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Несмотря на широкое распространение новых материалов, сталь и сплавы железа по-прежнему за-
нимают важное место в современных технологиях. Свойства стали определяются ее структурным
строением (феррит, цементит, перлит, бейнит, мартенсит), которое формируется при термической
обработке в результате сдвиговой перестройки решетки γ (fcc) → α (bcc) и диффузионного перерас-
пределения углерода. Здесь мы представляем обзор недавних достижений в развитии количествен-
ной теории фазовых превращений в стали, основанной на ab initio параметризации функционала
свободной энергии Гинзбурга–Ландау. Результаты компьютерного моделирования описывают за-
кономерное изменение сценариев превращений при охлаждении от ферритного (зарождение и
диффузионно-контролируемый рост α-фазы) к мартенситному случаю (сдвиговая решеточная не-
устойчивость γ → α). Показано, что возрастание ближнего магнитного порядка при понижении
температуры играет ключевую роль в смене сценариев превращений. Phase-field-моделирование в
рамках обсуждаемого подхода демонстрирует типичные картины превращений.
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1. ВВЕДЕНИЕ
Несмотря на широкое распространение новых

материалов, известная с давних пор сталь остает-
ся основным конструкционным материалом на-
шей цивилизации [1], в связи с высокой доступ-
ностью ее основных компонент (Fe и C) и разно-
образием свойств, достигаемых при реализации
различных (мезо)структурных состояний [2–6].
Структурным состоянием стали можно управлять
благодаря сложной фазовой диаграмме железа,
которая содержит несколько структурных пере-
ходов при охлаждении от умеренно- высоких
температур (δ → γ → α). Кроме того, присутствие
углерода приводит к появлению карбидных фаз,
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из которых наиболее важной фазой является це-
ментит, Fe3C.

Реализация фазовых превращений в стали
включает два основных физических процесса: пе-
рестройку кристаллической решетки и перераспре-
деление углерода между фазами. В зависимости от
скоростей этих процессов и морфологии продуктов
распада металлурги различают несколько основных
типов превращений: ферритное, перлитное, бей-
нитное, мартенситное, которые последовательно
сменяют друг друга при понижении температуры.
Все эти превращения (за исключением мартенсит-
ного) протекают с участием как сдвигового, так и
диффузионного механизмов, относительная роль
которых существенно зависит от температуры. Реа-
лизация нескольких типов превращений в процессе
охлаждения определяет многообразие свойств ста-
ли, поэтому их изучение критически важно для по-
нимания металлургических процессов.

Несмотря на высокую практическую значи-
мость и обширные экспериментальные исследо-
вания, механизмы фазовых превращений в стали
остаются не достаточно изученными. Во-первых,
до сих пор отсутствует общепринятая количе-
ственная теория, описывающая изменение меха-
низма превращения с повышением температуры
от мартенситного (решеточная γ → α-неустойчи-
вость по всему объему материала) к ферритному
сценарию (диффузионно-контролируемое за-
рождение и рост α-Fe). Во-вторых, свойства ста-
ли во многом определяются морфологией выде-
лений, понимание которой требует развития до-
статочно сложной кинетической теории фазовых
превращений, принимающей во внимание одно-
временно решеточные степени свободы, магнит-
ное состояние и диффузию углерода.

Опираясь на результаты первопринципных
расчетов [7, 8] и комбинируя их с существующи-
ми моделями [9–11], недавно мы предложили по-
следовательную модель фазовых превращений в
стали [12, 13]. В рамках этой модели было показано,
что основным фактором, определяющим сценарии
фазовых превращений в стали, является магнитное
состояние железа, изменяющееся с температурой.
Построенные кривые старта ферритного, бейнит-
ного и мартенситного превращений (A3, T0, MS) с
хорошей точностью совпадают с эксперименталь-
но известными кривыми, а численное моделирова-
ние формирования микроструктуры воспроизво-
дит типичные картины превращений. В работе [14]
эта модель была обобщена с учетом образования
цементита и показано, что благодаря магнетизму
становится возможным автокаталитический меха-
низм формирования регулярной перлитной струк-
туры при охлаждении ниже некоторой критиче-
ской температуры.

Здесь мы приводим обзор результатов, полу-
ченных в рамках данной модели. В сравнении с

предыдущими публикациями, более детально рас-
сматривается моделирование кинетики превраще-
ния методом фазовых полей (phase-field approach).
Также обсуждается влияние внешнего магнитного
поля на диаграмму превращений.

2. ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ
И ФОРМИРОВАНИЕ

МИКРОСТРУКТУРЫ СТАЛИ

На рис. 1а приведена экспериментальная диа-
грамма фазовых превращений в системе Fe–C, а
на рис. 1б – типичные микроструктуры, возника-
ющие в процессе этих превращений. Границы
двухфазных областей “аустенит–феррит” (A1, A3)
и “аустенит–цементит” (Acm), включая их мета-
стабильные продолжения, построены в соответ-
ствии с данными [15–17]. Линии старта бейнит-
ного (BS) и мартенситного (MS) превращений
проведены согласно [18, 19]. Также обозначена
эвтектоидная температура Teutec (~1000 K).

При высоких температурах (T > A3, T > Acm)
ГЦК-кристаллическая решетка железа (γ-Fe,
аустенит) устойчива. Небольшое переохлаждение
аустенита ниже линии A3 приводит к его диффу-
зионно-контролируемому распаду с выделением
феррита (α-Fe, почти чистое ОЦК-железо). Су-
ществует несколько типов феррита, отличаю-
щихся кинетикой образования и морфологией
[20]; аллотриоморфный феррит обычно локали-
зуется на границах зерен, в то время как игловид-
ные кристаллы Видманштеттова и ацикулярного
феррита формируются в объеме материала. Ниже
линии Acm (но выше MS) имеет место распад с вы-
делением цементита (орторомбическая θ-фаза
содержащая 25% ат. углерода).

При совместном выполнении условий T < A3,
T < Acm, T > BS, аустенит обычно распадается с об-
разованием чередующихся пластин феррита и це-
ментита, причем межпластинчатое расстояние
уменьшается с ростом степени переохлаждения, по
закону  Возникающая в итоге ре-
гулярная дисперсная структура известна как пер-
лит. Кинетика перлитного превращения включает
автокаталитическое зарождение новых пластин
(обычно на границе зерна) и прорастание колонии в
объем зерна [3].

Охлаждение ниже температуры BS приводит к
бейнитному превращению, которое развивается
путем автокаталитического зарождения и роста
образующих его субъединиц [4]. В случае верхне-
го бейнита (который формируется в температур-
ном интервале 800–670 K) ферритные пластины с
одинаковой кристаллографической ориентацией
разделены рейками цементита. В случае нижнего
бейнита, который формируется при более низкой
температуре, ферритные планки сами содержат

λ − eutec~ 1 ( ).T T
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мелкие выделения ε-цементита (который обычно
превращается в θ-цементит на поздних стадиях
превращения), в дополнение к тонким цементит-
ным рейкам между ними. Согласно распростра-
ненным представлениям, критическую роль для
старта бейнитного превращения играет темпера-
тура параравновесия T0, при которой становятся
равны свободные энергии α и γ-фаз с неизменной
(исходной) концентрацией углерода. Температу-
ра T0 была введена в [21] как обязательное условие
для старта бейнитного превращения. В работах
[4, 21] предполагалось, что диффузия происходит
медленнее, чем сдвиговое превращение, и поэто-
му в процессе роста пластинки α фазы не проис-
ходит заметного перераспределения углерода
между фазами α и γ.

При более глубоком переохлаждении аусте-
нита (ниже температуры старта мартенситного
превращения, MS) перестройка решетки γ → α
осуществляется по сдвиговому механизму, без
участия диффузии углерода. При этом упругие
напряжения, сопровождающие перестройку ре-
шетки, компенсируются путем образования ко-
лоний, в которых мартенситные пластины нахо-
дятся по отношению друг к другу в двойниковой
ориентации.

В работах [22–25] были приведены экспери-
ментальные свидетельства существования двух
типов мартенсита, а именно, изотермического
(сценарий зарождения и роста колонии пластин
α-Fe с чередующейся ориентацией) и атермиче-
ского (сценарий развития спонтанной решеточ-
ной неустойчивости одновременно по всему объ-
ему), причем первый сценарий реализуется при
более высокой температуре.

3. СОВРЕМЕННЫЕ ПРЕДСТАВЛЕНИЯ
О ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЯХ

В ЖЕЛЕЗЕ И СТАЛИ
В настоящее время считается [4], что сдвиговый

механизм превращения играет существенную роль
в реализации не только мартенситного и бейнитно-
го превращений, но также в формировании высо-
котемпературных структурных состояний, таких
как видманштеттов и ацикулярный феррит. Следо-
вательно, понимание механизмов решеточной не-
устойчивости γ ГЦК-железа является необходимым
для анализа фазовых превращений в стали. Было
предложено два возможных механизма перестрой-
ки решетки γ → α, соответствующие схемам дефор-
мации Бейна (тетрагональное искажение) [26] и
Курдюмова–Закса (двойной сдвиг) [27]. Хотя схема
Курдюмова–Закса более соответствует экспери-
менту, в большинстве теоретических подходов рас-
сматривается деформация Бейна (см. рис. 2). При-
чина этого в том, что бейновская схема описывает
простейший путь превращения, который, одна-
ко, схватывает наиболее важные черты явления.
Опираясь на схему превращения Бейна, в работах
[28, 29] была предложена феноменологическая
модель, которая развивалась далее в [9, 11], и поз-
волила описать основные особенности мартен-
ситного превращения, включая формирование
связанной системы двойниковых доменов.

Подавляющее большинство материалов, де-
монстрирующих мартенситное превращение,
можно отнести к классу так называемых сплавов
Юм–Розери, в которых определенная кристалли-
ческая решетка реализуется в некотором интерва-
ле значений плотности электронов проводимости
[30]. Электронные механизмы потери устойчиво-

Рис. 1. Схематичная диаграмма превращений (a) и основные сценарии фазовых превращений в стали (б). Линии A1,
A3 и Acm – границы двухфазных областей α + γ и γ + θ, а также их метастабильные продолжения ниже эвтектоидной
температуры Teutec [16, 17]; BS и MS – линии старта бейнитного и мартенситного превращений соответственно [4, 18].
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сти кристаллической решетки для этих сплавов
поняты достаточно хорошо. Они связаны с усиле-
нием особенностей Ван Хова в спектре энергии
электронов и с выигрышем энергии при попадании
уровня Ферми в псевдощель [31]. В новой кристал-
лической структуре геометрия зоны Бриллюэна
позволяет разместить в ней все электронные состо-
яния при существенном понижении полной энер-
гии. Поскольку положение энергии Ферми опреде-
ляется числом электронов на атом, сплавы Юм–
Розери называют также электронными фазами.
Как правило, структурные превращения в этих
сплавах близки к фазовому переходу второго рода
с незначительным гистерезисом; причем низко-
температурная фаза является более плотно упако-
ванной, чем высокотемпературная фаза. Для та-
ких сплавов характерно присутствие мягкой мо-
ды в фононном спектре [29, 32, 33].

Однако сплавы железа относятся к особой
группе материалов, в которых высокотемператур-
ная фаза γ (ГЦК) является плотноупакованной, в
отличие от низкотемпературной фазы α (ОЦК).
Ни экспериментальные данные [34], ни недавние
первопринципные расчеты [35, 36] не обнаружи-
вают мягкой моды в фононном спектре железа
выше стартовой температуры мартенситного пе-
рехода MS (см. рис. 3). Остается неясным вопрос о
том, появляется ли мягкая мода при переохла-
ждении γ-Fe, или механизм мартенситного пере-
хода в железе сложнее, чем в сплавах Юм–Розери,
и не может быть описан в терминах индивидуаль-
ных мягких фононных мод. Ситуация выглядит па-
радоксально: γ → α-превращение в железе истори-
чески являлось прототипом мартенситных превра-
щений, однако этот случай до сих пор даже менее
изучен и понят, чем обнаруженные позже мар-
тенситные превращения в других системах.

Начиная с классической работы Зинера [37],
считается, что магнетизм играет определяющую
роль в фазовых равновесиях в железе и его спла-
вах, включая тот основной факт, что температура

γ → α-превращения в чистом Fe близка к темпе-
ратуре Кюри α-Fe. При этом ферромагнитное
ОЦК-железо стабильно при низких температурах
(см., напр., [38, 39]). Более того, недавние перво-
принципные расчеты [7, 8, 40] показали, что в
γ-Fe магнитные и решеточные степени свободы
сильно связаны. Поэтому можно ожидать, что
классический мартенситный сценарий (через раз-
витие решеточной неустойчивости по всему объе-
му) γ → α-превращения реализуется при охла-
ждении ниже некоторой критической температу-
ры, при которой α-Fe ферромагнитно, а в γ-Fe
присутствует достаточно сильный ферромагнит-
ный ближний порядок (см. разделы 5, 6).

Механизм бейнитного превращения, которое
реализуется при температурах сразу выше MS, уже
долгое время остается предметом дискуссий
[4, 19]. Для объяснения этого превращения были
предложены две конкурирующие теории (диффу-
зионно-контролируемый рост [41–45] и сдвиго-

Рис. 2. Перестройка решетки γ → α, обусловленная
деформацией Бейна.

Fe

C

Рис. 3. Дисперсионные кривые колебаний решетки и
соответствующая фононная плотность состояний па-
рамагнитного ГЦК-Fe, рассчитанная стандартными
DFT-методами для немагнитного состояния (вверху)
и с учетом электронных корреляций DMFT (внизу)
[35]. Результаты расчетов интерполированы с ис-
пользованием модели Борна–Кармана, учитываю-
щей взаимодействия до пятой координационной
сферы включительно. Символами показаны измере-
ния фононов методом неупругого рассеяния нейтро-
нов при 1428 K.
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вое зарождение без диффузии [4, 21, 46]). Воз-
можно, формирование верхнего бейнита – это
диффузионно-контролируемый процесс, в то
время как нижний бейнит формируется в резуль-
тате решеточного сдвига, как это предполагается
в работе [47]. Интересно, что в заэвтектоидных
сталях верхний бейнит наблюдается даже при
T > T0 [45, 48], где T0 – температура параравнове-
сия, для которой достигается равенство свобод-
ных энергий α и γ-фаз при неизменной концен-
трации углерода [21, 49]; это находится в проти-
воречии со сдвиговой моделью и позволяет
рассматривать верхний бейнит как непластинча-
тый продукт эвтектоидного распада. В то же вре-
мя нижний бейнит всегда образуется ниже T0
[19]. Однако в доэвтектоидных сталях кривая
старта бейнитного превращения BS лежит ниже T0,
поэтому термодинамическая возможность сдвиго-
вого превращения не всегда приводит к появле-
нию нижнего бейнита. Таким образом, механиз-
мы, контролирующие бейнитное превращение, до
сих пор не вполне ясны.

Другой обсуждаемой проблемой является за-
рождение и рост перлитных колоний – частный
случай эвтектоидного распада. Превращения это-
го типа наблюдали также в Zn–Al [50], Cu–Al [51],
Au–In [52], Cu–Zn, Al–Mn, Cu–Sn, Cu–Be и дру-
гих системах, причем морфология выделений
(пластинчатая или глобулярная структура) зависит
от типа сплава и от положения параметров сплава
на фазовой диаграмме. Хотя перлитное превраще-
ние в стали детально изучено экспериментально
[53–55], механизм формирования перлитных ко-
лоний остается дискуссионным.

Хорошо известные представления о кинетике
спинодального распада [56] не применимы к пер-
литному превращению, поскольку энергия сме-
шения углерода в γ-Fe положительна [57, 58], т.е.
γ-фаза стабильна относительно малых флуктуа-
ций состава. Теоретические исследования кине-
тики перлитного превращения были сфокусиро-
ваны на определении межпластинчатого рассто-
яния и его температурной зависимости при
стационарном росте колонии, а также на про-
блеме устойчивости фронта колонии [21, 59–65]. В
работах [21, 59] было показано, что межпластинча-
тое расстояние обратно пропорционально пере-
охлаждению, т.е. , где .
Как было показано в [61], оптимальное межпла-
стинчатое расстояние должно обеспечивать макси-
мальную скорость роста колонии; в процессе роста
тонкие пластины растворяются, а широкие рас-
щепляются, и таким образом достигается опти-
мальная ширина пластин. Недавние результаты
phase-field моделирования [63–65] подтвердили
концепцию максимальной скорости роста. Одна-
ко этот вывод касается только условий стацио-
нарного роста, а не проблемы зарождения пер-

λ Δ~ 1 T Δ = − eutecT T T

литной колонии, которая в основном оказалась за
пределами рассмотрения.

В настоящее время остаются открытыми не-
сколько важных вопросов. Неясно, какая фаза
(α или θ) зарождается первой или они появляют-
ся совместно [66–68], и какие факторы обеспе-
чивают устойчивость фронта колонии [61–65].
Для механизма размножения пластин были пред-
ложены два объяснения: боковая репликация [3,
53, 69] и расщепление существующих пластин
[70], однако неясно, какое из них является более
адекватным. Наконец, представляют существен-
ный интерес причины перехода от пластинчатой к
глобулярной структуре с повышением температу-
ры [71–75]. До сих пор отсутствуют теории, объяс-
няющие появление перлитных колоний при реа-
листичных значениях параметров, описывающих
поведение системы.

Даже относительно простая кинетика распада
с выделением феррита/цементита из метаста-
бильного аустенита включает несколько нере-
шенных проблем. В частности, остается дискус-
сионным механизм перестройки решетки γ → θ.
Как предполагали в работе [76], γ → θ-превраще-
ние реализуется через промежуточный метаста-
бильный ε-цементит с гексагональной плотно-
упакованной (ГПУ) кристаллической решеткой,
которая ближе к γ-Fe, чем орторомбическая θ-фа-
за. Недавние ab initio расчеты [77] показывают, что
перестройка решетки γ → θ может осуществляться
через специфичную промежуточную структуру
(Metastable Intermediate Structure, MIS), которая
возникает на границе ферритной пластины, когда
концентрация углерода достигает 15 ат. %, т.е. вда-
ли от стехиометрического состава цементита. За-
метим, что изменение механических свойств
перлитной стали после отжига указывает на при-
сутствие метастабильного цементита в “свежем”
перлите [3].

В случае ферритного превращения внимание
исследователей привлекает различие нескольких
морфологических форм: полигональный, видман-
штеттов (WF) и ацикулярный феррит (AF) [20, 78,
79]. Полигональный и видманштеттов феррит реа-
лизуются при относительно слабом переохлажде-
нии (т.е. при температуре выше T0) и, следователь-
но, оба являются продуктами диффузионно-кон-
тролируемых процессов. Однако в первом случае
теряется когерентность решетки на границе раз-
дела γ/α, так что упругие напряжения отсутству-
ют, в то время как во втором случае упругие на-
пряжения релаксируют, по-видимому, в результа-
те образования двойниковой пластины α-фазы. В
отличие от двух указанных случаев, ацикулярный
феррит появляется ниже температуры T0 и растет
по сдвиговому механизму [4, 20]. Следовательно,
для описания WF и AF необходимы модели, одно-
временно учитывающие диффузию углерода и ре-
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ализацию сдвигового превращения. Заметим, что
phase-field моделирование роста WF [80] привело к
спорному выводу, что для роста пластин WF требу-
ется высокая анизотропия поверхностной энер-
гии; однако возможную роль упругих напряжений
в этой работе не рассматривали.

Таким образом, как сдвиговый, так и диффу-
зионно-контролируемый сценарии фазовых пре-
вращений в стали требуют дальнейшего деталь-
ного теоретического изучения. Во-первых, необ-
ходимо объяснить механизмы, ответственные за
изменение сценариев превращений (феррит →
→ перлит → бейнит → мартенсит) при пониже-
нии температуры. Во-вторых, значительный ин-
терес представляет морфология выделений при
распаде (в том числе зарождение и рост перлит-
ных и бейнитных колоний, условия возникнове-
ния пластинчатого и глобулярного перлита, верх-
него и нижнего бейнита и др.). При этом в неко-
торых случаях (таких как бейнитное превращение
или формирование видманштеттова феррита)
сдвиговая и диффузионная кинетика должны
описываться совместно. Обсуждение этих про-
блем является предметом последующих разделов
настоящего обзора.

4. ТЕРМОДИНАМИКА И КИНЕТИКА 
ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ В СТАЛИ

В рамках phase-field подхода [81] эволюция
микроструктуры в ходе мартенситного превраще-
ния (Martensitic Transformation, MT) может быть
описана уравнением Алена–Кана [9, 11, 82, 83]
для неконсервативного параметра порядка, в ка-
честве которого выбирается тетрагональная де-
формация :

(1)

(2)

где  – функционал свободной энергии Гин-
збурга–Ландау;  – параметр определяющий энер-
гию интерфейса;  – нелинейный вклад упругой
свободной энергии [84, 85], который может быть
представлен как полином по степеням 

(3)
В этой модели происходит переключение ме-

ханизма превращения от нормального сценария
(зарождение и рост) к мартенситному (решеточ-
ная неустойчивость) при уменьшении параметра
A2, зависимость которого от температуры обычно
принимают как  где TM –
стартовая температура MT [10]. Однако представ-
ление fel в виде (3) является недостаточным [86]
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для правильного описания упругой энергии при
полиморфном превращении; наряду с парамет-
ром порядка et должны приниматься во внимание
все компоненты тензора деформаций, поскольку
они связаны условиями совместности Сен-Вена-
на  = 0 [87]. Это приводит в 2D-случае
к следующему уравнению:

(4)

где  – тетрагональная дефор-
мация,  – дилатация;  –
сдвиговая (тригональная) деформация;  – ком-
поненты тензора деформаций;  = (ui, j + uj, i +
+ uk, iuk, j)/2,  =  ui – атомные смещения.
Для удовлетворения условий совместности, вы-
ражение (3) должно содержать дополнительные
слагаемые:

(5)

Коэффициенты   выражаются через
упругие модули [86],   и

. Как показано в [9, 11], в силу
условий совместности Сен-Венана (4), уравнение
(1) преобразуется к интегро-дифференциальной
форме, учитывающей эффективные дальнодей-
ствующие взаимодействия для поля параметра по-
рядка. В результате учета этого дальнодействия
превращение развивается согласованно в различ-
ных микрообъемах и сопровождается формирова-
нием структур, характерных для MT. Учет флукту-
аций состава и эффектов дальнодействия в поле
параметра порядка приводит к формированию
специфической твидовой структуры при умерен-
ных температурах.

Следует отметить, что аккомодацию упругих
напряжений путем формирования регулярных
модулированных структур ранее рассматривали в
[88]. В настоящее время роль дальнодействующих
взаимодействий в формировании таких структур
хорошо известна [89–91] и много раз обсуждалась
для весьма различных систем, от страйпов в
сверхпроводниках [92–94] до страйп-доменов в
ферромагнитных пленках [95–97].

Уравнения движения для атомных смещений
u(r, t) в форме [98]:

(6)

более удобны для численного моделирования ки-
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ρ – плотность материала;  – компоненты
тензора упругих напряжений. Решение уравне-
ний (6) автоматически удовлетворяет условиям
совместности Сен-Венана, и кроме того они мо-
гут учитывать решеточные колебания (температу-
ру решетки). Такой подход использовали для мо-
делирования MT в работах [10, 99].

Теоретическое описание фазового превраще-
ния мартенситного типа для трехмерного случая
было предложено в [28, 29]. Этот подход основан
на разложении функционала Гинзбурга–Ландау
по деформациям, соответствующим перестройке
решетки, и принимает во внимание только деви-
аторные компоненты ( ) тензора деформаций

(7)

где ;  =  В
этой модели механизм превращения изменяется
от “зарождения и роста” к развитию решеточной
неустойчивости (мартенситный сценарий) при
уменьшении параметра B.

В работе [10] была предпринята попытка учесть
влияние углерода на кинетику сдвигового превра-
щения. Для этого в свободной энергии были учте-
ны вклады, обусловленные взаимодействием ато-
мов углерода друг с другом, а также с полем де-
формаций. Систему уравнений для атомных
смещений (6) совместно с уравнением Кана–
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Хильярда для диффузии углерода [56] решали
численно путем phase-field моделирования для
мартенситного и перлитного сценариев фазовых
превращений. Уравнение для диффузии углерода
имело вид:

(8)

где c – локальная концентрация углерода; D – ко-
эффициент диффузии углерода. При этом функ-
ционал свободной энергии:

(9)

где  – плотность упругой свободной энергии,
включающая вклад, связанный с концентрацион-
ным расширением;  – химиче-
ский вклад в свободную энергию; вклад, учиты-
вающий взаимодействие параметров порядка

 Типичные картины превращений,
полученные в рамках этого подхода, показаны на
рис. 4.

Модель (8), (9) – одна из первых попыток
учесть взаимосвязь между диффузионным и
сдвиговым механизмами фазового превраще-
ния. Однако этот подход является чисто феноме-
нологическим и включает предположения, ко-
торые некорректны для стали. Например, вклад

 не содержит линейного по концентрации
члена, хотя энергии растворения углерода раз-
личны в γ и α-фазах [100–102]. Кроме того, пред-
ложенная модель предполагает, что энергия
смешения углерода в γ-фазе отрицательна, что
противоречит экспериментальным данным [57]
и ab initio расчетам [58]. Наконец, перлитные
морфологии, полученные при моделировании
(рис. 4в) весьма далеки от наблюдаемых в экспе-
рименте [3, 53, 69].

Нужно отметить, что механизм формирования
перлитной колонии в системе с положительной
энергией смешения углерода остается предметом
дискуссий. Существующие подходы рассматри-
вают главным образом эволюцию существующей
колонии чередующихся пластин феррита и це-
ментита, помещенных на плоскую границу зерна
[62–65]. Модель эвтектоидного превращения в
системе с симметричной фазовой диаграммой
была рассмотрена в [62], где наблюдали рост двух-
фазных пластин в случае равенства коэффициен-
тов диффузии в различных фазах (см. рис. 5) В бо-
лее реалистичном случае ширина ферритных и
цементитных пластин различна, а коэффициент
диффузии в феррите гораздо больше, чем в це-
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Рис. 4. Появление и эволюция мартенситной струк-
туры к перлитоподобной структуре в модели учиты-
вающей взаимосвязь между диффузионным и сдвиго-
вым механизмами превращения: t = 4000 (a), 6000 (б),
12000 (в) [10].

(a) (б) (в)

Рис. 5. Структура стационарно растущих колоний в
эвтектоидной системе с симметричной фазовой диа-
граммой при различных температурах; T/Teutec =
= 0.59 (a), 0.70 (б), 0.82 (в) [62].

(a) (б) (в)
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ментите и аустените, поэтому для обеспечения
стационарного роста колонии необходимо пред-
положение об ускорении диффузии на ее фронте
[63, 64]. Проблемы ранних стадий формирования
колонии и размножения ламелей выходят за рам-
ки предложенных моделей. Аналогичная пробле-
ма возникает при исследовании роста эвтектиче-
ских колоний, где жидкая метастабильная фаза
распадается на две новых фазы при солидифика-
ции под действием температурных градиентов
[103–107] или без них [108–110].

Как обсуждалось выше, формирование регу-
лярной мартенситной микроструктуры определя-
ется минимизацией энергии за счет аккомодации
упругих напряжений. В последнее десятилетие
внимание исследователей привлечено к проблеме
пластической релаксации напряжений, обеспе-
чивающей другой канал понижения упругой
энергии [111–114]. Было показано, что учет про-
цессов пластической релаксации ускоряет мар-
тенситное превращение и приводит к реализации
более сложной и грубой микроструктуры (см.
рис. 6). Отметим, что существенная роль пласти-
ческой деформации в развитии фазового превра-
щения была ранее предсказана в работах [115,
116], где рассматривали единственный эллипсои-
дальный зародыш. Обобщенный phase-field под-
ход, включающий систему связанных уравнений
для параметров порядка фазового превращения и
уравнения, описывающие пластическую релакса-
цию, был предложен в работе [114].

Основные особенности формирования струк-
тур в ходе мартенсито-подобных фазовых перехо-
дов оказалось возможным описать в рамках моде-
лей, предложенных в [9–11, 112]. Обсуждались
сценарии атермического [10, 86] (решеточная не-
устойчивость по всему объему в случае быстрой
закалки), изотермического [9, 11, 117] (автоката-
литическое зарождение мартенситных пластин в
случае выдержки стали при умеренной темпера-
туре), и стимулированного напряжениями
[112, 113, 118] мартенситного превращения. Одна-
ко применение этих модельных подходов к реаль-
ным процессам, протекающим в железе и стали,
вызывает много вопросов.

Основной недостаток рассмотренных выше
теоретических подходов – феноменологическая
форма записи плотности свободной энергии. В
частности, авторы не различают вклады энталь-
пии и энтропии в свободной энергии, поэтому
микроскопический смысл параметров утрачива-
ется, и их правильный выбор становится невоз-
можным.

5. МОДЕЛЬ ДИФФУЗИОННО-СДВИГОВЫХ 
ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ В ЖЕЛЕЗЕ

И СТАЛИ С AB INITIO ПАРАМЕТРИЗАЦИЕЙ

Последовательная модель фазовых превраще-
ний в стали должна учитывать: перестройку ре-
шетки γ → α при охлаждении до критической
температуры (деформация Бейна [26] или Курдю-
мова–Закса [27]); условия совместности Сен-Ве-
нана [87] для компонент тензора деформации, ве-
дущие к появлению эффективных дальнодей-
ствующих взаимодействий для поля параметра
порядка [9–11]; перераспределение углерода
между фазами, в том числе образование цементи-
та. При этом функционал свободной энергии
Гинзбурга–Ландау должен содержать вклад маг-
нитной энергии.

5.1. Ab initio параметризация бейновского пути
превращения. Полная энергия на атом вдоль бей-
новского пути превращения была рассчитана как
для ферромагнитного, так и для парамагнитного
(disordered local moment, DLM) состояний железа
[7, 8]. Разница энергий в этих состояниях пред-
ставляет собой магнитную обменную энергию.
Результаты первопринципных расчетов показыва-
ют, что появление ферромагнитного порядка при-
водит к смене предпочтительной кристаллической
структуры железа с ГЦК на ОЦК (см рис. 7). В ра-
боте [8] было также показано, что существует
сильная взаимосвязь магнитной и решеточной
подсистем в ГЦК-железе, так что обменная энер-
гия сильно зависит от деформаций решетки (см
рис. 8). Кроме того, ферромагнитно упорядочен-
ная ГЦК-решетка абсолютно нестабильна по от-
ношению к γ → α-превращению (рис. 7). Эти ре-
зультаты указывают, что мартенситное превраще-
ние железа может реализоваться как следствие
решеточной неустойчивости в связи с возраста-
нием ближнего магнитного порядка при охла-
ждении.

Рис. 6. Эволюция мартенсита в 2D случае с только
упругой (a)–(в) и с упруго-пластической деформаци-
ей (г)–(е); t = 0 (a, г), 25 (б, д), 100 (в, е) [111].

(a) (б) (в)

(г) (д) (е)
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Результаты первопринципных расчетов позво-
ляют нам найти явное выражение для плотности
свободной энергии чистого Fe, учитывающее как
решеточные, так и магнитные степени свободы.
Для этого представим зависящую от магнетизма
часть полной внутренней энергии в гейзенбер-
говском виде:

(10)

где  – корреляционная функция
магнитных моментов на узлах i и j, зависящая от
температуры; EPM – энергия парамагнитного со-
стояния; скобки  означают усреднение по ан-
самблю магнитных конфигураций при заданной
температуре. Предполагая, что вклады ближай-
ших соседей доминируют в обменных взаимодей-
ствиях, представим плотность энергии в виде

(11)

где   – объем, приходящийся на
один атом; m – магнитный момент; 

 – корреляционная функция бли-
жайших соседей, описывающая температурную
эволюцию магнитного ближнего порядка;  в
парамагнитном (PM) и  в ферромагнитном
(FM) состоянии. Обменная энергия  извлека-
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ется из результатов первопринципных расчетов
полной энергии [7, 8] согласно соотношению

(12)

Здесь принимается, что  зависит только от
тетрагональной бейновской деформации et, а зна-
чение дилатации выбирается исходя из миниму-
ма энергии при заданной величине et.

Для определения спиновой корреляционной
функции в работах [12, 13] использовали модель
Огучи [119]. В этой модели

(13)

(14)

где  – фактор Ланде;  – магнетон Бора; H0 –
внешнее магнитное поле (если оно присутствует);

 – приведенная намагниченность, определяе-
мая из трансцендентного уравнения

(15)

Важное преимущество модели Огучи (по
сравнению с хорошо известной формулой Лан-
жевена для намагниченности) – учет ближнего
магнитного порядка при T > TC, где TC – темпе-
ратура Кюри.

С учетом этих формул в работе [13] было при-
нято, что при T > TC справедливо асимптотиче-
ское поведение  (в отсутствие внешне-
го магнитного поля). Для случая T < TC использова-
ли эмпирическую зависимость намагниченности
от температуры [120], полагая, что Q(TC) ~ 0.4, в
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Рис. 7. Изменение полной энергии, приходящейся на
атом вдоль бейновского пути превращения для раз-
личных магнитных состояний. Символы FM (свет-
лые треугольники) и AFM (темные треугольники) со-
ответствуют коллинеарным ферромагнитной и анти-
ферромагнитной структурам, SS (светлые кружки) –
спин-спиральному состоянию, DLM (светлые круж-
ки) – приближению разупорядоченных локальных
моментов для парамагнитного состояния, DLM0.5
(ромбы) соответствует DLM-состоянию с полным
магнитным моментом равным половине магнитного
момента в FM-состоянии [7].
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соответствии с [119]. Температура Кюри связана с
обменным интегралом соотношением kTC(et) =
= , с коэффициентом λα = 0.472 для α-Fe
(этот выбор λα обеспечивает согласие температу-
ры Кюри с экспериментом, TC = 1043 K). Корре-
лятор для γ-Fe выбирается аналогичным образом,
с температурой Кюри  ≈ 300 K, соответствую-
щей расчетам [8] для фиксированного объема на
атом  Å3; при этом  в соответ-
ствии с [121] (см. подробности в работе [13]). Не-
физичный ферромагнитный дальний порядок в
γ-Fe при T <  несуществен, потому что столь
низкие температуры не рассматриваются в дан-
ной модели. Однако высокотемпературный
ближний магнитный порядок как в α, так и в γ фа-
зе –достаточно важен для термодинамики и ки-
нетики превращений.

Принимая, что тетрагональная деформация
отсчитывается от ГЦК-состояния (et = 0 в γ-фазе
и  в α-фазе), мы вводим параметр по-
рядка , связанный с бейновской дефор-
мацией:  Положительные и от-
рицательные значения  соответствуют двум воз-
можным (взаимно ортогональным) направлениям
бейновской деформации в двумерном случае.

Изменение энергии вдоль бейновского пути,
найденное из первопринципных расчетов для чи-
стого железа [7, 8, 13], аппроксимируется следую-
щими полиномами:

(16)

Форма этих полиномов обеспечивает экстрему-
мы в точках  и , а параметры 

 определяются фитингом к результатам
ab initio расчетов (см. подробности в [13]).

Энергии бейновского пути изменяются в при-
сутствии углерода

(17)

где функцию  выбирали в форме fs(ϕ) = (1 –
– ϕ2)2. В данном приближении зависимость
энергии бейновского пути от концентрации уг-
лерода сводится к учету энергий растворения
углерода  и взаимодействия “углерод–
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углерод” (энергии смешения)  в γ- и α-фа-
зах, но не в промежуточных состояниях. Энер-
гии растворения были получены из первоприн-
ципных расчетов (см. [13]), а энергии смешения
взяты из [57, 58]. Стоит заметить, что известные
оценки величины  широко варьируются от 1 до
3 эВ/ат., но в любом случае  > 0, т. e.  фаза
устойчива относительно спонтанного расслоения
по углероду. Если концентрации углерода неве-
лики (например, в случаях ферритного, мартен-
ситного и на ранних стадиях бейнитного превраще-
ний), вкладом взаимодействий “углерод–углерод”
можно пренебречь [13]. Однако при образовании
цементита (т.е. для перлитного и поздних стадий
бейнитного превращения) локальная концентра-
ция углерода существенно возрастает (вплоть до
с = 0.25); в этом случае взаимодействия “угле-
род–углерод” должны учитываться.

Зависимости плотности энергии от тетраго-
нальной деформации, рассчитанные по форму-
лам (16), (17), представлены на рис. 9a. Можно
видеть, что γ-Fe устойчиво в парамагнитном со-
стоянии, но теряет устойчивость по отношению к
тетрагональной (бейновской) деформации при
переходе в ферромагнитное состояние. Поэтому
классический мартенситный сценарий γ → α-пре-
вращения (через развитие решеточной неустойчи-
вости по всему объему) может реализоваться при
охлаждении ниже некоторой температуры, при ко-
торой возникает достаточно сильный ферромаг-
нитный ближний порядок в γ-Fe. Добавление угле-
рода не изменяет этот качественный вывод. Более
того, углерод способствует понижению энергии
ферромагнитного γ-Fe, с энергией растворения
порядка –0.2 эВ на атом углерода. Последнее не
удивительно, так как углерод создает сильный ло-
кальный ферромагнитный порядок как в PM, так
и в AFM γ-Fe [40]. К тому же, по общему правилу,
ГЦК-решетка предпочтительнее ОЦК для при-
месей внедрения (включая углерод) из геометри-
ческих соображений [122] (размер межузельных
пор в ГЦК-решетке больше, чем в ОЦК при оди-
наковой плотности материала). Это приводит к
более выраженному влиянию углерода на энер-
гию α-Fe. Гораздо менее тривиален тот факт, что
растворимость углерода в γ-Fe чувствительна к
магнитному состоянию, и оказывается макси-
мальной в ферромагнитном γ-Fe.

5.2. Обобщенный функционал Гинзбурга–Лан-
дау для γ – α превращения в стали. Энергия бей-
новского пути критически важна для построения
количественной теории фазовых превращений в
стали. Кроме того, функционал Гинзбурга–Лан-
дау свободной энергии должен также учитывать
вклады, связанные с магнитной, фононной и
электронной энтропией, с конфигурационной
энтропией углерода, а также энергию упругих на-
пряжений и межфазных границ. В общем виде

γ αv [ ]

γv

γv γ

5
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функционал Гинзбурга–Ландау может быть за-
писан в форме, подобной уравнению (9)

(18)

где  – локальная плотность свободной
энергии, зависящая от концентрации углерода c,
параметра тетрагональной деформации , темпе-
ратуры T параметра порядка , характеризующе-
го превращение аустенита в цементит в точке с
координатой r;  – упругая энергия, опре-
деляемая формулой (5);  и  – параметры,
определяющие ширину границы феррита или це-
ментита соответственно [86].

Рассмотрим сначала локальную плотность
свободной энергии в отсутствие цементита. Эта
ситуация характерна для ферритного (в малоугле-
родистых сталях при T > Teutec) и мартенситного
(т.е. ниже температуры MS) превращений. Ис-
пользуя теорему Гелмана–Фейнмана (Hellmann–
Feynman theorem) и формулу (11), можно предста-

( )(

( ) ( )η
η

= η + +

⎞+ ∇ + ∇ ⎟
⎠

∫ el v

22

, , , ( , )

,
2 2

t s

t
t

F f c e T f e e

kk e e dr

( )η, , ,tf c e T

te
η

el v
( , )sf e e

tk ηk

вить плотность свободной энергии чистого желе-
за в виде [12]

(19)

где s0 – высокотемпературный предел разности
энтропии  и -фаз, включающий фононный
вклад;  – функция, обеспечивающая плав-
ное переключение энтропийного вклада от значе-
ния в ГЦК к значению в ОЦК-решетке (
в ГЦК и  в ОЦК). Согласно существую-
щим представлениям (см., напр., [123]), значение
s0 слабо зависит от температуры при T > TD, где TD –
температура Дебая (473 K в ОЦК и 324 K в ГЦК-фа-
зе). Это величина была выбрана таким образом,
чтобы температура старта превращения, определяе-
мая условием , согласова-
лась со своим экспериментальным значением в чи-
стом железе, T0 = 1184 K. Данное требование приво-
дит к значению s0= –0.19k, что достаточно близко к
экспериментальным данным [124].

Температурные зависимости разности энер-
гий  и плотностей свободных
энергий  для чистого железа

( )= − − ∫
�

� �

PM 0

0

( , ) ( ', ) ',
J

t s tf e T g Ts f e Q J T dJ

γ α
( )s tf e

( ) = 1s tf e
( ) = 0s tf e

γ αΔ = − ≡( ) ( ) ( ) 0f T f T f T

γ αΔ = −( ) ( ) ( )g T g T g T
γ αΔ = −( ) ( ) ( )f T f T f T

Рис. 9. Энергия кристаллита вдоль бейновского пути превращения, определенная на основе результатов первоприн-
ципных расчетов, как функция тетрагональной деформации при T = 0 K (кривые 1, 1 '), 800 K (кривые 2, 2 '), 1400 K
(кривые 3, 3 ') и в парамагнитном состоянии (кривые 4, 4 ') – (a); плотность свободной энергии как функция тетраго-
нальной деформации для температур T = 600 K (кривые 1, 1 '), 800 K (2, 2 '), 1000 K (3, 3 '), 1400 K (4, 4 '), рассчитанная
по формуле (17) – (б). Концентрация углерода C = 0 (1–4) and C = 3 ат. % (1'–4 '); кружки соответствуют данным
ab initio расчетов.
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хорошо согласуются с результатами CALPHAD
[124] в диапазоне температур 600–1200 K (см.
рис. 10). При этом магнитный вклад доминирует
при T ≤ TC и в значительной степени компенсиру-
ется фононным вкладом при T > TC.

Конфигурационная энтропия углерода была
найдена из модели идеального твердого раствора
в предположении, что при температурах T > 300 K
углерод равномерно распределяется по трем под-
решеткам октаэдрических междоузлий в α-Fe, в
то время как в γ-Fe атомы углерода могут зани-
мать только четвертую часть междоузельных по-
зиций [88, 102]. В результате локальная плотность
свободной энергии может быть представлена
в виде

(20)

где  – конфигурационная энтропия углеро-
да в α(γ) фазе; ;  = –k[4cln(4c) +
+ (1 – 4c)ln(1 – c)]/4.

Зависимости локальной плотности свободной
энергии от тетрагональной деформации, рассчи-
танные по формуле (20), показаны на рис. 9б. Из
сравнения рис. 9a и 9б можно видеть, что кривые

 и  качественно подобны, но отличаются
глубиной минимумов, соответствующих фазам α
и γ. В частности, минимум, соответствующий
γ-фазе, существует на кривой  вплоть до до-
статочно низких температур, ~400 K. Это означа-
ет, что при экспериментальной температуре стар-
та мартенситного превращения MS перестройка
решетки требует преодолеть некоторый энергети-
ческий барьер, поэтому можно ожидать, что мар-
тенситное превращение реализуется в этом случае
по механизму зарождения и роста зародыша.

Перестройка решетки γ → θ, ведущая к образо-
ванию цементита, – другое структурное превра-
щение, которое реализуется, если локальная кон-
центрация углерода достигает критического зна-
чения. При этом параметр  в формуле (18)
описывает предпочтительную траекторию пере-
хода , которая может включать промежу-
точную метастабильную структуру (MIS) [77] в
случае, если цементит зарождается вблизи фер-
рита. Согласно [77], MIS появляется в тонком
ферромагнитно упорядоченном слое, существую-
щем в окрестности ферритной пластины. После-
дующая перестройка решетки MIS → θ происхо-
дит по механизму кооперативного смещения ато-
мов, когда локальная концентрация углерода
достигает критического значения (с ~ 0.18 при
T = 0 K). Затем θ фаза насыщается углеродом до
стехиометрического состава цементита (  =

( )

( ) ( )( )[ ]γ α γ

= − − −

− + − −

∫
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� �
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T S S S f e

α γ( )S
( )α ≈ − ln 3S kc c γS

( )tg e ( )tf e

( )tf e

η

γ → θ

cemc

= 0.25). В результате когерентность решетки со-
храняется, в то время как упругие напряжения на
интерфейсе α/θ хорошо компенсируются.

Поскольку перестройка решетки – достаточно
быстрый процесс (в отличие от диффузии), мож-
но считать, что превращение γ → θ происходит
сразу же, как только становятся равными свобод-
ные энергии аустенита и цементита. Поэтому,
пренебрегая внутренними напряжениями, можно
считать, что локальная концентрация углерода –
единственный параметр порядка, характеризую-
щий цементит, и плотность свободной энергии
цементита может быть представлена в виде [14]

(21)

где  – свободная энергия чистого α-Fe;
 – свободная энергия образования цемен-

тита из чистых компонент (α-Fe и графит), из-
вестная из CALPHAD и ab initio расчетов [125,
126]; ccem – стехиометрический состав цементита

(ccem = 0.25);  – концентрационная зависи-
мость свободной энергии цементита [127]. Значе-
ние  ~ –0.02 эВ/ат. – изменение свобод-
ной энергии цементита, обусловленное намагни-
чиванием в слое, прилегающем к ферритной

( )
θ α αθ

θ θ θ

= + Δ +
+ − + Δ

-Fe
(1) (1) bound

cem
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f c T f T f T

f c f c f T

α-Fe( )f T
αθΔ ( )f T

θ

(1) ( )f c

θΔ boundf

Рис. 10. Разность плотностей энергий
 (кривая 1) и плотностей сво-

бодных энергий  (кривая 2) при
γ → α-переходе в чистом железе, в сравнении с из-
вестными данными (пунктирные линии 1', 2') [124];
вклад магнитной энтропии в свободную энергию
(кривая 3) и вклад фононной энтропии (кривая 4).
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пластине;  = 0, если рассматривается изо-
лированный зародыш цементита.

5.3. Описание кинетики превращения. При ис-
пользовании предложенного в [10] подхода, ки-
нетика превращений описывается системой свя-
занных уравнений для атомных смещений (6) и
диффузии углерода (8). Коэффициенты диффу-
зии углерода мы определяем следующим образом:

(22)

где h(x) – сглаженная функция Хэвисайда; ,
 – концентрации углерода, соответствующие

условиям параравновесия,  и
. Формула (22) обеспечивает пра-

вильные значения коэффициентов диффузии 
  в объеме соответствующих фаз и принима-

ет промежуточные значения  в области меж-
фазных границ. Отношения коэффициентов

  примерно равны 102 или 103

[128, 129], поэтому моделирование с реалистичны-
ми коэффициентами диффузии невозможно, од-
нако качественные тенденции могут быть выявле-
ны при выборе приемлемо больших отношений
этих коэффициентов.

θΔ boundf
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6. ДИАГРАММА ФАЗОВЫХ
ПРЕВРАЩЕНИЙ В СТАЛИ

Модель, предложенная в [12–14], учитываю-
щая решеточные и магнитные степени свободы,
позволяет построить диаграмму превращений в
системе Fe–C. Эта диаграмма (рис. 11) включает
границы двухфазных областей γ /(α + γ), γ/(θ + γ)
(линии A3 и Acm соответственно, см. рис. 1), а так-
же их продолжения в метастабильную область ни-
же эвтектоидной температуры Teutec, и линии по-
тери устойчивости решетки относительно пере-
ходов γ → α и γ → θ (T0 и T1 соответственно).

Линии A3 и Acm определяются из условия ра-
венства химических потенциалов углерода, а ли-
нии T0 и T1 – из равенства свободных энергий со-
ответствующих фаз при фиксированной концен-
трации углерода:

(23)

(24)
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Рис. 11. Рассчитанные линии (сплошные), соответствующие границе двухфазной области A3, быстрому ферритному
превращению TF, зарождению по сдвиговому механизму (линия параравновесия T0) и мартенситному превращению [13]
(MS и MS' – стартовые температуры решеточной неустойчивости и зарождения мартенситных колоний). Пунктирны-

ми линиями обозначена экспериментальная граница двухфазной области ( ) [16], экспериментальная температура

параравновесия (T0Z) [49] и экспериментальная температура старта мартенситного превращения ( ) [18]. Кружки
соответствуют старту мартенситного превращения при phase-field моделировании с тепловыми решеточными флук-
туациями (a). Диаграмма превращений с учетом образования цементита [14]. Показаны границы двухфазных областей
γ/(α + γ), γ/(θ + γ) (линии A3 и Acm соответственно) с их метастабильными продолжениями и кривые параравновесия
γ/α, γ/θ (T0 и T1 соответственно) (б).
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где  – плотность свободной энергии α(γ, θ)
фазы, причем  определяются формулой (20)

при  =  = 0 в γ фазе и при  =   в α
фазе, соответственно;  определяется формулой
(21) при  Линия TF была построена

исходя из условия ,
где с0 – начальная (средняя по образцу) концен-
трация углерода. Линия MS (температура старта
мартенситного превращения) определяется из
условия исчезновения барьера на бейновском пу-
ти, т.е. когда  Линия A1 прак-
тически сливается с осью ординат и не представ-
лена здесь. Диаграмма превращений при малой
концентрации углерода (рис. 11а), в отсутствие
цементита, была построена в работе [13], а при
большой концентрации углерода (рис. 11б) рас-
смотрена в работе [14].

Обсудим сначала ожидаемую качественную
картину ферритного и мартенситного сценариев
превращений в мало- и среднеуглеродистой ста-
ли. При малом охлаждении ниже температуры А3
ферритное превращение развивается медленно,
поскольку движущая сила незначительна. В этом
случае образование феррита в объеме зерна в ре-
зультате тепловых флуктуаций маловероятно и
определяющую роль играют процессы гетероген-
ного зарождения, в частности, на границах зерен,
где условия термодинамического равновесия из-
меняются. При этом скорость роста выделения
ограничена диффузионным отводом углерода из
α фазы. В случае T ≤ TF зародыш феррита может
расти, даже если состав γ-фазы остается неизмен-
ным; при охлаждении ниже TF скорость роста
феррита существенно возрастает.

Дальнейшее понижение температуры приводит
к замедлению диффузии углерода и увеличению
движущей силы превращения. При умеренных тем-
пературах критическую роль в определении усло-
вий старта превращения играет температура пара-
равновесия T0 (см. (24)), ниже которой плотность
свободной энергии α фазы меньше, чем плотность
свободной энергии γ фазы с той же концентраци-
ей углерода. Температура T0 была введена в [21]
как необходимое условие старта бейнитного пре-
вращения. Поскольку диффузионные процессы
развиваются медленнее, чем сдвиговое превра-
щение [4, 21], перераспределение углерода между
α и γ фазами в процессе роста пластин α фазы не
происходит. В малоуглеродистых сталях возмож-
но соотношение температур Teutec < T < T0, когда
сдвиговая перестройка решетки реализуется в
ферритной области диаграммы превращений.
Соответствующий сценарий превращения может
интерпретироваться как ацикулярный феррит,
который реализуется по сдвиговому механизму

α γ θ( , )f

α γ( )f

te γ
te te α

te = −1 1 2
θf

θΔ =bound 0.f

( ) ( )γ α= =0, , , 0,t tf e c T f e c T

( )∂ ∂ =2 2, , 0.t tf e c T e

[20]. Как видно из рис. 11а, рассчитанные значе-
ния A3 и T0 хорошо согласуются с известными

экспериментальными кривыми  и T0Z [16, 49].
Условие исчезновения барьера на бейновском

пути превращения достигается при быстром
охлаждении аустенита до температуры MS, при
которой становится существенным ферромаг-
нитный ближний порядок в γ-фазе. Ниже этой
температуры должна иметь место абсолютная ре-
шеточная неустойчивость γ-фазы, и полученный
мартенсит может быть назван атермическим. Из
рис.11а можно видеть, что температура MS, най-
денная этим способом, существенно ниже экс-
периментальной температуры старта мартенсит-
ного перехода. Согласно концепции изотерми-
ческого мартенситного превращения [22–25],
переход реализуется, если барьер на бейновском
пути становится ниже критического значения,

. Выбор параметра  = 0.04 позво-
ляет получить температуру MS' в хорошем согла-
сии с экспериментом в широком интервале кон-
центраций углерода (рис. 11а).

Возможность переохлаждения аустенита до
температур жидкого азота, с образованием мар-
тенсита только при последующем отжиге, была
впервые обнаружена в работе [22]. Это наблюде-
ние ясно указывает на термически активируемый
характер превращения с весьма небольшой энер-
гией активации, около 0.04 эВ/ат. [22]. Позднее
было показано, что изотермическая кинетика
сменяется атермической в некоторых сплавах же-
леза при охлаждении ниже критической темпера-
туры [2]. Недостаточное внимание к этой пробле-
ме может привести к недоразумениям. Например,
в модели [10] рассматривали атермический мар-
тенсит, в то время как в [11] исследовали кинетику
зарождения и роста изотермического мартенсита.

Диаграмма превращений, представленная на
рис. 11б, расширена в область больших значений
концентрации углерода и принимает во внимание
образование цементита (см. детали параметриза-
ции в [14]). Линия Acm – граница двухфазной обла-
сти γ + θ. Эвтектоидная температура Teutec опреде-
ляется точкой пересечения кривых A3 и Acm; ниже
этой температуры может развиваться перлитное
превращение (pearlite transformation, PT). Соглас-
но традиционной точке зрения, перлитное превра-
щение реализуется между линиями A3 и Acm, экс-
траполированными в область температур T < Teutec
(“Hultgren extrapolation” [130]), где возможно од-
новременное зарождение α и θ фаз в исходной
γ фазе (возможность PT за пределами “Hultgren ex-
trapolation” обсуждали в [131]).

Линия Acm пересекает также линию параравно-
весия T0, так что в бейнитной области выше и ни-
же Acm можно ожидать различную кинетику пре-

exp
3A

→ = �

barrier 0f C kTγ α
�
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вращения, приводящую к формированию раз-
личных структур ниже линии T0, таких как
ацикулярный феррит и различные морфологии
бейнита.

Наконец, линия T1, описывающая условие
старта γ → θ-превращения, лежит в области высо-
ких концентраций углерода (c ~ 0.20). Возмож-
ный механизм, облегчающий зарождение цемен-
тита, связанный с локальным намагничиванием
и появлением промежуточного состояния решет-
ки (MIS) вблизи границы ферритной пластины,
обсуждается в разделе 7.2.

В заключение этого раздела следует подчерк-
нуть, что кривые A3, Acm, T0, T1, TF не зависят от
конкретного вида бейновского пути, а определя-
ются только энергиями ГЦК и ОЦК решеток,

. Напротив, кривые старта мартенситного
превращения MS и  зависят от энергетики пре-
вращения при промежуточных деформациях 
Для рассматриваемых концентраций углерода эф-
фекты магнитного порядка в γ-Fe незначительны
при температурах выше T ~ 400 K. Поэтому диа-
грамма превращений определяется, прежде всего,
эволюцией магнитного состояния в α-Fe. В частно-
сти, γ → α-переход оказывается возможен выше
температуры Кюри (  ≈ 1043 K) в чистом железе
благодаря ферромагнитному ближнему порядку в
α-Fe. Ближний магнитный порядок в γ-Fe стано-
вится важен при T < 400 K, что определяет тем-
пературу старта атермического мартенситного
превращения MS, развивающегося по механизму
решеточной неустойчивости. Таким образом,
температурная зависимость магнитного ближ-
него порядка является ключевым фактором,
определяющим многообразие фазовых превра-
щений в железе и стали. Близость температуры
Кюри в α-Fe к температуре структурного превра-
щения не случайна, она связана с природой фазо-
вых превращений в железе и стали.

7. МОДЕЛИРОВАНИЕ КИНЕТИКИ 
ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ

Рассмотренная выше фазовая диаграмма опре-
деляет условия старта фазовых превращений и рав-
новесную долю новой фазы после большой вы-
держки. Однако она недостаточна для понимания
промежуточных стадий превращений и особенно-
стей формирования микроструктуры. Между тем
микроструктура, формирующаяся на промежу-
точных стадиях превращения, представляет
огромный интерес для достижения требуемых
свойств материала.

7.1. Атермическое и изотермическое мартенсит-
ное превращение. Кинетика мартенситного пре-
вращения (MT) была исследована методами чис-
ленного моделирования в рамках предложенной

γ α
PM(FM)
[ ]g

S'M
.te

α
CT

модели [12] путем решения уравнений (6), (8) с
функционалом Гинзбурга–Ландау (18). Посколь-
ку сдвиговое превращение происходит со скоро-
стью ~103 м/с, т.е. на порядки быстрее характер-
ных диффузионных процессов, распределение
углерода при МТ может рассматриваться как “за-
мороженное”. Моделирование кинетики MT бы-
ло выполнено на квадратной сетке классическим
методом Рунге–Кутта с периодическими гранич-
ными условиями.

Как отмечалось выше, при T < MS формирова-
ние мартенсита не требует термической актива-
ции, в то время как в температурном интервале
MS < T < MS' появление изотермического мартен-
сита ожидается в результате тепловых флуктуа-
ций после некоторой выдержки. Поэтому моде-
лирование MT должно учитывать тепловые реше-
точные колебания.

Температура решетки была введена в модель в
рамках микроканонического ансамбля. Сначала
система нагревается до высокой температуры
(Т = 1200 K) за счет контакта с термостатом, кото-
рый имитируется малыми случайными силами

(r, t) (соответствующий вклад добавляется в пра-
вую часть уравнения (6), приводя к гиббсовскому
распределению атомных смещений). Затем случай-
ные силы выключаются, и после отжига достигает-
ся равновесное состояние. Затем решеточная тем-
пература понижается до требуемого значения из
интервала 400–1000 K путем рескайлинга поля ско-
ростей. При этом оценка решеточной температуры
производится путем вычисления средней кинети-
ческой энергии, приходящейся на одну степень
свободы,  где  – среднеквадра-
тичная скорость по расчетной области.

Типичные картины распределения параметра
порядка  в зависимости от времени приведены
на рис. 12–14. Черный и белый цвета соответству-
ют двум возможным значениям параметра поряд-
ка для α фазы в двумерном случае, , т.е.
двум взаимно ортогональным направлениям бей-
новской деформации. Время приводится в без-

размерных единицах,  При значи-
тельном охлаждении (T < MS) реализуется гомо-
генное превращение путем развития всех
флуктуаций, наследуемых системой при охла-
ждении из высокотемпературного состояния
(см. рис. 12). В температурном интервале MS < T <
< MS2 система остается устойчивой по отноше-
нию к малым флуктуациям; фазовое превраще-
ние стартует при появлении критической флукту-
ации после инкубационного периода (несколько
наносекунд) и реализуется по механизму репли-
кации двойниковых пластин (см. рис. 13). Подоб-
ный механизм наблюдали ранее в работе [11] при
моделировании мартенситного превращения в

ξ

= Ω vρ
2 2,kT v 2

ϕ

ϕ = ±1
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системе с зародышем α фазы, введенным в на-
чальное состояние. Двойниковая ориентация со-
седних доменов понижает упругую энергию си-
стемы; при этом характерный размер домена
определяется минимизацией суммы упругого и
поверхностного вкладов в полную энергию. Тем-
пература старта мартенситного превращения при
phase-field моделировании MS2 не обязана совпа-
дать с температурой MS', которая была ранее по-
лучена (см. рис. 11a) из фитинга к эксперимен-
тальным данным. Тем не менее эти температуры
близки; значения MS2, полученные из моделиро-
вания, обозначены кружками на рис. 11a.

Упругие напряжения играют критически важ-
ную роль в мартенситном превращении. Как хо-
рошо известно, компоненты тензора деформа-
ции связаны уравнениями совместности Сен-
Венана (4). Это приводит к появлению дополни-
тельных вкладов в функционал Гинзбурга–Лан-
дау, которые ответственны за эффективное даль-
нодействие на поле параметров порядка, опреде-
ляющее морфологию структурного состояния при
фазовом переходе [9–11].

Как было показано в [111–114], релаксация
упругих напряжений в ходе превращения являет-
ся важным фактором, определяющим морфоло-
гию мартенсита. Основным каналом релаксации
напряжений выступает пластическая деформа-
ция, которая происходит, если локальные напря-
жения превышают предел текучести. Последова-
тельное описание пластической деформации тре-

бует существенного усложнения модели, которая
должна включать дополнительные параметры по-
рядка. Вместо этого в [13] был предложен фено-
менологический способ учета пластической де-
формации. Поскольку вклад упругих напряжений
в функционал свободной энергии Гинзбурга–
Ландау определяется коэффициентами  As, ре-
альные значения этих параметров были заменены
некоторыми эффективными, температурно-зави-
сящими значениями, 0 <  0 < < As.
Тепловые решеточные флуктуации не могут быть
учтены в этой схеме, потому что перенормировка

 As приводит к некорректному изменению ам-
плитуды флуктуаций, что сказывается на условии
старта гомогенного перехода и морфологии мар-
тенсита. В отсутствие тепловых флуктуаций этот
подход может рассматриваться как разумный на
стадии роста изотермического мартенсита. Он
обеспечивает быструю релаксацию напряжений,
причем решетка остается когерентной в ходе все-
го процесса превращения.

Рис. 14 показывает кинетику MT, когда пара-
метры   выбраны таким способом, что
средняя по образцу упругая энергия равна экспе-
риментальному значению запасенной энергии в
мартенсите, 0.007 эВ/ат. [132] (т.е. ~10% от номи-
нального значения). При этом гетерогенное за-
рождение обеспечивается дополнительным вкла-
дом в свободной энергии вблизи границы зерна
(см. детали в [13]). В этом случае мартенсит фор-

v,A

<v v
eff ,A A eff
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v,A

v
eff ,A eff
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Рис. 12. Кинетика атермического мартенситного превращения; T = 400 K, c = 0 [12].
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Рис. 13. Кинетика изотермического мартенситного превращения; T = 800 K, c = 0 [12].
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мируется как линзовидная колония двойниковых
пластин.

Таким образом, предложенная модель [12, 13]
выявляет два типа кинетики мартенситного пре-
вращения при различных температурах, атерми-
ческую и изотермическую, в соответствии с суще-
ствующими концепциями [133, 2, 22–25]. Экспе-
риментально известная линия старта MT [18]
соответствует изотермическому мартенситу, в то
время как атермический сценарий обусловлен
ближним магнитным порядком в γ-фазе, и его ре-
ализация требует специальных условий.

7.2. Кинетика перлитного превращения. Глобу-
лярные и пластинчатые структуры. Перлитная
морфология качественно подобна микроструктуре,
возникающей в результате прерывистого распада
[134–136], когда пересыщенная исходная фаза 
распадается на двухфазную структуру ,
где фазы  и  имеют одинаковую кристалличе-
скую решетку, но отличаются по составу. Для объ-
яснения этого явления была предложена модель

α 0

→ +α α β0

α 0 α

спинодального распада, спровоцированного грани-
цами зерен [137]. Однако теория спинодального
распада неприменима к перлитному превраще-
нию, так как энергия смешения углерода в γ-Fe
положительна (  > 0) [57, 58], что препятствует
формированию концентрационных неоднород-
ностей углерода в γ фазе. Перлитное превращение
подобно также росту эвтектических колоний в от-
сутствие температурного градиента [108, 109];
предложенные в этом случае модели предполага-
ли реализацию промежуточного состояния, пре-
терпевающего затем спинодальный распад. Как
было недавно показано в работе [14], пластинча-
тая структура перлита может реализоваться ниже
критической температуры по автокаталитическо-
му механизму, даже если исходная фаза (аусте-
нит) устойчива относительно нарастания малых
флуктуаций состава (  > 0); при этом при возрас-
тании температуры имеет место переход от пла-
стинчатой к глобулярной структуре.

Обсудим сначала возможные сценарии распада,
используя рис. 15, на котором схематично пред-
ставлены свободные энергии фаз в зависимости от
концентрации углерода при различной температу-
ре. При высокой температуре в системе существует
стабильное равновесие α/γ или γ/θ (в зависимости
от состава), так что в зависимости от концентрации
возможен рост выделений феррита или цементита
в γ матрице (кривая a). При понижении темпера-
туры (T < Teutec) γ-фаза метастабильна относитель-
но распада α + γ и γ + θ, и, кроме того, появляется
стабильное равновесие α/θ (кривая b). В этом слу-
чае ожидается некоррелированное зарождение и
рост выделений фаз α и θ внутри γ-матрицы.

Дальнейшее понижение температуры приво-
дит к потере одного или обоих метастабильных
равновесий при сохранении термодинамическо-
го равновесия между фазами α и θ (кривые c и d).
В результате ожидается изменение в кинетике
распада аустенита, потому что становится пред-
почтительным кооперативное зарождение и рост
фаз α и θ. Как было показано в работе [14], в этом
случае перлитная колония может возникать в ре-
зультате действия автокаталитического механиз-

v

v

Рис. 15. Варианты фазовых равновесий в системе с
трехъямным потенциалом f(c).
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Рис. 14. Гетерогенное зарождение изотермического мартенсита с учетом релаксации упругих напряжений; T = 700 K,
c = 0.01 [13].
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ма, когда появление одной из фаз (α or θ) стимули-
рует зарождение другой фазы, так что в зависимо-
сти от температуры формируется пластинчатная
или дисперсная глобулярная структура. Подоб-
ный автокаталитический сценарий распада ранее
рассматривали для систем с метастабильной фа-
зой и симметричной фазовой диаграммой, и воз-
можность такого механизма перлитного превра-
щения обсуждались в [138, 139].

Важный компонент модели перлитного пре-
вращения – условие формирования цементита.
Действительно, согласно диаграмме превраще-
ний, представленной на рис. 11б, при возраста-
нии концентрации углерода метастабильное рав-
новесие α/γ достигается раньше, чем реализуется
образование цементита, потому что линия A3 про-
ходит гораздо левее, чем T1. Для разрешения этой
проблемы в [14] была высказана гипотеза, что за-
рождение цементита облегчается в тонком фер-
ромагнитном слое вблизи ферритной пластины,
где существует “Metastable Intermediate Structure”
(MIS) [77]. В результате линия T1 смещается вле-
во на величину  ~ 0.05 и пересекает линию
A3 примерно при 15% углерода (см. рис. 16). Сле-
довательно, появление MIS [77], предшествую-
щей зарождению цементита, является важным
фактором, определяющим кинетику перлитного
превращения.

На диаграмме превращений, представленной
на рис. 16, обозначены три области I–III, где в за-
висимости от температуры могут реализоваться
различные сценарии перлитного превращения.

Δ boundc

Указанные области определяются точками пере-
сечения линий A3 и Acm с  и T0 и соответству-
ют кривым свободных энергий b, c, d на схема-
тичном рис. 15.

Появление регулярной пластинчатой струк-
туры по автокаталитическому механизму ожида-
ется в области III, при охлаждении до которой
неустойчивость аустенита в отношении распада
γ → α + θ возрастает скачком. Это согласуется с
экспериментальными данными [3]; температур-
ные зависимости скорости зарождения перлит-
ных колоний, скорости роста и эффективной
скорости превращения (см. рис. 17) имеют макси-
мум вблизи температуры 820 K, что характеризует
термодинамическую неустойчивость аустенита.
Более того, скорость зарождения перлитных ко-
лоний (в отличие от скорости роста) близка к ну-
лю в температурном интервале  и

изменяется скачком при  820 K (подобные
результаты были получены также в [53, 66]). За-
метим, что существующая перлитная колония
может расти даже при T > 820 K. Таким образом,
температура T ~ 820 K может рассматриваться как
экспериментальная оценка верхней границы ав-
токаталитической области III,  на рис. 16.

Поскольку перлитное превращение реализует-
ся выше температуры параравновесия (T > T0),
оно контролируется диффузией углерода. В этом
случае уравнение (8) может решаться в предполо-
жении, что перестройка решетки является быст-
рым процессом по сравнению с характерными
диффузионными временами. Поэтому быстрые
переменные   могут быть исключены путем

bound
1T

< <exp
eutecT T Tp

≈p

expT

(2)
pT

,te η

Рис. 16. Диаграмма превращений системы Fe–C с
учетом облегченного зарождения цементита вблизи
границы феррита. Температурные области I–III
определены точками пересечения границ двухфазных
областей A3 и Acm с линиями параравновесия
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Рис. 17. Температурные зависимости скорости за-
рождения (1) и скорости роста (2) перлитных коло-
ний, и эффективная скорость превращения (3) со-
гласно данным [3].
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минимизации по ним локальной плотности сво-
бодной энергии, так что . В
результате функционал свободной энергии при-
нимает вид:

(25)

где  – локальная плотность свободной
энергии аустенита (феррита, цементита). По-
скольку фазы α и θ в перлитной колонии сопряга-
ются с малым несоответствием, а когерентность
решетки теряется главным образом на фронте
превращения [140], вклад упругой энергии  в
[14] был принят равным нулю.

На рис. 18 представлены типичные картины
кинетики превращения, возникающие при охла-
ждении аустенита в область III диаграммы пре-
вращения. Углерод выталкивается из зародыша
феррита (см. рис. 18, левый нижний угол), потому
что его растворимость в α фазе гораздо ниже, чем
в γ-фазе. Поскольку c(A3) > c( ) (см. рис. 16,
область III), локальное метастабильное равнове-
сие α/γ не может быть достигнуто, и на границе
феррита зарождается цементит. Рост зародыша це-
ментита приводит к обеднению углеродом приле-

η → eff( , , , ) ( , )tf e c T f c T

( )

{ }γ θ

⎛ ⎞= + + ∇⎜ ⎟
⎝ ⎠
=
∫

α

2
eff el

eff

( , ) ,
2

( , ) min ( , ), ( , ), ( , ) ,

ckF f c T f c dr

f c T f c T f c T f c T

( )γ α θ( , ) ,f c T

elf

bound
1T

гающего аустенита. Поскольку c(Acm) < c(T0) (см.
рис. 16, область III), локальное метастабильное
равновесие θ / γ также не может быть достигнуто,
и поэтому вблизи θ-фазы возникает новый слой
феррита. Описанный процесс повторяется, так
что соответствующий механизм можно рассмат-
ривать как автокаталитический. Моделирование
эволюции структуры в рамках предложенной мо-
дели [14] показывает, что в результате формиру-
ется правильная пластинчатая структура, причем
движение фронта перлитной колонии сопровож-
дается увеличением ее поперечного размера. В
результате, колония принимает веерообразную
форму, что согласуется с рядом эксперименталь-
ных наблюдений [3, 53, 74]. Отметим, что анало-
гичная веерообразная перлитная структура воз-
никает при старте из одиночного зародыша це-
ментита вместо феррита (см. рис. 18, правый
верхний угол).

Рис. 19 показывает кинетику распада в случае,
когда в области II существует метастабильное рав-
новесие γ-фазы с цементитом, однако ее равнове-
сие с ферритом по-прежнему невозможно, т.е.

. В этом случае перлитное превращение
стартует только с зародыша феррита, потому что
только он не может быть в равновесии с аустени-
том. При этом условие автокаталитического раз-

>(1) (2)
p pT T

Рис. 18. Кинетика роста пластинчатой структуры из зародыша помещенного в начальном состоянии на стыке границ
зерен (зародыш феррита в нижнем левом и зародыш цементита в правом верхнем углу указаны стрелками); T = 675 K,
c0 = 0.06,  = 1.5 эВ/ат. [14]. Концентрация углерода обозначена оттенками серого цвета; черный цвет соответствует

ферриту и белый – цементиту. Время приводится в безразмерных единицах, 
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Рис. 19. Кинетика роста глобулярной колонии из зародыша феррита; T = 800 K, c0 = 0.06,  = 1.5 эВ/ат. [14].
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множения пластин нарушается, и моделирование
демонстрирует появление глобулярной структу-
ры. Как и в предыдущем случае, углерод выталки-
вается из зародыша феррита, и на границе с фер-
ритом зарождается цементит. Однако линия Acm
достигается раньше, чем критическая концентра-
ция c(T0), так что на границе цементита с матри-
цей достигается метастабильное фазовое равно-
весие γ/θ, и новый ферритный слой не возникает.
Поэтому реализуется другой сценарий превраще-
ния, при котором многочисленные мелкие выде-
ления цементита оказываются в единой феррит-
ной матрице.

В области I на рис. 16 аустенит распадается по
обычному механизму зарождения и роста, как
было показано в [13] на примере роста ферритных
выделений. Углерод выталкивается из зародыша
феррита, и его концентрация у поверхности фер-
рита достигает значения определяемого кривой A3.

Поскольку c(A3) < c  реализуется метаста-
бильное фазовое равновесие α/γ, и зарождение
цементита в этом случае не происходит. И напро-
тив, если мы стартуем с зародыша цементита, у
его поверхности достигается метастабильное фа-
зовое равновесие γ/θ, и феррит не зарождается,
потому что c(Acm) > c(T0).

Таким образом, в рамках предложенной в [14]
модели возможны два сценария перлитного пре-
вращения – пластинчатый и глобулярный, при-
чем последний реализуется при более высокой
температуре. Описанный выше автокаталитиче-
ский распад отличается от хорошо известного
спинодального распада (SD) тем, что γ-фаза теря-
ет устойчивость только при больших отклонениях
состава от исходного состояния (такие отклонения
состава возникают у поверхности существующих
выделений), так что распад протекает по сценарию
роста колоний, в то время как в процессе SD не-
устойчивость относительно развития малых флук-
туаций состава реализуется гомогенно по всему
объему материала.

Формирование глобулярного перлита, извест-
ное также как Divorced Eutectoid Transformation
(DET), привлекает существенное внимание

bound
1( ),T

[71‒75]. Это превращение обычно реализуется в
результате нагрева существующего пластинчато-
го перлита выше температуры Teutec вплоть до по-
чти полного растворения цементита, после чего
производится охлаждение немного ниже темпе-
ратуры Teutec. В результате наблюдаются морфоло-
гии перлита, качественно подобные рис. 19, где
многочисленные выделения цементита погруже-
ны в единую α-матрицу с хорошо выраженным
фронтом превращения. Согласно существующей
точке зрения, зародыши цементита сохраняются в
γ-матрице после отжига и начинают расти при по-
следующем охлаждении немного ниже Teutec, в то
время как зарождение пластинчатой структуры
не успевает произойти вплоть до завершения
DET. Этот сценарий совпадает с кинетикой пре-
вращения в области I (см. рис. 16). Более того, в
[72] было отмечено, что в доэвтектоидных сталях
глобулярный перлит реализуется даже при охла-
ждении из почти однородного состояния, так что
число глобул цементита после DET оказывается
гораздо большим, чем число потенциальных за-
родышей, существующих в исходном состоянии.
В контексте представленных результатов модели-
рования (см. рис. 19) этот факт может указывать,
что кинетика глобулярного перлита включает ав-
токаталитическое зарождение новых глобул це-
ментита, как это происходит в области II диа-
граммы превращений.

Вариация параметров приводит к некоторым
изменениям морфологии выделений. Межпла-
стиночное расстояние уменьшается с понижени-
ем температуры T в соответствии с известными
классическими представлениями [3]. Соотноше-
ние температур ,  может измениться при

вариации параметров  и  Тенденция
формирования слоистых структур возрастает с
увеличением  (см. рис. 20), однако морфология
ламелей в этом случае отличается от классическо-
го перлита (наблюдаются концентрические слои
вместо радиальных либо параллельных полос).
Было также обнаружено, что межпластиночное
расстояние увеличивается с ростом отношения

(1)
pT (2)

pT

γεFM(PM)
γv .

γv

Рис. 20. Кинетика роста ламельной структуры из зародыша феррита; T = 675 K, c0 = 0.06,  = 2 эВ/ат.
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коэффициентов диффузии  Однако этим
эффектом можно пренебречь в связи с малой
растворимостью углерода в феррите, так что ва-
риация коэффициента диффузии в феррите не
сказывается заметно на микроструктуре вплоть
до очень больших значений  Кроме того,
упругие поля напряжений могут играть суще-
ственную роль в ориентации ламелей, что не учи-
тывалось в упрощенном функционале Гинзбур-
га–Ландау (25).

Представленные здесь качественные выводы
являются достаточно общими и могут быть отне-
сены к другим эвтектоидным системам, напри-
мер, к сплаву Zn–Al [50], где также формируются
пластинчатые структуры. В то же время предло-
женная модель не объясняет появление неболь-
шого числа колоний широкопластинчатого пер-
лита, который наблюдается в температурном ин-
тервале  [3], т.е. совместно с DET.
Поэтому проблема формирования перлитных ко-
лоний требует дальнейшего рассмотрения.

7.3. Сценарии ферритного и бейнитного (проме-
жуточного) превращений. Ферритное превраще-
ние (ferrite transformation, FT) термодинамически
возможно при охлаждении сразу ниже линии A3 и
приводит к появлению почти чистого ОЦК-желе-
за (α-фазы). Поскольку движущая сила превра-
щения в этом случае весьма мала, превращение
обычно начинается на границах зерен, где облег-
чается зарождение феррита. В силу малой раство-
римости углерода в α-фазе, углерод выталкивает-
ся из нее в γ-матрицу, что приводит к появлению
областей, обедненных и обогащенных углеродом.
FT является диффузионно-контролируемым пре-
вращением, поэтому зародыш α-фазы не может
расти без перераспределения углерода. Диффузи-
онно-контролируемый рост α-фазы имеет место

α γ.D D

α γ.D D

< <p

exp
eutecT T T

в температурной области T0 < T < A3 (см. рис. 11б),
причем в случае выполнения дополнительного
условия T > Teutec – рост феррита не сопровожда-
ется выпадением цементита.

Необходимо обратить внимание на две важ-
ных особенности ферритного превращения. Во-
первых, выигрыш свободной энергии при обра-
зовании феррита мал (см. рис. 9б), поэтому реа-
лизация FT требует почти полной релаксации
упругих напряжений. Во-вторых, FT экспери-
ментально наблюдается даже выше температуры
Кюри, T > TC, где его энергетическая выгодность
обусловлена наличием ближнего магнитного по-
рядка в отсутствие дальнего магнитного порядка.

Рис. 21 показывает кинетику FT, полученную
путем решения полной системы уравнений, описы-
вающих сдвигово-диффузионные превращения.
Верхний и нижний ряды рисунков соответствуют
сдвиговому параметру порядка и концентрации уг-
лерода. Время приводится в безразмерных едини-

цах, . Предполагается, что упругие

напряжения полностью релаксируют,  =  =
= 0, а вблизи границ и тройных стыков зерен су-
ществует дополнительный вклад в свободную
энергию, облегчающий зарождение феррита (см.
подробности в [13]). В процессе моделирования
наблюдаются растущие выделения полигональ-
ного феррита, окруженные углеродной оболоч-
кой (рис. 21), что соответствует эксперименту [6].

В температурном интервале MS' < T < T0 модель
демонстрирует несколько возможных сценариев.
Как отмечалось при обсуждении диаграммы пре-
вращений, при температурах T < T0 перестройка
решетки γ → α может происходить даже при со-
хранении однородного распределения углерода.
Однако диаграмма (рис. 11) была построена без
учета вклада упругих напряжений в свободную
энергию. Как обсуждалось в [13], величина упру-
гих напряжений, сопровождающих превраще-
ние, является значительной, однако она умень-
шается в результате пластической деформации.
При учете напряжений температура старта сдвиго-
вого превращения понижается, Tstart < T0. Поэтому
сценарий превращения в температурном интервале
MS' < T < T0 зависит от степени охлаждения. Мы
ограничимся здесь обсуждением сценариев за-
рождения и роста феррита в присутствии упругих
напряжений, без образования цементита; будем
их называть сценариями промежуточного пре-
вращения.

При повышенных температурах превращение
контролируется диффузией углерода, как и в слу-
чае образования феррита, но выделение α-фазы
приобретает форму пластины, подобной бейниту
или видманштеттову ферриту (рис. 22). При более
низких температурах ферритный зародыш появ-

( )→ �

α
ρ

2t t J L

v
effA eff

sA

Рис. 21. Кинетика формирования полигонального
феррита на тройных стыках зерен, T = 1000 K, c0 =
= 0.01 [13].
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ляется и растет по сдвиговому механизму, вплоть
до некоторого критического размера, определяе-
мого упругими напряжениями (рис. 23). В этом
случае обеднение α пластины углеродом и ее диф-
фузионный рост происходят на следующей ста-
дии превращения. Кроме того, при тех же темпе-
ратурах, но при большей амплитуде начального
возмущения на границе зерна может формиро-
ваться пачка ферритных пластин, в которой упру-
гие поля, создаваемые тетрагональными дефор-
мациями, компенсируются за счет различной
ориентации соседних пластин (рис. 24). На боль-
ших временах углерод скапливается у границ
ферритных пластин, где его концентрация дости-
гает больших значений, и может реализоваться
зарождение цементита.

Сценарии промежуточного превращения, пред-
ставленные на рис. 22–24, могут ассоциироваться с
верхним и нижним бейнитом. Действительно, ши-
роко распространено мнение, что формирование
верхнего бейнита контролируется диффузионным,
а нижнего – сдвиговым механизмом [19]. При этом
все субъединицы бейнитной колонии имеют оди-
наковую ориентацию. Однако прекращение роста
пластин в представленных расчетах связано, по-
видимому, с граничными условиями, в то время
как прекращение роста бейнитной пластины объ-
ясняют нарушением когерентности решетки на
границе γ/α после пластической деформации [4].
Последовательная модель бейнитного превраще-
ния должна более последовательно учитывать пла-
стическую деформацию, включая потерю когерент-
ности решетки на границе γ/α при достижении кри-
тического размера ферритной пластины.

8. ВЛИЯНИЕ ВНЕШНЕГО 
МАГНИТНОГО ПОЛЯ НА УСЛОВИЯ 
СТАРТА ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ

Влияние сильного импульсного магнитного
поля на мартенситное превращение (martensitic
transformation, MT) в стали было впервые обнару-
жено в [141]. В работах [142, 143] было показано,
что магнитное поле приводит к линейному сме-
щению температуры старта MT (  повышает-
ся примерно на 0.5 градуса в поле H = 1 кЭ). В ра-
ботах [144, 145] был сделан вывод, что импульс-
ное магнитное поле не влияет на изотермическое
MT, но может провоцировать атермическое MT,
приводя к характерной отличительной морфоло-
гии мартенситных кристаллов. Это было объяс-
нено следующим образом: скорость реализации
атермического MT близка в продолжительности
импульса магнитного поля (~10–3 с), в то время как
изотермическое MT может реализоваться только в
весьма сильном постоянном поле. В работе [146]
было показано, что постоянное поле смещает тем-
пературу старта изотермического MT. Дальнейшие

S

expM

Рис. 22. Диффузионно-контролируемое зарождение
и рост ферритной пластины бейнита с учетом упругих
напряжений, T = 850 K, c0 = 0.01.
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Рис. 23. Сдвигово-контролируемое зарождение и
рост ферритной пластины бейнита с учетом упругих
напряжений, T = 800 K, c0 = 0.01.
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Рис. 24. Сдвигово-контролируемое зарождение и
рост пачки ферритных пластин бейнита, T = 800 K,
c0 = 0.01 [13].
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исследования показали, что постоянное магнитное
поле величиной 50 кЭ ускоряет перлитное и бей-
нитное превращения, при этом стартовая темпе-
ратура этих превращений смещается вверх при-
мерно на 10 градусов [145]. Интерес к проблеме
влияния внешнего магнитного поля на кинетику
диффузионно-контролируемых превращений воз-
рос в последние годы [147–150]. В частности, было
обнаружено, что магнитное поле увеличивает мас-
совую долю доэвтектоидного феррита и сказыва-
ется на морфологии выделений цементита.

Для объяснения наблюдаемых фактов была
предложена модель [145, 151], согласно которой
магнитное поле смещает термодинамическое рав-
новесие в сторону образования магнитной α фазы.
При этом температура начала превращения сме-
щается на величину, определяемую формулой
Кривоглаза–Садовского

(26)

где T0 – стартовая температура γ → α-превраще-
ния в отсутствие магнитного поля;   – объ-
ем и намагниченность α-фазы; H – магнитное
поле; q – теплота превращения. Также из условия
равенства химических потенциалов фаз была по-
лучена формула для смещения равновесных пре-
делов растворимости

(27)

где ,  – пределы растворимости во
внешнем магнитном поле и без него.

α αΔ = 0 ,T T V M H q

α,V αM

∂⎛ ⎞= ⎜ ⎟
⎝ ⎠∂

1 1 1 1

2 2

( ) (0) ( )exp ,
( ) (0)

c H c M VH
c H c RT c

i ( )c H i (0)c

Необходимо отметить, что формулы (26), (27)
соответствуют линиям T0, A3 (см. рис. 11) которые
определяются условиями равновесия, в то время
как линии MS, MS' связаны с барьером на пути пре-
вращения. Следовательно, вопреки распространен-
ному мнению, формулы (26), (27) нельзя использо-
вать для анализа мартенситного превращения. Со-
гласно модели [13], атермическое MT связано с
появлением ближнего магнитного порядка в γ-фа-
зе, а изотермическое MT зависит от энергии не-
которого промежуточного состояния решетки
вблизи γ-фазы на бейновском пути.

Диаграмма превращений в присутствии внеш-
него магнитного поля представлена на рис. 25.
Здесь мы использовали общие формулы (10), (11) с
дополнительным зеемановским вкладом  и
формулы (13)–(15) для корреляционной функции
спинов. Внешнее магнитное поле приводит к от-
личию намагниченности от нуля и к возрастанию
корреляционной функции спинов при T > TC, сме-
щению вверх линии диаграммы превращений. При
этом изменение величины спинового коррелятора
зависит от тетрагональной деформации

(28)

где  – изменение коррелятора в фазе γ(α),
 – функция характеризующая магнитную вос-

приимчивость в промежуточных состояниях решет-
ки. На рис. 25 представлена диаграмма превраще-
ний в поле H = 150 кЭ при выборе 
(кривые A3(1), T0(1), MS(1), MS'(1)) и  (кри-
вые A3(2), T0(2), MS(2), MS'(2)). Можно видеть, что ли-
нии A3, T0 не зависят от выбора , в то время
как линии MS, MS' весьма чувствительны к этому.

Таким образом, предложенная модель позво-
ляет найти смещения линий A3, T0 во внешнем
магнитном поле в согласии с [145], а также пока-
зывает, что формулы (26), (27) не должны исполь-
зоваться для линий MS, MS'. Построение этих кри-
вых при наличии внешнего поля представляет со-
бой отдельную проблему и требует обоснования
вида функции .

9. ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проблема фазовых превращений и формиро-

вания микроструктуры в железе и стали долгое
время привлекает внимание и активно обсужда-
ется в настоящее время [1–6, 19, 22]. Тем не ме-
нее, несмотря на значительные усилия, многие
важные вопросы до сих пор остаются предметом
дискуссий. Это в частности объясняется сложно-
стью фазовых превращений в сплавах железа,
протекание которых определяется решеточными

− σβ 0g H

( )γ α γ

Δ ϕ =
= Δ + Δ − Δ − ϕ

( , )

( ) 1 ( ) ,

H

H H H
s

Q T

Q Q Q f

γ αΔ ( )
HQ

ϕ( )sf

ϕ = − ϕ2 2( ) (1 )sf
ϕ = − ϕ( ) 1sf

ϕ( )sf

ϕ( )sf

Рис. 25. Диаграмма превращений при наличии внеш-
него магнитного поля, H = 150 кЭ. Линии A3(1), T0(1),
MS(1), MS'(1) и A3(2), T0(2), MS(2), MS'(2) соответствуют

выбору  или . Пунктир-
ные линии A3, T0, MS, MS' соответствуют отсутствию
внешнего поля.
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и магнитными степенями свободы, а также диф-
фузией углерода, которая играет важную роль в
формировании микроструктуры. К тому же в
процесс превращений вовлечены несколько про-
странственных масштабов, от микроскопическо-
го (атомистического) до макроскопического (зе-
ренная структура).

Начиная с пионерской работы Зинера [37], счи-
тается, что магнетизм играет критически важную
роль в развитии фазовых превращений в железе и
стали. Однако все ранее предложенные модели яв-
ляются феноменологическими, так что их исполь-
зование для корректного описания превращений и
формирования структуры не представляется воз-
можным. В данном обзоре мы осветили недавние
достижения в понимании микроскопических ме-
ханизмов фазовых превращений в железе и стали.
Этот прогресс оказался возможен, с одной сторо-
ны, благодаря широкому использованию ab initio
методов для расчета электронной структуры и
полной энергии в различных структурных и маг-
нитных состояниях железа [7, 8, 35, 36, 58, 77, 120,
126, 152], с другой стороны, благодаря приложе-
нию методов атомистического моделирования в
рамках подхода фазовых полей (phase field meth-
od) [81] к кинетике превращений [9–14, 48, 74, 75,
111, 112].

Быстрое развитие вычислительных техноло-
гий открывает перспективы исследования реали-
стичной кинетики превращений в 3D моделях в
зависимости от скорости охлаждения, при раз-
личных концентрациях легирующих элементов.
В этой связи становится актуальной задача по-
строения последовательной модели фазовых
превращений в стали с ab initio параметризаци-
ей, описывающей сдвигово-диффузионную ки-
нетику превращения с учетом магнитной степе-
ни свободы.

Недавно предложенная модель фазовых превра-
щений в стали [12–14] хорошо согласуется с извест-
ными экспериментальными данными и предсказы-
вает температуры старта различных превращений
(ферритное, перлитное, бейнитное, мартенситное).
Было показано, что магнетизм дает основной вклад
в изменение свободной энергии при γ → α-превра-
щении. Поэтому повышение ближнего магнитного
порядка играет ключевую роль в изменении сцена-
риев превращений (от ферритного к мартенситно-
му) при охлаждении. Моделирование, выполнен-
ное в рамках предложенной модели, воспроизво-
дит типичные морфологии выделений, включая
феррит, мартенсит, и перлитные колонии.

Ферритное превращение реализуется ниже тем-
пературы A3, обусловлено ближним магнитным по-
рядком (при возможном отсутствии дальнего маг-
нитного порядка) и требует существенной релакса-
ции упругих напряжений. Перлитное превращение
выражается в появлении регулярной микрострук-

туры в результате действия автокаталитического
механизма, который имеет место при отсутствии
термодинамического равновесия исходного аусте-
нита и продуктов превращения (феррит и цемен-
тит). Были выявлены два типа автокатализа, веду-
щие к появлению пластинчатых или глобулярных
структур соответственно, в зависимости от темпе-
ратуры превращения. Моделирование продемон-
стрировало возможность двух типов промежуточ-
ного (бейнитного) превращения ниже температуры
параравновесия T0: диффузионно-контролируе-
мое и сдвигово-контролируемое, которые могут
ассоциироваться с верхним и нижним бейнитом,
соответственно. Показано, что эксперименталь-
ная кривая старта мартенситного превращения
(MT) соответствует концепции изотермического
мартенсита, в то время как классический (атерми-
ческий) сценарий MT обусловлен ближним маг-
нитным порядком в γ-Fe, возникающим при более
низкой температуре. Модель позволяет рассмат-
ривать влияние внешнего магнитного поля на
кривые старта ферритного и бейнитного превра-
щений в соответствии с концепцией Кривогла-
за–Садовского [145], выявляет неприменимость
этой концепции к мартенситному превращению.

Несмотря на значительный прогресс, достиг-
нутый в последнее время, ряд вопросов остается
малоизученным или нерешенным. К ним отно-
сятся особенности формирования бейнита с уче-
том последующего формирования цементита,
роль упругих напряжений и их пластической ре-
лаксации в кинетике роста перлитных и бейнит-
ных колоний, влияние легирующих добавок на
термодинамику и кинетику фазовых превраще-
ний. Кроме того, размерность модели (2D или 3D)
существенна для кинетики [28, 29, 87, 112], поэто-
му более реалистичное моделирование должно
опираться на трехмерные модели.

В соответствии с современными представлени-
ями [4] роль пластической деформации возрастает
с температурой. Пластическая деформация явля-
ется основным каналом релаксации упругой энер-
гии в случае ферритного превращения, в то время
как релаксация упругой энергии в случае мартен-
ситного превращения обеспечивается двойни-
кованием пластин. При этом пластическая де-
формация ответственна за морфологию бейни-
та, поскольку характерный масштаб бейнитной
субструктуры определяется условием старта пла-
стической деформации, нарушающей когерент-
ность решетки на границе γ/α.

Таким образом, предложенный подход позво-
лил наметить основные контуры теории фазовых
превращений в железе и стали с ab initio парамет-
ризацией. Дальнейшее развитие теории и ее при-
ложений к сложнолегированным сталям при раз-
личных режимах охлаждения должно привести к
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практическим приложениям, значимым для ме-
таллургического производства.

Работа выполнена в рамках государственно-
го задания ФАНО России (тема “Магнит”,
№ 01201463328).
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