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 Широкий класс металлов и металлических сплавов может быть переведен в специфиче-
ское состояние, в котором эти материалы способны испытывать без разрушения весьма значи-
тельные (сотни и тысячи процентов) деформации при относительно низких (по сравнению с 
обычной пластичностью) напряжениях. Для этого материалы должны иметь мелкозернистую 
равноосную структуру (со средним размером зерна менее некоторого критического для данного 
класса сплавов размера, обычно – менее 10 мкм) и подвергаться деформированию в опреде-
ленном диапазоне температур и скоростей деформаций. Свойство материалов испытывать 
аномально большие деформации при указанных условиях классифицируется как структурная 
сверхпластичность и используется в процессах изготовления методами обработки давлением 
различных (в первую очередь – крупногабаритных) изделий во многих отраслях промышленно-
сти (аэрокосмической, автомобильной и др.). Для разработки рациональных режимов техноло-
гических процессов наиболее эффективным «инструментом» является математическое моде-
лирование, требующее, в свою очередь, создания конститутивных моделей (определяющих 
соотношений), способных с достаточной степенью адекватности описывать физику и механику 
процессов сверхпластического деформирования. К настоящему времени созданы многие де-
сятки определяющих соотношений различных классов (макрофеноменологические, структурно-
механические, термодинамические, физические). Идентификация и верификация определяю-
щих соотношений любых классов осуществляется на основе экспериментальных данных, полу-
чаемых, как правило, на макрообразцах. К настоящему времени накоплен обширный экспери-
ментальный материал об особенностях структурной сверхпластичности различных металличе-
ских сплавов. В большинстве случаев эксперименты проводятся на цилиндрических образцах, 
подвергаемых одноосному растяжению на машинах кинематического типа. В предлагаемом 
обзоре основное внимание уделено исследованиям стадийности зависимости напряжений от 
деформаций, наблюдаемой при таких испытаниях с выходом на режим сверхпластического 
деформирования. Предпринята попытка систематизировать данные экспериментальных ис-
следований, которые позволяют сформировать более полную картину о физической природе 
явления структурной сверхпластичности для различных материалов и необходимых изменени-
ях структуры материала для перехода к деформированию в этом режиме. Рассмотрено влия-
ние на вид кривых исходных температурно-скоростных условий, мезо- и микроструктуры мате-
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риала. Анализ рассмотренных экспериментальных данных подтверждает, что преобладающим 
механизмом сверхпластического деформирования является зернограничное скольжение, одна-
ко важную роль играют и другие механизмы и процессы: внутризеренное дислокационное 
скольжение, зернограничная диффузия и ротации решеток кристаллитов; наряду с ними суще-
ственное значение может иметь динамическая рекристаллизация. Приведены и анализируются 
фактографические данные, содержащиеся в рассмотренных работах, в том числе – о возмож-
ном действии приведенных механизмов и процессов, их роли на каждой из стадий испытания с 
выходом на режим сверхпластического деформирования, влиянии на изменение напряженно-
деформированного состояния и структуры материала. 
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 A wide variety of metals and metal alloys can be transferred to a specific state in which materi-
als are capable of extremely large (hundreds and thousands of percents) strains without fracture at 
relatively low (compared with normal plasticity) stresses. For that materials should be fine-grained 
(with an average grain size less than some critical size for a given class of alloys, usually less than 
10 microns) and subject to deformation in a certain range of temperatures and strain rates. The 
property of materials to test anomalously large deformations under the specified conditions is classi-
fied as structural superplasticity and is widely used in manufacturing processes by formation meth-
ods various (in the first place – large-sized) products in many industries (aerospace, automotive and 
etc.). Mathematical modelling is the most effective “tool” in developing rational regimes of technolog-
ical processes, which, in turn, requires the creation of constitutive models (constitutive relations) 
allowing to adequately describe the physics and mechanics of superplastic deformation processes. 
To date many dozens of constitutive relations of various classes (macrophenomenological, structur-
al-mechanical, thermodynamic, physical) have been created. Identification and verification of such 
models is carried out on the basis of the experimental data which are obtained on macro-samples, 
as a rule. The extensive experimental material about features of structural superplasticity has been 
currently accumulated for various materials. In most cases the experiments are carried out on cylin-
drical specimens by using uniaxial tension on kinematic type machines. The proposed review pays 
special attention to the issue of the staged nature of “longitudinal stress – strain” dependence which 
is observed in experimental tests with a transition to the superplasticity regime. This review attempts 
to systematize data from experimental studies which can be useful to form a more complete picture 
of physical nature of structural superplasticity phenomenon in various materials and necessary 
changes in material structure for transition to this deformation regime. It considers the effect of initial 
temperature-velocity conditions, meso- and microstructure of materials on the form of curves. The 
analysis of the considered experimental data confirms that the grain-boundary sliding is a predomi-
nant mechanism of superplastic deformation, but other mechanisms and processes play an im-
portant role: intragranular dislocation sliding, grain-boundary diffusion and rotation of crystallite lat-
tice, along with the dynamic recrystallization. The paper performs and analyzes factographic data and 
their descriptions about a possible action of the above mechanisms and processes, their influence on 
each deformation stage and effect on the change in stress-strain state and material structure. 
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Введение 

 

Способность широкого класса материалов (в пер-

вую очередь – металлов) испытывать значительные не-

обратимые деформации известна и эксплуатируется 

человечеством уже тысячи лет. Гораздо позднее нача-

лось целенаправленное экспериментальное изучение 

неупругого деформирования, значительные успехи в 

котором были достигнуты в ХIХ в. С конца ХIХ и осо-

бенно в ХХ в. возникло большое количество теорий, 

ориентированных на описание неупругого (необратимо-

го) деформирования: теории пластичности, ползучести, 

вязкоупругости, вязкопластичности и т.д. Многообразие 

различных теорий, отсутствие до настоящего времени 

«единой теории неупругости» обусловлено сложностью 

рассматриваемых процессов, наличием множества фи-

зических механизмов и их «носителей». В связи с этим 

исследователи пошли по пути построения теорий, ори-

ентированных на описание относительно узких диапа-

зонов изменения параметров термомеханических воз-

действий. Наиболее развитыми к настоящему времени 

являются конститутивные модели теории пластичности 

[1–3 и др.]. С позиций физики твердого тела пластиче-

ское деформирование осуществляется массопереносом 
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за счет движения дефектов со скоростями, превышаю-

щими скорости изменения внешних воздействий [4]. 

Неупругое деформирование происходит за счет реали-

зации различных физических механизмов, в качестве 

которых могут выступать внутризеренное дислокаци-

онное скольжение (ВДС), межзеренное проскальзыва-

ние или, другими словами, зернограничное скольжение 

(ЗГС), диффузионные процессы, ротации кристаллитов 

и др. В классической теории пластичности основным 

(по существу – единственным) механизмом считается 

ВДС, при этом в определяющих соотношениях отсутст-

вует явная зависимость от скорости деформации (а сле-

довательно – от времени). Однако уже в экспериментах, 

проводимых в ХVII–XIX вв., была обнаружена сущест-

венная зависимость поведения материалов от скорости 

нагружения (деформирования), особенно – при повы-

шенных температурах [5]. В связи с этим в механике 

деформируемого твердого тела (МДТТ) возникли и на-

чали интенсивно развиваться (реологические) теории, 

содержащие в качестве явных переменных физическое 

время: вязкоупругости [6], вязкопластичности [7], пол-

зучести [8]. Особый интерес привлекли результаты экс-

периментальных исследований, в которых при опреде-

ленных температурно-скоростных условиях для некото-

рых материалов удалось достичь аномально больших 

(сотни и тысячи процентов) деформаций, на порядки 

превосходящих предельные деформации при «обыч-

ной» пластичности. Данное явление как свойство мате-

риала было названо в МДТТ «сверхпластичностью»; 

следует отметить, что в силу существенной зависимости 

рассматриваемого процесса неупругого деформирова-

ния от скорости деформирования (времени) более пра-

вильным было бы, на наш взгляд, назвать это свойство 

«сверхползучестью». Тем не менее в дальнейшем будет 

использоваться термин, введенный первооткрывателя-

ми явления.  

Интенсивное изучение явления сверхпластичности 

(СП) началось в XX в. В монографии [9] отмечается, 

что первые упоминания о СП можно встретить в рабо-

тах Г.Д. Бенгаха [10]: «На образцах из латуни (сплава 

меди и цинка) при температуре 700 °С была достигнута 

относительная деформация 163 %». В [9] также отмеча-

ется, что чуть позже В. Розенгейн с коллегами «иссле-

довал поведение сплава цинка, алюминия и меди, про-

катанного при 250 °С», а К. Дженкинс рассматривал 

растяжение образцов, изготовленных из предварительно 

прокатанных сплавов кадмия с цинком и олова со свин-

цом; было установлено, что величина удлинения до 

разрыва таких образцов существенно зависит от скоро-

сти деформирования. Для сплава олова и свинца были 

достигнуты удлинения до 400 %. К. Пирсон проводил 

исследования механического поведения сплавов систем 

олово-свинец и олово-висмут [9, 11]. Было обнаружено, 

что образцы из таких сплавов после экструзии способ-

ны к удлинениям почти до 2000 %, при этом было пока-

зано, что величина удлинения до разрыва растет по ме-

ре снижения нагрузки и уменьшения времени выдержки 

после экструзии. Кроме того, в ходе микроструктурных 

исследований было обнаружено отсутствие полос сдви-

га внутри зерен и неизменность среднего размера зерен 

в ходе деформации. Дальнейшие исследования в дан-

ном направлении проводились, в частности, А.А. Боч-

варом и З.А. Свидерской [9, 11]. Они получили большие 

относительные удлинения на сплавах алюминия с цин-

ком (цинкаль) и впервые ввели термин «сверхпластич-

ность» [12], ставший позже общепризнанным. Под ней 

понималась способность материала «деформироваться 

в процессе одноосного растяжения без образования 

шейки до больших относительных удлинений при отно-

сительно низких напряжениях течения» [9]. Поскольку 

в рассматриваемых экспериментах обнаружена сущест-

венная зависимость удлинений от структуры материала, 

то данный вид СП стали называть структурной СП. 

Альтернативный вид СП-деформирования – за счет фа-

зовых превращений при деформировании полиморфных 

металлов и сплавов (например, железа, сталей, титана и 

некоторых сплавов на его основе и т.д.) [9], возмож-

ность реализации такого режима деформирования 

(трансформационной СП) слабо зависит от исходного 

размера зерна. В частности, в работе [11] в случае де-

формирования технически чистых железа, титана и его 

сплава показано, что при трансформационной СП во 

время фазового перехода более значимую роль «играют 

процессы, развивающиеся вблизи поверхности раздела 

фаз на границе «зародыш новой фазы – матрица», чем 

процессы, которые реализуются на границах кристалли-

тов матричной фазы. В [13] отмечается, что структурная 

СП с точки зрения использования в технологических 

процессах является более перспективной, чем трансфор-

мационная, поскольку может быть реализована почти во 

всех сплавах при соответствующей подготовке структу-

ры и при определенных температурно-скоростных усло-

виях испытания [9]. В связи с вышесказанным в предла-

гаемой статье рассмотрение ограничивается структурной 

СП (соответственно, далее под СП понимается именно 

структурная СП). Во второй половине ХХ в. началось 

более глубокое и детальное исследование природы и ме-

ханизмов СП, а также способов подготовки структуры 

материала к деформированию в режиме СП. Кроме того, 

стали появляться работы, направленные на поиск путей 

практического использования СП. 

К сегодняшнему дню накоплены обширные экспе-

риментальные данные об особенностях структурной СП 

для различных материалов: феноменологии явления, 

условиях по внутренней структуре и физических меха-

низмах. К числу таких особенностей относятся: ано-

мально высокие показатели относительного удлинения, 

отсутствие ярко выраженной зоны локализации дефор-

мации – шейки (что позволяет использовать необходи-

мое при экспериментальном исследовании напряженно-

деформированного состояния предположение об одно-

родности деформации образца [2, 14]), заметное сниже-

ние сопротивления неупругому деформированию (по-

ниженное напряжение течения), высокая чувствитель-
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ность напряжения течения к скорости деформации, ста-

бильная мелкозернистая структура материала с преоб-

ладающей долей высокоугловых межзеренных границ, 

смена в процессе деформирования соседствующих кри-

сталлитов. ЗГС в рамках всех рассмотренных исследо-

ваний признано лидирующим механизмом при сверх-

пластическом деформировании (СПД) (здесь и далее 

под СПД понимается процесс деформирования в режи-

ме структурной сверхпластичности), однако важную 

роль играют ВДС, ротации кристаллитов, зерногранич-

ная диффузия, может реализовываться динамическая 

рекристаллизация. 

Способность материалов к неупругому деформиро-

ванию позволяет изготавливать из них изделия сложной 

формы различными методами обработки давлением 

(например, штамповкой, вытяжкой, прессованием и 

т.д.). Очевидно, деформирование в режиме СП является 

перспективным методом в промышленных технологиях 

обработки металлов давлением, позволяющим сущест-

венно увеличить деформируемость материалов и сни-

зить используемые материальные и энергетические ре-

сурсы. Кроме того, как отмечается в [11, 15, 16], подго-

товленная к СП структура материалов также может 

обеспечивать улучшенные физико-механические свой-

ства готовых изделий. Например, для некоторых подго-

товленных к СП двухфазных сплавов (системы Ni-Cr, 

Ni-Mo, Al-Si) при повышенных температурах наблюда-

ются высокие показатели пластичности, а при пони-

женных температурах – высокая прочность [11]. В [17] 

описан обнаруженный «эффект одновременного повы-

шения прочности и пластичности в микрокристалличе-

ских (МК) силуминах при комнатной температуре». 

СПД используется при изготовлении различных изде-

лий (панелей авиационных крыльев, обечаек ракет, де-

талей кузовов автомобилей, гильз и т.д.) глубокой вы-

тяжкой, при которой сокращается число операций, дос-

тигается гладкая поверхность изделия с минимальными 

отклонениями от заданной геометрии, предотвращается 

проблема его разнотолщинности и уменьшается расход 

материала [15]. Другим примером являются широко 

используемые в производстве различные технологии 

штамповки, в результате которых получают детали раз-

нообразной формы (диски колес, поршни двигателей 

внутреннего сгорания и т.д.) с высокоточным заполне-

нием штампов даже очень сложной конфигурации [11, 

16–19]. Все более широкое применение получают ком-

плексные технологии, совмещающие сварку и СП-

формовку, позволяющие получать многослойные пус-

тотелые конструкции для авиастроения с повышенным 

качеством сварных соединений [19–22]. Даже из неко-

торых представленных примеров следует, что СП нахо-

дит широкое применение в промышленности, в том 

числе в таких важных и быстро развивающихся отрас-

лях, как авиа- и ракетостроение, поэтому практический 

интерес к ее использованию возрастает. 

В подавляющем большинстве экспериментальных 

работ представлены результаты исследований СП 

свойств материалов, полученные в ходе испытаний на 

одноосное растяжение образцов с различной исходной 

внутренней структурой (как правило, полученной мето-

дами равноканального углового прессования, экструзии 

или кручения под высоким давлением) и при различных 

температурно-скоростных условиях с постоянной ско-

ростью движения захватов. Последнее означает, что 

истинная скорость деформации (скорость удлинения по 

отношению к текущей длине образца) постоянно сни-

жается. Оценивается ресурс деформационной способ-

ности материала, приводятся зависимости истинных 

напряжений от истинных деформаций для разных ско-

ростей деформации и температур, зависимости харак-

терного напряжения течения, относительного удлине-

ния, параметра скоростной чувствительности от скоро-

сти деформации и температуры. Анализируются данные 

по эволюции структуры материала: размеру и форме 

зерен, доле высокоугловых границ (или гистограмм 

распределения углов разориентации), текстуры – функ-

ции распределения ориентаций (ФРО) зерен (до, в про-

цессе и после испытаний до разрушения). Приводятся 

также предположения авторов публикаций о возмож-

ных механизмах, действующих в процессе испытания, и 

оценке их вкладов в общую деформацию. Процессы 

СПД и подготовки к ним зависят от весьма значитель-

ного числа факторов; вероятно, этим обстоятельством 

объясняется то, что авторам настоящей статьи, к сожа-

лению, не удалось найти ни одной работы, где пред-

ставлена комплексно вся указанная выше информация о 

процессах испытаний, приводится лишь частичное опи-

сание с более детальным освещением отдельных аспек-

тов, на которых акцентируют внимание авторы иссле-

дований. Аналитический обзор современных работ, на-

правленных на исследование проявлений структурной 

СП в различных материалах, с консолидацией инфор-

мации является важной задачей для формирования бо-

лее полного представления о данном явлении, что, в 

свою очередь, позволит построить более адекватную 

реальному физическому процессу модель. 

Детальный анализ результатов исследований СПД 

ряда сплавов, в том числе широко применяемых в про-

мышленности, в определенных диапазонах температур-

но-скоростных воздействий показал наличие стадийно-

сти зависимости напряжения от деформации в ходе ис-

пытаний, в связи с чем возникают вопросы, связанные с 

сутью наблюдающихся этапов: какой участок кривой 

характеризует устоявшийся режим СП (с перечислен-

ными выше особенностями), каким образом осуществ-

ляется вход в данный режим и что отражают остальные 

участки кривой, какие механизмы при этом действуют и 

как эволюционирует структура материала? Ответы на 

данные вопросы важны при формулировке корректных, 

физически обоснованных соотношений модели для 

описания поведения материала, которые можно было 

бы использовать для описания технологических процес-

сов, ориентированных на использование СП, где также 

происходит смена режимов деформирования, ролей 
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различных механизмов деформирования и изменение 

структуры. Отметим, что для решения актуальной зада-

чи построения моделей, позволяющих явно описывать 

эволюционирующую структуру материала (и опреде-

ляемых ею свойств материала) и механизмы с учетом 

изменения их роли, а также деформирование в различ-

ных режимах и переходы между ними (к примеру, вход 

в режим СП и установившийся режим СП), наиболее 

перспективным при разработке моделей представляется 

многоуровневый подход на основе физических теорий 

пластичности [23]. 

Для поиска ответов на поставленные вопросы и был 

проведен приведенный в сжатой форме в настоящей ста-

тье аналитический обзор экспериментальных работ, по-

священных исследованию действующих механизмов и 

эволюционирующей структуры материала в процессе де-

формирования в условиях СП. В разделах 1 и 2 представ-

лена краткая информация о СП-материалах, исходных 

условиях по внутренней структуре, внешних воздействиях 

и характеристиках стадийности кривых, наблюдаемой при 

СПД-испытаниях многих материалов. Раздел 3 содержит 

подробную информацию о механизмах и эволюции струк-

туры материала в процессе деформирования с учетом ста-

дийности кривых растяжения (включая вход в режим 

структурной СП и сам режим СП). 

 

1. Материалы и условия деформирования  

образцов в режиме структурной  

сверхпластичности 
 

На сегодняшний день накоплено значительное ко-

личество экспериментальных данных по обнаружению 

СП и ее особенностях для большого спектра материа-

лов, который постоянно расширяется. Структурная СП 

наблюдается преимущественно в многокомпонентных 

близких к однофазным и двухфазных сплавах с различ-

ной атомарной структурой фаз. Если раньше исследо-

вания сверхпластичности проводились преимуществен-

но на обычных промышленных и модельных металли-

ческих сплавах [9, 11, 16, 18, 24, 25 и др.], то к 

настоящему времени перечень материалов существен-

ным образом расширяется за счет создания новых мате-

риалов путем модификации их химического и фазового 

состава для достижения оптимальной (с точки зрения 

возможности СПД) внутренней структуры с использо-

ванием различных современных методов термомехани-

ческой обработки (ТМО). Это приводит к расширению 

границ температурно-скоростных интервалов деформи-

рования в режиме СП [26]. 

СПД может осуществляться в диапазоне температур 

от 0,4 вплоть до 0,9 гомологической (например, [27–

29]), при величине скоростей деформаций в пределах 

10
–5
10

–1
 с

–1
 (иногда вплоть до 10

0
 с

–1
 [30]), при среднем 

размере зерна приблизительно от 0,2 и до 10 мкм, в ред-

ких случаях – и более (например, в [31] представлены 

результаты для размера зерна 17 мкм, в [32] – для раз-

мера зерна 20 мкм). В [33, 34] отмечается, что в подго-

товленном для структурной СП материале важно не 

только наличие сильно измельченных зерен, но и пре-

обладание высокоугловых неравновесных границ  

(с высокоэнергетической дефектной структурой). При 

этом сильное измельчение зерен не всегда приводит 

к улучшению СП: например, для алюминиевого сплава 

1420 значение критического размера зерна лежит при-

близительно в диапазоне 0,1–0,3 мкм, ниже которого 

возможна смена деформационных механизмов и ухуд-

шение СП-свойств [33]. Необходимо отметить, что все 

перечисленные характеристики структуры зависят от 

температурно-скоростных условий и количества реали-

заций конкретного метода ТМО. 

Существует два основных способа подготовки об-

разцов для СПД-испытаний [16]: 1) путем холодной или 

теплой деформации (приблизительно до 0,4 гомологиче-

ских температур) и обычно осуществляемого последую-

щего рекристаллизационного отжига ([35, 36] и др.);  

2) с помощью деформирования при высоких температу-

рах (более 0,5 гомологических, например, [37–41] и др.). 

В первом способе мелкозернистая структура образуется 

преимущественно за счет процессов фрагментации и 

дробления (финальной стадии фрагментации) [42] при 

деформировании, однако важным является и процесс 

статической рекристаллизации при последующем отжи-

ге, способствующий переходу к мелкозернистой равно-

осной структуре, интенсивность этого процесса связана 

с интенсивностью процесса измельчения структуры [35]. 

К примеру, дробление зерен в результате двойниковых 

сдвигов активно происходит в титановых сплавах, что 

приводит к увеличению количества центров статической 

рекристаллизации при отжиге и способствует повыше-

нию СП при определенных температурно-скоростных 

условиях [43]. Во втором способе мелкозернистая струк-

тура образуется преимущественно за счет процесса ди-

намической рекристаллизации [16, 38, 39, 44 и др]. В [16] 

отмечается, что применение первой схемы для подготов-

ки материала для технологических процессов ограниче-

но, поскольку перед отжигом необходимо реализовать 

большие деформации, что осуществить при таких невы-

соких температурах технологически невыгодно ввиду 

больших энергозатрат и быстрого износа оборудования, 

поэтому подготовка структуры по второй схеме является 

более часто используемой (следует отметить, что при 

этом особого внимания требует выбор температуры для 

достижения оптимального фазового и структурного со-

стояния в материале). 

В последнее время в связи с развитием методов ин-

тенсивного пластического деформирования (ИПД) под-

готовка необходимой структуры, как правило, осущест-

вляется с помощью равноканального углового прессо-

вания или экструзии (РКУП или РКУЭ), кручения под 

высоким давлением при повышенных температурах. 

Отметим, что важную роль в становлении методов ИПД 

сыграли работы отечественных ученых [45, 46 и др.]. 

В упомянутых процессах обработки происходит неко-

торая релаксация внутренних напряжений, зеренная 
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структура измельчается, а границы становятся более 

равновесными (по сравнению с границами, получаемы-

ми при ИПД при комнатной температуре) [47]. Иначе 

говоря, границы «выглаживаются» – постепенно эво-

люционируют от неравновесной высокоэнергетической 

структуры к более равновесной низкоэнергетической 

[48, 49]. В [50–52] представлены результаты исследова-

ний по деформированию образцов, подготовленных 

с помощью ИПД при комнатной температуре, демонст-

рирующие достаточно высокие показатели СП. В рабо-

те [53] делается акцент на влиянии дополнительной 

(после нескольких проходов РКУП) холодной прокатки 

при подготовке образцов: отмечается, что полученная 

структура содержит удлиненные в направлении прокат-

ки зерна с большим количеством решеточных дислока-

ций в них, однако деформация осуществляется одно-

родно в пределах измерительной базы образца, и СП-

свойства не теряются. В [54–56] приведены результаты 

исследования СП-поведения образцов, полученных 

с помощью ТМО, сочетающей отжиг и прокатку. Все 

перечисленные способы имеют свои преимущества, 

их использование позволяет изготавливать объемные 

и листовые СП-материалы. 

Внутренняя структура близких к однофазным мно-

гокомпонентных сплавов после подготовки образцов 

обычно представляет собой ограниченный твердый рас-

твор с матричной структурой из металла основной фазы 

с распределенными по объему и границам зерен части-

цами интерметаллидных фаз внедрения (объемная доля 

добавочных компонентов-металлов в таких сплавах 

не превышает 10 %, но частицы играют важную роль, в 

первую очередь – ограничивая рост зерен и обеспечивая 

стабилизацию зеренной структуры для реализации 

СПД). Например, в сплаве 5083 (Al-4,7%Mg-0,7%Mn) 

наиболее четко выявлены частицы Al6Mn, которые рас-

пределены по всему объему материала [55]. В сплаве 

1420 (Al-2,2%Li-5,5%Mg-0,12%Zr) в рамках различных 

исследований [36, 57–62] обнаружены частицы 

Al2LiMg, Al3Mg2, Al3Li и Al3Zr. Множество мелких 

частиц Al2LiMg, имеющих разные размеры и форму 

[61], наблюдаются внутри зерен, на границах и в трой-

ных стыках, где они располагаются колониями [59, 60, 

62]. Частицы Al3Li имеют близкую к сферической фор-

му и малые размеры (порядка 70 нм [57]), однородно 

распределены внутри алюминиевой матрицы [57, 58].  

В [36] отмечается, что частицы Al2MgLi при температу-

рах 763–773 К растворяются не полностью, частицы 

Al3Zr существенно не растворяются даже при темпера-

турах порядка 863 К. В сплаве 1421 (Al-5,1%Mg-2,1% 

Li-0,17%Sc-0,08%Zr), по химическому составу близко-

му к сплаву 1420, добавка Sc приводит к формированию 

более однородной рекристаллизованной структуры по-

сле подготовки материала к СПД [38, 63, 64]. В данных 

сплавах средняя плотность дислокаций в материале мо-

жет варьироваться от 10
8
 [44] до 10

10
 см

–2
 [62, 64 и др.]. 

Для сплава Al-3%Mg-0,2%Sc [51] также указано, что 

добавление к алюминию 0,2%Sc достаточно для полу-

чения мелкозернистой структуры после РКУП, при этом 

добавка 3%Mg к сплаву Al-0,2%Sc является оптималь-

ной, поскольку меньшая добавка Mg делает размер зер-

на более крупным после РКУП (ВДС становится более 

предпочтительным механизмом, чем ЗГС; для таких 

сплавов может наблюдаться только улучшенная пла-

стичность), большая добавка Mg приводит к уменьше-

нию температуры плавления сплава, и становится не-

возможным подобрать такое количество скандия 

в твердом растворе, чтобы образовалось достаточно 

частиц Al3Sc, препятствующих росту зерен. Авторы 

работы [51] отмечают, что эксперименты для сплава  

Al-3%Mg-0,2%Sc показали важность выбора темпера-

туры обработки на твердый раствор в таких сплавах, 

поскольку возможно ограничить рост зерен путем уве-

личения количества скандия в твердом растворе – при 

последующем нагреве будет происходить интенсивное 

осаждение мелких частиц Al3Sc, препятствующих росту 

зерен при высоких температурах испытания. Темпера-

тура начала плавления в сплаве Al-3%Mg-0,2%Sc со-

ставляет чуть выше 883 К, поэтому оптимальной темпе-

ратурой обработки сплавов Al-Mg-Sc на твердый рас-

твор в течение 1 часа считается температура 883 К. 

Все перечисленные характеристики структуры зависят 

от температурно-скоростных условий реализации кон-

кретного метода ИПД и количества проходов. Например, 

в сплаве 1420 (после 8–10 проходов РКУП и РКУЭ) поми-

мо подготовленных зерен и большого количества высоко-

угловых границ встречаются укрупненные зерна с разви-

той субструктурой, характеризующейся наличием отдель-

ных дислокаций, нагромождений (скоплений) дислокаций 

и дислокационных субграниц, плотность дислокаций со-

ставляет 10
9
 см

–2 
[59, 61, 62, 65, 66]. В [38] показано, что 

для сплава 1421 после 16 проходов РКУЭ получена прак-

тически рекристаллизованная структура, доля удлиненных 

нерекристаллизованных областей из субзерен очень мала 

[38]; в [44] для того же сплава отмечается, что уже после 

12 проходов РКУЭ доля рекристаллизованных зерен со-

ставляет порядка 95 % и плотность дислокаций относи-

тельно низка 88 10 см
–2

. В [50] для сплава Al-3%Mg-

0,2%Sc авторы также отмечают, что в образце после 

8 проходов присутствует значительная доля субзерен 

(около 10 % от общего объема) и, соответственно, субгра-

ниц; в образце после 12 проходов субзерен и субграниц 

практически нет. Во всех найденных источниках данные 

об СП-испытаниях алюминиевых сплавов приводятся для 

образцов, полученных с помощью 8 (максимум 10) прохо-

дов ИПД, т.е. содержащих некоторую долю нерекристал-

лизованного материала. Можно предположить, что при 

большем количестве проходов происходят дополнитель-

ные изменения в зеренной и граничной структуре, в част-

ности, связанные с перераспределением или изменением 

количества частиц в объеме материала, что не приводит 

к улучшению СП-свойств. 

В близком к однофазному магниевом сплаве  

Mg-9%Al структура экструдированного материала раз-

нородна и содержит дискретные области из крупных 
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(средний размер порядка 12 мкм) и мелких зерен (со 

средним размером около 0,5 мкм); после нагружения 

кручением под высоким давлением при температурах 

298 и 423 К структура становится более однородной, 

с малым размером зерна, составляющим приблизитель-

но 0,15 и 0,37 мкм соответственно (последнее означает, 

что подготовка материала при более высоких темпера-

турах сопровождается ростом зерен) [67]. В испытаниях 

на растяжение образцов из прокатанных листов магние-

вого сплава Mg-3%Al-1%Zn (с размером зерна около 

12 мкм) наблюдается измельчение структуры, которое 

при оптимальных условиях приводит к 85 % однород-

ной структуры с равноосной формой зерен со средним 

размером порядка 6 мкм [39]. Зеренная структура спла-

ва Mg-5,88%Al-0,74%, Zn равноосная, но не мелкозер-

нистая (средний размер зерна составляет 17 мкм), при 

этом после деформирования структура практически не 

изменяется [31]. В сплаве Mg-1,0%Zn-0,26%Zr структу-

ра бимодальна – состоит из мелких и более крупных 

зерен (отмечается, что последнее довольно часто на-

блюдается в магниевых сплавах), с увеличением числа 

проходов РКУП данная тенденция сохраняется, при 

этом средний размер зерна уменьшается [68]. 

В двухфазных сплавах внутренняя структура мате-

риала после подготовки образцов представляет собой 

различным образом распределенные зерна каждой из 

фаз, при этом имеет место растворимость фаз друг в 

друге. Например, в [69–71] отмечается, что для сплава 

Zn-22%Al структура характеризуется приблизительно 

однородным распределением равноосных зерен фаз Zn 

и Al. В [72] указывается, что для сплава Zn-15%Al с 

уменьшением температуры экструзии объемная доля 

Zn-фазы возрастает; соотношение различных границ 

следующее: при температуре экструзии 350 
о
С доля 

границ типа Zn-Zn составляет 55 %, Zn-Al – 34 %,  

Al-Al – 11 %; при температуре экструзии 200 
о
С доля 

границ Zn-Zn – 91 %, Zn-Al – 7 %, Al-Al – 2 %. Микро-

структура сплава Al-30%Zn состоит из мелких равноос-

ных зерен алюминиевой фазы размером порядка 

0,4 мкм и более мелких зерен цинковой фазы, располо-

женных в тройных стыках; наблюдается небольшое ко-

личество очень мелких (размером 5–15 нм) Zn-зерен, 

расположенных внутри Al-зерен [73]. В структуре спла-

ва Pb-62%Sn содержатся две взаимопроникающие фазы 

на основе Pb и Sn [74, 75]; после одного прохода РКУП 

в структуре сохраняется часть эвтектики, остальная 

распадается – более мелкие зерна одной фазы распреде-

ляются в другой фазе, при увеличении числа проходов 

структура становится более однородной [76]. Сплав  

Cu-40%Zn – еще один классический пример двухфаз-

ных материалов, содержащий измельченные после 

РКУП зерна фаз Cu и Zn; в [77] исследуется поведение 

этого же сплава, но с различными добавками, в резуль-

тате чего образуются твердые растворы на основе Cu 

и Zn, что приводит к изменению характеристик фаз 

(в частности, диффузионных) и может улучшить СП. 

Микроструктура подготовленных к СП двухфазных 

титановых сплавов Ti-6Al-4V состоит из мелких равно-

осных зерен   и   фаз [78–80], доля которых увеличи-

вается с увеличением числа проходов РКУП. 

На основе представленных примеров сплавов мож-

но заключить, что спектр материалов, для которых мо-

жет наблюдаться структурная СП, весьма широк, суще-

ствует множество модифицированных («улучшенных» 

для СП) сплавов. В следующих разделах будут рас-

смотрены результаты экспериментальных исследований 

СПД некоторых материалов с описанием происходяще-

го при деформировании изменения их структуры. 
 

2. О стадийности кривых  

«напряжение–деформация» 
 

Анализ результатов исследований по деформирова-

нию ряда сплавов с выходом в режим СП показал, что 

зависимости напряжения от деформации проявляют 

стадийность для различных материалов (близкие к од-

нофазным алюминиевые [27, 34, 37, 51, 62, 64, 65, 81–86 

и др.] и магниевые сплавы [68, 87 и др.]; двухфазные 

сплавы на основе цинка и меди [69, 77, 88 и др.], тита-

новые сплавы [78, 89 и др.]). На рисунке в качестве 

примеров, иллюстрирующих указанную тенденцию, 

представлены кривые испытаний на растяжение для 

различных материалов (двухфазного сплава и твердого 

раствора) при различных температурах. 

Акцент на стадийности кривых при СПД-

испытаниях делается во многих работах. Например, 

в [90] отмечается, что кривые растяжения для мелко-

зернистых материалов в диапазонах температурно-

скоростных воздействий, характерных для СП, демон-

стрируют достаточно протяженную стадию упрочнения, 

за которой следует не менее протяженный участок ра-

зупрочнения, «в результате чего кривые σ (ε)  приобре-

тают характерную колоколообразность». Во многих 

работах, например [33, 38, 65, 85, 91, 92], отмечается, 

что деформация протекает однородно и шеек в преде-

лах измерительной базы образца не наблюдается, по-

этому можно принять, что наличие ниспадающего уча-

стка кривой обусловлено именно свойствами материала, 

а не неточностями обработки результатов эксперимен-

тов. В [93] для алюминиевого сплава 1420 определены 

три стадии: упрочнения (сразу после участка упруго-

сти), короткая стадия с постоянным напряжением тече-

ния и стадия разупрочнения. Показано, что происходит 

непрерывное уменьшение истинной скорости деформа-

ции с увеличением степени истинной деформации, дан-

ная зависимость соотнесена с кривой растяжения и по-

лучено, что первой стадии деформирования соответст-

вует истинная скорость деформации 10
–2

 с
–1

, второй 

стадии – 10
–3

 с
–1

. В работах [62, 93] для двух стадий уп-

рочнения и разупрочнения была определена энергия 

активации пластической деформации с использованием 

стандартного метода – по углу наклона температурной 

зависимости истинной скорости деформации, получен-

ной на основе экспериментальных данных и известного  
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Рис. Зависимости интенсивности напряжений от интенсивности деформаций, полученные при испытаниях на растяжение:  

а – для сплава Zn-22%Al при гомологической температуре 0,4 (298 К), предварительно подготовленного с помощью  

8 проходов РКУП при 473 К (по схеме Вс с поворотом образца на 90о между проходами) [69]; б – для сплава 1420  

(Al-5,5%Mg-2,2%Li-0,12%Zr) при гомологической температуре 0,56 (523 К) [37] 

Fig. Dependences of stress intensity versus strain intensity obtained during tensile tests: a – is for Zn-22%Al alloy at homologous  

temperature 0.4 (298 К), previously prepared by 8 passes of ECAP at 473 K (according to scheme Вс with the specimen rotation 90°  

between the passes) [69]; b – is for 1420 (Al-5.5%Mg-2.2%Li-0.12%Zr) alloy at homologous temperature 0.56 (523 К) [37] 

феноменологического соотношения, связывающего 

скорость деформации, напряжение и температуру. Для 

стадии упрочнения получено значение 1,4 эВ, соответ-

ствующее энергии самодиффузии в объеме зерна, для 

стадии разупрочнения – приблизительно 1 эВ, харак-

терное для энергии самодиффузии в границах. На осно-

вании полученных значений авторы делают вывод, что 

на первой стадии деформация контролируется ВДС, на 

второй стадии – ЗГС. 

В работе [94] также рассматривается стадийность 

деформации материалов при СПД-испытаниях: отмеча-

ется, что в общем случае можно выделить три основных 

стадии – упрочнения, стабильного течения и разупроч-

нения (для удобства стадию упрочнения можно разде-

лить на подстадии – интенсивного упрочнения и слабо-

го упрочнения). Протяженность каждой стадии зависит 

от температурно-скоростных условий; авторы указыва-

ют, что «при малых скоростях деформации обычно на-

блюдается только стадия упрочнения», «при оптималь-

ных скоростях сверхпластичности стадия упрочнения 

сменяется стадией стабильного течения», «при высоких 

скоростях деформации сразу после первой стадии сле-

дует третья – стадия разупрочнения» [94]. Отмечается, 

что стадийность для некоторых материалов можно об-

наружить не при любых условиях (температурных, ско-

ростных, по состоянию структуры). Действительно, 

например, представленные в [37, 39, 73, 95–102] зави-

симости истинных напряжений от деформаций для раз-

ных материалов (A1-33%Cu, A1-17%Cu, Al-30%Zn,  

Al-5,5%Mg-2,2%Li-0,12%Zr, Al-3%Mg-0,2%Sc, Al-0,2%Zr, 

Mg-9%Al-1%Zn-0,2%Mn, Mg-3%Al-1%Zn, Al-11,3%Si-

1%Cu-1,13%Mg-1,10%Ni-0,277%Fe, Ti-6Al-2Zr-1Mo-1V) 

при некоторых условиях демонстрируют либо только 

стадию непрерывного упрочнения, либо разупрочнения, 

либо стабильное течение. Возможность реализации этих 

сценариев деформирования предопределяется состоя-

нием структуры материала, которое приобретается при 

предшествующей истории воздействий. Например, если 

процесс СП-испытания прервать на стадии СП-режима 

(стадия стабильного течения или разупрочнения на кри-

вой σ (ε) ), при повторном испытании практически сразу 

произойдет выход на соответствующий режим без про-

хождении стадии упрочнения (в крайнем случае, он 

будет незначительным в случае необходимости некото-

рого повышения энергии границ для активации ЗГС). 

В следующем разделе будет представлено подроб-

ное описание механизмов деформирования и эволю-

ционирующей структуры различных материалов в слу-

чае проведения СП-испытания после подготовки ИПД 

(без предварительных нагружений) с учетом наблюдае-

мой для них стадийности кривых растяжения (см. ссыл-

ки на литературу в начале раздела), проиллюстрирован-

ной на рисунке. На основе этого будет определен режим 

стабильной структурной СП, а также вход в него. 

 

3. Механизмы и эволюция внутренней  

структуры в процессе СПД-испытаний, включая  

вход в режим структурной СП и сам режим СП  
 

Для построения корректных математических моде-

лей материала, применимых для описания СПД-

испытаний и технологических процессов, для которых 

тоже характерны переходы между режимами деформи-

рования, важно понимание механизмов деформирова-

ния как на заключительной стадии, на которой реализу-

ется собственно СП-режим, так и на предварительных 

подготовительных стадиях. Далее рассматриваются ос-

новные механизмы деформирования с указанием их 
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роли на разных стадиях СПД-испытания согласно раз-

личным источникам; завершает раздел сводное описа-

ние сценария СПД-испытания, построенное на основе 

проанализированной информации. 

На основе многочисленных экспериментальных 

данных и базирующихся на них теоретических исследо-

ваниях полагается, что различные сдвиговые механиз-

мы являются основными для реализации процессов не-

упругого деформирования [2, 3, 7]. В ходе исследова-

ний СПД (начиная с работ А.А. Бочвара и его коллег) 

показано, что ЗГС является лидирующим (но не единст-

венным) механизмом, наблюдающимся в металлах 

и сплавах при СПД: как правило, рассматриваются за-

кономерности его взаимодействия с ВДС и диффузион-

ными процессами – преимущественно с зернограничной 

диффузией, энергия активации которой значительно 

ниже и скорость на несколько порядков выше по срав-

нению с диффузией в кристаллической решетке [25]. 

С точки зрения кинематики ЗГС представляет собой 

смещение одного кристаллита относительно другого 

вдоль общей границы. Как отмечается в [25, 103, 104 

и др.], ЗГС является весьма важным механизмом де-

формирования металлов при температурах выше 0,4Tпл; 

на ЗГС оказывают влияние температурно-скоростные 

условия, напряжения, химический и фазовый состав 

материала, внутренняя структура – форма и размер зе-

рен, структура границ, а также относительные разори-

ентировки зерен. Наблюдается тесная взаимосвязь ЗГС 

с развитием скольжения в зернах: границы зерен высту-

пают в качестве активных источников и стоков для ре-

шеточных (внутризеренных) дислокаций [46, 103]. За-

рождение дислокаций может происходить на различных 

неровностях границ – уступах, в тройных стыках, а 

также на элементах субструктуры самих границ – осо-

бого расположения атомов на поверхности границы [25, 

105]. В случае действия границ зерен как стоков реше-

точных дислокаций последние при попадании в границу 

не могут просто оборваться на ней, решеточные дисло-

кации должны продолжаться в границе зернограничны-

ми дислокациями, скольжение и переползание которых 

могут приводить к ЗГС и оказывать большое влияние на 

величину зернограничного проскальзывания [46]. 

Следует отметить, что роль границ может значи-

тельным образом меняться в зависимости от температу-

ры. При пониженных температурах (менее 0,3Тm, где  

Тm – температура плавления (К)) действие границ зерен 

носит упрочняющий характер и связано с барьерным 

эффектом [106–108]: происходит накопление дислока-

ций у границ, что приводит к возникновению концен-

трации напряжений в приграничных зонах и их упроч-

нению (тем более сильному, чем меньше размер зерна в 

соответствии с известным эффектом Холла-Петча [109, 

110]). При этом концентрация напряжений с одной сто-

роны от границы может вызвать действие источников 

дислокаций по другую сторону от границы, особенно 

это проявляется в металлах с ГЦК- и ОЦК-решетками, 

поэтому в них барьерное упрочнение второстепенно. 

Данное упрочнение необходимо учитывать при высоких 

напряжениях и значительных скоростях деформации. 

При повышенных температурах границы зерен уже не 

выступают в качестве непреодолимых (сдерживающих) 

барьеров [106, 107]. Активизируются диффузионные 

процессы [25, 63, 104–106 и др.], что привносит допол-

нительные степени свободы в процесс деформирования 

материала: процессы поглощения и испускания реше-

точных дислокаций и вакансий развиваются более  

активно, что приводит к разупрочнению граничных об-

ластей (увеличению скорости возврата и ЗГС), тем бо-

лее интенсивному, чем больше при высоких температу-

рах доля зернограничных областей (т.е. с уменьшением 

размера зерен). С позиции внутренней энергии границ 

можно сказать, что при низких температурах энергия 

границы может изменяться преимущественно за счет 

притока решеточных дислокаций, а при высоких темпе-

ратурах – в меньшей степени за счет притока решеточ-

ных дислокаций и в значительной степени за счет при-

тока тепла от температурного воздействия (при этом 

часть тепла генерируется в ходе неупругого деформи-

рования). 

Существенное значение при анализе процессов  

ЗГС имеют скорости деформирования [25, 63, 104–106 и 

др.]. При очень малых скоростях деформирования  

ВДС и ЗГС слабо развиты, существенную роль играют 

диффузионные процессы (особенно при повышенных 

температурах), с уменьшением размера зерна возрастает 

действие зернограничной диффузии. При высоких 

 скоростях деформации велика роль ВДС, ЗГС – мало 

(границы не успевают подготовиться), влияние диффу-

зионных процессов тем менее значимо, чем меньше 

температура испытания. При умеренных скоростях де-

формирования (из СП-диапазона) ЗГС может быть зна-

чительным в зависимости от действия аккомодацион-

ных механизмов – ВДС и зернограничной диффузии. 

При деформировании в режиме структурной СП со-

отношение скоростей генерации решеточных дислока-

ций и их поглощения границами становится ключевым 

фактором [94, 111]. Как уже отмечалось выше, если при 

обычном пластическом деформировании поликристал-

лических металлов и сплавов дислокации накапливают-

ся в границах отдельных зерен, наиболее благоприятно 

ориентированных для скольжения, создают необходи-

мую концентрацию напряжений для передачи деформа-

ции в соседнее зерно, то при структурной СП сущест-

венную роль играют зернограничные процессы за счет 

того, что в границах при повышенных температурах 

резко активизируется зернограничная диффузия, спо-

собствующая выглаживанию границ, переползанию 

(решеточные дислокации трансформируются в зерно-

граничные) и аннигиляции дислокаций, что способству-

ет активации ЗГС. 

При оптимальных для СП температурно-скоростных 

условиях и размере зерна ЗГС выступает лидирующим 

механизмом, что отмечается во многих современных ра-

ботах как для сплавов, близких к однофазным, так и для 
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двухфазных сплавов. К примеру, в работе [112] для сплава 

Zn-0,3%Al с использованием нанесенных маркерных ли-

ний на поверхность образца установлено, что активно дей-

ствует ЗГС, роль которого снижается с увеличением ско-

рости деформации. Для других близких к однофазным 

алюминиевых и магниевых сплавах Al-0,2%Zr [101],  

1420 (Al-2,1%Li-5,5%Mg-0,1%Zr) [65], 1421 (Al-5,1%Mg-

2,1%Li-0,17%Sc-0,08%Zr) [38], 5083 (Al-4,7%Mg-0,7%Mn) 

[55, 56], 6061 (Al-1,1%Mg-0,45%Si) и его модификаций 

[113], 7055 [82], 8090 (Al-2,4%Li-1,15%Cu-0,67%Mg-

0,11%Zr) [114], AZ31 (Mg-3%Al-1%Zn) [39], AZ61 (Mg-

5,88%Al-0,74%Zn) [31], AZ91 (Mg-9%Al-1%Zn-0,2%Mn) 

[98], ZK60 (Mg-6%Zn-0,5%Zr) [87] также указывается, что 

ЗГС является преобладающим механизмом. Для двухфаз-

ного сплава Zn-15%Al [72] отмечается, что с уменьшением 

температуры экструзии при подготовке структуры мате-

риала объемная доля Zn-фазы возрастает, количество меж-

зеренных границ становится больше и, соответственно, 

ЗГС существеннее. При деформировании сплава  

Zn-22%Al [69, 70] ЗГС также является лидирующим меха-

низмом, при этом с увеличением скорости деформирова-

ния и понижением температуры его роль уменьшается.  

В [115] для того же сплава отмечается, что ЗГС является 

значимым механизмом, реализующимся за счет аккомода-

ционных механизмов ВДС и зернограничной диффузии. 

При СПД другого двухфазного сплава Pb-62%Sn [116] 

ЗГС является ключевым механизмом и наиболее легко 

осуществляется по высокоугловым границам одинаковых 

фаз (Pb-Pb, Sn-Sn). Значимость ЗГС отмечается и для 

сплава Cu-40%Zn и его модификаций с различными до-

бавками Al, Fe, Mn, Sn [77]. Исследования деформирова-

ния двухфазных титановых сплавов разных классов [43, 

79, 89, 117 и др.] при определенных условиях также  

демонстрируют важную роль механизма ЗГС, однако,  

например, в сплаве Ti-6Al-4V в отличие от Pb-62%Sn 

скольжение более легко осуществляется по межфазным 

границам [118]. 

Анализ имеющихся в литературе результатов ис-

следований приводит к выводу, что в СП-режиме ЗГС 

является ведущим механизмом, однако для его актива-

ции и реализации необходимо действие аккомодацион-

ных механизмов, чтобы обеспечить необходимое со-

стояние структуры материала (зерен и границ).  

Остановимся на анализе экспериментальных работ, 

описывающих действие механизма ВДС и его взаимо-

связь с другими механизмами и процессами на различ-

ных стадиях СПД-испытаний.  

В статье [119] приведены ссылки на ряд работ, в ко-

торых отмечается, что при СПД ВДС почти не наблю-

дается и, соответственно, аккомодация ЗГС за счет ВДС 

незначительна (о несущественности ВДС при СП упо-

минается и в [120]). Однако в самой работе [119] пред-

ставлен ряд аргументов, опровергающих предположе-

ние, что в качестве аккомодации для ЗГС достаточно 

учитывать только диффузию. Во-первых, исследования 

с помощью внутренних маркеров в сплаве Al-Zn-Mg 

показывают, что ВДС происходит при СПД, что под-

тверждают и электронно-микроскопические исследова-

ния, в которых также обнаружено скольжение решеточ-

ных дислокаций. Во-вторых, модели, в которых в каче-

стве аккомодации выступают только диффузионные 

процессы, не способны количественно предсказать ско-

рости деформирования, которые в реальности наблю-

даются при деформировании образцов из материалов с 

мелкозернистой структурой. 

Исследования микроструктуры двухфазного сплава 

Zn-22%Al [69] показывают, что границы становятся 

более отчетливыми с уменьшением скорости деформи-

рования, следов скольжения внутри зерен не обнаруже-

но (возможно, последнее означает, что внутризеренные 

дислокации быстро «поглощаются» границами), что 

свидетельствует о доминировании ЗГС при скорости 

деформирования 10
–4

 с
–1

 (наблюдается СП-режим, мак-

симальное относительное удлинение составляет 250 %). 

При более высоких скоростях деформирования наблю-

даются следы скольжения внутри зерен, границы почти 

неопределимы, из чего следует преобладание ВДС и 

незначительная роль ЗГС. 

В [77] для сплава системы Cu-Zn отмечается значимая 

роль ВДС, действие которого наблюдается на поверхности 

деформированных образцов в виде широких складчатых 

зон, расположенных в приграничных областях. 

В классическом СП-сплаве Pb-62%Sn не обнаруже-

но линий скольжения внутри зерен, вклад ВДС в общую 

деформацию мал, однако его роль как аккомодационно-

го механизма ЗГС велика (приток решеточных дислока-

ций в границу способствует ЗГС за счет постоянного 

образования в границе внешних подвижных зерногра-

ничных дислокаций) [32]. Приведена оценка количества 

решеточных дислокаций, способных пересечь зерно за 

единицу времени, в предположении, что они достаточно 

быстро поглощаются границей. При скорости деформи-

рования 1,33·10
–3

 c
–1

 и относительном удлинении 50 % 

через зерно проходит приблизительно 1060 дислокаций, 

т.е. приблизительно 3 дислокации в секунду. Каждая 

дислокация проходит через зерно достаточно быстро (за 

1,7·10
–4

 с), из чего следует, что вероятность взаимодей-

ствия дислокаций в зерне мала. С использованием урав-

нения Орована была оценена плотность решеточных 

дислокаций, поглощаемых границей, которая приблизи-

тельно составляет 5·10
12

 м
–2

. 

В ходе исследования микроструктуры СП-образца 

из сплава Zn-0,3%Al [112] обнаружена значительная 

активность дислокаций вблизи границ зерен, из чего 

делается вывод, что ВДС является главным аккомода-

ционным механизмом ЗГС при СП (приток РД в грани-

цы). Исследования микроструктуры образца из сплава 

1420, растянутого на 60 % при температуре 350 
о
С 

(0,66Tm) со скоростью деформации 10
–2

 с
–1

, демонстри-

руют зоны ЗГС и отсутствие видимых систем скольже-

ния (СС) внутри зерен [33]. Для сплава Al-3%Mg-

0,2%Sc также отмечается, что ВДС – аккомодационный 

механизм ЗГС. Можно привести еще много примеров, 

описывающих подобное действие механизма ВДС при 
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СПД различных сплавов. Необходимо отметить главное 

различие для классов материалов [50]: в классических 

двухфазных СП-сплавах, некоторые примеры которых 

приведены выше, решеточные дислокации быстро и 

беспрепятственно проходят через зерно в границу (так 

как отсутствуют частицы, выступающие в роли барье-

ров); в сплавах – твердых растворах, близких к одно-

фазным, – движение решеточных дислокаций может 

быть заторможено из-за наличия твердых частиц-

барьеров: процессы переползания дислокаций затруд-

нены, однако если активно протекает ЗГС, то дислока-

ции перед границей не скапливаются и можно добиться 

хороших показателей СП, как и в обычных двухфазных 

сплавах. 

Приведенная выше информация относится к завер-

шающей стадии СПД-испытания – деформированию 

в СП-режиме. Важно отметить, что на первых стадиях 

испытаний для множества материалов ВДС работает 

существенно активней (на начальной – является лиди-

рующим механизмом), играя значительную роль в акти-

вации процесса динамической рекристаллизации. Более 

подробная информация о полном сценарии СПД-

испытания с учетом взаимодействия всех механизмов 

приведена в конце подраздела. Далее рассмотрим 

имеющиеся в литературе данные об оценке вкладов ме-

ханизмов ВДС и ЗГС в общую деформацию при СПД-

испытаниях. 

В [121] приведены результаты исследования СПД-

сплавов системы Zn-Al. Микроструктура анализирова-

лась после 100 % деформации. В образце из сплава Zn-

40%Al после его подготовки с помощью экструзии на-

блюдаются приблизительно равноосные зерна обеих 

фаз, зерна алюминиевой фазы содержат множество 

мелких частиц цинка, которые, вероятно, образуются 

после выдержки материала после экструзии при ком-

натной температуре. Дислокации обнаружены внутри 

зерен алюминиевой фазы, что подтверждает действие 

ВДС; внутри зерен цинковой фазы дислокаций не обна-

ружено. Наблюдается повышенная плотность дислока-

ций вблизи мелких частиц цинка, которые выступают 

в качестве барьеров для них. Авторами отмечается, что 

в процессе СПД совместность деформации между со-

седними зернами может быть достигнута за счет ЗГС, 

аккомодацией которого выступает зернограничная 

диффузия, в связи с чем делается вывод, что скольже-

ние может не происходить по 5 независимым СС, как 

при обычных режимах пластического деформирования, 

демонстрирующих множественность скольжения, 

а осуществляться в любой момент времени по одной 

СС. Последнее находит подтверждение в проведенном 

исследовании, показывающем, что в пяти различных 

зернах все активированные дислокации имеют одина-

ковый вектор Бюргерса, параллельный направлению 

<110>. Авторы также акцентируют внимание на том, 

что, поскольку многие СП материалы не содержат час-

тиц-барьеров, то дислокации могут беспрепятственно 

пересекать все зерно, поэтому в некоторых других ра-

ботах, например [122], сообщается о более низком зна-

чении плотности дислокаций, чем в рассматриваемой. 

Однако при очень высоких скоростях деформирования 

осуществляется множественное скольжение, в ходе ко-

торого образуются барьеры, препятствующие движе-

нию дислокаций, и формируется ячеистая структура. 

Отмечается, что ВДС может быть как основным меха-

низмом, реализующимся параллельно с ЗГС, так и ак-

комодационным механизмом для ЗГС, при этом в объе-

ме материала в одних зернах ВДС может действовать 

как основной механизм, в других – как аккомодацион-

ный. Приводятся в пример другие работы с результата-

ми исследований СПД-сплавов системы Zn-Al; зерна 

алюминиевой фазы также содержат множество частиц 

цинковой фазы, однако вокруг этих частиц дислокаций 

не обнаружено, что интерпретируется как отсутствие 

значимого вклада ВДС в СПД. Тем не менее в другой 

работе [123], посвященной исследованию деформиро-

вания монокристаллов из сплава Al-15%Zn, содержа-

щих осажденные частицы, отмечается, что их деформа-

ционные характеристики зависят от природы самих 

частиц: вокруг недеформируемых «твердых» частиц 

могут образовываться скопления дислокаций, через 

«мягкие» частицы дислокации могут беспрепятственно 

проходить, т.е. последние не выступают в качестве 

барьеров движению дислокаций. Поэтому отсутствие 

дислокаций вблизи частиц не может однозначно озна-

чать их неактивность в процессе деформирования [121].  

В работах, посвященных исследованиям механиз-

мов СПД с позиции их вклада в общую деформацию, 

можно встретить весьма различающиеся оценки. Дейст-

вие основных механизмов ВДС, ЗГС и диффузии в про-

цессе деформирования, а также их вклады ε g
, εgbs

 и εdc
 

в общую деформацию можно оценить разными спосо-

бами: 1) напрямую путем определения величины ε g
 

(либо путем измерения плотности дислокаций, либо с 

помощью внутризеренных нанометровых дисперсион-

ных частиц или маркерных линий для количественной 

оценки скольжения), величины εgbs
 (с помощью опре-

деления смещений в границах по маркерным линиям, 

нанесенным на поверхность образца) и величины εdc

(вычитанием из полной деформации составляющих ε g
 

и εgbs
); 2) путем измерения изменений формы зерен (по 

изменению формы зерен определяется вся внутризерен-

ная деформация как дислокационного, так и диффузи-

онного характера ε g + εdc
), затем по полной деформации 

определяется εgbs  (по мнению авторов настоящей ста-

тьи, этот способ можно использовать только при очень 

малых шагах измерения); 3) с использованием текстур-

ного анализа. Первый способ более предпочтителен 

[124, 125], поскольку дает более точные оценки, однако 

в работах экспериментальной направленности отмеча-

ется ряд проблем при использовании этого способа, 

которые связаны со значительными погрешностями при 
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оценке вклада зернограничной деформации. При ис-

пользовании второго способа [124] возможна занижен-

ная оценка ( ε g
+ εdc

) (вклад в общую деформацию бли-

зок к 0, поскольку форма зерен сохраняется практиче-

ски равноосной) и, соответственно, сильное завышение 

εgbs
 (величина вклада ЗГС стремится к 100 %). Третий 

способ [55, 119, 126–128] направлен на определение 

характеристик внутренней структуры, по которым мож-

но устанавливать действующие механизмы и изменение 

их вкладов в процессе деформирования. 

Оценка вклада ЗГС в общую деформацию, как пра-

вило, производится напрямую (первым способом) путем 

измерения смещений по одному или нескольким  

направлениям. Как отмечается в [125], ЗГС по любой 

границе в силу ее произвольной пространственной ори-

ентации можно представить геометрической суммой 

смещений по трем взаимно перпендикулярным направ-

лениям: величину смещения в продольном и попереч-

ном по отношению к оси растяжения направлениях 

(лежащих в плоскости оси) можно установить с помо-

щью нанесения соответствующих маркеров на отполи-

рованную поверхность образца (вклад ЗГС по смещени-

ям определяется за счет величины среднего смещения 

вдоль рассматриваемого направления, умноженной на 

количество зерен, приходящееся на единицу длины 

вдоль соответствующего направления); величину вер-

тикального смещения, перпендикулярного поверхности 

образца, можно измерить с использованием интерферо-

метрии. 

Зачастую определение вкладов различных механиз-

мов устанавливается с помощью экспериментов на рас-

тяжение или сжатие образцов из различных сплавов при 

небольших относительных удлинениях порядка 20–50 %. 

Например, в [129] установлено, что максимальный 

вклад ЗГС в общую деформацию для эвтектического 

сплава Mg-Al составляет около 65 % при оптимальных 

для СП температурно-скоростных условиях (с наи-

большим значением параметра скоростной чувстви-

тельности). В [124] представлены результаты по опре-

делению вклада при СПД-механизмов ЗГС, ВДС и 

диффузии в общую деформацию на примере двух спла-

вов Al-6,3%Mg-0,5%Mn и Mg-1,5%Mn-0,3%Ce. Авто-

рам представляются наиболее надежными полученные 

значения вкладов ВДС и диффузии, которые при опти-

мальных для СП условиях составляют порядка 20–30 % 

и несколько процентов соответственно (в данном слу-

чае вклад в деформацию от диффузии пренебрежимо 

мал). Вклад ЗГС оценивался с использованием: 1) ре-

зультатов измерений изменений формы зерен; 2) сме-

щений маркерных линий внутри зерен (при первом и 

втором способах путем вычитания величины их вклада 

из общей деформации); 3) напрямую с помощью изме-

рения смещений маркерных линий, нанесенных по со-

седним зернам. Третий способ дает оценку доли ЗГС 

около 50 % от общего вклада всех механизмов в дефор-

мацию, которая является значительно более низкой по 

сравнению с полученными при первых двух способах 

(как уже отмечалось выше, при втором способе вклад 

ВДС составляет около 20–30 %, а доля ЗГС – 70–80 % 

соответственно; при первом способе измерения вклад 

ЗГС в общую деформацию близок к 100 % ввиду отсут-

ствия существенного изменения формы зерен (сохраня-

ется приблизительно равноосной)). Авторы статьи [124] 

приходят к следующему выводу: поскольку при рас-

сматриваемых условиях рост зерен отсутствует, а зна-

чит, процессы миграции границ слабо развиты, то ис-

пользование третьего способа приводит к заниженной 

оценке вклада ЗГС и требуются другие методы для его 

определения. Возможно, заниженная оценка получается 

вследствие того, что для поддержания равноосной фор-

мы при СП зерна могут мигрировать (менять «соседей») 

и вращаться. 

В работе [130] приводится оценка для сплава Zn-

22%Al при достаточно больших относительных удли-

нениях в 100 %: вклад ЗГС оказался значительно ниже 

по сравнению с перечисленными выше работами, что 

связано не с уменьшением значимости ЗГС при увели-

чении относительных удлинений, а с ограничениями 

экспериментальных процедур – увеличением площади 

поверхности (не содержащей маркерных линий) и огра-

ничениями на максимально возможное смещение нане-

сенных на поверхность маркерных линий. В [124] 

и [130] приведены также таблицы с результатами оцен-

ки вклада ЗГС при СПД, полученными в других рабо-

тах, для разных сплавов, которая составляет не более  

70 %. Отмечается, что большой вклад ЗГС в общую  

деформацию имеет место в двухфазных сплавах  

(Al-33%Cu, Mg-33%Al, Pb-62%Sn, Zn-22%Al), которые 

показывают значительные относительные удлинения; 

наименьший вклад имеет место в близких к однофаз-

ным сплавах на основе меди (Cu-2,8%A1-1,8%Si-

0,4%Co) [131] и магния (Mg-1,5%Mn) [132], которые 

демонстрируют невысокие удлинения при СП (380  

и 310 % соответственно). 

В работе [120] приведена сводная таблица по дан-

ным из различных работ, показывающая оценки вклада 

ЗГС при СПД для сплава Zn-22%Al, которые находятся 

в диапазоне от 44 до 80 %. В работе также представле-

ны результаты собственных экспериментов по измере-

нию вклада ЗГС в общую деформацию для сплава Zn-

22%Al при малых (35 %) и больших (235 %) относи-

тельных удлинениях после повторной полировки по-

верхности образца и нанесении новых маркерных линий 

при удлинении около 200 %. Показано, что не наблюда-

ется уменьшения роли ЗГС при увеличении удлинений 

(т.е. величина вклада ЗГС в общую деформацию прак-

тически не изменяется и составляет приблизительно  

50–60 %), распределение величин зернограничных 

смещений по разным границам подобно для рассматри-

ваемых случаев, что позволяет сделать вывод о том, что 

данные измерения на ранней стадии деформирования 

дают значимую информацию обо всем процессе, вклю-

чая более высокие удлинения. 
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В работе [133] для сплава Pb-Sn авторы даже не 

предприняли попытку рассчитать вклад ЗГС в общую 

деформацию по смещениям меток, поскольку у каждого 

зерна было несколько соседей в ходе испытания. Вме-

сто этого авторы установили, что зерна в среднем пере-

мещаются друг относительно друга со скоростью, со-

поставимой с налагаемой скоростью деформации, при 

этом форма зерен практически не изменяется, а значит, 

ЗГС осуществляет практически полный вклад в общую 

деформацию. 

В обзоре [125] по результатам исследований ЗГС, 

проведенных в течение последних четырех десятиле-

тий, представлены значения полученных данных, оце-

ниваемые в 50–70 %, характерные для широкого спек-

тра материалов при СПД. 

В ряде работ приводятся и теоретические оценки по 

вкладу ЗГС: например, по результатам, приведенным в 

[105], он составляет 50 % и рассчитывается как теоре-

тический верхний предел оценки (для простоты рас-

сматривается двухмерный случай скольжения); в [134] 

для модельного материала, состоящего из одинаковых 

мелких равноосных зерен, рассчитанная оценка состав-

ляет 60–65 %. 

В [32] представлены результаты по вкладу ВДС в де-

формацию самих зерен (на примере трех разных зерен из 

объема материала) для классического двухфазного СП-

сплава Pb-62%Sn, демонстрирующего максимальное отно-

сительное удлинение 800 %. Приведены зависимости де-

формации за счет ВДС в каждом рассматриваемом зерне, 

которые рассчитывались по смещению внутри них меток, 

от степени относительного удлинения; также определен 

вклад ВДС в общую деформацию путем отнесения полу-

ченных измерений на направление, параллельное оси рас-

тяжения. Полученные результаты показывают следующие 

основные закономерности: ВДС существенно неоднород-

но, корреляция между его измерениями в разных зернах 

отсутствует; вклад ВДС может быть и положительным, и 

отрицательным: в рассматриваемом зерне при различных 

степенях относительных удлинений направление ВДС не 

обязательно соответствует оси растяжения, вклад ВДС 

зерна в общую деформацию также может быть как поло-

жительным, так и отрицательным, поэтому общий вклад 

от всех зерен в макродеформацию очень мал и составляет 

лишь несколько процентов. При этом могут происходить 

существенные повороты, о которых для данного  

сплава упоминается в работе [133]: значения лежат в ин-

тервале 30 , различны в разных зернах, зависят от окру-

жения, на основе чего предполагается, что повороты яв-

ляются аккомодационным процессом для ЗГС и выполня-

ют функцию «стыковки» зерен. 

Таким образом, на основании результатов, приведен-

ных в рассмотренных работах, можно заключить, что су-

ществует некоторая неоднозначность оценок вкладов ме-

ханизмов: с одной стороны, доля ЗГС составляет порядка 

50–70 %, тогда остальной вклад 30–50 % должен осущест-

вляться за счет ВДС (с учетом пренебрежимо малого 

вклада в деформацию от диффузии); с другой стороны, 

прямые измерения ВДС приводят к значениям его вклада 

лишь в несколько процентов, из чего следует, что преоб-

ладающая часть деформации реализуется за счет ЗГС.  

Авторы настоящей статьи полагают, что при опре-

делении долей ВДС и ЗГС надо оговаривать, что имеет-

ся в виду: соотношение в текущий момент времени или 

суммарная оценка всего процесса деформирования. Ес-

ли процесс действительно идет без существенного из-

менения формы зерен, что характерно для стадии СПД, 

то деформирования зерен относительно начальной кон-

фигурации в итоге процесса практически нет, поэтому и 

(значимого) вклада в итоговую макродеформацию от 

ВДС быть не должно. В ходе же процесса в каждый 

момент времени ВДС в зернах может быть существен-

ным, как и ротация зерен, однако вследствие одновре-

менной реализации этих механизмов суммарная дефор-

мация зерна на стадии реализации СП-режима близка к 

нулю (зерно постоянно «подворачивается», что не дает 

ему приобретать в результате ВДС вытянутую форму). 

Различия в оценках вклада механизмов также свя-

заны с наличием стадийности кривых растяжения. На-

личие в исходной структуре подготовленного материала 

укрупненных нерекристаллизованных зерен и неподго-

товленных границ приводит к доминированию на на-

чальном этапе ВДС, ЗГС развито слабо и анизотропно 

[55] – наблюдается существенное различие интенсивно-

сти скольжения по разным границам в зависимости от 

их ориентации по отношению к характерным осям на-

гружения. В режиме стабильной структурной СП, когда 

внутренняя структура полностью подготовлена, ЗГС 

осуществляется практически по всем границам [116] 

совместно с аккомодационными механизмами ВДС, 

зернограничной диффузии и сопровождается активной 

сменой соседних зерен и ротациями их решеток, де-

формация становится близкой к изотропной [55] с пре-

обладанием вклада ЗГС в неупругое деформирование. 

При этом с уменьшением размера зерна деформация 

протекает более равномерно, что способствует стабили-

зации и сохранению зеренной структуры (размера зерен 

и равноосной формы). Однако следует отметить, что 

существует критический размер зерна, меньше которого 

не происходит улучшения СП-свойств; например, для 

сплава 1420 значение критического размера зерна ле-

жит приблизительно в диапазоне 0,1–0,3 мкм, ниже ко-

торого возможна смена деформационных механизмов и 

ухудшение СП-свойств [33]. 

За подавление формоизменения зерен (возвращение 

их формы обратно к приблизительно равноосной)  

может отвечать динамическая рекристаллизация: по-

вышенные температуры, характерные для СПД, посто-

янное понижение истинной скорости деформации, обу-

словленное особенностью проведения самого экспери-

мента на растяжение, способствуют развитию 

рекристаллизации, в результате которой общая плот-

ность дислокаций в материале снижается, форма зерен 

сохраняется приблизительно равноосной, но при этом 

средний размер зерна увеличивается. 
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Динамическая рекристаллизация приводит к изме-

нениям в структуре и свойствах материала, характер 

которых зависит от его исходного фазового, химическо-

го состава, от степени подготовленности структуры по-

сле термомеханической обработки (ТМО) и темпера-

турно-скоростных условий самого испытания. При рек-

ристаллизации происходит уменьшение плотности 

дислокаций, в результате которого происходит разу-

прочнение (снижение предела текучести), меняется 

форма и размер зерен (форма рекристаллизованных зе-

рен приблизительно равноосная), что может для неко-

торых материалов давать возможность перехода к ре-

жиму стабильной структурной СП. О материалах и ус-

ловиях, при которых СПД может сопровождаться 

динамической рекристаллизацией, более подробно речь 

пойдет далее.  

В ряде работ по исследованию СПД отмечается, что 

рекристаллизации не происходит, например, для двух-

фазного сплава Pb-62%Sn [133]; в других работах [74–

76, 116], где приведены данные для того же сплава, про 

рост зерен не упоминается; для сплава Zn-22%Al в рас-

смотренных работах [69–71, 115] об изменении разме-

ров зерен также ничего не говорится. В другой экспе-

риментальной работе [135] для Zn-22%Al указано, что 

рост зерен происходит при очень высоких температурах 

испытания (порядка 493К (0,75Тm)), при этом является 

незначительным. Для сплава Cu-40%Zn и его модифи-

каций при температуре около 0,6Tm и скорости дефор-

мирования 10
–3

 с
–1

 обнаружен некоторый рост зерен 

[77]. В сплаве A1-33%Cu при высоких температурах и 

различных скоростях деформирования наблюдается 

рост зерен [95, 97]. 

В сплавах, близких к однофазным, зачастую в той или 

иной степени на начальных стадиях СПД-испытаний реа-

лизуется динамическая рекристаллизация. Более детально 

было проанализировано изменение структуры в близких к 

однофазным алюминиевых сплавах. Для алюминиевого 

сплава 8090 (Al-2,4%Li-1,15%Cu-0,67%Mg-0,11%Zr) [114] 

отмечается, что практически не происходит роста зерен 

при температуре испытания 350 
о
С, однако при темпера-

турах более 500 
о
С высоких СП-показателей в этом сплаве 

достичь не удается, поскольку частицы Al6Li3Cu полно-

стью растворяются и не могут препятствовать росту зерен. 

Данные по исследованию термической стабильности (при 

статическом отжиге) зеренной структуры в сплаве 1420 

(Al-5,5%Mg-2,2%Li-0,12%Zr) [37] показывают, что размер 

зерна стабилен вплоть до температуры 650 К. В ходе ис-

пытания на растяжение при температуре 623 К (0,66Tm) и 

скорости деформирования 10
–2

 с
–1

 происходит незначи-

тельное увеличение размера зерна в сплаве 1420 с 1,2 до 2 

мкм [37]. Для другой серии испытаний для этого же спла-

ва [59] при температуре 643 К (0,68Tm) со скоростью де-

формирования 1,7·10
–2

 с
–1

 наблюдался рост размера зерна 

с 1,5 до 2 мкм; при температурах ниже 623 К маловероя-

тен значительный рост, при температуре 673 К имеет ме-

сто существенный рост. В [65] указано, что на первой 

стадии (упрочнения) кривой растяжения, полученной при 

температуре 668 К и начальной скорости деформации 

1,7·10
–2

 с
–1

, доминирует ВДС и действует динамическая 

рекристаллизация «на месте» (т.е. происходящая только на 

уровне субзерен с уменьшением плотности дислокаций в 

них без изменения размеров и формы зерен). Для близкого 

сплава 1421 (Al-5,1%Mg-2,1%Li-0,17%Sc-0,08%Zr) [38] 

также отмечается, что динамическая рекристаллизация 

проявляется в измельчении зерен в пределах удлиненных 

нерекристаллизованных областей, которые существуют в 

исходной структуре материала; в данном случае размер 

зерна увеличивается чуть более чем в два раза 

(соотношение размеров зерен приблизительно равно 1,2, 

т.е. структура приблизительно равноосная, что характерно 

для традиционных СП-сплавов, в которых ЗГС вносит 

наибольший вклад в общую деформацию). 

В работе [60] приведены результаты по растяжению 

образцов сплава 1420 при температурах порядка 0,7Tm и 

чуть выше. Электронно-микроскопические исследования 

показывают следующие изменения во внутренней 

структуре (авторы выделяют три стадии – упрочнения, 

стабильного напряжения течения (малопротяженная) и 

разупрочнения): на первой стадии происходит полная 

непрерывная перестройка структуры с активным ВДС, при 

этом упрочнение доминирует над динамическим 

возвратом, в результате чего зерна становятся 

удлиненными в направлении оси растяжения, удлинения 

уменьшаются на третьей стадии и к ее концу зерна 

становятся близкими к равноосным; отмечается, что на 

всей третьей стадии плотность дислокаций очень низка во 

многих зернах и наблюдаются мелкие частицы Al2LiMg в 

зернах и на границах, которые образуют цепочки в зернах. 

Всё это указывает на непрерывную динамическую 

рекристаллизацию, действующую совместно с ЗГС. 

В работе [36] приведены результаты исследований для 

сплава 1420 при высоких температурах 0,77Tm–0,9Tm, при 

которых динамическая рекристаллизация значительна. 

Для полученных на образцах из данного сплава 

деформациях порядка 2–2,3 отмечается, что при разных 

степенях деформации наблюдается разное изменение 

зерен: при деформации менее 1,5 рост размеров зерен в 

направлении оси растяжения происходит быстрее, чем в 

нормальном направлении (видимо, совместно – удлинение 

за счет ВДС и рост); при деформации более 1,5 

наблюдается обратная тенденция, в результате чего форма 

зерен становится близкой к равноосной. Обратную 

тенденцию более быстрого роста зерен вдоль нормального 

направления авторы связывают с динамической 

рекристаллизацией, которая в данных испытаниях для 

исследуемого сплава проявляется в уменьшении 

соотношения размеров зерен, т.е. в стремлении к более 

равноосной форме, а не в измельчении зерен. 

Данные по статическому отжигу в сплавах  

Al-3%Mg, Al-3%Mg-0,2%Sc показывают, что структура 

более или менее стабильна приблизительно до 450 К 

[50]. Для сплава Al-3%Mg-0,2%Sc при температуре  

673 К и скорости деформирования 3,3·10
–2 

c
–1

 наблюда-

ется довольно существенный рост зерен с 0,2 до 4 мкм. 
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Для того же сплава, но продеформированного при тем-

пературе 403 К (0,43Tm) [49], реализуется динамический 

возврат и рекристаллизация, приводящие к перегруппи-

ровке дислокаций, ограниченному росту зерен и обра-

зованию высокоэнергетических неравновесных границ, 

которые затем постепенно преобразуются в более рав-

новесные. Также отмечается, что в отличие от обычной 

динамической рекристаллизации, происходящей, к 

примеру, при горячей обработке металлов и заключаю-

щейся в постоянном формировании по всему объему 

материала множественных локализованных центров 

рекристаллизации (зародышей), которые прорастают в 

более дефектные зерна (поглощают последние), в рас-

сматриваемом мелкозернистом сплаве рекристаллиза-

ция осуществляется без зародышеобразования за один 

цикл и управляется запасенной энергией материала, 

накопленной при его подготовке методами ИПД (и на 

начальной стадии СПД-испытания). По мнению авторов 

настоящей статьи, последнее означает, что формирую-

щиеся после подготовки материала рекристаллизован-

ные зерна (равноосные с малой плотностью дислока-

ций) целиком можно рассматривать в качестве «заро-

дышей», которые будут расти за счет материала 

оставшихся нерекристаллизованными после ИПД зерен. 

Поскольку в процессе деформирования происходят ро-

тации зерен, при действии ЗГС происходит смена со-

седних зерен, т.е. регулярное обновление контакта 

с нерекристаллизованным материалом; вероятность 

(в среднем) роста зерна по тому или иному направле-

нию пропорциональна площади границы в этом направ-

лении. Поэтому для удлиненных на начальной стадии за 

счет ВДС зерен рост более вероятен в перпендикуляр-

ном по отношению к оси растяжения направлению, что 

обусловливает возврат формы зерен к равноосной на 

переходной стадии. 

Для другого алюминиевого сплава 7055 [82] при 

растяжении при 723 К и скорости деформирования 

1,7·10
–3

 с
–1

 происходит трансформация исходных субзе-

рен в зерна, сопровождающаяся их ростом. В ходе ди-

намической рекристаллизации структура становится 

более однородной с равноосной формой зерен, что спо-

собствует ЗГС. При испытаниях образцов из сплава 

5083 (Al-4,7%Mg-0,7%Mn) [54–56] при температурах 

230–270 
о
С (0,4–0,47Tm) и скоростях деформирования из 

диапазона 2·10
–4

–1·10
–2

 с
–1

 рост зерен ограничен и ха-

рактеризуется увеличением с 0,5 до 2,5 мкм. 

В [136] отмечается, что в алюминиево-магниевых 

сплавах рекристаллизация проходит достаточно быстро, 

если температура выше температуры растворения избы-

точных фаз, т.е. когда все частицы фаз растворяются, 

сплав по составу становится близким к чистому алюми-

нию и более склонным к рекристаллизации. Например, 

для сплава 1420 наличие большого количества дисперс-

ных частиц фазы Al3Zr и интерметаллидных частиц 

Al2MgLi на границах зерен затрудняет рекристаллиза-

ционный процесс в результате барьерного эффекта, за-

ключающегося в блокировке выделениями второй фазы 

зародышей рекристаллизации и препятствии их росту 

[137]. В [58, 138] показано, что при температурах отжи-

га ниже 673 К лишь некоторая доля частиц растворяет-

ся, при этом с увеличением температуры в рассматри-

ваемом диапазоне их объемная доля постепенно 

уменьшается, величина микротвердости также посте-

пенно снижается, а размер зерна практически не изме-

няется. При температурах выше 700 К происходит су-

щественное растворение частиц фазы Al2MgLi на гра-

ницах зерен, что приводит к интенсификации 

«классической» рекристаллизации (с перестройкой всей 

зеренной структуры) и к заметному росту зерен. 

В [139] приведены результаты исследования пове-

дения сплава 1420 при высоких гомологических темпе-

ратурах 0,78–0,85 и скорости деформирования 10
–4

 с
–1

. 

Наблюдается чувствительность относительного пре-

дельного удлинения образца к изменению температуры: 

происходит его уменьшение с увеличением температу-

ры (с 650 % при 0,78Тm до 130 % при 0,85Тm), что связа-

но с более быстрым ростом зерен при высоких темпера-

турах. Исследования микроструктуры сплава показы-

вают, что исходная равноосная структура сохраняется и 

при больших степенях деформации, однако происходит 

рост зерен, который вызван происходящей непрерывной 

динамической рекристаллизацией. В то же время дина-

мическая рекристаллизация участвует и в процессах 

разупрочнения, поскольку приводит к снижению плот-

ности дислокаций в зернах. Были обнаружены частицы 

Al3Li, которые играют важную роль в закреплении гра-

ниц, что способствует ограничению роста зерен и по-

вышению пластичности. Укрупненные частицы также 

могут препятствовать движению дислокаций внутри 

зерен, в результате чего образуются их скопления во-

круг частиц и накапливается достаточная величина 

энергии для зародышеобразования в процессе рекри-

сталлизации. 

На основе вышеизложенного можно заключить, что 

динамическая рекристаллизация при СПД-испытаниях 

может осуществляться преимущественно в сплавах, 

близких к однофазным, реже – в двухфазных сплавах; 

вероятно, межфазные границы в большей степени 

сдерживают рост зерен, нежели фазовые частицы в 

твердых растворах (при этом всегда важную роль игра-

ет исходная структура материала и температурно-

скоростные условия испытания).  

При умеренных температурах (порядка 0,4–0,5 го-

мологической) и низких скоростях деформирования 

(10
–5

–10
–4

 с
–1

) или при повышенных гомологических 

температурах (до 0,5–0,7; верхнее значение температу-

ры может варьироваться в зависимости от степени рас-

творения частиц, сдерживающих рост) и высоких ско-

ростях деформирования (10
–3

–10
–2

 с
–1

) может осуществ-

ляться «ограниченная» динамическая рекристаллизация 

в областях материала, содержащих нерекристаллизо-

ванные зерна, заключающаяся в поглощении зернами с 

более низкой плотностью дислокаций зерен с более вы-

сокой плотностью дислокаций (рекристаллизованные 
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зерна поглощают нерекристаллизованные), при этом 

зародышеобразование подавлено и рост зерен ограни-

чен. Описанный процесс идет на первых стадиях СП-

испытания, после чего структура становится полностью 

подходящей для реализации СП-режима. 

При высоких температурах порядка 0,8 гомологиче-

ской и чуть выше (в зависимости от материала и скоро-

сти деформирования) протекает «классическая» дина-

мическая рекристаллизация с зародышеобразованием и 

полной и непрерывной перестройкой структуры на про-

тяжении всего процесса деформирования; при этом 

возможны две ситуации: 1) когда происходит значи-

тельный рост зерна, однако мелкозернистая структура 

сохраняется и возможна СП; 2) когда рост зерна ано-

мально большой, структура становится крупнозерни-

стой и происходит либо быстрый выход из режима СП, 

либо режим СП не реализуется. Роль динамической 

рекристаллизации при СПД-испытании важна и заклю-

чается в сохранении равноосной формы зерен, а также 

снижении дефектности структуры, накопленной при 

подготовке методами ИПД. 

На основе приведенных данных из различных работ 

о стадийности кривых, эволюционирующей структуре и 

механизмах можно предположить следующий возмож-

ный «сценарий» процессов, происходящих при СПД-

испытаниях. 

На ранних этапах деформирования наблюдается уп-

рочнение и преобладающее действие механизма ВДС, 

ЗГС мало (восходящая ветвь на кривой растяжения). В 

зависимости от исходной внутренней структуры мате-

риала и температурно-скоростных условий испытания 

может начаться динамическая рекристаллизация, либо 

она подключается чуть позже (кривая растяжения по-

степенно изгибается и может демонстрировать стадию 

либо со стабильным напряжением течения, либо с его 

постепенным снижением); предполагается, что при не 

очень высоких температурах основная роль рекристал-

лизации заключается в завершении подготовки внут-

ренней структуры материала к режиму структурной СП 

(при этом происходит рост зерен) – снижении плотно-

сти дислокаций в зернах, накопленных после подготов-

ки образцов методами ИПД, приближении к практиче-

ски полностью рекристаллизованной малодефектной 

зеренной структуре с равноосной формой (исходно уд-

линенные или изменившие форму в результате действия 

ВДС зерна возвращают обратно равноосную форму).  

Режим структурной СП (стадия на кривой со ста-

бильным напряжением течения или с его постепенным 

снижением) можно охарактеризовать следующими при-

знаками: преобладание механизма ЗГС, сопровождаю-

щееся аккомодационными механизмами ВДС и зерно-

граничной диффузии, ротациями и активной сменой 

соседних зерен; имеет место стабильность структуры 

(она сохраняется равноосной мелкозернистой). Ста-

бильность структуры можно понимать по-разному: либо 

все зерна остаются практически неизменными (за счет 

одновременной реализации аккомодационого ВДС и 

ротаций зерен, когда формоизменение зерен в каждый 

момент времени происходит, но за счет постоянных 

поворотов результирующая деформация зерна близка к 

нулевой), либо продолжает действовать непрерывная 

динамическая рекристаллизация (как отмечалось выше, 

например, при высоких температурах испытания) с 

полной перестройкой структуры, но при этом последняя 

остается мелкозернистой равноосной. 

Выход из режима структурной СП осуществляется, 

когда ЗГС перестает быть лидирующим механизмом. 

Последнее может происходить по геометрическим при-

чинам (сильное утонение образца, в результате чего в 

объеме материала не остается возможности реализации 

межзеренного скольжения) вследствие большого роста 

зерен при непрерывной динамической рекристаллиза-

ции (структура из мелкозернистой преобразуется в 

крупнозернистую), а также при выведении температур-

но-скоростных условий из требуемых для СП-режима 

диапазонов.  

Режим структурной СП может быть достаточно 

длительным, поэтому в итоге можно получить хорошие 

показатели СП (большие относительные удлинения); 

если режим СП реализуется непродолжительное время, 

то высоких показателей удлинений можно не достичь, 

однако и в этом случае материал можно охарактеризо-

вать как обладающий свойством СП. 

Данные по текстурному анализу при СПД подтвер-

ждают действие перечисленных выше механизмов и 

процессов. Внутризеренное скольжение по определен-

ным кристаллографическим плоскостям приводит к раз-

витию кристаллографической текстуры; скольжение по 

границам зерен не связано с образованием кристалло-

графической текстуры и приводит к ослаблению или рас-

сеиванию текстуры, изначально существовавшей в мате-

риале [55, 119, 126–128]. Ослабление или рассеивание 

текстуры оценивается при помощи прямых и обратных 

полюсных фигур по количеству и интенсивности пиков: 

число пиков возрастает, а их интенсивность падает; о 

рассеивании, как правило, говорят тогда, когда распреде-

ление ориентаций становится более близким к равномер-

ному [56]. Наблюдается следующая тенденция: в изна-

чально бестекстурном материале текстура не образуется, 

а в материале с исходной текстурой последняя ослабля-

ется или рассеивается, чему способствует действие ЗГС, 

динамической рекристаллизации и ротаций. При этом 

необходимо отметить, что если при СПД на начальном 

этапе наблюдается стадия упрочнения с преобладанием 

действия механизма ВДС, то образуется текстура растя-

жения, которая на последующих стадиях при более вы-

соких степенях деформирования постепенно исчезает 

[126, 127], что указывает на действие других, отличных 

от ВДС, механизмов деформирования. 

Приведенная информация свидетельствует о слож-

ности сценариев реализации СП-испытания: действуют 

и оказывают взаимное влияние множество механизмов, 

существенным образом меняется структура материала. 

Аналогичная ситуация характерна и для технологий, 
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основанных на СП – также происходит смена режимов 

деформирования, ролей механизмов деформирования и 

эволюция структуры. Поэтому крайне актуально созда-

ние математических моделей материалов, позволяющих 

это учитывать. По мнению авторов, наиболее перспек-

тивным для решения этой задачи представляется мно-

гоуровневый подход на основе физических теорий пла-

стичности [23], позволяющий явно описывать структу-

ру материала и механизмы деформирования. 

 

Заключение 

 

Представлен обзор экспериментальных работ, по-

священных результатам исследований сверхпластиче-

ского деформирования для различных металлических 

сплавов. Анализ результатов экспериментов, получен-

ных в течение двух последних десятилетий, а также 

более ранних данных показывает, что при соответст-

вующей предварительной подготовке структуры мате-

риала (равноосной мелкозернистой) с помощью термо-

механической обработки (в частности, наиболее широко 

используемыми в последние десятилетия методами ин-

тенсивного пластического деформирования) и при оп-

ределенных условиях испытания (по температуре 

и скорости деформирования) свойство сверхпластично-

сти проявляется у большого числа сплавов; это, как 

правило, близкие к однофазным и двухфазные сплавы. 

Аномально большие необратимые деформации (или 

относительные удлинения), аномально низкие сопро-

тивления сдвигу (низкие значения напряжения течения) 

наряду с высоким значением параметра скоростной 

чувствительности можно назвать основными макрофе-

номенологическими признаками сверхпластичности. 

Однако физическая природа такого ее макропроявления 

может быть различной, поэтому ключевым аспектом 

является понимание и описание действующих механиз-

мов и изменяющейся структуры. Зернограничное 

скольжение признано лидирующим механизмом при 

сверхпластическом деформировании, важную роль иг-

рают внутризеренное дислокационное скольжение, зер-

нограничная диффузия, динамическая рекристаллиза-

ция, ротации решеток зерен.  

При рассмотрении и анализе результатов исследо-

ваний особое внимание уделяется вопросам стадийно-

сти процесса деформирования при испытаниях на рас-

тяжение с выходом на режим сверхпластического де-

формирования, наблюдаемой в экспериментах на 

одноосное нагружение: в большинстве случаев режим 

структурной сверхпластичности реализуется не сразу, а 

только после некоторой степени деформации. Описание 

перехода к этому режиму, самого режима сверхпла-

стичности с учетом изменения структуры и различной 

роли физических механизмов на разных этапах дефор-

мирования представляет важную задачу на пути созда-

ния адекватных моделей для описания поведения мате-

риалов и исследования технологических процессов, 

являющихся многостадийными. В статье предпринята 

попытка решения этой задачи путем анализа экспери-

ментальных данных.  

На кривых растяжения многих материалов на ран-

них этапах наблюдается упрочнение, которое можно 

объяснить преобладающим действием механизма внут-

ризеренного дислокационного скольжения, при этом 

зернограничное скольжение малозначимо. В зависимо-

сти от исходной внутренней структуры материала и 

температурно-скоростных условий испытания может 

сразу или после небольшой деформации начаться дина-

мическая рекристаллизация, основная роль которой при 

не очень высоких температурах заключается в форми-

ровании практически полностью рекристаллизованной 

зеренной структуры с равноосной формой и ее поддер-

жании. При достижении определенной степени дефор-

мации, когда зернограничное скольжение становится 

лидирующим механизмом и реализуется практически 

по всем границам (при этом структура остается ста-

бильной), можно говорить о режиме структурной 

сверхпластичности, при этом важна роль аккомодаци-

онных механизмов – внутризеренного дислокационного 

скольжения, ротаций зерен и зернограничной диффу-

зии. При повышенных температурах (от 0,8 гомологи-

ческой) в режиме сверхпластичности происходит не-

прерывная динамическая рекристаллизация. Протяжен-

ность каждой стадии зависит от исходного фазового и 

химического состава материала, степени подготовлен-

ности структуры и температурно-скоростных условий 

испытания.  

Для создания адекватных моделей материалов,  

способных описывать разные режимы процесса дефор-

мирования и применимых для исследования многоста-

дийных технологических процессов, перспективным 

представляется использование многоуровневого подхо-

да, который предоставляет возможности явного описа-

ния структуры материала и ее эволюции, различных 

физических механизмов деформирования и их взаимо-

действия.  
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