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ABSTRACT
A combined model of plastic deformation and recrystallization was developed and verified to predict 
the evolution of crystallographic texture during annealing and hot rolling of CM-2A molybdenum 
alloy. The model takes into account the activation of the {110}<111>, {112}<111>, and {123}<111> 
slip systems, strain accumulation, and the nucleation and growth of nuclei misoriented relative to 
the deformed matrix. The nucleation and growth parameters were calibrated using literature data on 
static recrystallization and critical degrees of deformation of pure molybdenum and then verified 
using experimental kinetic recrystallization curves. Various hot rolling schemes were simulated, 
which made it possible to reproduce the main patterns of γ-fiber formation, {100}<110> and 
{111}<110> texture components, and the effect of temperature and degree of deformation on the 
proportion of the recrystallized component. The obtained results demonstrate the applicability of the 
developed model for analyzing texture formation during deformation and dynamic recrystallization, 
which allows its use in optimizing process routes for the manufacture of isotropic molybdenum  
sheets.
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Введение

Развитие в листовых материалах из мо-
либдена и сплавов на его основе острой кри-
сталлографической текстуры в результате 
холодной прокатки определяет анизотропию 
их физико-механических свойств и служит 
причиной расслоения и хрупкого разруше-
ния при термомеханических нагрузках [1]. 
Поэтому отработка технологии получения 
изотропных листов является актуальной за-
дачей и предполагает предварительный ана-
лиз закономерностей текстурообразования, 
которые должны опираться как на экспери-
ментальные данные, так и на возможности 
современных модельных представлений о 
развитии текстуры на разных этапах термо-
механической обработки. Разработка спосо-
бов управления текстурой с использованием 
верифицированных моделей текстурообра-
зования при пластической деформации и 
рекристаллизации является важным направ-
лением повышения надежности изделий из 
молибденовых сплавов. 

Формирование текстуры деформации 
металлов с объемно-центрированной ку-
бической (ОЦК) решеткой определяется 
действием систем скольжения {110}<111>, 
{112}<111> и {123}<111> [1]. Для молибде-
новых сплавов при холодной прокатке обра-
зуются характерные текстурные компоненты 
типа {001}<110> и {111}<110> [2], а при по-
вышенных температурах пластической де-
формации большое влияние на текстуру ока-
зывает динамическая рекристаллизация (ДР) 
[3]. Исследования, выполненные методами 
EBSD, показали, что при горячей деформа-
ции и последующем отжиге в молибденовых 
сплавах развивается сложная неоднородная 
структура с областями деформированной ма-
трицы и разориентированными относитель-
но нее рекристаллизованными зернами [4]. 
Механизм ДР в этих сплавах определяется 
накоплением и последующим перераспреде-
лением дислокаций; при этом скорость де-
формации существенно влияет на кинетику 
зарождения и роста новых зерен [5].

АННОТАЦИЯ
Разработана и верифицирована комбинированная модель пластической деформации и ре-
кристаллизации для прогнозирования эволюции кристаллографической текстуры при отжи-
ге и горячей прокатке молибденового сплава ЦМ-2А. Модель учитывает активизацию систем 
скольжения {110}<111>, {112}<111> и {123}<111>, накопление деформации, зарождение и 
рост разориентированных относительно деформированной матрицы зародышей. Параметры 
зародышеобразования и роста калиброваны с использованием литературных данных по стати-
ческой рекристаллизации и по критическим степеням деформации чистого молибдена, а затем 
верифицированы по экспериментальным кинетическим кривым рекристаллизации. Проведе-
но моделирование различных схем горячей прокатки, что позволило воспроизвести основные 
закономерности формирования γ-волокна, текстурных компонент {100}<110> и {111}<110>, 
а также влияния температуры и степени деформации на долю рекристаллизованной состав-
ляющей. Полученные результаты демонстрируют применимость разработанной модели для 
анализа текстурообразования при деформации и динамической рекристаллизации, что позво-
ляет ее использовать при оптимизации технологических маршрутов изготовления изотропных 
молибденовых листов.
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Таким образом, формирование кристал-
лографической текстуры полуфабрикатов за-
висит от схемы, степени обжатия, скорости 
и температуры деформации. Варьирование 
всех этих параметров для оптимизации су-
ществующих многостадийных технологи-
ческих процессов экспериментальными ме-
тодами – трудозатратный и экономически 
невыгодный подход. В связи с этим большое 
значение приобретает компьютерное моде-
лирование процессов структуро- и тексту-
рообразования, позволяющее прослеживать 
эволюцию структуры и текстуры на последо-
вательных этапах обработки.

Возможность активизации процессов ре-
кристаллизации в случае высокотемператур-
ной деформации определяет необходимость 
развития модели с учетом динамических 
процессов, без которых моделирование го-
рячей прокатки невозможно. Многие работы 
по кинетике рекристаллизации традиционно 
опираются на эмпирическую модель JMAK 
(Johnson–Mehl–Avrami–Kolmogorov) и ее ва-
риации для аппроксимации зависимости сте-
пени рекристаллизации от времени [6]. Эта 
модель хорошо описывает макроскопиче-
скую кинетику, но не позволяет прогнозиро-
вать пространственное распределение ори-
ентаций зерен, т.е. кристаллографическую 
текстуру.

Для учета процессов возникновения и 
роста зародышей рекристаллизации в по-
следние годы активно применяются моде-
ли клеточных автоматов (КА), основанные 
на дискретном описании микроструктуры в 
виде сетки ячеек, каждая из которых характе-
ризуется ориентацией, накопленной энерги-
ей деформации или плотностью дислокаций 
и температурой. КА позволяют моделиро-
вать зарождение и рост рекристаллизован-
ных зерен, учитывая локальные градиенты 
деформации и влияние соседних ячеек, и хо-
рошо работают для описания процессов ста-
тической рекристаллизации [7, 8].

Тем не менее, КА применяются и для мо-
делирования процесса динамической рекри-
сталлизации, например, при горячем одноос-

ном сжатии образцов из аустенитной стали 
достигнуто хорошее совпадение результатов 
моделирования с экспериментом [9]. Такой 
подход включает в себя моделирования ци-
клов деформации, образования и роста заро-
дышей, и позволяет корректно воспроизво-
дить эволюцию микроструктуры.

Современные исследования демонстри-
руют эффективность комбинированных мо-
делей, связывающих модели деформации с 
использованием метода конечных элементов 
(МКЭ) с КА. Например, в [10] предложена 
модель, объединяющую модели деформации 
и КА-подход для описания метадинамиче-
ской рекристаллизации при горячей прокат-
ке, показав, что такая модель обеспечивает 
корректное воспроизведение морфологии 
зерен и кристаллографической текстуры при 
высоких скоростях деформации. Аналогич-
ные результаты получены [11] для аустенит-
ной стали 304LN. 

Несмотря на возросший интерес к мо-
делированию рекристаллизации с примене-
нием КА и комбинированных моделей, они 
все еще недостаточно широко используются 
для моделирования динамических процессов 
рекристаллизации металлов с объемно-цен-
трированной кубической структурой (ОЦК), 
играющих большую роль в формировании 
кристаллографической текстуры тугоплав-
ких жаропрочных сплавов, например, на 
основе молибдена. Применение комбини-
рованной модели Тейлора и КА может быть 
полезно при оптимизации существующих и 
разработке новых промышленных циклов 
производства полуфабрикатов из молибде-
новых сплавов с заданной кристаллографи-
ческой текстурой. Такой подход позволит 
значительно сократить объем эксперимен-
тальных работ, однако требует верификации 
и калибровки модели.

Настоящая работа направлена на разра-
ботку комбинированной модели, объединя-
ющей модель Тейлора для описания дефор-
мации и модель клеточного автомата для 
рекристаллизации, применительно к сплаву 
ЦМ-2А, а также ее валидации по литератур-
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ным и экспериментальным результатам го-
рячей и холодной прокатки молибденовых 
листов.

1. Материалы и методы исследования 
1.1. Исследованные образцы.
Для исследования процесса формиро-

вания кристаллографической текстуры при 
горячей прокатке рассматривали образцы из 
сплава ЦМ-2А, полученные горячей прокат-
кой исходного образца 0 по двум последова-
тельным схемам деформации: горячая пере-
крестная прокатка при температуре 1600 °C, 
выполненная в два прохода с обжатием 30 
и 28,5%; горячая продольная прокатка при 
температуре 1400 °C с суммарным обжатием 
60%. Кристаллографическая текстура, сня-
тая с нормального направления (НН) пред-
ставлена на рис. 1. 

Для исследования текстуры регистриро-
вали пространственное распределение пло-
скостей {110}, {100} и {112} рентгеновским 
методом наклона на отражениях (220), (200) и 
(112) соответственно. По неполным прямым 
полюсным фигурам (НППФ) {110}, {100} и 
{112} с использованием программного обе-
спечения MTEX восстанавливали функцию 
распределения зерен по ориентациям (ФРО) 
и полные ППФ, для которых рассчитывали 
остроту текстуры.

( )∫= .2 dggfTf

1.2. Методика моделирования пластиче-
ской деформации и рекристаллизации.

Моделирование горячей прокатки с уче-
том рекристаллизационных процессов про-
водилось с использованием программного 
обеспечения с открытым исходным кодом 
MTEX [12]. По алгоритму моделирования 
все этапы термомеханической обработки де-
лились на холодную прокатку с последую-
щим отжигом и горячую прокатку. 

Модель реализована на двумерной сет-
ке размером Nx×Ny с толщиной слоя рав-
ным длине ребра одной ячейки (5 мкм). Для 
большинства расчетов использовалась сетка 
64×64 ячеек в целях обеспечения высокой 
скорости счета, необходимой при подборе 
параметров на стадии первичной верифика-
ции. Для обеспечения статистической значи-
мости получаемых результатов и проверки 
подбираемых параметров, расчет проводил-
ся на сетке 128×128 ячеек. Каждой ячейке 
ставилась в соответствие кристаллографи-
ческая ориентация, задаваемая на основе 
восстановленной по экспериментальной 
текстуре ФРО. Зеренная структура на сетке 
генерировалась методом Вороного и разби-
валась на 200 зерен. 

Рис. 1. Сечения ФРО при φ2 = 45° исходного образца 0, а также образца 1 после перекрестной горячей прокатки 
и образца 2 после последующей продольной горячей прокатки

Fig. 1. ODF sections at φ2 = 45° of the initial sample 0, sample 1 after cross hot rolling and sample 2  
after subsequent longitudinal hot rolling

dg.
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Условия прокатки задавались тензором 
деформации Fǀǀ. При перекрестной прокатке 
проводилось моделирование деформации с 
чередованием тензоров деформации прямой  
Fǀǀ и поперечной F┴ прокатки.
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где εi – степень деформации за проход.
Скорость деформации на всех этапах 

принималась равной ε  =1 с–1, при этом вре-
мя деформации на этапе рассчитывалось как:

ε
ε

=


t

Для описания эволюции кристалло-
графической текстуры при пластической 
деформации поликристаллов применяли 
классический метод Тейлора. Основное 
предположение модели заключалось в том, 
что тензор пластической деформации одина-
ков для всех зерен [13]. 

Согласно [13] величину накопленной де-
формации можно рассчитать, как сумму де-
формации по всем системам скольжения γi:

.Ã ∑γ= i

Смоделированная с использованием ме-
тода Тейлора текстура деформации и соот-
ветствующее распределение накопленных 
деформаций являлись исходными данными 
для дальнейшего моделирования рекристал-
лизации. 

Моделирование рекристаллизации про-
водили с использованием клеточного авто-
мата (КА), основанного на дискретизации 
пространства и времени. Ячейки сетки КА 
характеризуются величиной накопленной 
деформации по всем системам скольжения Г 
и кристаллографической ориентацией. Эво-

люция микроструктуры определяется в рам-
ках стохастической модели, предполагаю-
щей вероятностное образование зародышей 
и их рост [14]. 

При описании процессов динамической 
рекристаллизации часто пользуются параме-
тром Зинера-Холломона Z, который зависит 
от скорости деформации ε  [8]. 

,exp 





ε=

RT
QZ Z

где QZ – энергия активации динамической 
рекристаллизации, 439706 Дж/моль [16]; 
R – универсальная газовая постоянная,  
Дж/(моль·К); T – абсолютная температура, К.

Ускорение процессов зародышеобразо-
вания и роста при горячей прокатке может 
быть учтено введением поправочного коэф-
фициента к функциям образования и роста 
зародыша:

ZДР = BZ p,

где B и p – настроечные коэффициенты.
В разработанной в настоящей работе мо-

дели вероятность зарождения определяет-
ся пропорционально объему VN, в котором 
может появиться зародыш: Pnuc = IVNdt, где  
dt – временной инкремент, с.

Функция I описывается аррениусовской 
зависимостью с учетом критерия дости-
жения критической накопленной деформа-
ции Гfactor, а также параметра, зависящего от 
скорости деформации ZДР. В случае, когда  
ZДР = 1, уравнение описывает зародышеобра-
зование при статической рекристаллизации, 
что позволяет проводить калибровку параме-
тров по экспериментальным кинетическим 
кривым, соответствующим модели JMAK [8, 
15].

I = I0· Гfactor· ZДРexp .ïèñ 





−

RT
Q

Г

RT

RT
Qnuc
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Здесь: I0 – предэкспоненциальный мно-
житель, м–3с–1; Qnuc – энергия активации за-
родышеобразования, Дж/моль;

Так как зародышеобразование при пер-
вичной рекристаллизации может происхо-
дить только в деформированной матрице, 
для активации этого процесса требуется до-
стижение некоторой критической деформа-
ции, которую можно описать в соответствии 
с [7, 16] следующим образом:

Гfactor = Elab

 

,
Ã
Ã

Ã
Ã









+

−
+ baba c

c

 
Гfactor ≥ 0,

где Elab – удельная энергия малоугловых гра-
ниц, Дж/м2; Г и Гc – текущая и критическая 
накопленная деформация; a и b – настроеч-
ные коэффициенты, определяющие чувстви-
тельность начала рекристаллизации к дефор-
мации.

Величина критической степени деформа-
ции для молибденовых сплавов определяет-
ся в соответствии с [16] эмпирической зави-
симостью Гc = 0,0651Z0,00166.

Рост зародыша рекристаллизации в ячей-
ке с координатами i, j рассчитывается как 
вероятность захвата соседней ячейки из 
окрестности Неймана (ni, nj).

,
L

vdtP =

где v – скорость движения границы, м/c; L – 
длина ребра ячейки клеточного автомата, со-
ответствующая пути движения границы, м.

Скорость роста определяется мобильно-
стью границы M и движущей силой pε [7, 16]: 
v = Mpε.

Так как мобильности малоугловых (МУГ) 
и высокоугловых границ (ВУГ) отличаются, 
вводится зависимость от угла разориенти-
ровки θ, а сама мобильность приводится в 
удобной для калибровки форме: 

M = M0· θfactor· ZДРexp .ïèñ 





−

RT
Q

где M0 – предэкспоненциальный множитель, 
м4/(Дж·c).

Различия в мобильности МУГ и ВУГ 
определяется в соответствии с уравнением 
Рида-Шокли [8, 17]:

θfactor=
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где Ehagb – удельная энергия высокоугловых 
границ, Дж/м2, θc – угол, меньше которого 
граница считается малоугловой, в настоящей 
работе принят 15°.

Движущую силу рекристаллизации 
обычно разделяют на два вклада. Первый 
вклад: от разницы накопленных деформаций 
в деформированной матрице Гni,nj и в зароды-
ше Гi,j:

( )
,

2
ÃÃ ,, jinjniCG

p
−

=ε

где C – настроечный коэффициент; G – мо-
дуль сдвига, ГПа.

Этот вклад играет основную роль при 
росте зародышей первичной рекристаллиза-
ции, и становится равным нулю, как только 
один зародыш встречается с другим.

Второй вклад, связанный с кривизной 
поверхности рекристаллизованного зерна, 
начинает влиять на формирование зеренной 
структуры, как правило уже после заверше-
ния первичной рекристаллизации и опреде-
ляет в большей степени процесс собиратель-
ной рекристаллизации. Исходя из того, что 
настоящее исследование направлено на мо-
делирование процесса динамической рекри-
сталлизации, этот вклад в движущую силу не 
учитывается.

ГсГ
aГ aГс

RT
Qg

при

приln

CG(Гni,nj– Гi,j )
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Верификация модели и подбор параме-
тров проводился по результатам, получен-
ным в [18] и [19] для статической рекристал-
лизации. Процесс включал в себя три этапа: 
грубая настройка параметров M0, C и I0 на ос-
нове экспериментальных кинетических кри-
вых, представленных в [18], предварительная 
настройка параметров a и b по результатам 
исследования инкубационного периода ре-
кристаллизации [19], а затем уточнение всех 
пяти полученных параметров для количе-
ственного соответствия JMAK-модели в [18] 
для сплава TZM. 

Первый этап грубой настройки параме-
тров состоял в определении начальных зна-
чений параметров возникновения и роста 
зародышей для последующего уточнения. 
Для соответствия литературным данным 
проводили расчет деформации по модели 
Тейлора до степени 95%, после чего модели-
ровали процесс статической рекристаллиза-
ции при температурах 1300, 1400 и 1450 °C 
в течение 22000 с. Параметры варьировались 
случайным образом, при этом рассчитывали 
степень рекристаллизации по модели (Xm) и 
сравнивали с экспериментальной степенью 
рекристаллизации (Xe) для заданного време-
ни отжига. Целевые значения для различных 
температур и времен отжига представлены  
в табл. 1. 

Количество выполненных итераций – 
100. Лучший набор параметров для дальней-
шей оптимизации выбирался на основе по-
лучения минимальной интегральной ошибки 
при всех трех температурах:

Err = ( ) ( )( ) .,, 2∑∑ −
T t

iimiie tTXtTX

Полученный набор параметров использо-
вался для подбора параметров a и b по дан-
ным о деформации, необходимой для начала 
рекристаллизации чистого молибдена [19]. 
Из результатов указанной статьи сформи-
ровано семь (по одной паре на каждую тем-
пературу) пар величин деформации, соот-
ветствующих состоянию предшествующему 
началу рекристаллизации, и деформаций, 
при которых обнаружены признаки начала 
рекристаллизации. Подбор параметров про-
водился до достижения 90% совпадения при 
100 итерациях. 

Полученные в результате двух этапов 
подбора параметры использовались для тон-
кой настройки модели [18] по критериям 
аналогичным первому этапу. При этом для 
достижения устойчивого решения расчет 
проводили методом градиентного поиска 
до достижения минимальной интегральной 
ошибки Err. Результат моделирования при 
наилучшем совпадении с Err = 6% приведен 
на рис. 2. Оптимальные параметры модели 
приведены в табл. 2.

Таблица 1. Целевые параметры степени рекристаллизации при заданном времени t (Xt) использованные  
при верификации модели [18]

Table 1. Target degree of recrystallization at a given time t (Xt) parameters used in the verification of the model  
[18]

Температура, °C /
Temperature, °C X900 с X3400 s X7200 s X22000 s

1573 – 0,03 0,08 0,18

1673 0,06 0,31 0,55 0,99

1723 0,18 0,74 0,99 –
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Рис. 2. Результат калибровки модели по данным статической рекристаллизации чистого молибдена [18]:  
а – кинетические кривые зависимости степени рекристаллизации (X) от времени отжига (t), полученные при 

моделировании и экспериментальные результаты из литературы (● – для температуры 1300 °C, ▲ – 1400 °C, 
◼ – 1500 °C); б – JMAK-кривые в спрямляющих координатах, построенные по результатам моделирования

Fig. 2. Result of model calibration based on static recrystallization data for pure molybdenum [18]:  
a – kinetic curves of the degree of recrystallization (X) versus annealing time (t), obtained during modeling  
and experimental results from the literature (● – for a temperature of 1300 °C, ▲ – 1400 °C, ◼ – 1500 °C);  

б – JMAK curves in rectifying coordinates, constructed based on the modeling results

Таблица 2. Параметры модели, подобранные в настоящей работе

Table 2. Model parameters selected in this work

Параметр /
Parameter a b I0 M0 C

Значение /
Value 1,33·10–9 3,94·10–9 7,99·1019 2,88·103 3,22·10–10
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Так как с точки зрения модели, представ-
ленной в данной работе, учет динамической 
рекристаллизации реализован вводом пара-
метров, зависящих от Z, то параметры, най-
денные для статической рекристаллизации, в 
процессе расчетов не изменялись. 

Определяющее влияние на текстуру ре-
кристаллизации оказывает процесс зарожде-
ния, а также ориентации зародышей рекри-
сталлизации. В настоящей работе принято 
предположение, что при первичной и ди-
намической рекристаллизации образуются 
зародыши, случайно разориентированные 
относительно деформированной матрицы. 
Так как в процессе динамической рекристал-
лизации происходят образование и рост за-
родышей, а также их деформация, то появля-
ющиеся в процессе горячей прокатки новые 
зародыши могут расти как за счет деформи-
рованной матрицы (это наиболее предпо-
чтительный случай, так как движущая сила 
рекристаллизации выше из-за большей раз-

ницы накопленных деформаций), так и за 
счет возникших ранее зародышей рекристал-
лизации, подвергнутых деформации. 

2. Результаты моделирования

Проведено моделирование перекрестной 
прокатки образца с исходной текстурой, со-
ответствующей образцу 0, и продольной 
прокатки образца с исходной текстурой, со-
ответствующей образцу 1. Полученные ори-
ентационные карты представлены в табл. 3. 
На начальных этапах моделирования горя-
чей прокатки в обоих случаях наблюдается 
появление зародышей рекристаллизации 
на границах зерен с различной ориентаци-
ей. После достижения целевой деформации 
при горячей прокатке на ориентационных 
картах наблюдается образование мелких за-
родышей, а также отдельные нерекристалли-
зованные зерна трех основных ориентаций: 
<001> || НН – красные, <111> || НН – синие, и 
<112> || НН – фиолетовые. 

Таблица 3. Структура горячекатаных листов молибдена, смоделированная для перекрестной и продольной про-
каток, представленная ориентационными картами (деформация представлена в процентах от суммарной дефор-
мации (εmax) на этапе)

Table 3. Structure of hot-rolled molybdenum sheets modeled for cross and longitudinal rolling represented by orientation 
maps (the deformation is presented as a percentage of the total deformation (εmax) at the stage)
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Кристаллографическая текстура образ-
цов 1 и 2, полученная моделированием пред-
ставлена компонентами <100> || НН и сла-
бой компонентой <111> || НН. Для образца 1 
ошибка совпадения ФРО составила 22%, для 
образца 2 – 21%, при этом наблюдается ка-
чественное совпадение смоделированных и 
экспериментальных ФРО. В смоделирован-
ной структуре наблюдается присутствие зе-
рен с ориентацией {001}<100>, хотя их доля 
меньше, чем в экспериментальных образцах. 
Можно отметить, что в модели для образ-
ца 2 наблюдается ослабление компоненты  
<111> || НН, по сравнению с образцом 1, что 
также совпадает с экспериментальными ре-
зультатами. 

Экспериментальный образец 2 (рис 3, б) 
характеризуется присутствием компоненты 

{110} <110>–<001>, которая наблюдается 
при горячей прокатке других ОЦК метал-
лов (например, Fe [20]), и обычно связана с 
высокими касательными напряжениями на 
поверхности образца , не учитываемыми в 
рамках используемой модели. В образце 1  
(рис. 3, a) данная компонента не наблюдает-
ся, что связано с применением перекрестной 
схемы прокатки, приводящей к снижению 
касательных напряжений. При этом в об-
разце 1 сохраняется компонента <111>||НН, 
что свидетельствует о более равномерном 
распределении деформации и пониженном 
накоплении энергии в зернах данной ориен-
тации по сравнению с продольной прокаткой 
(образец 2), после которой данная компонен-
та полностью исчезает.

Рис. 3. Экспериментальные (а, б) и рассчитанные по модели (в, г) сечения ФРО  
при φ2 = 45° для образцов 1 (а, в) и 2 (б, г)

Fig. 3. Experimental (а, б) and model-calculated (в, г) ODF sections  
at φ2 = 45° for samples 1 (а, в) and 2 (б, г)

           а                                            б

           в                                            г
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3. Обсуждение результатов

Согласно результатам моделирования 
ГП, в процессе деформации скольжение при-
водит к переориентации зерен в сторону ком-
поненты <111> || НН, при этом зерна с ори-
ентацией {001}<110> почти не подвержены 
деформации и не изменяют ее в процессе 
прокатки. Из-за подавления скольжения та-
кие зерна вовлекаются в процесс динамиче-
ской рекристаллизации позднее, чем осталь-
ные, и вероятность возникновения и роста 
зародышей в них меньше. Это объясняет 
сохранение этой текстурной компоненты на 
протяжении всего процесса деформации. 
Зерна с ориентацией <111> || НН испыты-
вают при прокатке большие деформации, 
вследствие чего чаще становятся центрами 
рекристаллизации, и характеризуются высо-
кой движущей силой  при росте зародышей. 
Поэтому в процессе ГП происходит ослабле-
ние текстурной компоненты <111> || НН. 

Ориентационные карты поверхности ли-
ста (табл. 3) демонстрируют, что при малых 
степенях деформации на границах исходных 
зерен наблюдается формирование зароды-
шей рекристаллизации. При этом зародыши 
рекристаллизации, образующиеся на грани-
цах исходных зерен, приобретают ориента-
цию, отличную от каждого из своих соседей, 
что определяет высокую мобильность их гра-
ниц. Одновременно с этим наблюдается пре-
имущественный рост зерен с пониженной 
накопленной деформацией за счет большей 
движущей силы рекристаллизации на их гра-
ницах с высокодеформированной матрицей, 
сопровождающийся усилением компоненты 
<001> || НН. На более позднем этапе ГП этот 
процесс замедляется в связи с уменьшени-
ем движущей силы роста границ (средняя 
деформация Г не возрастает), а также об-
разованием на границах зерен зародышей, 
тормозящих рост слабодеформированных 
зерен. Таким образом, зеренная структура 
после моделирования представлена мелкими 
зародышами рекристаллизации и нерекри-
сталлизованными исходными зернами. 

Наблюдаемое при моделировании 
формирование компоненты {001}<100>  
(рис. 3, в, г) может быть связано с селек-
тивным ростом случайно ориентированных 
зародышей, возникающих в окрестностях 
зерен с ориентацией {001}<110>. Такой 
рост возможен при наличии высокоугловых 
границ и низкой скорости накопления де-
формации, что реализуется для ориентаций 
<001>||НН. Таким сочетанием характери-
стик могут обладать зерна с ориентацией  
<001> || НН, в которых активизация скольже-
ния повышается при отклонении <110> от на-
правления прокатки, но в то же время увели-
чивается угол разориентации с {001}<110> 
и повышается мобильность границ. Тем не 
менее количественное воспроизведение экс-
периментальной текстуры (рис. 3, а, б) за-
труднено из-за отсутствия в модели механиз-
мов собирательного роста и избирательного 
роста путем миграции специальных границ, 
реализующихся при горячей прокатке и по-
следующем охлаждении [21].

Следует отметить, что разработанная мо-
дель направлена на воспроизведение основ-
ных тенденций текстурообразования и ме-
ханизмов динамической рекристаллизации, 
тогда как количественные расхождения мо-
гут быть обусловлены отсутствием в модели 
механизмов собирательного роста и учета 
специальных границ и требуют более точной 
настройки параметров модели динамической 
рекристаллизации по экспериментальным 
кривым напряжения-деформации для темпе-
ратурного интервала 1400–1600 °C.

Выводы

1. Разработана комбинированная модель 
Тейлора и клеточного автомата рекристал-
лизации, которая объединяет предсказание 
кристаллографической текстуры при пла-
стической деформации с моделированием 
динамической рекристаллизации. Модель 
учитывает появление зародышей рекристал-
лизации на границах зерен и их рост за счет 
деформированной матрицы, позволяя вос-
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производить основные закономерности фор-
мирования текстур при холодной и горячей 
прокатке и адекватно воспроизводит основ-
ные тенденции формирования текстур и ди-
намической рекристаллизации.

2. Параметры модели откалиброваны по 
литературным данным статической рекри-
сталлизации [18, 19]. Верификация показала 
хорошее соответствие рассчитанных по раз-
работанной модели и экспериментальных 
кинетических кривых, при котором ошибка 
составила 6%. 

3. Результаты моделирования горячей 
прокатки показали, что на ранних стадиях 
деформации зародыши рекристаллизации 
формируются на границах исходных зерен, 
причем они приобретают ориентации, от-
личные от соседних зерен, что обеспечивает 
высокую мобильность их границ. При этом 
зерна с ориентацией <001> || НН (нормаль-
ное направление в листе) почти не деформи-
руются и вовлекаются в процесс рекристал-
лизации позднее, что объясняет сохранение 
этой компоненты на протяжении всей де-
формации. Зерна <111> || НН характеризу-
ются более высокой энергией деформации в 
силу накопления дислокаций и чаще стано-
вятся центрами рекристаллизации, что при-
водит к ослаблению этой компоненты при 
горячей прокатке. Формирование компонен-
ты {001}<100> в рассчитанной структуре 
объясняется селективным ростом случайно 
ориентированных зародышей за счет  зерен 
с ориентацией {001}<110>, обусловленным 
высокой мобильностью границ и низкой ско-
ростью накопления деформации. 
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