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ABSTRACT
This paper examines the impact response of a novel high‑chromium martensitic steel alloyed with 
0.0007 wt.% nitrogen and 0.015 wt.% boron over a broad temperature interval. The heat‑treated 
microstructure consists of tempered martensite laths (mean width 320±30 nm) with a dislocation 
density of 1.5×1014  m−2 and no δ‑ferrite. Secondary phases include M23C6 carbides (~70 nm average), 
sporadic M6C, and fine NbX precipitates. At ambient temperature, the impact toughness exceeds  
200 J/cm², well above the standards for boiler and turbine applications. The ductile‑to‑brittle transition 
temperature (defined as the midpoint between upper and lower shelf energies) is 0 °C. Above  
–20 °C, the crack initiation energy becomes virtually constant at 60±7 J, whereas the propagation 
energy rises steadily owing to growing ductile fracture contribution. Fractographic observations show 
that with increasing temperature the stable crack growth region widens and the unstable propagation 
zone shrinks, vanishing completely at 60 °C. The combination of high room-temperature toughness 
(~200 J/cm²) and a transition temperature of about 0 °C makes this 10Cr–3Co–0.2Re steel with low 
N and high B a promising candidate for ultra-supercritical steam power-plant components.
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АННОТАЦИЯ
В работе изучено поведение новой высокохромистой мартенситной стали с пониженным со‑
держанием азота (0,0007 мас.%) и повышенной долей бора (0,015 мас.%) при динамическом 
нагружении в широком интервале температур. Микроструктура представляет собой отпущен‑
ный троостомартенсит (средняя ширина реек 320±30 нм), плотность дислокаций составляет 
1,5×1014 м−2, δ-феррит не выявлен. Обнаружены карбиды M23C6 (средний размер ~70 нм), еди‑
ничные включения M6C и частицы NbX. При комнатной температуре ударная вязкость превы‑
шает 200 Дж/см2, что значительно выше нормативных требований для котельных и турбинных 
сталей. Порог хладноломкости (середина между верхним и нижним шельфами) составляет  
0 °C. При температуре выше –20 °C работа зарождения трещины стабилизируется на уровне 
60±7 Дж, тогда как работа ее распространения возрастает за счет увеличения доли вязкой со‑
ставляющей. Фрактографический анализ демонстрирует расширение области стабильного ро‑
ста трещины и сужение зоны нестабильного разрушения при повышении температуры, вплоть 
до полного исчезновения последней при 60 °C. Разработанная сталь 10% Cr–3% Co–0,2% Re с 
низким содержанием азота и высоким содержанием бора отличается высокой ударной вязко‑
стью при комнатной температуре (~200 Дж/см²) и удовлетворительным порогом хладноломко‑
сти (~0 °C), что открывает перспективы ее применения в элементах энергоустановок со сверх‑
критическими параметрами пара.

КЛЮЧЕВЫЕ СЛОВА 
Жаропрочные стали; термическая обработка; ударная вязкость; микроструктура; вторичные 
фазы.

Введение

Высокохромистые мартенситные стали 
рассматриваются как перспективный мате‑
риал для изготовления трубопроводов, кот‑
лов, лопаток и роторов в энергоблоках ново‑
го поколения угольных ТЭС, где переход на 
сверхкритические параметры пара позволяет 
существенно повысить КПД [1, 2]. Высо‑
кая стойкость к ползучести при 580–600 °С 
обеспечивается формированием неравно‑
весной реечной структуры троостомартен‑
сита, упрочненной дисперсными частицами 
вторичных фаз [3–10]. Для повышения ра‑
бочей температуры до 650 °С оптимизируют 
легирование: снижают содержание азота до 
минимальных значений (менее 0,003 мас.%) 
и увеличивают долю бора до 0,01 мас.%, 
что способствует образованию карбида 
M23(C,B)6, устойчивого к коагуляции в тече‑
ние десятков тысяч часов при нагрузке [11, 

12]. Однако одной из проблем таких сталей 
с низким содержанием азота является пони‑
женная стойкость к ударным нагрузкам по 
сравнению со сталями типа Р92 [13]. Извест‑
но, что в сталях с низким содержанием азота 
ухудшение ударной вязкости часто связано 
с микропористостью вдоль зернограничных 
частиц, образующих полунепрерывные или 
сплошные цепочки [13, 14]. Эти поры дей‑
ствуют как хрупкие прослойки, снижая рабо‑
ту разрушения. С переходом от прерывистых 
цепочек к непрерывным плотность частиц 
растет, что ведет к падению вязкости [14]. 
Такие выделения становятся барьерами для 
распространения пластической деформа‑
ции; в результате напряжения релаксируют 
путем зарождения микротрещин на границе 
частица–матрица, и устойчивый рост трещи‑
ны ограничивается [14]. Помимо этого, при‑
сутствие крупных частиц, обогащенных W и 
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B, равномерно распределенных в матрице, 
также способствует охрупчиванию [15, 16]. 
В итоге оба типа выделений препятствуют 
пластическому течению при динамическом 
нагружении, что может привести к хрупкому 
разрушению даже при 20 °С. Исходя из это‑
го, цель нашей работы – оценить поведение 
новой стали 10Cr–3Co–0,2Re с ультранизким 
N (0,0007%) и высоким B (0,015%) при удар‑
ных нагрузках в широком температурном 
диапазоне.

1. Материал и методики

Исследуемый материал – опытная сталь 
на основе 10% Cr, легированная (мас.%):  
C 0,13; Cr 9,4; Co 3,1; W 2,1; Mo 0,6; Cu 0,29; 
V 0,16; Nb 0,05; Re 0,17; N 0,0007; B 0,015; 
Ni 0,20; Si 0,1; Mn 0,03; остальное Fe. Перед 
финальной обработкой заготовки прошли го‑
могенизационный отжиг при 1150 °C (16 ч) 
и горячую ковку при этой же температуре с 
последующим охлаждением на воздухе. За‑
ключительный режим термоупрочнения – за‑
калка с 1050 °C (1 ч) и высокий отпуск при 
770 °C (3 ч) с воздушным охлаждением.

Ударные испытания выполняли на стан‑
дартных образцах 10×10×55 мм с V-образным 
надрезом глубиной 2 мм с использованием 
маятникового копра Instron IMP460, осна‑
щенного системой регистрации и обработки 
данных Fracta. Порог хладноломкости опре‑
деляли как среднюю точку между верхним и 
нижним энергетическими шельфами по ре‑
зультатам испытаний в диапазоне темпера‑
тур от –80 до +80 °С.

Микроструктуру изучали методами оп‑
тической металлографии (Olympus), скани‑
рующей электронной микроскопии (СЭМ, 
Quanta 600) и просвечивающей электронной 
микроскопии (ПЭМ, JEM Jeol-2100). Для 
оптических исследований шлифы травили 
водным раствором 1% HF + 2% HNO3. Тон‑
кие фольги для ПЭМ изготавливали методом 

электрополировки в смеси 10% хлорной кис‑
лоты и уксусной кислоты при 25 °C и напря‑
жении 20–23 В. Подробности методик при‑
ведены в работах [7, 8, 10, 13, 14].

2. Результаты и обсуждение

2.1 Исходная структура после термиче-
ской обработки.

Микроструктурные исследования (рис. 1) 
показали, что в стали формируется достаточ‑
но однородный троостомартенсит.

Размер исходного аустенитного зерна со‑
ставил около 60 мкм, δ-феррит отсутствовал. 
Средняя ширина мартенситных реек дости‑
гает 320±30 нм, плотность дислокаций вну‑
три них – 1,5×1014 м−2. На Z-контрастных 
СЭМ-изображениях (рис. 1, а) не обнару‑
жено крупных вольфрам-содержащих ча‑
стиц. EBSD-анализ (рис. 1, б) показал, что 
доли больше- и малоугловых границ равны 
52% и 48% соответственно; 50% всех зерен 
имеют размер менее 1 мкм, среднее рассто‑
яние между высокоугловыми границами –  
2,60 мкм. Распределение субзерен/зерен по 
разориентировке носит бимодальный харак‑
тер с пиками при 2–5° и 55–60°; около поло‑
вины всех границ являются малоугловыми с 
разориентировкой от 2 до 15°. Часть дисло‑
кационных границ, образующих мартенсит‑
ные рейки, имеет разориентировку менее 2° 
и не учитывается EBSD.

Химический состав твердого раствора 
феррита (усреднение по 10 измерениям на 
ПЭМ вдали от частиц) составил (мас.%): 
84% Fe, 9% Cr, 3,6% Co, 2,45% W, 0,57% Mo, 
0,2% Re, 0,2% V. Содержание кобальта, воль‑
фрама, молибдена, рения и ванадия практи‑
чески не меняется, что указывает на их на‑
хождение в твердом растворе. В то же время 
доля хрома снизилась с исходных 9,85 до 9% 
из-за выделения хром-содержащих фаз, а ни‑
обий полностью вышел из раствора, образо‑
вав собственные выделения.
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Рис. 1. Реечная структура троостомартенсита исследуемой стали, полученная  
методами Z-контраста СЭМ (а), EBSD анализа (б) и ПЭМ (в)

Fig. 1. Microstructure of tempered martensite in the studied steel:  
а – Z-contrast SEM image; б – EBSD map; в – bright-field TEM image

Анализ экстракционных реплик вы‑
явил частицы карбидов M23C6 (обогащены 
хромом), карбонитридов NbX (обогащены 
ниобием) и незначительное количество кар‑
бидов M6C (обогащены вольфрамом). Кар‑
биды M23C6 имеют средний диаметр поряд‑
ка 70 нм и распределены преимущественно 
по границам: на большеугловых (бывших 
аустенитных) их линейная плотность рав‑
на 5,7 мкм−1, а на малоугловых (внутри  
пакетов) – 4,1 мкм−1. По малоугловым гра‑
ницам преобладают мелкие частицы (до 20 
нм), которые практически отсутствуют на 
границах исходных аустенитных зерен; на‑
против, на большеугловых границах встре‑
чаются очень крупные частицы (> 300 нм). 
Доля частиц размером 50–70 нм составляет 
около 30% от общего количества. Избыточ‑
ное содержание вольфрама в карбидах M23C6  
(до 30 мас.%) приводит к трансформации ча‑

сти M23C6 в карбиды M6C с более высоким 
содержанием W, поскольку высоковольфра‑
мистый M23C6 нестабилен [17]. На малоугло‑
вых границах обнаружены округлые части‑
цы M6C со средним размером около 40 нм и 
составом (мас.%): 22% Cr, 6–10% Fe, 68–72% 
W, однако их доля крайне мала. Внутри реек 
равномерно распределены округлые частицы 
NbX размером ~30 нм, объемная доля кото‑
рых также невелика.

2.2 Определение температуры хрупко-
вязкого перехода.

Температурная зависимость ударной 
вязкости приведена на рис. 2. Нижний энер‑
гетический шельф наблюдается при тем‑
пературах –60 °С и ниже, где ударная вяз‑
кость составляет около 25 Дж/см². Верхний 
шельф достигается при 60 °С и выше, где 
вязкость около 300 Дж/см². Порог хладно‑

а б

в
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ломкости (арифметическая середина между 
шельфами) для исследуемой стали составил 
0 °С. При комнатной температуре ударная 
вязкость превышает 200 Дж/см², что значи‑
тельно выше требований для котельных ста‑
лей и сталей для лопаток паровых турбин  
[18]. 

Нагрузочно-деформационные кривые для 
характерных температур (нижний шельф, 

порог хладноломкости, верхний шельф) по‑
казаны на рис. 3. При –80 °С разрушение 
полностью хрупкое (острый пик). При 0 °С 
наблюдается смешанный характер: присут‑
ствуют зоны стабильного (вязкого) и неста‑
бильного (хрупкого) распространения тре‑
щины. При 80 °С кривая соответствует 100% 
вязкому разрушению, зона нестабильного 
роста отсутствует.

Рис. 2. Температурная зависимость величины ударной вязкости в широком температурном интервале

Fig. 2. Temperature dependence of impact toughness over a wide temperature range

Рис. 3. Кривые «нагрузка – перемещение», зафиксированные при трех характерных температурах:  
–80 °С (нижний шельф), 0 °С (порог хладноломкости) и +80 °С (верхний шельф)

Fig. 3. Load-displacement curves recorded at three characteristic temperatures:  
–80 °C (lower shelf), 0 °C (ductile-brittle transition), and +80 °C (upper shelf)



MaTeD

80 2026. Т. 8, № 2(25)

По данным, полученным после испыта‑
ния на ударную вязкость при температуре 
от −80 до 80 °С, были рассчитаны величины 

энергии зарождения (εi) и энергии распро‑
странения (εp) трещины, значения которых 
просуммированы в табл. 1. 

Таблица 1. Энергии зарождения и распространения трещины при различных температурах испытания

Table 1. Crack initiation and propagation energies for different test temperatures

Temperature, °С −80 −60 −40 −20 0 20 40 60 80

εi, J 7,8 29,2 49,2 61,9 65,2 57,9 66,0 66,0 67,6

εp, J 4,9 7,8 9,1 25,1 85,9 142,4 155,4 171,1 191,1

Total energy, J 12,7 37,0 58,3 87,0 151,1 200,3 221,4 237,1 258,7

Рис. 4. Фрактографические изображения изломов стали после стандартной термической обработки  
при температурах испытания −40 °С (а), 10 °С (б), 20 °С (в) и 60 °С (г):  

а, б, в, г – общий вид; а1, б1, в1, г1 – области зарождения трещины; а2, б2, в2, г2 – зона стабильного 
распространения трещины; а3, б3, в3, г3 – зона нестабильного распространения трещины;  

а4, б4, в4, г4 – зона долома

Fig. 4. Fractographic images of steel fractures after standard heat treatment  
at test temperatures of −40 °C (а), 10 °C (б), 20 °C (в), and 60 °C (г):  

а, б, в, г – general view; а1, б1, в1, г1 – crack initiation areas; а2, б2, в2, г2 – stable crack propagation zone; 
а3, б3, в3, г3 – unstable crack propagation zone; а4, б4, в4, г4 – fracture zone

а

б

в

г

а1 а2 а3 а4

б1 б2 б3 б4

в1 в2 в3 в4

г1 г2 г3 г4
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Из табл. 1 видно, что при температурах 
от −80 до −20 °С, величина энергии зарожде‑
ния трещины намного превышает величину 
энергии распространения трещины, что вы‑
звано хрупким характером распространения 
трещины. При температурах выше −20  °С 
энергия зарождения трещины не зависит от 
температуры испытания и составляет около 
60±7 Дж, что сопоставимо с другими 9–10% 
Сr сталями [14, 19], в то время как энергия 
распространения трещины увеличивается, 
что вызвано увеличением доли вязкой со‑
ставляющей. При пороге хладноломкости 
величины энергий зарождения и распростра‑
нения трещины становятся сопоставимыми 
(табл. 1). С дальнейшим увеличением темпе‑
ратуры испытания энергия распространения 
трещины непрерывно увеличивается. 

2.3 Фрактографический анализ.
Был проведен фрактографический анализ 

с использованием растрового электронного 
микроскопа Quanta 600 3D. На рис. 4 пред‑
ставлены фрактографические изображения 
изломов исследуемой стали после стандарт‑
ной термической обработки при температу‑
рах испытания −40, 10, 20 и 60 °С. Следует от‑
метить, что фрактографические исследования 
находятся в полном согласии с инструмен‑
тальными испытаниями на ударную вязкость. 

При −40 °С зона зарождения трещины 
составляет около 200 мкм, более 90% площа‑
ди излома занимает зона нестабильного рас‑
пространения (фасетки квазискола и неболь‑
шое число гребней отрыва по границам быв‑
ших аустенитных зерен), зона долома узкая  
(рис. 4, а). При температурах выше −40 °С 
появляется узкая зона стабильного распро‑
странения шириной 510–820 мкм (табл. 2). 
При 0 °С (порог хладноломкости) ширина 
зоны зарождения возрастает до ~300 мкм, 
зона стабильного роста расширяется  
до 2,14 мм, зона долома – до 2,25 мм, а об‑
ласть нестабильного разрушения сужается 
до 3,22 мм (рис. 4, б, табл. 2). В зоне стабиль‑
ного распространения наблюдается полно‑
стью ямочный микрорельеф (рис. 4, б2),  
а в зоне нестабильного – увеличивается доля 
гребней отрыва (рис. 4, б3).

С повышением температуры выше 0 °С 
ширина зоны зарождения практически 
не меняется, что коррелирует с посто‑
янством энергии зарождения трещины  
(табл. 1 и 2). При этом зоны стабильного 
роста и долома непрерывно расширяют‑
ся, а зона нестабильного распространения 
сужается вплоть до полного исчезновения 
при 60 °С и выше, что соответствует верх‑
нему энергетическому шельфу (табл. 2,  
рис. 2–4).

Таблица 2. Размеры зон зарождения трещины (IZ), стабильного распространения трещины (SPZ), нестабильного 
распространения трещины (UPZ) и долома (AZ), полученные из фрактографического анализа

Table 2. The sizes of crack initiation zones (IZ), stable crack propagation zones (SPZ), unstable crack propagation zones 
(UPZ) and fracture zone (AZ) obtained from fractographic analysis

Test temperature, °С IZ, mm SPZ, mm UPZ, mm AZ, mm

−60 0,19 − 7,50 0,14
−40 0,20 0,51 6,77 0,41
−20 0,20 0,82 6,12 0,76
−10 0,21 0,54 5,92 1,26

0 0,33 2,14 3,22 2,25
10 0,34 3,06 2,21 2,47
20 0,29 3,03 2,07 2,89
40 0,33 4,53 1,22 1,99
60 0,37 4,62 − 3,83
80 0,30 5,24 − 3,03
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Выводы

1. Разработанная сталь с пониженным со‑
держанием азота и повышенным содержани‑
ем бора, легированная 10% Cr, 3% Co и 0,2% 
Re, демонстрирует при комнатной темпе‑
ратуре ударную вязкость около 200 Дж/см2, 
что заметно превосходит требования, предъ‑
являемые к материалам котлов и турбинных 
лопаток.

2. Порог хладноломкости данной стали 
равен ~0 °С, что сопоставимо с характери‑
стиками традиционных материалов тепло‑
вой энергетики. Полученные характеристи‑
ки открывают возможности для применения 
данной стали в узлах энергоустановок со 
сверхкритическими параметрами пара.
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