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Аннотация. Методом ориентационной микроскопии (EBSD) были исследованы структурно-текстурные состояния малоуглеродистой низколе-
гированной трубной стали марки, близкой к 06Г2МБ, после контролируемой термомеханической обработки (thermo-mechanical controlled 
processing – TMCP) и термических обработок: нагрев до 1000 °C c последующими закалкой в воду, изотермической закалкой с выдержкой 
при 300  °C и медленным охлаждением в печи. Все термические обработки включали двойную фазовую перекристаллизацию: α  →  γ  →  αн , 
где αн – мартенсит, бейнит или феррит соответственно. Текстура, полученная после TMCP, была сформирована в основном двумя силь-
ными рассеянными ориентировками из {112}<110> и двумя более слабыми рассеянными ориентировками, близкими к {110}<223>. По-
казано, что, несмотря на двойную фазовую перекристаллизацию, основные кристаллографические ориентировки бейнита после TMCP и 
после изотермической закалки совпадают. Это свидетельствует о наличии в материале некого механизма структурно-текстурной наследст
венности. Полученные в результате других термических обработок структуры, как мартенсит, так и феррит, также характеризовались 
наличием сложных многокомпонентных, но при этом четко выраженных текстур. Часть основных текстурных компонент мартенсита 
и феррита совпадали с бейнитными. Для всех структур после различных термических обработок общим является характер спектра вы-
сокоугловых границ с наиболее выраженными границами решетки совпадающих узлов (РСУ): Σ3, Σ11, Σ25b, Σ33с Σ41с. Показано, что 
ориентировки, составляющие текстуры всех полученных структур, связаны с основными ориентациями деформированных аустенитных 
зерен, сформированных в результате горячей прокатки при TMCP, ориентационными соотношениями (ОС), промежуточными между ОС 
Курдюмова-Закса и ОС Нишиямы-Вассермана. Во всех случаях факт ориентационной связи компонент текстур исходного состояния мате-
риала и структур, полученных в результате термических обработок, объяснен началом реализации фазовых превращений (как сдвиговых, 
так и диффузионных) на кристаллографически обусловленных (в том числе специальных) границах, близких к границам РСУ Σ3 и Σ11. 
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Технология контролируемой термомеханической 
обработки (контролируемая прокатка с последующим 
ускоренным охлаждением, thermo-mechanical controlled 
processing (TMCP) [1  –  3]) малоуглеродистых низко-
легированных сталей поднялась в России на новый 
уровень с запуском специализированных прокатных 
станов 5000 на ПАО «Северсталь», ОАО «Выксунский 
металлургический завод» (ВМЗ) и ПАО  «Магнито-
горский  металлургический  комбинат» (ММК) [4  –  6]. 
TMCP позволяет производить толстые листы, в том 
числе для магистральных трубопроводов, с заданными 
уникальными сочетаниями прочности, пластичности, 
хладостойкости и свариваемости за счет большой ва-
риабельности как получаемых в стали сочетаний фер-

ритных, бейнитных и мартенситных структур, так и их 
морфологических характеристик [4 – 11]. 

Также следует отметить, что применение современ-
ного оборудования для TMCP, как технологии, позво-
ляющей достаточно жестко выдерживать параметры 
обработки, потребовало уточнения для применявших-
ся ранее сталей, температурных интервалов фазовых 
превращений и дозированного введения в химические 
композиции карбидообразующих элементов [12  –  14]. 
Последнее, за счет выделений труднорастворимых 
карбидов NbC выше определенной температуры, пре-
дотвращает рекристаллизацию аустенита при чистовой 
прокатке, способствуя тем самым диспергированию 
структуры при фазовых превращениях в процессе уско-
ренного охлаждения [15].

Важным фактором, который необходимо учитывать 
при производстве и аттестации прокатанных листов, 
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а также изготовлении и эксплуатации труб, является 
анизотропия прочностных и пластических свойств, об-
условленная кристаллографической и морфологичес
кой текстурами [16]. Возникновение и развитие тек-
стуры происходит на стадии изготовления изделия 
при направленных деформационных и термических 
воздействиях на материал [17]. Учет закономерностей 
формирования текстуры позволяет оптимизировать 
процессы производства материалов за счет рациональ-
ного выбора температурно-временных и деформацион-
ных интервалов технологических операций [18]. 

В работах [19  –  22] показано, что существенную 
роль в процессах разрушения листов трубных сталей 
играет не интегральная текстура изделия, а одна из ее 
слабых компонент – (001)[110]. Для развития трещины 
важным является наличие достаточно протяженных 
областей с соответствующей ориентировкой по своей 
длине, превышающей критический размер трещины.

При ТМСР формирование текстуры происходит в 
основном в результате двух последовательно реализо-
ванных процессов: горячей деформации аустенита и 
сдвигового фазового превращения при регулируемом 
охлаждении. За счет реализации определенных напря-
женно-деформационных условий при контролируемой 
изотермической прокатке с большой степенью обжа-
тия (более 90  %) по всей толщине листа формирует-
ся структура, состоящая из вытянутых в направлении 
прокатки деформированных аустенитных зерен. Они 
характеризуются наличием стабильных для ГЦК-ре-
шетки девяти ориентировок, а именно: (011)[100], две 
из {011}<211>, две из {011}<111>, две из {112}<111>, 
две из {4 4 11}<11 11 8> [23].

Сдвиговое γ  →  α-превращение должно происхо-
дить с выполнением определенных ориентационных 
соотношений (ОС) Нишиямы-Вассермана (Н-В) или 
Курдюмова-Закса (К-З). В результате сдвиговых фазо-
вых превращений и отсутствия ограничений на места 
зарождения новой фазы, при γ  →  α-превращении из од-
ной ориентировки аустенита может возникать 12 (при 
выполнении ОС Н-В) или 24 (при выполнении ОС К-З) 
ориентировок аустенита [24 – 29]. 

Таким образом, общее число возникших в резуль-
тате TMCP ориентировок феррита может составить 
величину, несколько меньшую 9×12 или 9×24. По-
следнее связано с тем, что в силу кубической симме-
трии системы часть возникающих ориентировок будет 
совпадать. Очевидно, что при реализации подобного 
процесса невозможно существование какой-либо выра-
женной текстуры в материале, претерпевшем сдвиговое 
γ  →  α-превращение. Однако исследования листов труб-
ных сталей, прошедших TMCP, показывают наличие 
выраженной текстуры [30, 31]. 

Появление ограниченного числа ориентировок в 
результате сдвигового γ  →  α-превращения, в материа-
ле с исходно сложной многокомпонентной текстурой, 
предполагает наличие неких структурных факторов, 

существенно ограничивающих возникновение всех 
возможных ориентаций кристаллитов при фазовой пе-
рекристаллизации [32]. 

Данная работа посвящена исследованию особенно-
стей формирования структурно-текстурных состояний 
(бейнит, мартенсит, феррит) в листовой малоуглеродис
той низколегированной трубной стали, полученной 
контролируемой термомеханической обработкой после 
различных термических обработок (изотермическая за-
калка, закалка, полный отжиг), включающих двойную 
фазовую перекристаллизацию α  →  γ  →  α.

В качестве материалов для исследований использо-
вались образцы листовой малоуглеродистой низколеги-
рованной трубной стали 06Г2МБ следующего химичес
кого состава, % (по массе): 0,056 C; 1,7 Mn; ~0,05  Nb; 
~0,05  Mo (остальное Fe и неизбежные примеси) с пре-
имущественно бейнитной структурой после контроли-
руемой термомеханической обработки, характеризо-
вавшиеся в пределах класса прочности (К65) близкими 
уровнями механических свойств (σ0,2 в направлении 
деформации ~575  –  585  Н/мм2 ).Температура конца изо-
термической горячей прокатки при TMCP была близка 
к температуре Ac3 для данной стали (~830  °С).

Образцы подвергались термическим обработкам в 
лабораторных муфельных печах и печах-ваннах. Аус
тенитизацию осуществляли при 1000  °С, после чего 
образцы охлаждали с различной скоростью. Для по-
лучения преимущественно мартенситной микрострук-
туры проводили закалку в воду. Для получения бей-
нитной глобулярной морфологии образцы переносили 
в соляную ванну с температурой 300  °С на 30  мин с 
последующей закалкой в воду. Для получения преи-
мущественно ферритной микроструктуры охлаждение 
проводили с печью до комнатной температуры (более 
суток).

Из полученных образцов были приготовлены метал-
лографические шлифы на плоскости НП-НН, где НП  – 
направление прокатки при TMCP; НН – направление 
нормали к плоскости прокатки.

Электронно-микроскопическое исследование струк-
туры проводилось на растровом микроскопе ZEISS 
CrossBeam AURIGA при ускоряющем напряжении 
20  кВ. Для определения ориентировки отдельных зе-
рен и анализа локальной текстуры использовалась 
приставка EBSD HKL Inca с системой анализа Oxsford 
Instruments. Шаг сканирования 0,1  мкм. Погрешность 
определения ориентации кристаллической решетки 
не более ±1° (в среднем ±0,6°). Малоугловые грани-
цы (МУГ) между локальными объемами строились на 
ориентационных картах при разориентациях от 2 до 
15°: толщина границ на рисунках 1  пиксель. При разо-
риентациях ≥15° проводились высокоугловые границы 
(ВУГ): толщина границ на рисунках 2  пикселя. Иссле-
дование текстуры проводилось с использованием по-
строения функций распределения ориентировок (ФРО). 
Анализ специальных границ между отдельными зерна-
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ми осуществлялся построением их на ориентационных 
картах с учетом заложенного в программное обеспе-
чение стандартного критерия Брендона ±∆Θ. Для ка-
ждой границы он составляет конкретную величину: 

 где Σn – количество совпадающих узлов  
 

при наложении трехмерных кристаллических решеток. 
При анализе ориентировок в качестве лаборатор-

ной принята система координат, оси которой связаны 
с направлением горячей прокатки при ТМСР (Х║НП), 
нормалью к ее плоскости (Y║НН) и перпендикулярным 
им направлением (Z║ПН), которое совпадает с осью 
валков, так что все три направления образуют правую 
тройку векторов.

В образцах после TMCP с бейнитной структурой 
фиксировались протяженные области с практически па-
раллельными границами, вытянутыми в НП, толщиной 
5  –  30  мкм. Данные области соответствовали деформи-
рованным в результате контролируемой прокатки зер-
нам аустенита, которые приобрели в результате γ  →  α 
превращения структуру бейнита. Предположительно, 
сохранение размеров областей, соответствующих ис-
ходным зернам аустенита, связано с формированием 
дисперсных карбидов на границах в процессе горячей 
деформации. Данная структура была сильно фрагмен-

тированной, состоящей из кристаллитов размером 
0,5  –  5,0  мкм, несколько вытянутых (от 1:1 до 5:1) под 
углами порядка 0, 30 и 90° к НП (рис.  1,  а). Также бей-
нитная структура характеризовалась наличием большо-
го числа мелких округлых кристаллитов, по-видимому 
соответствующих областям ранее существовавшего 
аустенита, в которых γ  →  α-превращение реализовыва-
лось в последнюю очередь.

Исследование методом EBSD выявило, что тексту-
ра всех образцов в основном состояла из одних и тех 
же рассеянных компонент: две сильно выраженные 
ориентировки из {112}<110>, две слабые ориентиров-
ки из {110}<223> и слабая ориентировка (001)[110] 
(рис.  2,  а). Основные ориентировки были представле-
ны сравнительно однородными областями, состоящими 
из кристаллитов, отделенных друг от друга малоугло-
выми границами. Спектр межкристаллитных границ 
содержал практически все возможные по углам разо-
риентации границы (рис.  3,  а). Следствием последнего 
явилась фиксация всех возможных специальных гра-
ниц с заметной выделенностью границ типа Σ3, Σ9, Σ7, 
Σ11 (рис.  3,  б).

После изотермической закалки структура была 
сравнительно однородной, состоящей из кристаллитов 
размерами от 2 до 10  мкм, характеризующихся фор-

Рис. 1. Микроструктура стали 06Г2МБ после ТМСР и различных термических обработок в виде ориентационных карт (EBSD) с НП: 
а – после TMCP (бейнит); б – после изотермической закалки (бейнит); в – после закалки (мартенсит); г – после полного отжига (феррит)

Fig. 1. Microstructure of 06G2MB steel in the form of orientation maps (EBSD) RD after TMCP and various heat treatments: 
a – after TMCP (bainite); б – after isothermal hardening (bainite); в – after quenching (martensite); д – after full annealing (ferrite)
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мами от округлых до вытянутых. Большинство крис
таллитов были отделены друг от друга МУГ (рис.  1,  б). 
Текстура бейнита характеризовалась следующими ком-
понентами: две сильные, близкие к {112}<110>, откло-
ненные от идеальной ориентировки по углу Эйлера φ1 
на 10°, и набора более слабых двойных ориентировок 
из семейств {011}<311>, {023}<332>, {011}<322>, 
{011}<111>, {113}<110>, {331}<233> (рис.  2,  б). Ин-
тересно отметить существенное изменение в спектрах 
межкристаллитных границ в «превращенном» бейните 
по сравнению с исходной бейнитной структурой до тер-
мической обработки. Все ВУГ сосредоточены в углах 
разориентации от 49 до 60° (рис.  3,  в). В спектре спе
циальных границ заметное преимущество приобрели 
Σ3, Σ11, Σ17b, Σ25b, Σ29b, Σ33с, Σ41с (рис. 3, г). 

В случае закалки фиксировалась характерная для 
мартенсита пакетная структура, состоящая из чередую

Рис. 2. Текстура в виде ФРО стали 06Г2МБ после ТМСР и различных термических обработок (все «стандартные» сечения пространства 
углов Эйлера): 

а – г – сечения пространства углов Эйлера при φ = 0° и φ2 = 45°; д – стандартные сетки для сечений ФРО при φ = 0° и φ2 = 45° 
с нанесением идеальных ориентировок в виде элементарных кристаллографических ячеек (вид с ПН); а – после TMCP (бейнит); 

б – после изотермической закалки (бейнит); в – после закалки (мартенсит); г – после полного отжига (феррит)

Fig. 2. Texture in the form ODF in 06G2MB steel after TMCP and various heat treatments (all “standard” sections of the space of the Euler angles); 
а – г – section of the space of the Euler angles at φ = 0°, φ2 = 45°; д – standard grid for sections ODF at φ = 0° and φ2 = 45° with the application 
of the ideal orientations in the form of elementary crystallographic cell (view from TD); a – after TMCP (bainite); б – after isothermal hardening 

(bainite); в – after quenching (martensite); г – after full annealing (ferrite)

щихся реек толщиной от 2 до 10  мкм и длиной от 2 до 
50  мкм (рис.  1,  в). Текстура представлена сильными 
компонентами – две из {110}<113> и более слабыми  – 
по две из {112}<110>, {001}<110>, {023}<132>. Спектр 
межкристаллитных границ в целом соответствовал за-
фиксированному для бейнитной структуры, но в отли-
чие от него, появились МУГ с разориентацией 10  –  18°. 
В спектре специальных границ исчезли все границы, 
кроме Σ3, Σ11, Σ17b, Σ25b, Σ33с, Σ41с. 

Ферритная структура, сформированная в результа-
те медленного охлаждения, состояла из сравнительно 
крупных в основном равноосных зерен размерами от 10 
до 30  мкм, отделенных друг от друга ВУГ с углами ра-
зориентации 50  ±  1° и 60  ±  1°. Текстура феррита была 
представлена двумя сильными компонентами, близ-
кими к {001}<230>, отвернутыми на 10° по углу Эй-
лера, и набором более слабых двойных ориентировок 
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из {221}<232>, {111}<112>, {332}<113> и {001}<110>, 
отклоненных на 10° по углу Эйлера (рис.  2,  г). Спектр 
специальных границ в целом повторяет спектр бейнита 
(рис.  3,  ж, з). 

Таким образом, малоуглеродистая низколегиро-
ванная сталь с бейнитной структурой и выраженной 
кристаллографической текстурой после ТМСР была 
подвергнута различным ТО, при которых в материале 
дважды происходило фазовое превращение: α′  →  γ  →  α′ 
или α′  →  γ  →  α. В результате ТО во всех структурах 
(бейнит, мартенсит, феррит), вне зависимости от меха-
низма превращения при охлаждении (сдвигового или 
диффузионного), были получены текстуры, отличные 
по основным ориентировкам друг от друга.

Анализ кристаллографической взаимосвязи компо-
нент текстуры в структурах, полученных после TMCP 
и после термических обработок показывает, что все 
они могут быть получены в соответствие с промежу-
точными между ОС К-З и Н-В из основных ориенти-
ровок текстуры прокатанного аустенита: {112}<111>, 
{110}<111>,{110}<112>, {110}<001>.

Отметим, что основные ориентировки бейнита по-
сле TMCP и после ТО совпадают. Последнее предпола-
гает реализацию в материале определенной текстурной 
наследственности – основные компоненты текстуры 
аустенита (стабильные ориентировки при деформации 
ГЦК-решетки [23]) трансформируются в дискретный 

набор ориентировок бейнита при TMCP. При после-
дующем нагреве ориентировки бейнита трансформи-
руются в текстуру аустенита, совпадающую с тексту-
рой γ-фазы при ее изотермической деформации (при 
TMCP). Изотермическая закалка восстановленного аус
тенита приводит к формированию бейнитной структу-
ры с присущим ей набором компонент текстуры. 

По-видимому, подобного рода текстурная наследст-
венность, но с вариациями, связанными с механизма-
ми фазовых превращений, имела место как при закалке 
на мартенсит, так и при полном отжиге, в результате 
которого формировался равновесный феррит. Подоб-
ный механизм эволюции текстуры при фазовых прев-
ращениях предполагает наличие в структуре материа
ла после ТМСР (точнее, после горячей деформации) 
неких факторов, ответственных за наследственность. 
Подобным фактором могут служить сформированные 
при горячей деформации специальные границы Σ3 и 
Σ11 между деформированными аустенитными зерна-
ми, относительное расположение которых в структуре 
материала дополнительно зафиксировано выделениями 
карбидных фаз [19].

Использование кристаллографически обуслов-
ленных границ (в том числе специальных) в качестве 
носителей структурно-текстурной наследственности 
представляется вполне оправданным. Только для по-
добных границ возможно описание их движения на 

Рис. 3. Спектры межкристаллитных границ (а, в, д, ж) и специальных границ (б, г, е, з), полученные методом EBSD, в структуре стали 
06Г2МБ после ТМСР и различных термических обработок; а, б – после TMCP (бейнит); в, г – после изотермической закалки (бейнит); 

д, е – после закалки (мартенсит); ж, з – после полного отжига (феррит)

Fig. 3. Spectra of grain boundaries (а, в, д, ж) and of special boundaries (б, г, е, з) obtained by EBSD method in microstructure of 06G2MB steel 
after TMCP and various heat treatments; а, б – after TMCP (bainite); в, г – after isothermal hardening (bainite); д, е – after quenching (martensite); 

ж, з – after full annealing (ferrite)
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уровне скольжения и переползания дислокаций. Также, 
наличие и движение специальных границ достаточно 
просто объясняет формирование и развитие локальных 
текстур в поликристаллических материалах в процес-
сах структурных превращений [32,  33]. Формированию 
специальных границ должно предшествовать возник-
новение специальных разориентаций кристаллической 
решетки двух соседних зерен – взаимных расположе-
ний двух кристаллических решеток, совмещенных в 
общем узле, при некоторых дискретных поворотах 
которых возникает трехмерная решетка совпадающих 
узлов. Отметим, что возникновение специальной раз
ориентации между кристаллическими решетками со-
седствующих зерен еще не означает наличие между 
ними специальной границы. Однако при нахождении 
системы в области достаточно высоких температур воз-
можно ожидать перестройку ВУГ общего типа в спе-
циальную границу, как в более энергетически устойчи-
вый объект, за счет протекания процессов скольжения 
и переползания окружающих границу дислокаций на 
небольшие расстояния, т.  е. полигонизации. Важно 
отметить, что метод ориентационной микроскопии за 
счет измерения кристаллогеометрических параметров 
выявляет именно специальные разориентации, а не спе-
циальные границы. 

В работе [34] показано, что формирование зароды-
шей сдвигового превращения существенно облегчается 
на границах двойников, как деформации, так и рекрис
таллизации, т.  е. когда данное зарождение происходит 
на специальной границе Σ3. Следует подчеркнуть, что 
в алюминии, имеющем ГЦК-решетку, согласно как те-
оретическим расчетам, так и экспериментальным наб
людениям, специальные границы Σ3 и Σ11 обладают 
минимальной поверхностной энергией [35], т. е. могут 
являться подложками для зародышей новой фазы или 
нового зерна [33].Также отметим, что специальные гра-
ницы вблизи температуры фазового перехода могут яв-
ляться источником дислокаций превращения.

Возможна ситуация, когда граница между аусте-
нитными зернами, находящимися в данных разори-
ентациях, после завершения горячей деформации (но 
до начала контролируемого охлаждения) превратится 
в специальную границу. Предположительно, в этом 
случае трансформация решетки при формировании 
первых зародышей γ  →  α-превращения может реали-
зоваться не в пределах одного аустенитного зерна, а 
одновременно в соседних зернах, разделенных кри-
сталлографически обусловленной границей. В резуль-
тате будут образованы однородные области ферритных 
кристаллов, связанных двойниковой разориентацией 
(или близкой к ней).

Важно подчеркнуть, что возникшие в результате 
γ  →  α-превращения парные ориентировки α-фазы так-
же связаны между собой специальными ориентациями 
Σ3 и Σ11. Таким образом, если все последующие фа-
зовые превращения в данном материале будут начи-

наться на специальных границах, соответствующих 
данным специальным разориентациям, то становится 
вполне очевидной текстурная наследственность, ко-
торая в действительности сводится к сохранению при 
каждом фазовом переходе одних и тех же специальных 
разориентаций.

Отметим, что в спектрах специальных границ, за-
фиксированных во всех структурах, полученных после 
термических обработок, наиболее сильно выраженны-
ми являются Σ3, Σ11, Σ25b, Σ33с, Σ41с. В работе  [36] 
показано, что появление данного спектра является ре-
зультатом сдвигового фазового превращения в соот-
ветствие с ОС промежуточными между ОСК-З и Н-В. 
Подобные спектры специальных границ были так-
же зафиксированы в мартенсите низкоуглеродистой 
трубной стали [37]. Достаточно удивительным явля-
ется появление подобного набора специальных гра-
ниц между зернами феррита, сформировавшимися по 
диффузионному механизму. Можно предположить, что 
образование зародышей феррита при диффузионном 
γ  →  α-превращении происходит по сдвиговому меха-
низму, т. е. является ориентированным. 

Интересно отметить, что специальная граница 
Σ25b в мартенситной структуре, полученной в данной 
работе, была зафиксирована между пакетами, образо-
вавшимися в пределах одного аустенитного зерна, но 
при этом характеризующимися разными поворотными 
осями. Последнее является доказательством того, что 
сдвиговое фазовое превращение реализуется либо в со-
ответствие с ОС Н-В, либо в соответствие с промежу-
точными ОС [36]. Также представляется важным, что 
интенсивность специальной границы Σ3 является наи-
большей как в мартенситной, так и в других структурах. 
Проведенная в данной работе ориентационная микро-
скопия мартенситной структуры показывает, что грани-
ца Σ3 в основном является внутри пакетной, т.  е. часто 
фиксируется между параллельными рейками, принад-
лежащими одному пакету. По-видимому, данный факт 
свидетельствует о том, что мартенсит в пакете образу-
ется не в виде отдельных реек со случайными ориента-
циями из шести возможных [24  –  26, 34], а в виде пар 
реек, находящихся в двойниковой разориентации.

Выводы. Установлено, что в образцах малоуглеро-
дистой низколегированной трубной стали со струк-
турой, сформированной в результате ТМСP, при их 
дальнейшей термической обработке наблюдается вы-
раженная текстурная наследственность. При термичес
ких обработках стали, включающих двойную фазовую 
перекристаллизацию αбейнит  →  γ  →  αТО , где αТО – ОЦК 
фаза, сформированная при переохлаждении до раз-
личных интервалов температур с образованием преи-
мущественно микроструктур мартенсита, бейнита или 
феррита, во всех структурах наблюдаются сложные 
многокомпонентные текстуры. Ориентировки, состав-
ляющие данные текстуры, связаны с основными компо-
нентами текстуры прокатанного при TMCP аустенита 
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ориентационными соотношениями, промежуточными 
между ОС Курдюмова-Закса и ОС Нишиямы-Вассер-
мана. Во всех случаях факт ориентационной связи ком-
понент текстур объяснен началом реализации фазовых 
превращений (как сдвиговых, так и диффузионных) на 
кристаллографически обусловленных (в том числе спе-
циальных) границах, близких к Σ3 и Σ11.

БИБЛИОГРАФИЧЕСКИЙ СПИСОК

1.	  Endo S., Nakata N. Development of Thermo-Mechanical Control 
Process (TMCP) and high performance steel in JFE Steel // JFE 
Technical Report. 2015. No. 20. P. 1 – 7.

2.	  Zhao M.-Сh., Yang K., Shan Y. The effects of thermo-mechanical 
control process on microstructures and mechanical properties of a 
commercial pipeline steel // Materials Science and Engineering A. 
2002. Vol. 335. P. 14 – 20.

3.	  Liang X.J., Hua M.J., Garcia C.I., DeArdo A.J. The Thermomecha
nical Controlled Processing of High-Strength Steel Plate: A New 
View of Toughness Based on Modern Metallography // Materials 
Science Forum. 2013. Vol. 762. P. 38 – 46.

4.	  Настич С.Ю., Морозов Ю.Д., Матросов М.Ю. и др. Освоение 
производства на стане 5000 ОАО «ММК» толстолистового про-
ката из низколегированных сталей с повышенными характери-
стиками прочности и хладостойкости // Металлург. 2011. № 11. 
С. 57 –64.

5.	  Морозов Ю.Д., Голи-Оглу Е.А., Настич С.Ю. и др. Разработка 
режимов ТМО низкоуглеродистой микролегированной стали на 
стане 5000, обеспечивающих высокую хладостойкость толсто-
листового проката // Сталь. 2012. № 2. С. 81 – 85.

6.	  Ильинский В.И., Степанов П.П., Эфрон Л.И. и др. Опыт осво-
ения производства толстого листа категории прочности SAWL 
450 для глубоководных труб на стане 5000 ОАО «Выксунский 
металлургический завод» // Металлург. 2014. № 1. С. 59 – 62.

7.	  Морозов Ю.Д., Настич С.Ю., Матросов М.Ю., Чевская О.Н. 
Обеспечение повышенного комплекса свойств проката для труб 
большого диаметра на основе формирования ферритно-бейнит-
ной микроструктуры стали // Металлург. 2008. № 1. С. 41 – 46.

8.	  Морозов Ю.Д., Матросов М.Ю., Арабей А.Б. и др. Высоко-
прочные трубные стали нового поколения с феррито-бейнитной 
структурой // Металлург. 2008. № 8. С. 39 – 42.

9.	  Матросов М.Ю., Эфрон Л.И., Кичкина А.А., Лясоцкий И.В. 
Исследование микроструктуры микролегированной ниобием 
трубной стали после различных режимов контролируемой про-
катки с ускоренным охлаждением // Металловедение и терми-
ческая обработка металлов. 2008. № 3. С. 44 – 49.

10.	  Арабей А.Б., Пышминцев И.Ю., Штремель М.А. и др. Сопро-
тивление сталей класса прочности Х80 распространению вяз-
ких трещин в магистральных газопроводах // Изв. вуз. Черная 
металлургия. 2009. № 9. С. 3 – 8.

11.	  Эфрон Л.И., Морозов Ю.Д., Голи-Оглу Е.А. Влияние режимов 
контролируемой прокатки на измельчение структуры и ком-
плекс механических свойств низкоуглеродистых микролегиро-
ванных сталей // Сталь. 2011. № 5. С. 67 – 72.

12.	  Хулка К., Петерс П., Хайстеркамп Ф. Тенденции разработ-
ки сталей для труб большого диаметра // Сталь. 1997. № 10. 
С.  62  –  67.

13.	  Столхейм Д.Дж. Современные схемы легирования и практика 
производства высокопрочных сталей для магистральных неф-
тегазопроводов. Часть I // Металлург. 2013. № 11. С. 53 – 66.

14.	  Sabirov I., De Diego-Calderón I., Molina-Aldareguia J.M. etc. 
Microstructural design in quenched and partitioned (Q&P) steels to 
improve their fracture properties // Materials Science & Engineering 
A. 2016. Vol. 657. P. 136 – 146.

15.	  Частухин А.В., Рингинен Д.А., Хадеев Г.Е., Эфрон Л.И. Ки-
нетика статической рекристаллизации аустенита микролеги-

рованных ниобием трубных сталей // Металлург. 2015. № 12. 
С.  33 – 38.

16.	  Кичкина А.А., Матросов М.Ю., Эфрон Л.И. и др. Влияние 
структурной анизотропии ферритно-бейнитной трубной стали 
на механические свойства при испытаниях на растяжение и 
ударный изгиб // Металлург. 2010. № 12. С. 33 – 39.

17.	  Штремель М.А. Прочность сплавов. Ч II. Деформация. – М.: 
Изд-во МИСИС, 1997. – 527 с.

18.	  Беляевских А.С., Лобанов М.Л., Русаков Г.М. и др. Улучшение 
технологии производства сверхтонкой электротехнической ани-
зотропной стали // Сталь. 2015. № 12. С. 63 – 67. 

19.	  Пышминцев И.Ю., Струин А.О., Гервасьев А.М. и др. Влияние 
кристаллографической текстуры бейнита на разрушение листов 
трубных сталей, полученных контролируемой термомеханичес
кой обработкой // Металлург. 2016. № 4. С. 57 – 63.

20.	  Pyshmintsev I.Yu., Gervasyev A.M., Petrov R.H. etc. Crystallo
graphic texture as a factor enabling ductile fracture arrest in 
high strength pipeline steel // Materials Science Forum. 2012. 
Vol.  702  –  703. P. 770 – 773.

21.	  Mohtadi-Bonab M.A., Eskandari M., Szpunar J.A. Texture, local 
misorientation, grain boundary and recrystallization fraction in 
pipeline steels related to hydrogen induced cracking // Materials 
Science & Engineering A. 2014. Vol. 620. P. 97 – 106.

22.	  Данилов С.В., Струина Е.Р., Бородина М.Д. Причина формиро-
вания расщеплений при разрушении трубных сталей, изготов-
ленных методом TMCP // Изв. вуз. Черная металлургия. 2017. 
Т.  60. № 3. С. 247 – 249.

23.	  Hölscher M., Raabe D., Lücke K. Relationship between rolling 
textures and shear textures in F.C.C. and B.C.C. metals // Acta 
metall. mater. 1994. Vol. 42. No. 3. P. 879 – 886.

24.	  Андреев Ю.Г., Зайкова Е.И., Штремель М.А. Границы и субгра-
ницы в пакетном мартенсите // Физика металлов и металловеде-
ние. 1990. № 3. С. 161 – 167.

25.	  Счастливцев В.М., Блиндт Л.Б., Родионов Л.П. и др. Структура 
пакетного мартенсита в конструкционных сталях // Физика ме-
таллов и металловедение. 1988. Т. 66. № 4. С. 759 – 769.

26.	  Нестерова Е.В., Рубцов А.С., Рыбин В.Р., Золоторевский Н.Ю. 
Большеугловые границы, возникающие при фазовых превра-
щениях // Поверхность. Физика, химия, механика. 1982. № 5. 
С.  30 – 35.

27.	  Gong W., Tomota Y., Paradowska A.M. etc. Effects of ausforming 
temperature on bainite transformation, microstructure and variant 
selection in nanobainite steel // Acta Materialia. 2013. No. 61. 
P.  4142 – 4154.

28.	  Счастливцев В.М. Особенности структуры и кристаллогра-
фии реечного мартенсита конструкционных сталей // Металлы. 
2001. № 5. С. 32 – 41.

29.	  Pereloma E.V., Al-Harbi F., Gazder A.A. The crystallography of 
carbide-free bainites in thermo-mechanically processed low Si 
transformation-induced plasticity steels // Journal of Alloys and 
Compounds. 2014. Vol. 615. P. 96 – 110.

30.	  Ray R.K., Jonas J. J. Transformation textures in steels // International 
Materials Reviews. 1990. Vol. 35. P. 1 – 36.

31.	  Hutchinson B., Ryde L., Lindh E., Tagashira K. Texture in hot rolled 
austenite and resulting transformation products // Materials Science 
and Engineering A – Structural materials properties microstructure 
and processing. 1998. Vol. 257. No. 1. P. 9 – 17. 

32.	  Лобанов М.Л., Данилов С.В., Струин А.О. и др. Структурная 
и текстурная наследственность при γ↔α превращениях в ма-
лоуглеродистой низколегированной трубной стали // Вестник 
Южно-Уральского государственного университета. Серия: Ме-
таллургия. 2016. Т. 16. № 2. С. 46 – 54.

33.	  Русаков Г.М., Лобанов М.Л., Редикульцев А.А., Беляевс
ких  А.С. Специальные разориентации и текстурная наследст-
венность в техническом сплаве Fe-3%Si // Физика металлов и 
металловедение. 2014. Т. 115. № 8. С. 827 – 838.

34.	  Nakada N., Ito H., Matsuoka Y. etc. Deformation-induced marten
sitic transformation behavior in cold-rolled and cold-drawn type 316 
stainless steels // Acta Materialia. 2010. Vol. 58. P. 895 – 903.



917

Материаловедение

TEXTURAL HEREDITY AT PHASE TRANSFORMATIONS IN LOW-CARBON 
LOW-ALLOY PIPE STEEL AFTER CONTROLLED THERMOMECHANICAL PROCESSING

Izvestiya VUZov.  Chernaya Metallurgiya = Izvestiya.  Ferrous Metallurgy.  2017.  Vol.  60.  No.  11,  pp. 910–918.

35.	  Humphreys F.J., Hatherly M. Recrystallization and related annealing 
phenomena. – Oxford: ELSEVIER Ltd, 2004. – 557 p.

36.	  Лобанов М.Л., Русаков Г.М., Редикульцев А.А. и др. Иссле-
дование специальных разориентаций в реечном мартенсите 
низкоуглеродистой стали методом ориентационной микроско-
пии // Физика металлов и металловедение. 2016. Т. 117. № 3. 
С.  266  –  271.

37.	  Степанов А.И., Ашихмина И.Н., Сергеева К.И. и др. Особен-
ности формирования структуры и комплекса механических 
свойств трубной низколегированной Cr-Mo-V-стали после 
аустенитизации в межкритическом интервале температур // 
Сталь. 2014. № 6. С. 86 – 90.

Поступила 21 декабря 2016 г.

M.L. Lobanov 1, M.D. Borodina 1, S.V. Danilov 1, I.Yu. Pysh-
mintsev 2, A.O. Struin 2

1 Ural Federal University named after the first President of Russia 
B.N. Yeltsin, Ekaterinburg, Russia
2 Russian Scientific Research Institute of the Pipe Industry, Chelya
binsk, Russia

Abstract. The orientation microscopy (EBSD) was used for studying of 
the structural and textural states of the low-carbon low-alloy pipe steel 
close to 06G2MB after the thermomechanical controlled processing 
(TMCP) and subsequent thermal treatments – heating up to 1000  °C 
followed by: 1) water quenching; 2) isothermal quenching with hold-
ing at 300  °C; 3) slow cooling in a furnace. All heat treatments includ-
ed double phase recrystallization: α  →  γ  →  αN (where αN is martensite, 
ferrite or bainite, respectively). The texture obtained after TMCP, was 
formed mainly by two strong orientations {112}<110> and two wea
ker orientations close to {110}<223>. It was shown that despite dual 
phase recrystallization the main crystallographic orientations of bainite 
after TMCP and after isothermal quenching are consistent with each 
other. This indicates some mechanism of structure and texture heredi
ty within the material. The structures obtained through other thermal 
treatments, martensite and ferrite, were also characterized by complex 
multi-textures. Part of the basic textural components of martensite and 
ferrite were the same as in case of bainite. All structures after various 
thermal treatments have common spectrum of high angle boundaries 
with the most pronounced boundaries of the coincidence site lattice 
(CSL): Σ3, Σ11, Σ25b, Σ33с, Σ41c. It has been demonstrated that the 
orientations inside textures of all obtained structures are associated 
with the major orientations of the strained austenite grains formed as 
a result of hot rolling during TMCP and the orientation relationships 
(ORs) that are intermediate between ORs of Kurdyumov-Sachs and 
Nishiyama-Wasserman. In all cases, the fact of correspondence be-
tween orientation bonds of textures in initial and all resulting states is 
explained through a selective initiation of phase transformations (both 
shear and diffusion) on crystallographic (including special) boundaries 
close to the CSL boundaries Σ3 and Σ11.

Keywords: pipe steel, thermo-mechanical controlled processing, bainite, 
martensite, ferrite, orientation microscopy, texture, orientation ratio, 
CSL orientation, CSL boundaries.
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