
Введение
Низкоуглеродистые стали являются важным

классом промышленных конструкционных мате-

риалов, поэтому улучшение комплекса их эксплу-
атационных свойств носит важное фундаменталь-
ное и прикладное значение и является актуальным
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Методами оптической металлографии, просвечивающей электронной микроскопии и рентгеноструктурного анализа проведены
исследования микроструктуры и фазового состава низкоуглеродистых сталей 10Г2ФТ и 06МБФ, подвергнутых интенсивной пла-
стической деформации методом равноканального углового прессования из различных исходных состояний (после нормализа-
ции, закалки, закалки и последующего высокого отпуска). Независимо от исходного структурно-фазового состояния при равно-
канальном угловом прессовании в исследуемых сталях формируется субмикрокристаллическая зеренно-субзенная структура с
размером элементов ≈300 нм (феррит), стабилизированная дисперсными частицами. При близком размере элементов суб-
структуры после равноканального углового прессования исследуемые состояния характеризуются различным уровнем проч-
ностных свойств: наибольшими значениями предела текучести и микротвердости обладает сталь 10Г2ФТ, сформированная из
исходно закаленного состояния (σ0,2=1125 МПа, Hµ=3,7 ГПа), в сравнении со сталями 10Г2ФТ и 06МБФ, полученными из двух
других состояний (σ0,2=960–990 МПа, Hµ=3,1–3,3 ГПа). Проанализированы основные физические факторы, определяющие ха-
рактер субмикрокристаллической структуры низкоуглеродистых сталей после интенсивной пластической деформации, и прове-
дена оценка вклада основных механизмов упрочнения в предел текучести стали.
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направлением физического металловедения. Од-
ним из перспективных способов повышения проч-
ностных и пластических характеристик таких ма-
териалов является модификация их структуры ме-
тодами интенсивной пластической деформации
(ИПД) [1]. Значительное измельчение исходной зе-
ренной структуры и получение субмикрокристал-
лических (СМК) и нанокристаллических (НК)
структурных состояний при подобного рода воз-
действиях позволяет сформировать высокопроч-
ные состояния без изменения химического состава
заготовки [1, 2]. К настоящему времени в работах
отечественных и зарубежных авторов показана
возможность повышения механических свойств
пластичных металлов (Cu, Ni, Al, Ti и др.) за счет
формирования в них НК и СМК структурных со-
стояний, и достигнут существенный прогресс в по-
нимании физических процессов, протекающих
при ИПД металлов и сплавов на их основе, в том
числе и сталей различных классов [1–13]. Тем не
менее, механизмы, обуславливающие изменения
структуры и свойств в таком технологически важ-
ном классе материалов, как стали, изучены недо-
статочно подробно, это связано со сложностями
сохранения оснастки при деформировании сталей
методами ИПД, с многообразием композиций и
структурно-фазовых состояний в них [7–12].

Одной из важных фундаментальных проблем,
возникающих при создании СМК и НК сталей, яв-
ляется поиск путей управления структурно-фазо-
вым состоянием, формирующимся при ИПД. Вы-
бор исходной структуры стали или её оптимизация
является одним из способов управления параме-
трами и прочностными характеристиками таких
состояний. В работах, посвященных ИПД низко-
углеродистых сталей, авторы ограничивались ча-
ще всего исследованиями материалов с исходно
феррито-перлитной структурой из-за удобства де-
формирования [9, 11, 12]. Систематических срав-
нительных исследований и анализа структурно-
фазовых состояний при ИПД сталей с различной
исходной структурой проведено мало [8]. При этом
оптимизация исходного состояния может способ-
ствовать получению однородного распределения
карбидов в структуре сталей после ИПД, повышая
тем самым, эффективность дисперсионного твер-
дения, увеличивая прочность и устойчивость СМК
и НК структур к высокотемпературным отжигам.

Цель данной работы – выявить влияние исход-
ной структуры (феррито-перлитной после норма-
лизации, мартенситной после закалки, ферритной
после закалки и последующего высокого отпуска)
на особенности структурно-фазового состояния и
механические свойства низкоуглеродистых сталей
10Г2ФТ и 06МБФ, формируемые при равнока-
нальном угловом прессовании.

Материалы и методика исследования
В качестве объекта исследования были выбра-

ны низкоуглеродистые стали 10Г2ФТ (Fe-1,1Mn-
0,1Cr-0,1Ni-0,1Al-0,2Si-0,1P-0,1Ti-0,1V-0,1C,

мас. %) и 06МБФ (Fe-0,1Mo-0,6Mn-0,8Cr-0,2Ni-
0,3Si-0,2Cu-0,03Nb-0,1V-0,09C). Для получения
феррито-перлитной структуры сталь 10Г2ФТ по-
сле горячей ковки (температура конца ковки
~1000 °С, охлаждение на воздухе) подвергали нор-
мализации 30 мин при 950 °С. После закалки от
1180 °С (выдержка 30 мин) в воду в стали 10Г2ФТ
получали структуру мартенсита самоотпуска.
Сталь 06МБФ закаливали от 920 °С (30 мин), затем
проводили высокий отпуск (улучшение) при тем-
пературе 670 °С (1 ч). В результате такой обработ-
ки в стали 06МБФ получали ферритную с карбида-
ми (сорбитную) структуру. Для указания разли-
чий в исходной обработке сталей по тексту статьи
будем называть эти структурные состояния ферри-
то-перлитным, мартенситным и ферритным соот-
ветственно.

Субмикрокристаллическую структуру в сталях
формировали методом теплого равноканального
углового прессования (РКУП): режим ВС, угол со-
пряжения между каналами (Ф) составлял 120°,
N=4 прохода при Т=200 °С (0,3 Тпл) для стали
10Г2ФТ с феррито-перлитной структурой;
N=4 при Т=400 °С (0,4 Тпл) для стали 10Г2ФТ с
мартенситной структурой; N=6 при Т=300 °С
(0,3Тпл) для стали 06МБФ со структурой феррита.
Эквивалентную деформацию, реализуемую при
РКУП, рассчитывали по соотношению [1]:

для стали 10Г2ФТ она составила 2,7, для 06МБФ – 4,0.
Анализ структуры выполняли с использовани-

ем оптического микроскопа Olympus GX-71, прос-
вечивающих электронных микроскопов (ПЭМ)
Philips CM200, Philips CM30 при ускоряющем на-
пряжении 200 и 300 кВ. Средний размер элемен-
тов структуры (размер зерен, фрагментов, диспер-
сных фаз) определяли методом секущих по оптиче-
ским и электронно-микроскопическим изображе-
ниям [14, 15]. Микродифракционные картины по-
лучали с площади 0,5 или 1,4 мкм2. Индицирова-
ние микроэлектронограмм осуществляли стан-
дартным способом [14].

Для рентгеновских исследований использовали
дифрактометр Shimadzu XRD-6000 (с монохрома-
тором, Cu Kα излучение). Оценку плотности дисло-
каций проводили на основе анализа профилей
Брегговских максимумов по формуле:

ρ=2√
–
3〈ε 2

khl〉1/2/(Dhklb),

где Dhkl и 〈ε 2
khl〉1/2 – усредненные по объему величины

размеров областей когерентного рассеяния и ми-
кронапряжений в направлении, перпендикуляр-
ном к плоскости (hkl); b – вектор Бюргерса дисло-
кации (для α-железа b=0,248 нм) [16].

Образцы для механических испытаний растя-
жением вырезали в форме двойных лопаток с раз-
мером рабочей части 2,6×0,5×10 мм3 в продольном
сечении заготовок, подвергнутых РКУП. Поверх-
ность образцов механически шлифовали и элек-
тролитически полировали в растворе: 25 г

2
ctg(Ö / 2),
3

N
Nε =
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CrO3+250 мл H3PO4. Растяжение образцов прово-
дили на электромеханической установке Instron
3369 при комнатной температуре со скоростью
3,5⋅10–3 с–1. Микротвердость сталей определяли на
приборах ПМТ-3 и Duramin 5 с нагрузкой на ин-
дентор 200 г.

Результаты и обсуждение
Исходная структура нормализованной стали

10Г2ФТ до РКУП состояла из смеси феррита и плас-
тинчатого перлита (средний размер зерна феррита
4,2 мкм, расстояние между пластинами цементита
45 нм). После закалки сталь 10Г2ФТ имела струк-
туру мартенсита самоотпуска со средним размером
бывшего аустенитного зерна 20 мкм и средней ши-
риной мартенситных пластин 0,15 мкм. Закалка
стали 06МБФ и последующий высокотемператур-
ный отпуск (улучшение) привели к формированию
полиэдрического феррита с размером зерна
2,4 мкм и пластинчатого феррита с толщиной пла-
стин 0,4 мкм. Во всех исходных состояниях на-
блюдали систему мелких (<20 нм) и крупных кар-
бидов различного состава, расположенных на гра-
ницах и в теле зерен (табл. 1). Подробное описание
исходной структуры сталей приведено в работах
[17, 18].

Независимо от исходного состояния сталей,
РКУП привело к формированию СМК (суб) структу-
ры с размером элементов ≈300 нм (рис. 1, табл. 1).
После РКУП структура во всех исследуемых
сталях представляет собой ферритно-карбидную
смесь. Характер распределения рефлексов на мик-
роэлектронограммах говорит о присутствии высо-
коугловых разориентировок между структурными
элементами, а их азимутальные размытия свиде-
тельствуют о малоугловых разориентировках и
высоком уровне внутренних напряжений в зернах
(рис. 1 а, б, в, вклейки).

При РКУП стали с феррито-перлитной структу-
рой происходит фрагментация и частичная сфе-
роидизация цементита в перлите, но не наблюдает-
ся его полного растворения (табл. 1). После дефор-
мации на электронно-микроскопических изобра-
жениях различима исходно пластинчатая морфо-
логия перлита, хотя пластины деформированы

(рис. 1, а, вклейка). Независимо от исходной
структуры стали, в результате РКУП уменьшают-
ся размеры дисперсных частиц, обнаруженных ме-
тодами просвечивающей электронной микроско-
пии (табл. 1).

РКУП вызывает снижение интенсивности и
значительное уширение рентгеновских линий.
Данные о размере областей когерентного рассея-
ния (ОКР) и величинах микродеформации крис-
ыталлической решетки (∆d/d), микронапряже-
ниях до и после РКУП представлены в табл. 2. Зна-
чения ∆d/d в процессе РКУП исследуемых сталей
увеличиваются на порядок от ~10–4 до ~10–3, разме-
ры ОКР уменьшаются до 25–50 нм, что свидетель-
ствует о сильной фрагментации микроструктуры и
наличии больших внутренних напряжений
(170–420 МПа) после РКУП. Значения плотности
дислокаций ρ после РКУП, рассчитанные по уши-
рению рентгеновских линий, составляют ~1010 см–2,
эти значения на порядок выше плотности дислока-
ций в исходных состояниях ~109 см–2 (табл. 2). Ме-
тод рентгеноструктурного анализа (РСА) дает ин-
тегральные характеристики материалов, а метод
ПЭМ – локальные, позволяя учитывать различия в
значениях ρ между отдельными зернами и фраг-
ментами разной морфологии. Величины плотности
дислокаций, рассчитанные по ПЭМ изображе-
ниям, также приведены в табл. 2, они в большин-
стве случаев совпадают с данными, полученными
при анализе ширины рентгеновских линий.

Данные микроструктурных исследований нахо-
дятся в полном соответствии с результатами изме-
рения механических свойств исследуемых сталей.
На рис. 2 представлены кривые «напряжение–де-
формация» для сталей 10Г2ФТ и 06МБФ в исход-
ном состоянии и после РКУП. До РКУП стали с фер-
рито-перлитной и ферритной структурами характе-
ризовались низкими значениями предела текучести
σ0,2=460–480 МПа и значительным удлинением до
разрушения 13–18 % (рис. 2 а, в, кривые 1). Дефор-
мация развивалась в три стадии. Первая стадия –
пластическая деформация на плато, следующим за
зубом текучести и отвечающим нижнему пределу
текучести 1 %<ε<3 % – происходила путем зарож-
дения и распространения полос Людерса–Чернова.
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Таблица 1. Влияние равноканального углового прессования на размер (суб) зерна, состав и размер карбидов в исследуемых
сталях

Примечание: * – сферические частицы; ** – пластины; *** – прослойки.

Исходная структура (до РКУП) Феррито-перлитная Мартенситная Ферритная

Размер (суб) зерна, нм

Исходное состояние 4200±1600 (феррит)
20000 (бывш. аустенит), 

150 (пластины)
2400±1200 (глобулы),
390±200 (пластины)

После РКУП 260±90 (феррит) 310±110 (феррит) 325±200 (феррит)

Состав карбидов (их размер, нм)

Исходное состояние
MC* (15–20) 
M3C** (45)

MC* (5–10) M3C*** (5), 

M3C* (60)

M3C* (15–20) M6C, 

M23C6, M3C* (90)

После РКУП
МC, M8C7, M3C* (<10) 

M3C** (20)

M23C6, M6C* (<5) 

M3C* (35)

M8C7, M3C* (<5) M6C, 

M23C6, M3C* (70)



Появление зуба текучести в исходных образцах ста-
ли 10Г2ФТ и 06МБФ связано с тем, что дислокации
могут быть заблокированы атомами примесных 
элементов или карбидами, что и приводит к локали-
зации деформации на первой стадии. Затем следуют
стадия с коэффициентом деформационного упроч-
нения θ=δ/δ=1200–1600 МПа и стадия образова-
ния шейки.

РКУП приводит к существенному изменению
вида кривых «напряжение–деформация» для ста-
лей с исходно феррито-перлитной и ферритной
структурами. На кривых исчезает площадка теку-
чести, предел текучести и прочности возрастает
(σ0,2=960–990 МПа, σB=1000–1040 МПа), общее
удлинение до разрушения значительно уменьша-
ется (рис. 2 а, в, кривые 2). В исходном феррито-
перлитном состоянии микротвердость стали
10Г2ФТ составляла 1,6 ГПа, после РКУП она воз-
росла до 3,1 ГПа. Для стали 06МБФ РКУП приво-
дит к росту микротвердости от 2,1 до 3,3 ГПа. Вы-
сокие прочностные свойства после РКУП могут
быть обусловлены упрочнением, связанным с уме-
ньшением среднего размера структурных элемен-

тов, дисперсионным твердением, высоким уров-
нем внутренних напряжений и дислокациями, на-
копленными в результате РКУП.

Таблица 2. Влияние РКУП на микродеформацию кристалли-
ческой решетки 〈ε 2

khl〉1/2, значения ОКР и плот-
ность дислокаций ρ в исследуемых сталях

* в полиэдрическом феррите, ** в пластинчатом феррите.

Исходная струк-
тура (до РКУП)

феррито-
перлитная

мартен-
ситная

ферритная

〈ε 2
khl〉1/2 (микронапряжения II рода, МПа)

Исходное 
состояние

3⋅10–4 (65) 4⋅10–4 (85) 2⋅10–4 (45)

После РКУП 2⋅10–3 (420) 1⋅10–3 (210) 0,8⋅10–3 (170)

ОКР, нм

Исходное 
состояние

100 80 >200

После РКУП 50 25 35

ρ, см–2 (РСА/ПЭМ)

Исходное 
состояние

4⋅109/6⋅109 7⋅109/1⋅1010 1⋅109/<1010*, 4⋅1010**

После РКУП 5⋅1010/3⋅1010 8⋅1010/6⋅1010 3⋅1010/1⋅1011
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Рис. 1. Светлопольные (а–в) и темнопольные (г–е) ПЭМ-изображения состояний, сформированных при РКУП сталей с исход-
но феррито-перлитной (а, г), мартенситной (б, д) и ферритной (в, е) структурами. Темнопольные изображения полу-
чены в рефлексах Feα. Микродифракционные картины cняты с площади 1,4 мкм2 (а) и 0,5 мкм2 (б, в)

 

Рис. 2. Влияние РКУП на кривые течения при одноосном растяжении стали 10Г2ФТ с феррито-перлитной структурой (а), стали
10Г2ФТ с мартенситной структурой (б) и стали 06МБФ с ферритной структурой (в): 1 – исходное состояния; 2 – после РКУП



Кривая течения стали 10Г2ФТ со структурой
мартенсита имеет высокий предел текучести
σ0,2=950 МПа (рис. 2, б, кривая 1). Закалка стали
привела к формированию более однородного соста-
ва по сравнению с феррито-перлитным состояни-
ем, поэтому в стали 10Г2ФТ с исходно мартен-
ситной структурой не наблюдается зуба текучести.
РКУП стали в мартенситном состоянии вызывает
слабые эффекты упрочнения по сравнению с фер-
рито-перлитным и ферритным состояниями: как
до, так и после РКУП микротвердость имеет значе-
ния Hµ=3,4–3,7 ГПа, σ0,2 изменяется от 950 до
1125 МПа (рис. 2, б). Несмотря на то, что РКУП не
приводит к значительному росту прочностных ха-
рактеристик стали, закаленной на мартенсит, ее
пределы текучести и прочности выше, чем в
сталях с феррито-перлитной и ферритной структу-
рами как в исходном, так в деформированном сос-
тояниях.

Тот факт, что при близком размере элементов
зеренно-субзеренной структуры исследуемые ста-
ли характеризуются различным уровнем проч-
ностных характеристик, удается описать на основе
анализа основных физических факторов, опреде-
ляющих характер СМК структуры, формируемый
при РКУП. На рис. 3 представлена схема струк-
турных состояний в исследуемых сталях до и пос-
ле РКУП, основанная на экспериментальных дан-
ных о размере элементов структуры и анализе оп-
тических и ПЭМ-изображений.

Сталь 06МБФ в исходном состоянии характе-
ризуется меньшим размером зерна феррита, а так-
же наличием феррита пластинчатой морфологии
(унаследовавшей морфологию пакетного мартен-
сита) в сравнении с феррито-перлитным состояни-
ем в стали 10Г2ФТ, поэтому исходно в ней доля вы-
сокоугловых границ зерен больше (рис. 3). Сталь в

мартенситном состоянии до РКУП обладает наиме-
ньшим размером структурных элементов за счет
сформированных после закалки ламелей малой
толщины, разделенных между собой малоугловы-
ми и высокоугловыми границами. Равноканаль-
ное угловое прессование сталей сопровождается
образованием малоугловых и высокоугловых гра-
ниц зерен в феррите, фрагментацией пластинчато-
го феррита и ламелей мартенсита (рис. 3). В ре-
зультате наследования исходной зеренной струк-
туры сталей доля высокоугловых границ зерен 
после РКУП стали со структурой мартенсита боль-
ше в сравнении со сталями, подвергнутыми РКУП
после нормализации (феррито-перлитная структу-
ра) и после закалки и высокого отпуска (феррит-
ная с карбидами структура).

Анализ состава, размеров и расположения кар-
бидов в структуре исследуемых сталей до и после
РКУП показал, что за счет исходной термообработки
наиболее однородное распределение как крупных,
так и мелких карбидов наблюдается в сталях, кото-
рые были подвергнуты закалке и закалке с последу-
ющим отпуском. В процессе РКУП за счет больших
приложенных давлений происходит измельчение
карбидов (табл. 1) и их перераспределение по струк-
туре за счет переноса углерода на дефектах кристал-
лического строения и выделения новых частиц в
процессе деформации. Несмотря на это, объемное
распределение дисперсных частиц карбидов более
однородное в СМК структурах, полученных из мар-
тенситного и ферритного состояний, в сравнении с
СМК структурой, полученной из феррито-перлитно-
го состояния. Это происходит вследствие того, что в
стали с исходно феррито-перлитной структурой ос-
новная часть углерода находится в перлите.

Экспериментально установленные различия в
величинах микродеформации кристаллической
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Рис. 3. Оптические изображения и схемы структурных состояний в исследуемых сталях до и после РКУП: I – исходное состоя-
ние; II – после РКУП (высокоугловые границы обозначены черным цветом, малоугловые – серым)



решетки, плотности дислокаций, микронапряже-
ний II рода (табл. 2) исследуемых сталей после
РКУП также свидетельствуют об отличиях в степе-
ни неравновесности сформированных СМК состоя-
ний. Вышеупомянутые различия в доле высокоу-
гловых границ зерен, объемном распределении и
размерах дисперсных частиц, степени неравновес-
ности структуры исследуемых сталей в совокупно-
сти определяют отличия в уровне их прочностных
свойств после РКУП.

На основе экспериментальных данных о разме-
ре структурных элементов, карбидов (и их объе-
мной доли), плотности дислокаций проведена
оценка вкладов механизмов упрочнения (зерно-
граничного, субзеренного, дисперсионного и ди-
слокационного) в предел текучести исследуемых
сталей в исходном состоянии и после РКУП.

Основным механизмом упрочнения в СМК и
НК материалах является субструктурное упрочне-
ние, и оно по данным работы [4] составляет около
~60…70 %. Зернограничное упрочнение описыва-
ет взаимосвязь между размером зерна и прочност-
ными характеристиками в соответствии с соотно-
шением Холла–Петча [1, 4, 5, 19, 20]:

(1)

где σy – предел текучести материала; σ0 – сопротив-
ление деформации в монокристалле или крупнозер-
нистом поликристалле; d – размер зерна; k – коэф-
фициент Холла–Петча. Значения коэффициента
Холла–Петча для низкоуглеродистых сталей варьи-
руется в интервале значений 13<k<23 ГПа·нм1/2

[19, 20]. Для расчета зернограничного упрочнения
за коэффициент k выбирали среднее значение в ука-
занном выше интервале k=18 ГПа·нм1/2.

Использование выражения (1) корректно толь-
ко для случая истинно зеренной структуры. В на-
шем случае зеренная структура с высокоугловыми
разориентировками формируется в исходном со-
стоянии. В состоянии после РКУП структура стали
зеренно-субзеренная, то есть фрагментация исход-
ной структуры после РКУП происходила путем об-
разования высоко- и малоугловых границ. В этом
случае необходимо учитывать помимо вклада от
границ зерен субструктурное упрочнение от бло-
ков или ячеек [4, 21]:

(2)

где k1 – параметр междислокационного взаимодей-
ствия (для феррито-перлитной и мартенситной
структуры составляет (0,13–0,15)·106 МПа·нм [4],
D – размеры ячеек, блоков, фрагментов.

В случае исходного ферритного состояния для
оценки предела текучести использовали размер зе-
рен полиэдрического феррита, так как на пределе
текучести деформация развивается, прежде всего,
в них. Для стали 10Г2ФТ с феррито-перлитной
структурой корректно использовать размер зерна
феррита, так как объемная доля перлита в струк-
туре невелика (20 %). Оценку вклада перлитной
составляющей в предел текучести оценивали как

σП=QП, где Q=2,4 [МПа / %]; П – содержание пер-
литной составляющей в % [21]. В нашем случае
этот вклад составляет σП=48 МПа, что согласуется
с данными, приведенными в работе [21]. Исследо-
вания низкоуглеродистых сталей [22], в которых
объемная доля перлита изменяется в интервале
15…23 % для стали 17Г1С-У и 3…5 % для сталей
10Г2ФБ и 12Г2СБ, показали, что перлит в низкоу-
глеродистых сталях не относится к сильным фак-
торам упрочнения, и в первом приближении его не
принимают в расчет. Однако пренебрегать им не-
рационально, так как он одного порядка с упроч-
нением от кристаллической решетки (σ0~30 МПа),
а ее вклад обычно учитывают.

При оценке зернограничного вклада в исходно
мартенситном состоянии за величину зерна можно
принять как ширину реек мартенсита и мартенси-
тного пакета [23], так и размер бывшего зерна аус-
тенита. Установлена зависимость прочностных ха-
рактеристик, подобная соотношению Холла–Пет-
ча, не от размера аустенитного зерна, а от величи-
ны мартенситного пакета и ширины реек, которые
многими исследователями считаются основными
структурными единицами закаленной стали. В ра-
боте [21] было показано, что на предел текучести
мартенситной стали влияет длина реек, а не вели-
чина пакета, поскольку длина плоскости скольже-
ния M дислокаций зависит от отношения ширины
рейки ∆р к ее длине или к эффективному диаметру
пакета dп. Тогда размер зерна стали со структурой
мартенсита определяется как величина среднего
размера плоскостей скольжения в рейке M

–
(в пред-

положении изотропного распределения ориенти-
ровок плоскостей скольжения относительно ори-
ентировок реек) [21]. В исходно мартенситном со-
стоянии (сталь 10Г2ФТ) величина M

–
составляет

558 нм.
Следует также учитывать вклад от внесенных

дислокаций в структуре, который определяется
известным соотношением [21]:

(3)

где b – вектор Бюргерса; G – модуль упругости; ρ –
плотность дислокаций; M=2,75 [2]; α=0,1–0,3 –
константа, зависящая от характера распределения
дислокаций. Экспериментальные значения плот-
ности дислокаций, полученные в настоящей работе
(табл. 2), соответствуют вкладу σρ=200–300 МПа.

Вклад от твердорастворного упрочнения σтв в
предел текучести определяется в предположении
аддитивности вкладов в упрочнение от отдельных
легирующих элементов. Согласно данным рентге-
ноструктурного анализа, параметр решетки во
всех исследуемых сталях близок к значению для
α-Fe. Атомы легирующих элементов находятся, в
основном, в карбидах, следовательно, вклад от
твердорастворного упрочнения пренебрежимо
мал.

Экспериментально методами ПЭМ в структуре
сталей как до, так и после РКУП обнаружены ча-
стицы различной дисперсности (табл. 1). Прини-

1/2 ,MGbρσ α ρ=

1

1á
,k Dσ −=

1/2

0 ,y yk dσ σ −= +
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мая, что все частицы некогерентные, вклад от дис-
персионного упрочнения в исследуемых сталях
можно оценить с помощью уравнения Орована
[4, 21] или модифицированного для α-Fe уравне-
ния Орована [21]:

(4)

где f – объемная доля частиц; Dср – средний диа-
метр частиц.

Электронно-микроскопические исследования
показали, что в структуре присутствуют карбиды,
которые условно можно разделить на мелкоди-
сперсные (менее 20 нм) и крупные (60–90 нм)
(табл. 1). В феррито-перлитной структуре после
РКУП частицы измельчаются до размера
<10–20 нм и обусловливают упрочнение около
150 МПа, в мартенситной и ферритной – карбиды
с размером <5 нм дают вклад в упрочнение
≈200 МПа. Более крупные карбиды 50–70 нм об-
уславливают слабое упрочнение 20–30 МПа.

Проанализировав механизмы упрочнения,
можно оценить их общий вклад в предел текучести
исследуемых сталей, в общем случае используя
принцип аддитивности напряжений:

(5)

или аддитивности квадратов напряжений [21]:

(6)

(для зернограничного упрочнения),

(7)

(для субзеренного упрочнения). Применительно к
данной работе компоненты σ0, σП, σтв и σдт и σρ отнесе-
ны к компонентам «разной силы». Согласно теории
Кокса [21] препятствия в материалах расположены
неравномерно и различаются по величине воздей-
ствия на движущиеся дислокации. В соответствии с
этим все препятствия можно разделить на «сильные»
и «слабые». Уравнение (5) будет описывать случай,
когда в структуре большое число слабых и небольшое
число сильных препятствий, и критическое напря-
жение определяется преодолением дислокациями
сильных и слабых препятствий одновременно. В
предположении, что сильные и слабые препятствия
преодолеваются постепенно, эффект от совместного
действия нескольких независимых механизмов
определяется с учетом соотношений (6) и (7).

В табл. 3 приведены оценки вкладов от разных
механизмов упрочнения и их суммарный вклад в
прочностные свойства (предел текучести) исследу-
емых сталей при РКУП с учетом соотношений
(1)–(7). Сопоставление рассчитанных и экспери-
ментально полученных данных (табл. 3) показыва-
ет, что во всех исследуемых сталях после РКУП
упрочнение описывается лучше с учетом соотно-
шения (2). Это подтверждает экспериментальные
данные о том, что РКУП приводит к формирова-
нию развитой зеренно-субзеренной структуры в
исследуемых сталях.

На основе проведенного анализа механизмов
упрочнения можно сделать вывод, что упрочнение
низкоуглеродистых сталей с исходно феррито-пер-
литной, мартенситной и ферритной структурами
при РКУП определяется в основном зерногранич-
ным упрочнением, упрочнением от дислокаций и
дисперсионным твердением. Вклад зерногранич-
ного упрочнения является основным и составляет
около 50…60 % для исследуемых сталей (табл. 3).
Упрочнение от внесенных дислокаций составляет
25…30 %, и оно максимально после РКУП стали
10Г2ФТ с исходно мартенситной структурой. Эти
данные согласуются с микроструктурными иссле-
дованиями и изучением прочностных характери-
стик исследуемых сталей. Упрочнение от карбидов
(дисперсионное твердение) играет важную роль в
повышении прочностных свойств сталей и соста-
вляет 15…20 % от суммарного упрочнения.

Полученные данные подтверждают, что ИПД
легированных сталей сочетает в себе несколько ти-
пов упрочнения: от малого размера (суб) зерна и
большой доли границ зерен, от дислокаций и дис-
персионного твердения. В работах [24–26] исследо-
вали влияние РКУП на структуру и механические
свойства армко-железа и чистого α-Fe. Сформиро-
ванные структуры обладали высокими прочност-
ными свойствами после РКУП, однако меньшими
в сравнении со сталями 10Г2ФТ и 06МБФ: в рабо-
те [25] (РКУП по режиму ВС, 8 проходов при
Т=20 °С, Ф=90°) получена СМК структура в α-Fe со
средним размером зерна 200–400 нм и микротвер-
достью Hµ=2,3 ГПа, пределом текучести 700 МПа;
в армко-железе была сформирована структура с
пределом текучести ≈900 МПа [24]. Прочностные
свойства после РКУП армко-железа и α-Fe обусло-
влены преимущественно зернограничным упрочне-
нием, так как содержание легирующих элементов в
них мало. Стали 10Г2ФТ и 06МБФ при близком
размере структурных элементов после РКУП обла-
дают более высокими прочностными свойствами
(Hµ=2,9–3,7 ГПа, предел текучести 960–1125 МПа),
в сравнении с армко-железом и α-Fe, так как содер-
жат легирующие элементы и карбиды.

Сравнение расчетных и экспериментальных
значений предела текучести сталей (табл. 3) пока-
зало, что они хорошо согласуются друг с другом.
Однако приведенные в табл. 3 расчетные данные
являются только оценочными по нескольким при-
чинам. Во-первых, вклад от субструктурного
упрочнения может быть завышен или занижен
вследствие того, что соотношения (1) и (2) коррект-
ны в предположении, что в структуре все границы
являются либо высокоугловыми, либо малоугло-
выми. После РКУП структура в сталях 10Г2ФТ и
06МБФ является зеренно-субзеренной и вклад от
высокоугловых и малоугловых границ зерен дол-
жен учитываться комплексно. Вторая причина об-
условлена погрешностями при определении разме-
ров и объемной доли карбидов методами ПЭМ.
Ошибка при определении объемной доли частиц
составляет 20 % при условии, что внесены поправ-

2 2 2 1/2 2 2 1/2 1

ò 0 òâ Ï äò 1( ) ( ) k dρσ σ σ σ σ σ −= + + + + +

2 2 2 1/2 2 2 1/2 1/2
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ò ó á òâ Ï äò( ) ρσ σ σ σ σ σ σ= + + + +

1/2
ñð3

äò 1/2

ñð
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ки на перекрытие и усечение частиц, разрешаю-
щую способность прибора (для нанометрических
карбидов) [14]. При определении размера частиц
по электронно-микроскопическим изображениям
ошибка меньше (~5 %) [14], но, объективно, рас-
чет вклада от частиц в упрочнение оказывается
также оценочным. Кроме того, существует нео-
днозначность в определении плотности дислока-
ций, которая варьируется в зависимости от метода
исследования (РСА или ПЭМ), что вносит погреш-
ность в измеряемую величину плотности дислока-
ций и, как следствие, в расчет предела текучести.

Таблица 3. Оценка вкладов от механизмов упрочнения в пре-
дел текучести для исследуемых сталей до и после
РКУП (исходное состояние/после РКУП, МПа)

* с учетом вклада от перлита для случая нормализованной
стали 10Г2ФТ.

Следует отметить, что приведенные расчеты
необходимы не столько для количественной оцен-
ки предела текучести, сколько для выявления
вклада каждого механизма упрочнения в общее
упрочнение стали. Обобщение полученных резуль-
татов показывает, что наиболее весомый вклад в
повышение предела текучести при РКУП исследу-

емых сталей имеет измельчение зерна, вклад от
дислокаций и мелкоразмерной карбидной фазы.

Выводы
1. В низкоуглеродистых сталях 10Г2ФТ и

06МБФ, имеющих различную исходную струк-
туру (феррито-перлитную, мартенситную, фер-
ритную), методом равноканального углового
прессования сформированы субмикрокристал-
лические состояния со средним размером эле-
ментов зеренно-субзеренной структуры
≈300 нм (феррит) и карбидами. Наряду с из-
мельчением исходной зеренной структуры
РКУП вызывает уменьшение размеров диспер-
сных частиц в структуре исследуемых сталей.

2. При близком размере элементов структуры по-
сле РКУП сталь, полученная из закаленного
(мартенситного) состояния, обладает большими
значениями предела текучести (σ0,2=1125 МПа)
в сравнении со сталями, полученными из фер-
рито-перлитного (σ0,2=990 МПа) и ферритного
(σ0,2=960 МПа) состояний.

3. Влияние исходной микроструктуры (феррит,
мартенсит, феррито-перлит) на структурно-фа-
зовое состояние и механические свойства суб-
микрокристаллических сталей заключается в
наследовании исходной зеренной структуры и
объемного распределения дисперсных частиц
карбидов в процессе равноканального углового
прессования.

4. Основной вклад в повышение прочностных
свойств сталей 10Г2ФТ и 06МБФ при равнока-
нальном угловом прессовании вносит измель-
чение зерна (50…60 % от общего упрочнения) и
внесенные дислокации (25…30 % от общего
упрочнения). Дисперсионное твердение также
играет важную роль в повышении прочностных
свойств при равноканальном угловом прессова-
нии (15…20 % от общего упрочнения).

Работа выполнена при частичной финансовой под-
держке программы фундаментальных исследований СО
РАН на 2013–2016 гг. (III.23.2.2.). Исследования выполне-
ны с использованием оборудования Томского материало-
ведческого центра коллективного пользования Томского
государственного университета.

Компоненты упрочнения

Ф
ер

ри
то

-
пе

рл
и

тн
ое

со
ст

оя
ни

е

М
ар

те
нс

и
-

тн
ое

 с
ос

то
я-

ни
е

Ф
ер

ри
тн

ое
со

ст
оя

ни
е

Напряжение трения решетки σ0 30/30 30/30 30/30

Зернограничное упрочнение kyd
–1/2 280/1120 760/1020 320/1000

Упрочнение от блоков σб, соотно-

шение (2)
–/600 –/480 –/430

Упрочнение от дислокаций σρ, со-

отношение (3)
70/240 100/310 40/200

Дисперсионное упрочнение σдт*,

соотношение (4)
100/150 180/200 70/190

Расчетные значения σт: 
• с учетом σy, соотношение (5) 
• с учетом σy, соотношение (6)
• с учетом σб, соотношение (5)
• с учетом σб, соотношение (7)

480/1540
400/1430

–/1020
–/890

1070/1560
1000/1420

–/1020
–/880

460/1420
430/1300

–/850
–/740

Экспериментальные значения σ0,2 460/990 950/1125 480/960
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