
ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ, 2019, том 120, № 12, с. 1335–1344

1335

ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРНОГО СОСТОЯНИЯ
ВЫСОКОПРОЧНОЙ НИЗКОЛЕГИРОВАННОЙ СТАЛИ

ПРИ ГОРЯЧЕЙ ПРОКАТКЕ И КОНТРОЛИРУЕМОМ ОХЛАЖДЕНИИ
© 2019 г.   В. Н. Урцевa, В. Л. Корниловb, А. В. Шмаковa, М. Л. Красновb, П. А. Стекановb,

С. И. Платовc, Е. Д. Мокшинa, Н. В. Урцевa, В. М. Счастливцевe,
И. К. Разумовd, e, Ю. Н. Горностыревd, e, *

aООО “Аусферр”, Ломоносова, 11/1, Магнитогорск, 455000 Россия
bПАО Магнитогорский металлургический комбинат, Кирова, 93, Магнитогорск, 455000 Россия

cМагнитогорский государственный технический университет им. Г.И. Носова,
Ленина, 38, Магнитогорск, 455000 Россия

dООО “Институт квантового материаловедения”, Конструкторов, 5, Екатеринбург, 620010 Россия
eИнститут физики металлов им. М.Н. Михеева УрО РАН, С. Ковалевской, 18, Екатеринбург, 620108 Россия

*e-mail: yug@imp.uran.ru
Поступила в редакцию 06.05.2019 г.

После доработки 21.05.2019 г.
Принята к публикации 26.06.2019 г.

Представлен обзор современных результатов теоретического и экспериментального изучения осо-
бенностей структуры, формирующейся в высокопрочной низколегированной стали в процессе го-
рячей прокатки и определяющей ее свойства. Рассматриваются существующие представления о фи-
зических процессах, развивающихся на различных стадиях термомеханической обработки в зависи-
мости от температурно-скоростных режимов и химического состава стали. Особое внимание
уделяется тем проблемам формирования структурного состояния, которые продолжают оставаться
дискуссионными. Обсуждается использование методов моделирования различного масштабного
уровня для решения задач управления структурообразованием на всех стадиях процесса термомеха-
нической обработки.
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1. ВВЕДЕНИЕ
Эффективность современных магистральных

трубопроводов обеспечивается использованием по-
вышенных рабочих давлений, что требует примене-
ния сталей классов К60(Х70), К65(Х80) с высоки-
ми показателями прочности, ударной вязкости,
хладостойкости и свариваемости. Достижение та-
ких характеристик обеспечивается реализацией
дисперсной ферритно-бейнитной микрострукту-
ры, для получения которой применяется совре-
менная технология термомеханической обработки
(ТМО), сочетающая контролируемую прокатку с
ускоренным охлаждением (КП + УО) [1–5]. Наи-
более важной задачей совершенствования процес-
са производства трубной стали является определе-
ние ключевых параметров, которые при данном хи-
мическом составе обеспечивают целенаправленное
формирование фазового и структурного состояния,
необходимого для достижения требуемого ком-
плекса свойств.

Современные технологии производства труб-
ных сталей классов К60–К65 являются сложны-
ми и наукоемкими. Они должны обеспечивать
управление структурообразованием на всех ста-
диях прокатки. Высокая конструктивная проч-
ность достигается за счет чистоты сталей по при-
месям и газам, отсутствия перлита, малого разме-
ра структурных составляющих и оптимального
сочетания всех доступных механизмов упрочне-
ния [1, 6–9]. Поэтому глубокое понимание меха-
низмов формирования структуры стали при тер-
момеханической обработке имеет важное прак-
тическое значение.

Образующееся в результате прокатки структур-
ное состояние определяется процессами, включа-
ющими измельчение аустенитного и ферритного
зерна за счет применения КП, образование выде-
лений карбонитридных фаз и осуществление рас-
пада значительной части аустенита в интервале
температур бейнитного превращения. Управление
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этими процессами осуществляется на различных
этапах ТМО (рис. 1), включающих (I) нагрев до
температуры прокатки, стадии (II) черновой и
(IV) чистовой горячей прокатки, разделенные
междеформационной паузой (III), и (V) ускорен-
ное охлаждение с последующей смоткой.

Проблема формирования структурного состоя-
ния в процессе КП + УО неоднократно обсужда-
лась в литературе [1–10] и продолжает привлекать
значительное внимание. В настоящей работе дает-
ся краткий обзор существующих представлений о
физических процессах, протекающих в металле
при его прохождении по линии толстолистового
стана (ТЛС), определяющих формирование струк-
турного состояния в трубной стали, а также факто-
рах, играющих ключевую роль в его достижении. В
настоящее время установлены основные процес-
сы, действующие на различных стадиях ТМО.
Тем не менее ряд вопросов, касающихся выбора
химического состава и режимов ТМО, остаются
по-прежнему предметом дискуссий. Именно на
них мы сосредоточим здесь основное внимание.

2. НАГРЕВ ПЕРЕД ПРОКАТКОЙ
Низколегированные стали класса прочно-

сти К60–К65 содержат менее 0.08 мас. % C,
1.0–1.8 мас. % Mn, микролегирующие элементы
Nb, V, Ti, а также Cu, Ni (с суммарным содержа-
нием не более 0.5 мас. %), и Mo, B (для более де-
тальной информации см. [9]).

Нагрев слябов до температуры прокатки яв-
ляется одним из важных технологических эта-

пов, обеспечивающих формирование структуры
и комплекса свойств стали. При нагреве проис-
ходит α–γ-превращение, а при последующей
выдержке – рост аустенитного зерна (достигаемый
размер зерна обычно составляет 100–200 мкм и
~20 мкм в стали, упрочненной выделениями TiN).
В процессе нагрева необходимо обеспечить рас-
творение карбонитридов легирующих элементов
(Nb, V), сформировавшихся на предшествую-
щих этапах технологического процесса. Их по-
следующее контролируемое выделение на опре-
деленной стадии ТМО играет ключевую роль в
получении требуемого структурного состояния,
обеспечивающего высокие потребительские свой-
ства стали.

Частицы TiN начинают растворяться при тем-
пературах, превышающих 1250°С, что приводит к
укрупнению структуры аустенита. Стремление по-
лучить мелкое зерно и повышенные вязкие свой-
ства проката привело к необходимости снижения
температуры нагрева слябов. Малые добавки Ti
более эффективны для торможения роста аусте-
нитного зерна, чем микролегирование Nb. В тоже
время одновременное введение в сталь титана и
ниобия может привести к более интенсивному ро-
сту зерна, чем в стали микролегированной только
титаном, что обычно связывают с формированием
комплексных карбонитридов TiNb(C, N), имею-
щих большую растворимость в аустените в срав-
нении с TiN [11].

В настоящее время границы растворимости
карбонитридов установлены с достаточной на-
дежностью (см. [3, 6, 11]), однако кинетика этого
процесса остается плохо изученной [12]. Рентге-
новские методы исследования не позволяют об-
наружить наноразмерные выделения, объемная
доля которых не превышает 0.1%. Для получения
надежной информации о карбонитридных фазах
необходимо использовать синхротронное излуче-
ние [13], либо применять методы термодинами-
ческого [14] или атомистического [15, 16] модели-
рования.

Описание эволюции бинарных и трехкомпо-
нентных включений Nb(CN), Ti(CN) и AlN в рам-
ках подхода, основанного на анализе скорости рас-
сеяния энергии Гиббса [17, 18], было реализовано в
[19, 20]. Более последовательное рассмотрение, в
котором скорость роста или растворения выделе-
ния определяется через диффузионное взаимодей-
ствие между частицей и ее окружением (приближе-
ние среднего поля), было предложено в [11, 21]. Ис-
пользование современных методов теоретической
термодинамики позволяет с высокой надежно-
стью прогнозировать фазовое и структурное со-
стояние, формирующееся в процессе нагрева пе-
ред прокаткой (рис. 2).

Рис. 1. Стадии термомеханической обработки на ли-
нии толстолистового стана ТЛС 5000: I – нагрев (5–7 ч),
II – черновая горячая прокатка (~2 мин), III – межде-
формационная пауза (10–12 мин), IV – чистовая го-
рячая прокатка (~2 мин), V – ускоренное охлаждение
(~1.5 мин).
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3. ПРОЦЕССЫ, ПРОТЕКАЮЩИЕ
ПРИ ГОРЯЧЕЙ ДЕФОРМАЦИИ

Главными задачами, решение которых осу-
ществляется в процессе ТМО, являются изменение
формы заготовки, а также формирование опреде-
ленной микроструктуры, обеспечивающей требуе-
мые свойства стали. Горячая деформация включает
стадии черновой и чистовой прокатки (см. рис. 1),
разделенные относительно продолжительной меж-
деформационной паузой (10–12 мин на ТЛС 5000),
на которой температура заготовки понижается при-
мерно на 200°С.

В условиях многопроходной горячей прокатки
(при температурах, выше температуры начала ре-
кристаллизации Trx) формирование микрострук-
туры определяется конкуренцией протекающих
параллельно процессов увеличения плотности
дислокаций (наклеп) и статического или динами-
ческого возврата, что приводит к образованию суб-
границ в аустенитных зернах [7, 23], а при доста-
точно интенсивной деформации – к статической
или динамической рекристаллизации [7, 24].

Динамический возврат (ДВ) реализуется в
процессе деформации путем перераспределения
накопленных дислокаций и формирования ячеи-
стой субструктуры. Препятствиями для развития
ДВ выступают высокодисперсные частицы вто-
рых фаз [25]. Динамическая рекристаллизация
(ДР) развивается по достижении критической
полной деформации εc [24, 26] путем зарождения и
роста новых зерен и часто является нежелательным
процессом, приводящим к разупрочнению матери-
ала. С другой стороны, ДР позволяет уменьшить
размер зерен, способствуя улучшению эксплуата-
ционных свойств.

Начало ДР обычно регистрируется по точке
перегиба на кривых “напряжение–деформация”
(σ–ε) [27]. Развитию ДР, в общем случае, препят-

ствует динамический возврат [28], так что пере-
ключение механизмов ДВ → ДР реализуется при
уменьшении параметра Холломона–Зинера [24]

(1)

ниже критического значения, что может быть
обеспечено снижением скорости пластической
деформации  либо повышением температуры
T (здесь Qdef – энергия активации деформации, R –
газовая постоянная). При больших Z единственным
механизмом разупрочнения материала остается ди-
намический возврат.

Оценим возможность протекания динамиче-
ской рекристаллизации при прокатке на TЛC
5000 ПАО ММК. Величина деформации на ста-
дии чистовой прокатки достигает 15% (за один про-
ход), при этом скорость деформации  ≈ 1–3 с–1, а
энергия активации Qdef ≈ 390 кДж/моль [24], так
что при температуре чистовой прокатки параметр
Холломона–Зинера составляет Z = 0.5– 1.5 × 1015.
Таким образом, даже в отсутствие частиц дис-
персных фаз, тормозящих развитие рекристалли-
зации, параметры ТЛС 5000 не обеспечивают вы-
полнение условий, необходимых для протекания
полной ДР в процессе горячей прокатки (рис. 3).
В тоже время может реализоваться частичная ДР.

Действительно, согласно [24], объемная доля ре-
кристаллизованного материала Xd в процессе ДР:

(2)

где k и β – параметры, зависящие от состава стали
и условий деформирования (скорости деформа-
ции и температуры) [24], ε, εс, εp – полная, крити-

( )= ε�pl defехрZ Q RT

ε�pl,

ε�pl

  ε − ε= − −β  ε   

c

p

1 exp ,
k

dX

Рис. 2. Прогнозируемое изменение объемной доли f
частиц Nb(C,N) в процессе изотермической выдерж-
ки при различных температурах [22].
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Рис. 3. Диаграмма состояний динамической рекри-
сталлизации для малоуглеродистой низколегирован-
ной стали [24].
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ческая и пиковая деформация соответственно; εс ~
~ 0.4εp [24, 29], а пиковая деформация εp = αZm,
где α ≈ 2.6 × 10–4, m ≈ 0.216. Из (1), (2) следует, что
для сталей рассматриваемого класса при T ~
~ 1200°C и  ≈ 1 с–1 ДР стартует при достижении
полной деформации ε ~ 15%; увеличение величи-
ны  до 3 с–1 повышает критическую деформа-
цию до 20%.

Хотя на ТЛС 5000 деформация за отдельный
проход не превышает 15%, можно ожидать проте-
кания частичной ДР в результате накопления де-
формации при многократном прохождении полосы
по линии стана. Выбор оптимальных режимов де-
формирования, обеспечивающих протекание или,
наоборот, торможение развития ДР, обсуждался в
[30] и в настоящее время остается предметом дис-
куссий.

Одной из существенных проблем является раз-
нозернистость структуры [30], возникающая при
прокатке в интервале частичной ДР, что приво-
дит к формированию участков реечного бейнит-
ного феррита [32], снижающего эксплуатацион-

ε�pl

ε�pl

ные характеристики стали [28]. Следует отметить,
что увеличение содержания Nb приводит к сме-
щению диапазона частичной рекристаллизации
(Т95–Т5) аустенита в область повышенных темпе-
ратур, увеличивая склонность к формированию
разнозернистости в процессе прокатки [31]. Кро-
ме частичной ДР причиной появления разнозер-
нистости может быть также различие условий
пластического течения в поверхностных слоях и в
объеме деформируемого материала, а также на-
личие градиента температуры вблизи поверхно-
сти [28].

Для предсказания структурного и фазового со-
стояния, формирующегося при горячей деформа-
ции, перспективным является использование мето-
дов компьютерного моделирования, базирующихся
на современных представлениях [33] о физических
процессах, развивающихся в железе и стали при
термомеханической обработке [26, 34].

4. ПРОЦЕССЫ, ПРОТЕКАЮЩИЕ 
ВО ВРЕМЯ МЕЖДЕФОРМАЦИОННОЙ 

ПАУЗЫ

Во время междеформационной паузы (МДП)
происходит статический возврат, уменьшающий
степень наклепа и повышающий совершенство
границ зерен. При этом в наиболее деформирован-
ных участках материала может протекать постди-
намическая и первичная рекристаллизация. Кроме
того, во время МДП начинается выделение карбо-
нитридов ниобия, которые являются ингибитора-
ми, способными эффективно тормозить движение
границ, предотвращая рост зерна [28].

Для того чтобы определить, могут ли карбнит-
риды образоваться за характерные времена термо-
механической обработки, необходимо знать кине-
тику их формирования. Этот процесс был исследо-
ван путем численного моделирования в ряде работ
в рамках подхода кластерной динамики [35, 36].
При этом зарождение частиц новой фазы описыва-
лось с использованием модели Беккера–Деринга
[37], учитывающей флуктуации, приводящие к
присоединению атомов к зародышу или к их “ис-
парению” с поверхности.

На рис. 4 приведены полученные нами резуль-
таты моделирования образования карбидов нио-
бия и нитридов титана для стали рассматриваемо-
го состава с использованием пакета MatCalc [38].
В качестве потенциальных мест зарождения вы-
делений принимались дислокации, плотность и
распределение которых определялись условиями
прокатки, как это реализовано в [38]. При этом
предполагалось, что в начальный момент легиру-
ющие элементы находятся в твердом растворе. На
рис. 4а показано изменение со временем темпера-
туры поверхности листа на линии ТЛС 5000. Видно,
что TiN образуется непосредственно с момента на-

Рис. 4. Кинетика образования нитрида TiN и карбида
NbC в стали с 0.06 мас. % C, 0.06 мас. % Nb,
0.005 мас. % N, 0.02 мас. % Ti. (а) – изменение темпе-
ратуры поверхности листа в процессе ТМО на ТЛС
5000; (б) – изменение доли фаз (массовой) в зависи-
мости от времени.
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чала ТМО, поскольку температура распада в этой
системе существенно выше (~1500°C) рассматрива-
емого интервала температур. При этом для стали
данного состава весь Ti оказывается связан с N. В
результате, при содержании 0.005 мас. % N и 0.01–
0.02 мас. % Ti, после образования нитридов TiN в
матрице остается 0.003–0.002 мас. % N.

Зародыши NbC появляются во время межде-
формационной паузы, однако активное образо-
вание этого карбида происходит при переходе к
стадии чистовой прокатки (рис. 4б). В условиях
интенсивной деформации, благодаря индуциро-
ванному деформацией распаду [39, 40], выделе-
ние частиц NbC завершается в течение короткого
времени ~5–10 с. Заметим, что в отсутствие де-
формации образование NbC при 800°C происхо-
дит за ~20 мин, что превышает времена горячей
прокатки. Образование высокой плотности дис-
персных карбидов NbC, играет существенную
роль в торможении роста аустенитного зерна на
стадии чистовой прокатки.

Следует отметить, что учет неоднородности
температур и деформаций по сечению сляба при-
ведет к более интенсивному выделению NbC и,
соответственно, к более мелкому зерну в припо-
верхностной области по сравнению с централь-
ной зоной. Для оценки степени неоднородности
возникающей структуры требуется дальнейший
анализ процессов, протекающих на стадии горя-
чей деформации на ТЛС 5000, с учетом разогрева
заготовки в результате деформации и развития
фазовых превращений.

5. ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ
НА СТАДИИ УСКОРЕННОГО ОХЛАЖДЕНИЯ

Выбор температуры начала охлаждения и тра-
ектории охлаждения играет ключевую роль в
формировании микроструктуры и свойств микро-
легированной стали. При быстром охлаждении ста-
ли и последующей выдержке на воздухе (в условиях
близких к изотермическим) реализуются пере-
стройка кристаллической решетки ГЦК → ОЦК
(сдвиговое превращение) и диффузионное пере-
распределение углерода, сопровождающееся рас-
падом аустенита с выделением феррита и цемен-
тита [15, 33, 41]. Для эффективного управления
процессами образования структур необходимо
понимание механизмов, определяющих развитие
фазовых превращений в железе и стали.

Предложенные к настоящему времени мо-
дельные подходы правильно ухватывают основ-
ные черты полиморфных превращений в стали
[33], однако оставляют в тени вопросы, касающи-
еся условий реализации превращений и их дви-
жущие силы (см. обсуждение в [33]). В работах
[42, 43] был предложен микроскопический под-
ход к построению теории полиморфных превра-

щений в железе и стали на основе результатов
первопринципных расчетов, учитывающий вклад
решеточных и магнитных степеней свободы, а
также диффузионное перераспределение углеро-
да и легирующих элементов в стали. Развиваемые
в [33, 42] представления могут служить надежной
основой для разработки математических моделей
формирования фазового и структурного состоя-
ния в стали.

В процессе ускоренного охлаждения на гра-
ницах зерен происходит зарождение и последу-
ющий рост α-фазы, в результате чего формиру-
ется бейнитная (при высокой скорости охлажде-
ния) или бейнитно-ферритная (при умеренной
скорости охлаждения) структура. При этом су-
щественную роль может играть микролегирова-
ние Mo и B, размер зерен, а также накопленная
на стадии чистовой прокатки деформация, осо-
бенно если прокатка заканчивается при темпе-
ратуре, ниже температуры начала ферритного
превращения Ar3. В последнем случае наблюдается
ускорение ферритного превращения (deformation
induced ferrite transformation, ДИФТ [44, 45]), что
может приводить к измельчению формирующей-
ся структуры. Кинетика превращений в условиях
близких к изотермическим хорошо исследована.
Кривые ферритного, перлитного и бейнитного
превращений на изотермической диаграмме рас-
пада переохлажденного аустенита – TTT диа-
грамме (time-temperature-transformation) имеют
C-образный вид и в микролегированной стали
обычно перекрываются [46].

Согласно распространенному мнению [47, 48],
легирование Mo и, особенно, B может существен-
но замедлять кинетику феррито-перлитного пре-
вращения, смещая его начало в область больших
времен. В тоже время эти элементы практически
не влияют на бейнитное превращение, развитие
которого определяется в основном стадией роста
ферритных пластин в объеме зерна. Поэтому ле-
гирование Mo и B рассматривается как эффек-
тивный способ управления кинетикой превраще-
ния и формирования микроструктуры в высоко-
прочной низколегированной (HSLA) стали.

Однако недавние исследования [49, 50] кине-
тики распада аустенита в низкоуглеродистой
стали привели к неожиданному выводу. Как бы-
ло показано в [49], образование феррита ускоря-
ется при повышенных температурах (650–
700°С) в стали, содержащей B и Mo, в то время
как при пониженных температурах (550–600°С)
наблюдается замедление ферритного превраще-
ния (рис. 5). Результаты [49] указывают, что в
последнем случае определяющую роль играет
повышение барьера образования зародышей α-
фазы на границах зерен, содержащих сегрегации
B или Mo. В тоже время эти элементы увеличи-
вают движущую силу роста α-фазы (что корре-
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лирует с изменением температуры Т0 при леги-
ровании [51]), ускоряя превращение в области
повышенных температур.

Использование TTT-диаграмм в условиях не-
прерывного охлаждения не имеет надежных ос-
нований, поскольку превращения, начавшиеся
при повышенных температурах, влияют как на ин-
кубационный период, так и на скорость низкотем-

пературных превращений. В частности, изменение
состава непревращенного аустенита в результате
промежуточного (бейнитного) превращения мо-
жет приводить к существенному снижению старто-
вой температуры мартенситного превращения.
При непрерывном охлаждении кинетику превра-
щения принято характеризовать термокинетиче-
ской диаграммой (рис. 6), на которой отображают-
ся температуры, соответствующие началу и концу
превращений (или достижению определенной
объемной доли формирующейся фазы) при за-
данной траектории охлаждения.

Стимулирование деформацией ферритного
превращения является эффективным методом
измельчения ферритного зерна (вплоть до пере-
вода его в ультрамелкозернистое состояние) [52].
Как видно из рис. 6, пластическая деформация
повышает температуру аустенит-ферритного
превращения Ar3 [53, 54]. При этом ДИФТ реали-
зуется, когда чистовая прокатка заканчивается в
температурном интервале между Aс3 и Ar3. В этом
случае ферритная фаза начинает образовываться
динамически во время деформирования, что при-
водит к значительному измельчению структуры и
увеличению доли ферритной составляющей.

Температура старта ферритного превращения
Ar3 в зависимости от размера зерна аустенита и
скорости охлаждения исследована в [55].

Для типичного размера зерна и скоростей
охлаждения (40–60°C/с) температура Ar3 лежит на
20–40°С ниже температуры конца прокатки Tk ≈
≈ 800°С (рис. 7). Таким образом, в рассматривае-

Рис. 5. Влияние добавок B (кривая 2) и Mo (кривая 3)
на кинетику превращения в низкоуглеродистой стали
(кривая 1 – без легирования B и Mo) [49].
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мой стали для принятых режимов не следует ожи-
дать развития ДИФТ. В тоже время небольшое
уменьшение содержания углерода (или увеличение
концентрации Mo, Ni, Cu [44, 57]) может привести
к повышению Ar3 и, соответственно, к измельче-
нию ферритного зерна в условиях ДИФТ.

В отличие от ферритного превращения, ни
предшествующая пластическая деформация, ни
размер зерна не оказывают существенного влия-
ния на бейнитное превращение, кинетика кото-
рого определяется главным образом химическим
составом стали. При достижении температуры
старта бейнитного превращения Bs, оно развива-
ется за короткое время, и образующаяся фаза за-
полняет большую часть доступного объема зерна.
Для температуры Bs предложены различные эм-
пирические формулы [58–64]. Расхождение в по-
лучаемых разными авторами значениях Bs, обу-
словлено, по-видимому, тем, что в зависимости
от предшествующей обработки легирующие эле-
менты могут находиться в твердом растворе либо
сегрегировать на границах зерен, либо участво-
вать в образовании карбидных частиц.

Для предсказания структурного состояния не-
обходимо знать кинетику структурно-фазовых
превращений в рассматриваемой стали, реализу-
ющуюся в условиях ускоренного охлаждения на
ТЛС 5000. Существенным фактором, определяю-
щим (при заданном химическом составе) форми-
рование микроструктуры, является выбор темпе-
ратуры конца прокатки и траектории охлаждения.
При этом технология КП + УО для производства

хладостойкого проката толщиной 25 мм имеет
свои особенности, обусловленные большой тол-
щиной металла и наличием градиента температур
по сечению листа. Поскольку отвод тепла осу-
ществляется с поверхности полосы, необходимо
рассматривать кинетику превращения в условиях
заданной скорости отвода тепла с учетом неодно-
родности распределения температуры по сечению
листа.

На рис. 8 приведено рассчитанное распределе-
ние температуры по сечению листа в зависимости
от времени охлаждения [65], реализующееся на
ТЛС 5000. Видно, что при прохождении участка
ускоренного охлаждения (0–12 с) в полосе форми-
руется крайне неоднородное распределение темпе-
ратуры. В то время как на поверхности листа реали-
зуются условия быстрой закалки (что приводит к
развитию мартенситного превращения), во внут-
ренних слоях полосы охлаждение происходит го-
раздо медленнее, формируется бейнитная или фер-
рито-бейнитная структура. В результате, структур-
ное состояние стали (и ее прочностные свойства)
оказываются неоднородными, а степень неодно-
родности весьма чувствительна к выбору траекто-
рии охлаждения. При этом кинетика фазовых пре-
вращений контролируется скоростью отвода тепла
с поверхности полосы [66] и интенсивностью теп-
ловыделения, сопровождающего процесс фазового
превращения [67]. Поэтому разработка последова-
тельных теоретических представлений о кинетике
фазовых превращений в условиях быстрого охла-
ждения и более сложных многоступенчатых темпе-
ратурных траекторий является в настоящее время
одной из актуальных задач, решение которой поз-
волит получить оптимальное структурное состоя-
ние, обеспечивающее требуемые свойства стали.

Рис. 7. Температура старта ферритного превращения
в HSLA стали в зависимости от скорости охлаждения
при разных размерах зерна [55]. Кружочки, квадрати-
ки и треугольники соответствуют среднему размеру
зерна 18, 44 и 84 мкм.
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6. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Современная технология производства труб-

ных сталей является сложным, наукоемким про-
цессом, который должен обеспечивать управле-
ние структурообразованием на всех стадиях
ТМО, сочетающей контролируемую прокатку и
ускоренное охлаждение (КП + УО). Необходи-
мое для толстолистового проката сочетание проч-
ностных и вязкопластических характеристик до-
стигается благодаря формированию ферритно-
бейнитной структуры с малым размером зерна и
повышенной плотностью дислокаций [2, 3].

В настоящее время установлены основные
процессы, контролирующие структурообразова-
ние на различных стадиях ТМО. Они включают
измельчение аустенитного и ферритного зерна за
счет применения КП + УО, образование выделе-
ний карбонитридных фаз в процессе горячей
прокатки и осуществление распада значительной
части аустенита в интервале температур бейнит-
ного превращения. Однако остается ряд задач,
решение которых является существенным для
дальнейшего повышения эффективности про-
цесса ТМО и достижения требуемого структурно-
го состояния. К ним, в частности, относятся
(i) выбор условий нагрева, обеспечивающих рас-
творение карбонитридов Nb и V при сохранении
выделений TiN, предотвращающих рост зерна
аустенита, (ii) выбор режимов деформации, поз-
воляющих избежать формирования значитель-
ной разнозенистости, (iii) создание оптимальных
условий для образования карбонитридов Nb во
время междеформационной паузы и на стадии
чистовой прокатки, (iv) выяснение механизмов
влияния деформации и микролегирования на
процессы распада аустенита и измельчения мик-
роструктуры, (v) задание режима ускоренного
охлаждения в условиях теплоотвода с поверхно-
сти листа с учетом тепловыделения при фазовых
превращениях, обеспечивающего получение тре-
буемого структурного состояния. Для решения
этих задач требуется дальнейшие эксперимен-
тальные и теоретические исследования при ши-
роком использовании методов компьютерного
моделирования фазовых и структурных превра-
щений.
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