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Микроструктура и свойства новых конструк
ционных материалов в отличие от традиционных 
наиболее тесно зависят от технологии. Процесс 
изготовления, обработки материала, создания из
делия из него и нанесения функционально-гради- 
ентого защитного покрытия (диффузионного слоя) 
составляет единое целое. Многие новейшие кон
струкционные материалы были специально разра
ботаны для определенных технологий, совмещаю
щих термическое воздействие на сплав с его пла
стической деформацией.

Пластическая деформация является одним из 
наиболее интересных и эффективных технологи
ческих приемов воздействия на структуру сплава. 
Она формирует субструктуру твердого раствора 
(матричной фазы любого констрзгадионного спла
ва), изменяет кинетику и полноту совершения фазо
вых превращений.

Субструктуру деформации и/или рекристалли
зации исходной матричной фазы в значительной 
степени наследует структура, сформированная 
в результате термомеханической обработки.

Зарождение новых фаз происходит легче, так 
как эффективная движущая сила увеличивается, 
а энергия активации превращения снижается в плас
тически деформированных кристаллах. Другим 
немаловажным фактором является снижение энер
гии активации диффузии. Однако при температу
рах, близких к температуре начала рекристаллиза
ции сплава, пластическая деформация не влияет 
на скорость диффузионного фазового превращения.

При мартенситных превращениях пластиче
ская деформация имеет гораздо большее значение. 
Сдвиговое полиморфное превращение (мартенсит- 
ное) -  самостоятельный механизм пластической 
деформации наряду с транслирующим скольжени
ем и двойникованием может непосредственно соз
давать макродеформацию исходной матричной 
фазы (аустенита). Роль пластической деформации 
в сдвиговом превращении многообразна: она под

нимает уровень напряжений в кристалле исходной 
фазы, облегчая появление мартенсита напряжения; 
создает дефекты кристаллической решетки исхо
дной фазы, как места вероятного зарождения мар
тенсита; изменяет исходную фазу, а следовательно, 
морфологию и кинетику образования мартенсита. 
Сдвиговое полиморфное превращение, спровоци
рованное пластической деформацией, приводит 
к образованию мартенсита напряжения и/или де
формации.

Путем оптимизации химического состава были 
разработаны низкоуглеродистые микролегирован- 
ные конструкционные стали для термомеханиче
ской обработки: прочные и пластичные двухфаз
ные (феррито-мартенситные) и TRIP-стали [1].

Технология термомеханической обработки тра
диционных микролегированных низкоуглероди
стых TRIP-сталей, как и двухфазных, состоит из 
предварительной термической обработки: нагрев 
до межкритических температур (А^^^-А^з) и изо
термическая закалка с выдержкой в бейпитной об
ласти. Подобно двухфазным низкоуглеродистым 
сталям, микроструктура TRIP-стали содержит в ос
новном мягкий феррит. В ферритной матрице рас
положены пакеты и отдельные пластины мартен
сита, бейнита и остаточный аустенит (рис. 1).

В процессе последующей холодной пластиче
ской деформации аустенита остаточного наблюда
ется образование мартенсита напряжения и/или 
деформации, которое сопровождается значитель
ным увеличением пластичности, так называемый 
TRIP-эффект (transformation-inducted plasticity). 
Однако в TRIP-сталях только некоторое количе
ство аустенита остаточного превращается в мар
тенсит.

Объемные доли фаз в микроструктуре TRIP- 
стали зависят от содержания углерода и степени 
пластической деформации. При увеличении со
держания углерода в стали аустенит стабилизиру
ется и сохраняется до конца обработки. При низ-
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Рис. 1. Микроструктура традиционной TRIP-стали с фер- 
ритной матрицей (0,15 мас.% С; 1,5 мас.% Мп; 1,5 мас.% Si) 
после предварительной термической обработки: изотерми

ческая закалка с 775 °С; выдержка при 400 °С 150 с [2]

КОМ содержании углерода мартенситное превра
щение, спровоцированное пластической деформаци
ей, развивается более полно и приводит к 
повышению пластичности стали.

Строго дозированное образование мартенсита 
при контролируемой скорости холодной деформа
ции аустенита эффективно подавляет процессы, 
приводящие к сужению при растяжении, и обеспе
чивает максимум пластичности. Релаксация пико
вых напряжений в структуре при мартенситном 
TRIP-превращении -  это основная причина повы
шения пластичности TRIP-сталей по сравнению 
с двухфазными и микролегированными HSLA-ста- 
лями.

Традиционные микролегированные низкоугле
родистые TRIP-стали очень прочные (временное 
сопротивление разрыву около 700 МПа), однако 
пластичность их средняя (общее удлинение не бо
лее 35%) [1]. Новые TRIP-стали с матричной ау- 
стенитной фазой имеют предел тек}^ести около 
450-500 МПа и временное сопротивление разрыву 
около 900 МПа соответственно (рис. 2) [3, 10]. 
При динамических нагрузках TRIP-сталь дефор
мируется и поглощает энергию удара.

О 10 20 30 40 50 60 
Деформация, %

Рис. 2. Деформационная диаграмма TRIP- и TWIP-сталей 
[4]; 1 -  TRIP-сталь (200 ppm С; 15 мас.% Мп; 3 мас.% Si; 
3 мас.% А1); 2 -  TRIP/TWIP-сталь (400 ppm С; 20 мас.% Мп; 
3 мас.% Si; 3 мас.% А1); 3 -  TWIP-сталь (300 ppm С; 25 мас.% 

Мп; 3 мас.% Si; 3 мас.% А1)

TWIP-стали сочетают высокую прочность 
(предел текучести 250-530 МПа; временное со
противление разрыву достигает 1000 МПа и бо
лее) с высокой способностью к деформации без 
разрушения и экстраординарной зависимостью 
прочности от степени деформации (рис. 2). TRIP- 
стали могут противостоять высоким нагрузкам без 
деформации, а TWIP-стали легко деформируются 
при низких нагрузках и не разрушаются вплоть до 
степени общей деформации 90%. Это означает, 
что сталь сохраняет хорошую пластичность даже 
после процесса глубокой вытяжки [3, 10].

Для оценки способности сталей к холодному 
деформированию используют характерную ве
личину, которая определяется как временное 
сопротивление разрыву, умноженное на макси
мальное удлинение (без разрушения). Она состав
ляет 25 000-38 ООО МПа % для TRIP-сталей; свы
ше 38 000-57 ООО МПа % для TWIP-сталей [3-5].

Исключительные свойства конструкционным 
аустенитным TWIP-сталям обеспечивает особый 
TWIP (twinning induced plasticity) механизм упроч
нения. Механическая деформация порождает в ста
бильном аустените высокое деформационное на
пряжение и делает возможным двойникование ау
стенита без фазового превращения (рис. 3).
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Рис. 3. Микроструктура высокомарганцевой аустенитной TWIP-стали (25 мас.% Мп; 3 мас.% А1; 3 мас.% Si): а до деформа
ции; б, в, г - после деформации, степень деформации -  18% (б); 26% (в); 34% (г) [6 ]
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Рис. 4. Характерные микроструктуры высокомарганцевой стали после пластической деформации [5]: а -  многофазная TRIP- 
сталь (аустенит; а-мартенсит; £-мартенсит). хЮОО; б -  аустенитная TWIP-сталь (двойники). ПЭМ

Механизм превращения аустенита в TRIP- 
и TWIP-сталях отличается и формирует разные 
микроструктуры (рис. 4).

Деформация аустенита (ГЦК) сопровождается 
неограниченным расщеплением скользящих дне 
локаций. Частичные дислокации, многократно 
проходя по нескольким атомным плоскостям, об 
разуют дефект упаковки -  стопку атомных плоско 
стей (1-10  нм), которая уложена правильно: как 
ГЦК с обратным, зеркальным порядком укладки 
атомных плоскостей или как ГПУ (рис. 5, а, в).

Внешние плоскости дефекта упаковки можно рас 
сматривать как границы двойника (ГЦК) или как 
межфазные границы кристалла 8-мартенсита (ГПУ). 
Неограниченное движение частичной дислокации 
последовательно по всей стопке атомных плоско 
стей — основной механизм как двойникования, так 
и всех сдвиговых полиморфных превращений.

Разные системы легирования аустенита с оди 
паковой температурой начала мартенситного пре
вращения (М„) в разной степени изменяют энер 
ГИЮ дефектов упаковки [8 , 11].

Рис. 5. Схема изменения порядка укладки атомных плоскостей при пластине 
ской деформации фазы ГЦК: а -  трехслойная упаковка ГЦК плоскости (111);
б -  политипы дефекта упаковки; в -  двухслойная упаковка ГПУ плоскости 

(0001); г, д -  двойник в ГЦК
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Рис. 6 . Температуры равновесия метастабильных фаз у 
(ГЦК) ^  8 (ГПУ) и у (ГЦК) <-> а  (ОЦК) в системе Fe-Mn [7]

Реализация под влиянием пластической де
формации TRIP-эффекта (непосредственное превра
щение аустенита в а-мартенсит или двухэтапное 
мартенситное превращение y«s-M«a-M); TRIP/ 
TWIP-эффекта (двухэтапное мартенситное превра
щение у«8-М«а-М и двойникование аустенита) или 
TWIP-эффекта (двойникование стабильного аусте
нита без фазового превращения) зависит от содер
жания легирующих элементов в аустените (рис. 6).

При низкой энергии дефекта упаковки (менее 
16 мДж/м^) [И] наблюдается преимущественное 
образование тонкого пластинчатого кристалла но
вой фазы -  г-мартенсита (ГПУ). Беззародышевый 
сдвиговый переход кристаллической решетки от 
ГЦК к ГПУ происходит через случайные полити
пы дефектов упаковки (см. рис. 5, б).

В TRIP-сталях с аустенитной матрицей проис
ходит двойное сдвиговое полиморфное превраще
ние: сначала аустенит превращается в г-мартенсит 
(ГПУ), который при охлаждении частично транс
формируется в а-мартенсит (ОЦК). В результате 
аккомодации скольжением происходит образова
ние пакетного а-мартенсита (ОЦК) со сложной 
дислокационной субструктурой и в результате ак
комодации двойникованием образуется а-мартен
сит (ОЦК) полностью или частично (только в цен
тральной части) с субструктурой полисинтетиче
ского двойника, а-мартенсит (ОЦК) возникает 
короткими линзами внутри 8-кристаллов и оста
навливает их дальнейший рост. Микроструктура 
стали становится тоньше, дисперснее на каждом 
этапе превращения.

При увеличении энергии дефекта упаковки 
(16-25 мДж/м^) [11] фазовое превращение пода
влено и образуются преимущественно двойники 
(ГЦК) (рис. 5, г, д). Границы двойников действуют 
подобно границам зерен, измельчают структуру 
стали и тормозят движение дислокаций и упроч
няют сталь.

Специальные аустенитные стали (TRIP-TWIP- 
стали) для современных технологий термомехани
ческой обработки начали разрабатывать около де

сяти лет назад. Их микроструктура состоит 
в основном из аустенита: одно- или многофазная 
с большой объемной долей аустенита.

Системы легирования разных групп аустенит- 
ных сталей с высокой удельной прочностью раз
личаются [9]. Наиболее перспективной группой 
являются стали системы Fe-Al-M n-Si [4]. При ле
гировании алюминием (6 ,0- 8 ,5 мас.%) плотность 
сплава Fe-Al снижается с 7,8 до 7,0 г/см^. Сравни
тельно высокое содержание алюминия вплоть до 
8,5 мас.% обеспечивает уменьшение массы более 
10% при эффективном твердорастворном упроч
нении (увеличиваются напряжение пластического 
течения и временное сопротивление разрыву).

Легирование марганцем Ге-А1 стали приводит 
к изменению типа микроструктуры: ферритная сталь 
становится двухфазной феррито-аустенитной (4,92- 
9,85 мас.% Мп), а при более высоком содержании 
марганца (19,73-29,00 мас.% Мп; 5,10-7,85 мас.% 
А1) -  стабильно аустенитной. С увеличением со
держания марганца в аустените число дефектов 
упаковки возрастает и достигает максимума при 
20 мас.% марганца. Дальнейшее увеличение содер
жания марганца до 29 мас.% приводит к сниже
нию числа дефектов упаковки [3,4, 11].

Добавка кремния в высокомарганцевую сталь 
с алюминием дестабилизирует аустенит и умень
шает энергию дефекта упаковки аустенита. Высо
комарганцевые TRIP-TWIP-стали содержат 10- 
30 мас.% марганца; содержание кремния и алюми
ния ограничено (не более 3 мас.%).

Углерод стабилизирует аустенит и упрочняет 
его, но подавляет образование 8-мартенсита (ГПУ), 
повышая энергию дефекта упаковки. Содержание 
углерода в высокомарганцевых TRIP-TWIP-сталях 
ограничивают (см. таблицу). Эти стали не легируют 
хромом. Небольшие добавки бора, титана и цирко
ния в высокомарганцевые стали, легированные 
алюминием, повышают жаропрочность. Легирова
ние азотом эффективно упрочняет аустенит, повы
шает температуру начала мартенситного превра
щения и снижает объемную долю 8-мартенсита.

По механизму упрочнения, происходящего внут
ри зерен аустенита при деформации, эти стали де
лятся на две группы: высокомарганцевые TRIP- 
стали (менее 15 мас.% Мп) и высокомарганцевые 
TWIP-стали (см. таблицу).

Химический состав высокомарганцевых
TWIP-TRIP-сталей [3]

Название Мп, мас.% Si, мас.% AI. мас.%, С, ppm Fe

TRIP-сталь 15,8-17,9 3,2-3,3 2,9 200 OCT.

TWIP/TRIP-сталь 20,1 2,8 2,9 400 OCT.

TWIP-сталь 26,5-33,0 3,0 2,8-2,9 300 OCT.
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Высокомарганцевые TRIP-TWIP-стали с аусте- ферритной матрицей: низколегированными высоко-
нитной матрицей демонстрируют оптимальную ком- прочными первого поколения (двухфазными, много-
бинацию прочности и пластичности, чрезвычайно фазными, традиционными TRIP-, мартенситостаре-
высокую по сравнению со сталями, обладающими ющими сталями) и сталями для глубокой вытяжки.
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