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Методами просвечивающей электронной дифракционной микроскопии 
выполнен количественный анализ эволюции дефектной и карбидной 
подсистем среднеуглеродистой стали с бейнитной структурой при де-
формации сжатием до 36%. Выполнен количественный анализ пере-
распределения углерода и установлены зависимости концентрации ато-
мов углерода, расположенных в кристаллической решётке - и -
железа, на дефектах структуры, в цементитных частицах, лежащих в 
объёме пластин бейнита и на внутрифазных границах, от степени де-
формации. Определены зависимости продольных и поперечных разме-
ров частиц цементита в объёме кристаллов бейнита, объёмных долей 
частиц цементита и остаточного аустенита, скалярной плотности дис-
локаций, объёма материала с микродвойниками, размеров фрагментов, 
количества концентраторов напряжений и ширины контуров экстинк-
ции от степени деформации. Показано, что с ростом степени деформа-
ции скалярная плотность дислокаций, объём материала с деформаци-
онными двойниками, количество концентраторов напряжений, ампли-
туда кривизны–кручения кристаллической решётки, степень разориен-
тации фрагментов увеличиваются, а средние продольные размеры 
фрагментов — уменьшаются. Выполнена оценка дальнодействующих 
полей напряжений. Обсуждены возможные причины стадийности из-
менения параметров карбидной фазы и дислокационной субструктуры с 
деформацией. Проведены оценки механизмов упрочнений границами 
пластин и фрагментов, скалярной плотностью дислокаций, дальнодей-
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ствующими полями напряжений, частицами цементита, атомами внед-
рения. Показано, что наибольший вклад в величину деформационного 
упрочнения исследуемой стали даёт субструктурное упрочнение 
(упрочнение, обусловленное дальнодействующими внутренними полями 
напряжений и фрагментацией структуры) и твёрдорастворное упрочне-
ние, обусловленное внедрением атомов углерода в кристаллическую 
решётку феррита. Высказано предположение, что причиной разупроч-
нения стали с бейнитной структурой при больших (более 15%) степе-
нях деформации является активация процесса деформационного мик-
родвойникования. 

Методами просвітлювальної електронної дифракційної мікроскопії ви-
конано кількісну аналізу еволюції дефектної та карбідної підсистем 
середньовуглецевої криці з бейнітною структурою при деформації стис-
ненням до 36%. Виконано кількісну аналізу перерозподілу Карбону і 
встановлено залежності концентрації атомів Карбону, розташованих у 
кристалічній ґратниці - і -заліза, на дефектах структури, у цементи-
тних частинках, що лежать в об’ємі платівок бейніту та на внутріш-
ньофазових межах, від ступеня деформації. Визначено залежності поз-
довжніх і поперечних розмірів частинок цементиту в об’ємі кристалів 
бейніту, об’ємних часток частинок цементиту і залишкового аустеніту, 
скалярної густини дислокацій, об’єму матеріялу з мікродвійниками, 
розмірів фраґментів, кількости концентраторів напруг і ширини кон-
турів екстинкції від ступеня деформації. Показано, що з ростом ступе-
ня деформації скалярна густина дислокацій, об’єм матеріялу з дефор-
маційними двійниками, кількість концентраторів напруг, амплітуда 
кривини–скручування кристалічної ґратниці, ступінь дезорієнтації 
фраґментів збільшуються, а середні поздовжні розміри фраґментів — 
зменшуються. Виконано оцінку далекосяжних полів напружень. Обго-
ворено можливі причини стадійности зміни параметрів карбідної фази і 
дислокаційної субструктури з деформацією. Проведено оцінювання ме-
ханізму зміцнення межами платівок і фраґментів, скалярною густиною 
дислокацій, далекосяжними полями напружень, частинками цементи-
ту, атомами втілення. Показано, що найбільший внесок у величину 
деформаційного зміцнення досліджуваної криці дає субструктурне змі-
цнення (зміцнення, зумовлене далекосяжними внутрішніми полями 
напруг і фраґментацією структури) та твердорозчинне зміцнення, зу-
мовлене втіленням атомів Карбону в кристалічну ґратницю фериту. 
Висловлено припущення, що причиною знеміцнення криці з бейнітною 
структурою за великих (більших за 15%) ступенів деформації є акти-
вація процесу деформаційного мікродвійникування. 

The analysis of constructional steel 30Cr2Ni2MoV (in mass %: C—0.3; 
Cr  2; Ni  2; Mo  1; V  1, Fe—the rest) under compression up to frac-
ture after air cooling from the austenisation temperature of 960C is car-
ried out. Two stages of deformation strengthening are revealed: 1st stage 
with the parabolic () dependence and decreasing coefficient of defor-
mation strengthening; 2nd stage with the weakly changing negative 
strengthening coefficient. Using the methods of transmission electron dif-
fraction microscopy, a quantitative evolution analysis of the defect and 
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carbide subsystems of this medium-carbon steel with a bainite structure 
under compression strain up to 36% is performed. A quantitative analysis 
of the carbon redistribution is also performed, and the dependences of the 
concentration of carbon atoms arranged in a crystal lattice of the - and 
-irons, on the structural defects, in cementite particles lying in the bulk 
of bainite plates and in-phase boundaries, on the deformation degree. The 
dependence of the longitudinal and cross-sectional dimensions of cement-
ite particles in bainite crystals, volume fractions of cementite particles 
and retained austenite, the scalar density of dislocations, the material 
volume with microtwins, fragment size, the number of stress concentra-
tors, and the width of the extinction contours on the deformation degree 
is determined. As shown, the scalar dislocation density, the material vol-
ume with deformation twins, the number of stress concentrators, the cur-
vature–torsion amplitude of a crystal lattice, disorientation degree of 
fragments are increasing with growing deformation degree, and average 
longitudinal fragment sizes are decreasing. The long-range stress fields 
are estimated. The possible causes of the staging of changes of the car-
bide-phase and dislocation-substructure parameters with deformation are 
discussed. As shown, the carbide transformations in the bainite structure 
are occurring in course of two competition processes: dissolution of ce-
mentite particles being formed in ferrite plates during bainite transfor-
mation and their precipitation at the dislocation-substructure elements 
during ‘deformation ageing’. Simultaneously, the additional transfor-
mation of retained austenite initiated by steel deformation is observed. As 
shown, the transition from the first stage of steel deformation to the sec-
ond one is prepared by the following modifications of the structural-phase 
state of the material: firstly, by the completion of the process of intensive 
dislocation accumulations; secondly, by the initiation of the mechanism of 
the deformation microtwins; thirdly, by the completion of the fragmenta-
tion process of bainite plates; fourthly, by the maximum density of flex-
ural extinction circuits; fifthly, by the substantial increase in solid-
solution steel hardening. As a whole, all these processes lead to the for-
mation of the areas in the material with a critical substructure capable of 
the microcrack formations with the subsequent destruction of the sample. 
Strengthening mechanisms with the boundaries of plates and fragments, 
the scalar dislocation density, long-range stress fields, cementite particles, 
interstitial atoms are estimated. As shown, the largest contribution to the 
work hardening of the investigated steel is given by the substructural 
hardening (hardening due to the long-range internal-stress fields and 
fragmentation patterns) and solid-solution hardening, due to the introduc-
tion of carbon atoms into the crystal lattice of the ferrite. As suggested, 
the cause of softening of steel with a bainite structure at high (over 15%) 
degrees of deformation is the activation of the process of deformation fi-
ne-scale twinning. 

Ключевые слова: сталь, бейнит, деформация, цементит, дислокацион-
ная субструктура, механизмы упрочнения. 

Ключові слова: сталь, бейніт, деформація, цементит, дислокаційна суб-
структура, механізми зміцнення. 
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1. ВВЕДЕНИЕ 

В последние годы внимание исследователей в области физическо-
го материаловедения привлечено к изучению особенностей бей-
нитного превращения в сталях [1–5]. Стали с бейнитной структу-
рой, благодаря хорошей свариваемости и высоким служебным 
характеристикам, широко используются в производстве труб 
большого диаметра, энергетике, автомобилестроении, производ-
стве рельсов и т.д. [6–10]. 
 Номенклатура бейнитных сталей весьма широка и включает: 
низкоуглеродистые стали с высокой свариваемостью, высоко-
прочные стали, конкурирующие с закалёнными и отпущенными 
мартенситными сплавами, стали с высоким сопротивлением пол-
зучести, кованые стали, которые являются более предпочтитель-
ными по сравнению с мартенситными сплавами, поскольку нуж-
даются в меньшем количестве операций при производстве и др. 
 Бейнит является наиболее сложной структурой, формирую-
щейся в стали при термообработке, в том числе для количествен-
ной интерпретации. Особенности бейнитного превращения связа-
ны с протеканием процесса при температурах, где отсутствует 
диффузия атомов железа и легирующих элементов, но происхо-
дит интенсивная диффузия углерода. Это приводит к формирова-
нию фаз, существенно отличающихся содержанием углерода. 
 Бейнитные стали, в силу особенностей   -превращения, об-
ладают сложной многофазной структурой, формирующейся в ре-
зультате наложения сдвигового и диффузионного механизмов 
превращения [11, 12]. К основным факторам, определяющим 
свойства углеродистой стали с бейнитной структурой, можно от-
нести: наличие в кристаллической решётке железа атомов угле-
рода и других легирующих элементов, границы зёрен, пакетов, 
кристаллов бейнита, частицы цементита, включения остаточного 
аустенита, дислокации и обусловленные структурными элемен-
тами внутренние поля напряжений [13–16]. Знание количествен-
ных закономерностей и механизмов деформационного упрочне-
ния стали с бейнитной структурой позволяет целенаправленно 
управлять структурно-фазовыми состояниями стали и её механи-
ческими свойствами [11, 17, 18]. 
 Углерод в структуре стали, как известно, может находиться в 
твёрдом растворе на основе - и -железа (на позиции элементов 
внедрения), на дислокациях (в виде атмосфер Коттрелла и Макс-
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велла), на межфазных (карбид–матрица) и внутрифазных (зёрна, 
пакеты, кристаллы мартенсита) границах, в частицах карбидной 
фазы [11, 17–22]. Количество углерода в твёрдых растворах на 
основе - и -железа обычно оценивается по относительному из-
менению параметра кристаллической решётки [23–25]. Оценки 
количества углерода в карбидных частицах проводят, исходя из 
химического состава карбида, типа кристаллической решётки и 
объёмной доли частиц карбидной фазы в стали. Для цементита 
подобный расчёт осуществлён в [26]. Оценка количества углерода, 
расположенного на дефектах, является наиболее сложным момен-
том и практически не поддаётся прямому экспериментальному 
определению. Из ситуации выходят, используя косвенные методы 
[17, 22], а также проводят теоретические оценки. Наиболее пол-
ный анализ перераспределения углерода в нелегированных сталях 
в зависимости от температуры отпуска осуществлён в [27], в слу-
чае легированных сталей (состояние закалки и низкотемператур-
ного отпуска) — в [28, 29]. В [30] представлены результаты коли-
чественных исследований структурно-фазового состояния зака-
лённой стали 38ХН3МФА, выявлены места расположения углеро-
да и выполнен анализ его перераспределения в зависимости от 
температуры аустенизации. В [31] подобные оценки были выпол-
нены для закалённой стали, подвергнутой различным степеням 
пластической деформации одноосным сжатием. 
 Для выявления перспективных областей применения техноло-
гий, основанных на пластической деформации после термообра-
ботки, необходимо исследовать зависимость эффекта упрочнения 
от структурного состояния материала и параметров режима де-
формационной обработки, установить причинно-следственные 
связи между явлениями, определяющими комплексное улучше-
ние свойств [31]. В свою очередь, знание закономерностей фор-
мирования структуры и свойств стали при пластической дефор-
мации необходимо для управления процессом деформационного 
упрочнения. 
 Характеристики карбидной фазы, дислокационной субструкту-
ры не определяются методами оптической и сканирующей элек-
тронной микроскопии и могут быть надёжно выявлены с исполь-
зованием просвечивающей электронной микроскопии [11, 32, 
33]. Очевидная научная и практическая значимость таких ре-
зультатов определяется тем, что понимание физической природы 
и основных параметров формирования и эволюции структурно-
фазовых состояний и дислокационной субструктуры является не-
обходимым условием развития физического материаловедения 
бейнитных сталей. 
 Целью настоящей работы являлось исследование эволюции 
карбидной подсистемы, дефектной субструктуры, распределения 
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атомов углерода в конструкционной стали с бейнитной структу-
рой при пластической деформации сжатием и выявление меха-
низмов её деформационного упрочнения. 

2. МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

В качестве материала исследования была использована конструк-
ционная сталь 30Х2Н2МФА [34]. Аустенизацию стали проводили 
при температуре 960С, 1,5 часа; охлаждение осуществляли на 
воздухе. Деформацию стали проводили одноосным сжатием со 
скоростью  710

3 с
1 столбиков размерами 446 мм3 на испыта-

тельной машине типа «Инстрон-1185». Сжатие, как способ де-
формации, было удобно использовать, поскольку в этом случае 
удаётся достигать более глубоких деформаций, чем при растяже-
нии. Исследования структуры и фазового состава стали осу-
ществляли методами электронной дифракционной микроскопии 
тонких фольг (прибор ЭМ-125) [11, 31]. 

3. РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЙ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ 

Характерный вид кривых деформационного упрочнения стали 
приведён на рис. 1, а. Математическая обработка кривых дефор-
мационного упрочнения показывает, что зависимость – имеет 
параболический вид и описывается полиномом четвертой степе-
ни. Дифференцирование кривой зависимости – позволяет опре-
делить коэффициент деформационного упрочнения стали 
  /. 
 Анализируя приведённые на рис. 1, б результаты, можно вы-

  
а б 

Рис. 1. Кривая деформационного упрочнения (а) и зависимость коэффи-
циента деформационного упрочнения от степени деформации (б) стали с 
бейнитной структурой.1 
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делить две стадии деформационного упрочнения: стадию с пара-
болической зависимостью – или убывающим коэффициентом 
упрочнения  и стадию со слабо изменяющимся отрицательным 
значением коэффициента упрочнения. Переход от первой стадии 
ко второй наступает в интервале степени деформации 19–25%. 
Разрушение испытываемых образцов стали происходило при 
  0,4 путём хрупкого скола с образованием нескольких круп-
ных осколков. Очевидно, что деформационное поведение образцов 
обусловлено изменением фазового состава и дефектной субструк-
турой материала. Рассмотрим этот вопрос подробнее. 
 По температуре образования морфологически различают верх-
ний и нижний бейнит [11, 32]. Соответственно этому, «нижним» 
называют бейнит, образовавшийся при более низких температу-
рах, в отличие от «верхнего» бейнита. Особым признаком, кото-
рый характеризует разницу между верхним и нижним бейнита-
ми, является расположение карбидов относительно кристаллов 
феррита и форма частиц карбидной фазы. В нижнем бейните 
часть углерода выделяется из пересыщенного бейнитного феррита 
с образованием цементита внутри ферритных (бейнитных) кри-
сталлов в виде тонких пластинок, расположенных под характер-
ным углом в 55–60 к продольной оси кристалла. 
 В верхнем бейните весь углерод вытесняется сначала в окру-
жающую аустенитную фазу. Обогащение углеродом стабилизиру-
ет аустенит; области обогащённого углеродом аустенита распола-
гаются между растущими рейками феррита. В зависимости от 
состава сплава во время непрерывного охлаждения часть этого 
углерода выделяется в виде цементита, либо обогащённый угле-
родом аустенит превращается полностью или частично в мартен-
сит. При этом формируется мартенситно-аустенитная структур-
ная составляющая. 
 Таким образом, в результате бейнитного превращения при не-
прерывном охлаждении в стали образуется многофазная структу-
ра, представленная -фазой (твёрдый раствор на основе ОЦК 
кристаллической решётки), -фазой (твёрдый раствор на основе 
ГЦК кристаллической решётки) и карбид железа (в низко- и 
среднеуглеродистых сталях — цементит). Характерное изображе-
ние бейнитной структуры стали 30Х2Н2МФА представлено на 
рис. 2. 
 Деформация стали сопровождается изменением состояния кар-
бидной фазы. Увеличение степени деформации приводит к 
уменьшению средних размеров (рис. 3), плотности и объёмной 
доли (рис. 4) частиц карбида железа. 
 Одновременно с этим изменяется морфология частиц. 
 Во-первых, трансформируется их пространственная форма: ис-
ходно пластинчатые частицы (отношение продольных размеров 
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(L) к поперечным (d) L/d  8) превращаются на последней стадии 
деформации в эллипсоидальные (L/d  5) (рис. 3, вставка). 
 Во-вторых, изменяется место расположения частиц цементита: 
с увеличением степени деформации объёмная доля частиц, рас-
положенных на границах пластин бейнита, заметно увеличивает-
ся (рис. 4, кривая 1). Следует обратить внимание на поведение 
суммарной объёмной доли цементита (рис. 4, кривая 3). Началь-
ная стадия деформирования (  10%) сопровождается увеличе-
нием суммарной доли частиц цементита в стали; при больших 
степенях деформирования объёмная доля цементита в стали 
снижается. Очевидно, что увеличение суммарной доли частиц 
цементита при малых степенях деформации связано с превраще-

 

Рис. 2. Электронно-микроскопическое изображение структуры стали 
30Х2Н2МФА, сформировавшейся в результате охлаждения на воздухе 
от температуры аустенизации; а — светлопольное изображение; б — 
тёмное поле, полученное в рефлексе [201]Fe3C; в — микроэлектроно-
грамма (стрелкой указан рефлекс, в котором получено тёмное поле).2 

 

Рис. 3. Зависимость от степени деформации стали  продольных L (кри-
вая 1) и поперечных d (кривая 2) размеров частиц цементита, располо-
женных в объёме кристаллов бейнита.3 
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нием остаточного аустенита с образованием цементита, иниции-
рованным деформацией стали. Действительно, выполненные 
электронно-микроскопические микродифракционные исследова-
ния с индицированием микроэлектронограмм выявили факт 
быстрого снижения объёмной доли остаточного аустенита уже 
при малых (  10%) степенях деформации стали (рис. 4, б). 
 В-третьих, внутри кристаллов бейнита (на дислокациях и гра-
ницах фрагментов) обнаруживаются частицы округлой формы, 
количество которых с ростом степени деформации растёт (рис. 5). 
 Таким образом, изложенные факты свидетельствуют о проте-
кании в стали в процессе деформации двух конкурирующих про-
цессов — растворение частиц цементита, образовавшихся в про-

  
а б 

Рис. 4. Зависимость от степени деформации стали  объёмной доли ча-
стиц цементита (а) и прослоек остаточного аустенита (б); кривая 1 — 
частицы цементита, расположенные на границах кристаллов феррита, 
кривая 2 — в кристаллах феррита; кривая 3 демонстрирует изменение 
суммарной объёмной доли цементита в стали.4 

 

Рис. 5. Электронно-микроскопическое изображение структуры стали 
30Х2Н2МФА, подвергнутой одноосному сжатию при   36%; а — свет-
лопольное изображение; б — тёмное поле, полученное в рефлексе 
[211]Fe3C; в — микроэлектронограмма (стрелкой указан рефлекс, в ко-
тором получено тёмное поле).5 
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цессе бейнитного превращения в объёме пластин феррита, и вы-
деление в процессе «деформационного старения» частиц цемен-
тита на элементах дислокационной субструктуры. Суммарная 
объёмная доля цементита при этом при больших степенях де-
формации (  10%) снижается. Это означает, что углерод в ато-
марном виде переходит на дефекты кристаллической решётки 
стали (дислокации, субграницы и границы) и в твёрдый раствор 
на основе -фазы. 
 Выполненный рентгеноструктурный анализ подтверждает это 
предположение. Представленные на рис. 6 результаты демон-
стрируют увеличение параметра кристаллической решётки -
фазы на заключительной стадии деформирования стали. 
 Выявленные количественные закономерности изменения пара-
метров структуры стали в процессе пластического деформирова-
ния позволили выполнить исследования, направленные на анализ 
распределения атомов углерода в структуре деформированной 
стали. 
 Оценки относительного содержания атомов углерода на струк-
турных элементах стали осуществляли исходя из выражений, 
обобщённых в табл. 1. Результаты выполненных оценок пред-
ставлены на рис. 7. 
 Проведённые оценки показали, что с увеличением степени де-
формации количество атомов углерода, расположенных в твёрдом 
растворе на основе -железа (рис. 7, кривая 1), в частицах це-
ментита, лежащих на внутрифазных границах (рис. 7, кривая 2), 
и расположенных на дефектах кристаллической структуры (рис. 
7, кривая 3), увеличивается. Количество атомов углерода, фор-
мирующих частицы цементита, лежащие в объёме пластин бей-

 

Рис. 6. Зависимость параметра кристаллической решётки -фазы от 
степени деформации стали.6 
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нита (рис. 7, кривая 4), и расположенных в твёрдом растворе на 
основе -железа (рис. 7, кривая 5), снижается. Таким образом, 
пластическая деформация стали с бейнитной структурой сопро-
вождается существенным перераспределением атомов углерода. 
Если в исходном состоянии основное количество атомов углерода 
было сосредоточено в частицах цементита, то на заключительной 
стадии деформирования предпочтительным местом расположения 
углерода является кристаллическая решётка на основе -железа. 

ТАБЛИЦА 1. К методу анализа распределения углерода в стали.7 

Места расположения 
углерода 

Оценочные выражения 
Литературный 

источник 

Твёрдый раствор 
на основе -железа 

 

 


  



0

3
10

39 4

a a
C V

† [23, 24] 

Твёрдый раствор 
на основе -железа 

 

 


  

0

3
10

44

a a
C V  [25, 26] 

Частицы  
карбидных фаз 

Ск  Vkk; 
k(Fe3C)  0,07 

[27, 31, 32] 

Элементы  
дефектной структуры 

Сд  С0  (С  С  Ск) [31, 32] 

† V, V и Vk — объёмные доли -Fe, -Fe и карбидных фаз соответственно; а 

и а — текущие параметры решёток - и -фазы соответственно; 


0a   0,28669 

нм, 


0a   0,3555 нм; С0 — среднее содержание углерода в стали. 

 

Рис. 7. Зависимость от степени деформации концентрации атомов угле-
рода, расположенных в кристаллической решётке на основе -Fe (1), в 
частицах цементита, лежащих на внутрифазных границах (2), на де-
фектах структуры (3), в частицах цементита, лежащих в объёме пла-
стин бейнита (4), в кристаллической решётке на основе -Fe (5).8 
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 Мартенситный (сдвиговой) механизм формирования феррита 
приводит к образованию в пластинах бейнита дислокационной 
субструктуры сетчатого типа с относительно высокой скалярной 
плотностью дислокаций, составляющей в исследуемой стали 
 71010 см

2. Пластическая деформация стали приводит к увели-
чению скалярной плотности дислокаций (рис. 8, а). При этом тип 
дислокационной субструктуры не изменяется — сохраняется сет-
чатая субструктура. 
 Если проанализировать результаты, представленные на рис. 8, 
а, то можно выделить два участка на зависимости скалярной 
плотности дислокаций от степени деформации. На первом участ-
ке (0%    18%) наблюдается линейное увеличение скалярной 
плотности дислокаций; на втором (18%    36%), равном по 
продолжительности первому, — рост плотности дислокаций 
практически не выявляется. Данное обстоятельство может быть 
обусловлено как трудностью анализа дислокационной субструк-
туры при плотностях дислокаций, больших  1011 см

2, что обу-
словлено перекрытием ядер близко расположенных дислокаций, 
так и возможностью реализации не дислокационного механизма 
деформации материала. 
 Одним из таких механизмов, реализующихся при деформации, 
может быть двойникование. Действительно, выполненные в 
настоящей работе исследования выявили существенное увеличе-
ние объёма материала, содержащего деформационные микрод-
войники, при степени деформации, превышающей  18% (рис. 8, 
б). Характерное изображение объёма стали с микродвойниками 
деформационного происхождения представлено на рис. 9. 
 Упругие напряжения, имеющиеся при реализации сдвигового 
механизма   -превращения, приводят не только к формиро-
ванию субструктуры с высокой скалярной плотностью дислока-

  
а б 

Рис. 8. Зависимость скалярной плотности дислокаций (а) и объёма ма-
териала, содержащего микродвойники (б), от степени деформации.9 
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ций, но и фрагментации пластин бейнита, т.е. разбиению пла-
стин на области с малоугловой разориентацией, которые наиболее 
отчётливо выявляются методами темнопольного анализа. 
 Деформация стали приводит к уменьшению средних продоль-
ных размеров фрагментов (поперечные размеры фрагментов огра-
ничены границами пластин бейнита и при деформации практиче-
ски не изменяются) (рис. 10, а). При этом в изменении размеров 
фрагментов также выявляется некоторая стадийность: на первой 
стадии этот процесс протекает весьма интенсивно, на второй — 
существенно медленнее. 
 Изменение размеров фрагментов протекает на фоне увеличения 
степени их разориентации (рис. 10, б). Азимутальную составля-
ющую полного угла разориентации определяли по относительной 
величине тяжей рефлексов -фазы соответственно методике, из-

  
а б 

Рис. 10. Зависимость средних продольных размеров фрагментов (а) и 
величины азимутальной составляющей полного угла разориентации 
субструктуры (б) от степени деформации.10 

 

Рис. 9. Электронно-микроскопическое изображение структуры стали 
после деформации   36%; а — светлое поле; б — микроэлектроно-
грамма; в — тёмное поле, полученное в рефлексе [101]-Fe; стрелками 
указаны: на (а) и (в) — микродвойники деформационного происхожде-
ния; на (б) — рефлекс, в котором получено тёмное поле.11 
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ложенной в [32]. Анализируя результаты, представленные на 
рис. 10, б, можно выделить три стадии развития данного процес-
са: на стадиях I и III разориентация элементов субструктуры 
нарастает сравнительно медленно, на стадии II — существенно 
интенсивнее. 
 Деформация стали сопровождается формированием внутренних 
полей напряжений, которые методами электронной микроскопии 
тонких фольг выявляются при анализе изгибных экстинкцион-
ных контуров [31, 33, 35, 36]. Характерные изображения струк-
туры стали, демонстрирующие присутствие изгибных контуров 
экстинкции, формирующихся при пластической деформации, 
представлены на рис. 11. 
 Выполненные исследования показали, что с увеличением сте-
пени деформирования увеличивается поверхностная плотность 
контуров (рис. 12, а) (количество контуров на единицу площади 

 

Рис. 11. Электронно-микроскопическое изображение, демонстрирующее 
изгибные контуры экстинкции; а — светлое поле; б — тёмное поле, по-
лученное в рефлексе [110]-Fe; в — микроэлектронограмма (стрелкой 
указан рефлекс, в котором получено тёмное поле).12 

  
а б 

Рис. 12. Зависимость поверхностной плотности контуров (а) и их сред-
них поперечных размеров (б) от степени деформации.13 
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снимка) и снижаются их средние поперечные размеры (рис. 12, 
б). Первый факт указывает на увеличение количества концентра-
торов напряжений в материале с ростом степени деформации, 
второй — на рост амплитуды изгиба-кручения кристаллической 
решётки материала и внутренних дальнодействующих полей 
напряжений, соответственно [31, 33, 35, 36]. Одновременно с 
этим изменяется форма контуров и их расположение в пластинах 
бейнита. Если в исходном состоянии и при малых степенях де-
формации контуры располагались преимущественно поперёк пла-
стин, пересекая пластину от одной границы до другой, то после 
больших степеней деформации (18% и более) в материале фор-
мируются кольцевые контуры, охватывающие некоторые области 
в объёме пластин. 
 Выявленные выше закономерности эволюции параметров 
структурно-фазовых состояний и дефектной субструктуры стали 
при деформации позволяют проанализировать механизмы дефор-
мационного упрочнения. 
 Упрочнение материала малоугловыми границами (субструк-
турное упрочнение, упрочнение границами пластин и фрагмен-
тов) можно оценить, используя выражение [37]: 

 
*

0
( )

mL k L    , (1) 

где m  1 или 1/2, L — эффективный размер пластин феррита и 
фрагментов, определяемый эффективной длиной плоскости 
скольжения в пластине. Установлено, что при m  1 k изменяет-
ся от 0,015 до 0,01 кгс/мм2; при m  1/2 k изменяется от 0,2 до 
0,98 кгс/мм2 [37, 38]. 
 Зависимость от степени деформации величины вклада от гра-
ниц фрагментов в деформационное упрочнение стали с бейнитной 
структурой, представлена на рис. 13, а. При расчётах использо-
вали следующие значения параметров, входящих в уравнение (1): 
L — средние продольные размеры фрагментов, k  0,015, m  1. 
Отчётливо видно, что с увеличением степени деформации стали 
величина упрочнения границами фрагментов увеличивается в 
пределах от 330 МПа до 790 МПа (рис. 13, а), что обусловлено 
уменьшением средних размеров фрагментов (рис. 10, а). 
 Первый член в уравнении (1) 0 представляет собой напряже-
ние трения решётки материала, т.е. напряжение, необходимое 
для движения дислокаций в чистых монокристаллах, (например, 
напряжение Пайерлса для чистых металлов). Следовательно, 
напряжение 0 существенно зависит от степени чистоты материа-
ла и величины его наклёпанности. Для теоретически чистого ма-
териала 0  17 МПа. Экспериментально определённые значения 
0 изменяются в пределах от 27 до 60 МПа [39, 40]. Для сталей 
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обычно используется величина 0, равная 30–40 МПа [41]. 
 Как уже отмечалось, в пластинах феррита, сформировавшихся 
в результате сдвигового (мартенситного) механизма превращения, 
выявляется дислокационная субструктура сетчатого типа с отно-
сительно высокой скалярной плотностью дислокаций, составля-
ющей  71010 см

2. Пластическая деформация стали сопровожда-
ется ростом скалярной плотности дислокаций (рис. 8, а). При 
этом тип дислокационной субструктуры не изменяется. 
 Напряжение, необходимое для поддержания пластической де-
формации, т.е. напряжение течения, , связано с плотностью 
дислокаций следующим образом [39, 42, 43]: 

 
0

k     , (2) 

где 0 — напряжение течения недислокационного происхождения 
(т.е. обусловленное иными механизмами упрочнения),  — сред-
няя (скалярная) плотность дислокаций, k  mGb, m — ориента-
ционный фактор Шмида,  — параметр, характеризующий вели-
чину междислокационных взаимодействий, равный 0,1–0,51 [40, 
44], G — модуль сдвига ( 80 ГПа), b — длина вектора Бюргерса 
дислокации (0,25 нм). Для сталей с учётом ориентационного 
множителя m обычно принимают m  0,5. 
 На рисунке 13, б приведена зависимость величины вклада, 
определяемого скалярной плотностью дислокаций, в деформаци-
онное упрочнение исследуемой стали от степени деформации. От-
чётливо видно, что с увеличением степени деформации стали ве-
личина данного вклада увеличивается пропорционально росту 
скалярной плотности дислокаций, изменяясь в пределах от 280 
МПа до 360 МПа. 
 Важную роль в формировании предела текучести, деформаци-

  
а б 

Рис. 13. Зависимость от степени деформации  вклада в напряжение 
течения от границ фрагментов (L) (а) и от дислокаций «леса» (б).14 
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онном упрочнении и разрушении кристаллических материалов 
играют дальнодействующие поля внутренних напряжений. При-
менение метода дифракционной электронной микроскопии поз-
воляет анализировать величину внутренних напряжений по кар-
тине структуры материала несколькими способами: 1) по радиусу 
изгиба сегментов свободных дислокаций [45, 46]; 2) по расстоя-
нию между дислокациями и параметрами дислокационных скоп-
лений [47]; 3) по расстоянию между активными плоскостями 
скольжения [48]; 4) по параметрам изгибных экстинкционных 
контуров [36]. В настоящей работе при изучении дальнодейству-
ющих внутренних полей напряжений был использован четвёртый 
способ. 
 Процедура оценки величины внутренних полей напряжений 
сводится к определению градиента кривизны–кручения кристал-
лической решётки  [49]: 

 


  


0,017

h
, (3) 

где h — поперечные размеры изгибного контура экстинкции. 
 Далее оценивается величина избыточной плотности дислока-
ций      ( и  — плотности положительно и отрицатель-
но заряженных дислокаций соответственно) [33, 49]: 

 
1

b



 


. (4) 

 Величину дальнодействующих полей внутренних напряжений 
оценивают, исходя из соотношения [31]: 

 
1 0,017

( )
С C С

b
h Gb Gb G

b h



       


, (5) 

где С  1 — коэффициент Струнина [50], h — средние попереч-
ные размеры изгибного экстинкционного контура. 
 Выполненные в настоящей работе исследования показали, что 
средние поперечные размеры контуров уменьшаются с ростом 
степени деформации стали (рис. 12, б). Следуя выражению (5), 
величина дальнодействующих полей внутренних напряжений бу-
дет увеличиваться (рис. 14, а). 
 Бейнитная сталь характеризуется присутствием в структуре 
частиц цементита. Частицы являются препятствием движению 
дислокаций, что приводит к упрочнению материала. Благодаря 
этому предел текучести материала y повышается на величину 
Ч: 

 y  0  Ч. (6) 
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 Упрочнение стали существенным образом зависит от того, ка-
кие частицы присутствуют в материале — когерентные или неко-
герентные. Принимая критический для перерезания частиц раз-
мер Dкр равным [51] 

 
2

кр

4

0,33

m m

в в

G b
D

b G



 (7) 

(Gв — модуль сдвига частицы, bв — длина вектора Бюргерса дис-
локации, движущейся в частице), находим, что для большинства 
карбонитридных частиц, выделяющихся в стали, критический 
размер Dкр  5 нм. Частицы большего размера не перерезаются 
движущимися дислокациями. 
 Выполненные в настоящей работе структурно-фазовые иссле-
дования показывают, что в стали с бейнитной структурой при-
сутствуют частицы цементита, размеры которых перед деформа-

  
а б 

 
в 

Рис. 14. Зависимость от степени деформации  вклада в напряжение 
течения от дальнодействующих полей внутренних напряжений (h) (а) 
и частиц цементита (б). Зависимость от степени деформации вклада в 
напряжение течения твёрдорастворного упрочнения (С) (в).15 
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цией стали превышают Dкр (рис. 2). Следовательно, оценки 
упрочнения стали при деформации, учитывающие присутствие 
частиц цементита, следует осуществлять, используя соотноше-
ния, полученные для некогерентных выделений [52]: 

 
 ор

ln
42

m
mG b D

M
bD

  
    

    
, (8) 

где  — среднее расстояние между частицами, D — средний раз-
мер частиц, m — ориентационный множитель, равный для ОЦК-
материалов 2,75 [53],   1 для винтовой и   (1  )

1 для крае-
вой дислокаций, М — параметр, учитывающий неравномерность 
распределения частиц в матрице, равный 0,81–0,85 [52]. 
 На рисунке 14, б приведена зависимость от степени деформа-
ции стали с бейнитной структурой величины вклада в напряже-
ние течения от частиц цементита. Отчётливо видно, что величина 
данного вклада изменяется сложным образом, колеблясь в преде-
лах от 210 МПа до 260 МПа, что может быть обусловлено про-
цессами растворения и повторного выделения частиц цементита 
при деформации стали. 
 Присутствие в стали атомов углерода и внедрение их в кри-
сталлическую решётку приводит к её асимметричному искаже-
нию, что способствует существенному упрочнению материала. 
 Упрочнение стали при образовании твёрдых растворов внедре-
ния обычно определяется следующими основными факторами. 
Во-первых, несоответствием размеров атомов примеси и матрицы. 
Во-вторых, несоответствием упругих модулей атомов примеси и 
матрицы. По Флейшеру и Хиббарду [54, 55] упрочнение, обу-
словленное размерным и упругим несоответствием, может быть 
рассчитано из соотношения: 

 
3/2

n

r s

c
G

m
   , (9) 

где т  760, s  G  0a — параметр несоответствия, 0  3 
для краевой и 0  16 для винтовой дислокаций, n  1/2. В рабо-
тах [54, 55] показано, что степенной показатель n может быть 
равен 1, 1/2, 1/3, 0,3. 
 Уравнение (9) неудобно для расчёта твёрдорастворного упроч-
нения сложнолегированных сталей, поэтому обычно, предполагая 
аддитивность вкладов в упрочнение отдельных легирующих эле-
ментов, используют приближенные эмпирические формулы типа 
[10, 41]: 
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где ki — коэффициент упрочнения феррита, представляющий со-
бой прирост предела текучести при растворении в нем 1 вес.% i-
го легирующего элемента, ci — концентрация i-го элемента, рас-
творенного в феррите, вес.%. Значения коэффициента ki для раз-
личных элементов можно определить экспериментально [10, 24, 
56]. 
 Представленные на рис. 6, результаты демонстрируют увели-
чение параметра кристаллической решётки -фазы с ростом сте-
пени деформации. Это свидетельствует о внедрении атомов угле-
рода в кристаллическую решётку -фазы [11, 23]. 
 Данный факт находится в хорошем согласии с результатами, 
полученными при исследовании эволюции частиц цементита при 
деформации стали (рис. 3). Уменьшение размеров частиц цемен-
тита при больших степенях деформирования может свидетель-
ствовать об их растворении и уходе атомов углерода на дефекты 
кристаллической решётки стали (дислокации, субграницы и гра-
ницы) и в твёрдый раствор на основе -фазы. 
 Обогащение кристаллической решётки -фазы углеродом спо-
собствует упрочнению стали, величина которого была оценена по 
выражению (10). Результаты, представленные на рис. 14, в, сви-
детельствуют о том, что с увеличением степени деформации ста-
ли величина данного вклада увеличивается, изменяясь в преде-
лах от 490 до 740 МПа, что обусловлено растворением частиц 
цементита, внедрением части атомов углерода в кристаллическую 
решётку железа и осаждении на дислокациях. 
 Сопоставление величин вкладов в деформационное упрочнение 
закалённой стали представлено на рис. 15. Отчётливо видно, что 
наибольший вклад в упрочнение стали вносят твёрдорастворное 

 

Рис. 15. Зависимость от степени деформации стали с бейнитной струк-
турой вклада в напряжение течения от внутрифазных границ (1), твёр-
дорастворного упрочнения (2), внутренних полей напряжений (3), дис-
локационной субструктуры (4) и частиц цементита (5).16 
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упрочнение (кривая 2), внутренние поля напряжений (кривая 3) 
и на заключительной стадии деформирования, субструктурное 
упрочнение (упрочнение внутрифазными границами) (кривая 1). 
Сравнительно малое упрочнение указывает дислокационная суб-
структура (кривая 4) и частицы карбидной фазы (кривая 5). 
 Таким образом, величина деформационного упрочнения стали 
определяется наличием целого ряда механизмов: трением решёт-
ки матрицы, присутствием дислокационной субструктуры, ча-
стиц карбидных фаз, внутрифазных границ, растворённых в кри-
сталлической решётке атомов углерода и легирующих элементов. 
Предполагается, что общий предел текучести стали можно пред-
ставить в виде линейной суммы вкладов отдельных механизмов 
упрочнения [10, 24, 57, 58]: 

   0  (L)  ()  (h)  (ч)  (С), (11) 

где 0 — вклад, обусловленный трением решётки матрицы, 
(L) — вклад, обусловленный внутрифазными границами, () 
— вклад, обусловленный дислокационной субструктурой, (ч) 
— вклад, обусловленный присутствием частиц карбидных фаз, 
(С) — вклад, обусловленный атомами легирующих элементов, 
(h) — вклад, обусловленный дальнодействующими полями 
напряжений. Как видно из уравнения (11), принцип аддитивно-
сти предполагает независимое действие каждого из механизмов 
упрочнения на пределе текучести материала. 
 На рисунке 16 приведены кривые деформационного упрочне-
ния стали с бейнитной структурой, рассчитанные по результатам 
оценок механизмов упрочнения (кривая 1) и выявленные на экс-

 

Рис. 16. Кривые деформационного упрочнения стали, рассчитанные по 
результатам оценок механизмов упрочнения (кривая 1) и выявленные 
на эксперименте (кривая 2).17 
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перименте (кривая 2). Отчётливо видно, что зависимость –, по-
лученная при анализе механизмов упрочнения стали (кривая 1), 
при степенях деформации, превышающих  15%, существенным 
образом превышает значения, выявленные на эксперименте (кри-
вая 2). С ростом степени деформации расхождение эксперимен-
тально полученной и теоретически рассчитанной кривых дефор-
мационного упрочнения стали усиливается. 
 В работах [59, 60] при исследовании стали Гадфильда было 
установлено, что перегиб на кривой течения, приводящий к 
уменьшению коэффициента деформационного упрочнения, совпа-
дает с включением двойникования в деформацию материала. 
Тщательные электронно-микроскопические микродифракцион-
ные исследования позволили сделать авторам данных работ вы-
вод о том, что механическое микродвойникование влечёт за собой 
ориентационное разупрочнение стали и облегчает процесс сколь-
жения дислокаций. 
 Электронно-микроскопические исследования стали с бейнитной 
структурой, выполненные в настоящей работе, также выявили 
протекание процесса деформационного микродвойникования. Ха-
рактерное изображение структуры деформированной стали с 
микродвойниками представлено на рис. 17, а. При степенях де-
формации  5% и 10% деформационное двойникование стали 
выражено слабо (рис. 17, б). При больших значениях  объёмная 
доля материала, охваченного деформационным микродвойнико-
ванием, существенно увеличивается. Следовательно, опираясь на 
результаты, полученные в работах [59, 60], можно предполо-
жить, что выявленные расхождения экспериментально получен-
ной и теоретически рассчитанной кривых деформационного 

  

Рис. 17. (а) Электронно-микроскопическое изображение структуры ста-
ли после деформации   30%. (б) Зависимость от степени деформации 
объёма материала, содержащего микродвойники.18 
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упрочнения стали, наиболее значимые при больших степенях де-
формации, обусловлены включением в процесс деформирования 
стали микродвойникования. 

4. ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

Проведены исследования структуры, фазового состава и дефект-
ной субструктуры стали с бейнитной структурой, подвергнутой 
пластической деформации. Выполнен количественный анализ па-
раметров структуры стали, позволивший проследить за перерас-
пределением атомов углерода в структуре стали при пластиче-
ской деформации. Установлено, что с ростом степени деформации 
количество атомов углерода, расположенных в твёрдом растворе 
на основе -железа и дефектах кристаллической структуры, а 
также в частицах цементита, лежащих на внутрифазных грани-
цах, увеличивается; количество атомов углерода, формирующих 
частицы цементита, лежащие в объёме пластин бейнита, и рас-
положенных в твёрдом растворе на основе -железа, снижается. 
 Показано, что карбидные превращения в бейнитной структуре 
протекают в рамках двух конкурирующих процессов — раство-
рение частиц цементита, образовавшихся в процессе бейнитного 
превращения в объёме пластин феррита, и выделение в процессе 
«деформационного старения» частиц цементита на элементах 
дислокационной субструктуры. Одновременно с этим наблюдает-
ся допревращение остаточного аустенита, инициированное де-
формированием стали. 
 Показано, что пластическая деформация одноосным сжатием 
стали 30Х2Н2МФА с бейнитной структурой сопровождается, во-
первых, увеличением скалярной плотности дислокаций и объёма 
материала, содержащего деформационные микродвойники, во-
вторых, уменьшением средних продольных размеров фрагментов 
и увеличением степени их разориентации, в-третьих, увеличени-
ем количества концентраторов напряжений и амплитуды изгиба-
кручения кристаллической решётки материала. Выявлена ста-
дийность изменения параметров структуры стали. Высказано 

предположение о смене механизма деформирования стали: на 
первой стадии нагружения (0%    18%) деформирование осу-
ществляется преимущественно движением дислокаций; на второй 
стадии (18%    36%) — движением дислокаций и двойникова-
нием. 
 Показано, что упрочнение стали носит многофакторный харак-
тер. Выполнены оценки механизмов упрочнения границами бей-
нитных пластин и фрагментов, скалярной плотностью дислока-
ций, дальнодействующими полями напряжений, частицами це-
ментита, атомами внедрения. Наибольший вклад в величину де-
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формационного упрочнения исследуемой стали даёт субструктур-
ное упрочнение (упрочнение, обусловленное дальнодействующи-
ми внутренними полями напряжений и фрагментацией структу-
ры) и твёрдорастворное упрочнение, обусловленное внедрением 
атомов углерода в кристаллическую решётку феррита. 

 Исследование выполнено за счёт гранта Российского научного 
фонда (проект №15-12-00010). 
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1 Fig. 1. Strain hardening curve (a) and dependence of work hardening coefficient on defor-

mation degree (б) for steel with bainite structure. 
2 Fig. 2. An electron-microscopy image of the 30Х2Н2МФА steel structure formed as a result 

of cooling from the temperature of austenisation; а—bright-field image; б—dark field ob-
tained in the [201]Fe3C reflex; в—microelectron diffraction pattern (arrow indicates the re-
flex where dark-field image is obtained). 
3 Fig. 3. Dependences of the longitudinal L (curve 1) and transverse d (curve 2) sizes of the 

cementite particles located in the bulk of the bainite crystals on the steel deformation degree . 
4 Fig. 4. Dependences of both the volume fraction of cementite particles (a) and the residual 

austenite layers (б) on the steel deformation degree ; curve 1—cementite particles located at 

the boundaries of ferrite crystals, curve 2—cementite particles located within the ferrite 

crystals; curve 3 shows the changes in the total volume fraction of the cementite in the steel. 
5 Fig. 5. An electron-microscopy image of the 30Х2Н2МФА steel structure subjected to uni-

axial compression at   36%; a—bright-field image; б—dark field obtained in the [211]Fe3C 

reflex; в—microelectron diffraction pattern (arrow indicates the reflex where dark-field im-
age is obtained). 
6 Fig. 6. Parameter of a crystal lattice of -phase vs. degree of deformation of steel. 
7 TABLE 1. On the method of analysis of distribution of carbon in the steel. 
8 Fig. 7. Deformation-degree-dependent concentration of carbon atoms arranged in a crystal 

lattice based on -Fe (1), in cementite particles lying at intraphase boundaries (2), at struc-

ture defect (3), in cementite particles lying in the bainite-wafer bulk (4), and in the crystal 

lattice based on -Fe (5). 
9 Fig. 8. Dependences of both the scalar density of dislocations (a) and the volume of the ma-

terial comprising microtwins (б) on deformation degree. 
10 Fig. 10. Dependences of both the average longitudinal sizes of the fragments (a) and the 

value of an azimuthal component of the total disorientation angle substructure (б) on the 
deformation degree. 
11 Fig. 9. An electron-microscopy image of steel structure after deformation of   36%; a—
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bright-field image; б—microelectron diffraction pattern; в—dark field obtained in the [101]-

Fe reflex; arrows indicate: in (a) and (в), microtwins of deformation origin; in (б), a reflex 
where a dark-field is obtained. 
12 Fig. 11. An electron-microscopy image showing the contours of the bending of extinction; 

a—bright-field; б—dark field obtained in the [110]-Fe reflex; в—microelectron diffraction 

pattern (arrow indicates the reflex where dark-field image is obtained). 
13 Fig.12. Dependences of both the surface density of contours (a) and the average transverse 

sizes (б) on the deformation degree. 
14 Fig. 13. Dependences of contribution to the stress of flow from both the fragments’ bound-

aries (L) (a) and the dislocation ‘forest’ (б) on the deformation degree . 
15 Fig. 14. Dependences of contribution to the stress of flow from both the long-range fields 

of internal stresses (h) (a) and the cementite particles (б) on the deformation degree . De-

pendence of contribution into the stress of flow from solid-solution hardening (C) on the 

deformation degree (в). 
16 Fig. 15. Dependences of contribution into the stress of flow from internal phase boundaries 
(1), solid-solution hardening (2), internal stress fields (3), dislocation substructure (4), and 

cementite particles (5) on the deformation degree of the steel with bainite structure. 
17 Fig. 16. Work hardening curves of steel calculated from the evaluations of hardening 

mechanisms (curve 1) and identified in the experiment (curve 2). 
18 Fig. 17. (a) An electron-microscopy image of the steel structure after deformation of 

  30%. (б) Dependence of the volume of material containing microtwins on the deformation 
degree. 


