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СТРОЕНИЕ ГРАНИЦ ЗЕРЕН И МЕХАНИЗМ СТАБИЛИЗАЦИИ 
ЗЕРЕННОЙ СТРУКТУРЫ СТАЛЕЙ МЕТОДОМ СТУПЕНЧАТОГО НАГРЕВА 
ДО ТЕМПЕРАТУР АУСТЕНИЗАЦИИ

Проведен анализ существующих сведений о структурном состоянии границ зерен в металлах и влиянии 
примесей на рост зерен при высокотемпературных нагревах. Установлено, что большое влияние на ки-
нетику роста аустенитного зерна оказывает скорость нагрева стали в интервале фазового a→g пре-
вращения. На основании экспериментальных и литературных данных предложена модель, описывающая 
механизм формирования и роста аустенитных зерен в сталях при нагреве с различными скоростями. 
Сделано заключение, что медленный нагрев стали в интервале фазового a→g превращения приводит 
к формированию зерен с преимущественно высокоугловой разориентацией и сопровождается адсорбцией 
на границах примесных атомов, что способствует стабилизации зеренной структуры.
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Введение. Поскольку большинство важнейших 
операций термической обработки сталей связано 
с их нагревом до температур аустенизации, то ки-
нетические и морфологические особенности фа-
зового a→g превращения в значительной степени 
определяют структуру и свойства сталей. В част-
ности, весьма существенное влияние на конечные 
механические характеристики сталей оказывает 
величина формирующегося при высокотемпера-
турном нагреве аустенитного зерна. Результаты 
проведенных ранее исследований свидетельству-
ют о влиянии режима нагрева легированных кон-
струкционных сталей на кинетику укрупнения 
аустенитного зерна [1–4]. В частности, в [1, 2] по-

казано, что регулируемая скорость нагрева сталей 
в температурном интервале фазового a→g превра-
щения (ступенчатый нагрев) стабилизирует зерен-
ную структуру сталей и обеспечивает сохранение 
в них мелкого зерна при длительных высокотем-
пературных выдержках. Поскольку сохранение 
мелкозернистой структуры сталей после высо-
котемпературной аустенизации является важной 
проблемой теории термической обработки сталей, 
то целью настоящей работы является анализ су-
ществующих сведений о структурном состоянии 
границ зерен и разработка представлений о про-
цессах, протекающих при ступенчатом нагреве 
конструкционных сталей до температур аустени-
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зации и обеспечивающих формирование устойчи-
вой мелкозернистой структуры [1–3].

Строение границ зерен. Границы зерен поликрис-
таллических тел или внутрифазовые межзеренные 
границы представляют собой области соприкос-
новения кристаллических решеток соседних мо-
нокристаллических зерен. Поскольку по разные 
стороны границ лежат различно ориентированные 
зерна, то граница является областью физически 
отличной от разделяемых ею зерен. Граница зерен 
описывается несколькими геометрическими па-
раметрами, в число которых входят: ось разворота 
зерен; угол их разворота; собственная ориентация 
границы в пространстве. Строение границ, разделя-
ющих зерна с малой разориентацией (малоугловые 
границы), хорошо описывается дислокационны-
ми моделями. При этом различают симметричные 
и несимметричные границы наклона, образованные 
стенками из параллельных краевых дислокаций [5], 
а также границы кручения. Для границ наклона ось 
вращения (разворота) смежных кристаллов лежит 
в плоскости границы (рисунок 1 а). Расстояние 
между дислокациями D в дислокационной стенке 
определяет угол разориентации смежных кристал-
литов q (рисунок 2). При этом чем меньше рассто-
яние между дислокациями D, тем больше q. При 
малых углах:

q @ b/D,
где b — вектор Бюргерса дислокации.

Несимметричная граница наклона содержит 
разные типы краевых дислокаций, параллельных 
вектору оси поворота зерен. Если ось разворота 
смежных кристаллов перпендикулярна к плоско-
сти границы, то граница называется границей кру-

чения и состоит из сетки винтовых дислокаций 
(см. рисунок 1 b). Промежуточным типом дисло-
кационных границ являются смешанные границы, 
содержащие краевые и винтовые дислокации, что 
приводит к образованию дислокационных гексаго-
нальных сеток [6].

Важной особенностью дислокационных гра-
ниц является отсутствие дальнодействующих 
полей напряжений от дислокаций, что связано 
с компенсацией упругих искажений решетки в ре-
зультате взаимодействия соседних дислокаций. 
Последнее уменьшает энергию границ и стаби-
лизирует указанные дислокационные конфигура-
ции. В границах с большим углом разориентации 
(q > 10÷15°) дислокации в границах располагают-
ся настолько близко, что их нельзя рассматривать 
как отдельные линейные дефекты. Для описания 
границ с углом разориентации, большим 10÷15°, 
которые называются высокоугловыми границами, 
были предложены модели строения границы зер-
на, содержащей участки хорошего и плохого со-
ответствия (островная модель Мотта [7] и модель 
Смолуховского [8]). В соответствии с этими мо-
делями границы зерен состоят из чередующихся 
областей хорошего и плохого соответствия крис-
таллических решеток смежных зерен.

На рисунке 3 приведена схема изменения 
строения границы наклона при увеличении угла 
разориентации смежных кристаллитов. Границы 
с малым углом состоят из отдельных дислокаций, 
разделенных относительно неискаженными об-
ластями. При увеличении угла наклона более чем 
на 15° дислокации образуют области несопряжен-
ности (заштрихованные), разделенные областями 
хорошего соответствия. С увеличением угла разо-

Рисунок 1 — Границы наклона и кручения
Figure 1 — Edge and twist boundaries

Рисунок 2 — Схема малоугловой дислокационной 
границы наклона

Figure 2 — Scheme of a small-angle dislocation edge boundary

Рисунок 3 — Изменение строения границы 
с увеличением угла разориентации: I — отдельные дислокации; 

II — области несопряженности; III — непрерывная область 
несопряженности (по Смолуховскому) [8, 10]

Figure 3 — Change of the boundary structure with an increase 
in the angle of disorientation: I — individual dislocations; 

II — areas of disconjugacy; III — continuous area of disconjugacy 
(according to Smolukhovsky) [8, 10]
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риентации граница все больше состоит из обла-
стей несопряженности (областей плохого соответ-
ствия) и при больших углах наклона формируется 
сплошная область несопряженности.

Дальнейшим развитием моделей Мотта и Смо-
луховского является модель ядер дислокаций, 
предложенная Ли [9] для описания высокоугловых 
границ. Основанная на анализе уравнений, описы-
вающих поле напряжений вокруг дислокационных 
границ, модель Ли показывает, что ядра дислокаций 
при увеличении угла разориентации становятся эл-
липтическими и при достижении определенного 
угла образуют непрерывный слой — «ядро» грани-
цы. Объем ядра Ли назвал пористостью границы Р, 
которая при больших углах разориентации воз-
растает пропорционально sin q/2 [9]. В настоящее 
время считается, что высокоугловые границы пред-
ставляют собой сморщенную в атомном масштабе 
поверхность, содержащую микростенки, распола-
гающиеся в определенных кристаллографических 
плоскостях и представляющие собой островки хо-
рошего соответствия, а также области несоответ-
ствия, состоящие из вакансий и дислокаций [6]. 
При этом в областях скопления дислокаций сопря-
жение узлов решетки достигается в результате ее 
значительных локальных искажений. Вследствие 
этого на границе присутствует большое количество 
оборванных, сжатых и растянутых межатомных 
связей, что приводит к увеличению потенциальной 
энергии локальных участков границы. Энергетиче-
ское состояние границы зерна характеризуется ее 
свободной энергией (поверхностным натяжением), 
которая определяет работу, необходимую для обра-
зования границы в материале [6, 11] (рисунок 4). 
При этом, чем ближе характер расположения ато-
мов на границе к расположению атомов в решет-
ке внутри зерна, тем меньше уровень свободной 
энергии границы зерна. Все процессы, снижающие 
свободную энергию границ зерен, протекают спон-
танно и определяются условиями диффузии на гра-
ничных поверхностях.

Свободная энергия дислокационной границы 
наклона была рассчитана Ридом и Шокли [12, 13] 
на основе теории упругости. Полная энергия гра-
ницы включала в себя сумму энергии атомного 
несоответствия в ядре дислокации, энергии поля 
напряжений от единичной дислокации и энергии 
в области решетки, где напряжения зависят от 
взаимодействия всех дислокаций в границе. По-
лученное уравнение описывает зависимость сво-
бодной энергии границы наклона от угла разори-
ентации смежных зерен q. Из уравнения

где G — модуль сдвига; b — вектор Бюргерса дисло-
кации; m — коэффициент Пуассона; B

k
 — энергия 

ядра краевой дислокации, следует, что с увеличе-
нием угла разориентации энергия дислокационной 

границы возрастает и достигает уровня максималь-
ных значений Em при некотором угле разориента-
ции qm. Зависимость E/Em от q/qm носит универсаль-
ный для металлов характер (рисунок 5). На рисунке 5  
приведены результаты экспериментального изме-
рения энергии Е для границ с различными углами 
разориентации, которые достаточно хорошо сог-
ласуются с расчетными значениями. Вместе с тем 
более точные расчеты энергии границ в меди [14] 
свидетельствуют о хорошем согласовании между 
моделью Рида–Шокли и экспериментом лишь 
для углов разориентации ≤10°. Указанный факт об-
условлен тем, что с увеличением угла разориента-

Рисунок 4 — Схема строения границы зерна 
с областями несопряженности и совпадающими узлами решеток 

смежных кристаллитов [11]
Figure 4 — Scheme of grain boundary structure with areas 

of disconjugacy and matching lattice sites of contiguous crystallites [11]

Рисунок 5 — Изменение энергии границы в зависимости 
от угла разориентировки зерен для различных металлов: 

сплошная кривая — расчет по уравнению Рида–Шокли; 
1 — Fe–Si (qm = 26,6°); 2 — Fe–Si (qm = 29,8°); 3 — Sn (qm = 12,2°); 

4 — Pb (qm = 25,0°) [12, 13]
Figure 5 — Changes in the boundary energy depending on the grain 
misorientation angle for different metals: solid curve — calculation 

by the Read–Shockley equation; 1 — Fe–Si (qm = 26.6°); 
2 — Fe–Si (qm = 29.8°); 3 — Sn (qm = 12.2°); 4 — Pb (qm = 25.0°) [12, 13]
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ции и сближением дислокаций все большая часть 
энергии границы остается заключенной в областях 
ядер дислокаций, для которых неприменима ли-
нейная теория упругости. Повышенная энергия 
границ зерен приводит к изменению физических 
свойств границы и приграничных объемов, а имен-
но: образованию сегрегаций примесных атомов на 
границах и в приграничных объемах [11], увели-
чению диффузионной подвижности атомов [11, 
15, 16], ускоренной миграции границ зерен [6, 16]. 
Образование сегрегаций примесных атомов на гра-
ницах зерен является одним из важнейших факто-
ров, существенно влияющих на свободную энер-
гию границ и определяющих скорость миграции 
границ и кинетику укрупнения зерен при нагреве 
[6, 11, 15, 16]. В частности, движущей силой фор-
мирования на границах скоплений примесей явля-
ется уменьшение свободной энергии поверхностей 
раздела кристаллов. Сегрегация примесей приво-
дит к снижению локальных искажений кристал-
лической решетки на границах и в приграничных 
областях. При этом примесные атомы, имеющие 
отличные от атомов растворителя размеры, рас-
полагаются в растянутых/сжатых областях крис-
таллической решетки и эффективно понижают 
энергию упругой деформации этих областей, что 
обеспечивает уменьшение свободной энергии гра-
ниц зерен [9, 11].

Таким образом, примесные атомы, распола-
гающиеся на границах и вблизи границ зерен, 
обладают меньшей энергией, чем в совершенной 
решетке, что приводит к притяжению между при-
месными атомами и границей [17]. При этом, если 
сила притяжения велика, то атмосфера из примес-
ных атомов будет перемещаться вместе с грани-
цей и тормозить ее движение, поскольку скорость 
миграции границы ограничивается скоростью 
диффузии атомов атмосферы в кристаллической 
решетке. В соответствии с [17] скорость мигра-
ции n границы можно выразить уравнением

 

где f — движущая сила миграции; l
G
 — ширина гра-

ницы; D
0
 — постоянная диффузии; Q

0
 — энергия 

активации диффузии примесных атомов в крис-
таллической решетке; E0 — энергия связи «грани-
ца — примесный атом» (E0 ~ r3Ge, r — радиус атома 
примеси; G — модуль упругости; e — безразмерный 
параметр несоответствия размеров атомов приме-
си и решетки).

На рисунке 6 приведен график зависимости ско-
рости миграции границ от концентрации примес-
ных атомов, полученный в соответствии с моделью 
[17]. С увеличением угла разориентации возрастает 
способность межзеренной граничной поверхности 
к адсорбции на ней примесных атомов.

По данным [11], концентрация растворенного 
элемента на границах зерен может увеличивать-

ся по сравнению с матрицей в 101–103 раз вплоть 
до образования монослоев из атомов примеси 
на границах, а свободная энергия границы зер-
на при этом может уменьшаться до 2–3 раз [18]. 
Повышенная свободная энергия границ и высо-
кая плотность дефектов кристаллической решетки 
в них приводит к тому, что границы зерен являются 
областями с аномальной диффузионной подвиж-
ностью [16], т. е. областями ускоренной самодиф-
фузии. При этом увеличение свободной энергии 
границы зерна снижает энергию активации диффу-
зии и увеличивает скорость миграции границ [6]. 
Напротив, сегрегация растворенных атомов на гра-
ницах увеличивает энергию активации зерногра-
ничной диффузии, по сравнению с границей, не со-
держащей примесных атомов [6, 9, 18].

Поскольку скорость миграции границ зерен 
определяется диффузионным переносом атомов 
через граничную поверхность, то увеличение энер-
гии активации зернограничной диффузии при ад-
сорбции примесных атомов на границе приводит 
к резкому снижению скорости перемещения гра-
ниц и замедлению роста зерен.

Укрупнение мелких зерен посредством мигра-
ции границ зерен называется ростом зерен. Тер-
модинамическим стимулом роста зерна является 
уменьшение зернограничной энергии системы, 
а условием ее реализации — неуравновешенность 
поверхностного натяжения границ. При этом 
скорость миграции границ возрастает с увеличе-
нием их кривизны и температуры.

Зависимость величины среднего диаметра зер-
на D от температуры T и длительности нагрева t 
имеет вид

D = [ke–Q/RTgVt]1/2,
где k — постоянная; Q — энергия активации ми-
грации границ; R — универсальная газовая посто-
янная; g — зернограничная энергия; V — объем 
1 грамм-атома [19].

Значение энергии активации миграции гра-
ниц сильно зависит от чистоты сплава (наличия 

Рисунок 6 — Зависимость скорости миграции границ 
от концентрации примесных атомов [17]: 1 — переходная 

область; 2 — миграция, независимая от примесных атомов; 
3 — миграция, зависимая от примесных атомов

Figure 6 — Dependence of the boundary migration rate 
on the concentration of impurity atoms [17]: 1 — transition area; 

2 — migration independent of impurity atoms; 3 — migration 
dependent on impurity atoms
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в нем примесей). При этом зависимость размера 
зерна от времени отжига выражается формулой:

D = Bt1/2 [5].
Экспериментальные данные свидетельствуют 

о том, что зависимость среднего размера зерна 
от времени отжига описывается выражением

D =Btn,
где n = 0,1÷0,5.

Уменьшение значения показателя степени 
в выражении для D обусловлено торможением пе-
ремещения границ из-за сегрегации на них при-
месей [5, 6]. Как уже отмечалось, введение в твер-
дый раствор примесных атомов резко снижает 
скорость миграции границ при росте зерен за счет 
адсорбции примесных атомов границами. В част-
ности, небольшие добавки магния тормозят рост 
зерна в алюминии, а добавки молибдена и танта-
ла — в никеле [19]. Растворение 1 % Мо или 1 % 
Мn в железе уменьшает скорость роста его зерен 
на несколько порядков величины [20]. Кроме того, 
присутствие в сплаве дисперсных частиц также 
может резко тормозить рост зерен вплоть до его 
полного прекращения [19]. Эффект торможения 
обусловлен тем, что частицы, располагающиеся 
на границах зерен, выступают в качестве барье-
ров для перемещающихся границ, а также приво-
дят к уменьшению их площади, а, следовательно, 
к снижению свободной энергии границ. Зинером 
[19, 21] было предложено выражение для расчета 
силы P, тормозящей миграцию границ:

P = 3fg/d,
где f  — объемная доля частиц; d — диаметр частиц.

Из выражения следует, что с уменьшением диа-
метра частиц и увеличением их объемной доли воз-
растает сила торможения миграции границ. Для 
эффективного торможения роста зерна в сплаве 
достаточно, чтобы расстояние между частицами 
составляло 50–100 межатомных расстояний [19].

Таким образом в настоящее время установлено, 
что способность зерна аустенита к росту в процессе 
высокотемпературных выдержек зависит от боль-
шого количества факторов [4, 6, 22]. При этом даже 
у сталей одинакового и близкого химического 
состава кинетика укрупнения зерна может суще-
ственно различаться вследствие влияния условий 
выплавки сталей и совокупного воздействия дру-
гих факторов. В частности, по склонности к росту 
зерна различают наследственно мелкозернистые 
и наследственно крупнозернистые стали [22]. При 
этом первая группа сталей характеризуется малой 
склонностью к росту зерна, вторая — ускоренным 
укрупнением структуры при высокотемператур-
ных выдержках. В наследственно мелкозернистой 
стали при нагреве до температур 1000–1050 °С 
размер зерна возрастает незначительно. Однако 
в дальнейшем, по мере увеличения температуры, 
начинается бурный процесс укрупнения зеренной 
структуры стали. В случае наследственно крупно-
зернистой стали ускоренный рост аустенитного 

зерна регистрируется уже при незначительном 
превышении над температурным интервалом пер-
лито-аустенитного превращения (Ас1–Ас3). При 
прочих равных условиях различная чувствитель-
ность стали к росту зерна определяется условия-
ми ее раскисления при выплавке, что указывает 
на большую роль микродобавок в формировании 
устойчивой к росту зерна структуры. В частности, 
стали, раскисленные ферромарганцем и ферроси-
лицием, относятся к наследственно крупнозерни-
стым сталям, а сталь, дополнительно раскисленная 
алюминием, — мелкозернистая. Наиболее после-
довательное объяснение природы наследственной 
мелкозернистости дает теория барьеров, согласно 
которой частицы нитридов и оксидов алюминия, 
располагаясь по границам зерен, препятствуют их 
росту посредством миграции границ. Показано, 
что склонность к росту зерна стали также сильно 
зависит от ее химического состава [1, 22, 23]. При 
этом заэвтектоидная сталь оказывется менее чув-
ствительной к росту зерна при повышении темпе-
ратуры по сравнению со сталью эвтектоидного со-
става. Уменьшают склонность сталей к росту зерна 
аустенита многие легирующие элементы, вводи-
мые в сталь, например, никель, ванадий, титан, 
вольфрам, молибден, ниобий [23]. Полученные 
экспериментальные результаты о существенном 
влиянии примесей на миграцию границ разной 
ориентации могут быть объяснены с позиций из-
вестных представлений о сегрегации примесей на 
границах зерен, причем в условиях роста зерен эти 
сегрегации в ряде случаев должны «сопровождать» 
мигрирующую границу. Поэтому естественным 
является замедление скорости миграции границ 
при наличии примесей.

Механизм укрупнения зерен. В результате фа-
зового a→g превращения при нагреве сталей 
выше температуры Ас1 в них формируется мел-
козернистая аустенитная структура. Поскольку 
свободная энергия поликристаллического тела 
представляет собой сумму объемной и зерногра-
ничной энергий, то с уменьшением размера зерен 
и увеличением площади граничных поверхностей 
возрастает доля зернограничной энергии в общем 
балансе энергии и, соответственно, увеличивается 
суммарная энергия на единицу объема поликрис-
таллического тела. В связи с этим при высоких 
температурах происходит самопроизвольный рост 
размера аустенитного зерна, который вызывается 
стремлением системы к уменьшению свободной 
энергии посредством уменьшения поверхности 
зерен. Рост аустенитного зерна в сталях обычно 
происходит по механизму миграции границ зе-
рен или механизму их слияния (коалесценции) 
[1, 22, 24]. Миграция границ зерен, приводящая 
к их равномерному укрупнению, реализуется диф-
фузионным переносом атомов из одного зерна 
в другое и контролируется граничной диффузи-
ей (рисунок 7). Миграция границ обычно реали-
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зуется при относительно высоких температурах 
аустенизации (≥1000–1050 °С для сталей) [22, 25]. 
Коалесценция зерен, сопровождающаяся формиро-
ванием разнозернистых структур, обычно наблюда-
ется при сравнительно низких температурах аустени-
зации (900–1000 °С) [22] и, в связи с этим, является 
весьма опасным явлением, приводящим к резкому 
снижению механических и пластических свойств 
материалов и, в частности, цементированных сталей.

Само явление коалесценции (слияния) зерен 
было описано при анализе механизмов рекристал-
лизации металлических материалов и, в частно-
сти, при рассмотрении процессов их вторичной 
рекристаллизации [26, 27, 19]. При этом в [26, 27] 
было показано, что коалесценция зерен сопро-
вождается распадом дислокационной структуры 
границ зерен и объединением зерен (рисунок 8). 
Указанный процесс наиболее характерен для ма-
лоугловых границ и протекает благодаря адсор-
бции и эмиссии вакансий на ступеньках дислока-
ционных границ и перемещении дислокаций, что 
приводит к увеличению расстояний между зерно-
граничными дислокациями, а также к их анниги-
ляции и взаимодействию на тройных стыках, что 
в конечном итоге вызывает дезинтеграцию грани-
цы с объединением смежных зерен [26]. Возмож-
ность реализации такого механизма коалесценции 
была проанализирована и подтверждена в работах 
[26, 27]. При этом в [6, 26] было сделано заклю-
чение, что процесс коалесценции протекает бо-
лее легко в случае малоугловых границ кручения. 
Механизм коалесценции широко используется 
для описания процессов первичной и вторичной 
рекристаллизации [19, 26, 27]. Многочисленными 
исследованиями было показано, что процессы коа-
лесценции зеренной структуры характерны также 
и для укрупнения аустенитных зерен при терми-
ческой обработке сталей [22, 24, 28–30].

Как уже отмечалось, результаты проведенных 
ранее исследований [1–3, 31] свидетельствуют 

о том, что наряду с температурой и продолжи-
тельностью выдержки при аустенизации важным 
фактором, определяющим кинетику роста аусте-
нитного зерна, является скорость нагрева сталей 
в интервале фазового превращения. При этом уве-
личение скорости нагрева сталей в температурном 
интервале a→g превращения впоследствии сопро-
вождается ускоренным ростом сформированных 
аустенитных зерен и образованием характерных 
разнозернистых структур в сталях (рисунок 9 a), 
что свидетельствует о развитии в них процессов 
коалесценции зерен. Поскольку вероятность ре-
ализации механизма коалесценции зерен суще-
ственно возрастает с уменьшением угла разори-
ентации между смежными зернами [19, 26, 27],  
то быстрый рост зерен и формирование разнозер-
нистых структур при ускоренном нагреве и после-
дующей высокотемпературной выдержке леги-
рованных сталей указывает на преимущественно 
малоугловую разориентацию сформированных 
при таких условиях нагрева аустенитных зерен. 
В пользу такого вывода могут свидетельствовать 
данные о механизме аустенитного превращения 
при нагреве сталей. В частности, в [32] отмеча-
ется, что формирование аустенитных зародышей 
при нагреве происходит по энергетически выгод-
ному двухстадийному механизму с полиморфным 
a→g превращением на первой стадии по сдвиго-
вому механизму и образованием метастабильного 
малоуглеродистого аустенита пластинчатой фор-
мы. При этом метастабильные частицы аустенита, 
образованные по бездиффузионному сдвиговому 
механизму, будут ориентационно связаны с ис-
ходной a-фазой.

В работах [33, 34] сделано заключение, что 
увеличение скорости нагрева способствует пе-

Рисунок 7 — Схема миграции границ зерен, 
происходящей диффузионным путем [25]

Figure 7 — Scheme of grain boundary migration by diffusion [25]

Рисунок 8 — Схема коалесценции зерен 1 и 2, 
происходящей путем распада дислокационной границы АВ [26]

Figure 8 — Scheme of coalescence of grains 1 and 2, which occurs by 
disintegration of the dislocation boundary AB [26]
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ренагреву ферритно-карбидной смеси в область 
температур, где становится возможным сдвиго-
вое бездиффузионное полиморфное a→g превра-
щение с последующим растворением карбидов 
в g-железе при высокотемпературной выдержке. 
Подтверждением указанных особенностей a→g 
превращения при высоких скоростях нагрева 
также могут служить результаты исследования 
кинетики изотермической аустенизации сталей 
с феррито-перлитной структурой, полученные  ра-
боте [35]. В [35] показано (рисунок 10), что время 
полного образования аустенита в доэвтектоидной 
стали при температурах 800 и 900 °С уменьшается 
с 15 до 1 с соответственно. Иначе говоря, в слу-
чае быстрого перенагрева доэвтектоидной стали 
до температур 800–900 °С возрастает вероятность 
реализации бездиффузионного зарождения аусте-
нитных зерен, ориентационно связанных с исход-
ной ферритной основой.

При этом легирование сталей элементами, 
уменьшающими диффузионную подвижность ато-
мов железа (увеличивающими энергию активации 
их самодиффузии), будет способствовать реали-
зации бездиффузионного зарождения аустенита. 
В связи с этим можно полагать, что в процессе 
ускоренного нагрева легированных сталей в ин-
тервале температур a→g превращения на межфа-

зовых границах между ферритом и цементитом 
происходит образование по сдвиговому механиз-
му большого количества зародышей g-фазы, ори-
ентированных по ферритным пластинам исход-
ных перлитных колоний (рисунок 11 b). При этом 
в объемах исходных перлитных колоний образу-
ются комплексы мелких аустенитных зерен, раз-
деленных малоугловыми границами. Сформиро-
ванные по сдвиговому механизму зерна аустениты 
наследуют как ориентацию исходной g-фазы, так 
и ее дислокационную субструктуру [36].

Далее необходимо отметить, что ускоренное 
бездиффузионное зарождение зерен аустенита 
также препятствует адсорбции примесных ато-
мов на границах зерен и тем самым увеличивает 
их подвижность [6, 10, 11, 18, 37]. Таким образом, 
формирующаяся при ускоренном нагреве стали 
мелкозернистая структура характеризуется повы-
шенной склонностью к коалесценции и является 
метастабильной.

При последующем нагреве до более высоких 
температур указанная метастабильная мелкозер-
нистая структура с преимущественно дислока-
ционными малоугловыми границами начинает 
быстро укрупняться по механизму коалесценции 

Рисунок 9 — Микроструктура стали 25ХГТ после 
высокотемпературной обработки, включающей нагрев до 1020 °С 

с последующей изотермической выдержкой в течение 90 мин: 
a — печной нагрев со скоростью 30–90 град/мин; b — режим 
ступенчатого нагрева (скорость нагрева в интервале фазового 

a→g превращения составляет 3 град/мин) [31]
Figure 9 — Microstructure of the steel 25KhGT after

high-temperature treatment, including heating up to 1020 °C with 
subsequent isothermal exposure for 90 minutes: a — furnace heating 
at a speed of 30–90 deg/min; b — step heating mode (the heating 

speed in the phase a→g conversion interval is 3 deg/min) [31]

a      b

Рисунок 10 — Кинетика изотермического образования аустенита 
в стали (0,45 %С) с феррито-перлитной исходной структурой [35]

Figure 10 — Kinetics of isothermal formation of austenite 
in steel (0.45 %C) with ferrite-perlite initial structure [35]

Рисунок 11 — Схема формирования зеренной структуры в сталях при нагреве с различными скоростями (b, c, d — ускоренный нагрев; 
e, f, g — медленный нагрев, <10 град/мин): a — исходное состояние стали (перлит); b, e — стадия формирования зародышей 

аустенитных зерен; c, f — стадия завершения фазовой a→g перекристаллизации; d, g — стадия высокотемпературной аустенизации 
(точки на рисунках обозначают атомы примесей, толстые линии — границы с высокоугловой разориентацией)

Figure 11 — Scheme of grain structure formation in steels when heated at different speeds (b, c, d — accelerated heating; 
e, f, g — slow heating, <10 deg/min): a — initial state of steel (perlite); b, e — stage of formation of austenitic grain nuclei; 

c, f — stage of completion of phase a→g recrystallization; d, g — stage of high-temperature austenization (points in the figures indicate 
the atoms of impurities, thick lines — boundaries with high-angle disorientation)

a              b             c           d         e        f     g
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с образованием разнозернистых структур (см. ри-
сунок 11 b, c, d). При этом дислокации из распа-
дающихся границ перемещаются в смежные гра-
ницы, что приводит к объединению (слиянию) 
зерен и формированию высокоугловых границ 
[5, 26, 27]. После объединения нескольких смеж-
ных зерен в одно по механизму коалесценции 
сформированное крупное зерно приобретает до-
полнительный стимул к укрупнению посредством 
миграции границ зерен [18, 19].

Как уже указывалось ранее, миграция границ 
обусловлена стремлением к уменьшению зерно-
граничной энергии (поверхностной энергии гра-
ниц) поликристаллического тела, т. е. к уменьше-
нию суммарной площади межзеренных границ. 
При этом зерно, превышающее в размерах сосед-
ние зерна и имеющее значительно большее ко-
личество сторон (рисунок 12), характеризуется 
вогнутыми границами и неуравновешенностью 
сил граничного натяжения [5, 11, 18, 19]. В связи 
с этим рост такого зерна происходит более интен-
сивно и сопровождается перемещением границы 
зерна в сторону выпуклых границ смежных зерен 
(см. рисунок 12). При этом крупные зерна в про-
цессе миграции растут за счет мелких зерен с вы-
пуклыми гранями вследствие перехода атомов от 
одного зерна к другому посредством направленной 
самодиффузии атомов перпендикулярно границе 
(см. рисунки 7, 12). В результате формируется раз-
нозернистая/крупнозернистая структура, характер-
ная для сталей, прошедших нагрев с относительно 
высокими скоростями (см. рисунки 9 a, 11 f).

В случае медленного нагрева сталей в интер-
вале фазового a→g превращения (<10 град/мин) 
образование зародышей аустенита происходит по 
диффузионному механизму с формированием зе-
рен преимущественно высокоугловой разориен-
тации (см. рисунок 11 e, f ). При этом в процессе 
формирования аустенитных зерен продвигающа-
яся высокоугловая граница аустенитного зароды-
ша «выметает» на своем пути дефекты кристал-
лической решетки и адсорбирует атомы примесей 
(см. рисунок 11 e, f ). В результате формируется 
аустенитная структура с устойчивыми к коалес-

ценции высокоугловыми границами и адсорби-
рованными на них примесными атомами (Ni, Al, 
Mn, Mo, S, P и т. п.). Указанная зеренная структу-
ра характеризуется повышенной стабильностью, 
поскольку высокая концентрация примесей на 
границе и их сегрегация в приграничных областях 
снижает диффузионную подвижность атомов на 
границе и препятствует ее миграции вследствие 
уменьшения «пористости» границ [9] и упругого 
притяжения атомов примеси к границе [11, 17, 18]. 
Таким образом, медленный нагрев сталей в ин-
тервале фазового a→g превращения способству-
ет формированию комплекса аустенитных зерен, 
разделенных высокоугловыми границами с адсор-
бированными на них примесными атомами, что 
обеспечивает повышенную устойчивость зерен-
ной структуры к коалесценции и снижает скорость 
миграции границ. Указанная зеренная структура 
обладает повышенной стабильностью в условиях 
длительных высокотемпературных выдержек, что 
подтверждается результатами работ [1–3, 31].

Заключение. Проведен анализ существующих 
сведений о структурном состоянии границ зерен 
в металлах и влиянии примесей на рост зерен при 
высокотемпературных нагревах. Показано, что на 
кинетику роста аустенитного зерна в сталях боль-
шое влияние оказывает скорость их нагрева в ин-
тервале фазового a→g превращения. Предложена 
модель, описывающая механизм формирования 
и роста аустенитных зерен в сталях при нагреве 
с различными скоростями. В рамках модели сде-
лано заключение, что медленный нагрев сталей 
в интервале фазового a→g превращения способ-
ствует формированию комплекса мелких аусте-
нитных зерен, разделенных высокоугловыми гра-
ницами с адсорбированными на них примесными 
атомами, что обеспечивает повышенную устойчи-
вость зеренной структуры к коалесценции и сни-
жает скорость миграции границ при длительной 
высокотемпературной аустенизации.
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STRUCTURE OF GRAIN BOUNDARIES AND MECHANISM 
OF STABILIZATION OF THE GRAIN STRUCTURE OF STEELS BY STEP 
HEATING TO AUSTENIZATION TEMPERATURES

An analysis of the existing information on the structural state of grain boundaries in metals and the effect 
of impurities on grain growth during high-temperature heating is carried out. It is established that the heating rate 
in the interval of phase a→g transformation has a great influence on the kinetics of growth of austenitic grain. Based 
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on experimental and published data, a model is proposed that describes the mechanism of formation and growth 
of austenitic grains in steels upon heating at different speeds. It is concluded that slow heating of steel in the interval 
of phase a→g transformation leads to the formation of grains with predominantly high-angle misorientation 
and adsorption at the boundaries of impurity atoms, which contributes to the stabilization of the grain structure.
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