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ПРЕДИСЛОВИЕ 
Современное развитие техники невозможно представить без прогресси-

рующего роста требований к металлам и сплавам особенно к тем, которые 
используются для изготовления конструкций, работающих при сложных 
температурно-силовых воздействиях. Значительное количество изделий 
используемых в машиностроении получают пластическим деформировани-
ем, являющимся одной из формообразующих операций. Вместе с этим, при 
различных сочетаниях температуры нагрева, степени и схемы деформиро-
вания развиваемые процессы структурных изменений в металле обуславли-
вают разнообразие его поведения не только в процессе изготовления изде-
лия но и при эксплуатации. Изучение механизма суб- и микроструктурных 
изменений в металлах от момента зарождения пластической деформации, 
через этапы эволюционных процессов внутреннего строения позволит объ-
яснить деформационную упрочняемость сталей обладающих различным 
структурным состоянием. 

Получение новых закономерностей, объясняющих характер деформа-
ционного упрочнения металла от структурных изменений в процессе де-
формирования может быть использовано при разработке и усовершенство-
вании имеющихся технологий обработки проката с целью достижения по-
вышенного комплекса свойств. 

В данной книге процессы деформационного упрочнения рассмотрены как 
зависимые от условий зарождения пластической деформации, которые в 
свою очередь определяются структурным состоянием внутреннего строения 
металла и параметрами нагружения. 

Приведенные материалы максимально приближены к прикладным и тео-
ретическим задачам деформационного упрочнения, используемого как инст-
румент для понимания причинно-следственных связей при достижении тре-
буемых свойств металла. 

В настоящее время развитие указанного направления в теории дефор-
мационного упрочнения настоятельно необходимо на ряду с накоплением 
знаний и совершенствованием теоретических основ пластического дефор-
мирования. 

Авторы признательны Л. А. Михайлец за возможность воспользоваться 
частью представленного в книге иллюстративного материала, Т. А. Гаври-
ленко за помощь в подготовке рукописи к печати. 

Приносим благодарность О. А. Чайковскому, О. Н. Перкову за высказан-
ные замечания при изложении ряда экспериментальных результатов, а также 
В. В. Парусову и Л. Н. Дейнеко за обстоятельные рецензии и ценные советы 
при обсуждении отдельных глав книги. 



ВВЕДЕНИЕ 
Способность металлических материалов к пластическому формоизмене-

нию является одним из наиболее ценных качеств, которое на протяжении 
длительного периода промышленного развития определяет широкое использо-
вание их в различных отраслях хозяйственной деятельности. Другая особен-
ность металлов – рост сопротивляемости в процессе деформирования. Ука-
занное явление называют деформационным упрочнением. В результате тако-
го упрочнения изменяются многие свойства металлов и сплавов. На основа-
нии этого пластическая деформация довольно часто используется не только 
как формообразующая операция, но и как способ достижения определенного 
комплекса свойств металла. 

При определенных условиях пластического деформирования, одновре-
менно с процессами упрочнения могут развиваться процессы, приводящие к 
снижению сопротивления деформации, называемые разупрочнением. Разви-
тие указанных процессов тем значительней, чем выше температура деформи-
рования. При достаточно высоких температурах, когда скорость развиваемых 
процессов разупрочнения может достигать темпа прироста упрочняемости 
металла при деформации, наблюдается практически полное динамическое 
разупрочнение. Комплекс свойств металла после такой деформации мало от-
личается от недеформированного состояния. В то же время при относительно 
невысоких температурах деформирования, пониженная скорость разупрочне-
ния позволяет достигать довольно значительных уровней развития процессов 
деформационного упрочнения, что является одним из направлений получения 
высокопрочного металла. 

Сложный вид зависимости прилагаемого напряжения от величины де-
формации обусловлен качественными различиями процессов структурных 
изменений, происходящих в металле в процессе его пластического течения. 

Рассматривая влияние структурных составляющих на характеристики 
деформационного упрочнения, для многих сталей обнаруживается либо до-
минирующее влияние отдельной фазы, ее морфологии, либо суммарный ре-
зультат для многофазной системы, с учетом объемных долей фаз. 

Для однофазных металлов и низкоуглеродистых сталей эффективным 
препятствием распространению течения является граница зерна. В этом слу-
чае прирост деформирующего напряжения связан с легкостью преодоления 
скольжением межзеренной границы. Величина прироста напряжения опреде-
ляется как различиями кристаллографических ориентировок между актив-
ными системами скольжения соседних зерен, объединенных общей границей, 
так и частотой встречаемых границ зерен на пути распространяющегося те-
чения. На определенном этапе пластической деформации относительно рав-
номерное распределение дислокаций начинает распадаться на объемы со 
сложными конфигурациями скоплений дислокаций, в виде неправильной 
формы сеток, сплетений, ячеек. 



В этом случае введенная плотность дефектов кристаллического строе-
ния, в результате предшествующих этапов пластического течения, значи-
тельно затрудняет перемещение дислокаций при последующем деформиро-
вании, что в свою очередь определяет уровень прироста деформирующего 
напряжения. 

По сравнению с однофазными металлами, появление дисперсных час-
тиц второй фазы оказывает дополнительное влияние на движущиеся дисло-
кации. При неизменной объемной доле карбидной фазы в стали, уменьше-
ние расстояния между частицами сопровождается ростом эффективности 
сопротивления деформированию. 

Учитывая, что степень отклонения холоднодеформированного металла 
от состояния равновесия пропорциональна величине предшествующей пла-
стической деформации, неизбежное стремление к снижению запасенной 
энергии может рассматриваться как движущая сила развития релаксацион-
ных процессов. С повышением температуры нагрева холоднодеформиро-
ванного металла, либо температуры деформирования ускорение диффузи-
онных процессов массопереноса будет способствовать снижению уровня 
остаточных напряжений и, как следствие этого, наблюдается изменение 
комплекса свойств. Вместе с этим, при различных схемах и температурно-
скоростных параметрах деформирования, развиваемые процессы структур-
ных изменений в металле, обуславливают разнообразие его поведения при 
пластической деформации и связанный с ним комплекс свойств. Несмотря 
на то, что механизмы упрочнения стали при больших степенях деформации 
достаточно известны, деформационное упрочнение на стадии зарождения и 
распространения деформации и его влияние на процессы формирования 
дислокационной ячеистой структуры изучены в малой степени. Отсутствие 
таких данных не давало возможности, объяснить каким образом происхо-
дят структурные изменения в углеродистых сталях с различным структур-
ным состоянием при высоких величинах деформации и за счет чего дости-
гается комплекс свойств. Это в определенной мере сдерживало развитие 
теории и технологии получения проката с определенным уровнем свойств, 
например высокопрочных, какие необходимы для многих отраслей про-
мышленности. Таким образом, развитие теории структурообразования в 
процессе деформирования на основании объяснения механизма деформа-
ционного упрочнения, формирования и видоизменения дислокационных 
ячеистых структур углеродистых сталей с различным структурным состоя-
нием можно рассматривать как фрагмент сложной картины структурных 
превращений при различных температурно-силовых воздействиях. 



ПРИНЯТЫЕ ОБОЗНАЧЕНИЯ: 
σ  – истинное напряжение; 
ε  – истинная деформация; 
θ  – коэффициент упрочнения; 
w  – энергия взаимодействия дислокаций; 
R  – размер изолированной зоны кристалла; 
r  – расстояние; 
G  – модуль сдвига; 
b  – вектор Бюргерса; 
їf  – функция распределения дислокаций; 
ρ  – плотность дислокаций; 
сr  – критическое значение для ; r
0ρ  – критическое значение для ρ ; 
сK  – постоянная; 
( ),x y∆ρ  – флюктуации плотности дислокаций; 

d  – размер структурного элемента (суб- или зерна); 
α  – постоянная; 

iχ  – разориентация между ячейками; 
d  – усредненные значения d ; 

iχ  – усредненные значения iχ ; 
1α  – коэффициент учитывающий геометрические параметры 

движущейся дислокации; 
3α  – постоянная; 

n  – показатель степени; 
1 2 3 4, , ,σ σ σ σ  – истинные напряжения; 
mρ  – плотность подвижных дислокаций; 
0,2σ  – условный предел текучести; 
∂σ
∂ε

, εσ d/d  – скорость деформационного упрочнения; 

iσ  – напряжение трения кристаллической решетки; 
уK  – угловой коэффициент уравнения Холла-Петча; 

Lε  – деформация Людерса; 
0σ  – напряжение необратимого движения дислокаций; 

K  – постоянная; 
m  – показатель степени; 
тσ  – физический предел текучести; 
яd  – размер ячейки; 
γ  – эффективная поверхностная энергия; 



β  – постоянная; 
 – длина; 
вσ  – временное сопротивление разрыву; 
кδ  – величина критического раскрытия трещины; 
Н∆  – энергия активации пластической деформации; 

R  – универсальная газовая постоянная; 
T  – температура, °К; 
ε  – скорость деформации; 
A  – постоянная; 
D  – диаметр глобулей цементита; 
f  – объемная доля второй фазы; 
пцσ  – предел пропорциональности; 

i′′σ  – истинное напряжение трения кристаллической решетки; 
∆σ  – твердорастворная составляющая iσ ; 
nσ  – напряжение возбуждения скольжения в соседних зернах; 
г х,n n nσ σ − σ  – для горяче- и холоднокатаного отожженного металла; 
mσ  – составляющая напряжения течения от зарождения поло-

сы Чернова-Людерса; 
4δ  – относительное удлинение на базе четырех ширин плоско-

го образца; 
nε  – деформация начала формирования ячеистой структуры 



Глава І 

СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ ПРИ УПРОЧНЕНИИ МЕТАЛЛОВ 
До настоящего времени накоплен большой экспериментальный материал, 

подтверждающий наиболее известные теоретические положения относитель-
но структурных изменений, которые в металлических материалах, обуслов-
лены упрочнением. Рассматривая указанное явление как общее и присущее 
практически всем материалам, обладающим кристаллическим строением, для 
изучения структурных изменений и их влияния на упрочняемость, необхо-
димо раздельно рассмотреть факторы, приводящие к повышению сопротив-
ления металла при внешних воздействиях. 

Современные достижения в области создания моделей деформационного 
упрочнения, описывающих структурные изменения в металлах основаны на 
дислокационном механизме пластической деформации. Работы Р. Людвика, 
Дж. Холломона, М. Гензамера по феноменологическому описанию хода кри-
вой деформации в зависимости от условий нагружения металла нашли по-
следующее развитие при изучении влияния структурных характеристик на 
свойства металлов. Наиболее известными из них являются исследования по 
влиянию размера зерна (Н. Дж. Петч, А. Х. Коттрелл, Б. М. Ровинский, М. Е. 
Блантер и др.) или субзерна (Дж. Эмбари, А. С. Кэ, Л. Г. Орлов и др.). 

Оценка влияния дисперсности и морфологии частиц второй фазы на 
комплекс свойств сталей и сплавов приводится в работах В. И. Трефилова,  
К. Д. Потемкина, Ю. В. Мильмана, С. А. Фирстова, В. Ф. Моисеева и др. 
Учитывая, что эффективным способом упрочнения является холодная пла-
стическая деформация, в работах В. Н. Гриднева, Ю. Я. Мешкова, М. Л. 
Бернштейна, А. А. Баранова и др. дается анализ структурных изменений 
металла от условий деформирования. 

В работах К. Ф. Стародубова, В. К. Бабича, И. Е. Долженкова, Ю. П. Гуля 
осуществлен анализ развития процессов деформационного старения и той 
роли, которую они играют в формировании свойств углеродистой стали. 

В работах В. Я. Савенкова, В. В. Парусова, В. А. Пирогова проанализиро-
вана связь уровня упрочнения с характеристиками хрупкого разрушения, а в 
работах В. И. Большакова, Л. Н. Дейнеко и др. приводится зависимость и да-
ется объяснение достигаемого уровня упрочнения от параметров тонкокри-
сталлического строения термоупрочненного проката. Все указанные работы 
объединяет стремление объяснить влияние эволюционных процессов внут-
реннего строения металла, при различных температурных и деформационных 
воздействиях, на получаемый комплекс свойств. 

1.1. Дислокационная теория структурных изменений  
при пластическом деформировании металлов 

Специально не уделяя излишнего внимания основным положениям опре-
деляющей роли дислокаций в развитии процессов пластического течения, 



упрочнения и разрушения, которые достаточно подробно изложены в литера-
туре [1–8], остановимся лишь на отдельных фрагментах теории дислокаций, 
достаточных для объяснения структурных изменений. 

Прежде всего необходимо отметить два способа движения дислокаций. 
Первый способ – это способность перемещаться за счет скольжения в опре-
деленных кристаллографических плоскостях. Указанное явление представля-
ет собой механический процесс, который осуществляется без диффузии ато-
мов. Второй способ движения – это переход краевой дислокации из одной 
плоскости скольжения в другую, в литературе носит название переползания 
дислокаций. В отличие от скольжения, переползание происходит под прямым 
углом к направлению скольжения и в значительной мере связано с диффузи-
онными процессами [9; 10]. Понятие переползания дислокаций имеет до-
вольно важное значение для объяснения причин приводящих к появлению 
или исчезновению вакансий по Френкелю [11], когда образуется вакансия, а 
дислокационный атом остается внутри кристаллической решетки. 

С ростом степени пластической деформации повышается уровень резуль-
тирующего напряжения. Анализ графического изображения кривой дефор-
мации указывает на существование отдельных участков, которым присуще 
различное соотношение между напряжением (σ ) и деформацией (ε ). 

1.2. Деформационное упрочнение металлов  
с гранецентрированной кубической кристаллической решеткой 

Так, для гранецентрированных кубических монокристаллов (г.ц.к.) кри-
вая деформации может быть разделена на три части (рис. 1.1). Первой стадии 
кривой деформации соответствует процесс легкого скольжения, развитие ко-
торого определяется ориентацией кристалла относительно внешнего прило-
женного напряжения. Указанной области соответствует линейная зависи-
мость между деформирующими напряжениями и степенью деформации с 
низким уровнем значений коэффициента упрочнения ( тθ )1. На этой стадии 
деформации упрочнение обусловлено приростом плотности дислокаций 
практически равномерно распределенных в тонких линиях скольжения. Ко-
эффициент упрочнения зависит от длины свободного пробега дислокаций, 
которая в свою очередь определяется плотностью препятствий созданных в 
исходном, недеформированном состоянии.  

Таким образом, на стадии І процесс деформационного упрочнения опре-
деляется накоплением дефектов кристаллического строения, в первую оче-
редь дислокаций, равномерно распределенных в металле. 

После достижения определенного уровня деформирующего напряжения, 
когда в первичных системах скольжения накопленная плотность дислокаций 

                                                 
1 Коэффициент упрочнения оценивают по значению тангенса угла наклона касатель-

ной, построенной для данной точки кривой. 



не позволяет продолжению процесса деформирования2, становится возмож-
ным развитие скольжения по, так называемым, вторичным системам, кото-
рые отличаются от первичных. В литературе такое скольжение называют 
множественным или турбулентным. В этом случае, по сравнению с областью 
І, формируется дополнительное количество дислокаций, которые перемеща-
ясь по не параллельным плоскостям скольжения могут блокировать друг 
друга. Считается, что указанные изменения внутри кристаллического строе-
ния металла являются началом стадии ІІ. Указанная стадия является наиболее 
протяженной, судя по кривой деформации, а коэффициент деформационного 
упрочнения в значительной степени превосходит аналогичную характери-
стику стадии І . Експериментально обнаруженное формирование 
немонотонностей в ранее, относительно равномерном распределении дисло-
каций, называют начальной стадией возникновения дислокационной ячеи-
стой структуры.  

( IІІ θ>θ )

 
Рис. 1.1. Схематическое изображение кривой σ − ε   

монокристалла с гранецентрированной кубической решеткой (І – область  
легкого скольжения; ІІ – область линейного деформационного упрочнения;  

ІІІ – параболического упрочнения). 

Существует несколько моделей описывающих движущие силы и меха-
низм формирования дислокационных ячеек, которые присущи многим ме-
таллам независимо от типа кристаллической решетки. Протяженность облас-
ти ІІ обусловлена способностью дислокационной ячеистой структуры пре-
терпевать изменения в процессе пластического деформирования. В случае 
повышенной способности ячеек к изменениям: изменение формы, размеров 
тела ячеек, ширины субграниц и т. д., наблюдается увеличение протяженно-
сти указанной зоны (ІІ) и, как следствие этого, снижение коэффициента де-
                                                 

2 Повышение напряжения можно рассматривать как своего рода изменение ориента-
ции кристалла относительно первоначального направления σ . 



формационного упрочнения. Как следует из анализа кривой деформации, по-
сле достижения деформирующим напряжением некоторого значения, напри-
мер , наблюдается отклонение от прямолинейного участка ІІ, что связы-
вают с началом области ІІІ. Электронно-микроскопические исследования по-
казали [6; 9], что на начальных этапах стадии ІІІ возникают линии скольже-
ния, длина которых по мере роста 

3σ

ε , уменьшается. Кроме этого, 
наблюдаемые параллельные линии скольжения начинают соединяться между 
собой другими линиями, расположенными во вторичных системах скольже-
ния. Количество указанных соединений непрерывно растет с увеличением 
степени пластической деформации, что в конечном итоге приводит к качест-
венным изменениям дислокационной структуры – развитию фрагментации. 
Следовательно, характерной особенностью деформирования на указанной 
стадии являются процессы, развитие которых позволяет преодолевать препят-
ствия распространению скольжения, возникшие на участке II. 

1.3. Деформационное упрочнение металлов  
с объемноцентрированной кубической кристаллической решеткой 
По сравнению с г. ц. к. металлами, в металлах, обладающих объемноцен-

трированной кристаллической решеткой уже на начальных этапах пластиче-
ского деформирования начинают формироваться пороги на дислокациях [1; 2], 
развиваться процессы образования сплетения дислокаций. Необходимо отме-
тить, что появление сложных дислокационных образований обусловлено не-
сколькими причинами. Во-первых, это различные источники дислокаций в пе-
ресекающихся плоскостях скольжения. Движущиеся дислокации сосредотачи-
ваются в отдельных узлах, тем самым формируя сетки дислокаций (рис. 1.2, а). 
С ростом степени пластической деформации дислокационные сетки должны 
претерпевать изменения из-за роста общей плотности дислокаций. В этом слу-
чае видоизменения сеток дислокаций в конечном итоге должны привести к 
возникновению субграниц, разъединяющих объемы с повышенной плотностью 
от объемов с относительно низкой плотностью дислокаций (ρ ) (рис. 1.2, б). 
Приведенная схема может рассматриваться как свидетельство одного из меха-
низмов, объясняющих процесс формирования дислокационной ячеистой 
структуры. Проведенная проверка правильности развития указанного процес-
са, заключающаяся в отжиге железа, когда дислокации практически полно-
стью удаляли из внутренних объемов фрагментов, а затем деформировали ме-
талл на различные степени, вплоть до 30ε =  % (при комнатной температуре) 
образования плоских скоплений дислокаций обнаружено не было [12]. Кроме 
этого, как показали исследования внутреннего строения низкоуглеродистой 
стали после деформации и отжига, закалки и отпуска при различных темпера-
турах (рис. 1.3), последовательно развиваемые этапы перераспределения дис-
локаций по внешним признакам подобные процессам формирования дислока-
ционных ячеек, все же имеют различия от субструктурных образований де-
формационного происхождения. Прежде всего обращают внимание различия в 



форме субструктурных объемов, обладающих неоднородным распределением 
дислокаций. Если ячейкам, образованным в результате холодной пластической 
деформации, особенно на ранних стадиях формирования, присуща значитель-
ная неоднородность не только по размерам, но и по форме: рядом с ячейками 
относительно крупных размеров соседствуют мелкие и менее вытянутые (см. 
рис. 1.2, б), то полученные в результате деформации и отжига или закалки и 
отпуска заметно отличаются (рис. 1.3). Действительно, как следует из сравни-
тельного анализа, ячейки сформированные после различных степеней пласти-
ческой деформации обладают разной степенью совершенства. Менее совер-
шенные дислокационные ячейки представляют собой субструктурные образо-
вания с довольно широкими границам, в которых плотность дислокаций не на 
много превышает плотность несвязанных, относительно равномерно распре-
деленных дислокаций внутри ячейки [1; 6]. Ячейки же, образованные в ре-
зультате нагрева имеют довольно узкие границы раздела, но самое главное 
внутренние объемы ячеек практически полностью свободны от несвязанных 
дислокаций (рис. 1.3). 

  
а б 

Рис. 1.2. Дислокационная структура армко железа после деформации:  
а – 1 %; б – 25 %. Увеличение 19 000 1,5×  

На основании приведенного несоответствия, а также попыток количест-
венной оценки влияния процесса формирования ячеистой структуры на ком-
плекс свойств холоднодеформированного металла, был предложен иной ме-
ханизм образования ячеек [13]. В основу этого механизма положено пред-
ставление о возникновении немонотонности в равномерном распределении 
дислокаций (в [13] указанную немонотонность называют кластером). Из ана-
лиза зависимости энергии взаимодействия дислокаций разного знака (w) 
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 (1.1) 

где R – размер изолированный зоны кристалла; r – расстояние между дисло-
кациями; G – модуль сдвига;  – вектор Бюргерса, следует, что снижение за-b



пасенной энергии будет иметь место в случае уменьшения расстояния между 
дислокациями.  

  
а б 

  
в г 

Рис. 1.3. Структура армко железа после деформации 25 % и отжига 400 оС (а),  
450 оС (б); после закалки и отпуска 500 °С (в), 600 оС (г) Увеличение 20 500 

Подтверждается приведенное положение анализом зависимости функции 
распределения дислокаций ( nf ) от расстояния между ними (r) (рис. 1.4). 

 
Рис. 1.4. Зависимость ( ),uf r ρ от r и ρ  



С уменьшением r функция nf  возрастает, что может рассматриваться как 
свидетельство направленности процессов в сторону образования немонотон-
ности в дислокационном равномерном распределении. Учитывая волновой 
характер процесса формирования немонотонности – кластера, можно запи-
сать определение: флуктуация плотности дислокаций, обладающая опреде-
ленной протяженностью (длиной волны) растет быстрее чем остальные и 
пропорциональна некоторому значению плотности дислокаций ( ). Как 
следует из рис. 1.5 критическое значение  связано с 

0ρ

cr 0ρ  соотношением: 
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где  – плотность дислокаций при однородном распределении; 0ρ cK  – по-
стоянная, характеризующая кристаллографические параметры переме-
щающейся дислокации.  

 
Рис. 1.5. Схематическое изображение  
флюктуации плотности дислокаций 

С другой стороны, с ростом общей плотности дислокаций, оцениваемой 
по соотношению  
 0 ( , )х уρ = ρ + ∆ρ ,   

где ),( ухρ∆  – флюктуации плотности дислокаций, на величину  оказывает 
не только , но и . На основании приведенных положений можно счи-
тать, что образование кластеров имеет место и при достаточно малых общих 
плотностях дислокаций, когда их распределение равномерно и относительно 
далеко от момента появления заметных немонотонностей в дислокационном 
распределении. Следовательно, процесс формирования кластеров, которые в 
дальнейшем превращаются в дислокационную ячеистую структуру, можно 
рассматривать как эволюционный, без качественных изменений. Более того, 
благоразумным является предложение, что на всем протяжении процесса от 
момента формирования доминирующей длины волны ( ) на ранних стадиях 
возникновения кластера, до образования ячейки, система встречает сопро-
тивление. В первом приближении можно полагать, что размер формируемой 
ячейки (d) должен быть связан с величиной . Тогда, при , получаем 

cr
0ρ ∆ρ

cr

cr cd r≈



соотношение позволяющее оценить размер возникающей ячеистой структу-
ры от критической плотности дислокаций. На основании таких предположе-
ний и оценки уровня энергии от взаимодействия дислокаций, стенки ячейки 
должны находиться на таком расстоянии, когда уровень напряжения вблизи 
дислокации, располагаемой в стенке, от дислокации находящейся в другой 
стенке должен быть меньше, чем напряжение между ближайшими соседни-
ми, несвязанными дислокациями. 

Анализ известных экспериментальных данных по замеру среднего разме-
ра дислокационной ячейки, формируемой в чистом железе с различной плот-
ностью дислокаций [13; 14] показал существование обратнопропорциональ-

ной зависимости между d и 2
1

ρ  (рис. 1.6). 

 

Рис. 1.6. Соотношение между d и ρ  для чистого железа: 
  – [13];  – [14] 

Однако, указанное соотношение имеет определенный интервал примени-
мости, который обусловлен условиями деформирования. Как следует из [13], 
невыполнение соотношения (1.2) возможно в двух случаях. Во-первых, когда 
подвижность дислокаций столь мала, что образование конфигурации дисло-
каций с низкой энергией невозможно. Во-вторых, ограничение применимо-
сти указанной зависимости – когда подвижность дислокаций достигает та-
кого уровня, что происходящая аннигиляция не позволяет в полной мере 
развиваться процессам перераспределения дислокаций при формировании 
ячейки. Подтверждаются приведенные положения данными по d и , при 
парном нанесении указанных характеристик друг против друга получаем 
точки, которые не ложатся на прямолинейную зависимость (см. рис. 1.6). От-
клонение от прямолинейности свидетельствует о необходимости учета до-

полнительных факторов, влияющих на соотношение 

ρ

1
2~d ρ . 

Примером введения поправок в указанное соотношение могут служить 
данные для чистых металлов, когда одновременно изменяются d и ρ  [15; 
16]. В этом случае представляется целесообразным рассматривать соотно-



шение d от напряжения (σ ), которое в свою очередь связано с плотностью 
дислокаций ρ  [1]: 

 
1
2Gвσ = α ρ , (1.3) 

где α  – постоянная.  
С учетом (1.3) зависимость (1.2) принимает вид 

 c
Gвd K ⎛≈ α ⎜

⎞
⎟σ⎝ ⎠

 (1.4) 

Универсальность приведенного построения подтверждается многочис-
ленными экспериментальными данными и, на первый взгляд, вроде бы не за-
висит от типа кристаллической решетки (рис. 1.7). Однако, более детальный 
анализ соотношения (1.4) указывает на не совсем верное представление об 
отсутствии влияния кристаллического строения металла. В действительно-
сти, тип кристаллической решетки и параметры атомарного строения металла 
учитываются через модуль сдвига и вектор Бюргерса. Более того, как для 

случая построения  [2; 3] на зависимости d p−
Gвd ⎛− ⎜

⎞
⎟σ⎝ ⎠

, начиная от разме-

ров ячейки 10 мкм, отмечается начало отклонения данных от прямолинейной 
зависимости. На основании этого можно с уверенностью говорить о выпол-
нении соотношения (1.4) и возможности его использования для оценки раз-
мера дислокационной ячеистой структуры для интервала изменений d при-
мерно на два порядка значений. 

 
Рис. 1.7. Изменение среднего размера ячейки  

от нормализованного напряжения  

Gb
σ⎛

⎜
⎝ ⎠

⎞
⎟  для различных металлов: 

,  – Cu [15; 16];  , ,  – Fe [17; 28]; , ,  – Мо [18; 20] 



1.4. Влияние структурных параметров  
на деформационное упрочнение сталей 

1.4.1. Механизм формирования субструктуры при пластической де-
формации железа. Деформационное упрочнение углеродистых сталей, объ-
единяющих гамму сплавов, начиная от высокочистого железа с о.ц.к. решет-
кой и заканчивая сталью эвтектоидного состава, линейно возрастает с вели-
чиной истиной деформации [4; 12; 21]3. Анализ огромного эксперименталь-
ного материала [3–10] свидетельствует о влиянии многочисленных 
субструктурных образований, возникающих на различных этапах пластиче-
ского течения, на характер развития деформационного упрочнения. Так, на-
пример формирование текстуры <110> в процессе деформации свидетельст-
вует о возникновении извилистых лентообразных субзерен [21], которые ока-
зывают влияние на уровень деформационного упрочнения металла, хотя и не 
столь значительное по сравнению с дислокационными ячейками. 

С другой стороны, эффект упрочнения от ячеистой субструктуры не всегда 
однозначен. Так, после определенной степени пластической деформации, когда 
обнаруживается начало очистки тела ячейки от несвязанных дислокаций, рост 
деформации может происходить при практически полном отсутствии дефор-
мационной упрочняемости [21]. Кроме этого, имеются данные, по которым ха-
рактер деформационного упрочнения не зависит от природы возникающих 
ячеек: деформационное происхождение или в результате нагрева холодноде-
формированного металла [22]. Однако, в указанной работе отсутствуют убеди-
тельные доказательства учета таких факторов как проницаемость сформиро-
ванных субграниц для дислокаций при распространении деформации. Анализ 
зависимости напряжения течения металла с ростом степени пластической де-
формации в одних случаях подчиняется соотношению от размера ячеек [12], в 
других пропорционален обратной величине размера зерна [13; 22]. 

Если рассматривать различные этапы формирования дислокационных 
субструктурных образований, то можно обнаружить возможность одновре-
менного описания σ от  и 1d− 1 2d− . Учитывая, что на ранних этапах пла-
стического течения, когда начинает формироваться дислокационная ячейка, 
плотности дислокаций в границе и в объемах, которые в дальнейшем пре-
вратятся в тело ячейки, разнятся незначительно (рис 1.8), в этом случае по-
давляющее большинство границ ячеек представляют собой выстроившиеся 
дислокации «леса» [20], что вместе с экспериментально обнаруженной спо-
собностью таких субграниц видоизменяться в процессе деформирования 
[27], можно рассматривать как пример свидетельствующий о преодолении 
их движущимися дислокациями. В противоположность этому, при высоких 
степенях деформации, когда резко возрастает плотность дислокации в 
стенках ячеек, при одновременном их утонении, значительная часть границ 

                                                 
3 Истинная деформация определяется как ( 2

0In D D) , где  и  соответственно на-
чальный и конечный диаметр проволочного образца. 

0D D



стенок ячеек становится непроницаемой. Тогда напряжение течения от 
размера субструктурного элемента начинает подчиняться зависимости типа 
Холла-Петча, подобно наблюдаемой от присутствия в структуре металла 
большеугловых границ [13–26]. 

  
а б 

Рис. 1.8. Дислокационная структура стали с 0,02 % С  
после пластической деформации 25 % (а) и после 25 % и отжига 550˚ С (б).  

Увеличение 13 000 1,3×  (а), 16 500 1,5×  (б) 

На основании полученных результатов можно полагать, что кроме только 
размерного фактора, как для оценки влияния размера зерна феррита на напря-
жение течения, для объяснения влияния субструктуры необходимо учитывать 
ячеистую разориентацию. Действительно, как следует из [22] обратная величи-
на из размера ячейки и средняя ячеистая разориентация возрастают со степе-
нью пластической деформации. Более того, разориентация, обусловленная суб-
границей, может играть определенную роль при оценке уровня деформацион-
ного упрочнения. На основании этого, представляет определенный интерес 
оценка совместного влияния размера ячейки и средней угловой разориентации 
в ее стенках от величины деформации на уровень напряжения течения. 

Анализ серии электронно-микроскопических исследований, проведенных 
на холоднодеформированных низкоуглеродистых сталях [12; 20; 22] свиде-
тельствует о существовании определенных распределений в ячеистых разо-
риентациях (между соседними ячейками) в зависимости от величины дефор-
мации. На основании исследования функции распределения ячеистых разо-
риентаций ( ) от степени деформации (рис. 1.9) обнаружено, что прирост іχ ε  
сопровождается расширением функции, что может быть связано с одновре-
менным измельчением ячеек и приростом их разориентации. Более того, экс-
периментально наблюдаемое, на первый взгляд, парадоксальное явление – 
уменьшение количества ячеек с ростом ε  [21], в действительности в большей 
мере связано с перераспределением доли влияния больших и меньших значе-
ний  на среднее значение . Так, для распределений іχ χ ( )і fχ = ε , повышен-
ный прирост случайно больших іχ  за счет развития процессов формирования 
полигональных ячеек, сопровождается снижением малых значений .  іχ



 
Рис. 1.9. Распределение разориентаций ячеек в зависимости  
от степени истинной деформации ε . Стрелкой обозначена  
средняя ячеистая разориентация для определенной  ε

Схематически указанное перераспределение между граничными значе-
ниями интервала изменения  можно представить как более существенные 
видоизменения в слабо разориентированных ячейках при превращении их в 
сильно разориентированные. Эволюционные процессы внутренней пере-
стройки ячеек с ростом степени деформации приводят к тому, что первона-
чальная зеренная структура претерпевает определенные изменения и, после 
некоторого значения , становится практически неразличимой на фоне яче-
ек. Нечто подобное иллюстрирует рис. 1.10. Обусловлено приведенное по-
ложение различной скоростью изменения структурных и субструктурных со-
ставляющих внутреннего строения металла, в процессе пластического тече-
ния. Так, экспериментально обнаружено, что при единичном изменении 

іχ

ε

ε  
размер зерна феррита уменьшается в большей степени, чем длина попереч-
ной диагонали ячейки, что связано с исчезновением части ячеек в процессе 
полигонального формирования ячеек [27; 28]. Учитывая, что для каждого 
значения деформации существует определенное соотношение между сред-
ним размером ячейки ( d ) и усредненной разориентацией между ячейками 
(χ ) (рис. 1.11), остановимся на более подробном объяснении механизма вза-
имного влияния суб- и микроструктурных изменений в металле. Если рас-
сматривать процесс изменения формы случайно ориентированных зерен при 
деформации, как зависимой от взаимного пересечения субструктурных обра-



зований, прирост избыточной плотности дислокаций должен стимулировать 
развитие полигонизации. Однако в этом случае, как показали исследования 
[29–31], за счет все той же полигонизации отмечается исчезновение части 
вновь сформированных дислокационных ячеек, что в свою очередь, способ-
ствует приросту разориентации. Далее цикл повторяется несколько раз. На 
основании приведенных результатов представляется целесообразным ввести 
характеристику, которая одновременно учитывала бы влияние d  и χ . Совме-
стный анализ зависимостей d  и χ  от ε (рис. 1.12) показал различное влияние 

 на указанные характеристики. ε

 

Рис. 1.10. Схема эволюции ячеистой структуры с ростом степени деформации: 
а – ; б – ; в – 1ε 2ε 3ε ; г – 4ε ; 4 3 2 1ε > ε > ε > ε  

 



Рис. 1.11. Взаимное изменение среднего размера ячейки ( d )  
и разориентации между ячейками (χ ). Значения деформаций приведены у точек 

Так, увеличение  сопровождается уменьшением ε d  при одновременном 
возрастании χ . Из многочисленных комбинаций между d  и χ  примем отно-
шение χ / d  как величину, которая позволяет оценить степень локальной кри-
визны границы ячейки. Зависимость χ / d  от величины пластической дефор-
мации приведена на рис. 1.12. 

 
Рис. 1.12. Изменение локальной кривизны субграницы  

dχ  в зависимости от 2ε  

1.4.2. Зависимость деформационного упрочнения от субструктуры 
деформированного железа. Как показано выше, для чистого железа и низ-
коуглеродистых сталей, когда вклад в напряжение течения от перлитной со-
ставляющей незначителен, при низких уровнях деформации средняя ячеистая 
разориентация позволяет скользящим дислокациям преодолевать большинст-
во стенок ячеек. Субграницы в этом случае можно представить в виде ряда 
выстроившихся дислокаций «леса». При высоких деформациях наблюдается 
качественно иное влияние границ ячеек на движущиеся дислокации. Во-
первых, большинство субграниц становятся уже непроницаемыми для сколь-
зящих дислокаций, а влияние субграниц на напряжение течения в значитель-
ной степени начинает походить на влияние от большеугловых границ зерен. 
Учитывая постепенный характер прироста доли непроницаемых субграниц 
со степенью деформации, представляется целесообразным оценить, так на-
зываемую критическую деформацию, которая может рассматриваться как 
своеобразная граница по разориентациям, разделяющая по шкале деформа-
ций области, которым присуще различное деформационное упрочнение ме-
талла. Одним из условий, необходимых для определения указанной границы, 
можно принять минимальное значение суммарного вклада в напряжение те-



чения от развития деформационного упрочнения при прохождении дислока-
циями субграниц ( ). Другая составляющая суммы – это влияние на 
деформационную упрочняемость подобно наблюдаемой от границ зерен, ко-
гда они являются не только стоками дислокаций, но и местами зарождения 
[4; 5]. На основании приведенных положений напряжение течения можно за-
писать в виде [21] 

*
³ χ<χ

 ⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
⋅σα+ρσα+σ=σ

1
31

1
d

bbi , (1.5) 

где  – напряжение трения кристаллической решетки; iσ 1α  – коэффициент, 
учитывающий геометрию прохождения дислокационной стенки, состоящей 

из дислокаций «леса»; b – вектор Бюргерса скользящей дислокации (
2
à [ 111 ] 

или 
2
à [111] в железе);  – плотность дислокаций, обусловленная преодоле-

нием проницаемых сегментов стенок ячеек; 

ρ

3α  – постоянная;  – среднее 
расстояние между непроницаемыми сегментами стенки.  

1α

Подстановка экспериментальных данных по субструктурным параметрам 
для железа [21; 22] в уравнение (1.5) позволила рассчитать зависимость напря-
жения течения от величины пластической деформации и сравнить с реально 
наблюдаемыми значениями. Результаты расчета приведены на рис. 1.13.  

 
Рис. 1.13. Зависимость σ  отε : 

1 – экспериментальные значения; 2 – расчет по (1.5). Числа на кривой 2  
обозначают критические значения χ  для определенных  ε

Сравнительный анализ указывает на значительное несоответствие в абсо-
лютных значениях σ  полученных из эксперимента и в результате расчета. В 
[21] наблюдаемое различие связывают со значениями 1α и . Если же в не-3α



сколько раз увеличить значения 1α и 3α  для достижения совпадения абсо-
лютных (экспериментальных и расчетных) величин σ , будут получены не-
правдоподобные параметры субструктурного строения металла. Кроме этого, 
как следует из анализа слагаемых уравнения (1.5) практически полностью от-
сутствует учет влияния на уровень деформационного упрочнения реакций 
взаимодействия движущихся дислокаций между собой, что вместе с линей-
ным законом упрочнения1) дают основание для более детального анализа 
причин, приведших к получению столь значительной ошибки. 

1.4.3. Влияние субструктурных параметров на свойства и деформа-
ционное упрочнение термоупрочненной низкоуглеродистой стали. Раз-
нообразие структурных состояний, реализуемых в сталях при многочислен-
ных термических и термомеханических обработках, в определенной мере за-
висит от градиента температур по сечению изделия. Неизбежность формиро-
вания структурной неоднородности дает возможность, комбинируя 
соотношение между структурными составляющими, достигать требуемого 
комплекса свойств, а знания закономерностей структурообразования при 
этом позволяют оптимизировать технологию термического упрочнения. 

В настоящее время закономерности изменения физико-механических 
свойств закаленных сталей при отпуске объяснены достаточно полно. Про-
анализированы механизмы, кинетика и движущие силы развиваемых процес-
сов структурных изменений. Так, в работах [32; 33] приведены подробные 
изменения при отпуске тонкокристаллического строения мартенсита, про-
цессов выделения карбидной фазы, ее кристаллографической связи с матри-
цей. Отметим, что значительная часть приведенных данных относится к 
средне- , высокоуглеродистым и легированным сталям. Значительно меньше 
литературных данных о влиянии отпуска на свойства нелегированных низко-
углеродистых сталей с бейнитными и феррито-перлитными структурами. 

Процессы отпуска и самоотпуска играют важную роль в формировании 
структуры и свойств стали при термическом и термомеханическом упрочне-
нии с использованием тепла прокатного нагрева [33]. Особое значение они 
приобретают при использовании для упрочнения метода прерванной закалки 
[32]. В этом случае аустенит во внешних слоях превращается при более низ-
ких температурах, чем во внутренних. Затем, при прекращении интенсивного 
охлаждения происходит быстрый отогрев за счет тепла внутренних объемов 
металла. Развиваемые процессы отпуска изменяют первоначальную структу-
ру, сформированную в результате охлаждения, и, как следствие, изменяется 
комплекс свойств стали. 

Для оценки роли отпуска и самоотпуска в получении конечной структуры 
и комплекса свойств проката, улучшения технологии его производства необ-
ходимо знание закономерностей процессов структурообразования в сталях с 
разной исходной структурой при последующем нагреве. 

После ускоренного охлаждения проката структура по сечению изменяет-
ся от мартенситной с разной степенью отпуска на поверхности, до феррито-



перлитной разной дисперсности в осевых объемах металла [34]. Подвергая 
отпуску изотермически обработанную (1) и закаленную стали (2), можно в 
определенной мере добиться подобия в развитии процессов структурообра-
зования при самоотпуске ускоренно охлажденного металла. 

На рис. 1.14. приведено изменение прочностных и пластических свойств в 
зависимости от температуры отпуска низколегированной стали с разными 
структурными состояниями (1, 2). Из анализа зависимостей следует, что по 
сравнению с одинаковыми уровнями временного сопротивления разрыву ( вσ ) 
и значениями относительного удлинения ( 5δ ) предел текучести ( ), струк-
турные параметры и плотность дислокаций в металле значительно разнятся. На 
основании этого можно полагать, что различия в исходном структурном со-
стоянии вместе с процессами структурообразования при отпуске приводят к 
формированию таких структур, развитие процессов деформационного упроч-
нения при растяжении в которых позволяет достичь равнопрочного состояния.  

тσ

 
Рис. 1.14. Влияние температуры отпуска образцов серий (1) и (2) на временное со-
противление разрыву (а), условный предел текучести (б), относительное удлинение 

(в), плотность дислокаций (г), размер субзерна (д), и  (е). 1σ

Как следует из электронно-микроскопических исследований закаленной 
стали, начиная от температур отпуска 400…450 °С, на дислокациях внутри 
мартенситных кристаллов и на границах появляются мелкие выделения цемен-
тита. Одновременно с этим, происходящее перераспределение дислокаций со-
провождается формированием дислокационной субструктуры, хотя и доста-



точно несовершенной (рис. 1.15), и снижением плотности дислокаций, введен-
ных в металл при закалке (рис. 1.14, г). Повышение температуры отпуска до 
500 °С сопровождается монотонным снижением плотности дислокаций (рис. 
1.14, г) на фоне развития процессов совершенствования ячеистой структуры, 
увеличение числа и размеров цементитных частиц внутри бывших мартенсит-
ных кристаллов (рис. 1.15, б). Указанные процессы приводят к приросту харак-
теристик деформационного упрочнения (рис. 1.16). 

 
Рис. 1.15. Структура стали после закалки и отпуска при 450 (а), 500 (б),  

600 °С (в), а также после изотермического превращения аустенита  
при 450 оС (г) и отпуска при 450 (д), 500 оС (е). 



В отдельных объемах металла наблюдаемое исчезновение субграниц 
должно приводить к увеличению среднего размера субзерна и, как следствие 
этого, приросту коэффициента деформационного упрочнения (п). Однако, 
как следует из анализа кривой растяжения, с повышением температуры от-
пуска п уменьшается от 0,47 до 0,19 после 500 °С. Столь неожиданный ха-
рактер изменения коэффициента деформационного упрочнения подтвержда-
ется электронно-микроскопическими исследованиями. Наблюдаемое в от-
дельных объемах металла исчезновение субграниц должно приводить к уве-
личению среднего размера субзерна. Однако экспериментально получаем 
либо практически неизменное значение d, либо имеющее тенденцию к сни-
жению (рис. 1.15, д, е). Одно из объяснений приведенного положения – веро-
ятное участие освободившихся дислокаций при исчезновении отдельных 
участков субграниц в развивающихся полигонизационных процессах. 

 
Рис. 1.16. Влияние температуры отпуска образцов серий (1) и(2) на коэффициент п 
(а), скорость деформационного упрочнения (б), плотность подвижных дислокаций 

при зарождении пластической деформации (в) и вкладов в прочность  
(г), 1/ 2

2 1Gbσ = α ρ 1
3 2Gbd−σ = α (д) и 1/ 2

4 mGbσ = α ρ  (е) 

Наряду с формированием крупных субзерен появление зародышей рекри-
сталлизации в целом приводит, скорее, к диспергированию феррита. При 
практически неизменной объемной доле карбидной фазы (по сравнению с 
непрерывно растущей объемной долей цементита, выделяющегося при от-



пуске закаленной стали) это приводит к вполне закономерному снижению 
коэффициента деформационного упрочнения (рис. 1.16, а). 

Для объяснения структурных изменений при отпуске в стали с разными 
структурными состояниями воспользуемся соотношением, основанным на 
оценочном вкладе в предел текучести влияния от субструктурных состав-
ляющих [21]. Для случая, когда металл обладает несовершенной дислокаци-
онной ячеистой структурой, а дислокации способны преодолевать большин-
ство стенок ячеек, напряжение течения согласно [21] равно: 

 , (1.6) d/GbGb /
, 2

21
1120 α+ρα+σ=σ

где  – напряжение, близкое к напряжению трения кристаллической решетки 
[28];  – геометрические коэффициенты, соответственно равные 0,64 
[31] и 3,6 [21]; G – модуль сдвига; b – вектор Бюргерса; 

1σ

21 αα ,
ρ  – плотность дисло-

каций; d – размер субзерна. После подстановки в (1.6) экспериментальных 
значений характеристик стали были определены величины  и  (рис. 
1.16). сравнительный анализ абсолютных значений 

2σ 3σ

1σ  с известными для на-
пряжения трения ( iσ ) показал, что 1σ  заметно превышает iσ  [34]. На основа-
нии этого можно полагать, что кроме напряжения трения необходимо учиты-
вать вклад в  от процессов, подобных формированию фронта полосы де-
формации. С учетом прироста напряжения при формировании определенной 
плотности подвижных дислокаций [35] величину 

1σ

1σ  можно представить как: 

 , (1.7) 21
11

/
mi

* Gbρα+σ=σ

где  – плотность подвижных дислокаций, определяемая для области заро-
ждения пластической деформации зависимостью [36]: 

mρ

 ⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛

ε∂
σ∂

=ρ 23
1

/
ym bd/nk , (1.8) 

здесь  – скорость деформационного упрочнения; dε∂σ∂ / 1 – размер основного 
структурного элемента; ky – угловой коэффициент уравнения Холла-Петча: 

 
1
2i yK d

−
σ = σ + ⋅ . (1.9) 

При  после подстановки экспериментальных значений в уравнение 
(1.8) были вычислены величины 

dd ≈1

4σ  (рис. 1.16, е). Полагая  Н/мм70iσ = 2  
[34; 35] по соотношению (1.7) оценили значения величины . Соотношение 

между абсолютными значениями 

*
1σ

1 0,2 2 3σ = σ −σ − σ  и *
1σ  по уравнению (1.7) 

приведено на рис. 1.17. 
Если для стали после изотермического превращения при 450оС и отпуска, 

закалки и отпуска при 650 °С наблюдается довольно хорошее совпадение, то 



после изотермического распада без отпуска и закалки с отпуском (исключая 
650 °С)  меньше *

1σ 1σ  на постоянную величину, примерно равную 45 Н/мм2. В 
первом приближении можно полагать, что несовпадение  с  обусловлено 
разными состояниями твердого раствора. В этом случае для повышения точно-
сти описания величины условного предела текучести необходимо учитывать 
упрочнение от повышенной концентрации атомов углерода в твердом раство-
ре. Подтверждают приведенное положение данные по изменению искажений 
второго рода. Как следует из анализа абсолютных значений, величины 

*
1σ 1σ

/а а∆  
для стали после изотермического превращения и отпуска, закалки и отпуска 
при 650 °С находятся в интервале (0,82…1,16)· 310− , тогда как для состояния 
после закалки и отпуска при 450…600 °С, изотермического превращения без 
отпуска указанная характеристика изменяется в пределах (1,4…1,22)· . 310−

 
Рис. 1.17. Соотношение между 1σ  и  для образцов серий (1) и (2) *

1σ

На основании полученных результатов можно полагать, что наблюдае-
мые структурные изменения при отпуске в значительной мере определяются 
механизмом превращения аустенита при термическом упрочнении. Темпы 
разупрочнения низкоуглеродистой стали при отпуске в зависимости от ха-
рактера превращения аустенита пропорциональны пересыщению твердого 
раствора атомами углерода и плотности дефектов кристаллического строе-
ния, образовавшихся при термическом упрочнении. При одинаковом уровне 
упрочнения более резкое снижение предела текучести наблюдается в стали с 
мартенситной структурой. 

На основании проведенных исследований можно полагать, что уровень 
временного сопротивления разрыву в упрочненной низкоуглеродистой стали с 
феррито-перлитными структурами обеспечивается в основном деформацион-
ной упрочняемостью, а для отпущенного мартенсита – степенью фазового на-



клепа и пересыщением -твердого раствора атомами углерода. Более того, 
предел текучести при отпуске низкоуглеродистой стали с мартенситной и фер-
рито-перлитной структурами описывается соотношением, основанном на адди-
тивном вкладе от пересыщения атомами углерода 

α

α -твердого раствора, плот-
ности подвижных дислокаций, необходимой для начала пластического тече-
ния, плотности дислокаций от фазового наклепа и размера субзерна феррита. 

Скорость разупрочнения стали при отпуске после превращения аустенита 
по разным механизмам пропорциональна степени фазового наклепа и пере-
сыщения α -твердого раствора атомами углерода. 
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Глава 2 

ДЕФОРМАЦИОННОЕ УПРОЧНЕНИЕ  
НИЗКОУГЛЕРОДИСТЫХ СТАЛЕЙ 

2.1. Влияние размера зерна феррита на свойства  
и деформационное упрочнение низкоуглеродистой стали 

Характер влияния ферритной структуры на прочностные свойства низко-
углеродистых сталей указывает, что достигаемый уровень свойств связан с 
изменениями внутреннего строения металла [1–3]. Причем, уже в области 
появления первых актов пластической деформации, наблюдаемые изменения 
дислокационной структуры могут рассматриваться как свидетельства разви-
тия процессов деформационного упрочнения. 

Учитывая выполнение соотношения (1.9) для однофазных металлов и низ-
коуглеродистых сталей [4–5], когда основным структурным параметром явля-
ется размер зерна, оценим прирост деформирующего напряжения, необходи-
мый для формирования зародыша полосы Чернова–Людерса. Для этого вос-
пользуемся соотношением (1.7). После подстановки в (1.7) измеренных значе-
ний деформации Людерса ( Lε ), соответствующих определенным диаметрам 
зерен феррита низкоуглеродистой стали с 0,06% С и, с учетом  Н/мм82260µ = 2 

[6],  мм [7],  и 72,48 10в −= ⋅ 2n = 1 0,3α =  [8], были рассчитаны величины при-
роста деформирующего напряжения от распространения полосы деформации 
( ). Сравнительный анализ i

µσ i
µσ  и значения прироста напряжения на площадке 

текучести [9–11] (полученного из анализа кривой растяжения) показал доволь-
но хорошее совпадение (рис. 2.1). Максимальное отклонение между указанны-
ми характеристиками не превысило 15 %.  

 
Рис. 2.1. Взаимное изменение н

к тσ∆σ = σ −  и i
µσ  

(напряжение в конце площадки текучести – кσ ,  – в начале)  
низкоуглеродистой стали после обработок:  

1 – патентирование, деформация 25…90 %, отжиг 680 °С, 1 ч;  
2 – закалка, отпуск 680 °С, 1 ч.; 3 – нормализация 

н
тσ



С другой стороны, сам процесс формирования зародыша полосы дефор-
мации из-за прироста плотности дислокаций [12], который влечет за собой 
увеличение напряжения, неизбежно обладает признаками деформационного 
упрочнения, хотя и в ограниченном объеме. Схематически такой процесс 
приведен на рис. 2.2. Здесь увеличение деформирующего напряжения пред-
ставлено от величины  (необратимого движения дислокаций) [4; 14] до 
напряжения распространения полосы Чернова-Людерса [15]. При чем, как и 
область однородного деформационного упрочнения, экстраполированный 
участок описывается параболической зависимостью 

0σ

σ − ε  [17; 18]. 

 
Рис. 2.2. Истинная кривая деформации 

В общем виде параболическая зависимость σ − ε  (участок ІІІ) кривой рас-
тяжения (рис. 2.2) описывается соотношением [19]: 

 о
mKσ = σ + ⋅ ε ,  (2.1) 

где K  – постоянная;  – показатель степени.  m

Первая производная σ по d
d
σ⎛ε⎜
⎞
⎟ε⎝ ⎠

 является скоростью деформационного 

упрочнения [15], уменьшается непрерывно с ростом степени пластической 

деформации. Из (2.1) d
d
σ
ε

 может быть записана как: 

 ( )оmd
d

σ −σσ
=

ε ε
, (2.2) 

При том, что ε не может для области площадки текучести, превысить зна-
чения деформации Людерса, т. е. Lε , соотношение (2.2) после подстановки 

вместо 1 2
о yK d−σ − σ =  (альтернативная методика определения параметров 

Холла-Петча из анализа кривой деформации [20; 21]) примет вид: 

 
1
2y

L

m K dd
d

−⋅ ⋅σ
=

ε ε
, (2.3) 



а с учетом (2.3) 

 3
2

y

m

m Kd
d n в d

⋅σ
=

ε ⋅ ⋅ρ ⋅
. (2.4) 

Анализируя приведенное соотношение можно видеть, что на момент об-

разования зародыша полосы деформации величина d
d
σ
ε

 пропорциональна  

и 

m

yK , обратно пропорциональна mρ  и d [22; 23]. Выполнение указанной за-
висимости для низкоуглеродистой стали можно проверить осуществив срав-
нение экспериментально обнаруженных значений mρ  и полученных расчет-
ным путем по соотношению (2.4). Из анализа истиной кривой растяжения 

низкоуглеродистой стали с 0,06 % С, d
d
σ
ε

 определяем как тангенс угла накло-

на касательной в точках формирования полос деформации (рис. 2.2). Зависи-
мость указанной характеристики от размера зерна феррита приведена на  
рис. 2.3, а. После подстановки численных значений m, yK 4, , в и d по-
лучили, что измельчение ферритной структуры 115…10 мкм сопровождается 
приростом  от  до 

2n ≅

mρ
51,5 10⋅ 67 10⋅  мм–2 (рис. 2.3, б).  

 

Рис. 2.3. Влияние размера зерна феррита на dσ
dε

 (а) и  (б)  

низкоуглеродистой стали после патентирования (1), нормализации (2),  
закалки и отпуска 680 °С (3), патентирования деформации 75…90 %,  

отжига 680 °С (4), [27] – (5), [26] – (6), [29] –(7) 

mρ

                                                 
4  по многочисленным оценкам составляет значения от 18,6 до 22 н/ммyK 3/2, для уп-

рощения вычислений примем среднее значение равным 20 н/мм3/2. 



Сравнительный анализ с известными литературными данными [24; 25] 
для аналогичных структурных состояний низкоуглеродистых нелегирован-
ных сталей показал довольно хорошее совпадение. Например, в стали с 
0,007 % С и размером зерна феррита 27 мкм,  мм710mρ = –2 [26], в стали с 
0,04 % С при  мкм, плотность дислокаций составила значения порядка 

 мм
30d =

610 –2 [27]. Таким образом, можно полагать, что использование соотноше-
ния (2.4) позволяет, по крайней мере качественно судить о способности ме-
талла к деформационному упрочнению и, как следствие этого, к накоплению 
дефектов кристаллического строения на этапах пластического течения [28]. 

С увеличением размера зерна феррита требуемая плотность подвижных 
дислокаций для поддержания пластического течения на площадке текучести 
снижается, следовательно уменьшается и накопленная плотность дислокаций 
металлом на момент начала области однородного деформационного упроч-
нения. В противоположность этому, измельчение ферритной структуры со-
провождается приростом общей ρ в начале ОДУ, а с учетом существования 
предельного значения плотности дислокаций, после которой наступает раз-
рушение [30; 31], меньшим ресурсом пластичности до формирования первых 
микротрещин. 

Параболическая часть кривой деформации (область однородного дефор-
мационного упрочнения), описываемая уравнением типа (2.1)5 характеризу-
ется параметрами, входящими в соотношение и производными величинами, 
получаемыми от их преобразования. Определение скорости и коэффициента 
деформационного упрочнения (m), постоянной К, осуществляют путем ана-
литического расчета, [8; 30; 31], но чаще геометрического метода решения 
указанного уравнения [4; 14; 20; 21]. 

Оценка влияния величины пластической деформации (при относительно 
низких гомологических температурах [7; 30] и неизменных температурно-
скоростных параметрах нагружения) на прирост напряжения течения в об-
ласти ОДУ, обнаруживает монотонное его снижение. Как следует из анализа, 
многочисленных исследований [4; 27; 29; 32] нет единого мнения по поводу 
характера влияния степени пластической деформации на коэффициент де-
формационного упрочнения. По данным одних коэффициент К, и экспонента 
m непрерывно изменяются в зависимости от ε, по мнению других – парабо-
лический участок за счет логарифмирования [5] может быть разделен на от-
резки, практически не отличающиеся от прямой линии. В целом, можно го-
ворить о монотонности характера деформационного упрочнения в пределах 

                                                 
5 При затруднении определения σо и неоднозначности его трактовки предложено 

уравнение  (в литературе называемое уравнением Холломона [32]. Указанное 

соотношение в основном используют для описания поведения металла в области предела 

прочности. 

nKσ = ⋅ε



одного участка, которому соответствуют определенные процессы эволюции 
дислокационной структуры. Переход пластического течения в область с ка-
чественно иным характером деформационного упрочнения сопровождается 
изменением абсолютных значений m и К, скачкообразным изменением соот-

ношения d
d
σ
− ε

ε
. Определение положения границы между указанными уча-

стками (по шкале деформаций) [23; 33], оценка характера зависимости пара-
метров деформационного упрочнения (рис. 2.4) в процессе деформирования 
вместе с учетом структурного состояния металла [34; 35], являются основой 
изучения эволюционных процессов структурообразования при холодной пла-
стической деформации [35]. 

 
Рис. 2.4. Влияние размера зерна феррита (а – 115 мкм, б – 29 мкм)  

и степени пластической деформации на d
d
σ
ε

 низкоуглеродистой стали [39] 

Для низкоуглеродистой стали, независимо от величины ε, уменьшение d 

сопровождается снижением абсолютных значений d
d
σ
ε

 (рис. 2.5). Аналогич-

ным образом изменяются экспоненты m и n (рис. 2.6), а характер их зависи-
мости от d описывается соотношениями [8; 36; 37]: 

 1
2

5

10
n

d−
=

+
 (2.5.) 

 1
2

15

20
m

d−
=

+
.  (2.6.) 



Приведенные зависимости характеристик деформационного упрочнения 

от d вполне оправданы. Так, на момент начала пластического течения 1
d

ρ ∼  

[26; 31], а для области прерывистого течения плотность подвижных дислока-
ций тем выше, чем меньше d (рис. 2.3, б). В этом случае при развитии пла-
стического течения в области ОДУ в мелкозернистом металле общая накоп-
ленная плотность дислокаций будет выше, чем в стали с крупным зерном. 

Приведенная зависимость подтверждается соотношением d
d
σ
ε

 – Lε  (рис. 2.7). 

Однако, после достижения определенного значения ε, нарушение монотонно-

го характера d
d
σ
ε

 указывает на качественные структурные изменения внут-

реннего строения холоднодеформированного металла. Раномерное распреде-
ление дислокаций превращается в структуру с определенной периодично-
стью – ячеистую дислокационную структуру, которая в процессе дальнейше-
го деформирования проходит стадии совершенствования [5], измельчения 
[25; 26], формирования субмикротрещин [40; 41]. На основании многочис-
ленных исследований [41; 42], наблюдаемая зависимость комплекса свойств 
металла от процессов формирования и видоизменения дислокационной ячеи-
стой структуры обусловлена, в первую очередь, поведением в области заро-
ждения и распространения пластического течения. В качестве примера расс-
мотрим влияние условий формирования полосы Чернова-Людерса на процесс 
распада относительно равномерного распределения дислокаций на структуру 
с определенной периодичностью. 

 
Рис. 2.5. Влияние размера 

 зерна феррита и степени пластической деформации  

(а – 0,05; б – 0,07) на d
d
σ
ε

, определяемой из соотношений (2.1) – 1  

и ( nKσ = ε ) – 2 [39] 



 
Рис. 2.6. Влияние размера  

зерна феррита на m (1) и n (2) низкоуглеродистой стали [39] 

Предел текучести и  низкоуглеродистой стали, независимо от струк-
турного состояния, описываются зависимостью от размера зерна феррита 
(рис. 2.8). Приведенное изменение указанных характеристик вполне законо-
мерно. Анализ истинной кривой растяжения (рис. 2.9) иллюстрирует, что 
прирост плотности дислокаций по мере течения металла, вызывая рост со-
противления источникам дислокаций, требует повышения результирующего 
напряжения. 

оσ

yK  так же растет, что связано с повышением блокирующей спо-
собности границ из-за скопления дислокаций вблизи них [4]. 

При огрублении ферритной структуры начальным этапам пластического 
течения соответствуют пониженные значения 0σ  и деформирование осу-
ществляется при низкой плотности подвижных дислокаций [4; 14]. Сравни-
тельный анализ показывает, что при единичном увеличении d скорость 

снижения т
т d

∂σ⎛σ ⎜ ∂⎝ ⎠
⎞
⎟  превышает аналогичную характеристику для 0

о
σ
d

∂⎛ ⎞σ ⎜ ⎟∂⎝ ⎠
, 

т. е. можно записать6: 

 0т σσ
d d

∂∂
>

∂ ∂
. (2.7) 

Как следует из рис. 2.9, чем больше размер зерна феррита, тем меньше εL 
и тем при более низкой плотности накопленных дислокаций и высоких зна-
чениях показателя m начинается область однородного деформационного уп-
рочнения. При неизменном σ (т. А, рис. 2.9) в момент перехода от деформа-
ции Людерса к ОДУ, рост m определяет высокую скорость деформационного 

упрочнения, а с учетом d
d
σ

∆ρ
ε
∼  [4], получаем и соответствующий прирост ρ. 

Однако, высоким скоростям увеличения дислокационной плотности присуща 
и повышенная неоднородность их распределения. Как следует из [43; 44] при 
определенной плотности дислокаций и критической флуктуации ρ, происхо-
                                                 

6 
т

d

∂σ

∂
 – величина аналогичная . yK



дит распад равномерного распределения дислокаций на периодическую 
структуру. В связи с этим, в крупнозернистой стали появление дислокацион-
ной ячеистой структуры должно происходить при более низких деформаци-
ях, чем в мелкозернистом металле. Действительно, как следует из рис. 2.10, 
увеличение размера зерна феррита сопровождается прогрессирующим сни-
жением как деформации Людерса, так и деформации появления дислокаци-
онной ячеистой структуры ( ). В результате экстраполирования зависимо-

стей 
nε

( )1 2
L f d−ε ∼  и ( )1 2

n f d−ε ∼  до пересечения с осью абсцисс получаем 

условие равенства 0L nε = ε =  при 500 700d ≅ …  мкм. Из этого следует, что 
при размерах зерна феррита низкоуглеродистой стали более 500-700 мкм, 
сформировать полосу деформации способную расти, как это наблюдают для 
мелкозернистых структур (  мкм), довольно трудно. Одной из 
причин может быть устойчивость равномерного распределения дислокаций 
против распада ее на периодическое строение. 

500 700d << …

 
Рис. 2.7. Взаимное изменение d

d
σ
ε

  

при  и 0,05ε = Lε  низкоуглеродистой стали 

 
Рис. 2.8. Зависимость тσ  (Ι) и 0σ  (ΙΙ)  

от размера зерна феррита стали с 0,06 %  С после горячей прокатки (1, 2);  
холодной прокатки 60…80 % и отжига 680 °С, 10 ч (3, 4); закалки и отпуска 680 °С, 
1 ч (5); патентирования, холодного волочения на 25…90 %, отжига 680 °С, 1 ч. (5) 



 
Рис. 2.9. Схематическое изображение  

истинных кривых растяжения в логарифмических координатах.  
Кривая I соответствует металлу с IId , II – , при условии IId II Id d>

Из рассмотрения условий формирования дислокационной ячеистой 
структуры в области ОДУ, размер ячеек ( яd ) с плотностью дислокаций свя-
зан соотношением [44] 

 я
1d
ρ

∼ .   (2.8) 

Учитывая, что процесс формирования ячеистой структуры происходит не 
внезапно, а лишь после определенных преобразований [4], можно полагать, 
что появление ячеек связано в равной степени, как при возникновении поло-
сы деформации, так и от прироста ρ в ОДУ. На основании этого для гранич-
ной т. А (рис. 2.9) кривой деформации, подставляя зависимость 

 ( 1
m L n в d )−ρ = ε ⋅ ⋅ ⋅  (2.8 а) 

в (2.8) получим 

 2
я

L

n в dd ⋅ ⋅
=

ε
. (2.9) 

Для случая исчезновения площадки текучести, когда 0Lε = , а , 
либо к огромному конечному значению (Р) из соотношения (2.9) 

d →∞

яd  опре-
деляется 

 

( )

( )2
я

0

Р
lim 0
L

d

n в
d

ε →
→ρ ∞

⋅ ∞ ⋅
=  (2.9 а) 



Для определения предельного значения яd , можно воспользоваться пра-
вилом Лопиталя [9], тогда получим 

 

( )

( )
( )

2
я

0

( Р ) 1
lim

1
L L

d

n в n вd
ε →
→ρ ∞

′⋅ ∞ ⋅ ⋅ ⋅
= ′ε

W = , (2.9 б) 

я 1d n в= ⋅ ⋅ ∼1 мкм. (2.9 в) 
Из приведенной оценки следует, что на начальных этапах пластического 

течения, при размерах зерна феррита 500…700 мкм, не исключен распад рав-
номерного распределения дислокаций на периодическую структуру с разме-
ром ячеек около 1 мкм. Формирование в высокочистом железе ячеистой 
структуры с размерами 1…2 мкм [44] убедительное подтверждение этого 
предположения. Таким образом, одной из причин исчезновения площадки 
текучести может быть развитие процесса формирования периодической дис-
локационной структуры, на подобие ячеистой, во фронте зародыша полосы 
деформации. Видимо, при увеличении размера зерна феррита и уменьшения 
ρ (соотношение (2.8 а)) на пространстве 2 4d…  не возможно, при столь низ-
кой плотности дислокаций, поддерживать неизменными условия равномер-
ного распределения вновь образующихся дислокаций. Скорей всего даже не-
значительные флуктуации в приросте ρ [43] приведут к распаду равномерно-
го дислокационного распределения. Нечто подобное наблюдали при дефор-
мации образцов из железа с размерами зерна 40…1 000 мкм (рис. 2.11). Если 
для размеров зерен 40…250 мкм наблюдается обычная картина формирова-
ния полос Чернова-Людерса, то при  мкм процесс имеет несколько 
иной характер. Как следует из анализа микроструктуры, в отдельных зернах с 

 мкм уже можно наблюдать признаки неравномерного распределения 
деформации, хотя в соседних более мелких зернах распределение следов де-
формации достаточно однородное [45]. 

250d >

300d >

В образцах с  мкм выявить полосы деформации не представилось 
возможным. Деформация как бы одновременно возникает во всем объеме ме-
талла. Следовательно, в низкоуглеродистых сталях с увеличением размера 
зерна наблюдаемое снижение требуемой плотности подвижных дислокаций 
для формирования фронта полосы деформации, приводит к уменьшению 
протяженности площадки текучести (деформации Людерса). Одновременно 
происходит уменьшение деформации появления дислокационной ячеистой 
структуры. После достижения размеров зерна феррита порядка нескольких 
сотен мкм, создаются условия формирования во фронте полосы деформации 
дислокационной периодической структуры, в результате происходит исчез-
новение участка прерывистой текучести на кривой деформации. 

1000d ∼

Наряду с развитием процессов деформационного упрочнения в области 
малых пластических деформаций, влияние указанных процессов обнаружи-
вается при формировании и росте трещины. 



 
Рис. 2.10. Влияние размера зерна феррита  

на  (I) и  (II). Обозначения те же, что на рис. 2.8 Lε nε

 
Рис. 2.11. Структура полос Чернова–Людерса  
в высокочистом железе в зависимости от d [45] 

В первом приближении, рост трещины внутри зерна феррита должен про-
текать легче, чем преодоление межзеренной границы, если роль разориента-
ции между преимущественными системами распространения трещины явля-
ется определяющей. В общем виде условие преодоления трещиной межзе-
ренной границы может быть записано [21] 

 1 2
т 2yK dσ ≥ µβγ , (2.10) 

где  – модуль сдвига;  – коэффициент (для стали равен 1/3 [21]);  –
эффективная поверхностная энергия. Разрушение металла наступит в момент 
выполнения равенства поверхностной энергии работе смещения N – дисло-
каций [33], а с учетом соотношения (2.10), получим 

µ β γ

 

1
2

к т
в

yК d
−

⎛ ⎞δ σ
∼ ⋅⎜ ⎟σ µ⎝ ⎠A

, (2.11) 



где  – длина трещиныA 7;  – напряжение разрушения; вσ кδ  – величина кри-
тического раскрытия трещины. Учитывая, что для однофазных металлов и 
низкоуглеродистых сталей 1 [34], а процесс ускоряющегося роста трещи-
ны наблюдают при условии приближения значений предела текучести к 

α ≅
вσ , 

соотношение (2.11) принимает вид 

 

1
2

к yК d
d

−
δ

∼
µ

. (2.12) 

Из (2.12) следует, что  определяется не только структурными характери-
стиками, но и условиями зарождения и распространения пластической дефор-

мации. Подставляя в (2.12) вместо 

кδ

1
2 0К yd

−
= σ − σ , а с учетом (2.2) получаем: 

 к 1d
d d m
δ σ ε

= ⋅ ⋅
ε µ

. (2.13) 

Известно, что процессы зарождения и роста трещины связаны с энергией 
активации пластического течения [30] и характеристиками деформационного 
упрочнения [34]. Энергия активации пластической деформации (∆Н) может 
быть оценена по соотношению, полученному в результате частного решения 
уравнения Гиббса [46]: 

 ε
1
T σ

nH R ∆
∆ = − ⋅

⎛ ⎞∆⎜ ⎟
⎝ ⎠

�A , (2.14) 

где R – универсальная газовая постоянная; Т – температура; К,  – скорость 
деформации. С уменьшением размера зерна феррита величина ∆Н снижается 
(рис. 2.12), уменьшаются и характеристики деформационного упрочнения 
(рис. 2.11, 2.12) [5]. Учитывая взаимосвязь m и 

ε�

H∆  (рис. 2.13), соотношение 
(2.13) принимает вид 

 к d
d d H
δ σ ε A

= ⋅ ⋅
ε ∆ µ

, (2.15) 

где А – постоянная. 
Из зависимости (2.15) следует, что процесс раскрытия трещины должен 

состоять по крайней мере из двух составляющих, которым присущи признаки 
пластической нестабильности [16; 36], (когда появившаяся первая полоса 
                                                 

7 Длина трещины может быть представлена кратной диаметру зерна феррита: a d= ⋅A , 
где а – число зерен, укладывающихся на длине . A



Чернова-Людерса приводит к формированию субмикротрещины), и дефор-
мационно упрочняющегося материала. Так, в процессе деформирования, по-
сле достижения условий (2.10), начнется рост трещины, при чем этому явле-

нию должны соответствовать вполне определенные значения H∆  и d
d
σ
ε

. Ука-

занный процесс будет продолжаться до тех пор, пока процессы деформаци-
онного упрочнения не приведут к повышению результирующего напряжения 
в устье трещины и ее рост не прекратится. В случае низких значений ∆Н и, 
как следствие этого, высоких степеней локализации пластического течения 
(уменьшение d ведет к росту ), когда необходимый прирост напряжения в 
устье трещины не обеспечивается значениями характеристик деформацион-
ного упрочнения, наблюдается ускоряющийся процесс раскрытия трещины. 
Металл в этом случае разрушается после исчерпания резервов деформацион-
ного упрочнения. В дополнение к этому следует отметить, что соотношение 
(2.13) используется для определенного интервала деформаций, когда 

. После достижения значений деформации, при которых происходят 
качественные изменения дислокационной структуры, например формирова-
ние ячеек (второй участок ОДУ), снижение m приводит к скачкообразному 

понижению 

mρ

constm =

d
d
σ
ε

 (рис. 2.4). В этом случае вместо d необходимо подставить 

характеристику, учитывающую роль дислокационной ячеистой структуры  
в процессах зарождения и роста трещины. 

 
Рис. 2.12. Влияние размера  

зерна феррита на энергию активации пластической деформации 

 
Рис. 2.13. Взаимное изменение m и H∆  



Таким образом, для низкоуглеродистых сталей увеличение размера зерна 
феррита сопровождается снижением требуемой плотности подвижных дис-
локаций для распространения пластического течения в области микротекуче-
сти. При этом, низким уровням напряжения течения ( оσ ) соответствует по-
вышенный прирост плотности дефектов кристаллического строения, контро-
лируемый характеристиками деформационного упрочнения. 

2.2. Деформационное упрочнение  
тонколистового низкоуглеродистого проката 

В настоящее время достижения в области технологии горячей прокатки 
позволяют получать листовой низкоуглеродистый горячекатаный прокат 
толщинами до 1,5 мм. Уменьшение толщины листового проката сопровожда-
ется изменениями температурно-деформационных режимов процесса про-
катки. Особенно важное значение указанные изменения приобретают при по-
следних обжатиях чистовой группы клетей [53]. Сравнительный анализ по-
лучаемого комплекса свойств низкоуглеродистых листовых сталей указывает 
на существование заметных различий, обусловленных особенностями техно-
логии производства: горячая прокатка или холодная прокатка и последую-
щий рекристаллизационный отжиг. При неизменном химическом составе, в 
большинстве случаев горячекатаный тонколистовой прокат обладает повы-
шенными прочностными свойствами и более низкой пластичностью [48]. 

На основании этого представляет несомненный интерес, изучая зависи-
мость свойств и параметров деформационного упрочнения от структурных 
характеристик металла, объяснить причины, приводящие к указанным разли-
чиям в комплексе свойств листового проката, полученного в результате горя-
чей прокатки и холодной деформации с последующим отжигом и разработать 
рекомендации, направленные на улучшение качественных показателей горя-
чекатаного металла. 

2.2.1. Структурообразование в горяче- и холоднокатаных отожжен-
ных листовых низкоуглеродистых сталях. Учитывая высокую температуру 
и значительные обжатия при горячей прокатке, развитие динамической (в 
процессе обжатия металла в клети) и статической (в течение движения его в 
межклетьевом пространстве) рекристаллизации должны приводить к форми-
рованию равноосной структуры феррита [49]. Действительно, как следует из 
анализа микроструктуры, исследуемая сталь после горячей прокатки облада-
ет равномерным, полиэдрическим зерном феррита, независимо от ориента-
ции сечения металла относительно направления прокатки (рис. 2.14). Анало-
гичное строение ферритной матрицы имеет и холоднокатаный прокат после 
отжига (рис. 2.15). 

Вместе с этим, при практически одинаковых значениях размера зерна 
феррита в стали после горячей прокатки и холодной деформации с отжигом, 
вторая фаза обладает существенными различиями. Так, если в отожженном 
холоднодеформированном металле частицы второй фазы – это глобули це-



ментита (рис. 2.15.), равномерно распределенные в ферритной матрице (пре-
имущественно по границам зерен), то в горячекатаном – объемы металла с 
повышенной травимостью. Детальное исследование внутреннего строения 
указанных участков (рис. 2.16) вместе с экспериментальными данными пока-
зали, что указанные структурные образования представляют собой области 
феррита с повышенной концентрацией в них частиц цементита, с различной 
дисперсностью и морфологией от глобуля до пластины. На основании этого 
представляется необходимым проанализировать причины, приводящие к по-
лучению одинакового размера зерна феррита при столь различающихся раз-
мерах и объемных долях второй фазы (рис. 2.17). 

 
Рис. 2.14. Микроструктура  

горячекатаной стали (пл. № 221030) в зависимости  
от направления сечения металла по толщине проката х400: 

а – вдоль прокатки (ВП); б – поперек прокатки (ПП);  
в – под углом 45°. Толщина металла 2,2 мм 



 
Рис. 2.15. Микроструктура холоднокатаной  

и отожженной стали ( 0,6a =  мм) в зависимости  
от направления сечения металла х 200: 

а – ВП; б – ПП, в ∠ 45° 

 
Рис. 2.16. Структура горячекатаной  

стали (  мм) пл. № 4000999. x 2000 2,2a =



 
Рис. 2.17. Изменение размера зерна  

феррита горячекатаной (1, 2) и отожженной холоднокатаной (3, 4, 5)  
стали (1, 5 – пл. № 4000999; 2, 3 – пл. 221030; 4 – пл. № 820753) в зависимости  
от угла ориентации сечения металла относительно направления прокатки (α) 

Известно, что протекание рекристаллизации в гетерофазных системах в 
значительной степени зависит от присутствия частиц второй фазы, которые 
являясь препятствиями перемещению границ зерен матрицы влияют на вели-
чину рекристаллизованного зерна [50]. 

Для оценки получаемого размера зерна феррита, воспользуемся соотно-

шением Зинера–Смита: 2
3

Dd
f

⎛
= ⋅⎜

⎝ ⎠

⎞
⎟ . После подстановки в указанную зависи-

мость экспериментальных значений структурных составляющих холоднока-
таной, отожженной стали: 1f =  % и 0,25 0,3D = …  мкм, вычисленный размер 
зерна феррита составил интервал значений 15…20 мкм. Аналогичный расчет 
для горячекатаной стали ( 10f ≅  % – объемная доля участков повышенной 
травимости и 2 2,5D = …  мкм – их средний диаметр) показал значения d рав-
ные 15…18 мкм. Сравнительный анализ рассчитанных размеров зерен фер-
рита с экспериментально наблюдаемыми значениями показал довольно хо-
рошее совпадение. Различия не превысили 10 %. На основании полученных 
результатов, можно считать, что как при горячей прокатке, так и при отжиге 
холоднокатаной стали ферритная структура формируется в результате проте-
кания процессов собирательной рекристаллизации. В случае невыполнения 
указанного соотношения, либо развития рекристаллизационных процессов по 
иному механизму, можно наблюдать объемы металла с внутризеренным рас-
положением частиц. Обусловлено формирование указанных участков фер-
ритной структуры неравномерностью распределения частиц цементита, что в 
свою очередь может быть связано с различиями в скоростях коалесценции в 
разных объемах. Наиболее характерный пример отрыва границ от точек за-
крепления – это появление зерен феррита с размерами во много раз превы-
шающими соседей, хотя средний размер глобуля цементита и расстояние 
между ними остаются неизменными [18]. Аналогичные картины структурных 
изменений наблюдаются и в горячекатаном низкоуглеродистом прокате. 



Как показали микроструктурные исследования, горячекатаный листовой 
прокат толщиной 2,2 мм обладает приповерхностным слоем крупных зерен 
феррита, средний размер которых в несколько раз превышает размер зерна 
внутренних объемов (рис. 2.18). На основе анализа известных эксперимен-
тальных данных можно выделить отдельные факторы, вызывающие форми-
рование такой структурной неоднородности [52]. К указанным факторам от-
носятся параметры процесса горячего деформирования [47] и условия смотки 
металла в рулон [48]. Если же судить о причинах, вызывающих формирова-
ние слоев крупных зерен, обращают на себя внимание многочисленные и 
часто противоречивые объяснения: от развития локальных ликвационных яв-
лений [54], неоднородности распределения деформации по толщине металла 
[48], до возникновения в определенных объемах металла условий формиро-
вания специфических текстурных соотношений [55]. 

Если принять, что формирование в поверхностном слое крупнозернистой 
структуры феррита связано с развитием процессов обезуглероживания при го-
рячей прокатке (от 0,06 % С в середине, до 0,05 % C на поверхности горячека-
таного листа толщиной 1,5 мм), а механизмом, контролирующим размер зерна 
феррита, является собирательная рекристаллизация, то рост d вполне оправдан. 

 
Рис. 2.18. Микроструктура горячекатаной стали толщиной 2,2 мм – (а);  
после холодной прокатки ( 0,6a =  мм) – (б); холодной прокатки и отжига  

(  мм) – (в); холодной прокатки и отжига (0,6a = 1,86a =  мм) – (г) х50 (а, г); х80 (б, в) 



Так, воспользовавшись соотношением Зинера–Смита, после подстановки 
объемной доли участков, подобных перлитным, для поверхностных и внут-
ренних объемов металла получили, что изменение d должно ограничиваться 
интервалом 10…15 %. Экспериментально же наблюдается более существен-
ное различие – в несколько раз. Кроме этого, чем выше температура конца 
прокатки листового металла, тем в большей степени должно происходить 
обезуглероживание и, как следствие этого, более протяженный по толщине 
проката должен быть слой грубой ферритной структуры. Однако, на самом 
деле картина совершенно иная. Горячекатаный металл толщиной 2,2 мм об-
ладает протяженностью поверхностного слоя крупных зерен 80…100 мкм, в 
то же время как для листа толщиной 1,5 мм указанный параметр составил 
значения 200…400 мкм. 

На основании полученных результатов можно полагать, что степень 
обезуглероживания поверхностных объемов не может быть основной причи-
ной, приводящей к столь существенному укрупнению структуры горячеката-
ного металла. 

Учитывая, что структура горячекатаной низкоуглеродистой стали в основ-
ном формируется в результате протекания процессов собирательной рекри-
сталлизации, структурные изменения в поверхностных объемах металла могут 
быть связаны с иными движущими силами. Действительно, рассматривая фор-
му зерен феррита, обращает на себя внимание конфигурация фронта рекри-
сталлизации, при огибании как частиц второй фазы, так и отдельных зерен 
феррита. Обладая в целом формой, близкой к прямоугольной или фигурам «ве-
ерного» типа [56], вместе с существенными различиями в вытравливании гра-
ниц (отдельные оборванные границы), такая структура является сформирован-
ной при развитии процессов вторичной рекристаллизации. Рассматривая при-
чины, вызывающие столь значительные изменения в рекристаллизационных 
процессах можно полагать, что огромное значение должно иметь взаимодейст-
вие между валком прокатного стана и деформируемым металлом. 

Если принять, что в процессе горячей прокатки возникновение напряже-
ний трения в очаге деформации приводит к формированию в поверхностных 
объемах металла определенных полос сдвига, обладающих иными, чем внут-
ренние слои, кристаллографическими параметрами [57], видимо и рекристал-
лизационные процессы будут развиваться по другому. Развитие рекристалли-
зации в указанных объемах с, так называемой, текстурой Госса [57] – (110) 
[001], характеризуется во первых более быстрым формированием зародыша 
рекристаллизации [55], чем в объемах с иными текстурными параметрами и 
быстрым его ростом. Высокая скорость укрупнения ферритных зерен в этом 
случае обусловлена механизмом рекристаллизации, основанном на коалес-
ценции зерен [57]. Существование рядом друг с другом зерен с указанными 
текстурными параметрами и низкой взаимной разориентацией приводит к 
исчезновению границ раздела. Большеугловые границы зерен феррита, в 
этом случае, как бы растворяются и огрубление структуры происходит с 



большой скоростью. Снижение температуры прокатки, например при про-
катке листа толщиной 1,5 мм (по сравнению с 2,2 мм), сопровождается рос-
том объема металла, обладающего текстурой с компонентами, приводящими 
к возникновению крупных зерен феррита. Кроме этого, необходимо отметить 
достаточно высокую устойчивость указанной сформированной структуры при 
последующем нагреве. Ее влияние отмечается даже после предварительной хо-
лодной пластической деформации и последующего отжига (см. рис. 2.18, б, в). 
Снижение величины обжатия при холодной прокатке сопровождается увели-
чением слоя крупных зерен при последующем отжиге. При анализе комплекса 
свойств, их зависимости от структурных параметров металла с такой разнозер-
нистостью, необходимо учитывать долевое влияние зоны крупных зерен. 

2.2.2. Зависимость свойств от структурных параметров горяче- и хо-
лоднокатаных отожженных низкоуглеродистых сталей. С уменьшением 
размера зерна феррита независимо от ориентации образцов относительно на-
правления прокатки, наблюдается увеличение пределов пропорциональности 
( ), текучести (пцσ тσ ), прочности ( вσ ), величины 0σ  (рис. 2.19). Для иссле-
дуемого диапазона размеров зерна феррита, при неизменности химического 
состава стали, прочностные характеристики горячекатаного металла выше 
аналогичных холоднокатаной отожженной стали. Исключение составили 
данные по холоднокатаной отожженной стали, толщиной 1,86 мм (пл. 820753 
с повышенным содержанием Mn). В этом случае, как предел текучести, так и 
величина σ0 расположились на зависимости соответствующей горячекатано-
му металлу. Для анализа причин, приводящих к росту прочностных характе-
ристик, при одинаковом составе и практически равных размерах зерна фер-
рита, воспользуемся построением Холла–Петча (1.9) для тσ  и : 0σ

 0
в

2
y L

i
K

dd∆
ε ⋅′′σ = σ + σ + + α ⋅µ  (2.16) 

(рис. 2.19). Анализ абсолютных значений iσ  показал не только равенство для 
двух структурных состояний (горячекатаное и холоднокатаное, отожженное), 
но и совпадение с данными по высокочистому железу и отожженной низко-

углеродистой стали [4; 14] для построения 
1
2т f d

−⎛ ⎞
⎜ ⎟σ =
⎜ ⎟
⎝ ⎠

,  Н/мм30iσ = 2 и 

1
20 f d

−⎛ ⎞
⎜ ⎟σ =
⎜ ⎟
⎝ ⎠

,  Н/мм10iσ = 2. Учитывая, что величина iσ , по определению, 

характеризует сопротивление металла при распространении течения внутри 
зерна, в первом приближении, можно говорить об одинаковом состоянии 
твердого раствора стали после горячей прокатки и после отжига, предвари-
тельно холоднокатаного металла. Другая характеристика уравнения Холла–



Петча, величина yK , согласно А. Х. Коттреллу характеризует меру «трудно-
сти» возбуждения скольжения в соседнем недеформированном зерне. Для 
горячекатаного состояния указанная величина составила значение 35  
Н/мм3/2, против 27  Н/мм3/2 для отожженного холоднокатаного металла. Учи-
тывая, что  является составляющей 0σ тσ  и характеризует процессы течения 
металла в области микротекучести, раздельный анализ составляющих 0σ  по-
зволит объяснить причины повышенного уровня прочностных свойств горя-
чекатаного металла. Первая характеристика соотношения (2.16) для горяче-
катаного и холоднодеформированного отожженного метала одинакова. Вто-
рое слагаемое представляет собой оценку меры «трудности» возбуждения 

скольжения в соседнем зерне – обозначим 
2
y

n
K

d
σ = . Для горячекатаного ме-

талла  Н/мм35yK = 3/2, а после отжига холоднодеформированной стали – 
27 Н/мм3/2. Для случая одинаковых значений размера зерна феррита вычис-
ленные величины г

nσ  (горячекатаное состояние) выше аналогичной характе-

ристики холоднокатаной, отожженной стали ( х
nσ ). 

 
Рис. 2.19. Зависимость предела текучести (а)  

и  (б) от размера зерна феррита (горячекатаный прокат (1) – пл. 4000999;  
(2) – пл. 221030 (толщина 2,2 мм); холоднокатаный отожженный  

(3) – пл. 820753 (толщина 1,86 мм); (4) – пл. 4000999 и 221030 (толщина 0,6 мм)) 

0σ

Третье слагаемое соотношения (2.16) 
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Как следует из анализа кривых растяжения, при одинаковых размерах зерна 
феррита, величины деформации Людерса ( Lε ) горячекатаной стали ( ) пре-
вышают аналогичную характеристику отожженного холоднокатаного метал-

г
Lε



ла ( x
Lε ). Например, при  мкм  и . После подста-

новки характеристик в , получили 

15d = 0,013x
Lε = г 0,024Lε =

mσ
г х
m mσ >σ . На основании полученных 

данных, для интервала деформаций области микротекучести, повышенные 
значения σ0 горячекатаного металла обусловлены, прежде всего, пониженной 
проницаемостью ферритных зерен при распространении скольжения и одно-
временном приросте напряжения, необходимого для формирования фронта 
полосы деформации. Кроме этого, объемная доля второй фазы в горячеката-
ном металле, составляя 10 % против 1 % холоднокатаной отожженной стали, 
приводя к приросту характеристик деформационного упрочнения, особенно в 
области однородного деформационного упрочнения, дополнительно способ-
ствует повышению прочностных свойств. По мере измельчения ферритной 
зеренной структуры, разница в абсолютных значениях величины σ0 двух 
структурных состояний растет (см. рис. 2.19), что лишний раз указывает на 
роль процессов, подобных деформационному упрочнению, на начальных 
этапах пластического течения. 

После достижения деформирующим напряжением значений, близких 
пределу текучести, в объеме металла уже имеются почти полностью сформи-
рованные один или несколько зародышей полосы деформации критического 
размера. До тех пор, пока не начнется распространение течения посредством 
перемещения фронта полосы деформации, напряжение течения описывается 
зависимостью учитывающей, в основном, общую плотность дислокаций, на-
копленную системой в процессе нагружения [14]. 

Когда результирующее напряжение достигнет значения достаточного для 
перемещения фронта полосы деформации, этапам распространения пласти-
ческого течения соответствуют вполне закономерные изменения плотности 
подвижных дислокаций ( ) [58]. Воспользовавшись соотношением (2.4) 
оценим  на момент начала макротечения металла. После подстановки экс-
периментальных значений 

mρ

mρ

Lε  и d исследуемых сталей с различным струк-
турным состоянием получили, что чем больше размер зерна феррита, тем 
меньшее количество подвижных дислокаций требуется для поддержания ло-
кальной скорости деформации (рис. 2.20, а). С другой стороны, при одинако-
вом размере зерна феррита, для стали в горячекатаном состоянии для начала 
пластического течения требуется повышенная плотность подвижных дисло-
каций, чем та, которая необходима для холоднокатаной отожженной стали. В 
этом случае избыточная плотность дислокаций может быть обеспечена толь-
ко за счет повышения уровня результирующих напряжений. 

В процессе деформирования прирост плотности дислокаций пропорцио-

нален скорости деформационного упрочнения, т. е. можно записать d
d
σ

∆ρ
ε
∼ . 

По мере повышения степени пластической деформации скорость деформаци-
онного упрочнения монотонно снижается, при чем величина снижения ука-



занной характеристики во многом определяется эволюционными процессами 
внутреннего строения металла при деформации. Примерами могут служить за-

висимости d
d
σ
ε

 от начальных условий течения (область микротекучести) до 

процессов формирования дислокационной ячеистой структуры. На основании 
этого можно полагать, что при практически одинаковой начальной плотности 
дислокаций (до нагружения) требуемая плотность подвижных дислокаций для 
развития пластического течения в металле будет тем выше, чем мельче зерно 
феррита (рис. 2.20, а). В первом приближении, исключая процессы формиро-
вания дислокационной ячеистой структуры, можно полагать, что после начала 
макротечения металла, деформация до разрушения будет тем выше, чем на бо-
лее протяженный участок, по шкале деформаций, распределится прирост об-
щей плотности дислокаций, до своего максимально допустимого значения. 
Подтверждают приведенное положение данные рис. 2.20, б. Так, в горячеката-
ном металле, после достижения деформацией 5 % (вблизи значения , соот-
ветствующего началу формирования дислокационной ячеистой структуры), 
скорость деформационного упрочнения выше, чем в стали после холодной де-
формации и отжига. На основании этого можно полагать, что на всем интерва-
ле деформаций от момента зарождения пластического течения и до 5 %, при-
рост плотности дислокаций в горячекатаном металле выше. Следовательно, 
выше и общая, накопленная в результате деформации, плотность дислокаций. 
Повышенной накопленной плотности дислокаций должны соответствовать бо-
лее высокие уровни напряжения течения. Подтверждает это анализ диаграмм 
растяжения. При одинаковом размере зерна феррита (~15 мкм) после деформа-
ции 5 %, напряжение течения в горячекатаном металле составило значения 340 
Н/мм

nε

2, против 290 Н/мм2 в холоднокатаном, отожженном (пл. 4000999). При 
более высоких степенях пластической деформации, когда металл обладает до-
вольно совершенной дислокационной ячеистой структурой, например, после 

растяжения на 14 % (рис. 2.20, б, кривые 3, 4), разница в 
dε
dσ  для двух струк-

турных состояний значительно меньше. 
Таким образом, наблюдаемые различия в структуре металла, обусловлен-

ные способом его получения (горячая прокатка или холодная деформация и 
последующий рекристаллизационный отжиг), приводя к изменениям в усло-
виях зарождения и распространения пластического течения, находят свое от-
ражение на всех этапах деформирования, вплоть до разрушения стали. 

По мере повышения степени холодной пластической деформации, на-
блюдаемые структурные изменения внутреннего строения металла приводят 
к искажению зависимости комплекса свойств от первоначальных (до дефор-
мации) структурных параметров. Необходимость прогнозирования поведения 
металла в области предельно-допустимых пластических деформаций, равно-
мерности ее распределения, особенно для листового проката, предназначен-
ного для глубокой вытяжки, привели к разработке многочисленных критери-



ев и различных показателей [32; 60]. Однако, наиболее часто используемые и 
дающие удовлетворительные, корреляционные связи со структурными пара-
метрами являются коэффициент деформационного упрочнения (n), соотно-
шение (2.5) и коэффициент пластической анизотропии ( )mr

8. Рассматривая 
характер изменения величины , относительно степени холодной пластиче-
ской деформации при испытаниях на растяжение, для исследуемых сталей 
после горячей прокатки и отжига холоднокатаного металла, обнаруживается 
значительное подобие до деформаций 

mr

nε  (рис. 2.21).  

 

Рис. 2.20. Влияние размера зерна феррита на mρ  (а) и dσ
dε

 (б),  

(1, 3 – горячекатаное состояние; 2, 4 – холодная прокатка, отжиг). 

Для dσ
dε

 (1, 2 – деформация 5 %; 3, 4 – деформация 14 %) 

 
Рис. 2.21. Влияние степени деформации при растяжении на : 

1, 2 – горячекатаное состояние; 3 – холоднокатаная отожженная сталь 
mr

                                                 
8 Коэффициент пластической анизотропии находят для определенной пластической деформации по со-

отношению: ( )0 45 90
1

2
4

r r r rm = + ⋅ + 0r, где ,  и  – соответственно значения коэффициента, опреде-

ляемые под углом 0°, 45° и 90° относительно направления прокатки [60]. 

45r 90r



На основании полученных результатов можно говорить, что указанная 
характеристика мало чувствительна к структурным изменениям в металле, 
обладающем несовершенной дислокационной ячеистой структурой. Анало-
гичным образом ведет себя и показатель деформационного упрочнения 
[32]. При увеличении степени деформации, после момента формирования 
дислокационной ячеистой структуры, исходные различия в структурном 
состоянии исследуемых сталей находят все большее отражение на характе-
ре развития процессов совершенствования сформированной дислокацион-
ной ячеистой структуры. По сравнению с горячекатаным металлом, про-
грессирующий рост коэффициента пластической анизотропии, начиная от 
деформаций εn, указывает на высокую способность металла выдерживать 
большие пластические деформации при двухосном напряженном состоянии 
[60]. Действительно, как следует из экспериментальных данных [53], пла-
стические характеристики металла, подвергаемого большим деформациям, 
в огромной степени определяются размером, формой ячеек [60], изменение 
которых оказывает влияние на уровень значений n и . Рассматривая за-
висимость коэффициента деформационного упрочнения и  от размера 
зерна феррита, можно говорить о качественном подобии (рис. 2.22). 

mr

mr

С ростом размера зерна как n, так и коэффициент пластической анизо-
тропии, не зависимо от структурного состояния металла, повышаются. На 
основании этого можно говорить о существовании прямо пропорциональ-
ной зависимости между ними. Совместный анализ огромного эксперимен-
тального материала [48], свидетельствующего о том, что независимо от 
ориентации образцов относительно направления прокатки, с ростом  на-
блюдается достижение повышенных значений относительного удлинения, 
что подтверждается прямопропорциональной зависимостью между  и n 
(рис. 2.23). На основании этого получаем, что рост пластических характе-
ристик металла обеспечивается высокими значениями параметров дефор-
мационного упрочнения. С другой стороны, на начальных этапах пластиче-
ского течения, пониженные значения плотности подвижных дислокаций 
являются причиной малого прироста дислокаций при деформировании, что 
дополнительно способствует повышению пластичности. Для обеспечения 
одновременного выполнения столь разных условий рассмотрим характери-
стики, описывающие процессы зарождения и распространения пластиче-
ского течения. Сравнительный анализ изменения величины 

mr

4δ

yK , опреде-
ляемой из анализа кривой растяжения и σ0 от структурных параметров го-
рячекатаного и холоднодеформированного отожженного металла, предпо-
лагает существование взаимосвязи между ними (рис. 2.24). Из 
приведенного соотношения следует, что для повышения относительного 
удлинения, независимо от структурного состояния стали, необходимо од-
новременно понизить уровень значений yK  и 0σ . С другой стороны, для 
достижения пластических свойств холоднокатаной отожженной стали, да-



же при неизменном значении yK , необходимо снизить 0σ  горячекатаного 
металла на 30…35 %. Такое снижение указанных характеристик, как следу-
ет из литературных данных [4; 5], можно достигнуть за счет структурных 
изменений, подобных наблюдаемым, при отжиге холоднодеформированно-
го металла. Применительно к горячекатаному металлу, если исключить 
операцию холодной прокатки, можно надеяться, что возобновление про-
цессов структурообразования при нагреве до температур 1Ac , позволит 
приблизить структуру металла к состоянию после холодной прокатки и от-
жига. Учитывая, что при производстве горячекатаного листа степень пла-
стической деформации в последней клети чистовой группы составляет зна-
чение порядка 20 %, а температура обжатия, по мере уменьшения конечной 
толщины листа, снижается, относительно высокая скорость охлаждения 
тонколистового металла (например 1,5 мм) позволяет сохранить часть 
плотности дефектов кристаллического строения, введенных в металл при 
горячей прокатке. С другой стороны, при прокатке тонколистовой стали, 
когда температура последнего обжатия может достигать значения вблизи 

1Ac , в этом случае растет вероятность начала распада деформированных 
участков аустенита по абнормальному механизму [52]9. По-видимому, не-
что подобное наблюдается при горячей прокатке низкоуглеродистого листа 
толщиной 1,5 мм. Как следует из микроструктурных исследований (см. рис. 
2.16) в участках, представляющих бывшие зерна аустенита практически 
полностью отсутствуют объемы, представляющие перлит с регулярным 
пластинчатым строением. Следовательно, частичное сохранение дефектов 
кристаллического строения, введенных горячей пластической деформаци-
ей, обогащая приграничные области ферритных зерен [4], совместно с ау-
стенитными зернами, претерпевшими распад по абнормальному механиз-
му, все это указывает на существование движущих сил, необходимых для 
начала структурных изменений при нагреве горячекатаного металла. 

В процессе выдержки металла, при температурах нагрева до 1Ac , облас-
ти ферритных зерен с повышенной плотностью дефектов кристаллического 
строения будут способствовать ускорению диффузионных процессов мас-
сопереноса и, как следствие этого, повышению скорости коалесценции и 
перераспределения частиц цементита из участков бывших аустенитных зе-
рен на ферритные границы. В результате этого можно получать структуру 
металла с различной степенью приближения к структуре холоднокатаной 
отожженной стали. 

Вместе с этим, при относительно длительных выдержках при температу-
рах вблизи 1Ac , из-за малых объемных долей цементита, развитие коалес-
ценции может привести не только к огрублению структуры феррита, но  
и к возникновению разнозернистости [47; 48]. 
                                                 

9 Развитие абнормального превращения аустенита обусловлено возникновением термических на-
пряжений. 



 
Рис. 2.22. Влияние размера  

зерна феррита на ( )0 45 901 4 2mn n n n= + +  (а) и –  (б)  
(1, 3 – горячекатаное состояние; 2, 4 – холоднодеформированное  

отожженное (1, 2) – 

mr

nε < ε ; (3, 4) – nε < ε ) 

 
Рис. 2.23. Взаимное изменение n и 4δ .  

Три значения одинакового обозначения соответствуют  
трем ориентациям образца: 0°, 45° и 90° относительно НП:  

1, 2 – горячекатаное, две плавки; 3, 4, 5 – три плавки холоднокатаное,  
отожженное состояние 

 
Рис. 2.24. Взаимное изменение 0σ  и yК   

горячекатаной (І) и холоднокатаной отожженной стали 08кп (ІІ).  
Цифры у точек соотношений обозначают значения удлинения (δ) 



2.2.3. Влияние температуры нагрева на структуру и свойства горя-
чекатаной низкоуглеродистой стали. С увеличением температуры и дли-
тельности отжига горячекатаной стали темп снижения пределов текучести 
и прочности, прироста относительного удлинения в целом повышается 
(рис. 2.25). Однако, как следует из анализа характера изменения указанных 
величин, при довольно значительном подобии, наблюдаемые различия могут 
быть связаны с различной чувствительностью свойств металла к структур-
ным изменениям при отжиге. Так, если для прочностных характеристик ста-
ли отмечается монотонный характер изменения, то для относительного удли-
нения, не зависимо от температуры нагрева, сначала наблюдается снижение 
указанной характеристики, от примерно 29 % для горячекатаного состояния, 
до 25 % после длительности выдержки 0,5 ч. Далее следует неизменность аб-
солютных значений и только после длительности 1 ч наблюдается прирост 

, величина которого пропорциональна температуре отжига. При темпера-
турах отжига 680 °С и длительности около 5 час как по прочностным, так и 
по пластическим свойствам низкоуглеродистая горячекатаная сталь достига-
ет уровня холоднодеформированного отожженного металла (рис. 2.25). 

4δ

 
Рис. 2.25. Влияние температуры: 

1 – 600; 2 – 650; 3 – 680 °С и длительности отжига на пределы текучести – (а);  
прочности (б); относительное удлинение (в) низкоуглеродистой горячекатаной стали 

08кп (толщина 1,5 мм); 4 – холоднокатаное, отожженное состояние 

Для объяснения характера приведенных зависимостей свойств при отжи-
ге горячекатаного металла воспользуемся анализом эволюционных процес-
сов внутреннего строения, которые определяются температурой и длительно-
стью выдержки. Учитывая, что горячекатаный металл обладает определенной 
избыточной плотностью дефектов кристаллического строения, обусловлен-
ной температурно–деформационными параметрами прокатки, при нагреве 
будут развиваться процессы, направленные на достижение более равновесно-
го состояния. В этом случае должно происходить перераспределение частиц 



цементита в сторону более равномерного их расположения в ферритной мат-
рице. Повышение температуры нагрева, ускоряя процессы диффузионного 
массопереноса, обуславливают эффективность структурных изменений, в то 
время как длительность определяет степень их завершения. 

Как следует из микроструктурных исследований, уже в течение 1…3 ч при 
температуре отжига 600 °С количество участков подобных перлитным значи-
тельно сокращается независимо от мест их расположения (внутренние или 
приповерхностные объемы металла) (рис. 2.26). Однако, существование на-
правленного диффузионного потока атомов углерода от участков подобных 
перлитным к местам выделения частиц цементита, неизбежно повышает ло-
кальную концентрацию атомов углерода в феррите. 

  
Рис. 2.26. Структура горячекатаной стали 08кп  

(толщиной 1,5 мм) после отжига 600 °С длительностью 1 час х200:  
а – поверхностные объемы металла; б – середина листа 

В случае незавершенности процесса переноса атомов углерода, неравно-
мерность его распределения в феррите неизбежно окажет отрицательное 
влияние на процессы зарождения и распространения пластического течения 
и, как следствие этого, ухудшит комплекс свойств металла. Подтверждают 
приведенное положение данные по анализу зависимости свойств стали от 
размера зерна феррита, сформированного в результате рекристаллизацион-
ных процессов при отжиге горячекатаной стали. Так, в целом при практи-
чески одинаковых размерах зерен феррита при температуре отжига 680 °С 
(рис. 2.27), значения микротвердости заметно изменяются не только между 
поверхностными и внутренними объемами металла, но так же и при сравне-
нии между соседними зернами (рис. 2.28). Более того, даже внутри отдель-
ных зерен феррита существует разница в значениях микротвердости, между 
внутренними мягкими и более твердыми приграничными зонами. На основа-
нии этого можно ожидать, что если осуществить построение прочностных 
свойств от размера зерна феррита, на подобие зависимости Холла–Петча, она 
будет значительно искажена. Действительно, как следует из рис. 2.29 по-
строение пределов текучести и прочности горячекатаной, отожженной при 



температурах 600…680 °С, от измеренного зерна феррита, значительно отли-
чается от аналогичного построения, выполненного для стали в более равно-
весном состоянии (рис. 2.19). 

 
Рис. 2.27. Структура горячекатаной стали 08пс (толщина 1,5 мм)  

после отжига 680 °С длительностью 1 час (а, б); 3 час (в, г) поверхностных  
(а, в) и внутренних (б, г) объемов металла х200 

Так, при увеличении размера зерна феррита, примерно в два раза (от 20 
до 40 мкм), можно наблюдать практически неизменные прочностные харак-
теристики металла. В этом случае ожидаемое разупрочнение стали с огруб-
лением ферритной структуры, по-видимому, компенсируется приростом 
микротвердости от повышенной концентрации атомов углерода в твердом 
растворе при незавершенных процессах массопереноса. Дополнительным 
свидетельством приведенных положений являются случаи, когда одновре-
менно с огрублением ферритной структуры наблюдается прирост микротвер-
дости феррита. С другой стороны, при повышенных температурах нагрева и 
длительных выдержках, ускорение диффузионных процессов массопереноса 
при незначительных изменениях размера зерна феррита, приводит к резкому 
снижению пределов текучести и прочности (рис. 2.29).  

 
Рис. 2.28. Зависимость микротвердости феррита  

от размера зерна и зоны исследования: 
1 – поверхность; 2 – внутренние объемы листа 



 
Рис. 2.29. Изменение предела текучести (1–3)  

и предела прочности (4–6) горячекатаной стали после отжига  
(1, 4 – 600; 2, 5 – 650 и 3, 6 – 680 °С, длительностью 0,5…5 ч) 

Таким образом, можно полагать, что когда произойдет в полном объеме 
горячекатаного металла перераспределение частиц карбидной фазы, с одно-
временным понижением концентрации атомов углерода в твердом растворе 
до равновесного значения, комплекс свойств отожженной горячекатаной ста-
ли достигнет уровня, получаемого в результате холодной прокатки и рекри-
сталлизационного отжига. Для определения рационального режима отжига 
рассмотрим характер зависимости параметров, описывающих зарождение и 
распространение пластического течения. Для снижения влияния размера зер-
на феррита на процессы зарождения пластического течения, был выбран 
диапазон размеров зерен, во-первых, когда наблюдали существенные изме-
нения  и 0σ yK  при практически постоянном значении  и во-вторых, ука-
занный диапазон должен соответствовать оптимальному уровню свойств 
(20…30 мкм) [47; 57]. При неизменном структурном состоянии, величина на-
пряжения течения в области микротекучести и состояние межзеренных гра-
ниц связаны определенным соотношением. В случае измененияструктурного 
состояния металла, либо соотношения между процессами структурообразо-
вания, неизбежно произойдет качественное изменение взаимосвязи –

d

0σ yK . 
С увеличением длительности выдержки при температуре отжига  

600 °С, наблюдаемый прирост микротвердости феррита от развиваемых про-
цессов массопереноса, сопровождается прогрессирующим ростом  и сни-
жением 

0σ

yK  (рис. 2.30). Увеличение выдержки до 3 ч при температуре отжига 
650 °С, не привело к качественным изменениям указанного соотношения. 
Исключение составили значения 0σ  и yK  для выдержки 5 ч. В этом случае 
начинается одновременное снижение напряжения течения области микроте-
кучести и величины yK . Оценка вкладов от составляющих в зависимость 0σ  
(соотношение 2.16) показала, что основное изменение обусловлено, как и 
ожидалось, состоянием твердого раствора. В этом случае получаем, что по-
вышенная концентрация атомов углерода в феррите наблюдается для внут-
ренних объемов зерен, в то время как проницаемость границ зерен для рас-



пространения течения растет (снижение yK ). Построение взаимного измене-
ния указанных характеристик позволит в деталях проанализировать процес-
сы структурных изменений при отжиге горячекатаного металла. 

 
Рис. 2.30. Изменение 0σ  (а) и yK  (б)  

от микротвердости феррита горячекатаной отожженной стали (1 – 600 °С; 
2 – 650 °С; 3 – 680 °С), цифры у точек обозначают длительность выдержки 

Как следует из анализа соотношения 0σ – yK  (рис. 2.31) для температур 
600, 650 °С (длительностью 0,5…3 ч) основной перенос атомов углерода 
происходит по зерну феррита, что неизбежно повышает 0σ , а yK  либо меня-
ется слабо (600 °С, 1 5τ = …  ч), либо понижается (650 °С, 0,5 3τ = …  3 ч). При 
температуре 650 °С и выдержке 5 ч, резкое, примерно на 30 %, относительно 
выдержки 3 ч, снижение  указывает на завершение в основном объеме ме-
талла, процесса переноса атомов углерода в приграничные области феррита и 
выделения глобулей цементита на границах. Однако, незначительный при-
рост при этом 

0σ

yK  (сравни значения при отжиге 650 °С длительностью вы-
держки 3 и 5 ч) показывает, что пограничный перенос атомов углерода еще 
достаточно значителен. 

На основании этого можно ожидать, что изменение выдержки или повы-
шение температуры отжига позволят продолжить снижение указанных ха-
рактеристик. При более высокой температуре отжига – 680 °С, картина не-
сколько иная. Увеличение длительности выдержки 0,51 ч сопровождается 
резким приростом yK  (15…25 Н/мм3/2) при практически неизменном значе-
нии . Наблюдаемый прирост величины 0σ yK  обусловлен ростом роли по-
граничной диффузии атомов углерода по сравнению с диффузионным пото-
ком по объему зерна феррита. По мере удлинения длительности выдержки 
(начиная от 1 ч), при температуре отжига 680 °С происходит одновремен-
ное снижение напряжения течения и величины, характеризующей состояние 
межзеренных границ. После выдержки 5 ч при температуре отжига 680 °С 

τ =



достигаются значения  Н/мм0 120σ = 2 и 12yK =  Н/мм3/2, которые соответст-
вуют уровню аналогичных характеристик холоднокатаного отожженного ме-
талла. Приведенный характер изменения свидетельствует об одновременном 
изменении концентрации атомов углерода как во внутризеренных объемах, 
так и в приграничных областях зерен, по мере снижения скорости коалесцен-
ции глобулей цементита10. Аналогичный характер взаимного изменения на-
блюдается при отжиге холоднокатаной стали (рис. 2.24). 

 
Рис. 2.31. Взаимное изменение 0σ  и yK   

в зависимости от температуры отжига (1 – 600 °С; 2 – 650 °С; 3 – 680 °С) 
и длительности выдержки (цифры у точек, час) 

Таким образом, из анализа микроструктурных исследований и зависимо-
сти характеристик, описывающих процессы зарождения и распространения 
пластического течения следует, что подвергая отжигу при температуре 680 
°С, длительностью до 5 ч, в горячекатаном металле достигаются условия, по-
добные наблюдаемым при отжиге холоднокатаной стали. Однако, подобие 
начальных этапов пластического течения может в значительной степени ис-
кажаться за счет развития процессов деформационного упрочнения при бо-
лее значительных величинах пластической деформации. Вследствие этого 
комплекс свойств горячекатаной стали будет ниже холоднокатаной ото-
жженной. Дополнительное подтверждение приведенных положений следует 
из анализа тонкокристаллического строения. Учитывая, что для поддержания 
требуемой локальной скорости деформации необходима определенная плот-
ность подвижных дислокаций, подстановка экспериментальных значений ха-
рактеристик отожженного горячекатаного металла в соотношение (2.8 а) по-
казала, что для практически неизменного размера зерна феррита (около 30 

                                                 
10 Рост глобулей цементита на границах зерен феррита резко снижается при завершении растворения 

неблагоприятно расположенных карбидных частиц – например внутри зерна феррита. Практически одина-
ковый диаметр глобулей и отсутствие изменения размера зерна феррита существенно снижают термодина-
мический стимул роста. В этом случае диффузионные потоки атомов углерода сводятся до необходимых 
минимальных значений. 



мкм)  понизилась и стала в несколько раз меньше соответствующей горяче-
катаному состоянию (рис. 2.20, а). Аналогично указанной характеристике сни-
зилось и напряжение течения, требуемое для поддержания пластической де-
формации. Как в случае сопротивления малым пластическим деформациям, 
наблюдаемые структурные изменения при отжиге горячекатаного металла не-
избежно окажут влияние на поведение металла при повышенных пластических 
деформациях: на этапах формирования, совершенствования дислокационной 
ячеистой структуры. Действительно, как следует из экспериментальных значе-
ний параметров деформационного упрочнения, увеличение длительности и 
температуры отжига оказывают довольно сложное влияние на характер изме-
нения указанных величин (рис. 2.32). Увеличение длительности выдержки при 
неизменной температуре отжига сопровождается экстремальной зависимостью 
изменения коэффициента и скорости деформационного упрочнения. По мере 
повышения температуры отжига, экстремальная зависимость становится более 
выраженной, а величина минимального значения характеристики смещается в 
сторону низких значений выдержки. Наблюдаемое снижение характеристик 
деформационного упрочнения обусловлено процессами перераспределения 
частиц цементита, из участков подобных перлитным горячекатаного состоя-
ния, на границы зерен феррита, как в структуре холоднокатаной стали после 
рекристаллизационного отжига. Действительно, детальное исследование 
структурных изменений показало, что выделение карбидных частиц по грани-

цам зерен феррита может быть причиной уменьшения n и 

mρ

dσ
dε

. В этом случае 

первоначальное большое количество выделившихся мелких частиц цементита, 
в том числе и внутри зерна феррита [5], не только эффективно блокируют пе-
ремещение ферритных границ при отжиге металла [57], но и по своему харак-
теру влияния подобно измельчению ферритной зеренной структуры, что при-
водит к уменьшению коэффициента деформационного упрочнения (рис. 2.32). 
По мере увеличения времени отжига, развитие процессов коалесценции и 
уменьшение количества частиц с внутризеренным расположением, сопровож-
дается приростом абсолютных значений параметров деформационного упроч-
нения. На основании этого можно полагать, что момент начала роста указан-
ных характеристик свидетельствует о качественных структурных изменениях, 
происходящих при отжиге горячекатаного металла. 

Учитывая, что наблюдаемый прирост пластических характеристик низко-
углеродистой стали с ростом размера зерна феррита [36] обусловлен темпом 
накопления дефектов кристаллического строения в процессе пластического 
деформирования [38], корреляция между 4δ  и n в зависимости от параметров 
отжига горячекатаной стали вполне оправдана. По мере повышения темпера-
туры отжига пропорционально повышается темп прироста коэффициента де-
формационного упрочнения, в то же время как другая характеристика – ско-
рость деформационного упрочнения монотонно снижается либо остается неиз-
менной величиной (рис. 2.32). 



 
Рис. 2.32. Влияние температуры  

(1 – 600; 2 –650; 3 – 680 °С) и длительности (τ) отжига горячекатаной стали  
на коэффициенты деформационного упрочнения первого (а)  

и второго участков (б) ОДУ; скорость деформационного упрочнения  
при 5 % (в) и деформацию перегиба ОДУ между двумя участками ( ) (г);  

(4) – холоднокатаное, отожженное состояние 
nε

Наблюдаемое, на первый взгляд, несоответствие в характере изменения n 

и d
d
σ
ε

, особенно при длительных выдержках, вполне объяснимо. Так, по оп-

ределению d n
d
σ σ ⋅
=

ε ε
, где  – напряжение течения при деформации ε и мож-

но ожидать, что увеличение коэффициента деформационного упрочнения 

должно сопровождаться повышением значений 

σ

d
d
σ
ε

. Однако, наблюдаемый 

прирост n при отжиге полностью компенсируется опережающим снижением 
напряжения течения при фиксированной степени пластической деформации 
ε. В результате получаем либо неизменность скорости деформационного уп-
рочнения, либо незначительное снижение, как на рис. 2.32, в. На основании 
приведенных зависимостей можно объяснить изменение характера процессов 
деформационного упрочнения, обусловленного структурными изменениями 
при отжиге горячекатаного металла. В случае, когда начальным этапам пла-
стического течения соответствуют пониженные значения  и 0σ yK , дефор-
мирование осуществляется при относительно низких уровнях плотности под-



вижных дислокаций. С другой стороны, с ростом размера зерна феррита по-
лучаем, что чем меньше величина деформации Людерса, тем при более низ-
ком уровне накопленных дислокаций и высоких значениях показателя де-
формационного упрочнения начинается область однородного деформацион-
ного упрочнения. Однако, при практически неизменном значении напряже-
ния в области конца площадки текучести, в момент перехода процесса 
течения в фазу деформационного упрочнения, рост коэффициента деформа-

ционного упрочнения определяет уровень значений d
d
σ
ε

. А с учетом соотно-

шения d
d
σ
∼ ∆ρ

ε
, получаем высокий прирост плотности дислокаций в металле. 

Вместе с этим, в крупнозернистом металле при повышенных скоростях при-
роста плотности дислокаций пропорционально растет трудоемкость поддер-
жания однородного их распределения внутри зерна. При накоплении опреде-
ленного количества дислокаций, возникновение флуктуации в приросте дис-
локаций приводит к распаду однородного распределения на дислокационную 
структуру с определенной периодичностью [43]. На основании эксперимен-
тальных данных получили, что в крупнозернистом металле при неизменном 
уровне твердорастворного упрочнения, формирование дислокационной ячеи-
стой структуры произойдет при более низких величинах пластической де-
формации, чем в относительно мелкозернистой стали. На диаграммах растя-
жения обнаруживается уменьшение деформации nε , соответствующей пере-
лому, разграничивающему участки области однородного деформационного 
упрочнения. На основании соотношения, связывающего накопленную плот-
ность дислокаций от степени пластической деформации и обратнопропор-
циональной зависимости размера формирующейся ячейки от ε [60], получа-
ем, что чем ниже nε , тем должны быть крупнее ячейки. Однако, моменту 
формирования указанных крупных ячеек соответствуют пониженные значе-
ния накопленной общей плотности дислокаций, как в стенках, так и внутри 
самих ячеек. На основании этого, предполагая, что подвижность дислокаций 
в указанных структурах обратнопропорциональна плотности дислокаций, в 
процессе пластического течения такая структура в большей мере способна к 
видоизменениям. В этом случае этапы совершенствования и измельчения 
дислокационной ячеистой структуры будут развиваться при пониженных ре-
зультирующих напряжениях и более протяженных, по шкале деформаций, 
интервалах. В результате этого металл должен обладать повышенной спо-
собностью выдерживать пластическое деформирование до начала процесса 
разрушения. Действительно, как следует из результатов, приведенных на рис. 
2.32, г, увеличение длительности отжига при различных температурах по 
разному оказывает влияние на изменение nε . При температуре 600 °С, уве-
личение  сопровождается смещением момента формирования дислокацион-
ной ячеистой структуры в сторону больших деформаций. Обусловлено это 

τ



началом развития процессов массопереноса и, как следствие этого, измене-
нием твердорастворного упрочнения. Одновременно с ростом  наблюдает-
ся снижение значений коэффициента деформационного упрочнения. При бо-
лее высоких температурах отжига (650, 680 °С) характер зависимости де-
формации  от длительности выдержки изменяется. Так, если при 650 °С 
только появляются признаки начала снижения 

nε

nε

nε , то при 680 °С можно с 
уверенностью отметить довольно значительное уменьшение указанной ха-
рактеристики. Сравнительный анализ абсолютных значений  показывает, 
что в результате отжига при температуре 680 °С горячекатаной стали дости-
гаются более низкие значения деформации формирования ячеистой структу-
ры, чем даже в холоднокатаном отожженном металле. Совместный анализ 
характера изменения  и  от температуры и длительности отжига горяче-
катаной стали указывает на возможность существования взаимосвязи между 
ними. Действительно, нанесение парных значений указанных величин друг 
против друга, с учетом существования прямопропорциональной зависимости 
между коэффициентом деформационного упрочнения и относительным уд-
линением, наблюдаемая обратнопропорциональная связь  (рис. 2.33) 
позволяет надеяться на достижение уровня пластичности холоднокатаного 
отожженного металла. 

nε

nε n

4 nδ − ε

Несмотря на прогрессирующий рост относительного удлинения при от-
жиге, остающаяся доля крупнозернистой, на поверхности листа, ферритной 
структуры в определенной мере не позволяет достигнуть повышенных зна-
чений пластичности, особенно показателей, характеризующих способность 
металла к глубокой вытяжке. В целом, в результате отжига горячекатаного 
металла достигается комплекс свойств холоднокатаной отожженной стали, 
однако уменьшение толщины слоя крупных зерен на поверхности может рас-
сматриваться как дополнительный фактор повышения пластичности металла. 

 
Рис. 2.33. Взаимное изменение 4δ  и nε  от температуры: 

1 – 600; 2 – 650; 3 – 680 °С и длительности отжига горячекатаной стали;  
4 – холоднокатаное отожженное состояние металла; 5 – горячекатаное;  

6 – патентирование, деформация 25…90 %, отжиг 680 °С, 1 ч 



2.2.4. Причины структурной неоднородности и методы ее устранения. 
На основании исследований установлено, что в процессе прокатки низкоуг-
леродистых сталей до толщин 2 мм формируется, преимущественно в по-
верхностных слоях листового проката, текстура с параметрами (110) [001]. 
Когда требуется сохранить или даже увеличить объемную долю металла с ука-
занной текстурой, создают условия для развития рекристаллизационных про-
цессов, в результате получают преимущества в росте зародыши с текстурными 
характеристиками (110) [001]. Механизмом зарождения новых зерен является 
укрупнение субзеренных зародышей путем избирательной полигонизации. 
Указанные зародыши обладая выгодными кристало-геометрическими пара-
метрами начинают расти раньше и быстрее других [57] и достигают больших 
размеров за счет коалесценции, так как их взаимная разориентация очень ма-
ла [49]. С другой стороны, если изменить механизм и движущие силы рекри-
сталлизации можно оказать влияние на развитие рекристаллизационных про-
цессов и, как следствие этого, получить другое распределение зерен по раз-
мерам. На основании этого можно полагать, что если ввести определенное 
количество дефектов кристаллического строения, за счет холодной пластиче-
ской деформации, развитие рекристаллизационных процессов при отжиге 
будет иным, чем при нагреве горячекатаной стали. В этом случае формиро-
вание центров рекристаллизации будет происходить в тех объемах, в кото-
рых деформация развивается по более активным системам скольжения, а ме-
ханизмом развития рекристаллизации будут перемещения большеугловых 
границ зерен под действием упругих напряжений. Одним из основных и не-
обходимых условий для начала развития указанных процессов является на-
личие определенной разориентации между растущим и поглощаемым зерна-
ми феррита, обусловленные повышенной плотностью дефектов кристалличе-
ского строения в исчезающем зерне. По сравнению с рекристаллизацией, ко-
гда движущей силой процесса является выигрыш поверхностной энергии 
(механизм роста зерен на основе коалесценции) в холоднодеформированном 
металле движущая сила – это разность плотности дислокаций. На основании 
этого можно полагать, что подвергая холодной пластической деформации 
объемы горячекатаного металла с текстурными характеристиками (110) 
[001], можно понизить их влияние на развитие рекристаллизационных про-
цессов. Примером такого влияния может служить структура холоднодефор-
мированного отожженного металла, толщина слоя с несколько укрупненной 
ферритной структурой, в относительных долях, примерно на порядок значе-
ний меньше, чем в горячекатаной стали. 

Следовательно, для выравнивания структуры по сечению, когда имеется 
определенный градиент размеров зерна феррита по толщине проката, необ-
ходимо пропорционально d подвергнуть отдельные объемы металла разным 
величинам деформации. При чем, более крупнозернистые области необхо-
димо подвергнуть большим величинам деформации. Тогда за счет развития 



процессов деформационного упрочнения произойдет изменение текстур-
ных параметров, а развитие рекристаллизационных процессов при отжиге 
приведет к формированию более равномерной ферритной структуры. 

В качестве объекта для изучения возможности снижения разнозернисто-
сти был выбран горячекатаный листовой прокат толщиной 1,5 мм из стали  
08 пс, обладающий протяженностью крупных зерен от поверхности порядка 
30 % общей толщины. Учитывая, что указанный горячекатаный прокат, об-
ладая градиентом d по толщине листа, необходимо было подвергнуть такой 
пластической деформации, чтобы максимальные значения соответствовали 
поверхностным областям, но не более 5 % деформации, чтобы не попасть в 
критическую область значений, а практически нулевые – на границе исчезно-
вения зоны разнозернистости. Из многочисленных схем введения дефектов 
кристаллического строения был выбран знакопеременный изгиб, как позво-
ляющий без значительного изменения формы изделия в широком диапазоне 
изменять плотность вводимых дефектов. 

Осуществляли изгибное деформирование на лабораторной установке [58]. 
Степень деформации оценивали по углу охвата металла деформирующим ро-
ликом за один проход изгибающей клети. 

На рис. 2.34 приведена микроструктура горячекатаной низкоуглероди-
стой стали 08пс, толщиной 1,5 мм. Независимо от ориентации исследуемого 
сечения, относительно направления прокатки, металл обладает довольно 
протяженным слоем крупных зерен. По мере продвижения от поверхностных 
слоев в глубь листа размер зерна феррита от 150…180 мкм постепенно 
уменьшается и на расстоянии от поверхности 0,3…0,5 мм достигает значений 
25…30 мкм. Учитывая существование различной толщины (с разных поверх-
ностей металла) зоны крупных зерен, оценку структуры как исходный, так и 
после изгибно-растяжного нагружения осуществляли для двух поверхност-
ных слоев. Замеры микротвердости показали, во-первых нормальное распре-
деление значений как в поверхностных слоях, так и во внутренних (вблизи 
середины листа) объемах металла (рис. 2.35, а). При чем, обращает внимание 
отсутствие однозначной связи между значениями микротвердости и разме-
ром зерна феррита. Однако, анализ значительного экспериментального мате-
риала показал, что в результате одного прохода деформирующей клети, (угол 
охвата 8°) было достигнуто выравнивание микротвердости ( Hµ ) по сечению 
металла (рис. 2.35, б). 

Для более детального анализа влияния изгибно-растяжного нагружения 
на развитие процессов рекристаллизации при последующем отжиге, исследо-
вания проводились на одинаковом металле, т. е. изгибно-растяжному дефор-
мированию и отжигу подвергали один и тот же объем металла с одинаковой 
исходной структурой. 

Независимо от ориентации исследуемого сечения относительно направ-
ления прокатки, горячекатаная сталь обладает довольно значительной разно-



зернистостью (табл. 2.1). Пропорционально размеру зерна меряется микро-
твердость. Подвергая металл отжигу при температуре 680 °С от 1 до 3 ч, раз-
мер зерна феррита в поверхностном слое горячекатаного металла незначи-
тельно, от 150 до 130 мкм, уменьшается (табл. 2.1). В тоже время как во 
внутренней, изначально мелкозернистой зоне с размером зерна порядка  
25 мкм, отмечается существенное огрубление структуры. После 3 ч выдерж-
ки, d в указанном объеме металла достигает значений около 110 мкм. 

 
Рис. 2.34. Микроструктура горячекатаной листовой стали 08пс,  

толщиной 1,5 мм, вдоль (а) и поперек (б) направления прокатки х50 

 
Рис. 2.35. Частотные кривые изменения  

микротвердости феррита (при нагрузке 10 г): 
а – по сечению горячекатаного листа; б – после изгибно–растяжного нагружения  

Поверхность І – 1, поверхность ІІ – 2, середина листа – 3 



Таблица  2.1 
Изменение размера зерна феррита, микротвердости и толщины слоя  

крупных зерен на поверхности после отжига горячекатаной стали. Нагрузка 10 г 

Ориентация Обработка Характе-
ристика 

Поверх-
ность І 

Середина 
листа 

Поверх-
ность ІІ 

Толщина 
слоя  

крупных  
зерен 

Среднее
значение

d, мкм 150 24 130…160 116 Без от-
жига Hµ , Н/мм2 1460 1460 970 500+300 1 300 

d, мкм 90…120 80 115…200 121 680 °С, 
1 ч Hµ , Н/мм2 1050 1150 1100 500+400 1 100 

d, мкм 130 109 100…109 112 

Вдоль 
прокатки 

680 °С, 
3 ч Hµ , Н/мм2 1150 1110 1190 100~130 1 150 

d, мкм 156 22 150 109 Без от-
жига Hµ , Н/мм2 1040 1030 1180 400…300 1 080 

d, мкм 70 28 68 55 680 °С, 
1 ч Hµ , Н/мм2 1110 1180 1280 250 1 190 

d, мкм 75 42 87 68 

Поперек 
прокатки 

680 °С, 
3 ч Hµ , Н/мм2 1100 1250 1150 200 1167 

 
В отличие от изменения размера зерна феррита при отжиге горячеката-

ного металла сталь, подвергнутая знакопеременному нагружению, имеет 
несколько иной характер изменения d при отжиге (табл. 2.2). С ростом дли-
тельности отжига в поверхностных объемах металла уже после одного часа 
выдержки наблюдается существенное измельчение зерна феррита. Кроме 
этого, размер зерна внутренних объемов металла заметно меньше, чем ана-
логичная характеристика горячекатаного отожженного проката (табл. 2.1). 
В первом приближении, как следует из совместного анализа эксперимен-
тальных данных (табл. 2.1 и 2.2) можно говорить о качественно различном 
характере измельчения d на поверхности и в середине листа, в зависимости 
от предварительной обработки. При отжиге горячекатаного проката быст-
рый рост зерна феррита внутренних объемов (примерно в 4 раза) является 
основной причиной выравнивания структуры по сечению металла. В ме-
талле же, предварительно подвергнутом изгибной деформации, быстрое 
измельчение ферритной структуры поверхностных объемов при отжиге, со 
150 до 50…55 мкм (в три раза) и одновременный рост примерно в 2 раза во 
внутренней зоне металла, позволяет уже после 1 ч при 680 °С практически 
достигнуть выравнивания структуры по сечению листа. В этом случае на-
блюдаемое качественно различное развитие рекристаллизационных про-
цессов, даже в случае подобия структур: средний размер зерна феррита, 
распределение зерен по размерам, их форма и т. д., может привести к раз-
личному уровню свойств металла. Действительно, как показали замеры 
микротвердости ферритной структуры, характер связи размер зерна – мик-



ротвердость существенно различна для отожженного горячекатаного ме-
талла и подвергнутого изгибной деформации (рис. 2.36). Если в первом 
случае  и d связаны обратнопропорциональной зависимостью, то после 
знакопеременного изгиба и последующего отжига соотношение меняет 
знак на противоположный. 

Hµ

Таблица  2.2 
Изменение размера зерна феррита, микротвердости и толщины слоя  

крупных зерен на поверхности горячекатаного проката,  
подвергнутого знакопеременной деформации изгибом и последующему отжигу 

Ориентация Обработка Характери-
стика 

Поверх-
ность І 

Середина 
листа 

Поверх-
ность ІІ 

Толщина 
слоя круп-
ных зерен 

Среднее
значение

d, мкм 90…160 25…30 120…140 94 Горячая 
прокатка  

+ ИРД Hµ , Н/мм2 1450 1100 1340 
500+400 

1300 

d, мкм 52 50…60 52 54 Отжиг  
680 °С, 1 ч Hµ , Н/мм2 1240 1100 1250 

100+90 
1180 

d, мкм 56 60 59 58 

Вдоль  
прокатки 

Отжиг  
680 °С, 3 ч Hµ , Н/мм2 1200 1250 1150 

0 
1200 

d, мкм 156 22 150 109 Горячая 
прокатка  

+ ИРД Hµ , Н/мм2 1150 1070 1040 
400…300 

1050 

d, мкм 51 25 48 41 Отжиг  
680 °С, 1 ч Hµ , Н/мм2 1250 1180 1250 

170+30 
1230 

d, мкм 58 35 52 48 

Поперек 
прокатки 

Отжиг  
680 °С, 3 ч Hµ , Н/мм2 1010 1030 1070 

0 
1037 

 
Рис. 2.36. Взаимное изменение микротвердости  

и размера зерна феррита горячекатаной отожженной (а) и горячекатаной,  
подвергнутой знакопеременному изгибу и отжигу (б). Ориентация: вдоль прокатки 

(1, 2), поперек прокатки (3, 4). Поверхность листа (1, 4), середина (2, 3) 



При отжиге горячекатаного металла параллельно с укрупнением зерен 
феррита протекают процессы перераспределения и коалесценции карбидных 
частиц. Обогащение примесными атомами приграничных областей феррит-
ных зерен приводит к тому, что в подавляющем большинстве случаев круп-
ные зерна обладают пониженной твердостью. В стали же подвергнутой зна-
копеременному изгибу введение дефектов кристаллического строения изме-
няет характер зависимости H dµ −  при отжиге. В этом случае пластическое 
деформирование повышает количество мест выделения цементитных частиц, 
в том числе и внутризеренных. Выделенные, на первых этапах отжига частицы 
цементита с внутризеренным расположением, на последующих этапах начи-
нают растворяться, а диффузионный поток атомов углерода, направленный на 
границу зерна, неизбежно повышает концентрацию углерода в феррите. Более 
крупные зерна феррита, до окончания процессов перераспределения частиц 
цементита от участков, подобных перлитным, к глобулям, расположенным на 
границах зерен, будут обладать повышенными значениями микротвердости. 
По мере развития рекристаллизационных процессов и измельчения ферритной 
структуры, количество частиц цементита с внутризеренным расположением 
будет уменьшаться, понизится и уровень значений Hµ . 

Таким образом, как в горячекатаном, так и подвергнутом знакоперемен-
ному изгибу металле, развитие рекристаллизационных процессов при отжиге 
направлено на выравнивание структуры по сечению проката, хотя введение 
операции знакопеременного деформирования оказывает более существенное 
влияние (рис. 2.37). Сравнительный анализ зависимости толщины слоя круп-
ных зерен от величины разнозернистости ( п cd d d∆ = − , где – средний 
размер зерна в поверхностном слое;  

пd
cd – средний размер в середине листа) 

показывает, что по мере снижения разнозернистости, толщина слоя крупных 
зерен также уменьшается. 

 
Рис. 2.37. Взаимное изменение d∆  и протяженности слоя крупных зерен ( h∆ ): 

1 – горячекатаное состояние; 2, 3 – горячая прокатка, отжиг 680 °С;  
4 – горячая прокатка, знакопеременный изгиб; 5, 6 – горячая прокатка,  

знакопеременный изгиб, отжиг 680 °С. Ориентация сечения:  
вдоль прокатки (1, 2, 4, 5), поперек прокатки (3, 6) 



Учитывая, что способность металла к глубокой вытяжке в огромной сте-
пени связана с равномерностью структуры по сечению, представляло опре-
деленный интерес проанализировать зависимость показателя при испытании 
по методу Эрексена от способа обработки горячекатаного проката. Испыта-
ния металла, обладающего структурой, приведенной на рис. 2.38, показали 
возрастание глубины лунки по Эрексену от 11,4 мм (горячая прокатка, отжиг 
680 °С, 3 ч) до 12,1…12,2 мм после горячей прокатки, знакопеременного из-
гиба (угол охвата 15°), отжига 680 °С, 3 ч. 

 
Рис. 2.38. Микроструктура горячекатаной стали 08пс  

после отжига 680 °С, длительностью 1 ч (а, в), 3 ч (б, г).  
Горячая прокатка и отжиг (а); горячая прокатка, знакопеременный изгиб  

(угол охвата 10° (в), 15° (б, г), отжиг (б–г). х50 (а, б, в); х200 (г) 

Аналогичное влияние знакопеременного изгиба наблюдается и на ком-
плексе свойств при растяжении. При скорости деформирования  с310− –1 го-
рячекатаная сталь после отжига 650…680 °С, при длительности выдержки 
3…5 час обладала пределом текучести 200…260 Н/мм2, временным сопротив-
лением разрыву 290…320 Н/мм2 и относительным удлинением ( ) 30…37 %. 
Подвергая металл перед отжигом знакопеременному изгибу, комплекс свойств 
соответственно составил значения: 

4δ

т 220σ =  Н/мм2; в 310 315σ = …  Н/мм2; 
 % и  %. 10 37 38δ = … 4 40 42δ = …

Таким образом, подвергая горячекатаную тонколистовую низкоуглероди-
стую сталь с имеющейся разнозернистостью ферритной структуры по толщине 
знакопеременному изгибу, при последующем рекристаллизационном отжиге, 
при температурах до 1Ac , получаем выравнивание структур. При этом ком-
плекс свойств металла достигает уровня холоднокатаной отожженной стали. 

На основании анализа структурных превращений, обусловленных осо-
бенностями технологического процесса производства тонколистового горя-
чекатаного проката, зависимости деформационной упрочняемости низкоуг-
леродистых сталей от морфологии и дисперсности феррита установлено: 



− причина снижения деформации Людерса с ростом размера зерна 
феррита низкоуглеродистой стали обусловлена распадом равномерного рас-
пределения дислокаций во фронте полосы деформации на субструктуру с оп-
ределенной периодичностью; 

− при огрублении зерна феррита стали наблюдается увеличение разме-
ра формирующейся дислокационной ячеистой структуры, что связано с об-
легчением протекания аннигиляционных процессов дислокаций при дефор-
мировании. На основании этого коэффициент деформационного упрочнения 
и максимально возможная вытяжка при волочении связаны прямопропор-
циональной зависимостью; 

− повышенные значения прочностных характеристик горячекатаной 
стали по сравнению с холоднокатаной отожженной, обусловлены понижен-
ной проницаемостью ферритных границ распространяющемуся течению; 

− уровень пластических свойств листовой стали, независимо от ее 
структурного состояния, связан с темпом прироста плотности дислокаций на 
начальных этапах пластического течения; 

− значения относительного удлинения обратнопропорциональны де-
формации, соответствующей моменту формирования дислокационной ячеи-
стой структуры; 

− одновременное развитие процессов диффузионного массопереноса 
атомов углерода из участков подобных перлитным на границы зерен ферри-
та, выделения глобулей цементита на них и протекание рекристаллизации 
феррита приводят к уменьшению требуемой плотности подвижных дислока-
ций и росту проницаемости ферритных границ распространяющемуся тече-
нию в горячекатаной стали; 

− влияние неравномерно введенных дефектов кристаллического 
строения при знакопеременном изгибе на развитие рекристаллизационных 
процессов при отжиге, позволяет в значительной степени понизить структур-
ную неоднородность горячекатаной тонколистовой стали. 
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Глава 3 

ДЕФОРМАЦИОННОЕ УПРОЧНЕНИЕ УГЛЕРОДИСТОЙ СТАЛИ 
С ФЕРРИТО-ЦЕМЕНТИТНЫМИ СТРУКТУРАМИ 

По сравнению с низкоуглеродистой сталью, когда роль основного струк-
турного элемента отводится ферриту, прирост объемной доли карбидной фа-
зы оказывает существенное влияние как на комплекс свойств, так и на харак-
теристики деформационного упрочнения [1–3]. 

При одинаковом размере зерна феррита увеличение объемной доли це-
ментита, независимо от его формы, сопровождается приростом параметров 
деформационного упрочнения. 

Пластинчатый цементит в процессе течения способен не только хрупко 
разрушаться, но и деформироваться пластически [4]. При этом отмечаются 
существенные изменения в структуре стали: прирост плотности дислокаций в 
ферритной матрице, фрагментация цементита [1], частичный распад карбид-
ной фазы, что сопровождается переходом атомов углерода в феррит с обра-
зованием атмосфер на дислокациях [5; 6]. 

Накопление дефектов кристаллического строения в процессе деформации 
карбидной фазы может приводить к изменению ее формы, размера [7], ори-
ентации пластин относительно направления результирующего напряжения 
при больших обжатиях [7; 8]. 

Рассматривая в качестве структурного элемента стали с перлитной струк-
турой не величину зерна, а межпластинчатое расстояние перлитной колонии, 
прирост прочностных характеристик в процессе пластического течения мо-
жет быть описан зависимостью подобной уравнению Холла-Петча [1; 7]. 

Сравнительный анализ абсолютных значений yK  соотношение (1.9) для 
средне- и высокоуглеродистых сталей с перлитными структурами показывает 
значительное превышение по сравнению с аналогичной характеристикой 
низкоуглеродистой стали [1; 2; 7]. 

Обусловлено достижение повышенных значений yK  формированием суб-
структуры в процессе деформирования [9] и, как следствие этого, изменением 
эффективной длины свободного скольжения в феррите. Помимо этого, немало-
важная роль отводится состоянию поверхности раздела между ферритом и це-
ментитом [4; 10]. Межфазная поверхность, являясь местом зарождения и стока 
дислокаций, при определенных сочетаниях химического состава и дисперсно-
сти перлитной колонии, может оказывать значительное влияние на формиро-
вание комплекса свойств холоднодеформированной стали. 

Способность стали к холодному формоизменению довольно часто оцени-
вают по характеристикам деформационного упрочнения, определяемым при 
испытаниях на растяжение [11; 12]. Холодной пластической деформации 
подвергают углеродистые стали, структура которых меняется от ферритной 
до полностью перлитной [11–13]. Сравнительный анализ влияния межпла-



стиночного расстояния перлитной колонии высокоуглеродистой стали на пока-
затель деформационного упрочнения указывает на качественное совпадение с 
влиянием размера зерна низкоуглеродистой стали [15]. Однако, характер влия-
ния процессов деформационного упрочнения на свойства стали может быть 
различен [20]. В этом случае сразу возникает несоответствие: низкоуглероди-
стые стали с ростом размера зерна феррита, а средне- и высокоуглеродистые с 
уменьшением межпластинчатого расстояния деформируются лучше, хотя ко-
эффициенты деформационного упрочнения меняются противоположным обра-
зом. Из экспериментальных данных [7] следует, что характер деформационно-
го упрочнения стали в зависимости от дисперсности перлита был одинаков, хо-
тя способ изменения межпластинчатого расстояния различен: холодное дефор-
мирование и термическая обработка. Учитывая, что тонкокристаллическое 
строение металла различно, не ясно на основании чего наблюдали подобие де-
формационной упрочняемости металла. Полученные данные указывают на не-
обходимость уточнения характера деформационного упрочнения от структур-
ных составляющих стали. Кроме этого, изучение взаимосвязи процессов фор-
мирования дислокационной ячеистой структуры и изменения параметров де-
формационного упрочнения позволят объяснить взаимосвязь комплекса 
свойств от деформационной упрочняемости металла. 

3.1. Деформационное упрочнение стали с пластинчатым цементитом 
Влияние межпластиночного расстояния перлита (λ ) на показатель де-

формационного упрочнения, аналогично влиянию размера зерна феррита в 
низкоуглеродистых сталях (рис. 3.1): с уменьшением λ , 1

pn  снижается 
(рис. 3.2). Характер изменения nр определяется в основном структурными па-
раметрами: размером зерна феррита или межпластиночным расстоянием 
перлитной колонии [16–19] и связан с d (для чистого железа и низкоуглеро-
дистых сталей) эмпирическим соотношением (2.5) [14]. С учетом описания 
прочностных характеристик от d и λ  однотипным уравнением, можно пред-
положить, что соотношение (2.5) столь же универсально и расчет зависимо-
сти  от λ для полностью перлитных структур, будет успешно осуществлен. 
Сравнительный анализ значений  показал, что если для низкоуглероди-
стой стали (рис. 3.1) максимальное отклонение экспериментальных значений 
от расчетных составляет порядка 8 %, то повышение объемной доли цемен-
тита приводит к искажению указанного соотношения и, как следствие этого, 
повышению различия между экспериментом и расчетом. Так, для сталей 15  
и 35 несоответствие составило значения 18 и 47 %, соответственно. Таким 
образом, в сталях с непрерывной ферритной матрицей общий характер зави-
симости показателя деформационного упрочнения от размера зерна феррита 
для глобулярных и пластинчатых структур карбидной составляющей, прак-
тически подобен. В то же время, наблюдаемое отклонение эксперименталь-
ных значений от рассчитанных по соотношению (2.5), вызвано упрочняю-

pn

pn



щим влиянием цементита [18; 19], роль которого возрастает с увеличением 
его объемной доли [20]. 

 
Рис. 3.1. Влияние размера зерна феррита 

и содержания углерода в стали (2 – 0,06; 3 – 0,15; 4 – 0,23; 5 – 0,35 % С)  
после нормализации на показатель деформационного упрочнения  
при растяжении ( pn ) и определенный по соотношению (2.5) – 1 

 
Рис. 3.2. Влияние межпластиночного расстояния  

в перлите, стали эвтектоидного состава, на nр при растяжении (3)  
и расчитанного по соотношением (3.1) – 2; (2.5) – 1 

Дальнейшее повышение количества карбидной составляющей в структуре 
стали сопровождается ростом различия между экспериментальными и расчет-
ными значениями . При нарушении непрерывности структурно свободного 
феррита, наблюдается практически максимальная степень несоответствия,  
а дальнейший прирост доли перлита в структуре стали уже мало влияет. 

pn

Например, для стали эвтектоидного состава различие между эксперимен-
тальными и расчетными значениями  достигает нескольких раз (рис. 3.2). 
Графическое решение зависимости, приведенной на рис. 3.3 показало, что 
для сталей с полностью перлитной структурой  от λ может быть оценено 
соотношением [20]: 

pn

pn
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В этом случае, максимальное отклонение расчетных значений коэффици-
ента деформационного упрочнения по соотношению (3.1) от эксперимен-
тальных – не превышает 12 %. 

 
Рис. 3.3. Влияние содержания углерода  
(1 – 0,06; 2 – 0,15; 3 – 0,23; 4 – 0,35 %С)  

на взаимное изменение pn  и временного сопротивления разрыву стали 

Сравнительный анализ соотношений (2.5) и (3.1) показывает единствен-
ное различие между ними – абсолютное значение числителя, что может быть 
связано со значениями длины распространения скольжения в феррите пер-
литной колонии и зерне низкоуглеродистой стали. По данным [7], указанная 
характеристика для перлита составляет 4,75 λ. Полученный результат под-
тверждает вывод, что показатель деформационного упрочнения определяется 
размером структурного элемента – величиной зерна феррита низкоуглероди-
стой стали или межпластиночного расстояния в перлите. Последнее позволя-
ет предположить, что в противоположность данным [21], тип границ раздела 
не является основным фактором изменения показателя . pn

После рассмотрения связи  со структурными параметрами, представ-
ляет практический интерес проанализировать характер зависимости между 
показателем деформационного упрочнения и деформируемостью сталей, на-
пример, при волочении. 

pn

Известно, что максимально возможная вытяжка при волочении низкоуг-
леродистой стали может быть оценена по показателю деформационного уп-
рочнения [17]: 

 , (3.2) ( )в в In вn∗σ = σ ⋅µ

где  – временное сопротивление разрыву; вσ в
∗σ  – коэффициент прочности, 

( )0 КД Дµ =  – максимально возможная вытяжка при волочении ( , , – 0Д КД



начальный и конечный диаметры металла, соответственно);  – показатель 
деформационного упрочнения при волочении. Взаимное нанесение  про-
тив  показала существование обратно пропорциональной зависимости ме-
жду ними независимо от морфологии карбидной фазы (рис. 3.3). На основа-
нии этого, целесообразно проследить изменение показателей деформацион-
ного упрочнения  и  в зависимости от структурного состояния низкоуг-
леродистой стали. В результате ускоренного охлаждения от температуры 
прокатного нагрева, структура стали изменяется от феррито-перлитной с раз-
личным размером зерна феррита и примерно постоянной объемной долей 
перлита до мартенсито-бейнитной (рис. 3.4, 3.5). При любом типе структуры 
ферритная матрица в стали с содержанием углерода не более 0,2 % остается 
непрерывной. Сравнительный анализ показателей деформационного упроч-
нения  и  показал их снижение с понижением температуры ускоренного 
охлаждения (рис. 3.6). Кроме этого, подобие характера изменения указанных 
параметров от максимально возможной вытяжки, позволяет рассматривать 

 как характеристику оценки деформируемости металла при волочении. 
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вσ

pn

pn вn

pn вn

pn
Снижение показателей деформационного упрочнения, для феррито-

перлитной структуры, вызвано изменением величины зерна феррита при со-
хранении практически неизменной объемной доли перлита (температура 
конца ускоренного охлаждения 720 °С, см. рис. 3.4). Охлаждение до 
600…550 °С приводит к изменению морфологии цементита, который в виде 
дисперсных частиц с разным отношением длины к диаметру практически 
равномерно распределяется в матрице (рис. 3.7). 

Если, после закалки на мартенсит, дислокации в низкоуглеродистых ста-
лях распределены равномерно, то в результате ускоренного охлаждения 
можно наблюдать образование дислокациями сеток и субграниц [22; 23], 
группирование их (дислокаций) в приграничных областях ферритных зерен 
(рис. 3.7, б). Приведенный характер распределения дислокаций и пониженная 
их плотность, по сравнению с закаленным состоянием, свидетельствует во-
первых о том, что причиной возникновения дислокаций является фазовой на-
клеп [1], а низкая плотность обусловлена частичной аннигиляцией при их ре-
комбинации. Диспергирование частиц цементита, при их неизменной объем-
ной доле (увеличение отношения объемной доли к радиусу частиц), должно 
приводить к возрастанию упрочнения [24; 25]. Однако, измельчение зерна 
феррита и изменение его формы влияют противоположенным образом [2] и 
перекрывают вклад от диспергирования карбидной фазы. 

Оценка деформируемости сталей со структурой пластинчатого цементита 
по показателю деформационного упрочнения, определенного при испытани-
ях на растяжение, вступает в противоречие с хорошо известным эксперимен-
тальным фактом: патентированные стали деформируются волочением гораз-
до лучше, чем отожженные, хотя показатель  в отожженном состоянии pn



выше (см. рис. 3.2). Подтверждают приведенное положение и данные по 
оценке деформируемости стали с полностью перлитной структурой. Так, 
максимально возможная вытяжка при волочении стали с 0,7% С после па-
тентирования составила 2,3, а в отожженном состоянии 2,02. При этом ве-
личина межпластиночного расстояния составила 0,152 и 0,3 мкм, соответ-
ственно. Временное сопротивление разрыву металла менялось от 1230 до 
850 Н/мм2, при относительном сужении 22 и 46 %, соответственно. Показа-
тель деформационного упрочнения  при уменьшении межпластиночного 
расстояния снизился от 0,175 до 0,096. Величина , рассчитанная по со-
отношению (3.1), изменяется аналогично  и составила значения 0,41 и 
0,263. Таким образом, для сталей с перлитной структурой деформируемость 
при волочении также может оцениваться показателем деформационного 
упрочнения, однако в этом случае деформируемость обратно пропорцио-
нальна  и . 
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Рис. 3.4. Микроструктура катанки из стали Ст.3кп (а – 0,14; б – 0,22 % С)  

и стали Ст.5пс (в – 0,28; г – 0,34; д – 0,39 % С) в горячекатаном состоянии (а–д)  
и после ускоренного охлаждения с прокатного нагрева до 720 °С (е). х800 



 
Рис. 3.5. Микроструктура охлажденной до 550 °С катанки  

из стали Ст.3кп (0,22 % С) (а–в) и стали Ст.5пс (0,33 % С) (г–е)  
после ускоренного охлаждения до 600 °С в поверхностных (а, г),  

переходных (б, д) и центральных слоях (в, е). х800 

 
Рис. 3.6. Влияние температуры  

конца ускоренного охлаждения проката на изменение показателей  
деформационного упрочнения (а), и на максимально возможную вытяжку (б)  

при растяжении (2) и волочении (1) 



Уменьшение максимально возможной вытяжки за переход для стали с 
перлитной структурой, по сравнению с низкоуглеродистой сталью, несмотря 
на более высокий уровень  и , обусловлено превалирующим влиянием 
повышения напряжения волочения на снижение коэффициента запаса прочно-
сти [26]. С другой стороны, учитывая что упрочнение перлита в процессе пла-
стического течения прямо пропорционально связано с уменьшением размера 
дислокационной ячеистой структуры, видимо, одним из факторов, способст-
вующих достижению высоких значений пластичности является гомогенность 
распределения деформации в перлитной колонии как едином целом [27]. 

pn вn

Микроструктурные исследования являются ярким подтверждением вы-
шеизложенного. Экспериментально показано, что коллективное формоизме-
нение перлита в процессе пластического течения обусловлено, в основном, за 
счет специфического распределения напряжений в деформируемом металле. 
Как следует из [27], формирование системы напряжений, при которой перво-
начально ориентированные пластины цементита испытывают сжимающие 
напряжения в направлении, параллельном своей плоскости, при волочении 
частично компенсируют возникающие напряжения, не приводя к разруше-
нию карбидной фазы. 

 
Рис. 3.7. Микроструктура катанки стали Ст.3кп  

после ускоренного охлаждения до 550…570 °С (а – поверхность;  
б, в – переходная; г – осевая зона металла). х24000 

Кроме этого, развитая межфазная поверхность в перлитной колонии со-
вместно с наведенной системой напряжений способствуют развитию процес-
сов аннигиляции дислокаций при холодном деформировании. Как показыва-
ют электронно-микроскопические исследования, даже после существенных 



обжатий при волочении, в высокоуглеродистой стали после патентирования 
существуют значительные объемы, в которых межпластиночные ферритные 
области перлитной колонии остаются практически свободными от дислока-
ций (рис. 3.8). 

 
Рис. 3.8. Структура стали с 0,3 % после нормализации (а, б),  

деформации 10 (в, г) и 20 % (д, е). х13000 х2 

Дополнительным свидетельством приведенных положений могут слу-
жить данные по влиянию межпластиночного расстояния перлита на пла-
стические характеристики. Так, в стали 80, возрастание межпластиночного 
расстояния от  до 58,8 10−⋅ 554 10−⋅  мм сопровождается уменьшением удли-
нения при растяжении от 0,086 до 0,063 (в истинных деформациях), что 
свидетельствует о слабой связи λ и δ. В этом случае, скорей всего, наблю-
даемая величина удлинения обеспечивается в основном деформацией фер-
ритных промежутков перлитной колонии, а цементитные пластины в ней 
практически не участвуют. Следует иметь в виду, что показатель деформа-
ционного упрочнения при растяжении определяется в области однородного 
деформационного упрочнения, протяженность которой всегда меньше, чем 
общее удлинение. 

Истинные деформации, достигаемые при растяжении сталей со структу-
рой пластинчатого перлита на порядок меньше, чем при волочении. Столь 



значительная деформация в условиях сложнонапряженного состояния не-
возможна без участия второй фазы – цементита, объемная доля которого в 
таких сталях может достигать 12 %. Действительно, при значительных де-
формациях волочением, совместное протекание процессов скольжения в 
карбидной фазе [1; 4; 7], ориентации большинства пластин цементита вдоль 
направления волочения обеспечивают пластическую деформацию перлитной 
колонии, как единого целого [28]. Развитие перечисленных явлений, по мере 
огрубления перлитной колонии, становится более затруднительным. В гру-
бопластинчатом перлите, цементитные пластины имеют значительную тол-
щину и при накоплении пластической деформации могут разрушаться сре-
зом. Приведенное положение является одной из причин нарушения корреля-
ции между деформируемостью при волочении перлитных сталей с измене-
нием показателя деформационного упрочнения. На основании рассмотрения 
зависимости деформируемости от объемной доли, дисперсности перлитной 
составляющей можно полагать, что толщина цементитных пластин играет 
определяющую роль в пластичности перлитных сталей, которая при волоче-
нии обратно пропорциональна показателям деформационного упрочнения 
(  и ). Подтверждение указанного положения можно обнаружить при 
исследовании эволюции структурных изменений и влияния, которое она 
оказывает на деформационное упрочнение холоднодеформированного ме-
талла. Так, при пластическом течении в области однородного деформацион-
ного упрочнения, взаимодействие дислокаций с препятствиями сопровожда-
ется формированием нестабильных дислокационных образований [4], кото-
рые в целом не нарушают относительно равномерное распределение дисло-
каций. По мере увеличения степени пластической деформации, стабильность 
равномерного распределения дислокаций снижается и после достижения не-
которого значения деформации происходит распад на структуру, обладаю-
щую определенной периодичностью [29; 30]. Оценку влияния пластического 
течения на деформационное упрочнение углеродистой стали рассмотрим на 
основе анализа связи со структурными изменениями, имеющими место в 
процессе деформации. 

pn вn

Для интервала деформаций, соответствующих формированию и совер-
шенствованию дислокационной ячеистой структуры, зависимость напряже-
ния от величины деформации описывается соотношением (2.1). 

На основании многочисленных исследований [7; 14; 30], как и для низко-
углеродистых сталей, появление на логарифмической кривой растяжения в 
области однородного деформационного упрочнения первого перегиба связа-
но с началом формирования дислокационной ячеистой структуры, а сама де-
формация составляет значения около 5 % [7; 61]. Учитывая, что процессы за-
рождения и распространения пластического течения уже в области микроте-
кучести связаны с параметрами деформационного упрочнения [31], можно 
полагать, что формирование дислокационной ячеистой структуры будет оп-
ределять упрочняемость металла. 



Для интервала деформаций от области микротекучести до значения nε , 

скорость деформационного упрочнения d
d
σ
ε

 (из соотношения (2.1) представ-

ляется выражением (2.2). 
С учетом методики определения параметров уравнения Холла–Петча из ана-

лиза кривой растяжения и замены ε на nε , зависимость для d
d
σ
ε

 принимает вид 

 

1
2

n

d mKyd
d

−σ =
ε

ε
, (3.3) 

где d – размер структурного элемента металла. С учетом ориентационных па-
раметров распространения пластического течения в ферритных промежутках 
перлитной колонии ⋅С, где С – геометрический фактор, учитывающий 
соотношение между величиной ферритного промежутка и фактической дис-
танцией скольжения в нем [4; 7; 29; 30]. Для перлитной колонии довольно 
часто принимают С примерно равным 2 [18], хотя имеются и другие данные 
[7]. Из анализа кривой растяжения углеродистой стали с перлитными струк-

турами определим 

d ≅ λ

d
d
σ
ε

 при деформации первого перегиба в ОДУ, а коэффи-

циент деформационного упрочнения – тангенс угла наклона первого участка 
области однородного деформационного упрочнения логарифмической кри-
вой растяжения ( ). На рис. 3.9 представлена зависимость парамет-
ров деформационного упрочнения и 

g gσ − εA A
nε  от межпластиночного расстояния 

перлитной колонии11. С увеличением λ, d
d
σ
ε

 и m монотонно растут,  – сни-

жается. Приведенный характер изменения указанных величин не является 
необычным и ранее наблюдался в работах [2; 7]. 

nε

Для определения величины yK  (входящей в соотношение (1.9)) восполь-
зуемся построением напряжения течения ( 1σ ), соответствующего деформа-

ции первого перегиба, в зависимости от 
1
2

−
λ , которое довольно хорошо опи-

сывается соотношением, подобным уравнению Холла–Петча для предела те-
кучести (рис. 3.10). Анализ приведенных экспериментальных данных свиде-

тельствует, что если для соотношения 
1
2т

−
σ − λ  величина yK  составила 

                                                 
11 Различную дисперсность перлита стали с 0,76 % С получали после нагрева до тем-

пературы несколько выше , выдержки для выравнивания химического состава стали и 
изотермического распада при температурах 450…630 °С. 
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значения порядка 8,5 Н/мм3/2, то увеличение пластической деформации рас-
тяжением до  приводит к росту nε yK  до 10 Н/мм3/2. Как абсолютные значе-
ния yK , так и характер их зависимости от величины пластической деформа-
ции согласуются с известными литературными данными [7; 21]. 

 

Рис. 3.9. Зависимость d
d

σ
ε

 (а), m (б) и nε  (в)  

от межпластиночного расстояния в перлите стали эвтектоидного состава 

 
Рис. 3.10. Влияние межпластиночного расстояния  

в перлите на предел текучести (1) и  – напряжение,  
соответствующее деформации 

1σ

nε  (2) стали эвтектоидного состава,  
предел текучести стали с 0,93 % С – (3); после волочения на деформацию  

 – (4),  (при nε nε > ε 1 1C = ) – (5) и ( 1 2C = ) – (6) 



После подстановки численных значений характеристик, входящих в зави-
симость ( ) были рассчитаны величины d. Взаимное построение d и межпла-
стиночных расстояний перлитных колоний (полученных из эксперимента) 
показывает довольно хорошее совпадение между ними (рис. 3.11). При этом, 
если исходить из соотношения 1d C≅ λ ⋅ , получаем, что . Наблюдаемое, 
на первый взгляд, противоречие между λ и длиной свободного пробега дис-
локаций в ферритном промежутке перлитной колонии (

1 1C ≅

1Cλ ⋅ ) в действитель-
ности не существует. Обусловлено это тем, что значение  соответству-
ет уровню напряжений течения в области малых пластических деформаций, 
например, при  уравнение (2.1), либо вблизи предела текучести [19]. Если 
же анализировать поведение металла при более высоких пластических де-
формациях, то уже в начале формирования дислокационной ячеистой струк-
туры величина  начинает уменьшаться и при дальнейшем росте обжатия 
(при волочении) достигает значений около 

1 2C ≅

0σ

1C
2  [18]. Как следует из результа-

тов [7; 30] диаметр ячеек практически совпадает с межпластиночным рас-
стоянием перлитной колонии после деформаций, превышающих , что мо-
жет быть расценено как выполнение условия 

nε

1 1C ≅ . Дополнительное под-
тверждение следует из анализа данных работы [18]. Для этого воспользуемся 
зависимостью 

 ( )
1
2т 0 1 яyK С r −σ =σ + ⋅ , (3.4) 

где яr  – размер ячеек. Осуществив построение – ( )
1
2т 1 яC r −σ − ⋅  (рис. 3.10) 

для значений  и  (кривые 6 и 5, соответственно) становится оче-
видным, что для получения положительных величин 

1 2C = 1 1C =

0σ  (в [18]  
Н/мм

0 70σ ≅
2) параметр  должен быть переменной характеристикой со значения-

ми, заключенными в интервале 1…2. 
1C

 
Рис. 3.11. Соотношение между d зависимость (3.4)  

и межпластиночным расстоянием в перлите эвтектоидной стали (1), расчет (2) 



Учитывая, что повышение степени обжатия при волочении сопровожда-
ется ростом угла разориетации между соседними ячейками (θ) [19], влияние 
указанного параметра должно как-то учитываться уравнением (3.4). Действи-
тельно, как следует из [32], угловой коэффициент соотношения (1.9) холод-

нотянутого металла связан с величиной θ зависимостью: yK A θ′ = , где 

yA K=  – часть углового коэффициента, независимого от степени деформа-
ции. Совместный анализ уравнения (3.4) и yK ′  указывает на существование 

связи 1
1С =
θ

. Таким образом, деформируя металл на величины  и выше, ко-

гда формируется и совершенствуется дислокационная ячеистая структура, 
увеличение θ сопровождается неизменным снижением . Из этого следует, 
что интенсивность субструктурного упрочнения в процессе пластического 
течения зависит от угла разориентировки соседних ячеек, сформированных 
при деформации. Аналогичное заключение получено и для субзерен, возни-
кающих в результате отжига холоднодеформированного металла [8; 44]. 

nε

1С

Необходимо отметить, что как на процессы деформационного упрочне-
ния, так и на процессы структурообразования в значительной мере оказыва-
ют влияние условия пластического деформирования. Если при волочении уг-
леродистых сталей формирование дислокационной ячеистой структуры от-
мечается после деформации 25…30 % [7], то аналогичные процессы при рас-
тяжении имеют место вблизи 5 % удлинения. Обусловлено приведенное 
различие в значениях деформации начала возникновения ячеек, жесткостью 
схемы нагружения. Более высокой жесткости соответствует более узкий де-
формационный интервал, что в действительности и наблюдается при сравне-
нии растяжения с деформированием волочением. С другой стороны, остается 
неизменным соотношение я 1r ≅ λ ⋅C  при условии nε > ε . 

Как следует из анализа зависимостей, приведенных на рис. 3.10, с повы-
шением степени диспергирования перлитной колонии (высокоуглеродистой 
стали), характеристики деформационного упрочнения снижаются при одно-
временном росте деформации формирования ячеистой структуры. Учитывая, 

что величина d
d
σ
ε

 связана обратно пропорциональной зависимостью с плот-

ностью накопленных дислокаций, можно полагать, что с уменьшением меж-
пластиночного расстояния перлита требуемая плотность подвижных дисло-
каций, для поддержания пластического течения, снижается. На основании то-
го, что межфазные границы являются как источниками дислокаций, так и 
местами их стока, с уменьшением λ вероятность блокирования движущейся 
дислокации от момента зарождения до ее аннигиляции снижается. В резуль-
тате момент возникновения неравномерностей в распределении дислокаций в 
ферритных промежутках перлитной колонии смещается в сторону повышен-
ных значений деформаций, т. е. наблюдаем рост nε . Другими словами, при 



измельчении ферритных промежутков, цементитные пластины, выполняя 
функцию своеобразного стабилизатора структуры, не позволяют на опреде-
ленном этапе деформирования возникать негомогенностям в распределении 
дислокационной плотности. 

Приведенные положения являются одной из причин повышения пластич-
ности при волочении с ростом дисперсности перлитной колонии высокоугле-
родистой стали. Можно полагать, что зависимость (3.3) позволит осущест-
вить оценку изменения деформационного упрочнения металла в зависимости 
от развития процессов формирования дислокационной ячеистой структуры. 
А с учетом ранее рассмотренных соотношений pnµ − ,  и m (рис. 3.12) про-
гнозировать влияние процессов деформационного упрочнения на пластич-
ность при холодной деформации. 

вn

 
Рис. 3.12. Влияние содержания углерода 0,8 % (а)  

и 0,12 % (б) на взаимное изменение µ  и pn  стали с пластинчатым цементитом 

Таким образом, для углеродистых сталей характеристики деформацион-
ного упрочнения в большей степени определяются размером структурного 
элемента и в меньшей – природой границ раздела. Повышение дисперсности 
перлита высокоуглеродистой стали сопровождается снижением параметров 
деформационного упрочнения, смещением по шкале деформаций в сторону 
больших значений момента формирования ячеистой структуры и, как следст-
вие этого, ростом деформируемости при волочении. 

3.2. Деформационное упрочнение стали с глобулярным цементитом 
3.2.1. Механизм взаимного влияния коалесценции цементита и соби-

рательной рекристаллизации феррита. По сравнению с однофазными ме-
таллами и низкоуглеродистыми сталями, развитие процессов структурообра-
зования в гетерофазных системах в значительной степени определяется при-
сутствием частиц второй фазы [33]. В углеродистых сталях увеличение объ-
емной доли цементита сопровождается ростом влияния частиц на развитие 



рекристаллизационных процессов в ферритной матрице [34]. Учитывая, что 
появление первых зародышей рекристаллизации, в основном наблюдается 
вблизи межфазной поверхности [35], можно полагать, что увеличение объем-
ной доли карбидной фазы будет способствовать ускорению процесса зарож-
дения [33; 37]. С другой стороны, частицы цементита являются довольно эф-
фективным препятствием перемещению ферритных границ при рекристалли-
зации. Следовательно, дисперсность частиц при неизменной объемной доле 
играет определенную роль в процессах зарождения и развития рекристалли-
зации. Обусловлено влияние частиц тем, что дислокационная структура фер-
ритной матрицы вблизи каждой частицы определяется, в первую очередь, 
размером карбидной составляющей и в меньшей степени объемной долей . 
Развитие рекристаллизационных процессов в грубодисперсных структурах 
должно происходить быстрее, чем в мелкодисперсных. Обусловлено такое 
положение, как величиной общей плотности дислокаций, так и распределе-
нием их в ферритной матрице. Действительно, в углеродистой стали с круп-
ными частицами цементита повышенная плотность дислокаций вблизи гло-
булей является преимущественным местом формирования зародыша рекри-
сталлизации. В противоположность этому в мелкозернистой структуре стали 
вокруг частиц малых размеров плотности дислокаций меньше и, как следст-
вие этого, их распределение в целом более равномерно. Зарождение рекри-
сталлизации, в связи с этим, происходит медленнее. На основании этого, при 
решении определенных практических задач возникает необходимость оценки 
стабильности зеренной структуры при определенных условиях и времени 
выдержки металла, когда размер частиц цементита и расстояние между ними 
изменяются. Как следует из работ [39] стабильность структуры стали будет оп-
ределяться скоростью изменения размеров частиц: для глобулярной формы 
карбидной составляющей – скоростью коалесценции, а для перлитной колонии 
дополнительно еще и скоростью сфероидизации пластин. Таким образом, для 
углеродистых сталей при неизменной объемной доле цементита, скорость коа-
лесценции является одним из основных факторов, определяющих стабильность 
существования структуры стали в процессе выдержки при повышенных темпе-
ратурах. В этом случае движущей силой подавляющего большинства процес-
сов структурообразования является избыточная энергия поверхностей раздела. 
Характер зависимости процессов роста частиц цементита определяется типом 
диффузии: пограничная или объемная (внутри зерна феррита). 

При исследовании процессов развития собирательной рекристаллизации 
в углеродистых сталях, в качестве критерия принимают момент отрыва гра-
ницы зерна феррита от мест закрепления – частиц цементита. В этом случае  
в структуре углеродистой стали будут наблюдаться объемы с внутризерен-
ным расположением карбидных частиц (рис. 3.13, б). По мере роста объем-
ной доли цементита в стали, количество указанных объемов будет снижаться 
(рис. 3.13). На основании этого, движущая сила собирательной рекристалли-
зации, за счет снижения свободной энергии системы, может быть оценена 
соотношением [42]: 



 c
1 2F

d
σ

∆ = , (3.5) 

где  – поверхностная энергия границы зерна феррита; d – средний раз-
мер зерна.  

cσ

Другой процесс, имеющий противоположную направленность, обуслов-
лен влиянием частиц цементита на способность границы зерна феррита к ми-
грации при высокотемпературной выдержке. В этом случае энергия тормо-
жения карбидными частицами границы зерна феррита представляется зави-
симостью [42]  

 2
3 fF

D
σ

∆ = , (3.6) 

где σ – энергия мигрирующей границы феррита, значения которой практиче-
ски совпадают с величиной , соотношение (3.5) [43]; cσ f  – объемная доля 
карбидных частиц; D – их диаметр. 

 
Рис. 3.13. Структура стали  

с содержанием углерода а –1,0; б – 0,1 % С после закалки, отпуска 450 °С, 1 ч  
(а, б); деформации 10 – а; 40 % – б, и отжига 680 °С, 1 ч. 4000х2 (а); 4000х3 (б) 

Условием отрыва границы зерна является равенство величин . 
После осуществления преобразований, получаем зависимость, в литературе 
часто называемую соотношением Зинера–Смита [33] 

1 2F F∆ = ∆

 2
3

Dd
f

= . (3.7) 



Анализ приведенной зависимости показывает, что для углеродистой ста-
ли, при неизменной объемной доле цементитных глобулей, увеличение диа-
метра частиц сопровождается пропорциональным ростом среднего размера 
зерна феррита. В случае невыполнения указанного соотношения, возникает 
вопрос о граничных условиях применимости зависимости (3.7), что обуслав-
ливает введение определенных поправок. Как следует из [35], для низкоугле-
родистых сталей с содержанием углерода от 0,06 % , использование уравне-
ния (3.7) для прогнозирования размера зерна феррита в процессе рекристал-
лизационного отжига может быть успешным в случае изменения коэффици-

ента ( 2K ) перед соотношением D
f

. Действительно, по сравнению со сталью 

с 0,6 % С, уменьшение f примерно в 10 раз, сопровождается приростом ука-
занной характеристики в несколько раз [35] (табл. 3.1). 

Таблица  3.1 
Влияние содержания углерода в стали на коэффициент  соотношения (3.7) 2K

Деформация, % Содержание уг-
лерода, % С 

Температура  
отжига, °С 

Время отжига, 
час 17 70 

0,06 680 1 10 10 
680 5 0,74 1,1 

10 0,73 1,0 
5 0,87 1,0 

0,60 
710 

10 0,76 1,0 
 
Для однофазных металлов и низкоуглеродистых сталей прирост пласти-

ческой деформации сопровождается измельчением ферритной структуры при 
рекристаллизации (рис. 3.14, кривые 1, 2). Прирост f до 10…12 % (рис. 3.14, 
кривые 3, 4) сопровождается снижением влияния величины пластической 
деформации на d. Определяющую роль при этом начинает играть вторая фа-
за, в данном случае глобули цементита, что обусловлено, с одной стороны 
облегчением возникновения зародышей рекристаллизации, т. е. множествен-
ным зарождением [33], с другой – торможением роста рекристаллизованного 
зерна теми же карбидными частицами. 

На рис. 3.15 приведено изменение диаметра цементитных частиц и раз-
мера зерна феррита в зависимости от степени пластической деформации 
улучшенной стали с 0,6 % С, времени и температуры отжига. Так, при темпе-
ратуре отжига 6800С, в деформированной на 17 % стали, увеличение времени 
выдержки (τ) от 1 до 10 час сопровождается ростом диаметра цементитных 
глобулей от 0,22 до 0,3 мкм (рис. 3.15, а). Соответственно увеличился и d: от 
2 до 2,7 мкм. Аналогичный характер изменения указанных величин сохра-
нился и при отжиге после деформации 70 %. Повышение температуры нагре-
ва деформированной стали до 710 °С приводит к ускорению процессов коа-



лесценции карбидных частиц при выдержках до 1 час (рис. 3.15, а), после-
дующее же увеличение длительности отжига практически не изменило (по 
сравнению с 680 °С) прироста D. 

 
Рис. 3.14. Изменение размера зерна феррита  

в зависимости от содержания углерода в стали (0,06 – 1; 0,2 – 2; 0,6 – 3; 0,8 % – 4) 
после закалки, отпуска 680 °С, 1 ч., деформации 17…70 %, отжига 680 °С, 1 ч 

 
Рис. 3.15. Изменение диаметра  

цементитных частиц (а) и размера зерна феррита (б) в стали  
с 0,6 % С после обработки: закалка, отпуск 680 °С, 1 ч, деформация  

(17 – 1, 3; 70 % – 2, 4), отжиг 680 °С – 1, 2; 710 °С – 3, 4 и длительности отжига [35] 

Наблюдаемое увеличение размера зерна феррита (рис. 3.15, б) и соответ-
ствующие значения D (рис. 3.15, а) подчиняются зависимости (3.7). Выпол-
нение указанного соотношения подтверждается данными, приведенными в 



табл. 3.1. Наблюдаемое незначительное изменение коэффициента пропор-
циональности 2K  вполне оправдано и, видимо, может быть объяснено зави-
симостью от скорости коалесценции цементита. Так, интервал изменения ко-
эффициента 20,7 0,8K …  вплоть до 1,0 наблюдали в [34]. 

Для стали с 0,06 % С указанная величина достигает значений 10, что сви-
детельствует об отсутствии относительно эффективного (подобно наблюдае-
мому для средне– и высокоуглеродистых сталей) торможения процесса соби-
рательной рекристаллизации. 

Учитывая, что d в структуре стали контролируется  (рис. 3.16) [35] 
представляет несомненный интерес проследить процесс коалесценции в ста-
ли, когда объемная доля карбидной фазы составляет как бы граничное значе-
ние, когда она начинает оказывать влияние на собирательную рекристалли-
зацию. Коалесценция глобулей цементита в стали, судя по многочисленным 
исследованиям, является сложным процессом, обусловленным диффузион-
ным массопереносом компонентов [41], влиянием зеренных границ и т. д. 

кV

 
Рис. 3.16. Скорость коалесценции цементитных частиц  

в стали с 0,6 % С после обработки: закалка, отпуск 680 °С, 1 ч, деформация  
(17 – 1; 70 % – 2) в зависимости от длительности отжига при 680 °С;  

3 – зависимость  от τ отпуска при 700 °С, закаленной стали с 0,45 % С [35] кV

Так, анализ экспериментальных данных по подсчету количества частиц, 
разделенных на отдельные размерные группы, показал полное исчезновение 
частиц размерной группы до 0,08 мкм12 за 120 и 60 сек, соответственно после 
деформации 30 и 60 %. Учитывая, что расположение глобулей цементита по 
                                                 

12 В углеродистой стали обнаруженное растворение карбидной фазы в результате хо-
лодной пластической деформации [7]  может явиться причиной выделения глобулей цемен-
тита диаметром менее 0,08 мкм при отжиге низкоуглеродистой стали. 



границам ферритных зерен уменьшает их двугранный угол (менее 90°), час-
тицы на границах находятся в термодинамически более выгодном положе-
нии, чем внутри зерна. При малых объемных долях (как в стали с 0,23 % С) 
карбидные частицы диаметром до 0,1 мкм неспособны эффективно блокиро-
вать перемещение ферритной границы при собирательной рекристаллизации 
[35], в следствие этого их расположение становится преимущественно внут-
ризеренным. Обладая, несколько большей блокирующей способностью (как 
это следует из микроструктурных исследований), частицы диаметром 
0,15…0,2 мкм (при τ до 2…3 мин) располагаются в основном на ферритных 
границах. Воспользовавшись известным соотношением [3], оценим факторы, 
определяющие столь быстрое растворение глобулей диаметром до 0,08 мкм: 

 
2

1
08  

D RT
C V

 
τ =

σ  
, (3.8) 

где  – время растворения; D – диаметр глобуля цементита; R – универсаль-
ная фазовая постоянная; Т – температура;  – растворимость частицы бес-
конечного диаметра; V – молярный объем; σ – коэффициент диффузии ато-
мов углерода. После подстановки в (3.8) экспериментальных данных для ста-
ли с 0,23 % С получили, что введение дефектов кристаллического строения 
при холодной деформации сопровождается ростом σ при отжиге (700 °С, 

1τ

0C

τ =  
до 2 мин.) в среднем на 2,5…3 порядка величин по сравнению с закалкой  
и отпуском 700 °С [38]. 

Следовательно, исчезновение размерной группы частиц диаметром до 0,1 
мкм обусловлено возрастанием σ на 2,5…3 порядка. Кроме этого, необходи-
мо отметить, что коэффициент диффузии по границам зерен превышает ана-
логичную характеристику внутризеренной диффузии на несколько порядков 
и за 2…3 мин полностью исчезают неравноосные ферритные зерна, а сред-
ний их размер становится меньше на 10…15 %. Приведенное положение мо-
жет явиться одним из объяснений резкого возрастания коэффициента диффу-
зии за время формирования рекристаллизованой структуры феррита. Под-
тверждением этого могут служить данные рис. 3.17, б по изменению объем-
ной доли частиц, располагающихся на границах зерен феррита ( 1f ). 

После достижения значений близких к наблюдаемым при отпуске зака-
ленной стали [38], функция распределения частиц цементита по размерам на-
чинает отклоняться от нормального закона распределения (рис. 3.18). 

Как следует из анализа приведенных данных, процесс коалесценции це-
ментитных глобулей необходимо рассматривать как состоящий из двух, по 
крайней мере, составляющих: коалесценция частиц, расположенных внутри 
зерен феррита и расположенных на границах. В силу этого распределение 
карбидных частиц, представляющее собой несимметричный максимум или 
явное наличие двух максимумов, может быть представлено как состоящее из 
нескольких кривых с нормальным законом распределения (рис. 3.18). Веро-



ятностный характер кривых с нормальным законом распределения частиц по 
размеру подчиняется зависимости: 

 ( )2
max

max 2exp i
i

D DN N
d

⎡ ⎤−= −⎢ ⎥
⎢ ⎥⎣ ⎦

, (3.9) 

где  и  – текущие значения количества и диаметра частиц;  и 
 – соответствующие вершине максимума распределения; δ – половина 

ширины максимума (рис. 3.18, в). 

iN iD maxN
maxD

 
Рис. 3.17. Влияние продолжительности отжига при 700 °С на изменение D (а)  

и 1f  (б) холоднодеформированной на 30 (1) и 60 % (2) стали с 0,23 % С 

 
Рис. 3.18. Распределение частиц цементита по размерам в стали  

с 0,23 % С после 30ε =  % и отжига при 700 °С в течение различного времени  
(а – 45 сек; б – 2 мин; в – 5 мин; г – 5 час); 1 – общее распределение;  

2 – только частиц на границах зерна; 3 – внутри зерен 



Логарифмируя соотношение (3.9) и осуществляя преобразования, полу-
чим зависимость для δ: 

 max
1
2max

i

i

D D

Nn
N

−
δ =

⎡ ⎤⎛ ⎞
⎢ ⎥⎜ ⎟

⎝ ⎠⎣ ⎦
A

. (3.10) 

Если принять, что ( )maxiD D− = ±δ

N

, из (3.10) получим: 

 max iN = . (3.11) 

Из соотношения (3.11) следует, что для рассматриваемой макроскопиче-
ской системы, какой является исследуемая сталь, интервал диаметров частиц, 
заключенных между значениями  и  (рис. 3.18, в); при ординате рас-
пределения ), оказывает подавляющее влияние на средний диаметр 
глобулей с нормальным законом распределения. Сравнительный анализ ре-
зультатов расчета среднего диаметра глобулей на границах зерен и внутризе-
ренных, принятого как среднее значение между  и  каждого распреде-
ления, показал хорошее совпадение их с соответствующими величинами 

 (различие составило 4…6 %). Таким образом, рассматривая зависи-
мость  и  с учетом преимущественного расположения карбидной 
фазы, можно оценить коалесценцию частиц в процессе отжига стали. 

1D 2D
maxiN N=

1D 2D

maxD
maxD maxN

Значения диаметров и количества частиц, соответствующие максимумам 
распределений (рис. 3.18) в зависимости от τ, приведены на рис. 3.19. Цикли-
ческий характер распределения  и  (соответственно, для глобулей 
расположенных на границах и внутри зерен феррита) указывает на существо-
вание, по крайней мере, трех участков по шкале τ: до 100 с, от 100 с до 0,5…1 ч 
и свыше 1 ч. Так, на участке для τ до 100 с за счет полного растворения час-
тиц диаметром до 0,1 мкм

1mD 2mD

13 наблюдается прирост количества глобулей раз-
мером 0,2…0,25 мкм. 

На участке τ от 100 с до 0,5…1 ч вначале наблюдается уменьшение коли-
чества частиц диаметром 0,15…0,2 мкм, которые расположены внутри зерен, 
что сопровождается ростом  и уменьшением . Далее, вплоть до вы-
держки 1 час характер изменения указанных величин меняется на противо-
положный. Кроме этого, возрастает роль аномально больших частиц ( ) в 
изменении общего распределения карбидных глобулей. На этом участке по 
мере продвижения ферритной границы встречающиеся с ней цементитные 
частицы (до этого момента растворяющиеся) на определенное время распо-
лагаясь на границе, начинают расти за счет ближайших соседей, которые 
оказались расположенными внутри зерна феррита. 

1mD 2mD

3mD

                                                 
13 При отпуске 700 °С закаленной стали, выделившиеся на начальных стадиях отпуска 

мелкие частицы диаметром до 0,15 мкм, за 400 с полностью исчезают [38]. 



 
Рис. 3.19. Изменения величин 1mN , 2mN , 3mN  (a)  

и 1mD , 2mD , 3mD  (б) в зависимости от длительности отжига (τ, с)  
при 700 °С, холоднодеформированной стали с 0,23 % С на 30 % 

В течение 1 ч отмечается одновременное увеличение числа частиц диа-
метром более 0,4 мкм и уменьшение мелких , а  непрерывно растут. 

τ >
1mD 3mD

Приведенная картина коалесценции глобулей цементита при отжиге хо-
лоднодеформированной стали может быть обусловлена изменением соотно-
шения между механизмами диффузионного массопереноса. В результате рос-
та (в процессе отпуска в течение начальных интервалов выдержек) степени 
беспорядка, на границах фаз должна возрастать скорость диффузии по меж-
фазным границам [44], которая в основном подобна ускоренной зерногра-
ничной диффузии и определяется степенью когерентности границ зерен – для 
некогерентных она максимальна [45]. Это является, видимо, одной из причин 
столь быстрого растворения частиц диаметром до 0,1 мкм. 

Увеличение размера частиц, а следовательно снижение суммарной про-
тяженности межфазных границ, по мере роста будет сопровождаться умень-
шением диффузионного потока, но это в случае неподвижности ферритных 
границ при отжиге. Перемещение же границ зерен феррита приводит к неиз-
бежному перераспределению между частицами (из-за их расположения) эта-
пов укрупнения и растворения. Если бы можно было зафиксировать феррит-
ные границы, то непрерывный рост глобулей, расположенных на границах и 
растворения внутризеренных, повысило бы роль пограничного массоперено-
са. Подтверждением приведенного положения могут служить результаты по 
среднеуглеродистым сталям, когда глобули достаточно эффективно блоки-



руют перемещение границ зерен феррита: в стали 45 за 1τ =  час при 630 °С D 
достигает значений 0,4 мкм, в стали с 0,6 % С после деформации на 70 % за 

 ч при 700…710 °С D возросло от 0,2 до 0,4 мкм [35]. τ = 5
Таким образом, смещение, даже на незначительное расстояние, границ 

зерен феррита в процессе отжига холоднодеформированной низкоуглероди-
стой стали сопровождается циклическим характером смены роста и раство-
рения глобулей цементита. Это является основным фактором, тормозящим 
увеличение среднего диаметра частиц в течение выдержек вплоть до 5 час 
при субкритических температурах и, как следствие этого, получение относи-
тельно стабильной структуры феррита. 

В сталях с повышенным содержанием углерода картина несколько иная. 
Увеличение содержания углерода до 0,5…0,6 % и соответствующий рост 
объемной доли карбидной составляющей, даже после увеличения среднего 
диаметра глобулей на 30…40 % не позволяют существенно вырасти зерну 
феррита. Полученные экспериментальные данные подтверждают приведен-
ное положение: после длительности выдержки 25 час, при температурах вбли-
зи 1Ac , размер зерна феррита в среднеуглеродистой стали не превысил значе-
ния 7…8 мкм [35]. Углеродистая сталь, подвергаемая указанной обработке об-
ладает довольно стабильной, в течение длительных выдержек при температу-
рах до 1Ac , мелкозернистой полиэдрической структурой феррита [35]. 

3.2.2. Деформационное упрочнение углеродистой стали со сверхмел-
ким зерном феррита. Для углеродистых сталей с повышенным содержанием 
углерода, когда выполняется соотношение Зинера-Смита, зависимости предела 
текучести и сопротивления малым пластическим деформациям от d практиче-
ски подобны наблюдаемым для низкоуглеродистых сталей и высокочистого 
железа. На первый взгляд отсутствие, в явном виде, влияния f в действительно-
сти учитывается через размер зерна феррита. Стали с размерами зерен феррита 
менее 10 мкм условно называют сверхмелкозернистыми [61]. 

В процессе пластического течения соотношение деформирующего на-
пряжения и истинного значения пластической деформации описывается за-
висимостью (2.1) [11; 12], однако трудность определения  [61] и неодно-
значность трактовки [46], заставляют в отдельных случаях пользоваться 
уравнением типа 2.1, без величины 

0σ

0σ . 

Учитывая, что напряжению 0σ  ( 0 1
mKσ = σ + ⋅ ε ) соответствует опреде-

ленная пластическая деформация [3], а соотношение Холла-Петча успешно 
выполняется для напряжения течения, можно для описания зависимости 0σ  
от d и f (рис. 3.20) воспользоваться соотношением типа (1.9): 

 1 2
0 i yK d −σ = σ + ⋅ . (3.12) 

При экстраполировании зависимости 1 2
0 d −σ …  на бесконечно большой 

размер зерна, для сталей 0,23…0,75 % С величина i′σ  составила 12 Н/мм2, по 



абсолютным значениям близко к напряжению трения кристаллической ре-
шетки железа (обозначим ) 8…17 Н/ммi′′σ 2 [48]. При этом yK  составила 26 
Н/мм3/2. Указанные характеристики для стали с 0,06 % С соответственно рав-
ны 30 Н/мм2 и 16 Н/мм3/2. 

 
Рис. 3.20. Влияние температуры испытания  

(+ 20 °С – а; – 70 °С – б) и содержания углерода в стали (1, 2 – 0,06; 3, 4 – 0,23; 
5, 6 – 0,6; 7, 8 – 0,75 % С) на зависимость тσ  (I) и 0σ  (II) от размера зерна феррита 

Наблюдаемое различие постоянных соотношения (3.12) обусловлено по-
ниженной концентрацией атомов внедрения в твердом растворе в мелкозер-
нистых сталях (0,23…0,75 % С) с полиэдрическим зерном феррита, чем в 
стали с 0,06 % С. Следовательно, при оценке i′σ  ( 12i′′σ =  Н/мм2) необходимо 
учитывать твердорастворное упрочнение ( ∆σ ). Окончательно величину i′σ  
можно представить в виде 
 i i ∆′ ′′σ = σ + σ . (3.13) 

Преобразуя зависимость (3.12), можно оценить напряжение, необходимое 
для начала необратимого движения дислокаций от их источника до границы 
зерна феррита 

 ,
2

y
n

K
σ =

A
 (3.14) 

где A  – расстояние источника дислокаций от границы зерна [5; 6]. 



Подставляя в (3.14) значения 2d=A 14, можно оценить nσ : 

 
К2 

2
y

n d
⎛ ⎞

σ = ⎜ ⎟
⎝ ⎠

. (3.14, а) 

При формальном нанесении значений σn против соответствующих ве-
личин  была обнаружена однозначная связь с коэффициентом корреля-
ции 0,96 (рис. 3.21). Анализ абсолютных значений указанных величин по-
казал, что  составляет 

0σ

nσ 03 4σ . Следовательно, оставшаяся часть ( 01 4σ ) 
приходится на  и некоторую величину i′σ mσ , которая, вероятно, обуслов-
лена взаимодействием движущихся дислокаций с дислокациями леса 

( m в ρσ = αµ ). 

 
Рис. 3.21. Влияние содержания углерода (1 – 0,06; 2, 3 – 0,23; 4, 5 – 0,6;  

6, 7 – 0,75 % С) и температуры испытания (+20 – 1, 2, 4, 6; – 70 °С – 3, 5, 7)  
на взаимное изменение nσ  и 0σ  

С учетом того, что плотность дислокаций в области формирования фрон-

та полосы деформации оценивается как L
m вd

ε
ρ =  [49], окончательно выраже-

ние для  принимает вид 0σ

 0 2
L

i
Ky в

dd∆
ε ⋅′′σ = σ + σ + + αµ  (3.15) 

После подстановки в (3.15) структурных параметров углеродистых ста-
лей, были рассчитаны величины , которые при сравнении с σρ

0σ 0 показали 

                                                 
14 Полагая, что источниками дислокаций (наряду с внутризеренными) являются гра-

ницы зерен феррита, а l принимает значения от 0 до d, для упрощения расчетов можно 
принять 1 2d= . 



довольно хорошее совпадение (рис. 3.22). При этом коэффициент корреляции 
составил значения 0,95. Из анализа соотношения (3.15) следует, что с ростом 
d относительное влияние  и nσ mσ  на  уменьшается, одновременно при 
этом растет количество атомов внедрения в твердом растворе. 

ρ
0σ

 
Рис. 3.22. Влияние содержания углерода (1 – 0,06; 2, 3 – 0,23;  

4, 5 – 0,6; 6, 7 – 0,75 % С) и температуры испытания  
(+20 – 1, 2, 4, 6; – 70 °С – 3, 5, 7) на взаимное изменение  и  0

ρσ 0σ

Учитывая это, с ростом d можно достигнуть такого состояния, когда по-
давляющее влияние на  будут оказывать напряжение трения кристалличе-
ской решетки и состояние твердого раствора (

0σ

∆σ ). При этом различия в аб-

солютных значениях между  (ρ
0σ 0σ ) и i′σ  ( iσ  – соотношения 3.12) должно 

снижаться. Действительно, как следует из анализа экспериментальных дан-
ных [49] в тех случаях, когда исследования проводились на сталях с разме-
рами зерен феррита около сотни мкм и выше, в основном наблюдались до-
вольно близкие значения  и i′σ 0σ  и, как следствие этого, неизбежное ото-
ждествление методов Холла-Петча и экстраполяции ОДУ кривой растяжения 
[10]. С другой стороны, диспергируя ферритную зеренную структуру углеро-
дистой стали повышаем роль d, f. В уравнении (3.15) уже нельзя пренебре-
гать влиянием третьего и четвертого слагаемых, в результате повышается 
точность описания поведения металла при деформации в области микротеку-
чести. Кроме температуры испытания, на величину 0σ  оказывает влияние и 
скорость деформированияи (ε ). Учитывая зависимость характеристик, вхо-
дящих в соотношение (3.15) от 

�
ε�  на подобие: 
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ε
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�
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выражение (3.15) принимает вид: 
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ε ε ε
σ ε =σ ε + +α ε µ

� �� � � . (3.17) 

Значения α (определяли используя методы численного интерполирова-
ния) для скоростей деформации 43 10−⋅ , 310− , 27 10−⋅ ,  с21,7 10−⋅ –1 соответст-
венно составили 0,7; 0,6; 0,4; 0,2 [51]. 

Сравнительный анализ (рис. 3.23, кривая б) величин 0σ , определенных из 
кривой растяжения с рассчитанными по соотношению (3.17) указывает на 
высокую степень совпадения абсолютных значений (коэффициент корреля-
ции составил 0,98). Оценивая вклад характеристик, входящих в соотношение 
(3.17), можно видеть, что при увеличении d влияние nσ  и mσ  снижается. Од-
новременно с этим наблюдаемый прирост количества атомов внедрения в 
твердом растворе, уменьшение Lε  (табл. 3.2 ), yK  (рис. 3.24) и снижение ε�  
еще в большей степени способствуют росту роли iσ . 

 
Рис. 3.23. Влияние объемной доли глобулярного цементита  

(0,009 – 1; 0,034 – 2–5; 0,09 – 6–9; 0,11 – 10–13) и скорости деформации  
(  – 2, 6, 10;  21,7 10−⋅ 27 10−⋅ – 3, 7, 11; 310−  – 1, 4, 8, 12; с43 10−⋅ –1 – 5, 9, 13) 

на взаимное изменение nσ  – a, 0
ρσ  – б и 0σ  

Таким образом, огрубляя структуру феррита, независимо от объемной 
доли карбидной составляющей и снижая скорость пластической деформации 
металла, можно достигнуть состояния, когда подавляющее влияние на 0σ  
будет оказывать напряжение трения кристаллической решетки и твердорас-
творное упрочнение. 

Измельчение зеренной ферритной структуры в углеродистой стали со-
провождается ростом прочностных, пластических свойств, снижением харак-
теристик деформационного упрочнения. Однако, после достижения опреде-
ленного значения дисперсности ферритной структуры, можно наблюдать 
резкое снижение пластичности металла [9].



Таблица  3.2 
Значения  в зависимости от Lε ε� , f и соответствующих  после закалки,  

отпуска 680 °С, деформации 
d

A , отжига 680 °С 

А ε� , с–1 f 
17 30 50 60 70 80

0,034 0,008 0,044 0,08 0,102 0,112 0,128 
0,09 0,028 0,028 0,046 0,07 0,146 0,114 21,7 10−⋅  
0,11 0,026 0,01 0,05 0,9 0,14 0,17 
0,034 0,014 0,044 0,064 0,07 0,096 0,128 
0,9 0,026 0,028 0,042 0,057 0,096 0,102 27 10−⋅  
0,11 0,028 0,038 0,056 0,092 0,152 0,134 
0,009 0,0129 0,025 0,038 –  0,066 0,054 
0,034 0,0073 0,032 0,042 0,057 0,067 0,085 
0,09 0,023 0,025 0,043 0,055 0,081 0,123 

310−  

0,11 0,028 0,026 0,049 0,072 0,097 0,154 
0,034 0,02 0,03 – 0,058 0,065 – 
0,09 0,025 0,03 0,045 0,065 0,11 – 43 10−⋅  
0,11 0,034 0,05 0,072 0,097 – 0,17 
0,009 115 34,5 16,2 – 10,5 11 
0,034 40 24 14,5 11 12 9,9 
0,09 5,6 8,2 5,2 4,4 3,5 2,84 

d, мкм 

0,11 4,8 4,4 4,0 3,75 3,4 2,56 

 

 
Рис. 3.24. Влияние скорости деформации на iσ  – 1 и yK  – 2 

Анализ кривой растяжения углеродистых сталей со сверхмелким зерном 
феррита показал, что пластическое течение в области площадки текучести 
сопровождается срывами деформирующего напряжения (рис. 3.25). 

В области однородного деформационного упрочнения указанные срывы 
исчезали. Зависимость значений падения деформирующего напряжения ( Dσ ) 
от размера зерна феррита и f стали подобна наблюдаемым для сопротивления 
малым пластическим деформациям, в частности для напряжения течения в 
области микротекучести (рис. 3.20). Можно полагать, что указанные срывы 



на площадке текучести обусловлены зарождением и распространением полос 
Чернова-Людерса, хотя приведенные признаки присущи в равной степени и 
другим процессам. Например, динамическое деформационное старение 
(ДДС) сопровождается тоже срывами деформирующего напряжения, однако 
проявление его наблюдается при определенном соотношении структурных 
параметров с температурой и скоростью деформирования [1]. 

 
Рис. 3.25. Растяжение стали  

с  после улучшения, холодной пластической деформации 70 %,  
отжига 680 °С, 1 ч. Температура испытания +20 °С 

0,09f =

Для исследования природы срывов деформирующего напряжения на 
площадке текучести, рассмотрим условия необходимые для развития указан-
ного явления. Учитывая, что началу пластической деформации присущи вы-
сокие локальные скорости пластического течения [61], воспользуемся соот-
ношением, вытекающим из решения уравнения Гиббса [52]: 

 Аехр
RT
∆Η⎛ε = −⎜

⎝ ⎠
� ⎞

⎟ , (3.18) 

где А – постоянная; H∆  – энергия активации пластического течения; R – 
универсальная газовая постоянная; Т – температура °К. После преобразова-
ния соотношения (3.18) получим зависимость для расчета H∆ : 

 l ,
1 lg

R gH
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⎡ ⎤
⎢ ⎥∆ ε
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�
 (3.19) 

где е – основание натурального логарифма.  
Существует несколько методов расчета H∆ : по деформации начала зуб-

чатого течения [53] и по величине падения напряжения. Так как появление 
срывов напряжения отмечалось сразу после достижения верхнего предела те-
кучести и определить какую либо зависимость по ε от структурных состав-
ляющих довольно трудно, была выбрана методика основанная на оценке ве-
личины . Dσ

Рассчитанные по соотношению (3.19) величины H∆  по абсолютным зна-
чениям в 10…20 раз меньше значений энергии активации процессов ДДС в 



углеродистой стали [1], что позволяет с уверенностью полагать, что наблю-
даемые срывы деформирующего напряжения обусловлены процессами заро-
ждения и распространения полос Чернова-Людерса. Совместное влияние f  
и d на H∆  приведено на рис. 3.26.  

 
Рис. 3.26. Зависимость H∆  от d  

для  (1); 0,09 (2) и 0,11 (3) 0,034f =

Помимо уровня значений H∆ , процесс пластического течения начинается 
после зарождения требуемого количества подвижных дислокаций [53]. Суще-
ствование зависимости  (табл. 3.3.) и 0Dσ − σ 0 mσ − ρ  [51], совместная с диа-
граммой растяжения запись импульсов акустической эмиссии (АЭ), свиде-
тельствуют о роли изменения mρ  в возникновении немонотонностей по шка-
ле σ. В общем виде  и скорость счета акустических импульсов ( ) связа-
ны зависимостью [54]: 

mρ N�

 ( )m N
β

ρ ∼ � , (3.20) 

где β – показатель степени, примерно равен 1 [54]. 
На диаграммах деформации углеродистых сталей (рис. 3.25) в области 

площадки текучести срывам деформирующего напряжения соответствуют 
вполне закономерные всплески импульсов акустической эмиссии. Переходу 
пластического течения металла в область ОДУ характерно резкое снижение 

 (pиc. 3.27). Учитывая, что срывы напряжения течения обусловлены заро-
ждением и распространением полос деформации [31], их можно рассматри-
вать как некую разновидность течения, которому в равной мере присущи 
признаки пластически нестабильной деформации [61] и деформационно уп-
рочняемого металла. Из диаграммы 

N�

N H− ∆�  (рис. 3.28) следует, что незави-
симо от d и f стали указанные характеристики связаны обратно пропорцио-
нальной зависимостью. Скорость счета импульсов АЭ, являясь мерой mρ  в 



процессе течения металла показывает, что с ростом локализации пластиче-
ского течения (измельчение зерна феррита и, как следствие этого, резкий 
прирост  при зарождении течения) энергия активации будет понижаться. 
В этом случае величина падения деформирующего напряжения может дос-
тигнуть такого значения, когда параметрами деформационного упрочнения 
уже станет невозможно компенсировать процесс развития пластически не-
стабильного течения. Предельный случай такого явления – формирование 
шейки и последующее разрушение металла сразу после зарождения первой 
полосы деформации [56]. 

mρ

Таблица  3.3 
Величины Dσ  и  в зависимости от f, 0σ ε�  исследуемых сталей  
после закалки,отпуска при 680 °С, 1 ч, деформации волочением 

на 17…80 % и отпуска при 680 °С 

Dσ , Н/мм2 при ε , % 0σ , Н/мм2 при ε , % 210ε ⋅� , 
с–1

f 

17 30 50 60 70 80 17 30 50 60 70 80 
034 1,1 3,2 5,3 8,5 15,8 26,4 87 152 189 204 210 220

0,090 2,6 6,9 7,9 13,7 26,4 29,0 158 251 276 331 412 4221,67 
0,110 5,3 6,9 12,7 15,8 17,4 18,0 300 310 340 385 398 460
0,034 5,3 8,0 13,7 14,0 19,0 23,0 150 182 229 230 240 257
0,090 10,0 11,0 13,0 17,0 26,4 27,0 290 300 335 360 400 4256,7 
0,110 21,0 18,5 19,0 24,5 29,0 29,8 509 400 385 403 427 538
0,034 5,3 10,6 13,8 12,6 18,0 20,0 127 188 230 233 246 264
0,090 6,3 14,4 16,4 19,0 21,1 24,0 300 313 324 374 356 43710–1

0,110 14,0 15,0 21,1 20,1 27,5 29,0 300 345 379 391 358 540

 
Рис. 3.27. Кривая растяжения при 310−ε =�  с–1 (а)  

и диаграмма акустической эмиссии Ст 60 после улучшения,  
деформации 60 %, отжига 680 °С, 1 ч (б) 



 

Рис. 3.28. Взаимное изменение N�  и H∆  в зависимости от f в стали: 
1 – ; 2 – 0,09; 3 – 0,11 0,034f =

Для оценки причин, приводящих к развитию пластически нестабильной 
деформации, воспользуемся анализом диаграммы импульсов АЭ и возмож-
ной связью с уровнем значений σD углеродистых сталей. Так, для интервала 
значений d и f при  с310−ε =� –1, соотношение между Dσ  и  может быть 
описано зависимостью типа (3.20): 

N�

 ( )D K N
β

σ = � , (3.21) 

где К – коэффициент.  
С учетом данных рис. 3.29 и 3.30 были определены величины К и β, кото-

рые для неизменных температурно-скоростных условий деформирования 
описываются соотношениями: 
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где 0,95B = ; ;  и 2 5,8C = 1 0,65B = 1 15C = . Из приведенных данных следует, 
что помимо d и условий нагружения определенное влияние оказывает объем-
ная доля карбидной составляющей структуры. 

На основании существования соотношений (3.20) и m Lρ − ε  получили, что 
 составляющая Dσ ( )0 mσ σ  связаны однозначной зависимостью (рис. 3.31) 

 1D mσ = α ⋅ σ , (3.23) 



где 1 0,8 5 fα = − . Подставляя в (3.23) характеристики, определяющие mσ  и 
осуществив преобразования получаем 
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а с учетом 2 14,6 yKα = ⋅ α ⋅ , соотношение для εL, подобное L
m вd
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где ( )2
16,5yA K= α .  

 
Рис. 3.29. Зависимость Lε  (а)  

и N�  (б) от d и f (1 – 0,034; 2 – 0,09; 3 – 0,11) для 20t = +  °С,  с310−ε =� –1 

Рис. 3.30. Взаимное изменение Dσ   
и N�  для f (1 – 0,034; 2 – 0,09; 3 – 0,11) 



Уравнение (3.25), как и (3.21) свидетельствуют, что срывы деформирующе-
го напряжения на площадке текучести обусловлены зарождением и распро-
странением полос деформации в углеродистых сталях, при чем с уменьшением 
d при constf =  амплитуда изменения Dσ  растет. Однако, в отличие от экспе-
риментальных данных, полученных для низкоуглеродистых сталей, когда β яв-
ляется постоянной величиной [55], для углеродистых сталей обнаружена зави-
симость β от f. Это свидетельствует о влиянии f на величины прироста mρ  и, 
как следствие этого, на стабильность распространяющегося течения. 

Кроме случая развития пластически нестабильного течения при форми-
ровании полос деформации, указанное явление может иметь место после 
достижения определенной степени деформации, либо изменения темпера-
турно-скоростных параметров нагружения. Однако, во всех случаях, как сле-
дует из литературных данных основной признак пластической нестабильно-
сти – снижение пластических характеристик. Для оценки условий развития 
пластически нестабильной деформации используют различные критерии, к 
основным можно отнести минимизацию деформирующего усилия, определе-
ние градиента при локализации деформации [57], скорость уменьшения по-
перечного сечения металла. Основной недостаток указанных оценок - отсут-
ствие учета структурных характеристик в явном виде. 

 
Рис. 3.31. Взаимное изменение Dσ  и mσ   

от f (1 – 0,034, 2 – 0,09, 3 –0,11) 

Как следует из [14] равномерное удлинение ( ρδ ) является одним из пока-
зателей, который позволяет оценивать условия развития пластически неста-
бильной деформации. Так, при неизменных температурно-скоростных пара-
метрах нагружения, при постоянной объемной доле цементита измельчение d 
сопровождается экстремальным изменением ρδ  (рис. 3.32). Учитывая, что 
при неизменном d, рост f способствует повышению равномерности распреде-
ления деформации [3], можно полагать, что одновременно происходит по-
вышение стабильности распространения течения. Параметры нагружения ме-
талла (температура и скорость деформации) в зависимости от f в стали ока-
зывают различное влияние на ρδ . Повышение ε�  и снижение температуры 
деформирования сдвигают положение максимальных значений , по шкале ρδ



d, для низкоуглеродистых сталей в сторону больших, а для средне- и высоко-
углеродистых сталей ( 0,09f = ; 0,11) меньших значений. 

 
Рис. 3.32. Влияние объемной доли цементита  

(  – 0,034;  – 0,09; ∆ – 0,11) и скорости испытания ε  (а – ;  

б – ; в – 

� 21,7 10−⋅
27 10−⋅ 43 10−⋅  с–1) на зависимость ρδ  от d 

Одновременно с этим величина Lε  монотонно растет (рис. 3.30, а), а ко-
эффициент деформационного упрочнения снижается. Анализ зависимости ρδ  
и Lε  от размера зерна феррита углеродистых сталей позволяет предположить 
о существовании взаимосвязи между ними. Действительно, осуществив на-
несение парных значений  и ρδ Lε  друг против друга можно говорить об экс-
тремальной зависимости (рис. 3.33). Причем, характер изменения указанного 
соотношения определяется как объемной долей цементита и размером зерна 
феррита, так и температурно-скоростными параметрами деформирования. На 
основании анализа приведенного соотношения становится возможным оце-
нить граничные условия появления первых признаков развития пластически 
нестабильной деформации. Учитывая различия в эволюционных процессах 
внутреннего строения металла при пластическом течении в области Lε  и 
равномерного удлинения можно полагать, что сравнив характер изменения 
указанных величин, в зависимости от структурных характеристик и парамет-
ров нагружения можно оценить границу появления признаков пластической 
нестабильности. Такой характеристикой может служить соотношение изме-

нения  и ρδ Lε  от структурных параметров и условий нагружения, т. е. ρδ
εL

∂

∂
. 

В случае 0
L

ρ∂δ
=

∂ε
, Lε  при измельчении структуры продолжает расти, а ρδ  на-

чинает снижаться, что может рассматриваться как появление компонент [3] 



или признаков развития пластически нестабильной деформации. Для сверх-
мелкозернистых структур углеродистых сталей, когда основным структур-

ным элементом является d, моменту ρ

L

δ
0

ε
∂

=
∂

 соответствует определенное 

значение размера зерна феррита ( ). 0d

 
Рис. 3.33. Влияние f  

(▲, □ – 0,009; о – 0,034;  – 0,09; ∆ – 0,11; ▼ – 0,02 – 0,11),  
структурного состояния стали (о, , ∆ – улучшение, деформация 17…80 %,  
отжиг 680 °С; ▲ – патентирование, деформация 25…90 %, отжиг 680 °С, 1 ч;  
□, ▼ – улучшение) и скорости испытания  (а – ε� 21,7 10−⋅ , б – , в – 27 10−⋅ 310− ,  

г –  с43 10−⋅ –1) на взаимное изменение ρδ  и Lε  

Указанное значение является границей появления признаков пластически 
нестабильного течения для данного структурного состояния и при конкрет-
ных условиях нагружения. При 0d d<  металл обладает достаточно высокой 
способностью к деформационному упрочнению, а измельчение d сопровож-
дается одновременным повышением ρδ  и Lε . При 0d d<  прогрессирующему 
росту εL соответствует снижение δρ и, как следствие этого, уменьшение об-
щего удлинения металла. 



Скорость деформации по-разному сказывается в изменении  углероди-
стых сталей. Для низкоуглеродистых сталей увеличение  сопровождается 
ростом, а для средне- и высокоуглеродистых снижением  (рис. 3.34). 
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Рис. 3.34. Влияние скорости деформирования  

и объемной доли цементита (о – 0,034; ● – 0,09; ∆ – 0,11) на 0d

Для оценки правомочности использования величины 
L

ρ∂δ

∂ε
 при анализе 

условий пластической нестабильности, воспользуемся соотношением [9]: 

 
т

L
Kn

⎛ ⎞
Ln n= ε − ε⎜ ⎟σ⎝ ⎠

A A , (3.26) 

где К и n – постоянные уравнения кривой растяжения. После подстановки в 
(3.26) характеристик стали, выполнению указанной зависимости соответст-
вует определенное значение зерна феррита ( ). При cd cd d<  происходит рез-
кое снижение , что рассматривается как развитие пластически нестабиль-
ного течения [61]. На рис. 3.35 приведено изменение  и  в зависимости 
от f и температуры испытания. 

pδ

0d cd

 
Рис. 3.35. Влияние объемной доли цементита  

и температуры испытания ( –70 – (а); –100 – (б); –196 °С – (в))  
на  – 1 и  – 2 металла от момента появления первых признаков  

до развития пластически нестабильной деформации 
0d сd



На основании приведенных результатов можно полагать, что если  яв-
ляется величиной структурного элемента металла, характеризующего усло-
вия развития пластически нестабильной деформации, то  является величи-
ной, указывающей на момент появления признаков указанного явления. Ана-

лиз изменения знака 

cd

0d

ρδ
εL

∂

∂
 позволяет оценить интервал изменения условий на-

гружения, либо степень диспергирования структуры. 
3.2.3 Деформационное упрочнение отожженной холоднодеформиро-

ванной стали. С повышением температуры нагрева холоднодеформирован-
ной стали развивающиеся процессы полигонизации и рекристаллизации фер-
рита, сфероидизации и коалесценции карбидной фазы [55]оказывают значи-
тельное влияние на прочностные и пластические характеристики. По сравне-
нию с указанными зависимостями свойств от степени деформации и 
температуры отжига, когда относительно невысокий прирост прочности при 
температурах до 300 °С сопровождается монотонным снижением пластично-
сти [12], а изменение параметров деформационного упрочнения имеет более 
сложный характер (рис. 3.36). 

 
Рис. 3.36. Изменение 0σ  (а) и m (б)  

в зависимости от температуры отжига патентированной холоднотянутой  
на 75 % углеродистой стали (1 – 0,06; 2 – 0,36; 3 – 0,76 % С) 

Учитывая, что деформируемость низкоуглеродистой стали с ферритной 
структурой прямо-, а высокоуглеродистой, – с пластинчатым цементитом, 
обратно-пропорциональны параметрам деформационного упрочнения [48], 
представляет интерес оценить степень изменения указанных характеристик  
в зависимости от структурных изменений при нагреве холоднодеформиро-
ванной стали. 



Отжиг патентированной холоднодеформированной углеродистой стали 
сопровождается монотонным снижением плотности дефектов кристалличе-
ского строения [1; 63; 64], оцениваемой по ширине линии рентгеновской ин-
терференции (211) ( ) (рис. 3.36). Увеличение содержания углерода в ста-
ли, при неизменных деформации и температуре отжига, сопровождается рос-
том разупрочнения [62], а максимальная скорость снижения  соответству-
ет температурному интервалу 500…550 °C. Подобно  изменяется и 
величина , характер же зависимости m более сложный (рис. 3.36). Как сле-
дует из анализа изменения m от температуры отжига, положение экстремума 
на зависимости может быть связано с объемной долей цементита в стали. 
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Рис. 3.37. Изменение ширины линии  

рентгеновской интерференции (211) в зависимости от температуры отжига  
патентированной, холоднотянутой на 75 % углеродистой стали  

(1 – 0,06; 2– 0,76 % С) [12] 

По сравнению со средне- и высокоуглеродистой сталью, в стали с 
0,06 % С объемная доля цементита незначительна и не оказывает заметного 
влияния на структурные изменения в феррите при отжиге. Действительно, 
при температурах отжига 400…450 °С уже наблюдаются первые признаки 
развития рекристаллизационных процессов, а при температурах отжига 500-
550 °С – заметное их ускорение (рис. 3.38). Наблюдаемому снижению В211 
(для температуры отжига 400…450 °С) примерно в 2…2,5 раза, соответству-
ет, как следует из [12], практически неизменное значение d, что обусловлено 
формированием полигональных границ и зародышей рекристаллизации. На 
основании этого можно считать, что основной вклад в изменение свойств 
стали определяется плотностью дефектов кристаллического строения [65]. 
Однако, как следует из зависимости m, должно происходить измельчение 
ферритной матрицы или развитие иных процессов. 



 
Рис. 3.38. Микроструктура стали с 0,06 % С после патентирования,  

холодного волочения 75 % и отжига при 400 (а),  
450 (б), 500 (в) и 550 °С (г) х20500 

Увеличение объемной доли цементита оказывает существенное влияние 
на структурные изменения углеродистой стали при отжиге [63]. Прирост 
плотности дислокаций в результате фазового наклепа при патентировании 
уже при кратковременном нагреве сопровождается развитием фрагментации , 
определяемой по дифракционной картине феррита, что свидетельствует о на-
чале полигонизации. В результате холодной пластической деформации пла-
стическое деформирование цементитных пластин [63] способствует ускоре-
нию процессов сфероидизации их при отжиге. Действительно, как следует из 
[1], развитие процессов сфероидизации и коалесценции цементита в холод-
нодеформированной стали облегчают адсорбцию атомов углерода на вновь 
сформированных границах, например, на границах субзерен ферритных про-
межутков перлитных колоний. В этом случае сегрегация углерода развивает-
ся быстрее с ростом степени пластической деформации и опровождается по-
вышением сопротивления движущимся дислокациям. 

Как следует из анализа соотношения 0 mσ − , при температурах отжига до 
момента изменения знака зависимости, величина d, из-за развития полигони-
зационных процессов и формирования зародышей рекристаллизации, меня-
ется незначительно и не оказывает существенного влияния на  и m. Ос-
новной вклад в уменьшение  обусловлен понижением уровня внутренних 
напряжений из-за перераспределения атомов внедрения – снижение значений 

 и ∆ из (3.17). При более высоких температурах отжига, уже начинают 
оказывать влияние выделения частиц цементита на полигональных границах, 

0σ

0σ

i′′σ



что приводит к снижению их подвижности и, как следствие этого, торможе-
нию аннигиляционных процессов дислокаций – влияние через  (3.17). 
Учитывая, что m обратно- пропорционален накопленной плотности дислока-
ций, неизбежный прирост ρ на ранних стадиях течения от дисперсионного 
упрочнения приведет к резкому уменьшению m в ОДУ. 

mσ

При повышении температуры отжига до 550…600 °С в структурносво-
бодном феррите отмечается существенное ускорение рекристаллизационных 
процессов. Сначала объемы металла, претерпевшие рекристаллизацию не-
значительны и ферритная структура еще достаточно дисперсная, но уже по-
являются области свободные от дислокаций (рис. 3.38, г). Прирост доли ука-
занных объемов металла сопровождается прогрессирующим повышением 
роли большеугловых границ, при одновременном снижении накопленной 
плотности дислокации при деформации. При этом величина m начинает рас-
ти, a  продолжает снижаться. 0σ

В сталях с повышенным содержанием углерода экстремум на зависимо-
сти m сдвинут в сторону более высоких температур. Например, в среднеугле-
родистой стали с 0,6 % С в местах бывших перлитных колоний, при практи-
чески полной сфероидизации, но еще низких скоростях коалесценции, обра-
зуются довольно мелкие рекристаллизованные зерна феррита, а областях 
структурно свободного феррита обнаруживаются еще объемы с остатками 
субграниц [1]. В этом случае 0σ  высокоуглеродистой стали уменьшается за 
счет снижения ρ, a m из-за измельчения рекристаллизованной ферритной 
матрицы. Дальнейшее повышение температуры до 650…680 °С, приводя к 
ускорению коалесценции карбидной фазы [35], сопровождается уже и в вы-
сокоуглеродистой стали началом развития собирательной рекристаллизации 
[35]. В результате наблюдается резкий прирост m (рис. 3.36). 

Таким образом, момент изменения знака соотношения  характери-
зует качественные изменения внутреннего строения металла. В случае отжи-
га холоднодеформированной углеродистой стали наблюдается смена основ-
ного структурного элемента, т. е. переход от субструктурного упрочнения к 
упрочнению от большеугловых границ. 

0 mσ −

По сравнению с цементитом пластинчатой формы, способным пластиче-
ски деформироваться [57], глобулярный цементит даже после значительных 
обжатий, практически не претерпевает заметных изменений [1]. 

Нагрев холоднодеформированных углеродистых сталей после улучшения 
(закалка от нормальных температур нагрева, высокий отпуск при температу-
рах до 1CA ) сопровождается изменением комплекса свойств, по своему ха-
рактеру подобном наблюдаемому для пластинчатого цементита. Максимум 
прироста прочностных свойств, как и при отжиге стали после патентирова-
ния, соответствует температурному интервалу 250…300 °С, с дальнейшим 
повышением температуры отжига происходит закономерное снижение проч-
ностных свойств, рост пластичности. 



Анализ тонкокристаллического строения при отжиге холоднодеформиро-
ванной улучшенной углеродистой стали (закалка от температуры 3CA , отпуск 
650 °С; 1 ч) иллюстрирует практически монотонное снижение плотности де-
фектов кристаллического строения, введенных деформацией (рис. 3.39). С 
ростом степени деформации величина снижения  при отжиге возрастает, 
а уровень плотности дефектов кристаллического строения, соответствующий 
определенной температуре отжига, определяется в основном величиной де-
формации и не зависит от объемной доли цементита в стали (рис. 3.39). 
Сравнительный анализ изменения аналогичной характеристики ( ), при 
отжиге холоднодеформированной патентированной стали (рис. 3.37, 3.39, 
кривая 4) показал как различия (до 500 °С), так и совпадения (от 550 °С). Раз-
личия обусловлены в основном характером поведения карбидной фазы в 
процессе холодной пластической деформации и отжиге. Так, при температу-
рах отжига до 500 °С, различный характер формирования субструктуры при 
пластической деформации стали, определяемый морфологией карбидной фа-
зы находит неизбежное отображение не только на достигаемом уровне уп-
рочнения после одинаковой степени деформации, но и обусловлен отличия-
ми в развиваемых процессах разупрочнения. После интенсивного развития 
процессов рекристаллизации (начиная от температур отжига 550 °С) на при-
мере стали эвтектоидного состава можно видеть практически полное совпа-
дение в изменении  (рис. 3.39, кривая 4). 
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Рис. 3.39. Влияние содержания углерода  

(а – 0,23; б – 0,6; в – 0,8 % С) и температуры отжига холоднодеформированных  
(1 – 30; 2 – 60; 3 – 80 %) улучшенных углеродистых сталей на ширину линии  
рентгеновской интерференции (211), 4 – патентирование, 75ε =  + отжиг 



Для оценки процессов структурных изменений при отжиге холодноде-
формированных углеродистых сталей после улучшения, воспользуемся ана-
лизом поведения напряжения 0σ . Характер зависимости указанной величины 
приведен на рис. 3.40. С ростом температуры отжига наблюдается практиче-
ски монотонное снижение . Совместный анализ изменения  и  от 
температуры отжига позволяет предположить о существовании взаимосвязи. 
Взаимное изменение указанных величин разделяется на две области, соот-
ветствующие сталям с низким содержанием углерода и высоким (рис. 3.41) 
При одинаковом уровне плотности дефектов кристаллического строения 
феррита, разность между значениями 

0σ 0σ 211B

0σ  определяется состоянием феррит-
ной матрицы, которое зависит от развиваемых при отжиге процессов 
структурообразования. Так, интервалу значений  от 30 до 26 мрад со-
ответствуют температуры отжига 400…500 °С, при которых практически 
закончились полигонизационные процессы , а зерна феррита достаточно 
дисперсны и неравноосны . Интервалу же 22–16 мрад (температура 
550…680 °С) соответствуют улучшенных углеродистых сталей на , 4 – 
патентирование,  % + отжиг структуры с развиваемыми, в достаточной 
мере, рекристаллизационными процессами. Ферритная матрица обладает по-
ниженной плотностью дислокаций, в подавляющем большинстве случаев это 
мелкозернистая структура с остатками субграниц. 
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Рис. 3.40. Влияние содержания  

(а – 0,23; б – 0,6; в – 0,8 % С) и температуры отжига  
холоднодеформированных (1 –30; 2 – 60; 3 – 80 %) 



Построение зависимости  от размера зерна феррита довольно хорошо 
описывается соотношением (3.12) (рис. 3.42). Массивы экспериментальных 
данных целесообразно подразделить на две кривые с различными парамет-
рами. Графическое решение зависимости 

0σ

1 2
0 d −σ −  позволило определить 

для температуры отжига 680 °С постоянные уравнения:  Н/мм15iσ = 2, 
 Н/мм25yK = 3/2, которые находятся в хорошем согласии со значениями для 

широкого класса углеродистых сталей, когда основным структурным эле-
ментом является размер зерна феррита (наличие большеугловых границ) [7]. 
Построение для более низких температур отжига (550…600 °С) также опи-
сывается прямой, однако для  полученные отрицательные значения указы-
вают на отсутствие учета, помимо большеугловых границ, влияния субструк-
туры. Как следует из анализа микроструктуры [1] завершение полигонизаци-
онных процессов и начало развития рекристаллизации (рис. 3.43) свидетель-
ствуют о роли субструктурного упрочнения в изменении сопротивления 
малым пластическим деформациям и параметра контролирующего процессы 
распространения течения (

iσ

yK ). Образование большеугловых границ  
(рис. 3.43, в), при незначительном снижении плотности дислокаций ( , 
рис. 3.39), сопровождается выделениями карбидной фазы, которые, тормозя 
перемещение субграниц, сохраняют их влияние на процессы течения металла. 
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Рис. 3.41. Взаимное изменение 0σ   

и ширины линии рентгеновской интерференции (211) в зависимости  
от содержания углерода в стали (1 – 0,23; 2 – 0,6; 3 – 0,8 % С)  

и степени пластической деформации (ε) (а – 30; б – 60; в – 80 %) после улучшения, 
деформации и отжига 400…680 °С, 4 – патентирование, 75ε =  % + отжиг 



 
Рис. 3.42. Зависимость 0σ   

от размера зерна феррита (1, 3, 5 – температура отжига 680 °С,  
2, 4, 6 – 550, 600 °С) и содержания углерода в стали  

(1, 2 – 0,23; 3, 4 – 0,6 и 5, 6 – 0,8 % С) 

 
Рис. 3.43. Структура стали с 0,23 % С  

после деформации 60 % и отжига 450 °С (а), деформации 20 %, 
отжига 500 °С (б) и 550 °С (в) х25000 



Для оценки правомочности приведенных объяснений воспользуемся рас-
четом  с использованием соотношения (3.15). Подставляя эксперимен-
тальные значения параметров, в том числе и отрицательные значения 

0σ

iσ  

(рис. 3.42):  Н/мм240iσ = − 2; 59yK =  Н/мм3/2, 1α ≅ , 382,26 10µ = ⋅  Н/мм2, 

 мм,  мкм, 72,48 10в −= ⋅ 9d = 0,08Lε =  (сталь с 0,23 % С после закалки, от-
пуска 650 °С, деформации 60 % и отжига 550 °С, 1 ч) в соотношение (3.37) 
получили значение  Н/мм0 320σ = 2, против 330 Н/мм2 из анализа кривой рас-
тяжения. Таким образом, формальное выполнение зависимости (3.15) указы-
вает, что при температурах отжига 500…600 °С, когда еще присутствует 
влияние от частично сохранившейся субструктуры, учет ее привел бы к 
уменьшению длины свободного пробега дислокаций. В этом случае про-
изошло бы уменьшение результирующего значения структурного элемента d. 
Зависимость  сместилась бы в сторону повышенной дисперсности струк-
туры, в результате произошло бы увеличение 

0σ

iσ  и снижение yK . 
Следовательно, при отжиге холоднодеформированных улучшенных угле-

родистых сталей, сохранение субграниц и формирование новых большеугло-
вых границ феррита на начальных стадиях рекристаллизации, повышают в 
большей мере сопротивления малым пластическим деформациям, чем на-
пряжения течения при относительно высоких деформациях, например, вσ . 
По сравнению с прочностными свойствами, пластические характеристики 
более чувствительны к структурным изменениям металла. Особенно заметна 
зависимость достигаемого уровня удлинения от эволюционных процессов 
внутреннего строения в процессе пластического течения. 

По сравнению с низкоуглеродистой сталью, когда огрубление феррит-
ной структуры сопровождается снижением nε  и ростом δ, увеличение объ-
емной доли карбидной фазы приводит к иному соотношению между nε  и δ 
(рис. 3.44). 

 
Рис. 3.44. Взаимное изменение δρ и εn  

углеродистых сталей (0,3…0,85 % С) после патентирования – 1;  
нормализации – 2; улучшения – 3; патентирования, деформации (25…90 %),  

отжига 680 °С – 4, 5; 4 – 0,36; 5 – 0,51 % С) 



В этом случае отмечается одновременный рост nε  и δ. Столь существен-
ные различия в характере соотношения nε − δ  обусловлены процессами 
структурных изменений в течение пластического деформирования металла. С 
увеличением содержания углерода в стали, помимо размера зерна феррита, 
огромное значение приобретает распределение частиц цементита. При рас-
положении глобулей по границам зерна феррита, когда d ≅ λ , величина 0σ  и 

 описываются от d единой зависимостью для широкого класса углероди-
стых сталей. Однако, при построении напряжения течения, указанное соот-
ношение начинает распадаться на отдельные зависимости, соответствующие 
определенным значениям объемной доли цементита. 

тσ

Обусловлено указанное изменение соотношения влиянием f на процессы 
деформационного упрочнения – при одинаковом d увеличение f сопровожда-
ется приростом коэффициента деформационного упрочнения [3]. Для объяс-
нения приведенного положения воспользуемся тем фактом, что межфазная 
феррито-цементитная поверхность может выполнять функции, как источни-
ка, так и стока дислокаций [1]. На основании этого можно полагать, что уве-
личение объемной доли карбидных частиц вполне оправданно должно при-
водить к приросту плотности подвижных дислокаций, что подтверждается 
акустико-эмиссионными исследованиями [10]. Однако, ввиду того, что меж-
фазная поверхность способна поглощать только часть движущихся дислока-
ций и то, если частица располагается в активной плоскости скольжения, роль 
ферритных границ в этом с случае несоизмеримо больше. На основании это-
го получаем, что с увеличением f, при практически неизменном d возрастает 
количество источников дислокаций, в то время как число их стока остается 
почти неизменным. В этом случае на начальных этапах пластического тече-
ния, прирост f сопровождается существенным повышением числа подвижных 
дислокаций. Однако, при больших d, когда , удаление на значительные 
расстояния мест аннигиляции дислокаций, совместно с эффектом торможе-
ния от частиц цементита, не позволяют достигнуть необходимого уменьше-
ния количества дислокаций после совершения ими акта пластической дефор-
мации. Уже в области микротекучести непрерывное накопление дислокаций 
от статистически равномерно распределенных глобулей, как источников дис-
локаций, так и их стопоров не позволяет достигнуть условий формирования 
фронта полосы деформации – определенного градиента плотности дислока-
ций на длине 2 3 . В результате, для условий , с ростом f наблюда-
ется эффект подавления частицами цементита процессов формирования по-
лосы Чернова-Людерса. Вследствие этого наблюдаем снижение 

d >> λ

d… d >> λ

Lε  с умень-
шением λ (рис. 3.45). 

Аналогичным образом меняется и nε . Схематически приведенные зави-
симости могут быть представлены как чередование определенных процессов 
структурообразования. Так, по мере увеличения степени пластической де-
формации, точечные препятствия, которыми являются глобули цементита, 



приводят к скоплению дислокаций вокруг них, что сопровождается дальней-
шим затруднением прохождения других дислокаций. После определенной 
степени деформации дислокации образовывают дислокационные стенки, свя-
зывая частицы и разделяя относительно свободные от дислокаций области. С 
ростом f высокие скорости деформационного упрочнения с одновременным 
диспергированием структуры (размер формирующейся дислокационной 
ячейки пропорционален λ) приводят к снижению nε . Сравнительный анализ 
характера связи ( ),n dε ∼ λ  показывает, что существуют качественные разли-
чия в соотношении  от структурного элемента. Так, если для стали с низ-

ким содержанием углерода 

nε
1

n d
ε ∼ , то для средне- и высокоуглеродистых 

сталей . Полученные зависимости подтверждаются значениями харак-
теристик деформационного упрочнения и уровнем пластичности металла. 
Так, для низкоуглеродистых сталей увеличение d сопровождается уменьше-
нием , ростом m и относительного удлинения. В противоположность этому 
в средне- и высокоуглеродистых сталях с ростом λ, когда , одновре-
менно увеличиваются , m и δ (рис. 3.45). На основании этого можно гово-
рить о принципиальных различиях в движущих силах, приводящих к форми-
рованию дислокационной ячеистой структуры в холоднодеформированном 
металле. Если в низкоуглеродистой стали ячеистая структура формируется в 
результате распада равномерного распределения дислокаций из-за невоз-
можности одновременного поддержания большого прироста дислокаций и 
равномерного их распределения в ферритной матрице, то в средне- и высоко-
углеродистых сталях причина иная. В этом случае дислокационная ячеистая 
структура возникает в результате торможения движущихся дислокаций час-
тицами цементита, располагающимися внутри зерен феррита.  

nε ∼ λ

nε
d >> λ

nε

 
Рис. 3.45. Вляние расстояния  

между глобулями цементита в средне- и высокоуглеродистых сталях  
на  и . Цифры у кривых – значения относительного удлинения, % Lε nε

При незначительных деформациях возникающая сетка дислокаций, обра-
зовывающаяся на карбидных глобулях как на узлах, имеет малую плотность 
в областях будущих субграниц. По мере повышения степени пластической 
деформации, дислокационная концентрация в стенках ячеек растет. Малые 
размеры ячеек и присутствие частиц затрудняют процессы, подобные совер-



шенствованию ячеистой структуры в низкоуглеродистых сталях. На основа-
нии этого при одинаковом приросте ε в сталях с повышенным содержанием 
углерода наблюдается более быстрое увеличение плотности в стенках ячеек 
и, как следствие этого, снижение пластичности металла. 

На основании изучения процессов деформационного упрочнения углеро-
дистых сталей с различными морфологией и дисперсностью карбидной фазы, 
субструктурных изменений внутреннего строения установлено следующее: 

– в средне- и высокоуглеродистых сталях с ростом дисперсности пла-
стинчастого цементита наблюдается уменьшение размера формирующихся 
дислокационных ячеек в ферритных промежутках перлитной колонии и 
сдвиг момента их формирования в сторону больших пластических деформа-
ции. На основании этого коэффициент деформационного упрочнения и мак-
симально возможная вытяжка при волочении связаны обратно пропорцио-
нальной зависимостью; 

– величина срыва деформирующего напряжения в области площадки 
текучести углеродистой стали со сверхмелким зерном феррита пропорцио-
нальна объемной доле цементита и обратно пропорциональна размеру зерна; 

– при неизменном размере зерна феррита увеличение объемной доли 
цементита, повышая параметры деформационного упрочнения, способствует 
росту стабильности процесса распространения пластического течения. Мо-
мент развития пластически нестабильной деформации сдвигается в сторону 
повышенной дисперсности структуры; 

– установлено, что переход от обычного деформационного упрочнения 

к пластически нестабильному течению начинается при условии 0
L

ρ∂δ
=

∂ε
. 
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Глава 4 

СВОЙСТВА И ДЕФОРМАЦИОННОЕ УПРОЧНЕНИЕ  
УГЛЕРОДИСТОЙ СТАЛИ СО СТРУКТУРАМИ 

ФЕРРИТ, МАРТЕНСИТ, ЦЕМЕНТИТ 

4.1. Пластическое течение стали с феррито-мартенситными структурами 
В результате различных сочетаний термической и термомеханической 

обработок можно достигнуть одновременного повышения прочностных и 
пластических свойств. Одной из таких обработок является технология полу-
чения в углеродистых сталях феррито-мартенситных структур [1; 2] или про-
дуктов их распада [3]. Достигают получения феррито-мартенситных структур 
в результате нагрева до температур промежуточной α + γ  области, выдержки 
для выравнивания температур по сечению металла [4; 5] или химического со-
става фаз [1] и последующего охлаждения со скоростями выше критической. 
Обычно указанной обработке подвергают низкоуглеродистые стали с содер-
жанием углерода до 0,1 % [1; 6], что обусловлено количеством мартенситной 
фазы, которая для высокого сочетания прочностных и пластических свойств 
не должна превышать 20 % [7], хотя имеются и другие данные [1]. Структура 
низкоуглеродистой стали после закалки от температур промежуточной α + γ  
области представляет собой полиэдрические зерна феррита, с расположен-
ными между ними участками мартенсита. Однако, не всегда достигается 
полное превращение аустенита в мартенсит, можно наблюдать определенную 
долю аустенита, превратившегося с выделением так называемого «нового» 
феррита [2; 7]. Авторы [8; 9] полагают, что выделение указанного феррита 
выгодно с точки зрения повышенной (по сравнению с ферритом, подвергав-
шемся выдержке в α + γ  области) пластичности. Анализ экспериментальных 
данных указывает на необходимость различия между мартенситом, получен-
ным в результате закалки и мартенситом, образовавшемся в процессе пла-
стического формоизменения [1; 8]. При малых объемных долях мартенсит-
ной фазы ( mf ), полученной в результате закалки, прирост его объемной доли 
после пластической деформации может не оказывать влияния на сопротивле-
ния малым пластическим деформациям и предел текучести, хотя имеются 
данные, указывающие на снижение 0,2σ  [1; 4]. Увеличение объемной доли 
мартенсита закалки до значений, превышающих 30…35 %, значительно по-
вышает чувствительность металла к колебаниям mf . В этом случае даже не-
значительный дополнительный прирост количества мартенситной фазы при-
водит к существенному повышению прочностных характеристик металла. 

Анализ накопленного экспериментального и научного материала [2; 4; 6; 8] 
позволяет судить о качественных зависимостях свойств от структурных па-
раметров двухфазных феррито-мартенситных сталей. Вместе с этим феррито-
мартенситные структуры (по сравнению с феррито-перлитными) очень чув-



 
ствительны к незначительным колебаниям технологических параметров  
[9; 10]. Особенно существенные разногласия можно наблюдать по вопросам 
описания прочностных и пластических свойств от структурных составляю-
щих стали [11]. С увеличением объемной доли мартенситной фазы прочност-
ные свойства растут, пластические снижаются. По сравнению с нелегирован-
ными низкоуглеродистыми сталями, добавление, например, Cr приводит к 
существенному изменению прочностных и пластических свойств [1]. Особо-
го внимания заслуживает тот факт, что наибольший разброс характеристик, 
связанный с добавлением легирующих элементов сказывается на сопротив-
лении малым пластическим деформациям, величинах пластичности, пара-
метрах деформационного упрочнения [1; 7]. Таким образом, как и в случае с 
феррито-цементитными структурами особая роль в поведении металла отво-
дится структурным характеристикам второй фазы – мартенситу. Однако, ха-
рактер деформационной упрочняемости должен отличаться от наблюдаемого 
для феррито-цементитных структур. Обусловлено это следующими причи-
нами. Во-первых, с ростом степени холодной пластической деформации обе 
фазы, в стали с феррито-цементитными структурами, пропорционально уп-
рочняются. В стали же с феррито-мартенситными структурами, даже без 
приложения нагрузки, развиваются процессы перераспределения атомов уг-
лерода в мартенсите, что влечет за собой изменение его прочностных харак-
теристик. Еще большие и неоднозначные изменения в мартенсите наблюда-
ются в процессе пластического деформирования стали. Это указывает на не-
обходимость более детального изучения структурных изменений и связанно-
го с ними комплекса свойств. 

4.2. Свойства и деформационное упрочнение углеродистой стали  
с феррито-мартенситными структурами 

На основании экспериментальных данных [12–16] поведение низкоуг-
леродистых сталей с феррито-мартенситными структурами при деформи-
ровании имеет много общего с поведением металла с феррито-перлитными 
структурами. С увеличением объемной доли мартенсита ( mf ) прочностные 
свойства низкоуглеродистой стали растут, а пластические снижаются  
(рис. 4.1). Однако, как следует из характера зависимости предела текучести 
необходимо детально рассмотреть процессы зарождения и распространения 
пластического течения. На этом основании представляет определенный ин-
терес вопрос участия мартенситной фазы в процессе пластического течения 
металла. Анализ известных литературных данных свидетельствует о неод-
нозначных представлениях о начальных этапах течения мартенсита [17–22]. 
Существует мнение, что участки мартенсита либо сразу, почти одновре-
менно с ферритом, начинают принимать участие в пластическом течении, 
что маловероятно хотя бы из–за различия в прочностных свойствах между 
ферритом и мартенситом [7; 23–25], или после определенной величины де-
формации, значение которой в большей мере обусловлено соотношением 



 
прочностных свойств структурных составляющих и в меньшей – условиями 
нагружения. Видимо, основное влияние на характер начального течения 
определяется объемной долей мартенсита. В случае больших объемных до-
лей феррита без нарушения его непрерывности, участки мартенсита начи-
нают принимать участие в пластическом течении стали после определенной 
деформации феррита. Увеличение mf  до значений когда можно наблюдать 
соприкосновение (рис. 4.2) отдельных участков мартенситной фазы, т. е. 
наступает момент нарушения непрерывности ферритной матрицы, отмеча-
ется резкое увеличение прочностных свойств и снижение пластичности. 

 
Рис. 4.1. Влияние объемной доли  

мартенсита при содержании углерода в стали:  
1, 6 –0,08 % С; 2 – 0,05 % С + 17 % Cr; 3, 7 – 0,1 % С + 17 % Сr; 4 – 0,15 % С + 17 % Сr;  

5 – 0,20 % С; 8 – 0,17 % С; 9 – 0,21 % С на предел прочности (а), текучести (б), относительное  
удлинение (в) и размер зерна феррита (г); (2, 3, 4) – [1; 13]; (6, 7, 8) – [11; 20]; (9) – [21] 

Анализ зависимости комплекса свойств при неизменном составе стали 
показывает, что более предпочтительной является мелкозернистая равномер-
ная ферритная структура [17; 18]. С этой позиции стараются подбирать ре-
жимы обработки таким образом, чтобы избежать роста как аустенитного, так 
и ферритного зерна, за счет торможения процессов собирательной рекри-
сталлизации. На размер зерна аустенита и скорость процесса аустенизации 
оказывает влияние величина предварительной холодной пластической де-



 
формации [7; 8]. Так, время, при котором отмечается практически полное 
прекращение прироста объемной доли аустенита, с увеличением степени хо-
лодной пластической деформировании может уменьшаться от нескольких 
десятков процентов до нескольких раз [26–29]. В этом случае наблюдаемые 
концентрационные градиенты, определяемые условиями зарождения и роста 
аустенита, в зависимости от исходной микроструктуры, неизбежно наследу-
ются мартенситной фазой после закалки. При ускоренном охлаждении по мере 
снижения содержания углерода начинают появляться признаки диффузионного 
распада аустенита и в периферийных областях (на границе феррит-аустенит) с 
малым содержанием углерода диффузионный механизм превращения может 
быть основным. Возникшая структурная неоднородность, из-за более плавного 
перехода по прочностным характеристикам от феррита, через продукты распа-
да аустенита по промежуточным механизмам к более твердой центральной 
части, благоприятно сказывается на комплексе свойств [23; 24]. Помимо кон-
центрационной неоднородности может наблюдаться структурная неравномер-
ность закаленного металла, связанная с влиянием холодной пластической де-
формации. Недостаточно высокая температура нагрева в (α + γ ) – области, ли-
бо малая выдержка приводят к незавершенности рекристаллизационных про-
цессов и, как следствие этого, наследование вытянутости структуры вдоль 
направления деформирования (рис. 4.3). Металл с такой феррито-мартенситной 
структурой обладает пониженными пластическими характеристиками. Ско-
рость нагрева не оказывает столь ощутимого влияния как в случае нагрева до 
температур полностью аустенитного состояния. При объемных долях аустени-
та оптимального количества, определяющую роль играют процессы собира-
тельной рекристаллизации ферритной составляющей структуры [30]. 

 
Рис. 4.2. Структура стали с 0,12 % С  

после холодной деформации 50 %, нагрева до температур 740 – (а)  
и 750 °С – (б) и закалки х500 



 
Получение более дисперсных феррито-мартенситных структур можно 

достигнуть за счет охлаждения металла из области полностью аустенитного 
состояния до температуры  области. При этом процесс выделения фер-
ритной фазы будет до окончания реакции постоянно измельчать не только 
феррит, но и аустенит. Действительно, как показал анализ микроструктуры 
стали с 0,2 % С после аустенизации при 950 °С, последующее подстужива-
ние, до температурного интервала межкритической 

α + γ

α + γ  области, сопровож-
дается измельчением зеренной феррито-аустенитной структуры при увеличе-
нии длительности выдержки (рис. 4.4). 

 
Рис. 4.3. Структура стали с 0,2 % С  

после горячей деформации, холодной деформации 80 %, нагрева до 730 °С,  
выдержки 7 мин, закалки х300х2 

 
Рис. 4.4. Микроструктура стали  

с 0,2 % С после аустенизации 950 °С, охлаждения до температуры 725 °С,  
выдержки 30 с (а) и 50 с (б), закалки в воду. х300 

Основным, если не главным, недостатком в технологиях получения ферри-
то-мартенситных структур по схеме полная аустенизация, охлаждение в двух-
фазную (α + ) – область является длительность процесса выделения феррита, 
которая может достигать довольно значительных выдержек [287; 288]. 

γ



 
Если рассматривать феррито-мартенситные структуры как разновидность 

двухфазного состояния, необходимо отметить их обособленное положение. 
Например, при сравнительном анализе с феррито-перлитными структурами 
имеется как много общего, так и существенные различия. Так, в процессе 
пластического течения для обоих типов структур характерно последователь-
ное участие структурных составляющих в деформации, при этом характер 
перераспределения величин деформации между фазами во многом подобен. 

С другой стороны, для подавляющего большинства двухфазных струк-
тур выполняется принцип аддитивности вкладов от структурных состав-
ляющих [1; 33]. Для феррито-мартенситных же структур наблюдаемые слу-
чаи отклонения от указанного соотношения [7; 34–36], зачастую обуслов-
лены трудностью учета характера взаимного влияния феррита и мартенси-
та. Примером могут служить данные по зависимости прочностных свойств 
стали от расстояния между мартенситными участками [27], в то время как 
зависимость от размера зерна феррита менее определенна [37]. Следует по-
лагать, что прочностные свойства стали в большей степени будут зависеть 
от упрочняемости и объемной доли мартенсита. Учитывая, что свойства 
стали, в том числе и с феррито-мартенситными структурами, обусловлены 
характером участия фаз в процессе пластического течения, способность их 
к деформационному упрочнению имеет важное значение для изучения ме-
ханизма пластического течения. 

С увеличением объемной доли мартенсита до 8 % величина , соотно-
шение (3.30) снижается, а затем монотонно растет (рис. 4.5). Экспонента де-
формационного упрочнения до указанного значения количества мартенсита 
растет, далее следует ее снижение. Анализ характера приведенных зависимо-
стей  и n от 

0σ

0σ mf  указывает на возможность существования взаимосвязи 
между ними. Действительно, при нанесении указанных величин друг против 
друга (рис. 4.6) можно говорить об обратно пропорциональной связи. Наличие 
немонотонностей на соотношении 0n − σ  указывает на неслучайный характер 
появления экстремумов. 

В процессе формирования феррито-мартенситной структуры из-за разно-
сти удельных объемов аустенита и мартенсита, превращение γ-фазы в мар-
тенситный участок сопровождается возникновением внутренних напряжений 
[34]. Релаксация возникающих напряжений происходит за счет локальной 
деформации соприкасающихся с мартенситом зерен феррита, что сопровож-
дается неизбежным приростом подвижных дислокаций в указанных объемах 
металла. Получаемая деформация распределяется крайне неоднородно: от 
максимальных значений в приграничных с мартенситом объемах, до мини-
мальных в глубине зерна [27]. 

Образованные дислокации оказывают влияние, которое проявляется через 
уменьшение сопротивления малым пластическим деформациям (рис. 4.5, а). На 
это указывают и характеристики деформационного упрочнения, являясь 
мерой плотности накопленных дислокаций [38–40]. Частично сохранив-



 
шийся уровень остаточных напряжений после превращения аустенита, в 
процессе пластического течения суммируется с полем напряжений от при-
лагаемой нагрузки. Учитывая различные движущие силы, вызвавшие де-
формацию: фазовый наклеп феррита и внешнее приложение нагрузки при 
деформировании, получаем неизбежное несовпадение их направления, что 
в конечном итоге должно приводить к снижению уровня результирующего 
напряжения. Величина , являясь мерой напряжения, требуемого для не-
обратимого движения дислокаций, снижается. Приведенное уменьшение 

 наблюдается до значения объемной доли мартенсита примерно равного 
6…8 % (для стали с 0,08 % С), хотя имеются и другие данные [7; 8]. Даль-
нейшее увеличение 

0σ

0σ

mf  приводит к приросту указанной характеристики. 
Основываясь на схеме локального наклепа феррита при мартенситном пре-
вращении, одновременное уменьшение диаметра зерна феррита (примерно 
в 3 раза при росте mf  от 2-х до 8 % [37]) и увеличение его объема, под-
вергнутого деформации приводят к тому, что поля остаточных напряжений 
уже могут перекрываться и результирующее напряжение, требуемое для 
начала движения дислокаций, уже не снижается [41–44]. Аналогичные ре-
зультаты получены при исследовании изменения микродеформации ферри-
та и сопротивления малым пластическим деформациям двухфазных сталей 
с  [5; 6]. При указанном интервале значений 0,3 0,4mf ≅ … mf , прирост 
плотности дислокаций достигает уже такого уровня, что взаимодействие 
между дислокациями может сопровождаться снижением их подвижности. 
Дополнительное подтверждение характера изменения результирующего 
напряжения следует из зависимости предела текучести и прочности от объ-
емной доли мартенситной фазы (см. рис. 4.1). При объемных долях 2…5 % 
предел текучести остается неизменной величиной, а вσ  растет. Такое пове-
дение прочностных характеристик указывает на развитие процессов де-
формационного упрочнения и их влияния на свойства стали после различ-
ных степеней пластического течения. На определенных стадиях пластиче-
ской деформации, в области однородного деформационного упрочнения, 
взаимодействие дислокаций друг с другом, с другими дефектами кристал-
лического строения сопровождается образованием неоднородностей в их 
распределении. Увеличение пластической деформации способствует по-
вышению степени неоднородности и, после достижения критического зна-
чения равного , начинает формироваться дислокационная ячеистая 
структура. Однако, приведенная схема относится к сталям с феррито-
цементитными или близкими к ним структурам. Учитывая, что еще на эта-
пе формирования феррито-мартенситных и феррито-цементитных структур 
отмечаются существенные различия во взаимном влиянии между фазами, 
характер деформационного упрочнения, перераспределение деформации в 
процессе пластического течения между ними, видимо также будет различ-
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ным. При использовании моделей деформационного упрочнения для опи-
сания свойств от структурных составляющих, используемых для феррито–
цементитных структур, следует учитывать возможные изменения физиче-
ского смысла коэффициентов или слагаемых, входящих в указанные зави-
симости. Примером могут служить построения 0σ , 0,2σ ,  от расстояния 
между мартенситными участками (подобно соотношению Холла–Петча) [37]. 
Если численные значения  попадают в интервал изменения указанной харак-
теристики для феррито-цементитных структур, то 

вσ

iσ

yK  может превышать ана-
логичные величины [45] в несколько раз, достигая значений 50; 43 Н/мм3/2 [37]. 
С другой стороны, как следует из построения i yKσ −  для феррито-
цементитных структур (улучшение, нормализация и т. д.) указанные характе-
ристики связаны обратно пропорциональной зависимостью. Для феррито-
мартенситных структур указанное соотношение имеет другой знак. Анализ аб-
солютных значений  и iσ yK  сталей с феррито-мартенситными структурами 
позволяет исследовать причинно-следственную связь процесса пластиче-
ского течения на ранних стадиях деформирования. По сравнению с ферри-
то-цементитным структурами, для которых yK  не превышает значений 
30…35 Н/мм3/2 [46], рост указанной характеристики почти в два раза  
(64 Н/мм3/2) [37] для стали с 0,08 % С (феррито-мартенситная структура), 
обусловлен может быть только вкладом от межфазных границ феррит-
мартенсит. В процессе пластического течения, особенно на ранних стадиях 
деформирования, низкие значения сопротивления движению дислокаций 
обусловлены системой остаточных напряжений от фазового наклепа фер-
ритных зерен при мартенситном превращении. Повышенная плотность 
подвижных дислокаций в приграничных областях феррита, должна иметь 
более равномерное распределение, чем в низкоуглеродистых сталях с фер-
рито-цементитной структурой. Действительно, если рассматривать дисло-
кационную структуру на начальных этапах деформирования, в сталях с 
феррито-мартенситной структурой уже значительная плотность подвижных 
дислокаций (в результате фазового наклепа) присутствует в приграничных 
с мартенситом областях. Для феррито же цементитных структур все про-
цессы зарождения дислокаций, формирования фронта полосы Чернова-
Людерса инициируются лишь после достижения определенного уровня 
внешнего напряжения. Учитывая, что начальным этапам пластической де-
формации характерны высокие скорости деформационного упрочнения 
(прироста дислокаций) [33], одновременно отмечается высокая неоднород-
ность пластического течения – существование рядом с деформированными 
на величину Lε  недеформированных объемов металла. При этом, чем более 
мелкозернистая структура феррита при constf = , тем выше локализация, и 
получаем более неоднородное распределение пластического течения [47]. 



 

 
Рис. 4.5. Влияние объемной доли мартенсита  

на величину σ0 (а) и коэффициент деформационного упрочнения (б)  
низкоуглеродистой стали с 0,08 (1) и 0,2 % С (2) 

 
Рис. 4.6. Взаимное изменение n и 0σ   
(Обозначения те же, что на рис. 4.5) 

Для сталей с mf  выше оптимального значения движущиеся дислокации в 
ферритной матрице, при достижении приграничных зон с повышенной плот-
ностью дефектов кристаллического строения взаимодействуют с ними, что 
приводит к повышению значений yK . В этом случае по сравнению с ферри-
то-цементитными структурами одинаковой дисперсности, преодоление фер-
ритной границы распространяющейся деформацией в двухфазной феррито-
мартенситной стали происходит при повышенных уровнях напряжения: 

 ц
1 1- -m 2y yK d > K d 2 , (4.1) 

где d – размер зерна феррита, m
yK ; ц

yK – соответственно значения тангенса 
угла наклона соотношения Холла–Петча для феррито-мартенситных и ферри-
то-цементитных структур. 

После преодоления зеренной границы, дальнейшее распространение де-
формации в соседнем зерне происходит значительно легче в силу практиче-
ски равных значений  феррито-мартенситных и феррито-цементитных 
структур [37; 46]. 
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Таким образом, в сталях с высоким значением mf  за счет введения по-

вышенной плотности дефектов кристаллического строения и, в первую оче-
редь дислокаций, в приграничные области ферритных зерен при мартенсит-
ном превращении, наблюдается повышение напряжения, требуемого для 
преодоления межзеренной границы. Одновременно c этим напряжение, не-
обходимое для распространения деформации внутри зерна феррита может 
незначительно меняться (особенно для грубозернистой структуры), что в це-
лом способствует снижению сопротивления малым пластическим деформа-
циям. Следовательно, после достижения определенного значения объемной 
доли мартенситной фазы, перекрытие зон с повышенной плотностью дисло-
каций, введенных в феррит при α→ γ  превращении, подавляют эффект 
уменьшения напряжения течения в области микротекучести. 

 
Рис. 4.7. Соотношение между параметрами  

уравнения Холла–Петча для сталей с феррито-мартенситной (0,08; 0,2 % С) – (1);  
феррито-цементитной (0,06; 0,23; 0,6 и 0,8 % С) – (2, 3, 4);  

феррито-цементито-мартенситной (0,23; 0,6 и 0,8 % С) – (5–8) структурами.  
Температура испытания: +20 – (1, 3–8); –70 °С (2) 

Анализ диаграмм деформирования сталей с феррито-мартенситными 
структурами, в силу отсутствия области формирования и распространения 
полос Чернова–Людерса, показывает, что начало области однородного де-
формационного упрочнения, по шкале деформаций, располагается практиче-
ски сразу после достижения условного предела текучести. В подавляющем 
большинстве случаев перелом на логарифмической диаграмме растяжения 
находится при деформациях вблизи значения 5 % [7]. Полагая, что причиной 
появления второго участка области однородного деформационного упрочне-
ния является начало совершенствования дислокационной ячеистой структу-
ры, можно оценить порядок величин размеров ячеек и характер взаимосвязи 
с размером зерна феррита или расстоянием между мартенситными участка-
ми. Как и в случае с феррито-цементитными структурами, воспользуемся со-
отношением [48]: 

 ( ) 1 2
1 яf i fK C r −′σ = σ + ⋅ , (4.2) 



 
где fσ  – напряжение течения; i′σ ; fK  – величины аналогичные , iσ yK  со-
отношения Холла–Петча;  – геометрический фактор, примерно равен 2 
[48]; 

1C

яr  – размер ячейки.  
Учитывая, что соотношение (4.2) было выведено для феррито-

цементитных структур, в частности для пластинчатой формы цементита, для 
феррито-мартенситных структур, величина  может иметь другие значения. 
После подстановки в уравнение (4.2) соответствующих значений параметров, 
полученных для стали с 0,23 % С, вычисленные величины размера ячеистой 
структуры составили от 5 до 1 мкм при изменении объемной доли мартен-
ситной фазы до 50 %. Сравнивая значения 

1C

яr , полученные для феррито-
цементитных структур (рис. 3.24) и осуществив построение яp rδ − , можно 
видеть, что наблюдаемое различие может быть устранено, если изменить ве-
личину  соотношения (4.2), увеличив ее примерно в 2…2,5 раза (рис. 4.8). 
Характер взаимосвязи расстояния между мартенситными участками, размер 
зерна феррита – 

1C

яr  остался неименным, таким же как и для феррито-
цементитных структур, что лишний раз подтверждает положение о главенст-
вующей роли ферритной составляющей в начале распространения течения  
в сталях, обладающих феррито–мартенситными структурами [17–22]. 

 
Рис. 4.8. Зависимость δρ  

от яr  стали с 0,23…0,8 % С после закалки, отпуска 650 °С,  %, 
отжига 680 °С (1), стали с 0,2 % С после нагрева до 730…780 °С выдержки  

10 мин, закалки в воду (2) 

17 80ε = …

Анализ экспериментального материала [7–11] показывает, что в основном 
для оценки прочностных свойств и, в частности предела прочности, расчеты 
выполняют по соотношениям, основанным на долевом участии фаз, в процессе 
пластического течения. В подавляющем большинстве случаев коэффициенты 
регрессивных уравнений меняются в широком диапазоне значений и практиче-
ски не связаны со структурными параметрами феррито-мартенситных струк-
тур [11–13]. Основные трудности возникают при оценке характера влияния 
мартенситной фазы. В процессе пластического течения, когда ферритная 
матрица еще не претерпела значительной деформации и ее прочностные 



 
свойства ниже аналогичных для мартенситной фазы, влияние мартенсита на 
деформационное упрочнение будет подобным наблюдаемому, от глобулей 
цементита [30]. При высоких пластических деформациях на межфазной гра-
нице и в приграничных областях более пластичной матрицы, наблюдается 
резкий прирост заторможенных дислокаций. Указанные места повышенной 
плотности дефектов кристаллического строения характеризуются высокими 
локальными внутренними напряжениями, которые в дальнейшем могут при-
вести как к разрушению хрупкой частицы [30], так и к зарождению субмик-
ротрещины вблизи межфазной границы или на ней. В феррито-мартенситных 
же структурах способность мартенсита пластически деформироваться приво-
дит к уменьшению внутренних напряжений за счет аннигиляции части дис-
локаций, скопившихся вблизи межфазной границы. Снижение определенной 
плотности дислокаций уменьшает неоднородность их распределения и соот-
ветствует дальнейшему пластическому течению ферритной матрицы. На ос-
новании этого повышенные значения пластических характеристик сталей с 
феррито-мартенситными структурами обусловлены способностью мартен-
ситной фазы понижать плотность дислокаций за счет собственного участия в 
деформации. Кроме этого, необходимо учитывать возможное снижение 
прочностных характеристик мартенситной фазы в процессе самой деформа-
ции. Во-первых, при сложной картине пластического течения ферритной 
матрицы вокруг мартенситного участка [12; 27] будут наблюдаться релакса-
ционные процессы, понижающие упругую деформацию кристаллов мартен-
сита, подобно тому как это наблюдали при выделении кристаллов из зака-
ленной стали [25]. Ширина линии рентгеновской интерференции (220) мар-
тенсита после выделения из закаленной стали уменьшается в 4–5 раз [49]. 
Во–вторых, при пластической деформации самого мартенситного участка 
наблюдается значительное перемещение атомов углерода из междоузельных 
позиций к введенным дислокациям [25; 50], что приводит к уменьшению 
тетрагональности кристаллической решетки и, как следствие этого, к разу-
прочнению мартенсита. По данным [51; 52] степень разупрочнения может 
достигать значений соизмеримых с наблюдаемыми при температурах отпус-
ка до 125 °С. Однако, эффект разупрочнения в процессе деформации имеет 
ограничения – снижение ширины линии (211) рентгеновской интерференции 
наблюдали до 5 % деформации, после чего следовало ее повышение [50]. Хо-
тя, с другой стороны увеличение ширины линии даже после 30 % деформа-
ции не превысило 80 % от первоначального уровня. 

Таким образом, довольно сложное поведение мартенситной фазы в про-
цессе пластического течения стали с феррито-мартенситными структурами 
приводит к довольно частому невыполнению соотношений, основанных на 
долевом участии фаз, если считать неизменными прочностные свойства мар-
тенсита. Полагая, что учет всех приведенных выше факторов довольно слож-
ная задача, воспользуемся оценкой вклада от мартенситной фазы в упрочне-
ние стали. Так соотношение, в основу которого заложен принцип поведения 
системы с двумя пластичными фазами, имеет вид [1]: 
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, (4.3) 

где  – параметр размерного несоответствия, частица второй фазы – матри-
ца; f – объемная доля второй фазы;  – радиус частиц; в – вектор Бюргерса;  
G – модуль сдвига второй фазы. 

1ρ

0r

При оценке модуля сдвига мартенсита необходимо исходить из положе-
ния примерного равенства упругих постоянных феррита и мартенсита [53]. В 
этом случае модуль сдвига мартенсита ( MG ) – будет пропорционально ме-
няться с аналогичной характеристикой ферритной матрицы ( ) по соот-
ношению: 

фG

 фMG G= δ ⋅ , (4.4) 

где δ – степень тетрагональности кристаллической решетки. 
В случае закалки стали из однофазной аустенитной области периоды кри-

сталлической решетки зависят только от содержания углерода. Следователь-
но, δ, являясь функцией содержания углерода, пропорционально повышает 

MG . Однако, при нагреве и выдержке в двухфазной α + γ  области, в силу 
низкого растворения углерода в феррите, аустенитные участки будут обога-
щены углеродом. С учетом зависимости содержания углерода в аустените 
при нагреве в двухфазную  область от температуры [25], для низкоугле-
родистой стали предельные значения для δ составят интервал величин 
1,035…1,045 [49]. Для упрощения вычислений примем δ постоянной величи-
ной, равной 1,04, тогда модуль сдвига мартенсита (

α + γ

ф 82260G =  Н/мм2 ) соста-

вит значение 48,56 10⋅  Н/мм2. Вместо параметра размерного несоответствия 
целесообразно использовать величину упругой деформации кристалла мар-

тенсита ( а
а
∆ )15, которая является одним из параметров, характеризующих 

мартенситную фазу. 
После замены величин, входящих в соотношение (4.3) на параметры мар-

тенситной фазы, получим зависимость для оценки прироста предела прочно-
сти стали от присутствия мартенсита: 
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 зависит от содержания углерода в стали и растет при его увеличении [25]. Для стали с 

примерно 0,1 % С указанная характеристика составляет значения 32,5 10−⋅ … 33 10−⋅  [49]. 



 
где MD  – диаметр мартенситного участка; σМв∆  – прирост предела прочности 
стали, обусловленный мартенситной фазой. Окончательно для предела прочно-
сти стали с феррито-мартенситной структурой соотношение принимает вид 

 ф
фσ σМ

в в в fσ = ∆ + ⋅ , (4.6) 

где  – предел прочности стали с ферритной структурой. В силу того, что 
концентрация углерода в феррите при выдержках в (

фσв
α + γ ) области меняется 

незначительно [27], можно для оценки влияния  на d вσ  воспользоваться зави-
симостью  для стали с 0,06 % С после патентирования, деформации 
25…90 %, отпуска 680 °С. Сравнительный анализ вычисленных значений 

вd − σ

вσ  
низкоуглеродистых сталей с феррито-мартенситными структурами и получен-
ными из испытаний на растяжение приведен на рис. 4.9. Отклонение в абсо-
лютных значениях между указанными характеристиками составило до 7 % [55]. 

 
Рис. 4.9. Влияние температуры  

нагрева на  после закалки стали с 0,08 % С 
(1 – экспериментальные данные, 2 – расчет по (4.6)) 

вσ

Использование приведенного соотношения для описания стали с повы-
шенным содержанием объемной доли мартенситной фазы (более 20 %) при-
вело к довольно существенным отклонениям, что указывает на ограничения 
его применимости, связанные с изменением процесса упрочнения. При mf  
более 20…25 % появляются предпосылки нарушения структурной непрерыв-
ности феррита и, как следствие этого возникает, высокая локализация пла-
стического течения на ранних этапах деформирования. В результате этого 
отмечается резкое увеличение прочностных характеристик и нарушение за-
висимостей, основанных на аддитивности вкладов от структурных состав-
ляющих [23; 24]. При нагреве закаленных из (α + γ ) области сталей начина-
ют развиваться процессы распада мартенсита, выделения карбидной фазы  
[25; 49]. Требуемое сочетание прочностных и пластических свойств при этом 
достигается за счет контролируемого распада мартенситной фазы [23] и очи-
стки феррита от примесных атомов внедрения, введенных в твердый раствор 
при охлаждении из (α + ) области. Увеличение температуры отпуска до  γ



 
550 °С сопровождается монотонным ростом пластичности сталей с феррито-
мартенситными структурами: для стали с 0,08 % С 5δ  увеличивается 22…30 %, 
для стали с 0,2 % С – от 7 до 18 %. Коэффициент интенсивности деформаци-
онного упрочнения меняется по экстремальной зависимости с наибольшими 
значениями при 550 °С [55; 56]. Исходя из приведенных данных и известных 
технических решений [57], осуществляя превращение аустенита не только по 
мартенситному механизму можно достигнуть более разнообразного измене-
ния свойств, чем наблюдаемое для феррито-мартенситных структур. 

4.3. Свойства и деформационное упрочнение углеродистой стали  
с феррито-цементито-мартенситными структурами 

4.3.1. Особенности формирования феррито-цементито-мартенситных 
структур. Одно из условий, определяющих пластичность стали с феррито–
мартенситной структурой, это наличие мелкозернистой полиэдрической фер-
ритной структуры [37]. В тоже время имеются данные, указывающие, что 
прочностные свойства, показатель деформационного упрочнения и даже пла-
стичность в большей мере определяются объемной долей [2] и химическим 
составом мартенсита [4–6]. Если предварительно, в результате закалки (от 
температур 3CA ) и высокого отпуска глобули цементита равномерно распре-
делить в ферритной матрице, аустенит при нагреве до температур (α + ) об-
ласти будет образовываться в первую очередь вблизи цементита, что явится 
дополнительным препятствием развитию собирательной рекристаллизации 
феррита. Кроме этого, изменение длительности выдержки при температуре 
промежуточной (α + ) области должно сыграть двоякую роль: регулирова-
ние объемной доли мартенсита после закалки и степени развития собира-
тельной рекристаллизации феррита. После закалки стали (с неполным рас-
творением карбидной фазы) получаемая структура представляет собой мел-
козернистую полиэдрическую ферритную матрицу с расположенными на 
границах глобулями цементита и прилегающими к ним (либо окружающими 
их) мелкими участками – продуктами превращения аустенита. 

γ

γ

Как следует из микроструктурных исследований углеродистых сталей, по-
сле закалки от нормальных температур нагрева (выше 3CA ), отпуска при  
680 °С, холодной пластической деформации 60…80 %, нагрева до температуры 
735 °С, выдержки при этой температуре 1…10 мин и окончательной закалки 
стали с содержанием углерода 0,2 %, собирательную рекристаллизацию суще-
ственно затормозить не удалось (рис. 4.10). Обусловлено это недостаточным 
количеством объемной доли карбидной составляющей микроструктуры. Ана-
логичный результат получен при изучении условий развития собирательной 
рекристаллизации феррита при температурах нагрева до 1CA , предварительно 
улучшенных, холоднодеформированных углеродистых сталей [58]. В сталях же 
со средним и высоким содержанием углерода, как при нагреве до 1CA , так и 
после выдержек при температурах (α + γ ) области отмечается эффективное 



 
торможение собирательной рекристаллизации, вследствие прироста объемной 
доли аустенита и достаточно высокой его дисперсности [59]. 

 
Рис. 4.10. Микроструктура углеродистой стали с 0,23 % (а, б)  

и 0,8 %С (в, г) х1000 (а–в); х2000 (г):  
а, в – закалка от температуры , отпуск 680 °C, 1 ч, деформация 80 %;  

б, г – после обработки, соответствующей (а, в) нагрева до 735 °C,  
выдержки 10 мин, закалки в воду 

3CA

Влияние дефектов кристаллического строения, образовавшихся при пла-
стической деформации, проявляется при формировании мелкозернистой по-
лиэдрической структуры феррита и, как следствие этого, на изменении 
свойств стали в зависимости от времени выдержки при 7350С и последующей 
закалки (рис. 4.11–4.13). 

4.3.2. Влияние структурных параметров на свойства и деформацион-
ное упрочнение стали с феррито-цементито-мартенситными структура-
ми. В характере изменения свойств углеродистых сталей с феррито-
мартенситными и феррито-цементито-мартенситными структурами, незави-
симо от объемных долей цементита и мартенсита, много общего. Так, для 
низкоуглеродистой стали (рис. 4.11) увеличение длительности выдержки до 
5–6 мин приводит к экстремальным зависимостям предела текучести и отно-
сительного удлинения. Если снижение предела текучести можно объяснить 
причинами аналогичными как для феррито-мартенситных структур – фазо-
вый наклеп феррита при мартенситном превращении [27], то прирост отно-



 
сительного удлинения, скорее всего обусловлен формированием полиэдриче-
ской зеренной структуры. Дальнейшее огрубление структуры (рис. 4.11) со-
провождается монотонным снижением Lε  и ростом коэффициента деформа-
ционного упрочнения. 

 
а б 

Рис. 4.11. Свойства углеродистых сталей  
(а – 0,23; б – 0,8 % С) после улучшения холодной деформации  

(1 – 60, 2 – 80 %), выдержки (τ) при температуре 735 °С и закалки в воду 

 
Рис. 4.12. Зависимость Af  (а)  

и  (б) от длительности выдержки углеродистой стали  
(1 – 0,23; 2 – 0,6; 3 – 0,8 % С) при температуре 735 °С 
фd

Аналогичным образом изменяются свойства средне- и высокоуглероди-
стых сталей, хотя есть и отличия – неизменность εL, δ30 с увеличением mf , 
цf  Как показал микроструктурный анализ увеличение выдержки при 735 °С 

сопровождается приростом объемной доли аустенита, прогрессирующим ог-



 
рублением феррита (рис. 4.12). Хотя в целом размер зерна феррита для стали 
0,23 % С не превышает 10…12 мкм, а для стали с 0,8 % С – 2…4 мкм  
(рис. 4.12), они значительно мельче, чем для сталей с феррито-
мартенситными структурами. Прирост объемной доли аустенита ( Аf ) сопро-
вождается повышением прочностных свойств и снижением пластичности за-
каленной стали. Особенно заметно приведенное положение проявляется для 
низкоуглеродистой стали и, в частности, на пластических характеристиках. 
Одна из причин снижения относительного удлинения ( 30δ ) – увеличение 
размера зерна ферритной матрицы, о чем свидетельствуют данные микро-
структурного анализа и экстремальная зависимость коэффициента деформа-
ционного упрочнения. Увеличение степени пластической деформации в ста-
ли после улучшения сопровождается формированием более мелкозернистой 
ферритной структуры, в течение выдержек при температурах (α + ) области. 
В следствие диспергирования ферритной матрицы отмечается одновремен-
ный прирост прочностных и пластических характеристик. В средне– и высо-
коуглеродистых сталях влияние холодной деформации (по сравнению с низ-
коуглеродистой сталью) менее заметно, что объясняется незначительным 
приростом d (из-за эффективного торможения собирательной рекристаллиза-
ции феррита глобулями цементита). По мере повышения содержания углеро-
да в стали и объемной доли аустенита, темп снижения относительного удли-
нения замедляется и для высокоуглеродистой стали практически отсутствует 
(рис. 4.11) [60]. Исследование характера процессов деформационного упроч-
нения сталей с феррито-цементито-мартенситными структурами показало 
подобие с наблюдаемым для феррито-цементитных структур. Так, скорость 
деформационного упрочнения и 

γ

0σ  связаны обратнопропорциональной зави-
симостью, как и для низкоуглеродистых сталей с феррито–цементитными 

структурами (рис. 4.13). Однако, при построении соотношения d
d
σ
ε

16 и Lε  для 

малых объемных долей мартенсита, когда влияние его не столь значительно 
(до 5…7 %), указанные характеристики довольно хорошо описываются об-
ратно пропорциональной зависимостью (рис. 4.14). Дальнейшее увеличение 

mf  приводит к резкому изменению углового коэффициента соотношения и 
разделению зависимости на отдельные участки, соответствующие каждой 
стали. Причем, начало отклонения от единой кривой для каждой стали соот-
ветствует примерно одинаковому значению 20mf ≅  %, что может быть связа-
но, как и для феррито-мартенситных структур, с влиянием мартенситной фазы, 
на процессы зарождения и распространения пластического течения. Приведен-
ное положение подтверждают данные, полученные из анализа зависимости 
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d
 определена графическим методом, как касательная начального участка ОДУ истинной диаграм-

мы растяжения ( ). σ− ε



 
предела текучести от размера зерна феррита сталей с феррито-цементито-
мартенситными структурами [61–63]. 

 

Рис. 4.13. Взаимное изменение d
d
σ
ε

 (начало ОДУ)  

и  углеродистых сталей с содержанием углерода (1 – 0,23; 2 – 0,6; 3 – 0,8 % С) 
после нагрева до 735 °С, выдержки, закалки; 4 – 0,06 % С  

после патентирования, деформации 25…90 %, отжига 680 °С, 1 ч 

0σ

 

Рис. 4.14. Взаимное изменение d
d
σ
ε

  

и  для стали (1 – 0,23; 2 – 0,6; 3 – 0,8 % С) после нагрева до 735 °С,  
выдержки, закалки; 4 – 0,06 % С после патентирования,  

деформации 25…90 %, отжига 680 °С, 1 ч 

Lε

После построения соотношения 
1
2т фd

−
σ −  обнаруживается однозначная 

прямолинейная зависимость. Для стали с содержанием углерода 0,8 %  
 Н/мм20yK = 3/2 и 280iσ =  Н/мм2. Снижение содержания углерода до 0,6 % 

привело к уменьшению yK  до 3…4 Н/мм3/2 и росту iσ  до 450…500 Н/мм2. В 
низкоуглеродистой стали величина yK  еще более снизилась и достигла значе-



 
ний менее 1 Н/мм3/2. Приведенные результаты указывают на довольно слож-
ный характер процессов зарождения и распространения пластического те-
чения, развития деформационного упрочнения и, как следствие этого, дос-
тигаемого уровня свойств стали. Действительно, в сталях с феррито-
мартенситными структурами полностью отсутствует деформация Людерса. 
При испытании стали с неполным растворением цементита в двухфазной  
( ) области наблюдаем формирование не только площадки текучести, но 
и достижение высоких значений удлинения (до 28 % в стали с 0,8 % С)  
[59–63], как для углеродистых сталей со сверхмелким зерном феррита [64]. В 
целом можно было бы считать, что сформированная мелкозернистая полиэд-
рическая структура феррита оказывает основное влияние на свойства стали, 
если бы не резкое снижение сопротивления малым пластическим деформа-
циям,  при 

α + γ

тσ mf  до 20 % и  для высокоуглеродистой стали (см. рис. 4.11). вσ
Полагая, что снижение сопротивления малым пластическим деформаци-

ям и предела текучести обусловлено (как и для феррито-мартенситных 
структур) повышенной плотностью подвижных дислокаций от мартенситно-
го превращения, для оценки требуемого прироста плотности дислокаций (ρm) 
в области микротекучести при испытании на растяжение, воспользуемся со-
отношением (3.4): 

 3
2

m
m Ky

d n в d
d

⋅
ρ =

σ ⋅ ⋅
ε

.  

Результаты вычислений применительно к феррито-цементито-
мартенситным структурам приведены на рис. 4.15 и 4.16. Увеличение mf  
сопровождается снижением плотности дислокаций, требуемых для распро-
странения течения. Аналогичная характеристика для низкоуглеродистой ста-
ли, с ферритной структурой, при одинаковом размере зерна феррита состав-
ляет значение, превышающее на 1,5–2 порядка величин. Другими словами, 
для распространения течения в области микротекучести, в феррите углероди-
стой стали с феррито-цементито-мартенситными структурами, требуемая 
плотность дислокаций меньше на  мм210 –2, чем в стали со структурой фер-
рит-цементит. Таким образом, если экстремум на зависимости ,  от 0σ тσ mf  
можно еще объяснить на подобие влияния фазового наклепа для ФМ струк-
тур, хотя mf  значительно превосходит оптимальные значения (8…10 %), то 
изменение  (деформация 25…27 %) явно свидетельствует о структурных 
изменениях в мартенситной фазе [49; 65; 66]. 

вσ

Как следует из результатов рентгеноструктурного анализа, деформация 
закаленной стали сопровождается изменениями в кристаллах мартенсита по-
добно наблюдаемым при низкотемпературном отпуске [25]. На основании 
этого можно полагать, что пластическое течение в целом ускоряет процесс 
распада твердого раствора. Однако, следует иметь в виду, что соотношение 



 
между процессами перераспределения атомов углерода по междоузлиям 
кристаллической решетки и перемещение их к дислокациям во многом за-
висит как от условий формирования мартенситной фазы, так и от величины 
плотности дефектов кристаллического строения, вводимых деформацией. 
Действительно, подвергая полностью закаленную на мартенсит углероди-
стую сталь пластическому деформированию, на параболической кривой 
растяжения появляется, в области условного предела текучести, резкое па-
дение нагрузки. Внешние признаки проявления подобны зубу текучести. 
Наблюдаемые качественные изменения диаграммы нагружения свидетель-
ствуют о развитии процессов упорядочения атомов углерода в твердом рас-
творе и взаимодействии их с дефектами кристаллического строения, в пер-
вую очередь с дислокациями [67], что подтверждается выделением тепло-
вой энергии [51]. Кроме этого, развитие процессов перераспределения ато-
мов углерода, помимо степени деформации, во многом определяется 
содержанием углерода в стали. Учитывая, что в мартенсите с низким со-
держанием углерода, для области соприкосновения с ферритом, плотность 
дефектов и без пластической деформации достаточна для поглощения всего 
углерода из твердого раствора [51], степень тетрагональности ОЦК решет-
ки будет значительно снижена. Указанная часть мартенситной фазы по 
прочностным свойствам будет приближаться к окружающему ферриту. По 
мере удаления от феррито-мартенситной границы концентрация атомов уг-
лерода растет, а дефектов кристаллического строения становится недоста-
точно для полного их поглощения. Тогда, в процессе пластического дефор-
мирования дополнительное введение дислокаций будет повышать количе-
ство атомов углерода, переходящих в дефектные позиции [67]. Степень 
распада твердого раствора будет расти. Одновременно с этим, неизбежно 
начнут развиваться процессы деформационного старения, хотя их влияние 
менее значительно [68]. 

 
Рис. 4.15. Зависимость mρ  от mf   

углеродистых сталей с содержанием углерода (1 – 0,23; 2 – 0,6; 3 – 0,8 % С)  
после нагрева до 735 °С, выдержки до 10 мин, закалки в воду 



 

 
Рис. 4.16. Зависимость mρ   

от размера зерна феррита углеродистых сталей с содержанием углерода  
(1 – 0,23; 2 – 0,6; 3 – 0,8 % С) после нагрева до 735 °С, выдержки до 10 мин,  

закалки в воду; 4 – 0,06 % С после патентирования, деформации  
25…90 %, отжига 680 °С, 1 ч; 5 – 0,23 % С после закалки, отпуска 680 °С,  

деформации 17…80 %, отжига 680 °С, 1 ч 

Таким образом, в углеродистой стали со структурами улучшения в ре-
зультате замены узкой межфазной феррито-цементитной границы на участок 
определенной протяженности, обладающий градиентом твердости от при-
мерно равной окружающему ферриту, до высоких значений вблизи карбида, 
за счет выполнения условий непрерывности распространения деформации, 
должен наблюдаться рост пластических свойств металла. 

На основании анализа экспериментальных данных и поведения сталей с 
феррито-мартенситными и феррито-цементито-мартенситными структурами 
получено следующее: 

− в низкоуглеродистых сталях с феррито-мартенситными структурами, 
снижение сопротивления малым пластическим деформациям обусловлено 
формированием дополнительной плотности подвижных дислокаций в при-
граничных с мартенситом объемах феррита; 

− с увеличением объемной доли мартенсита выше определенного зна-
чения (называемого оптимальным) одновременно с измельчением зерна фер-
рита происходит перекрытие обогащенных подвижными дислокациями зон 
феррита, что снижает их подвижность; 

− уменьшение пластичности стали с феррито-мартенситными структу-
рами связано со снижением количества подвижных дислокаций в области 
начальных этапов пластического течения (рост 0σ ) и пониженной способно-
стью металла к деформационному упрочнению в области однородного де-
формационного упрочнения (исчерпание резервов возможного повышения 
плотности дислокаций до максимально допустимых значений); 

− на основе совместного анализа процессов деформационного упрочне-
ния, развиваемых при пластической деформации углеродистых сталей с фер-
рито-цементитными и феррито-мартенситными структурами, разработаны 
принципы формирования многокомпонентных структур; 

− в углеродистой стали со структурами улучшения, в результате не 
полного растворения карбидных частиц в процессе нагрева и выдержки в 
межкритическом ( 1C C3A A− ) интервале температур, аустенитные участки, 



 
окружающие цементитные глобули обладают градиентом концентрации ато-
мов углерода от минимальных значений на границе с ферритом, до макси-
мальных вблизи карбидной фазы. После охлаждения со скоростью выше 
критической, аустенит превращается в мартенситный участок, обладающий 
градиентом твердости; 

− высокий комплекс свойств углеродистой стали с феррито-цементито-
мартенситной структурой обусловлен снижением результирующей плотно-
сти подвижных дислокаций в области зарождения и распространения тече-
ния (низкие значения ) и повышенной стабильностью течения в области 
однородного деформационного упрочнения (рост параметров деформацион-
ного упрочнения) от замены узкой межфазной феррито–цементитной грани-
цы на участок определенной протяженности. Переменная твердость мартен-
сита от минимальных (вблизи с ферритом) до максимальных (около границы 
с карбидом) способствует повышению пластичности металла. 

0σ
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Глава 5 

ТЕОРИЯ ДЕФОРМАЦИОННОГО УПРОЧНЕНИЯ  
В РАЗРАБОТКЕ СПОСОБОВ ПОЛУЧЕНИЯ ПРОКАТА  

С ПОВЫШЕННЫМИ ПРОЧНОСТНЫМИ СВОЙСТВАМИ 

5.1. Влияние доли термически упрочненного слоя  
на прочностные свойства низкоуглеродистого проката 

Использование термической и термомеханической обработок с целью 
достижения повышенных прочностных характеристик сопровождается фор-
мированием определенной структурной неоднородности по сечению проката 
[1]. В первом приближении структура меняется непрерывно от поверхности 
изделия по мере продвижения в глубь металла, претерпевая значительные 
качественные и количественные изменения. Для более удобного описания 
сечение проката подразделяют на определенное количество зон с характер-
ными признаками, присущими тому или иному структурному состоянию. 
Так, за поверхностью с мартенситоподобным строением следует переходная 
зона, представляющая смесь структур, сформированных по промежуточному 
механизму с разной степенью отпуска. В изделиях круглого сечения цен-
тральные объемы могут представлять структуру, подобную горячекатаному 
состоянию. 

С изменением степени упрочнения протяженность отдельных зон с раз-
ным соотношением структурных составляющих изменяется, при этом неиз-
бежно меняются как свойства самих зон, так и любая характеристика (на-
пример, твердость), усредненная по сечению. На основании этого представ-
ляют несомненный интерес исследования влияния протяженности термоуп-
рочненного слоя на достигаемый комплекс свойств проката из углеродистой 
стали при термическом и термомеханическом упрочнении. 

Известно, что изменение содержания углерода и других легирующих эле-
ментов в пределах марочного состава и неравномерность поддержания усло-
вий охлаждения, могут привести к формированию комплекса свойств, выхо-
дящего за рамки значений, приведенных в нормативно технической докумен-
тации на определенный вид изделий [1]. В этом случае своевременное уточ-
нение режима охлаждения с учетом конкретного состава стали позволит 
достигнуть более равномерного уровня свойств по партии металла и даст 
возможность более точно дифференцировать произведенный прокат по уров-
ням прочности. 

По сравнению с горячекатаным состоянием снижение температуры конца 
ускоренного охлаждения до 750…780 °С приводит к достижению временного 
сопротивления разрыву  Н/ммв 420 450σ = … 2. Как следует из микрострук-
турных исследований, указанный уровень свойств обеспечивается формиро-
ванием мелкозернистой феррито-перлитной структуры [1]. Последующее 
снижение температуры до 650…600 °С способствует возрастанию прочност-



 

ных характеристик, при этом микроструктурные исследования указывают на 
качественные изменения структурного состояния стали. Действительно, по 
сравнению с высокой температурой конца охлаждения (750…780 °С), которой 
соответствует феррито-перлитная структура, ее дальнейшее снижение приводит 
к образованию уже более значительной структурной неоднородности. 

Поверхностные слои металла представляют отпущенный мартенсит, во 
многом подобный получаемому в результате закалки с отдельного нагрева 
(рис. 5.1). По границам сформированных реек мартенсита наблюдаются вы-
деления мелкодисперсных частиц цементита, которые вместе с обнаружен-
ными образованиями по внешним признакам, подобным дислокационным 
ячейкам (рис. 5.1, в), указывают на полигонизационные процессы, идущие 
при самоотпуске металла. Сравнительный анализ с результатами работ [1-3] 
показывает, что сформированный реечный мартенсит в поверхностных объе-
мах образцов в результате ускоренного охлаждения подвергался отпуску при 
температурах до 500 °С. Осевые объемы стержневого проката после указан-
ного упрочнения представляют феррито-перлитную смесь. Мелкодисперсные 
перлитные участки с межпластиночным расстоянием порядка 0,1…0,15 мкм 
соседствуют с ферритными структурно-свободными участками, обладающи-
ми собственной дислокационной субструктурой с размерами субзерен поряд-
ка 3,0…3,5 мкм (рис. 5.1, г). 

 
Рис.5.1. Структура поверхностных (а, в)  

и внутренних объемов (б, г) стержневого проката стали с 0,22 % С  
после ускоренного охлаждения до температуры 600 оС 

Увеличение интенсивности охлаждения затрудняет образование в струк-
туре стали относительно крупных частиц цементита. Вместе с этим на дисло-
кациях и в отдельных мартенситных кристаллах избежать полного выделения 
мелкодисперсных карбидных частиц невозможно. Это свидетельствует о раз-



 

витии процессов самоотпуска, хотя и менее значительных, чем при повышен-
ных температурах конца ускоренного охлаждения. 

Анализ значений микротвердости HV (рис. 5.2) показал, что, начиная от 
поверхности, величина ее снижается, причем характер этого изменения меня-
ется в зависимости от содержания углерода в стали и степени упрочнения [4]. 
Так, по мере повышения усредненных по сечению прочностных характери-
стик стержневого проката пропорционально повышается не только микро-
твердость поверхностного упрочненного слоя, но и его протяженность. При-
чем если в прокате, упрочненном на относительно низкие уровни, наблюдает-
ся довольно резкий переход от спадающей ветви зависимости HV h− , термо-
упрочненного слоя до уровня горячекатаного состояния (рис. 5.2), то для 
более высоких значений упрочнения картина несколько иная [4]. В этом слу-
чае кривая указанной зависимости значительно более пологая с градиентом 
снижения  по сечению проката, уменьшающимся по мере роста степени 
упрочнения металла, и определить положение границы, разделяющей упроч-
ненный слой и горячекатаный металл, труднее. 

HV

 
Рис. 5.2. Изменение микротвердости феррита  

в стали в зависимости от расстояния (h) от поверхности проката 

Полученные данные подтверждаются оценкой зависимости прочностных 
свойств по объемной доле превращенного аустенита в фазу, обладающую 
ферромагнитными свойствами [5; 6]. 

Для разных режимов ускоренного охлаждения (количество охлаждающих 
устройств, давление в них) прирост концентрации атомов углерода в стали 
сопровождается увеличением прочностных характеристик, пропорционально 
им возрастает объемная доля металла, обладающего ферромагнитными свой-
ствами ( Mf ; рис. 5.3). 

Для анализа возможности прогнозирования величины вσ  от Mf  рассмот-
рим характер их взаимосвязи. Прирост концентрации атомов углерода в стали 
(рис. 5.3) сопровождается снижением прироста скорости изменения  от вσ Mf  
( ). Для исследуемых сталей соотношение /в Md dfσ /в Md dfσ  от содержания 
углерода (рис. 5.4, а) описывается зависимостью: 



 

 в / 1/Md df Cσ ≈ , (5.1) 

где С – концентрация углерода в стали, %. 

 
Рис. 5.3. Изменение вσ  проката от Mf   
при содедержании углерода в стали  

0,19 (а); 0,21 (б); 0,22 (в); 0,20 (г) и 0,17 (д). 

Как следует из анализа приведенных соотношений, уровень прочностных 
характеристик, который достигается в прокате в результате ускоренного ох-
лаждения, можно оценить по зависимости 

 0 в
в в M

M

d f
df
σ

σ = σ + ⋅ , (5.2) 

где  – некоторое значение прочности стали, когда 0
вσ 0Mf → . 

Ввиду пропорционального возрастания вσ  от С [1] величина  также 

должна зависеть от содержания углерода. Действительно, если определить 

0
вσ

0
вσ  



 

как величину, отсекаемую на оси ординат (см. рис. 5.3) при экстраполяции за-
висимостей 0

в Mfσ −  на нулевое значение Mf , то получим возрастание 0
вσ   

с увеличением С (рис. 5.4, б). 

 
Рис. 5.4. Зависимости отношения /в Md dfσ  (а)  

и величины  (б) от содержания углерода в стали 0
вσ

 После подстановки экспериментальных значений Mf  для других сталей с 
примерно одинаковым содержанием легирующих элементов в зависимость 
(5.2) с учетом значений  и /в Md dfσ 0

вσ  были рассчитаны соответствующие 
величины , полученные расчетом и в процессе механических испытаний, 
показал довольно хорошее их совпадение, различие не превысило 12 %. 

вσ

Приведенные результаты можно рассматривать как дополнительное свиде-
тельство правомочности использования магнитометрического метода оценки 
объемной доли упрочненного металла при ускоренном охлаждении проката в 
линии прокатных станов. Метод позволит достаточно оперативно уточнять ре-
жимы охлаждения при изменении химического состава в пределах марочного. 

Для низкоуглеродистых сталей, подвергаемых термомеханическому уп-
рочнению в линии прокатных сортовых станов, достигаемый уровень проч-
ностных свойств пропорционален количеству фазы, обладающей ферромаг-
нитными свойствами. 

Полученное корреляционное соотношение позволяет оценить влияние со-
держания углерода в стали на прочностные свойства после термоупрочнения 
через градиент временного сопротивления объемной доли магнитной фазы. 

5.2. Технология производства арматурной проволоки повышенной 
прочности для армирования железобетонных конструкций 

Арматурную проволоку, предназначенную для изготовления ненапрягае-
мых железобетонных конструкций, получают холодным волочением катанки 
из рядовых низкоуглеродистых сталей в горячекатаном либо ускоренноохла-



 

жденном до температур 780…720 оС состояниях. Использование катанки, 
подвергнутой термическому упрочнению, позволяет повысить прочностные 
свойства арматурной проволоки. Замена арматурной проволоки на проволоку 
с повышенным уровнем прочности, при сохранении несущей способности 
конструкции, дает возможность снизить расходный коэффициент металла. 

На основании проведенных исследований было установлено, что необхо-
димое структурное состояние и комплекс свойств, обеспечивающий дефор-
мируемость катанки, может быть достигнут при ускоренном охлаждении с 
прокатного нагрева сталей, содержащих от 0,1 до 0,35 % С. Выбрав в качест-
ве объекта исследования стали Ст3кп и Ст5пс было установлено что требуе-
мый уровень свойств катанки может быть получен при снижении температу-
ры конца ускоренного охлаждения с 720…780 °С до 500…600 оС. 

Для установления температурного интервала, обеспечивающего повыше-
ние прочностных свойств, при достаточной для холодного волочения пла-
стичности, катанку диаметром 6,5 мм из Ст3кп подвергали охлаждению до 
температур 720…770 оС, 650…670 оС и 550…570 оС. Режимы обработки и 
свойства катанки приведены в табл. 5.1. Как следует из анализа полученных 
экспериментальных данных, снижение температуры с 720…770 до 650…670 оС 
сопровождается ростом прочностных свойств и снижением относительного 
удлинения, в то время как относительное сужение (ψ ) растет. Дальнейшее 
снижение температуры конца ускоренного охлаждения приводит к упрочне-
нию, при сохранении практически неизменной величине ψ . 

Таблица  5.1 
Зависимость свойств катанки из стали Ст3кп (0,14 % С)  

от режима охлаждения 

Механические свойства 
Обработка, режим 

вσ , Н/мм2
ρδ , % общδ , % ψ, % 

Ускоренное охлаж-
дение 720…770 °С  416 13,9 22,0 65,7 

650…670 °С  516 9,7 14,5 68,4 
550…570 °С  658 5,4 9,6 67,7 
Патентирование 490 13,8 19,3 74,2 

 
На основании полученных результатов можно полагать, что снижение 

температуры конца охлаждения позволяет в довольно широком диапазоне 
менять уровень прочностных свойств катанки. Вместе с этим, получаем про-
грессирующее снижение относительного удлинения. Характер изменения 
свойств, приведенный в табл. 5.1. обусловлен особенностями процессов 
структурообразования при ускоренном охлаждении катанки. Как следует из 
анализа структуры катанки, после охлаждения до температур 650…670 оС, 
можно выделить несколько зон, обладающих качественно различными 



 

структурными характеристиками. Так, в поверхностном слое толщиной 
0,6…0,7 мм формируется структура, представляющая собой участки отпу-
щенного мартенсита (рис. 5.5, а). В переходной зоне (рис. 5.5, б) наряду с 
мартенситными иглами, наблюдаются объемы металла с мелкодисперсными 
выделениями цементита. Микроструктура осевых объемов катанки представ-
ляет собой неравноосные зерна феррита с мелкодисперсными частицами 
карбидной фазы (рис. 5.5, в). Столь значительная структурная неоднород-
ность в катанке является одной, если не основной, причиной снижения пла-
стичности с ростом прочностных свойств. Действительно, каждая зона ме-
талла, обладая определенным комплексом свойств, в процессе пластического 
деформирования будет по разному упрочняться, что в итоге приведет к сни-
жению пластических характеристик. В этом случае сталь после ускоренного 
охлаждения может рассматриваться как своеобразный композиционный ма-
териал, прочность которого определяется соотношением объемных долей 
различных структур, с разным уровнем прочностных характеристик. Помимо 
морфологических особенностей структурных составляющих, снижение тем-
пературы конца ускоренного охлаждения приводит к росту количества де-
фектов кристаллического строения. 

 
Рис. 5.5. Микроструктура стали Ст3кп  

после ускоренного охлаждения до 650…670 оС в поверхностном (а),  
переходном (б) и центральном (в) объемах катанки х800 



 

Так, в стали Ст3кп снижение температуры от 720…770 до 650 оС привело 
к росту ширины линии рентгеновской интерференции (211) от 210−  до 

 рад. Кроме этого, как показали электронно-микроскопические ис-
следования, в значительной степени изменяется дислокационная структура 
феррита. По сравнению с закаленной сталью на мартенсит, когда дислокации 
распределяются практически равномерно, в феррите стали после ускоренного 
охлаждения дислокации образовывают сетки и субграницы, скапливаются у 
границ зерен, вблизи частиц цементита (см. рис. 3.7). Обнаруженная более 
низкая плотность дислокаций в термоупрочненном слое, по сравнению с за-
калкой на мартенсит, явилась свидетельством совместного влияния развития 
аннигиляционных процессов при нахождении металла при повышенных тем-
пературах и фазового наклепа, при превращении аустенита и отпуска мар-
тенсита. С увеличением содержания углерода, структура и свойства ускорен-
но охлажденной катанки меняются. По сравнению с катанкой с 0,14 % С по-
вышение содержания углерода до 0,22 % приводит к формированию более 
однородной структуры, хотя по сечению она также может быть разделена на 
три области. Поверхностный слой, как и в стали с 0,14 % С, представляет со-
бой отпущенный мартенсит (рис. 5.6, а, г). Переходная область – такие же 
неравноосные зерна феррита, единственное отличие – это более крупные 
зерна в стали с пониженным содержанием углерода. Внутренние области ка-
танки состоят, в обоих случаях, из неравноосных зерен феррита с мелкодис-
персными частицами цементита (рис. 5.6, в, е). На основании проведенных 
исследований можно полагать, что колебания химического состава в преде-
лах марочного, для Ст3кп после охлаждения до температур порядка 550 

21,12 10−⋅

оС, 
не приводят к качественным структурным изменениям, меняется и то незна-
чительно дисперсность структурных составляющих. 

Наблюдаемые качественные изменения структурных составляющих при 
ускоренном охлаждении, по сравнению с горячекатаным металлом, неиз-
бежно отображаются на уровне свойств. В стали с 0,14 % С после горячей 
прокатки  Н/ммв 389σ = 2,  %, 31,7δ = 70ψ =  %, а в стали с 0,22 % С, соот-
ветственно, 458 Н/мм2, 28 и 68 %. Подвергая металл ускоренному охлажде-
нию, прочностные характеристики повышаются в среднем на 300 Н/мм2, ψ  
остается неизменной величиной, а относительное удлинение снижается 
примерно в 2 раза. При температуре конца ускоренного охлаждения 550 °С 
увеличение содержания углерода с 0,14 % до 0,22 % приводит к росту вσ  
от 673 до 736 Н/мм2. 

Исследования, проведенные на стали Ст5пс, с более высоким содержани-
ем углерода, позволили изучить формирование структуры и достигаемый 
комплекс свойств при ускоренном охлаждении. Как следует из микрострук-
турных исследований, повышение содержания углерода, в пределах мароч-
ного состава находит отражение на строении трех зон поперечного сечения 
катанки (рис. 5.7). Наблюдаемое существенное диспергирование мартенсит-



 

ных участков в приповерхностных объемах катанки (рис. 5.7, а, г), сменяется 
качественными изменениями переходной зоны. Если в стали Ст3кп переход-
ная зона – это неравноосные зерна феррита, то в стали Ст5кп появляется зна-
чительное количество тростито-сорбитных участков, объемная доля которых 
пропорциональна содержанию углерода. Учитывая, что центральные слои 
катанки превращаются в условиях близких к изотермическим, в стали Ст5пс 
указанные объемы металла обладают структурой подобной квазиэвтектоиду 
с выделениями избыточного феррита (рис. 5.7, в, е). 

 
Рис. 5.6. Микроструктура стали Ст3кп (а–в – 0,14 %, г–е – 0,22 % С)  
после ускоренного охлаждения до 550 °С в поверхностных (а, г),  

переходных (б, д) и центральных (в, е) слоях катанки. х800 

Как и в случае стали Ст3кп, для стали Ст5пс использование ускоренного 
охлаждения до 600 °С, по сравнению с горячекатаным состоянием, привело к 
росту прочностных свойств с 550 до 800…840 Н/мм2 и относительного суже-
ния с 57 до 65 %, снижению относительного удлинения с 24 до 16 %. Наблю-
даемое уменьшение δ и рост ψ, в результате ускоренного охлаждения, обу-
словлены увеличением доли псевдоэвтектоида в структуре металла. Умень-
шение межпластиночного расстояния в перлите повышает упрочняемость 
стали, что способствует увеличению относительного сужения. Изменение 
содержания углерода, в пределах марочного состава стали Ст5пс при охлаж-
дении металла до 600 оС, не приводит к существенному влиянию на уровень 
свойств. На основании проведенных исследований можно полагать, что по-
сле ускоренного охлаждения катанка из сталей Ст3кп и Ст5пс, несмотря на 
повышенные прочностные характеристики, обладает достаточным запасом 
пластических свойств для переработки ее в арматурную проволоку. 



 

Для исследования стабильности процесса ускоренного охлаждения и ана-
лиза равномерности свойств были выпущены опытные партии глубокоохла-
жденной катанки. 

Прокатка осуществлялась со скоростью и обжатиями, изложенными в 
технологической инструкции комбината «Криворожсталь». Температура ох-
лаждения составляла для Ст3кп 570 и 630оС, для стали Ст5пс – 630 оС. Ис-
следование микроструктуры показало значительное подобие со структурами  
(см. рис. 5.5, 5.6) как по партии, объемом 43т, Ст5пс и 20т из Ст3кп, так и по 
длине бунта. Результаты анализа комплекса свойств опытной партии катанки 
после охлаждения до 630 °С показали довольно высокую равномерность по 
длине бунта (табл. 5.2). 

 
Рис. 5.7. Микроструктура стали Ст5пс  

(а–в – 0,28 % С, г–е – 0,40 % С), ускоренноохлажденной до 600 °С,  
в поверхностных (а, г), переходных (б, д) и центральных (в, е) слоях катанки. х800 

Средние значения свойств по партии термически упрочненной катанки из 
сталей Ст3кп и Ст5пс незначительно отличаются от полученных при анализе 
свойств по длине бунта (табл. 5.2, 5.3). 

Из анализа полученных экспериментальных данных следует, что колеба-
ния содержания углерода в пределах марочного при охлаждении катанки из 
стали Ст3кп, охлажденной до 550 оС и из стали Ст5пс до 600 оС, слабо влия-
ют на равномерность свойств. 

Величины среднеквадратических отклонений и коэффициентов вариации, 
хотя и отличаются друг от друга при различном содержании углерода в ста-
ли, однако указанные изменения все же не столь значительны, чтобы можно 



 

было говорить о закономерности влияния химического состава на уровень 
свойств. Скорее всего они показывают, что выбранный режим охлаждения и 
характеристики охлаждающих устройств позволяют снизить влияние изме-
нений химического состава стали в пределах марочного. 

Таблица  5.2 
Механические свойства ускоренно-охлажденной катанки Ст3кп  

по длине бунта 

Параметры распределения 
Темпера-
тура, °С Свойства Среднее 

значение 

min
max

 

Среднеквадратич-
ное отклонение 

Коэффици-
ент вариации 

Закон рас-
пределения 

вσ , Н/мм2 637 
600
670

20,6 0,032 

общδ , % 16,3 
10,5
21,5

2,02 0,123 550…570 

ψ , % 69,5 
62
76

 3,62 0,052 

вσ , Н/мм2 589 
590
630

21,5 0,036 

общδ , % 19,1 
12,5
23

1,76 0,092 600…630 

ψ , % 73 
67
25

 2,06 0,028 

норм. 

 
Сравнительный анализ прочностных характеристик термоупрочненной 

катанки из стали Ст3кп показывает, что разница для сталей с содержанием 
углерода на нижнем и верхнем пределах марочного состава примерно равна 
60 Н/мм2, т. е. довольно близка к наблюдаемой для горячекатаного состоя-
ния. В стали Ст5пс, охлажденной до температуры 600оС, характер изменения 
свойств аналогичен. Пластические характеристики, на изменение химическо-
го состава в пределах марочного, реагируют еще слабее. Относительное уд-
линение в сталях Ст3кп и Ст5пс, после ускоренного охлаждения, находится 
на уровне 15…17 %, а относительное сужение составляет значения 65…70 %. 

Все свойства по длине бунта, ускоренно охлажденных сталей, достаточно 
равномерны и мало меняются по партии металла. 

На основании этого, можно полагать, что ускоренное охлаждение приво-
дит к повышению прочностных свойств, при сохранении пластических на 
достаточно высоком уровне, а выбранные технологические параметры про-
цесса позволяют достигнуть необходимого уровня свойств при колебаниях 
химического состава в пределах марочного. 



 

Таблица  5.3 
Механические свойства ускоренно-охлажденной катанки Ст5пс  

по длине бунта 

Параметры распределения 
Темпера-
тура, °С Свойства Среднее 

значение 

min
max

 

Среднеквадратич-
ное отклонение 

Коэффици-
ент вариации 

Закон рас-
пределения 

вσ , Н/мм2 736 
690
770

24,5 0,03 

общδ , % 13,7 
11,0
17,0

1,39 0,1 600…630 

ψ , % 67,3 
60
73

 3,3 0,05 

норм. 

 

Для выяснения возможности переработки термически упрочненной ка-
танки в арматурную проволоку, исследовали способность ее к холодному во-
лочению. Результаты деформируемости стали Ст3кп, в зависимости от тем-
пературы конца ускоренного охлаждения, приведены на рис. 5.8. Разница в 
прочностных свойствах, наблюдаемая в исходном состоянии, определяемая 
температурой конца ускоренного охлаждения, сохраняется и после холодной 
пластической деформации волочением. Несколько по иному изменяется от-
носительное сужение при волочении стали Ст3кп, охлажденной до различ-
ных температур. После ускоренного охлаждения до 720 оС, относительное 
сужение в результате деформации непрерывно снижается и после степени 
деформации порядка 80 %, уменьшается почти в 2 раза, по сравнению с не-
деформированным состоянием (рис. 5.8). Указанная характеристика катанки 
после охлаждения до более низких температур так же снижается, однако на-
блюдаемое снижение значительно меньше. Так, после деформации волочени-
ем до 80 %, величина  составляет значения 47…49 %, а в исходном, неде-
формированном состоянии 67…68 %. Начало резкого снижения относитель-
ного сужения глубоко охлажденной катанки соответствует деформации при-
мерно 90…95 %, после которой практически полностью отсутствуют 
различия в уровне значений 

ψ

ψ  после охлаждения 720 и 550…600 °С. При 
этом средние значения деформации за проход при волочении катанки из ста-
ли Ст3кп, охлажденной до различных температур, были практически одина-
ковы и составляли для 720 °С – 39,5 %, 600 оС – 550 оС ~ 41,2…41,6 %. В це-
лом эксперименты по изучению деформируемости стали Ст3кп после уско-
ренного охлаждения до температур 550…600 оС показали, что указанная 
сталь обладает достаточной технологической пластичностью для производ-
ства холоднотянутой проволоки с обжатиями до 80 %, при изменении состава 
в пределах марочного (рис. 5.9). 



 

 
Рис. 5.8. Изменение механических свойств 

катанки из стали Ст3кп, ускоренно-охлажденной  
с прокатного нагрева до: 1 – 720…770; 2 – 600; 3 – 550 оС  

в зависимости от деформации при волочении 

 
Рис. 5.9. Изменение относительного сужения (а)  

и прочности (б) катанки из стали Ст3кп (1, 2 – 0,22 % С; 3 – 0,14 % С)  
в зависимости от деформации при волочении (горячекатаное состояние (1)  

и после ускоренного охлаждения до 550 оС (2, 3)) 

С повышением содержания углерода растут прочностные свойства хо-
лоднотянутой проволоки и несколько снижается ее пластичность (рис. 5.10). 
Причина различного изменения относительного сужения при волочении ста-
ли обусловлена структурным состоянием металла. При охлаждении стали до 
температур 600 оС, на поверхности катанки формируется структура отпу-
щенного мартенсита, а в сердцевине – близкая к патентированному состоя-



 

нию. Учитывая, что при пластическом деформировании объемы металла с 
отпущенным мартенситом (при указанных температурах отпуска) ведут себя 
подобно металлу после патентирования [6], выполнение условий однородно-
сти распределения деформации по сечению катанки приводит к достижению 
малого снижения . Как следует из анализа экспериментальных данных, бо-
лее высокие значения относительного сужения сталей после охлаждения до 
550…600 °С, по сравнению с горячекатаным состоянием, свидетельствуют о 
бόльшем запасе пластичности. 

ψ

 
Рис. 5.10. Изменение относительного сужения (а)  

и прочности (б) катанки из стали Ст5пс в зависимости от деформации  
при волочении (горячекатаное состояние (1) и после ускоренного охлаждения  

до 600 оС (2–4);1, 2 – 0,34 % С; 3 – 0,28 % С; 4 – 0,40 % С) 

Однако, достижение более значительных максимальных деформаций до 
разрушения в горячекатаном металле свидетельствует, что характеризовать 
предельную деформируемость при волочении по ψ , как в случае при испы-
таниях на растяжение, не совсем правильно. Действительно, как показали ис-
следования, обнаруженная зависимость максимально возможной вытяжки 
при волочении от коэффициента деформационного упрочнения указывает, 
что стали после ускоренного охлаждения обладают повышенной технологи-
ческой пластичностью на первых переходах волочения. Это позволяет вести 
деформирование с повышенными обжатиями без снижения механических 
свойств в готовой проволоке до деформаций 80 % [7]. 

Учитывая, что глубокое охлаждение значительно повышает прочность 
катанки, необходимо было исследовать получение арматурной проволоки за 
счет различной дробности деформации, изменения величины единичного 
обжатия. На основании полученных результатов по изучению предельной 



 

деформируемости катанки было установлено, что изменение маршрутов во-
лочения существующей технологии не требуется. Сравнительный анализ по 
отработке технологии получения арматурной проволоки диаметром 6,0 мм за 
счет одного и двух проходов (табл. 5.4) показал, что применение волочения 
за два прохода нецелесообразно. Увеличение числа проходов снижает проч-
ность всего на 20 Н/мм2, а пластичность при этом не растет. Поэтому в даль-
нейшем производство опытных партий арматурной проволоки диаметром 6,0 
мм осуществляли за один проход. Арматурная проволока производилась двух 
типов: гладкая и профилированная, с нанесением насечки на поверхность. 

Таблица  5.4 
Отработка маршрута волочения на стали Ст5пс 

Механические свойства Маршрут волочения:  
диаметры, мм вσ , Н/мм2

тσ , Н/мм2
ρδ , % 100δ , % ψ, % 

6,5 6,2 6,0→ →  806 760 0,7 4,7 66,2 
6,5 6,1 6,0→ →  791 745 0,7 4,5 65,2 
6,5 6,0→  824 779 0,6 4,2 65,5 

 
Известно, что профилирование гладкой арматурной проволоки, являю-

щееся окончательной операцией производства проволоки Вр–І, снижает 
прочностные свойства на 3…4 %. На основании этого были проведены ис-
следования по изучению влияния профилирования на комплекс свойств про-
волоки, получаемой из глубоко охлажденной катанки. Так, на примере катанки 
диаметром 6,5 мм из сталей Ст3кп и Ст5пс, охлажденной до 550…600 оС, по-
сле холодного волочения на диаметры 4…6 мм было показано, что профили-
рование уменьшает прочность на 20…70 Н/мм2 и относительное удлинение в 
среднем на 1 % (табл. 5.5). 

Таблица  5.5 
Влияние профилирования на изменение механических свойств проволоки,  

полученной из катанки, охлажденной до 550…600 оС 

Временное сопротивление 
разрыву, Н/мм2

Удлинение на 
базе 100 мм., % Сталь 

Диаметр 
проволо-
ки, мм 

Содержа-
ние угле-
рода, % гладкая профилированная гладкая профилированная

0,14 914 890 3,5 2,5 
4,0 

0,21 1022 950 3,3 1,9 
0,14 815 770 4,3 3,0 

Ст3кп 
5,0 

0,21 903 880 4,1 3,0 
0,28 994 980 3,8 3,0 

5,0 
0,39 1076 1010 4,0 3,2 Ст5пс 

6,0 0,34 840 800 5,4 4,2 



 

Приведенное влияние профилирования обусловлено тем, что на поверх-
ность наклепанного металла наносятся, путем вдавливания, концентраторы 
напряжений в виде вмятин. Изменение концентрации углерода, в пределах 
марочного состава, оказывает определенное влияние на прочностные и пла-
стические свойства профилированной проволоки. На основании этого можно 
полагать, что при производстве арматурной проволоки повышенной прочно-
сти, охрупчивающее влияние профилирования такое же как при производст-
ве арматурной проволоки, изготавливаемой из горячекатаной или охлажден-
ной до 720…780 оС катанки. 

Приведенные данные, указывая на особенности технологии производства 
арматурной проволоки повышенной прочности из глубоко охлажденной ка-
танки, дают основание начать разработку необходимых мероприятий для ор-
ганизации промышленного производства. 

Подвергая катанку из стали Ст3кп ускоренному охлаждению до 650…670 °С 
и 550…570 оС, достигаемый уровень свойств достаточен для получения ар-
матурной проволоки периодического профиля 4,0 мм, в то время как прово-
лока диаметром 5,0 мм имеет прочность ниже 800 Н/мм2. Более высокая ис-
ходная прочность охлажденной до 600 оС катанки из стали Ст5пс позволила по-
лучить требуемый уровень свойств для всех диаметров проволоки (табл. 5.6). 
Так, арматурная проволока диаметром 6,0 мм имела прочность 850 Н/мм2, 
диаметром 5,0…880 Н/мм2, 4,0 до 1000 Н/мм2. Однако, волочение при сред-
ней скорости 850м/мин приводило к повышенному износу волочильного ин-
струмента. Снижение скорости волочения, понижая производительность ста-
на, вместе с достигаемым уровнем избыточной прочности (требуемый уро-
вень 800…900 Н/мм2) показали нецелесообразность использования стали 
Ст5пс для производства арматурной проволоки диаметром 4,0 мм. 

Изменение содержания углерода с 0,14 до 0,22 % увеличивает прочность 
проволоки с 870 до 950 Н/мм2. Пластические свойства остаются примерно на 
одном уровне (табл. 5.7). В случае производства арматурной проволоки диа-
метром 5,0 мм, влияние колебания химического состава в пределах марочно-
го становится более заметным (табл. 5.7). Проволока, полученная из катанки, 
содержащей 0,22 % С имеет прочность 880 Н/мм2 , а из катанки с 0,14 % С – 
770 Н/мм2. Полученное значение прочности меньше требуемого (800 Н/мм2), 
является свидетельством о нецелесообразности производства проволоки 
диаметром 5 мм из стали Ст3кп. Колебания химического состава, в пределах 
марочного, могут привести к тому, что часть арматурной проволоки диамет-
ром 5 мм из стали Ст3кп не сможет быть использована как проволока с проч-
ностью выше 800 Н/мм2. 

Из катанки диаметром 6,5 мм, содержащей 0,28, 0,34 и 0,40 % С (Ст5пс) 
изготавливали арматурную проволоку диаметрами 5 и 6 мм. Независимо от 
содержания углерода, значения прочностных и пластических свойств арма-
турной проволоки диаметром 6 мм, соответствовал требуемому уровню 
(табл. 5.7).  



Таблица  5.6 

Диаметр проволоки 5 мм Диаметр проволоки 4 мм 

Марка 
стали 

Температура 
конца уско-
ренного ох-
лаждения 
катанки, °С

Механи–
ческие 
свойства 

Среднее 
значение

min
max

 

Средне-
квадра-
тичное 
откло-
нение 

Коэффици-
ент вариа-

ции 

Закон 
распре-
деления

Среднее 
значение

min
max

 

Средне-
квадра-
тичное 
откло-
нение 

Коэффици-
ент вариа-

ции 
Закон рас-
пределения 

вσ , 
Н/мм2 775 730

830
 24,2    0,031 норм. 880 850

940
 21,6  0,024

100δ , % 4,4 
3,0
6,0

 0,72  0,163
норм. 

3,7 
2,5
5,0

 0,61  0,164Ст3кп  550…570

ψ , % 62,4 
47,0
68,0

3,93  0,064
норм. 

61,7 
51,0
66,5

3,14  0,050

вσ , 
Н/мм2 743 670

800
 33,1  0,044

норм. 
877 755

950
 38,0  0,043

норм. 

100δ , % 4,7 
3,0
5,5

 0,67  0,142
норм. 

4,0 
3,0
6,0

 –  –
– 

Ст3кп  600…630

ψ , % 63,6 
51,3
76,0

4,02  0,063
норм. 

58,8 
47,8
72,0

5,31  0,090

вσ , 
Н/мм2 887 855

930
 18,7  0,021

норм. 
1006 1050

960
20,0  0,034

100δ , % 4,27 
3,5
6,0

 0,691  0,161
норм. 

3,4 
2,5
5,0

 0,66  0,195

норм. 

Ст5пс  600…630

ψ , % 54,8 
42,0
64,0

6,73  0,122
норм. 

44,6 
29,0
54,0

6,39  0,143
норм. 

Механические свойства арматурной проволоки периодического профиля по партии  

 

 



 

Таблица  5.7 
Механические свойства арматурной проволоки 

Параметры распределения 
Марка ста-
ли и обра-
ботка  

Содержа-
ние угле-
рода, % 

Диа-
метр, 
мм 

Механиче-
ские  

свойства 
Среднее 
значение

Среднеквад-
ратичное от-
клонение 

Коэффи-
циент ва-
риации 

Закон 
распреде-
ления 

вσ , Н/мм2 873 20,2 0,103 

100δ , % 2,56 0,616 0,24 4 
ρδ , % 0,83 0,51 0,61 

вσ , Н/мм2 769 9,4 0,012 

100δ , % 3,28 0,56 0,17 

0,14 

5 
ρδ , % 1,25 0,39 0,313 

вσ , Н/мм2 950 24,1 0,025 

100δ , % 1,94 0,54 0,281 4 
ρδ , % 0,94 0,40 0,427 

вσ , Н/мм2 885 42,9 0,048 

100δ , % 3,1 0,52 0,167 

Ст3кп  
у.о. 550 °С 

0,22 

5 
ρδ , % 1,03 0,5 0,48 

вσ , Н/мм2 980 29,7 0,03 

100δ , % 3,04 0,43 0,143 0,28 5 
ρδ , % 1,0 0,387 0,04 

вσ , Н/мм2 800 12,7 0,016 

100δ , % 4,4 0,55 0,125 0,28 6 
ρδ , % 2,0 0,604 0,303 

вσ , Н/мм2 996 15,6 0,016 

100δ , % 3,39 0,61 0,18 0,34 5 
ρδ , % 1,27 0,51 0,406 

вσ , Н/мм2 1020 30,8 0,03 

100δ , % 3,24 0,75 0,23 0,40 5 
ρδ , % 1,03 0,50 0,485 

вσ , Н/мм2 825 13,0 0,016 

100δ , % 5,97 0,98 0,165 

Ст5пс 
у.о. 600 °С 

0,40 6 
ρδ , % 2,5 0,74 0,294 

норм. 

 



 

В случае производства проволоки диаметром 5 мм, прочностные свойства 
на 100…200 Н/мм2 превысят минимально допустимые значения (800 Н/мм2), 
а относительное удлинение будет соответствовать уровню 2,5 %. Статисти-
ческая обработка полученных экспериментальных данных по каждой партии 
проволоки различного диаметра и с различным содержанием углерода пока-
зала, что свойства по партии достаточно равномерны. 

Средние значения свойств, с учетом колебания содержания углерода со-
ставили: для Ст3кп – диаметр 4,0 мм, в 910σ =  Н/мм2, 100 2,2δ =  %, для стали 
Ст5пс – диаметр 6,0 мм,  Н/ммв 810σ = 2, 100 5,2δ =  %; диаметр 5,0 мм, 

 Н/ммв 970σ = 2,  %. Технологическая проба – число перегибов про-
волоки на 180º, во всех случаях превышала требуемый уровень (4) в 2…2,5 
раза. На основании переработки опытных партий, около 120 т, в арматурную 
проволоку были отработаны основные параметры технологии ее производства. 

100 3,4δ =

5.3. Технология производства арматуры с прочностными свойствами  
до 1 800…1 900 Н/мм2 

Значительная часть термически и термомеханически упрочненной стерж-
невой арматуры высоких классов прочности изготавливают из низколегиро-
ванных сталей. Использование арматуры с повышенными прочностными 
свойствами (до 1300 Н/мм2) при изготовлении железобетонных конструкций 
позволяет снизить, по сравнению с горячекатаной сталью, расход металла на 
десятки процентов. 

По сравнению с технологией получения высокопрочной арматуры за счет 
использования высоколегированных сталей [8], термическое упрочнение и 
последующая холодная пластическая деформация позволяют рассматривать 
это направление как перспективное [7; 9]. 

На основании проведенных исследований по холодному пластическому 
деформированию сталей с феррито-мартенситными структурами, анализу 
изменения прочностных характеристик мартенситной фазы (гл. 4) были раз-
работаны способы получения высокопрочной стержневой арматуры. 

Так, по способу [10] низколегированную сталь 30ХГСА подвергают горя-
чей прокатке, закалке на мартенсит, отпуску при температурах 500…700 °С, 
в течение 0,5…1,0 ч, холодному деформированию с обжатиями 30…70 %, на-
греву до температур межкритического интервала 1 3Ac Ac− , выдержке, охла-
ждению со скоростью выше критической. В результате приведенной обра-
ботки, по достигаемому уровню свойств становится возможным заменить 
стали типа 21Х2НВФА. Прочностные свойства, в результате использования 
углеродистых сталей с 0,5…0,7 % С после различных режимов обработки со-
ставили  Н/ммв 800 870σ ≅ … 2, 10 18 20δ = …  %. 

Другой способ обработки [11] предусматривает получение арматуры 
диаметром до 10 мм из сталей 25ХГС–35ХГСА с прочностными свойствами 



 

1 700…1 740 Н/мм2 и относительным удлинением 10…12 %. Способ изготов-
ления предусматривает горячую прокатку, двухстадийное охлаждение, сна-
чала до 800…900 °С, а затем после паузы 1–2 с со скоростью выше критиче-
ской до температуры ниже 1Ac  (но не ниже 350 °С), удаление окалины, хо-
лодное волочение на величины истинной деформации 0,6…0,8, отжиг 
350…420 °С (  мин), второе обжатие и окончательный отжиг при 
270…310 °С в течение 3…20 мин. Приведенные способы могут быть реали-
зованы с учетом особенностей конкретного производства и сортамента вы-
пускаемой металлургической продукции. Примером получения арматурного 
проката повышенной прочности, применительно к возможностям оборудова-
ния и производства Западно–Сибирского меткомбината, может служить спо-
соб [9; 11]. Арматурную сталь после горячей прокатки подвергают двухста-
дийному охлаждению, сначала до 800…900 °С, а затем после выдержки 1…2 
с, со скоростью выше критической, до 300…350 °С, далее следует удаление 
окалины, холодное волочение, отпуск 350…420 °С в течение 10…60 мин. В 
результате получают стержневую арматуру с уровнем прочности 1 600 Н/мм

7 40τ = −

2. 
По сравнению со стержневой арматурой, широкое применение в строи-

тельстве имеет бунтовой прокат. 
После термического упрочнения, стали типа 08Г2С–20ХГС2 обладают 

высокими прочностными свойствами, высокой хладостойкостью. 
При производстве арматуры с прочностными свойствами порядка 

1000 Н/мм2, использование стали 20ГС с повышенным содержанием углеро-
да вместо 25Г2С получаем не только экономию до 17 % марганца, но и более 
технологичный материал при термоупрочнении [12]. Изменение соотноше-
ния прочностных и пластических характеристик достигается варьированием 
температуры конца ускоренного охлаждения и, как следствие этого, процес-
сами самоотпуска стали. Одним из основных параметров указанного способа 
упрочнения является продолжительность охлаждения, что приводит к значи-
тельным колебаниям свойств. Разработка и внедрение сталей с пониженной 
чувствительностью к времени охлаждения, облегчает получение арматуры за 
счет термоупрочнения с требуемой равномерностью свойств [12]. На основа-
нии опыта промышленного использования легированных сталей для изготов-
ления арматуры с повышенными прочностными свойствами, были выбраны 
экономнолегированные стали 20ГС, 20ХГС2, 30ХГС2, 33ХГС, как перспек-
тивные для получения высокопрочной арматуры. Химический состав, приве-
ден в табл. 5.8. 

Режимы термоупрочнения для достижения уровня прочности, соответст-
вующего значениям 1 400…1 600 Н/мм2 были следующие: охлаждение в 
трассе до температуры смотки в бунт 650…600 °С, (режим І) и охлаждение в 
трассе до 650…600 °С и смотка в специальный бак с водой, температура ко-
торой составила порядка 80 °С (режим ІІ). 



 

Таблица  5.8 
Химический состав сталей 

Химические элементы, % по массе Марка 
стали C Si Mn S P Cr Ni Cu 

20ГC 0,21 1,01 1,07 0,013 0,013 0,011 0,07 0,16 

20ХГC2 0,26 1,98 0,98 0,042 0,040 0,90 0,20 0,30 

20ХГC2 0,24 1,95 0,96 0,041 0,039 0,91 0,30 0,30 

20ХГC2 0,25 1,92 1,08 0,045 0,038 0,93 0,28 0,29 

30ХГC2 0,27 1,74 0,73 0,040 0,040 0,92 0,28 0,22 

30ХГC2 0,27 1,74 0,74 0,033 0,035 0,89 0,31 0,25 

33ХГC 0,32 1,12 0,76 0,030 0,031 0,88 0,29 0,27 

33ХГC 0,33 1,12 0,73 0,023 0,027 0,91 0,27 0,25 
 
Холодное деформирование волочением, термоупрочненной по двум ре-

жимам, катанки диаметром 6,5 мм осуществляли в условиях метизного про-
изводства ЗСМК, на волочильных станах типа АЗТМ 2/250. Величины де-
формации термоупрочненной катанки при волочении на диаметры 6,0 и 5,5 
мм, составляли соответственно 15 и 28 %. По сравнению с горячекатаным со-
стоянием, после термического упрочнения по двум режимам, микрострукту-
ра катанки состоит из двух слоев (рис. 5.11). Поверхностный кольцевой слой 
достигал толщины до 1 мм (рис. 5.11, а). Исследования микроструктур при пе-
реходе от поверхностных объемов к центральным не позволили выявить чет-
кой границы между ними. На поверхности термоупрочненной катанки форми-
руется структура отпущенного мартенсита, с мелкими выделениями карбидной 
фазы. Микроструктура центральных областей, также представляет структуру 
отпущенного мартенсита, но при более высокой температуре (рис. 5.11, б–д). 

Результаты опробования режима упрочнения І показали, что независимо 
от химического состава стали, требуемый уровень прочности в катанке дос-
тигнут не был (табл. 5.9). После холодного волочения на диаметры 6,0 и 5,5 
мм уровень свойств лишь на 10…15 % превышал значения горячекатаного 
металла после холодной деформации. Снижение температуры охлаждения 
ниже значений 600 °С приводило к существенному распушиванию бунтов, 
что затрудняло их извлечение из намоточных устройств и снижало равно-
мерность работы стана. На основании этого было решено выбрать режим ІІ, 
как базовый. В результате такой обработки получаемая катанка обладала 
мартенситной структурой на поверхности, а в центральных объемах, в ре-
зультате превращения, – по промежуточному механизму. 



 

 
Рис. 5.11. Макро – (а) и микроструктура поверхностного (б, в)  

и центрального объемов (г, д) катанки из стали 20ХГС2, упрочненной  
в линии стана 250–1 ЗСМК (б, г – охлаждение по режиму І; в, д – охлаждение  
в линии стана с последующей смоткой в бак с охладителем – режим ІІ). х800 

Таблица  5.9 
Свойства катанки диаметром 6,5 мм после термоупрочнения 

Свойства стали 
Марка 
стали 

№  
бунтов вσ , max 

Н/мм2
вσ ,  
Н/мм

min
2

вσ , средн.,
Н/мм2

5δ  max, 
% 

5δ  min , 
% 

5δ  средн., 
% 

Температура 
конца охлаж-
дения, °С 

2 880 755 807 27,3 22,1 25,6 650 
33ХГС 

4 751 658 702 30,1 24,7 27,3 700 
1 917 802 843 29 23,2 26,0 650 

30ХГС2 
3 797 681 719 30 23,6 26,0 900 

 
При определенном соотношении зон, агрегатная прочность металла соот-

ветствовала требованиям, предъявляемым к высокопрочной холоднотянутой 
арматуре. 

Учитывая, что коэффициент деформационного упрочнения (n) и макси-
мальная вытяжка при волочении (µ ) для низкоуглеродистых сталей связаны 



 

прямо пропорциональной зависимостью, определение значений n позволило 
оценить способность стали к холодному волочению. Так, после анализа ис-
тинных диаграмм растяжения термически упрочненных сталей, было обна-
ружено, что уровень значений показателя деформационного упрочнения по-
зволяет деформировать металл на величины до 40…50 %. Холодное пласти-
ческое деформирование волочением, термически упрочненных сталей (типа 
20ХГС2), сопровождается ростом прочностных и снижением пластических 
свойств (рис. 5.12). Однако, даже после деформации 20 %, относительное уд-
линение сохраняется на уровне 6 %, а прочность составляет порядка 
2000…2100 Н/мм2. Из приведенных результатов следует, что подвергая тер-
моупрочненную сталь деформации до 20 % можно достигнуть уровня проч-
ности порядка 2000 Н/мм2. Дальнейшее увеличение деформации сопровож-
дается прогрессирующим ростом прочностных и снижением пластических 
характеристик металла. Как показали исследования по изменению плотности 
дефектов кристаллического строения (рис. 5.12, в), с ростом степени пласти-
ческой деформации характер изменения свойств обусловлен несколькими 
факторами. Первый – это уход атомов углерода из твердого раствора, по мере 
увеличения степени деформации. Второй фактор – снижение темпа прироста 
плотности дефектов кристаллического строения металла. Уменьшение уп-
рочняемости является следствием приближения к предельно допустимым 
значениям концентрации дефектов кристаллического строения и, в первую 
очередь, дислокаций. Помимо этого, наблюдаемое снижение дефектности 
термически упрочненного проката в процессе холодного деформирования 
может быть связано с развитием процессов деформационного старения в пе-
ресыщенном твердом растворе. При этом неизбежное закрепление дислока-
ций, введенных деформацией и релаксация полей напряжений термоупроч-
ненного металла, приводят к росту предела упругости, релаксационной стой-
кости металла [13; 21–23]. Таким образом, на основании полученных данных 
можно полагать, что в результате холодной пластической деформации воло-
чением с обжатиями до 30 % в термически упрочненной стали типа 30ХГС2, 
можно достигнуть прочностных свойств на уровне 1600–1800 Н/мм2. Повы-
шение величины обжатия более 30 % сопровождается снижением пластично-
сти стали, что неизбежно требует осуществлять поиск мероприятий, способ-
ствующих росту пластичности. 

Отпуск термомеханически упрочненной, холоднотянутой стали сопро-
вождается разупрочнением и ростом пластичности (рис. 5.13). Так, после 
отпуска при температуре 350 °С в течение 1 ч, наблюдается снижение 
прочностных свойств на 100…150 Н/мм2 и прирост относительного удли-
нения на 1…1,5 % (относительно холоднотянутого состояния). Дальнейшее 
увеличение температуры отпуска сопровождается прогрессирующим разу-
прочнением [27; 28]. Необходимо отметить, что введение дефектов кристал-
лического строения при деформации до 40 % приводит к тому, что даже по-
сле отпуска 450 °С прочностные свойства стали остаются выше, чем сразу 



 

после деформации 20 %. Приведенное положение, скорее всего, обусловлено 
различной устойчивостью термомеханически упрочненной и деформирован-
ной стали к отпуску. Эта устойчивость связана, в первую очередь, с наличием 
мелкодисперсных карбидных частиц (рис. 3.7), препятствующих изменению 
субструктуры, сформированной в результате пластической деформации. Не-
сомненный вклад в стабилизацию свойств вносит легирование стали кремни-
ем, повышающим устойчивость против отпуска [14; 24–26]. Прочностные 
свойства после отпуска 400 °С соответствуют уровню 1800, а после 450 °С – 
1 400 Н/мм2. При этом относительное удлинение в 1,5…2 раза превышает 
требования, предъявляемые к металлу по пластическим характеристикам. 
Повышение температуры отпуска до 550 °С, значительно снижает уровень 
прочностных свойств достигнутый в результате холодной деформации: 
прочность уменьшается до значений 1320…1380 Н/мм2, а относительное уд-
линение составляет 15 %. 

 
Рис. 5.12. Влияние степени пластической  

деформации волочением (ε) на относительное удлинение (1),  
предел текучести (2), прочности (3), изменение ширины  

рентгеновской линии ( 110 5β −  и 220 4β − ) 

 
Рис. 5.13. Влияние температуры отпуска  

на относительное удлинение (а), предел прочности (б)  
термически упрочненной (режим ІІ) и холоднотянутой  

на 20 % (1) и 40 % (2) стали 30ХГС2 



 

Как следует из анализа микроструктурных исследований, пластическая 
деформация не вносит заметных изменений в структуру термоупрочненной 
стали. Типичная мартенситная структура сохраняется без видимых следов 
пластического деформирования. Отпуск при температуре 4000С, независи-
мо от степени предшествующей деформации, практически не меняет 
игольчатого строения металла. Структуры, сформированные в результате 
термического упрочнения и деформации, оказываются устойчивыми про-
тив отпуска. Нагрев до 450 °С приводит к появлению в структуре карбид-
ных частиц высокой дисперсности, равномерно распределенных в матрице 
металла. Дальнейшее повышение температуры отпуска до 550 °С сопрово-
ждается ускорением процессов коалесценции карбидных частиц. Уменьше-
ние плотности дефектов кристаллического строения, оцениваемое по ши-
рине линии рентгеновских интерференций, в сочетании с укрупнением це-
ментитных частиц, является основной причиной резкого снижения прочно-
стных свойств после отпуска при 550 °С. 

На основании проведенных исследований, в условиях ЗСМК, была раз-
работана технология получения бунтовой арматуры диаметром 6,0…5,0 мм 
с прочностными свойствами до 1 800…1 900 Н/мм2 из низколегированных ста-
лей. Холодная деформация волочением до 28 % предварительно упрочненной 
стали 30ХГС2 позволяет достигнуть прочности до 1 200…1 400 Н/мм2 при  

 %. Термическое упрочнение сталей 30ХГС2 и 33ХГС в диа-
метре 6,5 мм после охлаждения до 650…630 °С, с последующей смоткой 
бунта в бак с охладителем, позволяет достигнуть прочности до 1400 Н/мм

100 5,5 3,0δ = …

2 
при  %, а холодное волочение с обжатиями до 40 % повышает 
σ

100 2,5 3,0δ = …

в до 1800…2000 Н/мм2 с относительным удлинением на уровне 2…1,5 %. 
Комбинированная обработка стали типа 30ХГС2, 33ХГС, заключающаяся в 
термомеханическом упрочнении с прокатного нагрева (смотка бунта в спе-
циальный бак с охладителем), холодной пластической деформации волоче-
нием на 28…40 % и часовом отпуске и интервале температур 400…500 оС 
позволяет в арматуре диаметром 6,0…5,0 мм варьировать прочностные 
свойства в диапазоне от 1 350 до 1 900 Н/мм2, предел текучести от 1 200 до 
1 700 Н/мм2, при относительном удлинении 7…5 %. 

5.4. Влияние дисперсности структурных составляющих  
на усталостную прочность углеродистой стали 

При определенных условиях и схемах нагружения изделий из углероди-
стых сталей одновременно с упрочнением могут развиваться процессы, при-
водящие к снижению сопротивления деформации, называемые разупрочне-
нием. Развитие указанных явлений, кроме температуры нагружения, в ог-
ромной мере определяется структурным состоянием металла [15]. Если для 
однофазных металлов и низкоуглеродистых сталей эффективным препятст-
вием распространению деформации является граница зерна, то появление 
частиц второй фазы, например, карбидов в углеродистых сталях, может в 



 

значительной мере искажать указанную зависимость. Так, при неизменной 
объемной доле цементита в стали, уменьшение расстояния между частицами 
сопровождается неизменным приростом сопротивления деформированию 
[16]. Особенно значительное влияние наблюдается при сложных схемах на-
гружения, знакопеременном деформировании, совместном либо чередую-
щихся процессах нагрева и деформации [13]. 

На основании анализа процесса преодоления растущей трещиной межзе-
ренной границы низкоуглеродистой стали [17], влияние деформационного 
упрочнения [18] на величину критического раскрытия трещины ( ), полу-
чено соотношение, позволяющее оценить условия роста трещины в зависи-
мости от структурных характеристик [19]: 

кδ

 к 1d
d d m
δ σ ε

= ⋅ ⋅
ε µ

, (5.3) 

где d – размер зерна феррита, d
d
σ
ε

; m – соответственно скорость и коэффици-

ент деформационного упрочнения [15; 16]; µ  – модуль сдвига;  – истинная 
деформация. 

ε

Как следует из (5.3), с учетом взаимосвязи между d
d
σ
ε

 и m  

 ( ) [ ]0 19
md

d
⎛ ⎞⋅ σ − σσ

=⎜ ⎟ε ε⎝ ⎠
   

для неизменной , увеличение ε
d
d
σ
ε

 должно способствовать приросту , что 

является ничем иным как смещением момента ускоренного роста трещины в 
сторону ужесточения условий нагружения, например, подобно приросту 

кδ

ε  
или снижению температуры нагружения. 

Правомочность приведенного влияния на кδ  подтверждается экспери-
ментально. Так, в [18] показано, что для каждого значения объемной доли 
глобулярного цементита (вплоть до содержания углерода 0,8%) существует 
определенный размер зерна феррита ( ). Измельчение зеренной ферритной 
структуры выше указанной величины сопровождается резким снижением 
пластических характеристик металла, что объясняется локализацией дефор-
мации. В стали с объемной долей цементита 

кd

0,09f = , 3kd ≈  мкм, а для ста-
ли с 0,034f = ,  достигает значений 10 мкм. На основании этого можно 
полагать, что если для низкоуглеродистой стали в процессе эксплуатации 
достигаются условия развития ускоренного роста трещины и, как следствие 
этого, низкая трещиностойкость, то увеличение f должно способствовать 
смещению момента наступления этапа неконтролируемого роста трещины в 
сторону более высоких величин предварительной деформации. Обусловлено 

kd



 

приведенное положение не только приростом способности металла к дефор-
мационному упрочнению, но и повышением энергии зарождения субмикрот-
рещины [19]. 

С увеличением уровня упрочнения при ускоренном охлаждении стали, 
расстояние между карбидными частицами (λ ) и кδ  снижаются (рис. 5.14). 

 
Рис. 5.14. Изменение межкарбидного расстояния  

в перлите (а), величины критического раскрытия трещины (б) стали  
с 0,6 % С после термического упрочнения на различные уровни 

Однако, с учетом данных [20] из которых следует, что с ростом дисперс-
ности перлитной колонии запас пластичности углеродистой стали, например, 
при волочении, растет, можно полагать, что кδ  не в полной мере способна 
характеризовать процессы роста трещины. Действительно, как и в случае од-
нофазных сплавов и низкоуглеродистых сталей, когда основным структур-
ным элементом является размер зерна ( в d= ⋅ , где  – длина трещины; в – 
число зерен, укладывающихся на ее длине), а способность трещины к росту 
оценивают по отношению  к d [19], так и для высокоуглеродистых необ-
ходимо рассматривать отношение 

кδ

кδ  к λ . На основании этого, можно пола-
гать, что не величина  определяет момент перехода процесса роста трещи-
ны в стадию ускорения, а скорее угол в устье трещины (

кδ
α ), который пропор-

ционален отношению к dδ  или кδ λ . Подтверждают приведенное положе-
ние данные по низкоуглеродистым сталям [13; 15]. С ростом d, при 
неизменной объемной доле цементита, температура перехода стали в хрупкое 
состояние ( ) и  растут, а угол в устье трещины снижается. Измельчение 
феррита приводит к снижению  при одновременном росте  и 

кT кδ

кT α к dδ . 
Для сталей с высоким содержанием углерода на процессы зарождения и 

роста трещины, кроме дисперсности структурных составляющих, огромное 
влияние оказывает морфология карбидной фазы [13; 16]. Так, по сравнению с 
цементитом глобулярной формы, который практически не претерпевает из-
менений вплоть до высоких суммарных пластических деформаций [16], пла-



 

стинчатый – наоборот, способен начать деформирование с момента первых 
актов пластического течения стали [16]. Приведенное различие в поведении 

цементита проявляется и в изменении соотношения (5.1): 
к

~d
d
σ λ
ε δ

 (если вме-

сто d подставить ), т. е. получаем, что для сталей с пластинчатым цементи-
том увеличение угла в устье трещины достигается при снижении параметров 
деформационного упрочнения. Для объяснения приведенного соотношения 
рассмотрим изменение дислокационной структуры ферритных промежутков 
перлитной колонии. Повышение дисперсности перлитной колонии сопрово-
ждается снижением темпа накопления дислокаций и сдвигом формирования 
немонотонностей в распределении дислокаций в сторону больших суммар-
ных деформаций (рис. 5.15). На основании этого, можно полагать, что сме-
щение момента возникновения дислокационной ячеистой структуры в сторо-
ну повышенных деформаций должно способствовать приросту пластичности 
металла. Действительно, нечто подобное наблюдали при волочении высоко-
углеродистых сталей с пластинчатым цементитом. В этом случае дисперги-
рование перлитной колонии, за счет повышенной способности цементита 
пластически деформироваться сопровождалось не только снижением дефор-
мационной упрочняемости стали, но и ростом равномерности распределения 
дислокаций в перлите и, как следствие этого, увеличением максимально воз-
можной вытяжки [20]. Таким образом, как и в случае однонаправленного де-
формирования, при усталостном нагружении можно ожидать достижения по-
вышенных значений усталостной прочности за счет диспергирования пер-
литной составляющей средне- и высокоуглеродистых сталей. 

λ

     
Рис. 5.15. Дислокационная структура перлитной колонии  

стали с 0,65 % С с межпластиночным расстоянием 0,31 мкм (а)  
и 0,165 мкм (б) после 12 и 30 % деформации соответственно 

Уменьшение межпластинчатого расстояния углеродистой стали сопровож-
дается ростом усталостной прочности ( )1−σ  (рис. 5.16). Характер указанной 
зависимости довольно хорошо описывается уравнением типа Холла-Петча: 

 1/ 2
1 i yK −
− ′′σ = σ + λ , (5.4) 

где  и  – характеристики подобные определяемым из зависимости i′σ yK ′ тσ  
от структурных параметров при статических испытаниях. Сравнительный 



 

анализ абсолютных значений параметров уравнения (5.4) и полученных при 
растяжении показывает довольно хорошее совпадение для  и , в то вре-
мя как  примерно в 2 раза превышает 

i′σ iσ

yK yK ′  [16]. Из этого следует, что yK ′  
является более сложной характеристикой чем  и определяется не только 
состоянием границ раздела, но и структурными изменениями вблизи них в 
процессе усталостного нагружения. Действительно, с ростом степени одно-
направленной деформации  монотонно снижается, а 

yK

yK iσ  растет [13]. При 
изменении знака нагружения картина несколько иная. Величина  сначала 
снижается до деформации вблизи максимума развития эффекта Баушингера, 
а потом растет при практически неизменном 

yK ′

i′σ  [16]. Приведенное положе-
ние обусловлено различным характером взаимодействия дефектов кристал-
лического строения и, в первую очередь дислокаций. Монотонный прирост 
плотности дислокаций при однонаправленном деформировании сопровожда-
ется не только повышением прочностных свойств, но и снижением сопро-
тивления металла ускоренному росту трещины [13]. 

При усталостном нагружении реверсивное деформирование сопровожда-
ется качественно иным дислокационным распределением, являясь следстви-
ем аннигиляционных процессов, снижающих темп накопления дислокаций. 

Учитывая, что ~m
d
d
σ

ρ
ε

, где  – плотность подвижных дислокаций [13; 16], 

а для сталей с перлитной структурой 

mρ

к
~d

d
σ λ
ε δ

, при усталостном нагружении 

наоборот – снижение d
d
σ
ε

 должно сопровождаться приростом  и 1−σ кδ λ , 

что подтверждается рис. 5.16. 
Рост усталостной прочности с увеличением дисперсности перлитной ко-

лонии в средне- и высокоуглеродистых сталях обусловлен повышением зна-
чений кδ λ  при уменьшении ферритных промежутков. В этом случае цемен-
титные пластины, выполняя роль своеобразного стабилизатора структуры, не 
позволяют на определенном этапе деформирования возникать негомогенно-
стям в распределении дислокаций – будущих зародышей трещин. 

Таким образом, на основе развития теории структурообразования в про-
цессе деформирования и объяснения механизма деформационного упрочне-
ния, формирования и видоизменения дислокационных ячеистых структур уг-
леродистых сталей, находящихся в различном структурном состоянии стало 
возможным целенаправленно разработать технологии и технические реше-
ния, направленные на достижение высокого комплекса свойств. Несколько 
примеров таких решений составляют главу 5. 



 

 
Рис. 5.16. Влияние межкарбидного расстояния  

на усталостную прочность (а), скорость деформационного упрочнения (б)  
и величину отношения кδ λ  для стали с 0,6 % С. 
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