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Проведены измерения динамического предела упругости и откольной прочности высоколегиро-
ванной хромомарганцевоникелевой стали в области температурного мартенситно-аустенитного
перехода −120÷ 200 ◦C путем регистрации полных волновых профилей с помощью лазерного
интерферометра VISAR и их последующего анализа. Найдено, что откольная прочность иссле-
дуемой стали в мартенситной фазе на 25÷ 30 % выше прочности стали в аустенитной фазе. При-
чем прочность уменьшается ступенчатым образом в узком температурном диапазоне, примерно
−50÷ 20 ◦C, где, по-видимому, и происходит основное изменение внутренней структуры стали
вследствие мартенситно-аустенитного перехода. Измеренные значения динамического предела
упругости высоколегированной стали имеют достаточно большой разброс и слабо уменьшают-
ся с ростом температуры без каких-либо особенностей, связанных с мартенситно-аустенитным
превращением структуры.
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ВВЕДЕНИЕ

Высоколегированные стали хорошо из-
вестны своими особыми прочностными свой-
ствами, хорошей пластичностью и корро-
зионной стойкостью, что обусловливает их
очень широкое применение во многих обла-
стях промышленности. В ряде случаев хими-
ческий состав (комбинация легирующих эле-
ментов) и условия эксплуатации (температу-
ра или деформационные условия) могут при-
водить к мартенситным фазовым превраще-
ниям из метастабильной аустенитной фазы в
α′-мартенсит [1]. Такие переходы, сопровож-
дающиеся улучшением прочностных и пла-
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стических свойств стали, называются TRIP
(transformation induced plasticity) эффектом [2].
Температурный эффект состоит в следующем.
Ниже некой температуры Ts при охлажде-
нии спонтанно формируется α′-мартенситная
структура. Выше этой температуры и ни-
же некой температуры Td α′-мартенсит мо-
жет формироваться под действием приложен-
ных напряжений или при деформировании об-
разца. Эта температура является максималь-
ной, когда существует возможность мартен-
ситного превращения для легированного спла-
ва данного химического состава вследствие ме-
ханических воздействий [3, 4]. Формирование
α′-мартенсита естественным образом приводит
к упрочнению металла и увеличению характе-
ристик его деформационных кривых [5, 6]. Кро-
ме химического состава, другим главным фак-
тором реализации мартенситного превращения
является удельная энергия дефекта упаковки,
определяющая основной деформационный ме-
ханизм [7–9]. Оба этих фактора сильно зависят
от состава легирующих элементов и темпера-
туры [6, 8, 10]. Прочностные свойства подоб-
ных сталей изучались в основном при скоро-
стях деформирования до 103 с−1, данные об их
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прочностных характеристиках при динамиче-
ских (ударно-волновых) воздействиях практи-
чески отсутствуют.

В настоящей работе проведены измерения
динамической прочности аустенитной высоко-
легированной хромомарганцевоникелевой ста-
ли в условиях откольного разрушения при ско-
ростях деформирования до 105 с−1 в диапазоне
температуры−120÷ 200 ◦C, что соответствует
температурам мартенситно-аустенитных пре-
вращений для данной стали.

ИССЛЕДУЕМЫЕ ОБРАЗЦЫ
И ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ МЕТОДЫ

Химический состав исследуемой стали
(% (масс.), не более): C — 0.03, Cr — 15.5,
Mn — 6.1, Ni — 6.1, Si — 0.9, Al — 0.14, N —
0.03, Fe — остальное. Образцы для ударно-
волновых испытаний представляли собой шли-
фованные плоскопараллельные пластины раз-
мером 45× 45 мм, толщиной 5 мм. Предвари-
тельно образцы подвергали термической об-
работке для удаления следов мартенсита, по-
являющегося в их структуре при механиче-
ской обработке путем нагрева до температуры
1 050 ◦C в течение 30 мин.

Микроструктура образцов после термооб-
работки (рис. 1) представляла собой дендрит-
ную структуру с довольно грубыми зернами
размером 100÷ 1 000 мкм.

Рис. 1. Микрофотография внутренней струк-
туры образцов:
крупные аустенитные зерна и δ-ферриты (черные
точки) в термически обработанной структуре ле-
гированной хромомарганцевоникелевой стали

В ударно-волновых экспериментах сталь-
ные образцы нагружались ударом алюминие-
вой пластины толщиной 2 мм, разогнанной до
скорости 620 ± 30 м/с с помощью взрывных
устройств [11]. Схематически взрывные ме-
тательные устройства, используемые для на-
гружения образцов при различных темпера-
турах, показаны на рис. 2. Перед соударени-
ем стальные образцы охлаждали до криоген-
ной температуры с помощью жидкого азота,
заливаемого в специальную термоизолирован-
ную кювету, в которой был установлен образец

Рис. 2. Схемы экспериментов по регистрации
профилей скорости свободной поверхности об-
разцов высоколегированной стали при повы-
шенной (а) и криогенной (б) температурах:
1 — образец, 2 — ударник, 3 — стальной экран,
4 — мягкая прокладка, 5 — взрывная линза, 6 —
база полета ударника, 7 — жидкий азот, 8 — тер-
моизолятор, 9 — силикагель, 10 — стеклянное ок-
но, 11 — термопара, 12 — экран, 13 — нагрева-
тель
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(рис. 2,а). Часть образцов перед соударением
нагревали резистивным нихромовым нагрева-
телем (рис. 2,б) мощностью ≈1 кВт. Темпера-
тура поверхности образцов контролировалась
на расстоянии 7÷ 8 мм от оси образца с помо-
щью хромель-алюмелевой термопары толщи-
ной 40 мкм, изолированной от образца слюдой
толщиной 10 мкм непосредственно перед экс-
периментом. Начальная температура образцов
варьировалась в диапазоне −120÷ 200 ◦C, ко-
торый полностью перекрывал температурный
диапазон мартенситных переходов для этой
стали. При данных условиях нагружения мак-
симальное давление ударного сжатия образ-
цов составляло 7÷ 8 ГПа, а скорость дефор-
мирования в разгрузочной части волны сжа-
тия перед откольным разрушением изменялась
в пределах (5÷ 6) · 104 с−1. Во всех эксперимен-
тах регистрировались профили скорости сво-
бодной поверхности на оси образца с помо-
щью лазерного доплеровского измерителя ско-
рости VISAR [12], имеющего временное разре-
шение ≈1 нс и пространственное разрешение
≈0.1 мм2.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИЗМЕРЕНИЯ
ДИНАМИЧЕСКОЙ ПРОЧНОСТИ
ВЫСОКОЛЕГИРОВАННОЙ СТАЛИ

На рис. 3 представлены профили скорости
свободной поверхности ufs(t) стальных образ-
цов, различающихся начальной температурой,
полученные в ударно-волновых экспериментах
с помощью лазерного интерферометра.

Рис. 3. Профили скорости свободной поверх-
ности образцов высоколегированной стали при
различных начальных температурах

Независимо от начальной температуры
образцов все профили демонстрируют типич-
ную картину отклика металлических образцов
на ударно-волновое нагружение при откольном
разрушении: регистрируется выход на поверх-
ность образца упругопластической волны сжа-
тия и следующей за ней волны разрежения, а
также все особенности, связанные с откольным
разрушением образца. В момент откола фор-
мируется слабая волна сжатия — откольный
импульс, многократные переотражения кото-
рого в откольной пластине приводят к дальней-
шим осцилляциям скорости на профиле. Одна-
ко, как видно из сравнения профилей, их эволю-
ция зависит от начальной температуры образ-
ца, что, несомненно, связано с формированием
собственной внутренней структуры вследствие
температурных мартенситных превращений.

Из анализа экспериментальных профилей
получены параметры упругопластического де-
формирования и разрушения нагружаемых об-
разцов.

Максимальное давление ударного сжа-
тия было рассчитано по максимальной ско-
рости свободной поверхности ufs max: pmax =
ρ0usufs max/2, где ρ0 — начальная плотность
материала, us — скорость ударной волны. Для
расчета давления была использована ударная
адиабата стали в виде us = 4.65 + 1.33ufs/2
[13].

Измеренные амплитуды фронта упруго-
го предвестника (ufsHEL) позволяют рассчи-
тать значения динамического предела упруго-
сти σHEL и предела текучести Y :

σHEL = ρ0clufsHEL/2,

Y =
1− 2ν

1− ν
σHEL =

= 2σHEL

[
c2s
c2l

]
∼= 1.5σHEL

(
1− c2b

c2l

)
,

где cb, cl, cs — объемная, продольная и сдвиго-
вая скорости звука в материале, ν — коэффи-
циент Пуассона.

На рис. 4 представлена зависимость ди-
намического предела упругости от начальной
температуры образцов. Даже при одной и той
же температуре образца наблюдается замет-
ный разброс значений динамического предела
упругости стали, что может быть связано с ва-
риациями внутренней структуры конкретных
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Рис. 4. Динамический предел упругости об-
разцов высоколегированной стали в диапазоне
начальной температуры −120÷ 200 ◦C

испытываемых образцов. Тем не менее пре-
дел упругости, а соответственно, и предел те-
кучести данной стали уменьшаются с ростом
температуры образцов. При этом мартенситно-
аустенитная трансформация микроструктуры
вследствие изменения температуры не отража-
ется на характере упругопластического перехо-
да.

Для расчета критических разрушающих
напряжений при отколе (откольной прочно-
сти) из экспериментальных профилей скорости
ufs(t) определяли значение ее спада Δufs от
максимума до первого минимума в момент от-
кола. Далее с учетом поправки на упругопла-
стическое поведение исследуемой стали отколь-
ную прочность σ∗ находили по соотношению
[14]:

σ∗ =
1

2
ρcb(Δufs + δ), δ =

(
hsp
cb

− hsp
cF

)
|u̇1|,

cF = cbcl

√
σ̇x+ − σ̇x−

σ̇x+c2l − σ̇x−c2b−
.

Здесь cF — некая скорость, которая соответ-
ствует искаженному профилю скорости свобод-
ной поверхности в момент откольного разру-
шения, |u̇1| — градиент скорости свободной
поверхности в разгрузочной части исходного
импульса сжатия, hsp — толщина откольной
пластины, рассчитываемая по профилям ско-
рости свободной поверхности по формуле hsp =
clt1/2, где t1 — время прохождения откольного
импульса по откольной пластине, равное вре-
мени одной осцилляции скорости поверхности
после откола. Результаты измерения отколь-
ной прочности образцов высоколегированной
стали при нормальной, повышенной и криоген-
ной температурах показаны на рис. 5.

Рис. 5. Зависимость откольной прочности вы-
соколегированной стали от начальной темпе-
ратуры образцов

Как видно из рис. 5, измеренные разруша-
ющие напряжения немонотонным образом за-
висят от температуры образцов. Наблюдаются
две области — область отрицательных темпе-
ратур и область температур выше нуля. Мак-
симальные значения критического разрушаю-
щего напряжения реализуются в области от-
рицательных температур, когда исследуемый
материал находится в мартенситной фазе. При
росте температуры выше нуля регистрирует-
ся резкое уменьшение разрушающих напряже-
ний приблизительно на 30 % и дальнейшее сла-
бое снижение откольной прочности образцов.
Такой характер изменения откольной прочно-
сти в диапазоне температуры −50÷ 20 ◦C, по-
видимому, связан с тем, что именно в этой тем-
пературной области и происходит в основном
структурное мартенситно-аустенитное превра-
щение, а при более высокой температуре сталь
уже находится в аустенитной фазе.

Как известно из литературы, откольная
прочность чистых металлов [15, 16] и ме-
таллических сплавов [17, 18] слабо зависит
от температуры при ее умеренных значени-
ях. Эти зависимости имеют пороговый харак-
тер, когда значительное уменьшение отколь-
ной прочности металлов начинается при вы-
сокой температуре, составляющей 70÷ 90 %
от температуры плавления. В данном случае
значительное уменьшение критических разру-
шающих напряжений в диапазоне температу-
ры −50÷ 20 ◦C вызвано изменением внутрен-
ней структуры стали вследствие температур-
ного мартенситно-аустенитного перехода. Сла-
бое уменьшение откольной прочности в диапа-
зоне температуры 20÷ 200 ◦C может быть обу-
словлено как влиянием именно температуры на
прочность стали в аустенитной фазе, так и про-
должением перехода остаточного мартенсита
в аустенит. Аналогичное поведение, связанное
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№ п/п hsam,
мм

T0,
◦C ufs max,

м/с
pmax, ГПа ufsHEL,

м/с
σHEL, ГПа σ0.2, ГПа Δufs ,

м/с
σ∗, ГПа hsp,

мм
V̇ /V0,
105 с−1

1 4.99 −122 391 7.51 30 0.67 0.46 194 3.93 1.98 0.49

2 4.98 −59.8 362 6.92 23 0.51 0.48 200 4.01 1.84 0.65

3 5.0 20 412 7.93 19 0.42 0.33 156 3.14 1.62 0.56

4 4.99 20 400 7.69 23 0.51 0.34 134 2.69 1.63 0.42

5 4.99 100.2 418 8.05 17 0.38 0.32 141 2.84 1.60 0.53

6 5.01 104 403 7.75 27 0.60 0.36 114 2.47 1.58 0.46

7 4.99 200 418 8.05 25 0.56 0.36 128 2.52 1.48 0.50

Прим е ч а ни е. hsam — толщина образца, σ0.2 — напряжение течения при 0.2%-й деформации, V̇ /V0 —
скорость деформирования в разгрузочной части исходного импульса сжатия перед фронтом откольного
импульса.

с температурными фазовыми превращениями,
наблюдалось при ударно-волновом нагружении
сплавов никелида титана — так называемых
сплавов с «памятью формы» [19].

Условия экспериментов и результаты рас-
четов прочностных характеристик высоколеги-
рованной стали при ударно-волновом нагруже-
нии представлены в таблице.

Помимо предела текучести, волновые про-
фили содержат информацию о диаграмме де-
формирования σ(ε) при сжатии и, следователь-
но, о деформационном упрочнении материа-
ла. Диаграмма деформирования восстанавли-
валась по измеренному профилю упругопла-
стической волны сжатия в рамках приближе-
ния простой центрированной волны [11]. Для
такой волны, описываемой веером прямолиней-
ных характеристик, приращения продольного
напряжения dσ и деформации dεx = −dV/V0
связаны соотношением

dσ = ρ0a
2
σdεx,

где aσ — фазовая скорость распространения
участка волны с напряжением сжатия σ в коор-
динатах Лагранжа, V , V0 — текущий и началь-
ный объем. Максимальное напряжение сдвига
τ при одномерной деформации в ударной волне
определяется разностью продольного напряже-
ния σ и давления p:

τ =
3

4
(σ − p),

где p = ρ0c
2
b

εx
(1− bεx)2

, b = 1.33, — параметр из

соотношения между скоростью ударной волны

и массовой скоростью us = cb+bufs/2. Для про-
стой центрированной волны фазовая скорость
определяется по формуле

aσ =
H

H/cl + t(σ)
,

где H — расстояние между поверхностью со-
ударения (полюсом веера характеристик цен-
трированной волны) и сечением в образце, для
которого анализируется профиль напряжения
σ(t), t — интервал времени, отсчитываемый от
фронта упругого предвестника. В нашем слу-
чае вместо профиля напряжения σ(t) анализи-
ровался профиль скорости свободной поверхно-
сти ufs(t) с использованием эмпирического за-
кона удвоения скорости:

ufs(t) = 2up(t), dσ(t) = ρaσdup(t),

где up — массовая скорость.
Более детальный анализ с учетом взаимо-

действия между падающей и отраженной вол-
нами вблизи поверхности образца дает следу-
ющую формулу для фазовой скорости:

aσ = cl
2H − clt(σ)

2H + clt(σ)
.

Приближение простой волны не является
точным. Источники его погрешности связаны с
релаксацией девиаторных напряжений, с допу-
щением о соотношении между массовой скоро-
стью и скоростью свободной поверхности, с по-
грешностью данных об объемной сжимаемости
материала и с особенностями отражения упру-
гопластических волн от поверхности образца.
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Рис. 6. Диаграммы деформирования образцов
высоколегированной стали с различными на-
чальными температурами, восстановленные
по результатам измерения профилей скоро-
сти свободной поверхности, представленных
на рис. 3

Рис. 7. Зависимость напряжения течения при
остаточной деформации 0.2 % от началь-
ной температуры образцов высоколегирован-
ной стали

На рис. 6 представлены диаграммы де-
формирования, восстановленные по результа-
там измерения профилей скорости свободной
поверхности, на рис. 7 — зависимость напряже-
ния течения при остаточной деформации 0.2 %.
Те и другие получены из анализа волновых
профилей скорости для образцов стали с раз-
личной начальной температурой, значения ко-
торой представлены также в таблице.

Как и зависимость откольной прочности
высоколегированной стали от температуры,
напряжение течения σ0.2, в отличие от дру-
гих металлов, ступенчатым образом уменьша-
ется с ростом температуры. Этот процесс, без-
условно, связан также с изменением микро-
структуры образцов вследствие мартенситно-
аустенитного превращения. В диапазоне тем-
пературы от −122 до −50 ◦C исследуемый ма-

териал находится в мартенситной фазе, далее
до 20 ◦C происходит мартенситно-аустенитное
превращение, и в аустенитной фазе, начиная с
комнатной температуры и до 200 ◦C, значения
σ0.2 на ≈25 % меньше, чем в мартенситной фа-
зе.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, измерение динамической
прочности высоколегированной стали в темпе-
ратурном диапазоне мартенситных превраще-
ний показало, что индуцированный темпера-
турой мартенситно-аустенитный переход ока-
зывает значительное влияние на сопротивле-
ние испытуемой стали высокоскоростному де-
формированию и разрушению. Динамическая
прочность стали в условиях откольного раз-
рушения ступенчатым образом уменьшается
на ≈30 % с ростом температуры образцов до
200 ◦C. Для более детального изучения вли-
яния фазового превращения на прочностные
свойства стали необходимы материаловедче-
ские исследования изменения ее микрострукту-
ры после ударного сжатия и разрушения образ-
цов, имеющих различную начальную темпера-
туру.
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