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ВВЕДЕНИЕ
Размер зерна является важным фактором,

определяющим механические свойства сталей
[1–5]. Его необходимо тщательно контролировать
при проведении операций горячей деформации
(например, горячей прокатки) и термической обра-
ботки. Размер аустенитного зерна, образовавшего-
ся в процессе выдержки под прокатку, влияет на
протекание фазовых и структурных превращений
при последующей горячей деформации. Размер
аустенитного зерна, сформировавшегося в ре-
зультате термической или термомеханической
обработки, обеспечивает начальное условие для
последующего фазового превращения при охла-
ждении и, таким образом, влияет на конечную
микроструктуру и результирующие механические
свойства. Например, увеличение размера аусте-
нитного зерна сдвигает диаграмму превращения
при непрерывном охлаждении в сторону увеличе-
ния времени реакции, тем самым повышая возмож-
ность образования бейнита и мартенсита [6–8].

Легирование сталей сильными карбонитридо-
образующими элементами, такими как ниобий,
титан, ванадий или алюминий, приводит к фор-
мированию в стали дисперсных выделений, сдер-
живающих рост аустенитных зерен при горячей
прокатке, сварке или термической обработке [9–12].

В последние годы был сделан ряд попыток раз-
работать модель, описывающую рост зерна при
аустенитизации в сталях, содержащих дисперс-

ные выделения [11, 13, 14]. Однако в этих работах
используются очень упрощенные модели для
описания эволюции выделений при аустенитиза-
ции, что является существенным недостатком,
так как часто именно кинетика эволюции выде-
лений вторых фаз является основным фактором,
определяющим скорость роста зерна.

В настоящей работе представлена модель для
прогнозирования роста зерна при аустенитиза-
ции, которая включает в качестве составной ча-
сти описание эволюции карбонитридных частиц,
основанное на подходе, предложенном нами ра-
нее [15]. Разработанная модель ориентирована на
малоуглеродистые низколегированные стали с
карбонитридным упрочнением.

ПОСТРОЕНИЕ МОДЕЛИ

Разработанная модель состоит из двух частей:
одна описывает рост зерен при аустенитизации, а
вторая – эволюцию карбонитридных выделений
в процессе аустенитизации.

Модель роста зерен во многом аналогична мо-
делям, использовавшимся в работах [13, 14].

Движущая сила роста зерен определяется вы-
ражением [16, 17]:

(1)γ= α ,dP
D
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где  – средний диаметр зерна, γ – энергия гра-
ницы зерна, принимаемая равной 0.5 Дж м–2 [18],
α – безразмерная геометрическая постоянная.
Для трехмерного роста зерен, исследованного в
настоящей работе, α = 4 [19].

Частицы второй фазы, присутствующие в мат-
рице, тормозят рост аустенитного зерна. Эти вы-
деления закрепляют границы аустенитных зерен,
замедляя или даже полностью тормозя их движе-
ние при термической обработке. Закрепляющая
сила определяется объемной долей частиц (f) и их
размером (средним радиусом частиц R). Сила,
действующая на границу зерна со стороны частиц
второй фазы, выражается как [20]

(2)

где β – безразмерная константа. Согласно [21],
β = 12.

Аналогично тому, как это было сделано в на-
шей работе [22], для оценки тормозящей силы
выделений вместо отношения f/R в уравнении (2)
используем выражение

(3)

где fi и Ri – объемная доля и размер частиц i-го
размерного интервала.

С учетом этого выражение (2) для тормозящей
силы приобретает вид:

(4)

Скорость движения границы зерна может быть
выражена следующим образом:

(5)

где M – подвижность границы зерна.
Температурная зависимость подвижности вы-

ражается аррениусовским соотношением:

(6)

где  – газовая постоянная.

Согласно [11] предэкспоненциальный множи-
тель, M0 равен 120 м4/(Дж с), а энергия актива-
ции, Q, принимается равной 350 кДж/моль.

Скорость движения границы зерна также мо-
жет быть выражена как

(7)
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Объединив выражения (4)–(7), получим диф-
ференциальное уравнение, описывающее рост
зерен:

(8)

При описании эволюции выделений предпо-
лагалось, что выделения имеют сферическую
форму и постоянный состав, на межфазных гра-
ницах устанавливается локальное термодинами-
ческое равновесие, и массоперенос контролируется
объемной диффузией в матрице. При этом учиты-
валась возможность образования и одновременной
эволюции нескольких избыточных фаз.

Метод расчета основан на использовании при-
ближения среднего поля. В этом случае скорость
роста (или растворения) частиц каждого размер-
ного класса и состава рассчитывается с учётом
диффузионного взаимодействия между частицей
и ее средним окружением. Для этого вокруг каж-
дой частицы строятся виртуальные полевые ячей-
ки, внутри которых на основе решения системы
диффузионных уравнений и определяются кон-
центрационные профили легирующих элементов
(диффузионные поля). При этом предполагается,
что концентрации компонентов на границах всех
полевых ячеек одинаковы:

(9)

Здесь  – концентрация i-го компонента в
аустенитной матрице ячейки, связанной с части-
цей фазы f l-го размерного интервала;  – кон-
центрация i-го компонента в матрице на грани-
цах полевых ячеек, r – пространственная коорди-
ната,  – радиус полевой ячейки, связанной с
частицей фазы f l-го размерного интервала.

Обмен веществом между частицами происхо-
дит через стенки полевых ячеек.

Предполагалось, что размеры полевых ячеек
связаны с размером частиц следующим образом:

(10)

где  – объемная доля карбонитридной фазы f.
При нахождении распределений концентра-

ций элементов в полевых ячейках использовалось
приближение квазистационарного поля. В этом
случае система уравнений диффузии, описываю-
щих потоки вещества в ячейке, связанной с части-
цей фазы f l-го размерного интервала, для (N + 1)-
компонентной системы имеет вид
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где  – парциальные коэффициенты взаимной

диффузии в матрице:  – константа для
i-го элемента в ячейке l-го размерного интервала
для выделений фазы f, r – пространственная ко-
ордината.

Концентрации компонентов на межфазных
границах должны удовлетворять условиям ло-
кального равновесия и баланса масс. Для случая
карбидных или нитридных выделений постоян-
ного состава MXn условия равновесия между ча-
стицей l-го размерного интервала и матрицей с
поправкой на кривизну межфазной границы име-
ют вид:

(12)

где   – химические потенциалы карбидо-
или нитридообразующего элемента и углерода
или азота в матрице на границе с частицей соот-
ветствующей фазы l-го размерного интервала; σ –
удельная поверхностная энергия межфазной гра-
ницы;  и  – энергия Гиббса и объем од-
ной формульной единицы MXn.

Для описания термодинамических свойств
аустенита использовалась модель Хиллерта–Стаф-
фонссона, обобщенная Сандманом и Агреном в
работах [23, 24].

Условия баланса масс на межфазной границе
для выделений фазы f l-го размерного интервала
имеют вид:

(13)

где  и  – средние атомные объемы аустенит-

ной матрицы и избыточных фаз;  – концен-
трация i-го элемента в фазе f;  – концентра-
ция i-го элемента в аустенитной матрице на гра-
нице с частицами фазы f l-го размерного
интервала.

В рассматриваемом случае система уравнений,
которым должны удовлетворять распределения
концентраций компонентов в полевых ячейках и
скорости движения межфазных границ, должна
быть дополнена условием сохранения массы.
Условие сохранения массы учитывает, что, если
средние концентрации элементов в матрице яв-
ляются функциями времени, то и объемная доля
избыточной фазы также является функцией вре-
мени. Условие сохранения массы имеет вид (для
каждого элемента системы i):

(14)
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где  – мольные доли избыточных фаз,  –
средние концентрации компонентов в аустенит-
ной матрице, рассчитанные по концентрацион-
ному профилю в полевых ячейках,  – концен-
трации компонентов в сплаве.

Для нахождения распределений концентра-
ций элементов в ячейках используется метод ко-
нечных разностей. При этом непрерывные рас-
пределения концентраций компонентов заменя-
ются сеточными функциями, определенными в
дискретных узлах пространственной сетки.

Предполагалось, что зарождение частиц кар-
бонитридных фаз происходит на дислокациях. В
этом случае для описания скорости зарождения
выделений использовался подход, развитый в ра-
ботах [25, 26].

Порядок расчета эволюции выделений был
следующим:

1. Расчет размеров полевых ячеек, связанных с
частицами всех избыточных фаз и разных размер-
ных интервалов;

2. Построение пространственных сеток в поле-
вых ячейках для всех фаз и всех размерных интер-
валов;

3. Расчет концентраций элементов на грани-
цах ячеек, соответствующих условиям локально-
го термодинамического равновесия, баланса масс
и сохранения массы;

4. Расчет распределений концентраций ком-
понентов в ячейках и скоростей движения меж-
фазных границ для частиц всех избыточных фаз
всех размерных интервалов;

5. Расчет распределений частиц по размерам и
объемных долей для всех избыточных фаз на но-
вом временном шаге без учета образования новых
зародышевых центров;

6. Расчет скоростей зарождения выделений
для всех избыточных фаз;

7. Расчет распределений частиц по размерам и
объемных долей для всех избыточных фаз на новом
временном шаге с учетом процессов зарождения.

Более подробно методика расчета эволюции
выделений описана в работе [15]. Необходимые
для расчетов термодинамические параметры и
коэффициенты диффузии приведены в работах
[27–29].

При моделировании эволюции выделений и
роста аустенитного зерна исходными данными
являлись распределения выделений по размерам,
их объемная доля и исходный средний размер
аустенитных зерен.

Для расчетов использовалась пошаговая про-
цедура. На каждом временном шаге выполнялись
следующие операции:

α f
γ

iX

0
iX
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1. Рассчитывалось состояние ансамбля выде-
лений (их объемные доли и распределение по раз-
мерам) на данном временном шаге;

2. Рассчитывалась движущая сила роста зерен
и тормозящая сила со стороны выделений;

3. Вычислялась скорость роста зерен и, соот-
ветственно, их средний размер на следующем
временном шаге.

Найденные значения среднего размера зерен,
объемных долей и распределения по размерам
выделений служили исходными данными для
расчетов на новом временном шаге.

ТЕСТИРОВАНИЕ 
РАЗРАБОТАННОЙ МОДЕЛИ РОСТА ЗЕРНА 

ПРИ АУСТЕНИТИЗАЦИИ

Для проверки возможностей прогнозирования
изменения размера аустенитного зерна при высо-
котемпературной деформации с помощью пред-
ложенного алгоритма было выполнено сравнение
результатов расчетов с данными эксперименталь-
ных исследований, выполненных в работах
[13, 14]. В обоих статьях исследовали малоуглеро-
дистые стали, легированные Nb и Ti.

В работе [13] исследовали рост аустенитного
зерна при отжиге стали Х80, химический состав
которой приведен в табл. 1. Исследования были
проведены для температурного диапазона 950–
1250°С.

Полученные по данным в работе [13] экспери-
ментальные зависимости среднего размера аусте-
нитного зерна от времени отжига представлены
на рис. 1.

В исходном состоянии в исследуемой стали
присутствовали две карбонитридные фазы: фаза
близкая по составу к нитриду титана и фаза близ-
кая по составу к карбиду ниобия. В работе [13] вы-
полнена оценка исходного состояния ансамблей
TiN и NbC. Но мы несколько уточнили оценку
исходного размера частиц TiN, выполненную
Мааликяном и др. [13], учтя, что при нагреве в
аустенитную область часть нитридов титана мо-
жет раствориться, и их размеры изменятся.

Из рис. 1 видно, что после выдержки при тем-
пературе 1250°С в течение 50–100 с быстрый рост
размера зерна прекращается. Это свидетельствует
о том, что зерна к этому моменту достигают раз-
мера, который контролируется присутствующи-
ми выделениями. Размер зерен к этому моменту
достигает значения ~50 мкм.

Расчет показывает, что частицы карбида нио-
бия при температуре 1250°С растворяются в тече-
ние нескольких секунд. Следовательно, сдержи-
вать рост зерна при этой температуре могут толь-
ко нитриды титана, основная часть которых
останется нерастворенной.

Согласно [21] в этом случае размер зерна свя-
зан с радиусом и объемной долей выделений сле-
дующими соотношением:

(15)

Наш алгоритм оперирует не со средним значе-
нием, а с ансамблем частиц с некоторым распре-
делением по размерам. Поэтому выражение (15)
приобретает вид

(16)

На основании термодинамических расчетов
можно оценить, что равновесная объемная доля
TiN при 1250°С составляет 0.000201. С учетом это-
го, используя выражение (16) и предполагая, что
размеры частиц распределены согласно нормаль-
ному распределению шириной ~5 нм (аналогич-
но приведённому в [13] распределению частиц
TiN), можно оценить, что средний размер TiN
при этой температуре равен ~28.5 нм. 

В работе [13] была определена объемная доля
TiN в исходном состоянии – 0.00022. При нагреве
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Таблица 1. Химический состав стали Х80, исследован-
ной в работе [13] (мас. %)

C Mn Nb Ti N Mo Fe

0.06 1.65 0.034 0.012 0.005 0.24 Осн.

Рис. 1. Изменение размера аустенитного зерна в про-
цессе отжига: по данным [13] – штриховые линии;
расчетные зависимости на основе алгоритма, пред-
ложенного в настоящей работе, – сплошные ли-
нии; символы – результаты металлографических
измерений.
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до 1250°С часть нитридов растворяется, и сред-
ний размер частиц этой фазы немного уменьша-
ется. Расчет показывает, что выдержки при
1250°С в течение 50–100 с достаточно, чтобы объ-
емная доля TiN практически достигла равновесно-
го значения. Для того, чтобы средний радиус выде-
лений к этому времени достиг значения 28.5 нм, ис-
ходный средний радиус должен составлять 29.5 нм.

Таким образом, при расчетах предполагалось,
что в исходном состоянии нитриды титана имеют
средний размер 29.5 нм, и их размеры распределе-
ны по нормальному закону шириной 5 нм, а их
объемная доля равна 0.00022.

Остальные необходимые для расчетов пара-
метры были непосредственно взяты из работы
[13]. Исходный средний размер зерен аустенита
был равен 3.5 мкм. В исходном состоянии присут-
ствовали частицы карбида ниобия двух фракций:
мелкие, имевшие средний размер 3.5 нм, объем-
ная доля которых составляла 1.0 × 10–4 и крупные
со средним размером 24 нм и объемной долей
2.8 × 10–4. Ширина распределения мелких частиц
NbС задавалась 2 нм, крупных – 8 нм.

Сравнение приведённых на рис. 1 экспери-
ментальных и расчетных зависимостей размера
аустенитного зерна от времени отжига показыва-
ет, что они хорошо согласуются.

Рост зерна при аустенитизации также исследо-
вали в работе [14]. Исследования проводили на
стали Х70, химический состав которой представ-
лен в табл. 2. Исследования были проведены для
температурного диапазона 950–1350°С.

Как и в ранее рассмотренной стали в данной
стали в исходном состоянии присутствовали две
карбонитридные фазы: фаза близкая по составу к
нитриду титана, и фаза, близкая по составу к кар-
биду ниобия.

В работе [14] выполнена оценка исходного со-
стояния ансамблей TiN и NbC. Но, аналогично
тому, как это было сделано для расчетов при срав-
нении с [13], мы уточнили оценку исходного раз-
мера частиц TiN, выполненную в [14].

Объемная доля нитридов титана в исходном
состоянии была задана соответствующей макси-
мальному связыванию Ti и N – 2.5 × 10–4. Сред-
ний радиус выделений этой фазы был оценен так-
же, как для ранее рассмотренной стали. Он соста-
вил 26.5 нм. Предполагалось, что размеры частиц
TiN распределены по нормальному закону с ши-
риной распределения 5 нм.

В исходном состоянии присутствовали карби-
ды ниобия двух фракций: крупные и дисперсные.
В работе [14] были определены объемные доли,
средние размеры и распределения частиц по раз-
мерам для карбидов ниобия обеих фракций.

Объемная доля крупных частиц NbC составля-
ла 2.6 × 10–4, средний радиус частиц – 31 нм, ши-
рина распределения – 5 нм. Объемная доля мел-
ких выделений NbC составляла 1.6 × 10–4, сред-
ний радиус частиц – 3.5 нм, ширина
распределения – 2 нм.

На рис. 2 приведены построенные по данным,
приведенным в [14], экспериментальные зависи-
мости изменения среднего размера аустенитных
зерен в рассматриваемой стали в процессе отжига
при температурах 950–1350°С, а также расчетные
зависимости, построенные на основе предложен-
ного в настоящей работе алгоритма.

Видно, что при всех температурах, кроме тем-
пературы 1350°C, наблюдается хорошее согласие
расчетов и эксперимента. Аномальное расхожде-
ние для температуры 1350°С довольно трудно
объяснить. Возможно, это объясняется образова-
нием в некоторых объемах образца δ-феррита,
диффузия в котором протекает значительно
быстрее, чем в аустените. Этого можно ожидать
вследствие δ-стабилизирующего влияния Nb при
наличии некоторой неоднородности по составу.

Таким образом, в обеих сталях в большинстве
случаев наблюдается хорошее согласие расчетов с

Рис. 2. Изменение размера аустенитного зерна в про-
цессе отжига: по данным [14] – пунктирные линии и
символы; расчетные зависимости на основе алгорит-
ма, предложенного в настоящей работе, – сплошные
линии.
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Таблица 2. Химический состав стали Х70, исследован-
ной в работе [14] (мас. %)

C Mn V Nb Ti N Mo Si Fe

0.0878 1.61 0.0013 0.0363 0.018 0.0038 0.009 0.3035 Осн.
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экспериментом. Небольшие различия результа-
тов расчетов и эксперимента можно объяснить
небольшой погрешностью определения объем-
ных долей и размеров частиц в исходном состоя-
нии в работах [13, 14].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Представлена модель, описывающая рост

аустенитного зерна в низколегированных сталях,
содержащих дисперсные выделения, которые мо-
гут тормозить этот рост. Разработанная модель
состоит из двух частей: роста зерна и эволюции
выделений.

Модель позволяет учитывать: конечную объ-
емную долю выделений вторых фаз, возможность
зарождения новых частиц вторых фаз, диффузи-
онное взаимодействие элементов в твердом рас-
творе, наличие в аустенитной матрице выделений
разного состава и сдерживание роста аустенитно-
го зерна карбонитридными выделениями.

Осуществлена программная реализация разра-
ботанного алгоритма и проведено сравнение ре-
зультатов расчетов с экспериментальными дан-
ными, имеющимися в литературе. Проведенное
сравнение показало хорошее согласие результа-
тов расчетов с экспериментом.
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