
(l.;}l.M~d;}HMHAij.M)I~qIf;}l.UHO'I1;}If~~MijIQHqJIUHOMmH)

«l.;}l.M~dgHHHAij.lqHH;}Hl.~dU'I1A~OJijM:>I~QIfUdA-OIDKOI»

:KHHUHorndgo0.10HQIfUHOH~~;}<podlIO.1gm~IqH

;}HH;})1)l{;}dru\gOHqIfgl.UHOrndgo;}OHl.;})l()1OIg;}OHH;}Hl.~du'I1A~O.1gOHqJIUdg'I1g<l>

nonuoxsdX1J9DduDH

~3IfVl:)XI<JHUdL
XI<JHHVaOdMJ3IfO)l£I1HVaL:)~oa:)VBdAlVd3lIW313IfVad3lHlI

WO)l:)3hl1lJ1dIDK3WaJ1)l109Vaso~O)l:)3hJ1WdHl3l1HJillI[H

«HOHUIfII~MHOIfIrnl.;}Wu)ll.ogudgoIffi)l~;}hHWd;}l.MgHHg'I1gHOIfIfUl.;}W»-10'9rS;O
:ql.~OHqIfUMn;}lI:)

)lAUHXIDI~;}hHHX;}l.Ul.U'I1M'I1HU)I

MH;}II;}l.~ij.OH;}hA;}MHU)I~MO~UHIHmUl.dg~~M]1

hHHOIfAIrnWVIrnIfR}Kl1Hgu£dRwdoooorpodn
')L(UHXIDI~;}hHl.UW;}l.UW-o)IH£H<PdOJ.)IO'I1

:<JI[;}urnoHo)L(dij.lqHhAUH



2

Оглавление

Введение……………………………………………………………………………

Глава 1. Обзор литературы...................................................................................14

1.1 Способы производства нефтегазопроводных труб. Требования,

предъявляемые к нефтегазопроводным трубам……………………………….14

1.2 Спрейерное охлаждение при закалке………………………………………30

1.3 Особенности технологии закалки из аустенитно-ферритной

 области ………………………………………………………………………….40

1.4 Задачи исследования………………………………………………………...52

2 Методы лабораторных и промышленных исследований…………………...53

2.1 Обоснование выбора исследуемых сталей………………………………...53

2.2 Определение механических свойств ………………………………………53

2.3 Термическая обработка образцов…………………………………………..54

2.4 Дилатометрические исследования………………………………………….55

2.5 Исследование микроструктуры……………………………………………..57

2.6 Методика исследования температурного поля трубы…………………….57

3 Численное моделирование процесса охлаждения стальных труб……….…59

3.1 Материал исследования……………………………………………………..59

3.2 Решение уравнения теплопроводности для трубы………………………...59

3.3 Определение коэффициента теплоотдачи………………………………….64

3.4 Результаты исследования……………………………………………………65

3.5 Моделирование температурного поля при двухстороннем охлаждении

трубы…………………………………………………………………..………….69

3.6 Моделирование охлаждения труб после горячей прокатки и

нормализации…………………………………………………………………….70

3.7 Расчет скоростей охлаждения для труб сортамента ОАО «ЧТПЗ» при

односторонней и двухсторонней закалке ……………………………………...73

3.8 Выводы ………….…………………………………………………………...79



3

4 Формирование структуры низколегированной трубной стали при

аустенитизации в межкритическом интервале температур и охлаждении…..81

4.1 Введение……………………………………………………………………...81

4.2 Химический состав сталей и предварительная термическая обработка…82

4.3 Результаты исследования и их обсуждение………………………………..83

4.4 Выводы……………………………………………………………………...103

4.5 Влияние предварительной нормализации из нижней части γ-области на

хладостойкость микролегированной трубной стали 20……………………...104

4.6 Результаты исследования…………………………………………………..105

4.7 Анализ микроструктуры и обсуждение результатов………………….…107

4.8 Выводы……………………………………………………………………...117

4.9 Роль  предварительной термической обработки в формировании

структуры и свойств трубных сталей после закалки из межкритического

интервала температур………………………………………………………….118

4.10 Результаты исследования и их обсуждение……………………………..119

4.11 Выводы………………………………………………………………….…128

5 Построение термокинетических диаграмм распада переохлажденного

аустенита сталей 20ФА и 13ХФА и исследование структуры………………130

5.1 Введение…………………………………………………………………….130

5.2 Результаты исследования. Превращения при нагреве…………………...130

5.3Превращения при охлаждении из аустенитного состояния……………...134

5.4 Микроструктура после аустенизации в однофазной γ-области…………143

5.5 Микротвердость дилатометрических образцов……………………..……150

5.6 Выводы……………………………………………………………………...151

5.7 Влияние предварительной термической обработки на кинетику

образования и распада аустенита при нагреве в двухфазную (α+γ)

область……………………………………………………………………..……152



4

5.7.1 Введение…………………………………………………………………..152

5.7.2 Микроструктура после предварительной термической обработки…...152

5.7.3 Дилатометрическое  исследование  стали  13хфа. Построение

термокинетических  диаграмм  распада переохлажденного  аустенита……159

5.7.3.1 Превращение при нагреве……………………………………………...159

5.7.3.2 Превращение при охлаждении стали 13ХФА………………………..184

5.7.3.3 Микроструктура стали 13ХФА после нагрева и охлаждения в

дилатометре………………………………..……………………………………198

5.7.3.3.1 Структура стали 13ХФА после обработки:1050 С - охлаждение на

воздухе; 900 С - охлаждение в воде, изотермическая выдержка при  830С в

дилатометре в течение 0,5 ч…………………………………………………...198

5.7.3.3.2 Структура стали 13ХФА после обработки:1050 С - охлаждение на

воздухе; 900 С - охлаждение в воде, изотермическая выдержка при  800С  в

дилатометре в течение 0,5 ч…………………………………………………...208

5.7.3.3.3 Структура стали 13ХФА после обработки:1050 С - охлаждение на

воздухе; 900 С – охлаждение на воздухе, изотермическая выдержка при  800

С  в дилатометре в течение 0,5 ч……………………………………………..222

5.7.3.3.4 Структура стали 13ХФА после обработки: 1050 С - охлаждение на

воздухе; 900 С - охлаждение в воде, изотермическая выдержка при  760 С  в

дилатометре в течение 0,5 ч…………………………………………………...228

5.7.4 Выводы……………………………………………………………………242

6 Особенности проявления отпускной хрупкости в стали 13ХФА, закаленной

из межкритического интервала температур……………………………….…245

6.1 Результаты исследования и их обсуждение………………………………246

6.2 Выводы……………………………………………………………………...256

7 Кинетика образования и распада аустенита в стали 20ХГ2Б……………...258

7.1 Дилатометрическое исследование стали 20ХГ2Б. Построение



5

термокинетических диаграмм распада переохлажденного аустенита……...263

7.1.1 Превращения при нагреве………………………………………………..263

7.1.2 Превращения при охлаждении…………………………………………..266

7.2 Структура стали 20ХГ2Б после различных режимов охлаждения……...286

7.2.1  Структура стали 20ХГ2Б после обработки: аустенитизация 900°С 0,5 ч,

охлаждение в воде……………………………………………………………...286

7.2.2 Структура стали 20ХГ2Б после обработки: аустенитизация 1050°С 0,5 ч,

охлаждение на воздухе; аустенитизация 900 С 0,5 ч, охлаждение в воде...290

7.3 Выводы……………………………………………………………………...311

8 Промышленное использование полученных научно-технологических

результатов…….………………………………………………………………..313

8.1 Промышленное освоение производства труб из стали 13ХФА с толщиной

стенки 16 мм……………………………………………………………………313

8.2 Применение микролегирования ниобием для диспергирования

микроструктуры трубной стали 20ФА………………………………………..318

8.2.1 Химический состав и технология производства опытных труб………321

8.2.2 Результаты исследования………………………………………………...321

8.2.3 Выводы……………………………………………………………………325

8.3 Влияние предварительной термоциклической обработки на механические

свойства после закалки из МКИ и высокого отпуска………………………..326

8.3.1 Материал и методика исследования…………………………………….327

8.3.2 Результаты исследования и их обсуждение…………………………….328

8.4 Практическое использование результатов научно-технологических

исследований процессов при термической обработке труб из стали

20ХГ2Б…………………………………………………………………………..333

8.4.1 Материал и методика исследования…………………………………….334

8.4.2 Результаты исследования и их обсуждение………………….…………335



6

Общие выводы………………………………………………………………….340

Библиографический список……………………………………………………343

Приложение. Акт внедрения результатов диссертационной работы……….353



7

Введение
Актуальность темы. Российская Федерация является одним из

основных производителей нефти и газа. Старые месторождения волжского и

тимано-печерского регионов находятся на завершающей стадии

эксплуатации. Новые месторождение (Ванкорское, месторождения на

шельфах) находятся в труднодоступных районах с холодным климатом. В

связи с этим актуальным является разработка технологии производства труб

повышенной хладостойкости и стойкости против коррозии. Наиболее

подвержены авариям технологические трубопроводы, транспортирующие

водо-нефтяную смесь, содержащую растворенные газы (сероводород,

углекислый газ) и частицы породы. Таким образом, трубы технологических

трубопроводов подвергаются коррозионно-механическому износу, а монтаж

и эксплуатация трубопроводов проводится в сложных условиях Севера.

Наметилась тенденция к увеличению глубины скважин и применению

специальных методов интенсификации добычи (гидроразрыв пластов,

нагнетание газа и т.д.), что приводит к увеличению скорости коррозионно-

механического износа. Необходимо отметить, что, несмотря на широкое

развитие производства полимерных материалов, по причине выгодного

сочетания цены, конструктивной прочности и технологичности монтажа

стальные трубы еще долго будут иметь широкое применение. Таким образом,

трубы для технологических трубопроводов должны обладать сочетанием

высоких прочностных и вязкопластических свойств, сохраняющих свою

стабильность в широком интервале температур и давлений, а также высокой

коррозионной стойкостью, в том числе стойкостью к водородному

охрупчиванию, коррозионному растрескиванию и другим специфическим

видам коррозионного разрушения, проявляющимся в условиях воздействия

нефтегазовых сред.

Значительный вклад в разработку методов повышения ударной

вязкости сталей и изучение природы коррозионных повреждений

трубопроводов внесли российские ученые металловеды и коррозионисты
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В.Д. Садовский, А.А. Попов, В.Н.Зикеев, С.А. Голованенко, В.И.Саррак,

В.В. Завьялов, Т.В.Тетюева, И.Г. Родионова и другие.  В их работах

исследовано влияния различных технологических и эксплуатационных

факторов на сопротивление хрупкому разрушению трубных сталей и

развитие коррозионных повреждений. В течении ряда лет в РФ производятся

трубы повышенной хладостойкости и коррозионной стойкости, однако

единый подход к способам обеспечения вышеизложенных требований не

выработан.

Прогнозирование микроструктуры и свойств стальных труб возможно

при применении термокинетических диаграмм распада аустенита и точно

рассчитанных скоростей охлаждения. Однако для решения уравнения

теплопроводности необходимо знать граничные условия, а именно

коэффициент интенсивности теплообмена на поверхности трубы. Между тем,

в литературе отсутствуют надежные данные о величине коэффициента

теплоотдачи при струйном охлаждении. Определение коэффициента

теплоотдачи для реальных условий производства представляет собой

сложную задачу, в которой приходится учитывать много факторов.

Отметим, что требования по прочностным свойствам труб

удовлетворить не сложно и даже с запасом. Существенно труднее обеспечить

необходимую ударную вязкость при -60°С (KCV-60≥50Дж/см2), а также

долю вязкого излома. Одним из перспективных методов повышения

комплекса свойств является применение термической обработки из

межкритического интервала температур. Однако многие вопросы

межкритической закалки, такие как влияние исходной микроструктуры, а

также параметров технологии термической обработки (температура,

длительность) на получаемый комплекс свойств еще не достаточно изучены.

Термическая обработка в межкритическом интервале температур может быть

применена с целью увеличения ударной вязкости при отрицательных

температурах, в том числе и за счет уменьшения эффекта отпускной
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хрупкости, однако оптимальные режимы обработки для низколегированных

трубных сталей еще недостаточно выяснены.

Основной целью работы является разработка научно-обоснованных

принципов термической обработки, обеспечивающей повышение ударной

вязкости при отрицательных температурах низколегированных трубных

сталей и, прежде всего, за счет применения нагрева и охлаждения из

межкритического интервала температур. Другая цель работы заключалась в

разработке методов расчета коэффициента теплообмена при обычном и

спрейерном охлаждении труб и достигаемых при этом скоростей

охлаждения.

Для достижения указанных целей были поставлены следующие

задачи:

- произвести тепловые расчеты скоростей охлаждения при спрейерной

и обычной закалке труб;

- экспериментально определить коэффициенты теплоотдачи при

спрейерной закалке на промышленном оборудовании;

- изучить кинетику образования и распада аустенита

низколегированных трубных сталей после термической обработки в

межкритическом интервале температур;

- изучить влияние исходной микроструктуры на свойства закаленных и

отпущенных трубных сталей после аустенитизации в межкритическом

интервале температур;

- изучить особенности проявления обратимой отпускной хрупкости

низколегированной стали после термической обработки в межкритическом

интервале температур.

Научная новизна:

- разработана математическая модель, достаточно точно описывающая

температурное поле трубы при спрейерном охлаждении и в спокойной воде и
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воздухе, что позволяет определить и устанавливать необходимую скорость

охлаждения, регулируя расход воды;

- основными процессами, определяющими уровень ударной вязкости и

прочности низкоуглеродистых, малофосфористых трубных сталей с

исходной бейнито-мартенситной структурой после закалки из МКИ и

отпуска являются: разупрочнение (отпуск) исходной структуры в результате

нагрева и выдержки выше Ас1; закалки образовавшегося аустенита и

окончательного отпуска мартенсита или бейнита. Максимальная ударная

вязкость наблюдается после аустенитизации в МКИ на температуру на 15—

20°С превышающую Ас1, тогда как максимальная прочность (в,т) в

верхней части МКИ;

- низкий уровень KCV после закалки из МКИ сталей, прошедших

нормализацию или отжиг объясняет образование пленки

высокоуглеродистого аустенита по границам исходного ферритного зерна;

- представлены дилатограммы нагрева и охлаждения с указанием точек

начала превращения и диаграмм распада аустенита по разным ступеням;

- на основании электронных микроскопических исследований

показано, что образование γ-фазы в МКИ в случае исходно ориентированной

структуры происходит как по упорядоченному механизму, особенно в первой

половине МКИ, так и неупорядоченному, во второй половине МКИ;

- у сталей, содержащих менее 0,009%Р отпускная хрупкость не

проявляется, однако в случае высокого отпуска может наблюдаться

снижение KCV, обусловленная либо образованием специального карбида,

либо сохранением в α-фазе повышенного содержания углерода,

упрочняющего стали;

- однако повышенный углерод может выделяться на карбидах Fe3C,

появившихся при отпуске. В этом случае ударная вязкость повышена.

Положения, выносимые на защиту:

- теоретические и экспериментальные результаты определения

коэффициента теплообмена при спрейерной закалке, анализ и критика
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результатов, приведенных в современной литературе, программы и

результаты расчетов скоростей охлаждения при спрейерной закалке труб

различных размеров;

- в деталях представлен механизм образования аустенита при выдержке

в межкритическом интервале температур сталей с исходной феррито-

перлитной и бейнито-мартенситной структурами и показаны условия

формирования и взаимодействия упорядоченного, т.е. ориентационно-

связанного с исходным аустенитом и неупорядоченного аустенита.

- закономерность влияния закалки от температур межкритического

интервала на ударную вязкость KCV-60 сталей с исходной феррито-

перлитной и бейнито-мартенситной структурами. Возможность управления

свойствами в вариантах  направленного изменения температуры

аустенитизации в межкритическом интервале с учетом исходной

микроструктуры;

Метод исследований. Исследование построено на:

1.  металлографическом и электронно-микроскопическом исследованиях

структурных изменений, влияющих на механические свойства;

2. на теоретических выкладках, аналитических и численных

теплофизических расчетах;

3.  сравнении результатов с экспериментальными данными, как

полученных лично автором, так и заимствованных из научной

литературы.

Достоверность. Обоснованность и достоверность используемого

метода исследования, помимо ясной физической трактовки,

непротиворечивости результатов и согласия с экспериментальными

данными, обеспечивается проверкой и внедрением полученных результатов

на ОАО «ЧТПЗ», а также применением признанного во всем мире

программного обеспечения для инженерных расчетов (Mathcad) и

использованием при проведении экспериментов аттестованного

оборудования.
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Личный вклад автора. Решение задач исследования, получение,

анализ и интерпретация экспериментальных результатов, формулировка

выводов, а также написание научных статей и внедрение результатов работы

проводилось лично автором или при его непосредственном участии.

Большую помощь в решении задач исследования и интерпретации

результатов оказал научный руководитель диссертации д.ф.-м.н.

Д.А. Мирзаев.

Апробация работы:

Основные результаты исследований по теме диссертации были

представлены и обсуждены на следующих конференциях и семинарах:

- XVI Международной научно-технической конференции «ТРУБЫ-

2008» (Челябинск, 2008 г.);

- XVII Международной научно-технической конференции «ТРУБЫ-

2009» (Челябинск, 2009 г.);

- VII Международной конференции «Фазовые превращения и

прочность кристаллов» (Черноголовка, 2012 г.);

- XXI Международной научно-практической конференции «ТРУБЫ-

2014» (Челябинск, 2014 г.).

По материалам диссертации опубликовано 8 работ, в том числе 7 в

изданиях, рекомендуемых ВАК РФ для публикации основных научных

результатов диссертации.

Внедрение. Разработанные режимы термической обработки внедрены

и применяются в трубопрокатных цехах №5 и №1 ОАО «ЧТПЗ».

Производимая по разработанной технологии продукция удовлетворяет

требованиям отечественных стандартов. Суммарный годовой экономический

эффект от внедрения результатов работы составил в 2015 году 20  млн. руб.

Благодарности. Автор желал бы высказать огромную и искреннюю

благодарность научному руководителю, профессору, д.ф.-м.н.

Д.А. Мирзаеву, а также сотрудникам Южно-Уральского государственного

университета д.ф.-м.н.    профессору К.Ю. Окишеву, д.ф.-м.н. профессору
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А.Е. Коренченко, сотрудникам Института физики металлов УрО РАН д.т.н.

Т.И. Табатчиковой, д.т.н. И.Л. Яковлевой, к.т.н Н.А. Терещенко.

Автор выражает благодарность коллективу Центра исследований и

сотрудникам ОАО «ЧТПЗ», оказавшим помощь в проведении работы:

В.Ф. Мазанику, Ю.Н. Аксеновой, Л.В. Балдиной, К.А. Усанову, Н.П.

Климову, О.Б. Адриановой, Т.А. Рыбкиной, Н.В. Трубиной, В.Н. Терентьеву.

А также членам семьи - за понимание и терпение.

Структура и объем диссертации.
Диссертация состоит из введения, 8 глав, общих выводов и списка

литературы из 112 наименований, содержит 27 таблиц, 188 рисунков и 1

приложение. Работа изложена на 353 страницах.
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Глава 1. Обзор литературы
 1.1 Способы производства нефтегазопроводных труб

Требования, предъявляемые к нефтегазопроводным трубам
Общим требованием к газонефтепроводным трубам является низкая

величина углеродного эквивалента, Сэ или Pcm (при содержании углерода в стали

менее 0,12%), гарантирующая от образования холодных трещин после сварки.

Как правило, НТД требует обеспечения Сэ43% и Pcm  0.23%.

В зависимости от содержания углерода в стали углеродный эквивалент

рассчитывается по формулам:
 

456
MoCuNiCrMnСCэ 




, %                                                       (1.1)

BVMoNiCrCuMnSiCPcm 5
1015602030





, %                                                    (1.2)

где C, Mn, Si, Cr, Ni, Cu, Mo, V, B – содержание соответствующих

элементов в стали, масс. %.

Кроме того, к современным нефтегазопроводным трубам в зависимости от

эксплуатационных условий предъявляются требования по повышенным пределу

текучести (т=338,1…560 МПа), ударной вязкости (KCV-50≥29,4 Дж/см2, а в ряде

случаев KCV-60≥29,4 Дж/см2), температуре вязко-хрупкого перехода (не менее

50% вязкой составляющей в изломе ударных образцов), коррозионной стойкости

в сероводород- или углекислотных средах.

Рассмотрим сначала способы производства нефтегазопроводных труб. Для

газонефтепроводных труб наиболее экономично применение листовой или

рулонной стали, полученной контролируемой прокаткой с ускоренным

охлаждением или без такового. При этом способ сварки листов может быть

различным: дуговая сварка под слоем флюса, сварка токами высокой частоты.

Обычно швы труб, сваренных токами высокой частоты, подвергают локальной

термической обработке для исключения образования хрупкой микроструктуры

[1].
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Анализ действующей нормативно-технической документации [1,2]

показывает, что к современным нефтегазопроводным трубам предъявляется

комплекс требований.

Рис. 1.1 - Методы упрочнения трубных сталей [2]

Низкая величина Сэ или Pcm ограничивает возможную степень

упрочнения трубной стали и снижает устойчивость аустенита при непрерывном

охлаждении. Получение предела прочности более 55-60 кгс/мм2 в сочетании с

низкой температурой вязкохрупкого перехода встречает известные сложности [3,

4]. Другими факторами ограничивающими применение сварных труб без

последующей термической обработки является наличие феррито-перлитной (при

применении ускоренного охлаждения листа - феррито-бейнитной) полосчатости

и/или наличие, особенно в ликвационной зоне листа, хрупкой бейнито-

мартенситной составляющей, снижающей сопротивление хрупкому разрушению

и стойкость против водородного растрескивания.

Известны публикации [5-7], посвященные освоению технологии

контролируемой прокатки бесшовных труб. Однако необходимо отметить, что

контролируемая прокатка бесшовных труб в настоящее время еще не нашла
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широкого применения. Причиной этого является сложность обеспечения

требуемого сочетания температуры и степени деформации при прокатке. Поэтому

бесшовные нефтегазопроводные трубы в хладостойком и коррозионностойком

исполнении с толщиной стенки свыше 10 мм зачастую подвергаются

термическому улучшению.

По данным [3] низколегированная трубная сталь после закалки и отпуска

имеет наиболее благоприятное сочетание прочностных свойств и температуры

вязкохрупкого перехода:

Рис. 1.2 - Зависимость между порогом хладноломкости и пределом

текучести для конструкционных сталей с различной структурой:

1 – мелкозернистая феррито-перлитная; 2 - феррито-перлитная после

контролируемой прокатки; 3 – бейнитная; 4 – бейнитная после контролируемой

прокатки; 5 – структура после закалки с отпуском.

Хотя вопросы сероводородного растрескивания металлов труб не являются

предметом исследования в диссертации, но при изменении режимов

термообработки необходимо хотя бы качественно оценивать не вызовем ли мы

усиления растрескивания. Поэтому некоторая информация о коррозионном

растрескивании также представлена в литературном обзоре. В отношении

стойкости низколегированных трубных сталей против водородного

растрескивания и стойкости против сульфидного коррозионного растрескивания

под напряжением можно отметить следующее.  По данным В.Н. Зикеева и М.С.

Рыхлевской [8, 9] между характеристиками  сопротивления стали водородному
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охрупчиванию и хрупкому разрушению имеется взаимосвязь: легирование,

модифицирование и термическая обработка, повышающие вязкость разрушения

увеличивают и стойкость против водородного растрескивания и сульфидного

коррозионного растрескивания под напряжением.

Рядом работ отечественных [10-13, 16-22] и зарубежных авторов  [14, 15]

было показано благоприятное влияние термического улучшения или закалки из

двухфазной аустенито-ферритной области с последующим отпуском на стойкость

против водородного, сульфидного коррозионного растрескивания и

хладостойкость низколегированной стали.

В работе [12] исследовалось влияние режимов термической обработки на

ударную вязкость и величину порогового напряжения th при испытании

стойкости против сероводородного растрескивания по NACE TM 0177 бесшовных

горячекатаных труб 168,3х12,7 мм из стали 13ГФА.

Рис. 1.3 - Зависимость предела прочности и предела текучести стали
13ГФА после закалки от 920 ( ) и 1000°С ( ) от температуры отпуска.
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Рис. 1.4 - Зависимость ударной вязкости от температуры испытаний на

продольных образцах КСV из стали 13ГФА, 1 – горячекатаное состояние; 2 –

нормализованное состояние; 3 – закалка от 920°С, отпуск 670°С; закалка 1000°С,

отпуск при 670°С.

Кроме того, в [12] приводятся результаты сравнительных испытаний th в

зависимости от температуры закалки при постоянной температуре отпуска 670° С

и выдержке 1 час. Сообщается, что в случае закалки с 1000°С образцы из стали

13ГФА оказались более стойкими против СКРН, чем после закалки 920°С

(th=0,95т при времени испытания 720 часов без разрушения и разрушение

после 392 часов соответственно).

Таким образом, как по результатам коррозионных испытаний, так и по

результатам испытаний ударной вязкости закалка с температуры 1000°С

оказалась предпочтительнее.

В работе [14] исследовано влияние режимов закалки и отпуска на

механические свойства и коррозионную стойкость бесшовных

нефтегазопроводных труб размерами 219,1х15,4 мм и 304,5х34 мм. Трубы

размером 219,1х15,4 мм изготавливались из стали типа 10ГФБ, а трубы

размером 304,5х34 мм из стали типа 10ГМФТ. Трубы из стали 10ГФБ

подвергались закалке в наружном спрейере и высокому отпуску, а трубы из стали

10ГМФТ двухсторонней закалке в ванне и высокому отпуску. Сообщается, что

после такой обработки поперечные образцы, вырезанные из труб стали 10ГФБ

имели т=460…560 МПа, в=540…630 МПа, =36…44%. Механические свойства

труб из стали 10ГМФТ: т=463…569 МПа, в=561…633 МПа, =22…48%.
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Испытания на стойкость против водородного растрескивания по методике NACE

TM0284-96 показали отсутствие водородных трещин в образцах труб 10ГФБ. На

образцах стали 10ГМФТ были обнаружены водородные трещины, CLR=6.0%,

CTR=0.28%.

Рис. 1.5 - Зависимость твердости HV10 в закаленном состоянии от

расстояния от охлаждаемой поверхности труб (10ГФБ 219,1х15,4 мм,

односторонняя закалка и 10ГМФТ 304,5х34 мм, двухсторонняя закалка). Для

трубы 10ГФБ измерения твердости по периметру трубы на 12 часов, 3 часа, 6

часов, 9 часов. Для трубы 10ГМФТ приведен разброс значений твердости –

минимальные и максимальные значения.

10ГФБ

10ГМФТ
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Рис. 1.6 - Термокинетические диаграммы стали 10ГФБ и 10ГМФТ.

Из сопоставления рисунков 1.5 и 1.6 видно, что скорости охлаждения при

односторонней закалке составляют около 20°С/с. Обе стали после закалки имеют

10ГФБ

10ГМФТ
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феррито-бейнито-мартенситную структуру. При этом количество мартенсита  в

середине толщины стенки не превышает 10%, а на внутренней поверхности трубы

возможно выделение ФКС.

Рис. 1.7 - Зависимость работы удара KV () и доли хрупкой составляющей в

изломе ударных образцов () от температуры испытания труб из сталей 10ГФБ и

10ГМФТ.

Данные рис. 1.7 свидетельствуют о том, что толстостенные трубы из стали

10ГМФТ имели существенно более высокую температуру вязко-хрупкого

перехода, нежели относительно тонкостенные из стали 10ГФБ.

В работе [10] для повышения хладостойкости и коррозионной стойкости в

сероводородсодержащих средах предложено трубы из стали 20 подвергать

закалке с 1200°С, закалке с 900°С, закалке из межкритического интервала (далее

МКИ) и затем – высокому отпуску при 660°С. Опытной термообработке

подвергались бесшовные горячекатаные трубы размером 273х18 мм. Автор

сравнил результаты испытаний ударной вязкости при -60°С после вышеуказанной

термообработки, а также нормализации с 900°С, охлаждении с прокатного

нагрева и режима термообработки, отличающегося от первого, тем, что закалка с

900°С заменена нормализацией от 900°С. Сделан вывод, что наиболее высокая

ударная вязкость была достигнута после трехкратной закалки и отпуска.
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Существенно более низкую ударную вязкость после нормализации с отдельного

или прокатного нагрева автор работы [10] объясняет повышенной концентрацией

в феррите кислорода. По его мнению, «в связи с большей растворимостью

кислорода в феррите, он вытесняется из аустенитных зерен в ферритные, что

способствует их дополнительному охрупчиванию …для очистки феррита от

растворенного в нем кислорода необходимо использовать термическую обработку

– закалку». Механизм же повышения ударной вязкости при закалке из МКИ в [10]

объясняется так: «выдержка в интервале температур Ас1-Ас3 с учетом

растворимости в - и -фазах приводит к встречной диффузии атомов Mn, C, Al, S

в аустенитные зерна, а О, Р – в ферритные. При этом возможно связывание

атомов кислорода в мелкодисперсные оксиды алюминия и марганца, т.е.

возможен процесс очищения твердого раствора от кислорода».

Авторы работ [11, 13]  исследовали влияние нормализации, полной закалки

и высокого отпуска, полной закалки + закалка из МКИ и высокого отпуска, а

также их комбинаций на микроструктуру, ударную вязкость KCV-70,

механические свойства, стойкость против СКРН, водородное растрескивания и

скорость общей коррозии бесшовных горячедеформированных труб из стали 20

размером 114х9 мм. Нормализация проводилась в проходных газовых печах, а

закалка и отпуск на индукционных установках (трубы закаливались с наружной

поверхности в спрейере). По данным [11, 13] наиболее высокими ударной

вязкостью и коррозионной стойкостью обладают трубы, подвергнутые полной

закалке, высокому отпуску с последующей закалкой из МКИ и высоким отпуском

(т=365 МПа, в=539 МПа, 5=32,5%, KCV-70=251 Дж/см2, водородные трещины

отсутствуют, th=0,8т, K1ssc=51 ±6,2) или полной закалке, закалке из  МКИ и

высокому отпуску (т=397 МПа, в=560 МПа, 5=29,7%, KCV-70=251 Дж/см2,

водородные трещины отсутствуют, th=0,75т, K1ssc=43 ±6,7). Авторы [11, 13]

солидарны с мнением, высказанным в [10], о механизме повышения ударной

вязкости и коррозионной стойкости, добавляя при этом эффект рекристаллизации

феррита при нагреве в МКИ. Авторы [11] сообщают также о положительном

влиянии закалки из МКИ с последующим отпуском на скорость общей коррозии.
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Влияние длительности выдержки в среде NACE при
90 град С на количество поглощенного водорода
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Влияние длительности выдержки в среде NACE  при
90 град С на скорость общей коррозии
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В работе [9] проведено сравнение процессов коррозионного растворения и

наводораживания образцов стали 20 после нормализации и закалки из МКИ (с

770°С) с последующим высоким отпуском при 680°С. В результате

термообработки образцы приобретали феррито-перлитную микроструктуру с

пластинчатой формой цементита  после нормализации, а после закалки из МКИ и

отпуска – с зернистой формой карбидов. Коррозионные испытания проводились в

среде NACE (5%NaCl, 0.5%CH3COOH). Результаты испытаний приведены на

рис. 1.8.

Влияние длительности выдержки в среде NACE  при
20 град С на скорость общей коррозии
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Влияние длительности выдержки в среде NACE  при
20 град С на количество поглощенного водорода
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Рис. 1.8 - Влияние термообработки и времени выдержки в среде NACE на

скорость общей коррозии и количество поглощенного водорода.

Из представленных в [9]  данных можно сделать 3 вывода:

а) скорость общей коррозии практически не зависит от формы цементита;

б) количество поглощенного водорода снижается в 3-5 раз при изменении

формы карбидов от пластинчатых к сфероидизированным;
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в) повышение температуры испытания не оказывает влияния на

наводораживаемость стали,  подвергнутой закалке МКИ и высокому отпуску.

Последний вывод подчеркивает преимущество закалки из МКИ с

последующим высоким отпуском перед нормализацией с точки зрения

сопротивления водородному растрескиванию.

Каталог фирмы Валлурек-Маннесманн [15] содержит  информацию о

технологии термообработки бесшовных труб группы прочности Х65 по стандарту

API 5L [1]. Трубы с толщиной стенки до 40 мм следующего химического состава:

0.05-0.14%С, 0.15-0.35 %Si, 1.0-1.5 %Mn, не более 0.25% Mo, 0.01-0.04% Al,  не

более 0.08 %V, 0.04 %Nb, 0.25 %Ni, 0.25 %Cu, 0.005 %S, 0.020 %P, имеющие

углеродный эквивалент Сэ0.38, после закалки в ванне приобретали высокую

вязкость KV-40 не менее 150 Дж и долю вязкой составляющей в изломе не менее

80%. При этом гарантируются следующие характеристики стойкости против

сероводородной коррозии -  для труб с толщиной стенки до 25 мм: th≥0,85т, а

при толщине стенки ≥25 мм: th≥0,72т. Вне зависимости от толщины стенки

гарантируется CLR10%, CTR3%.

Отметим также ряд известных нам публикаций посвященных термическому

упрочнению газопроводных труб большого диаметра. Современные технические

требования, предъявляемые к газопроводным трубам несколько отличаются от

приведенных выше, в частности, требуется более высокое временное

сопротивление – на уровне 650-800 МПа, ударная вязкость KCV-20 – не менее 80-

100 Дж/см2. Требований по коррозионной стойкости обычно не предъявляется.

В [16] приведены результаты опытно-промышленной эксплуатации,

вероятно, первого в СССР термического отделения, предназначенного для

закалки и отпуска прямошовных электросварных труб размером 1020х9…11 мм

(Новомосковского завода). Закалка производилась в наружном спрейере с

расходом воды 180-250 м3/ч при давлении 0,35…0,50 МН/м2 (3,5-5 ат). Трубы

изготавливались из стали марки 17ГС. Температура нагрева под закалку 870-

1040°С, под отпуск 530-630°С. После закалки и отпуска получены следующие
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Зависимость доли вязкой в изломе ударных образцов
стали 17ГС от температуры испытания
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механические свойства: т≥412-431 МПа (при толщине стенки 11-10 мм

соответственно), в≥627 МПа, 5≥16%, KCU-40≥40 Дж/см2.

Рис. 1.9 - Зависимость хладноломкости стали 17ГС от режима термической

обработки.

Как видно из приведенных данных, температура вязко-хрупкого перехода,

оцененная по достижению 50% доли вязкой составляющей при применении

закалки и отпуска снижается на 60°С.

В дальнейшем технология выплавки стали и термической обработки

совершенствовалась, что привело к существенному повышению механических

свойств.

Производство электросварных спиральношовных термоупрочненных труб

из сталей 16ГФР, 17Г1С было успешно освоено на Волжском трубном заводе [16,

17, 18]. После закалки в спрейере с расходом воды 720 м3/ч и высокого отпуска

трубы 820…1420х8…15 мм из стали 17Г1С имели т=420…500 МПа,

в=650…720 МПа, 5=16…18%, KCV-15…-40=130…200 Дж/см2 [16].
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Рис. 1.10 - Ударная вязкость и доля вязкой составляющей стали 17Г1С с

разным углеродным эквивалентом и содержанием алюминия:

а, а’ (KCV) – Cэ=0,37%; 0,01%Al; б – Сэ=0,37%; 0,06%Al; в –

Сэ=0,46;0,06%Al

Из представленных выше данных видно, что закалка и высокий отпуск труб

из стали 17Г1С позволяет обеспечить высокий комплекс свойств.

В работе [19] исследовано влияние режимов термообработки на свойства

стали 16ГФР. Образцы закаливались с 920°С в воде с последующим отпуском в

интервале температур 600-730°С в течение 1 ч. При закалке обеспечивалась

полностью мартенситная структура.

Рис. 1.11 - Зависимость ударной вязкости KCV-40, предела прочности в,

предела текучести 0,2 и относительного удлинения  от температуры отпуска.
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В работе [5, 20, 21] приведены результаты промышленного освоения

технологии термообработки труб 1420х14 мм из стали 16ГФР на Волжском

трубном заводе. Трубы подвергались закалке от 900-940°С с односторонним

охлаждением в спрейере и отпуску при 650-660°С. Выдержка при закалке и

отпуске составляла около 2 мин. Были обеспечены механические свойства: имели

т=637…647 МПа, в=735…764 МПа, 5=21…23%, KCV-15=147…169 Дж/см2,

доля вязкой в изломе ударных образцов 100%.

Выше приведены примеры производства термически улучшенных

газопроводных труб из сталей 17Г1С, 16ГФР. Можно видеть, что трубы имеют

высокий комплекс механических свойств. Возникает вопрос о применении труб

из подобных сталей для нефтегазопроводных труб. Исследованиями [10, 22, 23]

отечественных ученых показано, что трубы из низколегированных марганцем

сталей типа 17ГС, 13Г1С-У, 10Г2ФБ, 09Г2С демонстрируют низкую

коррозионную стойкость. Авторы объясняют этот эффект негативным влиянием

полосчатой микроструктуры [10], наличием в ликвационной зоне листа

электросварных труб хрупкой бейнито-мартенситной структуры [22].

Установлено [9] ускоряющее влияние марганца в продуктах коррозии на

продолжительность коррозионного разрушения в сероводородсодержащей среде.

Рядом отечественных авторов было предложено для повышения коррозионной

стойкости в сероводород содержащих средах применять углеродистые стали и

низколегированные стали с содержанием марганца не более 1% после

нормализации или закалки с высоким отпуском [10, 11]. Правда, необходимо

отметить, что практически все основные зарубежные трубные компании

(Валлурек-Маннесманн, Тенарис-Дальмине, Сумитомо, Ниппон Стил и др.)

производят трубы из низколегированных марганцовистых (0.9-1.8% Mn) сталей

дополнительно микролегированных ванадием, ниобием, а в ряде случаев и

молибденом. Американский стандарт API 5L также допускает изготовление труб

в сероводородостойком исполнении с содержанием марганца до 1.65% [1].

Возможно, негативный опыт эксплуатации в РФ труб из марганцовистых сталей

отечественного производства, связан с повышенной загрязненностью сталей
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сульфидами марганца. Зарубежные поставщики для изготовления труб

повышенной хладостойкости и коррозионной стойкости в

сероводородсодержащих средах применяют стали с очень низким содержанием

серы, зачастую не более 80 ppm, а в ряде случаев и не более 20 ppm

дополнительно обработанные кальцием или РЗМ для глобуляризации сульфидов

[1, 14, 15]. До недавнего времени в отечественной металлургии столь чистые

стали массово не производились.

Низколегированные малоуглеродистые трубные стали характеризуются

высокой температурой начала мартенситного превращения при закалке, низкой

устойчивостью аустенита, наличием во многих случаях развитой области

промежуточного превращения, прилегающей вплотную к мартенситной.

Образующийся в таких сталях мартенсит, как правило, претерпевает самоотпуск

[11].

Очевидно, что стали с низким значением углеродного эквивалента имеют

малую устойчивость переохлажденного аустенита в перлитной области.

Образование же феррито-перлитной микроструктуры, как было показано ранее,

существенно повышает порог хладноломкости. По данным [20],  закалка

низколегированной стали на бейнитную и бейнито-мартенситную более

благоприятна, чем на чисто мартенситную. Это связано с тем, что размер пакетов

и реек в отдельных бейнито-мартенситных структурах (начало превращения выше

450°С) мельче, чем в чисто мартенситной. Рейки в мартенсите содержат

дисперсные выделения с видманштеттовой морфологией, которые при отпуске

выделяются одновременно и на границах аустенитных зерен. После отпуска

бейнита выделение карбидов на этих границах отсутствует. При равной

прочности после отпуска по сравнению с сталью со структурой мартенсита,

бейнитная структура дает снижение критической температуры хрупкости на 90°С

[17].

Таким образом, возникает проблема получения комплекса свойств трубных

сталей при термическом улучшении. В ходе закалки и отпуска необходимо

получить дисперсную и однородную микроструктуру, обладающую высоким



29

сопротивление хрупкому разрушению, уровнем предела текучести не ниже 350-

550 МПа, высоким сопротивлением сероводородной коррозии, хорошо

сваривающуюся.
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1.2 Спрейерное охлаждение при закалке
В настоящее время метод спрейерного охлаждения сталей при термической

обработке получил широкое распространение. Он имеет ряд преимуществ по

сравнению с охлаждением в спокойной воде [24]. Например, скорость охлаждения

можно регулировать в довольно широком интервале за счет изменения давления

воды перед спрейером, которое влияет на скорость истечения струй и расход

воды. Спрейерное охлаждение идеально сочетается с поступательным движением

нагретых например, в индукторе длинномерных тел, таких как прокат или трубы.

Закалка в струях воды с последующим высоким отпуском используется не только

для достижения высоких групп прочности на трубах нефтяного сортамента, но и

для повышения ударной вязкости и коррозионной стойкости нефтегазопроводных

труб классов прочности К48-К60 [13].

Однако расчет или прогноз структур охлажденных спрейерами деталей

помимо термокинетической диаграммы распада переохлажденного аустенита

используемой стали нуждается в знании кривых охлаждения для различных точек

сечения детали. А расчет охлаждения даже в рамках простых теорий невозможен

без знания величины коэффициента теплообмена между потоками воды и

поверхностью детали.

Поскольку нефтегазопроводные трубы классов прочности К48-К60

изготавливают из малолегированных низкоуглеродистых сталей, для которых

верхняя критическая скорость закалки определяется минимальным

инкубационным периодом распада аустенита на феррито-карбидную смесь, то для

расчета охлаждения поверхности важно знать средний коэффициент теплоотдачи

в интервале температур диффузионного превращения.

Кратко рассмотрим имеющие принципиальное значение теплотехнические

основы закалки в воде. Процесс охлаждения горячего тела в воде протекает в виде

трех заметно разграниченных фаз [25]. На первой стадии охлаждения вся

поверхность закаливаемого тела покрывается плотным слоем пара. Скорость

охлаждения на этой стадии почти постоянна и не высока. Скорость охлаждения на

этой стадии в основном определяется толщиной паровой оболочки, которую
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можно регулировать, например, с помощью изменения интенсивности

перемешивания воды. При дальнейшем снижении температуры закаливаемого

тела наступает момент, когда паровая оболочка прорывается из-за

гидростатического давления жидкости. Температура этого явления носит

название точки Лайденфроста. Ниже этой температуры наступает стадия

пузырькового кипения. Процесс пузырькового кипения связан с поглощением

значительного количества тепла и приводит к резкому повышению скорости

охлаждения. Длительность пузырькового кипения зависит от температуры

кипения, а величина коэффициента теплоотдачи – от сечения закаливаемого тела

[25]. Скорость охлаждения на этой стадии достигает максимума. При температуре

несколько выше температуры кипения выделение пузырьков пара заканчивается.

Наступает стадия конвективного теплообмена.

Рис. 1.2.1 - Фазы теплообмена при закалке в жидкости с температурой

кипения значительно ниже температуры закалки [25]. I – паровая рубашка, II –

пузырьковое кипение, III – конвективный теплообмен.

В общем случае коэффициент теплоотдачи при закалке в воде зависит от

температуры поверхности закаливаемого тела. При практических расчетах часто

пользуются приближением, согласно которому теплообмен на поверхности

происходит по закону Ньютона:
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где  - теплопроводность; Т – температура поверхности; r – координата; -

коэффициент теплоотдачи; Тв – температура воды.

Как показал ряд исследований [24, 26, 27], при спрейерном охлаждении с

оптимальными расходами воды и давлением возможно обеспечить подъем

кривых α=f(Tповерхности) к более высоким температурам, чем при охлаждении в

спокойной воде, т.е. при закалке в струях воды возможно раннее наступление

стадии пузырькового кипения. Такой характер теплообмена способствует более

глубокой прокаливаемости.

В зависимости от конкретной конструкции спрейера, конфигурации

охлаждаемой поверхности, температуры поверхности,  скорости и удельного

расхода воды, а также толщины окисленного слоя на поверхности величина

коэффициента теплоотдачи может варьироваться в широких пределах. В таблице

1 приведены формулы, полученные различными авторами для описания этих

зависимостей.

Таблица 1.2.1

Коэффициент теплоотдачи при спрейерном охлаждении

по данным различных работ,
часКм

ккал
2

Автор Уравнение №

ссы

лки

Размерность и

порядок

величин
Mitsutsuka 445.2616.0810292,2  sW  [28]

минм
лW 2,

(10÷2000)

Cs , (400÷800)
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Sasaki 1163)116,0708( 2,175.0  
sW  [29]

см
лW 2, (2÷42)

Cs , (не более

1200)
Ishiguro 1163)0075,01(581,0 451.0  wW  [30]

см
лW 2,

Cw ,

Nozaki 11631)0075,01(57,1 55.0 
a

W w [31]
см

лW 2,

Cw ,

a=4
Bolle 1163423,0 556.0  W [32]

см
лW 2,

Shimada,

Mitsutsuka
1163)0075,01(57,1 55.0  wW  [33]

см
лW 2,

Cw ,

Bolle,

Moreau
1163360,0 556.0  W [34]

см
лW 2,

Mizikar

(1)
11630776,0  W [35]

см
лW 2, (3÷23,3)

Cs , (не более

1094)
Mizikar

(2)
11631,0  W [35]

см
лW 2, (3÷23,3)

Cs , (не более

1094)
Hodgson
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616.06
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700exp
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[36]
см

лW 2, (0,16÷62)

Cs , (150÷900)
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TT

[37]
см

кгW 2, (3,8÷30)

Т , °С

Обозначения: W – удельный расход воды; s , w , Т - температуры охлаждаемого

металла , воды и разность между ними соответственно.

Примечание: для приведения выражений к одной размерности некоторые

выражения умножены на 1163 (1ккал/час=1,163*103 кВт) или 1,163 (1

ккал/час=1,163 Вт).

Графическое отражение зависимостей представлено на общем рис. 1.2.2 а, б.
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Рис. 1.2.2 - Зависимость эффективного коэффициента теплоотдачи от удельного

расхода воды при спрейерном охлаждении (1ккал/час=1,163*103 кВт)

По данным работ [24,28-39]  коэффициент теплоотдачи в интервале температур

900-600°С при удельном расходе воды 40-200
чм

м
2

3

имеет величину   31075,1 

Кчм
ккал
2 (17508140

Км
Вт
2 ) (рис. 13). Значительно более высокие значения

 ,   310154 
Кчм

ккал
2   (465217445

Км
Вт
2 ) приводят авторы [40,41] в случае

охлаждения струями воды при близких расходах воды (рис. 13 б). Еще выше

величины   в аналогичных условиях по данным [42].

В ряде публикаций [42-47] рассмотрены теплотехнические вопросы

спрейерной закалки труб. Приведенные данные по зависимости коэффициента

теплоотдачи от давления, расхода и температуры поверхности воды несколько

противоречивы.

В работе [43] в лабораторных условиях исследована зависимость

коэффициента теплоотдачи от расхода воды и температуры поверхности труб.

Для расчетов процесса охлаждения в интервале от 860-900°С до 150-80°С

предложена зависимость:

R51035,3  ,                                                                               2.2
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где, R – удельный расход воды в
секм

м
2

3

;  - коэффициент теплоотдачи
Км

Вт
2 .

Рис. 1.2.3 - Зависимость коэффициента теплоотдачи от расхода воды и

температуры поверхности по данным [43] при различных расходах воды:

1 – 0,06-0,064; 2 – 0,033-0,042; 3 – 0,014-0,017
секм

м
2

3

.

По мнению авторов [43] увеличение расходов воды свыше 0,06-0,064

секм
м
2

3

нецелесообразно, так как дальнейшее увеличение не усиливает

интенсивности охлаждения: основным фактором препятствующим увеличению

скорости охлаждения, является недостаточная теплопроводность деталей.

Н.Ю. Тайц [44] исследовал зависимость температуры внутренней

поверхности, скорости охлаждения и коэффициента теплоотдачи от температуры

наружной поверхности и давления воды. Исследование процесса закалки труб из

сталей 36Г2С и 40Х 63-73х3,5…11 мм проводилось на опытной установке и в

цеховых условиях. Необходимо отметить, что полученная в [44] зависимость
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коэффициента теплоотдачи от температуры оказывается весьма  неожиданной и

противоречащей данным других работ.

Н.Ю.Тайц предлагал для расчета коэффициента теплоотдачи  ,
Счасм

кал
2 по

экспериментальным кривым охлаждения труб следующее выражение:

вk

вp

вk

в
p

tt
ttcg

tt
ttcg















0

0

ln3

ln3






 ,                                                                  2.3

где g - отношение веса трубы к ее поверхности; pc - средняя теплоемкость металла

в интервале температур охлаждения;  - продолжительность охлаждения;  -

коэффициент теплопроводности;  - толщина стенки трубы; 0t и kt - начальная и

конечная температура металла; вt - температура охлаждающей воды.

Рис. 1.2.4 - Зависимость коэффициента теплоотдачи α от температуры металла для

труб с толщиной стенки 9(А) и 11 (Б) мм при различных давлениях воды по

данным [44] (1ккал/час=1,163*103 кВт):

а –3,0; б – 2,2; в – 1,5; г – 0,8; д – 0,8-0,6 кг/см2.
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Авторы [45] разработали методику, позволяющую рассчитать коэффициент

теплоотдачи при спрейерном охлаждении. При закалке вертикально

расположенных пластин из стали Ст3сп на неохлаждаемой поверхности и

середине толщины стенки были установлены термопары. Охлаждение темплета

производилось с одной стороны коническими соплами при давлении воды 5,8*105

Па. В процессе охлаждения темплет совершал возвратно-поступательное

движение относительно сопел спрейера. Далее значение коэффициента

теплоотдачи рассчитывали, предполагая, что теплообмен осуществляется по

закону Ньютона, а изменение температуры во времени определялось из

уравнения:

2

2

h
TaT








,                                                                                           2.4

где T – температура;  - время; h – координата вдоль толщины темплета,






c

a -

коэффициент температуропроводности; с – удельная теплоемкость;  - плотность.

По данной методике определяли средний в интервале 720-360°С

коэффициент теплоотдачи – 2,8*103

Км
Вт

2 . Затем, используя полученные

экспериментальные данные, рассчитывали предполагаемые скорости охлаждения

труб в производственных условиях. При проведении экспериментов в

промышленных условиях и последующем расчете коэффициент теплоотдачи был

уточнен и составил 6*103

Км
Вт

2 .



39

Рис. 1.2.5 - параметры охлаждения трубы 1420х14 мм на спрейерной

установке Волжского завода:

1 – изменение температуры внутренней поверхности; 2 – скорость охлаждения в

различных интервалах температур.

Авторы [46] изучали возможность интенсификации процесса охлаждения при

спрейерной закалке в лабораторных и производственных условиях. Проведено

сравнение эффективности охлаждения диспергированными и сплошными

потоками воды. Показано, что при использовании диспергированных потоков

воды возможно добиться в 2-2,5 раза большей скорости охлаждения при вдвое

меньшем удельном расходе воды.

Неопределенность в значениях   порождает проблему выбора аналитического

выражения для коэффициента теплообмена, которое можно использовать для

расчета охлаждения труб разных размеров.
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1.3 Особенности технологии закалки из аустенитно-ферритной области
Как уже ранее отмечалось, закалка с последующим отпуском  повышают

коррозионную стойкость и снижают температуру вязко-хрупкого перехода. При

этом, поскольку низколегированные трубные стали характеризуются малой

устойчивостью переохлажденного аустенита, во многих случаях проведение

классической закалки оказывается затруднено. Рядом исследователей [9, 10, 11,

13] предлагалось подвергать низколегированные и углеродистые трубные стали

закалке из межкритического интервала (Ас1…Ас3 или МКИ) с последующим

отпуском. Предполагается, что обогащение аустенита углеродом в процессе

выдержки в МКИ приводит к увеличению его устойчивости при охлаждении в

интервале температур диффузионного превращения, что должно облегчить

проведение закалки [11, 48]. В то же время, наличие развитой межфазной

поверхности облегчает развитие диффузионных превращений при охлаждении γ-

фазы из двухфазной области [49]. Положительное влияние закалки из МКИ на

ударную вязкость доэвтектоидных сталей связывают [11, 50, 51] с

перераспределением фосфора и мышьяка между аустенитом и ферритом,

очисткой феррита от атомов внедрения, измельчением зерна и другими

факторами. Авторами [50, 52]  получены экспериментальные данные о

увеличении скорости протекания диффузии фосфора в МКИ и сделано

предположение об определяющей роли диффузии по межфазным границам.

Другой причиной положительного влияния обработки в МКИ на ударную

вязкость является измельчение аустенитного зерна. В [53] показана возможность

резкого, на 40-100% повышения ударной вязкости стали 30ХМА путем выдержки

в МКИ и последующей закалки с температуры выше Ас3. Авторы [54] сравнивали

температуру вязко-хрупкого перехода трубной стали 28ХГМФ после

аустенитизации в МКИ и выше Ас3, согласно полученным данным более низкая

(на 36°С) температура, соответствующая 50% хрупкой составляющей в изломе

ударных образцов обусловлена присутствием в микроструктуре феррита,

уменьшением сегрегации вредных примесей по границам зерна и измельчением

зерна.
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Поскольку до сих пор не существует единого мнения о влиянии

межкритической закалки на свойства низколегированных доэвтектоидных сталей

и её оптимальных режимах, рассмотрим эту технологию подробнее.

Вероятно, одной из первых работ, посвященных межкритической закалке,

была [55]. Авторы исследовали влияние исходной микроструктуры на ударную

вязкость закаленных из МКИ образцов стали 15Х. Дисперсная феррито-перлитная

структура была получена путем нормализации от 900°С, а крупнозернистая –

отжига при высокой температуре.

Рис. 1.3.1 - Влияние величины ферритного зерна на ударную вязкость стали 15Х,

закаленной из МКИ в зависимости от исходной микроструктуры.

1 – исходная структура – мелкое зерно, ФКС; 2 – исходная структура – крупные

зерна, ФКС.

Согласно полученным данным (рис. 1.3.1) величина ферритного зерна влияет на

величину ударной вязкости лишь при температурах вблизи середины МКИ, а

вблизи Ас1 и Ас3 – влияние отсутствует. Кроме того, авторами [55] были

исследованы особенности образования аустенита при нагреве образцов из стали

30 в МКИ. В случае исходной микроструктуры феррит+пластинчатый перлит

K
CU

,к
гм

/с
м2

t закалки, °С
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образование аустенита начиналось на границе раздела фаз, одновременно

проходила коагуляция цементитных пластинок в перлите. По мере повышения

температуры нагрева отмечалось  образование аустенита и внутри зерна.  При

исходной структуре феррит+зернистый цементит процесс образования аустенита

при нагреве проходил аналогично вышеописанному. В случае же исходного

закаленного состояния, при нагреве в МКИ образовывалась дисперсная

игольчатая структура.

В.Д. Садовский с сотрудниками провел исследование влияние параметров

закалки из МКИ на ударную вязкость стали 30ХГС [56]. Установлено

существенное ослабление как обратимой, так и необратимой отпускной

хрупкости. Кроме того, в [56] установлено, что «эффект межкритической закалки

наблюдается только при исходной кристаллографически упорядоченной

структуре, обеспечивающей получение мелкоигольчатых выделений феррита, а

исходные зернистая и пластинчатая неориентированные структуры не создают

условий для повышения ударной вязкости при закалке из межкритического

интервала температур». Закалка с подстуживанием в МКИ также не вызывает

эффекта межкритической закалки. Аналогичные выводы получены в работе [57]

для стали 35ХГС:
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Рис. 1.3.2 - Ударная вязкость и твердость стали 35ХГС после закалки и отпуска

при 550°С (4 часа) в зависимости от температуры второй закалки: 1 –

предварительно закаленной от 930°С; 2 – предварительно отожженной при 930°С.

Рис. 1.3.3 - Ударная вязкость и твердость стали 35ХГС после закалки и

отпуска в зависимости от температуры отпуска: 1 – закаленной от 900°С; 2 –

закаленной от 900°С с последующей закалкой от 800°С после отпуска при

указанных температурах и охлаждения на воздухе.
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Аналогичное влияние исходной микроструктуры на свойства стали

26Х2НГСМ после закалки МКИ наблюдали авторы [58]. Вместе с тем они

отмечают существенное влияние скорости нагрева при первой закалке на свойства

после закалки из МКИ и низкого отпуска. По мнению авторов [58] влияние

увеличения скорости нагрева стали 26Х2НГСМ при предварительной закалке с 2

°С/мин до 300 °С/мин объясняется тем, что при предварительной закалке

создается состояние, когда дислокации равномерно и упорядоченно распределены

по всему объему металла,  а при последующей перекристаллизации стали

дислокационная структура, созданная предварительной закалкой, наследуется.

Рис. 1.3.5 - Влияние температуры закалки из межкритического интервала и

скорости нагрева при предварительной закалке с 930°С на механические свойства

стали 26Х2НГСМ [58]. 1 – скорость нагрева 300 °С/мин; 2 – 200 °С/мин; 3 – 2

°С/мин.

Авторы [59] изучили влияние предварительной термической обработки –

нормализации, приводящей к образованию ферито-перлитной микроструктуры

или закалки с температуры выше Ас3, приводящей к образованию мартенсита, на

механические свойства и  микроструктуру после нормализации из МКИ для
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трубных среднелегированных сталей 37Г2С, 37ХГФ и 24ХГБР. Выдержка МКИ в

разных сериях экспериментов осуществлялась после нагрева от комнатной

температуры или после охлаждение с температуры выше Ас3. Показано, что

наиболее высокая ударная вязкость обеспечивалась при предварительной закалке

на мартенсит. Рост ударной вязкости после описанной обработки в МКИ авторы

связывают с измельчением структуры и благоприятным сочетанием количества

феррита, бейнита и перлита. Тот же вывод о влиянии исходной мартенситной

структуры на ударную вязкость после выдержки в МКИ низколегированной стали

типа 15Г сделан авторами [60]. По их мнению, в результате выдержки в МКИ и

последующей закалки стали с исходной мартенситной микроструктурой

формируется двухфазная микроструктура с дисперсными глобулярными

участками мартенсита, что и определяет рост ударной вязкости. В [61] показано

для сплава 10Н7, что исходная мартенситная структура дает после закалки из

МКИ более высокие значения ударной вязкости, чем исходная структура

феррит+зернистый цементит.

Рис. 1.3.4 - Зависимость ударной вязкости от температуры испытания сплава 10Н7

с двумя типами исходных структур [61]: феррит+цементит (1, 2) и мартенсит (3,
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4); сплошные линии – медленный нагрев, штриховые линии – быстрый нагрев в

двухфазную (α+γ) область.

Имеющиеся в литературе данные об оптимальной температуре закалки из

МКИ несколько противоречивы. В.Н. Зикеев с соавторами [62] предложил для

повышения ударной вязкости, доли вязкой составляющей в изломе, а также

стойкости против сероводородной коррозии  низколегированных трубных сталей

проводить нормализацию с прокатного нагрева при регламентированной

температуре конца прокатки (Аr3+100)-(Аr3+150)°С, а затем закалку от

температур выше Ас3 с выдержкой и последующим охлаждением водой, и

наконец, закалку при нагреве в МКИ от температур (Ас1+80)-(Ас3-30)°С с

выдержкой и последующим охлаждением водой; высокий отпуск при температуре

(500-Ас1)°С с выдержкой и последующим охлаждением на воздухе. При этом

авторы [62] считают оптимальной такую температуру закалки из МКИ, которая

обеспечивает образование 60-90% аустенита перед началом охлаждения. С

мнением В.Н. Зикеева об оптимальной температуре аустенитизации солидарны

авторы [51]. Необходимо отметить, что авторы [51] изучали влияние температуры

аустенитизации в МКИ на ударную вязкость малоуглеродистой стали типа 08ГС2

c повышенным содержанием фосфора (0,12-0,15%). После аустенитизации от

различных температур проводилось охлаждение на воздухе. Отмечено, что

наиболее высокая ударная вязкость была получена после аустенитизации,

приводящей к сохранению не более 15% «старого» феррита. Как при понижении

температуры аустенитизации ниже оптимальной, так и при превышении Ас3

ударная вязкость существенно снижалась.
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Рис. 1.3.6 - Сериальные кривые ударной вязкости для образцов стали 08ГС2,

содержащих после аустенитизации в МКИ. 1 –  30% «старого» феррита (950°С); 2

– 15% «старого» феррита (975°С ).

С другой стороны, по данным [11, 63] оптимальной температурой закалки

труб из стали 20, с точки зрения получения высокой ударной вязкости и

стойкости против СКРН, является 750-830°С. Для стали 20 этот температурный

интервал примерно соответствует середине МКИ. Н.М. Фонштейн [49] также

считает целесообразным охлаждение из МКИ производить от температур

образования 40…60 % аустенита. Авторы [64] для повышения ударной вязкости

рекомендуют закалку низколегированной стали 09Г2С проводить от температур

МКИ, обеспечивающих образование 20-22% аустенита (780-810°С).

Данные о кинетике образования аустенита при нагреве в МКИ и распада

при охлаждении из МКИ также противоречивы. При изучении кинетики

образования аустенита Н.М. Фонштейн [49] предлагает рассматривать

квазибинарную диаграмму равновестия Fe-C из-за отсутствия данных о

равновесии в реальных многокомпонентных системах и несоответствия

параметров нагрева условиям достижения равновесия, а также отмечает

незавершенность аустенитного превращения по отношению к предельно
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возможному при данной температуре. С другой стороны, по мнению А.П. Гуляева

и С.С. Дьяченко [65, 66] при определенных условиях внутри МКИ возможно

образование большего, чем в равновесных условиях количества аустенита.

Рис. 1.3.7 - Образование аустенита при 750°С. Скорость нагрева 250°С/мин.

Исходное состояние: закалка (1) и закалка + отпуск при 600°С (2) по данным [65].

А.П. Гуляев объясняет увеличенную скорость образования аустенита в

предварительно закаленной стали делокализацией углерода с последующим

образованием промежуточного метастабильного аустенита, который при

дальнейшем нагреве распадается на феррит и стабильный аустенит с большей

концентрацией углерода.

Л.И. Гладштейн с сотрудниками [67] изучил кинетику αγ превращения

при нагреве в МКИ строительных сталей Ст3сп, 09Г2С, 09Г2МФБ, 16Г2АФ с

исходным отожженным (нагрев до 920°С, выдержка 20 мин, охлаждение с печью

до 300°С, далее на воздухе) и закаленным состоянием (закалка в воде от 920°С

после 20 мин выдержки). Кинетика фазового превращения изучалась

дилатометрическим методом, затем строились регрессионные уравнения

зависимости объемной доли аустенита от температуры нагрева. Полученные

регрессионные уравнения обеспечивают хорошее схождение с

экспериментальными данными для 5…90% γ-фазы. Авторами отмечено

ускорение образования аустенита при нагреве сталей с исходной
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микроструктурой закалки. Также авторы отмечают сильно выраженную

полосчатость микроструктуры после закалки из МКИ предварительно

отожженных образцов.
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Рис. 1.3.8 - Температурная зависимость объемной доли превращения при нагреве

сталей со средней скоростью 35°С/с по данным [67]

В статье Т.И. Чащухиной и коллег [68] отмечено, что увеличение

дефектности исходной структуры приводит к росту скорости и полноты α-γ

превращения при нагреве в МКИ сталей 30ХГСН2А и 30Г2Р.

В работе А.П. Суровцева [69] приводятся данные о кинетике образования

аустенита в стали 10 при непрерывном нагреве в МКИ. Согласно полученным

данным, при нагреве в МКИ низкоуглеродистой стали с исходной феррито-

перлитной структурой при некотором перегреве относительно Ас1 образование

аустенита носит необычный характер – количество образующегося аустенита

возрастает не монотонно.
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Рис. 1.3.9 - Изменение количества (VA) аустенита в стали 10 в интервале

А1…А3: 1 – равновесное; 2 – полученное при непрерывном нагреве (t – перегрев

по отношению к Ас1).

Относительно вышеперечисленных работ, посвященных изучению

кинетики образования аустенита при нагреве в МКИ можно добавить следующее.

Поскольку в работах [49, 65, 66, 67, 69] изучена кинетика    превращения

путем сравнения долей  -фазы после закалки от различных температур МКИ, то

нет уверенности в том, что все авторы корректно разделяли «старый» и «новый»

феррит, что могло приводить к неконтролируемым ошибкам.

Такое предположение требует дополнительного экспериментального

подтверждения. Упомянутое ранее, казалось бы, очевидное предположение об

увеличении устойчивости аустенита, образовавшегося в ходе нагрева в МКИ,

также оказывается дискуссионным. По данным [49] при охлаждении из МКИ

низколегированных сталей типа 06ХГС устойчивость аустенита в перлитной

области снижалась, а в бейнитной области напротив повышалась. По данным [70,

71], для стали 13ХФА устойчивость аустенита при закалке из МКИ в перлитной

области оказалась также пониженной.

Ряд авторов отмечает хорошую коррозионную стойкость

низколегированных трубных сталей после закалки из МКИ и отпуска [8, 9, 10, 11,

12, 13, 62, 63, 72, 73, 74]. По мнению В.Н. Зикеева повышение коррозионной
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стойкости при этом обусловлено высоким сопротивлением хрупкому разрушению

стали после закалки из МКИ и высокого отпуска [8, 62].

Таким образом, можно отметить, что в литературе имеется ряд

противоречий, как в описании кинетики γα превращения при охлаждении из

МКИ, так и и в описании кинетики превращения аустенита при нагреве в МКИ.

Различное толкование проблемы фазовых превращений в МКИ порождает

проблему выбора оптимальных температур закалки и не позволяет

удовлетворительно прогнозировать получаемую после закалки микроструктуру.
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1.4 Задачи исследования
Анализ литературных данных показывает, что существует ряд

нерешенных проблем, связанных с проблемой термической обработки труб

из низколегированных сталей в МКИ. Важной задачей металловедения в

этом направлении является разработка технологии термической обработки в

МКИ, позволяющей обеспечить высокий уровень ударной вязкости для

трубных сталей низкой прокаливаемости и определение закономерностей

влияния исходной микроструктуры на комплекс получаемых свойств.

Для достижения этой цели были  поставлены задачи:

- разработать теоретические основы α-γ превращения при нагреве в

МКИ;

- описать влияние исходной микроструктуры стали   на кинетику

образования и распада аустенита после аустенитизации в МКИ и получаемый

комплекс свойств;

- развить теоретические основы спрейерного охлаждения труб, так,

чтобы было возможно с достаточной точностью определять достижимые

скорости охлаждения, произвести расчеты температурных полей непрерывно

охлаждаемых труб и прогнозировать получаемую после охлаждения

микроструктуру;

- уточнить влияние термической обработки в МКИ на обратимую

отпускную хрупкость;

- изучить возможность измельчения зерна и повышения ударной

вязкости путем микролегирования и обработки в МКИ

Все поставленные задачи направлены на разработку технологии

термической обработки низколегированных трубных сталей в МКИ с целью

повышения ударной вязкости и определение закономерностей влияния

исходной микроструктуры на комплекс получаемых свойств.
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2 Методы лабораторных и промышленных исследований

2.1 Обоснование выбора исследуемых сталей
Выбор марок сталей проводили исходя из основных задач настоящего

исследования. Cтали различались в первую очередь содержанием углерода,

марганца и хрома. Марочный химический состав исследованных сталей

приведен ниже.

Таблица 2.1.1  Химический состав сталей

Массовая доля элемента, %

не более или в пределах

Марка

стали
C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N Nb

20ФА 0,17

0,24

0,17

0,37

0,45

0,65
0,015 0,015 0,25 0,25 0,25

0,02

0,05
0,008

0,01

0,03

13ХФА 0,13

0,17

0,17

0,37

0,45

0,65 0,015 0,015 0,25 0,25 0,25
0,02

0,05
0,008 -

20ХГ2Б 0,17

0,22

0,17

0,37

1,3

1,6
0,015 0,015

0,8

1,3
0,25 0,25

0,02

0,05
0,008

0,03

0,06

Однако в соответствующих главах приводится химический состав

конкретных исследованных сталей данной марки.

2.2 Определение механических свойств

1. Испытания на растяжение  проведены на разрывной машине  ЕU-40

при скорости растяжения ≥30 Н/с·мм2 по ГОСТ 1497, при этом

использовались стандартные 5-кратные образцы;

2. Определение ударной вязкости проводились при отрицательных

температурах с помощью копра  ИО 5003-0,3 на стандартных образцах

размером 10х10х55 мм с V-образным надрезом по ГОСТ 9454;
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3. Долю вязкой составляющей определяли по методике ГОСТ 4543

методом сравнения с эталонной шкалой;

4. Определение твердости по Бринеллю проводилось на твердомере ТБ-

5004 по ГОСТ 9012;

5. Определение твердости по Роквеллу проводилось на твердомере ТШ-

500 по ГОСТ 9013;

6. Измерение микротвердости проводилось на приборе ПМТ-3 при

нагрузке 100 г по ГОСТ 9450;

2.3 Термическая обработка образцов
Предварительная термическая обработка заготовок, из которых

впоследствии изготавливались дилатометрические образы, проводилась в

электрической лабораторной печи СНОЛ 500/12-ВП. Точность поддержания

температуры во время термической обработки составляла ±0,5°С.

Предварительная термическая обработка заготовок сталей 20ФА,

13ХФА и 20ХГ2Б включала несколько операций:

1) Нагрев до 1050 С, выдержка 30 мин, охлаждение на воздухе (имитация

охлаждения после прокатки на пилигримовом стане);

2) Нагрев до 900 С, выдержка 30 мин., охлаждение в воде.

3) Часть заготовок из стали 13ХФА после нагрева до 900 С была охлаждена

на воздухе.

Основное исследование влияния температуры аустенитизации в

МКИ на механические свойства и микроструктуру сталей 13ХФА и 20ХГ2Б

выполнено на образцах квадратного сечения 12х12х70 мм, что позволяло

вырезать из них образцы для ударных испытаний. Исследования проводили

на образцах, предварительно закаленных в соленую воду от 900°С и 1050°С

после общей 40-минутной выдержки от момента посадки в печь. Точность

регулирования температуры 1°. Затем образцы по три или шесть на каждую

температуру помещали в печь, разогретую до температур 755, 770, 800, 830 и

860 °С, выдерживали также 40 минут от момента посадки и закаливали в
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перемешиваемую соленую воду. Часть образцов исследовали в закаленном

состоянии; на остальных был проведен отпуск 600 °С 1 час, охлаждение на

воздухе.

Из горячекатаных труб размером 454х24 мм стали марки 20ХГ2Б

промышленного производства вырезали темплеты размером 24х150х150мм.

Темплеты подвергались нагреву в лабораторной камерной электрической

печи до с 92010°С, закалке в спокойную воду, повторному нагреву до

температур МКИ (740, 750, 760, 780, 800, 820, 840, 860°С) 10°С, закалке в

спокойную воду и отпуску при 60010°С с последующим охлаждением на

воздухе.

2.4 Дилатометрические исследования
Для изучения фазовых превращений при нагреве и охлаждении

исследуемых сталей использовались данные дилатометрических измерений,

проведенных на закалочном дилатометре «Linseis L78 R.I.T.A.». В процессе

дилатометрического исследования с частотой дважды в секунду в цифровом

формате фиксировались сведения о температуре и изменении длины

исследуемого образца. Нагрев от комнатной температуры до 700 С

осуществлялся со скоростью 10 °С/с, в интервале от 700 С до температуры

аустенизации, скорость изменения температуры составляла 0,1 °С/с.

Термическое воздействие на исследуемые стали в дилатометре

включало следующие основные этапы:

- нагрев до температуры аустенизации (900, 830,  800, 760  и 755 С);

- изотермическую выдержку при температуре нагрева 5 или 30 минут;

- последующее охлаждение с заданной скоростью.

Для всех исследованных сталей скорость охлаждения от температуры

аустенизации до комнатной варьировалась в интервале 5…70 °С/с, для

охлаждения применяли пары жидкого гелия. При скоростях охлаждения 5,

10, 20 и 40 °С/с образцы имели форму цилиндров  диаметром 3 мм и длиной

10 мм. Для реализации  охлаждения со скоростью 70 °С/с использовали
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полые образцы, внешний диаметр и длина которых составляли 4 мм и 10 мм

соответственно, а толщина стенки равнялась 0,5 мм.

Количество аустенита, образованного при нагреве исследуемых сталей

рассчитывалось аналитически следующим способом. Пусть при нагревании

до температуры начала    превращения Тн длина образца составляла Lн.

При дальнейшем нагреве до анализируемой температуры Т в  -состоянии

длина образца достигла бы величины L0, причем по закону термического

расширения:
))(1(0 НН ТТLL   ,                                                                         2.4.1

где  -коэффициент теплового расширения в  -состоянии. Но когда в

образце возникнет аК % аустенита, то произойдет сокращение длины образца

на 0LК а  , где  -коэффициент относительного изменения длины

вследствие образования 1%  -фазы. После образования аустенита длина

образца станет равной L.

Очевидно, что:

00 LКLL а                 2.4.2
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Если записать дилатограмму нагрева образца выше Ас3 и

последующего охлаждения, то величина 0100 L  будет представлять

расстояние по вертикали между линией нагрева образца в  -состоянии и

линией охлаждения того же образца, содержащего 100% нераспавшейся  -

фазы. Обозначим длину образца в аустенитном состоянии через %100L , тогда

оказывается справедливым выражение
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позволяющее определить параметр 0L , который в силу постоянства длины

всех образцов является константой для данной стали.

2.5 Исследование микроструктуры
Исследование микроструктуры дилатометрических образцов и

образцов, вырезанных из труб, было выполнено на микроскопе «НЕОФОТ-

30». Шлифы подвергали травлению в 4-% ном спиртовом растворе HNO3.

Электронно-микроскопические исследования были выполнены на

микроскопе JEM 200CX. Фольги для исследований были приготовлены

методом электролитического полирования в фосфорно-хромовом

электролите. Определение величины зерна проводилось методом сравнения

со шкалой по ГОСТ 5639 и  методом подсчета пересечений границ зерен по

ГОСТ 5639 в компьютерной программе Thixomet. Полосчатость

микроструктуры определяли методом сравнения со шкалой по ГОСТ 5640.

2.6 Методика исследования температурного поля трубы
Измерения температуры проводили на промышленной индукционной

установке №3 ОАО «ЧТПЗ» (рис. 2.6.1).

Рис. 2.6.1 Схема индукционной установки

1, 2 – закалочные индукторы; 3 – спрейер; 4, 5, 6 – отпускные

индукторы.

Индукционная установка состоит из ряда последовательно

установленных индукторов и оборудована водным щелевым спрейером для

закалки труб с наружной поверхности. В трубу из стали

13ХФАноминальными размерами 325х12 мм (фактическая толщина стенки

составляла 13,5 мм) на глубину 2 мм от наружной и внутренней

 1 2 4 5 6

3
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поверхностей были установлены хромель-алюмелевые термопары (рис.

2.6.2).

Рис. 2.6.2 Схема установки термопар в трубу

Температура наружной поверхности перед началом охлаждения

измерялась радиационным пирометром  «Термоскоп-600» и составляла

820±15°С. Регистрация температур осуществлялась высокоскоростным

вторичным прибором  «КСП-4» и записывалась на диаграммы.

Расход воды при закалке измерялся промышленным расходомером,

давление перед спрейером – манометром. Удельный расход воды при закалке

составлял 150
чм

м
2

3

, давление воды  3  атм. При нагреве и охлаждении трубы

вращались вокруг продольной оси с частотой 0,06 1с .

Далее, получив экспериментальные кривые зависимости температур от

времени охлаждения, подбором можно определить значения коэффициента

теплоотдачи.

Все использованное испытательное оборудование прошло поверку в

лаборатории метрологии ОАО «ЧТПЗ», что гарантировало достоверность

полученных экспериментальных данных.

2
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3 Численное моделирование процесса охлаждения стальных труб
Для оценки влияния охлаждения после горячей прокатки,

нормализации и закалки в водяном спрейере были проведены расчеты

температурных полей. Температурную задачу решали  в одномерной

постановке с учетом температурной зависимости теплофизических

характеристик стали (теплопроводности , теплоемкости с) и коэффициента

теплоотдачи (  ), а также теплоты перлитного превращения. Для учета

температурной зависимости интервал температур от начала ( 0T ) до конца ( fT )

охлаждения разбивался на подинтервалы на которых  , с и   полагались

постоянными. Для упрощения расчетов трубу полагали бесконечно длинной,

теплообменом вдоль продольной оси трубы пренебрегали, а также

предполагали, что теплообмен на внутренней поверхности отсутствует.

 3.1 Материал исследования
Исследовали охлаждение трубы из стали 13ХФА промышленной

мартеновской выплавки. Химический состав стали приведен в таблице 3.1.1.

Таблица 3.1.1  Химический состав стали
Содержание легирующих элементов, масс. %Марка

стали С Mn Si S P Cr V
13ХФА 0,15 0,6 0,2 0,005 0,010 0,6 0,05

Поскольку химический состав, приведенный в таблице,  близок к стали

15Х, то и физические свойства этих сталей должны быть близки. Поэтому

значения теплоемкости, теплопроводности и плотности выбирали по [75] для

стали 15Х.

3.2 Решение уравнения теплопроводности для трубы
Уравнение теплопроводности в цилиндрической системе координат для

трубы бесконечной длины имеет вид:
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где Т – температура, r – радиус- вектор точки, отсчитываемый от оси;

τ – время,


с

а  - коэффициент температуропроводности;  -

теплопроводность; с – теплоемкость;  - удельная масса стали.

Начальные и граничные условия. Отсутствие теплообмена на

внутренней поверхности  1rr  :

0
1



rrr

Т ; (3.2.2)

На наружной поверхности  2rr  происходит конвективный

теплообмен

)),2((
2

ТfrТrrr
Т 
  , (3.2.3)

где Тf – температура воды и, соответственно, конечная температура труб;

 – коэффициент теплоотдачи.

Принимаем, что температура по толщине стенки трубы в начальный

момент времени постоянна:

0)0,( ТrТ  , (3.2.4)

где 0T – начальная температура нагретой трубы.

Решение уравнения (3.2.1) в полярных координатах запишется

следующим образом [76]:
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где )(0 zI и )(1 zI есть функции Бесселя первого порядка «0» и «1»

соответственно, а )(0 zY  и )(1 zY - функции Бесселя второго рода аналогичных

порядков [77], R – безразмерная координата:
2r
rR  ; 2

2r
aFo 
 – безразмерное

время или критерий Фурье; 2rBi


 –  критерий Био, от которого зависят

коэффициенты n .
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Обратим внимание, что в критерий Био входит не толщина

трубы, как в случае пластины, а внешний радиус трубы. Поэтому величина

Bi для труб значительно больше, чем в случае охлаждения пластины.

Каждое слагаемое в этом ряде (3.2.5) пронумеровано через индекс n. От

n прежде всего зависят величины μn, которые являются корнями

трансцендентного уравнения:

Bi
n

nW
nV 





)(
)(

0

0 , (3.2.6)

где функции V0 и W0 имеют следующий вид:
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При подстановке выражений (7) и (8) в (6) следует положить 1R .

Кроме того, в решение (5.5) входят коэффициенты С2n:
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nVnBi
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(3.2.9)

Уравнение (5.1) решали методом конечных разностей по явной схеме.

Разбив  сечение трубы на n ячеек, запишем уравнение (1) в разностном виде:
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здесь i=1…n – номер слоя, к – момент времени, n – номер, соответствующий

наружной поверхности трубы, x - шаг по координате, D - наружный диаметр

трубы, t - шаг по времени.

Начальные условия:

00, TTi  (3.2.11)

Граничные условия:

На наружной поверхности
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где Tф - фиктивная температура или температура над наружной

поверхностью трубы

 TfTxTTф knknk   1,1,11 2

 (3.2.13)
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где s - толщина стенки трубы, Tфф - вторая фиктивная температура или

температура под внутренней поверхностью трубы, которая вычисляется на

предыдущем шаге операции вычислений:

1,21   kk TTфф (3.2.15)

Отметим, что формула (15) следует из условия (2).

Для обеспечения устойчивости явной разностной схемы должно выполняться

соотношение [78]:

a
xt




2

2

(3.2.16)

Вычисления и решение уравнения (8) и расчеты по формулам (10)-(15)

проводились в среде «Mathcad». Построение графиков осуществлялось в

программе «MS Excel». Значения теплоемкости, теплопроводности и

плотности выбирались для стали близкого химического состава 15Х по [75].

Отметим, что расчеты  по формулам (3.2.5), (3.2.10) дают весьма близкие
значения при одинаковых  , с ,  ,  . Для сравнения на рисунке 3.2.1 а, б
приведены результаты расчетов для труб 426х9 мм при постоянном λ=27,52

Кчасм
ккал


; ρ=7860 3м
кг ; с=0,152

Ккг
ккал


; α=2500
Кчасм

ккал
2  (1ккал/час=1,163*103

кВт). При расчете по (15) стенка разбита на 40 слоев.
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Рис. 3.2.1 а Изменение температурного поля трубы во времени. Расчет

методом конечных разностей по формуле (3.2.10).
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Рис. 3.2.1б Изменение температурного поля трубы во времени. Расчет

по формуле (3.2.5)

3.3 Определение коэффициента теплоотдачи
Для практического использования формул (3.2.5)-(3.2.10) необходимо

определить значение коэффициента теплоотдачи от трубы к внешней среде

(воздуху или воде). Эта задача решалась двумя методами: подбором и

подстановкой в (3.2.5) значений   до тех пор, пока теоретические кривые

охлаждения для 22  rr  и 21  rr  (мм) не станут близки к

экспериментальным, т.е. записанным на диаграмме (при этом коэффициент

  условно полагался постоянным в интервалах температур 820-700°С, 700-

600°С и 600-400°С) и была использована теория регулярного режима [79].
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Как известно [24, 79] в процессе охлаждения наступает

такой момент, когда зависимость логарифма разности температуры

охлаждаемого тела и окружающей среды от времени становится линейной, то

есть при расчетах можно ограничиться первым членом ряда в выражении

(5.5). Тогда, применяя теорию регулярного режима Кондратьева, можно

рассчитать усредненный для интервала температур охлаждения коэффициент

теплоотдачи   по формуле Будрина Д.В. [24]:
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(3.3.1)

где G – масса охлаждаемого участка, Tm1 , Tm2 – среднемассовая температура

охлаждаемого участка в начальный и конечный моменты  времени, С1 , С2 –

соответствующие значения теплоемкости, F – площадь охлаждаемой

поверхности, Δτ– время охлаждения, Tп1 ,Tn2 – температуры охлаждаемого

участка поверхности в начальный и конечный моменты времени

соответственно.

3.4 Результаты исследования
Построенные по результатам расчетов и экспериментальный график

охлаждения представлены на рис. 3.4.1.

Рис. 3.4.1 Экспериментальный и рассчитанный по формуле (3.2.5)

графики охлаждения трубы
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Рис. 3.4.2 Экспериментальный и рассчитанный по формуле (3.2.10)

графики охлаждения трубы

Полученный в ходе расчетов по формуле (3.2.5) усредненный в

интервале температур поверхности 800-500°С коэффициент теплоотдачи

составляет 1800
Кчм

ккал
2  (2093

Км
Вт
2 ). Рассчитанный по формуле (3.3.1)

усредненный в интервале 750-500°С коэффициент теплоотдачи составил

2000
Кчм

ккал
2  (2326

Км
Вт
2 ).

На рис. 3.4.3 представлены графики изменения  логарифма разности

температуры охлаждаемого тела и окружающей среды во времени. Как видно

из представленных данных, регулярный режим охлаждения на наружной и

внутренней поверхностях труб наступает не одновременно.
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Рис.3.4.3 Проявление регулярного режима охлаждения на наружной и

внутренней поверхностях трубы
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На рис. 3.4.4 представлены температурные зависимости коэффициента

теплоотдачи, определенные по методике регулярного режима по формуле

(3.3.1) и подбором и подстановкой в (3.2.5).

Рис. 3.4.4 Зависимость коэффициента теплоотдачи от

 температуры поверхности трубы (1 ккал/час=1,163 Вт)

Обратим внимание, что при температуре поверхности трубы выше

750°С регулярный режим еще не успевает наступить и методика определения

 по формуле (3.3.1) не применима. Рассчитанный по формуле (3.3.1)

усредненный в интервале 750-500°С коэффициент теплоотдачи составил

2000
часКм

ккал
2 (2326

Км
Вт
2 ). По данным К.Н. Соколова [26], коэффициент

теплоотдачи при охлаждении в спокойной воде также имеет значение 2000

часКм
ккал
2 . Для сравнения, на рис. 3.4.4 также приведены результаты расчета по

формулам авторов [36, 28, 29, 37]. Как  следует из представленных данных,

расчетные и экспериментальные данные совпадают при удельном расходе
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воды 30,6-46,8
часм

м
2

3

, т.е. приблизительно в 3,2-4,9 раз

меньшем, чем имелся в действительности, что можно объяснить тем, что

существенная часть воды отскакивает от охлаждаемой поверхности, не

успевая испариться или, сталкиваясь с отраженным потоком, вообще не

достигает поверхности. Подобное явление также описано в работах  [35, 39,

80],   авторы которых отмечали, что коэффициент теплоотдачи при

охлаждении с разных сторон горизонтально расположенного листа отличался

в 1,3-2 раза. Можно предположить, что изменение расстояния от сопел до

охлаждаемой поверхности, угла атаки, частоты вращения трубы, количества

секций спрейера, а также перераспределение расхода воды между секциями

позволит увеличить значения коэффициента теплоотдачи при закалке.

Результаты работы опубликованы нами в [92].

3.5 Моделирование температурного поля при
двухстороннем охлаждении трубы

Уравнение теплопроводности (3.2.1) решали методом конечных

разностей по явной разностной схеме. Трубу полагали бесконечно длинной и

теплообменом в продольном направлении пренебрегали.

Разбив  сечение трубы на n ячеек, запишем уравнение (3.2.1) в

разностном виде, как это было сделано ранее для одностороннего

охлаждения:
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Начальные условия:

00, TTi  (3.5.2)

Граничные условия:

на наружной поверхности
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где Tф - фиктивная температура или температура над наружной

поверхностью трубы

 TfTxTTф knknk   1,1,11 2

 ;

На внутренней поверхности трубы
(3.5.4)
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где s - толщина стенки трубы, Tфф - вторая фиктивная температура или

температура под внутренней поверхностью трубы, которая вычисляется на

предыдущем шаге вычислений. В отличие от случая одностороннего

охлаждения на внутренней стенке также происходит теплообмен:

 TfTxTTфф kkk   1,11,21 2

 (3.5.6)

3.6 Моделирование охлаждения труб после горячей прокатки и
нормализации

На основе  формул (3.2.5) и (3.2.10) были проведены оценочные

расчеты скоростей охлаждения после горячей прокатки и в ходе

нормализации. Для проверки правильности расчетов был проведен

эксперимент по измерению температуры при остывании трубы размером

273х9 мм из стали 20 после горячей прокатки. Измерения температуры

наружной поверхности трубы проводились радиационным пирометром

«Кельвин».

Как и ранее выбирались граничные условия – отсутствие теплообмена

на внутренней поверхности, а теплообменом вдоль продольной оси трубы

пренебрегали. Расчет коэффициента теплоотдачи проводили по методике

[26].
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(3.6.1)

где  - степень черноты поверхности трубы, 9,4К константа

излучения, D - наружный диаметр трубы. По нашим расчетам средний

коэффициент теплоотдачи  при охлаждении на воздухе равен 86
часКм

ккал
2 .

Кроме того, при низкоинтенсивном теплообмене необходимо

учитывать замедление скорости охлаждения за счет теплового эффекта,

обусловленного выделением перлита. Для этого введем понятие

эффективной теплоемкости:

 ССэф T
H

 , (3.6.2)

где С - теплоемкость; H - тепловой эффект перлитного превращения;

T - температурный интервал выделения перлита. По литературным данным

[26] H = 14…18
кг

ккал . По данным А.Л. Немчинского [81] H =10-20
кг

ккал .

Для расчетов мы приняли H =16
кг

ккал (67
кг

кДж ) . При расчетах остывания

труб в интервале температур перлитного превращения вместо С  в формулы

(3.2.5), (3.2.10) подставляли эфС .

Результаты расчетов изменения температуры во времени по формулам

(3.2.10), (3.6.1) для выбранных граничных условий и экспериментальные

данные представлены на рисунке 3.6.1.
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Рис. 3.6.1 Охлаждение трубы на воздухе после горячей прокатки

Можно отметить, что критерий Био оказывается равен:

338,0
2
273,0

7,34
86

2 





 rBi




(3.6.3)

При таком относительно малом критерии Био трубы охлаждаются

практически без градиента температур по толщине стенки; скорость

охлаждения трубы практически не зависит от диаметра, а определяется

только толщиной стенки. В интервале 980-500 °С скорость охлаждения

трубы составляет 1°С/с. Такие скорости охлаждения по данным [16] для

сталей 20 и 15Х (а значит и близким к ним 20ФА и 13ХФА) должны

приводить к образованию феррито-перлитной микроструктуры.

Как видно из представленных данных полученная модель позволяет

удовлетворительно прогнозировать изменение температуры во времени при

охлаждении труб с разной степенью интенсивности теплообмена на

поверхности трубы.

Т,
 °с

время, срасчет
эксперимент
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3.7 Расчет скоростей охлаждения для труб сортамента ОАО
«ЧТПЗ» при односторонней и двухсторонней закалке

Для прогнозирования микроструктуры и механических свойств труб

после термической обработки проведем анализ предельно достижимых (при

Bi∞) и реально возможных в производственных условиях скоростей

охлаждения. С достаточной точностью условие Bi∞ можно заменить

условием Bi>100 [82]. При таких условиях распределение температуры будет

определяться только геометрическими размерами и физическими свойствами

охлаждаемого тела.

Исходные данные для расчета предельно достижимых при

односторонней закалке скоростей охлаждения: сталь 13ХФА, теплоемкость и

теплопроводность усреднены для интервала 900-500°С и приняты равными

соответственно с=0.150
Ккг

ккал


и =37.80
Кчасм

ккал


. При расчете пренебрегали

тепловым эффектом фазового превращения. Его учет приведет примерно к

10-15% снижению скорости охлаждения. Предполагали, что на внутренней

стенке и по торцам трубы теплообмен отсутствует. Температуру начала

охлаждения приняли равной 900°С. В рамках этих допущений даны оценки

скоростей охлаждения в интервале температур 900-500°С.

Расчет проводился 2 методами в среде Mathcad – конечных разностей

по формуле (3.2.10), причем толщина стенки разбивалась на 30 слоев, и с

использованием точного решения уравнения теплопроводности (3.2.5). На

охлаждаемой поверхности коэффициент теплоотдачи  принимался равным

150000
Кчасм

ккал
2 , что приводит к Bi>>100.

В таблице 3.7.1 и на графике 3.7.1 приведены расчетные скорости

охлаждения середины толщины стенки при односторонней закалке при

бесконечной интенсивности теплообмена. В числителе результаты расчета по

методу конечных разностей, в знаменателе – точного решения. На графике

приведены усредненные между ними значения скоростей охлаждения.
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Таблица 3.7.1

Скорости охлаждения °С/с при одностороннем охлаждении труб

различных размеров при Био∞

Диаметр, ммТолщина
стенки,

мм
89 114 159 219 426

12 124/123 121/121 118/118 116/116 114/113
14 95/94 92/92 89/89 87/86 85/84
16 75/75 72/72 69/69 68/67 65/66
18 61/60 58/58 56/56 55/54 52/52
20 51/50 49/48 46/46 45/44 42/43
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Рис. 3.7.1 Зависимость предельно достижимых скоростей охлаждения от

толщины стенки при односторонней закалке труб различного диаметра

Необходимо отметить, что расчетные скорости охлаждения для стали

20 или 20ФА в интервале температур перлитного превращения будут близки

к приведенным выше для стали 13ХФА.
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Если сопоставить предельно достижимые скорости охлаждения

труб с имеющимися в литературе термокинетическими диаграммами распада

аустенита стали 20 и 15Х [16], то можно сделать вывод о том, что даже при

бесконечно высокой интенсивности теплоотвода  с поверхности трубы,

избежать образования значительной доли перлита в стали 20 оказывается

невозможным уже для толщины стенки трубы равной 14 мм (рис. 3.7.2).

Рис. 3.7.2 а Термокинетическая  диаграмма распада аустенита в стали

20, по данным [16]

Согласно [8, 48] это должно приводить к снижению ударной вязкости

и повышению температуры вязко-хрупкого перехода.

Рис. 3.7.2 б Термокинетическая диаграмма распада аустенита в стали

15Х, по данным [16]
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В стали 15Х (и близкой по химическому составу стали 13ХФА)

возможно исключить образование перлита, что приведет к формированию

феррито-бейнито-мартенситной структуры.

Оценим скорости охлаждения в середине толщины стенки труб при

двухстороннем охлаждении при интенсивности охлаждения стремящейся к

бесконечности и при охлаждении в спокойной воде. Расчет проводился

методом конечных разностей по явной разностной схеме в среде Mathcad по

формуле (3.2.10), остальные параметры при расчете оставались прежними.

Расчеты показали, что при двухсторонней закалке в вышеописанных

условиях скорости охлаждения в середине толщины стенки от диаметра труб

практически не зависят (разброс скоростей в пределах погрешности расчета).

Поэтому приведем только график зависимости скоростей охлаждения от

толщины стенки.
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Рис. 3.7.3 Зависимость предельно достижимых скоростей охлаждения при

двухсторонней закалке труб
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Как следует из представленных на рис. 34  данных при

двухсторонней закалке при бесконечной интенсивности теплообмена

скорости охлаждения достаточны для подавления перлитного превращения в

стали 20 и образования значительной доли мартенсита. Отметим, что для

точного анализа кинетики распада аустенита в низколегированной стали

13ХФА и микролегированной стали 20ФА, применяющихся для

изготовления газонефтепроводных труб, требуется построить

соответствующие термокинетические диаграммы (см. раздел 5).

Рассмотрим теперь, какие скорости охлаждения достигаются в

середине толщины стенки при экспериментально определенном выше

коэффициенте теплоотдачи (2000
часКм

ккал
2 ). Результаты расчетов

представлены в таблице 3.7.2 и рис. 3.7.4.

Таблица 3.7.2

Скорости охлаждения °С/с для труб

различных размеров при 2000
часКм

ккал
2 (2326

Км
Вт
2 ) и односторонним

охлаждением

Диаметр, ммТолщина
стенки,

мм
89 114 159 219 426

12 24 23,5 23 22,5 22
14 21 20 19 18,5 18
16 18 17 16 15,5 15
18 16 15 14 13,5 13
20 14 13,5 13 12,5 12
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Рис. 3.7.4 Зависимость скоростей охлаждения от толщины стенки

при односторонней закалке труб для 2000
часКм

ккал
2

Как видно из полученных данных о скоростях и термокинетических

диаграмм распада γ-фазы, в сталях 20ФА и 13ХФА при закалке в условиях

ОАО «ЧТПЗ», следует ожидать выделения перлита и сопутствующего

ухудшения ударной вязкости. Таким образом, при односторонней закалке

труб стали 20ФА из γ-области, даже в условиях бесконечной интенсивности

теплообмена, а для стали 13ХФА при 2000
часКм

ккал
2  (при охлаждении в

спрейере ЧТПЗ или спокойной воде) вероятно выделение перлита и,

следовательно, снижение ударной вязкости. Возможно, что закалка данных

сталей из межкритического интервала температур позволит подавить

выделение перлита. Этот вопрос рассматривается нами в главе 4.
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На рисунке 3.7.5 представлены результаты аналогичных расчетов

скоростей охлаждения при двухсторонней закалке труб для 2000
часКм

ккал
2 .

При использовании термокинетической диаграммы можно придти к выводу о

возможности исключения перлитной структуры при двухсторонней закалке

труб.
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Рис. 3.7.5 Зависимость скорости охлаждения от толщины стенки при

двухсторонней закалке труб для 2000
часКм

ккал
2 (2326

Км
Вт
2 )

3.8 Выводы по разделу
1. Разработаны математические модели, удовлетворительно

описывающие изменение температурного поля во времени при охлаждении

труб с различными диаметрами и толщинами стенок в процессе закалки или

нормализации.

2. Экспериментально определено значение коэффициента

теплоотдачи при спрейерной закалке трубы на промышленной индукционной

установке.
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3. На основе полученных решений уравнения

теплопроводности  и приведенных в литературе термокинетических

диаграмм проанализирована зависимость микроструктуры от размеров и

интенсивности теплообмена на поверхности труб.

4. Для уточнения полученных зависимостей необходимо построить

термокинетические диаграммы для охлаждения из однофазной γ-области и

двухфазной  (α+γ)-области.
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4 Формирование структуры низколегированной трубной стали при
аустенитизации в межкритическом интервале температур и охлаждении

4.1 Введение
Для достижения высокого комплекса механических и

эксплуатационных свойств трубных сталей в современных

производственных условиях перспективно использование комбинированных

обработок, включающих закалку из межкритического интервала температур.

При этом в низкоуглеродистых низколегированных сталях создается

неравновесные структурное состояние, формирующееся в ходе неполной

перекристаллизации в двухфазной (+) области.

Проблеме закалки из межкритического интервала посвящено много

публикаций, начиная с работ В.Н. Свечникова, Б.Г. Сазонова и В.Д.

Садовского, С.С. Дьяченко, А.П. Гуляева и других [49-51, 56, 57, 59-68,

70-74]. В последнее десятилетие она вновь привлекла к себе значительное

внимание  металловедов, главным образом, благодаря поискам эффективной

термической обработки для повышения прочности и ударной вязкости

малолегированных трубных сталей при низкой температуре (KCV-60).

Ранее было изучено влияние межкритической закалки на прочность,

пластичность, хладостойкость, но неоправданно мало внимания было

уделено структуре стали, потому что авторы формально считали, что

структура стали формируется из структур непревращенного феррита (если

нагрев идет от низких температур), а также структур превращения аустенита,

возникшего при выдержке в МКИ, причем их конкретный тип: феррито-

перлитная, бейнитная, мартенситная либо их сочетание определяются лишь

условиями охлаждения, и только в некоторых работах [66, 83]  обращено

внимание на возможность рекристаллизации структуры бейнита или

мартенсита исходной закалки (которая обычно проводится от температур

выше Ас3) при последующей выдержке в межкритическом интервале.

В данной главе основное внимание уделено формированию, точнее

преобразованию структуры предварительно закаленной стали при выдержке
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в МКИ, образованию аустенита и, наконец, его превращению при

охлаждении, которые в итоге и определяют конечную структуру стали.

Причем опыт работы с трубными сталями привел нас к мнению, что влияние

микроструктуры на ударную вязкость при комнатной температуре

оказывается несколько иной, чем для -60°С. Поэтому нас в неменьшей

степени интересовала связь структурных изменений и поведения

механических свойств, прежде всего KCV-60. Отметим, что использование

терминов «отпущенный бейнит» или «отпущенный мартенсит»

применительно к структуре отжига выше Ас1 нам представляется не точным,

так как и в процессе нагрева и при выдержке бейнит и мартенсит, хотя и не

сразу, но теряют ту повышенную концентрацию углерода, которая

сохранялась в нем после закалки, и в этом смысле превращаются либо в

игольчатый феррит, сохраняющий реечную структуру мартенсита, либо в

феррит после прохождения рекристаллизации. Отметим также, что

результаты исследования структур после закалки из МКИ для исходной

структуры феррит + перлит приведены в статье [84].

4.2 Химический состав сталей и предварительная термическая
обработка

Исследование проведено на образцах стали 13ХФА, которая

используется на Челябинском трубопрокатном заводе для изготовления

нефтегазопроводных труб. Химический состав стали приведен в таблице

4.2.1. Горячекатаные трубы разрезали на темплеты, из которых

изготавливались продольные ударные образцы.

Таблица 4.2.1

Химический состав образцов стали 13ХФА

Массовая доля элемента, %

C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N V

0.16 0.3 0.53 0.012 0.007 0.60 0.05 0.06 0.04 0.007 0.06
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Исследования проводили на образцах, предварительно

закаленных в соленую воду от 900°С и 1050°С после общей 40-минутной

выдержки от момента посадки в печь. Методика проведения термической

обработки и испытаний приведена в разделе «Методы лабораторных и

промышленных исследований».

4.3 Результаты исследования и их обсуждение
Результаты испытания ударных образцов и измерения твердости на их

поверхности представлены на рис. 4.3.1.

а)
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Рис. 4.3.1.

Зависимость твердости (а) и ударной вязкости (б) от температуры закалки из

МКИ после отпуска на 600°С.

Твердость плавно возрастает, а ударная вязкость снижается по мере

возрастания температуры закалки. Микроструктура термообработанных

образцов приведена на рис. 4.3.2. После исходной закалки от 1050 или 900°С

в исследуемой стали наблюдается бейнит и некоторое количество

мартенсита. Обе структуры у конструкционных сталей имеют специфическое

строение, изученное подробно исследовательскими группами В.М.

Счастливцева и М.А. Штремеля [85, 86]. Бейнит и мартенсит имеют

структуры пакетов реечных кристаллов, толщиной порядка 0.15-0.6 мкм. В

общем случае рейки уложены плоскими слоями, причем рейки следующего

слоя повернуты на угол 120°: в каждом слое рейки имеют две различные

ориентировки Курдюмова-Закса относительно решетки аустенита, так что

всего существует 6 ориентировок. Однако у безуглеродистых сплавов и в

низкоуглеродистых сталях проявляется еще одна структурная единица –

блок. Пакет состоит из нескольких блоков, а последние из параллельных

реек, по мнению [87], только двух ориентаций, причем они характеризуются

малым углом разориентировки, так как отражают сдвиги «вверх» и «вниз»

при сдвиговом превращении.
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Рис. 4.3.2.

Микроструктура стали 13ХФА после предварительной  закалки от 1050ºС (а),

повторной закалки из межкритического интервала от различных температур

755 (б), 770 (в), 800 (г), 830 (д) и 860 (е) и отпуска при 600ºС, 1 час.
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Именно такую структуру (рис. 4.3.2а) имеет рассматриваемая сталь

после охлаждения образцов в воде от 1050°С, о чем можно судить по

участкам с параллельными тонкими пластинками, представляющими,

вероятно, блоки, хотя, конечно, без тщательного анализа ориентировок

нельзя надежно установить, возникают ли в бейните или мартенсите стали

блоки, или содержание углерода достаточно для появления пакетов.

После нагрева до 755°С и закалки структура в основном сохранила

геометрический характер строения реечного бейнита (рис. 4.3.2б), который

существовал после исходной закалки, но, во-первых, появились светлые

участки рекристаллизованного феррита, а, во-вторых, небольшие округлые

участки темного цвета, расположенные явно не хаотически; они окаймляют,

по-видимому, границы зерен старой γ-фазы, а их темный цвет после отпуска

свидетельствует о том, что это участки неупорядоченного аустенита, т.е. не

имеющего ориентационной связи с решеткой бейнита, возникшего при

выдержке. На характер последующего распада этого аустенита, по-

видимому, влияет длительность выдержки в межкритическом интервале. При

дилатометрическом исследовании фазовых превращений в данной стали

аустенитизацию образцов проводили в течении 5 минут при температуре

800°С в межкритическом интервале, а далее образцы охлаждались с

последовательно увеличивающейся скоростью от 5 до 70 °С/с. Оказалось, что

в таких условиях температура начала, да и температура конца распада

аустенита, образовавшегося в МКИ, слабо зависят от скорости охлаждения.

Первая изменялась в пределах от 760 до 715, а вторая от 660 до 615°С.

Отметим, что в равновесных условиях нагрева Ас1=7465°С. Следовательно,

во всех случаях распад аустенита начинался с выделения феррита. Наши

наблюдения согласуются с выводами Н.М. Фонштейн и С.А. Голованенко

[49]  о том, что феррит, сохранившийся при нагреве в межкритическом

интервале, играет роль своеобразной подложки при зарождении нового

феррита при охлаждении. Возможно также, что аустенит, образующийся за

малое время выдержки в МКИ, имеет относительно низкое содержание

углерода, его устойчивость мала, однако она будет возрастать с увеличением
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длительности выдержки из-за обогащения γ-фазы углеродом. Во

всяком случае, в рассматриваемых экспериментах после 40 минутной

аустенитизации структура превращенного аустенита оказывалась либо

бейнитом, либо мартенситом, хотя скорость охлаждения квадратных

образцов со стороной 12 мм, по нашим оценкам, не превышала 100°С/с, т.е.

была близка к максимальной скорости охлаждения в опытах по

дилатометрии.

Особого внимания заслуживает еще одна структурная форма

аустенита, возникающего как при выдержке 755°, так и при более высоких

температурах, для которой характерно, что:

1) пластины образующегося аустенита параллельны рейкам исходного

пакетного бейнита и возникают между реек. Они прекрасно видны на

электронно-микроскопических снимках, но их металлографическое

наблюдение затруднено тем, что они расположены внутри пакетов,

дающих пестрые картины травления;

2) эти пластины имеют повышенную концентрацию углерода так, что

после их превращения в бейнит (мартенсит) и последующего отпуска в

них выделяются частицы цементита, вытянутые вдоль границ новых

реек.

3) вследствие концентрационной неоднородности и существования

дислокационной субструктуры такие пластины при травлении

особенно после отпуска окрашиваются в темный цвет. Они видны под

микроскопом как тонкие темные иглы, параллельные рейкам старого

нерекристаллизовавшегося пакета. Примеры таких пластин показаны

на рис. 4.3.2б стрелками.

Как следует из работ, выполненных научной школой академиков

Садовского и Счастливцева [88, 85] именно этот аустенит, зарождающийся

между рейками старого мартенсита (бейнита) и ориентационно связанный с

их решеткой, при своем развитии (с повышением температуры выше Ас3)

приводит восстановлению аустенитного зерна, а, следовательно, вызывает

структурную наследственность. Некоторые исследователи, принимая хорошо
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видимые частицы неупорядоченного аустенита за весь аустенит и

сравнивая их количество с теоретической оценкой по правилу «рычага»,

делают очевидную ошибку.

Структуры закалки от 770 (рис. 4.3.2в) и 800°С (рис. 4.3.2г) интересны

прежде всего потому, что в них резко увеличивается количество белых

участков рекристаллизованного феррита, извилистые контуры которых точно

совпадают с контурами бейнитных пакетов. Иногда белые участки

охватывают лишь несколько реек, а внутри белых участков просматриваются

еще не поглощенные рейки. Все эти факты свидетельствуют о

рекристаллизации за счет последовательного рассыпания межреечных

границ, причем этот процесс отчетливо заметен только после нагрева выше

Ас1, когда появляются участки -фазы, к которым устремляются потоки

атомов углерода от карбидных частиц, выделившихся из-за отпуска

мартенсита в ходе нагрева и выдержки. Например, при длительном отжиге

образцов на 740° (ниже Ас1) образование белых полей не наблюдалось, на

наш взгляд, из-за удержания межреечных дислокационных границ частицами

карбида. Возможно, что очень долгий отжиг ниже Ас1 также может вызвать

рекристаллизацию α-фазы в результате коагуляции карбидных частиц, но

появление первых зерен аустенита при 755°С резко ускоряет образование

белых участков феррита. Потоки атомов углерода направлены как к

сфероидальным частицам неупорядоченного аустенита, так и к пластинам

кристаллографически упорядоченного (восстановленного) аустенита. После

закалки пластины восстановленного аустенита превращаются в реечные

кристаллы бейнита. Пластины выглядят в окончательной структуре как

темные параллельные иглы (см. рис 4.3.2в, верх) внутри белых полей и

чередуются с белыми пластинами феррита в еще нерекристаллизованных

пакетах. Количество видимых пластин восстановленного аустенита при

температурах 770 и 800°С существенно больше, чем для 755°С.

Увеличивается их толщина, но растут в размерах и конкурирующие с ними

глобулярные зерна аустенита – зерна неупорядоченного аустенита. Отметим,

что если при 755°С образование кристаллов неупорядоченного аустенита
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было отмечено на границах зерен, то для температуры 770°С такие участки

наблюдаются  внутри старого -зерна, на границах блоков (пакетов).

Для температуры 830°С значительная часть видимого поля занимают

участки неупорядоченного аустенита, хотя и рекристаллизованный феррит и

иглы высокоотпущенного мартенсита и пластины упорядоченного аустенита

еще хорошо различимы (рис. 4.3.2 г, д). Последний рисунок (ниже центра)

отчетливо показывает, как растущие округлые зерна неупорядоченного

аустенита врастают в белые поля, геометрически присоединяют к себе

пластины восстановленного аустенита «без переработки», т.е. без изменения

ориентировки, которую обычно производит прохождение большеугловой

границы. Она охватывает такие пластины, поэтому зерна неупорядоченной -

фазы не являются монокристальными, а содержат внутри себя и мелкие

белые участки феррита и пластиночки восстановленного аустенита. Кажется,

что рассматриваемая температура еще не достаточна для прохождения

собирательной рекристаллизации. Но и после выдержки при 860°С, закалки

от этой температуры и отпуска на фоне мелкозернистой структуры нового

пакетного бейнита (мартенсита) также заметны участки исходной структуры

отпущенного бейнита и мелкие участки феррита (рис. 4.3.2е).

Структуры превращения после исходной закалки от 900°С, повторной

закалки от различных температур межкритического интервала и отпуска

600°С повторяют ту картину, которая наблюдалась после исходной закалки

от 1050°С. Для температуры 755°С сохраняется пакетная структура

отпущенного бейнита или мартенсита (рис. 4.3.3а), но заметно начало

рекристаллизации α-фазы внутри блоков (пакетов) (указано темными

стрелками на рис. 4.3.3 б, в).
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Рис. 4.3.3.

Микроструктура стали после предварительной  закалки от 900ºС, повторной

закалки из межкритического интервала от различных температур и отпуска

при 600ºС, 1 час: а – 755, б – 770, в – 800, г – 830, д – 845, е - 860.
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На границах -зерна и пакетов появляются точечные темные

глобулярные участки неупорядоченного аустенита (указаны светлыми

стрелками на рис. 4.3.3в, г), а внутри отпущенных бейнитных пакетов видны

тонкие темные иглы восстановленной -фазы. Отметим, что с увеличением

температуры до 770, 800, 830 и 845°С рекристаллизация α-фазы резко

ускоряется (4.3.3 б, в, г, д), но темп нарастания количества и размеров частиц

неупорядоченного аустенита отстает по сравнению с исходной закалкой от

1050°С. Однако к 860°С образование аустенита (рис. 4.3.3е) практически

завершено.

Детали этой картины структурных изменений на микроскопическом

уровне были изучены с помощью просвечивающей электронной

микроскопии. На снимке, представленном на рис. 4.3.4, показана структура,

сформировавшаяся в результате нагрева до 770°С и охлаждения. Видны

широкие пластины «старой» α-фазы, а между ними участок вновь

образовавшегося при нагреве в МКИ аустенита, который при охлаждении

превратился в несколько реечных кристаллов α-фазы. При нагреве до 770°С

аустенит образуется на границах исходных реек бейнита (рис. 4.3.4а), а

поскольку рейки исходного бейнита имеют общие габитусные плоскости с

решеткой аустенита, то превращаясь в -фазу они восстанавливают исходную

ориентировку. Такой механизм образования аустенита, как следует из работ

[88, 85], является «механизмом восстановления». Одна из реек «новой»

мартенситной структуры хорошо видна по темнопольному изображению в

рефлексе α-фазы (рис. 4.3.4б). При расшифровке электроннограммы (рис.

4.3.4г, д) выяснилось присутствие трех ориентировок α-фазы [001]α1, [111]α2,

[ 9 11]α3  и решетки цементита  [22 1 ]ц. Между ферритом и цементитом

выполняются ориентационные соотношения Багаряцкого: ( 2 20)ц(011)α.

Ориентировка цементитной оторочки параллельно оси пластины

свидетельствует об образовании бейнитных реек в результате превращения

аустенита, образовавшегося при 770°С в МКИ. Таких утолщенных пластинок

цементита (рис. 4.3.4в), окаймляющих рейки, нельзя увидеть у отпущенного
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мартенсита после закалки от температур выше Ас3. Пограничные

выделения цементита, которые хорошо видны на темнопольном изображении

в рефлексе цементита, могут служить доказательством, что аустенитные

участки образовались при выдержке в МКИ.
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Рис. 4.3.4.

Микроструктура стали 13ХФА после предварительной закалки от 1050ºС,

закалки из межкритического интервала температур, от  770ºС и отпуска при

температуре 600ºС, 1 ч: а– светлопольное изображение; б - темнопольное

изображение в рефлексе (110)α; в – темнопольное изображение в рефлексе

0,5 мкм 0,5 мкм

0,5 мкм
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цементита (102); г – электронограмма с участка «а», д – схема ее

расшифровки.

Рисунок 4.3.5 отражает случай, когда пластины ориентированного

аустенита (указаны стрелками на рис. 4.3.5а) возникают на границах целого

ряда реек исходного бейнита. При дальнейшем расширении пластин

произошло бы восстановление γ-зерна. Расшифровка электроннограммы

показала присутствие трех решеток α-фазы и решетки цементита (рис. 4.3.5

б, в, г). По-видимому, сечение пучка электронов охватывало  2 «старых»

рейки и одну новую. Интересно, что для этого образца между решетками

«нового», но отпущенного бейнита и цементита выполняются

ориентационные соотношения Петча-Питча (221) (101)
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Рис. 4.3.5.

Микроструктура стали 13ХФА после предварительной закалки от 1050ºС,

закалки из межкритического интервала температур, от  770ºС и отпуска при

температуре 600ºС, 1 ч: а– светлопольное изображение; б – темнопольное

изображение в рефлексе цементита (101); в – электронограмма с участка «а».

.

  1 мкм   1 мкм
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Известно, что образующийся по «механизму восстановления»

аустенит находится в фазонаклепанном состоянии, то есть имеет

повышенную плотность дефектов кристаллического строения. Вследствие

этого он способен к рекристаллизации, обусловленной фазовым наклепом

[88].  Рис. 4.3.6 (а, б) интересен тем, что форма участков образовавшихся на

770°С аустенита явно не пластинчатая. Внутри образовавшихся при нагреве

участков аустенита появились мелкие зерна глобулярной формы. Можно

предположить, следуя [88], что в данном случае проявился эффект

рекристаллизации восстановленного аустенита под влиянием фазового

наклепа. Отметим, что размер показанных участков составляет всего 0.06 -

0.2 мкм, что во много раз меньше размера зерен неупорядоченного

аустенита. Следовательно, при дальнейшем развитии будет происходить

собирательная рекристаллизация мелких зерен.

а б

Рис. 4.3.6.

Микроструктура стали 13ХФА после предварительной закалки от 1050ºС,

закалки из межкритического интервала температур, от  770ºС и отпуска при

температуре 600ºС, 1 ч: а, б– светлопольные изображения.

После  аустенитизации на 830°С по-прежнему наблюдается

образование пластин восстановленного аустенита (рис. 4.3.7) на границах

старых реек бейнита. В ходе закалки и отпуска эти пластины превращаются в

  1 мкм   1 мкм
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реечные кристаллы бейнита, окаймленные выделениями

цементита. Они хорошо видны на темнопольном  изображении в рефлексе

цементита  (рис. 4.3.7б). В других местах фольги можно встретить

микроструктуры, где рейки старого бейнита граничат с участками

образовавшегося аустенита, содержащими мелкие округлые зерна (рис. 4.3.7

в).

а б

в

Рис. 4.3.7.

Микроструктура стали 13ХФА после предварительной закалки от 1050ºС,

закалки из межкритического интервала температур, от 830ºС и отпуска при

температуре 600ºС, 1 ч: а – светлопольное изображение; б – темнопольное

изображение в рефлексе цементита, х 30000; в – светлопольное изображение.

При рассмотрении микроструктуры образцов, предварительно

закаленных от 900°С, уже было отмечено слабое нарастание количества

центров образования неупорядоченного аустенита по мере повышения

0,5 мкм 0,5 мкм

0,5 мкм
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температуры второй закалки в интервале 755-830°С, по сравнению с

исходной закалкой от 1050°С. Возможно, по этой же причине в тонкой

структуре, выявленной просвечивающей электронной микроскопией,

наблюдается довольно много маленьких кристаллов неупорядоченного

аустенита. На рис. 4.3.8 а, б показан участок, состоящий из мелких

глобулярных зерен аустенита, превратившегося при охлаждении в бейнит.

Одно из таких зерен врастает в поле рекристаллизованного феррита.

Электронограмма с этого участка (рис. 4.3.8 в) свидетельствует о большом

количестве ориентировок α-кристаллов, образовавшихся из нескольких

мелких зерен неупорядоченного аустенита. Аналогичное врастание

глобулярного зерна неупорядоченного аустенита (справа и вверху) в

рекристаллизованный участок исходного бейнита (слева) можно увидеть на

рис. 4.3.8г.
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а б

в г

Рис. 4.3.8.

 Микроструктура стали 13ХФА после предварительной закалки от 900ºС,

закалки из межкритического интервала температур, от  770ºС и отпуска при

температуре 600ºС, 1 ч: а– светлопольное изображение; б - темнопольное

изображение в рефлексе (110)α; в – электронограмма с участка «а».

В образце, испытавшем закалку из МКИ от 830°С, удалось наблюдать

структуру, которая также указывает на образование аустенита при нагреве по

«механизму восстановления». Видны удлиненные участки бывшего

аустенита, располагающиеся между широкими рейками старой бейнитной

структуры (рис. 4.3.9а). Темнопольное изображение в рефлексе цементита,

снятое с данного участка структуры, показывает, что образовавшийся при

нагреве аустенит и при этой температуре существенно обогащен по углероду,

поэтому на его месте при охлаждении возник мартенсит, а при отпуске из

него выделились карбиды – цементит (рис. 4.3.9б). На рис. 4.3.9в показана

зона контакта рекристаллизованного участка пакета исходного бейнита

0,5 мкм 0,5 мкм

 1 мкм
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(вверху снимка) и участка неупорядоченного аустенита (внизу),

превратившегося при охлаждении во вновь образованный бейнит.

а б

в

Рис. 4.3.9.

 Микроструктура стали 13ХФА после предварительной закалки от 900ºС,

закалки из межкритического интервала температур, от  830ºС и отпуска при

температуре 600ºС, 1 ч: а – светлопольное изображение, б – темнопольное

изображение в рефлексе цементита,

 в – светлопольное изображение

 1 мкм

0,5 мкм 0,5 мкм
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Сложный характер превращений, происходящих в предварительно

закаленной стали 13ХФА при нагреве в межкритическом интервале

температур, и последующая закалка приводят к формированию дисперсной

структуры, что обеспечивает сочетание высокой прочности и ударной

вязкости KCV-80. Следует иметь в виду, что наиболее высокой ударной

вязкостью обладает образец, закаленный после 40 минутной выдержки при

740°С (KCV-80=270 Дж/см2), т.е. при температуре, где образование аустенита

еще не начинается. Следовательно, наибольший вклад в уровень ударной

вязкости вносит высокий отпуск исходного бейнита. При дальнейшем

повышении температуры аустенитизации эффект отпуска должен

усиливаться вследствии рекристаллизации пакетной структуры, но

одновременно возникает аустенит двух видов, превращающийся в бейнитно-

мартенситную структуру, упрочняющую сталь, но несколько снижающую

ударную вязкость.

Температурный темп  образования аустенита был измерен на основе

дилатометрической кривой нагрева образца до 900°С. Он примерно

постоянен до 800°С, а затем начинает резка возрастать. Этот график (рис.

4.3.10) позволяет объяснить наличие двух участков возрастания твердости на

кривых рис. 4.3.1а. Но снижение ударной вязкости по мере повышения

температуры закалки (рис. 4.3.1б) происходит более плавно. Можно лишь

отметить плато в районе 800°С для образцов предварительно закаленных от

1050°С
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Рис. 4.3.10.

Влияние  температуры аустенитизации на скорость образования аустенита в

стали 13ХФА
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4.4 Выводы
1. Межкритическая закалка с отпуском на 600°С образцов

предварительно закаленной от 1050 и 900°С низколегированной стали

13ХФА приводит к существенному повышению ударной вязкости по

отношению к полной закалке от Ас3. Наиболее высокие значения ударной

вязкости KCV-80 получаются после закалки от температур аустенитизации

Ас1…800°С, что связано с формированием в межкритическом интервале

температур дисперсной структуры, состоящей из вязких участков

рекристаллизованной α-фазы, чередующихся с участками  прочного

углеродистого бейнита.

2. В ходе нагрева и выдержки при температурах МКИ проходит целый

ряд структурных и фазовых изменений, определяющих структуру стали:

а) происходит процесс рекристаллизации пакетной структуры исходного

бейнита или мартенсита за счет рассыпания дислокационных межреечных

границ, что приводит к слиянию соседних реек и в конечном итоге к

формированию ферритных зерен (белых полей), совпадающих по контурам с

границами бейнитного или мартенситного пакета;

б) участки нерекристаллизованной исходной реечной структуры в случае

исходной закалки от 1050°С сохраняются при всех температурах выдержки в

МКИ, а для закалки  от 900°С – до 770°С;

в) между рейками исходного бейнитного пакета возникают пластины

аустенита, ориентационно связанные с соседними рейками и

восстанавливающими (по Садовскому-Счастливцеву) ориентацию исходного

аустенитного зерна;

г) по границам исходных γ-зерен и пакетов исходного бейнита зарождаются

и растут глобулярные зерна неупорядоченного аустенита. Эти зерна растут

как в сторону рекристаллизованного феррита, так и сохранившегося

отпущенного бейнита. Встречая тонкие пластины восстановленного

аустенита, глобулярные зерна обволакивают их, включая их в себя как

структурные элементы без перекристаллизации.
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4.5 Влияние предварительной нормализации из нижней части γ-области
на хладостойкость микролегированной трубной стали 20

Исследование было проведено на темплетах, отобранных от

горячекатаных труб диаметром 219 мм с толщиной стенки 12 мм. В первой

серии экспериментов от труб в горячекатаном состоянии отбирались

темплеты, которые затем закаливались от различных температур внутри

межкритического интервала. В качестве контрольной обработки применялся

режим, включающий нормализацию перед проведением закалки из

двухфазной (γ+α) области. Во второй серии экспериментов варьировалось

время аустенизации при температуре середины межкритического интервала.

В третьей серии экспериментов темплеты, отобранные от горячекатаных

труб подвергались закалке из однофазной аустенитной области. В качестве

контрольной обработки проводилась нормализация с последующей закалкой

из двухфазной области и отпуском.

В таблице 4.5.1 представлен типичный химический состав

исследованных плавок.

Таблица 4.5.1

Массовая доля элемента, %

C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N V

Требования

ТУ 14-158-

113-99 0,18 0,27 0,46 0,003 0,008 0,17 0,11 0,13 0,031 0,009 0,04

Методика проведения термической обработки и испытаний приведена

в разделе «Методы лабораторных и промышленных исследований».
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4.6 Результаты исследования
Требования ТУ представлены в таблице 4.6.1

 Таблица 4.6.1

т, МПа в, МПа , %

KCV-50,

Дж/см2 (на

продольных

образцах)

Вязкая

составл., %

338-470 502-627  25  39,2  50

Результаты первой серии экспериментов приведены в таблице 4.6.2 .

Таблица 4.6.2

I
т, МПа в, МПа , %

KCV-50,

Дж/см2

Вязкая

составл., %

Балл

зерна

Режим №1: Нормализация 920С, 40 минут + закалка 780С, 30 минут

+ отпуск 690С, 40 минут.

338 510 32 160120 ниже нормы 8

Режим №2: Закалка 760С, 30 минут + отпуск 690С, 40 минут

329 510 29 142 ниже нормы 6

Режим №3: Закалка 780С, 30 минут + отпуск 730С, 40 минут

314 495 31 132 ниже нормы 6-5

Режим №4: Закалка 820С, 30 минут + отпуск 690С, 40 минут

С
ер

ия
 эк

сп
ер

им
ен

то
в

9425 50 7-6

Результаты первой серии экспериментов в общем оказались

неудовлетворительными. Если закалку из МКИ с высоким отпуском

провести для образцов вырезанных из горячекатаных фактически

нормализованных труб, то ударная вязкость при – 50 °С оказывается на

уровне 13-14 Дж/см2. Отметим, что  повышение температуры аустенизации с

760-780 до 820°С приводит к резкому повышению ударной вязкости до 94

Дж/см2. В том случае, когда после прокатки проводится нормализация для

дополнительного измельчения зерна, а затем закалка из МКИ, то ударная



106

вязкость поднимается до 160 Дж/см2. Однако во всех случаях доля вязкой

составляющей в изломе ударных образцов при – 50°С не превышает 50%.

Результаты второй серии экспериментов приведены в таблице 4.6.3

Таблица 4.6.3

II
т, МПа в, МПа , %

KCV-50,

Дж/см2

Вязкая

составл., %

Балл

зерна

Режим №5: Закалка 780С, 15 минут + отпуск 690С, 40 минут

309 471 29,5 140,03 ниже нормы 6

Режим №6: Закалка 780С, 30 минут + отпуск 690С, 40 минут

343 520 30 131 ниже нормы 6

Режим№7: Закалка 780С, 1,5 часа + отпуск 690С, 40 минут

343 510 31,5 306 ниже нормы 6-7

Режим №8: Закалка 780С, 3 часа + отпуск 690С, 40 минут

С
ер

ия
 эк

сп
ер

им
ен

то
в

314 500 31 184 ниже нормы 6

Мы предполагали, что при увеличении длительности выдержки при

аустенитизации в МКИ произойдет более полный переход

ферритостабилизирующих примесей, прежде всего кремния и фосфора, из

аустенита в -фазу, что вызовет рост КСV-50. В действительности

наблюдается лишь небольшое повышение ударной вязкости с 13 до 30

Дж/см2, но достигнуть требуемого уровня ударной вязкости и доли вязкой

составляющей нам не удалось.
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Таблица 4.6.4

III
т, МПа в, МПа , %

KCV-50,

Дж/см2

Вязкая

составл., %

Балл

зерна

Режим №9: Закалка 840С, 30 минут + отпуск 690С, 40 минут

412 559 29,5 28450 85 11

Режим№10: Закалка 900С, 30 минут + отпуск 690С, 40 минутС
ер

ия

эк
сп

ер
им

ен
то

в

422 554 28 26525 85 10

Результаты третьей серии экспериментов подтвердили тенденцию,

проявившуюся для режима №4: ударная вязкость и доля вязкой

составляющей в изломе при переходе от закалки из МКИ к полной закалке

резко возрастают. Здесь следует отметить, что исходные заготовки,

использованные в экспериментах 3 серии имели более мелкое зерно, чем у

образцов, обработанных по режиму 4.

4.7 Анализ микроструктуры и обсуждение результатов
В условиях нормализации сначала происходит превращение аустенита

в феррит, а затем, ниже линии PS на диаграмме состояния Fe-C, перлитное

превращение. Поскольку содержание углерода в этой стали низкое, то

растущие ферритные зерна “выдавливают” непревращенный аустенит на

периферию, где аустенит тонким слоем окаймляет ферритные зерна, хотя

одновременно иногда образуются участки аустенита по площади

сопоставимые с ферритными зернами. Но в большинстве случаев мы видим

тонкие перлитные участки, окаймляющие ферритные зерна (рис. 4.7.1).
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х500

Рисунок 4.7.1

Микроструктура стали 20ФА после

нормализации 920С

Если теперь мы будем нагревать эту структуру в двухфазную область,

то аустенит будет образовываться прежде всего в тех местах, где

существовали колонии перлита. А это, в подавляющем большинстве случаев,

есть поверхностные слои около границ зерен феррита. В этих условиях,

образующийся в двухфазной области аустенит, не может быть

мелкозернистым. Точнее он будет разнозернистым, т.к. перекристаллизация

возможна в участках глобулярного перлита, возникшего в условиях

замедленного охлаждения после горячей прокатки.

Если сравнить структуру, возникающую после нормализации при

920С (рис.4.7.1) и структуру после нормализации, закалки из МКИ и

отпуска (рис. 4.7.2), то мы не обнаружим измельчения зерна. Отметим, что в

высокоотпущенном состоянии карбиды местами своего выделения

очерчивают ту область, в которой при нагреве на 780 образовался аустенит.
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х500

Рисунок 4.7.2

Микроструктура стали 20ФА после нормализации 920С,

закалки 780С, отпуска 690С

Судя по этим микроструктурам и диаграмме фазового равновесия Fe-C,

участки, в которых возникал аустенит имели повышенное содержание

углерода, и поэтому в высокоотпущенном состоянии они должны обладать

высокой прочностью и пониженной вязкостью. Размер зерна почти не

изменился, но если в стали и образовались новые мелкие зерна аустенита,

плохо видимые из-за выделений карбидов из мартенсита при отпуске), то они

вероятнее всего, не могли повысить в среднем вязкость, т.к. содержали

многочисленные карбиды, которые охрупчивали их. Исходя из этого, можно

сказать, что закалка от 780С не дает серьезного измельчения зерна и, более

того, приводит к очень неблагоприятным концентрациям карбидных частиц

по границам ферритных зерен. И эти два обстоятельства (отсутствие

измельчения зерна и концентрация карбидов) является причиной понижения

ударной вязкости при минус 50С.

Сравним структуру стали 20ФА в горячекатаном состоянии (рис. 4.7.3)

и структуру после закалки от 760С и отпуска от 690С (рис. 4.7.4). Выше мы
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уже обращали внимание на то, что на ударную вязкость при минус 50С

оказывают влияние границы ферритных зерен, по которым выделялся перлит.

х100

Рисунок 4.7.3

Микроструктура стали 20ФА в горячекатаном состоянии

а) х100                                                                  б) х500

Рисунок 4.7.4

 Микроструктура стали 20ФА после закалки 760С,

отпуска 690С

После закалки на 760С значительного измельчения зерна не

наблюдается, но опять видна явно неблагоприятная концентрация карбидных
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частиц по границам зерен феррита. И скорее всего эта концентрация с лихвой

перекрыла небольшой эффект роста пластичности благодаря измельчению

зерна, который возможно здесь присутствует.

На рисунке 4.7.5 представлена микроструктура после закалки от 820С

и отпуска при 690С. Из рисунка видно, что закалка от этой температуры

фактически не дает желаемого измельчения зерна. Нерекристаллизовавшийся

феррит окружен участками сорбита отпуска, т.е. при нагреве под закалку

аустенит образовывался на границах ферритных зерен.

х500

Рисунок 4.7.5

 Микроструктура после закалки от 820С и отпуска 690С

Была проведена серия опытных обработок, в которых температура

закалки составляла 780С, температура отпуска - 690С, но варьировалась

продолжительность времени выдержки при закалке (15 минут, 30 минут, 1,5

часа). Фотографии микроструктуры после закалки от 780С и высокого

отпуска приведены на рисунках: 4.7.6, 4.7.7, 4.7.8.

Микроструктура после данных режимов термообработки оказалась

однотипной. Для режима №5 с полуторачасовой выдержкой зерно кажется

самым мелким. Но это может быть случайным обстоятельством того, что

образец в исходном (нетермообработанном) состоянии был мелкозернистым.
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х500

Рисунок 4.7.6

Микроструктура стали 20ФА после закалки от 780С

с выдержкой 15 минут и отпуска от 690С

х500

Рисунок 4.7.7

Микроструктура стали 20ФА после закалки от 780С с выдержкой 30

минут и отпуска 690С
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х500

Рисунок 4.7.8

Микроструктура стали 20ФА после закалки от 780С

с выдержкой 1,5 часа и отпуска от 690С

Таким образом, увеличение времени выдержки в двухфазной области

при исходной крупнозернистой феррито-перлитной микроструктуре не

приводит к существенному измельчению зерна и повышению ударной

вязкости при – 50 °С не смотря на предполагаемое перераспределение

фосфора.

Иная ситуация наблюдается в третьей серии экспериментов - после

закалки на 840С (рис. 4.7.9). В этом случае мы наблюдаем однородную

микроструктуру с равномерным распределением карбидов и, как следствие

высокую ударную вязкость. Здесь аустенит, который в начале располагался

по границам захватывает почти все зерно, так что происходит

  перекристаллизация
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х500

Рисунок 4.7.9

Микроструктура стали 20ФА после закалки от 840С

и отпуска от 690С

Ударная вязкость при минус 50С высока (табл. 4.6.4) и высока доля

вязкой составляющей в изломе

При нагреве под закалку на 900С образец находится в однофазном

аустенитном состоянии (рис. 4.7.10).

х500

Рисунок 4.7.10 – Микроструктура стали 20ФА после закалки

от 900С и отпуска 690С
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Размер зерна чуть крупнее, чем после закалки от 840С. Сохранение

почти неизменного размера зерна мы связываем с выделением частиц

карбонитридов ванадия в ходе охлаждения после прокатки и выдержки при

нагреве под закалку.

Известно, что частицы карбонитридов ванадия начинают интенсивно

растворяться выше 950С [89], поэтому интенсивный рост зерна мы

прогнозируем выше 950С и, именно поэтому, ограничивали температуру

закалки.

Хорошие свойства после закалки на 900С да и на 840°С позволяет нам

ещё раз подчеркнуть, что закалка из двухфазной области, и особенно, из

нижней половины межкритического интервала, дает неудовлетворительные

свойства.

Анализ механических свойств и микроструктуры позволил предложить

металловедческую схему трансформации структур после нормализации,

закалки из межкритического интервала и отпуска, объясняющую причину

низкой ударной вязкости.

Рисунок 4.7.11 иллюстрирует рост зерен феррита из низкоуглеродистой

γ-фазы при нормализации. Аустенит оттесняется на окраину зерен феррита,

причем он обогащается углеродом и позднее превращается в перлит. Перлит

создает как бы оторочку вокруг зерен феррита (рис. 4.7.12)

α

γобогащ

α

перлит

Рисунок 4.7.11 – Выделение
феррита из γ-фазы

Рисунок 4.7.12 – Превращение
обогащенного углеродом аустенита в

перлит
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При нагреве в межкритическом интервале аустенит возникает, прежде

всего в тех местах, где находился перлит (рис. 4.7.13). Теперь аустенитные

прослойки охватывают ферритные зерна.

При охлаждении в участках с повышенным содержанием углерода

возникает мартенсит (рис. 4.7.14).

Из мартенсита в ходе отпуска происходит выделение сферических

частиц карбидов Fe3C, и таким образом, формируется неоднородная

α

γобогащ

мартенсит

феррит

Рисунок 4.7.13 – Образование
обогащенного углеродом

аустенита
при нагреве в межкритический

интервал

Рисунок 4.7.14 – Образование мартенсита
в ходе закалки из МКИ

сорбит
отпуска

феррит

Рисунок 4.7.15 – Формирование
структуры высокого отпуска
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структура, где цементит сконцентрирован вокруг ферритных зерен (рис.

4.7.15). В.Д. Садовский неоднократно отмечал [56], что образование твердых

или мягких слоев по границам зерна приводит к охрупчиванию стали.

Поэтому мы считаем, что закалка из межкритического интервала температур

при исходной структуре нормализации не может дать высоких значений

ударной вязкости при отрицательных температурах. Хотя при очень сильном

неоднократном измельчении зерна нормализациями высокую ударную

вязкость вероятно получить можно. Но гораздо проще это обеспечить при

однократной полной закалке. Результаты работы опубликованы нами в [84].

4.8 Выводы
Исследовано влияние параметров закалки и отпуска на ударную

вязкость микролегированной ванадием стали 20.

1) Установлено неблагоприятное влияние предварительной нормализации

на ударную вязкость закаленных из МКИ и отпущенных образцов.

2) Увеличение длительности аустенитизации в МКИ дает небольшой

подъем ударной вязкости, достигающий максимума KCV-50=30 Дж/см2 при

полуторачасовой выдержке, что значительно ниже нормы.

3) Повышение температуры аустенитизации от 760-780°С до 820°С, т.е.

приближение к Ас3 снизу вызывает заметное повышение ударной вязкости,

которое все же оказывается значительно более слабым, чем закалка от

температуры выше Ас3.

4) Однократная закалка от температур выше Ас3 с последующим высоким

отпуском обеспечивает более высокую ударную вязкость 265-285 Дж/см2,

нежели закалка из двухфазной аустенитно-ферритной области при исходной

феррито-перлитной микроструктуре.

5) Предложена простая металловедческая схема структурных

превращений в ходе нормализации, последующей аустенитизации в МКИ,

закалке и отпуске объясняющая причину низкой ударной вязкости.



118
4.9 РОЛЬ  ПРЕДВАРИТЕЛЬНОЙ ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ В
ФОРМИРОВАНИИ СТРУКТУРЫ И СВОЙСТВ ТРУБНЫХ СТАЛЕЙ

ПОСЛЕ ЗАКАЛКИ ИЗ МЕЖКРИТИЧЕСКОГО ИНТЕРВАЛА
ТЕМПЕРАТУР.

В предыдущих главах рассмотрено влияние предварительной закалки и

нормализации на свойства, получаемые после закалки из МКИ и

последующего отпуска сталей 20ФА и 13ХФА. В настоящей главе

рассмотренные результаты систематических исследований эффектов закалки

из МКИ после различных вариантов предварительной термической

обработки для стали 13ХФА были уточнены.

Химический состав сталей приведен в таблице 4.9.1. Горячекатаные

трубы разрезали на темплеты размером 12х12х70 мм, которые позволяли

вырезать из них образцы для ударных испытаний.

Таблица 4.9.1
Химический состав образцов

Массовая доля элемента, %Марка

стали C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N V

13ХФА 0,16 0,30 0,53 0,012 0,007 0,60 0,05 0,06 0,04 0,007 0,06

Исследования структур неполной закалки проводили на образцах cтали

13ХФА, предварительно подвергнутых после 40-минутной выдержке в печи

при 1050°С нормализации, отжигу или закалке в соленую воду. Была

опробована также закалка от  900 ºС.

Затем образцы помещали в печь, разогретую до температур 755, 770,

800, 830, 845 и 860 °С, выдерживали 40 минут от момента посадки и

закаливали в перемешиваемую соленую воду, а затем отпускали при 600°С в

течении часа и охлаждали на воздухе.

После термообработки определяли твердость по Бринелю HB3000,

ударную вязкость KCV-80, металлографическим и электронно-

микроскопическим методами исследовали фазовый состав и структуру стали.
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4.10 Результаты исследования и их обсуждение
На рис. 4.10.1а, б представлены результаты испытаний ударной

вязкости и доли вязкой составляющей в изломе ударных образцов стали

13ХФА. Для сравнения, на рис. 4.10.1 приведены результаты испытаний

предварительно закаленной стали 13ХФА.
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Рис. 4.10.1 а— Зависимость ударной вязкости (а) и доли вязкой
составляющей (б) в изломе ударных образцов от температуры закалки из
МКИ для различных вариантов предварительной обработки: нагрев 1050°С (◊
- отжиг, □- закалка, х- нормализация), закалка от 900°С -  , отпуск 600°С, 1
ч.

На рис. 4.10.2 приведены результаты измерения твердости после тех же

вариантов термической обработки. Сравнение кривых на рис. 4.10.1 а, б

показывает, что в зависимости от вида предварительной термической

обработки влияние температуры аустенитизации в МКИ на характеристики

вязкости проявляется по-разному.
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Рис. 4.10.2 —  Зависимость твердости от температуры закалки из МКИ для
различных вариантов предварительной обработки: нагрев 1050ºС (◊ - отжиг,
□- закалка, х- нормализация), закалка от 900°С -  , отпуск 600°С, 1 ч.

После нормализации или отжига по мере роста температуры закалки от

Ас1 к Ас3 наблюдается увеличение ударной вязкости и доли вязкой

составляющей. В случае же предварительной закалки образцов по мере роста

температуры аустенитизации наблюдается понижение ударной вязкости и

доли вязкой составляющей. Для объяснения полученных результатов

рассмотрим микроструктуру закаленных образцов стали 13ХФА после

предварительной нормализации или отжига при 1050° часа.

После закалки из МКИ от 755°С сталь 13ХФА имеет феррито-

перлитную  микроструктуру  с почти сплошной мартенситной сеткой по

границам зерна (рис. 4.10.3 а).
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в
Рис. 4.10.3 — Микроструктура предварительно отоженных на 1050°С
образцов стали 13ХФА а - после закалки от 755 ºС и отпуска на 600 ºС, б, в –
после закалки от 770 и 800°С и отпуска при 600°С соответственно; а, б –
растровая электронная микроскопия, х 1000, в– электронная микроскопия, х
2500.

В случае предварительной нормализации от 1050°С фазовый состав и

морфология те же, но величина ферритного зерна несколько мельче.

При повышении температуры аустенитизации в МКИ до 770-800°С

зернограничные выделения аустенита (мартенсита) утолщаются и становятся

прерывистыми (рис. 4.10.3 б, в). Происходит образование аустенита в

перлитных колониях, при этом участки образовавшейся -фазы оказываются

рассеченными пластинами видманштеттового феррита еще сохраняющимися

при этих температурах. После резкого охлаждения аустенит превращается в

бейнит закалки (рис. 4.10.4 в, г).
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Рис. 4.10.4 — Микроструктура образцов стали 13ХФА после  нормализации
от 1050 ºС  и последующей закалки из МКИ, а – выдержка при 755°С, б –
770°С, в – 800°С, г – 830°С,   д – 845°С, е – 860°С, х500.

а б

в г

д е
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При повышении температуры ускоряется диффузия углерода в -

фазе, поэтому аустенит, расширяясь от границ -фазы и перлита, образует

округлые зерна аустенита темного (после превращения) цвета (рис. 4.10.4 в,

г; 4.10.5 г, д), очень похожие на зерна неупорядоченного аустенита,

возникающие при этих температурах (≥800°С) в предварительно закаленных

образцах и наблюдавшиеся нами ранее [90]. На рис. 4.10.4 д стрелками

показаны округлые зерна неупорядоченного и пластинки упорядоченного

аустенита.

а б в

г д е

Рис. 4.10.5 —  Микроструктура образцов стали 13ХФА после отжига
1050 ºС  и последующей закалки МКИ, а – выдержка при 755°С, б – 770°С, в
– 800°С, г – 830°С,   д – 845°С, е – 860°С, х500.
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В случае аустенитизации на 845 и 860°С наблюдается большое

количество зерен неупорядоченного аустенита, но еще сохраняются участки

феррита, в том числе видманштетта, между иглами которого видны темно-

серые пластины бывшей -фазы, ориентационно связанные с видманштеттом

(рис.4.10.4 д, е; 4.10.5 д, е).

На рис. 4.10.6 а, б приведены зависимости ударной вязкости от

твердости после изученных вариантов термической обработки. Характер

зависимости ударной вязкости от твердости после обработки в МКИ и

отпуска для образцов с различной исходной микроструктурой также

различен.

а
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Рис. 4.10.6 Зависимость ударной вязкости от твердости и режима
предварительной термической обработки: нагрев 1050°С (◊ - отжиг, □-
закалка, х- нормализация), закалка от 900°С -  , отпуск 600°С, 1 ч.

Можно сделать предположение, что при исходной бейнитной или

мартенситной структуре уровень ударной вязкости определяется, во-первых,

степенью протекания отпуска (рекристаллизации) структуры исходной

закалки при температуре выдержки в МКИ, а во-вторых, количеством

образовавшегося аустенита, который сам по себе благоприятствует росту

ударной вязкости вследствие перекристаллизации, но после закалки на

бейнит (мартенсит) и отпуска при невысокой температуре 600°С понижает

ударную вязкость и повышает твердость.

В случае исходной феррито-перлитной структуры зависимость

 HBfKCV  разделена на два участка с резко различающимися наклонами.

Особенно ярко это видно для случая исходной нормализации. Для второго

участка слабого возрастания 80KCV основным фактором изменения

ударной вязкости является измельчение зерна. Мы полагаем, что этот

участок начинается тогда, когда перлит полностью превращается в аустенит.

Первый участок резкого подъема KCV  связан с образованием уже
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упоминавшихся пленочных выделений γ-фазы по границам

перлит-феррит и феррит-феррит вблизи перлитных колоний в случае

аустенитизации чуть выше А1. Такая морфология выделений γ-фазы после

закалки приводит по наблюдениям В.Д.Садовского [88, 91] к ярко

выраженному эффекту охрупчивания. При повышении температуры нагрева

приграничные прослойки аустенита расширяются вследствие притока

углерода из γ-фазы, возникшей при растворении перлита, превращаются в

зерна, а эффект охрупчивания снимается. В этом, на наш взгляд, состоит

причина первого восходящего участка кривой  HBfKCV  . Он несомненно

присутствует и в случае исходной структуры отжига, но графически

проявляется не четко.

4.11 Выводы
1) Предварительная термообработка: закалка, нормализация, отжиг,

проводимые от температуры 1050ºС оказывают существенное влияние на

ударную вязкость и  долю вязкой составляющей в изломе стали 13ХФА,

закаленной из МКИ с последующим высоким отпуском.

2)   В тех случаях, когда предварительной обработкой является

отжиг или нормализация, приводящие к образованию феррито-перлитных

структур, закалка от температур, немного превышающих критическую

точку Ас1, приводят к сильнейшему охрупчиванию, обусловленному

образованием пленки высокоуглеродистого аустенита по границам зерен

феррита.

3)   При повышении температуры закалки из МКИ ударная вязкость

и доля вязкого излома для этих видов обработок повышается, но во всех

случаях нормализация обеспечивает более высокую ударную вязкость,

нежели отжиг.

4)   В тех случаях когда в качестве предварительной

термообработки была использована закалка от 1050 или 900ºС,  наивысшая
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ударная вязкость наблюдается для температуры закалки, немного

превышающей Ас1, т.е. при той температуре, которой соответствует

минимальная ударная вязкость для отожженной и нормализованной стали.

5)   При повышении температуры аустенитизации ударная вязкость

и доля вязкой составляющей предварительно закаленных образцов

закономерно снижается.

6)   Характер изменения твердости при повышении температуры

закалки для всех предварительных обработок весьма схож. Твердость в

среднем непрерывно возрастает при повышении температуры

аустенитизации. При этом наибольшую твердость обеспечивает

предварительная закалка от 1050ºС, вероятно вследствие растворения

карбидов хрома, а пониженную - отжиг, вследствие высокого содержания

феррита после закалки.
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5 Построение термокинетических диаграмм распада переохлажденного
аустенита сталей 20ФА и 13ХФА и исследование структуры

 5.1 Введение
Для прогнозирования свойств стали после термической обработки и

выбора оптимальных режимов ее необходимо изучить кинетику фазовых

превращений при нагреве и охлаждении. В данной главе описаны результаты

экспериментов по изучению кинетики распада аустенита после

изотермической выдержки в однофазной γ-области.

Исследование проведено на образцах стали 13ХФА и 20ФА, которые

используются на Челябинском трубопрокатном заводе для изготовления

нефтегазопроводных труб. Химический состав сталей приведен в таблице

5.1.1. Горячекатаные трубы разрезали на темплеты, из которых

изготавливались продольные дилатометрические образцы.

Таблица 5.1.1

Химический состав образцов стали 13ХФА и 20ФА

Массовая доля, %Марка

стали C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N V Nb

13ХФА 0,13 0,25 0,51 0,012 0,006 0,65 0,05 0,05 0,04 0,006 0,04 -

20ФА 0,2 0,2 0,55 0,015 0,012 0,10 0,05 0,05 0,04 0,008 0,04 0,02

Термическое воздействие на исследуемые стали в дилатометре

включало нагрев до температуры аустенизации 900 С и последующее

охлаждение с различными скоростями.  Более подробно методика

дилатометрических исследований описана в разделе 2.4.

 5.2 Результаты исследования
                                  Превращения при нагреве

Нагрев исследуемых сталей выше Ас1 приводит к  образованию

аустенита. В стали 13ХФА первые порции аустенита возникают при
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температуре АС1=7465 С, а последние участки феррита исчезают

при температуре АС3=8635 С (табл. 5.2.1).

Таблица 5.2.1
Температуры фазовых превращений, протекающих в стали 13ХФА,

при охлаждении от 900 С со скоростью 5-70 °С/мин.

превращение при нагреве превращение при охлаждениискорость
охлаждения,
град/мин

температура
начала

температура
конца

интервал
превращения

температура
начала

температура
конца

интервал
превращения

охлаждение от 900 С

5 741,6 868,3 126,7 770,4 608,8 161,6

10 747,5 860,1 112,6 773,0 613,7 159,3

20 743,8 856,6 112,8 774,0 544,0 230,0

40 750,7 867,9 117,2 761,7 464,3 297,4

70 740,3 871,1 130,8 730,0 357,7 372,3

Кинетика этого процесса отражена на рис. 5.2.1. Температурный

интервал образования аустенита составляет 117 °С и может быть

охарактеризован средней скоростью превращения, равной 0,85 %/°С. На рис.

5.2.1 видно, что при нагреве до 800 С превращение в стали 13ХФА

охватывает чуть менее 40 % объема, а достижение температуры 863 С

переводит эту сталь в аустенитную область.
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Рис. 5.2.1
Кинетика образования аустенита при нагреве стали 13ХФА.

В стали 20ФА интервал образования аустенита несколько уже, чем в

хромистой стали 13ХФА, он составляет 110 °С и сдвинут вниз по шкале

температур; температуры АС1 и АС3 равняются 7275 С и 8375 С

соответственно (табл. 5.2.2).

Таблица 5.2.2

Температуры фазовых превращений (°С), протекающих в стали 20ФА, при
охлаждении от 900 С со скоростью 5-70 °С/мин

Превращение при нагреве Превращение при охлажденииСкорость
охлаждения
или нагрева,

°С/мин
температура

начала
температура

конца
интервал

превращения
температура

начала
температура

конца
интервал

превращения

охлаждение от 900 С

5 729,9 835,2 105,3 767,3 606,2 161,1

10 730,1 836,6 106,5 734,6 593,4 141,2

20 730,2 839,7 109,5 730,3 567,6 162,7

40 728,0 836,4 108,4 730,0 542,4 187,6

70 729 841 112 707,2 507,0 199,8
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Превращение при нагреве протекает чуть более интенсивно - со

скоростью 0,9  %/°С. В итоге при нагреве до 800С  полнота превращения в

этой стали достигает почти 70 %  (рис. 5.2.2). Температура 900С также

соответствует существованию высокотемпературной фазы.
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Рис. 5.2.2
Кинетика образования аустенита при нагреве стали 20ФА.

При сравнении температурных интервалов образования аустенита в

двух исследуемых материалах можно сделать заключение о влиянии хрома,

который  в сталях данной системы легирования тормозит процессы

диффузии и, соответственно, замедляет  превращение в стали 13ХФА.

Отсутствие хрома и повышенное содержание углерода способствуют тому,

что образование аустенита в стали 20ФА начинается раньше и протекает

активнее.

Поскольку превращение при нагреве начинается на границе раздела

феррит-цементит, первые порции аустенита обогащены углеродом в

сравнении со средним  его содержанием  в стали, по мере увеличения

полноты  перехода локальная концентрация  углерода во вновь

образованных участках постепенно снижается. По достижении температуры

АС3 твердый раствор аустенита оказывается неоднороден по углероду. Кроме

того, при легировании исследуемых сталей ванадием в структуре наряду с
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цементитом присутствуют карбиды типа VC. Наличие хрома делает

возможным частичное замещение атомов железа в составе цементита

(Fe,Cr)3C и его эволюцию в карбид типа (Fe,Cr)7C3. Растворение специальных

карбидов тормозит выравнивание химического состава аустенита при

нагреве выше АС3 и оказывает влияние на процессы распада аустенита при

последующем охлаждении.

5.3Превращения при охлаждении из аустенитного состояния

Поскольку температура нагрева 900ºС выше АС3 исследуемых сталей,

то охлаждение от этой температуры приводит к фазовой перекристаллизации

во всем  объеме материала. На основе анализа дилатограмм с учетом

линейного эффекта  перехода (для исследованных сталей он близок и

составляет 0,25 мкм/1%) был рассчитан температурный темп распада

аустенита при охлаждении исследуемых сталей от 900 С с различной

скоростью, результаты расчетов в координатах температура – полнота

превращения представлены на рис. 5.3.1, 5.3.3.

В стали 13ХФА (рис. 5.3.1, табл. 5.2.1) температура начала 

превращения ограничена достаточно узким интервалом в 44 °С и заключена

между 774 и 730 С; по мере увеличения скорости охлаждения температура

Аr3 плавно снижается.
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Рис. 5.3.1
Кинетика распада аустенита в стали 13ХФА при охлаждении от 900 С

с различными скоростями: 1 – 70 °С/с, 2 – 40 °С/с, 3 – 20 °С/с,
4 – 10 °С/с, 5 – 5 °С/с.

В соответствии с формой кинетической кривой процесс распада

аустенита в этой стали можно условно разделить на три этапа. Первые 10 %

аустенита превращаются при переохлаждении на    30С относительно

температуры Аr3; процесс распада начинается с выделения избыточной фазы

– свободного феррита.

На втором участке кинетической кривой превращение охватывает

основной объем материала. При дальнейшем снижении температуры с

увеличением термодинамического стимула превращение развивается

намного активнее, кинетика и полнота превращения при этом зависят от

скорости охлаждения. При температурах (750—650)С аустенит распадается

по первой ступени:  помимо избыточного феррита в структуре появляется

35
0

40
0

45
0

50
0

55
0

60
0

65
0

70
0

75
0

80
0

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90
10
0

полнота
превращения, %

100

80

60

40

20

0
350        400       450        500         550      600         650       700         750       800

                   температура, С

3

2

1

4 5



136
перлит. В частности, при охлаждении со скоростями 5-10 °С/с

(рис. 5.3.1, кривые 4, 5) количество продуктов распада  при температуре 700

С достигает 80 %, при ускорении охлаждения до 20, 40 °С/с (рис. 5.3.1,

кривые 3, 2) объемная доля превращенного аустенита снижается до 60 и 40 %

соответственно. Увеличение скорости охлаждения до 70 °С/с (рис. 5.3.1,

кривая 1) приводит к заметному снижению температуры начала выделения

избыточного феррита, количество распавшегося аустенита при температуре

700 С составляет около 10 %.

По мере увеличения скорости охлаждения и уменьшения доли

высокотемпературных продуктов превращения для дальнейшего распада

аустенита требуется все большее переохлаждение. Например, для

обеспечения 50 % полноты распада аустенита при скоростях 5-10 °С/с

достаточно снизить температуру ниже Аr3 на 31-41 град., при увеличении

скорости охлаждения до 40-70 °С/с требуется переохлаждение на 73-88°С.

относительно температуры начала превращения. В итоге температурный

интервал превращения расширяется более чем на 200 °С (со 161 до 373 °С.)

преимущественно за счет снижения температуры конца превращения Аr1, а

объемная доля аустенита, распавшегося при пониженных температурах, по

второй ступени увеличивается. Так, при быстром охлаждении (70 °С/с) треть

общего объема аустенита распадается ниже 600ºС.

Третий, завершающий этап превращения проявляется как самый

пологий участок кривых на рис. 5.3.1, его протяженность по температуре

также зависит от скорости охлаждения. Например, при  охлаждении со

скоростью 70 °С/с 90 % аустенита распалось при температурах выше 500ºС, а

в конце температурного интервала превращения на участке протяженностью

в 150°С фазовое превращение охватывает лишь последние 10 % объема. В

этой связи уместно отметить, что температура Аr1 определяется как точка

отклонения экспериментальной кривой от касательной, проведенной к

близлежащему участку дилатограммы, описывающему изменению длины

образца с температурой, и формально соответствует 100 % превращенного

объема.
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На рис. 5.3.2 приведена скорость распада аустенита в стали

13ХФА при самом медленном  (5 °С/с), кривая 1, и самом быстром (70 °С/с),

кривая 2, охлаждении от температуры аустенизации 900 С.

Рис. 5.3.2
Зависимость скорости превращения аустенита в стали 13ХФА от

температуры переохлаждения . Температура аустенизации 900 С.
Кривая 1 – скорость охлаждения 5 °С/с; кривая 2 – скорость охлаждения 70
°С/с.

Зависимости скорости распада от температуры переохлаждения имеют

вид асимметричных кривых, вытянутых в сторону низких температур.

Максимальная скорость распада при медленном охлаждении соответствует

730С, эту температуру с определенным допущением можно принять за

кинетический максимум для образования феррита. При быстром охлаждении

распад  начинается сообразования феррита, но максимальная скорость

температура, °С
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превращения соответствует интервалу образования перлита,

вторая ступень (бейнитное превращение) реализуется в интервале от 600 до

450°С. Ниже этой температуры распад аустенита  продолжается  по третьей

ступени с образованием мартенсита.

Учитывая, что при больших скоростях охлаждения распад

переохлажденного аустенита заканчивается при достаточно низких

температурах, представляло интерес сопоставить температуру Аr1,

определенную из дилатометрических измерений, с температурой начала

мартенситного превращения. В соответствии с эмпирической формулой [93]

расчетная температура Мн для  стали 13ХФА составляет:

Мн , С = 520 - 320·0,13 - 45·0,51 - 30·0,65 - 20·0,05 – 5(0,25+0,05) =

433°С.

А для стали 20ФА:

Мн , С = 520 - 320·0,2 - 45·0,55 - 30·0,1 - 20·0,05 – 5(0,2+0,05) = 426°С.

Сравнение точек Аr1 и Мн показывает, что при скорости охлаждения 70 °С/с

распад аустенита заканчивается по третьей ступени и приводит к

образованию не только бейнитной, но и мартенситной структуры. Кроме того

следует отметить, что такое относительно высокое положение мартенситной

точки должно приводить к тому, что образующийся мартенсит будет

испытывать самоотпуск уже в процессе закалочного охлаждения.

Известно, что мартенситное и бейнитное  превращения не протекают

до конца и в структуре стали при комнатной температуре сохраняется

некоторое количество остаточного аустенита, определить которое

дилатометрическим методом не представляется возможным. Это вносит

некоторую погрешность при количественном описании кинетики распада

аустенита по второй и третьей ступени. Параметры распада аустенита стали

20ФА при охлаждении от 900С приведены в табл.5.2.2 и на рис. 5.3.3, рис.

5.3.4.
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Рис. 5.3.3
Кинетика распада аустенита в стали 20ФА при охлаждении от 900 С

с различными скоростями: 1 – 70 °С/с, 2 – 40 °С/с, 3 – 20 °С/с,
4 – 10 °С/с, 5 - 5 °С/с.

 Температуры начала мартенситного превращения в исследуемых

сталях близки, так как увеличение концентрации углерода в стали 20ФА

компенсируется отсутствием в ее химическом составе хрома. Точки Аr3

находятся в интервале температур 767-707 С и с увеличением скорости

охлаждения имеют тенденцию к снижению. На кинетических зависимостях

также можно выделить три участка, отличающиеся наклоном кривых; однако

их форма, в отличие от  стали 13ХФА подобна, а влияние скорости

охлаждения проявляется в  смещении относительно начала  координат.

Первый, медленный этап начинается с выделения избыточного феррита и
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реализуется при переохлаждении на 30-40 °С ниже температуры от Аr3.

При дальнейшем охлаждении интенсивность превращения резко возрастает,

и на заключительном – третьем этапе распад аустенита вновь замедляется. В

отличие от хромсодержащей стали, скорость распада на второй стадии

практически не зависит от режима охлаждения, что связано, возможно, с тем,

что бейнитное превращение в этой стали в значительной степени подавлено.

В итоге температурный интервал превращения аустенита с увеличением

скорости охлаждения увеличивается незначительно (со 160°С при скорости 5

°С/с до 199°С при скорости 70 °С/с) и распад заканчивается при

температурах от 606 С до 507 С, то есть существенно выше Мн.

Рис. 5.3.4
Зависимость скорости превращения аустенита в стали 20ФА от температуры
переохлаждения. Температура аустенизации 900 С.
Кривая 1 – скорость охлаждения 5 °С/с; кривая 2 – скорость охлаждения 70
°С/с.

температура, °С
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Все особенности, присущие исследуемым сталям, обобщены при

построении термокинетических диаграмм распада  аустенита,

переохлажденного от 900 С, (рис. 5.3.5, 5.3.6,). В интервале реализованных

скоростей охлаждения 5-70 °С/с они имеют один кинетический максимум,

представленный своей нисходящей ветвью, что характерно для

низкоуглеродистых низколегированных конструкционных сталей.

Рис.5.3.5
Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в стали
13ХФА при охлаждении от температуры аустенизации 900 С.
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Рис. 5.3.6
Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в стали

20ФА при охлаждении от температуры аустенизации 900 С.

При сравнении кинетики распада аустенита двух исследуемых сталей

можно заключить, что температуры Аr1 и Аr3, а, следовательно, и их

структуры, состоящие преимущественно из феррита и перлита, наиболее

близки после медленного охлаждения (5 °С/с). При увеличении скорости

охлаждения в стали 20ФА в сравнении со сталью 13ХФА незначительно

понижается температура начала перлитного превращения и существенно

повышается температурный интервал образования бейнита. Таким образом,

после охлаждения от температуры аустенизации с достаточно большой

скоростью фазовый состав исследуемых сталей будет различаться

пропорцией между перлитной и бейнитной составляющей. В стали 20ФА

больший объем аустенита распадается по первой ступени. Для хромистой
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стали, напротив, характерно повышенное содержание

бездиффузионных продуктов распада в структуре металла; при охлаждении

со скоростью 70 °С/с в ней возможно образование мартенсита.

5.4 Микроструктура после аустенизации в однофазной γ-области
Термокинетические диаграммы распада аустенита сталей 13ХФА и

20ФА, построенные дилатометрическим методом для температуры

аустенитизации 900°С приведены выше. Они отражают, что по мере

увеличения скорости охлаждения превращение аустенита стали проходит в

основном по первой и второй ступени. Хотя небольшое количество

мартенсита может образоваться при быстром охлаждении. В случае низкой

скорости охлаждения 5 ºС/с в объеме стали формируется феррито-перлитная

структура, в которой, как обычно, зерна феррита чередуются с участками

перлита (рис. 5.4.1а, 5.4.2а). Размер зерна феррита равен 20-30 мкм. В стали

13ХФА доля перлита в структуре составляет  ~15%, а стали 20ФА порядка –

20%.

Увеличение скорости охлаждения до 10 ºС/сек приводит к появлению

небольшого количества игольчатого феррита (рис. 5.4.1б, 5.4.2б), однако

структура остается феррито-перлитной. При скорости охлаждения 20 ºС/сек в

структуре дилатометрических образцов появляется бейнит, его количество

составляет для сталей 13ХФА и  20ФА  порядка 25-30% (рис. 5.4.1в, 5.4.2в).

Количество феррита в структуре этих образцов оставляет 60-65%.

Присутствует также тонкопластинчатый перлит.

При увеличении скорости охлаждения до 40 ºС/сек объемная доля

бейнита в структуре дилатометрических образцов увеличивается до ~40%

(рис. 5.4.1г, 5.4.2г). Происходит также изменение размера ферритных зерен,

они существенно измельчаются до 10-15 мкм. Причина измельчения

ферритного зерна состоит в увеличении количества центров зарождения

феррита при увеличении степени переохлаждения распадающегося аустенита.

Появляется тенденция к преимущественному формированию зерен феррита

на границах бывших аустенитных зерен, что выражается в появлении

структур, в которых ферритные зерна окаймляют довольно большие участки
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бейнита.

Наконец, при наибольшей использованной в работе скорости

охлаждения 70 ºС/с количество бейнита в структуре образцов обеих сталей

повышается до 80-85%, а доля феррита уменьшается до 10-15% (рис. 5.4.1д,

5.4.2д). При такой скорости охлаждения в обеих исследованных сталях

проявляются отдельные участки мартенсита (рис. 5.4.1д, 5.4.2д).
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а б

в г

д

Рис. 5.4.1

Микроструктура дилатометрических- образцов стали 13ХФА после нагрева

до 900ºС и охлаждения со скоростями: а – 5 С/с, б – 10 С/с, в – 20 С/с, г –

40 С/с, д –70 С/с;  х 500
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а б

в г

д

Рис. 5.4.2

Микроструктура дилатометрических образцов стали 20ФА после нагрева до

900ºС и охлаждения со скоростями: а – 5 С/с, б – 10 С/с, в – 20 С/с, г – 40

С/с, д – 70 С/с;  х 500
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С целью детализации структур было проведено электронно-

микроскопическое исследование, результаты которого приведены ниже.

Микроструктура дилатометрического образца стали 13ХФА после

нагрева до 900ºС и охлаждения со скоростью 5 ºС/с представлена на рис.

5.4.3а. В данном образце сформировалась  структура, состоящая из смеси

полигонального феррита и тонкопластинчатого перлита.

При увеличении скорости охлаждения до 40 ºС/с в структуре стали

13ХФА появляется бейнит, который состоит из реек α-фазы,

сгруппированных в пакет (рис. 5.4.3б), на границах реек присутствует

остаточный аустенит.

                               а                     б

Рисунок 5.4.3

Микроструктура стали 13ХФА после охлаждения от 900oС – а) со скоростью

5 oC/с светлопольное изображение, х 20000; б) со скоростью 40 oC/с

светлопольное изображение, х30000.
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При ускоренном охлаждении от 900ºС со скоростью 70 ºС/с  в стали

13ХФА становится возможным образование закалочных структур. Однако и

при такой высокой скорости охлаждения в структуре соответствующего

дилатометрического образца присутствует феррит (рис. 5.4.4а). Рядом с

зернами феррита располагаются участки бейнита Анализ электронограммы,

снятой с такого участка структуры (рис. 5.4.4б) показывает, что в ней

присутствует некоторое количество остаточного аустенита;

соответствующий рефлекс аустенита указан стрелкой на электронограмме

(рис. 5.4.4в).

Обнаружен мартенсит в структуре дилатометрического образца стали

13ХФА, охлажденного со скоростью 70 ºС/с от температуры 900ºС. Видны

типичные для пакетного мартенсита единонаправленные рейки α-фазы (рис.

5.4.4г).
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а б

в                                                                           г

                                     д

Рисунок 5.4.4

Микроструктура стали 13ХФА (а, б, в, г) и 20ФА (е) после охлаждения от

900oС со скоростью 70 oC/с. а,  б, г – светлопольные изображения а – х 15000,

б – х 20000, г – х37000
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При охлаждении образца стали 20ФА от 900ºС со скоростью 5 oC/с,

также как и в стали 13ХФА, образуется феррито-перлитная структура. При

увеличении скорости охлаждения до 40 oC/с в стали 20ФА наблюдается

феррито-бейнитная  структура, в которой присутствует незначительное

количество перлита, приблизительно 5-10%. Объемная доля образовавшегося

бейнита немного меньше, чем в стали 13ХФА.

Наконец, при наибольшей использованной в работе скорости

охлаждения 70 oC/с в стали 20ФА, при охлаждении от 900ºС образуется

феррито-бейнитная структура с небольшой объемной долей мартенсита

(<5%). Между рейками мартенсита как и в стали 13ХФА располагаются

тонкие участки остаточного аустенита. Образующиеся в ходе фазового

превращения в сталях 13ХФА и 20ФА микроструктуры достаточно похожи.

5.5 Микротвердость дилатометрических образцов
Результаты измерений представлены в таблице 5.5.1. Из данных

таблицы видно, что с увеличением скорости охлаждения микротвердость

увеличивается. Для стали 13ХФА, претерпевшей нагрев до температуры

аустенитизации 900 ºС и последующий распад переохлажденного аустенита

микротвердость увеличивается со 154 кг/мм2  (при скорости охлаждения 5

º/сек)   до 204 кг/мм2 (при скорости охлаждения 70 ºС/с). Для стали 20ФА

после нагрева до температуры аустенитизации 900 ºС микротвердость

повышается со 159 кг/мм2  (при скорости охлаждения 5 ºС/с)   до 208 кг/мм2

(при скорости охлаждения 70 ºС/с). По величине микротвердости можно

заключить, что при обработках, опробованных при дилатометрическом

исследовании, образования мартенсита в образцах в заметных количествах не

происходило. Низкие значения микротвердости образцов стали 13ХФА при

скорости охлаждения 70°С/с, можно объяснить протеканием самоотпуска

мартенсита.
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Таблица 5.5.1

Микротвердость дилатометрических образцов сталей 13ХФА и 20ФА после

охлаждения от 900 ºС с различными скоростями

Скорость охлаждения, °С/с
Марка стали 5 10 20 40 70

13ХФА 154 167 194 203 204
20ФА 159 165 183 201 208

5.6 Выводы
Исследована кинетика образования и распада аустенита сталей 20ФА и

13ХФА  исходной феррито-перлитной микроструктурой. Построены

термокинетические диаграммы распада аустенита при охлаждении из

аустенитной области. Исследованные стали характеризуются низкой

устойчивостью переохлажденного аустенита. В стали 13ХФА при

охлаждении со скоростью 70°С/с образуется мартенсит в количестве 5-10%, а

в стали 20ФА – не более 5%.
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5.7 Влияние предварительной термической обработки на кинетику
образования и распада аустенита при нагреве в двухфазную (α+γ) область.

5.7.1 Введение
Как было показано в главе 4.5 «Влияние предварительной нормализации

из нижней части γ-области на хладостойкость микролегированной трубной стали

20», предварительная термическая обработка оказывает существенное влияние на

свойства после закалки из МКИ. Поэтому необходимо было для применяемых

трубных сталей описать кинетику образования и распада аустенита в стали

13ХФА в зависимости от исходной микроструктуры и величины зерна. В данной

главе обобщены результаты исследований после изотермической выдержки в

двухфазной α+γ области.

Материалом исследования послужила сталь промышленной выплавки

марки 13ХФА.

5.7.2 Микроструктура после предварительной термической обработки

Структура стали 13ХФА после закалки от 900 С в воду представляет собой

смесь бейнита с небольшой долей феррита (светлые участки на рис. 5.7.2.1).

Электронномикроскопическое изображение такой структуры приведено на рис.

5.7.2.3-5.7.2.5. Бейнит представлен реечной морфологией и может быть

квалифицирован как нижний бейнит. Бейнитные области содержат рейки двух

ориентировок, рис. 5.7.2.3а, б, в. На соответствующей электронограмме

присутствуют две сетки рефлексов ОЦК – фазы, рис. 5.7.2.3г. Избыточный

феррит проявляется в виде светлых областей размером до 1 мкм, плотность

дислокаций в таких областях невелика. Фазовый состав исследуемой стали

содержит также небольшую долю карбидной фазы, о наличии которой можно

судить по рефлексам с малым межплоскостным расстоянием, на электронограме,

рис. 5.7.2.5б стрелкой указан рефлекс типа (101) Fe3C.

После охлаждения исследуемой стали с 900°С на воздухе сформировалась

феррито-перлитная структура. Доля перлита не превышает 15-20 %, рис. 5.7.2.2

Электронномикроскопическое исследование показало, что перлитные участки,
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как правило, включают 1-2 колонии, размер ячеек составляет несколько микрон,

рис. 5.7.2.6а, б. Ферритные области достаточно протяженные, содержат

единичные дислокации, рис. 5.7.2.6г.

Таким образом, предварительная обработка обеспечивает получение

однородной структуры сталей 13ХФА. Закалка в воду от 900 С приводит к

формированию в исследуемой стали преимущественно бейнитной структуры.

Охлаждение стали 13ХФА на воздухе приводит к получению феррито-перлитной

структуры.
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Рис. 5.7.2.1- Микроструктура стали 13ХФА после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде,
х 500

Рис. 5.7.2.2- Микроструктура стали 13ХФА после нагрева до 900°С и охлаждения  на воздухе,
х 500
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х 20000;
б - темнопольное изображение в рефлексе  (110) ОЦК, х20000;
в - темнопольное изображение в рефлексе  (10-1) ОЦК, х 20000;
г – электронограмма;

Рис. 5.7.2.3 - Микроструктура стали 13ХФА после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде.
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х 20000;
б - темнопольное изображение в рефлексе  (112) ОЦК, х 20000;
в - светлопольное изображение, х 20000;
г - темнопольное изображение в рефлексе  (013) ОЦК, х 20000;

Рис. 5.7.2.4 - Микроструктура стали 13ХФА после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде.
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х 15000;
б - электронограмма;
в - светлопольное изображение, х 30000;
г - темнопольное изображение в рефлексе ОЦК фазы, х 30000;

Рис. 5.7.2.5 - Микроструктура стали 13ХФА после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде.
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х 10000;
б - светлопольное изображение, х 20000
в - электронограмма;
г - светлопольное изображение, х 15000;

Рис. 5.7.2.6 - Микроструктура стали 13ХФА после нагрева до 900°С и охлаждения  на воздухе.
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5.7.3 Дилатометрическое  исследование  стали  13хфа. Построение
термокинетических  диаграмм  распада переохлажденного  аустенита

После проведения предварительной термической обработки из заготовок

вытачивали образцы для дилатометрических измерений.

Результаты дилатометрических измерений приведены на рис. 5.7.3.1-

5.7.3.23, сведения о температурах фазовых превращений обобщены в таблице

5.7.3.2.1. О протекании фазовых превращений свидетельствует отклонение

дилатометрических кривых от температурной зависимости, близкой к линейной.

Поскольку изменение объема при карбидообразовании относительно невелико,

для целей настоящего исследования принято допущение, что дилатометрические

эффекты обусловлено в основном  превращениями.

5.7.3.1 Превращение при нагреве
Нагрев исследуемых сталей приводит к образованию аустенита. В стали

13ХФА первые порции аустенита возникают в интервале температур Ас1= (727-

745) С. Середина этого интервала составляет 738 С. Температура Ас3 в стали

этой марки близка к 863 С, поэтому нагрев до 830 С без последующей

выдержки не обеспечивает однофазного -состояния.

Рисунки 5.7.3.22, 5.7.3.23 иллюстрируют развитие  превращения в

закаленной от 900 С стали 13ХФА с исходной бейнитно-ферритной структурой

после цикла термической обработки в дилатометре по заданной схеме (рис.

5.7.3.1). Все выбранные для изотермической выдержки температуры (760, 800 и

830 С) расположены внутри интервала Ас1-Ас3  и удалены относительно Ас1 на

22, 62 и 92 °С. На рис. 5.7.3.23 представлены зависимости количества возникшего

аустенита в структуре исследуемой стали  от продолжительности нагрева при

температурах 760 С, 800 С и 830 С

На первом этапе, после некоторой задержки, связанной с ростом числа

зародышей новой фазы, количество аустенита практически линейно возрастает с

увеличением времени нахождения образца выше Ас1 (или, что то же – с
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повышением температуры нагрева). На втором этапе кинетика образования -

фазы в стали 13ХФА для изотермических условий определяется положением

температуры аустенитизации относительно Ас1. Изотермическая выдержка в

течение 30 мин. при температуре,  незначительно  превышающей Ас1, способна в

разы увеличить полноту  превращения. Например, при нагреве до 760 С

количество аустенита составляет 13 %, а после получасовой выдержки при этой

температуре оно увеличивается более чем в три раза и достигает 43 %, рис.

5.7.3.22а. Развитие изотермического  превращения при 760 С уже не может

быть охарактеризовано средней скоростью: по мере увеличения

продолжительности изотермической выдержки интенсивность образования

аустенита снижается, а по истечении 15-20 мин.  превращение практически

затухает. По мере приближения температуры выдержки к точке Ас3 вклад

изотермического  превращения в общее количество аустенита становится

менее значимым, так получасовая выдержка стали 13ХФА при 830 С

увеличивает полноту превращения лишь на треть: с 72 до 96 %, рис. 5.9.1.22в. В

итоге после выдержки при температурах 760, 800 и 830 С превращенный объем

в стали 13ХФА составляет 40, 74 и 100 % соответственно, рис. 5.7.3.23.
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Рис. 5.7.3.1 – Схема термической обработки исследуемых сталей в дилатометре

 при нагреве до различных температур аустенитизации
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Рис. 5.7.3.2 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 5 °С/с
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Рис. 5.7.3.3 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 20 °С/с
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Рис. 5.7.3.4 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 40 °С/с
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Рис. 5.7.3.5 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 70 °С/с
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Рис. 5.7.3.6 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 5 °С/с
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Рис.  5.7.3.7 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 10 °С/с
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Рис. 5.7.3.8 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 20 °С/с
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Рис. 5.7.3.9 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 40 °С/с
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Рис. 5.7.3.10 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 70 °С/с
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Рис.  5.7.3.11 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С на воздухе.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 5 °С/с
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Рис. 5.7.3.12 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С на воздухе.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 10 °С/с
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Рис. 5.7.3.13 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С на воздухе.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 20 °С/с
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Рис. 5.7.3.14 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С на воздухе.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 40 °С/с
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Рис.  5.7.3.15 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С на воздухе.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 70 °С/с
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Рис. 5.7.3.16 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 760С, охлаждение со скоростью 5 °С/с
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Рис. 5.7.3.17 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 760С, охлаждение со скоростью 10 °С/с
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Рис. 5.7.3.18 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 760С, охлаждение со скоростью 20 °С/с
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Рис. 5.7.3.19 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
 Нагрев в дилатометре до 760С, охлаждение со скоростью 40 °С/с
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Рис. 5.7.3.20 - Дилатометрические кривые стали 13ХФА.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 760С, охлаждение со скоростью 70 °С/с
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Рис. 5.7.3.21 - Положение температуры АС1 для отдельных образцов стали 13ХФА.
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температур: 1 – в условиях непрерывного нагрева до температуры аустенитизации;
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5.7.3.2 Превращение при охлаждении стали 13ХФА

Распад аустенита после изотермической выдержки при 830 С описывает

термокинетическая диаграмма на рис. 5.7.3.2.1. Диаграмма имеет один

кинетический максимум, нисходящий в сторону больших скоростей охлаждения.

Выделение избыточного феррита начинается при температурах 754 - 715С,

рис. 5.7.3.2-5.7.3.5, таблица 5.7.3.2.1. Точка Аr1 плавно снижается по мере

увеличения скорости охлаждения, наиболее резко ее положение  (на 30 °С)

изменяется при охлаждении со скоростью 70 °С/с. В диапазоне скоростей

5-40°С/с. температурный интервал распада переохлажденного аустенита

практически постоянен (150-110°С). Однако по кинетическим кривым, рис.

5.7.3.2.6 можно видеть, что уже при достижении скорости охлаждения 20 °С/с

превращение по механизму первой ступени несколько замедляется за счет менее

интенсивного образования избыточного феррита при небольшом переохлаждении

относительно Аr1. В итоге в случае медленного охлаждения (5 °С/с) до

температуры 700 С превращение охватывает большую часть объема металла

(70 %), а при скорости 20 °С/с по достижении этой температуры распадается

лишь 40 % аустенита, кривые 1 и 2 на рис. 5.7.3.2.6.  Можно предполагать, что

начиная со  скорости  20 °С/с возможно развитие превращение по

промежуточной ступени и появление структуре исследуемой стали кристаллов

бейнита. На термокинетической диаграмме этот процесс отражается как

снижение линии, соответствующей  50 % объема превращенного аустенита.

Линия  конца распада по мере увеличения скорости охлаждения от 5 до 40 °С/с

аустенита несколько поднимается (с 601 до 630-615 С) за счет того, что все

больший объем металла превращается по сдвиговому механизму без участия

диффузионных процессов. Быстрое охлаждение (со скоростью 70 °С/с) приводит

к резкому снижению точки Аr3 (до 280 С) и увеличению низкотемпературных

продуктов превращения в структуре исследуемой стали. В соответствии с кривой

3, рис. 5.7.3.2.6 половина аустенита распадается ниже 500 С, то есть при

температурах кинетического максимума бейнитного превращения.
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Распад аустенита в стали 13ХФА после изотермической выдержки при

800С происходит в условиях неполной фазовой перекристаллизации, о чем

свидетельствует меньший дилатометрический эффект на дилатометрических

кривых, рис. 5.7.3.11-5.7.3.15. Доля непревращенного объема, выполняющего

роль подложек для зарождения новой фазы, составляет четверть общего объема.

В отличие от температуры аустенитизации 830 С для -фазы, возникшей к

моменту окончания изотермической выдержки при 800 С, характерно

повышенное содержание углерода в сравнении с его средней концентрации в

стали. Кроме того, снижение температуры изотермической выдержки приводит к

тому, что твердый раствор аустенита менее однороден по углероду и

легирующим элементам; в структуре существуют локальные микрообъемы,

сильно отличающиеся по химическому составу.

Термокинетические диаграммы распада переохлажденного аустенита

построены для двух исходных состояний стали 13ХФА, отличающихся

условиями охлаждения после предварительного нагрева до 900 С (в воде и на

воздухе), рис. 5.7.3.2.2 и 5.7.3.2.4 соответственно. Сравним эти диаграммы с

аналогичной для температуры аустенитизации 830С, обеспечивающей более

полную перекристаллизацию.

Температуры начала превращения для трех сопоставляемых диаграмм

близки и заключены в интервале от 770 до 720 С, при этом положение Аr1 на

каждой из них последовательно снижается с увеличением скорости охлаждения.

Существенное различие заключается в положении температуры Аr1, значение

которой при сопоставимых скоростях охлаждения на несколько десятков °С

выше для температуры аустенитизации 800 С. Например, при охлаждении со

скоростью 5 °С/с распад аустенита заканчивается на 60 °С выше, чем для 830 С

(рис. 5.7.3.2.1 и 5.7.3.2.2). Более интенсивный распад аустенита по первой и

промежуточной ступеням после нагрева до 800 С вероятно обусловлен

возрастанием числа центров зарождения новой фазы в структуре, включающей

непревращенные участки.
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При высоких скоростях охлаждения (40-70 °С/с) после аустенитизации при

800 С температура Мн поднимается выше комнатной, и распад аустенита

заканчивается по третьей ступени с образованием мартенсита, в то время как при

охлаждении исследуемой стали от 830 С превращение аустенита заканчивается

по второй ступени с образованием бейнита. В этой связи следует отметить, что на

дилатограммах исследуемой стали, рис. 5.7.3.10, 5.7.3.15 кривые нагрева и

охлаждения со скоростью 70 °С/с непараллельны. Более пологий наклон кривых

охлаждения свидетельствует о том, что бейнитное и мартенситные превращения

накладываются. Таким образом, температурный разрыв на термокинетической

диаграмме, рис. 5.7.3.2.2, 5.7.3.2.4 между бейнитным и мартенситным

превращением довольно условный и означает лишь замедление распада

аустенита. Повышение мартенситной точки после аустенитизации при 800 С

свидетельствует о наличии в структуре стали локальных областей, обедненных

по углероду.  По-видимому, снижение температуры изотермической выдержки с

830 до 800 С ограничивает развитие диффузии и тормозит выравнивание

химического состава аустенита по углероду. В этой связи уместно отметить, что

наиболее сильно температура Мн повышается  в стали  исходной феррито-

перлитной структурой, полученной в результате предварительного охлаждения с

900 С на воздухе, нежели с бейнитной струкурой, возникшей при охлаждении от

900 С в воде (355 и 246 С соответственно при охлаждении со скоростью 70

°С/с). При этом температура конца мартенситного превращения не достигается.

Представляет интерес рассмотреть влияние продолжительности

изотермической выдержки в межкритическом интервале температур на

изменение устойчивости аустенита при последующем охлаждении.

На рисунке 5.7.3.2.7 приведена кинетика распада аустенита в стали 13ХФА

после выдержки при 800 С  в течение 5 и 30 мин. для двух скоростей

охлаждения (10 и 70 °С/с). Кривая 1 описывает превращение после 5-минутной

выдержки при медленном охлаждении. Аустенит, возникший при нагреве  (50 %

от общего объема) полностью распадается по первой ступени в узком интервале

температур 760-662 С.  Превращение при медленном охлаждении после 30-
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минутной выдержки отражает кривая 2. Наклон кривых 1 и 2 практически

одинаков и  свидетельствует о том, что скорость распада при увеличении

выдержки не изменилась. На некоторое повышение устойчивости аустенита к

распаду по первой ступени при увеличении времени выдержки указывает тот

факт, что кривая 2 сдвинута относительно кривой 1 в сторону низких температур.

Конечная точка на кривой 2 соответствует 70 % от общего объема материала;

увеличение превращенного объема связано с изотермическим развитием 

перехода в процессе выдержки в межкритическом интервале температур.

При увеличении скорости охлаждения с 10 до 70 °С/с после 5-минутной

выдержки аустенит распадается  по первой ступени также интенсивно, но

температурный интервал превращения при этом сдвигается вниз примерно на 40

°С, что видно при сравнении кривых 1 и 3. Отметим, что к моменту достижения

температуры 600 С превращение при охлаждении завершается и ниже этой

температуры аустенит в структуре стали отсутствует.

Кривая 4 иллюстрирует кинетику распада аустенита при быстром

охлаждении после 30-минутной выдержки. В отличие от кривых 1-3 форма этой

кривой более пологая, что свидетельствует о менее интенсивном превращении -

фазы. В частности, при охлаждении до температуры 600 С превращается лишь

четверть от общего объема металла или треть от количества аустенита,

имеющегося в стали перед началом охлаждения. Оставшийся аустенит занимает

примерно 40-45 % от общего объема металла и претерпевает распад при более

низких температурах по механизму второй и третьей ступени.

Таким образом, проведенное исследование показало, что увеличение

продолжительности выдержки в межкритическом интервале температур

повышает стабильность аустенита относительно распада по механизму первой

ступени. При этом наиболее заметно устойчивость аустенита к перлитному

превращению повышается при быстром охлаждении; реализация скорости

охлаждения 70 °С/с приводит к резкому изменению фазового состава и

увеличению количества низкотемпературных продуктов превращения в

структуре стали 13ХФА.
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Одним из основных факторов, оказывающих влияние на кинетику 

превращения при охлаждении стали, является содержание углерода в твердом

растворе аустенита. Распределение углерода между отдельными фазовыми

составляющими при увеличении времени изотермической выдержки в

межкритическом интервале температур изменяется под влиянием двух

разнонаправленных тенденций. По мере увеличения продолжительности

изотермической выдержки  превращение постепенно охватывает

микрообъемы все с меньшей концентрацией углерода, за счет этого

относительное количество углерода в аустените уменьшается и приближается к

средней концентрации в химическом составе стали. Одновременно с этим идет

обогащение твердого раствора аустенита углеродом  за  счет растворения

карбидной фазы. По видимому, этот процесс при температуре 800 С протекает

достаточно активно и является определяющим. Возможно, стабилизации

аустенита в некоторой степени способствует и уменьшение непревращенного

объема материала в процессе изотермической выдержки, который выполняет

роль подложек при  зарождении новой фазы.

Распад аустенита в стали 13ХФА после изотермической выдержки при 760

С иллюстрируют дилатограммы на рис. 5.7.3.16 – 5.7.3.20 и термокинетическая

диаграмма на рис. 5.7.3.2.5. Количество аустенита перед началом охлаждения в

структуре стали составляет около 40 %, химический состав аустенита содержит

повышенную концентрацию углерода.  При скоростях охлаждения аустенит от 5

до 20 °С/с на термокинетической диаграмме проявляется один кинетический

максимум, совмещающий распад по механизму первой и промежуточной

ступени. Распад аустенита начинается при более низких температурах, чем после

аустенизации при 830 и 800 С (таблица 5.7.3.2.1). Например температура Аr1 при

скорости охлаждения 5 °С/с составляет 722 С .  Значение точки Аr1 снижается с

увеличением скорости охлаждения от 5 до 20 °С/с. При ускорении охлаждения до

40-70 °С/с диффузионное и промежуточное превращения оказываются

подавленными и в структуре исследуемой стали развивается мартенситное 

превращение. При сравнении  термокинетических диаграмм распада аустенита,
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переохлажденного с температур 760 и 800 С можно видеть, что с понижением

температуры нагрева в межкритическом интервале температур, устойчивость -

фазы повышается.
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Таблица 5.7.3.2.1

Температуры фазовых превращений, протекающих в стали 13ХФА при охлаждении от

температур  830 С, 800 С и 760 С со скоростью 5-70 °С/с

при охлаждении, Сскорость,

°С/с

при
нагреве,
С

800-
700

700-
600

600-
500

500-
400

400-
300

300-
200

200-
100

100-
20

предварительный нагрев до 900 С и охлаждение в воде, нагрев и охлаждение от 830 С

5 738 754 601

10 740 750 601

20 735 743 630

40 742 746 615

70 734 715 280

предварительный нагрев до 900 С и охлаждение в воде, нагрев и охлаждение от 800 С

5 744 767 661

10 736 751 644

20 742 750 636

40 741 745 634 195

70 738 738 529 246

предварительный нагрев до 900 С и охлаждение на воздухе, нагрев и охлаждение от 800 С

5 745 770 629

10 740 760 625

20 727 745 646

40 740 735 644 198

70 732 720 565 355

предварительный нагрев до 900 С и охлаждение в воде, нагрев и охлаждение от 760 С

5 730 722 640

10 742 725 643

20 740 695 612

40 744 691 212

70 744 701 220
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Рис. 5.7.3.2.1– Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в стали

13ХФА при охлаждении после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде, 830°С, 0,5 ч.
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     Рис. 5.7.3.2.2 - Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита стали
13ХФА при охлаждении после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде, 800°С, 0,5 ч.
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Рис. 5.7.3.2.3 -  Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в стали
13ХФА при охлаждении после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде, 800°С, 5 мин.
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Рис. 5.7.3.2.4 – Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в стали

13ХФА при охлаждении после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение на воздухе, 800°С, 0,5 ч.
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Рис. 5.7.3.2.5 – Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в стали

13ХФА при охлаждении после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде, 760°С, 0,5 ч.
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Рис. 5.7.3.2.6 – Кинетика распада аустенита в стали 13ХФА после обработки:
охлаждение от 900 С в воде, нагрев в дилатометре до 830 С (0,5 ч), охлаждение с

различными скоростями. Кривая 1 – 5 °С/с, кривая 2 – 20 °С/с, кривая 3 – 70 °С/с
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Рис. 5.7.3.2.7 – Кинетика распада аустенита в стали 13ХФА после аустенизации при 800 С :

кривая 1 –  выдержка при 800 С в течение 5 мин., охлаждение со скоростью 10 °С/с;

 кривая 2 –  выдержка при 800 С в течение 30 мин., охлаждение со скоростью 10 °С/с;

 кривая 3 –  выдержка при 800 С в течение 5 мин., охлаждение со скоростью 70 °С/с;

  кривая 4 –  выдержка при 800 С в течение 30 мин., охлаждение со скоростью 70 °С/с;
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5.7.3.3 Микроструктура стали 13ХФА после нагрева и охлаждения в
дилатометре

5.7.3.3.1 Структура стали 13ХФА после обработки:

1050 С - охлаждение на воздухе; 900 С - охлаждение в воде,

изотермическая выдержка при  830 С  в дилатометре в течение 0,5 ч.

В ходе дилатометрических исследований было установлено, что при

нагреве исходной структуры до 830 С -превращение охватило 80 % объема,

а в течение 0,5 ч выдержки завершилось образование аустенита. Следовательно,

перед охлаждением аустенит достаточно однороден по структуре и химическому

составу. Металлографическая картина структуры исследуемой стали,

охлажденной с различными скоростями, представлена на рис. 5.7.3.3.1.1.

Использование скоростей охлаждения 5 и 10 °С/с приводит к формированию

однотипной феррито-перлитной структуры (рис. 5.7.3.3.1.1 а, б). Размер зерен

феррита мал и составляет 3-5 мкм, такие же размеры имеют и участки перлита.

Распределение перлита относительно феррита достаточно однородное.

При увеличении скорости охлаждения до 20 °С/с в стали 13ХФА

формируется более сложная структура, для которой характерно неоднородное,

островное расположение отдельных структурных составляющих - феррита,

перлита и бейнита (рис. 5.7.3.3.1.1в). При большем увеличении можно видеть, что

в светлых участках феррита наряду с глобулярными зернами α-фазы появляются

игольчатые кристаллы α-фазы.

При скорости охлаждения 40 °С/с сформировалась бейнитная структура с

небольшой долей феррита, который выделился по границам аустенитных зерен в

виде сетки (рис. 5.7.3.3.1.1 г). Бейнит выглядит как темная составляющая

структуры, его количество - более 80%. Наконец, при самой высокой скорости

охлаждения образуется бейнитно-мартенситная структура (рис. 5.7.3.3.1.1д).

Электронно-микроскопические исследования подтверждают данные

металлографического анализа. После охлаждения со скоростью 10 °С/с большую



199

часть поля зрения занимает избыточный феррит. Области феррита имеют

преимущественно равноосную форму и свободны от дислокаций, это

свидетельствует о том, что в процессе изотермической выдержки в

высокотемпературной фазе – аустените – в значительной степени произошла

аннигиляция дефектов кристаллического строения, свойственных для исходной

структуры бейнита, рис. 5.7.3.3.1.2а. Такую морфологическую форму феррита по

классификации Краусса-Томпсона можно отнести к полигональному. Перлитные

участки чередуются с ферритными зернами. Перлит имеет дисперсное строение,

межпластиночное расстояние равно 0,1-0,15 мкм (рис. 5.7.3.3.1.2 в). В структуре

встречаются участки вырожденного перлита, для которого характерно

неправильное чередование пластин феррита и раздробленных частиц цементита

(рис. 5.7.3.3.1.2 г-е). На электронограмме, полученной с области перлитной

колонии, присутствует сетка рефлексов ОЦК решетки железа и карбидные

рефлексы Fe3C, рис. 5.7.3.3.1.2б.

При увеличении скорости охлаждения до 20 °С/с значительная доля объема

аустенита также распадается  по первой ступени. На рис. 5.7.3.3.1.3 видны

перлитные колонии классического типа и вырожденного перлита на фоне

полигонального феррита. На электронограмме с подобных участков имеются

системы рефлексов от ферритной матрицы и цементита (рис. 5.7.3.3.1.3б). Кроме

того, некоторая часть аустенита распадается при более низких температурах с

образованием игольчатого или бейнитного феррита (рис. 5.7.3.3.1.4).

Дифракционная картина, соответствующая таким участкам, включает отражения

от ОЦК решетки железа нескольких ориентировок и рефлексы остаточного

аустенита. На рис. 5.9.3.3.1.4б отмечен рефлекс ГЦК фазы типа (200), карбидные

рефлексы на данной электронограмме отсутствуют. При наблюдении структуры в

различных рефлексах α-фазы можно заметить, что величина кристаллов бейнита

чрезвычайно мала, не превышает 0,2-0,3 мкм (рис. 5.9.3.3.1.4 в, г, д). О появлении

игольчатых продуктов распада, помимо металлографии и электронно-

микроскопических данных, свидетельствует более пологий наклон на

дилатометрической кривой охлаждения (ср. дилатограммы на рисунках 5.7.3.2 ,
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5.7.3.3, 5.7.3.4). Температура конца распада аустенита при этом существенно не

изменяется.

При охлаждении исследуемой стали со скоростью 70 °С/с распад аустенита

начинается при А1 = 715 С, что на 30 °С. ниже в сравнении со скоростью 40 °С/с

(см. рис. 5.7.3.2.1). Температурный интервал  -превращения значительно

шире. При высокой скорости охлаждения превращение по первой (феррито-

перлитной) ступени в значительной мере подавлено. На электронно-

микроскопических снимках можно видеть немногочисленные участки

избыточного феррита (рис. 5.7.3.3.1.5б). Плотность дислокаций в феррите

несколько выше, чем при более медленном охлаждении (ср. рис. 5.7.3.3.1.5б и

рис. 5.7.3.3.1.2). Поскольку распад аустенита происходит в широком интервале

температур (до 280С включительно), морфология сдвиговых продуктов

превращения очень разнообразна (рис. 5.7.3.3.1.6, 5.7.3.3.1.7). Основной

структурной составляющей является бейнит в форме реек, длина которых может

достигать сотни мкм. Рядом с пакетами реек могут располагаться  массивные

области бейнитного феррита (на рис. 5.7.3.3.1.7а справа). Для

высокотемпературного (верхнего) бейнита характерно присутствие дисперсных

карбидных выделений. На темнопольном изображении рис. 5.7.3.3.1.6б,

полученном в рефлексе цементита, карбидные выделения расположены на

границах бейнитных реек, на соответствующей электронограмме карбиды

формируют регулярную сетку рефлексов Fe3C.
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а б

в г

д

а– 5 °С/с, х 500;   б – 10 °С/с, х 500;   в– 20 °С/с, х 500;   г- 40 °С/с, х 500
д - 70 °С/с, х 500

Рис 5.7.3.3.1.1- Микроструктура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в
воде, 830°С, 0,5 ч. с различными  скоростями.
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а б

в г

д е

а – светлопольное изображение, х. 30000;  б – электронограмма; в, г, д, - светлопольное
изображение, х 30000; е - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.1.2д в рефлексе феррита, х
30000

Рис. 5.7.3.3.1.2 – Структура стали 13ХФА после охлаждения от 830 С со скоростью 10 °С /с
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х30000;
б – электронограмма;
в - светлопольное изображение, х 37000;
г- темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.1.3в в рефлексе карбида (211), х 37000

Рис. 5.7.3.3.1.3 – Структура стали 13ХФА после охлаждения от 830 С со скоростью 20 °С /с
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а б

в г

д е

а – светлопольное изображение, х 20000;
б – электронограмма;
в - светлопольное изображение, х. 37000;
г, д, е- темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.1.4в в различных рефлексах феррита типа
(110), х 37000;

Рис. 5.7.3.3.1.4 – Структура стали 13ХФА после охлаждения от 830 С со скоростью 20 °С /с
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а б

в г

а, б, в – светлопольное изображение, х 20000;
г – электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.1.5 – Структура стали 13ХФА после охлаждения от 830 С со скоростью 70 °С /с
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х 15000;
б - темнопольное изображение с рис. 5.9.3.1.6а в рефлексе цементита типа (101), х 20000;
в – электронограмма с участка структуры на рис. 5.7.3.3.1.6а;
г – светлопольное изображение, х 30000;

Рис. 5.7.3.3.1.6 – Структура стали 13ХФА после охлаждения от 830 С со скоростью 70 °С /с
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а б

а – панорамное светлопольное изображение, х 20000;
б - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.1.7а в рефлексе феррита, х 20000;

Рис. 5.7.3.3.1.7 – Структура стали 13ХФА после охлаждения от 830 С со скоростью 70 °С /с
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5.7.3.3.2 Структура стали 13ХФА после обработки:

1050 С - охлаждение на воздухе; 900 С - охлаждение в воде,

изотермическая выдержка при  800 С  в дилатометре в течение 0,5 ч.

Температура аустенизации 800 С для стали 13ХФА соответствует верхней

границе межкритического интервала температур. В ходе дилатометрических

исследований было установлено, что при нагреве исходной структуры до 800 С

 охватило чуть более половины объема, а по истечение 0,5 ч выдержки

количество аустенита превысило 70 %. Структура охлажденной от 800 С стали

состоит из участков непревращенного бейнита (претерпевшего существенные

изменения) и продуктов распада аустенита. Металлографическая картина,

представленная на рис. 5.7.3.3.2.1, иллюстрирует структуру, полученную при

охлаждении со скоростями от 5 до 70 °С/с. При медленном охлаждении (со

скоростью 5-10 °С/с) аустенит распадается преимущественно по первой ступени

(рис. 5.7.3.3.2.1 а, б). Однако видно, что перлитные участки располагаются между

ферритными зернами. Часть ферритных участков не имеют глобулярной формы,

а, напротив, имеют вытянутую или игольчатую форму. Вытянутую форму имеют

также участки перлита, образовавшегося из аустенита при охлаждении. Особенно

это заметно при рассмотрении структуры, полученной при охлаждении со

скоростью 20 °С/с (рис. 5.7.3.3.2.1в). Игольчатой формы участки α-фазы

чередуются с продолговатыми участками бейнита (указано стрелкой на рис.

5.7.3.3.2.1в) Это, по-видимому, связано с особенностями образования аустенита

при нагреве стали с исходной бейнитной структурой в межкритический интервал

температур.

Можно полагать, что при нагреве исходной бейнитной структуры

образование аустенита происходило по «механизму восстановления», то есть в

виде линзовидной формы участков по границам исходных реечных кристаллов.

Поэтому при неполном α→γ-превращении в межкритическом интервале

сосуществуют остатки исходных α-кристаллов бейнита и новые участки

аустенита. В дальнейшем при охлаждении аустенит претерпевает γ → α -
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превращение с образованием перлита (при медленном охлаждении) или бейнита

(при ускоренном охлаждении). Такие участки перлита или бейнита сохраняют

продолговатую форму, близкую к реечной, что связано с механизмом

образования аустенита. Наличие глобулярных зерен феррита может быть связано

с развитием процесса рекристаллизации α-фазы при выдержке в межкритическом

интервале температур.

При скорости охлаждения 40 °С/с доля бейнитных участков возрастает, так

как превращение по первой ступени существенно подавляется, а, напротив,

развивается бейнитное превращение (рис. 5.7.3.3.2.1г).

При скорости охлаждения 70 °С/с в стали сформировалась мартенситно-

бейнитная структура с очень небольшой долей феррита, выделившегося по

границам аустенитных зерен (рис. 5.7.3.3.2.1д).

Тонкая структура стали 13ХФА, охлажденной со скоростью 10 °С/с,

представлена на рис. 5.7.3.3.2.2, 5.7.3.3.2.3. При данном режиме обработки

участки классического пластинчатого перлита отсутствуют, наблюдается только

вырожденный перлит, для которого характерно  наличие раздробленных частиц

цементита неправильной формы (рис. 5.7.3.3.2.2 в). Наблюдается феррит двух

разных типов. Феррит, присутствовавший в исходной структуре стали после

закалки от 900ºС воде, имеет полиэдрическую форму и не содержит дислокаций

(рис. 5.7.3.3.2.2 а, б). Другой феррит, с повышенной плотностью дислокаций

является результатом протекания цикла α→γ→α-превращений (рис. 5.7.3.3.2.3 а,

д).

При электронно-микроскопическом исследовании стали 13ХФА можно

наблюдать, что в результате цикла α→γ→α -превращений, происходивших при

нагреве и охлаждении, среди «старой» структуры (претерпевшей некоторые

изменения), появляются области «новой» структуры, для которых характерно

наличие  кристаллов -фазы с повышенной плотностью дислокаций, на границах

которых присутствуют частицы цементита (рис. 5.7.3.3.2.3 в, г). Такие участки

структуры располагаются, как правило, между «старыми» рейками исходного

бейнита. Реечная форма бейнитных кристаллов свидетельствует о том, что они
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возникли из аустенита, образовавшегося по «механизму восстановления», то есть

ориентационно связанного с исходной структурой.

Увеличение скорости охлаждения до 20 °С/с приводит к тому, что

перлитоподобные участки практически отсутствуют. На рис. 5.7.3.3.2.4

приведена структура полигонизованного феррита. Размер субзерен составляет

около 1 мкм, в теле субзерен просматривается ячеистая дислокационная

структура (рис. 5.7.3.3.2.4б). Можно полагать, что формирование субзеренной

структуры обусловлено осуществлением цикла α→γ→α-превращений. Для

структуры исследуемой стали, охлажденной со скоростью 20 °С/с, характерно

увеличение объемной доли бейнита за счет подавления продуктов распада

аустенита по первой ступени. Наряду с игольчатым или бейнитным ферритом,

для которого характерно наличие реечных кристаллов α-фазы с шириной реек

0,1-0,2 мкм (рис. 5.7.3.3.2.5), в структуре в большом количестве наблюдаются

участки бейнита. Внутри бейнитных участков присутствуют  кристаллы α-фазы

неправильной формы, поделенных на фрагменты. На темнопольном изображении

(рис. 5.7.3.3.2.6 б) данные фрагменты «светятся» в одном рефлексе, что указывает

на незначительную разориентацию фрагментов относительно друг друга. На рис.

5.7.3.3.2.6 размер таких бейнитных областей достигает 1,5-2 мкм. На

темнопольных изображениях и микродифракционных картинах видно, что

бейнитные области таких размеров содержат кристаллы -фазы  нескольких

ориентировок, рис. 5.7.3.3.2.5 в. В основном присутствует бейнит с развитым

субзеренным строением, а доля игольчатого, реечного бейнита невелика. В

структуре исследуемой стали присутствует также незначительное количество

остаточного аустенита, сосредоточенного преимущественно в бейнитных

областях. Рефлексы -фазы четко просматриваются на электронограмме (указан

стрелкой на рис. 5.7.3.3.2.5в). Основное отличие структурного состояния

исследуемой стали при увеличении времени изотермической выдержки при

аустенитизации с 5 мин до 30 мин заключается в отсутствии перлита.

Охлаждение со скоростью 40 °С/с обеспечивает получение

преимущественно бейнитной структуры (рис. 5.7.3.3.2.7а-г, 5.7.3.3.2.8).



211

Особенность структурного состояния после данной обработки состоит в

появлении областей с реечной структурой, которая близка к структуре пакетного

мартенсита (рис. 5.7.3.3.2.7а). Участки избыточного феррита имеют повышенную

плотность дислокаций, что свидетельствует о высоком уровне внутренних

напряжений при распаде аустенита по второй ступени и образовании бейнита

(рис. 5.7.3.3.2.8). Участков с перлитоподобной структурой, так же, как при

охлаждении со скоростью 20 °С/с, не обнаружено.

Электронно-микроскопические данные находятся в согласии с результатом

дилатометрических измерений. На соответствующей термокинетической

диаграмме (рис. 5.7.3.2.2)  линия 50-ти % превращенного объема аустенита

расположена на 40 °С. ниже, по сравнению со скоростью 20 °С/с. Попытаемся

сравнить кинетику превращений, наблюдающуюся при распаде аустенита,

полученного выдержкой в течение 30 мин и полученного выдержкой в течение 5

мин.

После охлаждения со скоростью 70 °С/с структура стали 13ХФА подобна

структуре, полученной при охлаждении со скоростью 40 °С/с. Основной

структурной составляющей является бейнит (рис. 5.7.3.3.2.9 а-г). Присутствуют

также незначительное количество феррита и мартенсит. Качественное отличие от

предыдущего состояния состоит в том, что бейнитные кристаллы более крупные

(рис. 5.7.3.3.2.9). При этом избыточный феррит содержит повышенную плотность

дислокаций вблизи границ субзерен (рис. 5.7.3.3.2.10д). Количество мартенсита,

судя по данным металлографического исследования, равно 10-20 %.

При сравнении термокинетических диаграмм после изотермической

выдержки при 800 С в течение 5 и 30 мин можно заметить их различие

(рис.5.7.3.2.3 и рис.5.7.3.2.2). При увеличении длительности изотермической

выдержки в МКИ с 5 мин до 30 мин (при охлаждении со скоростью 70 °С/с)

температура Аr3 снизилась с 615 С  до 529 С. Кроме того, после получасовой

выдержки четко фиксируется температура Мн = 246 С. Эти данные также

свидетельствуют о стабилизации при увеличение времени изотермической

выдержки в межкритическом интервале температур.
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а б

в г

д

а– 5 °С/с, х 500; б – 10 °С/с, х 500; в – 20 °С/с, х 500; г - 40 °С/с, х 500;
д - 70 °С/с, х 500

Рис. 5.7.3.3.2.1- Микроструктура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в
воде, 800°С, 0,5 ч. с различными  скоростями
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х 30000;
б – темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.2.2а в рефлексе феррита, х 37000;
в - светлопольное изображение, х 50000;
г - светлопольное изображение, х 20000;
д – электронограмма с участка структуры 3.9в;

Рис. 5.7.3.3.2.2– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 10 °С /с
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а б

в г

д е
а – светлопольное изображение, х 37000;
б – светлопольное изображение, х 50000;
в - светлопольное изображение, х 37000;
г - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.2.3в в рефлексе феррита 211, х 37000;
д - светлопольное изображение, х 37000;
д – электронограмма с изображения структуры 3.10в;

Рис. 5.7.3.3.2.3– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 10 °С /с
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х. 30000;
б – светлопольное изображение, х 37000;
в - светлопольное изображение, х 30000
г - темнопольное изображение структуры с рис. 5.7.3.3.2.4в в рефлексе феррита 121, х 30000;
г - темнопольное изображение с рис. 5.9.3.2.4в в рефлексе феррита 110, х 37000;
д – электронограмма с участка структуры на рис. 5.9.3.2.4а;
Рис. 5.7.3.3.2.4– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 20 °С /с
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а б

в

а – светлопольное изображение, х 30000;
б – темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.2.5а в рефлексе феррита 110, х 30000;
в – электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.2.5– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 20 °С /с
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х 30000;
б – темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.2.6а в рефлексе феррита, х 30000;
в - светлопольное изображение, х30000
г - темнопольное изображение структуры с рис. 5.7.3.3.2.6в в рефлексе феррита, х 30000;
д – электронограмма;
Рис. 5.7.3.3.2.6– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 20 °С /с
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а б

в г

д е

а, б, г – светлопольное изображение, х 370000;
в - светлопольное изображение, х 20000;
д - светлопольное изображение, х 300000;
е – электронограмма

Рис. 5.7.3.3.2.7– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 40 °С /с
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а б

в г

а, б – светлопольное изображение, х 30000;
в - темноопольное изображение в рефлексе феррита 101, х 30000
г - электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.2.8– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 40 °С /с
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а б

в г

а, б – светлопольное изображение, х 30000;
в – электронограмма;
в, г - темнопольное изображение в различных рефлексах -фазы 110, х 30000

Рис. 5.7.3.3.2.9– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 70 °С /с
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а б

в г

д е

а, б, в, г, д – светлопольное изображение, х 30000;
е – электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.2.10– Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,

800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 70 °С /с
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5.7.3.3.3 Структура стали 13ХФА после обработки:

1050 С - охлаждение на воздухе; 900 С – охлаждение на воздухе,

изотермическая выдержка при  800 С  в дилатометре в течение 0,5 ч.

Термокинетические диаграммы распада переохлажденного аустенита в

данной стали при охлаждении от температуры аустенитизации 800 С

качественно похожи для случаев, когда предварительной обработкой являлась

закалка в воде от  900 С или нормализация  от 900 ºС (охлаждение на воздухе)

(рис. 5.7.3.2.2 и 5.7.3.2.4). Металлографическими исследованиями было

установлено, что исходная структура стали 13ХФА после нормализации

представляет собой феррито-перлитную смесь (рис. 5.7.2.2 ).

Структура стали 13ХФА после обработки 900 °С, 0,5 ч., охлаждение на

воздухе от 800°С, 0,5 ч. со  скоростью 5 и 10 °С/с состоит из феррита и перлита

(рис. 5.7.3.3.3.1 а). Размер перлитных участков колеблется от 5 до 30 мкм, для них

характерно неравномерное распределение в ферритной матрице. При увеличении

скорости охлаждения до 20 °С/с рядом с перлитными участками появляются

участки с бейнитной структурой (указаны стрелками на рис. 5.7.3.3.3.1 в).

Электронно-микроскопическое исследование образца, охлажденного со

скоростью 10 °С/с, показало, что в структуре имеются как участки с регулярным

строением перлитной колонии (рис. 5.7.3.3.3.2 а), так участки вырожденного

перлита (рис. 5.7.3.3.3.2 в). На дифракционной картине, полученной с областей

пластинчатого перлита, помимо рефлексов феррита присутствует отражения

карбида Fe3C (рис. 5.7.3.3.3.2 б). Бейнитные области после данной обработки не

обнаружены.

Увеличение скорости охлаждения до 40 °С/с приводит к тому, что наряду  с

продуктами распада переохлажденного аустенита по первой ступени, появляются

участки с бейнитной структурой. Такие участки часто расположены вблизи

перлитных колоний и выглядят на металлографических снимках как «серая»

составляющая структуры (указаны стрелками на рис. 5.7.3.3.3.1 г). В ходе
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электронно-микроскопического исследования обнаруживается, что данные

области могут быть отнесены к  верхнему бейниту (рис. 5.7.3.3.3.3). При этом на

электронограмме, присутствует несколько ориентировок -фазы и карбидные

рефлексы (рис. 5.7.3.3.3.3 д). В структуре исследуемой стали присутствуют также

кристаллы -фазы игольчатой формы, которые могут быть описаны как нижний

бейнит или пакетный мартенсит (рис. 5.7.3.3.3.4 а, 5.7.3.3.3.4 г). Избыточный

феррит имеет неравновесные изогнутые границы (рис. 5.7.3.3.3.4 б) и развитую

дислокационную структуру, близкую к ячеистой (рис. 5.7.3.3.3.4 в). При высокой

скорости охлаждения участки перлита в исследуемой стали не имеют

правильного строения карбидной фазы, пластины цементита раздроблены (рис.

5.7.3.3.3.4 д). Межпластиночное расстояние такого  перлита равно ~0,1 мкм.

При сравнении кинетики распада переохлажденного аустенита и структуры

продуктов превращения в стали 13ХФА, предварительно охлажденной от 900 °С

на воздухе и воде, можно отметить, что аустенит, полученный при нагреве

исходной бейнитной структуры (полученной при охлаждении в воде) проявляет

стабилизацию относительно распада по первой ступени. Это проявляется в том,

что уже при медленном охлаждении (10 °С/с) в структуре отсутствуют перлитные

колонии с регулярным строением, а при  повышении скорости охлаждения (до 40

°С/с) образование перлита полностью подавлено. Это связано с тем, что

бейнитная структура более однородна по распределению углерода, чем феррито-

перлитная смесь.
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а б

в г

д

а – 5 °С/с; б – 10 °С/с, в – 20 °С/с, г – 40 °С/с; д – 70 °С/с,     х500

Рис. 5.7.3.3.3.1 - Микроструктура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение на
воздухе от 800°С, 0,5 ч. с различными скоростями.
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х 50000;
б – электронограмма;
в - светлопольное изображение, х 37000;
г - темнопольное изображение в рефлексе цементита 112 на рис. 5.7.3.3.3.2в, х 37000.

Рис. 5.7.3.3.3.2 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение на
воздухе, 800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 10 °С /с
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х 30000;
б, в, г – темнопольное изображение с участка структуры на рис. 5.7.3.3.3.3а в различных
рефлексах, отмеченных стрелками на электронограмме, х 30000;
д – электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.3.3 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение на
воздухе, 800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 40 °С /с
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а б

в г

д е

а – светлопольное изображение, х 30000;
б, в, д - светлопольное изображение, х 37000
г – светлопольное изображение, х 50000
е – электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.3.4 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение на
воздухе, 800°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 40 °С /с
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5.7.3.3.4 Структура стали 13ХФА после обработки:

1050 С - охлаждение на воздухе; 900 С - охлаждение в воде,

изотермическая выдержка при  760 С  в дилатометре в течение 0,5 ч.

По результатам дилатометрических исследований установлено, что

изотермическая выдержка стали 13ХФА при 760 С в течение 30 мин.

обеспечивает  превращение практически в половине объема металла. В

непревращенных участках в процессе выдержки при температуре аустенитизации

развиваются явления отдыха и возврата, однако интенсивность этих процессов

заметно ниже, чем при более высоких температурах – 800 и 830С.

Как было показано в главе 4 и [90], при нагреве до 760ºС образование

аустенита в исходной бейнитной структуре происходит по «механизму

восстановления», а именно на границах α-кристаллов бейнита. В этом случае

образующийся аустенит ориентационно связан с исходной бейнитной

структурой, поэтому при металлографическом исследовании видны

чередующиеся участки «новой» (вновь образовавшейся)  и «старой» (исходной)

структуры. «Старая» бейнитная структура выглядит более светлой. Напротив,

участки «новой» структуры выглядят более темными, поскольку в результате

γ→α-превращения по первой ступени в них происходит образование перлита или

бейнита.

Однако при выдержке  в течение 30 мин при 760ºС в исходной «старой»

бейнитной структуре происходят изменения, связанные с уменьшением

плотности дислокаций, то есть возврат и полигонизация, а также, возможно,

начальные стадии рекристаллизации. Действительно, при рассмотрении

соответствующих снимков, полученных при металлографическом исследовании,

удается заметить светлые, глобулярные достаточно крупные зерна феррита,

которые, несомненно, являются следствием рекристаллизации α-фазы,

произошедшей при выдержке в межкритическом интервале температур (указаны

стрелками на рис. 5.7.3.3.4.1 а, б). При значительном развитии явлений возврата,

полигонизации и рекристаллизации в старой исходной структуре бейнита
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ориентированный механизм образования аустенита оказывается подавленным и

получает развитие другой механизм – неупорядоченный механизм образования

аустенита.

Структура стали 13ХФА в условиях нагрева в межкритический интервал

температур определяется режимом охлаждения. При медленном охлаждении со

скоростями 5 и 10 °С/с из образовавшегося аустенита образуется феррито-

перлитная смесь, а при более высокой скорости охлаждения из аустенита

образуется преимущественно бейнит. В сочетании со «старой» исходной

структурой бейнита образование аустенита и его последующий распад при

охлаждении приводит к получению сложной структуры, отражающей неполноту

прошедшего превращения и особенности образования аустенита по «механизму

восстановления», а также по механизму неупорядоченного образования

аустенита.

В соответствии с термокинетической диаграммой (рис. 5.7.3.2.5)

образованный при нагреве  аустенит исследуемой стали распадается по первой

ступени в интервале скоростей охлаждения от 5 до 20 °С/с. На рис. 5.7.3.3.4.2д, е

видны участки вырожденного перлита на фоне избыточного феррита. Большую

долю объема занимают области исходного бейнита, который при выдержке при

температуре 760ºС претерпел значительные изменения. Как показано выше, для

структуры исходного бейнита была характерна явно выраженная реечная

морфология с прямолинейными границами, длина реек достигала нескольких

мкм. При выдержке в МКИ (760ºС) в исходном бейните значительно

уменьшилась плотность дислокаций, произошло деление кристаллов α-фазы на

фрагменты (рис. 5.7.3.3.4.3в, г). На рис. . 5.7.3.3.4.2 а-в представлены дисперсные

кристаллы -фазы бейнита нескольких ориентировок. Часть из них явно

принадлежат вновь образовавшемуся бейниту, который является результатом

распада аустенита, образовавшегося при нагреве до 760ºС по бейнитной реакции.

Другая часть является остатками существовавшей до нагрева структуры

исходного бейнита.
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При сравнении таких участков со структурой исходного (до нагрева)

бейнита (рис. 5.7.2.3, 5.7.2.4) можно отметить, что характер структуры изменился.

В процессе выдержки при 760 С ранее вытянутые рейки преобразовались в

дисперсные кристаллы неправильной формы со ступенчатыми границами (рис.

5.7.3.3.4.3 в, г, 5.7.3.3.4.2а-в) протяженность таких кристаллов в разы меньше. От

исходной структуры сохранились также области феррита, который, по-видимому,

является следствием перестройки бейнитной структуры при выдержке в МКИ

(рис. 5.7.3.3.4.3 а, б). Однако наличие феррита можно объяснить и другой

причиной: распад аустенита приводит к образованию некоторой доли нового

квазиполигонального феррита, который имеет повышенную плотность

дислокаций (рис. 5.7.3.3.4.4, 5.7.3.3.4.5), так как его образование сопровождалось

повышением уровня напряжений в соседних областях структуры.

В результате охлаждения со скоростью 40 °С/с наряду с бейнитом

возникает небольшая доля мартенсита, состоящего из мелких кристаллов

(рис.  5.7.3.3.4.6 а, 5.7.3.3.4.7 а, в). На электронограммах, снятых с такой

структуры, видны множество ориентировок α-фазы и рефлексы остаточного

аустенита типа (200) (указаны стрелками на рис. 5.7.3.3.4.6 б, 5.7.3.3.4.7 б).

На рис. 5.7.3.3.4.8 показан участок со структурой реечного мартенсита,

окруженный остатками исходной структуры. Ширина реек мартенсита равна 0,1-

0,2 мкм, рейки разделены на фрагменты. Электронограмма, полученная с такой

структуры, указывает на образование фрагментированной структуры с высоким

уровнем напряжений (рис. 5.7.3.3.4.8 б). Рядом с участком мартенсита

расположены участки α-фазы с низкой плотностью дислокаций, которые

являются остатками исходной структуры, непревращенной в аустенит при

нагреве, но претерпевшей существенные изменения. Аналогичная структура

изображена на рис. 5.7.3.3.4.9 а, б, на котором видны зерна квазиполигонального

феррита с высокой плотностью дислокаций, а также участки реечной структуры,

чередующиеся с кристаллами α-фазы с более низкой плотностью дислокаций

(рис. 5.7.3.3.4.10 а, б, в). Электронограмма, снятая с такой структуры (рис.

5.7.3.3.4.10 г), указывает на наличие фрагментированной структуры с высоким
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уровнем напряжений и наличие больших углов разориентации между

фрагментами, 5-10 °С.

Таким образом, сталь 13ХФА с исходной бейнитной структурой в

результате нагрева до температуры 760ºС  и последующего охлаждения

приобрела сложную феррито-бейнитную структуру, отличающуюся высокой

степенью дисперсности, наличием разориентированных фрагментов -фазы с

высокой плотностью дислокаций.
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а б

в г

а, б – 5 °С/с,    в – 10 °С/с, г – 20 °С/с

Рис. 5.7.3.3.4.1 - Микроструктура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в
воде, 760°С, 0,5 ч. со скоростями:
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а б

в г

д е

а – светлопольное изображение, х 50000;
б - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.2а в рефлексе феррита, х. 50000;
в - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.2а в рефлексе феррита, х 50000
д, е – светлопольное изображение, х. 37000

Рис. 5.7.3.3.4.2 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 10 °С /с
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х 37000;
б - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.3а в рефлексе феррита, х 37000;
б - светлопольное изображение, х 37000;
г – темнопольное изображение с рис.  5.7.3.3.4.3 в в рефлексе феррита, х 37000
д - светлопольное изображение, х 37000

Рис. 5.7.3.3.4.3 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 10 °С /с
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а б

в г

а, б, в – светлопольное изображение, х 20000;
г - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.4в в рефлексе феррита, х 20000

Рис. 5.7.3.3.4.4 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 20 °С /с
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х 20000;
б - светлопольное изображение, х 30000;
в - светлопольное изображение, х 30000;
г - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.5г в рефлексе феррита 121, х 37000;
д – электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.4.5 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 40 °С /с
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х 20000;
б - электронограмма;
в - светлопольное изображение, х 30000;
г, д - темнопольные изображения с рис. 5.7.3.3.4.6в в рефлексах феррита 422, 002, х 30000;

Рис. 5.7.3.3.4.6 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 40 °С /с
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а б

в

а – светлопольное изображение, х 30000;
б - электронограмма;
в - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.7а в рефлексе феррита, х 30000;

Рис. 5.7.3.3.4.7 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 40 °С /с
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а б

в г

д

а – светлопольное изображение, х 20000;
б - электронограмма;
в, г, д - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.8а в рефлексе феррита, х 20000;

Рис. 5.7.3.3.4.8 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 70 °С /с
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а

б

Рис. 5.7.3.3.4.9 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 70 °С /с
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а б

в г

а - светлопольное изображение, х 37000;
б - темнопольное изображение с рис. 5.7.3.3.4.10в в рефлексе феррита, х 37000;
в - светлопольное изображение, х 30000;
г - электронограмма;

Рис. 5.7.3.3.4.10 – Структура стали 13ХФА после обработки 900°С, 0,5 ч., охлаждение в воде,
760°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью 70 °С /с



242

5.7.4 Выводы

1. Показано, что предварительная обработка обеспечивает получение

однородной структуры сталей 13ХФА. Закалка в воду от 900 С приводит к

формированию в исследуемой стали преимущественно бейнитной структуры. В

результате охлаждения стали 13ХФА на воздухе  образуется феррито-перлитная

структура.

2. В сталях 13ХФА исследована кинетика образования аустенита при

скорости нагрева 0,1 °С/с, изучено развитие  превращения в изотермических

условиях при различных температурах аустенитизации.

3. Построены кинетические кривые, с помощью которых можно рассчитать

полноту превращения в  стали 13ХФА при нагреве до заданной температуры.

Показано, что количество возникшего при нагреве аустенита можно регулировать

за счет продолжительности изотермической выдержки в межкритическом

интервале температур.

4. По данным дилатометрии построены термокинетические диаграммы

распада переохлажденного аустенита исследуемых сталей после изотермической

выдержки при температурах  830 С, 800 С и 760 (755) С при скоростях

охлаждения 5, 10, 20, 40 и 70 °С/с. Показано, что для стали 13ХФА понижение

температуры аустенитизации  от 830 С  до 760 С при малых скоростях

охлаждения (5-10 °С/с) приводит к повышению температуры Аr3. При быстром

охлаждении (40-70 °С/с), напротив, по мере понижения температуры

аустенитизации диффузионное и промежуточное превращения оказываются

подавленными, и на термокинетических диаграммах появляется область распада

по механизму третьей ступени.

5. На примере стали 13ХФА проанализировано влияние

продолжительности изотермической выдержки в межкритическом интервале

температур на изменение устойчивости аустенита при охлаждении со скоростями

5, 10, 20, 40 и 70 °С/с. Установлено, что увеличение продолжительности
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выдержки при температуре 800 С с 5 мин до 30 мин  повышает стабильность

аустенита относительно распада по механизму первой ступени. При этом

наиболее заметно устойчивость аустенита к перлитному превращению

повышается при быстром охлаждении (40-70 °С/с); реализация скорости

охлаждения 70 °С/с приводит к резкому изменению фазового состава и

увеличению количества низкотемпературных продуктов превращения.

Одним из основных факторов, оказывающих влияние на кинетику 

превращения при охлаждении стали, является содержание углерода в твердом

растворе аустенита. По мере увеличения продолжительности изотермической

выдержки  превращение постепенно охватывает микрообъемы с меньшей

концентрацией углерода, за счет этого относительное количество углерода в

аустените уменьшается.  Одновременно с этим идет обогащение твердого

раствора аустенита углеродом  за  счет растворения карбидной фазы. По

видимому, этот процесс при температуре 800 С протекает достаточно активно и

является определяющим. Возможно, стабилизации аустенита в некоторой

степени способствует и уменьшение непревращенного объема материала в

процессе изотермической выдержки, который выполняет  роль подложек при

зарождении новой фазы.

6. При сопоставлении экспериментальных данных, полученных с

применением нескольких независимых методов исследования - дилатометрии,

металлографии и электронной микроскопии – выполнен количественный анализ

структуры исследуемых сталей, сформированной  после различных режимов

термической обработки. Сведения о состоянии структуры  стали 13ХФА

обобщены в таблице. Увеличение количества низкотемпературных продуктов

распада достигается при охлаждении со скоростями 20 °С/с и выше. При

температурах  800 С и 760 С зарождении аустенита происходит по механизму

восстановления, а при более высоких температурах получают развитие

диффузионный механизм образования аустенита.

Показано, что если при нагреве в межкритический интервал температур

сохраняется значительное количество исходной структуры (до 40 % при
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температуре нагрева 760 С), то в процессе изотермической выдержки в таких

участках развивается процессы рекристаллизации и формируется достаточно

крупные глобулярные зерна феррита. При последующем охлаждении структура

стали оказывается разнозернистой.



245

6 Особенности проявления отпускной хрупкости в стали 13ХФА,
закаленной из межкритического интервала температур

Исследование проведено на образцах стали 13ХФА. Химический

состав приведен в таблице 6.1. Обращает на себя внимание очень низкое

содержание фосфора, что несомненно оказало влияние на характер

результатов.

Таблица 6.1 –  Химический состав образцов стали 13ХФА

Массовая доля элемента, %

C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N V

0.16 0.3 0.53 0.012 0.007 0.60 0.05 0.06 0.04 0.007 0.06

Были проведены эксперименты в двух направлениях исследований:

1. влияния однократного отпуска при 600 ºС, а затем повторного

отпуска при 520 ºС на ударную вязкость KCV-80 образцов, закаленных

от различных температур 755 – 860 ºС межкритического интервала

(МКИ);

2. влияния температуры первого отпуска (580 – 700 ºС) на ударную

вязкость KCV-60, при фиксированных температурах закалки из МКИ

800 ºС и повторного отпуска  520 ºС.

Исходно образцы одной группы были нагреты в печи до 1050, а другой

до 900 ºС, выдержаны 30 минут и закалены в соленой воде. Затем образцы

каждой  группы последовательно по шесть на каждую температуру

помещали в печь, разогреваемую последовательно до 755 , 770 , 800 , 830 и

860 ºС, выдерживали 40 минут и закаливали в перемешиваемую соленую

воду. Все шесть образцов отпускали на 600 ºС в течении 70 минут от момента

посадки. По истечении этого времени три образца выгружали на

керамические подставки, и они охлаждались на воздухе порознь. Затем

задатчик температуры переводили на 520 ºС, печь включалась и охлаждалась
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до 520 ºС вместе с тремя образцами в течении примерно 1,1 часа. По

достижении 520 ºС автоматически включался нагрев, поддерживающий эту

температуру с точностью до ±1,5º в начале выдержки и ±0,5º в середине и

конце двухчасовой выдержки. Дальнейшее охлаждение образцов проходило

на керамических подставках в атмосфере воздуха.

В экспериментах по направлению 2 большая группа образцов,

предварительно закаленных от 900 ºС, была нагрета до 800 ºС (в МКИ),

выдержана 40 минут и закалена. Затем образцы по 6 штук отпускали при

различных температурах от 580 ºС до 700 ºС в течении 70 минут, охлаждали

на воздухе порознь, а далее для трех из шести образцов проводили второй

отпуск при температуре максимального охрупчивания 520 ºС в течение 2-х

часов. Окончательное охлаждение на воздухе. После термообработки

определяли твердость по Бринелю 3000HB  и ударную вязкость KCV-80 и

определяли долю вязкой составляющей в изломах. Затем проводили

исследование микроструктуры.

6.1 Результаты исследования и их обсуждение

В главе 4 (рис. 4.3.1) нами уже было показано, что основной причиной

значительной ударной вязкости образцов стали 13ХФА, закаленных из МКИ

является высокий отпуск при температуре аустенитизации  740, 755 ºС и т.д.

исходного бейнита (мартенсита) закалки, не превратившегося в аустенит в

условиях двухфазного равновесия и представляющего, по существу,  феррит.

А снижение КСV-80 происходит под влиянием двух действующих в

противоположенных направлениях процессов, связанных с образованием и

превращением аустенита:

а) относительно низкого  отпуска нового бейнита, возникшего при

закалке из  аустенита, а потому обладающего пониженной

ударной вязкостью, причём количество такого бейнита

возрастает при повышении температуры закалки иэ МКИ;
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б) измельчением зерна (перекристаллизацией) при образовании

аустенита.

Очевидно, что первый фактор оказал большее влияние на КСV-80.

При анализе полученных результатов не было выявлено никаких

эффектов, которые могли бы наглядно проиллюстрировать устранение

отпускной хрупкости после межкритической закалки и отпуска на 600ºС.

В.Д. Садовский с сотрудниками неоднократно отмечали [56], что отчетливое

воздействие межкритической закалки на ударную вязкость проявляется в том

случае, когда заключительный отпуск проводят при температурах

максимального охрупчивания 500 – 550 ºС. Например, для  стали 35ХГС  они

наблюдали устранение охрупчивания в ходе такого отпуска после закалки из

нижней половины МКИ и восстановление (сохранение) охрупчивания,  если

закалку проводить из верхней половины МКИ. Можно предположить, что

для стали 13ХФА  600 ºС – это температура, выдержка при которой уже не

вызывает отпускную хрупкость.

Поэтому для повторного отпуска была выбрана более низкая

температура 520 ºС. Зависимости ударной вязкости от температуры закалки

из  МКИ после однократного отпуска на 600 ºС и двойного отпуска 600 + 520

ºС сравниваются на рис. 6.1.1, а на рис. 6.1.2 дано аналогичное сопоставление

для кривых твёрдости. Неожиданно обнаружилось, что ударная вязкость

после второго отпуска не понизилась, а наоборот выросла при всех

температурах закалки, за исключением самой высокой.
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Рис. 6.1.1 – Влияние однократного 600 ºС (1) и двойного 600 +520 ºС (2)
отпуска на ударную вязкость образцов, предварительно закаленных от 1050

ºС и повторно от различных температур межкритического интервала.
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Рис. 6.1.2 – Влияние однократного 600°С (1) и двойного 600 + 520 ºС(2)
отпусков на твердость образцов предварительно закаленных от 1050 ºС

повторно от различных температур.
По нашему мнению, здесь возможно проявление нескольких

эффектов, приводящих к увеличению ударной вязкости. Во-первых, это так
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называемое, явление низкотемпературной обратимости межзеренной

хрупкости [94]. Оно заключается в возрастании сопротивления

межзеренному разрушениию в ходе повторного отпуска ниже «носа» С –

образной кинетической кривой охрупчивания, если первый отпуск был

проведен при температуре «носа». В этом случае придётся  допустить, что

отпуск при 600 ºС создаёт максимальное, хотя и относительно небольшое

охрупчивание. То есть, нос диаграммы охрупчивания расположен  в районе

600 ºС, а температура  520 ºС  лежит ниже носа, а потому отпуск при этой

температуре вызывает небольшое повышение ударной вязкости. В рамках

известной модели конкуренции размещения на границе зерна атомов

фосфора и углерода отжиг (отпуск) на 600 ºС приводит к адсорбционному

накоплению на границах фосфора при хаотическом распределении углерода,

а повторный отпуск ниже максимума стимулирует адсорбцию углерода,

который оттесняет от границы атомы фосфора, упрочняет границы и

ослабляет охрупчивание. Проявление такого эффекта описано в литературе

[95, 96] для сталей, содержащих 0,005 – 0,08% Р и 0,003 – 0,008 %С. При этих

концентрациях конкурирующих элементов максимум скорости охрупчивания

расположен вблизи 600 – 620ºС [94].

Другой эффект, который в принципе может повысить ударную вязкость

после повторного отпуска на 520 ºС, более простой. Речь идет о продолжении

при  520 ºС обычных процессов отпуска (коагуляции карбидных частиц и

отдыха в бейните), начавшихся ещё при 600 ºС. Для сопоставления

эффективности процессов отпуска, проходящих при разных температурах T с

различной длительностью t,º часто используют критерий Ларсона –Миллера-

Холломона [97]: L=T ·(20+lg t). Допустим был проведён отпуск при

620ºС=893 К в течении 70 мин(1.17 ч.), тогда критерий L= 17920. Чтобы

обеспечить такое же значение критерия при отпуске на 520ºС=793К

требуется время 400 ч., т.е. в 200 раз большее, чем мы использовали. 70-ти

минутный отпуск при 560 ºС эквивалентен 12-ти часовому отпуску при 520

ºС и т. д. Можно заключить, что при дистанции между температурами
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первого и второго отпуска, превышающей 60º, вклад второго отпуска в

общий эффект пренебрежимо мал.

Однако при переходе от  высокой  температуры отпуска к более низкой

уменьшается другая очень важная для металловедов величина- равновесная

концентрация углерода в феррите,  поэтому избыток углерода должен

выделиться  в форме частиц карбида Fe3C. Как отметил Л.М. Утевский [98],

выделяющийся в условиях медленного охлаждения цементит присоединяется

к частицам уже образовавшегося  карбида без формирования новых

дисперсных частиц. Этот эффект может приводить к уменьшению твёрдости

и возрастанию ударной вязкости вследствие уменьшения концентрации

углерода в феррите. Здесь под ферритом мы понимаем также и отпущенный

бейнит, потерявший растворенный в нём углерод. Реальность рассмотренных

процессов при двойном отпуске   не вызывает сомнений. Вопрос заключается

только в оценке вклада каждого из них.

Эксперименты с исходной закалкой от 900 ºС были ограничены

количеством образцов. Поэтому были исследованы только две температуры

закалки из МКИ: 800 и 830 ºС. Зато были получены образцы, прошедшие

один  на 600 , два  на 600+520  и, наконец, три отпуска 600+520+600 ºС, но во

всех случаях охлаждение от 620 до 520 °С проводилось замедленно в печи,

тогда как охлаждение от 600 °C до комнатной температуры проходило на

воздухе, причём образцы были помещены порознь на керамические

подставки. Как нам удалось установить ещё в начале работы, одинаковость

охлаждения образцов после отпуска обеспечивает минимальный разброс

значений свойств. Результаты измерений твёрдости и ударной вязкости на

них приведены в таблице 6.1.1.
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Таблица 6.1.1 – Твердость и ударная вязкость стали 13ХФА,

закаленной предварительно от 900 ºС, а затем из МКИ и отпущенной

последовательно 3 раза.

I-ый отпуск 600ºС. II–ой отпуск 520ºС III–ий отпуск 600ºСТемпература

закалки из

МКИ, ºС
HB3000

KCV-80

Дж/см2 HB3000
KCV-80

Дж/см2 HB3000
KCV-80

Дж/см2

800 175 231 160 247 179 229

830 197 216 179 243 197 220

 Здесь заметна  та же закономерность, что и для закалки от 1050 ºС :

второй отпуск приводит к небольшому увеличению ударной вязкости и

уменьшению твёрдости. Однако третий отпуск при той же температуре

600 °С, что и первый  даёт результаты почти такие же, как первый т.е.

проявилась тенденция температурной обратимости. Данные об ударной

вязкости  после  трёх отпусков можно объяснить либо проявлением

низкотемпературной обратимости межзёренной хрупкости, либо снижением

содержания углерода в феррите без выделения дисперсных частиц цементита

в ходе замедленного охлаждения от 600 до 520 ºС, ибо  эти процессы

обладают температурной обратимостью. Чтобы разделить  их проявление

были выполнены опыты, где в широких пределах изменяли температуру

первого отпуска, но сохраняли постоянными температуры закалки из МКИ

(800 ºС) и второго отпуска (520 ºС). Графики изменения твёрдости стали в

зависимости от температуры первого отпуска показаны на рис. 6.1.3.
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Повышение температуры от  580 до 620 ºС сопровождалось обычным

уменьшением твёрдости. Но при 620 ºС проявился минимум, а далее

твёрдость начала возрастать, достигла максимума при 645 ºС, после чего

вновь  плавно понизилась. Появление высокотемпературного  максимума

твёрдости при отпуске легированной стали  всегда связано с формированием

мелких частиц специального карбида на основе легирующих элементов [99],

в данном случае хрома и ванадия. Л.М.Утевский, анализируя условия

образования тригонального карбида хрома при отпуске, показал [98], что он

возникает, если концентрация хрома  в стали превысит 0,8%. Другие учёные

[99, 100] также  отмечают, что такой карбид возникает при содержании

хрома более 1%. В исследуемой стали концентрация хрома равна 0,6 %.

Можно заключить, что даже  с учётом  вероятного перераспределения хрома

между ферритом и аустенитом образование карбидов хрома при отпуске

нашей стали не возможно. Однако сталь содержит  ванадий, более сильный

карбидообразователь, чем хром. Минимальная концентрация этого элемента

в стали, превышение которой приводит к появлению частиц карбида VC  по
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данным [101, 102]  составляет 0,02%,  тогда как изучаемая сталь содержит

0,06% V. Следовательно, выделение частиц карбида VC должно

происходить. Так как они существенно мельче частиц цементита,

зарождаются на границах зёрен и в объёме, имеют меньшее межчастичное

расстояние, которое определяет эффект упрочнения,  то появление таких

частиц при температуре отпуска 620ºС приводит  к росту прочности и

твёрдости. Но затем развивающиеся выше 640ºС   процессы коагуляции

карбидных частиц и отдыха в феррите снижают твердость (рис. 6.1.3).

     Повторный отпуск на 520 ºС оказал некоторое влияние на твёрдость. В

случае первого отпуска при 580 ºС он вызвал небольшое снижение

твёрдости, почти не повлиял на её величину после отпуска на 600 и 620 ºС,

но заметно поднял твёрдость образцов, отпущенных первый раз на 645 и

680 ºС.

Можно предположить, что изменение твёрдости после второго отпуска

связано с устранением той повышенной концентрации углерода в феррите,

которая возникла при первом отпуске и определяется линией PQ диаграммы

состояний Fe-C, но с учетом действия легирующих элементов. Охлаждение

образцов по одному на воздухе после первого отпуска привело к сохранению

в растворе повышенной концентрации углерода, так что

сверхравновесный  для   520 ºС углерод выделился в ходе второго отпуска.

 В ситуации, когда при первом отпуске, например на 580ºС,

образование частиц VC не происходит, после второго отпуска твёрдость

снижается,  потому что образующиеся частицы Fe3C присоединяются к уже

имеющимся крупным частицам, так что новых дисперсных карбидиков

цементита не возникает, а твёрдость понижается вследствие уменьшения

концентрации углерода в феррите. Но если первыми образуются частицы VC,

их зародыши, а также градиенты концентрации ванадия и углерода, а затем

эта система переносится на 520 ºС, то  будет происходить образование ещё

более дисперсных частиц карбида ванадия.  Они и  обуславливают рост

твёрдости для режимов, в которых первый отпуск  проводится на 645 и
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675ºС. Вероятно, и в случае исходного отпуска на  600 и 620ºС в ходе второго

отпуска происходило дисперсионное твердение, но его действие было

скомпенсировано другим эффектом: снижением концентрации углерода в

феррите. Отпуск при 700 ºС является особенным. По нашему мнению, здесь

весь ванадий связывается в карбиды, и происходит коагуляция его частиц. В

итоге устраняются градиенты концентрации ванадия, так что новых частиц

VC  при повторном отпуске не возникает, тогда как наслоение  частиц

цементита  на старые  вызывает значительное понижение  твёрдости

(рис.6.1.3 ). Несомненно, что опыты для температуры 700 ºС необходимо

продолжить.

Изменение ударной вязкости  в зависимости от температуры

однократного отпуска показано на рис. 6.1.4. При возрастании температуры

от 580 до 645 ºС ударная вязкость непрерывно возрастала. Ожидаемый при

600ºС минимум ударной вязкости не проявился, его нет как при  больших,

так и при меньших температурах, возможно, потому, что содержание

углерода в старом феррите и свежем бейните, поступающих на отпуск, ещё

было довольно большим. Максимум ударной вязкости наблюдался после

отпуска на 645 ºС; здесь уже начинает проявляться охрупчивающее

воздействие  дисперсных выделений VC. При температурах выше 645 ºС

ударная вязкость заметно понижается, вероятно, не только в силу

интенсивного образования  карбида ванадия, но и коагуляции  частиц

цементита, а также возрастания концентрации углерода в феррите.

Результаты работы опубликованы в [ 105].
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Рис. 6.1.4 - Влияние температуры первого отпуска на ударную вязкость
образцов, закаленных от 800 ºС, отпущенных при различных температурах

(1) и повторно на 520 ºС (2); исходная закалка 900 ºС

Повторный отпуск на 520 ºС приводит к возрастанию ударной вязкости

образцов, отпущенных ранее при 580, 600 и 620 ºС. При этих температурах

выделения VC  ещё мало заметны, поэтому рост ударной вязкости можно

объяснить проявлением эффекта обратимости отпускной хрупкости,

обусловленного переносом  атомов углерода по границам зерен и

образованием его сегрегаций. Другое объяснение опять-таки учитывает

снижение содержания углерода в феррите после отпуска на 520 ºС тем более

значительное, чем выше температура первого отпуска. Для интервала

температур исходного отпуска 645 – 675 ºС, в котором даже в ходе второго

отпуска наблюдается активное выделение частиц VC, повторный отпуск

почти не повлиял на величину КСV. Однако  второй отпуск вызвал

существенное увеличение ударной вязкости для режима обработки, по

которому первый отпуск был проведён при 700ºС, где выделение карбида

ванадия предположительно заканчивается. Здесь единственным фактором,

определяющим изменение ударной вязкости  вновь остаётся понижение

концентрации углерода.
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6.2 Выводы

1. Если провести полную закалку образцов стали 13ХФА от 1050 или

900ºС, а  затем закалить от различных температур межкритического

интервала с последующим отпуском на 600ºС, то ударная вязкость

оказывается максимальной в случае закалки от температуры чуть выше

Ас1 и уменьшается при повышении температуры закалки из

межкритического интервала.

2. При проведении второго отпуска на температуру максимального

охрупчивания 520ºС ударная вязкость не уменьшается, а напротив

возрастает при всех температурах закалки из МКИ, кроме самой

высокой.

3. Полученные результаты наводят на мысль о проявлении эффекта

обратимости зернограничного охрупчивания, однако последующие

эксперименты не выявили дополнительных фактов,

свидетельствующих  в пользу  его реализации. Большее основание

имеет гипотеза, связывающая поведение ударной вязкости и твёрдости

с изменением равновесной концентрации углерода в феррите в ходе

переохлаждения от более высокой температуры отпуска к пониженной.

4. После закалки из МКИ и отпуска  график зависимости твёрдости от

температуры отпуска для интервала  580 – 700ºС имеет минимум при

620ºС и максимум при 645ºС, отражающих дисперсионное твердение,

обусловленное выделением частиц VC.

5. Повторный отпуск на 520ºС приводит к некоторому снижению

твёрдости, если первый отпуск проводить при 580 либо 700ºС, т.е.

температурах, при которых образование VC либо ещё не начиналось

либо уже завершилось. Снижение обусловлено уменьшением

равновесной концентрации углерода в феррите при переходе к более

низкому отпуску и наложением выделяющихся частиц Fe3C на старые

частицы цементита. При промежуточных температурах отпуска
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продолжается выделение, вероятно, очень  дисперсных частиц VC, что

приводит к росту твёрдости, особенно заметному для 645 и 675ºС.

6. Ударная вязкость стали после второго отпуска зависит от температуры

проведения первого. В интервалах температуры 580 – 620ºС и 675 –

700ºС повторный отпуск приводит к возрастанию ударной вязкости.

Очень сильный эффект наблюдается для 700ºС, когда, по-видимому,

выделение частиц VC завершается, а в ходе второго отпуска

происходит значительное понижение концентрации углерода в

феррите.
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7 Кинетика образования и распада аустенита в стали 20ХГ2Б
С целью уточнения закономерностей образования аустенита и распада

после аустенитизации в межкритическом интервале температур нами было

проведено исследование низколегированной стали 20ХГ2Б, применяемой для

производства хладостойких обсадных труб

Для имитации охлаждения после горячей прокатки предварительная

обработка стали 20ХГ2Б заключалась в нагреве до 1050 С, выдержке в

течение 30 мин и охлаждении на воздухе. Затем следовала закалка в воду от

900 С, которой подвергаются трубы на завершающем этапе термообработки.

Металлографическая структура исследуемой стали представлена на рис. 7.1.

Структура крайне дисперсная; преобладающей структурной составляющей

является бейнит. При электронномикроскопическом исследовании удалось

установить детали тонкой структуры. Кристаллы бейнита, возникшего в

температурном интервале промежуточного превращения, имеют

разнообразную форму, что хорошо видно на темнопольных изображениях,

рис. 7.2в, 7.2е. Встречаются бейнитные кристаллы, внутри которых

пластинки карбидных частиц расположены параллельно друг другу. Считают

[103], что параллельные карбидные частицы выстраиваются в более или

менее правильные ряды в направлениях, образующих с осью бейнитных

зерен углы близкие к 60-70°С. Примерно такую картину можно увидеть на

рис. 7.2 д и г. Вверху справа на рис. 7.3а можно наблюдать цепочки

карбидов, причем линии цепочек образуют угол 70-80°С с краями реек. Это

также структура нижнего бейнита.  Но внизу рис. 7.2 а видны пучки тонких

игл, растущих влево от относительно широкой ферритной пластины.

Подобные пучки характерны для верхнего бейнита [103]. А сама пластина, в

которой ни в светлопольном (рис. 7.2 а), ни в темнопольном изображениях не

заметны карбидные выделения, представляет собой выделение избыточно

феррита.

Наряду с кристаллами нижнего и верхнего бейнита и единичными

выделениями феррита в структуре присутствует реечный мартенсит (рис.
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7.3), особенностью которого также является отсутствие частиц карбида.

Мартенситные кристаллы довольно протяженные; длина реек превышает 5-

10 мкм. На рис. 7.4 д можно увидеть, что микродифракционная картина

отражает присутствие реек трех различных ориентировок.

Рис. 7.1 - Микроструктура стали 20ХГ2Б
после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде, х500.



260

а                                б

в                                                                                 г

д                                                    е
а – светлопольное изображение, х20000;
б – электронограмма, снятая с области;
в – темнопольное изображение в рефлексе мартенсита, х20000;
г – темнопольное изображение в рефлексе феррита, х30000;
д – светлопольное изображение, х30000;
е – темнопольное изображение в рефлексе (-110) ОЦК фазы, х30000;
Рис. 7.2 - Микроструктура стали 20ХГ2Б после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде:
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а

б

в
а – светлопольное изображение, х30000; б – электронограмма;
в – темнопольное изображение в рефлексе (12-1) ОЦК фазы , х30000;
Рис. 7.3 -  Микроструктура стали 20ХГ2Б после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде.
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а                                б

в                                                                                  г

д

а, в, г – светлопольные изображения, х20000;
б – темнопольное изображение в рефлексе феррита (-110), х20000;

Рис. 7.4 - Микроструктура стали 20ХГ2Б после нагрева до 900°С и охлаждения  в воде.



263

7.1 Дилатометрическое исследование стали 20ХГ2Б. Построение
термокинетических диаграмм распада переохлажденного аустенита.

7.1.1 Превращения при нагреве
Для стали 20ХГ2Б по результатам многократных измерений

температуры Ас1 лежит в интервале (717-728) С, среднее значение этой

температуры равно 723 С (рис. 7.1.1.1). Температура конца 

превращения составляет 814 … 823 С, среднее значение точки Ас3 равняется

819 С. Температурный интервал образования аустенита равен 96°С, тогда

средний температурный темп превращения при непрерывном нагреве близок

к 1%/°С.
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Рис. 7.1.1.1 - Положение температуры АС1 для различных образцов стали20ХГ2Б.

Распад аустенита стали 20ХГ2Б был исследован при 3-х температурах

аустенитизации: 755, 800 и 830 С. Первые две из указанных температур

находятся внутри интервала Ас1-Ас3 и удалены относительно Ас1 на 32 и

77°С, а последняя превышает точку Ас3. Кинетику развития 

превращения иллюстрирует рис. 7.1.1.2. Нагрев от точки Ас1 до 755 С

осуществляли в течение 185 с; за это время превращение охватывает треть
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объема. Последующая изотермическая выдержка практически удваивает

превращенный объем (рис. 7.1.1.2 а). При нагреве до 800 С образуется уже

77 % аустенита; для завершения  превращения достаточно 20 мин

изотермической выдержки. В течение последующих 10 мин выдержки

происходит выравнивание химического состава стали в аустенитном

состоянии (рис. 7.1.1.2 б). Для нагрева от Ас1 до 830 С со скоростью 0,1 °С/с

требуется 1000 с (16 мин); за этот период  превращение полностью

завершается (рис. 7.1.1.2 в), и в течении последующей изотермической

выдержки идут только диффузионные процессы выравнивания химического

состава стали по углероду и легирующим элементам, а также развиваются

процессы возврата во вновь образованном аустените. На рис. 7.1.1.3

обобщены данные о развитии  превращения в стали 20ХГ2Б при

непрерывном нагреве и в изотермических условиях.20ХГ2Б 900 вода 755 10
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а – Тиз=755 С, начало выдержки (1290 с; 33 %);
б – Тиз= 800 С; начало выдержки (767 с; 77 %);

в – Тиз=830 С; конец превращения 977 с, начало выдержки 1047 с
Рис. 7.1.1.2 - Зависимость количества аустенита  образующегося в стали 20ХГ2Б

от продолжительности нагрева выше АС1, включающей нагрев от Ас1 до температуры Тиз,
изотермической выдержки и саму выдержку.



266

Рис. 7.1.1.3 - Влияние температуры изотермической выдержки на количество аустенита,
образующегося:

        1 – на момент достижения в дилатометре Тиз;
        2 – после изотермической выдержки 30 минут при этой температуре.

7.1.2 Превращения при охлаждении
Превращение аустенита при охлаждении было исследовано с помощью

использованного дилатометра на образцах, нагреваемых до различных

температур МКИ и выше Ас1 с последующей изотермической выдержкой 30

мин после чего образцы охлаждались в дилатометре с различными

скоростями. Типичные дилатограммы охлаждения показаны на рис. 7.1.2.1-

7.1.2.14 .

На развитие превращения при охлаждении стали 20ХГ2Б существенное

влияние оказывает наличие в ее химическом составе марганца. Как известно

[104], марганец относится к легирующим элементам, эффективно

замедляющим распад по первой ступени. В исследуемой стали это

проявляется уже при медленном охлаждении. На дилатограмме, при

охлаждении со скоростью 5 °С/с, рис. 7.1.2.1, отчетливо разделяются

температурные интервалы выделения избыточного феррита (678-588 С) и

начало распада по второй ступени с образованием верхнего бейнита (562 С);
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при этом количество избыточного феррита в структуре исследуемой стали не

превышает 15-20 %. При увеличении скорости охлаждения до 10 и 20 град/с

температура  Аr1  снижается до 638 и 521 С соответственно, и при

дальнейшем изменении скорости остается на этом уровне, рис. 7.1.2.2-7.1.2.4.

Термокинетическая диаграмма распада аустенита в стали 20ХГ2Б

представлена на рис. 7.1.2.15.
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Рис. 7.1.2.1 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 5 °С/с
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Рис. 7.1.2.2 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 10 °С/с
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Рис. 7.1.2.3 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
 Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 40 °С/с
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Рис. 7.1.2.4 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
 Нагрев в дилатометре до 830С, охлаждение со скоростью 70 °С/с
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Рис. 7.1.2.5 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 5 °С/с
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Рис. 7.1.2.6 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 10 °С/с
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Рис. 7.1.2.7 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 20 °С/с
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Рис. 7.1.2.8 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 40 °С/с
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Рис. 7.1.2.9 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 800С, охлаждение со скоростью 70 °С/с
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Рис. 7.1.2.10 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
 Нагрев в дилатометре до 755С, охлаждение со скоростью 5 °С/с
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Рис. 7.1.2.11 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
 Нагрев в дилатометре до 755С, охлаждение со скоростью 10 °С/с
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Рис. 7.1.2.12 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 755С, охлаждение со скоростью 20 °С/с
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Рис. 7.1.2.13 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
Нагрев в дилатометре до 755С, охлаждение со скоростью 40 °С/с
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20ХГ2Б 755 70
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Рис. 7.1.2.14 - Дилатометрические кривые стали 20ХГ2Б.  Охлаждение от 900 С в воде.
 Нагрев в дилатометре до 755С, охлаждение со скоростью 70 °С/с
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Рис. 7.1.2.15 – Термокинетическая диаграмма распада аустенита стали 20ХГ2Б в условиях
охлаждения от 830°С с различными скоростями,  длительность аустенитизации 0,5 ч.

Можно видеть, что понижение температуры Аr1 по мере увеличение

скорости охлаждения сопровождается аналогичным изменением точки Аr3,

так что ширина температурного интервала превращения 250-300 °С. остается

практически постоянной. Значение температуры Аr3 даже при быстром

охлаждении не опускается ниже 230 С. По виду данной термокинетической

диаграммы можно заключить, что превращение при охлаждении  от

температуры аустенитизации 830 С в широком интервале скоростей

охлаждения происходит преимущественно по механизму второй ступени с

образованием бейнита.
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Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в

стали 20ХГ2Б при охлаждении от температуры аустенитизации 800 С

построена на основании дилатотометрических кривых, рис. 7.1.2.5-7.1.2.9 и

представлена на рис. 7.1.2.16.

В процессе  изотермической выдержки при 800 С в исследуемой стали

достигается однофазное -состояние, но еще не происходит в полной мере

выравнивание химического состава аустенита. Наличие в материале

локальных  микрообъемов, существенно отличающихся концентрацией

углерода и легирующих элементов, приводит к расширению температурного

интервала распада аустенита за счет смещения точки Аr1.  При изменении

скорости охлаждения от 5 до 70 °С/с температуры начала превращения

снижается более чем на 300 град (с 720 до 391 С). Столь резкая зависимость

точки Аr1 от скорости охлаждения свидетельствует о подавлении распада по

первой ступени и активизации  промежуточного превращения с

образованием низкотемпературных продуктов распада.
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Рис. 7.1.2.16 – Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в
стали 20ХГ2Б в условиях охлаждения от 800°С с различными скоростями,  длительность

аустенитизации 0,5 ч.

Распад переохлажденного аустенита в стали 20ХГ2Б при температуре

аустенитизации 755 С иллюстрирует рис. 7.1.2.17. После выдержки при

температуре 755 С  в течение 30 мин превращенный объем в исследуемой

стали составляет 60 %; возникший аустенит обогащен углеродом

относительно среднего его содержания в стали. На данной

термокинетической диаграмме выделены три температурные интервала

распада, разделенные областями относительной устойчивости аустенита. При

медленном охлаждении 5-10 °С/с по слабому отклонению

дилатометрических кривых при температурах 675-600 С фиксируется

кинетический максимум выделения избыточного феррита.
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Дилатометрический эффект данного превращения и, соответственно,

объемная доля избыточного феррита, чрезвычайно малы. Кинетический

максимум промежуточного превращения проявляется на термокинетической

диаграмме в широком интервале скоростей охлаждения от 5 до 70 °С/с при

температурах 525-401 С.  По величине дилатометрического эффекта можно

заключить, что развитие бейнитного превращения также в значительной

степени ограничено. Максимальный линейный эффект на дилатограммах

исследуемой стали наблюдается при температурах распада по третьей

(мартенситной) ступени. По-видимому, обогащение аустенита углеродом при

температуре аустенитизации 755 С столь велико, что для образования

мартенсита достаточно малой скорости охлаждения. При скорости  5 °С/с.

мартенситное превращение активно развивается в интервале 221-143 С. С

увеличением скорости охлаждении температура Мн закономерно

повышается. В случае быстрого охлаждения (70 °С/с) значение точки

составляет 283 С.
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Рис.  7.1.2.17 – Термокинетическая диаграмма распада переохлажденного аустенита в
стали 20ХГ2Б в условиях охлаждения от 755°С с различными скоростями,  длительность

аустенитизации 0,5 ч.
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7.2 Структура стали 20ХГ2Б после различных режимов охлаждения

7.2.1  Структура стали 20ХГ2Б после обработки: аустенитизация 900°С
0,5 ч, охлаждение в воде

На рисунке 7.2.1 представлено изображение структуры исследуемой

стали при охлаждении от температуры 830 С с различными скоростями. При

медленном охлаждении (5-20 °С/с) в структуре присутствуют две фазы,

существенно различающиеся по травимости, рис. (7.2.1.1 а, б). Светлые

участки, расположенные преимущественно по границам зерен, представляют

собой избыточный феррит, его объемная доля составляет 10-15 %, остальной

объем занимают участки бейнитной структуры. После охлаждения со

скоростью 40 град/с количество избыточного феррита заметно сокращается;

бейнитные области заполняют большую часть объема материала, среди них

заметную долю составляют игольчатые продукты распада, сгруппированные

в пакеты (рис. 7.2.1.1 в). В целом можно отметить, что при охлаждении от

температуры аустенитизаци 830 С измельчение зеренной структуры в

сравнении с исходным состоянием не произошло.

а б
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Рис. 7.2.1.1 - Микроструктура стали 20ХГ2Б после обработки: первая аустенитизация
900°С 0,5 ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 830°С, 0,5 ч, охлаждение с
различными  скоростями, х500: а– 5 °С/с, б – 20 °С/с, в – 40 °С/с

При медленном охлаждении от 800ºС со скоростями 5 и 10 °С/с

происходит выделение избыточного феррита в виде участков размером 1-2

мкм по границам аустенитных зерен (рис. 7.2.1.2 а, б). Структура образца

после охлаждения со скоростью 5 °С/с (рис. 7.2.1.2 а) представляет собой в

основном бейнит различной травимости. Участки с повышенной

травимостью являются, по-видимому, верхним бейнитом, темная окраска

которого обусловлена выделением большого количества цементита. Более

светлые участки бейнита образовались, по-видимому, при более низких

температурах превращения и поэтому содержат меньше карбидов.

Образование ферритных участков можно объяснить тем, что они возникли в

результате частичного аустенит-ферритного превращения в верхней области

распада аустенита.
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                                    а б

в г

Рис. 7.2.1.2 -  Микроструктура стали 20ХГ2Б после обработки:  первая аустенитизация
900°С 0,5 ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 800ºС, 0,5 ч охлаждение с
различными  скоростями, х 500: а– 5 °С/с, б – 10 °С/с, в – 20 °С/с, г - 40 °С/с

На рисунке 7.2.1.3 представлено изображение структуры исследуемой стали

при охлаждении от температуры 755 С с различными скоростями. В отличие

от обработки, которая включала охлаждение от температуры 830ºС, данная

обработка представляла собой нагрев до температуры межкритического

интервала и последующее охлаждение с различными скоростями.
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Рис. 7.2.1.3 -  Микроструктура стали 20ХГ2Б после обработки: первая

аустенитизация  900°С 0,5ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 755 °С, 0,5 ч

охлаждение с различными  скоростями, х500: а– 5 °С/с, б – 20 °С/с, в – 40 °С/с

Характер структуры обусловлен тем, что в исходном состоянии

структура была бейнитная, а при нагреве в ней происходило

кристаллографически упорядоченное, ориентированное образование

аустенита. Как видно на рис. 7.2.1.3 а, б, в, в структуре образцов,

охлажденных со скоростями 5, 20 и 40 °С/с, присутствуют участки α-фазы

размером 2-5 мкм. Можно предположить, что данные участки α-фазы

являются результатом трансформации структуры исходного бейнита, которая

произошла в результате выдержки в межкритическом интервале температур.
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Наличие чередующихся светлых и темных (пестрых) участков структуры

(указано стрелкой на рис. 7.2.1.3 в) указывает на образование аустенита по

«механизму восстановления», которое происходило при нагреве в МКИ.

Светлые участки структуры – это есть α-фаза исходного бейнита, которая

претерпела значительные изменения (уменьшение плотности дислокаций,

отдых), а пестрые участки – это  продукты превращения аустенита. Такая

«двойная» (феррито-бейнитная) структура лучше видна при обработке с

высокой скоростью охлаждения, а именно при 40 °С/с. Возможно, что при

повышенной скорости охлаждения лучше удается зафиксировать

высокотемпературное состояние. Напротив, при медленном охлаждении  (5 и

20 °С/с) в аустените успевают проходить некоторые процессы, приводящие к

росту упорядоченных зародышей аустенита и потере их вытянутой формы.

7.2.2 Структура стали 20ХГ2Б после обработки: аустенитизация 1050°С

0,5 ч, охлаждение на воздухе; аустенитизация 900 С 0,5 ч, охлаждение в

воде

По данным дилатометрии  превращение в исследуемой стали

заканчивается чуть ниже 830 С (рис. 7.1.1.2в), изотермическая выдержка при

этой температуре в течение 30 мин обеспечивает выравнивание химического

состава твердого раствора аустенита по углероду и другим легирующим

элементам, в том числе – по марганцу. При последующем медленном

охлаждении (5-10 °С/с)  на дилатометрических кривых (рис. 7.1.2.1, 7.1.2.2),

наблюдаются два кинетических максимума, соответствующих выделению

избыточного феррита и образованию бейнита.

Тонкая структура исследуемой стали при охлаждении со скоростью 10

°C/с приведена на рис. 7.2.2.1 и представляет собой бейнитные участки на

фоне избыточного феррита. Протяженность бейнитных областей  достигает

4-6 мкм и более. На электронограмме, полученной с подобной структуры,
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наряду с рефлексами ОЦК решетки нескольких ориентировок присутствуют

слабые отражения от карбидов Fe3C (рис. 3.35г).

а                                   б

в                                                                                г
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                        д

а – светлопольное изображение, х20000;
б - светлопольное изображение, х30000;
в - темнопольное изображение в рефлексе феррита, х30000;
г - электронограмма; д – фрагмент электронограммы;

Рис. 7.2.2.1 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация  900°С,
0,5 ч., охлаждение в воде; вторая аустенитизация 830°С, 0,5 ч., охлаждение со скоростью

10 °С /с

Один из карбидных рефлексов типа (100) отмечен на увеличенном

фрагменте электронограммы (рис. 7.2.2.1д). Такой вид дифракционной

картины свидетельствует о наличии в структуре стали дисперсных

карбидных выделений.

При увеличении скорости охлаждения до 70 град/с температура начала

распада аустенита опускается до 540 С, активный этап превращения

развивается в температурном интервале от 420 до 350 С, при 232 С

превращение заканчивается (рис. 7.1.2.4, 7.1.2.15). Из дилатометрических

данных следует, что распад аустенита при быстром охлаждении происходит

в основном в температурном интервале промежуточного превращения.

Результаты электронно-микроскопического исследования находятся в

соответствии дилатометрическими измерениями. На рис. 7.2.2.2, 7.2.2.3

представлена тонкая структура исследуемой стали после быстрого

охлаждения. Основу структуры составляет бейнит различной морфологии.

Наряду с пакетами, состоящими из реек шириной 0,1-0,3 мкм (рис. 7.2.2.2 а,
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б, 7.2.2.3 а, б), присутствуют α-кристаллы бейнита неправильной формы

(7.2.2.3 в, г). В некоторых крупных кристаллах α-фазы бейнита присутствуют

игольчатые выделения карбидов, ориентированные по двум

кристаллографическим направлениям (рис.7.2.2.2 в-д). На электронограмме,

полученной с таких участков структуры присутствуют рефлексы карбида

Fe3C, (рис.7.2.2.2 е). Выделение частиц цементита внутри кристаллов α-фазы

характерно для нижнего бейнита или мартенсита, испытавшего самоотпуск в

процессе охлаждения.

                         а                                                                      б

в                                                                          г
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д  е

а, б – светлопольные изображения, х20000;
в – темнопольное изображение в рефлексе цементита, х37000;
г, д – светлопольные изображения, х37000, х50000;
е – электронограмма.

Рис. 7.2.2.2 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация 900°С,
0,5 ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 830°С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью 70

°С /с
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в                         г
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д

а, в – светлопольное изображение, х30000;
б, г – темнопольное изображение в рефлексе феррита, х30000;
д - электронограмма

Рис. 7.2.2.3 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация900°С, 0,5
ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 830°С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью

70 °С /с

При нагреве до 800 С в исследуемой стали образуется около 80 %

аустенита, в процессе выдержки  превращение заканчивается и сталь

становится полностью аустенитной. Одновременно с изотермическим

образованием аустенита развиваются диффузионные процессы

перераспределения углерода и легирующих элементов. Процесс

выравнивания химического состава при температуре 800 С протекает

медленнее, чем при 830 С.

При медленном охлаждении со скоростью 10 °С/с избыточный феррит

в структуре исследуемой стали присутствует в виде глобулей равноосной

формы (рис. 7.2.2.4 в, г). Размер ферритных участков составляет 2-5 мкм

(рис. 7.2.2.4, 7.2.2.5 а). Участки бейнитной структуры приведены на рис.

7.2.2.5. Рост бейнитных кристаллов начинается на большеугловых границах

(7.2.2.5 а, 7.2.2.5 д). Бейнитные области содержат кристаллы нескольких

ориентировок. На темнопольном изображении (рис. 7.2.2.5 г)  в отражающем
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положении находится лишь часть бейнитной области, изображенной на  рис.

7.2.2.5 в.

а б

в г

а – светлопольное изображение, х 20000;
б - электронограмма;
в - светлопольное изображение, х30000;
г - темнопольное изображение в рефлексе феррита 110, х30000;

Рис. 7.2.2.4 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация

900°С, 0,5 ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 800°С, 0,5 ч, охлаждение со

скоростью 10 °С /с



298

а б

в г
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д е
а, д – светлопольное изображение, х30000;
б - темнопольное изображение с рисунка 3.39а в рефлексе феррита 110, х30000;
в - светлопольное изображение, х37000;
г - темнопольное изображение с рисунка 3.39в в рефлексе феррита 103, х37000;
д - электронограмма

Рис. 7.2.2.5 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация 900°С, 0,5
ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 800°С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью

10 °С /с
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При быстром охлаждении со скоростью 70 °С/с высокотемпературная

-фаза сохраняет устойчивость до температуры 390 С, а температурный

интервал распада аустенита становится уже на примерно на 100 градусов

(рис. 7.1.2.16). Выделение избыточного феррита в этих условиях охлаждения

подавлено. Основу структуры составляет бейнит (рис. 7.2.2.6, 7.2.2.7).

а                                                                             б

в                                                                                 г
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               д                                                                                  е
а – светлопольное изображение, х15000;
б, в, д – светлопольное изображение, х20000;
г – темнопольное изображение в рефлексе феррита (-110), х20000;
е – электронограмма.
Рис. 7.2.2.6 – Структура стали 20ХГ2Б после обработки: первая аустенитизация 900°С, 0,5

ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 800°С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью
70 °С /с

а                                б
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                           в                                                                          г

д                                                                        е
а – светлопольное изображение, х30000;
б – электронограмма;
в, г – темнопольное изображение в рефлексе (110)α, х30000;
д, е – светлопольное изображение, х20000;
Рис. 7.2.2.7 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация 900°С, 0,5

ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 800°С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью
70 °С /с
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В отличие от бейнита, полученного при охлаждении с такой же

скоростью от температуры 830 С, в исследуемом образце бейнитные

кристаллы отличаются дисперсностью, что обусловлено значительным

переохлаждением аустенита и большим количеством центров зарождения

новой фазы. На рис. 7.2.2.6 размер кристаллов -фазы составляет 0,1 мкм и

меньше. Для участков бейнита характерен сильный дифракционный

контраст, что свидетельствует о развитой субструктуре. Другим

существенным отличием является отсутствие карбидных выделений внутри

бейнитных областей в силу ограниченности диффузионных процессов. В

отдельных областях ярко проявляется мартенситоподобный характер

структуры (рис. 7.2.2.7 в, г).

Можно отметить, что при анализе тонкой структуры были

зафиксированы протяженные параллельные области бейнита, которые

воспроизводят форму аустенита, возникшего по механизму

«восстановления» на границах реек (рис. 7.2.2.6д, 7.2.2.7д). После

температуры аустенитизации 830 С подобные участки не были обнаружены.

При нагреве и изотермической выдержке при 755°С в течение 0,5 ч

обеспечивается превращение более половины объема (60 %) материала.

Непревращенные участки исходной структуры бейнита в процессе

изотермической выдержки претерпевают процессы полигонизации и

рекристаллизации. Процессы диффузии протекают при 755 С медленнее,

чем при температурах 830 С и 800 С.

После медленного охлаждения стали 20ХГ2Б со скоростями 5-10 °С/с

можно наблюдать участки феррита. Ферритные области имеют равноосные

границы и занимают значительные участки площади исследуемой фольги.

Следует отметить, что области, называемые ферритом могут иметь различное

происхождение. Кристаллы -фазы исходного бейнита в результате нагрева

до МКИ и выдержки в нем теряют игольчатую форму, однако они могут

приобрести субзеренное строение. В этой -фазе уменьшается плотность

дислокаций, вследствие чего кристаллы бывшего (исходного) бейнита
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превращаются в феррит. Другой феррит, возникший из аустенита при

охлаждении, отличается отсутствием субструктуры. На рис. 7.2.2.8в

изображена типичная структура, возникшая при нагреве в МКИ, то есть

старая α-фаза, с наличием субзерен и сохранившая пластинчатую форму,  и

продолговатой формы участки новой структуры, образовавшиеся из

аустенита при охлаждении.

а б

в г

а, б, в – светлопольное изображение, х20000;
г - светлопольное изображение, х 30000;

Рис. 7.2.2.8 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация

900°С, 0,5 ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 755 °С, 0,5 ч, охлаждение со

скоростью 10 °С /с
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Такая же картина наблюдается и на рис. 7.2.2.9а, на которой видны

светлые кристаллы α-фазы – результат видоизменения «старой» исходной

бейнитной структуры, а также более темные участки «новой» структуры,

возникшей из аустенита при охлаждении из МКИ. На темнопольном

изображении, рис. 7.2.2.9в видно, что эти кристаллы имеют общую

ориентировку. На этом основании можно полагать, что эти участки новой

структуры образовались из аустенита, зарождение которого при нагреве

происходило по механизму «восстановления». Окружающий их феррит

окружен бахромой дислокаций, в ряде случаев формирующих сетку

дислокаций (рис. 7.2.2.9д, е).

а б

в г
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д е
а – светлопольное изображение, х30000;
б, в - темнопольное изображение с рисунка 3.43а в различных рефлексов  феррита, х30000;
г – - электронограмма с рисунка 3.43а;
д - светлопольное изображение, х37000;
д - темнопольное изображение с рисунка 3.43д в рефлексе феррита, х37000;

Рис. 7.2.2.9 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация 900°С, 0,5
ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 755 °С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью

10 °С /с

При высоких скоростях охлаждения (40 и 70 °С/с) выделение

избыточного феррита подавлено и продуктами распада аустенита являются

бейнит и мартенсит (см. термокинетическую диаграмму на рис. 7.1.2.17). При

относительно небольшом увеличении (15000) на электронно-

микроскопических изображениях можно видеть три фазовые составляющие

структуры: участки -фазы (результат трансформации α-фазы исходного

бейнита), бейнитные области и кристаллы мартенсита, образовавшиеся при

охлаждении из аустенита (рис. 7.2.2.10а). Участки -фазы имеют вытянутую

форму, внутри них присутствует дифракционный контраст,

свидетельствующий о небольшой разориентировке отдельных областей, что

хорошо видно на темнопольном изображении (рис. 7.2.2.10г). Ферритные

области чередуются с иглами мартенсита, которые образовались из

кристаллографически упорядоченного аустенита (рис. 7.2.2.10б, в). Согласно

данным дилатометричских исследований, мартенситные кристаллы занимают

большую часть превращенного объема. Бейнитные области по форме более
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разнообразны (рис. 7.2.2.10д, 7.2.2.11). На электронограмме, полученной с

бейнитных участков, присутствуют рефлексы карбида Fe3C (рис. 3.44е),

следовательно, в этих областях присутствуют выделения дисперсных

карбидов.

а б

в г
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д е

а – светлопольное изображение, х15000;
б, в – светлопольное изображение, х 20000
г - темнопольное изображение с рис. 7.2.2.10в в  рефлексе  феррита, х20000;
д - светлопольное изображение , х30000;
е – электронограмма с участка структуры на рис. 7.2.2.10а;

Рис. 7.2.2.10 – Структура стали 20ХГ2Б после  обработки: первая аустенитизация 900°С,
0,5 ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 755 °С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью

70 °С /с
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а б

в г

а – светлопольное изображение, х 20000;
б, – электронограмма с участка структуры на рис. 7.2.2.11а;
в - светлопольное изображение , х 30000;
г - темнопольное изображение с рис. 7.2.2.11 в в  рефлексе  феррита, х 20000

Рис. 7.2.2.11 – Структура стали 20ХГ2Б после обработки: первая аустенитизация 900°С,
0,5 ч, охлаждение в воде; вторая аустенитизация 755 °С, 0,5 ч, охлаждение со скоростью

70 °С /с
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В структуре данного образца обнаружены и участки размером 2-3 мкм

с реечной структурой, которые следует считать результатом γ→α-

превращения, произошедшего в глобулярном зерне аустенита,

образовавшемся не по «механизму восстановления». По-видимому,

достаточно длительная выдержка в межкритическом интервале температур

при 755 °С привела к частичной рекристаллизации восстановленного

аустенита. При быстром охлаждении на месте глобулярного аустенита

возникли пакеты бейнита или мартенсита, состоящие из мелких кристаллов,

то есть реек -фазы (рис. 7.2.2.11г) нескольких ориентировок. На

электронограмме, полученной с такой структуры видно множество

ориентировок -фазы (рис. 7.2.2.11б).
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7.3 Выводы
1. Показано, что предварительная обработка обеспечивает получение

однородной структуры стали 20ХГ2Б. Закалка в воду от 900 С приводит к

формированию преимущественно бейнитной структуры.

2. В стали 20ХГ2Б исследована кинетика образования аустенита при

скорости нагрева 0,1 °С/с, изучено развитие  превращения в

изотермических условиях при различных температурах аустенитизации.

Различие в кинетике образования  аустенита в пределах одной плавки может

быть связано с ликвацией марганца, на отдельных образцах температура

растворение феррита соответствовала 817-823°С.

3. Построены кинетические кривые, с помощью которых можно

рассчитать полноту превращения в стали 20ХГ2Б  при нагреве до заданной

температуры. Показано, что количество возникшего при нагреве аустенита

можно регулировать за счет продолжительности изотермической выдержки в

межкритическом интервале температур.

4. По данным дилатометрии построены термокинетические диаграммы

распада переохлажденного аустенита после изотермической выдержки при

температурах  830 С, 800 С и 755С при скоростях охлаждения 5, 10, 20, 40

и 70 °С/с.

5. На развитие превращения при охлаждении стали 20ХГ2Б

существенное влияние оказывает наличие в ее химическом составе марганца,

легирование которым замедляет распад по первой ступени. Особенностью

превращения при охлаждении данной стали при всех исследованных

температурах аустенитизации и скоростях охлаждения является активное

развитие промежуточного превращения с образованием бейнита. Снижение

температуры аустенитизации до 800-755С и увеличение скорости

охлаждения исследуемой стали приводит к закономерному повышению

мартенситной точки.

6. При сопоставлении экспериментальных данных, полученных с

применением нескольких независимых методов исследования -
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дилатометрии, металлографии и электронной микроскопии – выполнен

количественный анализ структуры исследуемых сталей, сформированной

после различных режимов термической обработки.

7. Установлено, что для стали 20ХГ2Б бейнитная структура

формируется в широком интервале температур аустенитизации и скоростей

охлаждения. При снижении температуры аустенитизации до 755С

развивается мартенситное превращение.
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8 Промышленное использование полученных научно-технологических
результатов

8.1 Промышленное освоение производства труб из стали 13ХФА с
толщиной стенки 16 мм

Как было показано в литературном обзоре получение высокого уровня

ударной вязкости при термической обработке труб из низколегированной

стали с толщиной стенки свыше 12 мм затруднено. На основе полученных

данных [106, 107, 92, главы 5, 3] по кинетике распада аустенита после

нагрева в МКИ и рассчитанных скоростей охлаждения при спрейерной

закалке, была разработана технология термической обработки труб из стали

13ХФА с толщиной стенки 16-18 мм.

К механическим свойствам труб из стали 13ХФА ТУ 1317-006.1-

593377520-02 предъявляются требования:

Таблица 8.1.1
KCV-50,

Дж/см2

Требования т,

МПа

в,

МПа

5,

%
прод

% вязкой
составляющей в

изломе
продольных

образцов
Не менее Не менее Не менее Не менее

372,4

ТУ 1317-006.1-

593377520-02

(К52) 491

509,6 23 98 50

Требования, предъявляемые к коррозионной стойкости, приведены в

таблице:

Таблица 8.1.2
Требования th,

МПа

CLR, % CTR, % Скорость общей
коррозии, мм/год

≥75%т Не более Не более Не более

(не менее 279,3)

ТУ 1317-006.1-

593377520-02

(К52)
3 1 0,5
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ТУ 1317-006.1-593377520-02 (К52) также предъявляют требования к

микроструктуре металла труб – величина зерна не крупнее №9 по ГОСТ

5639, полосчатость не более 2 балла по ГОСТ 5640.

Термическая обработка промышленных партий труб проводилась на

индукционных установках цеха №5 ОАО «ЧТПЗ». Трубы размером

273х16 мм из стали 13ХФА подвергались двойной закалке и отпуску:

аустенитизация при  920°С, далее закалка; вторая аустенитизация при

температуре 840°С с последующей закалкой, отпуск при 710°С. Скорость

движения труб составляла 0,4-0,6 м/мин. Закалка во всех случаях

проводилась в водяном спрейере. При выборе температур аустенитизации

руководствовались следующими соображениями. Как было показано в главе

«Численное моделирование процесса охлаждения стальных труб» при

имеющихся на ОАО «ЧТПЗ» спрейерах при толщине стенки 16 мм

невозможно обеспечить подавление диффузионного превращения. С другой

стороны, как было показано в главе 4, для стали 13ХФА понижение

температуры аустенитизации  от 830 С  до 760 С при малых скоростях

охлаждения приводит к повышению температуры Аr3.

Осуществление двойной закалки с температуры выше Ас3  для

измельчения зерна в условиях ОАО «ЧТПЗ» нецелесообразно по причине

значительного понижения производительности (на 20-30%).

В  [84] было показано, что при исходной феррито-перлитной структуре

ударная вязкость значительно возрастает по мере приближения температуры

аустенитизации к Ас3, а в [107, 108] показано, что закалка от температур

немного превышающих Ас1 приводит к охрупчиванию границ зерен.

Дополнительным преимуществом межкритической закалки является

создание в широком интервале скоростей охлаждения однородной

микроструктуры, что оказывает благоприятное влияние на ударную вязкость

и коррозионную стойкость. Поэтому для труб с толщиной стенки 16 мм была

выбрана температура аустенитизации в МКИ 840°С.

Всего термической обработке подвергалось 72 партии труб.
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Результаты  статистической обработки представлены в таблице 8.1.3.

Таблица 8.1.3

Минимум Максимум Среднее Стандартное

отклонение

т,МПа 343 475,3 422,8 23,1

в,МПа 509,6 607,6 548,8 21,5

5,% 25 34 28,5 1,9

KCV-60 прод.,

Дж/см2

166,6 347,9 280,3 35,8

% вязкой прод. 45 100 91,9 13,4

На рисунке 8.1.1 а, б, в представлены гистограммы разброса

механических свойств испытанных партий труб.
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Рис. 8.1.1

Микроструктура после термической обработки - феррит и сорбит

отпуска. Величина зерна соответствует номеру 9 по ГОСТ 5639,

полосчатость 1-2 балла по ГОСТ 5640. Результаты коррозионных испытаний

также соответствовали требованиям ТУ 1317-006.1-593377520-02: CLR≤3%,

CTR≤1%, th≥75% от минимально допустимого по ТУ предела текучести,

скорость общей коррозии не превышала 0,5 мм/год. Испытания на стойкость

против водородного растрескивания проводились по методике NACE TM

0284-2003, испытания на стойкость против сульфидного коррозионного

растрескивания под напряжением – по методике NACE TM 0177-2005,

стойкость против общей коррозии – по методике ЗАО «ВНИИТнефть» в

лаборатории коррозионных испытаний ОАО «ЧТПЗ». Как видно из
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представленных данных разработанная технология термической обработки

позволила стабильно обеспечить механические свойства, микроструктуру и

коррозионную стойкость требуемые по ТУ 1317-006.1-593377520-02 (К52).

Экономический эффект от применения данной технологии составил 15 млн

руб за 2015 г.
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8.2 Применение микролегирования ниобием для диспергирования
микроструктуры трубной стали 20ФА

В настоящее время для изготовления нефтепроводов широко

применяются бесшовные трубы из низколегированных марок сталей типа

13ХФА и 20ФА, подвергнутые нормализации, закалке и высокому отпуску. Как

было показано в главе 4.5 «Влияние предварительной нормализации из нижней

части γ-области на хладостойкость микролегированной трубной стали 20»

наряду с измельчением зерна предварительная нормализация может приводить

к неблагоприятному распределению карбидов по границам зерна после отпуска.

Технология производства труб из стали 20ФА на ОАО «ЧТПЗ» в

настоящее время достаточно отработана. Однако представляет большой

практический интерес сократить количество операций термической обработки,

отказавшись от проведения нормализации и расширить размерный сортамент

без ухудшения получаемых свойств.

Необходимость такой многоступенчатой термообработки диктуется

высокими техническими требованиями, предъявляемыми к трубам. Так трубы

из стали 20ФА, размером 273-426х8…14мм, поставляемые ОАО «ЧТПЗ» по

ТУ14-158-114-99 должны иметь высокую ударную вязкость при отрицательных

температурах и мелкозернистую микроструктуру. Требования к механическим

свойствам отражает таблица 8.2.1.

Таблица 8.2.1

Механические свойства
Требования

ТУ 14-158-

114-99
σт,

МПа

σв,

МПа

δ,

%
σт/σв

KCV+20,

Дж/см2

KCV-

50,

Дж/см2

Вязкая

составляющая

в изломе, %

Размер

труб

426х8…14

338,1-

470,4

501,8-

627,2
≥25 ≤0,80 ≥147 ≥39,2 ≥50

Величина действительного зерна должна быть не крупнее 8 балла по ГОСТ

5639, полосчатость феррито-перлитной структуры не более 2 балла по ГОСТ
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5640. Требования по полосчатости обосновываются тем, что ферритная

полосчатость есть следствие дендритной ликвации, а ликвация отрицательно

сказывается на коррозионной стойкости труб [9, 10]. Данная сталь

микролегируется ванадием в количестве 0,02-0,05% для связывания свободного

азота. Требования, предъявляемые ТУ к химическому составу стали, приведены

в таблице 8.2.1.1.

Данные трубы изготавливали  из мартеновского слитка, который после

нагрева в методической печи до 1300°С, прошивали и прокатывали на

пилигримовом стане. Температура конца прокатки 950-1050°С. Далее трубы

подстуживали до 450-550°С для обеспечения фазовой перекристаллизации и

затем нагревали в проходной роликовой печи для  нормализации и

последующей калибровки.

После калибровки трубы подвергали закалке и отпуску на индукционных

установках переменного напряжения с частотой 500Гц (схема индукционной

установки приведена ранее на рис. 2.6.1).  Охлаждение боковой поверхности

трубы при закалке проводили с помощью щелевых водных спрейеров. «Узким

местом» существующей на ОАО «ЧТПЗ» технологии является сложность

получения мелкого зерна (на уровне 7-8 балла) после прокатки, из-за высокой

температуры конца прокатки на пилигримовом стане труб размером 426х9…14

мм. По этой причине установленная в линии пилигримового стана роликовая

печь используется для нормализации труб перед калибровкой. Если бы

необходимость в проведении нормализации отпала, то производительность

печи для подогрева перед калибровкой можно было бы увеличить на 25-30% за

счет исключения необходимости подстуживания труб перед задачей в печь и

более низкой температуры подогрева под калибровку (700-750°С на выходе из

печи вместо 850-950°С).

Идея работы заключается в дополнительном микролегировании стали

элементами, которые образуют частицы соединений с углеродом или азотом,

слабо растворяющиеся при нагревании под закалку или нормализацию, но

обеспечивающие дополнительное измельчение зерна. Формула Зинера [109]
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f
dD 

3
4 (8.2.1)

связывает D - средний размер зерна после перекристаллизации со средним

диаметром выделений d и их объемной долей f . В случае, когда в стали

присутствуют частицы нескольких размеров id отношение
f
d  следует заменить

на


i i

i

d
f

1 . После нагрева под прокатку и, возможно, в ходе горячей деформации

карбиды, нитриды или карбонитриды таких легирующих элементов как Al, Ti,

V, Nb растворяются в γ-фазе. Однако в последующий период охлаждения после

проката и при нагреве под закалку либо нормализации частицы карбонитридов

выделяются вновь. Уравнение роста частиц в изотермических условиях [102]

 эDd 2                                                  (8.2.2)

можно записать и для условий непрерывного охлаждения

 dT
V
Dd

охл

э2                       (8.2.3)

Здесь  - параметр, зависящий от равновесных и реальной концентрации

примесей, а эD - коэффициент диффузии легирующего элемента. Очевидно, что

размер частиц помимо степени пересыщения раствора, условий охлаждения и

выдержки прежде всего зависит от коэффициента диффузии Al, Ti, V, Nb в γ-

фазе. Для 1000°С по данным [102]
161081,6 VD ; 161011,0 NbD ; 161053,7 TiD ; 161026,6 AlD м2/с. Коэффициент

диффузии ниобия самый низкий среди этих элементов. Это дает основания

считать, что карбонитриды ниобия должны быть наиболее дисперсными

частицами и устойчивыми при высокотемпературной выдержке по отношению

к другим элементам.
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8.2.1 Химический состав и технология производства опытных труб
Исследование было проведено на горячекатаных трубах с толщиной стенки от 8

до 16 мм из стали 20ФА.

В таблице 8.2.1.1 представлен типичный химический состав

исследованных плавок.

Таблица 8.2.1.1

Массовая доля, %

С Mn Si S P V Al Nb N

Требования

ТУ14-158-

114-99 0,17-

0,22

0,50-

0,64

0,17-

0,37

≤0,020 ≤0,015 0,02-

0,05

0,03-

0,05

- -

Пл. 51110 0,20 0,64 0,26 0,019 0,012 0,04 0,05 0,02 0,008

Для обеспечения получения после финальной термической обработки

мелкого зерна 8-9 балла было предложено дополнительно микролегировать

сталь ниобием в количестве 0,01-0,03%. Всего по новой технологии было

выплавлено более 40 плавок. Среднее содержание ниобия составило 0,02%.

Опытные трубы производились по технологии: нагрев слитков до 1280-1300°С,

прошивка, прокатка на пилигримовом стане (температура конца прокатки 1050-

950°С), подогрев в роликовой секционной печи до 700-750°С без

предварительного подстуживания, калибровка, аустенитизация при 840-860°С,

закалка с 780°С и отпуск при 690°С.

8.2.2 Результаты исследования
После горячей прокатки и калибровки трубы имели разнозернистую

микроструктуру с величиной зерна   7-8-6 балла. Однако после закалки и

отпуска зерно существенно измельчалось - до 9-10 балла. Микроструктура

горячекатаных и термообработанных труб представлена на рисунках 8.2.2.1,

8.2.2.2.
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Рис. 8.2.2.1

Микроструктура горячекатаной трубы, х100

.

Рис. 8.2.2.2

Микроструктура трубы после закалки

и отпуска, сталь с 0,02% Nb, х500

По результатам механических испытаний и контроля микроструктуры

трубы всех исследованных плавок полностью удовлетворяют требованиям ТУ.
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Необходимо отметить, что трубы из стали 20ФА, произведенные по обычной

технологии характеризуются величиной зерна 8-9 балла (см. рис. 8.2.2.3), т.е.

благодаря микролегированию ниобием удалось добиться измельчения зерна в

среднем на один балл по шкале ГОСТ 5639.

Рис. 8.2.2.3

Микроструктура трубы после закалки и отпуска,

сталь без ниобия, х500

 Внедрение микролегирования стали 20ФА ниобием в количестве 0,01-

0,03% (в среднем 0,02%Nb) позволило отказаться от проведения нормализации

перед окончательной термообработкой.

Представляло большой интерес установить возможность расширения

размерного сортамента производимых ЧТПЗ труб за счет увеличения толщины

стенки. Было опробовано два варианта термической обработки труб размером

426х16мм: закалка с отпуском с предварительной нормализацией и без таковой.

Микроструктура металла труб аналогична рассмотренному выше случаю.

После термообработки по обоим вариантам величина зерна 9-10 балла.

Механические свойства удовлетворяют требованиям ТУ, представлены в

таблице 8.2.2.1.
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Таблица 8.2.2.1

Механические свойства

σт,

МПа

σв,

МПа

δ,

%
σт/σв

KCV+20,

Дж/см2

KCV-

50,

Дж/см2

Вязкая

составляющая

в изломе, %

Требования

ТУ14-158-114-

99
338,1-

470,4

501,8-

627,2
≥25 ≤0,80 ≥147 ≥39,2 ≥50

Нормализация,

закалка,

отпуск

396,9

362,6

539

519,4

31

32

0,74

0,70

238,14

217,56

226,38

254,8

250,88

250,88

228,34

255,78

243,04

184,24

247,94

171,5

100

100

100

65

78

65

Закалка,

отпуск

406,7

367,5

539

539

28

26

0,75

0,68

227,36

216,58

225,4

238,14

218,54

230,3

186,2

190,12

184,24

174,44

196

171,5

72

79

77

78

91

82

Для того, чтобы выяснить детали воздействия добавок ниобия на структуру,

была оценена растворимость ниобия в γ-фазе при различных температурах на

основе формулы

T
NCNb 677026.2)%

14
12)(%lg(%                                                                   (8.2.4)

предложенной в работе [110]. Здесь (% Nb ), (% C ), (% N ) – соответственно

содержание ниобия, углерода и азота в аустените, % (по массе);T –

температура, К. Расчет показал, что при температурах нагрева под закалку

стали 20ФА (типичный химический состав -  0,2% углерода и 0,008% азота)

карбонитриды ниобия практически не растворяются в аустените, а значит,

сдерживают границы зерна только карбонитриды, выделившиеся при
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охлаждении после горячей прокатки. Влияние микролегирования ниобием

проявляется главным образом в измельчении зерна (барьерный эффект). Нагрев

под нормализацию может уменьшить барьерный эффект вследствие

коагуляции, если выделение карбонитридов полностью завершилось в ходе

охлаждения после прокатки. Для дальнейшего измельчения зерна,

представляется наиболее экономически эффективным не введение перед

окончательной термообработкой дополнительной нормализации или закалки, а

ускоренное охлаждение после горячей прокатки при условии предварительного

растворения карбонитридов ниобия.

Как было показано ранее в главе 3,  при закалке на индукционной

установке по принятой технологии достигаются относительно не большие

скорости охлаждения: для толщины стенки 12 мм – порядка 22 °С/с. Поэтому

по нашему мнению, в связи с низкой прокаливаемостью  стали 20, наиболее

эффективно применение технологии микролегирования ниобием будет для труб

с толщиной стенки до 12 мм. Результаты опубликованы в [111]

8.2.3 Выводы
Проанализировано влияние микролегирования ниобием на механические

свойства и микроструктуру закаленных и отпущенных бесшовных труб из

стали 20ФА.

1) Микролегирование ниобием способствует существенному измельчению

зерна (на 1-2 балла) после закалки выше Ас3 и высокого отпуска.

2) Разработанные рекомендации по микролегированию стали 20ФА ниобием

позволяют уменьшить объем термической обработки за счет исключения

предварительной термической обработки и, тем самым снизить себестоимость

производства труб.



326

8.3 Влияние предварительной термоциклической обработки на
механические свойства после закалки из МКИ и высокого отпуска

Выше нами было рассмотрено влияние исходной микроструктуры на

механические свойства после закалки из межкритического интервала и

высокого отпуска. В ряде работ [56-61] в том числе наших [84, 107, 108]

отмечено заметное влияние исходной микроструктуры и величины зерна на

механические свойства сталей закаленных из межкритического интервала

температур. По данным наших экспериментов, температура аустенитизации в

МКИ влияет на ударную вязкость после высокого отпуска, изменяя

морфологию и дисперсность микроструктуры. Было показано также [90, 107],

что при нагреве в МКИ образование аустенита может идти одновременно как

по механизму восстановления зерна, так и по механизму зарождения и роста

нового зерна. При определенных условиях это может привести к сохранению

крупного зерна и сопутствующему снижению свойств вязкости и

пластичности. С другой стороны, при производстве толстостенных труб из

низколегированных сталей типа 13ХФА и 20ФА, прокатка которых

завершается при температуре порядка 1000°С (что особенно характерно для

пилигримовых станов), во многих случаях возможно получение

видманштеттовой структуры с крупным зерном. При такой исходной

микроструктуре закалка из межкритического интервала может не обеспечить

значительного повышения механических свойств. Наши попытки

использовать в качестве промежуточной операции нормализацию не дали

значительного эффекта, поскольку в стали 13ХФА количество

образующегося при распаде γ-фазы феррита существенно больше, чем

перлита, а согласно [112] именно видманштеттовый феррит вызывает

структурную наследственность. Другой причиной неэффективности

перекристаллизации является небольшая скорость охлаждения и,

следовательно, высокое положение точек Аr3 и Аr1 вследствие чего

образуется небольшое количество зародышевых центров феррита и перлита.

Стала ясной необходимость более быстрого охлаждения аустенита. Было
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решено провести несколько циклов нагрева труб выше Аc3 и последующего

охлаждения в воде, т.е. формально закалки, а заключительную закалку

осуществить из межкритического интервала с последующим высоким

отпуском. Цель следующего исследования выяснить возможность

измельчения крупнозернистой микроструктуры, полученной после прокатки

на пилигримовом стане путем термоциклической обработки (ТЦО) и

обеспечения высокого комплекса свойств с помощью последующей закалки

из МКИ и высокого отпуска.

8.3.1 Материал и методика исследования
Исследование проведено на 16 трубах размером 426х32 мм

промышленного производства из стали 13ХФА. Химический состав

исследованных труб приведен в таблице 8.3.1.1.

Таблица 8.3.1.1

Химический состав образцов стали 13ХФА

Массовая доля элемента, %

C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N V

0,17 0,26 0,56 0,005 0,009 0,59 0,13 0,20 0,03 0,008 0,06

Трубы длиной 5,5 м подвергались термической обработке в

промышленной вертикальной шахтной печи. Первоначально трубы

проходили термическую обработку по режиму №1: нагрев до 920°С,

выдержка 1,5 ч,  закалка в воду; повторный нагрев до 830°С, выдержка 1,5

ч, закалка в воду и далее высокий отпуск при 650°С, 3 ч, охлаждение на

воздухе. Для сравнения был опробован режим обработки №2: ТЦО по

режиму: нагрев до 920°С, выдержка 1,5 ч, охлаждение в воде в течение 2,5-

3,5 минут (3 цикла); на последнем цикле охлаждение в воде проводили до

комнатной температуры,  далее следовал нагрев до 830°С, выдержка 1,5 ч,
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охлаждение в воде и отпуск при 690°С, 3 ч. Точность регулирования

температуры в печи 10°С.

После термообработки определяли твердость по Роквеллу HRB,

ударную вязкость при -60°С на образцах с V-образным надрезом (KCV-60),

долю вязкой составляющей в изломах и металлографическим методом

изучали структуру стали.

8.3.2 Результаты исследования и их обсуждение
Результаты механических испытаний труб, обработанных по режиму

№1 приведены в таблице 8.3.2.1.

Таблица 8.3.2.1

Результаты механических испытаний образцов от труб стали 13ХФА,

обработанных по различным режимам

Режим т/о σт,

кгс/мм2

σв,

кгс/мм2

δ5,

%

KCV-60,

кгсм/см2

%

вязкой

№1 40,5±3 54,6±3,5 30±4 5,1±3,2 32±27,5

№2 41,5±4 53,5±3,35 30,8±4 26,5±10 80±20

После термической обработки по первому режиму сталь имеет низкую

ударную вязкость и небольшую долю вязкой составляющей в изломе KCV-60.

Ударная вязкость и доля вязкого излома для труб, обработанных по режиму

№1, характеризуется очень высокими абсолютными величинами разброса

результатов испытаний.

Относительно высокая температура конца прокатки труб 426х32 мм на

пилигримовом стане ОАО «ЧТПЗ» (1030-1050°С) приводит к образованию

крупнозернистой микроструктуры  и выделению феррита в видманштеттовой

форме.

По данным В.Д. Садовского [112] исходная микроструктура

видманштеттового феррита может способствовать структурной

наследственности, т.е. восстановлению крупного зерна γ-фазы при нагреве.
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Можно сделать разумное предположение, что причиной получения крупного

зерна после режима №1 также является структурная наследственность, во

всяком случае, в тех областях, где выделялся видманштеттовый феррит.

С целью подавления структурной наследственности был опробован

режим термообработки №2. Расчеты, сделанные нами по методике,

изложенной в главе 3 и [92], показывают, что скорость охлаждения в воде

для  середины толщины стенки трубы 426х32 мм из стали 13ХФА в

интервале температур 900-500°С составляет 6-14°С/с (разброс обусловлен

тем, что температура воды для каждой последующей закалки повышается,

что приводит к уменьшению коэффициента теплоотдачи с 2000 до 700

часКм
ккал
2 ). Если использовать термокинетическую диаграмму распада

аустенита в стали 13ХФА (глава 5, [106]), то оказывается, что при таких

скоростях охлаждения распад аустенита будет проходить в перлитной

области. Таким образом, за счет 3х кратного γ↔α превращения и исключения

бейнито-мартенситной микроструктуры мы рассчитывали подавить

проявление структурной наследственности. Результаты механических

испытаний труб, обработанных по этому режиму, также даны в таблице

8.3.2.2.

Как следует из данных этой таблицы термоциклическая обработка в

сочетании с последующей закалкой из МКИ и высоким отпуском позволяет

существенно повысить ударную вязкость и долю вязкой составляющей в

изломе стали 13ХФА. Интересно, что остальные механические

характеристики (в, т, 5) остаются практически неизменными. В новой

серии испытаний была более подробно изучена зависимость ударной

вязкости и доли вязкого разрушения от температуры испытаний в пределах -

20…-70°С. В таблице  приведена зависимость ударной вязкости и доли

вязкой составляющей в изломе ударных образцов KCV от температуры

испытания.
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Таблица 8.3.2.2
Режим

т/о

KCV-

20,

кгсм/см2

%

вязкой

KCV-

40,

кгсм/см2

%

вязкой

KCV-

50,

кгсм/см2

%

вязкой

KCV-

60,

кгсм/см2

%

вязкой

KCV-

70,

кгсм/см2

%

вязкой

№2 31,60,5 1000 26,20,5 83,315 25,61,4 81,58,3 27,75,7 8614 22,62,6 755

Из представленных данных следует, что после термической обработки

по режиму №2 трубы из стали 13ХФА в широком интервале температур

имеют высокую ударную вязкость и долю вязкой составляющей более 50%;

резко уменьшилась относительная погрешность измерения.

На рис. 8.3.2.1 приведена микроструктура труб размером 426х32мм из

стали 13ХФА после термообработки по режиму 1.

Рис. 8.3.2.1

На рис. 8.3.2.2 приведена микроструктура после термообработки по

режиму 2.
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Рис. 8.3.2.2

Сравнение микроструктуры на рис. 8.3.2.1, 8.3.2.2 показывает отличие

в величине зерна: после термообработки по режиму №1 наряду с мелким

зерном №8-9 присутствуют зерна №5-6, а после термообработки по режиму

№2 средняя величина зерна соответствует №10. Дополнительно, с целью

уточнения влияния ТЦО на величину зерна с помощью программы Thixomet

были построены частотные гистограммы распределения зерен по размерам.
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Рис. 8.3.2.3

Термообработка по режиму №1 привела, в основном, к образованию

отпущенного бейнита, хотя по границам аустенитных зерен заметно

образование ферритной сетки и игл видманштеттового феррита, а по режиму

№2 – феррито-перлитной микроструктуры. Это различие по структуре

несомненно также связано с различием в размере зерен, так как измельчение

зерна γ-фазы приводит к уменьшению устойчивости γ-фазы по отношению к

распаду на феррито-карбидную смесь [48, 104].

Таким образом, можно сделать вывод о значительном влиянии

величины исходного зерна и типа микроструктуры на свойства, получаемые

после закалки из межкритического интервала с последующим отпуском. При

закалке из межкритического интервала необходимо принимать во внимание

возможность проявления структурной наследственности и восстановления

исходного крупного зерна.



333

8.4 Практическое использование результатов научно-технологических
исследований процессов при термической обработке труб из стали

20ХГ2Б
Для производства хладостойких обсадных труб для ОАО «Газпром» в

течении ряда лет применяется экономнолегированная сталь 20ХГ2Б. После

улучшения обсадные трубы хладостойкого исполнения должны обеспечивать

требования:

Таблица 8.4.1

KCV-60,

Дж/см2

т,

МПа

в,

МПа

5,

%
прод попер

% вязкой
составляющей

в изломе
продольных

образцов
Не

менее

Не

менее

Не

менее

Не

менее

Не

менее

Не менееТребования

ТУ 14-158-

121-2005 379 655 14 50 35 50

Ключевым для трубных сталей подобного назначения является

обеспечение высокой ударной вязкости на образцах с острым надрезом KCV-

60. Технология термической обработки хладостойких обсадных труб освоена

на ЧТПЗ, однако не лишена недостатков, поскольку сталь 20ХГ2Б склонна к

обратимой отпускной хрупкости; наблюдались многочисленные случаи

необеспечения требований ТУ по ударной вязкости. Для подавления

обратимой отпускной хрупкости после отпуска трубы приходится подвергать

ускоренному спрейерному охлаждению. Поскольку из-за недостатка места в

цехе после отпускных индукторов невозможно установить спрейер, то трубы

подвергаются термической обработке в 3 прохода: нормализация или первая

закалка, вторая закалка и затем отпуск с последующим охлаждением труб в

спрейере. На рис. 8.4.1 показана схема индукционной установки и

направлений движения труб на ней.
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Рис. 8.4.1 Схема промышленной индукционной установки1

1, 2 – стеллажи для труб, 3,6- индуктор-подогреватель; 4, 7, 8 –

индуктор-термостат; 5 – спрейер.

Температура конца проката на пилигримовом стане ОАО «ЧТПЗ»

достаточно высока (в среднем для труб размером 426х10…25 мм 1000-

1050°С), поэтому для измельчения зерна приходится вводить

дополнительную нормализацию или закалку.

С целью повышения производительности и стабильности обеспечения

механических свойств было предложено нами применить закалку из МКИ с

последующим высоким отпуском и охлаждением на воздухе. Для

определения оптимальной температуры аустенитизации в МКИ в

лабораторных условиях была проведена серия экспериментов.

8.4.1 Материал и методика исследования
Из горячекатаных труб размером 454х24 мм стали марки 20ХГ2Б

промышленного производства вырезали темплеты размером 24х150х150мм.

Темплеты подвергались нагреву в лабораторной камерной электрической

печи до с 92010°С, закалке в спокойную воду, повторному нагреву до

температур МКИ (740, 750, 760, 780, 800, 820, 840, 860°С) 10°С, закалке в

спокойную воду и отпуску при 60010°С с последующим охлаждением на

воздухе. После термической обработки из темплетов изготавливались

3 4

5

6 7 8

1 2
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образцы с V-образным надрезом для определения ударной вязкости KCV-60

по ГОСТ 9454 (по 3 образца на каждую температуру нагрева в МКИ).

Химический состав опытных образцов представлен в таблице 8.4.1.1.

Таблица 8.4.1.1

Массовая доля элемента, %Марка

стали C Si Mn S P Cr Ni Cu Al N Nb

20ХГ2Б 0,18 0,30 1,40 0,005 0,008 0,80 0,10 0,10 0,04 0,008 0,05

8.4.2 Результаты исследования и их обсуждение
Результаты испытаний приведены на рис. 8.4.2.1
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Рис. 8.4.2.1 а — Зависимость ударной вязкости стали 20ХГ2Б от температуры

второй закалки.

б — Зависимость доли вязкой составляющей в изломе ударных образцов

стали 20ХГ2Б от температуры второй закалки

Из представленных данных следует, что зависимость ударной вязкости

и доли вязкой составляющей в изломе ударных образцов носит не

монотонный характер; несколько выше Ас1 наблюдается максимум, а по мере

а

б
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приближения температуры аустенитизации к Ас3 ударная вязкость и доля

вязкой составляющей понижаются.

Резкое снижение ударной вязкости стали по мере приближения

температуры аустенитизации к Ас3 можно объяснить тем, что по мере

увеличения количества γ-фазы концентрация фосфора

перераспределяющегося между α- и γ-фазами, в ней восстанавливается и

возрастает восприимчивость к отпускной хрупкости, что ранее наблюдал

В.Д.Садовского на стали 30ХГСА [56].

На основании проведенных экспериментов был сделан вывод, что

закалка из МКИ от 820°С не является оптимальной по уровню KCV-60 и

решено изменить режим термической обработки обсадных труб из стали

20ХГ2Б: температуру второй закалки понизить с первоначальных 82030°С

до 78030°С. Температуру отпуска было предложено оставить без изменения

670…700°С, в зависимости от химического состава плавок, а для повышения

производительности труда охлаждение после отпуска осуществлять на

воздухе, а не в воде, так как закалка от температур нижней части МКИ

существенно ослабляет чувствительность к отпускной хрупкости. Всего по

данному режиму было термообработано 179 партий труб. Результаты

статистической обработки результатов испытаний приведены в таблице

8.4.2.1. Необходимо отметить, что количество партий несоответствующих

требованиям ТУ по доле вязкой составляющей и ударной вязкости снизилось

с  15 до  3,3%. Производительность термообработки труб за счет исключения

необходимости охлаждения в воде и соответствующего уменьшения

количества проходов с 3х до 2х увеличилась на 30 %.
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Таблица 8.4.2.1

Минимум Максимум Среднее Стандартное

отклонение

т,МПа 537 745 619,9 34,9

в,МПа 656 820 736,5 27,7

5,% 15,5 31 22,2 2,23

KCV-60 прод.,

Дж/см2

77 260 157 37,3

KCV-60 попер.,

Дж/см2

35 202 70,9 26,3

% вязкой прод. 50 100 80,3 16,1

На рисунке 8.4.2.2 а, б, в представлены гистограммы разброса

механических свойств испытанных партий труб.
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Рис. 8.4.2.2 Гистограммы распределения механических свойств труб

после изменения режима термообработки

Как видно из представленных данных, за счет корректировки

температуры закалки удалось добиться существенного снижения брака и

обеспечить достаточно надежное обеспечение требований ТУ.

Экономический эффект от внедрения составил 5 млн. руб/год. Дальнейшее

повышение стабильности механических свойств может быть обеспечено за
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счет введения дополнительных ограничений по содержанию фосфора,

оптимизации режима охлаждения при закалке и сужения интервала

температур нагрева под закалку до 750-770°С. Результаты работы

опубликованы в [107].
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Общие выводы

1. Разработаны математические модели, удовлетворительно описывающие

изменение температурного поля во времени при охлаждении трубы в

процессе закалки или нормализации.

2. Построены термокинетические диаграммы распада аустенита трубных

сталей 20ФА, 13ХФА, 20ХГ2Б после аустенитизации выше Ас3 и в

межкритическом интервале температур.

3. Исследовано влияние исходной микроструктуры на кинетику распада

аустенита после аустенитизации в межкритическом интервале,

механические свойства и микроструктуру.

4. Установлено неблагоприятное влияние предварительной нормализации

с образованием феррито-перлитной микроструктуры на ударную

вязкость закаленных из МКИ и отпущенных образцов, что обусловлено

формированием неоднородной структуры, где цементит

сконцентрирован вокруг ферритных зерен.

5. В случае исходной структуры бейнита или мартенсита происходит

процесс рекристаллизации пакетной структуры исходного бейнита или

мартенсита за счет рассыпания дислокационных межреечных границ,

что приводит к слиянию соседних реек и в конечном итоге к

формированию ферритных зерен, совпадающих по контурам с

границами бейнитного или мартенситного пакета. Участки

нерекристаллизованной исходной реечной структуры в стали 13ХФА в

случае исходной закалки от 1050°С сохраняются при всех температурах

выдержки в МКИ, а для закалки  от 900°С – до 770°С. По границам

исходных γ-зерен и пакетов исходного бейнита зарождаются и растут

глобулярные зерна неупорядоченного аустенита. Эти зерна растут как в

сторону рекристаллизованного феррита, так и сохранившегося

отпущенного бейнита. Встречая тонкие пластины восстановленного



341

аустенита, глобулярные зерна обволакивают их, включая их в

себя как структурные элементы без перекристаллизации. При

температурах  800 С и 760 С зарождении аустенита происходит по

механизму восстановления, а при более высоких температурах

получают развитие диффузионный механизм образования аустенита. На

примере стали 13ХФА проанализировано влияние продолжительности

изотермической выдержки в межкритическом интервале температур на

изменение устойчивости аустенита при охлаждении со скоростями 5,

10, 20, 40 и 70 °С/с. Установлено, что увеличение продолжительности

выдержки при температуре 800 С с 5 мин до 30 мин  повышает

стабильность аустенита относительно распада по механизму первой

ступени. При этом наиболее заметно устойчивость аустенита к

перлитному превращению повышается при быстром охлаждении (40-70

°С/с); реализация скорости охлаждения 70 °С/с приводит к резкому

изменению фазового состава и увеличению количества

низкотемпературных продуктов превращения.

6. В стали 13ХФА наиболее высокие значения ударной вязкости   KCV-80

получаются после закалки от температур аустенитизации

Ас1…800°С, что связано с формированием в межкритическом

интервале температур дисперсной структуры, состоящей из вязких

участков рекристаллизованной α-фазы, чередующихся с участками

прочного углеродистого бейнита. Для стали 20ХГ2Б выявлена

аналогичная температурная зависимость KCV-60 и доли вязкой

составляющей от температуры аустенитизации в МКИ.

7. На основе анализа рассчитанных по полученным математическим

моделям скоростей охлаждения и анализа закономерностей распада

аустенита после аустенитизации выше Ас3 и в МКИ предложены и

внедрены способы повышения ударной вязкости труб из сталей 20 (в

т.ч. микролегированной) и 13ХФА:
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а) Проанализировано влияние микролегирования ниобием на

механические свойства и микроструктуру закаленных и отпущенных

бесшовных труб из стали 20ФА. Микролегирование ниобием

способствует существенному измельчению зерна (на 1-2 балла) после

закалки выше Ас3 и высокого отпуска. Разработанные рекомендации по

микролегированию стали 20ФА ниобием позволяют уменьшить объем

термической обработки за счет исключения предварительной

термической обработки и, тем самым, снизить себестоимость

производства труб.

б) разработана технология термической обработки бесшовных труб из

стали 13ХФА с толщиной стенки 16-18 мм, включающая закалку из

МКИ, позволяющая обеспечить высокий уровень хладостойкости и

коррозионной стойкости;

в) разработана технология термической обработки хладостойких

обсадных труб из стали 20ХГ2Б, позволяющая обеспечить высокий

уровень хладостойкости и уменьшить проявление обратимой

отпускной хрупкости;

г) разработана технология термоциклической обработки толстостенных

труб повышенной хладостойкости из стали 13ФХА.
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