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Проведено экспериментальное исследование размера, формы и структуры зоны оплавления при лазерной
перекристаллизации поверхностных слоев многокомпонентного сплава на основе Fe–C в диапазоне скорости
сканирования лазера от 0.01 до 0.167m/s. На основе модели локально неравновесного затвердевания сформу-
лирована система уравнений для расчета температурного и концентрационного полей. Применение гипотезы
маргинальной устойчивости роста кристаллов позволило определить характерный размер кристаллической
структуры. Полученные результаты математического моделирования процесса перекристаллизации при ла-
зерном воздействии показали хорошее соответствие экспериментальным данным и могут быть использованы
для прогонозирования механических свойств в зоне оплавления в зависимости от энергетических режимов
лазерного излучения и теплофизических свойств сплава.

Введение

Быстрая кристаллизация из расплава, образованного
высокоэнергетическими потоками (лазерные, электрон-
ные лучи), открывает новые возможности для получения
качественного иного структурного состояния в сплавах
по сравнению с традиционными металлургическими про-
цессами. В частности, было показано, что при быстрой
кристаллизации после лазерной обработки возможно
появление ячеистых, ленточных и химически однород-
ных микроструктур, а также замораживания выделенных
новых метастабильных фаз [1,2]. Хорошо известно, что
механические свойства в большой степени зависят от
параметров кристаллической структуры, а способность
сплавов сохранять свои свойства при высоких темпера-
турах определяется как дисперсностью структуры, так
и скоростью собирательной рекристаллизации. Поэтому
исследование структуры сплавов после лазерной обра-
ботки является актуальной проблемой физики кристал-
лизации и материаловедения.
Лазерная перекристаллизация железоуглеродистых

сплавов наиболее часто используется в промышленно-
сти при упрочняющей обработке с оплавлением по-
верхности. Однако по сравнению с упрочнением без
оплавления этот процесс не получил широкого приме-
нения и используется, как правило, с целью увеличения
глубины зоны лазерного воздействия [3]. Объясняется
это тем, что при низких скоростях движения лазер-
ного луча Vb в зоне оплавления образуется микро-
структура с пониженным значением микротвердости.
Однако влияние зоны оплавления на механические свой-
ства оценивается в литературе весьма противоречиво.
Само существование терминов „зона с минимальным
проплавлением“ и „зона с глубоким проплавлением“
(см., например, [3,4]), введенных для случая резкого

изменения значений микротвердости при одних и тех же
скоростях Vb, показывает, что проблеме формирования
структуры, а следовательно, и механических свойств при
лазерной перекристаллизации конструкционных сталей
не уделялось должного внимания. Одним из достоинств
применения лазерного излучения при изучении про-
цессов кристаллизации является возможность непосред-
ственного и весьма достоверного определения скорости
движения границы раздела фаз VS для дальнейшего сопо-
ставления с типом и характерным размером структуры
и сравнением полученных зависимостей с модельными
значениями. В течение последних двух десятилетий
был достигнут значительный прогресс в описании про-
цесса формирования структуры при высокоскоростной
кристаллизации [5–7]. Установлено, что на структуру,
образующуюся при высокоскоростной кристаллизации,
определяющее влияние оказывает скорость движения
фронта кристаллизации и температурный градиент на
фронте [1,6–8].
В данной работе представлены результаты серии

экспериментов по изучению и моделированию форм
аустенитного роста в зоне оплавления конструкцион-
ной стали с содержанием 0.5weight%C после лазерной
высокоскоростной перекристаллизации. Выбор сплава,
содержащего раскислители (Mn, Si) и другие элементы
(Ni, Cr, P, S), обусловлен практическим интересом к
моделированию структуры многокомпонентных сплавов
на основе железа (например, добавление Si в сплав Fe–C
существенно улучшает его механические и антикоррози-
онные свойства). Существующий положительный опыт
моделирования кристаллического структурообразования
многокомпонентных сплавов на основе железа [9,10]
показывает доминирующее влияние углерода на фор-
мирование структуры и позволяет использовать модели
высокоскоростной кристаллизации для многокомпонент-
ных систем в квазибинарном приближении.
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Для моделирования перекристаллизации в настоящей
работе используется модель локально неравновесного
затвердевания [11,12], которая применялась для высоко-
скоростной кристаллизации при закалке из жидкого со-
стояния в процессе спиннингования тонких лент [13,14].
Одной из отличительных особенностей модели является
учет конечной скорости диффузии примеси как на по-
верхности раздела фаз, так и в объеме существующих
фаз при высокоскоростном затвердевании. Применение
гипотезы маргинальной устойчивости в рамках модели
локально неравновесного затвердевания позволяет опре-
делить характерный масштаб кристаллов [15–17], кото-
рый в настоящей работе анализируется в сравнении с
экспериментально определенными значениями аустенит-
ной структуры. Оценивается влияние прогнозируемого
размера структуры на предел текучести и твердость
конструкционной стали после лазерной перекристалли-
зации.

1. Эксперимент

Для экспериментов изготавливались образцы из кон-
струкционной стали с содержанием 0.5weight%C. Со-
держание компонентов в сплаве и соответствующие
значения коэффициента распределения примеси и угла
наклона линии ликвидус представлены в табл. 1. Уг-
лерод имеет наибольшую концентрацию, наибольшее
абсолютное значение тангенса угла наклона линии лик-
видус, наименьший коэффициент распределения при-
меси. Очевидно, в этом случае можно считать, что
углерод вносит наибольший вклад в структурообразо-
вание при кристаллизации, так как он в наибольшей
степени определяет концентрационное переохлаждение
на фронте кристаллизации, ведущее к морфологической
неустойчивости фронта и отбору характерного масштаба
кристаллической структуры. Поэтому будем рассматри-
вать исследуемую далее конструкционную сталь как ква-
зибинарный сплав, в котором формирование кристалли-
ческой структуры определяется тепловыми процессами
при лазерной обработке и перераспределением углерода
в зоне оплавления и перекристаллизации.
После расплавления в индукционной печи исследу-

емая конструкционная сталь (табл. 1) отливалась в

Таблица 1. Содержание компонентов в сплаве, равновесный
коэффициент распределения примеси ke, тангенс угла наклона
равновесной линии ликвидус me

Химический элемент Содержание, at% ke me, K/at%

C 2.29 0.35 –14
Mn 0.71 0.8 –2.4
Si 0.62 0.6 –8.5
S 0.003 – –
P 0.004 – –
Cr 0.21 0.4 –5.8
Ni 0.26 0.5 –2.6

Рис. 1. Структура в продольном сечении образцов, получен-
ная металлографическим исследованием. Травление реактивом
на основе соляной кислоты.

Рис. 2. Схема формы оплавленной ванны при лазерном
нагреве [17]. В центральной плоскости XZ переплавленной
трассы скорость затвердевания VS определяется скоростью
движения луча лазера Vb и углом 2, w — ширина ванны, h —
глубина ванны.

оболочковые формы размером 11 × 11 × 50mm. Полу-
ченные отливки фрезеровались до получения образцов
размером 8× 8× 22mm каждый для снятия химической
неоднородности вследствие контакта с поверхностью из-
ложницы. Металлографические исследования показали,
что на этой стадии литая макроструктура представляла
собой феррито-перлитную смесь.
Перед лазерной обработкой на поверхность образцов

наносилось поглощающее покрытие на основе Al2O3

толщиной 15 µm для того, чтобы обеспечить высокий
коэффициент поглощения лазерного излучения и оди-
наковое качество поверхности каждого образца. Экс-
перимент был выполнен с использованием непрерыв-
ного CO2 лазера „Лантан-3М“ с номинальной мощно-
стью 1.0 kW. Скорость движения луча лазера изменялась
в пределах от 0.01 до 0.167m/s. Лазерный луч фокуси-
ровался в пятно диаметром 0.2 . . . 2.0mm, что соответ-
ствовало плотности мощности 3.2·1010 . . . 3.2·108 W/m2.
Для уменьшения окисления в расплавленной ванне во
время лазерной обработки на поверхность подавался
непрерывный поток гелия.
Для исследования микроструктуры образцов предва-

рительно изготавливались микрошлифы в продольном
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сечении, проходящем через центр трассы лазерного лу-
ча. Металлографические исследования полученных ми-
крошлифов показали наличие однородной фазы (мартен-
сит) при отсутствии дендритной микроструктуры даже
после глубокого травления (рис. 1). Поэтому изучение
микроструктуры проводилось на изломах образцов ме-
тодом растровой электронной микроскопии (РЭМ) с ис-
пользованием микроскопа РЕМ-100У. Приготавливались
как продольные, так и поперечные изломы относительно
трассы лазерной дорожки. Поверхность излома огибает
боковую поверхность дендритов (так называемый „меж-
дендритный излом“), поэтому РЭМ продольных изло-
мов позволяет непосредственно измерять характерный
размер структуры и локальную скорость кристаллиза-
ции VS. Поперечные изломы образцов выполнялись с
целью более детального изучения структуры и формы
оплавленной ванны в сечении YZ (рис. 2).

2. Результаты эксперимента

Приведем результаты РЭМ изломов образцов, измере-
ний микротвердости, формы и геометрии оплавленной
ванны. Глубина h, ширина w лазерной оплавленной
дорожки в зависимости от плотности мощности лазер-
ного излучения E и скорости движения луча лазера Vb

представлены в табл. 2. Отметим, что дорожки с оплав-
лением глубиной менее 20µm довольно нестабильны
по глубине и изменяются в пределах ±2.5µm вслед-
ствие исходной химической неоднородности материала
образца.
Локальная скорость кристаллизации VS определяется

измерением угла ориентации микроструктуры в про-
дольном сечении относительно вектора скорости движе-
ния луча лазера и вычисляется из выражения

VS = Vb cos2, (1)

где 2 — угол между направлениями роста структуры и
скорости сканирования Vb как показано на рис. 2.
Типичная форма оплавленной ванны во время лазер-

ной термической обработки, для большинства образцов,
показана на рис. 2. СкоростьVS, по оси 0Z увеличивается
от нуля (на дне зоны оплавления) до максимального

Таблица 2. Экспериментальные значения глубины оплав-
ленной ванны h, ширины зоны оплавления w как функции
плотности мощности E и скорости движения Vb луча лазера

E, W/m2 Vb, m/s h, µm w, µm

3.2 · 108 0.01 140 1400
8.8 · 108 0.01 220 900
6.3 · 109 0.042 52 160
7.2 · 109 0.092 5 . . . 10 100
9.6 · 109 0.092 28 90
3.2 · 1010 0.142 38 80
3.2 · 1010 0.167 25 75

значения (на поверхность), определяемого энергетиче-
скими характеристиками лазерного излучения. На дне
зоны оплавления скорость VS резко возрастает и затем
переходит в состояние, когда VS ≈ const при значениях
2 = 60 . . . 85◦ . Данное поведение наблюдалось во всем
диапазоне использованных скоростей сканирования Vb

при отношении w/h < 10, где w — ширина оплавленной
ванны, h — ее глубина. В случае, когда ширина дорожки
оплавления много больше ее глубины, w/h > 10, форма
ванны изменяется, что характеризуется существенным
уменьшением угла 2 и, следовательно, возрастанием VS.
Ближе к поверхности образца угол между направлени-
ями роста структуры и скорости сканирования убывает,
т. е. 2 → 0, и, как следует из выражения (1), скорость
кристаллизации приближается к скорости сканирования,
т. е. VS ≈ Vb. В этих случаях и происходит переход к
описанному в литературе [3,4] случаю образования зоны
с „минимальным проплавлением“. Таким образом, в
приповерхностных слоях лазерной дорожки рост струк-
туры происходит параллельно плоскости поверхности
образца, что хорошо видно на рис. 3. При отношениях
w/h < 10 не обнаружено центральных кристаллов
дендритов, расположенных в плоскости поверхности
образца, и рост структуры происходит согласно рис. 2,
что подтверждается РЕМ продольных и поперечных
изломов образцов (рис. 4).
При кристаллизации из расплава образованного лазер-

ным излучением во всем использованном в данной рабо-
те диапазоне скоростей Vb образуется аустенит γ-Fe, за-
твердевающий в виде дендритов/ячеек. При дальнейшем
охлаждении аустенита происходит его аллотропическое
γ−α превращение по мартенситному механизму без
нарушения формы и размеров исходных кристаллов, что
позволяет изучать морфологию аустенитного роста при
низких температурах. На рис. 4, a показана дендритно-
зеренная структура, образованная в результате конку-
рентного роста ансамблей дендритов в направлении,
регулируемом процессом тепломассопереноса [18]. При
низкой скорости Vb = 0.01m/s на отбор направления
роста ансамбля дендритов оказывает существенное вли-
яние анизотропия поверхностной энергии. Поэтому на
рис. 4, a наблюдается угловое расхождение в направ-
лении роста ансамблей. Рост дендрита осуществляется
в строго определенном кристаллографическом направ-
лении (например, 〈100〉 для кубической решетки), что
должно приниматься во внимание при вычислении ло-
кальной скорости кристаллизации. С учетом кристалло-
графической ориентации скорость кристаллизации Vhkl

определяется по выражению [9]

Vhkl = Vb cos2/ cosϕ, (2)

где hkl — индексы Миллера, ϕ — угол между направле-
нием роста дендрита и нормалью к поверхности рездела
фаз.
На направление роста кристаллов при скоростях

Vb > 0.042m/s (рис. 4, b–d) анизотропия поверхностной
энергии не оказывает влияния, и рост кристаллов регу-
лируется только процессами тепломассопереноса.
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Рис. 3. Центральные кристаллы дендритов, расположенные в плоскости поверхности образцов при w/h > 10. Фотографии
получены РЭМ поверхности при 2 = 0; Vb, m/s: a — 0.010, b — 0.092.

Рис. 4. Формы роста аустенитных кристаллов, полученные РЭМ на изломах образцов в продольном сечении ванны. Направления
движений луча лазера Vb и фронта кристаллизации VS лежат в плоскости фотографий и показаны стрелками. a — дендритно-
зеренная структура, b — дендритная структура, c — ячеистая структура, d — ячеистая структура. Vb = 0.01 (a), 0.042 (b),
0.092 (c), 0.142m/s (d).

3. Моделирование

1. Т ем п е р а т у р н о е п о л е. Доступные экспери-
ментальные методы не позволяют непосредственно на-
блюдать за распределением теплового поля в зоне
лазерного воздействия. Поэтому для оценки градиента
температуры на фронте кристаллизации, оказывающего
значительное влияние на структурообразование, было
проведено численное моделирование температурного
поля в образце.

При моделировании теплопереноса пренебрегалось
конвективным переносом в расплаве, теплофизические
параметры принимались не зависящими от температуры
и одинаковыми в жидкой и твердой фазах. Необходимо
отметить, что характерные масштабы изменения тепло-
вого поля и массопереноса отличаются более чем на два
порядка. Поэтому температурное поле рассчитывалось
независимо от градиентов концентрации углерода на
фронте кристаллизации, а его концентрация считалась
однородной и равной исходному значению концентрации
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в образце. Далее в расчетах принималось, что фор-
мирование структуры происходит при совместном дей-
ствии градиентов концентрации и температуры (см. раз-
дел 3.2). В этом случае распределение температурного
поля T(x, y, z, t) в образце определяется уравнением

cp
∂T
∂t

= λ∇2T + 1H
∂g
∂t

, (3)

где cp — удельная изобарная теплоемкость, λ — тепло-
проводность, 1H — скрытая теплота фазового перехода,
g — доля твердой фазы.
Скорость движения фронта кристаллизации VS связана

с температурой плавления чистого вещества Tm, тем-
пературой T1 и концентрацией примеси C1 на фронте
кинетическим соотношением

VS = µ(Tm + meC1 − T1). (4)

Численное решение уравнения (3) производится на
равномерной пространственной сетке с постоянным
шагом по времени. Конечно-разностная аппроксимация
уравнения имеет вид

Tn+1
i jk − Tn

i jk

τ
=

λ

cp

(
Tn

i+1 jk − 2Tn
i jk + Tn

i−1 jk

h2x

+
Tn

i j +1k − 2Tn
i jk + Tn

i j −1k

h2y
+

Tn
i jk+1 − 2Tn

i jk + Tn
i jk−1

h2z

)

+
1H
cp

gn+1
i jk − gn

i jk

τ

и описывает изменение температуры Tn
i jk в точке с коор-

динатами (ihx, jhy, khz) в момент времени nτ (где n —
число итераций по времени с шагом τ ). Скорость
изменения доли твердой фазы в затвердевающей или
плавящейся ячейке определяется уравнением

gn+1
i jk − gn

i jk

τ
=

Vn
i jk

(hxhyhz)1/3
, Vn

i jk = µ(Tm + meC1 − Tn
i jk ),

(5)
где Vn

i jk — скорость движения фронта кристаллизации,
соответствующая уравнениям (1) и (4).
Как было отмечено выше, значение концентрации уг-

лерода на поверхности раздела фаз принималось равным
его исходной концентрации, т. е. C1 = C0. В соответствии
с уравнениями (4) и (5) знак скорости определяет
направление фазового перехода. Положительному зна-
чению скорости соответствует процесс кристаллизации,
отрицательному — плавления.
Для плотности мощности лазерного луча было приня-

то гауссово распределение по сечению

q(ρ) = E exp

(
−4

ρ2

r 2

)
,

где r — радиус поперечного сечения лазерного луча,
ρ — расстояние от оси луча по радиусу.

Таблица 3. Физические параметры системы Fe–C

Обозначение Значение Источник

C0, at.wt% 2.29 Настоящие исследования
me, K/wt% –14 [6]

Tm, K 1811 [6]
1H, J/m3 1.93 · 109 [6]
λ,W/K ·m 35 [6]

cp, J/K ·m3 5.74 · 106 [6]
D, m2/s 2 · 10−8 [6]
µ, m/s · K 0.1 Настоящие исследования

VD , m/s 17 [14]

Таблица 4. Результаты моделирования теплового поля при
лазерном воздействии

Vb, m/s E,W/m2 A hmodel, m hexp,m G, K/m

0.010 3.2 · 108 0.25 1.35 · 10−4 1.4 · 10−4 3.0 · 106
0.042 6.3 · 109 0.78 5.1 · 10−5 5.2 · 10−5 1.2 · 107
0.092 9.6 · 109 0.83 2.7 · 10−5 2.8 · 10−5 1.7 · 107
0.142 3.2 · 1010 0.84 3.6 · 10−5 3.8 · 10−5 2.0 · 107

Баланс тепловых потоков в зоне действия луча на
поверхность образца задавался в виде

−λ
∂T
∂n

= R(1− A) q(ρ).

Доля энергии лазерного луча, поглощенной образцом,
определяется коэффициентом поглощения лазерного из-
лучения поверхностью R и коэффициентом потерь A
на кипение и образование плазмы. При численном
моделировании было принято R = 0.8 [3], а значение
коэффициента A выбиралось таким образом, чтобы полу-
чить соответствие глубины зоны оплавления с экспери-
ментальным значением. Значения теплофизических па-
раметров системы Fe–C, использованные при расчетах,
приведены в табл. 3.
Результаты численного моделирования режимов дви-

жения лазерного луча с различной скоростью сканиро-
вания представлены в табл. 4. При увеличении скорости
сканирования и мощности луча увеличивается сред-
нее значение температурного градиента G на фронте
кристаллизации и уменьшается глубина зоны проплав-
ления hmodel. Значительное изменение температурного
градиента G на фронте кристаллизации показывает, что
формирование микроструктуры при различных режимах
сканирования протекает при существенно различной
интенсивности теплоотвода в объем образца. Значение
коэффициента A, соответствующее потерям на кипение
и образование плазмы, увеличивается при увеличении
плотности мощности E источника излучения и может
быть аппроксимировано зависимостью

A(E) = 0.82
(
1− exp(−1.14 · 10−9E)

)
. (6)
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Следует отметить, что для уточненного расчета теп-
ловых полей при лазерной обработке необходимо про-
вести подробное исследование механизмов кипения и
образования плазмы в зоне воздействия лазерного луча
на поверхность. Эти поверхностные процессы могут
внести количественные изменения в граничное условие
для потока тепла.
2. Х а р а к т е р ны й р а зм е р м и к р о с т р у к т у ры.

Для расчета характерного размера кристаллической
структуры был использован подход, развитый в рабо-
тах [19,20] и обобщенный для высокоскоростного роста
кристаллов при значительных отклонениях от локаль-
ного равновесия в диффузионном поле переноса приме-
си [15,16]. Этот подход базируется на решении проблемы
тепломассопереноса при кристаллизации с дополнитель-
ным условием морфологического отбора характерного
размера структуры. Одно из таких условий — гипотеза
маргинальной устойчивости [21], согласно которой от-
бираемый масштаб структуры равен наименьшей длине
волны морфологической (не)устойчивости Маллинза–
Секерки. Таким образом, отбираемый масштаб струк-
туры связан с маргинальной (пограничной) устойчиво-
стью между устойчивым и неустойчивым состоянием
растущего кристалла и равен критической длине волны
возмущения, наложенного на поверхность раздела фаз.
Используя гипотезу маргинальной устойчивости, мож-

но оценить характерный размер структуры, формирую-
щейся при лазерной перекристаллизации [6,7]. Высокие
скорости движения лазерного луча приводят к относи-
тельно высоким значениям скорости движения фронта
кристаллизации. В этом случае большую роль могут
играть эффекты, связанные с релаксацией диффузион-
ного потока примеси в расплаве [11,12]. Построенная с
учетом этого обстоятельства модель локально неравно-
весной кристаллизации [12] позволяет получить хорошее
соответствие экспериментальным данным в широком
диапазоне скоростей роста [15,16].
Учет эффектов релаксации диффузионного потока

примеси приводит к гиперболическому уравнению мас-
сопереноса примеси в расплаве

∂C
∂t

+ τD
∂2C
∂t2

= D∇2C, (7)

где C — концентрация примеси, τD — время диффузион-
ной релаксации, D — коэффициент диффузии примеси.
Уравнение (7) учитывает диффузионную скорость

VD = (D/τD)1/2, которая является максимальной скоро-
стью распространения концентрационных возмущений.
Анализ морфологической устойчивости плоской по-

верхности раздела фаз в концентрационном поле, опи-
сываемом уравнением (7), совместно с гипотезой мар-
гинальной устойчивости приведен в работе [5]. В этом
случае может быть получено соотношение, определяю-
щее характерный размер d структуры,

d =
(

0/σ

mGCξC − 1
2(GLξL + GSξS)

)1/2

, (8)

где σ = (4π2)−1 — параметр устойчивости,

GC = − (1− k)VSC0

kD(1−V2
S/V

2
D)

(9)

— градиент концентрации примеси [12], C0 — кон-
центрация примеси вдали от фронта кристаллизации
(равная исходной концентрации), GL и GS — градиенты
температуры на фронте кристаллизации со стороны
расплава и твердой фазы.
Функции устойчивости ξ имеют вид

ξL = 1− 1√
1 + 1

σP2
T

, ξS = 1 +
1√

1 + 1
σP2

T

,

ξC = 1 +
2k

1− 2k −
√
1 +

1−V2/V2
D

σP2
C

(10)

и зависят от теплового PT = VSd/2a и концентрационно-
го PC = VSd/2D числа Пекле (a = λ/cp — коэффициент
температуропроводности).
Неравновесный коэффициент распределения примеси

с учетом эффекта релаксации диффузионного потока
определяется соотношением [22]

k(VS) =




ke(1−V2
S/V

2
D) + VS/VD

(1−V2
S/V

2
D) + VS/VD

, VS < VD,

1, VS > VD,

(11)

где ke — равновесный коэффициент распределения при-
меси.
Тангенс угла наклона линии ликвидус на кинетиче-

ской фазовой диаграмме с учетом эффекта релаксации
диффузионного потока определяется соотношением [23]

m(VS) =




me

1− ke
(1− k + ln(k/ke)

+ (1− k)2VS/VD), VS < VD,

me ln(1/ke)
1− ke

, VS > VD,

(12)

где me — наклон линии ликвидус на равновесной
диаграмме фазового состояния бинарного сплава.
Отметим, что уравнение (8) справедливо при скоро-

сти кристаллизации, меньшей скорости диффузии, т. е.
при VS < VD . При скорости движения фронта кри-
сталлизации, превышающей диффузионную скорость,
происходит вырождение концентрационного профиля
перед фронтом и исчезает дестабилизирующая сила,
связанная с градиентом концентрации примеси. Так как
кристаллизация при лазерной обработке происходит в
положительном градиенте температуры, то при скорости
VS > VD отсутствуют силы, вызывающие морфологиче-
скую неустойчивость плоской поверхности раздела фаз.
С использованием приведенной системы уравнений

(8)–(12) были вычислены характерные размеры кристал-
лической структуры. При расчете скорость движения
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Таблица 5. Расчет характерного размера структуры

Vb, m/s VS, m/s G, K/m dmodel, m dexp,m

0.010 0.01 3.0 · 106 8.7 · 10−7 10 · 10−7

0.042 0.0144 1.2 · 107 9.9 · 10−7 7.4 · 10−7

0.092 0.0315 1.7 · 107 5.3 · 10−7 3.9 · 10−7

0.142 0.06 2.0 · 107 3.4 · 10−7 3.0 · 10−7

фронта кристаллизации VS определялась по фотогра-
фиям в соответствии с уравнением (1), градиент кон-
центрации определялся по скорости кристаллизации из
уравнения (9), а градиент температуры G = GL = GS

определяется при численном моделировании теплового
поля (раздел 3.1). В табл. 5 приведены результаты расче-
тов характерного размера структуры, dmodel в сравнении
с экспериментальными данными dexp. Представленные в
таблице результаты показывают хорошее соответствие
данным эксперимента и подтверждают возможность ис-
пользования модели локально неравновесного затвер-
девания совместно с гипотезой маргинальной устой-
чивости для оценки характерного размера структуры,
возникающей в процессе лазерной перекристаллизации.

Заключение и выводы

В работе рассмотрены особенности структурообра-
зования конструкционной стали при обработке поверх-
ности лазерным излучением. Проведены эксперименты
по определению структуры конструкционной стали с
содержанием 0.5wt%C. На основе модели локально
неравновесного затвердевания [12] сформулирована си-
стема уравнений для расчета температурного и концен-
трационного полей в квазибинарном приближении, при-
менимом для стали, в которой определяющее влияние
в процессы диффузии и структурообразования вносит
углерод. Применение гипотезы маргинальной устойчи-
вости в рамках модели локально неравновесного затвер-
девания позволяет определить характерный масштаб
кристаллов [15,16] в сравнении с экспериментально
определенными размерами кристаллов. По результатам
работы можно сделать следующие выводы.
1. Аустенитные кристаллы имеют дендритно-зе-

ренную, дендритную и ячеистую структуры при
сканировании луча лазера в диапазоне скорости
Vb = 0.01−0.167m/s.

2. Удовлетворительная корреляция значений характер-
ного размера d структуры, рассчитанного в приближе-
нии квазибинарного сплава, в сравнении с эксперимен-
тальными данными (табл. 5) показывает, что основной
структурообразующей примесью в сплаве является уг-
лерод.
3. Получено объяснение эффекта повышения механи-

ческих свойств в зоне с „минимальным проплавлением“.
Показано, что этот эффект обусловлен изменением
формы оплавленной ванны, уменьшением угла 2 до 0

на поверхности и, как следствие, увеличением скорости
кристаллизации VS. В результате этих изменений раз-
мер d структуры уменьшается, что приводит к увеличе-
нию микротвердости согласно качественной зависимо-
сти механических свойств от размера структуры [24–27].
4. Использование моделей расчета теплового поля

и характерного размера структуры в зоне лазерного
воздействия позволяют прогнозировать механические
свойства конструкционных сталей в зависимости от
энергетических режимов лазерной обработки и тепло-
физических свойств сплава. Предложенный в работе
модельный подход к прогнозированию свойств стали
может использоваться в инженерных и практических
целях для разработки технологий лазерного упрочнения.
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