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ВЫСОКОПРОЧНЫЕ  СТАЛИ  ДЛЯ  ЭНЕРГЕТИКИ

ВЫСОКОПРОЧНЫЕ СТАЛИ ДЛЯ ЭНЕРГЕТИКИ

УДК 669.018.298.3

ARRESTING PROPAGATING SHEAR
IN PIPELINES

Brian N. Leis, Ph.D., Consultant, Inc. (bleis@columbus.rr.com )

(517 Poe Ave, Worthington, Ohio, 43085-3036, USA)

Abstract. The consequences of what has been termed running ductile fracture require that pipelines be designed to arrest propagation, and so avoid 
major incidents due to this type of failure. Approaches to characterize pipeline response and their resistance to such failure to ensure arrest rely 
on semi-empirical models developed in the mid-1970s. Continuing reliance on such semi-empirical models, which were calibrated using full-
scale tests done on segments of pipelines, persists because this failure process involves three interacting nonlinearities, and so is complex. These 
nonlinearities include: 1) plastic fl ow and tearing instability, 2) soil-structure interaction, and 3) expansion wave response and decompression in 
the pressurizing media. This paper fi rst reviews the history and related developments that represent almost 40 years invested in fracture-based 
approaches to quantify propagating shear in pipelines. Graphical evidence of the full-scale failure process and related phenomenology lead to an 
alternative hypothesis to quantify this failure process that is based on plastic collapse rather than fracture. It is shown that the phenomenology 
does not support a fracture-controlled process, and that instead the metrics of arrest should refl ect the fl ow properties of the steel. Finally, aspects 
of fracture-based approaches are related to the collapse-based concept as the basis to understand the success that at times has been achieved using 
fracture-based approaches. Surrogates for CVN energy that has been used in the BTCM as a measure of fracture resistance are reevaluated as 
functions of the fl ow response, which provides the basis to rationalize the historic successes on the fracture-based formulation. Finally, remaining 
gaps and issues are addressed. 

Keywords: propagating shear, fracture, arrest, arrestor, tough steel, Battelle two-curve model, through-wall collapse, plasticity, CVN, DWTT, steel, separa-
tions/splits, model development.

Introduction
to propagating fracture

The phenomenon historically termed running fracture 
referred to the rapid axial propagation of a fracture along 
a transmission pipeline pressurized with natural gas or 
a super-cooled fl uid. Ductile propagation occurs by the 
axial extension of shear failure (propagating shear) that 
continues until the decompression front formed in the 
transported product in the wake of the expansion wave 
caused by the rupture exceeds the speed of the propa-
gating shear. Arrest occurs because the pressure driving 
this process falls below its critical value. The balance 
between the decompression speed and the speeds of the 
propagating shear is dependent on the fl uid’s properties, 
the line-pipe’s size and its resistance to failure, and the 
backfi ll conditions. 

Traits of propagating brittle fracture
The consequences of running fracture require that pipe-

lines be designed to avoid related incidents with a high le-
vel of certainty. This was a problem for the line pipe steels 
of the 1960s and before because offered little resistance to 
running fracture. In some cases, the steels made prior to the 
late 1950s had a fracture appearance transition temperature 
(FATT) well above the service temperature, which opened 
to the potential for brittle long running fracture. Failed 
pipes showed chevrons on fl at through-wall fracture sur-
faces, and propagation occurred at very high speeds, well 
above 500  meters/second (m/s). Multiple fracture paths 
were common in some full-scale tests and in-service fail-
ures, because the energy available to drive fracture often far 
exceeded the resistance of the steel under such conditions. 
Brittle propagation tracked a sinusoidal shape that was as-
sociated with elastic stress waves triggered by fracture ini-

Лейс Брайан Н., д.т.н., консультант
                 (Уортингтон, Огайо, США)

Брaйан Лейс является известным специалистом в области особенностей распростра-
нения трещин в трубопроводах и способах оценки материала противостоять такому раз-
рушению. Публикуемый обзор посвящен решению вышеупомянутой проблемы. В работе 
представлен научно обоснованный и структурированный опыт решения проблемы рас-

пространения трещин в трубопроводах, теоретические изыскания подкреплены анализом нового эксперименталь-
ного материала, полученного в мире за последние годы в различных странах, включая Россию. 
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tiation, which propagated at speeds comparable to the frac-
ture and directed its path(s). 

Fig. 1 presents views typical of such cracking that have 
been adapted for present purposes from archival records of 
some early work done at Battelle. The traits of brittle propa-
gating fracture are typical of dynamic fracture evident in 
steels studied in regard to Naval and other structu res begin-
ning in the 1940s. Initiation gave rise to a crack that could 
be seen in high-speed fi lms of the process to extend axially 
with a sharp crack-tip, consistent with linear-elastic frac-
ture mechanics (LEFM) concepts [e.g., see  1], which had 
been emerging in the work of Irwin and others in the same 
timeframe [e.g.,  2]. Because the initiated fracture contin-
ues to propagate axially, the term “propagating fracture” is 
physically descriptive of the phenomenology as evident in 
the high-speed fi lms. Brittle propagating fracture ran in the 
line-pipe steels of the 1950s and before at speeds the order 
of the acoustic velocity in the pressurizing media. 

The fracture features in Fig.  1,  a show little evidence 
of through-wall thinning, while the brittle cleavage mecha-
nism that underlay this process required very little energy 
to create new crack surface. On this basis, crack advance 
occurred with very little energy being dissipated per unit 
area of new surface being created. Fig.  1,  b is typical of the 
sinusoids observed, with the amplitude and period of the si-
nusoid being a function of the pipe diameter and thickness, 
and other factors that controlled the process. 

As the signifi cance of fracture mode was understood, 
steels were developed that were capable of much lower val-
ues of the FATT. Accordingly, the concern for brittle fracture 
was managed by appropriate steel design and specifi cations. 
With the expectation that such ductile steels would end con-
cern for running fracture, full-scale experiments were done 
to confi rm that expectation. But, as history demonst ra tes, 
where test circumstances at hoop stresses typical of service 
led to fracture speeds that outran the decompression front, 

dynamic propagation remained a concern. The only diffe-
rence was that the mode of failure had shifted from brittle to 
partially or fully ductile. Given that as Figure1a shows little 
dissipation occurred in regard to plastic fl ow local to the 
fracture plane, arresting this failure process was diffi cult, 
with very long fractures possible, some of which ran many 
miles. Arrest in such cases was plausible only if a reduction 
in the factors that drive this cracking occurred, due to a de-
creased hoop stress, or if pipe joints were encountered that 
had a FATT below the test or service temperature, thereby 
providing more dissipative properties. 

Traits of propagating ductile fracture
or propagating shear

Fig. 2 shows the traits of ductile fracture propagation 
developed in some of the early testing, which as for the 
prior illustrations have been adapted from archival records 
in regard to related work by the author. Fig.  2 develops in 
parallel to the elements of Fig.  1,  a. Fig.  2,  a illustrates a 
transitional situation wherein the steel’s response is partial-
ly ductile, whereas Fig.  2,  b shows traits that were typical 
of fully ductile response. 

The transitional response presented in Fig.  2,  a shows 
fl at fracture typical of brittle behavior at mid-wall, while 
shear fracture is evident at the inside and outside surfaces 
of the pipe. There is very little evidence of through-wall 
thinning that refl ects plastic fl ow very local to the fracture. 
Such thinning is only evident over a distance less than one 
wall-thickness from the plane of the failure. Fig.  2,  b is 
typi cal of the fully ductile response evident for convention-
al steels produced circa the mid to late 1960s. Although this 
shows shear response across the full wall thickness, the ex-
tent of the through wall thinning in just marginally greater 
than that evident for the transitional behavior. However, the 
thinning is limited to about 10  % of the wall thickness and 
this develops over a distance the order of twice the wall-

Fig. 1. Traits of brittle propagating fracture – full-scale testing circa 1960:
a – characteristics of the fracture process and path; b – post-test photograph of the fracture path indicating the scale the sinusoid in inches
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thickness from the plane of the failure. As such, even for 
fully ductile response, the amount of energy dissipation due 
to plastic fl ow local to the rupture plane is small, and as the 
surface is rather featureless the energy required to create 
new surface is relatively small per unit area created. 

Early models characterizing propagating
shear failure

Even in the 1960s and early 1970s, a full-scale experi-
ment to quantify the response of the pipeline to possible 
propagating shear failure was expensive. These experi-
ments also involved signifi cant preparation time and even 
then success was not guaranteed. Finally, the utility of the 
outcomes of such tests were limited to the specifi c steel and 
experimental parameters evaluated. While these aspects re-
main the same today as in the 1960s, the passage of time 
has produced much better instrumentation, with high-rate 
data capture, and computer-based data management, and 
analyses. Even so, the high cost when weighed against the 
limited generality of each full-scale test motivates the de-
velopment of models that capture the controlling factors to 
determine if a given steel meets the requirements of a pro-
posed advanced pipeline design. 

Rudimentary nonlinear fracture mechanics (NLFM) 
technology [e.g., see  1] was emerging in the 1960s in paral-
lel with the view that propagating shear failure was an safe-
ty concern. Because the available technology then fell well 
short of addressing the coupled nonlinearities evident in the 
full-scale testing, it was expedient then to formulate an em-
pirically calibrated semi-analytic model. While NLFM has 
come a long way since, the complexity of the physics and 
mechanics means that even today the work on modeling 
continues to rely on empirical calibration. In this context, 
while current modeling work appears elegant, in most ways 

it is no more fundamental in its formulation than the work 
done at Battelle beginning in the 1970s. 

The battelle two-curve model
Battelle [3] developed independent expressions for 

the gas-decompression behavior and fracture resistance 
that were coupled in a model through what was termed a 
backfi ll coeffi cient, denoted herein as CBF . The approach to 
characterize decompression was analytic and based on the 
Benedict-Webb-Rubin equation of state (EoS), as modifi ed 
by Starling [4, 5] (BWRS). This EOS covered a spectrum 
of gas compositions through inclusion of binary interaction 
coeffi cients for natural gas liquids up through C6, and also 
the presence of CO2 . This fundamentally sound formula-
tion proved viable for the gas compositions of interest then, 
and remains quite robust today in dealing with the rich 
(dense-phase) gas compositions of recent interest [e.g.,  6]. 
The speed of the propagating shear failure was expressed 
analytic functional form based on mechanics analysis for 
plastic wave propagation. It became empirical through its 
calibration in reference to both fl ow properties and frac-
ture resistance for the steels involved. These one-dimen-
sional expressions for the propagating shear speed and the 
decompression speed and were then empirically coupled 
through  CBF . 

Determination of the toughness required for fracture ar-
rest came by identifying the toughness that caused these 
two independent velocity expressions to become just tan-
gent. As the solution was done graphically, the two curves 
representing each of the expressions involved, this model 
became known as the Battelle Two-Curve Model (TCM). 
This TCM became the standard by which the arrest tough-
ness was determined, and remains in use today by virtue 
of its being the only simply practical model capable of ad-
dressing such situations. 

Fig. 2. Characteristics of the fracture process and path for transitional and ductile response:
a – transitional response circa the mid-1960s testing; b – fully ductile response circa the late 1960s testing
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Because the Battelle TCM (BTCM) required an iterative 
solution, and many of the situations of concern involved 
single phase or nearly single-phase gases, the BTCM was 
used parametrically to solve a matrix of cases under the 
gene ral assumption that the gas was lean and the pipeline 
was backfi lled with soil. The cases considered included: 
outside diameters from 12 to 48  inches (305 to 1219  mm) 
and wall thickness, t, ≥  0.1 inch (2.54  mm); pressures 
from  594 to  2200  psig (4092 to 15158  kPa) causing hoop 
stresses from 64 to 80  % of the specifi ed minimum yield 
stress (SMYS) in the range from 50 to 80  ksi (345 to 
551  MPa), and values of the acoustic velocity in the gas at 
its initial pressure and temperature, Va , in range from 1200 
to 1400  feet/second (ft/s) (366 to 427  m/s). The results of 
this analysis matrix were then trended, and that outcome 
evaluated at the average value of Va over the range con-
sidered (i.e., 1300  ft/s or ~397  m/s). The resulting equa-
tion, termed the Battelle simplifi ed equation (SE) [7], was 
given  as:

           (1)

in which R is the radius of the pipe; t is as above the wall 
thickness; σh denotes the hoop stress; and Cv denotes the 
Charpy Vee-notch (CVN) energy and Cv (1 / 1) indicates that it 
is the linearly scaled full-size equivalent (FSE) CVN ener gy. 
This is one of many SEs, with many others including those 
due to the American Iron and Steel Institute (AISI)  [8] and 
the British Steel Corporation (BSC) [9]. These two along 
with the Battelle SE underlie the criteria historically listed 
in various Codes and Regulations for use in assessing arrest 
requirements. 

Limitations and key assumptions inherent
in the BTCM

The BTCM and the Battelle SE (BSE) embed empirical 
calibration for Grade 448 (X65) and below. The steels con-
sidered had toughness quantifi ed by the FSE CVN ener gy 
of 100  J or less, with the average being less than 35  ft-lb 
(~47  J). Similar limitations on calibration data exist for 
all SEs, which depend on the specifi cs of the database 
that underlies their empirical calibration. The BTCM 
also embeds limitations on scope that refl ect the strength 
and fl ow (strain hardening) response and toughness, for 
both fracture initiation and fracture propagation. Frac-
ture initiation enters the BTCM through consideration 
of the fracture arrest pressure, which carries back to 
the log-secant-based NG-18 Equations [10]. Fracture 
propagation for this formulation embeds parameters that 
quantify both the deformation res ponse and the fracture 
resistance. 

Two empirical calibrations central to the development 
of the BTCM are illustrated in Fig. 3 and 4. Fig.  3 presents 
the correlation developed to relate fracture resistance quan-
tifi ed by CVN energy, presented on the x-axis, to the strain-
energy release rate in a pipe, denoted then as Gc , shown 
on the y-axis. To provide consistent units between these 
parameters, the CVN energy was presented as an energy 
density per unit area (i.e., 12 CVN / Av , where Av is the area 
of the CVN specimen in inch2 ). The energy release rate Gc 
for the thin-walled pups tested was defi ned as  , where 
Kc denotes the crack-tip stress intensity factor driving frac-
ture, which was taken in the strip-yield form developed by 
Hahn et al [11] viz.: 

    (2)

Fig. 3. Correlation between the full-scale test value of Gc and CVN resistance:
a – lower toughness results; b – recent higher toughness results; 1 – BS7910 specimen fi t; 2 – Barsome&Rolf X52 specimen fi t;

3 – Barsome&Rolf X70 specimen fi t; 4 – Power-law specimen fi t
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where  was fl ow stress defi ned as the actual yield stress, 
σy , plus 10  ksi (69  MPa), σh was as above the hoop stress, 
and c denoted the half-crack length. In turn, these parame-
ters were used to quantify the fracture initiation and propa-
gation resistance, denoted then as R. 

Fig. 4 presents the correlation developed to address the 
effects of backfi ll and the correlation that was developed to 
relate the propagating shear velocity to:

1) the fl ow properties of the steel quantifi ed by ,
2) the steel’s resistance to fracture, R,
3) the dynamic (instantaneous) pressure on the decom-

pression front, Pd , the arrest pressure, Pa ,
4) the backfi ll coeffi cient, which was taken to be con-

stant, CBF , and
5) a fi tting parameter, the exponent denoted “x”, viz.: 

    (3)

In this equation, VF is the ‘fracture’ speed, while Vpl 
was the speed of the plastic wave in the pipe steel running 
in advance of the fracture, and the value of exponent was 
empirically chosen, as was the constant, CBF . Fig. 4 pres-
ents this correlation in terms of normalized pressure on the 
y-axis, expressed as Pd  / Pa , as a function normalized frac-
ture velocity on the x-axis expressed as VF  / (  /(Cv  / Av )

0.5
 ). 

Consider fi rst Fig.  3. Fig.  3,  a presents the results from 
Reference 10 that underlie the correlation used in the BTCM 
between CVN energy density and the correspon ding value 
of Gc quantifi ed by the response of full-scale burst tests 
on short pups. The values of Gc shown were calculated 
using the pretest length of the through-wall (TW) defect 
that was cut into each pipe, which was then sealed against 

leaking. Two groups of data points and one set of trends 
are shown. The small sample of tests involving TW defects 
(TWD) that were chosen for this calibration are shown as 
the “  ” symbols, while data for two tests of higher-strength 
(~X80) nickel-steels (specifi cally IN787) are shown as the 
“  ” symbols. The CVN plateau toughness (CVP) for these 
steels ran from 15 to 75  ft-lb (20 to 102  J) in grades from 
X52 through EX100 (358 to 690  MPa), where the EX100 
is a 1960s vintage experimental quenched and tempered 
(Q&T) pipe that remains in service today, although at a 
valu e of SMYS dictated by that for the much lower grade 
pipe it was run with. Although the data showed high scatter 
that went unresolved, and the best-fi t linear slope for all of 
the data was ~0.81, while that for the line pipe was only 
0.18, these results were represented by a one-to-one rela-
tionship in the BTCM, and other related modeling. 

The linear trends that lie near the lower margin in Fig.  3,  a 
relate CVP to  in terms of broadly published correla-
tions between CVN energy and results for LEFM fracture 
mechanics laboratory-scale test geometries. The disparity 
between the pipe data and those fracture-mechanics-based 
correlations is large, which apparently traces to the fi nite 
width of those geometries in contrast to the undefi ned but 
very large effective width for the pipe. That the specimen-
scale correlations do not approach zero as CVN does means 
they could not be simply scaled to account for the disparity 
between full-scale and laboratory-scale results. 

While the data in Fig.  3,  a were considered adequate to 
empirically calibrate the BTCM for lower-toughness steels, 
it is clear from Fig.  3,  b that the response at higher-tough-
ness cannot be represented by the linear correlation adopted 
in the BTCM. Fig.  3,  b roughly doubles the scales in part a) 
of this fi gure, to permit inclusion of recent work by Tokyo 
Gas (TG) [12] that extends the database to cover tough-
ness values that approach the levels more typical of modern 
line pipe. It is clear from Fig.  3,  b that use of linear correla-
tion in the BTCM is open to question beyond a FSE CVN 
energy level of about 75  ft-lb (~100  J). The NG-18 Equa-
tions that are embedded in the BTCM are likewise limited 
in their utility to that same energy level. It is apparent given 
the scatter in Fig.  1,  a that the one-to-one correlation can 
overestimate the fracture resistance of the pipes that under-
lie this fi gure by almost a factor of two. Finally, in regard 
to Fig.  3,  b it is apparent that the one-to-one correlation can 
overestimate fracture resistance to an extent that increases 
as toughness increases. This tendency is consistent with the 
‘Leis correction factor’ (LCF) for the BTCM [13], which 
was based on instrumented CVN testing that showed the 
relative fraction of the energy dissipated in crack propaga-
tion decreased nonlinearly as the toughness increased. As 
noted elsewhere [14], these trends suggest a simple correc-
tion to the BTCM based on the trend in Fig.  3,  b has the 
same effect on predicted energy to arrest fracture as does 
the LCF. 

Five key assumptions were implicit in regard to Fig.  3. 
First, it was tacitly assumed that fracture mechanics char-

Fig.  4. Relationships between normalized pressure and normalized 
fracture velocity:

  – FS Test, 30-inch backfi ll;  – FS Test, no backfi ll; 
1 – BTCM, no backfi ll; 2 – BTCM, 30-inch backfi ll; 

3 – Lin Reg, no backfi ll; 4 – Lin Reg, 30-inch backfi ll
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acterized the phenomenology associated with the failure 
process that Fig.  2 indicates occurs by ductile shear failure, 
which runs along the pipeline. Second, it was assumed that 
the strip-yield model for Kc developed by Hahn et al  [11] 
adequately characterized the driving force for this shear 
failure process. Third, it was assumed that Kc so quanti-
fi ed could be adequately represented in regard to the pretest 
size of the patched TWDs cut into the pipes reported on in 
Fig.  3. Fourth, it was assumed that the CVN sample and 
the energy dissipated quantifi ed adequately characterized 
the resistance of pipe steel to the propagating ductile shear 
failu re evident in Fig.  2. Fifth, and last, it was assumed that 
the trend in Fig.  3 could be adequately characterized by a 
one-to-one relationship between Gc  =   and the CVN 
energy. Discussion in the next section returns to consider 
several of these assumptions. 

Consider next the results presented in Fig.  4, which dis-
criminates between the results from the full-scale testing 
for soil backfi ll (“  ” symbols) and for no backfi ll (“  ” 
symbols), and shows the best-fi t linear regression for these 
data as dashed lines. This fi gure also shows the correlations 
used in the BTCM to relate fracture velocity to pressure 
for these datasets and determine the backfi ll coeffi cient, 
denoted CBF. All else being equal, it is apparent that the 
‘fracture’ velocity where backfi ll is present is much less 
than when the testing is done either in an open trench or 
above ground  – because the data for the backfi lled testing 
lie well to the left in this fi gure, at lower velocities, than 
do the results without backfi ll. Fig.  4 indicates that a high-
quality data fi t is achieved when the exponent is as chosen 
at 1/6  across the range of results for nominally 30-inch-
deep (762  mm) backfi ll. This follows from the observation 
that the regression trend shown as the short dashed line vir-
tually overlays the solid line that derives from the form of 
Equation  3 when the value of the exponent is taken at  1/6. 
Simplicity in formulating the BTCM achieved by retaining 
this value of the exponent for cases where backfi ll is absent 
leads to the solid line shown through that dataset. While 
that choice led to a functional form that passes through 
or near much of that data, Fig.  4 indicates that this choice 
falls well off the best-fi t line through those points, which is 
shown in this fi gure as the dash-dot line. 

Several assumptions were also associated with the rela-
tionship developed in regard to Fig.  4. First was the funda-
mental assumption that the fracture process follows in the 
wake of and can be quantifi ed as a function of the speed 
of a plastic zone that runs ahead of the propagating shear 
failure. Second, it was assumed that the three-dimensional 
(3-D) fl ow process in the propagating plastic zone could be 
adequately characterized in a one-dimensional framework 
by a fl ow stress and strain hardening exponent (i.e.,  impli-
citly typical tensile properties). Third it was assumed that 
the resistance to propagating shear could be expressed rela-
tive to the plastic strain and the fl ow stress. Fourth it was 
assumed that Equation 3 adequately characterized this set 
of parameters. Finally, it was assumed that the two empiri-

cally determined parameters in that context could be taken 
as constant for a given set of backfi ll conditions, with the 
exponent further taken to be the same regardless of the 
backfi ll conditions. Discussion in the next section also re-
turns to consider several of these assumptions. 

Implications and consequences of the
BTCM assumptions

In spite of the many above noted assumptions, and its 
calibration being limited to steels in Grade 448 (X65) and 
below that had Cv (1/1) energy at 100  J or less, the BTCM 
remains in use well beyond these limitations. This is be-
cause it is the only relatively simple and so practical basis 
to assess arrest toughness available today. That being said, 
it is instructive to assess the viability of the many assump-
tions, to better understand their implications in applications 
of the BTCM to modern steels. More important practically, 
because the scatter evident in regard to Fig.  3,  a and 4 in-
dicates that predictions based on the BTCM will likewise 
show scatter, it follows that improved predictions would re-
sult if the cause of the scatter was understood and could be 
excised. Quantifying which assumptions drive the scatter 
thus helps to identify where this effort has the potential to 
improve arrest predictions within a fracture-based frame-
work. 

This section uses the BTCM to predict the required ar-
rest toughness for the line pipe steels and pipe sizes typi-
cal of the era when the BTCM was being developed. Two 
datasets are considered in this assessment of the BTCM. 
The fi rst involves the dataset that underlies the develop-
ment and empirical calibration of the BTCM [15]. Given 
the many disposable parameters involved, and their use in 
tuning the calibration, the BTCM should correctly calculate 
the required toughness across that dataset. The second data-
set evaluated is that developed in work for the British Gas 
Council (BGC) [16], which occurred over almost the same 
period as the testing for the BTCM. Because the work for 
the BGC involved steels and pipe sizes from the same era, 
issues due to changes in such parameters over the decades 
since the BTCM was formulated are eliminated as causes 
for predictive disparity – if such is found. 

Best-case scenario – the BTCM applied
to its calibration database

Fig.  5 presents the arrest toughness calculated using 
the BTCM across the database that underlies its calibra-
tion [i.e.,  15]. While such calculations are akin to predic-
tions, they are more correctly an assessment of the quality 
of the curve-fi ts and the adequacy of the constants chosen 
for the several disposable parameters. The x-axis in this fi g-
ure is the FSE CVN energy associated with the pipe that 
arrested the fracture, while the y-axis is the value calcu-
lated by the model. Fig.  5,  a is specifi c to the BTCM, while 
Fig.  5,  b addres ses the results for the BSE applied to the 
same data set. Correct results in this format involve arrest 
results (open circles) that lie below the one-to-one line and 



11

ВЫСОКОПРОЧНЫЕ  СТАЛИ  ДЛЯ  ЭНЕРГЕТИКИ

propagate results (open squares) that lie above it. While 
incorrect results that lie on either side of the one-to-one 
line indicate an issue, those cases where arrest is predicted 
whereas propagation actually occurs are non-conservative 
and so pose a signifi cant practical concern, and so hereafter 
are termed ‘critical errors’. Such critical errors are evident 
as open circle symbols anywhere above the one-to-one line. 

Given the several disposable parameters and the abili-
ty to tune the values for the constants in formulating the 
BTCM, the vast majority of the arrest versus propagate 
calculations are expected to be correct across its calibra-
tion database. Fig.  5,  a, which presents the results of those 
calculations confi rms this: the results show good discrimi-
nation between pipes that arrest or propagate shear failure. 
Likewise, because the BSE trends predictions based on the 
BTCM, except for its assumption that the arrest velocity 
for these tests could be reasonably represented by the aver-
age value of 1300  ft/s (397  m/s), good discrimination also 
is expected for the BSE. Fig.  5,  b confi rms this, but it must 
be emphasized that all data considered refl ect single-phase 
decompression response. 

While the results in Fig.  5,  a indicate that the disposab-
le parameters and their tuning affected good discrimina-
tion across the calibration database, they lead to one criti-
cal error where arrest is expected but propagation occurs, 
while a second case falls just slightly on the error side of 
the one-to-one line. While this corresponds to a critical er-
ror rate the order of a few percent, the several disposable 
parameters and related tuning suggest that even one criti-
cal error is more than might be expected. Because the BSE 
was derived by trending the BTCM for tests that involved 
single-phase decompression, the results in Fig.  5,  b for the 
BSE are expected to be comparable to that for the BTCM. 
This is indeed the case, as the critical error rate for the BSE 

is identical to that determined for the BTCM. Given the ba-
sis for the BSE, this outcome suggests that at least for these 
full scale tests the value of the arrest velocity for these tests 
must be close to the value of 1300  ft/s (397  m/s) assumed 
in regard to the BSE. 

It follows from Fig.  5 that the BTCM and the BSE reaso-
nably characterize the propagating shear failure behavior 
that occurred within their calibration database. Likewise, it 
is apparent that the many assumptions appear viable – and 
that the scatter that underlay some of the key assumptions 
does not signifi cantly impair the model’s ability to discrimi-
nate whether a pipe’s properties are capable of arrest versus 
propagation. 

Preditictive scenario – BTCM applied
to a contemporary database 

Consider next the utility of the BTCM and the BSE to 
predict the arrest toughness required in regard to data de-
veloped outside their calibration, but within the same class 
of steels and pipe sizes typical of the era when the BTCM 
was developed. To that end the BTCM and the BSE are 
evaluated relative to predicted values of arrest toughness 
versus that observed in related full-scale testing done in the 
work associated with the BGC [16]. Fig.  6 presents these 
results in the same format adopted for Fig. 5. The only key 
difference is that the scales on the axis of the fi gures has 
been reduced roughly by a factor of two, to accommodate 
the relatively lower resistance of the steels involved. 

The predictions evident in Fig.  6 are comparable to those 
for the calibration database (Fig.  5) for the cases where the 
pipe is capable of arresting the propagating shear failure, 
all of which are correctly predicted, save for one critical 
error. However, for this dataset that critical error (which is 
highlighted by the dashed circle) is badly miscalled – as it 

Fig. 5. Calculated arrest toughness for the database that underlies the BTCM calibration:
a – BTCM calculations; b – BSE calculations;   – propagate;  – arrest
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falls far above the one-to-one line in comparison to that in 
Fig.  5. While similar to the calibration dataset in regard to 
the arrest results, these true predictions involve many mis-
calls for pipes where shear failure continued to propagate. 
These pipes are evident in Fig.  6 as the many square sym-
bols that now fall well below the one-to-one line for both 
the BTCM and the BSE. 

In view of Fig.  6 it is apparent that when the BTCM 
is used outside its calibration dataset more scatter is evi-
dent: six miscalled predictions now are evident out of 24, 
leading to a rather high error rate of 25  %. Whether or not 
this outcome is due to scatter, or to differences in the fi t-
ting parameters that would better harmonize the combined 
database, or if the relatively lower toughness steels con-
sidered in the BGC work involved fundamentally differ-
ent response is unclear. While one critical error occurred 
as for the calibration database, fi ve pipes were predicted 
to propa gate whereas arrest occurred. It follows that the 
BTCM did not effectively discriminate between an arrest 
versus a propagate pipe – which is its primary function. 
In addition, the extent of disparity between the predicted 
outcome and the actual response increased somewhat. The 

next section considers one major error source as a possible 
explanation for this. 

Assessing a major source of scatter 
Detailed study of the underlying calibration database 

suggests that the signifi cant scatter evident in Fig.  3,  a is 
due to the assumption (or expectation) that the pretest notch 
length was a viable estimate of the length at instability. The 
extent of the error that can be ascribed to this assumption 
can be inferred in regard to Fig.  7 (adapted from  [14]), 
which is a view local to a patched TWD in a thin-walled 
pipe made of a 1964 vintage line-pipe steel. Many such 
tests were done then [e.g.,  10] as well as since involving 
larger-diameter relatively thin-wall pipes, using notches 
whose pretest lengths ranged from 0.1  ≤  c2 / Rt  ≤  20. 

The image in Fig.  7 refl ects Test #18-8 on a 30-inch 
(762  mm) diameter pipe, with 0.375  inch (9.53  mm) wall 
made of grade X52 (358  MPa). This line pipe had an ac-
tual yield stress (AYS) of 60.6  ksi (418  MPa) and an ulti-
mate tensile stress (UTS) of 81.3  ksi (560  MPa), leading 
to AYS / SMYS  =  1.165 with Y / T  =  0.75, all of which are 
typical of the late 1960s TWD database. The pretest length 

Fig. 6. Predicted arrest toughness for the BGC database:
a – BTCM predictions; b – BSE predictions;   – propagate;  – arrest

Fig. 7. View of a TWD seconds prior to instability (the inset indicates the pretest notch length)
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of this TWD, whose tips were cut with a jeweler’s saw, 
was 3.3  inches (84  mm) for which c2 / Rt  0.49. As such, this 
TWD was rather short in comparison to the range of pretest 
lengths that were evaluated. This defect was patched to seal 
against leaks and pressurized until axial instability of the 
TWD, which occurred at 1.07  Psmys . The temperature for 
this test was 26  °F (3.3  °C), which opens to the potential for 
less ductile response, as it falls well below the shear-area 
transition temperature (SATT). That being said, because 
this pipe had a relatively high CVP energy at that tempera-
ture, collapse-controlled failure remained plausible. 

Test 18-8 was captured on high-speed fi lm through in-
stability, from which Fig.  7 and a sequence of like images 
was obtained – with that shown made just seconds before 
instability. Although the testing was done below the SATT, 
it is apparent from Fig.  7 that signifi cant subcritical tea ring 
developed prior to instability. Also note that the NG-18 
Equations that fi gure prominently in aspects of the BTCM 
incorporate bulging local to defects, which appears as an 
important factor. While that could be the case for some 
tests involving longer TWDs, it is apparent in Fig.  7 (and 
many others like it) that the image remained in focus as is 
appa rent here up through instability. Given that bulging in-
volves deformations that locally distorts the pipe’s cylind-
rical shape, the image quality here implies that the pretest 
focus remained viable. 

It follows that little local bulging occurred, which opens 
to question when the signifi cant pucker often seen post-
test actually forms, and the extent to which bulging prior 
to axial instability contributes to that posttest pucker. But, 
more critically in regard to Fig.  3, which discounted pos-
sible growth through use of the pretest TWD length in cal-
culating Gc , Fig.  7 shows that signifi cant differences can 
develop between the calculated and actual values of Gc , 
which lead to scatter 

In light of the form of Equation 2, where the half-length 
of the TWD contributes linearly to Kc , if the TWD in-
creased in half-length due to stable tearing prior to instabil-
ity, then the value of Kc increases proportionally, while the 
value of Gc on the y-axis of Fig.  3 increases as the square of 
that increase in half-length. Fig.  8 trends these dependen-
cies as the basis to indicate the signifi cant scatter that can 
develop due to the assumption that the pretest notch dimen-
sions were a reasonable estimate of the circumstances at 
instability. The y-axis in this fi gure is the ratio of fi nal to 
initial crack driving force while the x-axis is the amount of 
stable tearing normalized relative to the initial TWD half-
crack length. 

Fig.  8 indicates that where signifi cant stable tearing is 
possible, the error introduced by using the initial TWD half-
length in Fig.  3 can be several hundred percent. Critical in 
this context is that the resistance of the steel to stable tearing 
(quantifi ed by CVN energy) and the initial notch depth cou-
ple nonlinearly to control the amount of tearing that occurs. 
Thus, small initial defects in tougher steels can undergo 
signifi cant tearing, while longer initial defects in less tough 

steel undergo virtually no stable tearing. In regard to the 
TWD shown in Fig.  7, the fi nal length (i.e., notch plus tear-
ing) increased from 3.3  inches (84  mm) to about 5.6  inches 
(142  mm) prior to instability. Given this result, entering the 
x-axis in Fig.  8 at a value of (5.6  –  3.3)/3.3  =  0.7 indicates 
that for this test the value of Gc increased due to stable tear-
ing by about 2.9 times. 

It follows that the assumption that the pretest notch 
length was a reasonable estimate of the circumstances at in-
stability by itself can lead to huge scatter in regard to Fig.  3. 
In view of this, the disparities evident in regard to the ar-
rest toughness predictions in Fig.  6 versus that in Fig.  5 are 
not surprising. It is plausible in this context that the choice 
made to represent the results in Fig.  3 by a one-to one re-
lationship provides an average outcome between cases that 
incurred signifi cant stable tearing and those that did not. 
Another factor is that Test 18-8 was among the shortest pre-
test TWD lengths considered, and involved a steel capable 
of supporting signifi cant stable tearing. This indicates that 
the 2.9 fold increase noted in the value of Gc tends to be a 
near worst-case indicator of the potential error due to this 
consideration. Finally, it is plausible that other assumptions 
or choices in parameter values act to offset the effects of 
this assumption. Regardless of which of these scenarios ap-
plies, it is clear that the value of Gc can vary greatly leading 
to scatter that can be expected in the use of the BTCM. 

Toughness limitation for the BTCM
and its consequences

As noted earlier, the calibration of the BTCM was lim-
ited to steels in Grade 448 (X65) and below that had Cv (1/1) 
energy at 100  J or less. While it is usual to limit the use 
of any model that is empirically calibrated to within the 
bounds of the underlying database, because pipeline de-
sign is driven to more demanding applications there was 
an almost immediate need to use the BTCM beyond such 
bounds. 

Fig. 8. Ratio of fi nal to initial crack driving force as a function of 
normalized stable tearing:

1 – Kc ; 2 – Gc
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Trends as toughness increased –
work in North America

The fi rst practical test of the technology that underlies 
the BTCM came in the context of full-scale tests that were 
done in support of the Canadian Arctic Gas Study Limited 
(CAGSL). CAGSL involved a natural gas pipeline running 
from the North Slope of Alaska and the Mackenzie Delta, 
into the Northwest Territories, and on to Southern Canada 
and the United States. As the eventual design was not fi nali-
zed in 1972 as the initial test parameters were being con-
sidered, that plan considered 48-inch (1219  mm) diameter 
line pipe produced in Grades 448 (X65) and 482 (X70) in 
wall thicknesses corresponding to an 80  % design factor. 
The plate rolled into test pipes involved both controlled-
rolled and Q&T steels. The target pressure was 1680  psig 
(115.8  bar), which led to quite thick pipe. The target test 
temperatures were from –14 to –32  °F (–26 to –36  °C) to 
represent conditions considered relevant to the project. 
Consideration was given to integral ‘fracture arrestors’ in 
this set of tests. The second set of tests involved Grade 482 
(X70) and was completed in 1975 under similar test con-
ditions, except that slightly rich gas containing a modest 
amount of CO2 was used. It follows that these tests were 
much more demanding than the circumstances considered 
for either the calibration database or the testing considered 
in regard to the BGC. As such, the toughness required to af-
fect arrest for these tests was anticipated to run on average 
well above that of the full-scale test experience that was 
embedded in the calibration of the BTCM. 

Although the initial testing was done in the early 1970s, 
and preceded the complete formulation of the BTCM (which 
was published in 1975), many of the key elements that un-
derlie the BTCM had been published prior to or in  1972, 
in the context of the NG-18 Equations [e.g.,  10,  11]. That 
technology was used to design the tests with the expecta-
tion that the range of toughness levels evaluated would ar-
rest fracture at some level represented by the test pipes, yet 
only one of the pipes considered led to arrest. It follows that 
the technology that comprised the BTCM underestimated 
the arrest toughness of most of the test pipes. [e.g.,  17] 
While many factors can conspire to produce this outcome, 
including the type of steels and low temperatures conside-
red, the trend for the data was to underestimate the arrest 
toughness at toughness levels well beyond those previously 
experienced. In regard to Fig.  5 and 6, it is apparent that the 
toughness evident there on average is the order of 50  ft-lb 
or less, whereas the GAGSL test pipes had resistances often 
double that, which in one case ran in excess of 200  ft-lb 
(~270  J). 

The next practical test for the BTCM came a few years 
after the fi rst, with the testing done from 1979 through 1981. 
These full-scale tests were done in support of the Canadian 
segment of the Alaska Highway Gas Pipe Line (AHGPL) 
project, which was proposed to move natural gas south into 
Western Canada and on into the US. Thus, many of the test 
parameters targeted similar concerns as the CAGSL work, 

except that they were AHGPL project-specifi c. This tes-
ting was done at the Northern Alberta Burst Test Facility 
(NABTF), with all testing done on Grade 482 (X70) line 
pipe in diameters as large as 56-inch (1219  mm), for wall 
thicknesses corresponding to an 80  % design factor. Target 
test pressures were as high as 1261  psig (86.9  bar), while 
the target test temperatures were from –6 up to 25  °F (–21 
to –4  °C), being chosen to represent conditions considered 
relevant to the project. This work, which was fi nished in 
1981, considered a range of slightly rich compositions, 
which in some cases contained a modest amount of CO2 . 
As for the CAGSL testing, these test conditions were much 
more demanding than the circumstances considered for ei-
ther the calibration database or in the work for the BGC. 

This testing was completed well after the BTCM was 
formulated and published. The reporting indicates that this 
technology was used to design the tests, which as noted 
above leads to the expectation that fracture would arrest 
well within the range of toughness levels used in the tests. 
The report [18] concludes that “the model (BTCM) provid-
ed predictions of arrest toughness that lay at the lower end 
of the observed range of arrest toughness” – so it follows 
that the BTCM underestimated the arrest toughness for 
many of the test pipes. As above, many factors can conspire 
to produce this outcome. And, as above, the arrest pipes 
had resistances often double that of the BTCM calibration 
database, which in one case exceeded 148  ft-lb (~200  J). 

Trends as toughness increased – work in Europe 
While not then apparent to those working at the NABTF 

to develop and analyze the data, a clear dependence of the 
BTCM predictions on toughness was emerging from the re-
sults of extensive full-scale testing done in Europe in the late 
1970s and on into the early 1980s. As reported in 1983  [19], 
this work showed that the BTCM erred increasingly as the 
toughness increased beyond about 75  ft-lb (~100  J). 

As time passed, it became clear that not only the BCTM 
and BSE results showed this trend, but that all SEs that had 
emerged to quantify fracture arrest for single-phase gases 
that were calibrated in reference to the CVN specimen 
shared the same trend: all became increasingly non-con-
servative as the toughness increased beyond about 75  ft-lb 
(~100  J) [20]. Fig.  9 illustrates this non-conservative ‘bent-
over’ trend as the toughness required for arrest increases for 
predictions made using the AISI SE [8]. This tendency to 
underestimate required arrest toughness was evident for all 
grades evaluated. The results shown cover 120 arrests and 
138 propagates in grades from X52 through X100, diame-
ters from 24 to 56  inches (~406 to 1422  mm), wall thick-
ness from 0.31 to 1.0  inch (7.95 to 25.4  mm), FSE CVN 
energies from 20 to 200  ft-lb (27 to 270  J), and pressures up 
to more than 2300  psi (16000  kPa). 

The pipeline industry responds
The pipeline industry responded to the emergence of 

the trend to non-conservative predictions with two major 
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thrusts. First, there was renewed interest in a better test 
to characterize fracture resistance. This action appears to 
represent the perceived inadequacy of the CVN Speci-
men as was evident in the consistent error made by all 
arrest models calibrated to CVN energy. Second, the in-
dustry began research to develop an alternative approach 
to characterize the crack driving force, as the basis to re-
place the BTCM with an ‘improved model’. In spite of re-
lated work  [21] that indicated utility in the fl ow response 
of the steel and its relationship to the stretch local to the 
shear failure that is apparent in Fig.  2, the industry path 
forward eventually settled on NLFM. That choice appar-
ently refl ected the view that the signifi cant developments 
in NLFM in the period since the BTCM emerged offered 
great promise, and the view that the phenomenology of 
this propagating shear failure apparent in Fig. 2 and 7 was 
fracture-controlled. 

Alternate fracture-based models:
CTOA as a fracture metric

Shortly after the consistent non-conservative predictive 
error for CVN-based models became evident, a major effort 
was initiated to develop alternative technology. Work began 
in the US to that end under the auspices of the PRCI in 
1984 [22]. About the same time, a major effort with a com-
parable purpose had begun in Italy, with that work focused 
at Società NAzionale Metanodotti (SNAM) [23]. Collabo-
ration between those efforts eventually ensued that sought 
to better characterize both the driving force for ‘running 
fracture’ and its resistance using a consistent fracture metric 
for both. The primary focus of that work was the evolu-
tion of crack-tip opening angle (CTOA) as a measure of the 
driving force for fracture [24] as well as its resistance  [25]. 

Related work continues today, although the work that be-
gan at SNAM has now shifted to Centro Sviluppo Mate-
riali  (CSM). 

Values of CTOA to arrest fracture based on those de-
velopments have from time to time been blind-predict-
ed, which provides a basis to assess its progress toward 
a practically useful accurate predictor of arrest versus 
propagate as a function of CTOA. One such blind predic-
tion well known to the author occurred in the context of 
the Alliance Pipeline, circa the mid-1990s. This blind nu-
merical prediction, which came more than 10  years after 
that work began, indicated arrest at a CTOA on the order 
of 25° for this advanced-design pipeline [26]. This was 
in stark contrast to the largest published experimentally 
measured values of CTOA for then available steels that 
were the order of just 10°. While the very high predicted 
value of required CTOA in comparison to that for avail-
able steels was cause for pause, the full-scale testing went 
forward. In contrast to the blind predictions, those tests 
indicated arrest at value of CTOA that could be easily 
achieved for then available steels. Surprisingly to some, 
the CVN prediction based on the BTCM coupled with the 
LCF predicted the arrest toughness within a few percent 
– for all four arrests. These results led to reformulation of 
the CTOA model and redefi nition of CTOA and its mea-
surement practice. Thereafter, the required CTOA was 
still higher that the value evident in the testing inferred 
from CVN trending, but at about 12º  [27] was much closer 
to the actual arrest conditions based on trending of the 
published CVN-CTOA results. 

Related work by others involving CTOA has focused on 
a much different practice to measure this parameter, which 
after about fi ve years of work appeared to hold promi-
se [28]. However, after some additional work this activi-
ty drew to a close without apparent success. Others have 
sought to isolate crack propagation resistance in the context 
of CTOA (and other fracture-based metrics), coupling that 
effort with work related to testing practices to characte-
rize fracture resistance. Schemes to isolate crack propaga-
tion resistance have focused on: 1) the notch confi guration 
or its processing, 2) the back surface opposite the notch, 
and 3) the related test practice or specimen geometry. This 
work has likewise drawn to a close without success. Quite 
possibly the reason for this is because their focus was the 
energy dissipated only due to the creation of new fracture 
surface in propagation, whereas fl ow-controlled deforma-
tion in the context of Reference 21 appears to dominate the 
energy dissipated leading to the arrest of propagating shear 
in a pipeline. 

It follows that schemes to characterize shear propaga-
tion in a pipeline and the steel’s resistance to that process 
have been attempted using fracture-based concepts since 
the late 1960s. CTOA as a metric of fracture has been in 
development now for a period of almost three decades – but 
as yet a simple practical model CTOA-based model such as 
the BTCM has not emerged. 

Fig. 9. Predicted arrest toughness requirements using the AISI SE:
  – propagate;  – arrest
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Other recent work: fracture control
for the alliance pipeline

Background
The proposed Alliance Pipeline design involved a novel 

dense-phase compression and transport concept [29] that 
would move the richest (dense-phase) gas yet considered 
through a large (36  inch / 914  mm) diameter pipeline 
opera ting at 1740  psig (~120  bar). While Grade 551 (X80) 
was considered early in the design process, eventually 
Grade  482 (X70) was proposed working at 80  % design 
factor, which was allowable and usual for cross-country 
service in Canada. Given the issues evident in predicting 
arrest toughness for the full-scale testing done prior to the 
mid-1990s, developing the fracture control plan (FCP) for 
any pipeline posed a problem if its design concept and ope-
rational parameters lay outside the scope of the available 
full-scale testing. On this basis, the design pressure and 
other aspects advanced-design Alliance Pipeline placed it 
well outside the scope of that full-scale database. As such, 
a means to address the just-noted issues was required if this 
design was to go forward, which because that means was 
unproven for those design conditions would need to be vali-
dated by successful full-scale testing. 

Managing the effects of increasing toughness
Not surprisingly, the predicted arrest toughness for the 

Alliance Pipeline based on the BTCM was above the 75 ft-lb 
(~100  J) limit beyond which Fig.  9 shows this model is 
increasingly non-conservative. Because the other CVN-
based methods also showed this same tendency as had been 
evident for the BTCM, and the use of CTOA had not yet 
been proven by successful blind predictions of fracture ar-
rest, developing the FCP for this pipeline posed a major 
challenge. Alternative schemes were sought by the Alliance 
Consortia. Eventually, consideration given to an emerging 
concept developed under IR&D funding at Battelle in the 
early 1990s [13], which provided a physically sound basis 
to offset the cause for the ‘bent-over’ trend seen in Fig.  9. 

Differences in the inherent fracture resistance of a CVN 
specimen were evaluated as the FSE CVN energy increased 
from a low of 18  ft-lb (24  J) to a high of 260  ft-lb (352  J) in 
steels from Gr B up to X80, which were produced from the 
1960s into the early 1990s. Using results from instrumented 
CVN testing, dissipation was separated into fracture initia-
tion, plastic deformation, and fracture resistance. Fig.  10 
trends the shift in energy dissipation in the CVN specimen 
for each of the initiation, plastic deformation, and propaga-
tion components. 

The y-axis in Fig.  10 is the fraction of the energy dissi-
pated in the above-noted components as a function of total 
energy dissipated in the test, which is shown on the x-axis. 
These trends were normalized relative to the trend devel-
oped in testing up through 75  ft-lb (~100  J), with a best-
fi t function developed from that process that predicts the 
shortfall in the BTCM predicted energy due to diffe rences 

in the response of the CVN specimen as toughness increas-
es. Of signifi cance in these trends is the observation that for 
these steels the propagation component approaches zero at 
about 250  ft-lb (~339  J). In turn, this means that the CVN 
test loses its utility in the context of its historic purpose in 
the BTCM formulation at energy levels of that order, and 
above. 

Recognizing that the CVN test loses its utility in the 
context of its historic purpose in the BTCM at energy levels 
the order of 250  ft-lb (~339  J) and above, it follows that 
one must question specifying steels relative to CVN testing 
at high energy levels. It also follows that trends between 
predicted and actual arrest energy levels that develop and 
can be quantifi ed functionally at lower energy levels are 
likely to breakdown completely as they approach much less 
exceed a FSE CVN energy level of 250  ft-lb (~339  J). The 
results showed that the ratio of the initiation (plus deforma-
tion) energy to the propagation energy in a CVN specimen 
was inherently different for high toughness steels as com-
pared to that for low toughness steels, and that the energy 
dissipated in initiation increased with toughness, as did that 
for plastic deformation. Based on these observations and the 
energy dissipation principle, a correction was developed for 
the BTCM as the basis to predict the CVN energy to arrest 
shear propagation for the Alliance Pipeline. Over the course 
of the Alliance Pipeline Certifi cation Hearing [30] this cor-
rection became known as the ‘Leis correction factor’. 

Outcomes using the leis correction factor
As evident in Fig.  11, when applied to predictions for 

the same database considered in Fig.  9, the LCF effectively 
offsets the non-conservative nature of the BTCM for the 
higher toughness steels in that database. These data run to 

Fig. 10. Shift in CVN dissipation for the initiation, plastic deformation, 
and propagation components as total energy increases:

1 – Trend D; 2 – Trend I; 3 – Trend P;   – propagate;  – deformation; 
 – initiation
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quite high toughness levels (≤270  J), all of which refl ect 
single-phase decompression. Given this outcome, blind pre-
dictions also were made for the planned full-scale testing to 
validate this correction for use with the Alliance Pipeline 
design and FCP. As noted earlier, and discussed in more de-
tail later, it was found that the corrected BTCM predictions 
matched the observed arrest toughness within a few percent 
of each other for each of four arrests, while CTOA as noted 
above was not validated by that testing. 

It follows that the LCF provided a rational approach to 
extend the utility of the BTCM to much higher toughness 
levels. However, as has been made clear in related work, 
this correction is empirically calibrated for up to Grade  551 
(X80), and toughness levels the order of ~225  ft-lb (~305  J), 
but validated only for Grade 482 (X70) and below. Note too 
that the LCF also refl ects a range of steels whose fl ow and 
fracture response both contributed to its successful use. 

Recognizing the lesson discussed earlier in regard to us-
ing the BTCM beyond its empirical basis, the LCF does not 
provide a general path forward – nor do any of the other 
correction factors that followed in the wake of the LCF. 
Rather, technology must be developed that addresses the 
inadequacies of what is currently available as 1) the tough-
ness continues to increase, 2) the fl ow response shifts to 
higher values of  Y / T, and 3) the specimens used to quantify 
resistance to propagating shear become less effective. 

Challenge posed by high-toughness
high-strength grades

The economics of pipeline construction and operation 
motivate the development of higher-strength grades, which 
fall well above the empirical basis for the current fracture 

arrest technology and require full-scale testing to assess the 
viability of the steels considered for a given pipeline de-
sign. The development of microalloyed steel and the role 
played by Niobium remains critical in keeping pipelines 
cost competitive, while at the same time leading to steel 
that is weldable, as well as strong and tough, and so ca-
pable of satisfying the requirements of strain-based design. 
Gray  [31] tracks the evolution of steel and makes clear the 
benefi ts of Niobium in line-pipe applications. While the 
benefi ts are understood, without a means to specify the 
toughness required to arrest fracture, and to quantify what 
level is required for a given pipeline, it will be diffi cult to 
capitalize on those benefi ts without a complete understan-
ding of propagating shear, and a means to quantify that ar-
rest is certain in the event that such a failure initiates. 

Realizing that advanced-design pipelines will require 
high-toughness if they are to avoid the use of fracture arres-
tors, and that toughness continues to be quantifi ed by CVN 
energy, the steel industry has learned to produce steels that 
seem designed to ‘stop the hammer’ in CVN testing. Such 
steels are marketed today with toughness levels approach-
ing 500  ft-lb (678  J). In view of the trends in Fig.  10, one 
must question the value of ‘arrest’ resistance approaching 
or above 250  ft-lb (339  J). Further reason to question the 
merits of toughness at such levels derives from Fig.  12. 
Fig.  12 summarizes the results of full-scale testing done 
by CSM  [32] primarily in regard to Grade  551 (X80) and 
Grade  689 (X100), with limited data also for Grade  827 
(X120). The format of this fi gure is comparable to Fig.  9 
and 11. Fig.  12,  a is based on predictions by the BTCM 
whereas Fig,  12,  b presents BTCM predictions with the 
LCF. 

Fig.  12,  a looks much like the BTCM predictions 
shown earlier in Fig.  9, which as noted then included data 
for grades up to EX100, all of which were produced with 
practices used prior to ~1990. It shows the same bent-over 
trend, which develops beyond about 100  J (~75  ft-lb). 
In  view of the utility of the LCF evident in Fig.  11, it is con-
ceivable that the LCF can affect improved predictions as 
well in regard to these data for higher-strength grades using 
steels made with much different practices when compared 
to that of the 1970s and before. However, as has been not-
ed in prior discussion, the dissipation response embedded 
in the LCF as well as the fl ow response embedded in the 
calibration of the BTCM differ from trends for that evident 
with recent production. The effects of these differences are 
apparent in the data presented in Fig.  13, which shows Y / T 
as a function of SMYS in Fig.  12,  a and AYS in Fig.  12,  b. 
Results for AYS are included along with that for SMYS as 
the ratio of AYS / SMYS also has been decreasing. 

The BTCM was formulated by relating the ‘fracture’ 
speed to that of the plastic wave speed, where the latter is 
proportional to the slope of stress-plastic strain curve. If the 
trend through the results in Fig.  13,  a is considered typical 
and combined with related data for the strain to failure, then 
that slope for the X70 grade steels is ~six times that for the 

Fig. 11. Leis correction factor applied with the BTCM to the test results 
in Fig. 9:

  – propagate;  – arrest
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X100 steels. This difference indicates that 1) the BTCM is 
likely to underestimate the required arrest resistance and 
2) it is unlikely the BTCM coupled with the LCF will be as 
effective in offsetting the ‘bent-over’ trend as evident for 
Fig.  11 in predictions for data from the era that the BTCM 
was formulated. Inspection of Fig.  12,  b confi rms this ex-
pectation: while some improvement is evident through the 
use of the LCF, many results remain in error. 

Close study of Fig.  12,  b for cases involving high frac-
ture resistance indicates that the data for pipes that arrest 
propagating shear becomes comingled with those that per-
mit continued propagation. In addition to being comingled, 
such results span a signifi cant range of CVN resistance  – 

with failure effectively independent of CVN. Examples of 
comingled data can be seen in the two sets of points circled 
at about 250  J, while the results for the 1st ‘Demopipe’ test 
that show propagation at more than 350  J (~260  ft-lb) il-
lustrate independence of CVN energy. This means that for 
these types of steels the CVN energy no longer discrimi-
nates effectively between pipes that arrest versus pipes that 
propagate shear failure – particularly at high resistance. In 
view of this trend, one could assert that a toughness level 
exists beyond which the failure process transitions from 
fracture control to collapse control: beyond that level run-
ning ‘fracture’ is a propagating tensile instability rather 
than an extending crack. 

Fig. 13. Trends in the fl ow properties represented by Y / T with Grade (archival data):
a – as a function of SMYS; b – as a function of AYS;  – 40s vintage X42;  – 40s vintage X46;  – 40s vintage X52; 

 – 50s–60s vintage X52 – X56;  – Early 80s vintage X70;  – archives modern X70 & up;  – late 1990s X100;  – late 1990s X100 (EC2–3)

Fig. 12. CSM database for X80 and X100 tests (data from Reference 32):
a – BTCM predictions for high-grade steels; b – BTCM-LCF predictions for high-grade steels;  – X80 A – CSM Database; 

 – X80 P – CSM Database;  – X100 A – 1st ECSC;  – X100 P – 1st ECSC;  – X100 A – 2nd ECSC;  – X100 P – 2nd ECSC; 
 – X100 A – 1st Demopipe;  – X100 P – 1st Demopipe;  – X100 P – 2nd Demopipe;  – X120 P – ExMob
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Until we fully understand the factors that drive propa-
gating shear, we cannot logically develop the means to 
quantify the factors that control its arrest, and establish 
reliable measures of the steel’s resistance to such failure. 
Full-scale testing provides a stopgap until that understand-
ing evolves, but such testing is expensive and of limited 
general utility, as the result from a given test is specifi c to 
the test parameters considered. It follows that a technology-
based relationship is needed if tough strong steels are to 
be broadly marketed as the means to economically expand 
access to environmentally friendly sources of energy like 
natural gas. 

While the LCF extended the utility of the BTCM for a 
few years covering some higher-strength grades produced 
in the new Millennium, in many ways the need to char-
acterize relationships between pipeline design parameters 
and the arrest of propagating shear remains today much as 
it has since the late 1960s. Formally dealing with the fl ow 
and fracture behavior, the decompression behavior, and the 
soil-structure or water-structure interaction that contribute 
to the failure response requires quantifying complex inter-
acting nonlinearities. This has proven problematic without 
recourse to semi-empirical approaches. Uncoupling these 
three nonlinearities as a basis to numerically characterize 
their effects independently, and to validate those outcomes 
prior to reintegrating their coupled effects, is a daunting and 
expensive process. 

Uncoupling the nonlinearities in a fundamental way will 
require expensive experiments that physically isolate each 
of the nonlinear processes, which will likely require instru-
mented, well designed above-ground full-scale testing. 
While such work could prove instructive, the fact remains 
that attempts to use fracture-based methods to characterize 
shear propagation in a pipeline and the steel’s resistance to 
that process have been pursued since the late 1960s. More 
advanced fracture-based concepts, such as CTOA, likewise 
have been in development as metrics for fracture for a pe-
riod that now is almost three decades. In spite of the tens of 
millions invested to date in theory and related experiments, 
as yet a simple practical model, such as the BTCM, has not 
emerged through work founded on fracture-based technolo-
gies. 

Fracture has been an appealing basis to characterize 
ductile propagating shear, and seemed logical as this failure 
process emerged in the wake of brittle propagating fracture. 
However, after 40 years in pursuit of a fracture-based ap-
proach without success in the form of a simple model like 
the BTCM it seems reasonable to reassess the phenomenol-
ogy. The key question is – where to start? 

The end of the article in the next issue.
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ПРИОСТАНОВЛЕНИЕ РАСПРОСТРАНЕНИЯ ДЕФОРМАЦИИ
В МАГИСТРАЛЬНОМ ТРУБОПРОВОДЕ

Брайан Н. Лейс, д.т.н., консультант
(bleis@columbus.rr.com )

(517, Пое стр., Уортингтон, штат Огайо, 43085-3036, США)

Аннотация. Для проявления распространяющегося пластического 
разрушения требуется, чтобы трубопроводы были спроектиро-
ваны с учетом недопущения распространения трещин. Подходы, 
описывающие поведение трубопровода, его устойчивость и га-
рантированную остановку в случае сбоев в работе, основаны на 
полуэмпирических моделях, получивших свое развитие в середи-
не 1970-х годов. Эти модели, которые калибровались на сегмен-
тах трубопровода в производственном масштабе (в натуральную 
величину), используются и сейчас, и включают три нелинейные 

характеристики: пластическую деформацию и винтовую неустой-
чивость; влияние структуры (состава) почв и увеличение волно-
вой отдачи, а также декомпрессию в нагнетаю щей среде. Рассма-
тривается более чем 40-летняя история расчета распространения 
деформации в трубопроводе, основанного на трещинах (механи-
ческом разрушении). Графические свидетельства полномасштаб-
ных сбоев в процессе работы обусловили появление гипотезы о 
сбоях, возникших в связи и пластическим разрушением. 

Ключевые слова: распространение деформации, трещина, приоста-
навливать, вязкая сталь, степень пластичности, сталь, разделе-
ния/расщепления, разработка модели.
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КИНЕТИКА ПРОПИТКИ НЕСПЕЧЕННОГО КАРБИДНОГО КАРКАСА 
КОРОЗИОННОСТОЙКОЙ СТАЛЬЮ Х18Н10Т

Гуревич Ю.Г., д.т.н., профессор кафедры «Энергетика и технология металлов» (ygg@rambler.ru )

Курганский государственный университет
(640000, Россия, Курганская область, г. Курган, ул. Гоголя, 25)

Аннотация. Установлена оптимальная пористость карбидного каркаса 44 – 52 %. Исследована кинетика процесса пропитки неспеченного 
карбидного каркаса из карбида титана сталью Х18Н10Т и экспериментально найдена зависимость скорости пропитки от расстояния от 
поверхности контакта стали с карбидным каркасом. Получена зависимость времени пропитки от высоты прессовки. Определена законо-
мерность распределения зерен карбида титана по высоте прессовки после пропитки и показана ее зависимость от перекристаллизации 
карбидных зерен через жидкую фазу. 

Ключевые слова: кинетика, карбидный каркас, пропитка, сталь, пористость, размеры зерен.

Одним из эффективных способов изготовления де-
талей из карбидостали TiC – X18H10T является способ 
пропитки неспеченного карбидного каркаса методом 
наложения стальных отходов на карбидую прессовку 
[1,  2]. Одно из преимуществ этого способа состоит в 
том, что прессовка после пропитки практически пол-
ностью сохраняет свои размеры. В связи с этим изуче-
ние кинетики пропитки неспеченного карбидного кар-
каса имеет не только теоретическое, но и практическое 
значение. 

Пропитку осуществляли контактным способом пу-
тем укладки стали на прессовку карбида титана. Необ-
ходимую массу стали для пропитки рассчитывали по 
уравнению

 

где mст – масса стали, кг; ρ – плотность, кг/м3; V – объем 
изделия, м3; θ – пористость, %.

Объем применяемых для пропитки отходов нержа-
веющей стали превышал на 10  –  20  % объем пор кар-
бидного каркаса.

Нагрев прессовок для пропитки производили в печи 
сопротивления с графитовым нагревателем в контейне-
рах. Контейнеры изготовляли из низкопористого графи-
та, обеспечивающего необходимую равномерность рас-
пределения температуры по всему объему контейнера. 
При продувке такого контейнера очищенным аргоном в 
нем поддерживалась слегка восстановительная атмос-
фера.

Для удобства расположения прессовок в контейнере 
использовали графитовые стаканчики. Предотвраще-
ние окисления образцов в период нагрева и охлажде-
ния осуществляли защитными засыпками. В качестве 
засыпок использовали смесь, состоящую из 90  –  95  % 
глинозема (оксида алюминия) и 5  –  10  % порошка гра-

фита. Перед употреблением смесь просушивали и про-
каливали.

На дно графитового стаканчика насыпали слой сме-
си глинозема с графитом толщиной 5  –  10  мм, на кото-
рую помещали карбидную прессовку, а на нее пропиты-
вающий сплав. Оба материала также засыпали смесью 
глинозема с графитом. Стаканчики с образцами загру-
жали в контейнер, который закрывался крышкой и по-
мещался в нагревательную печь.

Предварительными экспериментами было установ-
лено, что при температурах 1450  °С и ниже жидкоте-
кучесть стали недостаточна и мелкие поры не запол-
няются расплавом. При температурах пропитки выше 
1490  °С наблюдалось разъедание карбидного каркаса в 
верхней части прессовки. Таким образом, оптимальной 
температурой пропитки карбидного каркаса, обеспечи-
вающей 100  % пропитки, практически без остаточной 
пористости (остаточная пористость 0  –  3,2  %), является 
температура 1460  ±  10  °С. При этой температуре изуча-
лась кинетика пропитки неспеченных карбидных кар-
касов нержавеющей сталью Х18Н10Т.

Прессовки из карбида титана в форме призмы се-
чением 16×16  мм и высотой 20  мм получали двухсто-
ронним прессованием. Для экспериментов отбирались 
образцы с равномерно распределенной пористостью. 
На торец прессовок помещали стальные отходы, образ-
цы размещали в контейнеры и загружали в печь сопро-
тивления с атмосферой очищенного аргона на 5, 8, 12 и 
15  мин. После пропитки образцы быстро охлаждали в 
масле и замеряли высоту пропитанного слоя прессовки.

Многократные измерения пропитанных слоев прес-
совок карбида титана показали, что фронт продвижения 
жидкого металла не является строго горизонтальным, 
если пористость прессовок менее 40  %. В разных точ-
ках поверхности прессовки наблюдалась значительная 
разница между высотой пропитки, которая достигала 
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4  мм. Возможно, что при такой пористости часть пор 
получается закрытой. Вследствие этого получить кон-
кретные результаты по кинетике пропитки образцов с 
пористостью 37  ±  3  % не удалось.

При пропитке карбидных прессовок с пористостью 
44  ±  1,8  % и 52  ±  2,2  % разница между высотой про-
питки по поперечному сечению образцов составляла 
1,0  –  1,5  мм. Поэтому такая пористость карбидных кар-
касов была принята за оптимальную. 

В связи с тем, что прессовки карбида титана с пори-
стостью 44  ±  1,8  % и 52  ±  2,2  % мало отличались друг 
от друга, для математической обработки использовали 
данные по кинетике пропитки карбидных каркасов с 
пористостью 44  ±  1,8  %, которые приведены в табл. 1.

Известно, что длина l пропитанного слоя пористого 
образца сравнительно большой толщины определяется 
по уравнению [3]

где σ – поверхностное натяжение стали; Θ – краевой 
угол смачивания; r – средний радиус капилляра; η – вяз-
кость жидкой стали; K – константа, зависящая от попе-
речного сечения образца; τ – время.

Принимая σ, Θ, r, K и η постоянными при данной 
температуре для данной системы получим, что функ-
ция l 2  =  F(τ) должна быть прямолинейной. Как сле-
дует из рис.  1, показатели скорости проникновения 
стального расплава в пористую карбидную прессовку, 
полученные экспериментальным путем, достаточно 
хорошо подчиняются такой зависимости. Математиче-
ской обработкой экспериментальных данных получено 
следую щее уравнение, соответствующее графическому 
виду функции, показанной на рис.  1:

l 2  =  (13,08  ±  0,3)τ. 

Средняя скорость пропитки составляет  

Принимая l 2 = 13τ, рассчитано время пропитки не-
спеченного карбидного каркаса пористостью 44  –  52  % 

сталью Х18Н10Т в зависимости от его высоты l. При 
l  =  3, 5, 8, 10, 12, 15, 20  мм, время пропитки составляет 
2, 3, 7, 9, 12, 18, 32  мин.

Таким образом, при l  ≤  12  мм расчетная ско-

рость пропитки   1  мм/мин, при l  =  12  –  20  мм 

  0,75  мм/мин. 
Известно, что взаимодействие карбидов со стальной 

связкой в период пропитки оказывает решающее влия-
ние на размер зерен карбидной фазы. Процессы укруп-
нения карбидных зерен путем коалесценции соприка-
сающихся друг с другом частиц, суспендированных в 
жидкости, и диффузионного роста карбидов через жид-
кую фазу зависят от продолжительности контакта кар-
бидов с расплавом. Поэтому рост зерна карбидной фазы 
можно значительно уменьшить, если процесс пропитки 
ограничить минимально возможным временем. С этой 
точки зрения представляет интерес проанализировать 
состояние карбидных зерен и металлической связки в 
зависимости от времени их контакта при температуре 
пропитки.

На рис.  2 представлены фотографии микрошли-
фов разных зон образца размером 16×16  мм и высотой 
20  мм, пропитанного на глубину 14  мм. Пористость не-
спеченного карбидного каркаса 44  ±  1,8  %. Продолжи-
тельность пропитки 15 мин. 

В табл.  2 дан количественный анализ состояния 
структурных составляющих карбидостали на различ-
ных вертикальных сечениях образца. Как видно из 
табл.  2, по мере увеличения глубины пропитки образ-
ца количество металлической связки уменьшается, а 
содержание карбидной фазы увеличивается. Если в 
верхних зонах образца содержание карбидной фазы 
составляет 51,3  –  52,3  %, а металличес ком связки 
48,8  –  47,7  %, то в самой нижней, пропитанной сталью 

Т а б л и ц а  1

Параметры пропитки карбидного каркаса 
пористостью θ = 44 ± 1,8 % сталью Х18Н10Т 

при 1460 ± 10 °С

τ, мин l, мм l2, мм2

0 0 0
5 8,0 64,00
8 10,5 110,25
12 12,5 156,25
15 14,0 196,00

Рис. 1. Зависимость глубины проникновения расплава в пористую 
прессовку карбида титана от времени (θ = 44 ± 1,8)

Fig. 1. The dependence of the depth of penetration of melt into the 
porous compact of titanium carbide from time (θ = 44 ± 1,8)



23

РЕСУРСОСБЕРЕЖЕНИЕ  В  ЧЕРНОЙ  МЕТАЛЛУРГИИ

Все приведенные данные свидетельствуют о том, 
что карбид титана достаточно быстро растворяется в 
жидкой стали Х18Н10Т. По мере пропитки стальной 
расплав все больше и больше насыщается карбидами 
титана, которые после кристаллизации стали снова вы-
деляются.

С другой стороны, чем глубже проникает расплав 
в образец и чем больше продолжительность контакта 
стального расплава с карбидным каркасом, тем боль-
ше сталь насыщается карбидами титана и тем меньше 
она способна их растворять в дальнейшем. По этим 
причинам в нижних слоях образца зерна тугоплавкой 
фазы растворяются мало, а после кристаллизации в 
этих зонах выпадают мелкие частицы карбидов тита-
на из стальной связки. Таким образом, в нижних зо-
нах образца диффузионный рост карбидных зерен не 
наблюдается, а их коалесценция также невелика. Это 
можно объяснить небольшой продолжительностью 
контактирования карбидных зерен с жидкой связкой.

По мере движения расплава по капиллярам карбид-
ного каркаса, он переносит часть карбидов из верхних 
зон образца в нижние. Увеличение объемного содержа-
ния карбидной фазы к низу образца закономерно при-
водит к увеличению твердости этих зон (см. табл. 2).

Выводы. Установлена оптимальная пористость 
карбидного каркаса 44 – 52 %. Исследована кинетика 
процесса пропитки неспеченного карбидного карка-
са из карбида титана сталью Х18Н10Т и эксперимен-
тально найдена зависимость скорости пропитки от 
расстояния  от поверхности контакта стали с карбид-
ным каркасом. Получена зависимость времени про-
питки от высоты прессовки. Определена закономер-
ность распределения зерен карбида титана по высоте 
прессовки после пропитки и показана ее зависимость 
от перекристаллизации карбидных зерен через жид-
кую фазу.
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Количественный анализ структурных составляющих карбидостали  TiC – X18H10T

Расстояние 
от зоны 
контакта 

TiC – сталь, 
мм 

Размер карбидных зерен, мкм Средний
размер

карбидных
зерен, мкм

Содержание, % Средний 
размер 
стальной 
прослойки

Порис-
тость, 

%

Твер дость
HRA1 – 2 3 – 4 5 – 6 7 – 8 9 – 10 11 – 12 TiC cтальная

прослойка

0 54,83 19,35 18,27 3,22 − 4,3 3,74 51,25 48,75 2,43 1,1 80,57 ± 0,73
4 61,14 34,39 3,82 – 0,63 – 2,89 52,30 47,70 2,80 –
8 54,81 39,13 12,00 – – – 3,13 52,81 47,19 2,75 –
12 62,20 22,88 8,15 16,30 2,17 – 3,05 61,87 38,12 1,90 1,2 83,00 ± 0,38
14 81,80 19,20 – – – – 2,40 71,25 28,75 1,50 –

Х18H10Т зоне образца содержание карбидной фазы 
71,2  %, а металлической связки 28,8  %. 

Чем дальше расположена зона образца от границы 
первоначального контакта карбидного каркаса со сталью, 
тем мельче в ней карбидные зерна и стальные прослой-
ки, тем больше ее твердость [4].
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Abstract. The optimal porosity of carbide frame is 44 ... 52 %. The author 
explored the kinetics of the process of impregnating of the green car-
bide frame of titanium carbide by steel 18Cr10NiTi and experimen-
tally found dependence of the rate of impregnation of the distance of 
1  cm from the contact surface of the steel with carbide frame. The 
dependence of the impregnation time from the pressing height was 
found. The regularities of distribution of grains of titanium carbide 
in pressing height after impregnation was determined and its depen-
dence on recrystallization of carbide grains through the liquid phase 
was described. 

Keywords: kinetics, carbide frame, impregnation, steel, porosity, grain 
size.
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Аннотация. Приведены результаты расчета осевого напряжения, абсолютного запаса прочности, коэффициента запаса прочности проволоки по 
И.Л. Перлину и предложенных критериев для оценки эффективности формоизменения при волочении круглого сплошного профиля. При 
оптимальной величине угла волочения, когда минимальное осевое напряжение, наблюдаются максимальные значения показателей запаса 
прочности и предложенных критериев эффективности формоизменения. 

Ключевые слова: волочение, проволока, осевое напряжение, поясок волоки, угол волочения оптимальный, запас прочности, экономия энергии.

При производстве проволоки малого сечения при-
меняют несколько волочильных переделов, что требу-
ет высоких затрат электроэнергии. Энергия расходует-
ся не только на формоизменение исходной заготовки 
волочильного производства – катанки до готового раз-

мера проволоки, но и преодоление силы контактного 
трения в рабочем канале волоки, на осуществление 
сдвига металла на входе и выходе очага пластической 
деформации и уравновешивание силы противонатяже-
ния [1 – 5].
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На выходе волоки полное осевое напряжение опре-
деляется составляющими [1, 3, 5]

              (1)

где σZ1 , σZ2 – прирост осевого напряжения в рабочем 
конусе и калибрующем пояске волоки соответственно; 
σZq , σCd – составляющие от действия напряжения про-
тивонатяжения и от дополнительного сдвига металла 
на входе и выходе из рабочего конуса. 

Зависимость предела текучести металла σSk от коэф-
фициента вытяжки μ определятся как [4, 5]

             (2)

где σS0 , σSk – предел текучести металла на входе и выхо-
де рабочего конуса волоки; k – коэффициент упрочне-

ния;  – коэффициент вытяжки; r0 , r k – радиус 

заготовки до и после деформации. Эмпирическая фор-
мула (2) наиболее подходит для описания изменения 
прочности холоднотянутой углеродистой проволоки из 
патентированной заготовки [4, 5].

Расчет основной составляющей полного осевого 
напряжения – прироста осевого напряжения в рабочем 
конусе волоки выполняли по уравнению [5]

           (3)

где f – коэффициент трения; α – угол наклона образую-
щей рабочего конуса к оси волочения. Формула (3) 
при расчете напряжения σZ1 учитывает интенсивность 
деформационного упрочнения и непрерывное измене-
ние предела текучести вдоль длины очага деформации 
согласно зависимости (2) и из нее вытекает (при k  =  0) 
формула Зибеля

где  – средний предел текучести металла 

в очаге деформации.
Составляющую полного напряжения σCd рассчиты-

вали по формуле

         (4)

При выполнении расчетов основной составляющей 
σZ1 полного напряжения волочения по формуле (3) це-
лесообразно применять новое уравнение [6] 

               (5)

где σq0 – напряжение противонатяжения.

Перед входом калибрующего пояска осевое напря-
жение равно σZk = σZ1 + σZq + σCd  .

Прирост осевого напряжения в пояске длиной L 
определили по формуле [7] 

     (6)

Формула (6) учитывает напряженное состояние ме-
талла на входе пояска. 

Первое слагаемое в уравнении (3) определяет при-
рост осевого напряжения, идущего на пластическое 
формоизменение заготовки с учетом деформационного 
упрочнения металла:

         (7)

Относительный прирост осевого напряжения на 
осуществление изменения формы проволочной заго-
товки равен

                (8)

Назовем отношение η показателем или критерием 
эффективности формоизменения и коэффициентом 
полезного действия (КПД) напряжений волочения при 
формоизменении заготовки в проходе волочения. В ра-
боте [8] предложено использовать величину отношения 
коэффициента фактической вытяжки и коэффициента 
максимально возможной вытяжки (μ / μmax) для опреде-
ления КПД процесса волочения за проход волочения. 
В  уравнении (8) КПД оценивается отношением «полез-
ного» приращения осевого напряжения σZ0 (7) и полно-
го напряжения σZ (1) на выходе волоки. 

Выполнен расчет абсолютного запаса прочности Zap 
и коэффициента запаса прочности γ по И.Л. Перлину [2] 
по значениям предела текучести σSk и осевого напряже-
ния σZ на выходе волоки и соответствующим уравнени-
ям:

Принято, что начальный предел текучести заготов-
ки σS0  =  1000  МПа, коэффициент упрочнения k  =  0,25 и 
1,25. Диаметр калибрующего пояска 2  мм, длина пояс-
ка 0 и 1  мм. На рис.  1 приведены зависимости полного 
осевого напряжения σZ , абсолютного запаса прочности 
Zap, коэффициента запаса прочности γ и критерия эф-
фективности формоизменения η от угла α при коэф-
фициенте вытяжки 1,15, а на рис.  2 при коэффициенте 
вытяжки 1,35. Коэффициент трения 0,05 и 0,15, напря-
жение противонатяжения 0 и 250 МПа. 

Кривые для осевого напряжения имеют область 
минимальных значений, а для показателей запаса 
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прочнос ти и эффективности формоизменения – макси-
мальных значений. Области экстремальных значений 
исследуе мых показателей процесса волочения сме-
щают ся в сторону увеличения угла α при повышении 
коэффициентов вытяжки и трения и уменьшении нап-
ряжения противонатяжения (см.  рис.  1,  2). В мень-
шей степени влияет на величину оптимального угла 
волочения коэффициент упрочнения. Особенность 
этого влия ния показана в работе [9]. Расстояние меж-
ду парами кривых 1 и 3, 2 и 4 характеризует степень 
изменения параметра от увеличения коэффициента 
трения от 0,05 до 0,15 при коэффициенте упрочнения 
0,25 при отсутст вии и наличии калибрующего пояска 
соответст венно. Чем меньше величина угла α, тем в 
большей степени изменяется величина параметров 
от изменения коэффициента трения. Рост степени де-
формации вызывает увеличение осевого напряжения 
и критерия η при снижении показателей запаса проч-
ности. Повышение коэффициента трения вызывает 
увеличение напряжения σZ и уменьшение значений 
Zap, γ и η. Противонатяжение уменьшает критерий η и 

запас прочности и повышает осевое напряжение, осо-
бенно при меньших значениях коэффициентов трения 
и вытяжки. С рос том коэффициента упрочнения от 
0,25 до 1,25 значительно повысилось осевое напря-
жение, особенно при наличии пояска. Это показывает 
сравнение расположения кривых 3 и 5 при отсутствии 
пояска и 4 и 6 при наличии пояска и коэффициенте 
трения 0,15. Усиление деформационного упрочнения 
почти не вызвало изменения критерия η при отсутст-
вии пояска и противонатяжения, поэтому кривые 3 и 5 
почти слились при коэффициенте вытяжки 1,15 и 1,35 
(рис.  1,  ж; 2,  ж). Однако при дейст вии противонатя-
жения и отсутствии пояска величина η несколько по-
высилась при увеличении коэффи циен та упрочнения 
(рис.  1,  з;  2,  з). При наличии пояска рост коэффици-
ента k вызвал снижение критерия η при отсутствии и 
действии противонатяжения, что показывают кривые 
4 и 6 (рис. 1, ж, з; 2, ж, з). 

Зависимости для абсолютного запаса прочности и 
коэффициента запаса прочности при некоторых соче-
таниях значений параметров деформации дают неод-

Рис. 1. Зависимости полного осевого напряжения σZ , абсолютного запаса прочности Zap, коэффициента запаса прочности γ и критерия 
эффективности формоизменения η от угла α при коэффициенте вытяжки 1,15: 

а, в, д, ж − σq = 0; б, г, е, з − σq = 250 МПа; 1, 2 − f = 0,05; 3 − 6 − f = 0,15; 1 − 4 − k = 0,25; 5, 6 − k = 1,25; 1, 3, 5 − L = 0; 2, 4, 6 − L = 1,0 мм 

Fig. 1. The dependences of the total axial stress σZ , absolute safety margin Zap, safety factor γ and η effi ciency criterion of forming from the angle α 
with reduction ratio 1.15:

а, в, д, ж – σq = 0; б, г, е, з – σq = 250 MPa; 1, 2 – f = 0.05; 3 – 6 – f = 0.15; 1 – 4 – k = 0.25; 5, 6 – k = 1.25; 1, 3, 5 – L = 0; 2, 4, 6 – L = 1.0 mm
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нозначные выводы. Например, при α  =  15° и отсутст-
вии противонатяжения кривая 5 (f  =  0,15;  L =  0;  k  =  0) 
выше кривой 1 (f  =  0,05; L = 0; k = 1,25) на графиках 
для зависимостей Zap от α, а на графиках γ от α выше 
кривая 1 (рис.  1,  в,  д;  2,  в,  д). Таким образом, критерии 
Zap и γ дают разную оценку уровня запаса прочности 
при заданных значениях степени деформации. При ко-
эффициентах вытяжки 1,35 и трения 0,15 абсолютный 
запас прочности Zap  <  0, а коэффициент запаса прочно-
сти γ  <  1, если угол α  <  3° (рис.  2,  в  –  е, кривые 3  –  6). 
В  этом случае нарушается устойчивость процесса воло-
чения по причине повышенной частоты обрывов тяну-
щего конца проволоки [2 – 5]. Расстояние в вертикаль-
ном направлении между парами кривых 1  и  2; 3 и 4; 5 
и 6 характеризует степень влияния пояска на величину 
исследуемого показателя деформации проволоки. 

На рис.  3 показано влияние калибрующего пояска 
диаметром 2  мм и длиной 1  мм на прирост в нем осе-
вого напряжения σZ2 при коэффициенте вытяжки 1,15 и 
1,35. Кривые для прироста напряжения в пояске имеют 
максимум при оптимальной величине угла волочения. 

Величина прироста напряжения σZ2 больше при коэф-
фициенте упрочнения 1,25 и коэффициенте вытяжки 
1,15 (рис.  3,  а, б). Противонатяжение существенно сни-
зило прирост напряжения в пояске. 

Напряжение σZ2 при коэффициенте трения 0,15 
(кривая  2) больше, чем при f  =  0,05 (кривая  1) во всем 
интервале изменения угла α (рис.  3,  а,  б), если коэффи-
циент вытяжки 1,15. Однако при μ  =  1,35 (рис.  3,  в,  г) и 
малых значениях угла α прирост напряжения в пояске 
больше при f  =  0,05. Более высокие расчетные значения 
прироста осевого напряжения в пояске при меньшем 
коэффициенте трения невозможны при использовании 
уравнений [10], не учитывающих, в отличие от уравне-
ния (6), напряженное состояние проволоки на выходе 
рабочего конуса волоки:

           (9)

            (10)

Рис. 2. Зависимости полного осевого напряжения σZ , абсолютного запаса прочности Zap, коэффициента запаса прочности γ и критерия 
эффективности формоизменения η от угла α при коэффициенте вытяжки 1,35:

а, в, д, ж − σq = 0; б, г, е, з − σq = 250 МПа; 1, 2 − f = 0,05; 3 − 6 − f = 0,15; 1 − 4 − k = 0,25; 5, 6 − k = 1,25; 1, 3, 5 − L = 0; 2, 4, 6 − L = 1,0 мм

Fig. 2. The dependences of the total axial stress σZ , absolute safety margin Zap, safety factor γ and η effi ciency criterion of forming from the angle α 
with reduction ratio 1.35:

а, в, д, ж – σq = 0; б, г, е, з – σq = 250 MPa; 1, 2 – f = 0.05; 3 – 6 – f = 0.15; 1 – 4 – k = 0.25; 5, 6 – k = 1.25; 1, 3, 5 – L = 0; 2, 4, 6 – L = 1.0 mm
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Из уравнений (9) и (10) следует только непрерывное 
увеличение прироста осевого напряжения в пояске с 
повышением коэффициента трения.

Допустим, что затраты энергии на повышение проч-
ностных свойств проволоки являются отрицательной 
величиной. Это можно принять, например, при воло-
чении проволоки не на готовый размер, т. е. на проме-
жуточном переделе проволоки с целью уменьшения ее 
поперечного сечения. Тогда в уравнении (7) зададим 
малую величину коэффициента упрочнения, например, 
0,0001 (при нулевой величине коэффициента упрочне-
ния нарушается условие для проведения вычислитель-
ного процесса на компьютерах, так как происходит де-
ление нуля на нуль). На рис.  4 представлены значения 
критерия эффективности формоизменения η* от угла α 
при новом способе расчета прироста осевого напряже-
ния σZ0 .

Сравнение соответствующих зависимостей рис.  4 и 
рис.  1,  ж,  з;  2,  ж,  з показывает меньшее значение кри-
терия η*, чем аналогичного критерия η, который, в отли-
чие от первого, принимает «полезными» затраты энер-
гии на повышение прочности проволоки. Нера венст во 
η*  <  η более выражено при коэффициенте упрочнения 
1,25 (кривые 5 и 6). 

Проведена оценка характера влияния длины калиб-
рующего пояска диаметром 2,0  мм на значения пред-
ложенных критериев η и η*. Для этого рассчитана 

разность критериев η и η* при отсутствии и наличии 
пояска длиной 1,0 мм:

Δη = η(L) – η(L = 0);  Δη* = η*(L) – η*(L = 0).

Разности Δη и Δη* в зависимости от угла α показаны 
на рис.  5 при отсутствии противонатяжения и напряже-
нии противонатяжения 250 МПа. 

Отрицательное влияние пояска на критерий эффек-
тивности формоизменения выше при оптимальной ве-
личине угла волочения. При этом величина критерия η 
снизилась в несколько большей мере, чем критерия η*. 
Снижение критериев более заметно при коэффициенте 
упрочнения 1,25 (кривая 3 выше кривой 2). Значения Δη 
меньше при коэффициенте вытяжки 1,35 (рис.  5,  в,  г), 
чем при μ  =  1,15  (рис.  5,  а, б). Противонатяжение сни-
зило негативное действие пояска на эффективность 
формоизменения, что показывает парное сравнение со-
ответствующих зависимостей а и б, в и г, д и е на рис. 5.

Рис. 3. Прирост осевого напряжения в калибрующем 
пояске в зависимости от угла α при коэффициенте вытяжки 

1,15 (а, б) и 1,35 (в, г):
а, в − σq = 0; б, г − σq = 250 МПа; 1 − f = 0,05; k = 0,25; 2 − f = 0,15;

k = 0,25; 3 − f = 0,15; k = 1,25

Fig. 3. Increase in the sizing of the axial stress depending 
on the girdle from the angle α with drawing ratio 1.15 (а, б) 

and 1.35 (в, г): 
a, в – σq = 0; б, г – σq = 250 MPa; 1 – f = 0.05; k = 0.25; 2 – f = 0.15; 

k = 0.25; 3 – f = 0.15; k = 1.25

Рис. 4. Зависимость критерия эффективности формоизменения η* 
от угла α при коэффициенте вытяжки 1,15 (а, б) и 1,35 (в, г):
а, в − σq = 0; б, г − σq = 250 МПа; 1, 2 – f = 0,05; 3 – 6 – f = 0,15;
1 – 4 – k = 0,25; 5, 6 – k = 1,25; 1, 3, 5 – L = 0; 2, 4, 6 – L = 1,0 мм

Fig. 4. Dependence of the effi ciency criterion η* of forming from the 
angle α with reduction ratio 1.15 (а, б) and 1.35 (в, г):

a, в – σq = 0; б, г – σq = 250 MPa; 1, 2 – f = 0.05; 3 – 6 – f = 0.15; 
1 – 4 – k = 0.25; 5, 6 – k = 1.25; 1, 3, 5 – L = 0; 2, 4, 6 – L = 1.0 mm
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Выводы. При расчете критерия η для оценки эф-
фективности формоизменения энергия, затраченная 
на формоизменение заготовки и повышение прочност-
ных свойств обрабатываемого материала, принята как 
полезная, а затраты энергии на преодоление сил кон-
тактного трения и противонатяжения, на сдвиговую де-
формацию в очаге деформации и на его границах – до-
полнительными и бесполезными. Второй аналогичный 
критерий η* к бесполезным затратам энергии относит 
также работу силы волочения, идущую на повышение 
прочности проволоки. Этот критерий меньше η. Оба 
критерия η и η* увеличиваются с ростом коэффициента 
вытяжки и снижением коэффициента трения, длины ка-
либрующего пояска и напряжения противонатяжения. 
Влияние коэффициента упрочнения на критерии эф-

фективности формоизменения менее значимо, чем ко-
эффициентов вытяжки и трения. Графики зависимости 
осевого напряжения, абсолютного запаса прочности, 
коэффициента запаса прочности и критериев эффек-
тивности формоизменения от величины угла α показа-
ли увеличение оптимального угла волочения с повыше-
нием коэффициентов вытяжки и трения и снижением 
напряжения противонатяжения волочения.

При оптимальном значении угла волочения α дости-
гаются максимальные значения критериев эффективно-
сти формоизменения η и η*, абсолютного запаса проч-
ности Zap и коэффициента запаса прочности γ, а также 
максимальное снижение критериев η и η* при увеличе-
нии длины калибрующего пояска волоки. Критерий η 
более приемлем при оценке эффективности формоиз-
менения при волочении проволоки на готовый размер 
с нормированными прочностными свойствами, а кри-
терий η* при аналогичной оценке при деформировании 
только с целью уменьшения поперечного сечения про-
волоки. При построении маршрутов волочения пере-
дельной и готовой проволоки с целью снижения затрат 
внешней энергии на ее пластическое формоизменение 
следует рекомендовать показатели η и η*.
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Рис. 5. Влияние калибрующего пояска на величину снижения 
критерия эффективности формоизменения η при коэффициенте 

вытяжки 1,15 (а, б) и 1,35 (в − е) в зависимости от угла α:
а, в, д − σq = 0; б, г, е − σq = 250 МПа; 1 − f = 0,05; k = 0,25;

2 − f = 0,15; k = 0,25; 3 − f = 0,15; k = 1,25

Fig. 5. The effect of the girdle on reduction magnitude of sizing criterion 
η of effi ciency of forming with drawing ratio 1.15 (а, б) and 1.35 (в − е) 

in dependence from the angle α:
а, в, д – σq = 0; б, г, е – σq = 250 MPa; 1 – f = 0.05; k = 0.25;

2 – f = 0.15; k = 0.25; 3 – f = 0.15; k = 1.25
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Abstract. Results of calculation of the axial stress, the absolute margin 
of safety, safety I.L. Perlin factor for wire were determined and the 
authors proposed criteria for evaluating the effectiveness of forming 
at drawing round solid profi le. At the optimum value of the angle of 
drawing, when the axial stress is minimal, can be observed maximum 
values of the safety factor and the proposed performance criteria of 
forming. 
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Аннотация. Представлены результаты теоретических и экспериментальных исследований нового метода листовой штамповки, обеспечиваю-
щего регулируемый нагрев заготовки до заданной температуры и последующее ее деформирование двусторонним воздействием продуктов 
сгорания газовых смесей. Доказана возможность нагрева штампуемой заготовки непосредственно в полости матрицы до интервала темпе-
ратур горячей обработки. При этом время нагрева заготовки составляет менее 1 с, а давление горючей газовой смеси в зависимости от ма-
териала и толщины заготовки – 0,5 – 2,0 МПа. Получены зависимости для расчета параметров процесса штамповки. Экспериментальные 
исследования показали, что при данном методе за счет нагрева заготовки создаются благоприятные условия для ее деформирования. Это 
обеспечивает штамповку деталей сложной формы за один технологический переход, используя при этом сравнительно простую оснастку, 
что существенно снижает себестоимость штампуемых деталей. Благодаря этому и невысокой стоимости используемого оборудования 
данный метод штамповки может найти эффективное применение в промышленном производстве. 

Ключевые слова: листовая штамповка, газовая штамповка, нагрев листовой заготовки, устройство для листовой штамповки, газообразная топ-
ливная смесь, пластичность, горячая обработка.

Листовая штамповка обеспечивает высокое качест-
во получаемых деталей и малый расход материала. 
Поэтому она широко используется для производства 
деталей машин и аппаратов. При этом штамповка осу-
ществляется в холодном состоянии листовой заготовки, 
т.  е. при температуре окружающей среды. При такой 
температуре пластичность многих материалов невысо-
ка. Поэтому штамповка деталей сложной формы чаще 
всего производится за несколько технологических пере-
ходов, используя на каждом из них разную штамповую 
оснастку. Нередко между этими технологическими пе-
реходами производится также термообработка заготов-
ки. Это значительно удорожает производство деталей. 

Увеличение пластичности заготовки можно обеспе-
чить путем ее нагрева. Однако листовая заготовка быст-
ро остывает из-за большой площади ее поверхности. Это 
очень затрудняет осуществление листовой штамповки в 
горячем состоянии заготовки. Тем не менее, при штам-
повке труднодеформируемых материалов в некоторых 
случаях используют нагрев заготовки путем длительного 
воздействия на нее горячего газа [1,  2]. Нагрев заготовки 
производят также при помощи электрического тока не-
посредственно в полости штамповой оснастки. Однако 
эти методы нагрева заготовки чрезмерно дорогостоящие 
и не нашли широкого применения.

Целью данной работы является разработка нового 
метода листовой штамповки, обеспечивающего кратков-
ременный нагрев заготовки до заданной температуры и 
последующее ее деформирование, и оборудования для 
ее реализации. Для достижения этой цели поставлены 
следующие задачи: разработка нового метода штампов-
ки; оценка возможности нагрева этим методом заготовки 

до заданной температуры; разработка оборудования и 
практическая апробация новой технологии штамповки.

Для решения этих задач использована газовая штам-
повка [3], осуществляемая под действием давления газа 
и реализуемая при помощи различных устройств [4,  5], 
принцип работы которых основан на потреблении энер-
гии горючих газовых смесей. При газовой штамповке 
в процессе деформации заготовка также нагревается 
под воздействием газа и ее температура повышается до 
200  –  350  °С. Однако этого не достаточно для существен-
ного повышения пластичности заготовки, в частности 
стальных заготовок. Для обеспечения нагрева заготов-
ки до интервала температур горячей обработки необхо-
димо предотвратить контакт заготовки с поверхностью 
матрицы в период ее нагрева. Исходя из этих предпосы-
лок, авторами разработан метод газовой штамповки с 
двухсторонним нагревом заготовки. На рис.  1 представ-
лено устройство, реализующее этот метод штамповки. 
Устройство содержит матрицу 1 и камеру сгорания 2, 
которые снабжены средствами для подачи компонентов 
газообразной топливной смеси, ее зажигания и выпуска 
продуктов сгорания. Штампуемая заготовка 11 устанав-
ливается между матрицей и камерой сгорания и зажима-
ется кольцевым поршнем  13. Через впускные клапаны 
4 и 9 в камеру сгорания и в полость матрицы подаются 
компоненты топливной смеси, например горючий газ и 
сжатый воздух. В мат рице и камере сгорания образуется 
топливная смесь одинакового давления, которая поджи-
гается свечами  5 и 7. В результате сгорания топливной 
смеси давление и температура в матрице и камере сго-
рания многократно увеличивается. При этом под двух-
сторонним воздействием продуктов сгорания заготовка 
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интенсивно нагревается. При достижении заданного ин-
тервала температур открывается выпускной клапан 8 и 
газ из матрицы выпускается. Давление в полости матри-
цы падает. При этом под действием давления газа, нахо-
дящегося в камере сгорания, заготовка деформируется и 
заполняет полость матрицы. После завершения процесса 
штамповки открывается выпускной клапан 6 и газ из ка-
меры сгорания выпускается.

На базе уравнений теплопроводности, конвективного 
теплообмена и теплового баланса [6] проведено исследо-
вание нагрева заготовки при данном методе штамповки. 
При этом установлено, что вследствие высокой интенсив-
ности нагрева, температура по толщине листовой заготов-
ки существенно не изменяется, т. е. по всей ее толщине 
температура примерно одинаковая. Время, необходимое 
для нагрева заготовки до заданной температуры, может 
быть определено по следующей зависимости [7]:

       (1)

где s – толщина заготовки; ρз , cз – плотность и удельная 
теплоемкость материала заготовки; tз – температура за-
готовки; (tг  –  tз )с – среднее значение перепада темпера-
тур между газом и заготовкой; α – коэффициент тепло-
отдачи. Расчеты по этому уравнению показали, что в 
зависимости от параметров заготовки длительность 
процесса нагрева составляет 0,3  –  0,6  с. Этого време-
ни вполне достаточно для нагрева заготовки толщиной 
1  –  2  мм до интервала температур горячей обработки.

Положительные результаты теоретического анализа 
процесса нагрева заготовки дали основание для создания 
оборудования, реализующего данный метод штамповки. 

Были проведены экспериментальные исследования 
процесса нагрева штампуемой заготовки [8], результа-
ты которых представлены на рис.  2, из которого следу-
ет, что интенсивный нагрев заготовки происходит при 
длительности нагрева до 0,3  –  0,5  с. При дальнейшем 
увеличении времени нагрева скорость роста темпера-
туры существенно снижается. Исходя из этого, а также 
учитывая, что в процессе нагрева заготовки снижается 
давление газа вследствие его охлаждения, время нагрева 
следует установить в пределах 0,3  –  0,5  с. Из  рис.  2 вид-
но, что температура заготовки существенно зависит от 
давления топливной смеси, с ростом давления интенсив-
ность ее нагрева увеличивается. В  частности, давление 
топливной смеси 0,7  МПа обеспечивает нагрев стальной 
заготовки толщиной 1  мм до 700  –  750  °С. Увеличение 
давления топливной смеси до 1  МПа позволяет повы-
сить температуру заготовки до 900  °С, что соответствует 
интервалу температур горячей обработки стали. Следует 
отметить, что в уравнении (1) влияние давления газа от-
ражается через коэффициент теплоотдачи α, с увеличе-
нием давления величина α повышается. 

Вычисленные по уравнению (1) значения темпера-
туры заготовки при различных значениях времени на-
грева и давления топливной смеси удовлетворительно 
согласуются с экспериментальными данными, расхож-
дение их не превышает 12  –  15  %. Проведенные теоре-
тические и экспериментальные исследования в целом 
показали, что при определенном сочетании давления 
топливной смеси и длительности нагрева можно обес-
печить нагрев штампуемой заготовки до интервала тем-
ператур горячей обработки.

Для определения необходимой величины давления 
топ ливной смеси было проведено исследование процес-
са деформирования нагретой листовой заготовки под 
воздействием газа. При этом получена зависимость для 
определения величины давления топливной смеси, необ-
ходимой для осуществления процесса штамповки  [8],

Рис. 1. Схема устройства для газовой штамповки:
1 – матрица; 2 – камера сгорания; 3 – болт; 4, 8 – впускные клапа-
ны; 5, 7 – свечи зажигания; 6, 9 – выпускные клапаны; 10 – гайка; 
11 – заготовка; 12 – полость; 13 – кольцевой поршень; 14 – канал

Fig. 1. Scheme of the device for gas forming:
1 – matrix; 2 – combustion chamber; 3 – bolt; 4, 8 – intake valves;
5, 7 – combustion candles; 6, 9 – exhaust valves; 10 – nut; 11 – the 

workpiece; 12 – cavity; 13 – the annular piston; 14 – channel

Рис. 2. Изменение во времени температуры стальной заготовки 
толщиной 1 мм при различных давлениях топливной смеси, МПа:

1 – 0,3; 2 – 0,5; 3 – 0,7

Fig. 2. Graphics of the variation in time of temperature of the steel billet 
with thickness of 1 mm at different pressures of the fuel mixture, MPa:

1 – 0.3; 2 – 0.5; 3 – 0.7
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    (2)

где s – толщина заготовки; σs – предел текучести мате-
риа ла заготовки при температуре штамповки; λ – сте-
пень повышения давления в результате сгорания топлив-
ной смеси при постоянном объеме; β – степень снижения 
давления из-за охлаждения газа при нагреве заготовки; 
Rmin – минимальный радиус кривизны формообразую-
щей части матрицы; Vм – объем полости матрицы; Vк – 
объем камеры сгорания; k – показатель адиабаты.

Для проверки полученной зависимости, а также 
оценки технологических возможностей данного метода 
штамповки были проведены экспериментальные иссле-
дования. При этом штамповали сферообразные днища 
разной глубины, панели сотовой конструкции и панели 
спиральных теплообменников, показанные на рис.  3  и  4. 

Днища штамповали из стальной листовой заготовки 
толщиной 1  мм, используя при этом цилиндрическую 
матрицу диаметром 400  мм. При этом камеру сгорания и 
матрицу последовательно наполняли топливной смесь ю. 
Затем одновременно поджигали топливные смеси в 
обеих полостях, после чего через 0,5  –  0,6  с осуществ-
ляли выпуск продуктов сгорания из полости матрицы. 
Эксперименты показали, что для штамповки днища из 
стальной заготовки толщиной 1  мм достаточно давления 
топливной смеси 0,2  –  0,3  МПа в зависимости от глуби-
ны днища. Эти значения давления удовлетворительно 

согласуются с величиной давления, полученной по урав-
нению (2), их расхождение не превышает 15  %.

Штамповку панелей сотовой конструкции с раз-
мером ячеек 90×90  мм производили из алюминиевого 
листа толщиной 2  мм, используя решетчатую матрицу. 
Аналогичные конструкции используются в авиастрое-
нии. Их изготовляют фрезерованием или изотермиче-
ской формовкой [9]. При штамповке панелей сотовой 
конструкции наполнение камеры сгорания и матрицы 
топливной смесью и ее зажигание осуществлялось так-
же, как при штамповке днищ, но выпуск продуктов сго-
рания из матрицы производили через 0,3  –  0,4  с после 
зажигания топливной смеси. Эксперименты показали, 
что давление топливной смеси 0,3  –  0,4  МПа достаточ-
но для получения деталей хорошего качества. 

В пищевых производствах используются спираль-
ные теплообменники [10], в которых канал для течения 
теплоносителя имеет форму спирали. В данном случае 
канал имел форму спирали Архимеда с шагом 30  мм, что 
наиболее приемлемо для создания компактных спираль-
ных теплообменников. Штамповку панелей со спираль-
ным каналом производили из алюминиевого листа тол-
щиной 2  мм. Штамповая оснастка состояла из матрицы 
со спиральным каналом и прижимного кольца для зажи-
ма фланца заготовки. Время нагрева заготовки составля-
ло 0,3  –  0,4  с. Проведенные эксперименты показали, что 
при давлении топливной смеси 0,5  –  0,6  МПа обеспечи-
вается хорошее качество получаемой детали.

Обобщая изложенное, можно заключить следующее. 
Разработанный метод газовой штамповки с двухсторон-
ним нагревом заготовки обеспечивает ее нагрев до задан-
ной температуры и последующее деформирование, что 
создает благоприятные условия для штамповки деталей 
сложной формы. При этом максимальная температура 
заготовки зависит от давления горючей газовой смеси и 
длительности нагрева заготовки. Необходимая величи-
на давления газовой смеси в зависимости от материала 

Рис. 3. Сферообразные днища и панель сотовой конструкции

Fig. 3. The sphere-like bottom and honeycomb panel

Рис. 4. Панель со спиральным каналом

Fig. 4. Panel with the spiral channel
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и толщины заготовки составляет 0,5  –  2,0  МПа, опти-
мальная величина длительности нагрева – 0,3  –  0,5  с. 
Данный метод штамповки обладает широкими техноло-
гическими возможностями и позволяет штамповать де-
тали сложной формы за один технологический переход, 
используя сравнительно простую штамповую оснастку, 
что существенно снижает себестоимость штампуемых 
деталей. Оборудование, осуществляющее данный метод 
штамповки, отличается компактностью, малой металло-
емкостью и невысокой стоимостью. Благодаря этим дос-
тоинствам данный метод штамповки может найти эф-
фективное применение в промышленном производстве, 
особенно в мелкосерийном и опытном производствах.
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Abstract. The article describes the results of theoretical and experimental stud-
ies of a new method of stamping with regulated heating of workpiece to a 
predetermined temperature and its subsequent deformation by bilateral ex-
posure of combustion products of gas mixtures. The  authors demonstrated 
the possibility of heating the formed preform directly into the die cavity 
until the hot working temperature range. At  this time, heating of the billet 
is less than 1 s, and the pressure of the combustible gas mixture depend-
ing on the material and thickness of the preform is 0.5 ... 2.0 MPa. The 
dependences of the parameters are determined for the calculation of the 
stamping process. Experimental studies have shown that this method by 
heating the workpiece creates favorable conditions for its deformation. This 
provides stamping parts with complex shapes in a single technological tran-
sition, using relatively simple die tooling, signifi cantly reduces the cost of 
the stamped parts. Due to this and the low cost of the used equipment, this 
method of stamping can fi nd effective application in industrial production. 

Keywords: stamping, gas-forming, heating of the slab, device for stamping, 
gaseous fuel mixture, plasticity, hot working.
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Аннотация. В настоящее время одним из востребованных видов металлопродукции являются стальные трубы конструкционного назначения. 
Важнейшими их характеристиками являются точность размеров и чистота поверхности, высокий уровень механических свойств и служеб-
ных характеристик. Особое внимание уделяется точности внутреннего канала труб, так как этот параметр определяет эксплуатационную 
надежность и экономическую эффективность их применения. Одним из наиболее эффективных способов повышения точности является 
раздача трубы на оправке. Для исследования точности труб целесообразно использовать пакеты конечно-элементного моделирования. 
Их применение позволило исследовать внеконтактную раздачу на входе и выходе из очага деформации, неравномерность деформации и 
коэффициент повышения точности. Определение этих характеристик является важным условием для разработки оптимальных режимов 
деформации и конструкции инструмента для получения особоточных труб по внутреннему диаметру. 

Ключевые слова: горячекатаные трубы, точность внутреннего канала труб, показатель точности, раздача труб на оправке.

Стальные трубы являются одним из самых востре-
бованных видов металлопроката. Они нашли широкое 
применение во многих отраслях промышленности. 
Н аиболее важными характеристиками, определяющи-
ми их срок эксплуатации, надежность и экономичес-
кую эффективность, являются механические свойства, 
чистота поверхности и точность размеров. Холодноде-
формированные трубы отличаются высокой точ ностью 
размеров и чистотой внутренней поверхности. Точ-
ность размеров и чистота внутренней поверхности во 
многом определяют срок службы труб в таких отрас-
лях, как нефтедобывающая и нефтеперерабатывающая 
промышленность, атомная энергетика, химическое 
машиностроение и др. Однако применение холодноде-
формированных труб не всегда экономически целесо-
образно ввиду их высокой стоимости. Эффективным 
способом повысить точность внутреннего диаметра 
и качество внутренней поверхности горячекатаных 
труб является операция калибрования способом раз-
дачи трубы на оправке. Например, в соответствии с 
ГОСТ  Р  52203-2004, наружный диаметр насосно-ком-
прессорной трубы 73×5,5  мм может быть в диапазоне 
от 72,2 до 73,8  мм, а толщина стенки – от 4,8 до 5,9  мм. 
Таким образом, внутренний диаметр трубы находится в 
диапазоне от 60,4 до 64,2  мм. Этот диапазон значений 
можно уменьшить, применяя калибровку внутреннего 
диаметра труб. Кроме того, способом раздачи трубы 
уменьшаются величины шероховатости: для горяче-
катаных труб Ra  =  40  –  50  мкм; для холоднодеформи-
рованных Ra  ≤  0,5  −  0,6  мкм. Повышение точности 
внутреннего диаметра и уменьшение шероховатости 
поверхности способствуют уменьшению интенсивнос-
ти коррозионных процессов и образованию асфальто-

солевых отложений и, соответственно, повышению 
долговечности труб при добыче нефти.

При раздаче трубы на оправке происходит одновре-
менное увеличение внутреннего диаметра, изменение 
толщины стенки и длины трубы, а также уменьшение 
шероховатости на внутренней поверхности. Закономер-
ности их изменения, а также изменение силы раздачи в 
зависимости от способа и режимов процесса являются 
предметом исследования. 

В большинстве работ [1  –  5] основной целью яв-
лялось изучение силовых нагрузок процесса раздачи. 
Особенности формоизменения и точность труб после 
раздачи практически не рассматривались. С учетом 
выше изложенного целями данной работы являлись ис-
следования внеочаговой упруго-пластической дефор-
мации и изменения диаметра внутренней поверхности 
трубы в результате калибрования, оценка эффективнос-
ти процесса калибрования способом раздачи и разра-
ботка технических предложений повышения точности 
размеров труб при калибровании на оправке.

В работе методом конечно-элементного моделиро-
вания (МКЭ-моделирования) с помощью программно-
го комплекса Deform-3D исследовано формоизменение 
трубы при раздаче, определены границы зоны внекон-
тактной пластической деформации, дана оценка точно-
сти труб после раздачи. На рис.  1,  а представлен очаг 
деформации для одного из вариантов численного реше-
ния методом МКЭ. Граница начала пластической дефор-
мации определялась по интенсивности пласти чес кой 
деформации εи – пластическая деформация наступает 
при достижении величины 0,002. Участок, на котором 
начиналось сужение внутреннего диаметра трубы был 
принят как конец внеконтактного участка раздачи трубы. 
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На рис.  1,  б изображена схема очага деформации, в соот-
ветствии с которой исследовались величины, характери-
зующие внеконтактную пластичес кую деформацию.

Раздача происходит за счет перемещения оправки, 
соединенной с тяговым органом волочильного стана. 
Очаг деформации трубы при раздаче состоит из нес-
кольких характерных участков (рис.  1,  а): линейного 
участка непосредственного контакта трубы и конусной 
оправки, являющегося геометрическим очагом дефор-
мации длиной lгеом и двух криволинейных участков на 
входе и выходе, являющихся зонами внеконтактной 
пластической деформации. Общая длина очага плас-
тической деформации равна lфакт . Величина увеличения 
внутреннего диаметра трубы δ является характеристи-
кой внеочаговой пластической деформации на выходе 
из очага деформации, а величина уменьшения внутрен-
него диаметра трубы u характеризует упругое разгруже-
ние трубы. Внеочаговая упругопластическая деформа-
ция характеризуется степенью внеконтактной раздачи 

трубы на входе в очаг деформации  и 

на выходе  

При решении задачи раздачи трубы в качестве моде-
ли материала трубы использована упруго-пластическая 
упрочняемая среда, в качестве материала была выбрана 
сталь AISI-1045 из библиотеки материалов Deform-3D, 
являющаяся аналогом стали 45. Угол конусности рабо-
чей части оправки принят равным 12°, а диаметр ка-
либрующей части оправки dопр  =  64  мм. Внутренний 
диаметр трубы в исходном состоянии в зависимости от 
ее точности может иметь любое значение из диапазо-
на, указанного в таблице. Коэффициент толстостенно-
сти труб имел два значения m = 1,15 и 1,2, где m равна 
отношению наружного диаметра к внутреннему. Трубы 
раздавались со степенью раздачи ε  =  0,5  –  5,0  %, где 

В качестве оценки соотношения длины геометри-
ческого и фактического очага деформации выбрано 
отношение lгеом / lфакт . На рис.  2 представлен график за-

висимости отношения lгеом / lфакт от степени раздачи ε, 
из которого видно, что при всех степенях деформации 
сохраняется низкое значение lгеом / lфакт (от 0,07 до 0,14), 
из чего следует, что для обеспечения высокой точности 
труб в процессе раздачи крайне важно обеспечивать 
осевую симметрию трубы и оправки. 

Точность калиброванных труб зависит от величины 
внеконтактной деформации на выходе Δε1 . На рис.  3 
приведены графики зависимости степени внеконтакт-
ной деформации на входе Δε0 и на выходе Δε1 от степени 
раздачи ε. Из графиков видно монотонное возрастание 
обеих величин от степени раздачи, причем для более 
тонкостенных труб наблюдается большая степень вне-
контактной деформации на входе и выходе.

В данной работе точность внутреннего диаметра труб 
оценивалась отношениями: 

до раздачи   

где  

Рис. 1. Очаг деформации при МКЭ-моделировании процесса раздачи (а) и схема очага деформации (б)

Fig. 1. Deformation zone in the FEM simulation of the process of expansion (a) and scheme of the deformation zone (б)

Рис. 2. Зависимость отношения длины геометрического и факти-
ческого очага деформации lгеом / lфакт от степени раздачи при m:

1 – 1,15; 2 – 1,20

Fig. 2. The dependence of the ratio of the geometric and the actual 
deformation zone with lengths lgeom / lact from an expansion ratio, m:

1 – 1.15; 2 – 1.20
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после раздачи  

где  

Значение диаметра оправки в вычислительном экс-
перименте было пос тоян ным (dопр  =  64  мм), а внут-
ренний диаметр трубы имел значение в диапазоне от 
60,8  до 63,68  мм. После калибрования трубы раздачей 
на оправке диапазон сужался, следовательно повыша-
лась точность внут реннего диаметра труб (см. табли-
цу). Исследование было выполнено для показателей 
сил трения по Зиббелю ψ = 0,05; 0,15; 0,25.

Эффективность калибрования оценивалась измене-
нием отношения p0 / p1 . Исходные данные и результаты 
изменения точности приведены в таблице для ψ = 0,15.

При раздаче трубы с малой степенью раздачи 
ε  =  0,5  % внутренний диаметр трубы стал меньше диа-
метра оправки, а с ростом степени раздачи ε  >  1,0  %, 

dвн1  >  dопр . На рис.  4 приведен график коэффициента 
повышения точности, из которого видно, что в области 
значений степени раздачи ε  =  1  –  2  % эффективность 
калибрования внутреннего диаметра труб имеет наи-
большее значение, а с ростом ε до 5  % эффективность 
снижается. С ростом показателя сил трения отношение 
p0 / p1 становится меньше. 

Значение показателя точности внутреннего диаме-
тра труб после калибрования можно определить, если 
известны величины внеочаговой деформации на выхо-
де δ и уменьшения внутреннего диаметра в результате 

разгрузки u, тогда . При степени раз-

дачи ε  =  0  –  2  % (см.  рис.  4) значения величины внео-
чаговой деформации на выходе δ и упругой усадки u 
соизмеримы. При увеличении степени раздачи эффек-
тивность калибрования падает, так как величина внео-
чаговой раздачи δ превышает величину упругой усад-

Результаты вычислительного эксперимента
 

Исходный 
внутренний 

диаметр d0 , мм

Относи тельная 
толщина 
стенки m

Показатель разброса 
значений внутренних 
диаметров труб p0, %

Степень 
раздачи 
ε, % 

Конечный 
внутренний 

диаметр d1, мм 

Показатель разброса 
значений внутренних 
диаметров труб после 
калибрования p1, %

Коэффи циент 
повышения 

точности p0 /p1

63,68 1,15 0,25 0,5 63,98
0,03 8,06

63,68 1,2 0,5 63,96
63,36 1,15

0,5
1 64,05

0,055 9,09
63,36 1,2 1 63,98 
62,72 1,15

1,01
2 64,14

0,11 9,18
62,72 1,2 2 64,11
62,08 1,15

1,52
3 64,27

0,21 7,24
62,08 1,2 3 64,23
61,44 1,15

2,04
4 64,73

0,57 3,57
61,44 1,2 4 64,62
60,8 1,15

2,56
5 65,07

0,83 3,08
60,8 1,2 5 64,9

Рис. 3. Зависимость степеней внеконтактной деформации на входе (а) и выходе (б) от степени раздачи при m:
1 – 1,15; 2 – 1,20

Fig. 3. The dependence of the degrees of non-contact deformation at the inlet (a) and outlet (б) from an expansion ratio, m:
1 – 1.15; 2 – 1.20
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ки  u. Разница между этими величинами увеличивается 
с ростом степени раздачи ε.

Таким образом, разработана методика изучения 
точности внутреннего диаметра труб при раздаче на 
оправке с использованием пакета МКЭ-моделирова-
ния и изучения формоизменения трубы при раздаче с 
учетом упруго-пластической деформации во внеоча-

говых зонах на входе и на выходе очага деформации. 
Результаты компьютерного моделирования показали, 
что за счет введения операции калибрования возможно 
уменьшение диапазона разброса значений внутренних 
диаметров горячекатаных труб как минимум в 3  раза. 
Для успешного проведения операции калибрования 
важно обеспечивать осевую симметрию трубы и оправ-
ки, а наибольшая эффективность процесса калиброва-
ния внутреннего диаметра труб достигается при малой 
степени раздачи в диапазоне от 1 до 2  %.
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Abstract. At present, one of the highly demanded types of metal products is 
steel pipe for constructional purposes. The most important characteris-
tics are its  dimensional accuracy and surface fi nish, high level 
of mechanical properties and operating characteristics. Particular at-
tention is paid to the precision of the internal channel of pipes, because 
this parameter determines the reliability and cost-effectiveness of their 
use. One of the most effective ways to increase the precision of the 
internal channel is pipe expansion by a mandrel. To investigate the ac-
curacy of pipes a program of fi nite element simulation should be used. 
This has allowed us to investigate the extrafocal expansion at the inlet 
and outlet of the deformation zone, the inhomogeneity of deformation 
and the increasing pipe accuracy. The evaluation of these character-
istics is an important factor for developing optimal conditions of de-
formation and tool design high-precision pipes in order to produce in 
terms of their inner diameter. 

Keywords: hot-rolled pipes, the precision of the internal channel in pipes, 
accuracy criterion, pipe expansion by a mandrel.
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Аннотация. Актуальной задачей для ОАО «Уральская сталь» является определение рациональной длины поддерживающей системы на раме 
кристаллизатора для предотвращения образования выпуклости узких граней слябов с размерами поперечного сечения 270×1200 мм. 
Для  решения этой задачи использована методика, основанная на сравнении прочности затвердевшей корочки узкой грани заготовки в раз-
личных точках длины отливаемого сляба и расчетного значения распирающего давления жидкого металла на корочку. Прочность затвер-
девшей корочки сляба в условиях возможности пластической деформации оболочки может характеризоваться условным пределом текуче-
сти разливаемой стали. Экспериментальное определение условного предела текучести литой стали 09Г2С, 15ХСНД и Ст3сп проведено на 
высоко-температурной установке Zwick/Roell Z1600H в интервале температур 900 − 1400 ºС. Величина распирающего давления жидкого 
металла, воздействующего на затвердевшую корочку сляба, рассчитана по разработанной методике, позволяющей учитывать конкретные 
условия разливки для рассматриваемой МНЛЗ. При сравнении величин экспериментальных и расчетных параметров установлено, что 
затвердевшая корочка узкой грани сляба толщиной 270 мм начинает выдерживать распирающее давление расплава на удалении от зеркала 
металла, равном 1610 мм. С учетом высоты металла в кристаллизаторе (около 800 мм) длина поддерживающей системы узких граней за-
готовки должна составлять 810 мм. Это возможно в том случае, если количество поддерживающих роликов диаметром 130 мм для каждой 
стороны заготовки будет увеличено с четырех до пяти. В результате исследований определена рациональная протяженность поддержива-
ющей системы, расположенной на раме кристаллизатора, для предотвращения образования выпуклости узких граней слябовой заготовки 
с размерами поперечного сечения 270×1200 мм в условиях ОАО «Уральская Сталь». 

Ключевые слова: непрерывнолитой сляб, узкие грани, выпуклость, рама кристаллизатора, поддерживающая система, рациональная длина.

В ОАО «Уральская Сталь» слябовая непрерывноли-
тая заготовка шириной 1200 мм и толщиной 190 или 
270  мм отливается на одноручьевой машине непрерыв-
ного литья заготовок (МНЛЗ) фирмы SMS Demag. Ма-
шина криволинейного типа с вертикальным участком 
имеет базовый радиус 10,5 м и металлургическую длину 
30,3  м. На выходе из кристаллизатора высотой 900  мм 
слябовая заготовка со всех сторон поддерживается ро-
ликами, закрепленными на раме кристаллизатора и рас-
положенными в один ряд. Значительная часть слябов 
толщиной 270  мм, вытягиваемых со средней скоростью 
0,9  м/мин, имела выпуклость узких граней величиной 
до 12  мм, в то время как на заготовках толщиной 190  мм 
при скорости вытягивания 1,25  м/мин этот дефект от-
сутствовал. В ранее проведенных исследованиях [1  –  5] 
установлена тесная взаимосвязь между выпуклостью 
узких граней сляба и степенью развития внутренних 
и поверхностных дефектов как отлитой заготовки, так 
и прокатанного из него толстого горячекатаного листа. 
В  дальнейшем поддерживающая система узких гра-
ней слябов была модернизирована путем увеличения 
количества роликов для каждой стороны с одного до 
четырех. Это позволило примерно вдвое уменьшить 

величину выпуклости узких граней слябовой заготовки 
толщиной 270  мм, но не привело к устранению данного 
дефекта полностью. Поэтому актуальной задачей ста-
ло определение рациональной длины поддерживающей 
системы на раме кристаллизатора для предотвращения 
образования выпуклости узких граней слябов с разме-
рами поперечного сечения 270×1200  мм.

Для решения поставленной задачи использована 
методика, основанная на сравнении прочности за-
твердевшей корочки узкой грани заготовки в различ-
ных точках длины отливаемого сляба и расчетного 
значения распирающего давления жидкого металла 
на корочку  [6]. В  результате такого сравнения можно 
определить точку на технологическом канале МНЛЗ, в 
которой вышеназванные параметры будут иметь оди-
наковые значения. Следовательно для предотвраще-
ния образования выпуклости на участке от выхода из 
кристаллизатора до установленной точки необходимо 
осуществлять роликовую поддержку узких граней от-
ливаемой заготовки. 

Прочность затвердевшей корочки сляба в услови-
ях возможности пластической деформации оболочки 
(без образования трещин) может характеризоваться 
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условным пределом текучести разливаемой стали. Ве-
личина этого параметра зависит как от химического 
состава металла, так и температуры затвердевшей ко-
рочки поверхностного слоя слябовой заготовки, кото-
рая должна определяться как средняя величина между 
температурой поверхности слябовой заготовки и тем-
пературой ликвидус разливаемой стали. Поиск значе-
ний условного предела текучести металла различного 
химического состава может осуществляться по спра-
вочным данным  [7,  8]. Однако эти данные редки и не 
всегда достоверны из-за трудностей с определением 
механических свойств металла в высокотемпературной 
области. Поэтому в ОАО «Уральская Сталь» проведено 
специальное исследование механических свойств ме-
талла поверхностного слоя непрерывнолитой слябовой 
заготовки [9,  10]. Образцы литой стали наиболее рас-
пространенных марок 09Г2С, 15ХСНД и Ст3сп выре-
зались из узких граней слябовых темплетов. Механи-
ческие свойства металла 36 образцов определялись на 
высокотемпературной установке Zwick/Roell Z1600H. 
Изменение значений условного предела текучести ме-
талла разного состава под влиянием температуры пока-
зано на рис. 1.

При проведении расчетов для верхней части лунки 
жидкого металла наибольший интерес представляет 
прочность металла при температуре 1200  –  1400   °С. 
Зависимость условного предела текучести металла 
(σТ ,  кПа) от температуры (t, °С) в вышеназванном диа-
пазоне аппроксимируется следующими уравнениями: 

Сталь      Уравнение регрессии 

09Г2С      σТ = 0,011705 t 2 – 35,433 t + 27 737; (1) 

15ХСНД    σТ = 0,013685 t
 2 – 41,10 t + 31 793; (2)

Ст3сп      σТ = 0,010205 t 2 – 31,583 t + 25 227. (3)

Высокие значения корреляционного отношения (бо-
лее 0,95) свидетельствуют о статистической значимо-
сти полученных зависимостей.

Из рис.  1 видно, что при самой высокой темпера-
туре испытаний 1400  °С предел текучести стали всех 
трех марок примерно одинаков. С понижением тем-
пературы до 900  °С различия в значениях условного 
предела текучести металла все более возрастают. Бо-
лее высокая прочность стали 15ХСНД и 09Г2С об-
условлена наличием в металле легирующих элемен-
тов. Меньшую прочность имеет сталь Ст3сп, поэтому 
определение рациональной протяженности поддер-
живающей системы узких граней сляба необходимо 
производить для условий отливки данной марки угле-
родистой стали.

Для оценки динамики условного предела текуче-
сти металла затвердевшей корочки по длине отлива-
емого сляба можно использовать полученное ранее 
уравнение регрессии (3). Как уже отмечалось ранее, 
в этом уравнении температура металла должна на-
ходиться как среднее значение между температурой 
поверхности узкой грани слябовой заготовки и тем-
пературой ликвидус разливаемой стали. Расчетные 
значения температуры ликвидус стали Ст3сп изме-
няются в интервале 1515  –  1518  °С. При повышении 
температуры ликвидус увеличивается температура 
затвердевшей корочки, что вызывает снижение ее 
прочности (см.  рис.  1). Поэтому для расчета было вы-
брано наибольшее значение температуры ликвидус, 
равное 1518  °С. Температура поверхности центра уз-
кой грани слябовой заготовки определялась согласно 
зависимости, полученной эмпирическим путем. Для 
этого в шести точках технологического канала МНЛЗ 
при разливке стали Ст3сп, 09Г2С и 15ХСНД десяти 
плавок было произведено около 180 измерений темпе-
ратуры поверхности узкой грани слябовой заготовки 
при помощи тепловизора FLIR  T640. Усредненные по 
плавкам результаты измерений температуры металла 
представлены на рис.  2.

Уравнение регрессии (см. рис.  2), описывающее из-
менение температуры поверхности в центре узкой гра-
ни сляба (tпов i , °С) по длине отлитой заготовки (li ,  мм) 
имеет следующий вид:

            (4)

По уравнениям (3) и (4) возможно построение гра-
фика изменения условного предела текучести затвер-
девшей корочки из стали Ст3сп по длине отливаемого 
сляба.

Как уже отмечалось ранее, согласно разработанной 
методике прочность корочки затвердевшего металла 
должна сравниваться с внутренним давлением расплава 
на корочку. Величину распирающего давления жидкого 
металла, воздействующего на затвердевшую корочку 
сляба, можно определить по формуле 

Рис. 1. Изменение условного предела текучести литого металла 
разного химического состава от температуры

Fig. 1. Changes in yield strength of cast metal with various chemical 
composition from the temperature
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         (5)

где Pраспi
 – распирающее давление жидкого металла на 

затвердевшую корочку в центре узкой грани сляба в i-й 
момент времени, кПа; ρж – плотность жидкого метал-
ла,  т/м3; Vжi

 – объем лунки жидкого металла в i-й мо-
мент времени, м3; g – ускорение свободного падения,  м/с2; 
ai , bi  – размеры лунки жидкого металла в поперечном 
сечении сляба по толщине и ширине заготовки в i-й мо-
мент времени, м; ξi – толщина затвердевшей корочки 
сляба в i-й момент времени, м.

В уравнении (5) присутствует параметр, характери-
зующий объем лунки жидкого металла в требуемый мо-
мент времени. С некоторым упрощением верхняя часть 
лунки жидкого металла в слябе на вертикальном участ-
ке рассматриваемой МНЛЗ может быть представлена в 
виде перевернутой усеченной четырехгранной пирами-
ды. Объем такой геометрической фигуры находится из 
уравнения [11]

   (6)

где hi – высота столба жидкого металла в i-й момент 
времени, м; ao , bo – размеры зеркала металла по узкой 
и широкой граням кристаллизатора соответственно, м. 

Размеры зеркала металла в верхней части лунки 
жидкого металла необходимо определять с учетом ве-
личины недолива расплава и конусности стенок сбор-
ного кристаллизатора слябовой МНЛЗ. 

Используемые в уравнениях (5) и (6) размеры лунки 
жидкого металла в ее поперечном сечении в требуемый 
момент времени следует рассчитывать по формулам

           ai = Ai – 2ξi ; (7)

           bi = Bi – 2ξi , (8)

где Ai , Bi – толщина и ширина отливаемого сляба в i-й 
момент времени с учетом термического конуса заготов-
ки, м. 

Толщина корочки затвердевшего металла в необхо-
димый момент времени определяется из уравнения [12] 

         (9)

где kз – коэффициент затвердевания разливаемой ста-
ли,  мм/мин0,5; w – скорость вытягивания сляба из крис-
таллизатора, м/мин.

Величина коэффициента затвердевания стали зави-
сит от химического состава и величины перегрева ме-
талла в промежуточном ковше МНЛЗ над температурой 
ликвидус. 

С использованием уравнений (5) – (9) были рассчита-
ны значения распирающего давления жидкого металла 
при отливке сляба сечением 190×1200  мм со скоростью 
вытягивания 1,25  м/мин и заготовки 270×1200  мм со 
скоростью 0,9  м/мин из стали Ст3сп. Величина перегре-
ва металла в промежуточном ковше над температурой 
ликвидус (1518  °С) была принята равной 20  °С. В  слоях 
жидкого металла от зеркала в кристаллизаторе до вы-
хода из него величина перегрева снижается линейно от 
принятой величины до нуля. В лунке жидкого металла с 
плотностью 7,2  т/м3 ниже кристаллизатора перегрев ме-
талла отсутствует. Коэффициент затвердевания металла 
(kз , мм/мин0,5) зависит от величины перегрева металла 
(∆tпер ,  °С) по следующей зависимос ти  [13]:

kз = 25,45 – 0,0475∆tпер .

В расчетах использованы данные о настройке крис-
таллизатора и роликовых секций при отливке слябовых 
заготовок сечением 190×1200 мм и 270×1200 мм.

Результаты расчетов представлены на рис.  3. Ана-
лиз данного рисунка показывает, что в слябе сечением 
190×1200  мм затвердевшая оболочка узкой грани уже 
на расстоянии 500  мм от зеркала металла в кристал-
лизаторе способна выдерживать внутреннее давление 
расплава, т. е. тогда, когда заготовка находится еще 
внут ри кристаллизатора. Поэтому образования выпук-
лости узких граней отливаемой заготовки толщиной 
190  мм не происходит. Совсем иная картина наблюда-
ется при отливке сляба с размерами поперечного се-
чения 270×1200  мм. В этом случае затвердевшая обо-
лочка узкой грани заготовки начинает выдерживать 
распирающее давление расплава на значительно боль-
шем удалении от зеркала металла – 1610  мм. С учетом 
того, что высота металла в кристаллизаторе составля-
ет 800  мм (при величине недолива расплава, равной 

Рис. 2. Изменение усредненной температуры поверхности узкой 
грани слябов по длине отливаемой заготовки

Fig. 2. Changes in the average surface temperature of the narrow side of 
the slabs along the length of the cast billet
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100  мм, в  кристаллизатор высотой 900  мм), длина 
поддерживаю щей системы узких граней заготовки 
должна быть равна 810  мм. Существующая на раме 
кристаллизатора система из четырех роликов обеспе-
чивает поддержку каждой узкой грани отливаемого 
сляба на расстоянии 640  мм от низа кристаллизатора, 
однако этого явно недостаточно. Для эффективной 
поддержки узких граней на раму под кристаллизато-
ром рекомендуется установить с каждой стороны по 
дополнительному ролику диаметром 130  мм.

Таким образом, в результате проведенных расче-
тов и экспериментальных исследований определена 
рациональная протяженность поддерживающей сис-
темы, расположенной на раме кристаллизатора, для 
предотвращения образования выпуклости узких граней 
слябовой заготовки с размерами поперечного сечения 
270×1200  мм в условиях ОАО «Уральская Сталь».
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RATIONAL LENGTH OF SUPPORTED SYSTEM OF NARROW FACES
OF CONCAST BILLET FOR PREVENTING ITS CONVEXITY

IZ V E S T I YA VUZO V.  CH E R N AYA ME TA L L U R G I YA = IZ V E S T I YA – FE R R O U S ME TA L L U R G Y.  2015.  VO L.  58.  NO.  1 ,  pp. 39–43.

Рис. 3. Изменение прочности корочки и внутреннего давления 
расплава на корочку узкой грани по длине слябов разного сечения 

из стали Ст3сп:
1 – давление расплава на корочку в слябе сечением 270×1200 мм; 
2 – давление расплава на корочку в слябе сечением 190×1200 мм; 

3 – условный предел текучести корочки из стали Ст3сп

Fig. 3. Changes in the strength of the crust and the internal pressure of 
the melt on the crust along the length of the narrow side of slabs with 

various cross sections of steel 3sp (Russian grade):
1 – pressure of the melt on the crust in the slab with cross-section of 
270×1200 mm; 2 – pressure of the melt on the crust in the slab with 

cross-section of 190×1200 mm; 3 – yield strength of steel crust
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Abstract. Urgent task for JSC “Ural Steel” is to determine the length of 
a rational supporting system on the frame of the mold to prevent the 
formation of bulges narrow edges of slabs with cross-sectional di-
mensions of 270×1200 mm. The technique is based on a comparison 
of the strength of the hardened crust narrow workpiece edge at dif-
ferent points in the length of the cast slab and the calculated value 
Expander pressure of liquid metal on the crust is used to solve this 
problem. Peel strength of the hardened slab in the possibility of plastic 
deformation of the shell may have yield strength of conventional cast 
steel. Experimental determination of the yield strength of cast steel 
grades 09G2S and 15HSND was conducted on high-temperature set-
ting «Zwick  /  Roell Z1600H» in the temperature range 900–1400 °C. 
The value Expander pressure of liquid metal acting on the hardened 
crust slab was designed by the developed technique, which allows 
to take into account the specifi c conditions for the considered caster. 
Comparing the experimental and calculated values of the parameters 
established that the hardened crust of the narrow side of the slab thick-
ness of 270 mm starts to withstand bursting pressure melt away from 
the metal mirror is equal to 1610  mm. With regard to the height of the 
metal mold (800 mm) length of the narrow sides of the support pre-
form should be 810  mm. This can be possible if the number of support 
rollers with a diameter of 130 mm for each side of the workpiece is in-
creased from four to fi ve. The studies identifi ed a rational extension of 
the supporting system located on the frame of the mold to prevent the 
formation of bulges narrow faces of slab blanks with cross-sectional 
dimensions of 270×1200 mm in terms of “Ural Steel”. 

Keywords: continuous cast slab, narrow face, bulge, support system, ra-
tional length.
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Аннотация. Представлены результаты исследования сварки взрывом пластин из рессорно-пружинной стали с некоторыми листовыми металла-
ми. Приведено обоснование выбранных металлов и их свойств. Показаны результаты прострела полученных композиций. Даны рекомен-
дации для использования полученных композиций в качестве бронеэлементов и выбора параметров процесса их получения. 

Ключевые слова: сварка взрывом, рессорно-пружинная сталь, алюминий, медь, титан, пластина, лист, бронежилет.

Бронежилеты, изготовленные по классу защитной 
структуры бронеодежды 3 и выше (по классификации 
государственного стандарта ГОСТ Р 50744-95. Броне-
одежда. Классификация и общие технические требо-
вания), должны иметь защитные структуры чисто ме-
таллические или комбинированные (из металлических, 
керамических или композиционных элементов).

К металлической броне относятся высокопрочные 
титановые и алюминиевые сплавы и собственно броне-
вая сталь [1]. Последняя используется наиболее широ-
ко, что обусловлено не в последнюю очередь фактором 
стоимости (листовой прокат из броневой стали дешев-
ле аналогичного проката из титановых сплавов в 25  раз, 
а проката из высокопрочных алюминиевых сплавов в 
5  раз [2]).

Рассмотрим особенности противопульной броневой 
стали (по классификации [3], не касаясь противосна-
рядной стальной брони), причем в аспекте класса за-
щитной структуры начиная с третьего.

Броневая сталь обеспечивает защиту до пятого клас-
са включительно по классификации ГОСТ  Р50744-95 
при толщине пластины до 6,5  мм (толщины больше 
6,5  мм неприменимы из-за ограничения по массе). 

Броневая сталь относится к среднелегированной 
среднеуглеродистой стали мартенситного класса [1]. 
Важным моментом является то, что высокая прочность 
этих сталей достигается закалкой на мартенсит и по-
следующим низким отпуском.

Из основных серийных противопульных броне-
вых сталей назовем сталь 44 (45ХНМФА, выплавка 
электро дуговым или электрошлаковым переплавом), 
44С, 96, СПС-43 (45СХНМА, выплавка электродуго-
вым переплавом), Ц-85, Ф-110. В работе [1] наиболее 
полно приведены номинальные системы легирования, 

способы получения и механические свойства некото-
рых броневых сталей российского и западного (США, 
Германия, Франция) производства.

Как указывается в работе [1], прочность этих бро-
невых сталей составляет 1750  –  2300  МПа, твердость 
50  –  58  HRC, относительное удлинение 8  –  12  %. 

Механические свойства одной из наиболее эффек-
тивных противопульных сталей СПС-43 (45СХНМА) 
в деталях толщиной 4,5  мм: σв  =  1700  –  1950  МПа, 
δs  =  10  –  13  %, твердость 48  –  52  НRС [4].

Отметим также, что сталь 44, применявшаяся в 
основном для средств индивидуального бронирования 
и закладных деталей бронетехники, в результате ее усо-
вершенствования, обеспечившего возможность ее сва-
ривания, применяется также для изготовления противо-
снарядной листовой брони [3].

Прочность броневых сталей, в сравнении со сред-
нелегированными конструкционными сталями, опреде-
ляется, главным образом, содержанием в них углерода.

В работе [4] указывается, что применяемая твер-
дость противопульной броневой стали лежит в диапа-
зоне 430  –  550  НВ или 44  –  52  HRC. Превышение верх-
ней границы диапазона твердости в броневых сталях 
приведет к хрупкому разрушению при обстреле: раско-
лу (сквозным протяженным трещинам) или отколу (от-
делению осколков брони с тыльной стороны).

Противопульная стальная броня выпускается по 
специальным техническим условиям в толщинах от 
2,2  мм горячей прокаткой [4]. Требуемые свойства до-
стигаются за счет термической обработки, включаю-
щей закалку и низкий отпуск.

Следует отметить, что обзор литературных источ-
ников по теме и ресурсов сети Интернет не принес 
информации о конкретном материале – стали для изго-
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товления стальных бронепанелей АДУ 14.05 толщиной 
3,8  (4,3)  мм, применявшихся в советских бронежилетах 
серии 6Б5.

Одним из возможных путей повышения пулестой-
кости является создание биметаллической брони с 
внешним слоем высокой твердости (55  –  60  HRC) и 
вязким тыльным слоем [1]. Получить такую биметал-
лическую броню можно сваркой взрывом, пакетной 
прокаткой и другими способами.

Исходя из вышеизложенного, представляется рацио-
нальным провести исследования получения биметалли-
ческой брони из конструкционной высокоуглеродистой 
стали после термообработки, плакированной взрывом 
вязким материалом, таким, например, как медь или 
алюминий.

Цель работы – экспериментальное обоснование воз-
можности качественного плакирования взрывом высо-
коуглеродистой конструкционной стали (на примере 
стали 65Г) некоторыми металлами и сплавами с целью 
расширения номенклатуры композиций биметалличес-
кой брони (на основе обычных, не специальных сталей 
в качестве слоя высокой твердости и некоторых цвет-
ных металлов и сплавов в качестве вязкого слоя).

Было предложено использовать в качестве материа-
ла слоя высокой твердости сталь 65Г. На предприя тиях 
г.  Кременчуга для производства упругих элементов 
используются горячекатаные полосы из стали 65Г по 
ГОСТ  14959-79. Прокат из рессорно-пружинной угле-
родистой и легированной стали. Технические условия. 

Сортамент горячекатаного полосового проката из 
этой стали и предельные отклонения по размерам соот-
ветствует требованиям ГОСТ  103-76 (СТ  СЭВ  3900-82). 
Полоса стальная горячекатаная. Сортамент.

Сталь 65Г, недорогая и достаточно технологичная, 
применяется для производства пружин, рессор и дру-
гих деталей, к которым предъявляются требования по-
вышенной износостойкости, и работающих без удар-
ных нагрузок. Благодаря высокому модулю упругости 
эта сталь применяется для изготовления жестких (сило-
вых) упругих элементов, в том числе и силовых упру-
гих элементов приборов [5].

Следует отметить, что для изготовления сердечни-
ков пуль с повышенной проникающей способностью 
(пули с термически упрочненным сердечником) приме-
няется близкая по составу и свойствам сталь 70Г [4].

Рессорно-пружинные стали с повышенным содер-
жанием углерода (0,5  –  0,7  %) для получения высоких 
пределов упругости, выносливости и релаксацион-
ной стойкости подвергаются закалке и отпуску при 
420  –  520  °С. При этом образуется троостит, отличаю-
щийся стабильной дислокационной структурой. 

Твердость стальных пластин из стали 65Г размера-
ми 350×45×6  мм в отожженном состоянии составляла 
28  –  30  HRC, в закаленном состоянии – 50  –  55  HRC.

В качестве плакировки использовались следующие 
металлы:

– алюминий АД0, пластины размером 350×135×6  мм, 
отожженные (твердость 28  –  30 HRC);

– сталь 3, пластины размером 350×45×2 мм;
– сталь 3, пластины размером 350×45×1 мм;
– медь М1, пластины размером 350×135×1,5 мм;
– титан ВТ22, пластины размером 234×135×3 мм.
Отмечается [2], что для бронепластин нашли приме-

нение титановые двухфазные α  +  β-сплавы, такие как 
ВТ14 (противоосколочная броня), ВТ23 (противопуль-
ная броня) и другие, имеющие хорошее сочетание ме-
ханических и технологических свойств [6]. 

Для плакирования взрывом необходимы листы из 
титановых сплавов.

В данном случае был применен деформируемый ти-
тановый сплав ВТ20 – псевдо-α-сплав (по классифика-
ции [7], химический состав – по ГОСТ  19807-91. Титан 
и сплавы титановые деформируемые. Марки, механи-
ческие свойства – по ГОСТ  22178-76. Листы из титана 
и титановых сплавов. Технические условия). Приме-
нялись листы в отожженном и правленом состоянии, с 
обычной отделкой поверхности.

Выбор данной марки титанового сплава основывается 
на том, что близкие по составу и по свойствам сплавы име-
ют следующие ограничения: сплав ВТ14, выпускаемый в 
виде листов, применялся для противо осколочной брони, 
что сужает диапазон его использования; сплав ВТ23 – 
для противопульной брони в основном в виде поковок и 
штамповок; то же применение и для сплава ВТ22, о кото-
ром нет сведений, применялся ли он для бронеэлементов.

В сравнении со сплавом ВТ23, предел прочности 
сплава ВТ20 отличается незначительно, а относитель-
ное удлинение не отличается [6].

Отметим также, что при соединении титана со ста-
лью предполагается наличие тонкого листа ванадия 
между ними [8].

Использовались горячекатаные листы из стали ВСт3сп 
по межгосударственному стандарту ГОСТ  19903-74. 
Прокат листовой горячекатаный. Сортамент. 

Химический состав стали соответствует требова-
ниям межгосударственного стандарта ГОСТ  380-2005. 
Сталь углеродистая обыкновенного качества. Марки.

Применялись листы алюминия (межгосударствен-
ный стандарт ГОСТ  21631-76. Листы из алюминия и 
алюминиевых сплавов. Технические условия) марки 
АД0 (химический состав – по межгосударственному 
стандарту ГОСТ  4784-97. Алюминий и сплавы алюми-
ниевые деформируемые. Марки) толщиной 6 мм. 

Использовались листы меди (межгосударственный 
стандарт ГОСТ 495-92. Листы и полосы медные. Тех-
нические условия) марки М1 (химический состав – по 
межгосударственному стандарту ГОСТ 859-2001. Медь. 
Марки) толщиной 1,5 мм. 

Для получения требуемых скоростей детонации 
взрывчатого вещества при сварке взрывом широко ис-
пользуемый аммонит №  6ЖВ (или его аналог) необхо-
димо смешивать с инертными наполнителями, такими 
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как аммиачная селитра, кварцевый песок, поваренная 
соль, тальк.

В качестве взрывчатого вещества для плакирования 
взрывом применялась многократно показавшая свою 
эффективность свежеприготовленная смесь аммонита 
№  6ЖВ (ГОСТ  21984-76. Вещества взрывчатые про-
мышленные. Аммонит №  6ЖВ и аммонал водоустой-
чивые. Технические условия) с аммиачной селитрой 
(ГОСТ 2-85. Селитра аммиачная. Технические условия) 
в соотношении 1:1.

После установки на металлическое основания (пли-
ту) собранной композиции с обеспечением требуемых 
зазоров между слоями, на верхнем листе композиции 
устанавливали контейнер под заряд взрывчатого ве-
щества, высота бортов которого была равна требуемой 
толщине слоя заряда.

Технология подготовки и расчет режимов сварки 
взрывом принимались в соответствии с рекомендация-
ми работы [9].

Сваркой взрывом получены следующие композиции 
(рис.  1):

– сталь 65Г отожженная, 2 пластины + пластина 
медь М1 толщиной 1,5 мм. Пластины стали 65Г свари-
лись с медью;

– сталь 65Г отожженная, 3 пластины + пластина 
алюминий АД0 толщиной 6 мм. Все три пластины ста-
ли 65Г сварились с алюминием;

– полученная в предыдущем пункте композиция 
сваривалась со стороны алюминия с пластиной стали 3. 
Все три пластины сварились по толщине, причем отор-
вало одну трехслойную пластину;

– сталь 65Г закаленная, 3 пластины + пластина алю-
миний АД0 толщиной 6 мм + пластина стали 3 (со сто-
роны алюминия). Все пластины сварились по толщине;

– четырехслойный «сэндвич» титан + алюминий + 
+  титан + титан. Все пластины надежно сварились по 
толщине.

Технологический передел полученных сваркой 
взрывом заготовок бронепластин для получения окон-
чательной формы и толщины предполагает их горячую 
прокатку. Данная технология показала свою эффектив-
ность [10] и вполне приемлема для обработки заготовок 
бронепластин. 

Технология горячей прокатки биметаллов имеет 
свои особенности, отличающие ее от прокатки моно-
металлов. В частности, расчет обжатий по проходам 
требует учета отличия свойств составляющих компози-
цию слоев. Отметим, что авторами разработана и про-
ходит апробацию методика расчета режима обжатий 
при горячей пакетной прокатке биметалла «углеродис-
тая сталь  + нержавеющая сталь», позволяющая по ис-
ходным данным (исходные толщина пакета и толщина 
плакирующего слоя в нем, толщина готового листа и 
плакирующего слоя в нем) назначать необходимое ко-

Рис. 1. Композиции, полученные сваркой взрывом:
а – пластины стали 65Г, плакированные листовой медью; б – пластины стали 65Г, плакированные листовым алюминием; в – лист алюми-

ния, плакированного титаном (вид с одной стороны); г – лист алюминия, плакированного титаном (вид с другой стороны)

Fig. 1. The compositions obtained by explosion welding:
a – plate of 65G steel clad with sheet copper; б – plate  of 65G steel clad with sheet aluminum; в – aluminum sheet, clad with titanium (view from 

one side); г – aluminum sheet clad with titanium (view from the other side)
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личество проходов и обжатия по проходам. Анализ гео-
метрических параметров горячей прокатки, как показа-
но в работе [11], эффективно проводить (при введении 
дополнительных условий и для случая прокатки биме-
таллических композиций) с помощью системы трех-
мерного твердотельного и поверхностного парамет-
рического проектирования Autodesk Inventor.

Результаты прострела полученных сваркой взрывом 
композиций следующие (рис. 2):

– композиция сталь 65Г (закалка + отпуск, твер дость 
50  HRC) + алюминий АД0 + сталь 3. Произведено два 
выстрела: с расстояния 50 м выстрел пулей калибра 
5,45  мм и с расстояния 25 м выстрел пулей калибра 
7,62  мм со стальным термоупрочненным сердечником. 
Обе пули увязли в теле пластины;

– композиция титан ВТ20 + алюминий АД0 + титан 
ВТ20 + титан ВТ20. Произведено три выстрела: с рас-
стояния 50 м выстрел пулей калибра 5,45 мм, с расстоя-
ния 25 м выстрел пулей калибра 5,45 мм и с расстоя-
ния 25 м выстрел пулей калибра 7,62 мм со стальным 
термоупрочненным сердечником. Все три пули увязли 
в теле пластины.

Таким образом, композиция со сталью 65Г, плаки-
рованной медью, заведомо неэффективна в качестве 
бронеэлемента высоких классов защиты (выше второ-
го), а композиции из закаленной и отпущенной стали 

65Г, плакированной алюминием и сталью 3, вполне 
приемлемы для этих целей. Также приемлемы ком-
позиции из алюминия, плакированного титаном, но 
сдерживаю щим фактором является высокая (в сравне-
нии с другими применяемыми металлами) стоимость 
листового титана. 

Выводы. Пластины из стали 65Г как в отожженном, 
так и в закаленном состоянии качественно плакируют-
ся взрывом как медью, так и алюминием, причем раз-
меры полученных композиций позволяют использовать 
их в качестве бронеэлементов.

В качестве взрывчатого вещества для плакирова-
ния взрывом эффективно применение смеси аммонита 
№  6ЖВ с аммиачной селитрой в соотношении 1:1.

Твердость по Роквеллу поверхностного слоя ме-
таллов после плакирования взрывом увеличилась зна-
чительно: так, медь стала тверже в 10  –  30  раз, сталь 
65Г без закалки и отпуска – в 2,0  –  2,5  раза, сталь 65Г 
после закалки и отпуска – в 1,5  –  1,6 раза, сталь 3 – в 
2,0  –  2,7  раза.

 Для создания противопульных защитных элемен-
тов бронеодежды (класс защитной структуры бро-
неодежды до шестого включительно) эффективно 
использование полученных сваркой взрывом четырех-
слойной композиции из пластин титана и алюминия 
(ограничение по стоимости титана), трехслойной ком-

Рис. 2. Композиции, полученные сваркой взрывом, после прострела:
а – пластины стали 65Г, плакированные листовым алюминием и сталью 3; б – лист алюминия, плакированного титаном

Fig. 2. The compositions obtained by explosion welding, after perforating:
a – plate of 65G steel clad with sheet aluminum and steel 3; б – aluminum sheet clad with titanium
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позиции из твердого стального слоя (сталь 65Г после 
закалка и отпуска) и вязкого слоя алюминия, усилен-
ного слоем стали 3.
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Abstract. The article presents the results of investigation of the explosion 
welding of strips of spring steel with some sheet metals. The selection 
of metals and their properties are grounded. The results of the shoot-
ing of the compositions are presented. Recommendations for use of 
the compositions as armor elements and of selection of parameters of 
process for their production are given. 
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Аннотация. Возникающее в процессе осадки цилиндрических заготовок напряженно-деформационное состояние оказывает значительное воз-
действие на формирование необходимых потребительских качеств готовых изделий. Значительное влияние на итоговое распределение де-
формаций и напряжений оказывает исходное соотношение высоты и диаметра заготовки. В условиях реальной осадки произвести анализ 
состояния металла часто бывает затруднительно, а подчас просто невозможно, однако современные средства компьютерного моделиро-
вания позволяют проникнуть вглубь исследуемого процесса. Для проверки адекватности получаемых данных в системе Simufact Forming 
было произведено моделирование осадки трех образцов с различными соотношениями высоты и диаметра (H0 / D0 : 3,75; 1,875;  1,25). Далее 
результаты моделирования (напряженно-деформационное состояние, течение металла, распределение энергосиловых параметров про-
цесса) сравнивались с данными реальных процессов, описанных в литературных источниках. Полученные результаты позволяют сделать 
вывод о качественной сходимости произведенного моделирования с реальными процессами. Это дает возможность использовать получен-
ную методику моделирования для дальнейшего анализа процессов обработки металлов давлением. 

Ключевые слова: ковка, осадка плоскими плитами, распределение деформаций, напряженно-деформационное состояние, течение металла, мо-
делирование, метод конечных элементов, МКЭ.

Возникающее в процессе осадки напряженно-де-
формационное состояние заготовки оказывает значи-
тельное воздействие на формирование необходимых 
потребительских качеств готовых изделий. В реальных 
условиях анализ состояния металла во время протека-
ния процесса затруднен, а подчас является просто не-
возможным. Однако, с развитием современных спосо-
бов и систем численного моделирования [1,  2], в руках 
исследователей появился мощный и доступный инстру-
ментарий, позволяющий проникать вглубь процессов 
во время их непосредственно осуществления. 

Для проверки адекватности результатов моделиро-
вания в САПР SolidWorks [3] были созданы три цилин-
дрических образца со следующими соотношениями 
H0 / D0 : 3,75; 1,875; 1,25 (D0 / H0 : 0,27; 0,53; 0,8). 

Далее построенные модели импортировались в си-
стему моделирования Simufact Forming. Встроенная 
база данных материалов не содержит обширного сорта-
мента отечественных марок сталей, поэтому при моде-
лировании заготовкам были присвоены реологические 
свойства стали C45 (немецкий аналог отечественной 
стали 45), температура заготовки на момент начала де-
формации была принята равномерной по всему сече-
нию и составляла 1200  ºC. Для описания сил трения, 
возникающих между рабочим инструментом и поков-
кой, использовался закон Амонтона-Кулона, коэффи-
циент трения составлял 0,3. Скорость перемещения 
верхней плиты была постоянной и составляла 50  мм/с. 
Итоговая степень деформации для всех трех образцов 
составляла 83,3  %.

Согласно данным, полученным в работах [4,  5], при 
осадке высоких образцов в них образуются различ-
ные зоны распределения деформаций, показанные на 

рис.  1. Так, к рабочему инструменту примыкают зоны 
1  – области затрудненной деформации, к ним примы-
кают зоны локализованной деформации 2, в которых 
действуют максимальные тангенциальные напряжения 
под углом 45° к оси образца. На боковых поверхностях 
появляются зоны 3, в которых возникают растягиваю-
щие напряжения (в данном случае таких зон две и они 
расположены в верхней и нижней частях заготовки). 
В центре заготовки образуется зона 4 с равномерным 
распределением наиболее высоких значений деформа-
ции (рис.  1,  а). В начальной стадии процесса происхо-
дит «двойное бочкообразование», которое исчезает при 
продолжении процесса. При этом происходит слияние 
двух зон 3 в одну, а также переход зоны 4 в поверхност-
ных слоях металла в зону 3, которая теперь остается 
единственной кольцевой зоной (рис.  1,  б). Далее зона 4 
полностью поглощается зонами 2, которые после объе-
динения образуют общую, имеющую крестообразную 
форму (рис.  1,  в). При дальнейшей осадке наблюдает-
ся развитие зон 1, которые до этого не претерпевали 
значительных изменений: значения деформаций в них 
были гораздо ниже, чем в других зонах. В финальной 
стадии процесса зоны 1 разделяются на 1′, в которой 
значения деформаций так и остаются крайне неболь-
шими, и окружающую ее 1″ с более высокими значе-
ниями. Также в эту область частично перемещается и 
зона 3, уже имеющая более высокие (по сравнению с 1′ ) 
значения деформаций (рис.  1,  г). 

Описанные области не имеют резко очерченных гра-
ниц и, в свою очередь, характеризуются неравномер-
ностью деформации (зональной неравномер ностью)  [6].

Результаты компьютернрго моделирования по рас-
пределению интенсивности деформаций в сечении за-
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готовки при осадке мало отличаются от литературных 
данных [4, 5]. 

Распределение интенсивности напряжений при 
осадке первого образца показано на рис. 2. 

В начальных стадиях процесса наибольшие значе-
ния напряжений проявляются в зоне контакта плит и 
заготовки, это вызвано как более интенсивным осты-
ванием заготовки вследствие теплообмена, так и си-
лами трения, препятствующими течению поверхност-
ных слоев металла в радиальном направлении. Также 
наблюдается возникновение очагов повышенных зна-
чений в местах образования очагов деформации под 

зонами затрудненной деформации (рис.  2,  а,  б). При 
дальнейшей осадке происходит слияние этих очагов в 
один (рис.  2,  в).

При дальнейшем процессе полученный очаг по-
вышенных значений приобретает крестообразную 
форму, при этом также увеличиваются области с наи-
большими напряжениями в зонах контакта заготовки 
с плитами (рис.  2,  г,  д). В финале процесса вышеупо-
мянутые зоны практически соприкасаются, при этом в 
боковых областях наблюдаются наиболее низкие зна-
чения напряжений (рис.  2,  е). Несмотря на более вы-
сокие значения интенсивности напряжений в местах 

Рис. 1. Форма зон в объеме осаживаемого высокого цилиндрического образца

Fig. 1. Form of zones in the volume of high cylindrical sample during upsetting

Рис. 2. Распределение интенсивности напряжений при осадке первого образца, %:
а – 25,0; б – 36,2; в – 50,0; г – 66,7; д – 75,0; е – 83,3

Fig. 2. Distribution of the effective stress at upsetting the fi rst sample, %:
a – 25.0; б – 36.2; в – 50.0; г – 66.7; д – 75.0; e – 83.3
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контакта металла с плитами, именно в данных облас-
тях образуют ся зоны затрудненной деформации. По-
добная картина во многом вызвана силами контактно-
го трения, которые зат рудняют перемещение металла 
в радиальном направлении.

Распределение интенсивности напряжений второго 
образца, показанное на рис.  3, также отличается от дан-
ных первого образца. Как и при распределении дефор-
маций, наблюдается изначальное формирование только 
одного очага повышенных значений, расположенного 
в центральной области (рис.  3,  а). Максимальные зна-
чения интенсивности напряжений наблюдаются в виде 
кольцевой зоны, расположенной в местах контакта с 
плитами [7]. При дальнейшей осадке зона повышенных 
значений в центре постепенно увеличивается и приоб-
ретает крестообразную форму (рис.  3,  б,  в). Как и при 
осадке первого образца, происходит увеличение зон с 
максимальными значениями напряжений, расположен-

ных под плитами. При дальнейшей осадке происходит 
заполнение кольцевых зон максимальных значений и 
изменение их формы в куполообразную. Одновремен-
но на границе данных зон (на этих местах до этого 
располагались области с минимальными значениями 
интенсивности напряжений) появляются области по-
вышенных значений в виде их продолжения, которые 
превышают возникавшие до этого напряжения в цент-
ральный области образца (рис.  3,  г). Затем происходит 
смыкание данных областей и повышение значений ин-
тенсивности напряжений (рис.  3,  д,  е).

Распределение интенсивности напряжений при 
осадке третьего образца показано на рис.  4. Как видно, 
уже при сравнительно небольшой деформации в цент-
ральной области образца возникает область повышен-
ных значений, ее местоположение соответствует на-
чалу распространения деформаций. При этом область 
также имеет крестообразную форму с максимальными 

Рис. 3. Распределение интенсивности напряжений при осадке второго образца, %:
а – 23,0; б – 36,7; в – 51,0; г – 67,3; д – 75,3; е – 83,3

Fig. 3. Distribution of the effective stress at upsetting the second sample, %:
a – 23.0; б – 36.7; в – 51.0; г – 67.3; д – 75.3; e – 83.3

Рис. 4. Распределение интенсивности напряжений при осадке третьего образца, %:
а – 25,0; б – 36,6; в – 51,2; г – 67,2; д – 75,3; е – 83,3

Fig. 4. Distribution of the effective stress at upsetting the third sample, %:
a – 25.0; б – 36.6; в – 51.2; г – 67.2; д – 75.3; e – 83.3
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Abstract. Arising in the process of upsetting of cylindrical workpieces 
stress-strain state has a signifi cant effect on the necessary consumer 
qualities of the fi nished products. Signifi cant infl uence on the fi nal 
distribution of strain and stress has the original aspect ratio of height 
and diameter of the workpiece. It is often diffi cult to analyze state of 

the metal in real conditions of upsetting, and sometimes it is impos-
sible, but modern metgods of computer simulation allow to penetrate 
deep into researching process. To verify the adequacy of the data 
obtained in the Simufact Forming the authors made modeling of up-
setting of three samples with different ratios of height and diameter 
(H0 / D0 : 3,75; 1,875; 1,25). Next, the simulation results (stress-strain 
state, metal fl ow, distribution power parameters of the process) were 
compared with the actual processes described in the literature. The 
obtained results allow to make a conclusion about high qualitative 
convergence of the produced simulation with real processes. 

Keywords: forging, upsetting by fl at dies, strain distribution, stress-strained 
state, metal fl ow, simulation, fi nite element method, FEM.
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значениями, расположенными в кольцевых областях в 
местах контакта с плитами. Непосредственно внутри 
кольцевых зон, под плитами, образуются зоны с ми-
нимальными значениями напряжений (рис.  4,  а). При 
дальнейшей осадке данные области заметно умень-
шаются, одновременно увеличиваются области с мак-
симальными значениями (рис.  4,  б). При относительной 
деформации порядка 50  % кольцевые зоны полностью 
заполняются и под плитами образуются сплошные зоны 
в виде сильно сплющенных в вертикальном направле-
нии куполов. Их окружают области с более низкими 
значениями сравнительно небольшого размера, кото-
рые переходят в центральную область с равномерным 
распределением напряжений (рис.  4,  в). Дальнейшая 
осадка вызывает развитие переходных зон и их слияние 
в центральной области (рис.  4,  г,  д). При этом напряже-
ние в центре продолжает возрастать вплоть до самого 
окончания процесса, но слияния зон с максимальными 
напряжениями, как у предыдущих образцов, не проис-
ходит (рис.  4,  е).

Зависимость изменения удельных усилий осадки от 
перемещения верхней плиты показана на рис. 5. 

Как видно, при осадке всех трех образцов в началь-
ной стадии процесса присутствует заметный «зуб те-
кучести», за которым следует область с пониженными 
значениями усилий. При этом, чем меньше соотноше-
ние D / H исходного образца, тем сильнее проявляется 
понижение значений. Подобная картина полностью со-
гласуется с выводами, изложенными в работе [4]. 

Полученные результаты позволяют сделать вывод 
о качественной сходимости произведенного моделиро-
вания с данными реальных процессов. Это позволяет 
использовать предложенную методику моделирования 
для дальнейшего анализа процессов обработки метал-
лов давлением.
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Рис. 5. Влияние величины сил трения на удельное усилие осадки 
высоких образцов из свинца (D0 / H0 = 0,5):

1 – грубая очистка плит; 2 – чистовая обработка плит; 3 – шлифо-
ванные слабосмазанные плиты

Fig. 5. Infl uence of the friction forces on the specifi c upset force of high 
lead samples (D0 / H0 = 0.5):

1 – roughly cleaned dies; 2 – fi nished dies; 3 – polished dies with poorly 
lubrication
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Аннотация. Проведен термодинамический анализ растворов кислорода в расплавах систем Fe – Ni – O, Fe – Co – O, Co – Ni – O. Впервые получе-
ны состав оксидной фазы и значения равновесных концентраций кислорода в расплавах этих систем во всем диапазоне составов сплавов. 
В системах Fe – Ni – O и Fe – Co – O по мере увеличения содержания никеля и кобальта в расплавах оксидная фаза содержит, в основном, 
FeO в достаточно широком диапазоне содержаний никеля и кобальта. Только при мольной доле никеля, близкой к единице, и мольной доле 
кобальта больше 0,8 резко возрастает содержание NiO и CoO соответственно. В системе Co – Ni – O в оксидной фазе содержится как CoO, 
так и NiO во всем диапазоне составов сплавов. В системах Fe – Ni и Fe – Co добавки никеля и кобальта в расплав приводят к снижению 
растворимости кислорода за счет ослабления как никелем, так и кобальтом связей кислорода в расплаве и повышения тем самым его актив-
ности. Далее, по мере увеличения содержания никеля и кобальта, концентрация кислорода в расплаве возрастает сначала медленно, а затем 
весьма резко. В системе Co – Ni добавки никеля к кобальту приводят к повышению растворимости кислорода во всем диапазоне составов 
сплавов в связи с существенно большей растворимостью кислорода в никеле, чем в кобальте. 

Ключевые слова: железо, никель, кобальт, кислород, термодинамический анализ, оксидная фаза, растворимость кислорода.

Железо, кобальт и никель (триада железа) являют-
ся элементами одной группы (VIII B) и находятся в од-
ном периоде (IV) Периодической системы элементов 
Д.И.  Менделеева, однако физические и химические 
свойства этих элементов во многом различаются, это 
касается и их соединений с другими элементами. 

Сплавы на основе систем Fe – Ni, Fe – Co и Co – Ni 
широко используются в современной технике. Содер-
жащийся в этих сплавах кислород снижает их служеб-
ные свойства. Изучение физико-химических свойств 
растворов кислорода в расплавах этих систем позволит 
оптимизировать процессы получения этих сплавов. 
В  литературе отсутствуют данные о составе оксид-
ной фазы, равновесной со сплавами систем Fe – Ni – O, 
Fe – Co – O, Co – Ni – O, и о растворимости кислорода в 
расплавах этих систем в широком диапазоне содержа-
ний компонентов сплавов. Термодинамический анализ 
на базе данных о растворах кислорода в жидких железе, 
никеле и кобальте [1  –  4] и о системах Fe – Ni, Fe – Co,  
Co – Ni [5] позволяет определить состав оксидной фазы 
и оценить растворимость кислорода в расплавах дан-
ных систем.

Растворы кислорода в расплавах на основе железа, 
никеля и кобальта следует рассматривать как реальные, 
образование которых сопровождается тепловым эффек-
том и изменением энтропии. Уравнения, описывающие 
поведение компонентов в реальных растворах, можно 

получить из уравнений для идеальных растворов путем 
замены концентраций соответствующими значениями 
активностей (a  =  γX, где γ – коэффициент активнос-
ти; X  – мольная доля). Чтобы учесть взаимное влияние 
компонентов раствора на их термодинамические харак-
теристики, пользуются аппаратом параметров взаимо-

действия  [6]. Основу метода составляет 

разложение соответствующей избыточной термодина-
мической функции (ΔGi , ΔHi , ΔSi ) в ряд Тейлора. 
В  большинстве случаев требуемая точность позволяет 
ограничиваться членами ряда нулевой и первой степе-
ни 

В случае расплавов железа, никеля и кобальта реак-
ция равновесия металл – оксидная фаза 

MeO(ж, тв) = Me(ж) + [O]1 %(Me) ,  K(1) = aO = [O] fO  (1)

может быть представлена как сумма реакций:

        MeO(ж, тв) = Me(ж) + 1/2 O2(г); (2)

  (3)

где  – коэффициент активности кислорода в рас-
плаве при бесконечном разбавлении; Mi – молекуляр-
ная масса. В качестве стандартного состояния для 

* Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ в рамках 
научного проекта № 14-03-31682 mol_a.



55

МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ  И  НАНОТЕХНОЛОГИИ

кислорода, растворенного в расплаве, выбран облада-
ющий свойствами идеального разбавленного раствора 
1  %-ный раствор.

Растворимость кислорода в жидком металле может 
быть рассчитана по уравнению 

  (4)

где  – параметр взаимодействия первого порядка 
при выражении концентрации компонентов в массовых 
процентах.

Величину [%  O] в правой части уравнения (4) 
можно выразить через отношение K(1) / f0 . При 
[%  O]  →  0  fO  →  1. В связи с малостью величины [%  O] 
можно принять K(1) / f0  ≈  K(1) . Такая замена не вносит за-
метной погрешности в расчеты [4]. Тогда уравнение (4) 
примет вид

           (4а)

При 1873 К оксид железа жидкий Tпл (FeO)  =  1651  К  [7], 
а оксиды никеля и кобальта твердые: Tпл (NiO)  =  2228  К  [7], 
Tпл (CoO)  =  2088  К  [7]. Температурная зависимость 
энер гии Гиббса реакций образования оксидов железа, 
никеля и кобальта описывается уравнениями:

 (FeO(ж) ) = 239 987 – 49,57T, Дж/моль [4];

 (NiO(тв) ) = 253 929 – 95,29T, Дж/моль [4];

 (CoO(тв) ) = 261 884 – 85,83T, Дж/моль [4].

Для растворов кислорода в жидких железе, никеле и 
кобальте при 1873 К   =  0,0103 [1],   =  0,337  [2], 

  =  0,161  [3], что позволяет рассчитать энергию 
Гиббса реакции (3), а затем энергию Гиббса и кон-
станту равновесия реакции (1). При 1873  К для желе-
за   =  23  637  Дж/моль, lgK(1)  =  –0,6599; для никеля 

  =  7042  Дж/моль, lgK(1)  =  –0,1966; для кобальта 
  =  21  271  Дж/моль, lgK(1)  =  –0,5939. При 1873  К 
  =  –0,17 [1],   =  0 [2],   =  0 [3], а раствори-

мость кислорода, рассчитанная по уравнению (4), сос-
тавляет: в железе [O]Fe  =  0,240  %, в никеле [O]Ni  =  0,636  %, 
в кобальте [O]Co  =  0,255  %. Полученные значения хо-
рошо согласуются с литературными данными: [O]Fe  = 
=  0,23  % [8,  9], [O]Ni = 0,64 % [8], [O]Co = 0,23 % [9].

Оксидная фаза над расплавами систем Fe – Ni – O, 
Fe – Co – O и Co – Ni – O содержит FeO, NiO и CoO (два 
из указанных оксидов в зависимости от состава спла-
ва). Реакция, описывающая равновесие металл – оксид-
ная фаза

(Me2O) (ж,  тв) + Me1 (ж) = (Me1O) (ж,  тв) + Me2 (ж),  (5)

может быть представлена как сумма реакций 

      Me1O (ж,  тв) = Me1 (ж) + 1/2 O2 (г); (6)

      Me2O (ж,  тв) = Me2 (ж) + 1/2 O2 (г). (7)

В приближении совершенных растворов для ок-
сидной фазы в случае растворов кислорода в распла-
вах сис тем Fe – Ni, Fe – Co и Co – Ni можно записать 

Поскольку XMe1O + XMe2O = 1, то

         (8)

При расчете энергии Гиббса реакции (5) учитыва-
ется энергия Гиббса реакций образования соответст-
вующих оксидов (см. выше). При 1873 К для системы 
Fe – Ni   =  –71  692  Дж/моль, K(5)  =  100,357; для сис-
темы Fe – Co   =  –46  018  Дж/моль, K(5)  =  19,265; для 
системы Co – Ni   =  25  674  Дж/моль, K(5)  =  0,1920. 

Состав оксидной фазы расплавов систем Fe – Ni, 
Fe – Co и Co – Ni, рассчитанный по уравнению (8), 
приведен в табл.  1  –  3 и на рис.  1. Как видно из приве-
денных данных, в системе Fe – Ni – O в оксидной фазе 
содержится, в основном, FeO, и только при мольной 
доле никеля, близкой к единице, резко возрастает со-
держание NiO. Это связано с тем, что железо имеет 
существенно большее сродство к кислороду, чем ни-
кель. В  сис теме Fe – Co – O в оксидной фазе также, в 
основном, содержится FeO, и только при мольной доле 
кобальта в расплаве больше 0,8 в оксидной фазе резко 
возрастает содержание CoO. Это, как и в случае систе-
мы Fe – Ni – O, связано с тем, что железо имеет большее 
сродство к кислороду, чем кобальт. В системе Co – Ni – O 
в оксидной фазе содержится как CoO, так и NiO, однако 

Т а б л и ц а  1

Состав оксидной фазы расплавов системы
Fe – Ni – O при 1873 K

XFe γFe [5] XNi γNi [5] XFeO XNiO 
1,0 1,000 0 0,617 1,0000 0
0,9 0,996 0,1 0,675 0,9993 0,0007
0,8 0,992 0,2 0,692 0,9983 0,0017
0,7 0,990 0,3 0,697 0,9970 0,0030
0,6 0,978 0,4 0,712 0,9952 0,0048
0,5 0,941 0,5 0,745 0,9922 0,0078
0,4 0,858 0,6 0,802 0,9862 0,0138
0,3 0,726 0,7 0,877 0,9727 0,0273
0,2 0,581 0,8 0,945 0,9391 0,0609
0,1 0,454 0,9 0,987 0,8368 0,1632
0 0,355 1,0 1,000 0 1,0000
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для всех составов сплавов мольная доля CoO в оксид-
ной фазе больше мольной доли кобальта в расплаве, а 
мольная доля NiO в оксидной фазе меньше мольной 
доли никеля в расплаве. Это связано с тем, что кобальт 
характеризуется бóльшим сродством к кислороду, чем 
никель. 

Сродство Fe, Ni и Co к кислороду может быть оха-
рактеризовано как энергией Гиббса реакции обра-
зования соответствующих оксидов (  (FeO)  = 
=  –147  142  Дж/моль [4];  (NiO)  =  –75  451  Дж/моль [4]; 

 (CoO)  =  –101  124  Дж/моль [4]), так и величиной 
коэффициента активности кислорода в этих распла-
вах при бесконечном разбавлении (   =  0,0103  [1]; 

  =  0,337  [2];   =  0,161  [3]); чем величина  
больше, тем сродство меньше. 

Реакция (1) для расплавов системы Me1 – Me2

      (9)

может быть представлена как сумма реакций (6) и (10):

     (10)

Для расплавов всех систем значения молекулярной 
массы сплава рассчитаны по уравнению [10]

Т а б л и ц а  2

Состав оксидной фазы расплавов системы Fe – Co – O 
при 1873 K

XFe γFe [5] XCo γCo [5] XFeO XCoO

1,0 1,000 0 1,051 1,0000 0
0,9 0,996 0,1 1,136 0,9935 0,0065
0,8 0,987 0,2 1,199 0,9845 0,0155
0,7 0,979 0,3 1,230 0,9728 0,0272
0,6 0,981 0,4 1,226 0,9585 0,0415
0,5 1,035 0,5 1,151 0,9454 0,0546
0,4 1,095 0,6 1,097 0,9276 0,0724
0,3 1,183 0,7 1,051 0,9029 0,0971
0,2 1,282 0,8 1,024 0,8577 0,1423
0,1 1,416 0,9 1,006 0,7508 0,2492
0 1,590 1,0 1,000 0 1,0000

Т а б л и ц а  3

Состав оксидной фазы расплавов системы
Co – Ni – O при 1873 K

XCo γCo [6] XNi γNi [6] XCoO XNiO

1,0 1,0 0 1,0 1,0000 0
0,9 1,0 0,1 1,0 0,9791 0,0209
0,8 1,0 0,2 1,0 0,9541 0,0459
0,7 1,0 0,3 1,0 0,9238 0,0762
0,6 1,0 0,4 1,0 0,8863 0,1137
0,5 1,0 0,5 1,0 0,8386 0,1614
0,4 1,0 0,6 1,0 0,7760 0,2240
0,3 1,0 0,7 1,0 0,6902 0,3098
0,2 1,0 0,8 1,0 0,5651 0,4349
0,1 1,0 0,9 1,0 0,3661 0,6339
0 1,0 1,0 1,0 0 1,0000

Рис 1. Зависимость состава оксидной фазы, находящейся в равновесии с расплавами систем Fe – Ni – O (а), Fe – Co – O (б) 
и Co – Ni – O (в), от состава сплава при 1873 K:

1 – XFeO ; 2 – XNiO ; 3 – XCoO 

Fig. 1. Composition of the oxide phase in equilibrium with (a) Fe – Ni – O, (б) Fe – Co – O and 
(в) Co – Ni – O melts vs. alloy composition at 1873 K:

1 – XFeO ; 2 – XNiO ; 3 – XCoO
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а коэффициента активности  по уравнению  [11]

Для растворов кислорода в жидких железе, ни-
келе и кобальте:   =  0,0103  [1];   =  0,337  [2]; 

  =  0,161  [3];   =  0,270  [12];   =  –5,179  [12]; 
  =  1,9  [1],   =  –4,1  [3];   =  –1,4 [13];   = 

=  0,16  [3]. Рассчитанные значения MMe1  +  Me2 ,  , 
энергия Гиббса и константа равновесия реакции (9) для 
систем Fe – Ni, Fe – Co и Co – Ni приведены в табл.  4  –  6. 
Растворимость кислорода в расплавах системы 
Me1 – Me2 может быть рассчитана по уравнению

     (11)

Величину [%  O] в правой части уравнения (11) можно 

выразить через отношение  При [%  O]  →  0 

fO  →  1. В связи с малостью величины [%  O] можно при-

нять  Такая замена не вносит 

заметной погрешности в расчеты [4]. Тогда уравне-
ние  (11) примет вид

   (11а)

Расплавы систем Fe – Ni, Fe – Co и Co – Ni близки к 
идеальным растворам [5], что позволяет для расчета 
величины параметра взаимодействия  (а затем 

) принять соотношение [10]

При 1873 К   =  –0,17 [1];   =  0 [2];   =  0  [3]. 
Рассчитанные значения параметра взаимодействия 

 для систем Fe – Ni и Fe – Co приведены в 
табл.  4 и 5, в случае системы Co – Ni параметр взаимо-
действия  равен нулю для всех составов спла-
вов.

Равновесные концентрации кислорода в систе-
мах Fe – Ni, Fe – Co и Co – Ni, рассчитанные по урав-
нению  (11а), приведены в табл.  4  –  6 и на рис.  2. Как 
видно из приведенных данных, в системе Fe – Ni не-
большие добавки никеля к железу (мольная доля ни-
келя <0,15) не оказывают заметного влияния на вели-
чину растворимости кислорода в расплаве в связи со 
слабым влиянием никеля при малых его содержаниях 
на активность кислорода в железе (см.  табл.  4). Даль-
нейшие добавки никеля в расплав (до мольной доли 
никеля ~0,7) приводят к снижению растворимости 
кислорода за счет ослабления никелем связей кисло-
рода в расплаве и повышения тем самым его актив-
ности (   =  0,270). Далее, по мере увеличения со-
держания никеля, кон цент ра ция кислорода в расплаве 
возрастает сначала медленно, а затем, при мольной 
доле никеля >0,9, весьма резко в связи с значительно 
более высокой растворимостью кислорода в никеле, 
чем в железе. В системе Fe – Co добавки кобальта к 
железу также приводят к заметному снижению рас-
творимости кислорода. Это связано с тем, что кобальт, 
как и никель, повышает коэффициент активности кис-

Т а б л и ц а  4

Растворимость кислорода в расплавах системы Fe – Ni при 1873 К

XNi MFe–Ni  , Дж/моль lgK(9) [O], %
0 55,874 0,0103 23 637 –0,6599 –0,1700 0,240

0,1 56,133 0,0111 24 852 –0,6938 –0,1538 0,0240
0,2 56,420 0,0130 27 402 –0,7650 –0,1374 0,231
0,3 56,706 0,0164 31 144 –0,8695 –0,1208 0,205
0,4 56,992 0,0222 35 936 –1,0033 –0,1041 0,175
0,5 57,279 0,0319 41 634 –1,1624 –0,0872 0,149
0,6 57,565 0,0481 48 096 –1,3428 –0,0701 0,133
0,7 57,851 0,0754 55 180 –1,5406 –0,0528 0,131
0,8 58,137 0,1219 62 743 –1,7517 –0,0354 0,145
0,9 58,424 0,2014 70 642 –1,9722 –0,0178 0,198
1,0 58,710 0,3370 7042* –0,1966* 0 0,636

* Расчет для реакции NiO(тв) = Ni(ж) + [O]1 % (Ni) .
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лорода в железе (   =  1,9), снижая тем самым его 
растворимость. Только по достижении мольной доли 
кобальта в расплаве ~0,8 концентрация кислорода на-
чинает возрастать сначала медленно, а затем доста-
точно быстро. Во всем диапазоне составов сплавов 
растворимость кислорода в расплавах системы Fe – Co 
ниже, чем в расплавах системы Fe – Ni в связи с тем, 
что раст воримость кислорода в кобальте ниже, чем в 
никеле. В  системе Co – Ni добавки никеля к кобальту 
приводят к повышению растворимости кислорода во 
всем диапазоне составов сплавов в связи с существен-
но большей растворимостью кислорода в никеле, чем 
в кобальте. 

На кривых растворимости кислорода в распла-
вах систем Fe – Ni и Fe – Co наблюдается минимум 

(см.  рис.  2). По мере увеличения в расплавах на осно-
ве железа содержания никеля и кобальта оксидная фаза 
над расплавами состоит практически из оксида железа 
FeO в достаточно широком диапазоне содержаний ни-
келя и кобальта. Растворимость кислорода в расплаве 
определяется его активностью, которая повышает-
ся по мере увеличения содержания никеля и кобальта 
(см.  табл.  4 и 5), что приводит к снижению растворимо-
сти кислорода в расплаве. Когда содержание никеля и 
кобальта в расплавах становиться значительным, тогда 
определяющим фактором становится растворимость 
кислорода в этих элементах. Концентрация кислорода 
начинает расти, проходя через минимум. Железо яв-
ляется раскислителем для жидких никеля и кобальта в 
связи с бóльшим сродством к кислороду. Содержания 
железа [%  Fe]′, которым соответствуют минимальные 
концентрации кислорода, могут быть определены по 
уравнению [14]

              (12)

где m и n – коэффициенты в формуле оксида RmOn . 
В  случае оксида FeO уравнение (12) примет вид

   (12а)

Ниже приведены рассчитанные по уравнению (12а) 
значения содержаний железа в точках минимума и со-
ответствующие им минимальные концентрации кисло-
рода для расплавов систем Fe – Ni и Fe – Co:

Система [% Fe]′ [% O]мин
Fe – Ni 0,013 [2] –0,029 [2] 27,174 0,131
Fe – Co –0,0062 [3] –0,019 [3] 17,253 0,095

Т а б л и ц а  5

Растворимость кислорода в расплавах системы Fe – Co при 1873 К

XCo MFe – Co  , Дж/моль lgK(9) [O], %

0 55,847 0,0103 23 637 –0,6599 –0,1700 0,240
0,1 56,156 0,0125 26 743 –0,7467 –0,1539 0,213
0,2 56,464 0,0153 30 005 –0,8377 –0,1375 0,192
0,3 56,773 0,0190 33 468 –0,9344 –0,1210 0,173
0,4 57,081 0,0240 37 179 –1,0380 –0,1043 0,155
0,5 57,390 0,0309 41 186 –1,1497 –0,0874 0,133
0,6 57,699 0,0407 45 535 –1,2713 –0,0703 0,116
0,7 58,007 0,0548 50 273 –1,4036 –0,0530 0,102
0,8 58,316 0,0761 55 446 –1,5480 –0,0355 0,095
0,9 58,625 0,1088 61 103 –1,7059 –0,0179 0,105
1,0 58,933 0,1610 21 271* –0,5939* 0 0,255

* Расчет для реакции CoO(тв) = Co(ж) + [O]1 % (Co) .

Т а б л и ц а  6

Растворимость кислорода в расплавах системы Co – Ni 
при 1873 К

XNi MCo – Ni  , Дж/моль lgK(9) [O], %

0 58,933 0,161 21 271 –0,5939 0,255
0,1 58,911 0,164 21 593 –0,6028 0,272
0,2 58,889 0,170 22 077 –0,6164 0,289
0,3 58,866 0,177 22 731 –0,6345 0,307
0,4 58,844 0,187 23 562 –0,6578 0,324
0,5 58,822 0,199 24 579 –0,6862 0,346
0,6 58,799 0,216 25 789 –0,7200 0,371
0,7 58,777 0,236 27 200 –0,7594 0,401
0,8 58,755 0,262 28 820 –0,8046 0,444
0,9 58,732 0,295 30 656 –0,8559 0,511
1,0 58,710 0,337 7042* –0,1966* 0,636

* Расчет для реакции NiO(тв) = Ni(ж) + [O]1 % (Ni)
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В случае системы Co – Ni на кривой растворимости 
кислорода минимум не наблюдается. Это связано с тем, 
что поскольку в кобальте, никеле и расплавах этой си-
стемы любого состава активность кислорода равна его 
концентрации (   =  0;   =  0;   =  0), концент-
рация кислорода в расплаве определяется только содер-
жанием кобальта и никеля и растворимостью кислоро-
да в них, а также составом оксидной фазы.

Таким образом, проведенный термодинамический 
анализ позволил впервые получить состав оксидной 
фазы и значения равновесных концентраций кислорода 
в расплавах систем Fe – Ni, Fe – Co и Co – Ni во всем диа-
пазоне составов сплавов.

Выводы. В системах Fe – Ni – O и Fe – Co – O по мере 
увеличения содержания никеля и кобальта в расплавах 
оксидная фаза содержит, в основном, FeO в достаточ-
но широком диапазоне содержаний никеля и кобальта. 
Только при мольной доле никеля, близкой к единице, 
и мольной доле кобальта больше 0,8 резко возраста-
ет содержание NiO и CoO соответственно. В системе 
Co – Ni – O в оксидной фазе содержится как CoO, так и 
NiO во всем диапазоне составов сплавов.

В системе Fe – Ni добавки никеля в расплав 
(до  мольной доли никеля ~0,7) приводят к снижению 
растворимости кислорода за счет ослабления никелем 
связей кислорода в расплаве (   =  0,270) и повыше-
нием тем самым его активности. Далее, по мере уве-
личения содержания никеля, концентрация кислорода 
в расплаве возрастает сначала медленно, а затем, при 
мольной никеля >0,9, весьма резко в связи с значи-
тельно более высокой растворимостью кислорода в 
никеле, чем в железе.

В системе Fe – Co добавки кобальта к железу приво-
дят к заметному снижению растворимости кислорода. 
Это связано с тем, что кобальт, как и никель, повышает 

активность кислорода в железе (   =  1,9), снижая тем 
самым его растворимость. Только по достижении моль-
ной доли кобальта в расплаве ~0,8 концентрация кис-
лорода начинает возрастать сначала медленно, а затем 
достаточно быстро.

В системе Co – Ni добавки никеля к кобальту при-
водят к повышению растворимости кислорода во всем 
диапазоне составов сплавов в связи с существенно 
большей растворимостью кислорода в никеле, чем в 
кобальте.
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THERMODYNAMICS OF OXYGEN SOLUTIONS IN THE Fe – Ni, Fe – Co AND Ni – Co MELTS
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Abstract. Thermodynamic analysis of oxygen solutions in the Fe – Ni – O, 
Fe – Co – O, Co – Ni – O melts was determined. Composition of the ox-
ide phase and the value of the equilibrium oxygen concentration in the 
melt of those systems were fi rst time obtained in a whole range of al-
loy compositions. In Fe – Ni – O and Fe – Co – O systems with increas-
ing content of nickel and cobalt in the melts the oxide phase contains 
mainly FeO in a suffi ciently wide range of content of nickel and cobalt. 
Only when the mole fraction of nickel is close to unity and the mole 
fraction of cobalt is more than 0.8, content of NiO and CoO increases 
sharply. Oxide phase of Co – Ni – O system contains CoO and NiO in 
the entire range of alloy compositions. In the Fe – Ni and Fe – Co sys-
tems nickel and cobalt additives in the melt lead to decreased solubil-
ity of oxygen due to the attenuation, both nickel and cobalt, oxygen 
bonds in the melt and thus increases its activity. Further, by increasing 
the content of nickel and cobalt, the oxygen concentration in the melt 
increases slowly at fi rst and then quite rapidly. In Co – Ni system nickel 
additives to cobalt lead to increasing solubility of oxygen in the whole 
range of alloy compositions due to a substantially greater solubility of 
oxygen in nickel than in cobalt. 

Keywords: iron, nickel, cobalt, oxygen, thermodynamic analysis, oxide 
phase, solubility of oxygen.
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ДИСЛОКАЦИОННАЯ СТРУКТУРА И ЕЕ КОМПОНЕНТЫ
В СТАЛИ МАРТЕНСИТНОГО КЛАССА*
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Томский государственный архитектурно-строительный университет
(634003, Россия, г. Томск, пл. Соляная, 2)

Аннотация. На основании электронно-микроскопического исследования получены закономерности накопления дислокаций при формирова-
нии дислокационной структуры деформированной мартенситной стали 34ХН3МФА. Выявлены факторы, определяющие интенсивность 
накопления дислокаций. Скалярная плотность дислокаций разделена на две компоненты: плотность геометрически необходимых и плот-
ность статистически запасенных дислокаций. Особое внимание уделено геометрически необходимым дислокациям. Установлено их нако-
пление с деформацией в различных субструктурных образованиях стали. Выделены критические размеры зерен, при которых изменяются 
закономерности накопления дислокаций. 

Ключевые слова: деформированная мартенситная сталь, фрагмент, дислокационная субструктура, скалярная плотность дислокаций, геометри-
чески необходимые и статистически запасенные дислокации, критический размер зерна.

Компоненты дислокационной структуры. В те-
чение многих лет дислокационную структуру принято 
характеризовать скалярной плотностью дислокаций  ρ. 
Развитие дислокационной науки привело к подра-
зделению величины ρ на различные по физическому 
смыс лу компоненты [1,  2]. Накопленные в объеме ма-
териала дислокации сначала испускаются их источни-
ками, а потом тормозятся в результате реакций с дру-
гими дислокациями. Размножение дислокаций и их 
реакции являются случайными процессами. Поэтому 
эта группа дислокаций называется статистически за-
пасенными (СЗД), а их плотность – ρs . Статистичес-
ки запасенные дислокации тормозятся относительно 
слабыми барьерами – другими дислокациями. В том 
случае, когда в материале присутствуют более проч-
ные барьеры – час тицы вторых фаз и границы зерен, 
имеют место градиенты пластической деформации. 
Если такие градиенты присутствуют, то дополнитель-
но к плотности дислокаций ρs происходит накопле-
ние геометрически необходимых дислокаций (ГНД) с 
плотностью ρG [1], тогда

              (1)

Наличие геометрически необходимых дислокаций 
часто связано с изгибом кристаллической решетки [2]. 

Существует также естественное для теории дисло-
каций разделение дислокаций на положительно заря-
женные (ρ+ ) и отрицательно заряженные (ρ–) [3]. Сумма 
их дает общую скалярную плотность дислокаций:

              (2)

а их разность – избыточную плотность дислокаций ρ± :

             (3)

Избыточная плотность дислокаций непосредствен-
но связана с кривизной-кручением кристаллической 
решетки [4, 5]:

    (4)

где b – вектор Бюргерса; φ – угол наклона кристалло-
графической плоскости; l – расстояние на плоскости; 

 – градиент кривизны-кручения кристаллической ре-

шетки; χ – кривизна-кручение кристаллической решет-
ки; R – радиус изгиба кристаллической решетки. 

Градиент деформации, плотность ГНД и плот-
ность избыточных дислокаций. Плотность геометри-
чески необходимых дислокаций можно выразить через 
радиус изгиба кристаллической решетки R [6]:

             (5)

Если сравнить (4) и (5), то очевидно, что

    (6)

Избыточная плотность дислокаций оказывается 
равной плотности геометрически необходимых дис-
локаций. Последние представляют собой запасенные 
дислокации, которые требуются для аккомодации кри-
визны кристаллической решетки, возникающей из-за 
неоднородности пластической деформации, т.е. из-за 
наличия градиента деформации [7]. Изгиб кристалли-

* Работа выполнена в рамках гос. задания Минобрнауки России 
№ 3.295.2014/К.
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ческой решетки можно представлять как в единицах ρ± , 
так и в единицах χ [8  –  10]. 

Размер зерна и плотность геометрически необ-
ходимых дислокаций. Для описания упрочнения по-
ликристаллического агрегата были сделаны попытки 
связать плотность геометрически необходимых дисло-
каций ρG со средним размером зерна d. В работах [1, 2] 
было предложено, что

               (7)

где ε – степень деформации. Этой схеме удовлетворяет 
модель Конрада [11], где общая плотность дислокаций 
ρ обратно пропорциональна среднему размеру зерна d:

              (8)

Формулы (7) и (8) совпадают с точностью до коэф-
фициента, поэтому ρ > ρG (примерно на порядок). Это 
означает, что при обычных размерах зерен, относящих-
ся к мезоуровню, ρs > ρG . Для нанозерен соотношение 
может быть обратным. Теоретическая оценка коэффи-
циентов в уравнениях (7) и (8) не является строгой, 
поэтому необходимо дальнейшее рассмотрение этой 
проблемы.

Накопление дислокаций в деформированных ма-
териалах. Проблема накопления дислокаций в дефор-
мированных материалах по-прежнему остается слож-
ной и нерешенной. Это утверждение относится как к 
исследованию чистых металлов и твердых растворов с 
относительно простыми дислокационными субструк-
турами, так и к материалам, имеющим сложную суб-
структуру. В этих материалах перед или при пласти-
ческой деформации происходят фазовые превращения 
[12,  13]. Типичным примером являются субструктуры, 
формирующиеся в мартенситных сталях, в которых на-
ряду с зернами присутствуют дислокационные ячейки, 
фрагменты, пакеты и пластины. Подобные структуры, 
когда одни границы расположены внутри других суб-
структурных образований, могут возникать в ходе пла-
стической деформации в ультрамелкозернистых (УМЗ) 
поликристаллах, особенно в условиях динамической 
рекристаллизации и при других процессах [14, 15].

В микрообласти размеров зерен d и фрагментов 
Dфр проявляются другие закономерности в накопле-
нии дислокаций по сравнению с закономерностями в 
мезо области размеров. Это явление характерно как для 
УМЗ поликристаллов, так и для малых фрагментов, 
наблюдаемых в деформированных мартенситных ста-
лях [16  –  20]. Количественные исследования методом 
просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ) 
позволили установить некоторые аналитические зави-
симости скалярной плотности дислокаций ρ от размера 
зерен d и фрагментов Dфр . Известно, что соотношение 
между размерами зерен, дислокационных ячеек, фраг-

ментов и плотностью дислокаций играет важную роль 
в теории дислокационных субструктур и в концепциях 
дислокационного упрочнения [21, 22].

Целью настоящей работы является эксперименталь-
ное изучение методом просвечивающей дифракцион-
ной электронной микроскопии накопления при пласти-
ческой деформации скалярной плотности дислокаций и 
ее компонент в стали мартенситного класса.

Материал и методы исследования. Объектом 
исследования являлась сталь мартенситного клас-
са 38ХН3МФА. Сталь подвергалась двойной закалке 
(1050  °С, 5 ч. + 840  °С, 3 ч.), затем проводился отпуск 
(600  °С,  7,5 ч). Образцы, изготовленные из отпущен-
ной стали, деформировались растяжением при комнат-
ной температуре до различных степеней деформации 
в интервале 0  –  90  %. Из деформированных образцов 
на электроискровом станке вырезались пластинки тол-
щиной 0,2  мм, которые затем химически утонялись 
с последующей электрополировкой до необходимой 
толщины для просмотра в электронном микроско-
пе. Приготовленная таким образом фольга изучались 
на электронном микроскопе ЭМ-125  К, снабженном 
гонио метром, при ускоряющем напряжении 125  кВ. 
По полученным электронно-микроскопическим сним-
кам проводилась идентификация типов субструктур, 
наблюдаемых в исследуемой стали. Методом секущей 
измерялась скалярная плотность дислокаций как сред-
няя в объеме материала, так и в различных составля-
ющих субструктуры. Особое внимание было уделено 
дислокационным фрагментам с различным типом суб-
структур в них. Статистическую обработку результатов 
выполняли по непрерывным участкам образцов площа-
дью ~80  мкм2, содержащих 500  –  1000 дислокацион-
ных фрагментов, наблюдаемых в стали.

В ходе исследования измеряли плотность ГНД и 
СЗД. Способ измерения плотности ГНД базируется на 
уравнении (6), т.е. на равенстве ρG и ρ±  . Техника изме-
рения ρ±  подробно описана авторами в работах [4,  5,  9]. 
Величина ρG (или ρ±  ) измеряется по электронно-микро-
скопическим изображениям с использованием изгиб-
ных экстинкционных контуров и рассчитывается в 
соответствии с уравнением (4), используя параметр χ 
(амплитуду кривизны-кручения кристаллической ре-
шетки). После определения ρ и ρG величина ρs может 
быть вычислена из соотношения (1).

Геометрически необходимые дислокации. Сопос-
тавление параметров микро- и мезоуровня. На рис.  1 
представлены зависимости ρ, ρs и ρG от размера фраг-
ментов в деформированной стали. Эти зависимости 
весьма интересны. Все три компоненты дислокаци-
онной структуры с уменьшением размера фрагментов 
уменьшаются. Экстраполяционные линии (см.  пунк-
тирные линии на рис.  1) указывают на критический 
размер фрагментов, равный примерно 100  нм, при ко-
тором плотность дислокаций становится равной нулю. 
Это очень важный результат, свидетельствующий об 
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интенсивном взаимодействии дислокаций с границами 
фрагментов. Следует отметить, что в деформированной 
стали присутствуют три типа фрагментов: бездислока-
ционные, с хаотической дислокационной структурой 
и с ячеистой дислокационной субструктурой (рис.  2). 
Было установлено [16  –  19], что структура дислока-
цион ных фрагментов в мартенситной стали и микро-
зернах УМЗ металлов во многом аналогична. Зависи-
мости плотности дислокаций от размера фрагментов и 
размера микрозерен также аналогичны. Критические 
размеры зерен (средние размеры зерен, в окрестности 
которых происходят значительные изменения свойств 
поликристаллического агрегата [23]) и нанофрагментов 
оказываются близкими. Несомненно, размер фрагмен-
тов, как и размер зерен микроуровня, должен обуслав-
ливать одинаковое поведение параметров дислокацион-
ной структуры в них. Было установлено [24], что если 
на микроуровне измельчение размера зерна приводит к 
уменьшению плотности дислокаций, то на мезоуровне 
эффект противоположный: с измельчением зерна плот-
ность дислокаций увеличивается. Различное поведение 
плотности дислокаций от размера зерна принципиаль-
но отличает микроуровень (или наноуровень) от мезо-
уровня. На взгляд авторов, такое различие характеризу-
ет критическое поведение дислокационной структуры в 
поликристаллах микро- и мезоуровня. 

Величина плотности ГНД, прежде всего, связана с 
третьим критическим размером зерна  [16,  23]. Пер-
вый критический размер зерна (   ≈  10  –  20  нм) свя-
зан с обнулением коэффициента Холла-Петча. Второй 
критический размер зерна (   ≈  100  нм) соответствует 

деформированному состоянию в ультрамелкозерни-
стом поликристаллическом агрегате, когда внутри зе-
рен дислокации практически отсутствуют [25]. Третий 
критический размер зерен  связан со сменой роли па-
раметров дислокационной структуры. Если d  >   , то 
в дислокационном ансамбле преобладают статистиче-
ски запасенные дислокации с плотностью ρs . Их боль-
ше, чем геометрически необходимых дислокаций ρG 
(ρs  >  ρG ). Величина  близка к 1000  нм. Прохождение 
через этот размер зерен (d  <   ) изменяет происхожде-
ние большей части дислокаций, условия экранировки 
дислокациями концентраторов напряжений, уровень 
внутренних полей напряжений. В этих условиях плот-
ность ГНД становится больше плотности СЗД, так что 
ρG  >  ρs .

Как показали проведенные исследования, плотность 
ГНД ρG может быть много меньше скалярной плотнос ти 
дислокаций, а может быть с ней соизмерима. В  первом 
случае плотность СЗД ρs составляет основной вклад в 
дислокационную структуру. Это характерно для поли-
кристаллов мезоуровня. Микро- или наноуровень отли-
чает от мезоуровня значительный вклад в ρ величины 
ρG . Измельчение размера зерен, фрагментов, ячеек ве-
дет к росту плотности ГНД. Рост плотности наночастиц 
также ведет к росту плотности ГНД. Есть основания 
полагать, что относительно большая величина ρG  – ха-
рактерное отличие микро- и нанополикрис таллов от 
поликристаллов мезоуровня. Третий критический раз-
мер зерна соответствует равенству обеих компонент 
дислокационной структуры ρs = ρG . Когда ρs  >  ρG , это 
поликристаллы мезоуровня. Когда ρs  <  ρG , то реализу-
ется случай поликристаллов микро- или наноуровня. 
На рис.  3 приведены соответствующие данные, позво-
ляющие сопоставить величины ρ, ρs и ρG в широком ин-
тервале размеров зерен и фрагментов. Из рис.  3 видно, 
что третий критический размер зерна находится в ин-
тервале 5  –  10  мкм. Если d < , то решаю щую роль в 
дислокационной структуре играют ГНД. 

Переход от мезоуровня к микроуровню практически 
во всем интервале размеров зерен и фрагментов может 
быть представлен с использованием ГНД. Как видно из 
данных, представленных на рис.  4, на мезоуровне ρG 
составляет 10  –  20  % от величины ρ. При приближении 
к размеру зерна 200  –  300  нм дислокационная структу-
ра полностью реализуется ГНД (ρ ≈  ρG). Формируется 
градиентная дислокационная структура, обеспеченная 
полями напряжений от дисклинаций, расположенных в 
ГЗ и тройных стыках зерен [26].

Зависимость скалярной плотности дислокаций 
от размера фрагментов с сетчатой дислокацион-
ной субструктурой в мартенситной стали. Типич-
ная картина фрагментов с сетчатой дислокационной 
субструктурой деформированной стали представлена 
на рис.  2,  а. Четкие соотношения между плотностью 
дислокаций и размером фрагментов установлены для 
фрагментов с сетчатой дислокационной субструкту-

Рис. 1. Зависимости ρ (1), ρs (2) и ρG (3) от размера фрагментов Dфр 
в деформированной мартенситной стали 34ХН3МФА

Fig. 1. Dependences of ρ (1), ρs (2) and ρG (3) from the size of the 
fragments Dfr in deformed martensitic steel 34KhN3MFA
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Рис. 2. Электронно-микроскопическое изображение трех типов фрагментов и их схемы в деформированной
мартенситной стали 34ХН3МФА:

а, б – фрагменты с хаотической дислокационной структурой; в, г – с ячеистой субструктурой; д, е – бездислокационные фрагменты. На 
схемах указаны наночастицы специальных карбидов ( ) и цементита ( )

Fig. 2. Electron microscopic image of three types of fragments and their schemes in the deformed martensitic steel 34KhN3MFA:
a, б – fragments with chaotic dislocation structure; в, г – with cellular substructure; д, e – dislocation-free fragments. The diagrams are given for 

nanoparticles of special carbide ( ) and cementite ( )

Рис. 3. Влияние размера зерен и фрагментов d на величину различных компонент дислокационной структуры ρ, ρs и ρG для деформирован-
ной мартенситной стали 34ХН3МФА. Вертикальным пунктиром указан третий критический размер зерен и дислокационных фрагментов

Fig. 3. Effect of grain size d on the value of the various components of the dislocation structure ρ, ρs and ρG  for deformed martensitic steel 
34KhN3MFA. Vertical dotted line shows third critical size of grain and dislocation fragments
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рой (рис.  5). Скалярная плотность дислокаций и размер 
фрагментов Dфр в стали связывает соотношение

               (9)

где С′ – константа. Зависимость скалярной плотности 
дислокаций от размера фрагментов отпущенной дефор-
мированной мартенситной стали подчиняется тем же 
закономерностям, что и зависимость скалярной плотно-
сти дислокаций от размера зерен УМЗ чистых металлов 
Cu и Ni [19,  20]. Такое подобие в поведении свидетель-
ствует о наличии основополагающих зависимостей, 
связывающих скалярную плотность дислокаций с раз-
мером зерен или фрагментов, в которых дислокации на-
капливаются с деформацией. Из рис.  5 видно, что соот-
ношение (9) строго выполняется. Одновременно рис.  5 
демонстрирует критический размер фрагментов, при 
котором скалярная плотность дислокаций становит-
ся равной нулю, ρ  =  0. Этот критический размер бли-

зок к размеру   ≈  100  нм. Тем самым установлено, 
что второй критический размер зерна в микрообласти 
оказывается равным критическому размеру фрагмен-
тов в дислокационной структуре мартенситной стали, 
формирующейся при деформации. На взгляд авторов, 
равенство критических размеров микрозерен и дисло-
кационных фрагментов полностью обусловлено подо-
бием механизмов взаимодействия скользящих дислока-
ций с границами микрозерен и фрагментов.

Зависимость плотности дислокаций от разме-
ра фрагментов с ячеистой дислокационной суб-
структурой. При наличии ячеистой дислокационной 
субструктуры картина закономерностей накопления 
дислокаций в стали усложняется. Дислокационная 
ячеис тая субструктура, возникающая внутри фрагмен-
тов деформированной мартенситной стали, представле-
на на рис.  2,  в. В этом случае с уменьшением размера 
фрагментов плотность дислокаций не убывает, а наобо-
рот растет. Несомненно, это связано с тем фактом, что 
скользящие дислокации взаимодействуют со стенками 
ячеек, находящимися внутри фрагментов, иначе, чем с 
дислокациями сетчатой дислокационной субструктуры. 
Барьерное торможение [27] стенками ячеек является бо-
лее сильным фактором, и с уменьшением размера фраг-
ментов, содержащих ячеистую субструктуру, скалярная 
плотность дислокаций возрастает. Соответствую щие 
данные представлены на рис.  6. Как видно, здесь реа-
лизуется соотношение

               (10)

где А – константа. Несомненно, реализация соотно-
шения (10) связана с интенсивным взаимодействием 
дислокаций со стенками ячеек, содержащихся внутри 
фрагментов деформированной стали. Это подтвержда-
ют данные, приведенные на рис.  7. Здесь представлена 

Рис. 4. Отношение плотности геометрически необходимых дислока-
ций ρG к скалярной плотности дислокаций ρ в широком интервале 
размеров зерен. Деформированная мартенситная сталь 34ХН3МФА

Fig. 4. The ratio of the density of geometrically necessary dislocations 
ρG  to the scalar dislocation density ρ in a wide range of grain sizes. 

Deformed martensitic steel 34KhN3MFA

Рис. 5. Зависимость скалярной плотности дислокаций ρ от среднего 
размера фрагментов <Dфр> с сетчатой дислокационной структурой. 

Деформированная мартенситная сталь 34ХН3МФА

Fig. 5. Dependence of the scalar dislocation density ρ from the average 
size of fragments <Dfr> with mesh dislocation structure. 

Deformed martensitic steel 34KhN3MFA

Рис. 6. Зависимость скалярной плотности дислокаций ρ от среднего 
размера фрагментов <Dфр> с ячеистой дислокационной структурой. 

Деформированная мартенситная сталь 34ХН3МФА

Fig. 6. Dependence of the scalar dislocation density ρ of the average size 
of fragments <Dfr> with cellular dislocation structure. 

Deformed martensitic steel 34KhN3MFA
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зависимость плотности дислокаций от размера ячеек 
Dяч в исследуемой стали. Видно, что в этом случае вы-
полняется соотношение

               (11)

где А′ – константа. Сравнение рис.  6 и 7 показывает, 
что зависимость плотности дислокаций от размера яче-
ек более сильная, чем от размера фрагментов (А′  >  А). 
Это означает, что основной эффект заключается в ба-
рьерном торможении скользящих дислокаций стенками 
ячеек. Экстраполяция зависимости, представленной на 
рис.  7, показывает предельное значение ρ  ≥  5·1011  см–2. 
Такая высокая скалярная плотность дислокаций, близ-
кая к ρ  ≈  1012  см–2, свидетельствует о том, что тормо-
жение дислокаций стенками дислокационных ячеек 
необходимо отнести к максимальному торможению 
скользящих дислокаций в дислокационной структуре.

Таким образом, на основе прямых эксперименталь-
ных данных, установлены аналитические зависимости 
скалярной плотности дислокаций от размера фрагмен-
тов и ячеек в деформированной мартенситной стали. 
Обнаружено, что тип дислокационной структуры во 
фрагментах стали решающим образом определяет за-
висимость скалярной плотности дислокаций от их раз-
мера. Если внутри фрагментов присутствует сетчатая 
дислока ционная субструктура, то скалярная плотность 
дислокаций убывает с уменьшением размера фрагмен-
тов. Напротив, если дислокационная субструктура во 
фрагментах ячеистая, то с уменьшением размера фраг-
ментов скалярная плотность дислокаций растет. С из-
мельчением размера ячеек плотность дислокаций также 
интенсивно возрастает. Такое поведение обусловлено 
различными механизмами торможения скользящих 
дислокаций в сетчатой и ячеистой дислокационных 

субструктурах. Установленные в работе соотношения 
между различными параметрами дислокационной суб-
структуры являются основополагающими для дальней-
шего развития физики дислокационного упрочнения 
твердого тела [27]. Дислокационная парадигма [24] 
субструктурного упрочнения получает в таких соотно-
шениях, во-первых, прямое подтверждение важности 
физики дислокаций в упрочнении материалов и, во-вто-
рых, раскрывает основополагающую роль субструктур-
ных образований в дислокационной концепции физики 
упрочнения.

Зависимости ρG и ρ от степени деформации. Роль 
границ различного типа. Рассмотрим роль структур-
ных составляющих стали в поведении скалярной плот-
ности дислокации ρ и ее компонент ρs и ρG в зависимости 
от степени деформации. Эти результаты представлены 
на рис.  8. При анализе субструктурных элементов в ста-
ли учитывались главным образом их поперечные раз-
меры. Из таблицы хорошо видно, что в перечисленном 
интервале структурных образований от зерна до ячейки 
их размер убывает на три порядка. При этом средняя 
скалярная плотность дислокаций несколько возраста-
ет (см.  рис.  8). Значительные изменения происходят с 
вкладами ρs и ρG . Данные рис.  8 свидетельствуют, что с 
измельчением размера субструктурного элемента ком-
понента ρs убывает, а компонента ρG возрастает. Рас-
смотрение последовательностей рис.  8,  а  →  рис.  8,  д 
показывает, что с измельчением структурного элемента 
несколько возрастает скалярная плотность дислокаций 
ρ и значительно увеличивается компонента ρG , которая 
в итоге становится доминирующей над ρs . При этом 
компонента ρs остается значительной до ε  ≈  10  %, а 
при дальнейшей деформации вклад ρs с измельчением 
структурного элемента уменьшается. Чем больше плот-
ность определенного типа границ, тем больше их вклад 
в ρG и меньше в ρs . 

Можно проследить относительную роль этих вкла-
дов в зависимости от длины пробега дислокаций L 
с увеличением плотности границ, препятствующих 
сдвигу. Длину пробега дислокаций L можно оценить, 
используя данные о размере структурного элемента l 
(см.  таблицу): с уменьшением размера структурного 
элемента величина L убывает, поскольку она может 

Рис. 7. Зависимость скалярной плотности дислокаций ρ от размера 
ячеек в деформированной мартенситной стали 34ХН3МФА

Fig. 7. Dependence of the scalar dislocation density ρ of the size of the 
cells in the deformed martensitic steel 34KhN3MFA

Средние размеры структурных элементов
в исследованной стали

Структурный элемент Размер
Зерно 34 мкм
Пластина 0,9×2,4 мкм
Пакет реек 4×6 мкм
Рейка 0,2×6 мкм
Фрагмент с сетчатой субструктурой 92×640 нм
Фрагмент с ячеистой субструктурой 60×370 нм
Ячейка 30 нм
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превышать этот размер не более чем в 3  –  5  раз. Ос-
новной результат здесь заключается в том, что чем 
меньше структурное образование, в котором тормо-
зится сдвиг, и одновременно меньше длина пробега 
дислокаций  L, тем больше вклад ρG и меньше вклад ρs . 
Хотя этот результат является предсказемым, посколь-
ку ρG  – плотность геометрически необходимых дисло-
каций, однако он получен экспериментально впервые. 
Тем самым установлена зависимость плотности ГНД 
от размера области, в которой тормозится сдвиг. Этот 
эффект имеет место, несмотря на то, что с уменьшени-
ем размера структурного элемента изменяется тип его 
границ, и торможение дислокаций на этих границах 
ос лабевает. 

Отношение ρG / ρs и критический размер струк-
турного элемента. Отношение ρG / ρs в зависимости от 
размера структурного элемента в исследуемой стали 
представлено на рис.  9. Из него видно, что отношение 
ρG / ρs в зависимости от размера структурного элемен-

та l состоит из двух ветвей. Первая ветвь при малых  l 
круто сходит вниз, значения ρG / ρs на второй ветви в 
интервале значений l  =  100  нм  –  40  мкм медленно убы-
вают. Значительная зависимость ρG / ρs от l простира-
ется в интервале 30  –  150  нм и заканчивается вблизи 
100  –  150  нм. После этого размера зависимость ρG / ρs 
почти горизонтальная. Пунктиром на рис.  9,  а указан 
второй крити чес кий размер замкнутого субструктур-
ного образования – ~100  нм. Как уже отмечалось, он 
соответствует критическому размеру зерна 100  нм в 
ультра мелкозернистых поликристаллах [25]. При раз-
мере зерен d  <  100  нм они становятся бездислокацион-
ными. При этом плотность дислокаций ρG становится 
условной величиной. Она отражает наличие дислока-
ций и дисклинаций в границах зерен и дисклинаций в 
тройных стыках зерен [28].

На рис.  9,  б представлено поведение ρG / ρs при боль-
ших размерах структурного элемента, относящихся 
к мезообласти. При l  ~10  мкм ρG  =  ρs и отношение 

Рис. 8. Зависимости средней скалярной плотности дислокаций ρ и ее компонент ρG и ρs от степени деформации для разных структурных 
составляющих деформированной мартенситной стали 34ХН3МФА:

а – зерно; б – мартенситный пакет; в – первичный фрагмент; г – мартенситная рейка; д – вторичный фрагмент

Fig. 8. The dependence of the average scalar dislocation density ρ and its components ρG and ρs from the degree of deformation for different 
structural components of the deformed martensitic steel 34KhN3MFA:

a – grain; б – martensitic package; в – primary fragment; г – martensite lath; д – secondary fragment
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ρG / ρs  =  1. Это третий критический размер, больше ко-
торого компонента ρs становится больше, чем ρG . Соот-
ношение ρG / ρG  <  1 является типичным для компонент 
дислокационной структуры в мезообласти.

Выводы. В настоящей работе представлены данные 
прямых электронно-микроскопических измерений, 
в которых была определена общая плотность дисло-
каций  ρ. С использованием результатов измерения 
кривизны-кручения кристаллической решетки χ опре-
делена плотность геометрически необходимых дисло-
каций  ρG . Плотность статистически запасенных дис-
локаций определялась как ρs  =  ρ  –  ρG . Была измерена 
величина ρG , обусловленная торможением дислокаций 
на границах зерен, мартенситных пакетов, мартенсит-
ных реек, дислокационных фрагментов и ячеек. Уста-
новлено, что соотношение ρG / ρs зависит от величины 
структурного элемента, на границах которого тормо-
зится сдвиг. С уменьшением последнего ρG / ρs возрас-
тает. Определен критический размер субструктурного 
элемента, равный 100  нм, при достижении которого за-
висимость ρG / ρs резко изменяет свой характер. Важным 
является тот факт, что величина 100  нм одновременно 
соответствует размеру бездислокационных зерен в на-
номатериалах.
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Abstract. The regularities of dislocation accumulation at forming disloca-
tion structure of deformed martensitic steel are established on the base 
of electron microscopy. The factors determining an intensity of dislo-
cation accumulation are revealed. Scalar dislocation density is divided 
into two components: density of geometrically necessary dislocations 
and density of statistically stored dislocations. The specifi c attention 
is given to geometrically necessary dislocations. Their accumulation 
in different substructure formations of the deformed steel is revealed. 
Critical grain sizes, when regularities of dislocation accumulation are 
changed, are determined. 

Keywords: deformed martensitic steel, fragment, dislocation substructure, 
scalar dislocation density, geometrically necessary dislocations, sta-
tistically stored dislocations, critical grain size.
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