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леґувальних елементів і формування структури в низьковуглецевій 

криці під час уповільненого охолодження 
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Виконано нерівноважну термодинамічну аналізу дифузії леґувальних 

елементів у процесі формування структури під час уповільненого безпе-
рервного охолодження леґованої низьковуглецевої криці CrMoV1Si зва-
рювального призначення. Наведено приклади розрахунку рушійних сил, 
перехресних коефіцієнтів і потоків у Онсаґерових рівняннях для модель-
ної термодинамічної системи. Виконана термодинамічна аналіза умож-
ливила теоретично описати дифузійні потоки леґувальних елементів у 

низьковуглецевій криці CrMoV1Si, а також запропонувати механізм фо-
рмування її структури у процесі уповільненого безперервного охолоджен-
ня з урахуванням перерозподілу Карбону, Манґану та Силіцію між струк-
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турними складовими криці. Проведено розрахункову оцінку розмірів та 

об’ємної частки аустенітних і мартенситних ділянок, що формуються за 

уповільненого охолодження досліджуваної криці. Показано, що мартен-
ситні ділянки, які утворюються внаслідок бездифузійного перетворення 

збагаченого Карбоном і Манґаном залишкового аустеніту, можуть сягати 

середнього діяметра до 6 мкм за швидкости охолодження у 0,05°С/с, що 

відповідає даним експерименту. 

Ключові слова: нерівноважна термодинаміка, рівняння дифузії, низько-
вуглецева криця, леґувальні елементи, залишковий аустеніт, структурні 
складові. 

A non-equilibrium thermodynamic analysis of the diffusion of alloying ele-
ments during the structure-formation process under slow continuous cooling 

of low-carbon CrMoV1Si steel for welding applications is performed. Exam-
ples are provided for the calculation of driving forces, cross coefficients, and 

fluxes within the scopes of Onsager equations for a model thermodynamic 

system. The conducted thermodynamic analysis made it possible to describe 

theoretically the diffusion fluxes of alloying elements in low-carbon 

CrMoV1Si steel as well as to propose a mechanism for its structure formation 

during slow continuous cooling, taking into account the partitioning of car-
bon, manganese, and silicon between the structural constituents of the steel. 
A computational assessment of the size and volume fraction of austenitic and 

martensitic areas formed during slow continuous cooling of the studied steel 
is carried out. As shown, the martensitic areas formed because of diffusion-
less transformation of carbon- and manganese-enriched retained austenite 

can reach an average diameter of up to 6 µm at a cooling rate of 0.05°C/s that 

corresponds to experimental data. 

Key words: non-equilibrium thermodynamics, diffusion equations, low-
carbon steel, alloying elements, retained austenite, structural components. 

(Отримано 24 червня 2025 р.; остаточн. варіянт — 15 жовтня 2025 р.) 
  

1. ВСТУП 

Одним з основних матеріялів для зварювання теплостійких низь-
колеґованих Cr−Mo- і Cr−Mo−V-криць перлітного класу в середо-
вищі захисних газів і під флюсом є зварювальний дріт із криці 
CrMoV1Si за ДСТУ EN ISO 21952:2015 (аналог Св-08ХГСМФА за 

ГОСТ 2246-70) [1]. Використання такого дроту під час виготовлення 

та ремонту енергетичного, хемічного й нафтопереробного облад-
нання стає все більш актуальним у контексті реновації пошкодже-
них промислових об’єктів і транспортної інфраструктури України. 
Виготовлення зварювального дроту з низьковуглецевих леґованих 

криць методом волочіння пов’язане з низкою складностей, однією з 

яких є низька технологічна пластичність металу, яку зумовлено 

підвищеною кількістю структурних складових, що слабо деформу-
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ються (переважно  мартенситу та меншою мірою  бейніту) у фе-
ритній матриці [2−6]. Мінімізація кількости таких високотвердих 

компонент у структурі криць зварювального призначення є важли-
вою й актуальною науково-прикладною проблемою. 
 Природа утворення мартенситу в низьковуглецевих леґованих 

крицях під час уповільненого охолодження вивчено недостатньо, а 

наявність структур гартування у крицях зварювального призна-
чення найчастіше розглядається у контексті утворення їх у металі 
зварного шву та зоні термічного впливу виробу, що зварюється 

[7−12]. Водночас відомостей про закономірності формування таких 

структурних компонент у самих зварювальних матеріялах під час 

виготовлення їх є вкрай мало, а деякі аспекти мікроструктурної 
еволюції й особливостей утворених фаз залишаються невивченими. 
 За результатами попередніх досліджень [1] авторами цієї роботи 

встановлено, що об’ємна частка мартенситних ділянок у структурі 
криці CrMoV1Si та їхні розміри збільшуються з пониженням шви-
дкости охолодження (від ≅ 9% об. для 0,20°С/с до ≅ 21% об. для 

0,05°С/с); кількість перліту та бейніту відповідно зменшується, а 

кількість мартенситу збільшується. Збільшення кількости мартен-
ситної фази у зазначених умовах виявилося несподіваним резуль-
татом, що вимагало проведення додаткових досліджень, а сам факт 

такої мікроструктурної еволюції представляє як науковий, так і 
практичний інтерес. 
 Процес формування мартенситних ділянок у вуглецевій криці має 

супроводжуватися достатньо інтенсивним перерозподілом леґуваль-
них елементів, насамперед, Карбону [13−15], що забезпечує можли-
вість метастабільної рівноваги аустеніту з феритом, а потім і пода-
льшого перетворення залишкового аустеніту в мартенсит. 
 Концепція метастабільної рівноваги між аустенітом і феритом до-
бре відома та розроблена авторами робіт [16−21] для умов, коли пере-
розподіл Карбону між фазами відбувається повністю, а дифузія ато-
мів елементів заміщення відсутня. 
 Проте слід враховувати, що перетворення, які відбуваються в умо-
вах рівноваги або парарівноваги, обов’язково включають міґрацію 

міжфазних меж і таким чином вимагають переміщень атомів Феру-
му та леґувальних елементів заміщення за відносно високих темпе-
ратур оброблення криці [16, 17]. 
 Коли рух міжфазних меж ферит–аустеніт ефективно обмежено, 

що має місце за низьких температур оброблення криць, для цієї су-
міші неможливо досягти рівноваги у системі Fe−C (або парарівнова-
ги у багатокомпонентних системах стопів) [21]. Метастабільна рів-
новага α/γ у випадку нерухомої або обмеженої межі поділу назива-
ється тому «обмеженою парарівновагою» або CPE (Constrained 

Paraequilibrium) [22]. CPE власне визначається однією термодина-
мічною вимогою й одним ключовим обмеженням балансу речовини. 
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У роботі [22] ці результати розглянуто з позицій рівноважної тер-
модинаміки. 
 По-перше, дифузія Карбону завершується за умов CPE, коли хемі-
чний потенціял Карбону є однаковим у фериті й аустеніті. За CPE 

термодинамічна умова, що хемічний потенціял Карбону однаковий в 

обох фазах, вимагає лише того, щоб дотичні до кривих вільної енер-
гії фериту й аустеніту перетинали вісь Карбону в одній точці. З пози-
цій нерівноважної термодинаміки сам процес вирівнювання хеміч-
них потенціялів Карбону в обох фазах становить значний інтерес і 
визначає подальшу кінцеву структуру криці [23, 24]. 
 По-друге, фактичні фазові склади за CPE мають задовольняти 

спеціяльну умову балансу речовини, пов’язану зі стаціонарною 

межею поділу γ/α. Це обмеження вимагає, щоб кількість атомів 

Феруму (й елементів заміщення) зберігалася в кожній фазі під час 

перерозподілу Карбону [22]. 
 Приклади розрахунків CPE було представлено в роботі [13], де 

було показано, що більша частина Карбону в криці, як очікується, 
буде дифузійно перерозподілена з α- у γ-фазу; водночас можливі до-
статньо високі рівні збагачення аустеніту Карбоном. Встановлено, 

що склад аустеніту в умовах обмеженої парарівноваги може бути 

добре апроксимований, якщо припустити, що практично весь Кар-
бон з α-фази перерозподіляється в аустеніт, а потім застосувати від-
повідний баланс Карбону на основі кількости залишкового аустені-
ту, присутнього після гартування [21]. Цей баланс є базовим у роз-
рахунках зміни структури криці в умовах нерівноважної термоди-
наміки [22−24]. 
 За наявности рухомої міжфазної межі γ/α та леґувальних елеме-
нтів у криці (у нашому випадку  Mn та Si) рівняння дифузії мають 

містити додаткові компоненти, що характеризують баланс цих 

елементів і відповідні кінетичні коефіцієнти [23, 24]. Водночас не-
обхідно враховувати різну активність цих елементів у фазах криці 
та їхній вплив на активність Карбону в цих фазах [25, 26]. 
 У роботі [27] повідомлялося, що завдяки створенню концентра-
ційної неоднорідности за Mn у високотемпературному аустеніті в 

результаті гартування утворюється структура, яка складається зі 
збагаченого Манґаном залишкового аустеніту та збідненого цим 

елементом мартенситу, в якому посилюється дифузія атомів Кар-
бону з мартенситу в аустеніт, а утворення карбідів пригнічується 

відповідним леґуванням. Це підвищує ефективність використання 

Карбону для стабілізації залишкового аустеніту та, своєю чергою, 

поліпшує механічні властивості криці. 
 У роботах [28, 29] показано, що Mn під час міжкритичного відпа-
лу концентрується в аустеніті, що поліпшує прогартовуваність 

двофазної криці. У роботі [30] встановлено, що під час міжкритич-
ного відпалу Mn і Si концентрувалися шляхом дифузійного пере-
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розподілу в аустеніті та фериті відповідно. Проте вплив перерозпо-
ділу Mn і Si під час охолодження на утворення залишкового аусте-
ніту в низьковуглецевій леґованій криці встановлений не був. 
 Теорія фазових перетворень, контрольованих дифузією, успішно 

розвивається [31−40]; проте кінетика формування залишкового ау-
стеніту й остаточної структури низьковуглецевих леґованих криць 

за уповільненого охолодження практично не розглядалася. Отже, 
ці питання є актуальними для дослідження. 
 Метою даної роботи є нерівноважна термодинамічна аналіза про-
цесу дифузійного перерозподілу леґувальних елементів, зокрема C, 
Mn і Si, стабілізації залишкового аустеніту та подальшого структу-
роутворення у низьковуглецевій леґованій криці у процесі уповіль-
неного безперервного охолодження. 

2. ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНА МЕТОДИКА 

Матеріялом для дослідження є криця CrMoV1Si з хемічним скла-
дом (% ваг.): 0,08C−1,30Mn−0,54Si−1,06Cr−0,54Mo−0,24V−Fe (ос-
нова). 
 Зразки діяметром у 2 мм і довжиною у 76 мм піддавали терміч-
ному обробленню з використанням автоматизованої системи іміта-
ції термодеформаційних процесів Gleeble 3800 (США). Термічний 

цикл включав нагрівання зразків до температури повної аустеніти-
зації у 950°С зі швидкістю у 0,5°С/с, витримування за цієї темпера-
тури впродовж 210 с і реґламентоване безперервне охолодження зі 
швидкістю у 0,05°С/с до кімнатної температури. 
 Дослідження зразків після термічного оброблення проводили ме-
тодами растрової електронної мікроскопії (РЕМ), рентґеноспектра-
льної мікроаналізи (РСМА) та Оже-спектроскопії (ОС) на Оже-
мікрозонді Jeol JAMP-9500F (Японія) зі встановленим на ньому 

рентґенівським енергодисперсійним спектрометром INCA Penta 

FETx3 (Oxford Instruments, Велика Британія). Енергія первинного 

електронного пучка становила 10 кеВ за струму у 0,5 нА для методів 

РЕМ і РСМА та струму у 10 нА для методи ОС. Перед дослідженням 

поверхню зразків шліфували, полірували та прощавлювали у розчи-
ні ніталю за стандартною методикою. Вакуум у камері аналізи зна-
ходився у межах 5⋅10−8−1⋅10−8

 Па. Вміст Карбону в структурних 

складових визначали методом ОС, а інших леґувальних елементів  

методою РСМА. Усереднені значення вмісту хемічних елементів ви-
значали як середнє арифметичне щонайменше трьох вимірювань. 
 Мікротвердість окремих структурних складових визначали за 

допомогою твердоміра LEEB LHVS-1000Z (КНР) із навантаженням 

у 0,981 Н (HV0,1). 
 Математичне моделювання проводилось із використанням пер-
сонального комп’ютера з відповідним програмним забезпеченням. 
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3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

3.1. Експериментальні результати 

Мікроструктура досліджуваної криці (рис. 1) після термічного об-
роблення за експериментальним режимом являла собою феритну 

матрицю (183−218 HV0,1) з окремими ділянками перліту (273−286 

HV0,1) і бейніту (304−321 HV0,1). Крім того, спостерігалися відносно 

рівномірно розподілені у площині шліфа окремі зерна мартенситу з 

високою твердістю (731−897 HV0,1), що розташовувалися переважно 

на межах феритних зерен, а в окремих випадках  і всередині них. 
 РСМА та ОС показали, що в криці CrMoV1Si у процесі уповільне-
ного охолодження від температури аустенітизації до кімнатної те-
мператури між структурними складовими відбувається активний 

дифузійний перерозподіл деяких леґувальних елементів (табл. 1): 
• C і Mn у процесі охолодження активно дифундують із α-фази, яка 

  

 

Рис. 1. Мікроструктура криці CrMoV1Si після термічного оброблення за 

експериментальним режимом (РЕМ, детектування вторинних електро-
нів): F  ферит, P  перліт, B  бейніт, M  мартенсит. 

Fig. 1. Microstructure of CrMoV1Si steel after heat treatment according to 

the experimental mode (SEM, secondary electron detection): Fferrite, 
Ppearlite, Bbainite, Mmartensite. 
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формується, у залишки γ-фази, що приводить до підвищення їхньої 
концентрації у новоутворених структурних складових, причому що 

нижчою є температура утворення їх, то вищим є вміст у них цих 

елементів; 
• Si як феритоутворювальний елемент активно насичує α-фазу, а в 

залишковому аустеніті присутній лише у вигляді слідів, оскільки 

до моменту його перетворення на мартенсит дифузійний перерозпо-
діл цього елементу відбувається достатньо повно; 
• V практично відсутній у фериті, оскільки бере активну участь в 

утворенні леґованих карбідів у перліті та бейніті, а мартенсит успа-
дковує його концентрацію від залишкового аустеніту, з якого він 

утворюється за низьких температур. 
 Слід зазначити, що у процесі структуроутворення досліджуваної 
криці перерозподіл Cr і Mo між фазовими складовими практично не 

відбувався;, тому дифузія цих елементів нами не розглядалася. 
 Аустеніт у низьковуглецевих крицях під час охолодження нижче 

температури Аr3 є метастабільною фазою; його стабільність сильно 

залежить від температури та визначається концентрацією Карбону 

й леґувальних елементів. Під час охолодження криці відбувається 

γ → α-перетворення з перерозподілом Карбону у напрямку з фериту 

в аустеніт і формуванням певної кількости леґованого аустеніту, 
стабільність якого зростає зі збільшенням у ньому концентрації 
леґувальних елементів. 
 Процес перерозподілу Карбону між аустенітом і феритом під час 

дифузійного перетворення у крицях детально розглянуто у роботі 
[41]. Зростання феритних зародків провокує витіснення атомів Ка-
рбону у неперетворений аустеніт завдяки різній активності Карбону 

в α- та γ-модифікаціях заліза. 
 У процесі розвитку дифузійного перетворення в низьковуглецевих 

крицях, коли кількість фериту істотно перевищує кількість залиш-

ТАБЛИЦЯ 1. Хемічний склад різних структурних складових криці 
CrMoV1Si після термічного оброблення за експериментальним режимом. 

TABLE 1. The chemical composition of various structural constituents of 

CrMoV1Si steel after heat treatment according to the experimental mode. 

Структурна складова 
Вміст хемічних елементів, % ваг. 

С Si Mn Cr Mo V 

Аустеніт (плавковий склад) 0,08 0,54 1,30 1,06 0,54 0,24 

Ферит 0,03 0,73 0,42 0,90 0,57 0,01 

Перліт 0,90 0,67 0,83 1,09 0,48 0,25 

Бейніт 1,12 0,39 0,98 0,96 0,60 0,10 

Мартенсит 1,64 0,10 1,44 1,05 0,62 0,21 
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кового аустеніту, концентрація Карбону в останньому може значно 

перевищувати 1% ваг. [42, 43], що зумовлює термодинамічну стабі-
лізацію γ-фази. Залежно від фактичної локальної концентрації Кар-
бону та швидкости охолодження, такий аустеніт у процесі понижен-
ня температури може зазнавати перлітного, бейнітного або мартен-
ситного перетворення, що й спостерігається у досліджуваній криці. 
 Особливий інтерес становить утворення високотвердих мартен-
ситних зерен у криці CrMoV1Si, як показано на рис. 1, зі значною 

концентрацією C і Mn (табл. 1). Нижче буде наведено термодинамі-
чний модель цього процесу. 

3.2. Теоретичний опис процесу перерозподілу леґувальних елементів 

Нерівноважна термодинаміка надає необхідний апарат для аналізи 

дифузійних процесів у залізовуглецевих стопах. У загальному ви-
падку термодинамічні рівняння дифузії мають вигляд [31−33]: 

 
1

( 1,..., )
N

i ik k
k

J L X i N
=

= =∑ , (1) 

де Ji  потоки хемічних елементів, Xk  термодинамічні сили, 
Lik = Lki  Онсаґерові кінетичні коефіцієнти, i, k  номери зарядів 

(субстратів перенесення). 
 Основними рушійними силами фазових перетворень у нерівно-
важній термодинаміці та фазово-польовому моделюванні є ґрадієн-
ти хемічних потенціялів компонентів [31−33]. Під час розгляду 

дискретних систем у якості термодинамічних сил використовують-
ся скінченні ріжниці хемічних потенціялів (−∆µi) під час переходу з 

метастабільного стану в стабільний [23, 24]. 
 Для теоретичного опису процесу перерозподілу елементів у криці 
використано апарат нерівноважної термодинаміки, розвинений у 

роботах [23, 24] для дискретних систем. Цей підхід дає змогу аналі-
зувати енергетичні параметри процесу дифузії та кількісні співвід-
ношення для елементів без урахування їхніх ґрадієнтів. 

3.3. Постановка задачі й основні співвідношення 

У нашій модельній системі розглядатимемо дві фази  леґовану α-
фазу (F) та залишковий аустеніт (А), у яких відбуваються дифузійні 
потоки Карбону, Феруму, Манґану та Силіцію (рис. 2). Перерозподі-
лом Хрому, Молібдену та Ванадію ми нехтуємо й у подальших розра-
хунках не враховуємо. Тому як змінні будемо використовувати чотири 

величини  концентрації Карбону, Феруму, Манґану та Силіцію у фе-
риті. 
 У разі нехтування дифузією вакансій і зміною об’єму системи для 
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потоків між фазами приймемо наступну умову [23]: 

 Fe C Mn Si 0J J J J+ + + = ; (2) 

отже, один із потоків (у нашому випадку  JFe) є залежною величи-
ною. Впливом Феруму на параметри дифузії інших елементів ми 

будемо нехтувати у подальшому викладі. 
 Згідно з (1), термодинамічні рівняння для потоків у фериті набу-
вають вигляд: 

 C 11 C 12 Mn 13 SiJ L L L= − ∆µ − ∆µ − ∆µ , (3.1) 

 Mn 21 C 22 Mn 23 SiJ L L L= − ∆µ − ∆µ − ∆µ , (3.2) 

 Si 31 C 32 Mn 33 SiJ L L L= − ∆µ − ∆µ − ∆µ , (3.3) 

де JC, JMn, JSi  потоки Карбону, Манґану та Силіцію відповідно. 
 Зв’язки для Онсаґерових кінетичних коефіцієнтів мають вигляд 

[23, 24]: 

 ,  , 1,2,3ik ki ii kkL L L L i k= = ± = , (4) 

а знак перед коренем обирається залежно від знаку впливу елемен-
ту на потік, що розглядається (див. рис. 2). Воднораз зв’язок (4) ви-
конується для систем, що близькі до рівноваги, і для реальної сис-
теми є приблизним. 

 

Рис. 2. Схема процесу міжфазної дифузії елементів у низьковуглецевій 

леґованій криці (F  ферит, A  аустеніт). 

Fig. 2. Scheme of the process of interphase diffusion of elements in low-
carbon alloy steel (Fferrite, Aaustenite). 
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3.4. Розрахунок термодинамічних сил для дифузії елементів 

Знайдемо величини термодинамічних сил процесу дифузії елемен-
тів криці з системою леґування (% ваг.) 0,08C−1,3Mn−0,54Si−Fe 

(основа) під час охолодження. Будемо вважати, що у вихідному 

твердому розчині криці знаходиться Карбон з концентрацією (у 

атомних частках) СC = 0,004, Манґан — СMn = 0,013 і Силіцій — 

СSi = 0,011. 
 З експериментальних даних відомо [38], що Карбон достатньо 

швидко може дифундувати з α-розчину леґованої криці за темпера-
тур у 550°С і вище. 
 Термодинамічну силу для Карбону у фериті можна розрахувати 

за формулою [23, 24, 44]: 

 
0
C

C
C

ln
a

RT
aα−∆µ = − , (5) 

де aα
C  величина термодинамічної активности Карбону в α-розчині, 

що приблизно дорівнює його концентрації, R  універсальна газова 

стала, Т  температура стопу, a0
C  величина термодинамічної акти-

вности Карбону в α-розчині у стандартному стані, що приблизно до-
рівнює рівноважній концентрації Карбону за діяграмою стану Fe−C 

за даної температури (для розрахунків прийнято температуру у 

1000 К, яка є близькою до критичної точки Ас1 досліджуваної криці). 
 Тоді з виразу (5) за Т = 1000 К можна знайти значення 

 C 5,8 кДж−∆µ = . (6) 

 Під час дифузії Манґану з твердого α-розчину в аустеніт ріжницю 

термодинамічних потенціялів можна оцінити за формулою 

 Mn
Mn

Mn

ln 10,4 кДж
a

RT
a

γ

α−∆µ = − = , (7) 

де aα
Mn  величина термодинамічної активности Манґану у твердо-

му α-розчині, що дорівнює поточній концентрації Манґану Cα
Mn, aγ

Mn 

 величина термодинамічної активности Манґану в аустеніті, що 

дорівнює 

 Mn
Mn

Mn

C
a

K

γ
γ = , (8) 

де Cγ
Mn  поточна концентрація Манґану в аустеніті, KMn  коефіці-

єнт розподілу Манґану між α-фазою й аустенітом, який у нашому 

випадку дорівнює 3,5. 
 Манґан дифундує з фериту в аустеніт. 
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 Подібним чином знаходимо ріжницю термодинамічних потен-
ціялів для Силіцію між феритом та аустенітом: 

 Si
Si

Si

ln 15,8 кДж
a

RT
a

γ

α−∆µ = − = − , (9) 

де aα
Si  величина термодинамічної активности Силіцію в твердому 

α-розчині, що дорівнює Cα
Si, aγ

Si  величина термодинамічної актив-
ности Силіцію в аустеніті, що дорівнює 

 Si
Si

Si

C
a

K

γ
γ = , (10) 

де Cγ
Si  поточна концентрація Силіцію в аустеніті, KSi  коефіцієнт 

розподілу Силіцію між α-фазою й аустенітом, який у нашому випа-
дку дорівнює 0,15. 
 Силіцій дифундує з аустеніту в α-фазу. 
 Ріжниці термодинамічних потенціялів (6), (7) і (9) мають одно-
значний фізичний сенс, оскільки є кількостями теплоти, що виді-
ляється під час дифузії одного молю речовини в криці за даної тем-
ператури (1000 К), тобто Карбону, Манґану та Силіцію відповідно. 

3.5. Вплив леґувальних елементів на зміну термодинамічної акти-
вности Карбону 

Зміна термодинамічної активности Карбону в α-розчині через леґу-
вання компонентом i можна знайти за методикою [44, 45] з рівняння 

 C

C0

ln i i

a
N

a
= β , (11) 

де βi  коефіцієнт впливу елементу на термодинамічну активність 

Карбону у фериті, Ni  вміст елементу у стопі (у атомних частках), 
αС0  термодинамічна активність Карбону для фериту в стандарт-
ному стані. 
 Величина βi розраховується через коефіцієнт міжфазного розпо-
ділу леґувального елементу Ki = Ni(γ)/Ni(α) та атомної частки Карбону 

у стопі NС [44, 45]: 

 
( ) ( )

( ) ( )
C( ) C( )

C C( ) C( )

1

1

i i

i

i i

K N K N

K N N K N
γ α

γ α

− + −
β = −

− + −
. (12) 

 З неістотною похибкою для кількісної оцінки його величини для 

низьколеґованих стопів можна прийняти NС(γ) ≅ 0,09, NС(α) ≅ 0,001  

атомова частка Карбону в нелеґованих фазах криці, яку прийнято 
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за діяграмою стану Fe−C. 
 Використовуючи для оцінки коефіцієнт розподілу Манґану між 

α- та γ-фазою KMn, що дорівнює 3,5 [45], знаходимо величину коефі-
цієнта впливу βMn: 

 Mn
C

2,5
28,8

2,5 0,086N

−
β = = −

+
. (13) 

 Подібним чином для Силіцію, використовуючи коефіцієнт роз-
поділу Силіцію між α- та γ-фазою KSi = 0,15, знаходимо βSi: 

 Si
C

0,76
8,8

0,85 0,09N
β = =

− +
. (14) 

 Термодинамічна сила для Карбону у фериті за наявности леґу-
вання змінюється на величину [34] 

 ( ) ( )C C
V i

i iRT RT N−∆µ = − ∆µ = − β∑ ∑ , (15) 

тобто у нашому випадку за T = 1000 К 

 ( )C 8314 0,374 0,097 2,3 кДжV−∆µ = − − + = .  

 З наведених вище розрахунків видно, що Силіцій і Манґан є еле-
ментами, що чинять протилежний вплив на активність Карбону у 

фериті: Манґан понижує, а Силіцій підвищує термодинамічну ак-
тивність Карбону. 

3.6. Величини кінетичних коефіцієнтів у рівняннях дифузії 

З урахуванням експериментальних даних та одержаних результа-
тів знайдемо величини кінетичних коефіцієнтів Lii у Онсаґерових 

рівняннях у момент дифузії за Т = 1000 К. 
 Як відомо [23, 24], кінетичні коефіцієнти Lii пов’язані з коефіці-
єнтами дифузії Di співвідношенням 

 i i
ii

C D
L

RT
= , (16) 

де С1  концентрація Карбону в криці (0,004), С2  концентрація 

Манґану в криці (0,013), С3  концентрація Силіцію в криці 
(0,011). 
 Залежності коефіцієнтів дифузії елементів у низьковуглецевому 

низьколеґованому фериті від температури знайдено за експеримен-
тальними даними роботи [46] і розробленим у роботах [47, 48] ста-
тистичним калькуляційним моделем: 
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 5 2
C

88230
7,52 10 expD T

RT
α − − = ⋅ ⋅   

 [м2/с] [36], (17.1) 

 4 2
Mn

195180
2,32 10 expD T

RT
α − − = ⋅ ⋅   

 [м2/с] [35, 37], (17.2) 

 5 2
Si

175363
9,60 10 expD T

RT
α − − = ⋅ ⋅   

 [м2/с] [35, 37]. (17.3) 

 За температури Т = 1000 K 

 
13 2 16 2

1 C 2 Mn

15 2
3 Si

6,14 10  м /с, 4,30 10  м /с,

1,73 10  м /с.

D D D D

D D

α − α −

α −

= ≈ ⋅ = ≈ ⋅

= ≈ ⋅
  

 Використовуючи співвідношення (4), (16) і (17.1)−(17.3), знахо-
димо величини кінетичних коефіцієнтів для нашої системи: 

 
18 21 21

11 22 33

20 20 21
12 13 23

0,295 10 ,  0,67 10 ,  2,29 10 ,

1,41 10 ,  2,6 10 ,  1,24 10 .

L L L

L L L

− − −

− − −

= ⋅ = ⋅ = ⋅

= ⋅ = − ⋅ = − ⋅
  

 Отже, система рівнянь (5) набуває вигляду: 

( ) ( ) ( )18 20 20
C C Mn Si0,295 10 1,41 10 2,6 10J − − −= ⋅ −∆µ + ⋅ −∆µ − ⋅ −∆µ ,(18.1) 

( ) ( ) ( )20 21 21
Mn C Mn Si1,41 10 0,67 10 1,24 10J − − −= ⋅ −∆µ + ⋅ −∆µ − ⋅ −∆µ ,(18.2) 

( ) ( ) ( )20 21 21
Si C Mn Si2,6 10 1,24 10 2,29 10J − − −= − ⋅ −∆µ − ⋅ −∆µ + ⋅ −∆µ .(18.3) 

 З рівнянь (18.1)−(18.3) випливає, що величини потоків леґуваль-
них елементів зростають через перехресні коефіцієнти L12 та L23. 
Величина потоку Карбону, що має позитивний знак, визначається 

переважно власним коефіцієнтом L11. Термодинамічні сили Ман-
ґану та Силіцію роблять певний внесок у величини потоків. 
 Тоді, як показують безпосередні обчислення, за Т = 1000 К 

 
15 2 16 2

C Mn

16 2 15 2
Si Fe

2,2 10  м /с,  1,1 10  м /с,

2,1 10  м /с,  2,1 10  м /с.

J J

J J

− −

− −

= ⋅ = ⋅

= − ⋅ = − ⋅
  

 Зазначимо, що потік Феруму є уявним, тобто необхідним для ба-
лансу концентрацій і потоків в обох фазах. У цей потік у загально-
му випадку входять і невраховані нами потоки інших елементів. 

3.7. Оцінювання лінійних розмірів та об’ємної частки ділянок 

леґованого аустеніту (мартенситу) в криці 

Знаючи величини дифузійних потоків леґувальних елементів, мо-
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жна розрахувати лінійні розміри фаз, що утворюються, за аналогі-
єю з розрахунками, виконаними у роботах [23, 48]. 
 Припустимо, що ділянки леґованого аустеніту, що формуються 

під час охолодження криці, у результаті дифузійного перерозподілу 

леґувальних елементів, перш за все, Манґану та Силіцію, мають рі-
вновісну форму і характеризуються середнім лінійним розміром D 

(діяметром). Формування такої ділянки відбувається внаслідок 

протікання потоків Силіцію та Манґану на віддаль R = D/2  умов-
ного радіюса такої ділянки. Тому аустеніт, що залишається, стає 

неоднорідним за хемічним складом і містить мікрооб’єми з підви-
щеним вмістом Манґану та пониженим вмістом Силіцію. 
 Нехай у момент часу t поверхня мікрооб’єму діяметром D дорів-
нює S. Оскільки за проміжок часу dt діяметер мікрооб’єму зміню-
ється на величину dD, то зміна його маси дорівнює 

 d dM S D= ρ , (19) 

де ρ  густина аустеніту. 
 Але зміна маси за цей проміжок часу може бути визначена відпо-
відно до першого закону дифузії за рівнянням [24, 48] з урахуван-
ням, що перепад термодинамічного потенціялу Манґану, який ми 

розрахували раніше, відбувається на віддалі умовного радіюса мік-
рооб’єму і є аналогом ґрадієнту концентрації: 

 Mnd d
SKJ

M t
R

ρ =  
 

, (20) 

де K  коефіцієнт, який дорівнює відношенню маси мікрооб’єму 

аустеніту до маси елементу, що перерозподілився, в даному випад-
ку  Манґану (≅ 100). 
 Зіставляючи рівняння (19) і (20), знаходимо: 

 Mn2 d dR R KJ t= ,  

звідки 

 2
Mn0

d
t

R K J t= ∫ . (21) 

 Якщо прийняти, що потік Манґану експоненційно залежить від 

часу: 

 0
Mn Mn exp

t
J J

T

− =  
 

, (22) 

тоді, виконавши інтеґрування потоку за часом, максимальний ра-
діюс мікрооб’єму аустеніту з підвищеним вмістом Манґану можна 



НЕРІВНОВАЖНИЙ ТЕРМОДИНАМІЧНИЙ МОДЕЛЬ ПРОЦЕСУ ПЕРЕРОЗПОДІЛУ 289 

знайти за простою формулою 

 MnR KJ= τ , (23) 

де τ  період часу, за який пониження величини потоку елементу 

відбувається у e разів. 
 Чисельне моделювання показало, що величини потоків Манґану 

та Силіцію понижуються у e разів під час пониження температури 

системи на ≅ 40°С  від 1040 К до 1000 К. Тоді за швидкости охоло-
дження у 0,05°С/с період часу має значення τ = 800 с. 
 Підставляючи у формулу (23) величину K для леґованого аусте-
ніту та потоку Манґану знаходимо для τ = 800 с максимальний роз-
рахунковий розмір ділянок леґованого аустеніту: 

 62 2 3,0 10  м 6,0 мкмD R −= = ⋅ ⋅ = .  

 Ми припускаємо, що ці, стабілізовані Манґаном, мікроділянки 

аустеніту у процесі охолодження залишаються неперетвореними до 

відносно низьких температур і зазнають у подальшому мартенситне 

перетворення під час охолодження до кімнатної температури. Тоді 
розраховані розміри леґованих Манґаном ділянок аустеніту доста-
тньо близькі до визначених експериментально величин розмірів 

мартенситних ділянок у структурі досліджуваної криці (3−5 мкм). 
Причому в цих залишкових ділянках аустеніту концентрується та-
кож і Карбон шляхом його перерозподілу з α-фази, кількість якої 
ще продовжує зростати, а вміст Силіцію значно понижується  з 

0,54% ваг. до 0,10% ваг. 
 Оцінити об’ємну частку таких ділянок можна, виходячи з умови 

балансу Силіцію у вихідній структурі та структурних складових, 
що утворюються. 
 З використанням даних табл. 1 рівняння балансу Силіцію в стру-
ктурних складових криці можна записати у вигляді 

 ( ) ( ) ( )0,73 0,54 1 0,54 0,10X X− − = − , (24) 

де Х  об’ємна частка ділянок аустеніту із вмістом Силіцію  

0,10% ваг., ліва частина виразу (24)  баланс Силіцію у фериті 
(підвищення його концентрації), права частина виразу (24)  ба-
ланс Силіцію у ділянках аустеніту; звідси Х = 0,3 = 30% об. 
 Аналогічний розрахунок за Манґаном дає завищену об’ємну час-
тку таких ділянок, тобто Силіцій у даному випадку є обмежуваль-
ним елементом. 
 З використанням даних табл. 1 ми також можемо знайти макси-
мальну об’ємну частку ділянок залишкового аустеніту (мартенси-
ту) із вмістом Карбону у 1,64% ваг. за формулою балансу, аналогіч-
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ною формулі (24): 

 ( ) ( ) ( )0,08 0,03 1 1,64 0,08Y Y− − = − , (25) 

де Y  об’ємна частка ділянок аустеніту із вмістом Карбону у 

1,64% ваг., звідки Y = 0,031 = 3,1% об. 
 Отже, кількість структурних складових, що утворюються з леґо-
ваного залишкового аустеніту за зсувним або проміжним механіз-
мом, в криці може сягати 30% об.; з них не більше 3% об. будуть ді-
лянками із вмістом Карбону у 1,64% ваг. 
 Таким чином, проведена термодинамічна аналіза дала змогу тео-
ретично описати дифузійні потоки леґувальних елементів у низь-
ковуглецевій криці CrMoV1Si, запропонувати механізм формуван-
ня її структури під час уповільненого безперервного охолодження з 

урахуванням перерозподілу Карбону, Манґану та Силіцію між 

структурними складовими криці, а також оцінити розміри та кіль-
кість аустенітних і мартенситних ділянок, що утворюються у про-
цесі охолодження. 

4. ВИСНОВКИ 

1. На засадах положень нерівноважної термодинаміки проаналізо-
вано перерозподіл леґувальних елементів (C, Mn, Si) у процесі фор-
мування структури низьковуглецевої криці CrMoV1Si під час без-
перервного уповільненого охолодження. 
2. Розраховано величини термодинамічної сили для дифузії Карбо-
ну, кінетичних коефіцієнтів і потоків термодинамічної системи, які 
описують кінетику формування структури досліджуваної криці у 

процесі уповільненого безперервного охолодження. 
3. Запропоновано вирази для розрахунку лінійних розмірів аусте-
нітних і мартенситних ділянок, що формуються у результаті проті-
кання потоків Карбону, Манґану та Силіцію під час охолодження 

криці CrMoV1Si. 
4. Розрахунковим шляхом показано, що ділянки мартенситу, який 

утворюється шляхом бездифузійного перетворення залишкового 

високовуглецевого леґованого аустеніту, можуть мати середній ді-
яметер до 6 мкм після охолодження досліджуваної криці зі швидкі-
стю у 0,05°С/с, що є близьким до експериментально встановлених 

значень. 
5. Виконана термодинамічна аналіза уможливила теоретично опи-
сати процес дифузійного перерозподілу леґувальних елементів і за-
пропонувати механізм формування високовуглецевого леґованого 

мартенситу під час уповільненого безперервного охолодження ни-
зьковуглецевої криці CrMoV1Si з урахуванням комплексного бала-
нсу Карбону, Манґану та Силіцію. 
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