатки характер-
но наличие сжимающих напряжений в -
фазе (600—1100 МПа) и растягивающих на-
пряжений в -фазе (1200—1600 МПа). Пер-
вые обусловлены положительным объемным
эффектом превращения   , а вторые —
деформацией растяжения при охлаждении,
вызванной более высокими значениями тем-
пературного коэффициента линейного рас-
ширения аустенита.
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