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Развитие современных вычислительных методов и техники позволяют производить высокоточные
расчеты сложных промышленных процессов, в том числе и в металлургической промышленности.
В обзорной работе проведена систематизация основных физико-математических моделей форми-
рования структуры при термической и деформационной обработке. Проведен анализ модели Кок-
са–Мекинга–Эстрина, описывающей дислокационную структуру на начальном этапе горячей пла-
стической деформации, рассмотрены модели кинетики динамической, метадинамической и стати-
ческой рекристаллизации на основе уравнения Джонсона–Мела–Аврами–Колмогорова. Дан
обзор моделей кинетики фазовых превращений при нагреве и охлаждении стали, а также рассмот-
рена модель Кампмана–Вагнера, описывающая распад пересыщенного твердого раствора при ста-
рении алюминиевых сплавов. Рассмотрены основные численные методы расчета эволюции микро-
структуры, такие как метод “клеточных автоматов”, Монте-Карло и многофазного поля. Показана
их высокая точность при расчете процессов рекристаллизации и фазовых превращений. Система-
тизация существующих моделей эволюции структуры показала возможность создания комплекс-
ных моделей, позволяющих реализовать сквозной расчет полного цикла термической и деформаци-
онной обработки металлических материалов, и их применения для оптимизации и разработки но-
вых технологий.
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время современные вычисли-

тельные методы и техника позволяют произво-
дить высокоточные расчеты сложных промыш-
ленных процессов, в том числе и в металлургиче-
ской промышленности. Основным требованием
к качеству продуктов металлургической про-
мышленности является формирование необхо-
димой микроструктуры и определяемого ею
уровня свойств. Микроструктура металлических
материалов формируется в основном конечны-
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ми этапами металлургического передела, а имен-
но деформационной и термической обработкой.
В связи с этим высокую актуальность приобрета-
ет создание систематизированной базы данных
по физико-математическим моделям формиро-
вания микроструктуры при пластической дефор-
мации и термической обработке.

К настоящему времени для моделирования
эволюции структуры в процессе горячей пластиче-
ской деформации наибольшее распространение
получили модели связи характеристик микро-
структуры (объемная доля и размер рекристализо-
ванных зерен) с параметрами деформации, осно-
ванные на уравнениях типа Аврами–Колмогоро-
ва. Они показывают высокую предсказательную
способность, хотя и требуют большого количества
экспериментальных данных для определения не-
известных констант. Изначально математические
уравнения связи характеристик микроструктуры с
параметрами термодеформационного воздействия
были применены для жаропрочных сплавов типа
Waspalloy [1] и Inconel [2] и впоследствии были
распространены на широкий круг металлических
материалов. Однако модели, основанные на урав-
нениях такого типа, могут прогнозировать пара-
метры микроструктуры только у сплавов, дефор-
мация которых проходит в однофазной области.
Для сплавов, в которых в интервале горячей пла-
стической деформации происходят фазовые пре-
вращения, требуется дополнение уравнений типа
Аврами–Колмогорова уравнениями, описываю-
щими фазовые превращения. Определение кон-
стант в этих уравнениях для конкретных материа-
лов требует дополнительных дилатометрических и
микроструктурных исследований, а также слож-
ных расчетов [3–6], однако существенно расширя-
ет возможности прогнозирования структуры мате-
риалов после многоэтапной деформационной и
термической обработки. Такие модели построены
для низкоуглеродистых [7, 8] и заэвтектоидных
хромсодержащих сталей [9]. Кроме этого, особо-
го внимания заслуживает математическое описа-
ние процессов распада пересыщенного твердого
раствора с образованием метастабильных моди-
фикаций упрочняющих фаз (продуктов старения
в алюминиевых сплавах, карбидных и карбонит-
ридных фаз в сталях [10, 11] и др.), так как они су-
щественным образом влияют на конечные свой-
ства изделий.

Альтернативными способами моделирования
структурообразования являются численные мето-
ды расчета структуры, такие как метод “клеточных
автоматов”. Этот метод заключается в разбиении
исследуемого участка структуры на отдельные эле-
менты (ячейки), состояние которых определяется
не только внешними факторами (температура,
скорость деформации, степень накопленной де-
формации), но и состоянием соседних ячеек. В ре-
зультате расчета создается полная картина эво-

люции структурных характеристик в моделируе-
мом участке материала в течение всего процесса
деформации и термической обработки. Несмотря
на большой объем структурных исследований,
необходимый для точного расчета, этот метод яв-
ляется перспективным для моделирования струк-
туры в современном материаловедении, о чем
свидетельствует большое количество посвящен-
ных ему публикаций. Метод “клеточных автома-
тов” был применен для моделирования эволюции
структуры стали AISI 304L [12], для описания ди-
намической рекристаллизации стали 42CrMo
[13], для описания фазовых превращений при на-
греве двухфазных сталей и моделирования других
процессов структурообразования в процессе де-
формации и термической обработки.

Таким образом, целью настоящей обзорной ста-
тьи является систематизация современных физико-
математических моделей и численных методов мо-
делирования эволюции структуры, позволяющая
создать теоретический базис для разработки интел-
лектуальных производственных технологий пла-
стической деформации и термической обработки
металлических материалов. Упрощенный алго-
ритм расчета и управления параметрами микро-
структуры металлических материалов в процессе
термической и деформационной обработки пред-
ставлен на рис. 1. Возможность алгоритмизации
физико-математических и численных моделей
позволяет использовать их совместно с методами
конечноэлементного моделирования, что позво-
ляет существенно сократить временные и мате-
риальные затраты на оптимизацию существую-
щих и разработку новых производственных тех-
нологий.

1. МОДЕЛИРОВАНИЕ ЭВОЛЮЦИИ 
СТРУКТУРЫ ПРИ ГОРЯЧЕЙ 

ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ
1.1. Динамический наклеп и возврат

Первые существенные структурные измене-
ния при пластической деформации как при ком-
натной, так и при повышенных температурах свя-
заны с процессами динамического наклепа и ди-
намического возврата (стадия I на рис. 2). Эта
стадия хорошо описывается моделями, предло-
женными Коксом, Мекингом, Эстриным [14–16]
и Несом [17–19]. Согласно этим моделям, эволю-
ция дислокационной структуры описывается сле-
дующим законом:

(1)

где  – плотность дислокаций, м–2;  – степень
деформации.

Первое слагаемое в уравнении (1) представля-
ет собой атермическое накопление дислокаций,

+ −ρ ρ ρ= +
ε ε ε

,d d d
d d d

ρ ε
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которое для однофазных крупнозернистых мате-
риалов можно определить по уравнению [16]:

(2)

а для многофазных материалов и сплавов с мик-
розеренной структурой:

(3)

+ρ = = ρ
ε 1

B

2 ,d k
d b L

+ρ =
ε

,d k
d

где bB – вектор Бюргерса, м; L – среднее расстоя-
ние, которое проходит дислокация до полной
остановки, м,  и k – константы, определяющие
деформационное упрочнение. Значение констант
зависит от природы и концентрации легирующих
элементов в твердом растворе, объемной доли фаз
и др. и определяется на основе эксперименталь-
ных данных. Второе слагаемое описывает дина-
мический возврат. Скорость возврата обычно
определяется уравнением реакции первого по-
рядка (вопрос о том, почему она пропорциональ-
на первой степени плотности дислокаций леса,

1 k

Рис. 1. Алгоритм расчета процесса структурообразования при термической и деформационной обработке металличе-
ских материалов.

+ –

+–
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является предметом дискуссий [20], однако такая
зависимость согласуется с экспериментальными
данными):

(4)

где  – константа, зависящая от многих факто-
ров (температуры, концентрации легирующих
элементов, энергии активации диффузии, энер-
гии дефекта упаковки и др.). Значение коэффи-
циента  рассчитать достаточно сложно и оно
для конкретных сплавов определяется на основе
экспериментальных данных. Авторами [21] было
показано, что для Армко-железа значение кон-
станты  изменяется в пределах 5.8–42.5 в зави-
симости от температуры и скорости деформации.
Степенная зависимость этой константы от пара-

метра Зинера–Холломона Z =  была

также выявлена для титанового сплава TA15 [22]:

(5)

 – скорость деформации, с–1, T – температура, K,
R – универсальная газовая постоянная.

Эволюция дислокационной структуры в про-
цессе динамического возврата при деформации
при повышенных температурах в большинстве слу-
чаев приводит к формированию субзеренной мик-
роструктуры. На стадии насыщения в случае по-
давления динамической рекристаллизации за счет

−ρ = − ρ
ε 2 ,d k

d

2k

2k

2k

( )ε� 602100exp
RT

−= × 7 0.16
2 1.2 10 .k Z

�ε

быстрого протекания процессов динамического
возврата средний размер субзерен, угол их разори-
ентировки и средняя плотность дислокаций внут-
ри субзерен остаются постоянными. Таким обра-
зом, по значению плотности дислокаций, рассчи-
танному по уравнению (1), и при условии, что
плотность дислокаций внутри субзерен значи-
тельно меньше средней плотности дислокаций,
можно определить средний размер субзерен (dS):

(6)

где  – угол разориентировки между субзернами.
Угол разориентивки между субзернами  на ста-
дии насыщения обычно составляет 1.5°–2°.

На практике определение значений неизвест-
ных коэффициентов  и  не требует проведе-
ния глубоких структурных исследований. Их зна-
чение и зависимости от скорости и температуры
можно определить по начальному участку кривой
деформации, зная соотношение между напряже-
нием течения и плотностью дислокаций [23]:

(7)

где  – напряжение течения, не связанное со-
противлением вновь сгенерированных дислока-
ций (примерно соответствует пределу текучести),

 – постоянный коэффициент ( ),  – мо-
дуль сдвига, МПа. Таким образом, можно с доста-
точной точностью определить параметры суб-
структуры материалов по начальной стадии кри-

ϕ=
ρS

B

3sin ,d
b

φ
φ

1k 2k

σ = σ + α ρ0 B ,Gb

0σ

α ≈α 1 G

Рис. 2. Схема структурных изменений и зависимость напряжение–деформация при горячей пластической деформа-
ции металлических материалов [21]. I – Динамический возврат, II – динамическая рекристаллизация, III – стадия
установившегося течения.
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вой деформации до достижения критической
степени деформации.

1.2. Динамическая рекристаллизация

После достижения критической степени де-
формации к разупрочнению за счет динамиче-
ского возврата добавляется процесс зарождения
новых зерен с совершенной структурой, которые
также в процессе деформации подвергаются на-
клепу, что может приводить к формированию но-
вых зерен внутри них. Этот процесс получил на-
звание динамическая рекристаллизация.

Известно, что кинетика фазовых и структур-
ных превращений хорошо описывается моделью
Джонсона–Мела–Аврами–Колмогорова
(JMAK) [24–26]:

(8)

где X – доля превращенного вещества,  – время, с,
и  – константы.

Уравнение (8) в случае динамической рекри-
сталлизации можно привести к следующему виду:

(9)

где  – объемная доля динамически рекри-
сталлизованных зерен,  – критическая степень
деформации, эмпирически зависящая по степен-
ному закону от размера исходного зерна (d0) и па-
раметра Зинера–Холломона:

(10)

 – степень деформации, при которой в струк-
туре формируется 50% рекристаллизованных зерен.
Эта величина обычно определяется по степени
разупрочнения при динамической рекристаллиза-
ции и примерно соответствует значению напряже-
ния течения:

(11)

где  – пиковое значение напряжения течения,
МПа,  – напряжение на установившейся ста-
дии течения, МПа.

Эмпирически показано, что величина  так-
же зависит от исходного размера зерна и парамет-
ра Зинера–Холломона:

(12)

где a1, a2, n1, n2, m1, m2, Q1, Q2, kd – параметры ма-
териала, определяемые по результатам экспери-
ментальных исследований,  = ln(2) = 0.693.
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RT

β

Размер динамически рекристаллизованных зе-
рен на стадии установившегося течения практиче-
ски не зависит от степени деформации и определя-
ется только исходным размером зерна, скоростью и
температурой деформации:

(13)

где a3, n3, m3, Q3 – параметры материала, опреде-
ляемые по результатам микроструктурных иссле-
дований. Значения указанных констант для неко-
торых материалов приведены в табл. 1.

Существуют также частные модели определе-
ния размера зерна для разных типов динамиче-
ской рекристаллизации: непрерывной, прерыви-
стой и геометрической. Так для геометрической
динамической рекристаллизации (термин предло-
жен МакКвином с соавт. в [27, 28]) размер динами-
чески рекристаллизованного зерна описывается
моделью Т. Петтерсен с соавт. [29]. Согласно моде-
ли, изменение размера зерна в процессе деформа-
ции описывается следующим дифференциальным
уравнением:

(14)

где  – динамический рост зерен, а  –

измельчение зерен благодаря изменению их гео-
метрической формы и формированию высокоуг-
ловых границ. Скорость роста зерен с увеличением
степени деформации обратно пропорциональна
параметру Зинера–Холломона и текущему разме-
ру зерна:

(15)

где  – константа. В свою очередь измельчение
зерна описывается эмпирической моделью:

(16)

где n и A – константы.

Кроме того, на кинетику динамической рекри-
сталлизации и рост зерна оказывают существенное
влияние наноразмерные частицы вторых фаз [30],
приводя к уменьшению коэффициента  в уравне-
нии (8) согласно зависимости:

(17)

где  – движущая сила роста зерен при рекри-
сталлизации в матричной фазе, не содержащей
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частицы, Pz – сила сопротивления частиц движе-
нию границ зерен.

(18)

(19)

где   – плотность дислокаций в деформиро-
ванных и рекристаллизованных зернах,  – удель-
ная энергия границ зерен,  и f – радиус и объемная
доля частиц второй фазы соответственно.

Разработаны также модели формирования зе-
ренной структуры в материалах, содержащих ча-
стицы второй фазы микронного размера. Наибо-
лее общий подход заключается в применении мо-
дели Зинера–Смита [31], получившей развитие в
работах Гладмана [32], Нишизавы [33] и др. Об-
щий вид уравнения связи размера зерна с пара-
метрами частиц вторых фаз имеет вид:

(20)

( ) γ= ρ − ρ +
2
B

d def 0
DRX

4 ,
2

GbP
d

γ= 3 ,
2z

fP
r

defρ , 0ρ
γ

 r

= ,n
rd A
f

где A, n – константы материала. Эта модель пока-
зала хорошие результаты при расчете размеров
зерен микролегированной стали [34] и двухфаз-
ных алюминиевых сплавов [35].

Одна из сложностей расчета процесса динами-
ческой рекристаллизации заключается в определе-
нии критической степени деформации. Основы-
ваясь на термодинамике необратимых процессов,
Поляк и Джонас определили, что момент начала
образования зародышей соответствует точке пере-
гиба на зависимости коэффициента деформаци-
онного упрочнения (∂σ/∂ε) от напряжения тече-
ния (σ) [36]. Другой метод определения момента
начала динамической рекристаллизации, осно-
ванный на определении критического градиента
плотности дислокаций, предлагают Имран и
Бамбах [37].

Этот метод позволяет учесть неравномерность
распределения дислокаций при деформации вбли-
зи границ и в теле зерен. Эволюция дислокацион-
ной структуры отдельно описывается для подвиж-
ных и закрепленных дислокаций. Зарождение но-
вых зерен начинается только при достижении

Таблица 1. Математические модели эволюции структуры в процессе динамической рекристаллизации

Материал Объемная доля динамически 
рекристаллизованных зерен

Размер динамически 
рекристаллизованного зерна 

dDRX, мкм
Источник

ЭП666
kd = 1.76, ,

[39]

AISI 316 [40]

AISI 310S
kd = 1.78, ,

[41]

15Х2НМФА
 

[42]

30ХН3М2ФА
 

[42]
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критического значения градиента плотности дис-
локаций. Однако, в практическом применении ча-
ще всего используют эмпирическую зависимость
критической степени деформации от значения пи-
ковой деформации [38]: 

1.3. Метадинамическая рекристаллизация
Процесс метадинамической рекристаллиза-

ции (МДР) начинается после остановки процесса
деформации при достижении критической степе-
ни  Фактически процесс МДР заключается в
росте зерен (зародышей), появившихся в резуль-
тате динамической рекристаллизации. Поэтому
этот процесс происходит без инкубационного пе-
риода, характерного для статической рекристал-
лизации деформированного металла.

Кинетика метадинамической рекристаллиза-
ции может быть также описана моделью JMAK
[43–45]:

(21)

где  – доля рекристаллизованных зерен, ко-
торая в общем случае должна учитывать наличие
динамически рекристаллизованных зерен, t –
время отжига,  – время, при котором в структу-
ре формируется 50% метадинамически рекри-
сталлизованных зерен,  – эмпирически опре-
деляемая константа. Эмпирически показано, что,
как и в случае динамической рекристаллизации,
значение  зависит от исходного размера зерна,
скорости и температуры деформации:

(22)

ε = εкр п5 6 .

εкр.

( )( ) = − −β 
m

MRX 0.51 exp ( ) ,kX t t
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4 4 4
0.5 4 0 exp ,n m Qt a d

RT

где a4, n4, m4, Q4 – константы материала. В неко-
торых случаях в уравнение (22) добавляют влия-
ние степени деформации, однако в большинстве
случаев этим фактором пренебрегают. Измене-
ние размера зерна в процессе МДР описывается
степенным законом:

(23)

где a5, n5, m5, Q5 – константы материала. На зна-
чение констант существенное влияние оказывает
микроструктура материала. Так, авторами работы
[46] показано, что увеличение объемной доли
δ-фазы в структуре жаропрочного никелевого
сплава с 0 до 16.7% существенно уменьшает эф-
фективную энергию активации метадинамиче-
ской рекристаллизации Q4 с 356 до 104 кДж/моль.
Недостатком данной модели является невозмож-
ность учесть кинетику изменения размера зерна в
процессе протекания МДР. Очевидно, что на на-
чальном этапе роста зародышей рекристаллизации
будет происходить их существенный рост (напри-
мер, как для стали 300M на рис. 3 [45]), что не поз-
воляет применить уравнение (23) для расчета.
Таким образом, необходимо изменение уравне-
ния (23) для учета роста зерен на начальном этапе
рекристаллизации, например, введением допол-
нительного экспоненциального множителя:

(24)

где  – начальный размер зерна,  – кине-
тическая константа роста зерна. Пример приме-
нения модели приведен на рис. 3.

Однако в большинстве случаев практического
применения модель (23) дает удовлетворитель-
ные результаты. Значения констант, определяю-
щих поведение некоторых материалов при МДР
представлены в табл. 2.

1.4. Статическая рекристаллизация
Если в результате горячей пластической де-

формации критическая степень не достигнута,
однако накопленной внутренней энергии доста-
точно для образования зародышей новых зерен,
протекает статическая рекристаллизация (СР).
По аналогии с метадинамической рекристаллиза-
цией, основными характеристиками, определяю-
щими кинетику протекания процесса, являются
показатель степени  и время, при котором в
структуре формируется 50% рекристаллизован-
ных зерен 

(25)

Несмотря на наличие инкубационного периода,
необходимого для образования зародышей, урав-
нения, описывающие зависимость t0.5 и ks, подоб-
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RT

( ) ( )= + − − −0 0
MRX MRX MRX MRX MRX(1 exp ) ,td d d d k t

0
MRXd MRXk

sk

0.5:t

( )( ) = − −β 
s

SRX 0.51 exp ( ) .kX t t

Рис. 3. Зависимость размера зерна от времени мета-
динамической рекристаллизации стали 300 М после
деформации со скоростью 0.01 с–1 при температуре
1000°С [44].
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ны уравнениям, используемым для описания
МДР, однако в случае статической рекристаллиза-
ции накопленная деформация играет значитель-
ную роль [50]:

(26)

(27)

где a6, a7, n6, n7, m6, m7, h6, h7, Q6, Q7 – константы
материала. Значения констант для некоторых ма-
териалов приведены в табл. 3.

Для определения значений неизвестных кон-
стант требуется большое количество структурных
исследований, при этом возможно определение
размера рекристаллизованного зерна in-situ с ис-
пользованием лазерного микроскопа [53] и лазер-
ного ультразвукового измерения [53–56]. Для
уменьшения количества структурных исследова-
ний применяют специальные методики, позволя-
ющие отслеживать кинетику рекристаллизации
по степени разупрочнения после деформации.
Этот метод предполагает аддитивное влияние на

 = ε ε
  

�

6 6 6 6
0.5 6 0 exp ,n m h Qt a d

RT

 = ε ε  
 

�

7 7 7 7
SRX 7 0 exp ,n m h Qd a d

RT

напряжение течения деформированных и рекри-
сталлизованных участков материала. При этом
определение времени достижения половины ре-
кристаллизованного объема при МДР и СР воз-
можно двумя способами (рис. 4) [57, 58]. Первый
способ предполагает проведение дополнительно-
го нагружения и деформацию на незначительную
величину (до достижения предела текучести) че-
рез определенные промежутки времени τ1, τ2, τN и
определение отклика материала на данное воздей-
ствие. Второй способ предполагает непрерывное
измерение кривой релаксации напряжений после
деформации. Время половинного снижения на-
пряжения течения σ0.5 должно соответствовать
времени рекристаллизации половины объема ма-
териала ( ). Оба метода имеют существенный не-
достаток, так как на начальном этапе релаксации
существенную роль играют процессы возврата,
влияние которых необходимо учитывать согласно
методике, предложенной Карьялайненом [57].
Кроме того, даже незначительная дополнитель-
ная деформация при многократном нагружении
может оказывать влияние на правильность опре-
деления кинетических параметров.

0.5t

Таблица 2. Математические модели кинетики и изменения размера зерна в процессе МДР

Материал Объемная доля метадинамически 
рекристаллизованных зерен

Размер метадинамически 
рекристаллизованного зерна

dMRX, мкм
Источник

Сталь SA508-III km = 0.508, [47]

Сталь Fe–C–Mn
km = 1.5, 

[43, 48]

Сталь 300M
km = 1.21, 

[45]

Сталь 316 km = 0.237, [40]

Сталь 30Cr2Ni4MoV km = 0.31, [49]
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1.5. Рост зерен в процессе отжига

Стремление системы к уменьшению внутрен-
ней энергии, в том числе и за счет снижения ко-
личества дефектов, приводит к росту зерна в ме-
таллических материалах при повышенных темпе-
ратурах вне зависимости от наличия внутренних
дефектов. Этот процесс также иногда называется
собирательной рекристаллизацией. Основными
факторами, влияющими на скорость роста и, как
следствие, конечный размер зерна являются вре-

мя и температура отжига. При этом общеприня-
той считается зависимость следующего вида:

(28)

где    – константы материала. Теоретиче-
ское значение константы  составляет 2, однако
в большинстве случаев это значение много боль-
ше из-за того, что большое количество факторов
влияет на закрепление границ зерен (растворен-

− = +  
 

8 8 8
0 gg exp ,n n Qd d k t

RT

8,n 8,Q ggk
8n

Таблица 3. Модели кинетики и изменения размера зерна в процессе статической рекристаллизации

Материал Объемная доля статически 
рекристаллизованных зерен

Размер статически 
рекристаллизованного зерна 

dSRX, мкм
Источник

Сталь 300M
ks = 0.114, 

[51]

Сталь 316
ks = 0.31, 

[40]

Сталь Ti–Nb-HSLA ks = 0.6, [52]

−  = ε  
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0

240 000
1.18 10 exp ,

 если  1150  C 
35 400

3.81 10 exp , 

если  1150  C

d
RT

T
t

d
RT

T

− − ε  
 

0.872 0.33
0

10 600
8.49 expd

RT

Рис. 4. Схема определения кинетики метадинамической и статической рекристаллизации путем многократного на-
гружения и определения кривой релаксации.
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ные атомы на границах зерен, выделения других
фаз и т.д.). Значения констант, определяющих
рост зерен при собирательной рекристаллизации,
для некоторых материалов приведены в табл. 4.

Результаты расчетов по моделям, описываю-
щим эволюцию структуры в результате горячей
пластической деформации, могут быть использо-
ваны в качестве входных параметров для расчета
структуры материалов на окончательных этапах
термической и деформационной обработки.

2. МОДЕЛИРОВАНИЕ КИНЕТИКИ 
ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ В СТАЛЯХ

2.1. Образование аустенита при нагреве

Превращения в углеродистых и легированных
сталях при нагреве и охлаждении являются опреде-
ляющими при формировании структуры и свойств.
Известно, что при нагреве феррито-перлитной сме-
си выше точки AC1 происходит образование аусте-
нита, зародыши которого в основном формируются
на границах ферритных зерен и перлитных коло-
ний. Кинетика образования аустенита может быть
описана классической теорией образования и роста
зародышей. Согласно Лю с соавт. [60] при наличии
перегрева скорость формирования зародышей опи-
сывается законом Аррениуса:

(29)

где  – энергетический барьер для перехода ато-
мов через межфазную границу. Предэкспоненци-
альный множитель  зависит от большого коли-
чества факторов, таких как скорость нагрева, раз-
мер перлитной колонии и ферритного зерна. Так,
для фиксированной исходной микроструктуры
стали 22MnB5 скорость образования зародышей
аустенита может иметь вид [61]:

(30)

где    – константы материала, определяе-
мые по экспериментальным данным,  – ско-
рость нагрева.

 = − 
 

0exp ,NQN N
RT

NQ

0N

( )  = + − 
 

0 1 exp ,Am NQN A A
RT

v

0,A 1  ,A Am
v

Скорость роста зародышей при наличии пере-
грева также в основном определяется диффузией
и описывается следующим уравнением:

(31)

где  – эффективная энергия активация роста,  –
предэкспоненциальный множитель. Объединяя
уравнения (30) и (31), скорость роста объемной
доли (f) аустенитной фазы можно описать следу-
ющим образом:

(32)

где t – время, с.

Несмотря на простоту модели существенное
количество допущений сильно ограничивают ее
применение. Во-первых, в модель необходимо
искусственно вводить ограничения по прекраще-
нию формирования зародышей (например, при
превышении объемной доли аустенита над объ-
емной долей перлита [61]), кроме того модель не
ограничивает предельное значение объемной до-
ли и затухание ее роста. В связи с этим, требуется
приведение указанной модели к форме, учитыва-
ющей уменьшение реакционного объема (JMAK-
модель):

(33)

где  – реальная объемная доля аустенита.

Данная модель значительно усложняется, если
принять во внимание, что аустенизация может
происходить не полностью, и если учитывать гео-
метрию растущих зерен аустенита [62]. Рассмат-
ривая рост зерен как радиальный, уравнение (32)
можно преобразовать к виду:

(34)

где  – радиус аустенитного зерна (при условии
неограниченного роста). Рост фазы определяется

 = − 
 

0exp ,Q
RT

v

v v

Q
v 0v

=  .df Ndt
dt

v

( )= −1 ,
R

Rdf dff
dt dt

Rf

= π 
2 γ
γ4 ,

dRdf R Ndt
dt dt

γR

Таблица 4. Значения констант в уравнении (28)

Материал ns kgg Q8 Источник

Сталь Ti-HSLA 10 2.6 × 1028 437000 [59]

Сталь Nb-HSLA 4.5 4.05 × 1023 435000 [59]

15Х2НМФА 4 8.4 × 1017 357720 [42]

26ХН3МФА 4 6.4 × 1016 347000 [42]
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подвижностью атомов на границе раздела α/γ
(Mαγ) и движущей силой α → γ превращения ΔGγ:

(35)

Mαγ может быть описана уравнением Аррениуса:

(36)

где  и  – предэкспоненциальный множи-
тель и эффективная энергия активации движения
межфазной границы, соответственно.

Движущая сила превращения пропорциональ-
на-равновесной объемной доли аустенита 

(37)

где  – коэффициент пропорциональности.
Таким образом, уравнение кинетики образова-
ния аустенита имеет окончательный вид:

(38)

Определение параметров модели возможно с
использованием прежде всего дилатометриче-
ских исследований. Так, в работе [63] были по-
строены модели аустенизации стали 55CrMo при
изохронном нагреве и изотермической выдержке.

Кроме этого, существуют эмпирические моде-
ли определения размера аустенитного зерна ( )
после нагрева и выдержки при определенной тем-
пературе [64]:

(39)

где   и  экспериментально определяемые
константы.

Модели формирования аустенита при нагреве,
совмещенные с расчетом роста зерна при собира-
тельной рекристаллизации имеют большое прак-
тическое применение для измельчения аустенит-
ного зерна перед окончательной термической об-
работкой.

2.2. Процессы превращения аустенита
при охлаждении

Моделирование структурообразования при
распаде аустенита является важным этапом при
выборе оптимальных технологических парамет-
ров термической обработки стали. Формирова-
ние феррита, перлита и бейнита при охлаждении
стали, происходящее по диффузионному меха-

= αγ γγ Δ .
dR

M G
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 = − 
 
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M M
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0ΔG
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×
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γ
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γd

 = − 
 

γ γ
γ γ exp ,C b

d A t
T

γ,A γC γb

низму, зависит от температуры и времени проте-
кания процесса и хорошо описывается моделью
JMAK (8). При этом показатель Аврами составля-
ет ~1 для образования феррита, ~2 – для перлита
и ~4 – для бейнита [65]. Для условий непрерыв-
ного охлаждения Камамото [66] предложил ис-
пользовать вместо времени в уравнении (8) без-
размерный параметр τ:

(40)

где   – температуры начала и окончания
процесса.

Распад аустенита по диффузионному механиз-
му также обычно описывается моделью образова-
ния и роста зародышей, рассмотренной при мо-
делировании кинетики формирования аустенита
при нагреве. Однако при этом необходимо учи-
тывать, что в процессе распада образуется не-
сколько видов его продуктов. Джонс и Бхадеша
предложили модель, описывающую возможность
одновременного выделения феррита и перлита
при распаде переохлажденного аустенита [67]. В
этом случае кинетика выделения обеих фаз будет
зависеть от объемной их доли:

(41)

(42)

где     – скорости зарождения и ро-

ста феррита и перлитных колоний,  – соотно-
шение между объемными долями перлита и фер-
рита, его значение может быть определено как:

(43)

Для анализа фазовых превращений при охла-
ждении аустенита обычно используются диаграм-
мы изотермического превращения (TTT-диаграм-
мы) и диаграммы, полученные при непрерывном
охлаждении (CCT-диаграммы). В связи с этим воз-
можность их расчета позволит прогнозировать
микроструктуру стали после разных режимов охла-
ждения. В общей форме TTT-диаграммы можно
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описать уравнением, предложенным Зинером
[68] и Хиллертом [69]:

(44)

где  – функция, зависящая от состава
стали и размера аустенитного зерна,  – сте-
пень переохлаждения относительно точки начала
превращения,  – эффективная энергия актива-
ции превращения, n – константа, определяющая
диффузионный механизм, – функция, опи-
сывающая скорость превращения [70]:

(45)

Мартенситное превращение определяется в ос-
новном только температурой. Койстинен и Мар-
бургер предложили следующий вид модели для
описания бездиффузионного превращения [71]:

(46)

где  – константа (например, для углеродистых
сталей ее значение составляет 1.1 × 10–2),  –
температура начала мартенситного превращения.
Ли с соавт. модифицировали эту модель, добавив
множитель, учитывающий наличие превращен-
ной фазы, ограничивающей дальнейшее продви-
жение фронта превращения [72]:

(47)

где α, n,   – параметры материала.
Рассмотренные модели были успешно приме-

нены при расчете фазовых превращений при
охлаждении аустенита для сталей BR1500HS [73],
HC380WD [6], 22MnB5 [74] и 1045 [75]. Кроме то-
го, они нашли широкое применение при расчете
упрочнения стальных деталей при охлаждении с
использованием программных средств, реализу-
ющих метод конечных элементов, таких как De-
form и Abaqus [76, 77].

3. МОДЕЛИРОВАНИЕ 
ЭВОЛЮЦИИ СТРУКТУРЫ ПРИ РАСПАДЕ 

ПЕРЕСЫЩЕННОГО ТВЕРДОГО РАСТВОРА
Процесс распада пересыщенного твердого рас-

твора является одним из конечных этапов форми-
рования структуры и свойств дисперсионно тверде-
ющих сплавов. При этом для достижения макси-
мальных прочностных свойств необходимо
добиться равномерного распределения нанораз-
мерных частиц по всему объему материала. Для
этого полезным является использование предва-
рительного моделирования структуры с целью
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df M T f f
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выбора оптимальных условий термической обра-
ботки. Старинк с соавт. [78] предложили модель
зарождения и роста частиц при отжиге, близкую к
модели Джонсона–Мела–Аврами–Колмогоро-
ва, согласно которой кластер объемом  растет в
соответствие с уравнением:

(48)

где  – средняя скорость роста,  mp – констан-
ты,  – время формирования частицы. Модель
Кампмана и Вагнера позволяет предсказывать
структурные превращения в процессе нагрева: за-
рождение, рост и укрупнение частиц [79, 80]. Мо-
дель обычно применима к частицам сферической
формы [81, 82]. Однако в некоторых случаях, на-
пример в сплавах 6ХХХ серии, модель была опро-
бована на выделениях иглообразной формы [83].

Авторы работы [84] адаптировали уравнение
Зенера–Хиллерта для расчета скорости роста иг-
лообразных выделений метастабильной модифи-
кации β-фазы:

(49)

где  и  – растворимость в матрице Mg и Si

соответственно,  и  – их равновесная рас-

творимость,  и  – их растворимость в ча-
стицах, – радиус частицы,  – соотношение
атомного объема матрицы и частицы. При этом в
модели было сделано несколько существенных
допущений:

1. Зарождение частиц гомогенное и не учиты-
вает упругую энергию, связанную с формирова-
нием частицы. Это приводит к следующей зако-
номерности скорости зарождения:

(50)

где  – плотность зародышей,  – скорость ро-
ста зародышей,  – фактор Зельдовича,  –
энергия активации образования зародыша.

2. Фактор формы частиц остается постоянным
независимо от абсолютного размера частиц и ра-
вен 11.

По значениям структурных параметров модель
была откалибрована и показала высокую точ-
ность при расчете не только параметров частиц
β-фазы, но и при определении предела текучести
в алюминиевом сплаве 6061.

Модели формирования и роста частиц показали
хорошую точность и при расчете образования дис-
персоидов в структуре алюминиевых сплавов. Роб-
сон и Прагнелл [85] предложили модель, описыва-
ющую кинетику выделения и распределение ча-

pV
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стиц метастабильной фазы L12 Al3Zr в зависимости
от концентрации циркония и режима гомогениза-
ционного отжига. Модель также базируется на ме-
тодологии Кампмана и Вагнера и учитывает внут-
рикристаллитную ликвацию циркония при кри-
сталлизации, однако также содержит допущения:

1. Метастабильные выделения имеют точную
стехиометрию фазы Al3Zr и являются единствен-
ной цирконий-обогащенной фазой. В связи с
этим модель применима для сплавов 7ХХХ серии.

2. Выделения однородно распределены, ско-
рость их зарождения зависит от локальной кон-
центрации циркония. Гетерогенное зарождение,
возможное только на границах зерен, исключено.

3. Рост частиц контролирует диффузия цирко-
ния на границе матрица/частица.

4. Атомы циркония равномерно распределя-
ются между растущими частицами в зонах диф-
фузионного перекрытия.

Скорость зарождения частиц описывается
классическим уравнением [86]:

(51)

где  – скорость зарождения на единицу объема,
 – плотность выделений (для гомогенного за-

рождения – число атомов циркония на единицу
объема),  – энергия активации диффузии цир-
кония в алюминии. Параметр  рассчитывается
по уравнению

(52)

В соответствии c моделью, критический раз-
мер зародыша рассчитывается по уравнению
Гиббса–Томсона для твердых растворов. При
этом концентрация на границе равна средней
концентрации в матрице, и отсутствует градиент
на границе зерна.  рассчитывают по уравнению:

(53)

где  – атомный объем, c – мгновенная концен-
трация циркония в матрице,  – концентрация
циркония в матрице в равновесии с фазой Al3Zr.

Значения  получены по расчетам сольвуса из
работы Сандерса [87] для метастабильной фазы
Al3Zr в двойной системе Al–Zr.

Для сферических частиц L12 фазы уравнение
роста выглядит следующим образом:

(54)
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где D – коэффициент диффузии, r – радиус ча-
стиц,  – концентрация циркония в матрице на
границе матрица/частица,  – концентрация
циркония в частице.  рассчитывается, исходя из
значений  с использованием уравнения Гибб-
са–Томсона, которое в общем виде можно пред-
ставить как:

(55)

Ликвация циркония может оказывать сильное
влияние на однородность распределения частиц в
матрице. При этом особенно интересно влияние
состава и режима термической обработки на ши-
рину зон, свободных от выделений.

Уравнение Шайля показывает, что концентра-
ция циркония в твердой фазе ( ) зависит от объ-
емной доли твердых фаз ( ) в процессе кристал-
лизации [88].

(56)

где  – средняя концентрация циркония,  – ко-
эффициент пропорциональности. Изменение
среднего размера частиц и их объемной доли
можно рассчитать в зависимости от расстояния от
периферии до центра дендритной ячейки.

Аналогичная модель предложена для гомоген-
ного и гетерогенного зарождения и роста частиц
Al3Sc [89]. Объединение двух полученных моде-
лей представлено в работе [90] на примере моде-
лирования упрочнения высокопрочного алюми-
ниевого сплава, легированного скандием и цир-
конием.

Клое с соавторами предложили другой подход
к моделированию кинетики образования диспер-
соидов Al3Zr и Al3Sc [91], основанный на кластер-
ной динамике, которая позволяет описывать раз-
ные стадии гомогенного зарождения и роста дис-
персоидов с использованием только значений
коэффициентов диффузии и свободной энергии
межфазных границ. В данной модели скорость
зарождения выделений описывается следующей
системой уравнений:

(57)

(58)

где  – коэффициент диффузии элемента в мат-
рице,  – атомный объем,  – радиус кластера,

 – половина межчастичного расстояния.
Таким образом, к настоящему моменту разра-

ботаны высокоточные модели, позволяющие рас-
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считывать объемную долю и средний размер про-
дуктов распада пересыщенного твердого раство-
ра, что в свою очередь позволяет прогнозировать
прочность алюминиевых сплавов с высокой точ-
ностью [92, 93].

4. ЧИСЛЕННЫЕ МЕТОДЫ РАСЧЕТА 
ЭВОЛЮЦИИ СТРУКТУРЫ

Благодаря развитию вычислительных техно-
логий было разработано значительное количе-
ство численных методов расчета микрострукту-
ры. Наиболее распространенными среди них яв-
ляются метод “клеточных автоматов” [94–98],
метод Монте-Карло [99–103], метод многофазно-
го поля [104, 105]. Эти методы позволяют не толь-
ко рассчитывать количественные характеристики
микроструктуры, как это делают представленные
выше физико-математические модели, но и
предоставлять информацию о наиболее вероят-
ном распределении тех или иных элементов мик-
роструктуры по фазово-структурному состоянию
и размерам, благодаря большому объему анали-
зируемых элементов.

4.1. Метод “клеточных автоматов”
Основной принцип метода “клеточных авто-

матов” заключается в дискретизации простран-
ства и времени, при этом физические величины,
такие как плотность дефектов, характеристики
структурно-фазового состояния и др. принимают
набор значений в каждой ячейке – отдельном
элементе микроструктуры. Состояние ячеек и
связь между ними в каждый момент времени опи-
сывается физическими и вероятностными соот-
ношениями. При этом состояние каждой из яче-
ек, то есть набор количественных значений, ха-
рактеризующих структурно-фазовое состояние,
определяется внешними условиями, предыду-
щим состоянием ячейки и ее соседей. Примеры
расположения соседних ячеек приведены на
рис. 5а, 5б, при этом могут учитываться состоя-
ния не только непосредственных соседей, но и
соседей из второго, третьего и т.д. рядов. Эти зна-
чения обновляются одновременно в процессе мо-
делирования на основе набора предварительно
определенных правил преобразования, что при-
водит к изменению состояния всей системы, на-
пример, к смещению межфазной границы (рис. 5в).
Метод “клеточных автоматов” описывает эволю-
цию микроструктуры во временном и простран-
ственном масштабе. Так, например, в случае моде-
лирования эволюции микроструктуры в процессе
горячей деформации состояние каждого элемента
может определяться следующими параметрами:
плотность дислокаций, кристаллографическая ори-
ентация, идентификатор принадлежности к опре-
деленному зерну и др. Кроме того должны быть
описаны правила взаимодействия между отдельны-

ми элементами сетки, которые определяют кинети-
ку зарождения и роста зерен [106].

Общий алгоритм построения эволюции мик-
роструктуры методом “клеточных автоматов” со-
стоит из следующих стадий:

1. Моделируемый объем разделяется на N эле-
ментов, называемых ячейками.

2. Каждой ячейке присваиваются начальные
значения параметров ее состояния и определяют-
ся ее соседей.

3. При переходе на следующий временной шаг
вычисляется новое состояние ячейки, исходя из
состояний ее соседей.

4. Итерацией состояний всех ячеек моделируе-
мого объема материала определяется новое со-
стояние системы и происходит переход к следую-
щему шагу по времени.

Простота алгоритма позволяет реализовывать
расчеты с применением этого метода совместно с
расчетами методом конечных элементов, что зна-
чительно расширяет его функциональность, поз-
воляя моделировать как статические, так и дина-
мические процессы структурообразования. Ос-
новной сложностью реализации метода является
нахождение физических и вероятностных зако-
номерностей взаимодействия между ячейками.

В работе [107] разработана модель статической
рекристаллизации для малоуглеродистой стали
0.14C–0.2Si–0.4Mn. Скорость образования заро-
дышей N описывали следующим уравнением:

(59)

где  – энергия активации образования зароды-
шей. Значение коэффициента  определяется
уравнением

(60)

где  – константа,  – количество запасенной
энергии в ячейке,  – критическое количество
энергии, необходимое для образования зароды-
ша, зависящее от критической степени деформа-
ции (  и энергии малоугловых границ  со
значением ~0.2 Дж/м2:

(61)

где a и b – определяемые экспериментально кон-
станты, значения которых для алюминиевых
сплавов равны 0.1 × 10–8 и 0.9 × 10–7 м соответ-
ственно [109]. Вероятность образования зароды-
ша в определенной ячейке рассчитывали, как

(62)

где  – объем, в котором может произойти обра-
зование зародыша,  – размер шага по времени.
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Рассмотренный подход расчета вероятности за-
рождения является универсальным, однако возмо-
жен более простой вероятностный подход, соглас-
но которому скорость зарождения не зависит от за-
пасенной энергии, а зарождение происходит на
границах зерен случайным образом, пропорцио-
нально площади свободных от зародышей границ.
Такой подход был реализован при расчете статиче-
ской рекристаллизации жаропрочного никелевого
сплава [110].

Скорость роста зародыша рекристаллизации
можно описать уравнением

(63)

где p – движущая сила рекристаллизации, а М –
подвижность границ зерен, определяемая диффу-
зионной подвижностью атомов на границе

(64)

= ,V Mp

=
2
B ,DbM

kT

где D – коэффициент зернограничной диффузии,
bB – вектор Бюргерса, k – константа Больцмана.

Движущая сила зависит от двух факторов: раз-
ности между плотностью дислокаций (Δρ в заро-
дыше и нерекристаллизованной матрице:

(65)

где  – модуль касательной упругости, и зерно-
граничной энергии, зависящей от кривизны гра-
ницы ( ):

(66)

где  – энергия высокоугловой границы
(~0.6 Дж/м2):

(67)
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Рис. 5. Схема расположения соседей описываемой ячейки по Нейману (а) и по Муру (б). Схема движения межфазной
(межзеренной) границы при расчете методом “клеточных автоматов” [108].
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где  энергия высокоугловой границы с кри-
тическим углом разориентировки 

(68)

где  – коэффициент Пуассона. Кривизна может
быть определена непосредственно по анализу
расположения двух и более ближайших к анали-
зируемой ячейке слоев [106]:

(69)

где А – топологический параметр (А = 1.28),  –
размер ячейки,  – количество ячеек, создающее
в анализируемом объеме плоскую границу (на-
пример, в случае анализа двух слоев ближайших
соседей  = 15, в случае трех  = 28), – коли-
чество ячеек, принадлежащих к тому же зерну,
что и анализируемая ячейка,  – общее число
анализируемых соседей.

В результате расчетов авторами [107] показана
хорошая сходимость результатов с расчетами по
модели JMAK и экспериментальными данными
[111]. Высокая точность прогнозирования эволю-
ции структуры в процессе статической рекри-
сталлизации в интервале температур 970–1040°С
после горячей пластической деформации проде-
монстрирована для жаропрочного никелевого
сплава [110, 112], а также для холоднодеформиро-
ванной феррито-перлитной малолегированной
стали [113].

В случае моделирования процесса динамиче-
ской рекристаллизации к рассмотренному алго-
ритму добавляется предварительный шаг по
определению возможности образования зароды-
ша рекристаллизации, т.е. достижения критиче-
ского значения плотности дислокаций (в общем
случае суммарной плотности дислокаций в гра-
ницах и внутри субзерен) в отдельных ячейках.
Зависимость плотности дислокаций от парамет-
ров горячей пластической деформации описыва-
ется моделью Кокса–Мекинга–Эстрина (уравне-
ния (1)–(4)), а определение критической степени
деформации возможно по модели Поляка и Джо-
наса [36]. В интегрированном виде эволюция
плотности дислокаций на стадии динамического
возврата описывается следующей формулой:

(70)

где значения констант  и  определяют по кри-
вым деформации, и они связаны между собой как:

(71)
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где  – напряжение на установившейся стадии
динамического возврата (см. рис. 2),  – коэффи-
циент порядка единицы.

Кроме того, для процесса динамической рекри-
сталлизации в уравнение расчета скорости образо-
вания зародышей (59) вводится влияние скорости
деформации [114]:

(72)

где  и  – константы. При этом зарождение
происходит только на границах зерен, что харак-
терно для прерывистой рекристаллизации, и ори-
ентация зародышей задается произвольно.

Основной сложностью при моделировании
процесса динамической рекристаллизации явля-
ется изменение формы зерен, что естественно
сказывается на образовании и росте зародышей.
В связи с этим необходима процедура перехода от
координат материала к координатам ячеек после
каждой итерации вычислений. Схема такого пе-
рехода представлена на рис. 6. В результате такого
преобразования границы зерен изменяют свое
положение согласно деформации материала по
следующему закону [115]:

(73)

где  и  – новые и старые векторы, определяю-
щие координаты ячейки,  – матрица деформа-
ций. Однако при таком подходе сложно учесть
различия в степени деформации старых нерекри-
сталлизованных зерен и новых, выросших из за-
родышей. Благодаря существенно меньшей плот-
ности дислокаций новые рекристаллизованные
зерна будут деформироваться значительно боль-
ше, и в результате создавать условия для образо-
вания новых зародышей. Кроме того, ограничи-
вающим является и масштабный фактор, так как
минимальным размером зерна является размер
моделируемой ячейки. Для решения заявленных
проблем авторы [98] предложили многоразмер-
ный метод “клеточных автоматов”, позволяю-
щий с высокой точностью описать распределение
дислокаций вблизи движущихся границ зерен, а
также динамически определять минимальный
размер ячеек, необходимый для получения кор-
ректных результатов.

Несмотря на значительные упрощения и допу-
щения, метод “клеточных автоматов” показал
высокую точность расчета и хорошую предсказа-
тельную способность при моделировании дина-
мической рекристаллизации широкого спектра
металлических материалов. Так, Фей с сотр. [116]
показал, что на измельчение зерна при горячей
пластической деформации аустенитной нержаве-
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ющей стали 316LN основное влияние оказывает
исходный размер зерна. При исходном размере
зерна 450 мкм объемная доля рекристаллизован-
ных зерен составила всего 43% даже после истин-
ной деформации 3 (  = 1 с–1, t = 950°C). Лю с сотр.
[117] смоделировал измельчение зерна при де-
формации жаропрочного никелевого сплава, по-
казав хорошее соответствие между расчетными и
экспериментальными значениями размера зерна,
а также определил тот факт, что на начальном
этапе деформации динамическая рекристаллиза-
ция протекает гетерогенно и становится гомоген-
ной только после достижения определенной степе-
ни деформации. Чен с сотр. [13] улучшили точность
расчета процесса динамической рекристаллизации
стали 42CrMo, введя в зависимости скорости обра-
зования зародышей N (72) и подвижности границ
зерен (64) степенную зависимость от исходного
размера зерна. С применением метода “клеточных
автоматов” и определением параметров модели
JMAK была описана кинетика динамической ре-
кристаллизации инструментальной стали Cr12MoV
[118], среднеуглеродистой стали 36Cr2Ni2Mo [119],
чистой меди [120] и магниевого сплава AZ80 [121].

Кроме динамической рекристаллизации, метод
“клеточных автоматов” нашел применение для мо-
делирования других процессов термомеханиче-
ской обработки. В работе [122] Яздипур и Ходгсон
рассчитали процесс разупрочнения аустенитной
нержавеющей стали 304 после горячей пластиче-
ской деформации в результате статической и мета-

ε�

динамической рекристаллизаций. Входными пара-
метрами модели были величина накопленной в ре-
зультате деформации энергии, объемная доля и
размер динамически рекристаллизованных зерен,
температура, степень и скорость деформации. Ав-
торами показано существенное замедление процес-
са разупрочнения в случае начала динамической ре-
кристаллизации, вследствие чего уменьшается вре-
мя половинного разупрочнения при увеличении
степени, скорости и температуры деформации.

Метод конечных элементов также применим
для описания фазовых превращений. Хорошее
соответствие между расчетом и экспериментом
было показано при моделировании распада
аустенита в малолегированной стали [123], в том
числе и после деформации [124]. Используя в
уравнении для определения подвижности границ
зерен феррита термодинамические данные о рас-
пределении углерода между ферритом и аустени-
том, авторы определили с высокой точностью ки-
нетику образования феррита и средний размер
его зерна при охлаждении со скоростями в интер-
вале 1–58°C/с. Однако в результате расчета фор-
ма зерен оказалась равноосной, в то время как ре-
альная форма зерен являлась вытянутой [125]. Мо-
делирование процесса аустенизации стали 1070
было проведено Янгом с соавт. [126] при нагреве со
скоростями 0.5–5°C/с, и предложен метод, позво-
ляющий устранять искусственную анизотропию зе-
рен, возникающую при расчете. Авторами [127] ме-
тодом “клеточных автоматов” было показано су-

Рис. 6. Схема перехода от системы координат материала к системе координат ячеек после деформации [116].
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щественное влияние температуры отжига и
размера зерна на выделение хромсодержащих
карбидов при отжиге аустенитных сталей AISI
304 и 316. Кроме того, данный метод позволяет
проводить расчет объемной доли, формы и разме-
ра бейнитной и мартенситной фаз в зависимости
от скорости охлаждения рекристаллизованного
или деформированного аустенита [95].

4.2. Метод Монте-Карло

По аналогии с методом “клеточных автома-
тов” в методе Монте-Карло производится разби-
ение структуры на сетку отдельных элементов.
Этим элементам задается начальная конфигура-
ция, исходя из проблематики решаемой задачи.
Основным принципом расчета методом Монте-
Карло является минимизация общей энергии си-
стемы за счет перебора локальных состояний от-
дельных элементов. Общая энергия системы опи-
сывается Гамильтонианом [128]:

(74)

где  – константа, масштабирующая зерногра-
ничную (межфазную) энергию,   – номера,
определяющие ориентировку (принадлежность к

( )
= = =

= − δ + 
1 1 1

1
2

,
i j i

N m N

S S S
i j i

JE H

J
,iS jS

той или иной фазе) текущего элемента и его сосед-
ней ячейки (рис. 7),  коэффициент Кронекера:

(75)

N – общее количество элементов в системе, m –
количество соседних элементов,  – внутренняя
энергия каждого из элементов. Так, в случае моде-
лирования процесса рекристаллизации внутрен-
няя энергия связана прежде всего с плотностью
дислокаций и определяется формулой [129]:

(76)
В первую очередь энергия системы рассчиты-

вается для начального состояния. После этого од-
ному из элементов изменяют состояние на состо-
яние его соседа и определяют следующее значе-
ние энергии системы. В зависимости от разности
полученных значений энергии, определяют веро-
ятность изменения состояния выбранного эле-
мента, как

(77)

В случае, если переход вероятен, т.е.  не
меньше случайного числа от 0 до 1, то элемент ме-
няет свою ориентировку (рис. 7).
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Рис. 7. Схема распределения гексагональных элементов по ориентировкам при расчете методом Монте-Карло.
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Несмотря на то, что метод Монте-Карло но-
сит вероятностный характер, в большинстве
опубликованных работах он дает хорошие ре-
зультаты при моделировании структурных изме-
нений в материалах. Это связано с тем, что на-
чальный этап и кинетика превращений зависит
от энергии системы, которая определяется пара-
метрами структуры (например, плотности дис-
локаций), определение которых требует некото-
рых физических закономерностей, таких как
уравнение Кокса–Мекинга–Эстрина (1)–(4).
Авторы [128] показали, что параметры микро-
структуры при горячей прокатке молибденсодер-
жащей стали, рассчитанные с использованием это-
го метода, сопоставимы с результатами моделиро-
вания по уравнению JMAK и экспериментальными
данными. Моделирование процесса статической
рекристаллизации для этой стали [99] показало,
что изменение количества элементов в сетке раз-
биения с 40000 до 160000 не влияет существенно
на значения рассчитанных параметров структу-
ры, изменяя только визуальное представление ре-
зультатов расчета. При этом в обоих случаях на-
блюдается хорошее соответствие с эксперимен-
тальными данными. Применение метода Монте-
Карло позволило рассчитать характеристики тек-
стуры, возникающей в процессе статической ре-
кристаллизации в α-уране [100], а также спрогно-
зировать кинетику выделений частиц меди в α-же-
лезе при отжиге в интервале температур 250–
500°C [101]. Однако основным из недостатков
данного метода является отсутствие, в отличие от
метода “клеточных автоматов”, физических огра-
ничений при движении межзеренных границ, что
может привести к нетипичной для реальных про-
цессов рекристаллизации дендритной форме ре-
кристаллизованных зерен [107].

4.3. Метод многофазного поля

Еще одним дискретным методом моделирова-
ния структурообразования является метод много-
фазного поля. Однако в отличие от двух рассмот-
ренных ранее подходов дискретизация простран-
ства и времени происходит не при задании

начальных состояний, а на стадии решения диф-
ференциальных уравнений, описывающих про-
цесс эволюции структуры. Само же состояние си-
стемы описывается суперпозицией фазовых по-
лей  отвечающих отдельным структурным
составляющим [130]. В случае поликристалла, со-
держащего N зерен, каждому i-тому зерну будет
соответствовать фазовое поле  которое прини-
мает значение 1 внутри зерна i, значение 0 за его
пределами и значение 0 <  < 1 на границе зерен
(рис. 8).

Функция  не является независимой и огра-
ничена выражением:

(78)

Общее состояние системы описывает функци-
онал в следующем виде:

(79)

где  – градиент энергии на границе зерен:

(80)

где  – ширина и энергия границ зерен соот-
ветственно.

 – высота энергетического барьера

(81)

 – плотность свободной энергии внутри зерен.
Количество зерен N в уравнении (79) можно

заменить значением  где  если 0 <
<  ≤ 1 и  в противном случае.

Изменение фазового поля во времени описы-
вается функцией [131]

(82)

где  – скорость изменения фазовой границы,
зависящая от подвижности границ зерен ( ),
определяется по следующей формуле:

(83)

Производная функционала (79) по отдельным
функциям фазового поля имеет вид:

(84)
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Рис. 8. Изменение функции фазового поля при пере-
ходе от одного зерна к другому.
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Принимая во внимание, что движущей силой
является разница:

(85)

где  – разность накопленной энергии в i-том
и j-том зернах, определяемая, например, по урав-
нению (76). Окончательное уравнение изменения
фазового поля со временем имеет вид:

(86)

В работе [104] метод многофазного поля был
применен для моделирования динамической ре-
кристаллизации путем реализации следующего
алгоритма:

1. Начальная поликристаллическая структура
была смоделирована согласно [130].

2. Задано начальное значение плотности дис-
локаций.

3. С использованием модели Кокса–Мекин-
га–Эстрина по кривой сжатия было определено
значение плотности дислокаций после прираще-
ния степени деформации на величину Δε.

4. Если плотность дислокаций превышала кри-
тическую, то на границе зерен создавался зародыш
рекристаллизации.

5. Процесс роста зерен рассчитывался реше-
нием системы уравнений (86).

Шаги 3–5 повторяли до достижения заданной
степени деформации. В результате авторами бы-
ли определены оптимальные значения парамет-
ров в уравнении (86) и показана достаточно хоро-
шая сходимость с результатами расчета методом
“клеточных автоматов” [132]. Авторы [4] продемон-
стрировали высокую функциональность данного
подхода при моделировании процесса формирова-
ния бейнита и мартенсита в процессе охлаждения
аустенита двухфазной стали DP600. Показано, что
при учете в расчете упругих составляющих нет не-
обходимости в указании мест зарождения фаз. При
этом предпочтительными для зарождения явля-
лись плоскости перпендикулярные плоскости га-
битуса мартенсита. Применение данного метода
позволило с высокой точностью смоделировать
формирование аустенита, включая его морфоло-
гию и распределение легирующих элементов, при
изотермической выдержке мартенситной стали
состава Fe–9.6Ni–7.1Mn в интервале температур
510–600°С [133]. Киношита с соавт. применил
этот метод для описания аномального роста зерен
в науглероженном слое ниобий содержащей ста-
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ли [134]. Также с использованием этого метода,
совмещенного с термодинамическими и диффу-
зионными расчетами, было объяснено аномаль-
ное расхождение пластин в перлитных колониях
при распаде аустенита в стали Fe–C–Mn [135].

Несмотря на достаточно сложный математи-
ческий аппарат реализации метода многофазного
поля, он является достаточно перспективным для
моделирования процессов структурообразования
благодаря большой вариативности влияющих на
функцию фазового поля факторов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
1. Разработанные к настоящему времени физи-

ко-математические модели эволюции структуры в
процессе горячей пластической деформации, ос-
нованные на уравнениях Джонса–Мел–Аврами–
Колмогорова и Кокса–Мекинга–Эстрина, позво-
ляют с высокой точностью прогнозировать струк-
турные параметры металлических материалов.
Простые аналитические закономерности, реализу-
емые данными моделями, позволяют их успешно
интегрировать в современные вычислительные си-
стемы расчета промышленных процессов обра-
ботки металлов давлением. Однако большое чис-
ло неизвестных констант требует значительное
количество механических испытаний и структур-
ных исследований для построения полноценной
модели, охватывающей процессы динамического
наклепа, возврата и рекристаллизации. Вслед-
ствие этого, перспективным направлением ис-
следования является создание in-situ методов
определения параметров микроструктуры в про-
цессе горячей пластической деформации и тер-
мической обработки.

2. К настоящему времени создан значитель-
ный теоретический базис для расчета кинетики
структурных превращений при нагреве и охла-
ждении стали, а также при распаде пересыщенно-
го твердого раствора. Основываясь на теории об-
разования и роста зародышей, разработанные мо-
дели показывают не только высокую точность
при определении объемной доли и размеров про-
дуктов фазовых превращений, но и возможность
применения этих моделей для определения меха-
нических свойств.

3. Наиболее перспективными в настоящий мо-
мент представляются численные методы расчета
закономерностей эволюции структуры. Несмотря
на минимальный набор необходимых эксперимен-
тальных данных, методы “клеточных автоматов”,
Монте-Карло и многофазного поля демонстриру-
ют высокую точность при расчете процессов ре-
кристаллизации и фазовых превращений.

Таким образом, существует полноценный ба-
зис для создания комплексных адаптируемых мо-
делей, позволяющих реализовать сквозной расчет



1182

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 121  № 11  2020

ЧУРЮМОВ, ПОЗДНЯКОВ

полного цикла термической и деформационной
обработки металлических материалов, с возмож-
ностью рекурсивной оптимизации технологиче-
ских параметров с целью достижения заданной
структуры. Ключевую роль в таких моделях долж-
ны играть численные методы расчета, являющие-
ся наиболее универсальными и адаптируемыми к
использованию совместно с конечно-элемент-
ными методами моделирования.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (проект № 18-79-
10153).
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