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ВВЕДЕНИЕ
Малоуглеродистые низколегированные стали

широко используются для изготовления труб для
магистральных трубопроводов высокого давле-
ния [1–3]. Современные технологии производ-
ства низколегированных сталей должны обеспе-
чивать управление структурообразованием на
всех этапах их производства. Формирование фа-
зового состава и структуры сталей начинается уже
при кристаллизации.

Знание интервала затвердевания необходимо
для управления технологическим процессом непре-
рывного литья. Качество и эффективность произ-
водства могут быть улучшены, если температуры
ликвидуса и солидуса могут быть предсказаны с вы-
сокой степенью точности.

Для выбора оптимального состава стали и режи-
мов последующей обработки необходимо знать фа-
зовый состав сталей, формирующийся в процессе
кристаллизации, поскольку он может в значитель-
ной степени определять структуру и свойства ста-
лей при последующей термической и термомеха-
нической обработке.

В состав низколегированных сталей практиче-
ски всегда входит марганец и в небольшом коли-
честве присутствуют титан, сера и азот. Поэтому в
процессе кристаллизации в сталях этого класса
могут образовываться нитриды, сульфиды и кар-
босульфиды титана, а также сульфиды марганца
[4–6]. Необходимо уметь прогнозировать долю
этих соединений, поскольку они могут оказывать
значительное влияние на структуру и свойства

сталей, получаемые при последующей обработке.
Так крупные нитриды, сформировавшиеся при
кристаллизации, являются концентраторами на-
пряжений. Сульфиды марганца при горячей про-
катке вытягиваются в строчки, что может приво-
дить к различной степени охрупчиванию стали в
листах и прутках в зависимости от направления
прилагаемой нагрузки.

К настоящему времени разработаны численные
методы, позволяющие проследить пути превраще-
ния и формирования фазового состава на основа-
нии термодинамических расчетов. Обычно расче-
ты проводятся для двух классических пределов:
приближение правила рычага и приближение Гул-
ливера–Шейла [7, 8]. В первом случае предполага-
ется полное равновесие между присутствующими
фазами. Это означает, что все химические эле-
менты могут быстро диффундировать как в жид-
кой, так и в твердых фазах. При использовании
приближения Гулливера–Шейла предполагает-
ся, что диффузия в твердых фазах заморожена.

На практике большинство промышленных
сталей содержат в своем составе элементы внед-
рения и замещения. Элементы внедрения, такие
как углерод и азот, имеют высокую диффузион-
ную подвижность в твердой фазе, в то время как
элементы замещения имеют низкую диффузион-
ную подвижность. Таким образом, приближения
правила рычага и Гулливера–Шейла подходят не
полностью. Чтобы преодолеть эту проблему, бы-
ло разработано приближение частичного равно-
весия [9, 10], которое предполагает быструю диф-
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фузию элементов внедрения в твердой фазе при
замороженной диффузии элементов замещения.

Большинство исследований, посвященных мо-
делированию процесса кристаллизации стали, на-
целены на определение температурного интервала
кристаллизации и не рассматривают образование
избыточных фаз в процессе затвердевания рас-
плава [11–13].

Имеются две работы, в которых сделана по-
пытка учесть образование избыточных фаз при
кристаллизации [4, 14], но при этом сделаны се-
рьезные упрощения и допущения. В частности,
не учитывали тот факт, что азот характеризуется
быстрой диффузией в твердой фазе, а также воз-
можность образования карбосульфида титана, и
использовали устаревшие термодинамические па-
раметры.

Целью настоящей работы было разработать
алгоритм, актуализировать термодинамическое
описание и выполнить моделирование процесса
кристаллизации в малоуглеродистых низколеги-
рованных сталях.

ОПИСАНИЕ АЛГОРИТМА
Предлагаемый алгоритм применим для моде-

лирования процесса кристаллизации в малоугле-
родистых сталях, содержащих менее 0.1 мас. % C,
которые кристаллизуются с образованием δ-фер-
рита. Разработанная в настоящей работе модель
кристаллизации была построена на основе прибли-
жения частичного равновесия. Предполагается,
что реализуется быстрая диффузия всех элементов
в жидкой фазе, тогда как диффузия элементов за-
мещения в феррите подавлена, а диффузия углеро-
да и азота протекает быстро. При этом учтена воз-
можность выделения из жидкой фазы в процессе
кристаллизации нитрида титана TiN, карбосуль-
фида титана TiC0.5S0.5, сульфида титана TiS и
сульфида марганца MnS.

В первую очередь оценивается температура
начала затвердевания и температуры начала вы-
деления избыточных фаз.

В первом приближении температуры начала
затвердевания феррита оценивали по формулам,
полученным на основании анализа диаграмм со-
стояния двойных систем, приведенных в [15], а
также на основе термодинамических расчетов:

(1)

где [% X]L – концентрация элемента X в исходном
расплаве, то есть в данном случае – содержание
элемента Х в стали.

Используя значение, определяемое выраже-
нием (1), в качестве первого приближения, тем-
пература кристаллизации рассчитывается более

C C

Mn Si S

→δ = − − −
− − −

2( ) 1811 75.69[% ] 11.72[% ]
4.8[% ] 11.4[% ] 14.3[% ] ,

L
L L

L L L
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точно с помощью решения системы балансовых и
термодинамических уравнений (подробно описа-
ны далее, см. (8)–(15)), а также дополнительного
условия равенства нулю доли феррита. В резуль-
тате решения этой системы уравнений находили
такую температуру, при которой начинается об-
разование феррита.

В связи с тем, что нитриды, карбосульфиды и
сульфиды титана и сульфиды марганца могут об-
разовываться до начала затвердевания, рассчиты-
вали температуры начала выделения из расплава
этих соединений. Для этого использовали темпе-
ратурные зависимости констант равновесия TiN,
TiC0.5S0.5, TiS и MnS с расплавом.

Выражения для температурных зависимостей
констант равновесия TiN, TiS и MnS с расплавом
были взяты из работ [4, 16, 17]:

(2)

(3)

(4)

Температурная зависимость константы равно-
весия карбосульфида TiC0.5S0.5 с расплавом была
рассчитана из выражения для произведения рас-
творимости карбосульфида в аустените, получен-
ного в работе [5]:

(5)

Активности продуктов реакции aTiN, aTiS, aMnS и
 принимали равными единице. Активно-

сти титана (aTi), азота (aN), углерода (aC), марган-
ца (aMn) и серы (aS) в расплаве рассчитывали по
формулам вида:

(6)

где [% i] – концентрация i-го элемента в распла-
ве,  – коэффициенты взаимодействия элемен-
тов в расплаве.

Моделирование процесса кристаллизации про-
исходит на основе пошаговой процедуры, т.е. на
каждом температурном шаге текущее значение тем-
пературы уменьшается на величину ΔT, и рассчиты-
вается состояние системы, соответствующее новой
температуре. Для начала расчетов выбирается тем-
пература на несколько градусов выше наибольшей
из температур: начала затвердевания или начала
выделения избыточных фаз и запускается поша-
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говая процедура. На каждом шаге проверяется
возможность образования избыточных фаз и при
выполнении условия их образования рассчиты-
вается количества избыточных фаз, формирую-
щихся на каждом шаге, и состав жидкости.

Начиная с температуры начала кристаллиза-
ции, на каждом (k-ом) температурном шаге рас-
считываются массовые доли жидкой фазы  и
феррита  и соответствующее этому увеличение
массовой доли δ-феррита на величину δQδ, а так-
же изменение состава расплава. Расчет выполня-
ется на основе приближения частичного равнове-
сия, то есть по углероду и азоту предполагается
равновесие между всем δ-ферритом и расплавом,
а по остальным элементам – только между рас-
плавом и очередной порцией феррита.

Балансовые уравнения для углерода и азота
имеют вид:

(7)

(8)

Здесь  и  – концентрация С и N в

жидкой фазе на k-ом температурном шаге; 

и  – концентрация C и N в δ-феррите на
k-ом температурном шаге; CC и CN – содержание

C и N в стали;  – количество углерода,
связанного в карбосульфид титана на (k – 1)-ом
температурном шаге;  количество азота,
связанного в нитрид титана на (k – 1)-ом темпе-
ратурном шаге.

Для остальных элементов балансовые урав-
нения имеют вид:

(9)

Здесь  – концентрация элемента X Xi в

очередной порции δ-феррита на шаге k;  и  –
относительные массовые доли жидкой фазы и
феррита, образовавшиеся на k-ом температурном
шаге:

(10)

(11)
Частичное термодинамическое равновесие фор-

мулируется как равенство химических потенциалов
в расплаве и δ-феррите для быстро диффундирую-
щих элементов внедрения (углерода и азота), а для
медленно диффундирующих элементов замеще-
ния – как равенство химических потенциалов в
расплаве и очередной порции δ-феррита.

k
LQ

δ
kQ

−
δ δ+ = −

0.5 0.5

1
C TiC S[%C] [%C] C [%C] ,k k k k k

L LQ Q

−
δ δ+ = − 1

N TiN[%N] [%N] C [%C] .k k k k k
L LQ Q

[%C]k
L [ ]%N k

L

δ[%C]k

[ ]%N k

L

−
0.5 0.5

1
TiC S[%C]k

[ ] −1
TiN%N k

−
δ δ+ = 1' '[% X] [%'X] [% X] .k kk k k

L L LQ Q

δ[%'X]k

' k
LQ δ' kQ

−
δ δ

δ
−=

1

' ,
k k

k
k
L

Q QQ
Q

δ= −' '1 .k k
LQ Q

Разработанная термодинамическая модель со-
здана для моделирования формирования фазово-
го состава при кристаллизации низколегированных
сталей. Поэтому при термодинамическом описа-
нии фаз использовали приближение разбавленных
растворов. С учетом этого условия равновесия меж-
ду расплавом и δ-ферритом для углерода и азота за-
писывали в виде:

(12)

(13)

где  – коэффициент активности элемента X в
бесконечно разбавленном растворе фазы f.

При расчетах частичного равновесия для угле-
рода и азота между расплавом и твердыми фазами
для всех фаз в качестве стандартного состояния
этих элементов принимали графит и газообраз-
ный азот N2.

Для элементов замещения условия равновесия
между расплавом и очередной порцией δ-ферри-
та имели вид:

(14)

где  – изменение энергии Гиббса при фазо-
вом превращении L → δ.

Для основного элемента (Fe) условие равнове-
сия между расплавом и очередной порцией δ-фер-
рита имело вид:

(15)

ПОСТРОЕНИЕ
ТЕРМОДИНАМИЧЕСКОГО ОПИСАНИЯ
Необходимыми параметрами являются коэф-

фициенты активности компонентов в расплаве и
δ-феррите, коэффициенты взаимодействия ком-
понентов в этих фазах и изменения свободной
энергии компонентов при фазовом превращении
L → δ.

Нами были проанализированы имеющиеся на
сегодняшний день опубликованные термодина-
мические параметры.

В табл. 1 приведены выражения для темпера-
турных зависимостей логарифмов коэффициен-
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тов активности элементов в расплаве и δ-феррите
и изменений свободных энергий при фазовом
превращении L → δ. Параметры взаимодействия
элементов в расплаве и δ-феррите приведены в
табл. 2, 3.

РЕЗУЛЬТАТЫ РАСЧЕТОВ

Моделирование процесса кристаллизации на
основе предложенного алгоритма было проил-
люстрировано (рис. 1) на примере расчета низ-
колегированной малоуглеродистой стали соста-

Таблица 1. Коэффициенты активности элементов в расплаве и δ-феррите и изменения свободной энергии при
фазовом превращении L → δ

Элемент

C 1201/T – 2.12 [18] 5608/T – 3.32 [15] –

N 523/T + 1.056 [19] 1620/T + 1.475 [19] –

S
–2007/T – 8.857 +
+ 1.96lgT – 0.218 × 103T [20]

–1414/T – 2.186 [20] 34357 – 115.39T + 13.513TlnT [24]

Mn –147/T – 1.967 [21] –144/T – 1.928 [21] –12194.93 + 8.6683T + 1.265152 × 1030T–9 [24]

Si –9065/T + 0.519 [22] –9571/T + 0.726 [22] –2827.165 + 7.058387T–4.2037 × 1030T–9 [24]

Ti –2704/T–1.724 [23] –2888/T – 1.097 [23]
–362851.813 + 2659.389T – 364.436TlnT + 
+ 164.626 × 10–3T2 –13.302 × 10–6T3 +
+ 65031766T–1 [24]

0lg L
if

δ 0lg if
→δΔ L

iG

Таблица 2. Коэффициенты взаимодействия элементов в расплаве 

i

j C N Mn Si Ti S

C –311/T + 0.32 [18] 0.11 [25] –53/T + 0.02 [25] 89/T + 0.06 [25] –480/T + 0.22 [25] 0.09 [1]

N 191/T – 0.01 [25] 8/T + 0.05 [19] –61/T – 0.01 [25] 77.9/T [25] –8507/T + 4.18 [16] 0.01 [26]

Mn –242/T + 0.09 [25] –240/T + 0.05 [25] 1.76/T [21] –0.01 [26] 0.02 [26] –0.05 [26]

Si 209/T + 0.14 [25] 156/T + 0.05 [25] –0.01 [26] 460/T – 0.17 [22] –0.03 [26] 0.06 [4]

Ti –1916/T + 0.86 [25] 29110/T + 14.3 [16] 0.017 [26] –0.04 [26] 24/T [23] –0.11 [26]

S 0.24 [4] 0.0234 [26] –0.03 [26] 0.07 [1] –0.05 [26] 0.06 [26]

( )L j
ie

Таблица 3. Коэффициенты взаимодействия элементов в δ-феррите 

i

j C N Mn Si Ti S

C 0.31 [18] 0.351 [25] – 4.153/T + 0.099 [27] – –

N 0.41 [25] 0 [19] –216/T + 0.053 
[22] 138/T + 0.1 [25] –0.59 [25] –

Mn – –847/T + 0.208 
[25]

2.93/T – 0.0013 
[21] –0.12 [4] – –

Si 9.71/T + 0.23 [27] 270/T + 0.021 [25] –0.057 [4] 313.8842 – 0.096 [22] – 0.19 [4]

Ti – –2.01 [25] – 55.84/T – 0.027 
[23] –

S – – – 0.22 [4] – 50.7/T + 0.015 
[20]

( )δ j
ie
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ва 0.08 мас. % С, 1.5 мас. % Mn, 0.01 мас. % S,
0.04 мас. % Si, 0.02 мас. % Ti и 0.005 мас. % N, ко-
торая кристаллизуется с образованием δ-ферри-
та. Из рис. 1 видно, что в стали данного состава до
начала кристаллизации ни одна из четырех фаз-
выделения не образуется. Вторые фазы появля-
ются лишь при дальнейшем охлаждении системы
после начала кристаллизации и выделяются в
следующей последовательности: TiN, затем кар-
босульфид титана TiC0.5S0.5 и под конец затверде-
вания появляется MnS.

Как можно заметить, сульфид титана TiS не
появляется, что согласуется с утверждением авто-
ров работы [5], что образование сульфидов титана
в обычных низколегированных сталях маловеро-
ятно, и вместо них выделяются карбосульфиды
TiC0.5S0.5. Хотя ранее предполагали, что в стали с
содержанием Ti менее 0.1 мас. % образуются суль-

фиды титана, а при большем его количестве могут
образовываться карбосульфиды TiC0.5S0.5 или
сульфиды типа Ti2S.

Помимо приведенных выше результатов ис-
следования изменения фазового состава стали в
процессе кристаллизации с помощью данного ал-
горитма нами были выполнены расчеты влияния
содержания Ti, N и S в стали на конечный фазо-
вый состав после завершения затвердевания. Для
этого состав стали при моделировании варьиро-
вали для указанных элементов в диапазонах
(в мас. %): 0–0.01 по N, 0–0.02 по S и 0–0.05 по Ti.
Для остальных элементов задавали средний со-
став (мас. %) – 0.08 С, 0.005 N, 1.5 Mn, 0.02 Ti,
0.04 Si, 0.01 S, который соответствует типовому
составу выпускаемых малоуглеродистых низко-
легированных сталей. Результаты расчетов пред-
ставлены на рис. 2–4.

Из расчетов по влиянию азота в стали (см. рис. 2)
видно, что после достижения некоторого количе-
ства азота, он начинает связывать Ti в TiN. И да-
лее, чем больше азота в стали, тем больше доля
TiN, а содержание Ti в твердом растворе, соответ-
ственно, тем меньше. Одновременно с этим умень-
шается доля TiC0.5S0.5, а доля MnS растет. Послед-
нее, очевидно, происходит из-за перехода серы из
TiC0.5S0.5, которая и связывает Mn в сульфид мар-
ганца MnS.

Содержание S в стали (см. рис. 3) в первую оче-
редь влияет на количество фаз-выделения, в со-
став которых входит сера – MnS и TiC0.5S0.5, их до-
ля в сплаве после завершения кристаллизации
возрастает с увеличением количества S в стали,
для MnS – линейно, а для TiC0.5S0.5 – более плав-
но. Доля TiN с увеличением количества S в сплаве
несколько уменьшается, хотя зависимость явно
выражена слабее, чем для долей MnS и TiC0.5S0.5.

Рис. 1. Изменение фазового состава стали с при охла-
ждении.
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Рис. 2. Зависимость фазового состава стали после
окончания кристаллизации от содержания N в стали.
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Рис. 3. Зависимость фазового состава стали от содер-
жания S в стали после окончания кристаллизации.
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Концентрация Ti в твердом растворе почти не за-
висит от содержания S в сплаве.

Из зависимостей, приведенных на рис. 4, вид-
но, что увеличение количества Ti в стали приво-
дит к возрастанию массовых долей TiN и TiC0.5S0.5 и
к линейному росту финального содержания Ti в
твердом растворе. Доля MnS с появлением TiC0.5S0.5
при увеличении содержания Ti в твердом раство-
ре уменьшается.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Разработан алгоритм для моделирования про-

цесса кристаллизации и прогнозирования фазо-
вого состава низколегированных титансодержа-
щих сталей после затвердевания.

Выполнены расчеты процесса кристаллизации,
на основании которых проанализировано измене-
ние фазового состава стали в процессе кристалли-
зации и влияние содержания в стали азота, серы и
титана на фазовый состав, формирующийся в про-
цессе затвердевания.

Работа выполнена в рамках государственного
задания Минобрнауки России (тема “Функция”
№ 122021000035-6).
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