
ISSN 0130–9420. Мат. методи та фіз.-мех. поля. 2018. – 61, № 3. – С. 139-151. 139 

УДК 621.791  
 

О. В. Махненко*, О. С. Костеневич  
 

МАТЕМАТИЧНЕ МОДЕЛЮВАННЯ МІКРОСТРУКТУРНИХ ФАЗОВИХ 
ПЕРЕТВОРЕНЬ ПІД ЧАС ЗВАРЮВАЛЬНОГО НАГРІВУ НА ПРИКЛАДІ 
НАПЛАВЛЕННЯ ЗАХИСНОГО ШАРУ КОРПУСУ РЕАКТОРА ВВЕР-1000 

 
За допомогою розроблених скінченно-елементних моделей чисельно дослідже-
но нестаціонарні температурні поля і кінетику мікроструктурних 
фазових перетворень в основному матеріалі корпусу реактора ВВЕР-1000 
(сталь 15Х2НМФА) за дугового наплавлення під флюсом захисного анти-
корозійного шару із аустенітного матеріалу. Виконано порівняльний аналіз 
результатів моделювання мікроструктурних фазових перетворень за двома 
методами прогнозування розпаду аустеніту під час охолодження. Перший 
заснований на застосуванні регресійних рівнянь і характерного часу охолод-
ження Δt8/5. Другий – на діаграмах ізотермічного розпаду аустеніту і 
рівняннях Аврамі та Койстінена–Марбургера. В результаті моделювання 
мікроструктурних перетворень за наплавлення отримано бейнітно-мар-
тенситний склад у зоні термічного впливу основного матеріалу корпусу 
реактора, що підтверджують результати дилатометричного аналізу та 
металографії. 

Ключові слова: реактор ВВЕР-1000, антикорозійне наплавлення, діаграма АРА, 
мікроструктурні фазові перетворення, кінетика перетворень, рівняння Аврамі. 
 
Вступ. Прогнозування кінетики і залишкового мікроструктурного фазо-

вого складу для більшості сучасних конструкційних сталей – одна з най-
важливіших задач моделювання зварювальних процесів [1, 10, 24, 28, 31–
33, 38], оскільки вдається визначити розподіл механічних властивостей та 
об’ємних ефектів у металі зварного шва (наплавлення) і зони термічного 
впливу (ЗТВ). Така інформація вкрай необхідна для розробки нових техно-
логій зварювання (наплавлення), а також моделювання напружено-дефор-
мованого стану зварних вузлів. 

Хімічний склад, розмір зерна сталі або технологічні параметри (потуж-
ність і розподіл нагріву) під час зварювання (наплавлення), температура 
попереднього і супутнього підігріву, граничні умови теплообміну з навко-
лишнім середовищем можуть суттєво впливати на результати прогнозуван-
ня кінетики і залишкової об’ємної частки мікроструктурних фаз. 

Нижче на прикладі дугового наплавлення захисного антикорозійного 
шару корпусу реактора ВВЕР-1000 проаналізовано різні підходи до мате-
матичного моделювання мікроструктурних фазових перетворень у металі 
зварного шва (наплавлення) і ЗТВ для прогнозування механічних власти-
востей та об’ємних ефектів [9, 22, 23, 29, 36, 40]. 

Зараз у світі експлуатується більше 30, а в Україні – 13 енергетичних 
атомних реакторів ВВЕР-1000. У зв’язку з продовженням проектного термі-
ну експлуатації енергоблоків (30 років) необхідно оцінити залишковий 
ресурс основного обладнання атомних реакторів. Внутрішня поверхня кор-
пусу реактора наплавлена захисним антикорозійним шаром з аустенітної 
сталі. Під час розрахункового обґрунтування його ресурсу необхідно врахо-
вувати залишкові напруження і можливу зміну механічних властивостей 
матеріалу після антикорозійного наплавлення [14, 26, 37]. 

1. Конструкція корпусу реактора та технологія наплавлення. Корпус 
реактора з внутрішнім діаметром 4134 мм виготовлений із товстостінних 
кованих обичайок товщиною 192...285 мм, які з’єднані зварними кільцевими 
швами. Матеріал корпусу – сталь 15Х2НМФА, для наплавлення викорис-
товували аустенітні матеріали: перший шар – зварювальна стрічка  
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СВ-07Х25Н13, другий – СВ-04Х20Н10Г2Б. Дугове наплавлення виконували 
стрічкою шириною 35...60 мм у два шари загальною товщиною 9 мм з 
попереднім і супутнім підігрівом до 250°С за таких режимів: сила струму  
I = 600–650 А, напруга U = 32–36 В, швидкість наплавлення vн = 2 мм/с 
[11, 15, 27]. 

2. Модель теплових процесів. Під час температурного дугового наплав-
лення захисних шарів на внутрішній поверхні корпусу реактора вважали, що 
модель швидкорухомого (миттєвого) джерела нагріву знижує просторову 
багатовимірність під час визначення кінетики температурного стану, що 
часто застосовують, моделюючи кільцеві зварні шви та наплавлення на 
ділянці, де процес можна вважати встановленим, на віддалі від кінцевих 
ефектів [17, 25, 39], а температурне поле – незалежним від кільцевої коорди-
нати β і задачу з тривимірної трансформують у двовимірну;  

– використовували осьову симетрію відносно центральної осі корпусу 
реактора під час наплавлення; 
– моделювали послідовне нанесення проходів наплавлення з покроко-
вим простежуванням у часі від початку нагріву металу кожного 
проходу до охолодження до температури супутнього підігріву 250°С. 
Використали відповідні параметри джерела нагріву і теплофізичні 
властивості основного матеріалу й матеріалу наплавлення корпусу 
реактора залежно від температури [6, 30]. Вважали, що при темпе-
ратурі 1200°С і вище властивості матеріалів не змінюються;  
– на вільних поверхнях моделі задавали граничні умови конвекційного 
теплообміну з довкіллям за законом Ньютона. При цьому для вільного 
охолодження у повітрі коефіцієнт конвекційного обміну α приймали 
рівним 20Вт/(м2·°С). 
Диференційне рівняння теплопровідності у двовимірній постановці в 

циліндричній системі координат (r, z), де r, z – координати (радіальна та 
осьова) розглянутої точки корпусу реактора, має вигляд: 

 ( ) ( ) ( )∂ ∂ ∂ ∂ ∂λ + λ + = γ
∂ ∂ ∂ ∂ ∂

, ,T T TW r z t c
r r z z t

, (1) 

де сγ та λ – відповідно об’ємна теплоємність і теплопровідність матеріалу 
при температурі Т; W(r, z, t) – потужність розподіленого джерела нагріву. 

Розподіл теплової потужності джерела у рівнянні (1) можна описати 
залежністю (рис. 1)  
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де Dz=(z – zo);  Dr=(r – ro), r, z – координати розглядуваної точки; ro ,  zo – 
координати центра рухомого джерела нагріву; t – час нагріву; v – швид-
кість наплавлення; Kr, Kz  – коефіцієнти зосередженості питомого теплового 
потоку, задані відповідно до геометричних розмірів смугового джерела 
нагріву: глибина а = 4 мм, ширина b = 40 мм. Розрахункова погонна енергія 
(qn) у виразі (2) з урахуванням зменшення загальної потужності джерела 
на витрати, пов’язані з розплавленням присадкового матеріалу, та прийня-
того коефіцієнта ефективності джерела нагріву за дугового наплавлення під 
флюсом η = 0.9 становила 7800 Дж/мм. 

Для моделювання смугового джерела під час наплавлення стрічковим 
електродом використовували такі додаткові умови: 

(zo – 
2
b ) < = z <= (zo + 

2
b ) → Dz =(z – zo) = 0; 

z > (zo + 
2
b ) → Dz=(z – zo – 

2
b ); 
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z < (zo – 
2
b ) → Dz=(z – zo + 

2
b ). 

 

 

а) б) 

Рис. 1. Смугове джерело нагріву: а – технологічна схема дугового смугового наплавлення 
під флюсом; б – прийнятий у моделі розподіл потужності смугового джерела нагріву 

 

 
а) 

 
в) 

 
б) 

 
г) 

Рис. 2. Залежності механічних та теплофізичних властивостей основного матеріалу і 
матеріалу наплавлення від температури 

Щоб забезпечити точність результатів, підбирали розмір скінченно-
елементної сітки. Для цього порівнювали отримані розрахункові дані про 
розподіл максимальних температур, які виникають у металі під час наплав-
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лення, і характерний час охолодження Δt8/5 від 800 до 500°C корпусу реак-
тора за різних варіантів розміру сітки 4×4; 2×2; 1×1 і 0.5×0.5 мм.  

Виявили (рис. 3), що найбільш оптимальною є сітка 1×1 мм, що містить 
90484 вузлів і 89832 елементів. Використовувати дрібнішу тут нераціо-
нально, бо для цього необхідні значні обчислювальні ресурси, а похибка 
отриманих значень максимумів температур і швидкостей охолодження на 
сітках 0.5×0.5мм і 1×1 мм становить менше 5%. 

 
а) 

 
б)  

Рис. 3. Порівняння результатів розподілу максимальних температур (а) і характерного  
часу охолодження Δt8/5 (б) у точках ЗТВ вздовж товщини основного матеріалу, 
отриманих за різних розмірів скінченно-елементної сітки 

Поля максимальних температур і межі характерних зон плавлення і 
термічного впливу за використання скінченно-елементної сітки 1×1 мм зо-
бражені на рис. 4 з урахуванням двох шарів наплавлення загальною тов-
щиною 9 мм. Глибина зони проплавлення (ЗП) основного матеріалу 1 мм, 
глибина ЗТВ, де відбуваються мікроструктурні фазові перетворення,  
8...10 мм, що відповідає технологічним умовам під час дугового стрічкового 
наплавлення [27]. 

 

Рис. 4. ЗП і ЗТВ після наплавлення двох шарів 

3. Кінетики мікроструктурних фазових перетворень. Для визначення 
максимальних мікроструктурних фазових часток і кінетики їх змін у ЗТВ 
під час наплавочного нагріву і охолодження використовували два різні 
підходи. 

Згідно з першим, заснованим на параметричних (регресійних) рівнян-
нях [9, 32], результати розрахунку масової частки кожної фази (мартенсит, 
бейніт, ферито-перліт, аустеніт) у кінцевій мікроструктурі після охолод-
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ження залежать від характерного часу охолодження Δt8/5, с, та хімічного 
складу матеріалу: 

 для мартенситу – 
 ∆ − ∆

= − 
  

50
8/5 мmax

м
м

ln ln
0,5 1 erf

ln

t t
V

S
; (3) 

 для ферито-перліту – 
 ∆ − ∆

= + 
  

50
8/5 фпmax

фп
фп

ln ln
0,5 1 erf

ln

t t
V

S
; (4) 

 для бейніту – = − −max max max
б м фп1V V V . (5)

 
Величини ∆ 50

мt , ∆ 50
фпt , Sм, Sфп визначали залежно від хімічного складу 

низьколегованих сталей  [9] з таким вмістом елементів, %: 0.05 ≤ C ≤ 0.4,  
Mn ≤ 2, Si ≤ 0.8, Cr ≤ 2, Mo ≤ 1, Ni ≤ 1.5, V ≤ 0.2, Ti ≤ 0.03,  
Al ≤ 0.05, Nb ≤ 0.03. Кінетику зміни величини ( )jV T  в інтервалі температур 

від ( )j
sT  (початок появи j-ої фази) до ( )j

eT  (кінець її появи під час розпаду 
аустеніту) розраховували за співвідношеннями  

 
−  

= −  −  
max( ) 1 exp sj

j j j
sj ej

T T
V T V a

T T
    аj = –2,7 (j = м, фп, б); (6) 

 = − ∑a
м,фп,б

( ) 1 ( )jV T V T , (7) 

де a ( )V T  – вміст залишкового аустеніту при температурі T.  
За відомими [3, 9] значеннями температур початку і кінця перетворень 

j-ої фази та термокінетичними діаграмами або діаграмами анізотермічного 
розпаду аустеніту (АРА) виявили, що для корпусної сталі [8, 16] 

= °(фп) 720 C;ST  = °(фп) 600 C;eT  = °(б) 475 C;ST  = °(б) 325 C;eT  = °(м) 325 C;sT  

= °(м) 200 C;eT  

 

 

Рис. 5. Діаграма АРА сталі 15Х2НМФА кл.1 [8]: 1 – критична швидкість загартування  
сталі 15Х2НМФА кл.1, 2 – критична швидкість загартування сталі 15Х2МФА-А 

мод.А і мод.Б 

Для корпусної сталі початковий мікроструктурний фазовий склад (у 
частках від одиниці) приймали таким: Va=0, Vб=1, Vфп=0, Vм=0. Згідно з 
результатами розрахунку за заданих режимів наплавлення, попереднього 
та супутнього підігріву до 250°C, отримані швидкості охолодження металу 
сприяють зміні після наплавлення початкового мікроструктурного фазового 
складу, зокрема, утворенню мартенситу і ферито-перліту (рис. 6). Частка 
бейніту при цьому складає 0.80...0.90 (80. ..90%), мартенситу 0.10...0.20 
(10...20%), а вміст ферито-перліту не перевищує 0.05 (5%).  
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Рис. 6. Прогнозування кінетики мікроструктурних фазових перетворень під час охолод-
ження в точці ЗТВ на основі параметричних (регресійних) рівнянь:  
1 – мартенсит, 2 – бейніт, 3 – ферито-перліт, 4 –аустеніт 

Другий підхід розглядає кінетику мікроструктурних фазових перетво-
рень в ізотермічних умовах, де для опису ізотермічного переходу аустеніту 
у ферито-перліт і бейніт використовують рівняння Аврамі [21]: 

 = − −1 exp( )nV bt . (8) 
Тут V – вміст мікроструктурної фази; t – час ізотермічного перетворення; 
b, n – коефіцієнти, що знаходять з діаграм ізотермічного розпаду аустеніту 
[35]: 
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де sV  та eV  – початковий і кінцевий вміст фази, зазвичай приймають, що 

= 0.01sV  та = 0.99eV ; st  та et  – відповідно час початку і кінця перетво-
рення за сталої температури. 

У нашому випадку коефіцієнт n із виразу (9) несуттєво залежить від 
температури (рис. 7). 

 

Рис. 7. Залежність коефіцієнта b від температури 

Щоб моделювати мікроструктурні фазові перетворення за неперервно-
го охолодження, застосували правила адитивності для кінетики ізотерміч-
них перетворень [23, 24, 36]. Час і температуру зародження бейнітної і 
ферито-перлітної фаз знаходили за перетину діаграми ізотермічного роз-
паду аустеніту з розрахунковою кривою охолодження (рис. 8), коли 

 
=

∆
≥

τ∑
1

1
m

j

jj

t
, (10) 
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де τj – час ізотермічного перетворення за даної температури. Визначені 

згідно з (10) температури початку та кінця перетворень такі: Ts(м) =  
= 423–433°C; TЕ(м) = 300°C; TS(б) = 486–500°C; TE(б) = 423–433°C.  

 

Рис. 8. Визначення часу зародження бейніту. (Крива діаграми розпаду  
побудована для розміру зерна 30 мкм) 

Так як криві ізотермічного перетворення аустеніту в ферит і перліт не 
перетинаються з кривою охолодження точки в ЗТВ, то визначали тільки 
максимальну частка бейніту. Для цього криву охолодження розбивали на 
серію невеликих кроків за часом. На кожному i-му кроці температуру вва-
жали постійною і знаходили вміст бейнітної фази [40]: 

 = − − *1 exp( ( ) )n
j jV b t , (11) 

де *
jt – фіктивний час із виразу (11), коли питома частка нової мікрострук-

тури досягає значення, що відповідає попередньому кроку за температури 
цього ізотермічного перетворення: 

 
−− 

= ∆ + − 
 

* 1
1/ln(1 )

j
j

j

nV
t t

b
. (12) 

Для бездифузійного (мартенситного) перетворення прийняли модель 
Койстінена–Марбургера [29]: 

 = − − −(м)1 exp( ( ) )n
SV b T T , (13) 

де TS(м) – температура початку мартенситного перетворення; b = 0.011;  
n = 1. Згідно з працею [24] та виразом (13) фазовий вміст мартенситу 

 − − − = −
 − − − 

(м)
б,фп

(м) (м)

1 exp( ( ))
(1 )

1 exp( ( ))

S

S E

b T T
V V

b T T
, (14) 

де TE(м) – температура кінця мартенситного перетворення; Vб,фп – сумарна 
фазова частка бейніту та ферито-перліту. 

У результаті моделювання мікроструктурного фазового стану на основі 
рівняння Аврамі отримали бейнітно-мартенситну структуру сталі 
15Х2НМФА після наплавлення (40...50% – частка бейніту, 50...60% – мар-
тенситу) (рис. 9). Ферито-перліт не утворювався.  

Для порівняння максимальних часток мікроструктурних фаз викорис-
товували діаграми АРА, побудовані за допомогою програмного забезпе-
чення (ПЗ) JMatPro [34]. Застосовуючи результати про хімічний склад сталі 
15Х2НМФА [ТУ 108.765–78], розрахункову швидкість охолодження, зокре-
ма характерне значення Δt8/5 = 60 с, та різні вихідні дані про розмір зерна 
сталі, отримали різні діаграми АРА, а отже, різні масові частки мікро-
структурних фаз (табл. 1).  
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Рис. 9. Прогнозування кінетики мікроструктурних фазових перетворень під час охо-
лодження в точці ЗТВ на основі рівнянь Аврамі та Койстінена–Марбургера:  
1 – мартенсит; 2 – бейніт; 3 – аустеніт. 

Таблиця 1 
Розмір зерна сталі, мкм (15Х2НМФА, 

15Х2НМФА кл.1, 15Х2НМФА-А, 
15Х2МФА, 15Х2МФА-А мод. А,  
мод. Б, 15Х2НМФА-А кл.1) 

Літературне 
джерело 

Максимальна частка фаз 
[ПЗ JMatPro] 

0.45 [7] Vб = 99%, Vфп = 1%, Vм = 0% 

3.6.. .5.2 [20] Vб = 86%, Vфп = 0%, Vм = 14% 

20.. .40 [13] Vб = 4.5%, Vфп = 0%, Vм = 95.5% 

35 [12], [19] Vб = 3%, Vфп = 0%, Vм = 97% 

40.. .80 [5] Vб = 0.9%, Vфп = 0%, Vм = 99.1% 

95 [4] Vб = 0.3%, Vфп = 0%, Vм = 99.7% 

 
Виявили суттєвий вплив розміру зерна на максимальну частку мета-

лургійних фаз, визначених за діаграмами АРА. Можлива варіація отри-
маних результатів за постійних швидкості охолодження (5°С/с) і хімічного 
складу може становити, наприклад, від 0.3 до 99% бейніту. У стані 
постачання середній розмір зерна сталі становить 30 мкм [12, 13, 19], що 
використали для порівняльної оцінки значень максимальних часток мікро-
структур на (рис. 10). 

 
C Si Mn Cr Ni Mo Cu S P V 

0.16 0.25 0.45 2.0 1.25 0.6 0.3 0.02 0.02 0.11 

Рис. 10. Діаграма АРА сталі 15Х2НМФА за результатами ПЗ JMatPro [34] за заданого 
розміру зерна 30 мкм з розрахунковою кривою охолодження під час наплавлення: 
1 – ферит, 2 – перліт, 3 – бейніт, 4 – аустеніт, 5 – мартенсит 1%,  
6 – мартенсит 50%, 7 – мартенсит 90%, 8 – крива охолодження 

Валідацію результатів розрахунків математичного моделювання мікро-
структурного фазового складу корпусної сталі виконали за допомогою 
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експериментальної дилатометрії та металографії в ІЕЗ ім. Є. О. Патона. 
Експериментальні дані, отримані для двох характерних наплавочних 
термічних циклів за швидкостей охолодження 5 та 3°С/с в інтервалі темпе-
ратур від 800 до 500°C, вказують на формування бейнітно-мартенситної 
мікроструктури. Під час наплювального циклу зі швидкістю охолодження 
5°С/с (Δt8/5 = 60 с) в основному матеріалі КР утворюється переважно 
мартенситна структура з вмістом бейніту до 20% (рис. 11а), а при 3°С/с 
(Δt8/5 = 100 с) – повністю бейнітна (рис. 11б). Ці експериментальні дані 
корелюють з розрахунковими, одержаними під час визначення мікрострук-
турних складників на основі рівняння Аврамі та ПЗ JMatPro.  

          
а)                                               б) 

Рис. 11. Мартенситно-бейнітна (а) та бейнітна (б) мікроструктури зразків за характерних 
швидкостей охолодження 5 та 3°C/c відповідно; ×500 

Розрахункові та експериментальні значення масових часток мікрострук-
турних фаз у ЗТВ корпусу реактора наведені в табл. 2. 

Таблиця 2 

Методика визначення Максимальні частки фаз 

1. Регресійні рівняння [9, 32] 
Vб = 80–90%, Vфп = 5%, Vм = 10–20% 

2. Рівняння Аврамі та Койстінена–Марбур-
гера [24, 29, 36, 40] Vб = 40–50%, Vфп = 0%, Vм = 50–60% 

3. Діаграма АРА (ПЗ JMatPro [34] (рис. 10)  Vб = 4.5%, Vфп = 0%, Vм = 95.5% 

4. Експериментальний дилатометричний 
аналіз і металографія зразків зі сталі 
15Х2НМФА (ІЕЗ ім. Є. О. Патона) 

Vб = 20%, Vфп = 0%, Vм = 80% 

 
Як бачимо, розрахункові дані, одержані за методикою 2, добре узгод-

жуються з існуючими для корпусної сталі [2, 18]. Результати, отримані за 
діаграмами АРА, вказують на значний вміст мартенситу (навіть вищий, ніж 
згідно з експериментом) за заданих режимів наплавлення і є дещо набли-
женими, оскільки ці діаграми суттєво залежать від розміру зерна аустеніту 
і побудовані для стандартних термічних циклів охолодження, які можуть 
значно відрізнятися від зварювальних. Останнє твердження також стосу-
ється методики 1, заснованої на параметричних рівняннях і яка враховує 
тільки характерний час охолодження Δt8/5. До того ж тут існують обмежен-
ня щодо хімічного складу сталі. Перевагою цієї методики є можливість 
врахувати зміну хімічного складу в ЗП, використовуючи присадкові мате-
ріали з відмінним від основного матеріалу складом. Методика 2 (рівняння 
Аврамі) дає можливість краще враховувати особливості зварювального 
циклу охолодження і достатньо корелює з експериментальними даними. 

Мікроструктурні фазові перетворення змінюють механічні і теплофі-
зичні властивості металу під час нагрівання і охолодження, що впливає на 
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результати прогнозування напружено-деформованого стану після наплав-
лення. У подальших розрахунках напружень і деформацій корпусу реакто-
ра ВВЕР-1000 використовуватимемо обидві методики – регресійні рівняння 
(1) і рівняння Аврамі та Койстінена–Марбургера (2) – для оцінки впливу 
кінетики мікроструктурних перетворень на розподіл залишкових напру-
жень. 

Висновки. Прогнозування кінетики мікроструктурних фазових пере-
творень у конструкційних сталях – одна з основних задач моделювання ме-
ханічних властивостей і напружено-деформованого стану зварних з’єднань. 
На прикладі дугового наплавлення захисного антикорозійного шару корпу-
су реактора ВВЕР-1000 проаналізовано різні підходи математичного моде-
лювання кінетики мікроструктурних фазових перетворень у металі ЗТВ. 

Методами дилатометрії і металографії зразків сталі 15Х2НМФА, 
нагрітих і охолоджених відповідно до характерних під час наплавлення 
термічних циклів зі швидкістю охолодження 5 та 3°С/с в інтервалі від 
800...500°C, зафіксували вміст мартенситу 80% для швидкості охолодження 
5°С/с та повністю бейнітну структуру – для 3°С/с. Тобто інтервал швид-
костей охолодження, в якому залишкова мікроструктура змінюється від 
мартенситної до повністю бейнітної, достатньо вузький. 

За методикою, заснованою на регресійних рівняннях, під час дугового 
наплавлення антикорозійного шару під флюсом з підігрівом до 250°C у ЗТВ 
основного матеріалу корпусу реактора за швидкості охолодження 5°С/с 
отримана залишкова мікроструктура з переважальним вмістом бейніту за 
незначного мартенситу (до 20%).  

Розрахункові результати, одержані за методикою, яка використовує 
рівняння Аврамі та Койстінена–Марбургера, засвідчили, що за швидкості 
охолодження 5°С/с у ЗТВ основного металу утворюється мікроструктура з 
переважним вмістом мартенситу, що добре узгоджується з результатами 
експериментів. Таким чином, її застосування для визначення максимальних 
часток мікроструктурних фаз у ЗТВ низьколегованої сталі 15Х2НМФА під 
час зварювального нагрівання доцільне та обґрунтоване. 
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МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ МИКРОСТРУКТУРНЫХ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ 
ПРИ СВАРОЧНОМ НАГРЕВЕ НА ПРИМЕРЕ НАПЛАВКИ ЗАЩИТНОГО СЛОЯ КОРПУСА 
РЕАКТОРА ВВЭР-1000 
 
С помощью разработанных конечно-элементных моделей численно исследованы 
нестационарные температурные поля и кинетика микроструктурных фазовых 
превращений в основном материале корпуса реактора ВВЭР-1000 (сталь 
15Х2НМФА) при дуговой наплавке под флюсом защитного антикоррозионного слоя 
из аустенитного материала. Осуществлен сравнительный анализ результатов 
моделирования микроструктурных фазовых превращений по двум методам 
прогнозирования распада аустенита при охлаждении. Первый основан на приме-
нении регрессионных уравнений и характерного времени охлаждения Δt8/5; 
второй – на диаграммах изотермического распада аустенита и уравнениях 
Аврами и Коистинена–Марбургера. В результате моделирования микрострук-
турных превращений при наплавке получен бейнитно-мартенситный состав 
основного материала корпуса реактора, что подтверждено экспериментально с 
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помощью проведенных в ИЭС им. Е. О. Патона дилатометрического анализа и 
металлографии для двух характерных термических наплавочных циклов.  

Ключевые слова: реактор ВВЭР-1000, антикоррозионная наплавка, диаграмма АРА, 
микроструктурные фазовые превращения, кинетика превращений, уравнение 
Аврами. 

 
 
MATHEMATICAL SIMULATION OF MICROSTRUCTURE PHASE TRANSFORMATIONS AT 
WELDING HEATING BY EXAMPLE CORROSION RESISTANT CLADDING OF THE REACTOR 
VESSEL VVER-1000 
 
Using the developed finite element models the numerical research of unsteady 
temperature fields and  kinetic of microstructure phase transformations of the base 
2.5Cr–Mo–V steel (15H2NMFA) of the reactor vessel VVER-1000 at arc cladding of the 
corrosion resistant layer under flux were simulated. A comparative analysis of the 
results of simulation of microstructural transformations using two methods for 
predicting the decomposition of austenite by cooling was done. The first method is 
based on the application of regression equations and the characteristic cooling time 
Δt8/5. The second – on the basis of isothermal diagrams and of the Avrami and 
Koistinen–Marburger equations. As a result of modeling of the microstructural transfor-
mations during cladding, the bainite-martensitic composition of the base material of the 
reactor vessel was obtained. These results were confirmed experimentally using 
dilatometric analysis and metallography for two characteristic thermal cladding cycles, 
carried out at the Paton Welding Institute. 

Key words: reactor pressure vessel WWER-1000, anticorrosion cladding, CCT diagram, 
microstructural phase transformations, phase transformation kinetics, Avrami 
equation.  
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