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The effect of the duration of electrolytic hydrogenation on tensile mechanical properties and fracture behavior of fine-grained high-
nitrogen austenitic steel Fe-17Cr-10Mn-7Ni-1V-0.09С-0.65N (wt.%) was investigated. Hydrogenation leads to the formation of 
a gradient structural state in the steel. A thin (< 15 μm) brittle surface layer is formed on the side surfaces of the samples, which 
cracks during plastic flow. The central parts of the samples are destroyed in transgranular viscous mode similar to the samples 
destroyed without hydrogen charging. The thickness of the brittle surface layer increases and its mechanism of the destruction 
in tension changes with increasing duration of saturation of the samples with hydrogen: from brittle mixed (transgranular and 
intergranular) after saturation for 8 and 16 hours to fully intergranular for 32 – 50 hours of hydrogen-charging. Hydrogenation 
has negligible effect on the stages of the plastic flow and the yield stress of the steel, but leads to a decrease in elongation and in 
an ultimate tensile stress. The change in the plastic properties of the steel occurs nonlinearly: the hydrogen embrittlement index, 
which characterizes the change in the total elongation of hydrogenated samples relative to the one without hydrogen, increases 
up to 26 % when saturated with hydrogen up to 16 hours, and, with an increase in duration of saturation up to 50 hours, on the 
contrary, decreases down to 17 %. The change in steel plasticity after hydrogen charging correlates with variations in the strain-
hardening rate and cracking mode of the sample surface in tension depending on the duration of saturation.
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В  работе исследовали влияние продолжительности электролитического наводороживания на  механические 
свойства при  растяжении и  особенности разрушения мелкозернистой высокоазотистой аустенитной стали 
Fe-17Cr-10Mn-7Ni-1V-0,09С-0,65N (мас. %). Наводороживание приводит к формированию градиентного состояния 
в стали — на боковых поверхностях образцов формируется тонкий (< 15 мкм) хрупкий поверхностный слой, который 
растрескивается в процессе пластического течения, а центральная часть образцов разрушается транскристаллитно 
вязко по аналогии с образцами, разрушенными без легирования водородом. Толщина хрупкого поверхностного слоя 
возрастает при увеличении продолжительности насыщения образцов водородом и изменяется механизм его разру-
шения при растяжении: от хрупкого смешанного (транскристаллитного и интеркристаллитного) при малой продол-
жительности насыщения (8 и 16 ч.) до полностью интеркристаллитного при большей продолжительности наводо-
роживания (32 – 50 ч.). Наводороживание слабо влияет на стадийность пластического течения исследуемой стали 
и значения предела текучести, но приводит к уменьшению удлинения и временного сопротивления разрушению. 
Изменение пластических свойств стали происходит нелинейно: коэффициент водородного охрупчивания образцов, 
который характеризует изменение общего удлинения наводороженных образцов относительно состояния без во-
дорода, увеличивается до 26 % при насыщении водородом вплоть до 16 часов, а с увеличением продолжительности 
насыщения до 50 часов, напротив, уменьшается до 17 %. Изменение пластичности наводороженных образцов корре-
лирует с наблюдаемыми изменениями коэффициента деформационного упрочнения стали, особенностями и меха-
низмами растрескивания поверхности образцов при растяжении в зависимости от продолжительности насыщения.
Ключевые слова: аустенит, высокоазотистая сталь, водородное охрупчивание, деформационное упрочнение, разрушение.
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1. Введение

Развитие водородной энергетики требует разработки 
новых высокопрочных конструкционных материалов, 
устойчивых к водородному охрупчиванию. Высокоазо-
тистые аустенитные стали (ВАС) в  ряде приложений 
выигрывают у традиционных Cr-Ni аустенитных нержа-
веющих сталей (АНС) так как в них устранен основной 
недостаток последних  — низкий предел текучести  — 
при  сохранении высоких пластических свойств и  кор-
розионной стойкости [1,2].

C.  San Marchi с  коллегами [3] установи-
ли, что  азотистые стали Fe-21Cr-6Ni-9Mn-0,23N 
и  Fe-22Cr-13Ni-5Mn-2Mo-0,35N могут заменить АНС 
300й серии при  изготовлении сосудов высокого дав-
ления для  хранения водорода. P.  Rozenak [4] также 
показал, что  легирование АНС AISI 316, 321 и  347 
азотом до  0,28 мас. % усиливает их  устойчивость к  во-
дородному растрескиванию  — например, после наво-
дороживания величина удлинения при  растяжении 
изменяется на  33 % и  58 % соответственно для  стали 
AISI 316 с азотом и без него. Для азотсодержащей стали 
Fe-18Cr-8Ni-6Mn-0,25N изменения прочности и  вязко-
сти были незначительны при испытаниях в среде газооб-
разного водорода (предел текучести и предел прочности 
повышался на 15 и 5 % соответственно, величина удли-
нения возрастала от  51 до  54 % при  наводороживании) 
[5]. При  этом ряд работ, выполненных на  аустенитных 
сталях с  более высокой концентрацией атомов азота 
в твердом растворе, указывает на то, что ВАС склонны 
к водородному охрупчиванию и не могут выступать в ка-
честве замены традиционных стабильных АНС [5 – 10]. 
Таким образом, ввиду относительно небольшого числа 
исследовательских работ по  влиянию наводорожива-
ния на механические свойства и механизмы разрушения 
ВАС и  многообразия структурно-фазовых состояний, 
получаемых в них в зависимости от химического соста-
ва и термической обработки, вопрос устойчивости ВАС 
к водородному охрупчиванию остается дискуссионным.

Настоящая работа направлена на исследование влия-
ние продолжительности электролитического наводо-
роживания на  механические свойства при  растяжении 
и  особенности разрушения высокоазотистой аустенит-
ной стали Fe-17Cr-10Mn-7Ni-1V-0,09С-0,65N.

2. Материал и методы исследования

Для  исследования использовали стабильную ВАС  
Fe-17Cr-10Mn-7Ni-1V-0,09С-0,65N, мас.%. После горя-
чей (1050°С) и холодной (23°С) прокатки стальные прут-
ки отжигали при 1100°С (12 мин.) и закаливали в воду. 
Для  растяжения вырезали образцы в  форме двойных 
лопаток с размерами рабочей части 0,5 × 2,5 × 18 мм, ме-
ханически их шлифовали и электролитически полиро-
вали. После полирования толщина образцов составляла 
0,4 мм.

Насыщение образцов водородом осуществляли 
при комнатной температуре и плотности тока 50 мА / см2 
в  1N растворе H2SO4 с  добавлением CH4N2S. Продол-
жительность наводороживания (tH) составляла 8, 16, 32 

и 50 часов. После наводороживания вплоть до проведе-
ния механических испытаний образцы хранили в жид-
ком азоте для того, чтобы предотвратить выход водоро-
да. После наводороживания на полированных боковых 
поверхностях образцов не  наблюдали растрескивания, 
вспучивания или  каких‑либо иных эффектов воздей-
ствия водорода. Изображения поверхностей образцов 
до  и  после наводороживания (50  ч.), полученные с  ис-
пользованием металлографического микроскопа Альта-
ми МЕТ1С, приведены на Рис. 1.

Одноосное растяжение с  начальной скоростью 
1 × 10–4  с−1 проводили при  комнатной температуре 
на  установке LFM 125 (Walter+Bai AG, Швейцария). 
На  основе машинных диаграмм растяжения (сила P  — 
перемещение траверсы Δl ) рассчитывали зависимости 
‘Engineering Stress-Engineering Strain’ (Engineering Stress 
s = P / S0 , Engineering Strain e = Δl / l0 , S0  — начальная пло-
щадь поперечного сечения образца, l0 — начальная рас-
четная длина образца) и  зависимости ‘True Stress-True 
Strain’ (True Stress σ = s(e + 1), True Strain ε = ln(e + 1)). Зави-
симости ‘True Stress-True Strain’ строили только для обла-
сти равномерной деформации. По данным об удлинении 
образцов при растяжении оценивали коэффициент во-
дородного охрупчивания (hydrogen embrittlement index, 
HEI) HEI = (δH − δ0) / δ0, где δ0 и  δH  — величины общего 
удлинения образцов без и с водородом.

Микрорельеф боковых поверхностей и  поверхно-
стей излома исходных и наводороженных образцов изу-
чали с  помощью растрового электронного микроскопа 
VEGA3 TESCAN. Исходную зёренную структуру стали 
изучали методом дифракции обратнорассеянных элек-
тронов с использованием микроскопа Quanta 200 3D.

3. Результаты и их обсуждение

После закалки сталь имела мелкозернистую аустенит-
ную структуру со  средним размером зерна 3,7  мкм 
и двойниками отжига. В исходном состоянии сталь об-
ладала высокими прочностными свойствами (Рис. 2a, 2b, 
кривая 1). Зависимость коэффициента деформационно-
го упрочнения от истинной деформации θ(ε) имеет три 
стадии, после небольшой стадии с высоким упрочнени-

a                                                          b
Рис. 1. Изображения поверхности стальных образцов, полу-
ченные методом световой микроскопии, до  (a) и  после (b) 
наводороживания в течение 50 часов.

Fig. 1. Side surface images of steel specimens obtained by light 
microscopy before (a) and after (b) hydrogen-charging for 50 hours.
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ем следует протяженная стадия с упрочнением, близким 
к  линейному с  θ ≈ 2000 МПа, а  затем переход к  стадии 
формирования шейки (Рис. 2c). На боковых поверхно-
стях разрушенных образцов, деформированных без на-
водороживания, вблизи области разрушения наблюдали 
большое количество полос локализованной деформа-
ции, расположенных перпендикулярно к  оси растяже-
ния (Рис. 3a). Внутри полос видны поры, несплошности 
и микроскопические трещины (Рис. 3a, вклейка). Излом 
стали в исходном состоянии транскристаллитный вяз-
кий с  образованием ямок разного масштаба, однород-
ный по толщине образца (Рис. 4a).

Электролитическое насыщение образцов водоро-
дом слабо влияет на  стадийность пластического те-
чения и  величину условного предела текучести стали 
(Рис.  2a, 2b). При  этом удлинение образцов изменяется 
существенным образом. Насыщение образцов водоро-
дом в течение 8 и 16 часов сопровождается уменьшени-
ем их пластичности: коэффициент HEI составляет 15 % 
и 26 % соответственно (Табл. 1). При увеличении продол-
жительности наводороживания до 32 и 50 часов, напро-
тив, коэффициент HEI уменьшается до  20 и  17 % соот-
ветственно. Так же немонотонно изменяется и величина 
временного сопротивления разрушению (Табл. 1). Коэф-

фициент θ на линейной стадии упрочнения для наводо-
роженных образцов постепенно уменьшается с увеличе-
нием продолжительности насыщения стали водородом 
(Рис. 2c), что, вероятно, указывает на развитие процес-
сов локализации скольжения и на преобладание сдвига 
в одной системе, как это ранее наблюдали в сталях, леги-
рованных водородом и азотом [1,5,8].

Исследование морфологии поверхностей излома 
указывает на  формирование градиентного состояния 
в  наводороженных образцах  — в  результате насыще-
ния водородом в  них образуется хрупкий поверхност-
ный слой, толщина которого возрастает при увеличении 
продолжительности обработки (Рис.  4b – 4d). В  Табл.  1 
приведены значения толщины поверхностного хрупко-
го слоя dH в  зависимости от  продолжительности насы-
щения стальных образцов водородом tH, определенные 
по фрактограммам и оцененные по известному соотно-
шению для величины диффузионной зоны H V Hd D t= ,  
(где DV = 7,37 × 10–16  м2 / с  для  аустенита [11]). Сопостав-
ление данных, приведенных в  таблице, показывает хо-
рошее согласие оценочных величин глубины диффу-
зионной зоны и  экспериментальных величин толщины 
поверхностного хрупкого слоя. Это доказывает, что фор-
мирование такого слоя является следствием электро-хи-

a                                                          b                                                            c                                                           d
Рис. 3. Изображения боковой поверхности стальных образцов вблизи разрушения, полученные методом растровой электронной 
микроскопии: образцы разрушены при растяжении в состоянии без водорода (a) и после наводороживания в течение 8 ч (b),  
16  ч (c) и  50  ч (d). Стрелки и  вклейка на  (a) указывают на  полосы локализованной деформации. Стрелки на  вклейках (b – d) 
указывают на зернограничные трещины.

Fig. 3. SEM-images of the side surface of the steel specimens near the tensile fracture zones: hydrogen-free (a) and hydrogen-charged  
for 8 h (b), for 16 h (c) and for 50 h (d) specimens fractured in tension. The arrows and the insert on (a) indicate the localized shear bands. 
The arrows on the inserts (b – d) indicate grain boundary cracks.

a                                                                                 b                                                                                 c
Рис. 2. Условные (a) и истинные (b) кривые течения высокоазотистой стали при растяжении и коэффициенты деформационного 
упрочнения (c) в зависимости от продолжительности насыщения водородом.
Fig. 2. Tensile engineering stress-engineering strain (a) and true stress-true strain (b) curves and strain hardening coefficient (c) for high-
nitrogen steel in dependence on hydrogen-charging duration.
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мического насыщения стали водородом и позволяет нам 
на его примере проследить изменение механизма разру-
шения легированной водородом стали при растяжении.

На основе анализа микрорельефа изломов в поверх-
ностном слое разрушенных стальных образцов можно 
отметить несколько важных особенностей по  влиянию 
водорода на  механизм разрушения ВАС при  растяже-
нии. Во-первых, для исследуемой стали характерно изме-
нение механизма разрушения при растяжении от вязко-
го в исходном состоянии без водорода к хрупкому после 
легирования водородом (Рис. 4). Во-вторых, увеличение 
продолжительности насыщения образцов водородом 
приводит к изменению механизма излома в поверхност-
ном (наводороженном) слое при растяжении — от сме-
шанного транскристаллитного и  интеркристаллитного 
(8 – 16 ч. насыщения) к полностью интеркристаллитному 
(32 – 50 ч) (Рис. 4b – 4d).

На  боковых поверхностях образцов, наводорожен-
ных в течение 8 и 16 часов, наблюдаются многочислен-
ные поверхностные трещины, длина которых составляет 
десятки микрометров. Чаще всего трещины распро-
страняются по  телу зерен, но  встречаются и  зерногра-
ничные трещины (Рис. 3b, 3c, зернограничные трещины 

обозначены стрелками на вклейках). После 32 и 50 часов 
наводороживания и  растяжения растрескивание про-
исходит только вдоль границ зерен, количество трещин 
становится существенно меньше, чем при меньшей про-
должительности насыщения, а  их  длина достигает не-
скольких сотен микрометров (Рис. 3c, 3d). При tH ≤ 16 ч 
на  гладких боковых поверхностях между трещинами 
видны следы сдвига (Рис.  3b, 3c, вклейки), то  есть по-
верхностный наводороженный слой испытывает пла-
стическую деформацию в  отличие от  образцов, наво-
дороженных в  течение 50 часов, поверхность которых 
гладкая и  передача сдвига через поверхностный слой 
не происходит (Рис. 3d, вклейка). Это вызвано как уве-
личением толщины наводороженного слоя при увеличе-
нии продолжительности обработки, так и  изменением 
механизма излома наводороженного слоя  — разруше-
нием по границам зерен.

Изменение механизма разрушения поверхностного 
хрупкого слоя при растяжении коррелирует с зависимо-
стью коэффициента HEI от продолжительности наводо-
роживания. То  есть, формирование транскристаллит-
ных хрупких трещин (сколов) на  поверхности образца 
после наводороживания tH ≤ 16 ч и растяжения способ-

a                                                          b                                                            c                                                           d
Рис. 4. Изображения поверхностей разрушения стальных образцов, полученные методом растровой электронной микроскопии: 
образцы разрушены при растяжении в состоянии без водорода (a) и после наводороживания в течение 8 ч (b), 16 ч (c) и 50 ч (d).
Fig. 4. SEM-images of the fracture surfaces in steel specimens: hydrogen-free (a) and hydrogen-charged for 8 h (b), for 16 h (c) and for 
50 h (d) specimens.

Табл. 1. Характеристики водородного охрупчивания высокоазотистой стали.
Table 1. Hydrogen embrittlement characteristics in high-nitrogen steel.

tH HEI, %

dH, мкм  
(эксперимент)

dH, μm  
(experiment)

dH, мкм  
(расчет)
dH, μm  

(estimated)

σB, МПа,
σUTS, MPa

σ0,2, МПа
σ0,2, MPa

Однородное 
удлинение, %

Uniform 
Elongation, %

Общее удлине-
ние, %

Total Elongation, 
%

Без водорода
Hydrogen-free 0 0 0 940 ± 20 590 ± 10 33 ± 3 39 ± 2

8 часов
8 hours 15 4,4 ± 0,6 4,6 910 ± 20 560 ± 30 29 ± 3 33 ± 2

16 часов
16 hours 26 6,9 ± 0,6 6,5 840 ± 30 570 ± 30 26 ± 2 29 ± 2

32 часа
32 hours 20 10,7 ± 0,9 9,2 880 ± 20 560 ± 20 30 ± 2 31 ± 2

50 часов
50 hours 17 13,6 ± 1,3 11,5 900 ± 10 590 ± 20 30 ± 3 32 ± 2
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ствует большим эффектам охрупчивания стали по срав-
нению с  интеркристаллитным разрушением поверхно-
сти при  растяжении образцов ВАС, наводороженных 
в течение 32 и 50 часов.

Излом центральной части наводороженных образ-
цов вязкий, аналогичный тому, который наблюдали 
при  разрушении исходных образцов. Поскольку даже 
после продолжительного насыщения водородом удли-
нение стали достаточно большое, то неизбежен перенос 
атомов водорода на  дефектах кристаллического строе-
ния при  пластической деформации образцов в  их  цен-
тральную часть. При  этом влияние легирования водо-
родом на  механизм разрушения центральной части 
образцов не очевидно, но оно проявляется в изменении 
коэффициента деформационного упрочнения на  ли-
нейной стадии и  пластичности стали. Между вязкой 
центральной частью и  хрупким поверхностным слоем 
видна узкая переходная зона, на  которой наблюдается 
деформационный рельеф (например, на  Рис.  4d). Это 
указывает на  тот факт, что  после растрескивания по-
верхностного слоя образцы испытывают значительную 
пластическую деформацию. Механические свойства ста-
ли на стадии однородной деформации при этом опреде-
ляются не столько влиянием диффузионной зоны с мак-
симальной концентрацией водорода после насыщения, 
сколько влиянием водорода на механизмы деформации 
стали в центральной части образцов. Для описания это-
го влияния необходимы дальнейшие детальные элек-
тронно-микроскопические исследования структуры об-
разцов ВАС, но на основе литературных данных можно 
ожидать, что такое поведение вызвано процессами ми-
кролокализации скольжения, описываемыми для сталей 
в работах [5,9,12,13].

Независимо от продолжительности насыщения ста-
ли водородом после растяжения образцы остаются не-
магнитными, то есть легирование водородом не приво-
дит к появлению α'-мартенсита (из возможных фаз — γ, 
ε и α' — только последняя является магнитной) несмотря 
на  свойство водорода понижать энергию дефекта упа-
ковки стали и способствовать развитию деформацион-
ных фазовых переходов [1].

Экспериментально обнаруженное изменение меха-
низма разрушения в поверхностном слое при растяже-
нии образцов ВАС в зависимости от продолжительности 
электролитического насыщения образцов водородом 
коррелирует с  ранее описанными данными [5,9], ко-
торые указывали на  интеркристаллитный излом ВАС 
при  растяжении наводороженных образцов. В  отличие 
от настоящей работы авторы исследовали образцы ВАС 
в среде газообразного водорода при неизменной его кон-
центрации и  проследить стадийность изменения типа 
излома (вязкий транскристаллитный — хрупкий транс-
кристаллитный  — хрупкий интеркристаллитный) они 
не имели возможности.

Таким образом, формирование транскристаллит-
ных трещин на  боковой поверхности наводороженных 
в  течение 8 и  16 часов образцов при  растяжении при-
водит к  уменьшению пластичности исследуемой ВАС. 

А  изменение механизма излома в  поверхностном слое 
при  растяжении образцов, наводороженных в  течение 
32 и 50 часов, от транскристаллитного к интеркристал-
литному сопровождается увеличением удлинения стали. 
Усиление микролокализации сдвига, которое сопрово-
ждается уменьшением коэффициента упрочнения, так-
же способствует увеличению равномерного удлинения 
образцов, так, что  этот эффект начинает преобладать 
над процессом охрупчивания поверхности при растяже-
нии образцов, наводороженных в течение 32 – 50 ч.

4. Заключение

Электролитическое наводороживание высокоазотистой 
аустенитной стали Fe-17Cr-10Mn-7Ni-1V-0,09С-0,65N 
приводит к  формированию градиентного состояния. 
Независимо от  продолжительности насыщения, цен-
тральная часть образцов разрушается транскристал-
литно вязко по  аналогии с  образцами, разрушенными 
без легирования водородом. На боковых поверхностях 
стальных образцов формируется хрупкий поверхност-
ный слой, который растрескивается в процессе пласти-
ческого течения и механизм разрушения в нем зависит 
от  продолжительности насыщения образцов водоро-
дом.

Толщина хрупкого поверхностного слоя возрастает 
при увеличении продолжительности насыщения образ-
цов водородом: от 4 мкм после 8 часов наводороживания 
до 14 мкм после 50 часов насыщения. С увеличением про-
должительности насыщения изменяется механизм раз-
рушения в поверхностном слое при статическом растя-
жении: от  хрупкого смешанного (транскристаллитного 
и интеркристаллитного) при малой продолжительности 
насыщения (до 16 ч.) до полностью интеркристаллитно-
го при  большой продолжительности наводороживания 
(32 – 50 ч.). Формирование транскристаллитных хруп-
ких трещин, формирующихся на  поверхности образца 
при растяжении, сопровождается бóльшими эффектами 
охрупчивания стали по  сравнению с  интеркристаллит-
ным разрушением поверхности.

Наводороживание слабо влияет на стадийность пла-
стического течения исследуемой стали при растяжении. 
Увеличение пластичности при  растяжении образцов, 
наводороженных в течение 32 – 50 часов, по сравнению 
наводороженными в  течение 16 часов сопровождается 
уменьшением коэффициента деформационного упроч-
нения стали, что, вероятно, связано с усилением планар-
ности сдвига.
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