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Представлены полученные в рамках теоретического подхода результаты расчета числа зародышей и
продолжительности инкубационного периода их возникновения в слаболегированной стали с мик-
родобавками ванадия. Рассчитанные данные позволяют построить графики температурной зависи-
мости числа зародышей, критического времени зарождения (инкубационного периода их возник-
новения) и критического радиуса выделений второй фазы. Полученное число зародышей было рас-
считано путем интегрирования выражения для скорости их зарождения. С другой стороны, было
проведено экспериментальное исследование и построена температурная зависимость продолжи-
тельности инкубационного периода (С-диаграмма). Это позволило сравнить теоретически полу-
ченные значения и экспериментальные результаты. Было установлено, что рост частиц второй фазы
в процессе выделения подчиняется квадратичному, а не кубическому закону роста, который наблю-
дается при коалесценции. Экспериментально определенная скорость роста совпадает с предсказан-
ной теоретически. Экспериментальная величина инкубационного периода оказалась больше, чем
рассчитанная теоретически из-за концептуальных различий.
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ВВЕДЕНИЕ
Микролегированные стали содержат малые

количества Nb и/или V, и в меньшей степени Ti,
который в сочетании с C и N склонен выпадать в
виде карбидов, нитридов и карбонитридов. Эти
выделения модифицируют конечную микрострук-
туру, получаемую в процессе горячего деформиро-
вания стали, благоприятствуя измельчению ее зер-
на, и таким образом влияют на ее механические
свойства. Измельчение ферритного зерна достига-
ется посредством предварительного твердения
аустенита из-за того, что указанные выделения
блокируют статическую рекристаллизацию и
способствуют росту пространственной плотности
дислокаций, а также зарождению феррита при
охлаждении материала после деформации [1–3].

Параллельное развитие процессов рекристал-
лизации и выделения изучают многие исследовате-

ли – от влияния различных параметров при горя-
чем деформировании до создания моделей, кото-
рые прогнозируют процесс как рекристаллизации,
так и выделения, или оба [4–9]. Однажды зародив-
шись, выделения второй фазы могут увеличивать-
ся в размерах как при росте, так и при огрублении
или коалесценции [10]. Оба явления могут проте-
кать одновременно, хотя и, как будет далее показа-
но в этой работе, будут зависеть от температуры и
времени.

На примере литературных источников можно
продемонстрировать, что нет единого мнения по
возможности одновременного протекания про-
цессов роста и коалесценции выделений. Некото-
рые авторы на основе конкретных примеров ука-
зывают, что оба этих явления не могут происхо-
дить в одно и то же время [11–13], тогда как другие
авторы указывают на одновременность обоих
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[14, 15]. Как можно видеть, вопрос, происходит
ли укрупнение одновременно с ростом, является
предметом научной дискуссии.

В рамках классической теории зарождения
[16–18], для, V-микролегированной (ванадием)
стали, были теоретически рассчитаны кривая нача-
ла процессов выделения, средний радиус зароды-
шей фазы выделения (ФВ) и скорость роста частиц
этой ФВ. Мы надеемся, что сравнение в данной ра-
боте результатов, полученных теоретическим и
экспериментальным путем, их анализ в рамках эм-
пирической модели, предложенной С. Ф. Мединой
с соавторами в [19], облегчат понимание процессов
выделения в V-микролегированной стали в их как
теоретическом, так и экспериментальном аспектах.

МАТЕРИАЛ ИССЛЕДОВАНИЯ

Выбранная для исследования сталь была полу-
чена методом непрерывного литья, с последую-
щей горячей прокаткой. Ее химический состав
дан в табл. 1, в которой также приведена темпера-
тура начала γ → α-превращения при охлаждении
(Ar3), определенная по данным дилатометрии при
скорости охлаждения 0.2 K/с и являющаяся ми-
нимальной температурой, при которой будут рас-
считаны различные параметры, характеризую-
щие “выделение” аустенитной фазы.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

Используя подход Зельдовича, Кампаманна и
Вагнера [18, 20], в рамках классической теории
зарождения частиц второй фазы можно полу-
чить следующее выражение для скорости их за-
рождения:

(1)

Здесь N0 представляет число потенциальных мест
для гетерогенного зарождения, Z – фактор Зельдо-
вича для учета неравновесности процесса, k – по-
стоянная Больцмана (1.38065 × 10–23 Дж/K), β' –
скорость подвода атомов (СПА) легирующего
элемента к поверхности критического зародыша
фазы выделения, T – абсолютная температура, τ –
инкубационный период, ΔG – энергия Гиббса
для образования критического сферического за-
родыша радиуса Rc.

( ) ( )Δ −= β − −
τ0 ' exp 1 exp .dN G tN Z

dt kT

Интегрирование уравнения (1) по времени в
пределах от 0 до τ дает число зародышей, сформи-
ровавшихся за время, по продолжительности рав-
ное инкубационному периоду, до того как они
начнут увеличиваться в размерах по мере разви-
тия процессов выделения. Результат интегриро-
вания имеет вид:

(2)

где N представляет число частиц ФВ в единице
объема.

Энергия Гиббса (ΔG) для формирования сфе-
рического зародыша карбонитрида из элементов
раствора (в нашем случае – ванадия, V), в рамках
классического подхода выражается в виде суммы
химической свободной энергии, поверхностной
составляющей свободной энергии и энергии ядра
дислокации. Она может быть представлена в сле-
дующем виде [10, 16, 21]:

(3)

Здесь ΔG дана в Дж, γ – удельная поверхностная
энергия межфазной границы (МФГ) выделения
(0.5 Дж/м2),  – движущая сила для зарожде-
ния частиц ФВ (в единицах Дж/м3), b –величина
вектора Бюргерса для дислокаций аустенита, μ –
модуль сдвига. Для аустенита b = 2.59 × 10–10 м,
μ = 4.5 × 104 МПа [10]. Второй член в выражении (3)
отрицателен из-за отрицательности , как
можно видеть далее из уравнения (4).

Равновесие между аустенитной матрицей и
карбонитридом VCyN1 – y описывается законом
действующих масс [14]:

(4)

где  – молярные доли элементов V, C и N в
твердом растворе, соответственно, их  – рав-
новесные доли при температуре деформации,
Vm – молярный объем выделений конкретного
типа, Rg – универсальная газовая постоянная
(8.3145 Дж/(моль K)), T – абсолютная темпера-
тура деформации.

Карбонитрид рассматривали как идеальную
“смесь” карбида VC и нитрида VN, параметры

 определяли с использованием ком-
пьютерной программы FactSage [22, 23]. Пере-
менная “y” в уравнении (4) принимает значения
отношения VC/VCN объемных долей карбида VC
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Таблица 1. Химический состав (вес. %) и критическая
температура превращения, Ar3, при 0.2 K/с

C Si Mn V N Al

0.10 0.30 1.46 0.139 0.0100 0.026
Ar3, K (°C): 1050 (777)
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и карбонитрида VCN, а переменная “1 – y” – зна-
чения отношения VN/VCN объемных долей VN и
VCN, здесь VCN = VC + VN.

С другой стороны, N0 = 0.5Δρ1.5 есть число “уз-
лов” дислокационной сетки, Δρ = (Δσ/0.2μb)2 –
изменение “пространственной” плотности дис-
локаций, связанное с движением фронта рекри-
сталлизации в деформированной зоне в момент
“старта” процессов выделения [10], Δσ – раз-
ность между величинами напряжения течения и
предела текучести при конкретной температуре
деформирования.

Скорость подвода атомов V к поверхности за-
родыша фазы выделения определяется как в [16]:

(5)

где β' имеет размерность с–1, Rc – критический ра-
диус для зарождения частицы фазы выделения
(ФВ), DV – коэффициент объемной диффузии
растворенных в аустените атомов ванадия (V), a –
параметр решетки ФВ, CV – исходная концентра-
ция ванадия. Здесь далее, при описании эволю-
ции системы выделений, коэффициент объемной
диффузии (DV) заменяется на коэффициент эф-
фективной диффузии Deff, представляющий со-
бой средневзвешенное по коэффициентам объ-
емной диффузии и диффузии по дислокациям
(Dp). Выражение для Deff имеет вид [16]

(6)

где Rcore – радиус ядра дислокации (радиус дисло-
кационной трубки), принимаемый равным вели-
чине вектора Бюргерса b.

Коэффициент эффективной диффузии ис-
пользуется также вместо коэффициента объем-
ной диффузии для определения скорости роста
выделений, потому что на росте частиц ФВ силь-
но сказывается подвод легирующего компонента
по дислокациям, на которых зарождаются выде-
ления [15].

Фактор Зельдовича Z принимает в расчет то,
что зародыш второй фазы подвержен дестабили-
зации в условиях повышенных температур, когда
существенны атомные флюктуации. Этот фактор
представим в виде [24]

(7)

где  – молекулярный объем фазы выделения.
Прирост величины напряжения течения Δσ

был рассчитан в рамках модели Медины и Эрнан-
деса (Hernández), специально предназначенной
для учета такой поправки [25]. Плотность дисло-
каций была рассчитана по температуре TN кривой
Ps, отвечающей относительной деформации 0.35.

πβ =
2
c V V

4
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При недеформированном аустените плотность
дислокаций (ПД) составляет примерно 1012 м–2

[26], а ПД, соответствующая точке (tN, TN) кривой
начальной стадии (~5%) выделения Ps (t, T), будет
равняться 1012 + Δρ.

С другой стороны, сомножитель (1 – exp(–t/τ))
в (1) – указывает на прогресс скорости зарожде-
ния, но большинство авторов это не учитывают
вследствие малости инкубационного периода.

В уравнении (1) выражение для инкубацион-
ного периода (τ) имеет вид [27]:

(8)

Критический радиус зародыша ФВ определя-
ется из движущей силы превращения и выражает-
ся как [14]:

(9)

Очевидно, что способный к росту зародыш ФВ
должен иметь размер больший, чем у критическо-
го зародыша. В соответствии с данными работ
[10] и [28], эта величина умножается на фактор
1.05. Необходимо отметить, что множитель 1.05
слабо сказывается на характере кинетики выделе-
ния в целом.

Во время выделения, и при критическом раз-
мере зародышей фазы выделения (ЗФВ), опреде-
ляемом (9) и умноженном на 1.05, имеет место
рост ЗФВ, начинающийся сразу по истечении
инкубационного периода, определяемого (8). Из
уравнения массового баланса (закона сохране-
ния вещества) на МФГ матрица/выделение сле-
дует классическое выражение Зинера (Zener) для
скорости роста выделения радиуса R [14]:

(10)

Здесь VFe – молярный объем аустенита, Vp – мо-

лярный объем фазы выделения,  – молярная
доля ванадия на МФГ.

Углерод и азот, будучи химическими элемен-
тами внедрения, обладают более высокой диффу-
зионной подвижностью в сравнении с атомами
ванадия. Как результат, рост частицы ФВ контро-
лируется диффузией ванадия из матрицы в выде-
ление. В процессе изотермической обработки,
инициирующей процессы выделения, содержа-
ние ванадия в твердом растворе (в матрице стали)

 снижается, и следовательно, уменьшается
скорость роста выделений. Между тем количе-
ство атомов ванадия(V), локализованных вблизи
МФГ, возрастает.
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Интегрирование уравнения (10) дает зависи-
мость радиуса выделений от времени в виде

(11)

где R – радиус выделения на момент некоего вре-
мени t, R0 – средний критический радиус выделе-
ний, которые зародились в течение инкубацион-
ного периода, причем такой, что выделения ради-
уса 1.05 R0 являются стабильными – они не растут
и не растворяются.

Коалесценция – процесс, при котором мелкие
выделения растворяются в “пользу” крупных, что
приводит к огрублению (распределения по разме-
рам) подсистемы частиц ФВ. Это явление осо-
бенно важно, когда объемная доля ФВ близка к
равновесной. Нужно отметить, что такое огрубле-
ние может наблюдаться на всех этапах процесса
выделения [14]. Последний же этап известен как
Оствальдовское созревание. Изменение среднего
размера выделений описывается выражением
Лифшица и Слёзова [29, 30]:

(12)

где Rg – универсальная газовая постоянная, а значе-
ние других параметров уже было объяснено выше.

Замечательной особенностью (12) является то,
что куб среднего радиуса R (в ближайшем контек-
сте ) частиц фазы выделения изменяется линей-
но со временем, тогда как для кинетики их роста
линейность от времени характерна для квадрата

. Коалесценция выделений, таким ообразом,
является значительно более медленным процес-
сом в сравнении с их огрублением на стадии ро-
ста. Это вполне понятно, поскольку огрубление
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дисперсной подсистемы на стадии коалесценции
происходит посредством роста одних частиц за
счет растворения других. ЛСВ теория также пред-
сказывает, что распределение (ФР) частиц по от-
носительным размерам (R/Rc) на стадии коалес-
ценции стремится к постоянной ФР, ограниче-
нием частиц по размерам 

Расчет фазовых равновесий и термодинамиче-
ских свойств с привлечением программного па-
кета FactSage позволяет спрогнозировать кинети-
ку выделения как простых (нитриды и карбиды),
так и более сложных (карбонитриды) частиц вто-
рой фазы. Соответствующие результаты могут
быть представлены в виде зависимости весовой
доли этих частиц от температуры. Так, на рис. 1
приведена зависимость парциальных долей ча-
стиц AlN, CV, VN и суммарной доли частиц CVN
от температуры. Эти результаты суть термодина-
мические предсказания и на них не следует смот-
реть как на реальные, получаемые при конкрет-
ных температурах деформации на эксперименте.
Выделившаяся доля AlN частиц превышает соот-
ветствующие значения для VCN – вплоть до 1323 K
(1050°C), и при более низких температурах сум-
марный объем AlN фазы перестает играть опреде-
ляющую роль. При этом частицы AlN начинают
выделяться до появления CVN, приблизительно
при 1403 K (1130°C). Объем выделения AlN ча-
стиц невелик, и его результат совпадает с уста-
новленным другими авторами для относительно
невысокого содержания алюминия, как и в на-
шем случае, Al ~ 0.026 вес. % [30, 31].

На рис. 2 приведена зависимость числа выде-
лений (N) от температуры в соответствии с урав-
нением (2), при значении инкубационного перио-
да, определяемом согласно (8). Величина N возрас-
тает по мере уменьшения температуры, однако
только до истечения инкубационного периода, по-
скольку после его окончания происходят возмож-

=max 1.5 .R R

Рис. 1. Равновесные выделения в исследованной ста-
ли, предсказанные при использовании программного
FactSage.
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ное растворение тех частиц, радиус которых оказал-
ся меньше критического, и возможное огрубление
устойчивых частиц, что приведет к уменьшению
числа N. Принятие в расчет энергии ядра дислока-
ций и эффективного значения коэффициента диф-
фузии (Deff) – вместо только коэффициента объем-
ной диффузии (Dbulk), – приводит к значительному
увеличению N [20, 24].

На рис. 3 приведены значения инкубационно-
го периода (τ) как функция температуры. По-
скольку в выражении (4) при расчете энергии
вместо объемной диффузии (ОД) была взята эф-
фективная, величины τ оказались меньше. Следу-
ет сказать, что достигнутые минимальные значе-
ния времени зарождения соответствовали темпе-
ратурам, близким к 1273 K (1000°C). Критический
радиус (Rc) для зарождения был рассчитан, исходя
из (9), как функция температуры (рис. 4).

Окончательно, для описания стадий роста и
коалесценции были использованы уравнения (11)
и (12), выделяя в них температуру 1273 K (1000°C),
соответствующую точке реверса С-траектории,
пробегаемой конфигурационной точкой (t, T) по
Ps кривой начальной стадии выделения (рис. 3).
Время (t) отсчитывали от момента окончания инку-
бационного периода, составлявшего при этой тем-
пературе 4.5 с. Величина R0 равна 0.78 нм (рис. 4),
умноженной на 1.05. Результаты представлены на
рис. 5, где можно видеть, что использование для
стадии роста квадратичного закона изменения
радиуса выделений (11) позволяет предсказать
прирост в их размере.

Однако модель коалесценции с кубическим за-
коном роста (12) не предсказывает прироста разме-
ра выделений. Он остается практически неизмен-
ным вследствие того факта, что величина коэффи-
циента Deff очень сильно зависит от температуры, и
его рассчитанное значение 5.22 × 10–16 м2 с–1, отве-
чающее температуре 1000°C, относительно низкое.

Конечный момент выделений задается оса-
жденной фракцией (рис. 1), и итоговый радиус
выделений определяется простым расчетом при
учете плотности фазы выделения (6000 кг/м3) и
аустенита (8150 кг/м3). Этот расчет показывает,
что большая часть выделений не растет, особенно
когда температура понижается и они опять под-
вержены растворению.

Если бы это было не так, и все возникающие
зародыши второй фазы росли, доля выделяющей-
ся фазы была бы значительно больше, чем та, что
соответствует ее весовому проценту (рис. 1). Со-
гласно работе [32], имеет место постепенный пе-
реход от стадии зарождения–роста к стадии ро-
ста–коалесценции. Его простым критерием яв-
ляется условие, что убыль плотности частиц (n) за

Рис. 3. Инкубационный период как функция темпе-
ратуры (кривая Ps).

10 0001000100
Инкубационный период, с

T
, °

C

101
700

800

900

1000

1100

1200

Рис. 4. Размер критического радиуса как функция
температуры.

100

10

1

0.1

T, °C

К
ри

ти
че

ск
ий

 р
ад

иу
с,

 н
м

11001000900800700

Рис. 5. Размер выделений (диаметр) как функция вре-
мени (t > τ).

2

4

6

8

10

200
t, c

17515012510050 75

Уравнение (11)
Уравнение (12)

Ра
ди

ус
, н

м

0 25



42

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 121  № 1  2020

МЕДИНА и др.

счет их коалесценции больше, чем прирост за
счет их зарождения, т.е.

(13)

Образцы для тестов на кручение имели длину ра-
бочей части 50 мм и диаметр 6 мм. Аустенитизацию
проводили при 1473 K (1200°C) в течение 10 мин.
Статически рекристаллизованная доля материала
была определена для нескольких температур из
интервала от 1373 K (1100°C) до 1073 K (800°C) по
методике “двукратного деформирования” и, в
частности, методом “экстраполяции назад” [5].

Сравнение рис. 2 и рис. 3 показывает, что
число сформировавшихся зародышей как функ-
ция температуры мало в точке реверса траекто-
рии (TN = 1273 K; 1000°C). Иными словами, теоре-
тически рассчитанное время зарождения несколь-
ко больше, или на формирование зародышей при

+
− >

рост коалесц зарождение
.dN dN

dt dt

температуре TN должно уходить чуть больше време-
ни. Расчеты были проведены с параметрами, ука-
занными в табл. 2.

Зависимость доли (Xa) рекристаллизованного
объема материала от времени была построена.
Полученные кривые (рис. 6) соответствуют отно-
сительной деформации материала 0.35. Статиче-
ская рекристаллизация (SRX) происходила после
горячей деформации материала, тогда как напря-
жение или относительной деформации были ни-
же критической величины для начала динамиче-
ской рекристаллизации (DRX) [33].

Кривые, соответствующие температурам рав-
ным или ниже 1273 K (1000°C), демонстрируют
плато – задержку рекристаллизации – из-за де-
формационно-индуцированного выделения ча-
стиц V(C,N). Кривая, у которой нет плато, имеет
S-образный профиль, характерный, как правило,
для закона Аврами.

Длина этого плато ограничена, и после корот-
кого инкубационного периода развивается по-
вторная рекристаллизация, пока не достигнет за-
вершения. Возобновление рекристаллизации про-
исходит, по сути, вследствие ослабления сил
закреплению дислокаций частицами ФВ, которые
подрастают в результате развития процессов выде-
ления на фоне сохранения тенденций к рекристал-
лизации. Начало и конец плато приблизительно
соотносят с началом и окончанием процессов вы-
деления. Традиционно принято оценивать 5%
объемной доли фазы выделения как “начало”
процесса выделения и 95% как “конец” [34].

Известно, что как только плато заканчивается,
возобновляется и процесс рекристаллизации.
Силы закрепления дислокаций частицами ФВ те-
перь оказываются меньше стимула к развитию
рекристаллизации. Кривые зависимости доли ре-
кристаллизованного объема от времени были ис-
пользованы для построения диаграммы выделе-

Таблица 2. Параметры, использованные при вычислениях

Параметр Символ Величина Источник

Модуль вектора Бюргерса b (м) 2.59 × 10–10 [10]

Модуль сдвига μ (МПа) 4.5 × 104 [10]

Удельная энергия МФГ γ (Дж м–2) 0.5 [14], [16]

Параметр решетки “фазы” VCN a (нм) 0.4118 [15]
Коэффициент объемной диффузии V Dbulk (м2 с–1) 0.28 × 10–4exp(–264000/RT) [29]

Коэффициент диффузии по дислокациям Dp (м2 с–1) 0.25 × 10–4exp(–210000/RT) [15]

Молярный объем “фазы” VCN VP (м3 моль–1) 10.65 × 10–6 [14]

Молярный объем аустенита VFe (м3 моль–1) 7.11 × 10–6 [14]

Радиус ядра дислокаций Rcore (м) 5.00 × 10–10 [16]

Молекулярный объем (фазы) выделения  (м3) 1.7468 × 10–29 [26]p
atV

Рис. 6. Доля рекристаллизованного объема как функ-
ция времени. Относительная деформация = 0.35;
Температура повторного нагрева = 1200°C.
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ние–температура–время (PTT) для исследуемой
нами стали [34]. Точки, определяющие “начало”
и “конец” плато, были использованы для постро-
ения кривых начальной Ps и конечной Pf стадий
выделения. Именно таким образом была получена
PTT диаграмма при относительной деформации (ε)
0.35 и скорости деформирования ( ) 3.63 с–1, как
показано на рис. 7.

Наиболее важные параметры, которые можно
извлечь из PTT диаграммы и знание которых
нельзя переоценить для ее идеального построения,
есть ранее упомянутые минимальный инкубаци-
онный период (tN), температура TN, отвечающей
точке реверса траектории, и время окончания ( )
процесса (95%) выделения при температуре 
(табл. 3).

По достижении кривой конфигурационной
точки Pf (t, T), процесс рекристаллизации возоб-
новляется вследствие того факта, что силы за-
крепления дислокаций на выделениях оказыва-
ются меньше термодинамического стимула к его
развитию.

По PTT диаграммам, а именно по кривым на-
чальной Ps и конечной Pf и стадий выделения,
можно определить временной интервал, какова
бы ни была температура, в течение которого в
действительности изменяется состояние дис-
персной подсистемы (размеры частиц и объем
ФВ). При временах после Pf (больших ), объем-
ная доля ФВ не меняется на фоне развития про-
цесса коалесценции – стадии Оствальдовского
созревания.

Начало плато для рекристаллизованной фрак-
ции по времени мы соотносим с началом процес-
са выделения, и его временная протяженность
определяется двумя явлениями, наблюдающими-
ся одновременно, а именно, ростом суммарного
объема ФВ и размера выделений.

Исследования, проведенные с привлечением
просвечивающей электронной микроскопии
(ПЭМ), показали скорость, с которой протекало
огрубление дисперсной подсистемы, и то, как
распределение частиц по размерам изменялось
от начала плато до его конца [9]. На рис. 8 пред-
ставлено ПЭМ-изображение высокого разреше-
ния на углеродных репликах, полученных по
экстракционной методике, частиц нитрида ва-
надия из объема образцов изучаемой стали, про-
шедших деформацию и закалку в условиях, как
указано в подписи к рисунку.

С одной стороны, указанное распределение
частиц по размерам и определение среднего раз-
мера частиц ФВ были получены путем “обработ-
ки” параметров ~200 частиц соответствующего
образца. На рис. 9 представлены гистограммы ло-
гарифмически нормального распределения, со-

ε�

N't

N'T

N't

ответствующие временам 20 и 100 с, близким, со-
ответственно, к началу и окончанию плато, со
средневзвешенным значением размера (D), рав-
ным 6.4 и 9.5 нм и двум пикам частоты, приходя-
щимся на 6 нм в обоих случаях, (табл. 4). С другой
стороны, эволюция среднего размера может быть
промоделирована как подчиняющаяся закону из-
менения (11) следующим выражением:

(14)

Здесь R – средний радиус частиц ФВ ( ) в
метрах, R0 – радиус критического зародыша, M –
зависящая от температуры постоянная.

Если мы допустим, что все зародившиеся вы-
деления способны к росту, тогда точка отсчета
времени попадает на кривую Ps, а Δt будет соот-
ветствовать времени выдержки образца, после Ps.

На рис. 10 представлен рост среднего радиуса
выделений при температуре 1223 K (950°C), близ-
кой к экспериментально измеренной TN (1228 K;
955°C). Время выдержки после деформации со-

= +2 2
0 .R R Mt

= 2R D

Рис. 7. Экспериментальная PTT диаграмма для ис-
следуемой стали.
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Таблица 3. Данные эксперимента: минимальный ин-
кубационный период (tN), температура в точках “ре-
верса” С-кривых (процесса) выделения (TN) и время
достижения 95% доли выделения ( )

tN (с)  (с) TN, K (°C)

19 95 1228 (955)

N't

N't

Таблица 4. Размер (диаметр) выделений при различ-
ных временах выдержки после деформации при 950°C

Время выдержки, с Диаметр, нм

20 6.4
100 9.5
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ставляло 20 и 100 с, за вычетом значения времени
в точке Ps, соответствовавшей температуре 1223 K
(950°C), совпадающим с tN, которое было равно
19 с. В соответствии с уравнением (14), было по-
лучено следующее уравнение:

(15)

Пользуясь зависимостью (15), для радиуса за-
родыша (R0) можно получить оценку R0 ~ 3.1 нм.

− −= × + ×2 17 171 10 0.015 10 .R t

С другой стороны, средний размер индуцирован-
ных деформацией выделений AlN (см. рис. 1) по-
чти на порядок больше размера частиц VCN. Бо-
лее высокая температура растворимости AlN на-
ряду с более высоким коэффициентом диффузии
Al в аустените в сравнении с V являются главны-
ми причинами большего огрубления AlN частиц.
Силы закрепления дислокаций на более грубых
частицах фазы выделения AlN слабы и, соответ-
ственно, статическая рекристаллизация не испы-
тывает препятствия со стороны этих частиц [35].
Рассчитанный минимальный инкубационный
период (tN) был 4.5 с, температура TN – 1273 K
(1000°C) (рис. 3). Эксперимент, в свою очередь,
дал соответственно 19 с и 1228 K (955°C). Сравне-
ние рассчитанных и экспериментальных значе-
ний показывает удовлетворительное совпадение
для температуры и большее расхождение во вре-
мени инкубации. Тем не менее, эта разница мо-

Рис. 8. ПЭМ изображения: (a) микроструктура образ-
ца, протестированного при температуре деформации
950°C с временем выдержки = 20 с. (б) EDAX/ЭДРА
спектр (результат энерго-дисперсионного рентгенов-
ского анализа) ФВ. (в) Электронограмма.
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Рис. 9. Распределение частиц ФВ по размерам для об-
разца, протестированного при температуре повтор-
ного нагрева 1200°C в течение 10 мин, при температу-
ре деформации 950°C и времени рекристаллизации
20 и 100 с.
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жет быть объяснена, если иметь в виду результаты
недавней работы Медины с соавторами [36], со-
гласно которой влияние деформации на инкуба-
ционный период зависит от содержания легиру-
ющих микродобавок, причем оно тем сильнее,
чем ниже их содержание.

Другими словами, когда движущая сила для
зарождения выделений (ΔGV) велика, т.е. мала по
абсолютной величине, деформация, как актива-
тор роста пространственной плотности дислока-
ций, оказывает заметное влияние на продолжи-
тельность инкубационного периода. Когда же
указанная движущая сила, напротив, мала (т.е.
велика по абсолютной величине), деформация
утрачивает свое влияние на продолжительность
инкубационного периода, и гомогенное зарожде-
ние имеет преимущество над гетерогенным за-
рождением.

Рассчитанное с помощью (4) значение ΔGv при
температуре TN = 1228 K (955°C) равно –1.554 ×
× 109 Дж м–3. Согласно Медине с соавторами [19,
36], инкубационный период t0.05, соответствую-
щий выделению 5%-ной объемной доли второй
фазы (или ФВ), и которая в практическом плане
может быть выбрана за величину инкубационно-
го периода для начала процесса выделения, зави-
сит от относительной деформации следующим
образом:

где выражение для α имеет вид:

(16)

где w – содержание микролегирующей добавки
(вес. %).

Расчет показателя степени с помощью (16) да-
ет значение α = 0.34. Эта величина показывает,
что относительная деформация слабо сказывает-
ся на длительности инкубационного периода, по-
скольку она весьма далека от своего максималь-
ного значения (α = 2), определенного Мединой с
соавторами [19] для сталей с низким содержани-
ем микродобавок. Это обстоятельство говорит
скорее в пользу гомогенного, нежели гетероген-
ного, характера зарождения выделений второй
фазы [36].

С другой стороны, рассчитанный и экспери-
ментально определенный инкубационные перио-
ды имеют не одинаковый смысл. Рассчитанное
значение имеет смысл времени, необходимого
для формирования N зародышей ФВ размером
R0, чей рост продолжается, когда их радиус дости-
гает величины 1.05 × R0. Экспериментально изме-
ренное значение относится к времени, необходи-
мому для того, чтобы силы, закрепляющие дисло-
кации на выделениях, превысили бы (по своей

−α∝ ε0.05 ,t

( )−  α = − − ×    

0.813
2 11.96 1 exp 3.994 10 ,

w

величине) движущие силы для (инициации) ре-
кристаллизации и, тем самым, временно затор-
мозили бы ее развитие. Логично считать, что
“экспериментальный” инкубационный период
всегда будет протяженнее в сравнении с рассчи-
танным временем “задержки”.

Средний, экспериментально определенный
радиус зародыша 3.1 нм при 1223 K (950°C) боль-
ше, чем радиус зародыша 0.8 нм, получившийся
при теоретически рассчитанном “пункте ревер-
са”. Хотя обсуждаемые величины одного и того
же порядка, опять необходимо напомнить о
принципиальной разнице между теоретической и
экспериментальной Ps кривыми.

Экспериментальная зависимость (15) показы-
вает, что рост размера частиц второй фазы с мо-
мента начала процесса выделения (кривая Ps) до
его окончания (кривая Pf) может быть описан с
помощью уравнения роста с тангенсом угла на-
клона прямой 0.015 × 10–1. С другой стороны, на
интервале изменения продолжительности вы-
держки от 20 до 100 с измеренный радиус выделе-
ний (табл. 4) изменился от 3.2 до 4.7 нм, т.е. на
1.5 нм. Если на рис. 5 отметить точки, соответ-
ствующие значениям времени 20 и 100 с за выче-
том (в обоих случаях) инкубационного периода
(4.5 с), то становится ясно, что исходный радиус
выделений возрос с 2.5 до 5.3 нм, что очень близ-
ко к экспериментальным значениям. Поэтому с
экспериментальной и теоретической точек зре-
ния делается вывод, что увеличение размера вы-
делений в интервале между Ps и Pf может быть
предсказано из уравнения роста (11), поскольку
коалесценция, описываемая уравнением (12), не
имеет места.

И, наконец, другие авторы измерили размеры
частиц ФВ VCN в (ванадиевых) V-сталях, сразу
после ковки и охлаждения, установив, что 95%
частиц имели размеры менее 5 нм, что в нашей
работе соответствует стадии начала зарождения
выделений второй фазы [37].

В данной работе мы не делаем вывода, что од-
новременно с ростом выделений происходит и их
коалесценция. Утверждается только, что для тем-
пературы тестирования 950°C уравнение коалес-
ценции (12) является константой для расчетного
времени 200 с. Вместе с тем уравнение роста (11)
дает значительное увеличение размера частиц
ФВ. С другой стороны, для больших промежутков
времени и, особенно, для более высоких темпера-
тур уравнение (12) привносит заметный вклад.
Ряд авторов показали экспериментально, что при
высоких температурах аустенитизации, но ниже
температуры растворимости, как в случае легиро-
ванных сталей с микродобавками титана, проис-
ходит заметное огрубление осадков [38].
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МЕДИНА и др.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Теоретически определенные кривые Ps, опи-

сывающие начало процесса выделения, отлича-
ются от экспериментальных. Теоретическое и
экспериментальное минимальные времена, отве-
чающие точке реверса этих кривых Ps, составили
4.5 и 19 с соответственно. Такая разница объясня-
ется принципиальным различием между теорети-
ческой и экспериментальной Ps кривыми, кото-
рое объясняет, почему экспериментальное время
зарождения выделений второй фазы всегда боль-
ше теоретических значений.

Рассчитанный средний радиус зародыша ФВ
составил приблизительно 0.8 нм при температу-
ре, отвечавшей точке реверса теоретической Ps
кривой, (1273 K; 1000°C), а экспериментально
установленный средний радиус зародыша ФВ со-
ставил 3.1 нм при температуре 1223 K (950°C),
близкой к TN (1228 K; 955°C), отвечающей точке
реверса экспериментальной Ps кривой. Вместе с
тем оба радиуса практически совпадают по вели-
чине, если определены для выдержки одинаковой
продолжительности.

Скорость роста частиц второй фазы между
экспериментально определенными Ps и Pf, прак-
тически совпадает со скоростью роста, рассчи-
танной теоретически. Обе указанные скорости
подчиняются квадратичному закону роста.

Авторы весьма признательны за финансовую
поддержку Испанскому министерству экономи-
ки и конкурентоспособности в рамках проекта
“ref. MAT2011-29039-C02-02”.
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