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Исследованы структурные изменения в сплаве 1570С (Al–5.0Mg–0.18Mn–0.2Sc–0.08Zr) при все-
сторонней изотермической ковке (ВИК), проводимой до суммарной степени деформации е = 8.4
при 325°С и 10–4 с–1. Гомогенизированный сплав имел равноосную зеренную структуру со средним
размером зерен 25 мкм и равномерным распределением когерентных выделений Al3(Sc,Zr) диамет-
ром 5–10 нм. На ранних стадиях (е ≤ 2) ВИК обеспечивала формирование деформационных полос,
которые из-за периодического изменения оси приложения нагрузки развивались в различных на-
правлениях и фрагментировали исходные зерна. При повышении степени деформации постепен-
ное увеличение количества полос и углов их разориентировки приводило к уменьшению размера
фрагментов и трансформации фрагментированной структуры в ультрамелкозернистую структуру с
размером зерен до 2 мкм, доля которой при е = 8.4 достигала 75%. Установлено, что механизм обра-
зования новых зерен был подобен in situ или “непрерывной” динамической рекристаллизации, важ-
ную роль в развитии которой в области высоких температур деформации играли дисперсоиды
Al3(Sc,Zr), обеспечивающие высокую термическую стабильность формирующейся структуры. Вме-
сте с тем, было обнаружено, что высокотемпературная ВИК приводила к уменьшению размеров но-
вых мелких зерен и упрочнению сплава лишь при е ≤ 2–4. При больших степенях деформации на-
блюдали некоторое укрупнение новых зерен и снижение твердости, вызванные уменьшением дис-
персности частиц – потерей когерентности и ростом части дисперсоидов, располагавшихся вблизи
высокоугловых границ, удельная доля которых увеличивалась в процессе ВИК.
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ВВЕДЕНИЕ
Сложнолегированные сплавы типа 1570С (си-

стемы Al–Mg–Sc–Zr), содержащие наноразмер-
ные когерентные выделения (т. н. дисперсоиды)
Al3(Sc,Zr), являются перспективными конструк-
ционными материалами для аэрокосмической и
автомобильной техники [1–3]. Прежде всего, это
связано с тем, что они обладают исключительно
высокой для термонеупрочняемых алюминиевых
сплавов удельной прочностью, а также хорошей
коррозионной стойкостью и свариваемостью, что
делает, безусловно, выгодным их использование
в изделиях, где решающим фактором при выборе
материалов является вес конструкций. Вместе с
тем, потенциал этих сплавов на сегодняшний
день реализован не полностью, главным образом,
из-за их низкой технологической пластичности в
крупнозернистом состоянии [1, 2, 4–6]. Решение
указанной проблемы возможно путем регламен-

тированного структуроформирования сплавов за
счет измельчения зерен [5–8]. Однако, как пока-
зывают проводимые исследования, попытки до-
стичь мелкозернистого состояния (размер зерен
менее 10 мкм) традиционными методами термо-
механической обработки не дают для сплавов си-
стемы Al–Mg–Sc(–Zr) желаемого результата [9,
10], а методы т. н. интенсивной пластической де-
формации (ИПД), такие как всесторонняя изо-
термичекая ковка (ВИК), равноканальное угловое
прессование и т.п., используемые для формирова-
ния в массивных заготовках ультрамелкозернистой
структуры (с размером зерен порядка 1 мкм и ме-
нее), затруднительно применять для этих сплавов
при температурах ниже 0.5Тпл из-за их высокого
предела текучести и низкой трещиностойкости
[11, 12].

В этой связи значительный интерес вызывают
работы, посвященные исследованию интенсив-
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ного деформационного воздействия на структуру
и свойства указанных сплавов при повышенных
температурах. Однако детальный анализ структу-
рирования материалов с высокими значениями
энергии дефекта упаковки при высокотемпера-
турной ИПД был проведен лишь в небольшом ко-
личестве работ (например, в [11–21]). По этой
причине структурные и фазовые факторы, кон-
тролирующие процесс измельчения зерен в таких
материалах, до сих пор остаются неясными. Так,
для сложнолегированных алюминиевых сплавов
имеются значительные пробелы как в понимании
природы процессов, ответственных за деформаци-
онно-индуцированное формирование мелкозер-
нистой структуры, так и в определении оптималь-
ных температурно-скоростных условий их реали-
зации. Также слабо изучены факторы, влияющие
на изменение фазового состава этих сплавов в об-
ласти высоких температур и степеней деформации.
Это не позволяет развить методы регламентирова-
ния их структурно-фазового состояния, базирую-
щиеся на ИПД при высоких температурах.

Цель данной работы – исследование эволю-
ции структуры в процессе высокотемпературной
ВИК сплава 1570C при 325°С (около 0.6Тпл) и ско-
рости деформации 10–4 с–1.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Слиток промышленного алюминиевого сплава
1570С (Al–5Mg–0.18Mn–0.2Sc–0.08Zr–0.002Be
(мас. %)) гомогенизировали при 360°С в течение
6 ч. Образцы размерами 18(a) × 17(b) × 10(c) мм,
вырезанные из слитка, осаживали на испытатель-
ной машине Schenck Trebel RMC с последова-
тельным изменением оси приложения нагрузки
(по схеме “abc”) до суммарной истинной (лога-
рифмической) деформации е ≈ 8.4 при температу-
ре 325°C и постоянной скорости деформирования
с начальной скоростью деформации в каждом про-
ходе 10–4 с–1. Степень деформации за проход со-
ставляла 0.7. Для фиксации структурных измене-
ний, вызванных деформацией, образцы после каж-
дой осадки охлаждали в воде (более подробно
процедура ВИК описана в [11, 12, 21]).

Формирующуюся структуру исследовали в се-
чении, параллельном последней оси осадки в
центральной части деформированных образцов
(в пределах 2/3 половины ширины образца от
центра). Микроструктурный анализ осуществля-
ли на оптическом микроскопе Nikon L-150 и ска-
нирующем электронном микроскопе TESCAN
MIRA 3 LMH с системой анализа дифракции об-
ратно отраженных электронов (EBSD) HKL Chan-
nel 5 [22]. Объемную долю новых зерен определяли
по результатам оптической микроскопии методом
нанесения сетки. На картах восстановленных
структур, полученных из EBSD-анализа, мало-

угловые границы (с углом разориентировки Θ от
2° до 5°) обозначали белым, среднеугловые (от 5°
до 15°) – темно-серым, а высокоугловые (более
15°) – черным цветом. Угловые и линейные пара-
метры структуры определяли по результатам
EBSD-анализа с использованием соответствую-
щих стандартных методик, описанных в [22].
Под зернами понимали кристаллиты, со всех
сторон окруженные высокоугловыми граница-
ми, в иных случаях их относили к субзернам.
Границы с углом разориентировки менее 2° в
расчет не принимали. Размер (суб)зерен рассчи-
тывали как “эквивалентный диаметр” (усреднен-
ный диаметр кругов, равновеликих измеряемым
площадям кристаллитов) [23].

Тонкую структуру сплава изучали при помо-
щи просвечивающего электронного микроско-
па (ПЭМ) JEOL 2000EX. Размер частиц алюми-
нидов Al3(Sc,Zr) определяли по темнопольным
ПЭМ-изображениям не менее 300 частиц [24].
Плотность пространственного распределения ча-
стиц в алюминиевой матрице (далее – плотность
частиц) рассчитывали как отношение количества
частиц к площади ПЭМ-изображения и толщине
фольги.

Микротвердость измеряли по методу Виккер-
са при комнатной температуре при нагрузке 0.5 Н
с выдержкой 10 с с использованием полуавтома-
тического прибора Metrotest ИТВ-1-М. Для обес-
печения статистически достоверных результатов
проводили не менее 10 измерений на точку.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ
Структура сплава после гомогенизации состо-

яла из равноосных зерен со средним размером
около 25 мкм (рис. 1а, 1б) и характеризовалась пре-
имущественно высокоугловой разориентировкой
межкристаллитных границ (рис. 1в). Внутри зерен
были сравнительно равномерно распределены ко-
герентные матрице выделения Al3(Sc,Zr) диа-
метром 5–10 нм и плотностью около 104 мкм–3

(рис. 1г–1е).
На первых двух проходах ВИК (е = 0.7–1.4)

имело место вытягивание зерен в направлении,
перпендикулярном оси приложения нагрузки.
При этом вблизи исходных высокоугловых гра-
ниц отмечали формирование новых мелких зе-
рен (рис. 2а), удельная доля которых от общего
объема материала при e = 1.4 составила около 15%
(рис. 3). При дальнейшей деформации до е = 2.1
наблюдалось частичное восстановление равноос-
ной формы исходных зерен и увеличение удель-
ной доли мелких зерен до 35–40% (рис. 2б и 3). В
результате на ранних стадиях деформации фор-
мировалась структура типа “ожерелья”, состоя-
щая из крупных фрагментов исходных зерен,
окруженных областями новых мелких зерен. При
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дальнейшей деформации новые зерна постепен-
но распространялись в тело исходных зерен, и
при е = 4.2 и 8.4 их удельная доля увеличилась
приблизительно до 45 и 75% соответственно, что
привело к формированию более однородной мел-
козернистой структуры (рис. 2в, 2г и 3).

Более детальное исследование структурных из-
менений методом EBSD-анализа (рис. 4) показало,
что на начальных стадиях ВИК в сплаве формиро-
валась развитая (суб)зеренная структура, обуслов-
ленная неоднородностью деформации на мезоско-
пическом уровне. Отличительной особенностью
данной структуры при е = 0.7 и 1.4 являлось нали-
чие значительных деформационных/ориентаци-
онных градиентов и среднеугловых границ, кото-
рые образовывали полосы, пересекающие исход-
ные крупные зерна (рис. 4а, 4б). Такие границы
развивались преимущественно в областях мантии
исходных зерен, где имело место формирование
отдельных мелких кристаллитов, окруженных
высоко- и среднеугловыми границами.

Изменения кристаллографической ориенти-
ровки от точки к точке (ΔΘ) и накопленной ори-
ентировки по отношению к начальной точке
(ΣΔΘ) вдоль линий Т1, Т2, Т3 и Т4, представленных
на рис. 4б–4д соответственно, показаны на рис. 5.
На ранних стадиях деформации (е = 1.4) углы ра-
зориентировки межкристаллитных границ в ре-
гионах мантии преимущественно составляли ме-
нее 4°–5°, что соответствовало границам субзе-
рен (рис. 5а). Также важно отметить, что в этой
структуре присутствовали и границы с углами ра-
зориентировки 8°–10°, накопленная разориен-
тировка при пересечении которых изменялась
скачкообразно. Это означает, что неоднородная
деформация, развивающаяся в сплаве, приво-
дила к локальным разворотам решетки, и, как
следствие, формированию относительно силь-
но разориентированных дислокационных гра-
ниц, пересекающих области, содержащие субзе-
ренную структуру. Такие границы соответство-
вали границам деформационных полос на рис. 4
и могли быть близки по характеристикам к поло-
сам микросдвига [18, 20, 25], которые наблюдали

Рис. 1. Структура сплава 1570С в исходном гомогенизированном состоянии: а – оптическая металлография; б – ска-
нирующая электронная микроскопия; в – спектр разориентировок межкристаллитных границ (EBSD- анализ); г–е –
ПЭМ: д – дифракционная картина области, приведенной на рис. 1г (ось зоны 211); е – темнопольное изображение,
полученное в рефлексе, отмеченном квадратом на рис. 1д (здесь и далее: Θср – средний угол разориентировки меж-
кристаллитных границ, fВУГ – доля высокоугловых границ).
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в некоторых сложнолегированных алюминиевых
сплавах даже при повышенных температурах де-
формации [18, 20].

При повышении степени деформации до 2.1 в
структуре сплава происходило дальнейшее увели-
чение количества деформационных полос/полос
микросдвига (рис. 4в). Этот результат был в полном
согласии с заключениями, сделанными в [26], о
том, что повышение степени деформации усили-
вает нестабильность пластического течения спла-
вов Al–Mg–Sc–Zr, даже при высоких температу-
рах, что способствует локализации деформации.
При этом из-за периодического изменения на-
правления оси приложения нагрузки при ВИК
деформационные полосы развивались в различ-
ных направлениях и, соответственно, пересека-
ясь, фрагментировали исходные зерна [27]. Как
видно на рис. 5б, разориентировка границ полос
вдоль линии Т2 в среднем составляла при данной
степени деформации от 5° до 10° с наибольшим зна-
чением ΔΘ ≈ 12°, зафиксированным вблизи исход-
ной высокоугловой границы. Наличие данного пи-
ка можно объяснить тем, что вблизи исходной гра-

ницы градиенты деформации были выше, чем в
теле зерна. В результате деформационным полосам
было легче сформироваться в первую очередь в ре-
гионах мантии исходных зерен.

При дальнейшей деформации (е ≥ 4.2) сред-
неугловые границы, ранее внесенные в сплав,
увеличивали свою разориентировку и постепен-
но трансформировались в высокоугловые гра-
ницы с образованием на месте фрагментов от-
дельных разориентрованных доменов, окружен-
ных средне- и высокоугловыми границами (рис. 4г,
5в), количество которых увеличивалось с увели-
чением степени деформации. В результате по-
сле деформации 8.4 (рис. 4д, 5г) структура спла-
ва преимущественно состояла из мелких зерен с
долей высокоугловых границ, превышающей 75%,
и со средним углом разориентировки межкри-
сталлитных границ около 32°.

Таким образом, основной механизм измель-
чения зерен сплава был непосредственно связан
с формированием деформационных полос/по-
лос микросдвига, которые, развиваясь в различ-
ных направлениях, фрагментировали исходные

Рис. 2. Микроструктура сплава 1570С после ВИК (оптическая металлография): е = 1.4 (а), 2.1 (б), 4.2 (в), 8.4 (г) (по-
следняя ось сжатия вертикальна).
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зерна. Непрерывное увеличение количества по-
лос и разориентировки их границ с ростом сте-
пени деформации приводило к трансформации

последних в высокоугловые границы и формиро-
ванию мелкозернистой структуры.

Данные ПЭМ (рис. 6 и 7) обеспечили незави-
симое подтверждение сделанного выше заключе-
ния, что развитие деформационных полос играло
важную роль в измельчении зерен. На ранних ста-
диях деформации в сплаве выявлялись взаимно пе-
ресекающиеся деформационные полосы, содержа-
щие крупные кристаллиты преимущественно пря-
моугольной формы (рис. 6а, 6б). Также следует
отметить высокую плотность решеточных дисло-
каций в структуре материала, что не является ти-
пичным для большинства алюминиевых сплавов,
подвергнутых высокотемпературурной деформа-
ции [26, 28, 29]. С увеличением степени деформа-
ции кристаллиты приобретали форму, близкую к
равноосной, с углами в тройных стыках, стремя-
щимися к 120о (рис. 6в–6д). Это свидетельствова-
ло о том, что структура сплава становилась более
равновесной. При этом дифракционные макси-
мумы на электронограммах образовывали коль-
ца, характерные для поликристаллических (ульт-
ра)мелкозернистых материалов [24].

Необходимо отметить, что данный результат,
полученный для сложнолегированного сплава
1570С, может быть нетипичным для горячей де-

Рис. 3. Зависимость объемной доли мелких зерен,
формирующихся в сплаве 1570С при ВИК, от степени
деформации.
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Рис. 4. Изменение микроструктуры сплава 1570С в процессе ВИК: е = 0.7 (а), 1.4 (б), 2.1 (в), 4.2 (г), 8.4 (д) (EBSD-ана-
лиз) (последняя ось сжатия вертикальна).
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формации других (мало- или среднелегированных)
алюминиевых сплавов. С одной стороны, известно
[25, 29, 30], что локализация деформации и фраг-
ментация исходных зерен при развитии деформа-
ционных полос при ИПД при комнатной темпера-
туре может приводить к формированию ультрамел-
козернистой или даже нанокристаллической (с
размером зерен менее 0.1 мкм) структуры. Однако
высокотемпературная деформация, как правило,
не может создавать благоприятных условий для
локализации пластического течения и интенсив-
ного формирования деформационных полос [28–
30]. При высоких температурах дислокационное
скольжение становится более гомогенным, и, ес-
ли высокие градиенты деформации и/или разо-
риентировок даже и могли бы возникнуть при
этих условиях в исходных зернах, они бы быстро

исчезли вследствие высокой скорости релаксаци-
онных процессов, таких как динамический воз-
врат или зернограничное проскальзывание [7, 29,
31]. Как результат, формирование новых мелких
зерен во время ИПД в низко- и среднелегирован-
ных алюминиевых сплавах обычно постепенно
подавляется при повышении температуры дефор-
мации выше 0.5Тпл [29–31].

Следует, однако, напомнить, что в сплаве 1570С
содержалось большое количество наноразмерных
когерентных выделений Al3(Sc,Zr) (рис. 1г–1е),
стабилизирующих его структуру. Судя по дан-
ным, представленным на рис. 7, эти частицы эф-
фективно сдерживали движение дислокаций и,
соответственно, тормозили их перестройку и анни-
гиляцию в условиях высокотемпературной дефор-
мации [11, 13, 29]. Также дисперсоиды, находящие-

Рис. 5. Изменение разориентировок между смежными точками (ΔΘ) и по отношению к исходной точке (ΣΔΘ) вдоль
линий Т1 (а), Т2 (б), T3 (в) и Т4 (г), представленных на рис. 4б, 4в, 4г и 4д соответственно.
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ся на границах зерен, создавали большие зинеров-
ские силы торможения [29] и препятствовали росту
мелких зерен. Все эти факторы значительным об-
разом влияли на изменение микроструктуры и
обеспечивали измельчение зерен даже при высо-
кой температуре ВИК.

Однако, с другой стороны, было обнаружено,
что с увеличением степени деформации имело
место постепенное укрупнение некоторых выде-
лений Al3(Sc,Zr) при их взаимодействии с грани-
цами зерен (рис. 7г–7е) [11, 26, 32]. При этом в те-
ле зерен размер частиц после ковки оставался
приблизительно равным их размеру в исходном
недеформированном состоянии, тогда как в об-
ластях мантии частицы (показаны стрелками на
рис. 7г, 7д) не только заметно увеличивались в
размерах, но и большинство из них теряло свою
когерентность с матрицей [26, 32].

Согласно [11, 26, 32], такой рост нанодисперс-
ных частиц при высокотемпературной деформа-
ции был обусловлен повышенной скоростью диф-
фузии растворенных атомов вдоль высокоугловых
границ, а также потерей когерентности частиц из-
за разворота решетки матрицы при миграции гра-
ниц зерен. Хотя укрупнение частиц при коагуля-

ции, как правило, контролируется скоростью объ-
емной диффузии [28, 29], рост отдельных частиц
вблизи высокоугловых границ осуществлялся в
результате зернограничной диффузии, которая
имела значительно меньшую энергию активации
и, соответственно, большую скорость. Это объяс-
няет больший размер частиц, присутствующих на
границах. Кроме того, потеря когерентности ча-
стицы при ее перерезании границей зерна могла
привести к резкому увеличению энергии межфаз-
ной границы [9, 33], что создавало высокую дви-
жущую силу для быстрого роста частицы. При
этом измельчение зерен и повышение доли высо-
коугловых границ в процессе ВИК сплава, в свою
очередь, приводили к созданию дополнительных
“каналов диффузии”, чем способствовали увели-
чению количества таких частиц и постепенному
снижению их влияния на процесс преобразова-
ния структуры при повышении степени дефор-
мации.

Следует также отметить, что потеря когерент-
ности и рост частиц Al3(Sc,Zr) оказались более за-
метными в процессе ВИК сплава при исследуе-
мой скорости деформации 10–4 с–1, чем при 10–2 с–1

[11], а также чем при равноканальном угловом

Рис. 6. Структуры, формирующиеся в сплаве 1570С в процессе ВИК: e = 0.7 (а), 1.4 (б), 2.1 (в), 4.2 (г), 8.4 (д) (ПЭМ).
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прессовании, проводимом при той же температу-
ре 325°С со скоростью 100 с–1 [32]. Это было свя-
зано с тем, что более низкая скорость деформа-
ции в настоящей работе обеспечивала большее
время для диффузии атомов, а также повышала
вероятность прохождения границы зерна через
частицу. Соответственно, можно заключить, что
скорость деформации является одним из ключе-
вых факторов, оказывающих существенное влия-
ние на формирование мелкозернистой структуры
при ИПД сплавов типа 1570.

На рис. 8 и 9 показаны изменения спектров ра-
зориентировок межкристаллитных границ, а так-
же среднего угла разориентировки Θср и доли вы-
сокоугловых границ fВУГ в зависимости от степе-
ни ВИК. В исходном состоянии сплава средняя
разориентировка и доля высокоугловых границ
составляли 41.4° и 92% соответственно (рис. 1).
На ранних стадиях ВИК (е = 0.7–1.4) происходи-
ло уменьшение Θср и fВУГ вследствие формирова-
ния субструктуры внутри исходных зерен и боль-
шинство межкристаллитных границ характеризо-
валось мало- и среднеугловой разориентировкой от
2° до 15°. Важно отметить (рис. 8а–8в), что доля
среднеугловых границ постепенно увеличивалась с

ростом деформации в интервале е = 0.7–2.1 в ре-
зультате образования границ деформационных
полос (рис. 4). Последние повышали разориенти-
ровку в ходе ВИК и трансформировались в высо-
коугловые границы. Соответственно, спектры ра-
зориентировок демонстрировали прогрессивный
рост фракции высокоугловых границ с увеличе-
нием степени деформации (рис. 8б–8д). Вместе с
тем, формирование деформационных полос по-
степенно подавлялось при измельчении зерен
сплава, и при больших степенях (е > 4.2) новые
зерна в основном развивались лишь за счет транс-
формации ранее внесенных полос, что снижало
скорость формирования мелкозернистой струк-
туры. В результате Θср и fВУГ сначала быстро воз-
растали при е = 1.4–4.2, а затем замедляли свой
рост при е = 4.2–8.4 (рис. 9).

Зависимости среднего размера деформацион-
но-индуцированных субзерен и зерен от степени
деформации при ВИК представлены на рис. 10.
На ранних стадиях ВИК происходило уменьше-
ние размеров зерен до величин, соответствующих
размеру субзерен (около 1.6 мкм при е = 4.2). Ре-
зультаты данных зависимостей, когда средний
размер зерен приблизительно соответствует раз-

Рис. 7. Структуры, формирующиеся в сплаве 1570С в процессе ВИК: е = 0.7 (а, б), 1.4 (в), 2.1 (г), 4.2 (д), 8.4 (е) (ПЭМ).
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меру субзерен, а средняя разориентировка их гра-
ниц непрерывно возрастает в процессе деформа-
ции (рис. 8 и 9), свидетельствуют о том, что измель-
чение зерен при ВИК данного сплава происходило
вследствие непрерывной динамической рекристал-
лизации [29]. Известно, что последняя в общем
случае осуществляется путем трансформации ма-
лоугловых границ в высокоугловые границы без
значительного роста рекристаллизованных зерен
(например как в некоторых сталях и сплавах с вы-

сокой энергией дефектов упаковки, содержащих
дисперсные частицы [4, 7, 11, 20, 21, 29]).

Вместе с тем на рис. 10 видно, что субзерна и
зерна непрерывно росли в процессе деформации,
достигая значений ~2 мкм при е = 8.4. Одной из
основных причин наблюдаемого увеличения раз-
меров кристаллитов в формирующейся структу-
ре, видимо, являлась описанная выше коагуля-
ция дисперсоидов (рис. 7г–7е) и, соответственно,
снижение тормозящей зинеровской силы для ми-
грации их границ.

На рис. 11 представлена зависимость микро-
твердости сплава 1570С от степени деформации,
достигнутой при ВИК. При е = 0–0.7 имело место
деформационное упрочнение, приводящее к по-
вышению микротвердости со 105 до 115 HV, что мо-
жет быть связано с увеличением плотности дисло-
каций и формированием субструктуры (рис. 6). Од-
нако при дальнейшей деформации до е = 2.1
микротвердость не изменялась, а затем постепенно
снижалась вплоть до исходного значения 105 HV

Рис. 8. Изменение распределения разориентировок
межкристаллитных границ в процессе ВИК сплава
1570С.
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Рис. 9. Зависимости доли высокоугловых границ (а) и
среднего угла разориентировки межкристаллитных
границ (б), формирующихся в сплаве 1570С при
ВИК, от степени деформации.
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при е = 8.4. Стабилизация значений твердости и
последующее ее снижение с увеличением степени
деформации могут быть объяснены действием
процессов динамического возврата и непрерыв-
ной динамической рекристаллизации при одно-
временном увеличении размеров частиц, упроч-
няющих сплав.

Известно, что механическое поведение сплава,
при котором кривые напряжение–деформация де-
монстрируют упрочнение на ранних стадиях обра-
ботки и затем достижение стадии пластического
течения при больших степенях деформации, явля-

ется типичным для материалов с высокой энергией
дефектов упаковки, пластическое течение кото-
рых контролируется динамическими возвратом
и непрерывной динамической рекристаллиза-
цией [28, 29, 34]. Однако, как было показано вы-
ше (рис. 7), часть дисперсных частиц, преиму-
щественно расположенных вблизи высокоугло-
вых границ, теряла когерентность в процессе
ВИК, и они быстро увеличивались в размерах.
Развитие динамической рекристаллизации и по-
вышение доли высокоугловых границ в процессе
ВИК способствовали увеличению количества таких
частиц и постепенному росту (суб)зерен (рис. 10),
что приводило, соответственно, к дисперсионному
и структурному разупрочнению сплава при боль-
ших степенях деформации [34].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано, что всесторонняя изотермическая

ковка по схеме “abc” при температуре 325°С
(~0.6Тпл) и скорости деформации 10−4 с−1 приво-
дила к интенсивному измельчению зерен в исход-
но крупнозернистом сложнолегированном труд-
нодеформируемом сплаве 1570С. При этом при
степени деформации 8.4 примерно в 75% объема
материала формировалась микроструктура со сред-
ним размером зерен до 2 мкм.

Основной механизм измельчения зерен был
непосредственно связан с формированием де-
формационных полос/полос микросдвига, кото-
рые, развиваясь в различных направлениях, фраг-
ментировали исходные зерна. Постепенное увели-
чение количества полос и разориентировки их
границ с увеличением степени деформации при-
водили к трансформации последних в высокоуг-
ловые границы и формированию мелкозерни-
стой структуры. По характеру изменений струк-
туры механизм образования новых зерен в сплаве
был сходен с непрерывной динамической рекри-
сталлизацией.

Важную роль в измельчении зерен при высо-
котемпературной ВИК играл стабилизирующий
эффект от присутствующих в сплаве когерентных
наночастиц Al3(Sc,Zr). Благодаря этим частицам
становились возможными накопление дислока-
ций, формирование субграниц высокой плотно-
сти и их трансформация в высокоугловые грани-
цы, а также стабилизация формирующейся мел-
козернистой структуры.

При исследованных температурно-скоростных
условиях деформации имело место постепенное
увеличение размеров мелких рекристаллизован-
ных зерен и снижение твердости сплава. Это глав-
ным образом было связано с вызванным дефор-
мацией ростом части дисперсоидов вблизи высо-
коугловых границ и потерей ими когерентности.
Количество таких дисперсоидов увеличивалось

Рис. 10. Зависимости среднего размера деформаци-
онно-индуцированных (суб)зерен, формирующихся
в сплаве 1570С, от степени деформации при ВИК.
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Рис. 11. Зависимость микротвердости сплава 1570С от
степени деформации при ВИК.

90

100

110

120

0 2 4 6 8

М
ик

ро
тв

ер
до

ст
ь,

 H
V

е



НЕОРГАНИЧЕСКИЕ МАТЕРИАЛЫ  том 58  № 5  2022

ВЛИЯНИЕ ВСЕСТОРОННЕЙ ИЗОТЕРМИЧЕСКОЙ КОВКИ 579

при развитии динамической рекристаллизации и
повышении доли высокоугловых границ в про-
цессе ВИК.
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