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новным вопросам металлографии чугуна. Р ас
смотрены фазовые равновесия, механизм кри
сталлизации избыточных фаз и эвтектик, микро
ликвация примесей, формирование структуры чу
гунных отливок, структурные изменения в про
цессе охлаж дения после затвердевания и при на
греве. Уделено внимание кинетическим диаграм
мам кристаллизации и фазовых превращений в 
твердом состоянии. Рассмотрены обычные, леги
рованные и модифицированные чугуны.

Рекомендуется инженерам и научным работни
кам, занимающимся изготовлением, обработкой и 
исследованием чугунных отливок, а также может  
быть полезна студентам и аспирантам металлур
гических и машиностроительных вузов. Илл. 353. 
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П Р Е Д И С Л О В И Е

Чугун — важнейший литейный материал, широко приме
няющийся в металлургии и машиностроении. В СССР около 
75% отливок изготовляется из чугуна.

Свойства чугуна определяются в первую очередь структу
рой, формирующейся при затвердевании, в процессе охлажде
ния в твердом состоянии и при термической обработке.

Вопросами формирования структуры чугуна уже более 
70 лет занимаются многие исследователи. Большой вклад вне
сли советские ученые, особенно за  последние 20—25 лет.

Получены новые данные о механизме кристаллизации пер
вичных фаз и эвтектических колоний, о распаде аустенита 
при охлаждении и его образовании при нагреве чугуна. Иссле
дована микроликвация примесей и ее влияние на структурные 
превращения. Изучено влияние различных модификаторов и 
легирующих элементов на кристаллизацию, структуру и свой
ства чугунов.

В книге подытожены результаты металлографических иссле
дований чугуна, начатых авторами в 1935 г. и выполненных в 
последнее время в Институте черной металлургии и Днепро
петровском металлургическом институте. Использованы данные 
и других отечественных и зарубежных работ по металлографии 
чугуна.

Авторы сознают, что некоторые из изложенных в книге 
вопросов исследованы недостаточно. Однако их рассмотрение 
целесообразно в интересах стимулирования дальнейших иссле
дований.

При проведении исследований и подготовке книги авторам 
оказали большую помощь их сотрудники: Ю. С. Ахматов,
A. А. Баранов, Г. Е. Белай, Ю. К- Бунина, Г. М. Воробьев, 
Л. И. Воробьева, Э. Д. Глебова, И. П. Горлова, Я. В. Гречный,
Н. М. Данильченко, В. 3. Долинская, Л. А. Долинская,
B. В. Евсюков, К. М. Ж ак, Ж- Б. Закорко, Л. И. Иванов,
C. И. Иванов, Г. И. Иванцов, Л. Г. Калинина, Г. 3. Ковальчук, 
И. Е. Лев, И. Л. Ленченко, В. И. Мазур, Б. Ф. Марцынив, 
Б. П. Моисеев, В. И. Новик, Н. Г. Осада, И. И. Павленко, 
С. Д. Павлова, Э. К- Пирогова, Э. И. Погребной, М. И. При- 
томанова, |А. К -1 Репин,! Н. И. Репина, В. М. Снаговский, 
А. В. Черновол, В. Д. Черняк, И. Г. Хейфец, С. А. Федорова,
О. И. Фомичев, Т. М. Шпак, А. И. Яненко. Всем указанным 
товарищам авторы выражают свою искреннюю признатель
ность.



ФАЗОВЫЕ РАВНОВЕСИЯ В ЧУГУНАХ

1

Глава 1

КОМПОНЕНТЫ И ФАЗЫ ЧУГУНА

1. КОМПОНЕНТЫ

Технические чугуны являются многокомпонентными железны
ми сплавами с высоким содержанием углерода (обычно > 2 % ) .

Железо  — основной компонент чугуна, характеризуется атом
ным номером 26 и электронной структурой 1х22522р63«23/763с?6452. 
Как и все переходные металлы, железо имеет недостроенные 
внутренние электронные оболочки: при наличии двух электро
нов в 45-состоянии в атомах недостает четырех электронов 
в 36-состоянии.

Согласно диаграмме фазового равновесия (рис. 1) возмож
ны шесть состояний железа [126, 485, 223]: газообразное с ван- 
дерваальсовой связью между атомами, жидкое и четыре 
кристаллические полиморфные модификации а, у, б, е с ме
таллической связью, энергия которой оценивается в 
90—93,6 ккал/г-атом. В зависимости от внешних условий 
в кристаллическом железе возможны три типа атомных струк
тур: аЖе и 6-Ре, характеризующиеся кубической объемноцентри- 
роваиной решеткой (рис. 2,а; у а-Ре а=|2,867А), у-Ре — куби
ческой гранецентрироваиной (рис. 2,6; а =3,656 А) и е-Ре — 
гексагональной ллотноупакованяой (рис. 2,в).

При атмосферном давлении (штрих-пунктирная линия на 
рис. 1) модификация а-Ре устойчива от абсолютного нуля до 
точки А3 (910° С). До точки Л2 (768° С, точка Кюри) а-железо — 
ферромагнитно. При температуре, близкой к точке Л2, тепловое 
движение атомов расстраивает однообразную ориентацию спи
новых магнитных моментов электронов и а-Ре теряет ферромаг
нетизм. В интервале Л2—Л3 оно парамагнитно. Железо в этом 
состоянии раньше обозначали как самостоятельную полиморф' 
ную модификацию р. Поскольку, однако, потеря ферромагнетиз-
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ма не связана с изменением типа решетки, этим обозначением 
сейчас не пользуются.

Точка А 3 — температура равновесия модификаций а и у, а 
точка Ац (1400 °С) — температура равновесия у и б. у-Ие устой

чиво в интервале А 3 — А 4, а 6 -Ре— 
от Л4 д о  т о ч к и  плавления железа 
(1539°С).

Изменение удельного объема ж е
леза в зависимости от температуры 
показано на рис. 3. Расширение объ
ема б-Бе при нагревании укла
дывается на кривую расширения 
а-Ре, экстраполированную в об
ласть температур выше А 4. Таким 
образом, при атмосферном давле
нии существуют две кристалличе
ские упаковки атомов железа, ха 
рактеризующиеся объемноцентриро- 
ванной (а, б) и гранецентрирован- 

ной (у) кубическими решетками. Особенность полиморфизма 
железа состоит в том, что температурный интервал существо
вания объемноцентрированной модификации расчленен на два 
участка областью стабильности гранецентрированной модифи-

ыоо
гооо
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1200

ООО

400

О
;о '3 10"  10'7 Ю Ю 0.5 Юг Ю обар

Рис. 1. Диаграмма состоя
ния ж елеза

Рис. 2. Элементарные ячейки а Д е , у Д е  и е Д е

кации. Характерно и то, что превращение а — > у происходит с 
уменьшением объема. Обычно же при полиморфном превраще
нии низкотемпературной модификации в высокотемпературную 
плотность упаковки атомов уменьшается и объем увеличивается. 
Причина аномального поведения железа не установлена. Пре
вращение у — >-б происходит с уменьшением плотности упаков
ки и является в этом отношении нормальным.

Повышение давления расширяет области устойчивости со
стояний у и е с плотной упаковкой атомов, а области Суще
ствования менее плотных упаковок а и б выклиниваются 
(см. рис. 1).
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Углерод — второй компонент чугуна, характеризуется атом- 
ный'йшмером' 6 и электронной структурой 1522э2,2р2. Изве
стно, (304, 305, 263], что существует несколько полиморфных 
модификаций углерода (рис. 4). В обычных условиях стабиль
ной модификацией является графит, характеризующийся слои-

/600

128 130 132 т  136
Удельный обьеп, 10'3 сп3/г

Рис. 3. Изменение удельно
го объема ж елеза при на

греве

ШО
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Пар 1 Жидкость

* /
Графит * \  ^1 Алпаз У §

I !
.................... ; ^

>0 10 10 10 10 2-10 Ы10 6-10 кбар

Рис. 4. Диаграмма состояния уг
лерода

стой решеткой (рис. 5). В плоскости базиса между атомами 
действуют сильные ковалентные связи (энергия связи 
170 ккал/г-атом) ; центры атомов располагаются в углах пра
вильных шестиугольников, расстояние а равно 1,415А. Кова
лентные связи осуществляются спариванием трех валентных 
электронов каждого атома с электронами трех окружающих 
его соседей. Четвертые валентные электроны коллективизи
руются, и это придает графиту металличность: высокую элек
тропроводность, непрозрачность и блеск. Между слоями дей
ствуют слабые поляризационные силы Ван-дер-Ваальса 
(энергия связи 10—20 ккал/г-атом).

Кажды^ слой кристалла графита можно рассматривать 
как плоскую макромолекулу, поляризованную под действием 
соседних макромолекул. В результате взаимного притяжения 
диполей слои графита сближаются до тех пор, пока силы 
Ван-дер-Ваальса не уравновешиваются отталкиванием, обус
ловленным перекрытием электронных оболочек макромолекул. 
Расстояние между слоями при комнатной температуре 3,3544 А.

В зависимости от относительного размещения слоев разли
чают графит с гексагональной и ромбической структурой. 
В первом случае атомы углерода в каждом слое расположены 
против центров шестиугольников соседнего слоя (рис. 6, а); 
каждый третий слой характеризуется таким же расположением 
атомов, как и первый, т. е. упаковка выражается чередованием 
слоев АБАБАБ... Во втором случае порядок чередования слоев 
иной — АБВАБВ...  (рис. 6 ,6 ) ,  т. е. повторяемость упаковки 
атомов в слоях происходит не через один, а через два слоя. 
Доля гексагональной и ромбической упаковки в кристал



лах графита может меняться в результате смещения слоев. Н а 
пример, при размоле графита увеличивается доля ромбиче
ской упаковки; предполагается, что механизм этого перехода 
аналогичен двойникованию [409]. Нагрев до 2200—2700°С спо

собствует переходу ромби
ческой структуры в более 
устойчивую гексагональную.

Алмазная модификация уг
лерода характеризуется решет
кой типа цинковой обманки 
(рис. 7). Структурный элемент 
решетки •—■ тетраэдр —■ очер
чен в левой части рисунка 
пунктирными линиями. В отли
чие от графита, в алмазе 
каждый атом ковалентно свя- 
;еан с четырьмя соседями, рас
положенными в вершинах эле
ментарного тетраэдра на рас
стоянии 1.5445А. Энергия этих 
связей оценивается в 170 ккал/  
]г-атом.

В обычных условиях алмаз 
метастабилен (см. рис. 4), однако переход его в графит про
исходит лишь при температурах выше 1250 °С, причем с увели
чением давления температура перехода повышается. При дав
лениях >  10 кбар алмазная модификация углерода стабильная. 
Из диаграммы состояния видно, при каких условиях возможно 
превращение графита в алмаз, что имеет большое практическое 
значение. На рис. 4 штриховкой отмечена область давлений и 
температур, используемых при производстве искусственных 
алмазов. При их получении применяют металлические катали
заторы, в том числе железо. При высоких давлениях и темпера
турах графит растворяют в железе, а затем при охлаждении 
углерод частично выделяется из раствора в виде кристаллов 
алмаза [6].

При давлениях выше 600 кбар устойчивой модификацией 
углерода является графит II. Предполагается, что он имеет 
тетрагональную объемноцентрированную упаковку типа белого 
олова, которую можно представить как сильно искаженную 
алмазную упаковку.

Кремний — третий компонент технических чугунов. Он ха
рактеризуется атомным номером 14 и электронной структурой 
1522522д63х23д2. П о л н о й  диаграммы состояния кремния нет. На 
рис. 8 представлена лишь схема по данным работ [126, 391].

В обычных условиях кремний имеет тетраэдрическую упа
ковку атомов, подобную алмазной (см. рис. 7). Четыре внеш
них 5- и д-электрона каждого атома, спариваясь с такими же
8



электронами четырех соседних атомов, образуют ковалентные 
связи. Так как прочность ковалентных связей снижается с уве
личением общего числа электронов в атоме, межатомная связь 
в кремнии слабее, чем в алмазе. Поэтому температура плавле
ния его ниже (1412 °С), а металлические свойства выражены 
сильнее.

При давлениях выше 200 кбар кремний имеет объемно- 
центрированную тетрагональную упаковку атомов [389].

алмаза

°С
1600 -

1200 - Ж идкост ь
N•ч

800 -
ч

т . Л /  ' • • • . .  . . • •

?  щ
' 1 !

0 5 0  100 750 200 кбар
Рис. 8. Диаграмма состояния 

кремния

Помимо углерода и кремния, технические чугуны содержат 
и другие примеси. Их можно разбить на две группы: 1) техно
логические, или обычные примеси, попадающие в состав чугу
на в процессе производства; 2) легирующие и модифицирую
щие примеси — специально вводимые элементы для регулиро
вания структурообразования и свойств чугуна.

К обычным примесям относятся фосфор, сера, марганец, 
водород, азот, кислород. В обычных чугунах содержится

Рис. 6. Гексагональная (а) и ромбическая (б) структура 
графита



0,05—0,20% Б, 0,5— 1,0% Мп. Количество фосфора изменяется 
в пределах 0,05—0,8%, при производстве отливок специального 
назначения (например, художественное литье) содержание его 
доходит до 2,5%. Возможное содержание газообразных эле
ментов в промышленных чугунах указано в табл. 1 [77, с. 75].

Т а б л и ц а  1

Содержание газов в промышленных чугунах'

Плавильный агрегат

Содержание газов ел*3/100 г  чугуна

О Н N Всего

Вагранка ................................ 1 ,7 2 , 7 6 , 2 1 0 ,6
Электродуговая печь . . 1 Д 2 , 0 6 , 6 9 , 7
Индукционная печь . . . 1 ,1 2 , 3 3 , 7 7 ,1

Наиболее распространенными легирующими элементами 
являются никель, хром, алюминий, медь, титан, молибден, 
вольфрам, ванадий. Легирующими элементами могут быть и 
обычные примеси (Мп, 51, Р) при повышенном их содержании.

Чугуны, содержащие в своем составе специальные легирую
щие элементы или имеющие повышенное содержание обычных 
примесей, называют легированными. В зависимости от того, 
какими элементами легирован чугун, его называют хромистым, 
хромоникелевым, хромоникельмолибденовым и т. д.

Чугуны, не содержащие специальных легирующих элемен
тов и имеющие обычные примеси в небольших количествах, на
зывают нелегированными или обычными.

В качестве модифицирующих примесей в чугуны вводят 
магний, кальций, церий, лантан, сурьму, висмут и другие эле
менты. Такие чугуны называют модифицированными.

2. Ф А ЗЫ

Основными фазами чугунов являются жидкий и твердые 
растворы углерода, кремния и примесей в железе, а также 
графит и карбиды.

Жидкий раствор представляет собой конденсированную ф а
зу; имеет плотную упаковку атомов, не обладающую дальним 
порядком. В жидком растворе атомы железа взаимодействуют 
между собой и с атомами примесей, их валентные электроны 
полностью или частично коллективизируются и создается в 
основном металлическая связь. Межатомные связи в жидком 
растворе слабее, чем в кристаллическом состоянии. Различие 
связей вблизи точки плавления характеризуется теплотой плав
ления. При растворении углерода в жидком железе силы связи 
между атомами железа уменьшаются, что следует из пониже-
ю



ния температуры плавления с увеличением содержания угле
рода.

Железоуглеродистые расплавы, содержащие < 2 %  С, мик
роскопически однородны (гомогенны). Более высокоуглероди
стые расплавы при небольших перегревах микрогетерогенны. 
Это подтверждается следующим экспериментом. Если капель
ки жидкого чугуна охлаждать в воде, то при химическом ана-

Радиус капли, сп

Отношение поверхности капли к овбепу

Рис. 9. Влияние скорости охлаждения капель жидкого 
чугуна на содерж ание графита

лизе дробинок обнаруживается немного графита, хотя микро
скопически его частицы не выявляются [32]. При достаточно 
большой скорости охлаждения (она обратно пропорциональна 
величине дробинок) содержание графита стабилизируется 
(рис. 9) на уровне, зависящем от химического состава и тем
пературы расплава. Появление этого графита связано, по-ви
димому, с гетерогенностью жидкого раствора, с наличием в нем 
микрогруппировок атомов углерода [33, 136, 74]. Центрифуги
рование Ее—С расплавов и изучение распределения углерода 
по длине образцов позволяет оценить величину группировок 
в КГ6— 10“7 см [75, 73].

Тенденция к такому частичному микроразделению компонен
тов является общей чертой расплавов эвтектического типа. 
Она обнаружена и в других системах [31, 119, 10]. Склонность 
эвтектических расплавов к# микроразделению связана с более 
сильным взаимодействием одноименных атомов, чем разно
именных. Различие связей наиболее сильно проявляется в твер
дом состоянии и сохраняется после расплавления при неболь
ших перегревах. При высоких же температурах из-за интенсив
ного теплового движения атомов отступления от полной моле
кулярной смешиваемости компонентов исчезают.

Твердые растворы в чугунах имеют в качестве растворителя 
железо. В зависимости от его состояния различают твердые 
растворы а, у и б. Раствор примесей в а-Ёе (б-Бе), называе
мый ферритом, характеризуется кубической объемноцентриро- 
ванной решеткой. Различают высокотемпературный б-феррит и
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низкотемпературный а-феррит (или просто феррит), хотя их 
атомные структуры одинаковы. Раствор примесей в у-Бе, на 
зываемый аустенитом, характеризуется кубической гранецен- 
трированной решеткой.

В чугун ах образуется, по-видимому, и твердый раствор при
месей в е-Ре. В очень быстро закристаллизовавшихся пленках 
чугуна наблюдается [43] особая светлотравящаяся фаза, обра
зующаяся, по-видимому, в результате безызбирательной кри
сталлизации: жидкость переходит в твердый раствор того же 
состава.

Рентгеновское исследование быстро охлажденных пленок 
чугуна толщиной 5—30 мк  показало, что образующийся таким 
путем твердый раствор имеет гексагональную плотную упаков
ку атомов железа с параметрами решетки а = 2,622А,, с =  4,318А 

с /а =4,646 [467].
Количество 8-раствора, обнаруживаемого в пленках, увели

чивается с повышением скорости охлаждения. В чугунах 
с 4% С и 2% 81 оно доходило до 100%. В чугунах с 4,% С и 
2% Мп, с 4% С и  2% Сг, с 4,% С и 4% № оно составляло от 40 
до 85%. Твердый раствор примесей в е-Бе метастабилен; при 
20 °'С, он сохраняется несколько недель, а при температурах, 
превышающих 100 °С, он распадается через десятки минут.

Атомы (ионы) растворенных элементов могут занимать раз
личные позиции в кристаллах железа: узлы, междоузлия и де
фектные участки. Благодаря малым размерам ионы углерода 
могут размещаться в междоузлиях. Они занимают и дефектные 
участки кристаллов растворителя: размещаются в вакантных 
узлах, концентрируются у дислокаций, на субграницах и гра
ницах зерен.

Растворимость углерода в у-Бе достигает 2,03%, в а-Бе — 
0,025,% и в 6-Бе— 0,08%. На первый взгляд кажется странным, 
что растворимость углерода в а- и 6-Бе с менее плотной упа
ковкой атомов железа меньше, чем в у-Бе. Этот факт находит 
объяснение при сравнении величины межатомных пор в решет
ках а и у. На рис. 10, а приведена проекция модели гране- 
центрированного куба, составленной из шаров радиуса г и 
рассеченной пополам. Контуры элементарной ячейки отмечены 
штрих-пунктиром. В октаэдрическую пору, расположенную в 
центре куба, можно вписать сферу радиусом 0,41 г. Такие же 
поры, как видно из рис. 10, а, имеются в центре всех ребер ку
ба. Так как каждое ребро принадлежит четырем элементарным 
ячейкам, то всего на ячейку приходится четыре поры радиуса 
0,41 г. Существуют поры и меньшего размера. На проекции 
модели (рис. 10,6) удален один из угловых шаров. Каждый 
такой шар образует с тремя прилегающими к нему центрогран
ными шарами (1— 3 на рис. 10,6) тетраэдрическую пору, в ко
торую можно вписать сферу радиусом 0,225 г. Общее число 
таких пор в ячейке равно числу угловых атомов, т. е. восьми.
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На рис. 10, в показана проекция модели двух сопряженных 
объемноцентрированных кубиков, составленной из шаров тако
го же радиуса г и также разрезанной пополам; разрез модели 
по плоскости сопряжения показан на рис. 10, г. В центре каж 
дой грани четыре угловых и два центральных шара образуют 
пору в виде искаженного октаэдра, в которую можно вписать 
сферу радиусом 0,154 г. Каждая пара угловых и два централь-

ных шара образуют четыре тетраэдрические поры, вмещающие 
сферу радиусом 0,291 г. Общее число пор составляет 15 на эле
ментарную ячейку (вместо 12 для кубической гранецентриро- 
ванной упаковки).

Из сопоставления размеров пор видно, что при гранецентри- 
рованной упаковке атомов железа с меньшим числом пор 
имеются лучшие возможности для внедрения ионов углерода. 
Это и обусловливает большую растворимость углерода в аусте- 
ните. Размещение ионов углерода в крупных октаэдрических 
порах подтверждено экспериментально [66, 141]. Размеры и 
форма пор в а- и 6-Ре неблагоприятны для размещения ионов 
углерода. Углерод, обнаруживаемый в феррите при комнатной 
температуре (1 атом углерода на 3600 атомов железа), разме
щен, по-видимому, в дефектах кристаллов. С повышением тем
пературы число дефектов увеличивается, в связи с чем макси
мальная концентрация углерода в а-феррите возрастает и 
составляет 1 :900 при 723 °С, а в 6-феррите 1 : 180 при 1494 °С.

13



Сопоставляя модели, приведенные на рис. 10, можно сде
лать еще один вывод. Поры, наблюдаемые в аустените, имеют 
в основном равноосную форму и разделены плотноупакованны- 
ми атомами железа. В феррите же поры сообщаются между 
собой, это и определяет большую скорость самодиффузии ж е
леза и диффузии углерода в нем [484, 113, 148, 149].

Рис. 11. Элементарная ячейка Рис. 12. Дислокационная структу-
мартенсита: штриховкой отме- ра кремнистого феррита. Травле-
чены области, занимаемые ато- ние реактивом Шоетака, Х 600
мами Ре; темные кружки —  
возможные положения ато

мов С.

Большая разница в растворимости углерода в аустените и 
феррите широко используется в практике упрочняющей терми
ческой обработки чугунов. Если превращение аустенита осу
ществляется при низких температурах, диффузионная мигра
ция углерода из участков, претерпевающих полиморфную 
перестройку, не реализуется. Возникает третий вид твердого 
раствора, называемый мартенситом. Он представляет собой 
пересыщенный углеродом твердый раствор примесей в а-Бе, 
характеризующийся объемноцентрированной тетрагональной ре
шеткой. Модель элементарной ячейки мартенсита показана на 
рис. 11 [410]. Каждый атом углерода вызывает смещение сосед
них атомов железа. С увеличением содержания углерода в 
мартенсите степень тетрагональности решетки с/а увеличи
вается.

Подобно углероду позиции внедрения в твердых растворах 
на основе железа могут занимать и другие неметаллы с малы
ми атомными размерами (водород, азот, бор).

Кремний образует с железом твердый раствор замещения. 
Атомы кремния располагаются в некоторых узлах решетки
14



вместо атомов железа. Путем замещения атомов железа в 
аустените, феррите и мартенсите размещаются атомы большин
ства растворяющихся металлов: марганца, никеля, хрома и др.

Атомы растворяемых примесей (металлов и неметаллов) и 
в жидком и в твердых растворах ионизируются; энергетическое 
состояние электронного газа и его взаимодействие с катиона
ми изменяется.

- Свойства твердых растворов зависят не только от содержа
ния примесей. Существенное значение имеют число и распре
деление дефектов кристаллической структуры: вакансий, дис
локаций, субграниц, границ и микронесплошностей. На рис. 12 
показана выявленная специальным травлением дислокационная 
структура кремнистого феррита, являющегося структурной 
основой обычных чугунов.

Ниже дана краткая характеристика свойств твердых рас
творов при комнатной температуре.

Феррит (Ф) — ферромагнитная до 768 °С фаза; предел проч
ности (сгв) 25 кГ/мм2, предел текучести (стт) 12 кГ/мм2, относи
тельное удлинение (б) до 50,% и сужение (ф) до 80%, твер
дость 80— 100 НВ. В феррите чугунов обычно растворен крем
ний, повышающий прочность феррита и склонность его к хруп
кому разрушению.

Аустенит ( А ) — парамагнитная фаза; сгв =  50ч-80 кГ/мм2, 
170—200 ИВ. Кристаллы аустенита обладают большой пластич
ностью и малой склонностью к хрупкому разрушению. Аустенит 
сильно упрочняется (наклепывается) при деформации. Более 
плотная упаковка атомов определяет относительно малую ско
рость диффузионных передвижек и более высокие показатели 
жаропрочности аустенита по сравнению с ферритом.

Мартенсит (М) — ферромагнитная фаза, ов=  140ч-180 кГ/мм2, 
твердость 550—650 Н В — характеризуется большой склон
ностью к хрупкому разрушению. Свойства мартенсита зависят 
от степени тетрагональное™ его решетки, определяющейся со
держанием углерода.

Графит (Г), естественный и выделяющийся в чугунах, имеет 
одинаковую слоистую упаковку атомов [499, 418, 263]. Графит
ные включения, выделяющиеся из жидкого высокоуглеродисто
го чугуна (графитная спель), нередко имеют такую же совер
шенную гексагональную огранку, как и кристаллы естествен
ного графита.

При химическом анализе выделенных из чугуна включений 
графита обнаруживается железо, иногда в значительных коли
чествах [207, 88, 71, 285]. На непостоянство состава включений 
графита в чугунах с разным содержанием углерода впервые 
обратил внимание А. А. Байков [4]. Большое количество железа 
в графите различного происхождения найдено и в других ра
ботах. Однако из рентгенографических данных следует, что 
растворимость железа в графите ничтожна [68, 446]. Это про
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тиворечие^ объясняется тем, что при формировании графитных 
включений и при их выделении из чугуна в них попадают уча
стки металлической матрицы, хотя в состав самого графита 
железо не входит.

Из-за легкой подвижности слабо связанных слоев графит 
является наименее прочной фазой чугуна. Когда же приклады

ваемое усилие воспринимается гекса
гональными сетками и устраняется 
возможность соскальзывания слоев, 
прочность возрастает. Согласно дан
ным [317], нитевидный графит наибо
лее прочное из испытанных до настоя
щего времени веществ. Он вдвое 
прочнее нитевидных кристаллов желе
за и в десятки раз прочнее стали. 
.Высокую прочность ( ~  2450 кГ/мм2) 
объясняют тем, что нитевидный Кри
стал графита растет на винтовой дис
локации и представляет одну гели- 
коидально закрученную базисную 

Рис. 13. Клещевидная ва- плоскость, атомы которой объединены 
кансия в графите прочными ковалентными связями.

Механизм образования и распреде
ления дефектов кристаллической структуры в графите изучены 
подробно, что обусловлено значением этого материала для 
атомной энергетики. В применении к задачам металлографии 
чугуна эти вопросы представляют интерес в связи с  изучением 
закономерностей роста графитных включений. Образование в 
кристаллах графита точечных дефектов (одиночных и группо
вых вакансий) затруднено, так как оно связано с  разрывом 
сильных ковалентных связей. Изменения физических свойств 
графита при нагреве позволяют предположить, что вакансии 
начинают образовываться в заметных концентрациях лишь при 
температурах выше 2500 °С.

Типичным видом вакансии в графите является клещевидная 
(рис. 13). Более крупные клещевидные дефекты могут служить 
центрами образования винтовых дислокаций или других 
искривлений гексагональной сетки. Большую часть дислокаций 
в графите составляют, по-видимому, такие, при образовании 
которых не требуется разрыв ковалентных связей С—С. На 
рис. 14 показана 60-градусная дислокация, связанная с образо
ванием дефекта укладки одного слоя ромбоэдрической упа
ковки.

При электронномикроскопических исследованиях базис
ных плоскостей на них выявляются хорошо развитые дислока
ционные сетки. В основе механизма образования этих сеток 
лежит передвижение в плоскости базиса полосок дефекта 
укладки и их взаимодействие [212, с. 209].
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Карбиды  (К) характеризуются особой атомной структурой, 
отличающейся от структуры составляющих их элементов (Бе, 
С, Мп, Сг и др.); они являются химическими соединениями или 
промежуточными фазами. В обычных промышленных чугунах 
образуется карбид железа Ре3С — цементит (Ц), содержащий 
6,67,% С. В зависимости от концентрации примесей в чугунах

5
Рис. 14. 60-градусная дислокация в графите

может формироваться легированный цементит, содержащий, 
помимо железа и углерода, такие элементы, как марганец, 
хром и другие: (Ре ,М п)3С; (Ре ,С г)3С; ( Р е ^ ) 3С; (Р е ,М п ,С г)3С 
и др. В легированных чугунах могут возникать и сложные кар
биды с решеткой, отличной от решетки цементита: (Сг, Ре)7С3, 
(\У, Ре)6С, (Мо, Р е)6С, а также карбиды, не содержащие желе
за: МоС, ТЮ, УС и другие.

Цементит характеризуется орторомбической решеткой. В ее 
элементарную ячейку входит 12 атомов железа и 4 атома угле
рода. Упаковка атомов железа в цементите (субрешетка желе
за) имеет ромбическую симметрию. Параметры решетки, А 
сг =  4,5144; Ь = 5,0787; с =  6,7287. Данные о размещении атомов 
углерода противоречивы. Из кристаллогеометрических сообра
жений вероятно размещение их в октаэдрических и в призма
тических порах субрешетки железа. На рис. 15 оба варианта 
представлены проекциями решетки цементита на плоскость 
(001). Расположение атомов железа в обоих случаях одинаково; 
на рис. 15, а  они соединены так, чтобы подчеркнуть наличие 
октаэдрических пор, в которых помещены темные кружки, 
представляющие атомы углерода, а рис. 15,6 иллюстрирует 
размещение атомов углерода в призматических порах. В отли
чие от октаэдрического варианта представить пространственный 
вид призматического варианта решетки по проекции на плос
кость (001) затруднительно. В связи с этим на рис. 16 пока-

2 З а к а з  199 ^
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зана изометрическая схема верхнего слоя трехгранных призм, 
проекции которых выполнены на рис. 15,6  утолщенными ли
ниями. Вершины призм отвечают положениям атомов железа, 
атомы углерода следует представлять размещенными внутри 
призм.

В литературе имеются описания цементита по октаэдриче
скому [351, 84, 115, 161, 82, 133] и по призматическому [503, 411,

а а

Рис. 15. Октаэдрический (а )  и призматический (б )  варианты решетки
цементита

383, 412, 135, 19] вариантам. Рентгенографический анализ 
не позволяет определить координаты атомов легких элементов 
в кристаллах, состоящих в основном из атомов тяжелых эле
ментов. Более достоверные результаты можно получить с по
мощью нейтроноструктурного анализа [420], подтверждающего 
размещение углерода в цементите по призматическому ва
рианту [166].

Вопрос о характере межатомной связи в цементите также 
дискуссионен. На рис. 16, б, в представлены конкурирующие 
схемы структурных элементов решетки цементита. В обоих слу
чаях атом углерода окружен шестью атомами железа. Обычно 
полагают, что углерод в цементите (как и в аустените) нахо
дится в металлизированном состоянии, т. е. теряет свои валент
ные электроны и превращается в катион С4+ с устойчивой 1я2 
электронной оболочкой. Межатомная связь в этом случае долж
на быть металлической. Существует и противоположное мнение: 
атом углерода, захватывая два валентных электрона железа, 
превращается в анион С2- [109]. Взаимодействие четырех ва 
ш и  ни ’Ч”/> я двух захваченных на 2р-уровень электронов
1Н



этого аниона с шестью ЗсРэлектронами ионов железа приводит 
к образованию шести ковалентных связей Ие—С.

Однако размеры аниона С2- превышают объем призматиче
ской (наибольшей) поры в субрешетке железа. Представляется 
более вероятным, что межатомная связь в цементите носит 
комплексный (гетеродесмический) ковалентно-металлический

Рис. 16. Структурные элементы цементита:
а  — и з о м е т р и ч е с к а я  сх е м а  в ер х н его  с л о я  т р е х гр а н н ы х  п р и зм ; б  — о к т а э д р ; в  —  тр е х -

о
г р а н н а я  п р и з м а  (ц и ф р ы  — м е ж а т о м н ы е  р а с с т о я н и я , А)

характер. Ковалентные связи Ре—С образованы четырьмя ва
лентными электронами углерода и 3 сРэлектронами четырех бли
жайших атомов железа. Это согласуется с геометрией призмати
ческого структурного элемента цементита. Как видно из 
рис. 16,6 на ближайших расстояниях от атома углерода распо
ложены четыре атома железа. Остальные два принадлежат и 
соседней призме, где они находятся на меньшем расстоянии от 
следующего атома углерода и образуют ковалентные связи 
с ним. Таким образом, структурный элемент решетки цементита 
можно описать как искаженный тетраэдр, в вершинах которого 
размещены атомы железа, ковалентно связанные с эксцентрично 
расположенным атомом углерода. Образование такого рода 
алмазоподобной структуры обнаружено во многих соединениях 
и не зависит от того, от атомов каких элементов берутся элек
троны для образования ковалентных связей [122].

При попытке представить ковалентную связь Ре—С в окта
эдрическом структурном элементе необходимо предположить 
ионизацию углерода до С2- и образование шести ковалентных 
мостиков связи, так как здесь все 6 атомов железа примерно 
равноудалены от атома углерода (см. рис. 16,а). Однако раз -̂ 
меры октаэдрической поры недостаточны для размещения в ней 
аниона С2-.

Рассмотрим модель кристаллической решетки цементита 
с точки зрения высказанных предположений о существовании 
направленных связей Бе—С. На рис. 17 сопоставлены ортого
нальные проекции модели 18 элементарных ячеек (2 слоя по 
9 ячеек в каждом). Слева (а) расположены проекции окта-
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эдрического варианта, справа (б) -— призматического. На верх
них рисунках представлены проекции на плоскость (010), на 
нижних — проекции на плоскость (001). Направленные связи 
изображены утолщенными линиями. Из рис. 17, а следует, что 
при размещении атомов углерода в октаэдрах цементит должен

Рис. 17. Кристаллохимические модели решетки цементита

обладать квазиизотропными структурой и свойствами, так как 
цепочки предполагаемых направленных связей непрерывны и 
пронизывают решетку в трех взаимно перпендикулярных на
правлениях. К такому выводу приводит и предположение о 
полной металлизации углерода в цементите, когда последний 
описывают как ромбически искаженный упорядоченный рас
твор углерода в у-Ре.
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В случае призматического варианта (рис. 17,6) цементит, 
напротив, должен обладать анизотропной слоистой структурой. 
Направленные связи локализованы внутри каждого слоя призм 
(рис. 17,6, верхний). Между слоями существует металличе
ская связь. Внутреннее строение каждого слоя также неодно
родно. На проекции решетки на плоскость (001) (рис. 17,6, 
нижний) это выражено системой однонаправленных ломаных 
линий, отмечающих ковалентные связи. Линии являются проек
циями цепочек алмазоподобных тетраэдров, расположенных 
вдоль направления [010]. Между цепочками, как и между слоя
ми, по-видимому, существует металлическая связь.

Физико-химические свойства цементита подтверждают эти 
представления [251, 252]. Высокая твердость (> 7 0  НЯС) и хруп
кость этой фазы характерны для промежуточных фаз с боль
шой долей ковалентной связи. Комплексный характер меж
атомной связи в слоистой структуре цементита обусловливает 
анизотропию свойств. Известно, например, что значения коэф
фициента а термического расширения цементита вдоль глав
ных осей, подсчитываемые по относительному изменению перио
дов решетки, существенно разнятся: а с на порядок выше а а и 
аь [12]. Эта анизотропия расширения является естественной, 
так как основной вклад в систему межатомных связей вдоль 
оси с вносит металлическая связь.

Уместно подчеркнуть сходство между слоистыми структура
ми цементита и графита. В обеих высокоуглеродистых фазах 
чугуна атомы внутри слоя ковалентно связаны, а между слоя
ми существуют ненаправленные связи. Как и у цементита, коэф
фициент термического расширения графита в направлении, 
перпендикулярном базисной плоскости, значительно (в 30 раз) 
больше [128]. При деформации и кристаллы цементита расщеп
ляются на пластинки [469], очевидно, по плоскостям базиса. 
Цементит, как и графит, обладает металлической проводи
мостью. Электропроводность графита обусловлена наличием 
коллективизированных электронов в межбазисных простран
ствах. По-видимому, и в цементите она обеспечивается коллек
тивизацией электронов между слоями.

В настоящее время уже твердо установлено [415, 372, 182, 
186], что в Ре—С—51-сплавах образуется еще одна фаза — 
силикокарбид (железокремнистый карбид). В сплавах, содер
жащих примерно до ~ 8 %  Бц он образуется наряду с цемен
титом, а при большем содержании кремния образуется толь
ко силикокарбид. Фаза эта еще слабо изучена. Имеющиеся 
о ней данные рассмотрены ниже.

Высокая твердость и анизотропия физико-химических 
свойств присущи также легированному цементиту и другим 
карбидным фазам, наблюдаемым в чугуне. Они обусловлены 
преобладанием в карбидах межатомных связей ковалентного 
типа [244, 197].



Г л а в а  2

ДИАГРАММЫ 
ФАЗОВОГО РАВНОВЕСИЯ 
И КЛАССИФИКАЦИЯ ЧУГУНОВ

3. СИСТЕМ А Ре— С

Особенность диаграммы состояний железоуглеродистых 
сплавов связана с существованием двух высокоуглеродистых 
фаз: графита (стабильная фаза) и цементита (метастабильная 
фаза). Соответственно этому построены и две диаграммы фа
зового равновесия — стабильного и метастабильного, которые 
обычно вычерчивают совместно (рис. 18). Координаты основ
ных точек диаграммы указаны в табл. 2 [297, 303, 437].

Т а б л и ц а  2

Координаты основных точек диаграммы (рис. 18)

С табильное равновесие

точка т, °с С , % точка т, °с С, %

А 1539 0 ,0 0 А 1539 0 ,0 0
Б 1494 0 ,5 3 В 1494 0 ,5 3
С ' 1152 4 ,2 6 С 1145 4 ,3 0
N 1400 0 ,0 0 N 1400 0 ,0 0
Н 1494 0 ,0 8 И 1494 0 ,0 8
J 1494 0 ,1 6 J 1494 0 ,1 6
Е' 1152 2 ,01 Е 1145 2 ,0 3
G 910 0 ,0 0 G 910 0 ,0 0
S' 738 0 ,6 8 S 723 0 ,8 0
Р' 738 0 ,0 2 3 Р 723 0 ,025
Q' 20 0 ,00 0 Q 20 0 ,0 0 0

М етастаби л ьн ое равновесие

Во многих работах, в том числе и работах последних 
лет [437], принимается, что концентрация углерода в цементите 
при всех температурах одинакова и соответствует формуле 
Fe3C. Имеются данные о существовании цементита с меньшим 
содержанием углерода [143, 287, 249, 3], что на рис. 18 отра
жено пунктирной кривой DFKU  диаграммы метастабильного 
равновесия.

Из рис. 18 видно, что в условиях равновесия в Fe—С спла
вах возможны такие фазовые состояния.

1. Однофазные: жидкий раствор, существующий в области 
выше линии ликвидуса ABC 'D '  (или выше ABCD  в случае ме
тастабильного равновесия); 8-феррит (Фе) — в области A H N ; 
аустенит — в области NJE S 'G  (или в области NJESG  при ме- 
тастабильном равновесии); а-феррит (Фа) — в области GP'Q' 
(или в области GPQ) и, наконец, цементит — в области DFKU-
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2. Двухфазные: Ф&+Ж, А + Ж , Ф ь + А  и А + Ф —-одинаковы 
при стабильном и метастабильном равновесиях; двухфазные 
состояния Ж + Г , А + Г  и Ф + Г  в случае стабильного равно
весия и Ж  + Ц, А + Ц и Ф  + Ц в  случае метастабильного рав
новесия.

3. Трехфазные: Ф н + А 1 + Ж в  при перитектическом равно
весии (1494 °С); Ж с + А е '  + Г  при эвтектическом стабильном рав-
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Рис. 18. Диаграмма состояния Ре—С-сплавов

новесии (1152°С); Ж с + А Е+ Ц р  при эвтектическом метаста
бильном равновесии (1145°С); Ае-+ФР’ + Г  при стабильном 
(738 °С) и А в + Ф р + Ц  при метастабильном (723 °С) эвтектоид- 
ном равновесии.

В зависимости от содержания углерода Ре—С-сплавы де
лят на стали (< 2 %  С) и чугуны (> 2 %  С). В отличие от ста
лей в чугунах возможны эвтектические стабильное Ж с '+ Л е '+ Г  
и метастабильное Ж с+ А е + Ц е равновесия. Наиболее легко
плавкий чугун, по составу соответствующий эвтектической точ
ке С' (или С), называется эвтектическим; чугуны с меньшим 
содержанием углерода называются доэвтектическими, а с боль
шим — заэвтектическими.

При температуре выше линии ликвидуса АВС'О' сплавы 
Ре—С находятся в жидком состоянии. Линия С В '  является 
линией насыщения жидкого раствора углеродом в условиях 
стабильного равновесия.

По данным [437] в интервале 1152—2000 °С она выражается 
уравнением
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Ниже линии А В С 'В '  однофазное жидкое состояние неста
бильно. В сплавах до 0,53% С ниже линии АВ  равновесной 
является двухфазная смесь жидкости и кристаллов б-раствора 
(или б-феррита). Сплавы, содержащие до 0,08% С, ниже А Н  
приобретают однофазное состояние б-феррита. В сплавах 
с 0,08—0,53% С при перитектической температуре Я /В  воз
можно трехфазное перитектическое равновесие Ф н + А 1+Жв- 
Ниже этой температуры равновесными являются — в зависи
мости от содержания углерода— двухфазное состояние Ф +А, 
однофазное аустенитное состояние и двухфазное состояние 
А  +  Ж. В сплавах до 0,16% С ниже линии Я /  равновесно одно
фазное аустенитное состояние.

В сталях и доэвтектических чугун ах ниже линии ВС' рав
новесно сосуществуют жидкость и кристаллы аустенита, в за- 
эвтектических чугунах ниже С'В '  — жидкость и кристаллы 
графита, а ниже СВ  возможно и метастабильное сосуществова
ние жидкости и кристаллов цементита. Стали ниже линии со- 
лидуса 1Е'  (или /В) приобретают однофазное аустенитное 
состояние. В чугунах при температуре Е'С 'Г '  возможно ста
бильное эвтектическое равновесие +  Ж е  +  Е, а при тем
пературе ЯСВ — метастабильное эвтектическое равновесие
А е  +  Ж е  +  Ц *.

Ниже эвтектической температуры Е 'С Т '  стабильным яв
ляется двухфазное состояние А + Г, а ниже ВСВ возможно 
и метастабильное А +  Ц  состояние сплавов.

Фазовые изменения в сталях и -чугунах после затвердевания 
связаны с полиморфными превращениями Ф ь— >А и А — >Ф 
и с изменением растворимости углерода в аустените и 
феррите, которая характеризуется линиями Е'Б' (ЕБ) и Р'С}'
(РО).

В заэвтектоидных сталях и в чугунах при температурах 
ниже линии Е 'Б '  стабильным является двухфазное состояние 
А + Г ,  а ниже линии £ 5  возможно и метастабильное состоя
ние А + Ц. В доэвтектоидных сталях ниже линии в Б '  (или 65)  
равновесно сосуществуют кристаллы феррита и аустенита. 
При эвтектоидной температуре Р'Б 'К '  (738°С, точка % )  и 
в сталях и в чугунах возможно трехфазное Л а, +  Фр? +  Г  ста
бильное равновесие, а при температуре РБК  (723 °С) — трех
фазное Ав+ Ф р + Ц  метастабильное равновесие.

При температурах ниже эвтектоидной Р'Б 'К '  стабильным 
является двухфазное Ф + Г  состояние сплавов, а ниже линии 
РЭК  возможно существование и метастабильного состояния 
Ф +  Ц. Так как с понижением температуры ниже эвтектоид
ной растворимость углерода в феррите уменьшается (по ли
нии Р'С}' или Р<2) практически до нуля, то при комнатной тем
пературе сплавы находятся в двухфазном состоянии Ф + Г 
(стабильное равновесие) или Ф + Ц  (метастабильное равно
весие) .
24



4. СИСТЕМА Ре— С— Б!

Тройная система Ре—С—Б1 является важнейшей в металло
графии чугуна, поскольку железо, углерод и кремний состав
ляют основу промышленных чугунов. Тем не менее многие 
вопросы металлографии Ре—С— сплавов и в настоящее 
время разработаны недостаточно, в частности не построена 
точная диаграмма состояния этой системы [172, 182, 94, 95].

Имеются пробелы и в знании диаграммы Ре—51 (рис. 19), 
например не решен вопрос об области существования упорядо
ченного твердого раствора Ре381 (фаза а ') [81, 270]. Диаграм
ма Ре—С-—51, по данным [104, 390, 405, 470], имеет вид, пока
занный на рис. 20 для стабильного (а) и метастабильного (б)
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Рис. 19. Диаграмма состояния Ре— БТсплавов
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равновесий. В табл. 3 указаны координаты основных то
чек [104, 357, 168]. На рис. 21 представлена часть проекции 
тройной диаграммы на сторону Ре—51. По данным [172], кри
вая /у '  не выпуклая, а вогнутая и при некоторой температу-

с°/.

С. У.

Рис. 20. Диаграмма равновесия в Ре— С— БРспла- 
вах:

а  —  стабильное состояние:
Т очки  ..........................
С, % ...........

% .......
б  — м етастабильное
Т очка ..........................
С , % .............................. ......в!. % ....................11,0

а У ' / /
0 ,25 0 ,4 2 ,8

. 10,5 7 ,2 4 ,8
состояние:

а У 1
0 ,3 0 ,5 2 ,9

11,0 8 ,5 4 ,9

ре Т0 (~ 1 2 6 0 °С )  проекции линий / у '  и ВЬ'  на сторону Ре—Б1 
пересекаются.

Изотермические разрезы диаграммы стабильного равнове
сия Ре—С—51-сплавов удобны для анализа концентрационных 
соотношений при фазовом равновесии. На рис. 22 представлен 
разрез при температуре Тх (~ 1 4 2 5 °С ) .  Поверхность ликвидуса 
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Координаты основных точек диаграммы (рис. 21)
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Рис. 21. Проекция участка тройной диаграммы на сто
рону Бе— 51: 

а  — по д а н н ы м  [104]; б  — по  д а н н ы м  [172]

разрезана по линии Ж\Ь\1\, а поверхность солидуса — по линии 
а^ЬхСь конодные поверхности / у 'Ь'В, На'Ь 'В  и На'у'1, ограни
чивающие область трехфазного перитектического равновесия, 
пересекаются по конодам соответственно 1\Ь\, к\Ь\ и гр/гь обра
зующим конодный треугольник й /г^ ь  поверхности, разделяю
щие однофазные области а- и у-растворов и двухфазную 
область а + у ,  пересекаются по линиям е\к\ и

На этом горизонтальном разрезе имеются области однофаз
ных состояний: жидкого раствора (Ж) углерода и кремния 
в железе (область правее изотермы ликвидуса ЖхЬхЬ), твер-
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дого раствора углерода и кремния в а (6 )-железе (левее еф\С\), 
твердого раствора углерода и кремния в у-железе (область 

двухфазные области: а +  Ж  (с ф ф ф ),  у +  Ж  ( а ф Ь ^ )  
и а  +  у (еффдх)  и трехфазная область перитектического равно
весия а + у  +  Ж  (область перитектического треугольника цкф \) .

72

Г

Рис. 22. Горизонтальный разрез диаграммы стабиль
ного равновесия Ре— С— Бьоплавов при Т\ ( —-1425 °С)

В двухфазных областях составы сосуществующих фаз ха 
рактеризуются концами конод. Граничными конодами области 
а + Ж  являются к\Ъ\ и сф .  Для сплавов внутри этой области ко- 
ноды а—Ж  занимают промежуточные положения. Коноду п0то, 
лежащую в плоскости вертикального разреза еГ через угол 
графита (354, 180], можно назвать нейтральной, или конодой 
с нулевым наклоном. В сплавах, расположенных на этой ко- 
ноде, концентрация кремния в а-растворе и в сосуществующей 
с ним жидкости одинакова и равна концентрации в исходном 
сплаве. Коноды а—Ж, расположенные выше нейтральной, 
имеют положительный наклон (концентрация кремния в жид
кости выше, чем в а-растворе), а расположенные ниже ней
тральной — имеют отрицательный наклон (концентрация крем
ния в жидкости ниже, чем в а-растворе).

В области у + Ж  при рассматриваемой температуре наклон 
конод у—Ж  для всех тройных сплавов положительный, т. е. 
в кристаллах у-раствора концентрация кремния меньше, чем 
в жидкости. Количественное соотношение фаз тройного сплава 
при любом двухфазном равновесии определяется соотношением 
отрезков соответствующей коноды.
28



При трехфазном перитектическом равновесии а + у  +  Ж  состав 
фаз характеризуется вершинами конодного треугольника ьк ф и  
Зная положение сплава внутри этого треугольника, легко опре
делить и количественное соотношение сосуществующих фаз: 
оно равно отношению длин перпендикуляров, проведенных от 
точки сплава к сторонам треугольника [216]. Граничными ко-

Рис. 23. Разрезы  диаграммы Р е—С— Б1 при Т2> Т '0 и при Т'0

нодами двухфазной области а + у  являются коноды е1д 1 и \. 
Для сплавов внутри этой области коноды феррит—аустенит з а 
нимают промежуточные положения. Во всех тройных сплавах 
области при фазовом равновесии а + у  концентрация
кремния в а-растворе выше, чем в у-растворе; наклон всех ко- 
нод а—у отрицательный.

С понижением температуры двухфазная область а + Ж  сме
щается вверх (на рисунках) и расширяется; расширяется и 
область у + Ж .  Перитектический треугольник ШЬ также расши
ряется и смещается вверх, при этом все образующие его коно
ды поворачиваются по часовой стрелке.

На рис. 23 показаны изотермические разрезы диаграммы 
Ре—С—Б1 при температуре Т2 ( ~  1280 °С) и при Го ( ~  1260°С), 
при которой конода *'(Фо по направлению совпадает с разре
зом е0Го. В таком случае и любая другая конода у—Ж  области 
а010Ь0Жо совпадает с соответствующим разрезом еГ, т. е. все 
они имеют нулевой наклон. При температуре 7% наклон всех 
конод области у + Ж  положительный. В области а +  Ж  имеется 
нейтральная конода поШ2 , выше которой наклон конод поло
жительный, а ниже — отрицательный. Такой же характер на
клона конод в области а +  Ж  наблюдается и при температу
рах ниже Г9. но в области у + Ж  все коноды у—Ж  имеют уже 
отрицательный наклон. В любом сплаве этой области при рав
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СУо

Рис. 24. Изотермический разрез диаграммы Ре— С—  
при 1200 °С (а )  и при температуре четырехфазного рав

новесия а + у + Ж + Р  (б )

новесии у + Ж  кристаллы аустенита богаче кремнием, чем 
исходный сплав и оставшаяся жидкость.

При 1200 °С область однофазного жидкого состояния имеет 
вид узкого клина (рис. 24,а ),  расположенного вдоль эвтекти
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ческой линии С'Е'Ь'4. На этом разрезе появились две новые 
области: двухфазного а + Г  и трехфазного а + Г + Ж  эвтектиче
ских равновесий. Коноды с4Г4 и Ь \Г 4 сходятся в точке Г4 гра
фитного угла и вместе с конодой с4Г 4 образуют эвтектический 
конодный треугольник С4Г 4Г4.

Из рис. 22—-24 видно, что с понижением температуры конод
ный треугольник иъЬ смещается вверх (на рисунке) и повора
чивается по часовой стрелке; он приближается к конодному 
треугольнику а'у 'Ь '  и при температуре четырехфазного равно
весия (1165°С.) совпадает с ним. При этом вершина клиновид
ной области жидкого состояния попадает в точку Ь'  (рис. 24, б ) . 
Горизонтальная плоскость Ь'а 'у 'Гв охватывает область спла
вов, в которых при этой температуре возможно четырехфазное 
равновесие феррита состава а' (Фа-)> аустенита состава у'  (Л у), 
жидкости состава Ь' (Ж ьг) и графита (Г). В точке Г0 графит
ного угла сходятся коноды а'—Го, у '—Г0 и Ь'—Г0.

Три изотермических разреза диаграммы Ре—С—Б1 при тем
пературах ниже четырехфазной плоскости показаны на рис. 25. 
Уже немного ниже этой плоскости на горизонтальном разрезе 
появляются три новые области: трехфазного эвтектического 
у +  Г  +  Ж  и трехфазного эвтектоидного а + у + Г  равновесий, 
ограничиваемые конодными треугольниками эвтектического 
Е\С\Г\ и эвтектоидного 8\р\Г\ равновесий соответственно, и 
область двухфазного равновесия у+ Г .  При эвтектической тем
пературе двойных сплавов Ре—С (1152°С) эвтектический тре
угольник ЕСГ  вырождается в прямую линию Е'С 'Г '  (см. рис. 18).

В интервале техфазного эвтектического равновесия конода 
аустенит—жидкость (ЕЖх на рис. 25, а) имеет отрицательный 
наклон, т. е. концентрация кремния в аустените больше, чем 
в равновесно сосуществующей с ним жидкости. С понижением 
температуры разница концентраций кремния уменьшается: ко
нода Е\С\ смещается вниз и поворачивается против часовой 
стрелки.

Область трехфазного эвтектоидного равновесия а + у + Г  
с понижением температуры смещается вниз от своего началь
ного положения а 'у 'Г о  в область малокремнистых сплавов и 
сужается (рис. 25, б,б). При этом конода рэ поворачивается 
против часовой стрелки, т. е. разность концентраций кремния 
в сосуществующих кристаллах феррита и аустенита уменьшает
ся. С понижением температуры сужаются также области а, у, 
а +  у и У+Г, а область а + Г  расширяется. При температуре 
эвтектоидного стабильного равновесия в Ре—С сплавах (738 °С) 
область существования у-раствора и связанные с ней двухфаз
ные области исчезают, эвтектоидный треугольник рзГ  вырож
дается в прямую линию Р'Б 'К '  (см. рис. 18).

Таким образом, пользуясь горизонтальными разрезами 
тройной диаграммы Ре—С—81, конодами и конодными тре
угольниками, легко определить химический состав и количе
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ственное соотношение равновесно сосуществующих фаз трой
ных сплавов.

Политермические (вертикальные) разрезы диаграммы 
Ре—С — удобны при определении температурных интервалов 
фазовых состояний. Чаще всего используют разрезы тройной 
диаграммы плоскостями, параллельными стороне Бе—С, т. е.

Рис. 25. Разрезы  диаграммы стабильного равновесия
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плоскостями постоянной концентрации кремния. Положение 
нескольких таких разрезов указано на рис. 26, а сами разрезы 
при различном содержании кремния приведены на рис. 27. 
Конодные поверхности эвтектического и эвтектоидного равно
весий пересекаются по слегка поднимающимся с увеличением 
содержания углерода линиям С7’’1) ЕЕ2 и ЕС, ограничивающим 
область эвтектического равновесия у +  Г  +  Ж, и по линиям Ж ь  
рК2 и рв, ограничивающим область эвтекта одного равновесия 
и+ у + Г.

Вертикальная плоскость, соответствующая содержанию 
кремния более 4,8%, пересекает и горизонтальную четырехфаз
ную плоскость а'у'Ь'Го по горизонтальной прямой гЮ. Выше 
этой линии в трехфазном эвтектическом равновесии находятся 
а +  Ж  +  Г, а ниже — у + Ж  +Г.

По мере увеличения концентрации кремния однофазная 
область у-раствора сужается и при 7,2% Э! (согласно приня
той диаграмме) полностью выклинивается.

Коноды двухфазных и трехфазных равновесий Ре—С— 
сплавов обычно не параллельны стороне Ре—С, т. е. они 
не располагаются в плоскости вертикальных разрезов при по
стоянной концентрации кремния. Поэтому химический состав 
и количественное соотношение фаз нельзя определять по вер
тикальным разрезам. Для этого нужно пользоваться конодами 
и конодными треугольниками горизонтальных разрезов.



Общепринятая диаграмма метастабильного равновесия 
Ре—С—Б1 сплавов (см. рис. 20) оказалась ошибочной [181, 182, 
94, 95]. В ней не отражено существование силикокарбида и' 
связанных с ним фазовых состояний. Поэтому нет смысла 
рассматривать на ее основе фазовые равновесия.

Полученные в последнее время результаты исследования 
образования, природы и состава силикокарбидной фазы и свя-

Рис. 26. Положение вертикальных разрезов диаграммы 
Ре— С— Б! плоскостями постоянной концентрации кремния

занных с ней фазовых и структурных изменений позволили 
предложить [181, 182, 94, 95] новый вид тройной диаграммы 
метастабильного равновесия (рис. 28). Данных о фазовых 
областях в твердом состоянии, прежде всего о положении то
чек у|. 1, Р\, мало. Возможно эта область диаграммы имеет
иной вид.

При построении диаграммы, показанной на рис. 28, исполь
зованы наиболее надежные данные о составе силикокарбида 
(3,4% С и 8,9% Б1) и тройной карбидной эвтектики (3,9% С и 
5,3% Б1); учитывались также результаты наших исследований 
характера и степени ликвации кремния в белых Ре—С—51 
чугунах с разным содержанием кремния и углерода. Исходя из 
этих предварительных данных, концентрационные координаты 
основных точек тройной диаграммы приняты следующими:

Точка а  у  Ь  К  2  VI $ 1  Р \  и

С , % . . . 0 , 3  0 ,5  2 , 0  3 , 4  3 , 9  1 , 3  0 ,6  0, 1  6 ,6 7
.81. %  . 11, 0 8 , 5  8 , 2  8 , 9  5 , 3  4 , 7  3 , 8  4 , 8  0 , 0
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Рис. 27. Вертикальные разрезы диаграммы  
стабильного равновесии Йе— С— Згсплавов

при различной концентрации кремния

Особенность новой диаграммы состоит в наличии трех го
ризонтальных плоскостей метастабильных четырехфазных рав
новесий: при температуре Ть плоскость ауЬК  перитектико
эвтектического равновесия жидкости состава Ь, феррита соста-
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на (х, аустенита состава у и силнкокарбида состава К, при 
температуре Тг плоскость у\КИ  эвтектического равновесия жид
кости Е, аустенита уь цементита V  и силнкокарбида К, при 
температуре 7 ^  плоскость Я ^ б Ж  четырехфазного равнове
сия аустенита 5 Ь феррита Яь цементита и  и силнкокарбида К.

С, г

Рис. 28. Новый вид диаграммы метастабнлыюго 
равновесия Ре—С— 5і-сплавов

Природа этого равновесия пока не ясна и вид диагрммы в этой 
области точно не установлен.

Температура четырехфазного метаутабильного равновесия 
жидкость+ аустенит +цементит+силикокарбид близка к 1030 °С.

5. СИСТЕМ А Ре— С — Р

Фосфор является важной примесью чугунов, сильно влияю
щей на их структуру и свойства. Это обусловлено прежде всего 
тем, что уже при малом содержании фосфора в чугуне обра
зуется легкоплавкая фосфндная эвтектика. Диаграмма фазо
вого равновесия Ре—Ре3С— Ре3Р (рис. 29) наиболее полно 
исследована в работе [498].

Рассмотрим часть диаграммы, относящуюся к чугунам. 
Координаты точки тройной эвтектики Е\ 2,4% С (по другим 
данным — 2,0% С), 6,89% Р и 950°С (по последним данным 
954°С). В точке Е сходятся три линии двойных эвтектик: 
е,Е ( Ж ^ А  +  Ре3С ) ; е2и хЕ  ( Ж ^ Ф  +  Ре3Р на участке е21)\ и 
Ж ^ / 4  +  Ре3Р на участке (УіЕ) и еъЕ  (Ж =^Ре3Р +  Ре3С). Л и
ния характеризует растворимость углерода в аустените1, 
равновесном с жидкостью эвтектического состава в\Е. Темпе

1 -П о  современным данным, точка п на рис. 29 (точка Е  на диаграмме 
Ре—С) соответствует 2,03% С.
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ратура этого равновесия понижается от 1145 до 950°С (954°С). 
При температуре точки Е возможны двухфазные равновесия 
А в + Ж е, РезР +  Ж Е и Ре3С +  Жв; трехфазные Лс + Р е 3С +  Жк, 
Л о + Р е 3Р +  Жя, Ре3Р +  Ре3С +  Ж я н четырехфазное равновесие 

,-4п+ Ре3С +  Ре3Р +  Ж е-
Линия га/ описывает состав феррита в равновесии с эвтек

тической жидкостью е2и і, или состав феррита в двойной эвтек
тике феррит +  фосфид, а линия КЭ — состав аустенита в двой-

ß(Fe,P)

Рис. 29. Диаграмма состояния Fe— Fe3C— F e3P [498].
Точка М Е D U\ К J е* т

Г  %  0,1 0 ,8  2 ,4  1 ,2  0 ,8  0 ,5  0 ,3  0 0
Р  %  1,5 1 .0  6 ,89  1,1 9 ,2  2 ,0  2 ,2 ' 10,2 2 ,8
Т ‘С  745 745 950 950 1005 1005 1005 1050 1050

ной эвтектике аустенит-Ь фосфид. Эвтектика аустенит+фосфид 
может образоваться в сплавах области ОКЕ\ВЕО, а эвтекти
ка аустенит +  цементит — в сплавах области пОЕС. Четырех
фазное равновесие А с +  Ре3С +  Ре3Р + Ж е и образование трой
ной фосфидной эвтектики й  +  Ре3С +  Ре3Р возможно в сплавах, 
расположенных внутри конодного треугольника ОВС, т. е. 
практически во всех обычных чугунах. Линии и рМ  харак
теризуют соответственно состав аустенита и феррита при трех
фазном А + Ф  + Ц эвтектоидном равновесии.

Из направления коноды АШ2 видно, что при таком равнове
сии концентрация фосфора в феррите выше, чем в аустените. 
С увеличением содержания фосфора температура эвтектоидно- 
го "равновесия повышается от 723 до 745°С при 1% Р (точ-
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ка и 2) . При этой температуре в равновесии могут находиться 
феррит состава М, аустенит состава В  и цементит.

Диаграмма Ре—С—Р для случая, когда высокоуглеродистой 
фазой является графит, неизвестна [240]. Имеются лишь данные 
о положении линии эвтектики А + Г  [406, 476]. По концентра
ционным параметрам она мало отличается от линии эвтектики 
А + Ц. Температура кристаллизации А + Г  эвтектики в тройных 
сплавах (до 3% Р) выше, чем эвтектики А + Ц. Тройная 
эвтектика и по этим данным состоит из аустенита, фосфида 
и цементита. Положения точек В '  (Л +  Ре3Р + Г )  и В  
(А +  Ре3Р + Р е 3С), по-видимому, мало различаются и для харак
теристики фазового состояния Ре—С—Р сплавов при образова
нии аустенито-графитной эвтектики можно воспользоваться диа
граммой Ре—Ре3Р —Ре3С, но коноды построить А —Г. На рис. 29 
конода аустенит—графит при температуре четырехфазного рав
новесия Л +  РезР +  Г + Ж е показана пунктирной линией В Г  [171]. 
В таком случае четырехфазное равновесие аустенит+ фосфид+  
+  графит +  жидкость возможно в сплавах области ВВГ. 
В сплавах этой области возможно и образование тройной фос- 
фидной' эвтектики Ж — *~А + Ре3Р +  Г.

6. ВЛИЯНИЕ ПРИМЕСЕЙ НА ДИАГРАМ М У СО СТОЯНИЯ  
Ре —  С-СПЛАВОВ

В промышленных чугунах, кроме железа и углерода, содер
жатся разные примеси. Взаимодействуя с атомами основных 
компонентов, примесь может растворяться в жидкой и в твер
дых фазах чугуна (феррите, аустените, цементите, графите), 
изменяя условия их равновесия. Нередко примеси образуют 
с железом, углеродом и друг с другом самостоятельные 
химические соединения. Влияние примеси М  на фазовые 
равновесия железоуглеродистых сплавов (точнее, тройных 
Ре—С—Л4-сплавов) цолно описывается тройной диаграм
мой Ре—С —М, как это уже рассмотрено для случая кремния и 
фосфора. Однако построение таких диаграмм представляет 
значительные трудности. Кроме того, часто необходимо знать 
влияние только небольшого содержания примеси. Поэтому 
нередко ограничиваются изучением влияния третьего элемента 
на положение основных точек и линий диаграммы Ре—С спла
вов, т. е. пользуются частичными политермическими разрезами 
тройной диаграммы Ре—С— М  при малом содержании компо
нента М.

Некоторые сведения о характере влияния элемента М  мож
но получить из рассмотрения двойных диаграмм Ре— М  и 
С— М  [81, 270]. Диаграмма Ре—М для многих легирующих 
элементов (V, Ш, Мо, Сг, Т1, А1, Ве, 51, Р, Аэ, Бп, БЬ) содер
жит замкнутую область у-растворов (см. рис. 19). Все эти эле
менты, за исключением хрома (до 8% ), повышают точку А3
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( а ^ у )  и понижают точку Л4 (Й5=ьу). Хром вначале понижает 
точку Л3 (до 850°С при 8% Сг), а затем повышает. В тройных 
системах Ре—С—М с увеличением концентрации любого из 
этих элементов однофазная область у-раствора сужается и при 
определенном содержании выклинивается. При добавке А1, Мо, 
Тц 51, температуры эвтектического и эвтектоидного равно
весий повышаются, точки С', Е', Б' диаграммы стабильного 
равновесия Ре—С смещаются в сторону меньших концентраций 
углерода. Добавка фосфора и мышьяка слегка повышает 
эвтектоидную и сильно понижает эвтектическую температуру; 
точка Я' слабо смещается вправо, а точки Е'  и С' — сильно 
влево, в сторону меньших концентраций углерода.

Такие элементы, как марганец, никель, медь, сильно пони
жают точку Л3 и повышают точку Л4. В тройнькх сплавах 
Ре—'С— М эти элементы расширяют (особенно сильно марга
нец и никель) область у-раствора благодаря понижению то
чек Лз и Л]. Марганец слабо понижает эвтектическую и силь
но — эвтектоидную температуру; точки С', Е '  и 5 '  смещает 
влево. Никель слегка повышает эвтектическую температуру, 
а эвтектоидную — сильно понижает; точки Е' и С' смещает 
вправо, а точку 5 '  — влево.

Изменение положения основных точек диаграммы стабиль
ного равновесия Ре—С сплавов при добавке 1 % легирующего 
элемента указано в табл. 4 [438, 393, 386, 442, 89]. Пользуясь 
этими данными, можно приближенно определить верхнюю тем
пературную границу эвтектического и эвтектоидного интерва
лов и концентрацию углерода (эвтектическую и эвтектоидную) 
в чугуне с примесями [438, 89].

Т а б л и ц а  4

Влияние примесей на положение точек Е', С ,  5 '

Элементы

£ ' С' 5 '

А Т , °С дс, % А г, °С АС, % А Т , °С АС, %

Э1 + 2 , 5 — 0 ,1 1 + 4 — 0 , 3 + 3 0 — 0 ,0 4
р —  180 — 0 , 7 — 30 — 0 , 3 3 + 6 + 0 , 1

Мп — 9 4 - 0 , 0 3 — 2 - г 0 , 0 3 - 3 5 + 0 , 0 4
N1 + — 0 ,0 9 + 4 — 0 ,0 5 — 30 — 0 ,0 4
А1 + 0 , 0 8 + — 0 ,2 2 +  10 — 0 , 0 2
Си Т + 0 , 0 1 4 + — 0 ,0 7 — —

Сг — 0 ,07 0 , 0 + 8 — 0 ,0 5
5 — — 0 ,0 8 — — 0,4 — —

Из табл. 4 видно, что из обычных примесей чугуна на по
ложение точек Е', С', Б' наиболее сильно влияют кремний и 
фосфор. Их совместное влияние на фазовые состояния можно 
представить изменением положения точек и линий диаграммы

39



С Б1 при добавке фосфора или точек и линий диаграм
мы Ре—С—Р при добавке кремния.

Имеются данные [395] о влиянии кремния на положение 
линии двойной эвтектики ехЕ  диаграммы Ре—С—Р (рис. 30). 
При добавке кремния линия С Е  смещается влево, в сторону

/ А'2 3  3,93,73,90' 5  6  7 в  9  70
с  с;а   —

Рис. 30. Влияние кремния на положение линия СЕ  двойной эвтек
тики диаграммы Ре— Ре3С— Р е3Р [395]:

1 -  1,2% Э!; 2 -  1,8% Э1; 3  —  2,8% Э1

меньших концентраций углерода. Концентрация же углерода 
в тройной эвтектике не изменяется; точка Е  лишь немного сме
щается в сторону большего содержания фосфора.

Судя по влиянию кремния и фосфора на температуру плав
ления железа и по их растворимости в а-железе [81, 270], силы 
связи Ре—Б1 больше сил связи Ре—Р. Поэтому можно думать, 
что при добавке кремния в Ре—С—Р-сплав понижается раство
римость в аустените не только углерода (что следует из диа
граммы Ре—С—51), но и фосфора, т. е. линия пБ  (см. рис. 29) 
смещается влево, а точка Б — вниз, в сторону меньших концен
траций фосфора. В таком случае конода Б Г  (или Б С  в случае 
образования цементитной эвтектики) смещается вниз. Следо
вательно, с увеличением содержания кремния в чугуне трой
ная фосфидная эвтектика должна появляться при меньшем 
содержании фосфора.

70 .В

А С
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В зависимости от вида высокоуглеродистой фазы, кристал
лизующейся из расплавов при затвердевании, чугуны делят 
на серые, белые и половинчатые. Если во время затвердевания 
жидкая фаза полностью переходит в смесь аустенита и графита 
(Ж— >~А + .Г ) , чугуны называют серыми. Если из жидкости 
образуется смесь аустенита и карбида (Ж — +А + К ), чугуны 
называют белыми. Если при кристаллизации из жидкости вы
деляется аустенит, графит и карбид ( Ж — >А +  Г  +  К ), чугуны 
называют половинчатыми.

Иногда в одной отливке можно встретить все эти структур
ные виды чугуна: ускоренно охлажденная зона имеет структу
ру белого чугуна, медленно охлажденная — структуру серого 
чугуна, а зона, кристаллизовавшаяся при средних скоростях 
охлаждения, — структуру половинчатого чугуна. Такие чугун
ные отливки называют отбеленными.

По виду графитных включений серые чугуны делятся на две 
группы: обычные чугуны с пластинчатым графитом и высоко
прочные чугуны с шаровидным графитом.

Государственным стандартом (ГОСТ 3443—57), регламенти
рующим структуру отливок из серого чугуна, предусмотрено 
деление их на пять подгрупп в зависимости от количества гра
фита (табл. 5). По величине наиболее крупных сечений графит
ных включений ГОСТ предусматривает 10 подгрупп чугунов 
с пластинчатым графитом и 5 подгрупп чугунов с шаровидным 
графитом (табл. 6 и 7).

Т а б л и ц а  5

7. СТРУКТУРНЫЕ КЛАССИФИКАЦИИ ЧУГУНОВ

Классификация чугуна Но площади, занятой графитом

Балл

Обозначен

серый

я чугуна

нысокопрочный

Площ адь, занятая 
графитом, %

1 Г02 Гш02 < 3
2 Г04 Гш04 00 1 СП

3 Г06 Г ш0 о От > 5  до 8
4 Г 1 0 г шю » > 8  » 12
5 Г12 Гш 12 > 1 2

В зависимости от характера металлической основы серых 
чугунов при комнатной температуре их делят на феррнтные, 
феррито-перлитные, перлитные, перлито-карбидные, бейнитные, 
мартенситные и аустенитные.

В ферритных серых чугунах матрица состоит из зерен 
и-раствора. В перлитных — она представляет собой эвтектоид- 
ную смесь и-раствора и карбида. В феррито-перлитных — 
кристаллы а-раствора и перлит в различных соотношениях.
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Т а б л и ц а  6
Классификация чугуна по длине сечений пластинчатых

графитных включений

Б ал л О бозн аче
ния

Д л и н а сечений 
пластин чаты х граф итны х 

в клю ч ени й , мк
Б ал л

О бозначе
ния

Д л и н а сечений 
п ласти н чаты х  граф итны х 

в кл ю ч ен и й , мк

1 Г1 < 5 о Г6 Еолее 80 ло 200
2 Г2 5 — 10 7 Г7 » 125 » 250
3 ГЗ Более 10 до 25 8 Г8 » 250 » 500
4 Г 4 » 25 » 40 9 Г9 » 500 » 1000
5 Г5 » 40 » 80 10 Г10 » 1000

Т а б л и ц а  7

Классификация чугуна по диаметру сечений шаровидных
графитных включений

Балл Обозначения Д иаметр сечений нларовидных 
графитных включений, м к

1 г ш1 < 2 5
2 Гш2 25— 40
3 Г„,3 От > 4 0  до 60
4 Гш4 » > 6 0  » 100
5 Гш5 > 1 0 0

П ер л и т о -к а р б и д н ы е серые чугуны имеют матрицу, состоя
щую из перлита и заэвтектоидного карбида; бейнитные и мар- 
тенситные чугуны — матрицу из бейнита« мартенсита. Матри
ца аустенитного серого чугуна состоит из кристаллов твердого 
у-раствора. Устойчивость его при комнатной температуре дости
гается высоким легированием такими элементами, как никел^, 
марганец, хром и др.

Кроме белых, серых, половинчатых и отбеленных чугунов, 
различают ковкие чугуны. Их получают из белых чугунов тер
мической обработкой, называемой графитизирующим отжигом; 
в результате отжига вместо карбидных кристаллов образуются 
включения графита. В зависимости от режима термической об
работки металлическая основа ковкого чугуна может быть фер- 
ритной, перлитной, феррито-перлитной И др.



ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ 
ЧУГУНОВ ПРИ ЗАТВЕРДЕВАНИИ

I I

Глава 3

КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ СЕРОГО 
ЧУГУНА

8. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ  
ПЕРВИЧНОГО АУСТЕНИТА

Затвердевание доэвтектических чугунов начинается с кристал
лизации первичного (избыточного) аустенита. Но прежде чем 
рассматривать картину формирования кристаллов аустенита, 
ознакомимся с общими представлениями о кристаллизации жид
ких металлов и сплавов.

Кристаллизация металла происходит путем образования 
кристаллических зародышей и их роста. Кинетику процесса мо
жно описать с помощью двух параметров: п—скорости, или ча
стоты образования зародышей (число зародышей, образующих
ся в единице объема жидкости за единицу времени); V — линей
ной скорости роста (скорости продвижения кристаллической 
грани в жидкости). В отсутствие инородных включений зароды
ши образуются на базе фазовых флуктуаций (гомогенное за
рождение) , всегда имеющихся в жидкости и представляющих 
собой небольшие группировки атомов с упаковкой, близкой к 
кристаллической. Скорость гомогенного зарождения йсчезающе 
мала в большом интервале температур ниже точки плавления. 
Зародышем может стать лишь достаточно большая флуктуация, 
при дальнейшем росте которой уменьшение свободной энергии 
\FV, обусловленное .переходом атомов из жидкой фазы в кри
сталлическую, превышает прирост свободной энергии Д/'в, свя
занный с образованием межфазовой поверхности [33]. Вероят
ность образования флуктуаций критического (когда ДЕа—Д/д =  
=  т а х )  или большего размера при малом переохлаждении очень 
мала. Поэтому металл «ли сплав длительное -время может со
храняться в жидком -состоянии ниже температуры плавления, 
точнее ниже температуры фазового равновесия жидкости с 
кристаллами. Такое состояние называют метастабиль-ным. Если
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в жидкость в таком состоянии внести зародыш (затравку), она 
сразу же начнет кристаллизоваться.

С увеличением переохлаждения увеличивается разница сво
бодных энергий жидкой и твердой фаз и соответственно умень
шается критическая величина зародыша. Начиная с некоторого 
переохлаждения скорость зарождения п  быстро увеличивается 
благодаря тому, что зародышами становятся многочисленные 
фазовые флуктуации малого размера. Это переохлаждение, или 
соответствующую ему температуру, называют границей мета- 
стабильности. При температурах выше границы метастабиль- 
ности жидкость самопроизвольно практически не кристалли
зуется. Установленная в  настоящее время граница метастабиль- 
ности, характеризуемая степенью переохлаждения, для многих 
чистых металлов составляет десятки градусов. При наличии 
посторонних примесей (растворенных или в виде включений) 
граница метастабильноети Т резко повышается, так как приме
си обычно облегчают образование зародышей кристаллиза
ции {120].

Чистые металлы получают многократным фильтрованием, 
перегонкой в вакууме, зонной переплавкой и др. Однако и после 
этих операций в расплаве остается некоторое количество трудно 
отделимых примесей. Если же расплав диспергировать в виде 
мельчайших капель, то среди них окажутся и такие, в которых 
примеси отсутствуют. Исследование кристаллизации мелких 
(10— 100 мк) капель металлов показало, что спонтанная крис
таллизация начинается при переохлаждениях, составляющих 
0,15—0,30 от абсолютной температуры плавления металла [275, 
316, 338]. Гомогенное образование зародышей в жидком железе 
наблюдается при переохлаждениях 300—500 град [125, с.9 и 1501.

В технических расплавах, в том числе в чугуне, содержите 
большое количество примесных частиц, облегчающих образова
ние центров кристаллизации; гетерогенное зарождение легко 
осуществляется и при мрлом переохлаждении. Механизм влия
ния примесей до конца не выяснен, но благодаря многочислен
ным исследованиям, прежде всего В. И. Данилова и его сот
рудников [120], накоплен значительный опытный материал и 
раскрыты многие закономерности этого влияния, в основе кото
рого лежит сходство атомной структуры поверхности включения 
и кристаллизующейся фазы.

Рост кристалла происходит путем перехода атомов от жид
кой фазы к твердой и их закрепления на гранях кристалла. 
Скорость роста различных граней в жидкости определяет раз
мер и форму образующегося кристалла. Рассмотрению теорий 
роста кристаллов и их экспериментального обоснования посвя
щена обширная литература, в том числе фундаментальные 
обзоры [150, 5, 67, 276, 273, 11]. Мы ограничимся общей оцен
кой влияния атомной структуры грани кристалла.на характер 
ее роста.
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- Теоретическое рассмотрение энергетического состояния ато
мов в условиях равновесия кристалла и жидкости показывает, 
что атомы, переходящие от жидкости на грань кристалла, проч
но закрепляются на ней только в тех участках, где существует 
ступенчатый рельеф. Образование этого рельефа согласно клас
сической теории роста кристаллов может осуществляться пу
тем флуктуационного возникновения двухмерного зародыша 
(моноатомной толщины). С образованием зародыша на поверх
ности кристалла появляются позиции, энергетически удобные 
для закрепления здесь новых атомов. Зародыш быстро разрас
тается вдоль грани и она продвигается в расплав на моноатом- 
ное расстояние. В таком случае линейная скорость роста крис
талла в направлении, перпендикулярном данной грани, опреде
ляется вероятностью образования двухмерных зародышей. Эта 
вероятность увеличивается с переохлаждением; увеличивается 
и скорость роста кристалла. При небольших переохлаждениях 
скорость роста кристалла должна быть незначительной в связи 
с малой частотой образования двухмерных зародышей крити
ческого размера. Опыт, однако, показывает, что скорость роста 
больше, чем предсказывает теория. Объясняется это тем, что в 
теории поверхность растущего кристалла рассматривается как 
идеально плоская грань. Реальная же грань характеризуется 
наличием различных поверхностных дефектов, флуктуационных 
шероховатостей, ступенек, часто дислокационного характера.

Дислокации, играющие большую роль при росте кристалла, 
относятся к типу винтовых. Их образование вызывает появление 
па поверхности кристалла ступенек, имеющих высоту, равную 
(или кратную) параметру элементарной ячейки. Подобно боко
вой грани двухмерного зародыша такая ступенька является 
энергетически выгодным местом для закрепления атомов, Одна
ко боковая грань двухмерного зародыша движется вдоль поверх
ности кристалла параллельно самой себе и исчезает при завер
шении роста очередного слоя. Ступенька же, обусловленная на
личием винтовой дислокации, непрерывно самовоспроизводится. 
Будучи закрепленной в точке выхода дислокации на поверхность 
кристалла, она движется только в результате вращения вокруг 
этой точки и вскоре образует спиральный холмик роста на дан
ной грани. Совместный рост'большого числа спиралей различно
го знака приводит к ускоренному продвижению грани в жид
кости даже в том случае, когда переохлаждение мало.

Кристаллизация твердого раствора осложняется присутстви
ем растворенной в расплаве примеси. Рассмотрим процесс рос
та кристаллов а-раствора в двухкомпонентном сплаве соста
ва Х0 (рис. 31). Компонент Б выступает в роли растворенной 
примеси, с увеличением его содержания температура ликвидуса 
понижается. Равновесное распределение примеси между фазами 
описывается коэффициентом к, равным отношению концентра
ции примеси в твердой фазе к ее концентрации в расплаве.
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Наиболее простой случай затвердевания схематически изо
бражен на рис. 32. Расплав заполняет бесконечный цилиндр или 
лодочку, фронт кристаллизации перемещается слева направо. 
Если пренебречь переохлаждением, необходимым для начала 
затвердевания, то, согласно рис, 31, выделившаяся первоначаль
но твердая фаза имеет состав 1гХ0. В рассматриваемом случае 
к <  1 и по мере роста тведрой фазы жидкость перед ней обога
щается компонентом Б. Пооколь-

рации на расстояние, которое на 2 —3 порядка меньше скорос
ти V продвижения фронта кристаллизации [491], то вблизи 
фронта концентрация примеси в расплаве увеличивается. Одна
ко по мере увеличения градиента концентрации диффузионный 
отвод атомов в глубь жидкой фазы ускоряется. Поэтому при 
отсутствии конвективного перемешивания вскоре устанавлива
ется такое состояние, когда количества примеси, накапливаю
щейся перед фронтом и отводимой от него в единицу времени, 
равны. Если в лодочке создать такой градиент температуры, 
чтобы имело место направленное перемещение фронта кристал
лизации, то при установившемся процессе температура на фрон
те кристаллизации равна температуре солидуса Тс. При этом 
максимальная концентрация в расплаве, непосредственно при
мыкающем к межфазовой границе, равна Х 0/1г. Перед фронтом 
кристаллизации установится стационарное распределение при
меси от Йф//г до Х0. Его можно описать формулой [492]

ку примесь может продиффун- 
дировать в единицу времени при
единичном градиенте концент- а |

ч
\

ОІ Ж

'с
Рис. 31. Участок 
диаграммы состоя

ния .4—Б

Рис. 32. Распреде
ление примеси (а )  
п температуры (б )  

перед фронтом 
кристаллизации

где .0 — коэффициент диффузии примеси в расплаве; 
х  — расстояние от фронта кристаллизации.
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Толщина сильно обогащенного примесью слоя яП0~2е- 
-М0“4 см и зависит от скорости роста твердой фазы. Чем боль
ше скорость роста, тем тоньше этот слой. При больших значе
ниях V даже вынужденная конвекция не способна эффективно 
изменить распределение примеси в слое.

В соответствии с распределением примеси температура Гр 
ликвидуса различна для разных слоев расплава перед фронтом 
кристаллизации (см. рис. 32,6). Если принять линию ликвидуса 
за прямую с угловым коэффициентом т, то распределение рав
новесной температуры Гр определится формулой

где Г0— температура плавления компонента А.
Истинная же температура жидкости на любом расстоянии 

от фронта кристаллизации определяется условиями охлаждения 
сплава, т. е. температурным градиентом С. Она достаточно точ
но может быть представлена уравнением

Выражение в скобках описывает температуру поверхности 
раздела. Истинное изменение температуры жидкой фазы перед 
фронтом кристаллизации показано на рис. 32 штрих-пунктирной 
прямой.

Сопоставление равновесной и истинной температур показыва
ет, что в узкой области перед фронтом кристаллизации (заштри
хована на рис. 32) расплав находится при температуре ниже 
ликвидуса для данного состава, т. е. переохлажден. Это пере
охлаждение, обусловленное диффузионным изменением кон
центрации расплава в процессе кристаллизации, называют диф
фузионным [139] или концентрационным [468].

Возникновение концентрационного переохаждения расплава 
перед фронтом кристаллизации приводит к тому, что плоская 
поверхность растущего кристалла теряет устойчивость. Измене
ние топографии поверхности изучено для многих систем [500, 
493, 373, 489, 464, 129, 130, 224] и сводится к следующему. Выс
тупы, случайно возникающие на поверхности, попадают в зону 
переохлажденной жидкости и растут быстрее. Концентрация 
примеси у их вершин повышается. Возникают параллельные 
фронту кристаллизации боковые диффузионные потоки, что 
обеспечивает устойчивость системы выступов. Поверхность фрон
та кристаллизации приобретает ячеистый рельеф.

Критическое состояние, при котором плоский фронт крис
таллизации преобразуется в ячеистый, определяется условием 
равенства градиентов истинной температуры и температуры 
равновесия фаз. Отсюда следует условие, определяющее грани
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цу устойчивости плоского фронта кристаллизации:
а  т ( \ — к ) Х 0
V Ш

Продвижение ячеистого фронта кристаллизации в расплаве 
приводит к тому, что кристалл по мере роста приобретает прут
кообразную («карандашную») субструктуру. Субграничные зо
ны твердого раствора обогащены примесью и дефектами.

При увеличении концентрационного переохлаждения распла-
ва вследствие изменения параметров —  или Х 0 ячеистая форма
фронта кристаллизации становится неустойчивой. Вершины

Х о,е"у х;,вУ гя
: :4 ■ ■ ;
ос

щ
Хо< х;'< е /г '> Е/С> ё"/у

Рис. 33. Изменение формы фронта -кристалли
зации при увеличении Х 0 и уменьшении О/и

ячеек все больше выдвигаются в переохлажденную жидкость, 
появляются боковые отростки, форма ячеек искажается. При 
еще большем переохлаждении (дальнейшее уменьЩение С или 
возрастание V и Х 0) отростки превращаются в боковые ветви, 
ячеистая структура фронта кристаллизации переходит в ден
дритную.

Отмеченные стадии формоизменения фронта кристаллизации 
показаны на схеме (рис. 33), обобщающей результаты опытов 
по исследованию направленного затвердевания легкоплавких 
сплавов.

Термодинамический стимул выделения первичного аустенита 
в доэвтектическом чугуне появляется при переохлаждении 
Ре—С (Ре—С— Б1) расплава ниже линии ликвидуса ВС' (ниже 
поверхности ликвидуса В И С ) .  Пусть граница метастабильности 
расплава X  выше температуры Т\ (рис. 34), тогда вскоре после 
достижения этой температуры начнется кристаллизация. При 71 
жидкий раствор исходного состава X  пересыщен железом; сте
пень пересыщения определяется отрезком Ха — X. Свободная 
энергия переохлажденного раствора выше, чем свободная энер
гия равновесной двухфазной смеси, состоящей из жидкости со
става Ха и аустенита состава Х С). Превращение жидкости Жо в 
двухфазную смесь Лб+ Ж а приводит к снижению свободной 
энериги сплава на величину А/7. Рассмотрим механизм этого 
превращения при температуре Т\.

Зародыши аустенита возникают гомогенно или на посторон
них частицах. Их образование более вероятно в тех микрообъ- 
емах жидкости, которые обеднены углеродом, ослабляющим
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Рис. 34. Участок диаграммы  
состояния Ре—С и свобод

ная энергия фаз при Т I

связи Ре—Ре, Зарождающаяся в расплаве кристаллическая фаза 
характеризуется более низким содержанием углерода, 
чем Х б [33]. В процессе роста кристалл аустенита по мере уве
личения радиуса кривизны межфазовой поверхности приобретает 
состав, приближающийся к равновесному Х б. Выделение фазы, 
более богатой железом, чем исходный расплав, приводит к обо
гащению остающейся жидкости угле
родом до состава, близкого к Х а. Вна
чале это происходит в тонком слое 
жидкости, прилегающем к кристаллу 
аустенита. Благодаря диффузии и кон
векции состав жидкости выравнивает
ся, концентрация углерода около 
кристалла уменьшается и аустениг 
продолжает расти. Изотермическая 
кристаллизация прекращается, когда 
вся жидкость между кристаллами 
аустенита состава Х б приобретает рав
новесный состав Х а и устанавливается 
двухфазное равновесие А б +  Ж а-

Дальнейшее выделение аустенита 
может быть вызвано лишь переохлаж
дением чугуна, например, до Г2. Пере
охлажденная жидкость состава Х а при этом оказывается пере
сыщенной железом и кристаллизация аустенита продолжается.

Имеется готовый фронт кристаллизации и выделяющийся 
аустенит состава Х г наслаивается на поверхности ранее выде

лившихся кристаллов. Это приводит к обогащению прилегаю
щей жидкости углеродом до состава, близкого к равновесному 
Х е. В расплаве создается перепад'концентраций Х в — Х а и идет 
диффузия углерода от фронта кристаллизации, что обеспечивает 
дальнейшее выделение аустенита. Оно продолжается до тех пор. 
пока вся жидкость не приобретет состав Х„,а весь аустенит — 
состав X 2

Таким образом, для достижения равновесного состояния при 
температуре Т2 должно произойти диффузионное выравнивание 
концентрации углерода и в аустените. Образовавшийся при Т\ 
аустенит имел состав Х б, выделяющийся же при Т2 —  состав X г. 
В условиях медленной кристаллизации происходит выравнива
ние концентрации углерода до состава X,  по всему сечению 
кристаллов аустенита. При ускоренной кристаллизации они ос
таются химически неоднородными: сердцевина кристалла, обра
зующаяся вначале, беднее углеродом, чем периферия. Возник
новение внутрикристаллической химической неоднородности 
(микроликвации) может иметь место не только в отношении уг
лерода, но и всех других примесей, растворяющихся в аустените. 
Продолжая ступенчатое охлаждение чугуна вплоть до эвтекти
ческой температуры, можно получить равновесную систему, со-
I З ак аз  190 49



стоящую из кристаллов первичного аустенита состава Х Е- и 
жидкости эвтектического состава Хс -

Кристаллизация первичного аустенита при непрерывном мед
ленном охлаждении происходит аналогично, поскольку такое 
охлаждение можно с любой степенью приближения заменить 
ступенчатым. При охлаждении, обеспечивающем выравнивание 
концентраций в жидкой и твердой фазах, изменение состава аус-

Рис. 35. Ячеистый (а )  и ячеисто-дендритный (б )  рост кристаллов 
аустенита в стали. Травление пмкратом натрия, Х 8 0 0

тенита характеризуется точками линии солидуса, а жидкос
т и — точками линии ликвидуса. В практике, однако, реализуют
ся такие условия теплообмена между фазами и окружающей 
средой, что в процессе кристаллизации диффузионное выравни
вание состава, фаз не достигается, Это сказывается на кинетике 
роста, внешней форме и внутреннем строении кристаллов твер
дого раствора.

В зависимости от условий фронт кристаллизации аустенита 
может быть плоским, ячеистым [177] и дендритным.

На рис. 35 показана микроструктура образцов стали с 0,53% С 
и 2,0% 5і, затвердевавших в виде тонких (0,1—0,5 мм)  пласти
нок между массивными медными плитами. Вблизи поверхности 
пластин отчетливо выявляется ячеистая структура (рис. 3 5 ,а). 
Границы ячеек обогащены кремнием. На некотором расстоянии 
от поверхности ячеистый рост постепенно переходит в дендрит
ный (рис. 35, б).

Дендритный рост первичного аустенита характерен для всех 
промышленных чугунов, Различные этапы формирования аусте- 
нитного дендрита можно зафиксировать резким увеличением 
скорости охлаждения образцов доэвтектического чугуна во вре
мя медленной кристаллизации. Жидкость при закалке превра
щается в тонкую аустенитно-цементитную смесь (квазиэвтекти
ку), на фоне которой хорошо видны сечения ветвей дендритов. 
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Рис. 36. Начальные формы роста аустенитного дендрита; 
закалка от температуры м еж ду ликвидусом и солидусом. 

Травление НХЮз, Х 300

Опытных данных о форме зародыша аустенита нет. На пер
вых этапах роста кристаллик аустенита имеет вид октаэдра 
(■рис. 36, а). Огранение плотноупакованными плоскостями (111) 
обеспечивает минимальную поверхностную энергию кристалли
ка. Вскоре, однако, его равновесная форма нарушается. Верши
ны октаэдра оказываются в более благоприятной обстановке и 
растут в жидкость быстрее (рис. 36, б). Рост шести ответвлений

в трех взаимно перпендикулярных направлениях, являющихся 
направлениями куба, отвечает началу формирования аустениг- 
ного дендрита (рис. 36, в).

При объяснении причин разветвления следует исходить из 
того, что у вершин октаэдрического кристаллика складывается 
такая же обстановка, как и у вершин ячеек на фронте однона
правленно растущего кристалла, Здесь эффективный объем рас
плава, т. е. объем, приходящийся на единицу поверхности крис
талла, наибольший. Это способствует развитию боковых диф
фузионных потоков и накоплению примесей, в том числе углеро
да, у граней октаэдра. В то же время ответвления врастают в 
более переохлажденную жидкость, так как тепло кристаллиза
ции распределяется в большем эффективном объеме расплава. 
Следует также учитывать ступенчатую структуру вершин окта
эдра, облегчающую закрепление атомов, переходящих из жид
кой фазы.

Продвигающиеся в жидкости ответвления начального окта
эдра утолщаются, ограняясь плотноупакованными плоскостями 
и приобретая призматические очертания. Это проявляется в 
квадратной форме поперечных сечений ответвлений. Ребра 
призматического ствола, как и вершины октаэдра, находятся в 
лучших условиях для роста. Они обслуживаются большим эф
фективным объемом расплава и имеют больше дефектов. В про
цессе роста на них образуются выступы. Появление таких высту
пов связано, очевидно, с формированием углов, аналогичных 
углам октаэдрического кристаллика (что приводит к уменыпе-



нию свободной энергии), а также с тепловой и концентрационной 
неоднородностью расплава на данном участке фронта кристал
лизации.

В связи с плотнейшей упаковкой атомов в аустените и преоб
ладанием ненаправленных межатомных связей отмеченная тен
денция к равновесному огранению у различных элементов роста 
аустенитого дендрита выражена слабо. Обычно сечения ветвей 
имеют округлую форму. Это обусловлено, по-видимому, незна
чительной разницей в поверхностном натяжении граней с раз-

Рис 37 Центральные сечения дендритов аустенита; закалка от темпера
туры м еж ду ликвидусом и солидусом. Травление НГЮз, Х 300

личной упаковкой. В том случае когда эта разница велика, опи
санные кристаллогеометрические закономерности дендритного 
разветвления фаз выявляются отчетливо. В качестве примера 
можно указать на микрокартину роста дендритов железоволь
фрамового карбида (см. рис. 178), характеризующегося, как и 
аустенит, кубической решеткой, но отличающегося гетеродесмич- 
ностью межатомной связи.

Далеко не все выступы, возникающие на первоначальных 
ответвлениях октаэдра (ветвях первого порядка), получают 
дальнейшее развитие. Вследствие неоднородности фронта крис
таллизации часть выступов, попадающих в менее благоприятные 
условия, прекращает свой рост. Некоторые выступы продолжают 
расти и превращаются в ветви второго порядка (рис. 37, а ) .

Дальнейший рост кристалла представляет собой формирова
ние объемной решетки ветвей. Некоторые из ветвей второго ПО- 
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рядка вскоре после начала роста выклиниваются из-за быстрого 
развития соседних ветвей. Другие же, напротив, растут быстрее, 
опережают своих соседей, начинают отбрасывать новые ветви 
(ветви третьего порядка) и тем самым препятствуют росту со
седних ветвей второго порядка. Оба случая конкурирующего 
роста ветвей видны на рис. 37, б. Часто отдельные ветви второго 
порядка при помощи своих
сильно разросшихся ветвей о ° О 
третьего порядка заглуша
ют несколько соседних вет
вей второго порядка или 
даже соседний ствол ден
дрита, т. е. ветвь первого 
порядка.

Аналогичные картины 
выклинивания наблюдаются 
при росте ветвей третьего и 
высших порядков. Нередко 
блокирующие друг друга 
ветви срастаются или же 
наблюдается искривление 
ветвей, обусловленное их 
сближением.

Важной характеристикой 
дендрита является степень 
его разветвленности. Опре
деляют ее различным обра
зом: по расстоянию между рядами наиболее сильно развитых 
ветвей (стволов) или по количеству ветвей второго порядка на 
единице длины ветви .первого порядка [117, 271, 290, 365]. В за 
висимости от конкретных условий на каждом участке фронта 
кристаллизации дендритные ветви развиваются неравномерно. 
В пределах одного дендрита расстояния между соседними вет
вями и первого и второго порядков изменяются.'В связи с этим 
характеристика разветвленности дендрита с помощью среднего 
расстояния между ветвями очень условна. Более точно ее мож
но оценить диаметром с1 поперечного сечения ветви: чем мень
ше (1, тем больше разветвленность дендрита.

Разветвленность дендрита зависит в первую очередь от 
указанных ранее термокинетического С/о и концентрационно
го Х0 параметров кристаллизующегося расплава. Уменьшение 
величины С/о (что способствует разветвлению) можно полу
чить при увеличении переохлаждения расплава. Чаще всего 
это достигается ускорением его охлаждения. На рис. 38 приве
дена схема образования дендритных кристаллов при разных 
скоростях охлаждения [448]. Она отражает также описан
ные выше геометрические закономерности формирования денд- 
ритов.
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Большое влияние степени переохлаждения или скорости 
охлаждения (а следовательно, скорости роста) на разветвлен- 
ность дендритов хорошо иллюстрируется структурами доэвтек- 
тического чугуна, закаленного после начала выделения аустени- 
та при небольшом переохлаждении. Если ускорение охлажде
ния не настолько велико, чтобы вся оставшаяся жидкость

Рис. 39. Влияние ускорения охлаждения на разветвленность дендритов.
Травление НМОз:

а — Х50; б — ХЮО

превратилась в квазиэвтектику, то некоторое количество пер
вичного аустенита выделяется и во время закалки. При малом 
начальном переохлаждении кристаллизуются слабо разветвлен
ные дендриты с ветвями большого сечения. Во время закалки 
от них растет много тонких ответвлений (рис. 39,п). Если на
чальное переохлаждение больше (маленькая отливка), то вы | 
деляющиеся дендриты сильнее разветвлены, а во время закалки, 
более интенсивной в этом случае, образуются еще более сильно 
разветвленные дендриты (рис. 39,6).

Количественная связь между степенью переохлаждения рас-' 
плава и разветвленностью аустенитных дендритов установлена 
при изучении изотермической кристаллизации тонких (диамет
ром 0,8 мм) образцов доэвтектического чугуна, кристаллизо
вавшихся в тонкостенных кварцевых ампулах, помещаемых в 
соляную ванну с заданной температурой (рис. 40). Из приве
денных микроснимков видно, что с понижением температуры 
изотермической выдержки диаметр ветви и расстояние между 
соседними ветвями уменьшаются. Общая же картина формиро
вания дендрита остается неизменной. На рис. 40,6 видны раз
личные случаи выклинивания ветвей, их изгиба и срастания.

При увеличении разветвленности аустенитного дендрита 
увеличивается общий фронт кристаллизации и число дефектов 
на поверхности кристалла, представляющих собой активные
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точки роста. Благодаря этому объемная скорость кристаллиза
ции, т. е. количество аустенита, образующегося в единицу вре
мени, увеличивается. Таким образом, рост сильно разветвлен
ных дендритов кинетически более выгодный процесс, чем обра-

Рис. 40. Влияние переохлаждения на разветвление первичного аустенита; 
изотермическая кристаллизация при Т, °С:

« — 1130; 6 — 1100; в — 1060. Т р а в л е н и е  пик ри н овой  к и сл о то й , ХЮО

зование слабо разветвленных или неразветвленных кристаллов. 
Уровень же свободной энергии сплава в первом случае остает
ся более высоким и состояние менее устойчивым.

9. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ ПЕРВИЧНОГО ГРАФИТА

Кристаллизация заэвтектических чугунов начинается при 
достижении границы метастабильности с выделения высоко
углеродистой фазы. В зависимости от состава расплава и ско
рости охлаждения вначале выделяется графит (при достиже
нии графитной границы метастабильности) или цементит (при 
достижении цементитной границы метастабильности). Кристал
лизация первичного графита может происходить вплоть до 
эвтектической температуры. При микроанализе заэвтектическо- 
го чугуна крупные или слабо разветвленные образования пер
вичного графита часто хорошо отличаются от эвтектического 
графита (рис. 41). Выделение графита становится возможным 
при переохлаждении расплава ниже линии ликвидуса С'О'. 
При этом расплав пересыщается углеродом. При температу
ре Т1 (рис. 42) концентрация углерода X  в жидкой фазе превьц 
шает равновесную концентрацию Х п, отрезок X —Ха характери
зует степень пересыщения. Свободная энергия однофазного 
состояния сплава на АТ  больше свободной энергии равновесной 
двухфазной смеси жидкости состава Х а и графита.

Появление графита приводит к обеднению жидкой фазы 
углеродом. Прежде всего это происходит у поверхности кри-
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сталла графита, где состав жидкости приближается к равно
весному Ха. Вдали жидкость вначале сохраняет исходный со
став X. Создающаяся химическая неоднородность жидкости 
вызывает диффузионный приток углерода к растущему вклю
чению графита. Благодаря этому расплав у фронта кристалли
зации поддерживается в состоянии пересыщения углеродом п 
выделение графита продел- I
ж а ° ' г ' ' а * п л г т  м / и п т / л о т ь  А Л й Т _  Т ) I

няется углеродом. Когда она повсеместно приобретает состав 
Х а, кристаллизация графита прекращается; в сплаве устанав
ливается стабильное равновесие жидкости и графита.

Выделение графита связано не только с подводом к нему 
атомов углерода, но и с отводом от него атомов железа, не вхо
дящих в состав графита. Роль второго процесса очень важна, 
так как диффузионная подвижность атомов железа в расплаве 
ниже, чем атомов углерода. Это различие приводит к много
образию фазовых переходов в чугунах. При ускорении охлаж
дения расплава или добавке некоторых примесей эвакуация 
атомов железа задерживается быстрее, чем подвод атомов 
углерода к графиту. Концентрирующийся в отдельных участках 
расплава углерод выделяется совместно с железом в виде 
карбидных фаз и вместо стабильного фазового состояния соз
дается метастабильное.

Изотермическую кристаллизацию графита при Т\ можно 
рассматривать как звено процесса выделения первичного гра
фита при ступенчатом или непрерывном медленном охлажде
нии чугуна в интервале Тх— Тэ. ‘При таком охлаждении состоя
ние жидкости описывается точками на линии й 'С '.  При охлаж

Рис. 41. Первичный и эвтектиче
ский графит. Травление НМОя,

хюо
Рис. 42. Участок диаграммы Ре— С 
и свободная энергия ф аз при Т\



дении до эвтектической температуры жидкость приобретает 
состав Х С'.

Форма графитных включений  является важнейшей характе
ристикой структуры, в значительной мере определяющей свой
ства чугунных отливок.

Как отмечено ранее, жидкий чугун может содержать суб- 
микроскопические частички графита (углеродные комплексы). 
На их базе возможно формирование зародышей первичного 
графита. Известную роль в образовании зародышей играет, 
по-видимому, слипание графитных частичек, на существование 
которого указывается в работах [136— 138].

Большое влияние на зарождение графита оказывают и по
сторонние твердые частицы, способные играть роль подклад
ки. Форма графитного зародыша не известна. Учитывая особен
ности кристаллохимической природы графита, следует пола
гать, что зародыш представляет собой пластинку, составленную 
из базисных слоев (плоских макромолекул).

Рассмотрим механизм роста графитного зародыша и мор
фологические особенности образующихся кристаллитов. Вопрос 
о форме графитных образований, а также о причинах ее изме
нений в различных условиях является одним из узловых воп
росов металлографии чугуна. Вопрос этот сложен, так как 
форма включения определяется не только природой самого 
графцта, но и процессами, происходящими в окружающих ме
таллических фазах. В связи с отмеченной выше спецификой 
условий выделения графита влияние окружающей среды 
является более сильным, чем при других фазовых переходах. 
Оно в значительной мере определяет формирование различных 
разновидностей графитных включений. В дальнейшем при опи
сании процессов структурообразования в чугунах воп
росу о форме графитных включений уделяется большое вни
мание.

Формирование включений первичного графита представляет 
особый интерес, так как они образуются в условиях свободного 
роста в жидкости, без помех со стороны других кристалличе
ских фаз. В этих условиях более полно проявляется кристалло
химическая природа растущей фазы как на отдельных этапах 
роста кристалла, так и в его конечном облике. По отношению 
к кристалллизации графита из Бе—С или Бе—С—Б1 расплава 
понятие свободного роста является более условным, чем в дру
гих случаях однофазной кристаллизации, так как здесь нельзя 
пренебречь ограничениями, накладываемыми на рост кристал
лов состоянием жидкой фазы.

Пластинчатые включения  первичного графита образуются 
в обычных серых чугунах. Выделяющийся графит приобретает 
форму слабо разветвленных розеток с пластиновидными лепе
стками. Резкое охлаждение чугуна от температур между лик
видусом и солидусом позволяет зафиксировать различные эта
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пы развития розеток. Уже в начале роста кристалла образуют
ся пластинчатые ответвления, которые, в свою очередь, могут 
давать начало новым лепесткам, и графитный кристаллит при
обретает крабообразную, или розеточную форму (рис. 43).

При микроанализе не всегда можно увидеть картину, по
добную приведенной на рис. 43. Когда плоскость шлифа рас

секает графитное образование 
(не 'по центру, то оно восприни
мается как группа изолирован
ных пластин, выросших незави
симо друг от друга. Еще сов
сем недавно принимали, что все 
■включения графита — не толь
ко первичного, но и эвтектиче
ского— наблюдаемые на шли
фах, зарождаются и растут не
зависимо друг от друга. В по
следнее время предпринима
лись попытки подтвердить это 
экспериментально. Авторы ра
боты [427], просвечивая тонкие 
(100 мк) образцы чугуна рент
геновскими лучами с помощью 
стереомикрокамеры, обнаружи

ли, что пучки грубопластинчатого графита состоят из .несвязан
ных между собой пластин. Нетрудно видеть, что в случае соиз
меримости протяженности пластин с толщиной образца (что и 
имело место в [427]) такая картина является естественной, но 
это не может служить основанием для утверждения о раздель
ном образовании пластин в пучке (розетке). В действитель
ности же, как следует из данных стереометрического микроана
лиза, пучкообразное расположение пластинчатых сечений сви
детельствует о существовании разветвленного графитного 
включения, выросшего из одного центра.

Возможно, что определенную роль в формировании вклю
чений первичного графита играет и процесс агрегации пластин. 
Изучение кинетики формирования спели в доменном чугуне 
показало, что в условиях интенсивного перемешивания рас
плава при барботаже образование спели ускоряется из-за агре
гации пластин графита [279].

Рассмотрим механизм роста графитной пластины, являю
щейся основным структурным элементом первичного графита.

Пластина графита имеет слоистое строение, выявляемое 
с помощью ионного травления [бомбардировка ионами аргона 
в вакууме (рис. 44, а)], или по линиям деформации, возникаю
щим при разламывании кристалла. Оригинальным способом 
зафиксирована слоистость первичного графита Г. И. Иванцо
вым при фрактографических исследованиях образцов домен

Рис. 43. Розетка первичного графита 
в чугуне, закаленном от температуры  
м еж ду ликвидусом и солидусом. 

Травление НМОл, ХЮО
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ного чугуна. При механическом извлечении графита феррит- 
ная матрица чугуна сохраняла до месту отрыва слоистый 
рельеф (рис. 44,6), воспроизводящий вид боковой грани 
пластины.

Пластинчатый облик и слоистое строение первичного гра
фита можно объяснить отмеченной выше гетеродесмичностью

Рис. 44. Слоистая субструктура графитной пластины (а ) ,  ионное травле
ние, Х 400; слоистый рельеф ферритной матрицы по месту отрыва графит

ного включения (б ) ,  не травлено, Х 200

межатомной связи. Значительная разница в поверхностной энер
гии базисной и призменной граней должна приводить к анизо
тропии скорости роста.

С позиций классической теории роста кристаллов преобла
дание скорости продольного разрастания пластины (вдоль пло
скости базиса) над скоростью поперечного роста представляет
ся закономерным, так как критическая величина двухмерного 
зародыша на базисной грани велика. С другой стороны, нали
чие сильных ненасыщенных связей на призменных гранях (на 
кромках графитной пластины) позволяет предположить, что 
здесь критическая величина зародыша мала и даже возможен 
беззародышевый нормальный рост кромки, путем последова
тельного присоединения атомов.

До последнего времени обычно принималось, что графит
ная пластина формируется в результате послойного нарастания 
гексагональных сеток, берущих начало от редко возникающих 
двухмерных зародышей. Однако оценка степени пересыщения 
жидкого раствора углеродом при температурах выделения гра
фита показывает [238], что вероятность образования двухмер
ных зародышей на базисной грани мала.

Дислокационный механизм роста играет, по-видимому, 
основную роль в утолщении графитной пластины. В основе 
этого механизма лежит создание самовоспроизводящихся сту
пенек роста, связанных с выходом на плоскость базиса винто
вых дислокаций или с образованием частичных дислокаций 
в местах перехода от гексагональной к ромбической упаковке 
атомов углерода. Возникающие в последнем случае полоски
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дефекта укладки хорошо выявляются при электронномикроско
пическом исследовании [212]. Микроанализ экстрагированных 
кристаллов первичного графита выявляет на их поверхности 
микрорельеф, изучение которого позволяет детализировать кар
тину роста базисной грани.

В облике кристаллов первичного графита, извлекаемых из 
усадочных раковин отливок или же увлекаемых конвективными 
потоками горячего воздуха с поверхности расплава, проявляет
ся кристаллографическая природа фазы [3]. Мелкие частицы 
могут иметь форму правильных шестиугольных пластинок

Рис. 45. Изолированные включения первичного графита в косом (а )  
и прямом (б )  освещении, Х 7 0 0

(рис. 45,о). Более крупные пластины обычно оконтурены ряда
ми выступов, представляющих собой неполные шестиугольники 
(рис. 45,6). Наличие большого числа выступов на удлиненных 
пластинах придает им вид плоских дендритов. Аналогичные 
дендритные формы роста первичного графита обнаружены при 
исследовании включений, химически экстрагированных из 
N4—С-сплавов [425, 426].

Рельефная структура поверхности графитных пластинок 
включает различные элементы. Наблюдаются спиральные хол
мики роста (рис. 46, а). Их величина различна, в отдельных 
участках поверхности они располагаются скоплениями. Гекса
гональная форма витков спирали более четко выражена при 
удалении от вершины. Тонкие гексагональные контуры неболь
шого диаметра представляют собой, по-видимому, фигуры 
травления, отмечающие выходы дислокаций (рис. 46,6. слева). 
Образование подобных фигур на кристаллах высокочистого 
природного графита обнаружено при термическом травлении 
в потоке кислорода [494]. Сходные условия создаются при по
падании графитной спели в газовую среду над поверхностью 
расплава или в усадочных раковинах отливок. Основной со
ставляющей рельефа являются гексагональные пирамиды со 
ступенчатыми гранями. Значительные участки поверхности
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пластин представляют систему таких пирамид, составленных из 
концентрически расположенных гексагонов с плоским плато 
у вершины (рис. 46, в).

Описываемая структура поверхности, отражающая меха
низм поперечного роста пластин, объясняется тем, что образо
вание винтовых дислокаций в графите облегчено. Электронно
микроскопическое исследование дислокационной структуры

Рис. 46. Рельефная структура поверхности графитных включений
Не травлено: 

а. С — Х600; в  — х ш о

графита [291, 292] и учет кристаллогеометрических соотношений 
свидетельствуют о наличии на базисной плоскости кристаллов 
графита хорошо развитых дислокационных сеток, состоящих 
из чередующихся растянутых и сжатых узлов [212]. Эти сетки 
получаются при взаимодействии двух семейств полосок дефек
та укладки с различными векторами Бюргерса. Механизм их 
образования, предложенный в работе [212, с. 209], не преду
сматривает необходимости поперечного (перпендикулярно ба
зисной плоскости) скольжения, маловероятного для -графита. 
Предполагается, что под воздействием скалывающего напря
жения происходит сближение полос дефекта укладки и их 
взаимодействие.

По той же причине (отсутствие разрыва прочных связей) 
эффективен процесс образования винтовых дислокаций и при 
кристаллизации графита из расплава. На рис. 47, о схемати
чески показано начало формирования клещевидного дефекта 
на кромке растущего графитного слоя. Незаполнение одной 
позиции атомом углерода может быть вызвано локальными 
конвективными токами или экранирующим влиянием примесей.



Если исходить из поатомного механизма роста кромки, образо
вание такого дефекта можно связывать со слабым диффузион
ным напором углерода. Поверхностная же миграция атомов 
вдоль кромки и заполнение образовавшегося уступа, являясь 
обычными элементарными процессами роста плотноупакован- 
ных металлических граней [1 1 ], в данном случае не могут

играть большой роли из-за трудностей разрыва сильных кова
лентных С—С-связей.

В месте образования клещевидного дефекта гексагональная 
сетка может вытягиваться и изгибаться при взаимодействии 
с инородными атомами (например, с атомами железа) или 
неметаллическими включениями (рис. 47,6). Этот процесс 
требует малых энергетических затрат, так как растущий слой 
слабо связан с нижележащим подкладочным слоем. Изменение 
же расстояний С— С в месте изгиба связано с тем, что для 
атомов углерода, расположенных у дефекта, электроны оказы
ваются неспареиными и не могут перемещаться в решетке без 
изменения пространственных соотношений между атомами [263].

При изгибе части растущего слоя возникает дополнитель
ный участок кромки, нормальный по отношению к основному. 
Присоединение новых атомов углерода к этому участку пред
ставляет начальный этап вращения дислокационной ступеньки 
(рис. 47, в). По мере роста ступеньки формируется винтовая 
дислокация, а данный участок пластины утолщается при каж-

Рис. 47. Образование 
винтовой дислокации 

при росте графита

Рис. 48. Образование пира
миды роста базисной грани 

графитного кристалла
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дом обороте ступеньки на параметр с. Так как это происходит 
и в растущем слое многоатомной толщины, то высота ступень
ки может достигнуть даже нескольких тысяч ангстрем [363].

Линейная скорость роста ступеньки одинакова на всех ее 
отрезках — она определяется числом атомов углерода, посту
пающих в единицу времени к данному отрезку, т. е. пересыще
нием расплава. В связи с этим угловая скорость вращения 
участка тем больше, чем он ближе к точке выхода винтовой 
дислокации и ступенька завивается в спираль (рис. 47 ,г). В ко
нечном счете формируется пирамида роста, с увеличением 
которой отчетливей становится ее гексагональная форма. Огра- 
нение периферийных витков, проявляющее симметрию кристал
ла, характерно для спиралей роста большого числа фаз [67].

Большая плотность легко возникающих дефектов приводит 
к образованию на базовой грани графитной пластины различ
ных сочетаний спиралей роста. Чаще всего возникают замкну
тые Петли, по-видимому, тем же путем, каким генерируются 
дислокации источником Франка—Рида [342]. В случае сраста
ния двух разноименных (т. е. закрученных в противоположных 
направлениях) гексагональных спиралей роста ступенька з а 
мыкает две точки выхода винтовых дислокаций (рис. 48, а). 
Присоединение атомов углерода к ступеньке приводит к обра
зованию спирали вокруг обеих дислокаций (рис. 48,6). Когда 
левая и правая половины спирали смыкаются (рис. 48, в), з а 
вершается формирование зародыша нового слоя, который раз
растается затем вдоль подкладки, сохраняя гексагональные 
очертания. В то же время воспроизводится начальная ступень
ка и начинается новый цикл спирального роста. Многократное 
повторение циклов приводит к образованию гексагональной 
пирамиды, составленной из концентрически расположенных 
слоев (рис. 48, г, д).

Большое число таких пирамид характерно для поверхности 
кристаллита первичного графита. Их особенностями являются 
плоское плато при вершине и учащенные крупные ступеньки 
у основания (см. рис. 46, в). Толщина элементарного слоя 
роста настолько мала, что не разрешается оптическим микро
скопом, нельзя обнаружить и точки выхода винтовых дислока
ций. Однако по мере центробежного разрастания слоев ско
рость продвижения их кромок снижается. Последующие слои 
догоняют в своем росте предыдущие и в основании пирамиды 
образуются утолщенные слои, которые и обнаруживаются под 
микроскопом. Это связано с ухудшением условий снабжения 
углеродом (при сближении соседних пирамид) и с консолида
цией элементарных ступенек в крупные уступы и замедлением 
их продвижения [278]. Наибольшей толщиной (наименьшей ско
ростью роста) обладают уступы в зоне сближения соседних 
пирамид. Здесь и наблюдаются четкие гексагональные контуры 
слоев роста (см. рис. 47,г).
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Одновременное развитие большого числа близко располо
женных холмиков роста приводит к утолщению пластины гра
фита. Ступеньки роста все время сливаются, и поверхность 
пластины остается макроскопически гладкой.

Результаты исследования поверхности включений первич
ного графита, на первый взгляд, находятся в противоречии 
с фактом большой анизотропии скорости роста их ветвей в 
продольном и поперечном направлениях. Наличие развитого 
ступенчатого рельефа на боковой поверхности должно, каза
лось бы, обеспечивать быстрое утолщение пластин. В действи
тельности это не наблюдается. Возможно, что призменные гра
ни ступенчатых холмиков роста в процессе утолщения пластины 
дезактивируются, т. е. открытые ненасыщенные связи на этих 
гранях насыщаются из-за адсорбции примесей. Такое предпо
ложение, выдвинутое рядом исследователей, находит экспери
ментальное подтверждение. Например, на поверхности кристал
лов первичного графита, выделенных из чистого Б—С-сплава, 
наблюдаются углубления гексагональной формы — в том слу
чае, если в сплав введена добавка поверхностно активной при
меси. Предложенная в работе [423] для объяснения этого явле
ния модель базисной грани графитной пластины предусматри
вает локальное адсорбционное «отравление» призменных гра
ней спиралей роста и замедленное утолщение пластины в соот
ветствующих участках.

В чугуне поверхностно активными примесями являются 
в первую очередь кислород и сера. Адсорбируясь на кромках 
ступенек пирамид роста, атомы этих элементов уменьшают 
поверхностную энергию граней и скорость продвижения сту
пенек, а следовательно, и скорость утолщения графитной пла
стины. Если это предположение верно, то, вводя в чугун эле
менты, реагирующие с кислородной группой, можно устранить 
(хотя бы частично) указанные адсорбционные пленки и тем 
самым ускорить поперечный рост пластин графита.

Был проведен такой эксперимент. В расплав с 4,14% С и 
2,08% Б1 при температурах, когда кристаллизация первичного 
графита уже началась (1300— 1360°С), вводили металличе
ский церий — активный раскислитель и десульфуратор. В кон
трольных отливках без церия первичный графит кристаллизо
вался в виде малоразветвленных розеток (см. рис. 41). При 
введении церия включения сохраняли розеточную форму, одна
ко их микроморфологические характеристики изменялись 
(рис. 49, а): увеличивалась толщина и образовывалась грубая 
бахрома на боковых поверхностях пластин. Включение состоит 
из внутренней и наружных частей, соответствующих двум ста
диям его формирования (рис. 49 ,6) .  На первой стадии в рас
плаве без церия образуется первичный графит обычной пла
стинчатой формы. Доминирует продольное разрастание ветви, 
скорость же поперечного роста мала. Добавка в расплав це
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рия, приводящая к десорбции поверхностно активных элемен
тов, устраняет пассивацию дислокационных ступенек и попе
речный рост отдельных участков пластины ускоряется. Такими 
участками являются холмики роста, возникающие на винтовых 
дислокациях или других дефектах.

Рис. 49 можно описать как ячеисто-дендритный рельеф по
верхности графита. Схема формирования участка графита

Рис. 49. Влияние добавки церия иа форму розеток первичного 
графита. Не травлено: 

а  — Х 400; б  — Х2000

Рис. 50. С хем а участ
ка поверхности гр а

фитной пластины

показана на рис. 50. Срастание соседних холмиков роста 
(рис. 50, справа) и происходящий при этом захват участков 
расплава могут являться одним из источников повышения со
держания примесей в графите. Это дендритное разветвление 
графита, являющееся примером образования чешуйчатых денд- 
ритов, описанных в работе [234], реализуется в специфических 
условиях, но с точки зрения кристаллографии представляется 
тривиальным, так как ветви сохраняют ориентацию первород
ной пластины.

Более важным следует считать расщепление, или так н а
зываемое некристаллографическое разветвление графитных 
кристаллов. Последний термин подчеркивает то обстоятельство, 
что в разветвленном кристаллическом образовании кристалло



графическая ориентация ветвей, вообще говоря, различна. 
Хотя это образование и вырастает из одного зародыша, оно 
не является монокристаллом. В соседних ветвях графитной ро
зетки разориентация плотноупакованной плоскости (0 0 0 1 ) мо
жет измеряться десятками градусов, в чем нетрудно убедиться 
и металлографическим путем, выявляя текстуру разрезов вет
вей с помощью ионного травления в вакууме.

Расщепление кристаллов первичного графита в процессе 
роста удобно рассматривать, сопоставляя структуры образцов

Рис. 51. Первичный графит, образовавшийся в «козле» доменного чугу
на (а — X  Ю) и в тонкостенной кокильной отливке (б — Х 2 0 0 ). Не

травлено

заэвтектического чугуна, затвердевавших при разной скорости 
охлаждения (рис. 51). В условиях малых переохлаждений 
растут крупные нерасщепленные пластины графита. Примером 
могут служить пластины первичного графита толщиной 
0 ,4 —0 ,5  мм при длине и ширине до нескольких сантиметров, 
обнаруженные [140] в чугуне, закристаллизовавшемся в домен
ной печи (рис .51, а). В отливках, затвердевающих в песчаных 
формах, обычно образуются слабо разветвленные крабообраз
ные включения. В кокильных тонкостенных отливках из серого 
высококремнистого чугуна первичный графит растет в виде 
сильно разветвленных розеток (рис. 51,6).

Расщепление при росте из расплава (или из раствора) при
суще не только графиту, но и другим кристаллам со слоистой 
структурой, в облике которых преобладает пинакоид, например 
слюдам [150] и некоторым солям [5]. Этим кристаллам присуща 
относительно слабая связь между слоями, что и облегчает рас
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щепление при деформировании и в процессе роста. В послед
нем случае начальный этап расщепления, заключающийся в 
появлении на кромке пластины или у ее боковых поверхностей 
отростков, растущих под некоторым углом, по-видимому, свя
зан с несколькими обстоятельствами. Небольшие выступы, 
случайно образующиеся на фронте кристаллизации как резуль
тат его ячеистого формоизменения, могут отклоняться при 
росте в направлении тех участков расплава, которые характе
ризуются большей степенью пересыщения углеродом. Причиной 
расщепления является также накопление упругих искажений 
в растущей кромке кристалла и их релаксация. Определенное 
значение при этом имеет интеграция искажений в упаковке 
кромки, обусловленных нескомпенсированностью связей на 
межфазйвой границе (эффект Леннарда—Джонса).

Важную роль играют примеси. В присутствии даже малых, 
количеств примесей, практически не влияющих на вязкость, 
жидкого раствора, склонность кристаллов солей к расщеплению' 
при росте резко усиливается [5]. Графитный кристалл в чугуне 
растет в благоприятной для расщепления обстановке: окру
жающая среда состоит в основном из атомов примеси — желе
за, что и способствует расщеплению. В качестве одной из пер
вичных моделей можно представить расклинивающий эффект 
атомов железа; вполне очевидно, что он должен усиливаться 
с ростом линейной скорости кристаллизации графита. В чистом 
расплаве Ре—С (или Ре—С—51) расщепление и происходит; 
лишь специфическое влияние некоторых примесей (в первую 
очередь серы и кислорода), действующих в обратном направ
лении, приводит к тому, что в промышленном чугуне обычно’ 
возникают малоразветвленные пластинчатые формы графитных 
кристаллов.

Механизм влияния этих примесей не ясен. Возможно, чтоу 
адсорбируясь на растущем кристалле графита и затем попадая 
во внутренние его области, атомы кислорода и серы каким-то 
образом усиливают связь между слоями и снижают склонность 
к расщеплению. В связи с этим интересно отметить, что про
цесс образования спели, включающий и слипание частичек пер
вичного графита доменного чугуна, происходит на поверхности 
расплав — газ [279]. Наиболее интенсивно спель образуется 
при движении чугуна открытой турбулентной струей на желобе 
и в каналах литниковых систем, при переливании из одних 
емкостей в другие, т. е. в условиях контакта с кислородом воз
духа. Стереомйкроскопический анализ частиц спели выявляет 
многочисленные формы объединения микроскопических чешуек 
первичного графита в крупные агрегаты, что может свидетель
ствовать о цементирующей роли кислорода в этом про
цессе [280].

Радиоавтографические исследования чугунов и сплавов 
№—С, Со—С указывают, что в графитных включениях содер



жится сера [99— 101, 164, 452]. Распределение кислорода не изу
чено. Но характер морфологических изменений первичного гра
фита не оставляет сомнений в том, что с повышением чистоты 
Ре—С (Ре—С—51) расплава разветвляемость графита усили
вается вплоть до образования сферолитных кристаллов.

В отношении серы установлено, что с увеличением ее содер
жания включения графита (как первичного, так и эвтектиче
ского) становятся грубопластинчатыми, малоразветвленны- 
ми [451, 452, 101]. Вакуумирование жидких чугунов, при кото
ром удаляется, наряду с другими примесями, и кислород, при
водит к формированию тонкоразветвленного графита. Эффек
тивность вакуумирования увеличивается с повышением темпе
ратуры.

Жидкий чугун рафинируют также добавкой активных рас- 
кислителей и десульфураторов — магния, церия. Вводя в за- 
звтектический чугун возрастающее (до определенного предела) 
количество церия, можно получить морфологическую гамму 
первичного графита: от слаборазветвленных пластинчатых
включений до сильноразветвленных и шаровидных.

На рис. 52 сопоставлены сечения включений первичного 
графита в чугуне с 4,16% С и 2,05% 51, обработанном различ
ными присадками металлического церия и затвердевшем при 
скорости охлаждения 10 0  град/мин.

Закалка образцов чугуна в воде при температурах между 
ликвидусом и солидусом позволила отделить первичный графит 
от эвтектического.

С увеличением добавки церия форма включений первичного 
графита изменяется: усиливаются разветвление и поперечный 
рост. Вначале, при малых добавках, увеличивается число вет
вей и происходит их веерный разворот (рис. 52, а, б ) . Затем 
образуются радиально-лучистые включения снежинкообразной 
формы. Их утолщенные ветви бахромчатые (рис. 52, в). Сохра
няя радиально-лучистую симметрию, включения уменьшаются 
и округляются, уменьшается и бахрома (рис. 52,г). Наряду 
с этим уменьшается и диаметр включений. Дальнейшее увели
чение присадок церия приводит к формированию сферокристал- 
лов (рис. 52, д ,е) .

При исследовании внутреннего строения приведенных вклю
чений выявились последовательные изменения в кристаллогра
фической ориентации графита, обусловленные изменением ха
рактера роста. В розетках базисная плоскость, как и в отсут
ствии церия, совпадает с направлением роста ветви. Особый 
интерес представляет промежуточный тип включения — сне
жинкообразный дендрит графита (см. рис. 52, в). Его основные 
ветви повторяют конфигурацию лепестков обычной розетки, 
однако они сами состоят из большого числа тонких лепестков, 
располагающихся под углом к общему направлению роста 
ветви.
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Рис. 52. Изменение формы включения первичного графита при увеличении 
содержания церия, %: 

а  — 0,04; б  — 0 ,П 6 ; в. г  — 0,238; 6  — 0,28; е — 0.45. Н е  т р а в л е н о , ХЗОО

Этот веерный разворот лепестков хорошо выявляется при 
электронномикроскопическом исследовании образцов чугуна 
после ионного травления (рис. 53,а ,б ) .  При относительно ма
лых увеличениях, когда на реплике фиксируется все сечение

69



больших увеличениях вскрывается дислокационная природа 
субграниц (рис. 54,г); они проявляются в виде цепочек фигур 
травления, отмечающих выходы дислокаций и фиксирующих 
типичную микрокартину малоугловой границы.

Рис. 54. Структура сечений шаровидного графита после деф орм ации 
(а — Х600) и ионного травления ( б —  Х1200, в — Х3000, г — Х21000)

Результаты морфологического анализа первичного графита 
можно обобщить в виде схемы (рис. 55). Направление линий 
на схеме показывает положение базисной плоскости графита. 
В условиях, когда расщепление происходит редко, преобладает 
продольный рост пластинчатых ответвлений и формируются
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малоразветвденные розетки (рис. 55, а). При усилении рас
щепления, сопровождающегося веерным разворотом отпочко
вывающихся пластинок (рис. 55, б), образуются отдельные 
секторы. В формирование их ветвей существенный вклад вно
сит поперечный рост на винтовых дислокациях. Следует отме
тить, что процесс расщепления играет важную роль в образо-

Рис. 55. Структурная схема графитных включений различной формы

вании винтовых дислокаций (см. рис. 47). Этот механизм роста 
становится основным при образовании сферокристаллов 
(рис. 55, в).

Процесс расщепления уже на ранних стадиях роста приво
дит к образованию графитного шарика, ограненного плоско
стями базиса. Существуют и другие модели формирования за 
родышевого шар.ица [97, 22, 78^ с. 7]. Увеличение размеров 
шарика происходит в результате поперечного роста графита 
на различным образом сопрягающихся спиралях.

Гипотеза дислокационного роста шаровидного графита, 
выдвинутая Хиллертом и Линдбломом [353], получила экспери
ментальное подтверждение [238]. Учитывая результаты элек
тронномикроскопических исследований (см. рис. 54, в, г) сле
дует полагать, что по мере роста сферокристалла в его наруж
ной зоне увеличиваются напряжения, связанные с повыше
нием концентрации примесей и изгибом гексагональных угле
родных сеток, обусловленным сферической формой поверх
ности. Релаксационные процессы реализуются путем возникно
вения дислокационных субграниц и формирования концентри- 
чески-слоистой субструктуры сферокристалла.

Таким образом, графитная розетка и сферокристалл графи
та генетически представляют один и тот же тип графитного 
кристаллита, разновидности которого различаются степенью 
некристаллографического разветвления и соотношением скоро
стей поперечного и продольного роста.

Механизм формирования шаровидного графита трактуется 
по-разному. Еще нет достаточных данных для того, чтобы 
вскрыть природу действия примесей на торможение или уси
ление расщепления, ускорение пли замедление продольного и

73



поперечного роста графита. Предполагается, что атомы магния, 
церия и других сфероидизирующих модификаторов, адсорби
руясь на поверхности графита, нивелируют скорость его роста 
в различных направлениях [163, 165]. Другие исследователи 
связывают влияние магния или церия с образованием пузырь
ков газовой фазы и кристаллизацией в них графита [96, 9 7 ], 
с образованием неметаллических [322, 323, 443, 465, 509] или 
графитных [414, 398, 436] зародышей, предопределяющих ко
нечную форму графитных включений, с влиянием модификато
ров на термодинамическую активность углерода, на пере- 
охлаждаемость расплава, поверхностное натяжение и другие 
физико-химические характеристики жидкого чугуна.

Однако и сферокристаллы и пластины первичного графита 
можно получить в немодифицированном чугуне одного и то
го же состава, затвердевающем в различных условиях. В каче
стве примера рассмотрим микроструктуру клиновидной кокиль
ной отливки из чистого высококремннстого чугуна с 1,8% С и 
11,22% 51. Благодаря высокому содержанию кремния графит 
образовывался в большом диапазоне скоростей охлаждения. 
В массивной части клина формировались розетки первичного 
графита (рис. 56, о); в средней происходило образование ком
пактных включений с многочисленными ответвлениями 
(рис. 56,6), часть из них была шаровидной формы. В тонкой 
части клина формировались типичные сферокристаллы, иногда 
с небольшими компактными отростками (рис. 56, б).

Графитные сферокристаллы образуются и в чугунах (и их 
аналогах № —С- и Со—С-сплавах), подвергнутых глубокому 
раскислению н десульфурации без применения добавок магния 
или церия [400, 100, 21, 23, 200, 416, 255]. Более того, при 
большом избытке этих примесей происходит так называемое 
перемодифицирование расплава и при затвердевании образует
ся пластинчатый, а не шаровидный графит [93, 436, 62, с. 32, 
456, 78, с. 7, 248, 259].

Из этих данных следует, что шаровидная форма включения 
возникает не благодаря лишь присутствию в расплаве модифи
цирующей примеси, а представляет естественную форму роста 
графита в чистых Бе—С—БГсплавах.

Такое предположение имеет физическую основу. Шаровид
ные включения являются термодинамически более устойчивыми 
образованиями, чем розеточный графит. Теоретически показа
но [274, 345], что кристаллическая фаза с большой анизотро
пией поверхностного натяжения может иметь меньшую свобод
ную энергию в поликристаллическом состоянии, чем в моно- 
кристаллическом — при одном и том же объеме. Стабильным 
оказывается поликристалл, сложенный из пирамидальных кри
сталликов таким образом, что на его внешнюю поверхность 
выходят лишь грани с малым натяжением. Дополнительная 
свободная энергия внутренних межзеренных границ перекры
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вается тем выигрышем свободной энергии, который получается 
благодаря отсутствию на внешней поверхности граней с боль
шим натяжением. Графитный сферокристалл и представляет 
собой поликристалл такого типа (рис. 55,в).

Расчет баланса энергии межфазных и межзеренных границ, 
выполненный рядом исследователей [308, 450, 379, 78, с. 27], 
показал, что при соотношении поверхностных натяжений приз-

Рис. 56. Форма графитных включений -в кокильной отливке из вы
сококремнистого чугуна. Травление НК’Оз, Х 600

менной >и базисной граней, эрг/см2 4330 :652 =  7,7 шаровидное 
включение чистого графита характеризуется меньшей свободной 
энергией, чем пластинчатое.

Образование розеточных включений графита в технических 
чугунах, содержащих кислород, серу и другие примеси, также 
имеет термодинамическое обоснование. Эти примеси, распола
гаясь в первую очередь на призменных гранях графита, сни
жают их поверхностную энергию, а следовательно, и соотноше
ние призменного и базисного поверхностных натяжений. Устой
чивой становится пластинчатая форма графитных кристаллов, 
так как образование межзеренных границ в этом случае при
водит к повышению свободной энергии сплава. Таково же, по- 
видимому, и действие большого избытка модификаторов (явле
ние перемодифицирования), замещающих поверхностно актив
ные элементы группы кислорода и в свою очередь понижающих 
поверхностное натяжение призменных граней.

Образование сферокристаллов. в жидком растворе не являет
ся особенностью кристаллизации чугуна, что также следует 
иметь в виду при выяснении механизма роста шаровидного 
графита и обосновании роли магния, церия и других модифика
торов подобного рода. Сферолитные формы роста вообще ха-

75



рактерны для веществ, отличающихся гетеродесм'ичностью 
межатомной связи и, как следствие этого, анизотропным слои
стым строением и склонностью к расщеплению.

Исследования последних лет приводят к выводу, что сферо- 
литные формы типичны для кристаллизации полимеров [195]. 
Ламелли или фибриллы полимеров — тонкие пластинчатые или 
нитевидные объединения длинноцепочных молекул — подобны 
чешуйкам графита, построенным из гексагональных углеродных 
сеток. Аналогичен, по-видимому, и механизм их расщепления 
при росте. При исследовании кристаллизации полимеров наблю
даются такие же этапы формирования оферокристаллов [195, 
396], как и в случае образования графита в цериевом чугуне. 
Вначале возникают ламиллярные (фибриллярные) монокри
сталлы, которые затем удлиняются, расщепляясь в виде веера. 
Увеличение регулярности ответвлений приводит к возникнове
нию хорошо очерченных сферических образований. При элек
тронномикроскопическом исследовании сферокристаллов поли
этилена выявляется такая же тангенциальная ориентация ла- 
меллей [195], как и у чешуек в шаровидном графите.

Сферолитная кристаллизация наблюдается и в других 
неорганических и органических соединениях [150]. Интересен 
пример селена, в котором ковалентные связи объединяют ато
мы в длинные спиральные цепи, параллельные гексагональной 
оси ячейки. В сферокристаллах селена они также располагают
ся нормально к радиусу-вектору [347, 22].

Строение шаровидных включений графита вне зависимости 
от происхождения (первичный графит, эвтектический, образую
щийся при отжиге) очень сходно. Рассмотрим это на примере 
включений первичного графита магниевого чугуна.

Полные сферокристаллы первичного графита, т. е. такие, 
в которых секторналыюе членение не зафиксировано участками 
металлической матрицы, обычно имеют правильную шаровид
ную форму (см. рис. 52, е) . Реже встречаются включения с эле
ментами внешней огранки.

Во время затвердевания отливок из заэвтектического чугуна 
образующийся первичный графит обычно всплывает вверх, а 
при центробежном литье концентрируется во внутренних зонах 
отливок. Известно также всплывание первичного графита 
в доменном чугуне. В связи с компактной формой шаровидных 
включений их сегрегация облегчена по сравнению с розеточным 
первичным графитом.

В расплаве с большим числом графитных включений соз
даются благоприятные условия для их срастания. Образуются 
более или менее крупные агрегаты различной формы. На 
рис. 57, а видны два включения в начальный момент их сра
стания. Крупные сростки, подобные приведенному на рис. 57, б, 
обнаруживаются и при исследовании графита, выделенного из 
отливок [60]. Если включения коагулируют в начальный период
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своего роста, то дальнейшее наслоение графита приводит к 
созданию крупных многоцентровых образований со сложной 
секториальной структурой (рис. 57,6). Обнаружение таких 
сростков в свое время породило представления о «пульсирую
щем» формировании шаровидного графита, согласно которым 
по мере роста поверхность включения становится бугорчатой, 
в промежутках между бугорками зарождаются новые секторы 
и процесс многократно повторяется {242, 243, 24]. Между тем

"  1*  * ;

Рис. 57. Сростки шаровидных включений .первичного графита. Травле
ние ШМОз, Х 250

микроскопическая картина агрегации^ включений первичного 
графита выявляется отчетливо при анализе образцов чугуна, 
ускоренно охлажденных до начала эвтектической кристаллиза
ции. Микроснимки на рис. 57 иллюстрируют их структуру — 
отсутствие аустенитных оболочек вокруг графитных включений, 
непосредственный контакт графита с эвтектическим цементи
том подтверждают надэвтектическое происхождение сферокри- 
сталлов. Агрегация включений первичного графита является 
термодинамически выгодным процессом, так как приводит к 
уменьшению свободной энергии сплава из-за уменьшения пло
щади межфазовой поверхности графит — жидкость.

Процесс агрегации шаровидного и пластинчатого графита, 
служит одним из источников повышенного содержания приме
сей— и прежде всего железа, обнаруживаемого при химиче
ском анализе графита, выделенного из серого чугуна. Стано
вится понятным и то, почему при анализе спели доменного 
чугуна, в образовании которой процесс агрегации играет боль
шую роль, иногда обнаруживается более 50% Ре [285].

" Выявляемая под микроскопом структура сечений графитных 
сферокристаллов разнообразна. Можно выделить два харак
терных типа сечений: однотонные серые сечения со светлым 
пятном в центре и сечения с радиально-лучистой структурой
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(см. рис. 57, а). Вероятность появления этих сечений одинакова 
при достаточно большой площади микрошлифа. Разнообразие 
вида сечений, наблюдаемых на шлифах, породило противоре
чивые представления о генезисе и строении графитных сферо- 
кристаллов. Предполагалось [459], что графит с лучистой струк
турой образуется после затвердевания, т. е. в процессе графи- 
тизации цементита, а графит, не имеющий лучистости, — во 
время затвердевания. Однако уже тот факт, что оба вида сече
ний обнаруживаются при исследовании первичного графита

Рис. 58. Последовательные разрезы графитного включения. Не тразлено, по
ляризованный свет, Х 400

(см. рис. 52—57), опровергает это предположение. Светлые 
пятна, наблюдаемые в центре сечений, принимались за инород
ные неметаллические включения, якобы являющиеся зародыше
выми ядрами сферокристаллов [323], или за участки металли
ческой матрицы [242]. Это мнение было опровергнуто определе
нием доли объема включения, приходящейся на предполагае
мое ядро [502]. Так как светлые пятна наблюдаются в большей 
части сечений, видимых на анализируемом микрошлифе, то 
радиус неграфитной центральной массы должен превышать по
ловину радиуса включения, что абсурдно.

Эти вопросы решены с помощью стереометрического микро
анализа [449, 245, 59]. При последовательной переполировке 
микрошлнфов можно наблюдать в одном и том же сферокри- 
сталле оба типа сечений. Несколько из многих последователь
ных разрезов двойного включения представлены на _рис. 58. 
Расстояния между сечениями, приведенными на рис. 58, вели
ки, и форма каждой части двойного сферокристалла сильно 
изменяется при переходе от одного снимка к другому. Хорошо 
видно, что структурный тип сечения определяется положением 
секущей плоскости по отношению к центру сферокристалла: 
разрезы верхней половины включения (рис. 58, а, о) имеют
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однотонную серую окраску и светлое пятно в центре, разрезы 
нижней половины (рис. 58, в, г) лучисты. Так как светлое пятно 
повторяется на всех верхних разрезах, оно не может принадле
жать центральному ядру. Кстати, на рис. 58, в в сечение попали

Рис. 59. Строение сферокристалла графита в разрезах, расположенных: 
а  — в ы ш е  ц е н т р а , б  — н и ж е  ц е н т р а . Н е  т р а в л е н о , п о л я р и зо в а н н ы й  свет , Х500

участки матрицы, оставшейся в графите в процессе роста; они 
хорошо отличаются от светлых центральных пятен.

Исследования сечений верхней половины сферокристалла 
при больших увеличениях позволили объяснить причины по
явления светлых пятен (рис. 59, а). Графитный сферокристалл 
состоит из кристаллитов пирамидальной формы, сходящихся 
своими вершинами в центре включения. Плоскость базиса па
раллельна основанию каждой пирамиды. Кристаллиты, распо
лагающиеся нормально к плоскости шлифа, разрезаются вдоль 
плоскости базиса. При полировке слои графита в них легко
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отделяются, поверхность разреза остается гладкой и хорошо 
отражает свет. Из рис. 59, б видно, что разрезы таких кристал
литов должны располагаться в центре исследуемого сечения. 
Обычно их несколько,и в центральном светлом пятне наблю
даются тонкие линии межзеренных границ сферокристалла. 
Кристаллиты, выходящие на периферию сечения, разрезаются 
плоскостью шлифа под углом к плоскости базиса. Поверхность 
разреза при полировке получается шероховатой. Эти участки 
сильнее, чем разрезы центральных кристаллитов, рассеивают 
свет и выглядят серыми. Они образуют периферийную зону 
сечения. Светлое пятно наиболее ярко тогда, когда плоскость 
базиса точно совпадает с поверхностью шлифа. Если такого 
совпадения нет, то пятно менее ярко или же отсутствует. Одна
ко последний случай наблюдается редко, так как поперечники 
пирамид, составляющих включения, малы.

По мере сошлифовки верхней половины сферокристалла 
размеры светлого пятна уменьшаются, а диаметр сечения уве
личивается (см. рис. 58). В сечении, проходящем через струк
турный центр включения, светлого пятна нет. Изучение изме
нений формы светлых пятен позволяет уточнить размеры и 
облик пирамидальных кристаллитов, из которых сложен сферо- 
кристалл. Встречаются правильные трехгранные, четырехгран
ные, шестигранные пирамиды, а также пирамиды с неравнове
ликими гранями. Плоскость базиса решетки графита, как сле
дует из изложенного, совпадает с основанием пирамиды, а гек
сагональная ось — с высотой.

Морфологические особенности радиально-лучистых сечений 
нижней половины сферокристалла выявляются более четко при 
введении в оптическую систему микроскопа николя-анализатора 
(см. рис. 59,6). Это обусловлено оптической анизотропией 
графита и связанным с ней ярко выраженным плеохроизмом 
отражения [430, 208, 226]. При наблюдении в скрещенных нико- 
лях на круглом сечении графитного сферокристалла наблю
дается мальтийский крест. В зонах потемнения плоскость ба
зиса составляет прямой угол с плоскостями поляризации нико- 
лей. Аналогичная картина наблюдается в сферокристаллах 
полимеров и других оптически анизотропных веществ, что под
тверждает принадлежность шаровидного графита к классу 
сферокристаллов.

Рассмотрим причины структурных различий, наблюдаемых 
в сечениях одного и того же сферокристалла. Уже указывалось, 
что периферийная зона сечений, проходящих в верхней части 
сферокристалла, под микроскопом однородна. Поликристаль
ность этой зоны не выявляется, и ее можно условно назвать 
«бесструктурной». Плоскость шлифа в этом случае проходит 
выше центра включений и в образце остается большая часть 
сферокристалла (см. рис. 59, а). Попадающие в разрез кри
сталлы графита опираются на центр включения и хорошо
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удерживаются окружающей их металлической матрицей, кото
рая прочным кольцом, как оправой, охватывает не только ниж
нюю, но и оставшуюся в шлифе верхнюю часть включения. 
Как видно из схемы на рис. 59, а, во всех попадающих в разрез 
пирамидальных кристаллитах, за исключением центрального, 
плоскость базиса располагается под небольшим углом к по
верхности шлифа. При шлифовании и полировании чешуйки 
графита надламываются, частично выкрошиваются. Возникает 
тонкий гребнистый микрорельеф, характеризующийся тем, что 
основную долю площади сечения занимают срезы кристалли
тов по плоскости базиса. Рассмотрим сечение верхней половины 
сферокристалла графита на микрошлифе, не подвергавшемся 
полировке, сильно нивелирующей микрорельеф поверхности 
(рис. 60, а). Все сечение состоит из мелких светлых пятен — 
таких же, как и крупные в центре. Так как базисная грань 
графита перпендикулярна его оптической (гексагональной) оси 
и обладает такими же оптическими свойствами, как и грань 
оптически изотропного кристалла, то при микроанализе сече
ний описываемого типа с применением поляризованного света 
их поверхность имеет однотонную окраску и кажется бес
структурной.

В сечениях >iit, проходящих ниже центра сферокристалла 
(см. рис. 59,6), пирамидальные кристаллиты разрезаются пер
пендикулярно плоскости базиса. Из приведенной схемы сле
дует, что в этом случае поверхность сечения состоит из набора 
высокоиндексных граней, обладающих различными оптически
ми свойствами. Угол поворота плоскости поляризации в отра
женном пучке изменяется при переходе от одной такой грани 
к другой, поэтому, наблюдая сечение в поляризованном свете, 
мы видим лучистую структуру: отдельные лучи представляют 
собой продольные и близкие к продольным разрезы пирами
дальных кристаллитов.

Из схем на рис. 59 следует, что лучистыми должны быть и 
сечения верхней половины сферокристалла — но только там, 
где кристаллиты попадают в разрез, близкий к продольному, 
т. е. на периферии сечения (см. рис. 59, а). По мере сошлифовкн 
таких сечений, приближающей к центральному разрезу сферо
кристалла, доля площади с лучистой структурой увеличивается, 
а центральная бесструктурная часть сечения уменьшается. 
Этого и следовало ожидать, поскольку переход от поперечных 
к продольным разрезам кристаллитов приводит к выявлению 
оптической анизотропии графита.

Вид сечений, расположенных ниже центра сферокристалла, 
связан также с уменьшением сдерживающего влияния металли
ческой матрицы. Находящийся в образце остаток включения 
заключен в чаше с пологими краями (см. рис. 59,6); при шли
фовании и полировании отдельные кристаллиты отслаиваются. 
Это вносит дополнительный вклад в образование радиально-
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Рис. 60. Базисные грани графита в сечениях сферокристаллов:
а  — X 2000. н е  п о л и р о в ан о ; б  — Х1500, д е ф о р м и р о в а н о

лучистой структуры сечений. Наиболее подвержены разруше
нию сечения, близкие к нижнему краю сферокристалла. Они 
характеризуются груболучистой структурой (см. рис. 58,г) и 
часто полностью выкрошиваются.

Предложенное объяснение структурных различий в сечениях 
графитного сферокристалла находит подтверждение при ана- 
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лизе деформированного шаровидного включения графита. Если 
основная масса сферокристалла расположена в образце и 
индентор вдавливается в сечение бесструктурного типа, то 
в последнем появляются немногочисленные линии скольжения 
в виде коротких черточек. Это можно объяснить затрудненной 
деформацией сферокристалла, окруженного металлической 
матрицей. При деформировании 
же остатков сферокристалла в 
лучистом сечении его появляются 
концентрические кольца или мно
гоугольники (см. рис. 60, б , отпе
чаток алмазного индентора виден 
в центре микроснимка). В этом 
случае сдерживающее влияние 
матрицы ослаблено, а вектор 
сдвига параллелен базисным 
плоскостям многих кристаллитов.
Скольжение по плоскостям бази
са облегчено и может быть на
столько значительным, что между 
некоторыми деформационными 
кольцами появляются светлые 
участки — хорошо отражающие 
■свет базисные грани графитных 
чешуек (отмечены стрелками на рис. 60, б).

Как видно из рис. 59, б, светлые пятна в центре должны 
наблюдаться и в лучистых, расположенных ниже центра, сече
ниях сферокристалла. Они обнаруживаются -при тщательной 
подготовке микрошлифов (рис. 61), но менее отчетливо, чем 
в сечениях первого типа, что обусловлено большей деформи
руемостью остатков сферокристаллов.

10. Э В ТЕКТИ Ч ЕС КА Я  КРИ С ТА Л Л И ЗА Ц И Я Ж  —  А + Г

Выше рассматривалась однофазная кристаллизация серого 
чугуна, когда из жидкого раствора выделяется либо аустенит, 
либо графит. Рано или поздно, в зависимости от состава и 
условий охлаждения . расплава, однофазная кристаллизация 
сменяется двухфазной — одновременным выделением аустенита 
и графита. В чугуне эвтектического состава такая кристаллиза
ция идет практически в течение всего периода затвердевания. 
Эвтектический распад Ж — +  Г  является важнейшим этапом 
структурообразования чугуна. Во время эвтектического пре
вращения в обычно применяемых дозвтектических чугунах 
формируется структура высокоуглеродистых фаз, в значитель
ной мере определяющая механические и технологические свой
ства чугуна. В связи с этим исследование эвтектического пре- 
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Рис. 61. Светлое пятно в лучис
том сечении сферокристалла гра
фита. Травление НМОз, поляри

зованный свет, Х 500



вращения представляет одну из важнейших задач металлогра
фии чугуна.

Эвтектическая структурная составляющая сплавов обычно 
характеризуется тонким строением, регулярным чередованием 
кристаллов (или их ответвлений), наличием определенных 
ориентационных отношений между фазами. Эти атрибуты так 
называемой нормальной (согласно [472]) эвтектической струк
туры, как правило, не обнаруживаются при исследовании 
аустенито-графитной эвтектики серых чугунов. В связи с этим 
ее образование рассматривалось многими исследователями 
вне связи с общей теорией эвтектического превращения в спла
вах. Более того, долгое время оспаривалась сама возможность 
выделения графита из жидкой фазы. Принималось, что графит 
всегда возникает в результате распада предварительно выде
лившегося из жидкости цементита и, таким образом, не являет
ся продуктом эвтектической кристаллизации. Этой гипотезой, 
наиболее последовательно изложенной одним из основателей 
металлографии чугуна Окновым [213], некоторые исследователи 
пользуются при объяснении механизма формирования тонко 
дифференцированного и шаровидного графита.

Экспериментальные же данные о микроскопической картине 
затвердевания серого чугуна, особенно полученные за послед
ние 30 лет, свидетельствуют о том, что во время затвердевания 
происходит эвтектический распад жидкой фазы на графит и 
аустенит. Лучшему пониманию процессов структурообразова- 
ния при кристаллизации чугуна способствовало также уточне
ние общих закономерностей эвтектического превращения в 
сплавах.

Общие представления об эвтектической кристаллизации 
складывались в металлографии под влиянием работ А. А. Боч- 
вара [27]. Согласно данным [27], в эвтектической жидкости по
рознь зарождаются и растут кристаллы обеих твердых фаз; 
в месте и в момент соприкосновения разноименных кристаллов 
начинается собственно эвтектическое превращение, в процессе 
которого на фронте кристаллизации происходит сначала преи
мущественное выделение одной из фаз, а затем отложение 
другой. Первая фаза названа ведущей — она первой врастает 
в жидкость и, следовательно, ведет кристаллизацию, образуя 
скелет эвтектического зерна, в то время как другая, ведомая 
фаза, отлагается в междуветвиях скелета.

Форма образующегося двухфазного агрегата, называемого 
эвтектическим зерном, или эвтектической колонией, определяет
ся формой кристаллов ведущей фазы [27]. В отечественной 
металлографии упомянутые термины являются синонимами. 
В зарубежной литературе колонией (colonie), в отдичие от 
зерна (grain), обозначают ячейку эвтектического зерна.

Основные положения теории Бочвара, разработанной более 
30 лет тому назад, сохраняют свое значение и в настоящее
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время. На их основе можно сделать вывод, что рост эвтектиче
ской колонии представляет непрерывное совместное развитие 
двух кристаллов. Как показано ниже, такой вывод правильно 
отражает общий морфологический принцип формирования 
эвтектических структур. Попытки же некоторых исследователей 
детализировать микрокартину зарождения и роста колоний 
привели к созданию ряда ошибочных моделей.

Одной из первых была предложена модель попеременного 
зарождения фаз на фронте кристаллизации [487]. Рассмотрим

а В в
Рис. 62. Схемы.*формироваш1я эвтектических ко

лоний

ее на примере а +р-эвтектики, образующейся-в двухкомпонент
ной системе А —Б. В соответствии с более поздней детальной 
разработкой этой модели [218], рост зародышей одной из 
фаз (а) приводит к обогащению прилегающей жидкости ком
понентом Б , что создает здесь благоприятные условия для за
рождения и роста кристалла р-фазы. Возникновение и быстрый 
рост р-фазы вдоль поверхности кристалла а-фазы приводит, 
в свою очередь, к обогащению прилегающей жидкости компо
нентом А и зарождению нового кристалла а-фазы. В резуль
тате попеременного пересыщения жидкости перед фронтом кри
сталлизации то компонентом Б, то компонентом А и обуслов
ленного им чередования в зарождении р- и а-кристаллов соз
дается пластинчатый пакет фаз (рис. 62, а). Последующий рост 
колонии заключается в развитии пакета в продольном и попе
речном (в результате появления новых кристаллов) направ
лениях.

Так как многие эвтектики имеют под микроскопом вид че
редующихся пластинок двух фаз, то схема, приведенная на 
рис. 62, а, получила признание. Аналогичным образом стали 
описывать и формирование пластинчатых эвтектоидных смесей. 
Согласно известной схеме Меля [421, 196], колония пластинча-
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того перлита стали образуется вследствие попеременного за 
рождения и роста пластинок цементита и феррита.

При дальнейшем изучении эвтектик выявилось-, однако, что 
одна из фаз эвтектической колонии монокристальна [336, 3 3 7 , 
105, 106, 1] и растет непрерывно из одного зародыша. Это по
служило базой для создания другой модели формирования 
эвтектической колонии, иллюстрируемой рис. 62, б. Она обо
снована в работах [107, 57, с. 312] по изучению кинетики з а 
рождения и роста эвтектических фаз в металлоподобных орга
нических системах. Рассмотрим эту модель, воспользовавшись 
той же системой А —Б.

При возникновении кристалла а-фазы окружающий его 
жидкий раствор обогащается компонентом Б. На поверхности 
а-фазы зарождаются кристаллы р. Если скорость зарождения 
{3-фазы превышает скорость зарождения а-фазы, новые кри
сталлы а не возникают, а продолжается рост базового кри
сталла. Прорастая в омывающей кристаллы р жидкости, обо
гащенной компонентом А, а-фаза образует монокристальную 
матрицу колонии. Кристаллы р-фазы периодически зарождают
ся на фронте кристаллизации. С момента возникновения новых 
Р-кристаллов количество атомов Б, поступающих к ранее обра
зовавшимся р-кристаллам, уменьшается, что приводит к замед
лению их роста и выклиниванию. Таким образом, создаются 
изолированные включения одной, так называемой диспергиро
ванной, фазы в непрерывной другой фазе. Число этих включе
ний в пределах одной колонии" определяется, согласно 
[57, с. 312], соотношением скоростей образования зароды
шей фаз.

Эта модель, казалось, лучше отражает действительность, 
так как при микроанализе эвтектических колоний сечения их 
плоскостью шлифа часто имеют вид монолитной основы 
с вкрапленными в нее кристаллами второй фазы.

В последнее время большое внимание уделяется изучению 
направленного затвердевания эвтектических сплавов. Примене
ние однонаправленной кристаллизации и микроанализа декан
тированных образцов позволило выявить и объяснить некото
рые особенности строения эвтектических колоний. Обнаружено, 
что, как и в случае однофазной кристаллизации, плоский фронт 
эвтектики по мере продвижения его в жидкость становится 
волнистым [501, 404, 455, 376, 224, с. 307]. В ходе роста эвтек
тического зерна происходит членение его на ячейки, аналогично 
образованию карандашной структуры в направленно затверде
вающих монокристаллах. Установлено, что при затвердевании 
расплавов, приготовленных из зонно-рафинированных метал
лов, формируется эвтектика с пластинчатой структурой. Увели
чение же количества примесей и скорости затвердевания при
водит к расчленению пластинчатых элементов эвтектической 
колонии в стержневые [309, 310, 496].
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Предполагается, что в основе этого явления лежит такое 
же, обусловленное наличием примесей, формоизменение фрон
та роста пластинки, которое в макромасштабе наблюдается на 
фронте роста колонии [310]. Однако и в отсутствие примесей 
переход пластинок в стержни обнаружен при изменении направ
ления теплоотвода так, чтобы оно отклонялось от нормали к 
фронту затвердевания [375, 377].

Предприняты попытки количественного описания кинетиче
ских закономерностей эвтектического распада. Тиллером [.224, 
с. 307] найдено выражение, связывающее расстояние X между 
одноименными кристаллами на фронте затвердевания (т. е. 
днфференцировку эвтектической колонии X) с линейной ско
ростью продвижения фронта V:

Х =  А г ”.

Существование такой зависимости получило эксперимен
тальное подтверждение при исследовании эвтектик легкоплав
ких сплавов, серых [407] и белых [505] чугунов.

Вместе с тем анализ указанных выше работ, в том числе 
выполненных в последние годы [311, 314, 399], обнаруживает 
существенный недостаток этих представлений. В опытах 
по направленной кристаллизации исследуют. стационарный 
рост пакета эвтектических фаз и его модифицирование при 
изменении температурного гртдиента, чистоты сплава, направ
ления теплоотвода. Исследуются изменения микро- и макро
рельефа на фронте кристаллизации по мере его продвижения 
в жидкости. Условия же зарождения пакета, -д. е .собственно 
формирование эвтектической колонии, не изучены. Исходной 
посылкой служит обычно одна из приведенных выше моделей, 
иногда в несколько измененном виде. Например, схема перво
начального роста колонии, предложенная Тиллером (рис. 62, в), 
является, в сущности, разновидностью схемы, показанной на 
рис. 62,6.

Помимо этого, морфологическая характеристика эвтектиче
ских структур во многих случаях недостаточна и даже ошибочна. 
Эвтектики' подразделяют по микроскопическому виду одиноч
ных случайных разрезов колоний или по виду поверхности 
декантированных образцов. Результаты такого анализа и 
составляют обширную металлографическую информацию о мор
фологии эвтектик, накопившуюся в литературе. Неудивительно, 
что многочисленные попытки классифицировать эвтектики, 
начатые в работах Брэди [299] и Портвэна [45/] и про
должающиеся в настоящее время [1, ЗП, 320, 244, с. 307] 
приводят к противоречивым результатам. Дело не только в том, 
что в одной и той же классификации используются разнород
ные критерии (например, облик колонии и форма кристаллов 
эвтектических фаз). Одна и та же эвтектика может быть отне
сена к различным морфологическим классам в зависимости от
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характера сечения колонии, вскрывающего в разных случаях 
пластинчатую, стержневую или глобулярную структуру, регу
лярное и иррегулярное расположение частиц фазы, крторую счи
тают диспергированной.

Более оправданной представляется классификация, предло
женная Е. Шайлем [471, 472], разделяющая эвтектики на нор
мальные и аномальные в зависимости от наличия или отсут- 
ствиия фронта совместного роста фаз. Эта классификация на
ходит широкое признание [315, 359], однако и она характери
зуется упомянутым недостатком: оценка структурного класса 
сплава производится по единичному плоскому сечению эвтек
тической колонии, при отсутствии данных о ее зарождении, 
начальных этапах развития и пространственном строении.

Существование ошибочных представлений о строении эвтек
тических колоний и недостаточно обоснованных классификаций 
эвтектик объясняется в основном тем, что до последнего вре
мени при их исследовании слабо использовались методы сте
реометрической металлографии. Сложная и многообразная 
архитектоника эвтектик требует изучения объемного строения 
колоний, в особенности на начальных этапах их формирования, 
когда складываются условия совместного роста фаз. Уже пер
вые частные решения этой задачи внесли коррективы в пред
ставления о морфологических особенностях эвтектик в легко
плавких сплавах, представляющих наиболее удобные объекты 
исследования.

Показано, что точечные сечения так называемой прерыви
стой фазы в эвтектиках сплавов Бп—РЬ, Сс1—Бп, РЬ—Сс1 и др. 
представляют собой разрезы волокон [211; 130, с. 122]. По ре
зультатам исследования эвтектик в А1—Ре- и А1—Мп-сплавах 
высказано предположение [215], что фаза, определяемая в каче
стве диспергированной, является скелетообразным монокри
сталлом. Стереометрический микроанализ эвтектик в А1—Си, 
ЕН—Бп и других сплавах, закаленных в процессе эвтектической 
кристаллизации, показал, что колонии состоят из двух или 
нескольких кристаллов [253, 246; 22, с. 105]. Кристаллы во 
время совместного роста разветвляются в виде прорастающих 
друг в друге дендритов. Формы прорастания, особенности внут
реннего строения и внешнего облика колонии определяются 
кристаллохимической природой и спецификой разветвления 
кристалла ведущей фазы.

Особый интерес представляют так называемые аномальные 
эвтектики. Согласно данным [472], при их кристаллизации ко
лонии не образуются. Кристаллы эвтектических фаз автономно 
или попарно формируются в жидком растворе, и закономер
ность в их размещении отсутствует. В качестве аномальных 
в литературе указываются эвтектики систем Бе—С, А1—Б1, 
РЬ—БЬ, являющихся основой чугунов, силуминов и баббитов. 
При микроанализе эвтектической составляющей этих сплавов
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колониальную структуру обычно трудно обнаружить. Это 
обусловлено беспорядочным расположением сечений кристал
лов эвтектических фаз на плоскости шлифа. В эвтектиках же, 
относимых к нормальным, геометрическая правильность в рас
положении сечений позволяет выявить границу колонии, 
не прибегая к специальным методам микроанализа. Если, 
однако, использовать эти методы (травление на межзеренную 
ликвацию, глубокое травление, закалочно-микроструктурный 
анализ, применение поляризованного света), то границы коло
ний обнаруживаются и в так называемых аномальных эвтек
тиках. Стереометрический микроанализ выявляет в колониях 
таких эвтектик бикристаллитное строение. Применив, напри
мер, методику пофазового растравливания образцов силумина, 
Вайнгард с сотрудниками показали, что кремний в пределах 
эвтектической колонии представляет один разветвленный кри
сталл [296, 399].

Аустенитно-графитную эвтектику серого чугуна также отно
сят к аномальным эвтектическим структурам. При обычном 
микроанализе образцов промышленного серого чугуна наблю
даются изолированные сечения графитных пластинок, как 
правило, беспорядочно располагающиеся в твердом растворе. 
Этот вид структуры обусловил распространенное и в настоя
щее время мнение о прерывистости графитной фазы. Так, Ч ал 
мерс считает аустенитно-графитную эвтектику «хорошим при
мером прерывистой эвтектической структуры», указывая на то, 
что расположение чешуек графита в пространстве и их направ
ление не отличаются единообразием, необходимым для непре
рывного роста [278]. Тиллер полагает, что графитные пластинки 
возникают в процессе эвтектического распада жидкости вне 
связи с фронтом роста второй фазы [224, с, 307]. Такое пред
ставление время от времени получает поддержку при неверном 
истолковании косвенных результатов морфологических иссле
дований, в частности, данных микрорентгеновского просвечи
вания тонких шлифов [427].

Результаты же стереометрического микроанализа чугу- 
нов разного состава, затвердевавших при разной скорости 
охлаждения, свидетельствуют, однако, о том ,что их эвтектиче
ская кристаллизация происходит путем зарождения и роста 
колоний, каждая из которых состоит из разветвленного 
графитного включения и аустенитной матрицы [124, 49,
258, 431].

Эвтектическое превращение Ж —*А + Г  становится возмож
ным при переохлаждении чугуна до температур ниже эвтекти
ческой (ниже линии Е'С'Р'). Если чугун технической чистоты 
не подвергать предварительному перегреву, то зарождение и 
рост эвтектических фаз начинается - при малом переохлажде
нии. В этих условиях при переохлаждении АТ = ТЭ—Т\ (рис. 63) 
расплав эвтектического состава Х с ,  состояние которого описы
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вается фигуративной точкой 1, пересыщен обоими компонен
тами. В нем содержится избыток углерода Х с— Х а и избыток 
железа Х а — Х с '- Уровень свободной энергии Г ж расплава ока
зывается на ДЕ выше уровня свободной энергии двухфазной 
смеси аустенита состава Хв и графита; следовательно, возни
кает термодинамический стимул к эвтектическому распаду

Ж — *-А +  Г. Рано или поздно, в 
зависимости от переохлаждения 
и других характеристик расплава, 
этот переход и начинается благо
даря зарождению й росту кри
сталлов аустенита и графита.

Нет оснований считать обяза
тельным одновременное зарожде
ние обеих фаз. Первыми могут 
возникать кристаллы одной ф а
з ы — например графита, и они 
некоторое время сосуществуют в 
метастабильном равновесии с . 
жидкостью состава Х а■ Если пер
вым возникнет аустенит, он нахо
дится в метастабильном равно
весии с жидкостью состава Х б. 
Возможность подобных метаста- 
;бильных равновесий и правомер
ность экстраполяций кривых лик
видуса в область субэвтектиче- 
ских температур доказана экспе
риментально {57, с. 312].

Образование кристаллов одной из фаз и обеднение жидкости 
соответствующим компонентом приводит к увеличению пересы
щения другим компонентом и зарождение второй фазы стано
вится более вероятным. С момента появления обеих твердых 
фаз в расплаве создается химическая неоднородность. Диффу
зионное разделение жидкости на две твердые фазы и является, 
по Тамману, эвтектическим превращением.

В,близи межфазовой поверхности Г/Ж  состояние жидкого 
раствора описывается точкой а и его состав близок к Х а. На 
границе с аустенитом раствор имеет состав Х Г). Диффузионный 
перенос углерода, вызываемый перепадом концентраций Х а—Ха, 
нарушает равновесие жидкого раствора с обеими твердыми 
фазами. Вблизи поверхности Г/Ж  концентрация углерода уве
личивается, и здесь поддерживается возможность дальнейшего 
роста графита. В жидкости около аустенита, наоборот, кон
центрация углерода уменьшается и поддерживается возмож
ность кристаллизации аустенита. Кристаллизация обеих твер
дых фаз продолжается до использования всего жидкого 
раствора.

\  п  1 /
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А г  X V  р '
___ в / \ г  <7
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Рис. 63. Участок диаграммы  
Ие—С и свободная энергия 

фаз при Т\
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Кинетика диффузионного разделения расплава связана 
однако, не только с диффузией углерода. В жидкости происхо
дит передвижка атомов железа, направленная от поверх
ности Г /Ж  и осуществляющаяся диффузией и конвекцией. Как 
отмечено ранее, 5тот процесс в связи с малой диффузивностью 
железа в Fe—С (Fe—С—S i) -расплаве играет важную роль в ки
нетике роста графитных кристаллов, а следовательно, и в кине
тике эвтектического распада жидкости при затвердевании 
серого чугуна.

При рассмотрении эвтектического распада следует также 
учитывать кинетические закономерности роста кристаллов гра
фита и аустенита. Отношение линейных скоростей кристалли
зации этих фаз может заметно изменяться в зависимости от 
условий охлаждения расплава и содержания примесей. Это 
обусловливает возможность изменения структур серого чугуна. 
С кинетикой роста эвтектического графита связан и переход 
от кристаллизации аустенитно-графитной к кристаллизации 
аустенптно-карбндной эвтектики. В связи с этим кинетические 
закономерности эвтектического распада обсуждаются после 
рассмотрения кристаллизации белых и половинчатых чугунов.

Микроскопическая картина эвтектической кристаллизации 
слабо переохлажденного чугуна может быть установлена иссле
дованием структуры резко охлажденных отливок в разные 
моменты их затвердевания. Остатки жидкости превращаются 
при закалке в тонкую аустенитно-цементитную эвтектику, на 
фоне которой видны кристаллические агрегаты, сформировав
шиеся до закалки.

Для выявления порядка возникновения Кристаллических 
фаз в начальный период эвтектического распада проанализи
руем поперечное сечение чугунной отливки диаметром 50 мм, 
закаленной до завершения затвердевания, начинавшегося от 
стенок формы. Анализируя структуру сечения, можно предста
вить последовательное зарождение и рост фаз (рис. 64, слева 
направо). В чугуне эвтектического состава первыми обычно 
зарождаются кристаллы графита. Они растут в виде слабо 
разветвленных розеток. Механизм их формирования таков же, 
как и розеток первичного графита. Прилегающая жидкость 
обедняется углеродом, и на отдельных участках графита за 
рождается аустенит. Он растет прежде всего вдоль поверх
ности ветвей графитной розетки. Выступающие же кромки вет
вей сохраняют контакт с жидкой фазой. В правой части рис. 64 
видно сечение уже сформировавшегося А+Г-агрегата. С наи
большей скоростью растут выступающие участки, т. е. его 
ответвления. Каждое ответвление представляет графитную 
пластинку, вдоль боковой поверхности которой, несколько 
отставая от кромки, кристаллизуется аустенит.

На основании рис. 64 можно заключить, что возможен и 
вариант формирования колонии, описанный Бочваром. Вдали
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от включения графита в жидкости эвтектического состава мо
жет зародиться аустенит. Возникнув порознь, кристаллы обеих 
эвтектических фаз некоторое время растут раздельно. Если 
переохлаждение жидкости не очень мало, аустенит разрастает
ся в виде трехмерного дендрита. Когда он встречается с гра-

Рис. 64. Структура эвтектического чугуна, закаленного в началь
ный момент формирования колоний А +  Г. Травление H N 0 3, Х 200

фитом, начинается их совместный рост в виде эвтектического 
агрегата.

Ветви аустенитного дендрита могут пронизывать значитель
ный объем жидкой фазы и соприкасаться с несколькими гра
фитными розетками. В этом случае один дендрит может ини
циировать рост эвтектического аустенита в нескольких ко
лониях.

На рис. 65, а видны три раздельно образовавшиеся гра
фитные розетки. Две из них уже обросли аустенитом, беру
щим начало от дендрита. На третьей образование аустенитно
го ободка лишь началось на одном из лепестков, оказавшемся 
вблизи ветви дендрита. Когда оболочка аустенита достигает 
кромок графитных ответвлений, обе фазы растут совместно и 
конфигурация фронта кристаллизации стабилизируется. Осно
вой совместной кристаллизации является продольный рост 
графито-аустенитных ветвей, в результате чего колония приоб
ретает крабообразную форму (рис. 65,6), сходную с формой 
включения первичного графита. Это свидетельствует о ведущей 
роли графита в процессе эвтектического распада. Микроанализ 
(при больших увеличениях) показывает, что на протяжении 
всего периода формирования колонии, вплоть до ее срастания 
с соседними, графит врастает в жидкость первым и образует 
скелет колонии. Аустенит же, являясь ведомой фазой, отла
гается в промежутках.
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Дендритные ветви аустенита могут начинать расти и от 
аустенитной оболочки эвтектики (рис. 65, б ) . Как показано 
ниже, разветвление эвтектического аустенита характерно для 
колоний, формирующихся в сильно переохлажденной жид
кости.

Помимо удлинения графито-аустенитных ветвей, происходит 
и поперечный рост, приводящий к утолщению графитных пла-

Рис. 65. Колонии эвтектики А + Г  в чугуне, закаленном в начальный пе
риод кристаллизации. Травление НК’Оз, Х 200

стнн и аустенитных оболочек. Условия такого роста графита 
существенно отличаются от условий продольного роста, так 
как графит изолирован от расплава. При продольном росте 
графит и аустенит кристаллизуются непосредственно из жид
кости. Перераспределение атомов углерода и железа происхо
дит в этом случае перед фронтом кристаллизации. Углерод, 
накапливающийся в расплаве перед аустенитом, диффундирует 
к кромке графитного включения и выделяется на ней. Атомы 
железа диффундируют от кромки графитного включения, осво
бождая пространство для графита. При поперечном росте вет
вей аустенит также кристаллизуется из жидкости. Попереч
ный же рост графита происходит в результате выделения угле
рода из аустенита. В связи с меньшей скоростью диффузионных 
передвижек атомов в твердом растворе скорость поперечного 
роста мала и ветви графитного скелета колонии утолщаются 
незначительно.

В процессе роста эвтектической колонии ее графитный 
остов продолжает разветвляться таким же путем, как и розет
ка первичного графита. Разветвление усиливается благодаря 
совместному росту с аустенитом. Новые пластинчатые ответ
вления могут расти и растут в различных направлениях. Одна
ко преимущественное развитие получают радиально направ
ленные ветви; остальные же прекращают свой рост из-за 
сближения с соседними. В конечном счете образуется графит
ный скелет колонии, состоящий из нескольких кустовидных
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зон, центрами которых являются начальные радиальные ответ
вления (рис. 6 6 , а).

Неупорядоченное расположение ответвлений графитного 
скелета служит причиной того, что в некоторых разрезах коло
нии плоскостью шлифа графит предстает в виде хаотично 
ориентированных изолированных сечений пластинок (рис. 6 6 , 6 ),

Рис. 66. Участок колонии А + Г  при разрезе через центр (а )  и по пери
ферии (б ) .  Травление НМОз, Х 25

однако последовательная сошлифовка колонии или избиратель
ное растворение аустенита убеждают в том, что пластинки 
являются ветвями единого графитного скелета. Рис. 67 иллю
стрирует пространственный вид включений эвтектического гра
фита, с поверхности которых удален аустенит.

Наименее вероятным кажется наличие связи между пла
стинками графита в .массивных медленно затвердевающих 
отливках (где поперечники колоний измеряются миллиметрами 
и сантиметрами, а в поле зрения микоскопа при минимальных 
увеличениях обнаруживается лишь несколько беспорядочно 
расположенных грубых пластинчатых сечений). Однако и в 
этом случае можно показать, что пластины входят в состав 
разветвленных скелетов колоний. На рис. 6 8  приведены снимки 
макротемплета 10-т изложницы из доменного чугуна. Колонии 
отличаются крупными размерами, хорошо видна непрерыв
ность графита. В разрезе каждой колонии проявляется ее ку
стовидное членение — результат специфического ячеистого 
роста аустенитно-графитной эвтектики (рис. 6 8 , 6 ).

Следбвательно, данные стереометрического микроанализа 
подтверждают непрерывность графита в пределах колонии. 
Исследования образцов чугуна, закаленных в ходе эвтектиче
ского превращения, свидетельствуют о том, что и аустенитная 
матрица колонии часто монокристальна. Это подтверждается
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Рис. 63. Графитная составляющая крупных колоний в медленно кристал
лизовавшемся чугуне. Не травлено, косое освещение: 

з - Х Ю ;  6  —  Х 20



однообразным закономерным расположением в ней пластин 
вторичного цементита (см. рис. 65, б ) . Иногда он имеет вид 
сетки, расчленяющей матрицу на ряд участков. Однако одинал 
ковая ориентация в них цементитных пластин служит доказа
тельством того, что эти участки являются сросшимися ветвями 
одного аустенитного кристалла. Дефектная структура зон сра-

Рис. 69. Колония А +  Г  в эвтектическом чугу
не, закаленном в ходе затвердевания. Травле

ние НЫОз, х ю о

стания и дендритная ликвация облегчают выделение вторичного 
цементита в виде сетки.

Таким образом, колония аустенитно-графитной эвтектики, 
образующейся при малых переохлаждениях, представляет 
собой тот же морфологический тип структуры, который наблю
дается и в других двойных эвтектиках: бикристаллитное обра
зование, вырастающее из одного центра. База, на которой 
формируется колония, — графит. Как и в других эвтектиках, 
базовая фаза является ведущей, закономерности ее роста в 
жидкости определяют внутреннее строение и внешний облик 
колонии.

Эвтектическая кристаллизация при повышенном переохлаж
дении приводит к изменению вида колоний.

Ранее указывалось, что первичный графит при увеличении 
переохлаждения расплава растет в виде все более разветвлен
ных розеток. Такое же, но еще более резко выраженное, влия
ние оказывает увеличение переохлаждения на рост эвтектиче
ского графита. Благодаря учащающемуся разветвлению веду
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щей фазы и более тонкой дифференцировке фронта кристал
лизации, колонии приобретают форму, близкую к сферической 
(рис. 69). Строение колонии часто неоднородно по сечению.
В центре графитный скелет отличается большей разветвлен- 
ностью, на периферии более крупные графитные ветви распо
ложены реже. Погрубение структуры по мере увеличения ра 
диуса колонии вызвано уменьшением линейной скорости роста 
из-за уменьшения переохлаждения окружающего расплава в 
результате выделения тепла кристаллизации и накопления 
примесей.

Согласно работе [211], по мере роста сферолитной (равно
осной) колонии толщина каждого нового слоя, формирующего
ся за единицу времени, уменьшается вследствие постоянства 
объемной скорости эвтектической кристаллизации при постоян
ной температуре. Уменьшение линейной скорости роста при
водит к более грубому строению периферии колонии.

С таким объяснением, однако, трудно согласиться.
Во-первых, постоянство температуры и при эвтектической 

кристаллизации указывает только на скомпенсированность 
теплоотвода и тепловыделения в участке расположения термо
пары. При ускоренном охлаждении отливки из эвтектического 
сплава на термограмме поверхностного слоя температурная 
остановка обычно не выявляется, хотя именно здесь наблю
дается неоднородность дифференцировки по сечениям эвтекти
ческих колоний.

Во-вторых, если бы такое объяснение погрубения структуры 
на периферии колонии было правильным, то погрубение долж
но бы наблюдаться во всех колониях отливки или при всех 
скоростях охлаждения. Опыты же показывают [1*75; 173, с. 98], 
что тонкая структура эвтектики в центре и более грубая на 
периферии колонии наблюдается только в ускоренно охлаж
денных поверхностных слоях отливки. Вдали от поверхности 
или при замедленном охлаждении дифференцировка структу
ры по всему сечению колоний может быть одинакова; в центре 
отливки, где температурная остановка на кривой охлаждения 
проявляется наиболее отчетливо, наблюдается грубая структу
ра в центре колонии и тонкая на периферии. Это связано с уве
личением переохлаждения последних участков жидкости в 
центре отливки (см. п. 19). Тонкую структуру периферии коло
нии можно получить в любом слое отливки, если после начала 
эвтектической кристаллизации в нем сильно увеличить ско
рость охлаждения.

В-третьих, если бы уменьшение линейной скорости роста 
колоний объяснялось необходимостью сохранения постоянной 
объемной скорости кристаллизации, то погрубение структуры 
не наблюдалось бы в колониях пластинчатой формы, что про
тиворечит опытным данным [43].

Представляется более обоснованным, что рассматривае
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мая неоднородность строения эвтектических колоний создается 
в тех случаях, когда после начала эвтектической кристаллиза
ции при большом переохлаждении происходит рекалесценция 
в результате быстрого выделения тепла кристаллизации. З а 
медлению скорости роста способствует также накопление перед 
фронтом роста примесей, понижающих температуру ликвидуса, 
а следовательно, уменьшающих переохлаждение и линейную 
скорость роста колоний.

Учитывая условия роста графита в жидком чугуне, следует 
полагать, что расщепляемость графитной пластины должна 
зависеть от скорости продвижения ее кромки в расплаве. П ря
мое подтверждение этому получено в опытах по направленной 
кристаллизации серого чугуна [407]. Образцы эвтектического 
чугуна, выплавленного в вакууме из карбонильного железа и 
синтетического графита, помещали в алундовые лодочки в за 
полненную аргоном трубу, вдоль которой перемещалась печь. 
Изменением скорости перемещения печи варьировали линей
ную скорость кристаллизации в интервале 0—2,5 мм/ч. Декан
тирование лодочек позволяло изучать форму фронта кристалли
зации. На продольных разрезах образцов определяли дпффе- 
ренцировку эвтектики измерением расстояния между соседни
ми ответвлениями графита в большом числе микроучастков 
фронта. Установлено, что с увеличением линейной скорости 
кристаллизации разветвлениость графита увеличивается. Най
денная закономерность хорошо описывается формулой Тиллера 
(см. стр. 87) при значении показателя степени п — 0.49. В этих 
опытах подтверждены наличие контакта эвтектического графи
та (в том числе тонкодифференцированного) с жидкой фазой 
и его непрерывность.

Убедительное подтверждение зависимости разветвленностн 
графита от скорости роста колоний или от степени переохлаж
дения жидкости получено в опытах по закалке чугунов с по
вышенным содержанием кремния после начала эвтектической 
кристаллизации при медленном охлаждении (малом пере
охлаждении). Если закалка не интенсивная, т. е. переохлажде
ние увеличивается постепенно, в затвердевшем чугуне в цент
рах колоний наблюдается слабо разветвленный графит, а с 
приближением к границе колонии его разветвлениость посте
пенно увеличивается. При резкой закалке на периферии коло
нии образуется ободок эвтектики с очень тонким графитом, 
причем переход от грубого графита в середине колонии к тон
кому в ободке— резкий (рис. 70). За  пределами ободка 
жидкость кристаллизуется в виде тонкой карбидной эв
тектики.

Из изложенного следует, что по разветвленности графита 
в эвтектических колониях можно судить о скорости их роста, 
и о степени переохлаждения жидкости при образовании 
этих колоний.
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Увеличения степени переохлаждения расплава перед нача
лом эвтектического распада можно достичь несколькими путя
ми: перегревом расплава, введением модифицирующих доба
вок, резким охлаждением чугуна до заданной температуры 
в условиях, исключающих возможность зарождения и роста 
фаз до того момента, когда весь микрообъем примет эту тем-

Рис. 70. Изменение разветвленности графита при 
увеличении скорости охлаждения. Травление 

НИОз, Х 300

пературу. Последний способ позволяет непосредственно связать 
параметры эвтектической кристаллизации со степенью пере
охлаждения расплава.

Методика исследования изотермической ]фисталлизации 
описана в работах [44, 56, 50, 281, 283] и кратко изложена 
в гл. 5. Охарактеризуем структурные изменения в колониях, 
обусловленные понижением температуры изотермической кри
сталлизации. Микроснимки, приведенные на рис. 71, дают 
представление об изменении величины колоний, их формы и 
разветвленности ведущей фазы эвтектики.

Если увеличение переохлаждения расплава достигается бла
годаря предварительному перегреву, то размер колоний с пере
охлаждением увеличивается, а число их уменьшается. Это овя- 
зано с условиями зарождения колоний.

При 'больших переохлаждениях формируется тонкодиффе
ренцированная эвтектическая структура. Уменьшение межфаз- 
ных расстояний на фронте кристаллизации улучшает условия 
диффузионного разделения жидкости. Скорость роста колоний 
увеличивается.

Изменение формы колоний от розеточно-крабообразной 
(рис. 71, а) до шаровидной (рис. 71,6) и — при наибольших 
переохлаждениях—идеально сферической (рис. 71, в) также



связано с увеличением разветвленности ведущей фазы. В слабо 
переохлажденном расплаве немногочисленные аустенито-гра- 
фитные ответвления колоний далеко вдаются в жидкость. 
Фронт кристаллизации очень неровен. Отдельные участки жид
кой фазы, остающиеся между ветвями, могут совсем отделять
ся от основного объема расплава и затвердевают изолированно. 
При больших переохлаждениях тонкая дифференцировка

Рис. 71. Разветвленность графита в колониях, кристаллизо
вавшихся при различных температурах, °С. Травление пикри

новой кислотой, ХЮО: 
а  — 1135; 6 — 1115; в  —  1095

фронта кристаллизации исключает возможность развития 
крупных выступов. Конкурирующие в отборе углерода из 
расплава кромки графитных пластинок многочисленны и рас
полагаются на малых расстояниях одна от другой. Условия 
для преимущественного развития какой-либо пластинки не соз
даются, колонии приобретают форму сфер.

Механизм образования тонкодифференцированной графитной 
эвтектики до сих пор является дискуссионным. Перед обсужде
нием этого вопроса уточним ее микроскопические характе
ристики.

Тонкая графито-аустенитная эвтектика кристаллизуется при 
большом переохлаждении вне зависимости от причин, обусло
вивших его. Она образуется не только в перегретых или бы- 
строохлаждаемых расплавах, но и после вакуумирования [209, 
152, 430], десульфурации расплавов [451, 452, 255] и при введе
нии в них некоторых примесей [324, 453, 454], в том числе це
рийсодержащих модификаторов [93, 248, 258]. Во всех случаях 
эвтектика имеет сходное строение. Проиллюстрируем его на 
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высокоцериевом чугуне околоэвтектического состава, затвер
девавшем при скорости охлаждения 100 град!мин. При иссле
довании такого чугуна обнаружены многочисленные разновид
ности тонкого графита: точечный (рис. 72,а)  ,междендритиый 
завихренный, вид которого напоминает схему лабиринта 
(рис. 72,6) и муаровый (рис. 72, в). В каждом случае графит 
имеет вид разобщенных включений и нередко принимается,

Рис. 72. Разновидности тонкого графита в сеченнях Л -(-/’-коло
ний, образовавшихся при большом переохлаждении. Травление 

пикриновой кислотой, Х 600

что тонкая эвтектика состоит из диспергированных в аустените 
мелких изолированных пластинок графита. Однако последова
тельная сошлифовка колоний [49, 258] или их пофазовое вы
травливание [431] показывает, что пластинки графита, сечения 
которых в плоскости шлифа изолированы, в действительности 
связаны в пространстве и представляют ветви одного графит
ного включения, являющегося скелетом колонии (на рис. 67,6 
приведена модель такого сильно разветвленного включения).

Ранее предполагалось, что тонкий графит возникает вслед
ствие одновременной кристаллизации мелких пластинок из 
большого числа центров [477]. Наиболее распространено пред
ставление об образовании его в твердом состоянии в резуль
тате высокотемпературной графитизации аустенитно-цементит- 
ной эвтектики [433, 434, 446, 18, 507, 239]. Основано оно на 
топологическом сходстве тонкой графитной и цементитной 
эвтектик в структуре быстроохлажденных доэвтектических чу
гун ОБ.

Изучение объемных изменений при затвердевании сильно 
переохлажденного чугуна свидетельствует о том, что и тонкий 
графит формируется в процессе распада жидкой фазы [435].

Зарождение тонкой эвтектики происходит на базе мелких 
компактных включений графита, сечения которых можно обна
ружить при разрезе колонии по центру (рис. 73, а). Существо
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вание таких компактных ядер выявлено в различных чугунах, 
затвердевавших при большом переохлаждении: в вакуумиро- 
занных чистых Ре—С—Вьсплавах [408], в высококремнистых 
быстроохлажденных [2 0 1 ] и модифицированных церием [258] 
чугунах. В их формировании важную роль, по-видимому, играет 
расщепление графита, приводящее к образованию мелких поли-

Рис. 73. Сечения, по центру колоний тонкодифференциро'ванной эвтектики 
А +  Г. Травление пикриновой кислотой, Х6О0

кристаллов типа «двулистника» или же имеющих несколько 
секторов. Часто ядро колоний сходно с приведенными на 
рис. 52 включениями переходных форм первичного графита, но 
отличается малыми размерами (рис. 73, в). На рис. 73,6 пока
зан тот же микроучасток, что и на рис. 73, а, после снятия слоя 
толщиной 3 мк. Компактный графитный центр колонии сошли- 
фован, по месту его расположения видны точечные сечения 
ответвлений, нормальных к плоскости шлифа. Вокруг централь
ной группы точек веером располагаются косые сечения пла
стинчатой формы.

В настоящее время трудно указать причины начала раз
ветвления компактных центров колоний и появления тонкопла
стинчатого графита. Разветвление может начинаться в резуль
тате накопления примесей на поверхности графитного комка 
и зарождения второй фазы эвтектики — аустенита. Сначала 
появляются немногочисленные отростки (рис. 73, а), по-види
мому, на иеэкранированных аустенитом участках. В дальней
шем от них растут тонкие графитные пластинки, разветвляю
щиеся по мере увеличения колонии. В разрезах колонии, про
ходящих через ее структурный центр (рис. 74, а), видно, что 
благодаря регулярному разветвлению межпластиночное рас
стояние является постоянным и при большом удалении от 
центра.

Разветвление осуществляется путем периодически повто-
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ряющегося расщепления 'кромок графитных пластинок. Этим 
можно объяснить У-образную симметрию узлов расщепления 
(рис. 74, а). Случаи, когда материнская пластинка сохраняет 
направление своего роста, а дочерняя отходит от нее под опре
деленным углом, встречаются редко.

Сопоставление взаимно перпендикулярных разрезов коло
ний позволяет представить наиболее вероятную форму струк-

Рис. 74. Сечения колоний тонкодифференцированной эвтектики Л -I- Г:
а  — т р а в л е н и е  п и к р и н о в о й  к и сл о то й , Х 600; б  — Н Х О э, Х50

туриого элемента графитной составляющей так, как это пока
зано на рис. 75, а. В зависимости от положения секущей пло
скости такой элемент на поверхности шлифа может иметь вид 
точки (сечение у основания), пластинки (продольный разрез) 
или завитушки (поперечный и косые разрезы). Первый случай 
наблюдается при переполировке центрального сечения колонии.

На рис. 76 показан микроучасток, где две соседствующие 
колонии тонкой эвтектики разрезаны плоскостью шлифа на 
разном расстоянии от структурного центра. В нижнем разрезе 
вблизи центра среди тонких пластинчатых сечений графита 
наблюдаются утолщенные темные полоски. Их происхождение 
ясно из схемы на рис. 75, б. Это срезы гофров на графитных 
элементах разветвленного скелета колонии.

В связи с большими размерами колоний, их разрезы, леж а
щие вблизи центра, при микроанализе отливок встречаются 
редко. Чаще всего «переохлажденный» графит на микрошли
фах представлен так, как показано в верхней части рис. 76, 
т. е. в виде различных косых разрезов, отсекающих сегмен-
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ты колонии. Анализируя структуру подобного рода, трудно, 
естественно, предположить, что развитие всех этих графитных 
«завитушек» происходило из одного центра. Это и привело 
к появлению ошибочных представлений о независимом возник
новении и изолированном росте графитных частиц колонии из 
жидкого раствора или о формировании их вследствие распада

а

Рис. 75. Схемы струк
турных элементов гра
фитного скелета тон- 
кодифференциров а н- 
ной эвтектики А  +  Г

цементита. Указанные представления нашли отражение в тер
минологии, применяемой при характеристике тонкодифферен
цированной эвтектики. Графит таких колоний имеет много на
званий: переохлажденный, междендритный, высокодисперсный, 
точечный, эвтектический. Применение первого термина допу
стимо с той оговоркой, что речь идет не о переохлажденной 
кристаллической фазе, а о переохлаждении жидкого раствора, 
из которого выделяется эта фаза. Другие определения — точеч
ный, высокодисперсный графит, говорящие о дискретности гра
фита в эвтектических колониях, нельзя считать приемлемыми. 
Нет также оснований выделять этот графит под названием 
эвтектического или междендритного, поскольку в обычно при
меняемых на практике доэвтектических чугунах весь графит, 
кристаллизующийся из жидкости — в том числе грубопластин
чатый, является эвтектическим и междендритным.

Роль аустенита при расщеплении эвтектического графита 
часто недооценивается. Образование тонкой графитной эвтек
тики является примером кооперативного роста двух фаз. 
В связи с этим рассмотрим влияние эвтектического аустенита

Рис. 76. Вид графита в различных сечениях 
колоний. Травление пикриновой кислотой, 

Х 600
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на расщепление графитных пластинок. Часто принимают, что 
расщепление графита на фронте эвтектической крйсталлизации 
происходит вследствие случайных нарушений условий роста 
пластинок: локальных изменений состава жидкого раствора, 
температурного градиента и конвективных токов. Когда эти 
нарушения приводят к сближению кромок графитных пласти
нок, то одна из них дает ответвление, попадающее в более 
благоприятные для роста условия. Полагают, что аустенито- 
графитная эвтектика отличается от других эвтектик тем, что 
роль диффузионных перемещений, управляющих ростом эвтек
тик, в данном случае ослаблена, так как необходим лишь диф
фузионный подвод углерода. При этом игнорируется роль 
основного компонента расплава — железа, самодиффузионные 
передвижки атомов которого также необходимы для роста гра
фита, как и диффузионный подвод углерода. Расщепляемость 
графита обусловлена и блокировкой кромок атомами металли
ческих компонентов. Учитывая это, можно объяснить влияние 
на разветвляемость графита состояния жидкости перед фрон
том кристаллизации: ее вязкости, самодиффузионных характе
ристик, состава и распределения примесей. Известно, что 
склонность к расщеплению при кристаллизации полимеров 
также определяется физико-химическими свойствами жид
кости [396].

Изучение микрорельефа поверхности тонкодифференциро
ванных аустенито-графитных колоний показывает, что при зна
чительном переохлаждении аустенит в ряде участков опережает 
кромки графитных включений. Увеличение скорости роста 
аустенита в сильно переохлажденных расплавах эвтектического 
состава закономерно. Об этом свидетельствует и тот факт, что 
в пределах колоний тонкой эвтектики, как правило, обнаружи
ваются дендриты аустенита вне зависимости от степени эвтек- 
тичности расплава. Одно из названий тонкодифференциро
ванного графита — междендритный — связано с этим обстоя
тельством.

Ранее указывалось, что зачатки дендритных форм разраста
ния аустенитной оболочки наблюдаются и при росте колоний 
в слабо переохлажденном расплаве (см. рис. 65,6). С увеличе
нием переохлаждения формируется более густая сетка аусте- 
нитных ветвей. При этом следует учитывать, что при понижен
ной температуре в метастабильном равновесии с жидкой фазой 
может находиться аустенит с повышенным содержанием угле
рода. Ветви аустенита опережают фронт двухфазной кристал
лизации и колония прорастает между ними, в общем сохраняя 
сферические очертания. Для пояснения этого вернемся к вы
сококремнистому заэвтектическому чугуну, затвердевавшему 
при быстром охлаждении (см. рис. 51, б). В микроучастке, центр 
которого занимает розетка первичного графита, эвтектический 
распад начинался с зарождения на ее поверхности аустенита.
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Значительное переохлаждение расплава и обеднение его углеро
дом (наслаивающимся на лепестках розетки) обусловили боль
шую линейную скорость кристаллизации и формирование трех
мерного дендрита аустенита. Фронт тонкодифференцированной 
аустенито-графитной эвтектики (занимающей все поле микро
снимка) продвигался вслед за дендритными ветвями и в ка
кой-то момент обогнул их окончания. Такое разрастание ауете- 
нитных ветвей на начальной ста
дии распада, снижающее пере- ■■ 
сыщение расплава железом и 
облегчающее совместный рост 
фаз в составе колонии, является 
характерным для эвтектической 
кристаллизации сильно переох
лажденного чугуна. Д аже в за-

Рис. 77. Схема расщепления 
графита

Рис. 78. Схемы формирования 
графитных строчек: 

а — при  ст ы к о в к е  ко л о н и й ; б  — по 
гр а н и ц а м  я ч е е к  в н а п р а в л е н н о  з а 

тв е р д е в а ю щ е м  чугу н е

эвтектических чугунах с высоким углеродным эквивалентом 
колонии тонкой эвтектики армированы аустенитными дендри- 
тами.

Если случаи лидирующего роста аустенита реализуются 
в промежутках между двумя графитными ответвлениями 
(рис. 77), это может способствовать и расщеплению графитных 
пластин благодаря адгезивному взаимодействию аустенита и 
графита, превышающему слабые силы сцепления в межбазис- 
ных пространствах графитных пластин. При этом определенное 
значение может иметь кристаллографическая припасовка 
аустенита и графита [2 2 1 , 226].

Когда колонии тонкой эвтектики сближаются (см. 
рис. 74,6), между ними образуются сегрегационные зоны и 
тонкие графитные строчки (см. рис. 76). Так же окантованы 
графитом ветви структурно свободного аустенита, огибаемые 
растущей колонией (см. рис. 72,6). Это явление имеет общее 
значение — в чугуне с любой степенью эвтектичности даже 
небольшие участки тонкой эвтектики имеют графитные окан
товки. Схема, объясняющая их появление, приведена на рис. 78.
106



Графитные ответвления, ведущие рост колонии, врастают в 
жидкость в общем случае нормально к фронту кристаллиза
ции. Когда происходит стыковка колоний, выступающие кон
чики пластинок изгибаются, пересекаются и очерчивают гра
ницу контакта. Еще до этого момента начинается изгиб кро
мок вследствие преимущественного роста в сторону жидкости, 
являющейся источником углерода (рис. 78, а). Из схемы ясно, 
почему пограничные зоны не всегда обогащены ликватами — 
в связи с последовательным увеличением контактной поверх
ности смыкающихся сферолитов обогащенная ликватами жид
кость как бы выжимается наружу.

Графитные строчки обнаружены в различных чугунах, з а 
твердевавших с образованием тонкой эвтектики: в модифици
рованных церием [258], в направленно затвердевающих чистых 
Ие—С—БГсплавах [407], в вакуумированных чугунах [408]. 
В последнем случае графитные строчки начинали формиро
ваться при появлении ячеистого рельефа на фронте кристалли
зации и очерчивали границы между ячейками. Результаты 
этих наблюдений обобщены на рис. 78,6, представляющем схе
му продольного разреза декантированного образца (см. стр. 87). 
До участка, отмеченного пунктиром, графитные строчки 
не наблюдаются, поскольку фронт кристаллизации сохранял 
плоскую форму. С появлением и усилением ячеистого рельефа 
начиналось смыкание боковых стенок ячеек, сопровождающееся 
ущемлением кромок графитных пластин.

Прямолинейность графитных строчек на границах стыкую
щихся колоний (см. рис. 76) свидетельствует о плоской форме 
границ и сферичности колоний. Графитные окантовки 
аустенитных ветвей (см. рис. 72, б) обычно характеризуются 
большей толщиной, так как в их образовании играет роль и 
вторичный графит, выделяющийся из аустеннта при охлаж
дении.

До сих пор мы рассматривали процесс нормальной эвтек
тической кристаллизации, характеризующийся наличием контак
та между распадающейся жидкой фазой и обеими твердыми 
фазами эвтектики в течение всего периода распада.

Абнормальная эвтектическая кристаллизация отличается 
тем, что в контакте с распадающейся фазой находится лишь 
одна из растущих, рост же второй, изолированной фазы, совер
шается в результате диффузии атомов через оболочку первой 
фазы. В теории фазовых переходов такие процессы, приводя
щие к образованию так называемых абнормальных структур, 
известны давно. Примером является рассматриваемый ниже 
эвтектоидный распад аустенита при малых переохлажде
ниях.

Абнормальная эвтектическая кристаллизация возможна и 
в ходе затвердевания серого чугуна. В этом случае колония 
также представляет собой бикристаллитное образование. Одна-
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ко включение графита полностью окружено аустенитом и его 
рост происходит не в жидкой, а в кристаллической фазе. Это 
обстоятельство влияет на кинетику эвтектического распада, на 
величину и облик графитных включений. Они в процессе роста 
колоний сохраняют равноосную форму, что определяет прак
тический интерес к разработке методов, обеспечивающих 
абнормальный ход распада.

В технических чугунах абнормальная эвтектическая кри
сталлизация происходит при введении в расплав магния, церия 
и некоторых других элементов (щелочных и щелочноземель
ных металлов, лантаноидов), обычно называемых сфероиди- 
зирующими, или глобуляризирующими модификаторами. Но 
абнормальную структуру эвтектики можно получить и без 
модифицирующих добавок: в быстро охлажденных высококрем
нистых чугунах [214, 89, 350, 250], в чистых Бе—С —Бпспла- 
вах [408, 58, с. 237]. Велика роль переохлаждения расплава. 
Когда присадки модификаторов малы и не могут обеспечить 
формирования компактных включений графита, ускоренное 
охлаждение таких расплавов приводит к развитию абнормаль- 
ной кристаллизации [257]. Оно оказывается эффективным и 
в том случае, когда вводимые примеси — например цинк — 
не оказывают влияния на структуру отливок, затвердевавших 
медленно [256].

Все эти факты говорят о том, что абнормальную кристалли
зацию нельзя считать лишь следствием специфического влия
ния какой-либо примеси. Она является естественной разновид
ностью затвердевания серого чугуна, реализующейся в опреде
ленных условиях. Не рассматривая пока вопрос о механизме 
влияния модификаторов, опишем общую картину зарождения 
и роста кристаллических фаз при абнормальном распаде эвтек
тической жидкости на примере чугуна, модифицированного 
магнием.

Как и в случае кристаллизации аустенито-графитной эвтек
тики с пластинчатым графитом, первыми в образцах магниево
го чугуна, закаленного в начале затвердевания, обнаруживают
ся графитные включения. Они имеют компактную форму. Д аж е 
в образцах, закаленных от температур выше эвтектического 
интервала, выявляются мелкие сфероиды графита [42, 413, 
414, 398, 436, 284; 58, с. 251; 62, с. 79; 136— 138]. Таким обра
зом, наличие графита в жидком растворе, установленное в 
обычном чугуне по результатам химического анализа закален
ных образцов, в магниевом чугуне обнаруживается микроско
пически. В известной степени это связано с компактностью 
формы включений. Обнаружить под микроскопом тончайшие 
чешуйки графита в обычном чугуне затруднительно. Их попе
речные сечения малы, попадая же в разрез продольно, они 
легко выкрошиваются. Образование зародышей шаровидного 
графита в магниевом чугуне может быть связано и со специ-
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фическим влиянием модификатора: с образованием газовых
микропузырьков и заполнением их углеродом [96, 97], с ло
кальным повышением активности углерода в микрообъемах 
расплава, обогащенных плохо растворимым магнием[78, с. 7]. 
Строение зародышевых включений подобно описанному выше 
строению сферокристаллов первичного графита. В основе их 
роста также лежит процесс расщепления и формирования дис
локационной структуры поверхности, обеспечивающей возмож
ность врастания графита в жидкость базисной гранью. Линей
ная скорость такого роста меньше скорости роста призменных 
граней, т. е. кромок графитных слоев. Если сопоставить рост 
пластинчатого включения и равного по объему сферокристалла 
графита, то легко убедиться в том, что линейная скорость кри
сталлизации сферокристалла мала. Она остается сравнительно 
малой даже тогда, когда объемная скорость кристаллизации, 
т. е. количество графита, выделяющегося из жидкости в еди
ницу времени, выше при образовании сферокристалла.

Отсутствие быстро продвигающихся в жидкости участков 
поверхности графитного шарика играет важную роль. Вторая 
фаза эвтектики — аустенит, зарождаясь на поверхности гра
фита, растет в слое жидкости, обедненном углеродом, и пол
ностью обволакивает графитное включение, изолируя его от 
жидкости.

Таким образом, процессы, определяющие абнормальный ха
рактер эвтектической кристаллизации, происходят уже на пер
вом этапе зарождения эвтектических колоний.

Рассмотрим дальнейший рост аустенито-графитного агрега
та, формирующегося на шаровидном графитном включении. 
Аустенит, сосуществующий с жидкостью и графитом, хими
чески неоднороден (см. рис. 63). В месте его контакта с гра
фитом устанавливается состав, близкий к Х й (точка в лежит 
на линии стабильного равновесия аустенита с графитом), а 
в месте контакта с жидкостью состав аустенита близок к Х г 
(точка г лежит на экстраполированном отрезке линии равно
весия аустенита с жидкостью). Благодаря создающемуся пе
репаду концентрации углерод диффундирует в аустените от 
поверхности А /Ж  к поверхности А/Г, при этом аустенит выво
дится из равновесия и с жидкостью и с графитом. В контакте 
с жидкостью он становится ненасыщенным, что приводит к пе
реходу углерода от жидкости к аустениту; жидкость пересы
щается железом и из нее продолжает выделяться аустенит. 
В контакте с графитом аустенит пересыщается углеродом, что 
создает термодинамическую возможность выделения здесь гра
фита. Реализация этой возможности связана и с передвижкой 
атомов железа в аустените, которая обеспечивает отвод атомов 
железа от поверхности А/Г  и является, таким образом, состав
ной частью процесса формирования графитного включения. 
Детальный механизм эвакуации атомов железа от поверх-
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ности А/Г  не установлен. Основную роль играет, по-видимому, 
передвижка вакансий и дислокаций.

Роль ведущей фазы при абнормальном эвтектическом рас
паде играет аустенит. Равноосное зародышевое включение 
растет без изменения шаровидной формы, если приток вакан
сий и углерода к поверхности А/Г  происходит равномерно со 
всех сторон. Рассмотренная выше микроскопическая картина 
абнормальной эвтектической кристаллизации неоднократно

Рис. 79. Структура магниевого чугуна, закаленного в процессе эвтектиче
ской кристаллизации. Травление пикратом натрия. Х 200

подтверждалась при изучении структуры образцов, закаленных 
во время затвердевания (42, 332, 366, 473, 57. 59]. Это видно на 
рис. 79, а, б, в. С ростом равноосных аустенито-графитиых агре
гатов количество жидкости уменьшается. В конечной стадии 
затвердевают тонкие пленки жидкости, разделяющие агрегаты 
и их сростки. Эти последние участки жидкой фазы обогащены 
примесями и здесь образуются сегрегационные зоны.

В приведенной на рис. 79 структуре чугуна слегка заэвтек- 
тического состава (3,84% С; 2,15% 51) в некоторых микрообъе
мах образуются мелкие шаровидные включения графита без 
аустенитных оболочек (на рис. 79,6, указано стрелкой). Наряду 
с этим в процессе затвердевания увеличивается объем дендрит
ного аустеннта. Как и в случае нормальной кристаллизации на 
оболочках эвтектического аустеннта создаются дендритные 
ответвления, в свою очередь образующие новые оболочки во
круг шаровидных графитных включений.

Таким образом, при абнормальной эвтектической кристалли
зации роль фаз изменяется. Как указывалось выше, ведущей 
принято называть фазу, которая первой врастает в расплав. 
В ходе нормальной кристаллизации обычного серого чугуна 
такой фазой является графит. Абнормальную же кристаллиза
цию ведет аустенит. Он не только первым врастает в жидкость,
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но и навязывает графитным включениям определенный вид и 
внутреннее строение, так как кинетические и топологические 
закономерности роста графита в данном случае определяются 
главным образом процессами, происходящими в аустенитной 
оболочке колонии.

Включения графита, выросшие в аустенитных оболочках, 
имеют, как правило, форму полиэдров (рис. 80, а). Это отли
чает их от имеющих совершенную сферическую форму сферо-

Рис. 80. Ограненная форма сечения графитных сферокристаллов, 
образовавшихся при кристаллизации серого (а — не травлено,
Х 800) и графитизации белого магниевого чугуна (б  ■— травление 

пикратом натрия, Х 300)

кристаллов первичного графита (см. рис. 57, а) и, напротив, 
сближает с ограненными включениями, формирующимися при 
графитизирующем отжиге белого чугуна (рис. 80,6). В послед
нем случае легко устанавливается взаимосвязь между огран
кой включения и зернистой структурой окружающей матрицы, 
выявляемой пограничной сеткой вторичного цементита.

Аустенитная матрица колонии характеризуется субзерен- 
ной структурой, складывающейся во время срастания дендрит
ных ветвей и полигонизационных процессов, идущих при высо
ких температурах [205]. Сопоставление этой структуры с фор
мой графитного включения показывает, что его огранка навя
зана строением оболочки. При переходе от одного участка 
оболочки к другому плоскость огранки меняется. То, что аусте
нитная матрица имеет в контакте с графитом не сферическую 
поверхность, а ограненную, является естественным: огранка 
приводит к снижению поверхностной энергии на границе А/Г. 
По этой же причине огранка должна возникать и в том случае, 
если в монокристальной аустенитной матрице субзереиная 
структура отсутствует.

Включения графита, растущие в аустените, имеют секто- 
риальное внутреннее строение. В отличие от сферокристаллов
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первичного графита они, как правило, не обладают сферической 
симметрией. Радиальные кристаллы, составляющие включение, 
расположены параллельно в пределах каждого сектора, опи
рающегося на грань включения (рис. 80, а). Однообразная 
ориентация кристаллитов в пределах секторов подтверждается 
их одновременным затемнением или посветлением при враще
нии плоскости поляризации падающего пучка света [226].

Из этих данных следует, что в процессе роста колоний 
абнормальной эвтектики осуществляется ориентированная кри
сталлизация графита по отношению к аустениту. Такой вывод 
согласуется с отмеченной ранее возможностью образования 
сопряженного кристаллографического комплекса между решет
ками графита и аустенита и с фактами ориентированной кри
сталлизации графита, установленными при исследовании 
структуры вторичного графита [358, 481] и графита, выделяю
щегося на поверхности железоуглеродистых сплавов при 
отжиге в вакууме [ 1 0 2 , 162, 226].

В заключение следует отметить, что графитные включения, 
выросшие в аустенитных оболочках, могут иметь и неравно
осную форму. Это связано с двумя обстоятельствами. Возмож
ность образования колоний абнормального типа определяется 
отношением линейных скоростей кристаллизации графита и 
аустенита. В том случае, когда это отношение велико, графит 
все время поддерживает контакт с жидкой фазой и происхо
дит нормальная эвтектическая кристаллизация. При малой ве
личине отношения сплошные аустенитные оболочки образуются 
на первых же этапах роста колоний и формируются равно
осные включения. Возможен и промежуточный вариант, когда 
отношение таково, что замыкание аустенитной оболочки проис
ходит лишь через некоторое время. В течение этого периода 
графит соприкасается с жидкой фазой и может расти в виде 
пластинок, розеток и других форм, описанных ранее. В даль
нейшем, когда возникает сплошная ауст-енптная оболочка, 
происходит утолщение графита на всех участках поверх
ности А!Г. Таким путем формируются включения червеобраз
ного, узелкового и других разновидностей вермпкулярного гра
фита, классифицируемого различным образом [89, 380, 77, 
97, 217].

Пример вермпкулярного графита в магниевом чугуне пока
зан на рис. 81. Указанное отношение регулируют присадкой 
модификаторов, изменяющих характер роста и линейную ско
рость кристаллизации графита. Однако его можно изменить и 
увеличением переохлаждения, благодаря чему увеличивается 
линейная скорость кристаллизации аустенита.

Второе обстоятельство связано со структурой и химической 
неоднородностью аустенитной оболочки колоний, вследствие 
которой приток вакансий и атомов углерода к поверхности А\Г  
может быть неравномерным.
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Эвтектическая кристаллизация доэвтектических чугунов 
имеет свои особенности. В этом случае эвтектическому превра
щению предшествует кристаллизация первичного аустенита. 
Выделение аустенита сопровождается обогащением жидкой ф а
зы углеродом. При медленном охлаждении изменение сотояния 
жидкости описывается движением ее фигуративной точки по 
линии ликвидуса а С  (рис. 82). При эвтектической температуре

Рис. 81. Различная форма графитных Рис. 82. Участок диаграммы состоя- 
включений в магниевом чугуне. Трав- ния Ре— С

ление пикратом натрия, Х 200

жидкий раствор приобретает эвтектический состав, становясь 
насыщенным железом и углеродом. Однако графит еще не за 
рождается и при дальнейшем охлаждении продолжается кри
сталлизация аустенита, а жидкий раствор пересыщается угле
родом. Изменение состава аустенита в интервале Т \ — Т э опи
сывается отрезком Хб — ХЕ’. В жидкости, пересыщенной 
углеродом, рано или поздно начинает формироваться графит. 
С этого момента и начинается эвтектическое превращение 
Механизм его в доэвтектическом и эвтектическом чугунах 
одинаков: создается фронт одновременной и совместной кри
сталлизации аустенита и графита. Поверхность дендритов пер
вичного аустенита может служить дополнительным фронтом 
кристаллизации аустенита.

При формировании первичного аустенита происходит пере
распределение примесей; окружающий его расплав обогащается 
не только углеродом, но и примесями, в том числе повышающи
ми термодинамическую активность углерода. Эти обстоятель
ства играют особую роль при абнормальной кристаллизации.

Шаровидные включения графита обычно формируются в 
междуветвиях аустенитного дендрита, вблизи от поверх
ности А/Ж, и образование оболочек эвтектического аустенита 
происходит вследствие разрастания дендритных ветвей. Часто 
образуются цепочки включений, располагающиеся вдоль меж- 
дуветвий дендрита. Если эти включения зародились недалеко
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друг от друга, то, разрастаясь в аустените, они мргут прийти 
в контакт, в результате чего получаются двойные, тройные и 
более сложные .включения. Иногда это принимается как дока
зательство роста графита в жидкости без аустенитных оболо
чек. Предполагается, что включения во всех случаях приходят 
в контакт, находясь еще в жидкости. Микроскопические иссле
дования образцов чугуна, закаленных на разных этапах эвтек-

Рис. 83. Схема формирования цепочек включений шаровид
ного графита

тического превращения, этого не подтвердили. Общая схема 
формирования включений подобного типа представлена на 
рис. 83. Нетрудно представить такое сечение изображаемого 
микроучастка, на котором включения графита будут казаться 
расположенными в осевых зонах дендритов. Фиксация подоб
ных разрезов привела к появлению ошибочных представлений 
о том, что шаровидный графит образуется после завершения 
затвердевания чугуна, в осевых зонах дендритов аустенита, 
сильно пересыщенного углеродом {507].

Структура аустенитно-графитных эвтектических агрегатов 
с пластинчатым графитом, образующихся в доэвтектических 
чугунах, подобна описанной ранее. При медленном охлаждении 
формируются колонии с мало разветвленным графитом. При 
ускоренном охлаждении они приобретают более правильную 
сферическую форму и тонкое строение. В этом случае ответвле
ния графитного скелета колонии значительно тоньше и короче.

В чугунах с малым количеством первичного аустенита 
эвтектические колонии легко выявляются по скоплению приме
сей, обнаруживаемых на их границах. Дендриты же аустепита 
располагаются в аустенитной матрице колоний случайным 
образом. Часто из-за срастания избыточного и эвтектического 
аустенита дендриты с трудом выявляются при микроанализе — 
особенно в том случае, когда графитные скелеты колоний мало 
разветвлены.

В низкоуглеродистых чугунах, в которых к началу эвтекти
ческого превращения выделяется много аустенита, эвтектиче
ский распад происходит лишь в небольших, иногда разобщен
ных участках жидкой фазы. В результате затвердевания этих 
жидких прослоек графит оказывается расположенным между 
ветвями аустенита. Особенно ясно это наблюдается при эвтек
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тическом распаде в условиях значительного переохлаждения, 
когда тонкоразветвленные графитные скелеты колоний очерчи
вают контуры дендритных ветвей.

Существенное влияние на кристаллизацию графита в низко
углеродистых чугунах оказывает их склонность к рассредото
ченной усадке. В этих чугунах среди многочисленных межденд- 
ритных участков жидкой фазы в конце затвердевания обнару
живаются и такие, которые утрачивают связь с другими уча
стками жидкости. Проход к ним жидкости через узкие каналы 
становится затруднительным и они кристаллизуются изолиро
ванно. В результате здесь образуются усадочные микропоры. 
Такие нарушения сплошности играют большую роль в кон
це и после затвердевания. Графит, выделяющийся из аустенита 
при охлаждении, заполняет поры и наследует их форму.

Эвтектическая кристаллизация заэвтектических чугунов на
чинается после того, как в интервале температур Т\Тв (см. 
рис. 82) выделится первичный графит и жидкость приобретает 
эвтектический состав. Эвтектический аустенит зарождается на 
поверхности включений как первичного графита, так и эвтек
тического, образующегося при температурах ниже Тэ. Место же 
зарождения и роста эвтектического графита, его расположение 
по отношению к первичному зависит от условий и от типа 
эвтектической кристаллизации.

При нормальной кристаллизации обычный порядок выде
ления эвтектических фаз сводится к тому, что аустенит зарож 
дается и растет на розетках первичного графита. Вскоре пла
стинки графита (розетки) оказываются изолированными от 
жидкости, за исключением их кромок. Небольшая доля эвтек
тического графита успевает отложиться на поверхности первич
ного, затем в результате диффузии углерода и вакансий через 
аустенитную оболочку происходит утолщение пластин. Это 
утолщение также невелико. Основной объем эвтектического 
графита кристаллизуется совместно с аустенитом независимо 
от включений первичного графита. Эвтектическая кристаллиза
ция может начинаться на розетках первичного графита. Такой 
случай показан на рис. 41 — кромка верхней ветви первичной 
розетки разветвляется, давая начало колонии. Возможно также 
зарождение колоний вне связи с первичным графитом, тогда 
он легко отличается от эвтектического. Когда же переохлажде
ние расплава мало, эвтектический графит и аустенит выде
ляются в основном на поверхности включений первичного гра
фита и отличить такой чугун от эвтектического или слегка до- 
эвтектического трудно.

При абнормальной кристаллизации эвтектический аустенит 
также растет на поверхности первичных сферокристаллов гра
фита, образуя сплошную оболочку. Эвтектический же графит, 
в силу особенностей абнормальной кристаллизации, растет 
внутри аустенита — как на первичных сферокристаллах, так и
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в составе колоний, возникших на зародышах эвтектического 
происхождения. Поэтому включения первичного графита ока
зываются окруженными более или менее толстой оболочкой 
эвтектического. Так как выявить двухслойное строение графит
ных включений при микроанализе затруднительно, то заэвтек-

имп/сек

Рис. 84. Шаровидные включения графита и диаграммы распределения церия 
в графите заэвтектического (а )  и доэвтектического (б )  чугунов

тический чугун с шаровидным графитом трудно отличим по 
структуре от эвтектического чугуна.

Для разделения эвтектического и первичного графита в ш а
ровидных включениях можно применить локальный рентгено- 
спектальный микроанализ [249]. Поскольку первичный графит 
растет, в отличие от эвтектического, в контакте с жидкостью, 
он в большем количестве адсорбирует примеси. На рис. 84, а 
приведено сечение шаровидного включения заэвтектического 
цериевого чугуна, подвергнутое электронному зондированию. 
Темный след зонда пересекает сечение по горизонтали. Ширина 
концентрационного пика на диаграмме распределения церия 
совпадает с диаметром первичного сферокристалла. Последний 
определим микроскопически, благодаря несколько более свет
лой окраске. Последовательная сошлифовка такого включения, 
сопровождаемая электронным зондированием каждого разреза, 
показывает, что по мере уменьшения диаметра внутреннего 
ядра сокращается ширина концентрационного пика на диа
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грамме распределения [249]. При полном сполировании внутрен
него ядра, так лее как и при зондировании включений графита 
в доэвтектическом чугуне (рис. 84,6), количество церия на 
установке МАР-1 не выявляется-— концентрационные пики на 
диаграммах распределения отсутствуют.

В работах [163— 165] предполагается, что равноосная форма 
включений эвтектического графита в чугунах, модифицирован
ных магнием или церием, обусловлена диффузией модификато
ра через аустенитную оболочку и адсорбцией его на графите, 
благодаря чему нивелируется скорость роста граней графит
ного кристаллита. Однако отсутствие модификатора в эвтек
тическом графите, неоднократно подтвержденное электронным 
зондированием включений [249, 440, 158, 159, 48 с. 91], свиде
тельствует о том, что равноосная форма включений эвтекти
ческого графита в основном связана с закономерностями диф
фузионных процессов в аустенитной оболочке колоний.

11. ВЛИЯНИЕ ПРИМЕСЕЙ

Промышленные чугуны всегда содержат различные приме
си. При оценке их роли в процессе кристаллизации чугуна 
основное внимание обычно уделяют влиянию на отбеливаемость 
отливок. Этот вопрос рассматривается ниже. Здесь же обсуж
дается влияние примесей на первичную структуру серого 
чугуна.

Многие примеси (Mn, Si, Ni, Cu и др.) при кристаллизации 
чугуна растворяются в аустените, изменяя его физико-химиче
ские свойства, область существования, характер и кинетику 
распада. Такие примеси, как фосфор, сера, азот, в аустените 
растворяются плохо. При кристаллизации они ликвируют, 
концентрируясь в остающейся жидкости. Когда их концентра
ция в жидкости становится большой, они с железом или дру
гими примесями образуют соединения: фосфиды, сульфиды,
нитриды. Некоторые примеси образуют тугоплавкие соединения 
(карбоннтриды титана и ванадия, тугоплавкие сульфиды и др.), 
выделяющиеся до начала кристаллизации чугуна. Растворяю
щиеся в кристаллах аустенита примеси распределяются в них 
обычно неравномерно. Они концентрируются в участках аусте
нита, которые выделяются из жидкости в начале или в конце 
кристаллизации. В первом случае по мере выделения аустенита 
остающаяся жидкость обедняется растворенной примесью, а во 
втором-— обогащается ею.

О характере микроликвации примеси М  при кристаллизации 
чугуна можно судить по виду тройной диаграммы Fe—С— М  и 
ее горизонтальных разрезов. Если тройная диаграмма неизве
стна, то характер и степень микроликвации можно установить 
только экспериментально.

Рассмотрим более подробно влияние некоторых примесей 
на кристаллизацию и структуру серого чугуна.
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Кремний в значительных количествах содержится практи
чески во всех чугун ах. Он повышает активность углерода в 
жидком растворе и в аустените и способствует выделению 
графита при кристаллизации чугуна и при распаде аустенита. 
Из-за повышения степени звтектичности чугуна при добавке 
кремния в случае медленной кристаллизации выделяется более 
грубый графит, чем в бескремнистом чугуне. В чугунах с по-

— *■ С ,7.

Рис. 85. Изотермические разрезы и коноды А —Ж  
при T i> T q> T 2 диаграммы Fe— С— Si

вышенным соодержанием кремния графит кристаллизуется и 
при больших скоростях охлаждения, образуется аустенитно- 
графитная эвтектика с сильно разветвленным графитом.

Микроскопическая картина кристаллизации серого кремни
стого чугуна не отличается от кристаллизации Fe—С-чугуна. 
В доэвтектическом чугуне из жидкости вначале выделяются 
дендриты первичного аустенита, а когда остающаяся жидкость 
приобретает эвтектический состав и переохлаждается ниже 
верхней границы эвтектического интервала, становится возмож
ной эвтектическая кристаллизация Ж —*-А+Г. Состав выде
ляющихся кристаллов аустенита и остающейся жидкости при 
очень медленном охлаждении можно определить, пользуясь 
горизонтальными разрезами тройной диаграммы Fe—С—Si.

Согласно уточненной диаграмме стабильного равновесия 
Fe—С—Si-сплавов в области двухфазного состояния аусте- 
нит+жидкость при температурах выше Т о (см. п. 4) наклон 
конод А — Ж  положительный и концентрация кремния в аусте
ните меньше, чем в сосуществующей с ним жидкости. Напри
мер, сплав $i (рис. 85) при температуре Ti>T'o состоит из 
кристаллов аустенита состава П\ и жидкости состава пц. 
Ниже Т'0 наклон конод А — Ж  отрицательный-— концентрация
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кремния в аустените больше, чем в сосуществующей с ним 
жидкости. Так, в сплаве х2 при температуре Т2<То  равновесно 
сосуществуют аустенит состава п2 и жидкость состава т 2. 
С понижением температуры сплава конода пт  слегка повора
чивается по часовой стрелке, а точка п перемещается в сторо
ну обогащения аустенита углеродом. При эвтектической темпе
ратуре Тг (верхней границе эвтектического интервала) фигура-

Рис. 86. Конодные треугольники пшГ  эвтектического 
равновесия Д +  Г -ь Ж  при температурах Т3> Т ц > Т 5

тивная точка аустенита попадает (рис. 8 6 ) на линию у 'Е '  
(точка Пз), а точка жидкости — на линию Ь'С' точка >Щ) . 
В высокоуглеродистых чугунах (точнее в чугунах, расположен
ных близко к эвтектической линии Ь'С') интервал между тем
пературой ликвидуса и верхней границей эвтектического интер
вала мал и изменение положения коноды пт  в этом интервале 
такое, что разница в концентрации кремния в первых и по
следних участках первичного аустенита незначительна. Поэто
му, если чугун х2 в интервале Т2Т3 (см. рис. 85) охлаждался 
и не очень медленно, в дендритных ветвях первичного аусте
нита не создается заметной микронеоднородности по кремнию. 
По всему сечению ветви концентрация кремния почти одина
кова и выше, чем в исходном сплаве и в оставшейся эвтекти
ческой жидкости. По углероду неоднородность быстро вырав
нивается благодаря большой скорости его диффузии.

При эвтектической температуре Т3 в сплаве х2 возможно и 
трехфазное равновесие А + Ж + Е , описываемое конодным тре
угольником «3/П3Г3. Уже при небольшом понижении темпера
туры фигуративная точка сплава состава х2 попадает внутрь 
конодного треугольника птГ, равновесным становится трех
фазное состояние А + Ж + Г  и в сплаве возможна эвтектиче
ская кристаллизация Ж ■—*-А + Г. По достижении равновесия 
при температуре Тц сплав состоит из аустенита состава /14, 
жидкости состава т$ и графита. Эвтектическая кристаллиза
ция заканчивается при температуре Г5, при которой коно
да п5Г5 аустенит — графит пройдет через точку х 2. Последние 
участки эвтектической жидкости имели состав т 5, а весь обра-
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зовавшийся аустенит имеет состав «5. Интервал Т3— Г5 — тем
пературный интервал эвтектического равновесия. Как видим, 
по мере охлаждения сплава в интервале эвтектического рав
новесия состав аустенита изменяется по линии у 'Е '  в сторону 
точки Е', а состав жидкости по линии Ь'С' в сторону точки С', 
т. е. и аустенит и жидкость обедняются кремнием и обогащают
ся углеродом.

Если чугун при эвтектической кристаллизации охлаждается 
не очень медленно, то состав выделяющегося аустенита не успе
вает выравниваться и в нем наблюдается внутрикристалличе- 
ская неоднородность: аустенит, выделившийся вначале, т. е. 
в центрах эвтектических колоний и около пластин графита, бо
гаче кремнием, чем аустенит, образовавшийся позже — вдали 
от пластин графита и на периферии эвтектических колоний.

Таким образом, исходя из диаграммы Ее—С—Бц можно 
ожидать, что в чугунах, близких к эвтектическим, при не очень 
медленном затвердевании создается внутрикристаллическая 
неоднородность аустенита по кремнию: в дендритных ветвях и 
центральных участках эвтектических колоний концентрация 
кремния повышена, а в периферийных участках колоний — по
нижена. Или иначе: концентрация кремния большая в тех уча
стках аустенита, которые раньше выделяются из жидкости, и 
наименьшая в аустените, кристаллизующемся в последнюю 
очередь. Так как кремний уменьшает растворимость углерода 
в аустените (при эвтектической температуре она определяется 
линией Е'у') ,  тс неоднородный по кремнию аустенит будет 
неоднородным и по углероду: в высококремнистых участках 
концентрация углерода меньше, чем в малокремнистых.

Микроликвация кремния хорошо выявляется при горячем 
травлении микрошлифа пикратом натрия [403, 479; 265, с. 15; 
191]: высококремнистые участки матрицы (феррит, перлит,
мартенсит) окрашиваются в темно-коричневый цвет, а мало
кремнистые остаются светлыми. Если матрица состоит из 
нескольких структурных составляющих, то при одинаковой 
концентрации кремния наиболее быстро окрашивается в тем
ный цвет мартенсит, медленно — перлит и еще медленнее — 
феррит.

На рис. 87 показана макроструктура шлифа медленно 
охлажденного чугуна с 3,80% С и 1,82% Б1 при травлении 
азотной кислотой и пикратом натрия. Матрица чугуна в основ
ном ферритная, только на границах эвтектических колоний 
имеется немного перлита.

При травлении пикратом натрия дендриты бывшего аусте
нита и центральные участки эвтектических колоний окрасились 
в темный цвет, а периферийные участки колоний остались 
светлыми (несмотря на то, что здесь имеется перлит). В мед
ленно кристаллизовавшихся чугунах выявляются крупные аусте- 
нито-графитные ветви, которые первыми врастают в эвтектиче-
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Рис. 87. М акроструктура шлифа серого чугуна при травлении Н Ы 03 (а) 
пикратом натрия (б ), Х З

скую жидкость (рис .8 8 ). В ау- 
стените, образующемся около 
пластин графита, как и в  ден
дритных ветвях первичного 
аустенита, концентрация крем
ния повышена. Она больше, 
чем в светлотравящихся участ
ках ’вдали от пластин графита 
и на периферии колоний.

Такой же характер ликва
ции кремния наблюдается и 
в быстро охлаждавшихся при 
кристаллизации высокоуглеро- 
дистых промышленных чугу- 
нах И в чистых Ре С БРслла- рис §§ Ликвация кремния в эвтек-
вах (рис. 89). Благодаря Л И К -  тичеоком аустените. Травление пи-
вации кремния травлением пи- кратом натрия, хзоо
кратом натрия выявляются
дендриты бывшего аустенита и границы эвтектических колоний 
в чугунах и с ферритной и с перлитной матрицей.

В серых чугунах с шаровидным графитом концентрация 
кремния повышена в дендритных ветвях и около сферокристал- 
лов графита [265, с. 15]. Последнее связано с рассмотренным 
ранее механизмом абнормальной эвтектической кристаллиза
ции этого чугуна — с образованием аустенитных оболочек во
круг включений графита. Отмеченная в работе [206] повышен
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ная микротвердость феррита около сферокристаллов графита 
объясняется, очевидно, не давлением графита на матрицу, а 
большей концентрацией здесь кремния, который, как известно, 
повышает твердость феррита.

Попытка использовать метод микротвердости для определе
ния степени ликвации кремния в чугунах с пластинчатым гра
фитом не дала удовлетворительных результатов [175] в связи

Рис. 89. Неоднородность по кремнию первичного и эвтектического 
аустенита в быстроохлажденных чугунах:

а  — и з л о ж н и ц а , у ч а с т о к  о к о л о  б а н д а ж а . Х200; б  — о т л и в к а  д и а м е т р о м
20 м м ,  Х 50

с большим разбросом величин микротвердости и ферритной и 
перлитной матриц эвтектических колоний. Объясняется это 
прежде всего подкладочным влиянием разветвленного графита. 
Для перлитной матрицы метод микротвердостн неприменим 
еще и потому, что в участках высококремнистого перлита мень
ше цементита, поэтому микротвердость высококремнистых 
участков может быть даже меньше, чем малокремнистых.

Метод локального спектрального анализа также не дает 
удовлетворительных результатов, особенно в случае доэвтек- 
тических чугунов и чугунов с шаровидным графитом, так как 
кратер обыскриваемого участка одновременно захватывает не
сколько областей с высокой и низкой концентрацией кремния.

Наиболее надежные количественные данные о микролик
вации кремния в чугунах получены с помощью рентгеноспек
трального микроанализатора [188, 313]. В исследуемых образцах 
ликвация кремния выявлялась травлением пикратом натрия. 
На рис. 90 показаны два участка чугуна с 3,92% С и 1,83% S1, 
подвергавшихся электронному зондированию, п кривые рас
пределения в них кремния. Измерения показали, что в денд
ритных ветвях и около крупных пластин графита 2,3—2,5% Si, 
тогда как между ветвями и вдали от пластин графита 1,35—
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Рис. 90. Распределение кремния:
д е н д р и т н ы х  в е т в я х  и  в  э в т е к т и к е ; б — о к о л о  п л ас ти н ы  

гр а ф и т а



1,40% 51 (при средней его концентрации 1,6— 1,8%). На гра
ницах колоний концентрация кремния уменьшается до 1,0— 
1,1%. В промышленных медленно охлаждавшихся при кристал
лизации чугунах с 1,5— 1,8% 51 наименьшая концентрация 
кремния (0,7—0,8%) наблюдалась на границах колоний около 
фосфидной эвтектики. В рассматриваемых высокоуглеродистых 
чугунах концентрация кремния по сечению дендритной ветви 
практически постоянна. В дендритах аустеннта, выделяющихся 
в эвтектических и заэвтектических чугунах, в середине ветвей 
кремния может быть больше, чем на периферии.

Исследования количественного распределения кремния с по
мощью рентгеноспектрального микроанализатора показали, что 
окраска феррита или перлита при травлении шлифа пикратом 
натрия является очень чувствительным индикатором концентра
ции кремния. Поэтому по изменению окраски можно судить об 
относительном содержании кремния в матрице.

Таким образом, экспериментально доказано, что при кри
сталлизации высокоуглеродистых чугунов кремний концентри
руется в тех участках аустенита, которые раньше выделяются 
из жидкости, т. е. в дендритах первичного аустенита и в цен
тральных участках эвтектических колоний. Такая микроликва
ция названа обратной, в отличие от обычной (прямой) лик
вации, когда примесь, понижающая температуру плавления 
сплава, концентрируется в периферийных участках дендритных 
ветвей и колоний. Обратная микроликвация кремния в эвтек
тических аустенитно-графитных колониях наблюдается во всех 
серых чугунах от малоуглеродистых сильно доэвтектических 
до высокоуглеродистых заэвтектических. Повышенная концен
трация кремния в сердцевинах дендритных ветвей наблюдается 
в чугунах, содержащих свыше 2,8—3,0% С.

Рассмотрим теперь, пользуясь диаграммой Ие—С—51 [172, 
174], кристаллизацию малоуглеродистого кремнистого чугу
на Ш\ (рис. 91). Точка ликвидуса этого чугуна лежит на изо
терме ликвидуса ж2Ь2 при температуре Т2~>То. При этой тем
пературе все коноды А - Ж  области а212Ь2ж2 имеют положи
тельный наклон. Например, для сплава х конодой А — Ж  являет
ся конода пт. Концентрация кремния в аустените состава п 
меньше, чем в исходном сплаве и в сосуществующей жидкости 
состава т. В равновесии с жидкостью состава т\ может нахо
диться аустенит состава П\. При малом переохлаждении из 
расплава т х будут выделяться кристаллы аустенита состава, 
близкого к П\. Остающаяся жидкость при этом обогащается и 
кремнием и углеродом. ‘С понижением температуры конода пт  
поворачивается по часовой стрелке, левый конец ее поднимает
ся вверх и смещается вправо, т. е. вновь образующиеся слои 
кристаллов аустенита богаче и кремнием и углеродом, чем ра
нее выделившиеся.

Если охлаждение медленное или изотермические выдержки
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при ступенчатом охлаждении продолжительны, то диффузией 
углерода и кремния достигается равномерная их концентрация 
и в жидкости и по сечению образующихся кристаллов. При 
температуре То сплав состоит из аустенита состава п2 и жид
кости т2. Конода п2т2, как и все коноды области а01 оЬож0, по 
направлению совпадает с вертикальным разрезом еГ через угол 
графита (см. п. 4), а следовательно, концентрация кремния

Рис. 91. Изотермические разрезы и положения колод А —Ж  
Ж при температурах Т\>Т2>Т"0>Т3> Г 4. Цифры около 

точек — номера исследованных сплавов

в аустените и жидкости одинакова и равна концентрации в 
исходном сплаве. При температуре Тъ<То  фазовое состояние 
сплава описывается конодой «3т 3, а при эвтектической темпе
ратуре Т 4— конодой п4т4. Как видно, при температуре ниже Т„ 
концентрация кремния в аустените выше, чем в сосуществую
щей с ним жидкости.

Из изменения положения коноды А — Ж  по мере охлажде
ния чугуна от температуры ликвидуса до температуры верх
ней границы эвтектического интервала следует, что при 
не очень медленном охлаждении чугуна в дендритах первич
ного аустенита может создаваться прямая ликвация кремния: 
концентрация кремния в сердцевинах ветвей меньше, чем в пе
риферийных участках. Чем меньше содержание углерода и 
больше содержание кремния в чугуне, тем больше положитель
ный наклон коноды А — Ж  при температуре ликвидуса и тем 
меньше концентрация кремния в осевых участках ветвей.

При медленном охлаждении чугуна т.\ ниже температуры Т4 
начинается эвтектическая кристаллизация Ж — *А + Г. Первые 
участки эвтектического аустенита имеют состав, близкий к пА. 
По мере понижения температуры состав аустенита (и первич-

125



ного и эвтектического) изменяется по линии ПіЕ', а состав жид
кости — по линии т^С'.

При ускоренном охлаждении состав аустенита и остающей
ся жидкости уже нельзя определить, пользуясь диаграммой 
равновесного состояния, но характер изменения состава аусте
нита по мере понижения температуры остается таким же, как 
при медленном охлаждении. В результате в дендритах первич-

Рис. 92. Смешанная ликвация кремния в малоуглеродистом чугуне. 
Травление пикратом натрия, Х 300

ного аустенита создается прямая ликвация кремния, а в эвтек
тическом— обратная. Такая ликвация названа двойной, или 
смешанной.

Экспериментальные исследования [172, 174] подтвердили н а
личие смешанной ликвации в чугунах, содержащих до 2,6—• 
3,0% С, в зависимости от концентрации кремния. На рис. 92, а 
показана микроструктура ферритного чугуна с 2,6% С и 
2,97% Э1, выявленная травлением пикратом натрия. Как видно, 
в сердцевине дендритной ветви и в матрице графитной эвтек
тики концентрация кремния ниже, чем в периферийных уча
стках ветви, где наблюдается темнотравящееся высококремни
стое кольцо. В центральных участках эвтектических колоний 
концентрация кремния в матрице эвтектики только немного 
меньше, чем в периферийных участках ветвей (рис. 92,6). При 
сильном травлении пикратом натрия малокремнистые сердце
вины ветвей и матрица в периферийных участках эвтектических 
колоний окрашивается в светло-желтый цвет, а высококремни
стые периферийные участки ветвей — в синий или голубой 
цвет. В этом случае только цветная микрофотография передает 
правильную картину микроликвации кремния (рис. 93, 
см. стр. 128).

С помощью рентгеноспектрального микроанализатора под
тверждено, что в светлотравящихся сердцевинах ветвей крем
ния меньше, чем на периферии. В малоуглеродистых крем-
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Рис. 93. Цветное травление пикратом натрия чугуна со смешанной лик
вацией кремния. Х 300.



нистых чугунах (1,5—2,0% С) кремния в сердцевинах ветвей 
может быть меньше, чем в матрице графитной эвтектики даже 
на периферии колоний. Следует отметить, что в малоуглероди
стых чугунах степень ликвации кремния в эвтектических коло
ниях сравнительно невелика и выявлять ее труднее, чем в вы
сокоуглеродистых чугунах.

С увеличением содержания углерода в чугуне концентрация 
кремния в сердцевинах ветвей повышается и при 2,8—3,0% С

Рис. 94. Схема изменения характера и степени ликвации кремния 
в Ре—С— Бьсплавах с увеличением содержания углерода:

/  — с т а л и ; I I  — м а л о у гл е р о д и с т ы е  ч у гу н ы ; I I I  — чугун , б л и з к и й  к  э в т е к т и ч е 
ск о м у ; I V  —  эвт е к т и ч е с к и й  и з а э в т е к т и ч е с к и й  чугун ы

может быть уже больше средней концентрации. В общем же кон
центрация кремния в дендритах первичного аустенита стано
вится выше средней концентрации в сплаве. С этой точки зре
ния можно говорить уже об обратной ликвации кремния 
(в дендритах первичного аустенита концентрация кремния 
больше, чем в эвтектической жидкости). Однако в самих 
дендритных ветвях еще сохраняется, хотя и слабая, прямая 
ликвация: сердцевины ветвей несколько беднее кремнием, чем 
их периферийные участки. В чугунах, содержащих более 3% С, 
прямая ликвация в дендритных ветвях практически исчезает.

На основе полученных экспериментальных данных о лик
вации кремния в чугунах и сталях [169, 58, с. 209, 172, 174, 189] 
на рис. 94 схематически представлено изменение характера и 
степени ликвации в Ре—С—Бьсплавах с изменением содержа
ния углерода.

Фосфор содержится практически во всех промышленных 
чугунах. Частично он растворяется в аустените и феррите. 
Однако уже при небольшом содержании фосфора в чугунах 
образуется легкоплавкая фосфидная эвтектика.
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Согласно диаграмме Ре—Ре3С—Ре3Р (см. рис. 29) тройная 
фосфидная эвтектика образуется при содержании более 0,5— 
0,8% Р (в зависимости от % С). Если кристаллизуется аусте- 
нитно-прафитная эвтектика, тройная фосфидная эвтектика мо
жет появиться при концентрациях более 1% Р (в сплавах 
выше линии ОГ на рис. 29). Наличие кремния должно не-

Рис. 95. Участки фосфндной эвтектики в сером чугуне. Травление ТВДСЬ:
а —  Х600; б, в —  Х300

сколько расширять область сплавов, в которых может кристал
лизоваться тройная эвтектика (см. п. 6).

Опыты же показывают, что практически во всех медленно 
охлаждающихся при затвердевании серых чугунах фосфидная 
эвтектика образуется уже при 0,05% Р [171]. Это — результат 
сильной микроликвации фосфора, он концентрируется в послед
них участках жидкости. В быстро охлажденных чугунах, содер
жащих до 2—2,5% Э1, фосфидная эвтектика не образуется и 
при 0,15% Р.

В серых чугунах, протравленных раствором азотной кисло
ты, фосфидная эвтектика состоит из светлотравящейся матри
цы и мелких точечных включений (рис. 95, а). Включения обыч
но представляют собой феррит, образовавшийся из аустенита 
тройной эвтектики при эвтектоидном распаде. Иногда в кон
такте с фосфидной эвтектикой располагаются пластины гра
фита (рис. 95,6), чаще же в фосфидной эвтектике наблюдаются 
крупные пластины цементита (рис. 95, в), нередко их кромки 
выступают в аустенит за пределы фосфидной эвтектики. Рань
ше эвтектику с пластинами цементита считали тройной фосфид
ной эвтектикой, а эвтектику без таких пластин принимали за 
двойную Л +  Ее3Р [87, 262]. Такое же представление отражено 
и в ГОСТ 3443—57, различающем двойную фосфидную эвтек
тику Фс1 (без пластин цементита) и тройную Фс2 (с пласти
нами цементита). Ошибочность такого представления показана 
в работах [171, 192]. Кристаллизация двойной эвтектики



Л +  Ее3Р возможна только в сплавах, расположенных левее 
коноды Е Е  (см. рис. 29), т. е. в сталях. При кристаллизации 
аустенита жидкость обогащается фосфором, и когда ее фи
гуративная точка попадает на эвтектическую линию Е ХЕ, 
становится возможной кристаллизация -двойной эвтектики 
А +  Ее3Р.

В чугунах как доэвтектических (ху), так и заэвтектиче- 
ских (х2) при выделении первичной фазы (аустенита, цементи
та, графита) фигуративная точка остающейся жидкости попа-

Рис. 96. Участок фосфидной эвтектики при травлении:
а  — р е а к т и в о м  М у р а к а м и ; б  — при  д в о й н о м  т р а в л е н и и , Х500

дает на эвтектическую линию е \Е .  При дальнейшем охлаждении 
кристаллизуется двойная эвтектика А + Г  или А + Ц, состав 
жидкости изменяется по линии в \ Е  в направлении точки Е  
тройной эвтектики. Следовательно, в чугунах возможна кри
сталлизация только тройной фосфидной эвтектики аустенит +  
+  фосфид +  цементит или аустенит +  фосфид +  графит. В чугу
нах, содержащих до 2% 81, даже при медленном охлаждении 
кристаллизуется тройная эвтектика аустенит +  фосфид +  це
ментит.

Наличие в фосфидной эвтектике крупных пластин цементи
та объясняется следующим. Если к концу затвердевания уча
стки жидкости оказываются изолированными аустенитом от 
графита, распад Ж —* А + Г  становится затрудненным; затруд
нено, собственно, выделение только графита, так как аустенит 
продолжает кристаллизоваться. Жидкость сильно пересыщает
ся углеродом и, если ее переохлаждение велико, зарождаются и 
растут крупные кристаллы цементита; при этом может выде
ляться и аустенит. Таким образом, крупные пластины цементита 
образуются фактически в результате распада Ж —>А + Ц  в 
условиях, когда аустенит выделяется не совместно с цементи
том, а наслаивается на кристаллах аустенита, прилегающих
9 Заказ 190 ^ 9



к жидкости. Жидкость при этом, по-видимому, сильнее обед
няется углеродом, чем при выделении графита. Это проявляет
ся в том, что количество цементита в тройной эвтектике ока
зывается меньшим [192].

Три фазы фосфидной эвтектики можно выявить разными 
способами травления [191, 13]. На рис. 96 показан один и 
тот же участок точечной фосфидной эвтектики при травлении 
этого участка реактивом Мураками и при двойном трав

лении (вначале реактивом Му
раками, а затем азотной кис
лотой). Реактив Мураками 
окрашивает в темный цвет 
фосфид, а цементит и феррит 
остаются светлыми. При двой
ном травлении выявляются все 
три фазы. Количество цемен
тита и особенно феррита зна
чительно меньше, чем фосфи
да и на шлифе они имеют вид 
включений в непрерывной фос
фидной матрице (рис. 97). 
В тройной фосфидной эвтек
тике с крупными пластинами 
цементита количество цемен
тита заметно меньше, чем 

в эвтектике без пластин. Это можно объяснить тем, что часть 
цементита тройной эвтектики выделяется на «избыточном» 
цементите.

Пространственно, по-видимому, и цементитные и аустенит- 
ные участки эвтектики непрерывно связаны между сабой. 
Связь цементитных участков иногда хорошо видна и на шли
фах, протравленных реактивом Мураками (рис. 98, а). Фосфид 
составляет решетчатый скелет, в котором цементит часто имеет 
вид игл или пластин. Что это действительно пластины, видно 
на рис. 98,6. Такая структура эвтектики говорит о том, что 
при ее кристаллизации ведущую роль играет фосфид, он пер
вым врастает в жидкость, а цементит и аустенит следуют за 
ним, может быть, несколько нарушая его свободный рост. В не
которых участках эвтектики решетчатая структура фосфида 
не наблюдается [192].

Участки точечной эвтектики, как правило, имеют цементит- 
ный ободок (см. рис. 96,6 и 97). Образуется он частично в ре
зультате наслоения на эвтектическом цементите вторичного 
цементита, выделяющегося из прилегающего аустенита, а ча
стично при эвтектондном распаде аустенита и после него в 
результате коалесценции прилегающего перлитного цементита. 
С этим связано наличие тонкой прослойки феррита между 
цементитным ободком и перлитом. С увеличением скорости
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Рис. 97. Структура тройной фосфпд- 
ной эвтетпкн при травлении реакти

вом Мураками и Н Ы 03, Х 1500



охлаждения цементитный ободок и ферритная прослойка 
утоньшаются и могут не образоваться.

В чугунах с повышенным содержанием кремния и из сильно 
обогащенной фосфором жидкости легко выделяется графит. 
Поэтому при кристаллизации жидкости состава Е  (см. рис. 29) 
может выделяться фосфид, аустенит и графит. Графит наслаи
вается на расположенных вблизи ранее образовавшихся вклю-

Рис. 98. Решетка (а) и пластины (б) фосфидного скелета тройной эвтек
тики:

а  — р е а к т и в  М у р а к а м и ; б  — двоим ое, Х50О

чениях графита, а фосфидная эвтектика состоит' из фосфи
да и аустенита. Такую эвтектику обычно называют псевдоби- 
нарной.

Кремний усиливает ликвацию фосфора и фосфидная эвтек
тика появляется при меньшем содержании фосфора в чугуне. 
В эвтектических чугунах фосфидная эвтектика располагается 
в основном на границах эвтектических А + Г  колоний. Благо
даря этому эвтектическое зерно отчетливо выявляется травле
нием реактивом Стэда. В медленно кристаллизовавшихся чу
гунах участки фосфидной эвтектики могут встречаться и 
вблизи центра А + Г  колонии благодаря тому, что при ее фор
мировании крупные аустенитно-графитные ветви проникают 
глубоко в жидкость и участки сильно обогащенной фосфором 
жидкости могут оказаться в середине колонии. Более равно
мерно фосфидная эвтектика распределена в доэвтектических 
чугунах. Она расположена между ветвями дендритов по всему 
сечению колонии. Эвтектическое зерно при травлении реакти
вом Стэда в этом случае выявляется плохо.

С помощью рентгеноспектрального микроанализатора уста
новлено [184], что в серых чугунах в дендритных ветвях и в 
эвтектическом аустените вдали от фосфидной эвтектики кон
центрация фосфора мала. На удалении ~  100 мк от фосфидной 
эвтектики концентрация начинает заметно увеличиваться и на 
расстоянии 2—5 мк достигает ~  0,3% Р (рис. 99). В чугуне 
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с 0,07—0,12% Р концентрация кремния с приближением к фос- 
фидной эвтектике уменьшается до 0,7—0,8% при содержании 
в чугуне 1,6— 1,8% Бі. Следовательно, в сером медленно охлаж
денном чугуне почти весь фосфор сосредоточен в фосфидной 
эвтектике и небольшом слое (50— 100 мк) матрицы около нее. 
Согласно ГОСТ 3443—57 фосфидную эвтектику определяют по
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количеству и характеру рас
пределения пятью баллами 
(табл. 8).

Сера обладает малой 
растворимостью в аустените 
и оказывает сильное влия
ние на форму включений 
эвтектического графита. Как 
показано в работах [451, 
452], в чугуне с 3,49% С; 
0,58% Б!;' 0,42% Мп при 
0,24% Б образуются коло
нии с малоразветвленным 
пр у б о п л а ста нч атым графи
том. Уменьшение ее содер
жания до 0,02% приводит 

зоо мк 'К увеличению разветвлен
ное™ графита, при0,008% Б 
кристаллизуется тонкодиф
ференцированная графитная 
эвтектика. Имеются данные, 

, что ПРИ очень низком содер-
л жании серы кристаллизует- 
4 ся компактный и шаррвид- 

& -Ч  "• . ный графит.
В промышленных чугу- 

нах 'большая часть серы 
выделяется в  виде сульфи
дов МпБ и (Мп, Ре) Б, и при 
оценке влияния серы необ
ходимо учитывать концен
трацию марганца в чугуне. 

Марганец  неограниченно растворим в аустените и мало 
влияет на строение А +  Г колоний. Незначительное увеличение 
разветвленное™ графита, наблюдаемое при повышении содер
жания марганца, обусловлено, по-видимому, нейтрализацией 
влияния серы.

Легирующие элементы, наиболее часто применяемые при 
производстве отливок из серого чугуна (№, Сг, Мо, Си, А1), 
не оказывают значительного влияния на строение эвтектических 
колоний. Их добавляют в чугун для регулирования структур
ных изменений матрицы в твердом состоянии. В связи с этим 
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Рис. 99. Распределение фосфора и крем
ния около фосфидной эвтектики (а) и 
микроструктура (б) зондированного 

участка



Определение фосфидной эвтектики по площади включений
и по характеру ее распределения
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большой интерес представляет распределение легирующих эле
ментов в аустенитной матрице. В последние годы для его 
изучения успешно применяют локальный рентгеноспектральный 
микроанализ в сочетании со специальным травлением шлифов, 
выявляющим микроскопическую картину ликвации примесей. 
Пример такого исследования детально рассмотрен при оценке 
распределения кремния в сером чугуне. Подобно кремнию, 
неравномерно распределяются в аустенитной матрице чугуна 
и другие примеси [313, 227, 54]. Укажем лишь на общую тен
денцию их распределения. Такие примеси, как марганец, хром, 
молибден, мышьяк, обогащают периферийные участки дендрит
ных ветвей и эвтектических колоний, т. е. имеет место прямая 
микроликвация этих примесей. Напротив, никель, алюминий, 
медь концентрируются в середине дендритных ветвей и колоний, 
т. е. распределяются таким же образом, как и кремний. В ка
честве примера рассмотрим обратную микроликвацию никеля, 
выявленную при электронном зондировании серого чугуна 
с 3,5% С; 4,3% N1 (рис. 100). Из диаграммы распределения 
видно, что прилегающие к графитным ветвям участки аусте- 
нита, кристаллизовавшегося в первую очередь, содержат боль
ше никеля, чем участки, удаленные от графита. Как показано 
ниже (и видно на рис. 100), неравномерное распределение 
примесей оказывает значительное влияние на характер струк
турных изменений 1В твердом состоянии.

Модификаторы могут изменять условия кристаллизации и 
первичную структуру серого чугуна в двух направлениях. Д о
бавка ферросилиция и силикокальция приводит к увеличению 
числа эвтектических колоний и уменьшению их размеров, строе
ние колоний при этом заметно не меняется. Сущность такого
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модифицирования, называемого инокулирующим, заключается 
в облегчении зарождения колоний на кристалллических части
цах, образующихся в расплаве, обработанном модификаторами! 
Существенную роль играет, по-видимому, образование графит
ных зародышей в тех участках расплава, где местное увеличе-

им л/сек

Рис. 100. Распределение никеля в сером чугуне

ние содержания кремния приводит к повышению активности 
углерода.

Модификаторы, содержащие щелочные и щелочноземельные 
металлы и лантаниды, способствуют абнормальной эвтектиче
ской кристаллизации и образованию шаровидных графитных 
включений. В практике производства чугуна с шаровидным 
графитом обычно применяют обработку расплавов магнием или 
церием. Природа и механизм влияния этих примесей на кри
сталлизацию чугуна еще не выяснены, несмотря на большое 
количество исследований. В обширной литературе, рассмотрен
ной в ряде обзоров [88, 89, 71, 97, 59, 450, 369, 58, с. 237 и др.], 
имеется много гипотез, нередко противоречащих друг другу.
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Одной из важнейших задач металлографии высокопрочного 
чугуна, решение которой позволит уточнить механизм влияния 
модификаторов, является оценка их межфазного и внутрифа- 
зового распределения. Исследования в этой области немного
численны, надежность их результатов в сильной мере зависит 
от совершенства применяемых методик. Как и в случае изу
чения распределения легирующих примесей, наибольший инте-

Рис. 101. Распределение церия в чугуне с тонкой графитной эвтек
тикой

рес представляет использование рентгеноспектральных микро
анализаторов.

Ранее показано, что церий содержится в шаровидных вклю
чениях первичного графита (см. рис. 84). Эти данные, на пер
вый взгляд, поддерживают широко распространенное предпо
ложение о том, что важнейшую роль в формировании включе
ний шаровидной формы играют адсорбционные пленки моди
фикатора, образующиеся на графите и нивелирующие скорость 
роста призменной и базисной граней кристалла. Однако элек
тронное зондирование высокоцериевых (>0,4%  Се) чугунов, 
при 'кристаллизации которых образуются колонии эвтектики
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с тонким пластинчатым графитом [248, 224, с. 307], показало, 
что и в этом графите содержание церия велико.

На рис. 101 след электронного зонда берет начало в денд
ритной ветви на левой части снимка, пересекает колонию тонко
дифференцированной эвтектики с графитным включением в 
центре, проходит через границу двух колоний, вторую колонию

•и заканчивается в дендритной
ветви на правой части снимка.
Из диаграммы распределения 
видно, что в дендритах ауетени- 
та церия нет. Следовательно, по
вышенная его концентрация в 
эвтектике обусловлена содержа
нием церия в графите, наиболь
шим в центральном ядре коло
нии [концентрационный пик 3) 
и у ее границ (пики 2, 5, 7). Уз
кие концентрационные пики 1, 
4, 6 соответствуют цериевым
включениям, хорошо выявляе
мым под микроскопом.

Распределение магния изуче
но еще меньше, чем церия. Пер
вые данные рентгеноспектраль
ного микроанализа доэвтектиче- 
ского магниевого чугуна [159] хо
рошо согласуются с описанной 
ранее микроскопической карти
ной зарождения и роста шаро
видных включений эвтектическо
го графита. На рис. 102 показа
ны диаграммы распределения 
магния в последовательных раз
резах эвтектического графитного 
сферокристалла. Обнаружено 
обогащение магнием централь
ного участка сферокристалла, 
формировавшегося в условиях 
контакта с жидкой фазой.

Газы (О, Н, И) оказывают значительное влияние на харак
тер кристаллизации чугуна. Кислород понижает активность 
углерода в расплаве [505]. Обычно полагают, что промышлен
ный чугун благодаря большому содержанию кремния хорошо 
раскислен. Изучение состава газов, выделяющихся из чугуна 
при модифицировании магнием и перегреве, показывает, одна
ко, что в нем содержится значительное количество кислорода — 
большее, чем определяемое с помощью обычной методики плав
ления образцов в вакууме. В работе [65] предполагается, что

Рис. 102. Распределение 
магния по сечению графит

ного включения
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адсорбционные пленки кислорода покрывают поверхность ча
стичек графита, существующих в неперегретом расплаве при 
температурах выше ликвидуса.

По данным исследований [360, 361, 362], кислород сильно 
влияет на первичную структуру серого чугуна. С уменьшением 
его концентрации наблюдается переход от кристаллизации 
грубопластинчатого к образованию тонкопластинчатого и ш а
ровидного графита. При объяснении этого влияния следует, по- 
видимому, учитывать образование адсорбционных пленок кис
лорода на графите и формирование оксидных включений раз
личного типа, облегчающих образование зародышей и умень
шающих переохлаждаемость расплава.

Распределение азота и водорода и их влияние на процесс 
кристаллизации и первичную структуру серого чугуна изучены 
недостаточно.

Г л а в а  4

КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ БЕЛОГО 
И ПОЛОВИНЧАТОГО ЧУГУНОВ

12. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ  
ПЕРВИЧНОГО КАРБИДА  
И АУСТЕНИТА

Выделение первичного карбида термодинамически возмож
но при переохлаждении заэвтектических Ре—С (Ре—С—51) рас
плавов ниже линии ликвидуса СИ (поверхности ликвидуса). 
В переохлажденной до температуры Т\ жидкости состава X  
(рис. 103) возможно выделение и графита и цементита. Выде
ление цементита приводит к меньшему выигрышу свободной 
энергии {АР\), чем выделение графита (ДРг), но оно может 
оказаться кинетически выгодным, так как система быстрее 
сбрасывает часть избытка свободной энергии. Объясняется это 
прежде всего тем, что формирование графита в расплаве свя
зано не только с большими диффузионными перемещениями 
атомов углерода к выделяющемуся графиту, но и с удалением 
атомов железа от графита. Кристаллизация цементита свя
зана в основном с диффузией углерода, а атомы железа иопы- 
тьшают небольшие смещения. Эти смещения и диффузия углеро
да успевают произойти и при быстром охлаждении. Удаление 
же атомов железа, с которым связано формирование графита, 
при быстром охлаждении задерживается. Выделение графита 
можно предотвратить и добавкой примесей.

Рассмотрим кристаллизацию заэвтектического чугуна со
става X. При переохлаждении ниже границы метастабильности 
в нем зарождаются и растут кристаллы цементита. Окружаю-
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щая их жидкость обедняется углеродом, так как цементит, со
держит углерода больше, чем исходный жидкий раствор.

Рост кристаллов цементита при температуре Т\ приводит 
к обеднению жидкости углеродом до равновесного состава Х а. 
Этот состав жидкость приобретает в первую очередь у поверх

ности растущего кристалла. 
Дальнейший рост обусловлен 
скоростью поступления атомов 
углерода к поверхности разде
ла. Отвод атомов железа иг
рает меньшую роль, чем при 
выделении графита, так как 
плотность цементита мало от
личается от плотности жидко- 

0 го раствора и почти все атомы 
железа, прилегающие к по
верхности, используются на 
формирование 'кристалла.

Основными способами до
ставки атомов углерода к кри
сталлу являются диффузион- 

Рис. 103. Участок диаграммы Ре—С ный и конвективный перенос,
и свободная энергия фаз при Т\ По мере выделения цементита

жидкость обедняется углеро
дом и в какой-то момент по

всеместно приобретает равновесный состав Х а. При снижении 
температуры расплава, например до Т2, снова создается хими
ческая неоднородность жидкой фазы, стимулирующая диффу
зию углерода к  растущим кристаллам цементита. Основной 
объем жидкости сохраняет прежний состав Х а, а возле 
кристаллов ее состав 'близок к Х б. Диффузионное перерас
пределение углерода поддерживает расплав у ф.ронта кри
сталлизации в состоянии пересыщения углеродом и выделение 
цементита продолжается. Таким образом, по мере выделения 
первичного цементита при охлаждении состав жидкости изме
няется по линии ликвидуса £>С. При эвтектической температуре 
жидкий раствор приобретает состав Х с и дальнейшее охлажде
ние приводит к эвтектической кристаллизации.

Форма кристаллов первичного цементита пластинчатая. На 
микрошлифах чаще всего видны поперечные сечения пластин 
в виде более или менее тонких полосок, реже можно наблю
дать продольные сечения. На рис. 104 показан микроучасток 
заэвтектпческого чугуна, где два близко расположенных кри
сталла рассечены вдоль базиса (продольный разрез — справа) 
и в поперечном направлении. Для продольных сечений харак
терен зубчатый контур.

Данные о форме и структуре поверхности кристаллов мож
но получить при исследовании усадочных раковин в отливках
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из белого чугуна. На последней стадии затвердевания уровень 
жидкости в усадочной раковине понижается, формирующиеся 
здесь кристаллы цементита обнажаются и перестают расти. 
При их последовании можно наблюдать различные этапы роста.

Рис. 104. Продольный II поперечный разрез 
кристаллов первичного цементита заэвтектиче- 

ского чугуна. Травление ТШОз, ХЗО

Общий вид участка усадочной раковины крупной отливки 
показан на рис. 105, п. Поверхность ее усеяна пластинками пер
вичного цементита. Рядом приведен снимок извлеченного кри
сталла (рис. 105,5). На его поверхности виден дендритный 
рисунок: кристалл выглядит как плоский дендрит, от централь
ного ствола которого отходят ответвления. Чаще, однако, по
верхность кристаллов, извлекаемых из раковин, состоит из 
системы параллельных полос с зубчатыми границами. В круп
ных кристаллах эти границы наблюдаются визуально (на 
рис. 105, а они отмечены стрелками).

В кристаллах цементита заметны две особенности: рельеф
ность поверхности и зубчатые очертания. Стереоскопические 
наблюдения показывают, что рельеф возникает в результате 
нарастания плоских систем дендритных ветвей друг на друге. 
Образование его связано с боковым перекрытием нижележа
щих ветвей вышележащими (рис. 106, а) или же с появлением 
новых ветвей, растущих вдоль ранее сформировавшихся 
(рис. 106,5). При этом направление роста новых ветвей может 
не совпадать с направлением нижележащих (рис. 106, в) и
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Рис. 105. Кристаллы первичного цементита в усадочной раковине крупной
отливки: 

а  — н а т у р а л ь н а я  в ел и ч и н а ; б  — Х 8

Рис. 106. Рельеф поверхности пластин первичного цементита. Не травлено: 
а,  б  — Х 28; в  — Х 55; г — Х16

поверхность некоторых пластин представляет сложное перепле
тение плоских дендритных систем (рис. 106,г).

Анализируя эти микроснимки, можно было бы предполо-
140



Рис. 107. Зубчатые кромки ветвей цементита (не травлено): 
а — Х 16; б  — Х 55; в  — Х 28 и  ф р а к т о г р а м м а  ск о л а  к р и с т а л л а  (з  — Х55)

жить, что пластины цементита являются поликристаллическими 
образованиями. Однако кристаллографическая ориентировка 
ветвей, слоев и вообще всех элементов роста одной пластины 
одинакова. Внешние кромки кристаллов, а также контуры их 
отдельных ветвей имеют зубчатые очертания (рис. 107, а). Н а 
правление зубцов одинаково во всех участках одного кристал
ла. Например, на поверхности кристалла, показанного на 
рис. 107,6, система вышележащих ветвей (расположены гори
зонтально) направлена под углом 45° к нижележащим ветвям 
(см. верхнюю часть снимка), зубцы же в обеих системах вет
вей направлены одинаково.

Изучение строения зубчатых кромок ветвей приводит к вы
воду, что их вид отражает блочное анизотропное строение 
кристалла. На рис. 107, в показан участок поверхности с зуб
чатой границей слоя, нарастающего на цементитной подкладке. 
Границы ветвей подкладки не совпадают с границами ветвей 
вновь растущего слоя. Из микроснимка следует, что каждая 
ветвь росла в результате последовательного формирования эле
ментов субструктуры — блоков, выступающие кончики которых 
создают пилообразную окантовку ветви.
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Эти особенности строения пластин цементита нельзя счи
тать связанными лишь с поверхностью. Фрактографические 
исследования пластин выявляют в их расколах ту же картину 
сложного переплетения дендритных ветвей, которая наблюдает
ся и на поверхности кристаллов (рис. 107,г). При разрушении 
кристаллы раскалываются вдоль базовой плоскости, лауэграм- 
мы отражения от поверхности кристалла и скола идентичны. 
На фрактограммах расщепленных кристаллов боковые грани
цы ветвей также имеют пилообразный контур.

Рис. 108. Тонкая структура первичного цементита. Электролитическое
травление:

а  — Х600; б  — ХЗОО

Скол 'кристалла, подобно его поверхности, характеризуется 
террасным рельефом, хорошо выявляемым при стереоскопиче
ском исследовании.

Тонкая структура первичного карбида, выявляемая электро
литическим травлением микрошлифов, также свидетельствует 
о ого слоистом и блочном строении, обнаруженном при изуче
нии экстрагированных кристаллов. В поперечных сечениях пла
стин (рис. 108, а), обычно вытравливаются две системы линий. 
Линии большой протяженности, параллельные боковым поверх
ностям пластины, отмечают границы слоев. Вторая система 
линий, располагающихся в виде коротких черточек под углом 
к кромкам пластин, хорошо выявляется в цементите чугунов, 
легированных марганцем. Величина угла в зависимости от 
положения секущей плоскости изменяется от 0 до 90°. Та же 
система линий выявляется в продольных сечениях и, как вид
но из рис. 108,6, ориентационно связана с зубчатым габитусом 
ветвей кристалла. Учитывая результаты наблюдений поверх
ности кристаллов и их сколов, можно заключить, что эти линии 
соответствуют границам элементов субструктуры — блоков, из 
которых состоит каждый слой цементитной пластины.
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Пластиноо^разная форма кристаллов, их слоистое и блочное 
строение хорошо согласуются с рассмотренной ранее кристал

лохимической моделью цементита. Это подтверждается и резуль
татами рентгенографических исследований.

На рис. 109 приведена лауэграмма пластины цементита, из
влеченной из усадочной раковины. Кристалл устанавливали пер
пендикулярно рентгеновскому лучу. Направление блоков опреде
ляли по направлению зубцов на кромках дендритных ветвей. 
На лауэграмме это направление зафиксировано светлой горизон
тальной линией —• тенью проволоки, установленной перед каме-

ГЗГІ

Г

I

Рис. 109. Лауэграмма кристалла 'первичного цементита

рой параллельно зубцам. Лауэграмма имеет ось симметрии 2-го 
порядка, совпадающую с направлением блоков, Расшифровка 
лауэграммы с помощью стандартной проекции цементита пока
зала [252], что базовой плоскостью пластины является плос
кость (001), а осью блоков — направление [010]. Следовательно, 
в соответствии с рис. 17,6, базисом пластины является слой 
призматических элементов решетки, а ось блоков совпадает с 
направлением тетраэдрических ковалентных цепочек.

Анизотропия сил связи цементита проявляется и при дефор
мировании кристаллов. При измерении микротвердости цементи
та на поперечных сечениях пластин вокруг ямок, оставляемых 
индентором, появляются тонкие трещины (рис. 110). Они распо
лагаются вдоль слоев, иногда перемещаясь от слоя к слою по 
границе блока (отмечено на снимке стрелкой).

Механизм роста пластин также связан с 'кристаллохимичес
кой природой цементита. Раньше принималось, что кристалл 
цементита растет как непрерывная пластина. Предполагалось 
также, что пластина растет путем агрегации многочисленных, 
независимо зарождающихся в расплаве кристаллитов [439]. Тео
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рия агрегации не получила экспериментального подтверждения. 
Предполагаемые ею направленные макроперемещения кристал
ликов и закономерное срастание их физически не реальны.

В дальнейшем был установлен дендритный механизм роста 
пластин [43,105]. Новые данные позволяют уточнить детали ден
дритного роста.

Отмеченные выше особенности строения кристаллов первич
ного цементита свидетельствуют о послойном росте пластин.

Рис. 110. Микротрещины в цементите, образующиеся возле от
печатков пирамиды. Травление НІЧОз, Х 400

Слоистое нарастание в металлических фазах наблюдалось дав
но [150]. Исследованиями последних лет установлено, что слоис
тый рост вообще присущ многим кристаллическим веществам. 
В частности, описан слоистый рост олова [130], свинца [464], 
алюминия [293] и других металлов, выявляемый на поверхности 
декантированных образцов.

Послойное нарастание и образование слоистой субструктуры 
кристаллов можно объяснить анизотропией атомного строения, 
имеющейся и в плотнейших высокооимметричных упаковках. 
Наиболее прочно атомы связаны в плотноупакованных слоях. 
Если оперировать представлениями классической теории крис
таллизации и полагать, что рост происходит в результате воз
никновения двухмерного зародыша и его развития вдоль грани, 
то легко показать, что .скорость тангенциального разрастания 
моноатомного слоя должна быть значительно больше скорости 
нормального роста грани, определяющейся скоростью образова
ния двухмерных зародышей.

Консолидация моноатомных слоев в многоатомные, ограни
ченные легко выявляемыми под микроскопом ступеньками, яв
ляется результатом различной скорости роста тонких и толстых 
слоев кристалла [333]. Скорость тангенциального перемещения 
ступеньки зависит от скорости выделения и отвода тепла крис
таллизации, а также от накопления примесей. У мелкой ступень
ки примеси накапливаются медленнее, тепла выделяется меньше 
и отводится оно быстрее, чем около крупных ступенек. На кром
ках тонких слоев образуется большее число изломов [268], явля
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ющихся наиболее выгодными местами присоединения атомов. 
Поэтому мелкие ступеньки растут быстрее и, догоняя более 
крупные, группируются в ступеньки многоатомной тол
щины.

На рис. 111 показана схема растущей грани, состоящей из 
слоев моноатомной толщины. Ступеньки, расположенные вблизи 
друг от друга (2, 3), перемещаются медленнее, чем единичные 
ступеньки 4, 5 (рис. 111, а). Это 
приводит к образованию крупно
го уступа (рис. 111,6). Большая 
скорость роста тонкого слоя 
объясняется и тем, что для его 
тангенциального перемещения 
нужно меньшее число атомов, 
адсорбированных на плато перед 
ступенькой и поступающих к 
ступеньке в основном поверхност
ной миграцией («ползанием»)
[160, 11]. По мере уменьшения 
размеров плато уменьшается и 
скорость продвижения ступеньки.

На поверхности кристаллов 
цементита, извлекаемых из рако
вин, часто виден ступенчатый 
рельеф, аналогичный наблюдае
мому на поверхности декантиро
ванных образцов. Это сходство 
объясняется понижением уровня 
жидкости в усадочной раковине, 
приводящим к естественному де
кантированию.

Ступеньки на поверхности пластин имеют волнистую форму. 
Появление волнистости объясняется ячеистым формоизменением 
кромки растущего слоя, происходящим под влиянием примесей 
(рис. 111, в, г). Жидкость, заполняющая углубления между выс
тупами (ячейками), обогащена примесями и характеризуется 
пониженной температурой плавления.

На рис. 112, а показан волнистый рельеф на поверхности 
экстрагированной цементитной пластины. Рис. 112, б иллюстри
рует ступенчатую поверхность зубчатых кромок пластины. Инте
ресна форма кончиков зубьев, например, в центре снимка, Они 
составлены из полуокружностей уменьшающегося радиуса. Сле
довательно, формирование верхних участков зуба происходило 
в результате роста кольцевых наслоений. Волнистая поверхность 
отдельной ветви видна на рис. 112, s. Отмеченные стрелками вы
ступы на боковой кромке отвечают участкам с густо расположен
ными волнистыми линиями. Это подтверждает существование 
волнистого рельефа на поверхности ветви.
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Другим подтверждением служит декорирование крупных ус
тупов аустенитом. Так как жидкость, омывающая уступы, силь
нее обеднена углеродом, то здесь раньше зарождается 
твердый раствор (темнотравящиеся участки на рис. 112, в).Аус- 
тенитный декорум позволяет оценить направление роста ветвей.

Рис. 112. Волнистое строение поверхности пластин цементита. Травле
ние НМОз: 

с  — Х 10; б — Х 30; в, г — Х 55

составляющих поверхностный слой цементитной пластины 
(рис. 112, г). Помимо аустенитных дужек, на поверхности ветвей 
имеются тонкие линии, направленные так же, как и зубцы. 
Микроанализ (при больших увеличениях) показывает, что эти 
линии являются сечениями тонких аустенитных нитей, располо
женных, по-видимому, по границам блоков поверхностного слоя 
цементитной пластины.

Во время послойного нарастания цементита формируется 
его субструктура, выявляемая при электролитическом травле
нии сечений кристаллов (см. рис. 108). Толщина слоя (2—5 м к ) 
и травимость субграниц, постоянные в одном кристалле, зави
сят от химического состава чугуна. Формирование субграниц 
слоев связано и с микроликвационными явлениями [490].
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^ ^ П р е д с т а в и м  продвижение уступа Д Г  вдоль поверхности 
пластины АБ  ('рис. 113,а). Если коэффициент распределения

х
примеси д =  у—< 1 ,  то по мере продвижения уступа она накап-

ливается во входящем углу Г  в большем количестве, чем на 
краю уступа Д. Так как концентрация примеси вдоль граней Е Д

гВ

Рис. 113. Схема образования границ слоев 

и А Б  одинакова Х ^ = Х % ,  то в тонком слое б возникает боль

шой градиент концентрации к А Х ж

Если примесь, входя в цементит, уменьшает параметр ре
шетки, то на стороне ВГ  должны появиться экстраплоскости. 
Схематически это показано на рис. 113,6, где вертикальные ли
нии обозначают атомные слои. Изменение параметра Да = а '—а" 
происходит под влиянием примеси. Так как на гранях слоев АБ  
и Е Д  (рис. 113, а) параметр одинаков, в слое должен возни
кать ряд дислокаций противоположного знака. Помимо обра
зования сетки поперечных дислокаций, микроликвация приме
сей в ходе продвижения уступа приводит, по-видимому, анало
гичным образом, к периодическому формированию границ бло
ков. В целом кристалл приобретает слоистую и блочную суб
структуру (рис. 113,а).

Для выяснения характера дефектов, составляющих субгра
ницы, необходимы дальнейшие исследования. Возможно, что 
экстраплоскость в кристалле цементита представляет лишний 
ряд тетраэдрических цепочек Ие—С.

Таким образом, рост цементитного слоя заключается в по
следовательном формировании блоков. На подкладке (пласти
на, стенка формы, включение) возникает зародыш цементита 
и разрастается в первую очередь по направлению [010], т. е. 
вдоль оси у  (рис. 114, а). Ширина слоя определяется накопле
нием примесей, понижающих температуру ликвидуса. При 
росте слоя вдоль оси х  возникают дислокационные сетки, раз
деляющие слой на блоки. Жидкость на фронте кристаллиза
ции обогащается примесями. Поскольку концентрация и тем
пература наиболее медленно выравниваются на центральном 
участке фронта (заштрихован на рис. 114,6), в определенный 
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момент времени происходит разделение слоя (рис. 114,0). Н а 
чальную стадию расчленения можно видеть на микроснимках 
растущего слоя (см. рис. 107,в, расчленение правой ветви). 
Жидкость, заполняющая промежуток между двумя ответвления
ми, обогащена примесями, понижающими температуру плавле
ния. Весь процесс, периодически повторяющийся (рис. 114,а),

Рис. 114. Схема ячеистого членения слоя

представляет собой развитие ячеистой кристаллизации, свое
образие которой определяется спецификой атомной структуры 
цементита.

Разновидности дендритного строения цементита можно 
иллюстрировать несколькими примерами. Первый относится 
к редкому случаю, когда общее направление роста дендритного 
слоя перпендикулярно оси блоков. На рис. 115, а, б представ
лены две фрактограммы пластины, расщепленной по плоскости 
базиса. По зеркальному совпадению деталей на микроснимках 
нетрудно убедиться в том, что сфотографированы две поверх
ности одного раскола. Приведенная рядом (рис. 115, в) схема 
характеризует механизм формирования дендрита. Ее правиль
ность подтверждают многочисленные детали фрактограмм: за 
кономерности разветвления, направление и пилообразные гра
ницы ветвей, зубчатые кромки дендрита, ориентированные 
нормально к направлению его роста. Из фрактограмм и схе
мы видно, что в дендрите нельзя выделить главный ствол — 
порядок ветвей растет с увеличением их числа. Образование 
таких дендритов с  «ложным» стволом наблюдалось при кри
сталлизации органических веществ [234]. Следует подчеркнуть, 
что использование фрактограмм позволяет выявить дендрит
ную структуру внутри пластины.

Главное направление роста дендритного слоя составляет 
чаще некоторой угол с осью блоков; внешний вид такой пла
стины показан на рис. 116, а. Направление роста отдельных 
дендритных ветвей можно установить по волнистому рельефу, 
декорированному аустенитными дужками (рис. 116,6). При не-
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^-сколько большем увеличении выявляется и штриховатость по
верхности, фиксирующая еубструктуру кристалла (рис. 116, е).

Схема формирования дендрита (точнее, участка его поверх
ности, видимого в левой половине рис. 116, а) выполнена на 
рис. 116, 6 с возможным приближением к наблюдаемому 
на рис. 116, а выклиниванию ветвей. В основе дендритного раз
ветвления лежит описанный выше процесс ячеистого членения

Рис. 115. Фрактограммы раскола цементитной пластины: 
а, б  —  Х 16; в  — с х е м а  ее  р о ст а

растущего слоя. Промежутки между ветвями во время их 
роста заполнены обогащенной примесями жидкостью. Так как 
в данном случае рассматривается рост поверхностного слоя 
пластины, то естественно предположить, что в междуветвиях 
кристаллизуется твердый раствор, разграничивающий отдель
ные ветви. После полирования участка, показанного на 
рис. 116,в, часть аустенита снялась, однако в наиболее глубо
ких каналах он сохранился (рис. 116,г). Этот микроснимок 
выполнен в косом освещении. Отметим зубчатый контур в месте 
стыка системы ответвлений с левым стволом. Конфигурация 
зубцов подчеркивает однообразную кристаллографическую ори
ентировку ответвлений. Косое освещение усиливает также сте
реоскопичность колец роста на правом стволе.

Формальное построение схемы (рис. 116,6) приводит к вы
воду об одностороннем развитии дендрита, которое часто и 
наблюдается в действительности. Направление аустенитных 
дужек на поверхности кристалла, показанного на рис. 116, а, 
свидетельствует о его левостороннем разрастании. Величина 
угла между ответвлениями соседних порядков может быть раз
личной, что тоже вытекает из схем рис. 116,6 и связано с нали
чием в цементите лишь одного направления преимущественного
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Рис. 11Ь. дендритны й рельеф поверхностного слоя цементитной пластины: 
я  — Х 16; б  — Х 28; в,  г  — Х 55; д  — сх е м а  р о ста

роста — оси блоков. Величина угла разветвления, по-видимому, 
определяется отношением между направлениями блоков и 
теплоотвода. Оказывают влияние также конвективные потоки 
в жидкости, близость соседних кристаллов и других препят
ствий.
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^Дгж  двустороннем разветвлении дендритная структура 
имеет вид, схематически изображенный на рис. 117, а. Правые 
ответвления растут вдоль оси блоков, а левые образуют с ней 
некоторый угол. Преимущественное развитие получает, как 
правило, вторая система ответвлений, это видно и на кристалле, 
приведенном на рис. 116, а. Встречаются кристаллы, в которых

Рис. 117. Схема разветвления (а, в) и внешний вид цементитного 
дендрита (б ), ХЮ

двустороннее разветвление происходит только в направлении 
оси блоков (рис. 117,6).

Зная особенности роста одного слоя, можно описать про
цесс образования всего слоистого кристалла.

Механизм формирования пластины цементита состоит в по
слойном нарастании плоских дендритов. Разветвленность денд- 
ритов и направление роста от слоя к слою могут изменяться 
(см. рис. 106). Определяющую роль при этом играют распре
деление примесей в ходе кристаллизации и конвективные токи 
в жидкости. Вне зависимости от направления ветвей блоки 
каждого слоя ориентированы вдоль [010]. В ходе послойного 
нарастания образуется крупная пластина карбида. По мере 
утолщения пластины ее поверхность становится более рельеф
ной. В поперечных сечениях рельефность проявляется в суще
ствовании тавровых отростков или выступов другой формы. 
Их появление связано с изменениями формы фронта кристал
лизации.

Как показано выше, разветвление цементитного слоя проис
ходит в результате развития ячеек под влиянием примесей. 
В качестве примеси, вызывающей концентрационное переохлаж
дение жидкости перед кромкой растущего цементитного слоя, 
в первую очередь может выступать железо, а также кремний, 
марганец, фосфор и другие элементы. По мере послойного

В
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нарастания фронт кристаллизации становится трехмерным. То
пография этого процесса существенно связана с кристаллохи
мическими характеристиками цементита.

Появление выступов на фронте роста слоя является нача
лом раздела слоя на ветви (рис. 118,а). Каналы между вы
ступами (ветвями) служат резервуарами для поглощения 
избытка атомов железа и примесей. В ходе послойного нара
стания эти каналы расширяются (рис. 118, б, в) и поверхность

Рис. 118. Схема формирования рельефа при послойном росте це- 
ментитной пластины

пластины становится рельефной. В поперечном сечении обра
зующиеся выступы имеют прямоугольную или тавровидную 
форму (рис. 118,г,б). Последняя обусловлена тем, что при 
достаточном расширении канала между ветвями, поглощающе
го примеси, рост очередных слоев возможен до полного смы
кания ветвей.

Предлагаемая схема (рис. 118) объясняет ряд деталей 
морфологии цементитных пластин. Например, выступы («рей
ки»), часто обнаруживаемые на поверхности пластин, пред
ставляют собой сравнительно узкие ветви, выраставшие в жид
кости, сильно обогащенной железом и примесями. Поверхность 
некоторых кристаллов оказывается сплошь усеянной рейками, 
между которыми видны зубчатые границы раздела нижерас
положенных ветвей (рис. П9, а). Если конец такой рейки попа
дает в жидкость, менее обогащенную примесями, он разра
стается >в виде более широкой ветви (рис. 119,. б).

Для экспериментального обоснования схемы роста пла
стины цементита использованы результаты стереометричеогого 
микроанализа одной крупной пластины. Она располагалась в 
отливке перпендикулярно поверхности и сошлпфовывалась в на
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Рис. 119. О бразование выступов («реек») на поверхности цементитных
пластин. Не травлено, косое освещение: 

а — Х 16; б — Х Ш

Рис. 120. Участок поперечного разреза пластины с тавровым вы
ступом:

а — т р а в л е н и е  Ш ТО з; б  — э л е к т р о л и т и ч е с к о е  т р а в л е н и е , Х600

правлении ее роста. Исследовано 60 последовательных попе
речных разрезов. Сопоставление разрезов позволяет воссоз
дать картину зарождения каналов между ячейками, расшире
ния каналов, роста отдельных выступов. Некоторые разрезы 
подвергали электролитическому травлению, выявившему слои
стое строение пластины, в том числе и образующихся выступов. 
На рис. 120 приведен участок одного разреза до и после элек
тролитического травления.

Модель пластины первичного цементита, построенная по 
результатам стереометрического анализа, представлена на 
рис. 121. Некоторые из разрезов, по которым строили модель, 
показаны на проекции штриховкой. Пластина представляет 
собой односторонне развитый плоский дендрит с рельефной 
поверхностью. Модель (как и микроснимки на рис. 120) отра
жает ту особенность кристаллов первичного цементита, что 
рельефная поверхность, образованная чередующимися высту
пами и впадинами, наблюдается только на одной из сторон 
пластины. В этом легко убедиться и при визуальном изучении 
крупных пластин, извлеченных из усадочных раковин: лишь
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одна из сторон шероховатая, а другая — гладкая. Казалось бы 
нет оснований предполагать, что в жидкости, омывающей пла
стину, только с одной стороны создаются условия, благоприят
ствующие послойному росту. В то же время образование меж- 
ветвиевых каналов с жидкостью, обогащенной примесями, по- 
видимому, зависит от ликвации последних по удельному весу, 
от направления конвективных потоков. Поэтому при двусто
роннем послойном росте цементитной пластины ячеистый

Рис. 121. Изометрическая проекция модели пластины 
цементита

рельеф на ее поверхности может формироваться преимуще- ■ 
ственно с одной стороны. Следует также учитывать отмеченное 
выше одностороннее разветвление дендритных слоев, опреде
ляемое соотношением направления теплоотвода и ориентации 
блоков.

Следовательно, кристалл первичного цементита формирует
ся в результате слоистого дендритного роста и в конечном 
счете приобретает форму пластины с более или менее четко 
выраженным рельефом поверхности.

При кристаллизации сильно переохлажденного чугуна про
исходит расщепление (некристаллографическое разветвление) 
цементита. В поверхностном слое отливок заэвтектического чу
гуна, затвердевавших в кокиле, обнаруживаются веерообраз
ные пучки пластин (рис, 122,а). При разрезе другой пло
скостью такие пучки дают ряды параллельных сечений 
(рис. 122,6).

Склонность цементита к веерообразному разрастанию сле
дует связывать с особенностями его строения. Анизотропия 
межатомной связи предопределяет его рост в виде пластин, а 
также возможность расщепления разрывом более слабых свя
зей в плоскости (001). Как указывалось выше, такие свойства 
характерные для прафита и в этом проявляется сходство высоко- 
углеродистых фаз чугуна. Кристаллы графита расщепляются 
при росте и в слабо переохлажденной жидкости. Более сильная, 
чем у цементита, склонность графита к расщеплению связана
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с тем, что поляризационные силы связи, скрепляющие слои 
графита, слабее металлических, выполняющих ту же роль в 
цементите. Поэтому графит легко разрастается в виде сильно 
разветвленных розеток сферической формы. Такую форму роста 
можно получить и при кристаллизации цементита, но лишь в 
условиях большого переохлаждения жидкой фазы. На

рис. 122,в показан «сферолит» цементита, выросший в тонкой 
пленке заэвтектического чугуна, охлажденного со скоростью 
~  105 град/сек. Подобные сферолиты образуются, по-видимому, 
в тонком поверхностном слое отливок, и дальнейший группо
вой рост пластин представляет развитие их ответвлений.

Как и в случае роста графитных кристаллов, на расщепле
ние цементитных пластин оказывают влияние примеси. Если 
вернуться к схеме на рис. 113,6 и предположить, что примеси, 
накапливающиеся перед растущим слоем и входящие в цемен
тит, увеличивают параметр его решетки, то знак дислокаций, 
отмечающих границу' слоя, изменяется. Так как при этом 
экстраплоскости должны появляться на границе АБ, то нетруд
но видеть, что такое влияние примесей будет способствовать 
расщеплению пластины — верхний слой будет разворачиваться 
вправо-вверх.
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Кристаллизация первичного аустенита в чугунах, затверде
вающих белыми, происходит таким же образом, как и в серых 
чугунах доэвтектического состава. Они растут в виде трехмер
ных дендритов, величина, разветвленность и расположение ко
торых определяются степенью эвтектичности чугуна и условия
ми затвердевания.

13. ЭВТЕКТИЧЕСКАЯ КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ Ж — *- А +  Ц

Термодинамическая возможность одновременного выделения 
аустенита и цементита создается при переохлаждении эвтекти
ческого расплава до температур ниже линии £ С / \  При этих 
температурах свободная энергия переохлажденной жидкости

на АК, выше, чем свободная энер
гия смеси А + Ц  (рис. 123). При 
переходе жидкости в смесь А  +  Г  
выигрыш свободной энергии ДК2 
больше (Л/72 > Л /Г1), однако кристал
лизация графита связана со значи
тельной передвижкой атомов желе-’ 
за; при достигнутом переохлажде
нии она может задержаться и вмес
то эвтектического распада Ж — *А +  
+ Г произойдет распад Ж — *-А + Ц. 
Как указывалось ранее, образова
ние цементита вместо графита ки
нетически выгодно — оно не требует 
значительных передвижек атомов 
железа; диффузия же углерода 
успешно идет и в условиях больших 
переохлаждений.

Выделение аустенита и цемен
тита приводит к возникновению 

химической неоднородности жидкой фазы. На фронте кри
сталлизации цементита жидкость обедняется углеродом и 
обогащается им у поверхности аустенита. Начинается диффу
зионное разделение компонентов, приводящее к переходу рас
плава в смесь цементита и аустенита. Строение этой смеси 
зависит от условий кристаллизации, главным образом от сте
пени переохлаждения расплава.

Эвтектический распад при малых переохлаждениях приво
дит к независимому росту аустенита и карбида. Немногочис
ленность кристаллов и малая линейная скорость роста ослаб
ляют их взаимное влияние. Диффузионные процессы, выравни
вая состав жидкости, предотвращают зарождение одной фазы 
на поверхности другой. В результате образуется конгломерат 
независимо выросших кристаллов двух фаз.
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Микроскопическая картина формирования такой структуры 
показана при исследовании эвтектической кристаллизации 
в системе азобензол — пиперонал [27]. В чистых от примесей 
металлических сплавах эвтектического состава раздельная кри
сталлизация фаз происходит лишь при очень малых переохлаж
дениях (например, в системе Сс1—Бп она наблюдалась при 
скорости охлаждения 4 -10-4 град/мин [210]). Трудно получить

Рис. 124. Структура тонкого (а) и грубого (б) конгломерата фаз в бе
лом чугуне. Травление НМОз, Х 300

конгломератную структуру и при затвердевании эвтектического 
чугуна. Формирование ее облегчается при снижении степени 
эвтектичности расплава или при введении в него некоторых 
примесей.

В чугуне II  (см. рис. 123) эвтектической кристаллизации 
предшествует выделение первичного аустенита. К тому време
ни, когда жидкость приобретает эвтектический состав, она ока
зывается проросшей аустенитными дендритами. Если проме
жутки между их ветвями малы, то даже в условиях относитель
но больших переохлаждений диффузионное разделение жид
кости приводит к наслаиванию эвтектического аустенита на 
ветвях первичного, а эвтектический цементит кристаллизуется 
в промежутках между этими ветвями. Сплав приобретает струк
туру более или менее тонкого конгломерата фаз (см.рис. 124,а). 
Таково строение поверхностных слоев кокильных отливок и 
тонкостенных отливок из низкоуглеродистого чугуна, кристал
лизовавшихся в песчаной форме.

С уменьшением количества первичного аустенита или с 
уменьшением разветвленности его дендритов раздельная кри
сталлизация эвтектических фаз происходит лишь при малых 
переохлаждениях. Значительную роль при этом играют при
меси, приводящие к понижению температуры солидуса (Р, Мо, 
\У). Типичный пример образующейся в этих условиях струк
туры грубого конгломерата фаз можно наблюдать в рабочем
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слое прокатных валков, колес, размольных плит и других мас
сивных отливок из отбеленного чугуна (рис. 124,6).

Травление микрошлифов стандартными реактивами не вы
являет границ зерен в цементите (рис. 125, а), в связи с чем 
при характеристике подобных структур часто применяют тер
мин «монолитный цементит», хотя в действительности этот «мо
нолит» состоит из многочисленных кристаллов.

Рис. 125. Структура цементита, выявленная различным травлением: 
а, б  —  Х 300; в  — Х250; г  — Х600

Поликристаллическое строение эвтектического цементита 
можно выявить термическим травлением шлифов в вакууме 
(рис. 125,6), травлением в водном растворе пикрата натрия 
(рис. 125,б) или электролитическим травлением (рис. 125,г). 
В последнем случае на поверхности цементата выявляется мик
рорельеф в виде системы тонких канавок, одинаково ориенти
рованных в пределах зерна. Этот рельеф, связанный с послой
ным ростом цементита, позволяет судить об ориентации зерен 
в объеме образца. На рис. 125, г показан стык трех различно 
ориентированных зерен.

При изучении тонкой и зернистой структуры металличе
ских сплавов широко используются фигуры травления, отра
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жающие дефектность и симметрию кристаллов. В железных 
сплавах подробно изучены фигуры травления в твердых раство
р а х — феррите и аустените, тонкое же строение цементита 
иследовано мало. Фигуры травления, проявляющие дислока
ционную структуру цементита, можно наблюдать при отжиге 
чугуна в потоке водорода [260]. Более четкие формы фигур 
травления дает термическое травление микрошлифов в ва
кууме [251].

В обоих случаях образование фигур на поверхности кри
сталлов цементита связано с процессами локального окисления

с

Рис. 126. Фигуры травления в це
ментите (а, б —  X 800) и схема 
их расположения в различных 

разрезах монокристалла (в)

и обезуглероживания. Об этом свидетельствует ухудшение тра- 
вимости цементита с повышением вакуума,; при давлении 
10~5 мм рт. ст. фигуры травления не выявляются. Вместе с тем 
благоприятные условия для их выявления создаются в атмос
фере инертных газов с небольшой примесью кислорода. Атомы, 
окружающие дефекты кристалла, в том числе атомы углерода, 
концентрирующиеся в дислокационных трубках, обладают по
вышенной реакционной способностью. Окислительные процес
сы, начинающиеся в местах выхода на поверхность шлифа 
дислокаций, проявляют дислокационную структуру цементита.

Фигуры травления в цементите имеют вид угольников 
(рис. 126, а) или шпилек (рис. 126,6). Величина угла в фигу
рах первого типа может изменяться от 0 до 180°, оставаясь, 
как и ориентация всех фигур, постоянной в пределах зерна. 
Благодаря этому по расположению фигур травления можно 
оценивать и зернистую структуру цементита и разориентацню 
зерен.
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Геометрия фигур травления объясняется особенностями 
строения или роста кристаллов цементита. Как показано выше, 
кристалл цементита состоит из плоскопараллельных слоев 
роста, характеризующихся блочной структурой. Схема моно
кристалла (рис. 126,8) построена по результатам микроскопи
ческих и рентгеновских исследований. Монокристалл рассечен 
различными плоскостями. Тонкими линиями показаны границы 
слоев и блоков. При сопоставлении схемы и микроснимков вид
но, что фигуры травления отражают субструктуру кристалла 
цементита и их форма зависит от положения секущей пло
скости. Фигуры в виде шпилек характеризуют слоистость строе
ния кристалла. Они вытравливаются в зоне секущих плоскостей, 
осью которой является направление [010]. Две стороны уголь
ника отвечают двум основным кристаллографическим плоско
стям: базовой плоскости (001) и плоскости тетраэдрических 
цепочек (010). Эти фигуры вытравливаются и в других попе
речных сечениях, не входящих в указанную зону плоскостей. 
Величина угла характеризует положение оси зоны. В частности, 
в зоне секущих плоскостей, осью которой служит направле
ние [100], выявляются прямоугольные фигуры травления.

Используя перечисленные методы выявления кристалличе
ского строения цементита, можно уточнить микроскопическую 
картину формирования структуры грубого конгломерата фаз 
в поверхностном слое крупной отливки из отбеленного доэвтек- 
тического чугуна.

Кристаллизация начинается с образования ряда плоских 
дендритов аустенита на поверхности формы. Затем развиваются 
ветви дендритов, растущие нормально к стенке кокиля. 
Образуется столбчатая аустенитная арматура отбеленного слоя 
отливки. Независимо от дендритов в жидкости поверхностного 
слоя, переохлажденного до температуры Т1 (см. рис. 123)-, з а 
рождаются кристаллы цементита и растут в виде пластин 
в глубь отливки. Часто они формируются в виде пучка (см. 
рис. 122, а). По механизму роста и строению пластины эвтек
тического цементита не отличаются от пластин первичного 
цементита.

Эвтектический распад жидкости происходит в результате 
наслоения эвтектического аустенита на ветвях первичного и 
роста между ними пластин эвтектического цементита. Остатки 
жидкости между пластинами и ветвями обогащаются приме
сями. Это способствует развитию на аустенитном стволе ответ
влений второго порядка. Однако их рост экранируется цемен- 
титной пластиной и они получают преимущественное развитие 
вдоль пластины, что приводит к характерной особенности 
структуры массивных отбеленных отливок: аустенитные ветви 
второго* порядка оказываются развернутыми в направлении 
затвердевания (рис. 127,а). Разворот фиксируется прораста
нием цементитных пластин в междуветвиях, дугообразные сече
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ния пластин также повернуты в направлении роста (рис. 127,6). 
Каждая из горизонтально расположенных цепочек сечений, 
видимая на рис. 127, а, принадлежит одной цементитной пла
стине, развивавшейся в междуветвиях. Рентгеновские исследо
вания выявляют наличие аксиальной текстуры, причем направ
ление [010] в пластинах близко или совпадает с направлением 
теплоотвода.

Затвердевание данного микрообъема завершается при сты
ковке цементитных пластин. Если остатки жидкости между ни-

Рис. 127. Структура грубого конгломерата в валковом чугуне. Травле
ние НИОз:

а — Х100; б — Х 300; в — Х100

ми сильно обогащены примесями, то здесь могут формироваться 
легкоплавкие фазы и структурные составляющие типа двойных 
и тройных эвтектик. Например, в чугуне для валков с повышен
ным содержанием фосфора между пластинами цементита зат
вердевает тройная фосфидная эвтектика (рис. 127, б), участки 
которой (отмечены стрелками) располагаются вдоль направле
ния затвердевания. Аналогичное разграничение цементитных 
пластин легкоплавкими структурными составляющими наблю
дается в конгломератных структурах белого чугуна, содержаще
го вольфрам или молибден. Наличие примесей, характеризую
щихся коэффициентом распределения /с<с1, является, по-видимо
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му, необходимым условием образования структуры грубого 
конгломерата фаз в отливках, затвердевающих при относительно 
большой скорости охлаждения.

В поперечных разрезах столбчатой зоны, когда плоскость 
шлифа параллельна стенке формы, пластинчатость цемент.итных 
кристаллов видна лучше, чем в продольных. Как видно на 
рис. 127, в, в небольшом участке формируется несколько плас
тин, ясно различимых благодаря их разориентации, наблюдаю
щейся лишь в поперечных разрезах.

Специальным травлением поперечных темплетов, благодаря 
ликвационным явлениям, можно выявить сечения дендритов пер
вичного аустенита. В области, занятой одним дендритом, обна
руживается много независимых групп цементитных пластин. Это 
говорит о том, что эвтектический цементит зарождается незави
симо от дендритов первичного аустенита.

Эвтектический распад при больших переохлаждениях приво
дит к совместному росту кристаллов аустенита и цеменита, со
провождающемуся их взаимным прорастанием. Образуется эв
тектика, называемая ледебуритом. Колония ледебурита состоит 
из цементитной пластины — матрицы, проросшей аустенитом. 
Длина и ширина колонии значительно превышают ее толщину. 
Рентгенографические исследования показывают, что плоскостыб 
базиса колонии является плоскость (001) цементитной пластины. 
Ряды аустенитных ветвей пронизывают цементитную матрицу 
в направлении [001], и колония имеет вид пчелиных сот (рис. 128), 
что и привело к появлению термина «сотовый ледебурит».

Микроскопические исследования показывают, что колонии 
ледебурита формируются на кристаллах цементита. Это хорошо 
видно в заэвтектических чугунах. В центре каждой ледебуритной 
колонии имеется базовая пластина первичного цементита 
(рис. 129, а). В доэвтектических чугунах дендриты первичного 
аустенита и эвтектические колонии располагаются независимо 
друг от друга (рис. 129, б). На микрошлифах иногда можно ви
деть закономерное расположение колонии вокруг аустенитной' 
ветви. Однако последовательная сошлифовка образца показыва
ет, что и в этом случае имеет место независимое формирование 
колонии; лишь направление ее роста совпадает с направлением 
аустенитной ветви.

Формирование ледебурита в заэвтектическом чугуне рассмат
ривается в первую очередь потому, что здесь легко выявляется 
роль карбидной фазы в генезисе колоний. При исследовании ис
пользована склонность заэвтектического чугуна к хрупкому р аз 
рушению. Трещины большей частью проходят по пластинам 
первичного цементита и по границам эвтектических колоний 
(рис. 130). Многократная переполировка поверхности раскола 
вскрывает основание колонии и ее продольные разрезы. Такой 
метод слежения за изменением строения колонии позволяет вос
создать последовательные этапы ее формирования. Используя
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данные подобного стереометрического микроанализа, рассмот
рим процесс кристаллизации чугуна III  (см. рис. 123).

Затвердевание отливки начинается, как правило, на поверх
ности формы с зарождения и роста карбидных пластин. Форми
рование первичного цементита продолжается в интервале темпе
ратур Т2—Гэ, изменение состава жидкой фазы описывается дви-

Рис. 128. Поперечное (а )  и продольное (б )  сечения участка колонии сото
вого ледебурита. Травление НГЮз, X I 50

Рис. 129. Связь эвтектичеоких колоний с первичными кристаллами цемен
тита (а )  и аустенитз (б ) .  Травление Н1ЧОз, ХЮО

жением ее фигуративной точки вдоль линии ликвидуса ДС. В 
зависимости от состава чугуна и скорости охлаждения пластины 
цементита с разной скоростью растут в глубь отливки. Рост их 
продолжается и тогда, когда жидкая фаза приобретает эвтекти
ческий состав, На поверхности цементитных пластин жидкость 
обогащается железом и здесь создаются благоприятные условия 
для образования аустенита, с появлением которого начинается 
эвтектический распад. Зарождаясь на поверхности цементита, 
аустенит растет в тонком слое жидкости, омывающей пластину, 
в виде сильно разветвленных плоских дендритов [43]. Тонкая по
лировка колонии позволяет выявить начальные этапы этого про- 
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цесса (рис. 131, а, белые поля—остатки неополированной базо
вой пластины цементита), а затем полностью вскрывает сфор
мировавшийся слой аустенитных дендритов (рис. 131,6).

Топография зарождения и роста дендритов связана с микро
рельефом поверхности первичного цементита. Отмеченные ранее 
углубления между ветвями, зубчатые кромки ветвей и волнооб
разные ступени роста наиболее удобны для зарождения и роста 
аустенита. Жидкость у этих участков сильнее обеднена углеро-

Рис. 130. Разруш ение чу
гуна по границам коло
ний и по цементитной 
пластине. Травление 

В Ш з , ХЮО

дом, а конвективное перемешивание раствора, заполняющего 
углубление, затруднено. Например, на рис. 131, в показан учас
ток основания колонии, где дендриты аустенита огибают сту
пеньки роста на базовой пластине, декорируя ее волнообразный 
рельеф. На верхней части снимка видна несполированная сосед
няя ветвь цементитного кристалла.

Последовательное полирование колонии со стороны раско
ловшейся базовой пластины часто выявляет картину чередую
щихся цементитных полос (срезы выступов на базовой пластине) 
и промежутков, заполненных аустенитом и участками сотовой 
структуры (рис. 131, г). Как видно из этого рисунка, аубтенит 
в первую очередь растет вдоль уступов на границах ветвей це
ментитной пластины и затем разрастается к центру ветвей. Денд
риты, растущие от двух границ ветви, стыкуются возле осевой 
линии и сформировавшийся аустенитный слой наследует ветвис
тую структуру цементитной подкладки. Параллельные тальвеги 
(рис. 131, б) отмечают зоны стыка аустенитных дендритов по 
осевым линиям ветвей цементитной подкладки. Образование их 
и всей системы цементитных прожилок, разделяющих ветви 
аустенита, составляет важный этап формирования ледебуритной 
колонии.

Плоский аустенитный дендрит обычно покрывает пластину 
цементита не сплошным слоем. По мере его роста жидкий 
раствор, заполняющий промежутки между ветвями, обогащает
ся углеродом, В междуветвиях прорастает цементит, являющий
ся продолжением исходной пластины. Образуется система цемен
титных прожилок, расположение которых позволяет оценить 
направление роста и форму аустенитных ветвей. Распростране- 
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Рис. 131. Плоские дендриты аустенита на поверхности пластин, це
ментита. Травление ТШОз: 

а  — Х 200; б, г  —  ХЮО

ние аустенитного дендрита вдоль цементитной пластины при 
одновременном продолжении кристаллизации цементита между 
аустенитными ветвями следует считать началом совместного 
роста фаз или, но А. А. Бочвару, началом собственно эвтектичес
кой кристаллизации.

Дальнейшее полирование участков, подобных приведенному 
на рис. 131, б, вскрывает картину зарождения сотовой структу-
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ры, характерной для ледебурита. Рассмотрим ряд последова
тельных сечений колонии у ее основания (рис. 132). Разрастание 
дендритов аустенита на цементитной пластине показано на 
рис. 132, а и б. В левой части видна зубчатая кромка соседней 
ветви этой же базовой пластины. Направление зубцов, как уже 
указано, соответствует оси [010] цементитного базиса. Следую
щим этапом эвтектической кристаллизации является совместный

Рис. 132. Последовательные .продольные сечения участка ледебурита  
у  основания колонии. Травление ТНМОз, ХЮО

рост тонких цементитных блоков и аустенитной подложки 
(рис. 132, в). Блоки берут начало от цементитных прожилок. 
Они параллельны в пределах одной колонии и растут пачками. 
Их направление совпадает с осью [010] базовой пластины; в 
этом легко убедиться, сопоставив ориентацию пачек и зубцов 
соседней цементитной ветви (рис. 132,а, в).

Формирование пачек блоков происходит следующим образом. 
Цементитные прожилки растут в междуветвиях аустенита и за 
полняют их. В обогащенном углеродом слое жидкости у плос
кого дендрита аустенита создаются условия для продольного 
разрастания прожилки. Цементит от прожилок первым враста- 
166



ет в жидкость. При этом сохраняется специфическая картина 
дендритной кристаллизации цементита — от подкладочных про
жилок в направлении [010] отходят пачки блоков прямоугольно
го сечения. Дифференцировка пачек может быть различной в 
зависимости от степени пересыщения жидкого раствора. При 
большом пересыщении вместо пачек образуется оплошная це- 
ментитная пластинка, параллельная базовой пластине цементита.

Зарождаясь от одних про
жилок и пересекая другие, 
пачки цементитных блоков со
здают каркас, в каналах (со
тах) которого растет эвтекти
ческий аустенит, ответвляю
щийся от плоских дендритов 
(рис. 132, г).

Процесс послойного фор
мирования основания эвтекти
ческой колонии можно наблю
дать в образцах, медленное 
охлаждение которых прерыва
лось закалкой в воде. На 
рис. 133 показана колония, ра
стущая вдоль массивной плас
тины первичного цементита 
(участок А — базовая пласти
на, Б —  плоский дендрит аустенита с цементитными прожилка
ми, В — слой цементитных блоков, разделенных аустенитом). 
В слое Б можно отделить участок, где на цементитной подклад
ке видны только темные сечения аустенитных ветвей от участка, 
на котором между ветвями уже выросли прожилки цементита. 
Вначале (слой Б) развитие цементитных прожилок происходит 
в каналах, ограниченных ветвями аустенита. Следовательно, 
цементит, способствуя зарождению аустенита, уступает послед
нему роль ведущей фазы. Однако при росте следующего слоя В 
цементит снова становится лидером и, по-видимому, ведет рост 
колонии и в дальнейшем.

При формировании основания колонии могут создаваться и 
такие условия, что плоские дендриты аустенита разрастаются 
вдоль базовой пластины до полного слияния ветвей. Возникает 
почти сплошной аустенитный слой с редко встречающимися про
жилками (см. рис. 131, г). При росте пачек цементитных блоков 
над таким слоем сотовая структура не образуется. Между бло
ками прорастают пластинчатые ответвления аустенита; типич
ный вид продольных сечений колонии у ее основания показан на 
рис. 134, а. Области сотовой структуры отвечают участкам 
слоя Б  с развитой системой межветвиевых прожилок, области 
пластинчатой структуры — чисто аустенитным участкам слоя Б. 
При дальнейшем утолщении колонии пластины аустенита разде
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Рис. 133. Поперечное сечение коло
нии, начало формирования которой 
прервано закалкой. Травление НЫОз, 

X 100:
А  — б а з о в а я  п л а с т и н а ; Б  — п л о ск и й  д е н 
д р и т  а у с тен и та  с ц ем е н ти тн ы м и  п р о ж и л 

к а м и ; В  — сл о й  ц е м е н ти тн ы х  б л о ко в



ляются на стержни и вся структура становится сотовой. Проме
жуточный этап этого процесса показан на рис. 134, б, где плас
тинки аустенита имеют пережимы или уже разделены.

Используя современные представления о развитии ячеистого 
фронта кристаллизации [312], опишем механизм перехода пла
стинчатой структуры в сотовую. Цементит в ходе послойного 
роста может несколько опережать аустенитные прослойки. Об

Рис. 134. П ереход от пластинок (а )  к стержням (б ) ,  Х 200

этом свидетельствует прямолинейность и закономерная ориента
ция цементитных блоков, а также форма фронта кристаллизации 
эвтектики, наблюдаемая в образцах, закаленных в процессе за 
твердевания. Изометрическая модель участка фронта кристал
лизации показана на рис. 135, а. Около аустенитных пластин 
жидкость обогащается примесями. На кромках пластин появля
ются выступы (рис. 135, б). Плоский фронт кристаллизации 
аустенита превращается в ячеистый. Следует учитывать,' что 
аустенит как фаза с высокосимметричной упаковкой может раз
ветвляться перпендикулярно к основанию колонии. Разветвление 
же цементита в этом направлении из-за анизотропии его строе
ния мало вероятно.

Рост аустенитных выступов приводит к обогащению разде
ляющей их жидкости углеродом. Начинается прорастание цемен
тита в промежутках между выступами. Так как оно идет в плос
кости (001), характеризующейся наиболее сильными межатом
ными связями в цементите, то скорость прорастания велика. 
Между соседними блоками цементита образуются перемычки, 
аустенитная пластина оказывается расчлененной (рис. 135, в), 
пластинчатая структура переходит в стержневую [47].

Таким образом, на начальном этапе совместного роста фаз 
создается тонкодифференцированное основание колонии. Схема 
этого процесса, обобщающая результаты послойного микроана
лиза, приведена на рис. 136. Первые три рисунка (1—3 ) описы
вают образование слоев А, Б я В, остальные — последующий 
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рост микрообъема сотового ледебурита. На левой половине каж 
дого рисунка показан вариант зарождения сотовой структуры 
в слое В. При большой плотности расположения цементитных 
прожилок благоприятные условия для совместного роста фаз 
создаются уже в слое Б. Образование вышележащих слоев в 
этом случае заключается в нарастании цементита на прожилках

Рис. 135. Схема перехода пластинчатой структуры эвтектики в сотовую

Рис. 136. Схема роста ледебурита

и развитии аустенитных промежутков. Правые половины рисун
ков иллюстрируют второй вариант формирования сотовой струк
туры. Переход пластин аустенита в стержни лучше всего отобра
жен на правых боковых гранях позиций (рис. 136, 4—6).

Рассмотрим дальнейший рост ледебурита на сформировав
шемся основании. Ранее предполагалось, что в процессе утолще
ния колонии на фронте кристаллизации карбида зарождаются 
новые включения аустенита, а росшие ранее — выклиниваются 
и аустенит в виде мелких эллипсоидов оказывается дисперги
рованным в цементитной матрице.
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Стереометрический микроанализ показывает, однако, что обе 
фазы эвтектики растут непрерывно и зарождение новых кристал
лов на фронте эвтектической кристаллизации не происходит. Из 
того факта, что цементит эвтектической колонии является не
посредственным продолжением кристалла первичного карбида, 
следует, что цементитная матрица является монокристаллом.

Рис. 137. Последовательные косые сечения участка ледебуритной колонии. 
Травление Н1МСЬ, ХЮО

Прямое доказательство этому получено при рентгенографичес
ком исследовании колоний.

Непрерывность эвтектического аустенита в пределах колонии 
выявляется непосредственно на микрошлифе, когда плоскость 
разреза колонии перпендикулярна базовой пластине 
(см. рис. 129, а). Сечения аустенитных стержней соединяют 
аустенитное обрамление базовой пластины с периферией коло
нии. Немногочисленные локальные разрывы сечений связаны с 
обсуждаемой ниже ячеистой субструктурой ледебурита.

Можно убедиться в непрерывности аустенита и путем со- 
шлифовки наиболее часто встречающихся разрезов колоний с 
эллипсовидными сечениями. Три последовательные разреза 
колонии в образце чугуна эвтектического состава приведены 
на рис. 137. Образец закален во время затвердевания; поверх
ность колонии хорошо видна в верхних участках снимков на 
границе с тонкой эвтектикой, в которую превратилась жидкая 
фаза при закалке. Выбрав на первом разрезе участок струк
туры с запоминающейся конфигурацией (отмечен кружком), 
можно проследить за его перемещениями на остальных разре
зах, вплоть до периферии колонии. Следовательно, эллипсы 
представляют собой косые сечения аустенитных стержней, 
растущих от основания колонии.

О монокр'истальности аустенита в пределах колонии или 
ее участков свидетельствует однообразная ориентация пластин 
вторичного цементита (рис. 138).
170



Особое внимание следует уделить микроморфологической 
характеристике образцов, закаленных в процессе эвтектической 
кристаллизации. Около колонии, выросшей до момента закалки, 
образуется слой тонкой эвтектики, являющийся продолжением

Рис. 138. Вторичный цементит в ледебуритном аустените. Травление
НЧОз, Х500:

а  — п р о д о л ь н о е ; б  — п о п е р еч н о е  се чен и е к о л о н и и

той же колонии. При большом увеличении (рис. 139, а) видно, 
что более тонкое строение ледебурита в этом слое связано не 
с зарождением новых кристаллов, а с разветлением ранее рос
ших толстых ветвей аустенита. Если некоторые тонкие аусте- 
нитные ветви и выглядят изолированными, их связь с толсты
ми выявляется после полирования.

Поперечные разрезы колоний, подобные показанному на 
рис. 139, а, встречаются на микрошлифах редко. Чаще видны 
косые сечения (рис. 139, б). В зависимости от соотношения 
скоростей охлаждения граница слоя, образовавшегося при 
закалке, выражена более или менее резко. Форма же эллипсо
видных сечений аустенита зависит от положения секущей 
плоскости. Здесь связь аустенита тонко- и грубодифференци
рованной частей колонии не очевидна.

Вывод, к которому обычно приходят при рассмотрении по
добных структур, на первый взгляд, кажется естественным: 
увеличение переохлаждения жидкости при закалке вызывает 
зарождение многочисленных кристаллов аустенита. Ошибоч
ность этого вывода выясняется при стереометрическом микро
анализе, результат которого можно обобщить построением моде
ли участка колонии (рис. 139, в). При разрезе ее любыми 
плоскостями, кроме вертикальных, тонкие отростки аустенита 
выглядят изолированными от' толстых ветвей, тогда как в дей
ствительности они связаны.

Таким образом, ускорение охлаждения, вызванное закалкой, 
не нарушает непрерывного развития эвтектических фаз, а при
водит к усилению их разветвления. В условиях же постоянной 
скорости охлаждения рост ледебурита имеет характер стацио
нарного процесса, механизм которого можно описать следую
щим образом.
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Одновременная кристаллизация цементита и аустенита, 
происходящая на поверхности эвтектической колонии, создает 
в жидкости перед фронтом кристаллизации неравномерное 
распределение углерода, с периодичностью, обусловленной 
чередованием аустенитных и цементитных участков на фронте

Рис. 139. Увеличение разветвленности эвтектических фа-з при ускорении 
охлаждения. Травление НМОз, Х 400

кристаллизации. Это чередование можно оценить величиной X, 
равной сумме толщины аустенитного стержня и цементитного 
промежутка, характеризующей дифференцировку колонии. 
Максимальные изменения состава жидкости наблюдаются не
посредственно у поверхности колонии. В контакте с цементитом 
жидкость обогащена железом, а в контакте с аустенитом — 
углеродом. Благодаря этому в жидкости, главным образом 
вдоль поверхности колонии, происходит диффузионный перенос 
углерода из мест контакта с аустенитом к местам контакта 
с цементитом, что поддерживает жидкость, соприкасающуюся 
с цементитом, в состоянии пересыщения углеродом, а соприка
сающуюся с аустенитом — в состоянии пересыщения железом. 
Тем самым сохраняется возможность дальнейшей кристалли
зации эвтектических фаз. Все это придает эвтектическому рас
172



паду характер стационарного процесса и приводит к созданию 
регулярной сотовой структуры ледебурита.

Здесь не рассматривается диффузионное перемещение ж е
леза, так как подавляющее большинство атомов железа, нахо
дящееся в жидкости перед фронтом кристаллизации цементита, 
входит в состав цементита.

В отличие от раздельной кристаллизации, наблюдаемой при 
формировании конгломератных структур, ледебуритное превра
щение является примером совместного роста и взаимного про
растания фаз. Кооперативный характер роста определяется 
тем, что межфазовые расстояния на фронте кристаллизации 
малы и градиенты концентрации велики. Это обусловливает 
большую скорость диффузионного выравнивания состава рас
плава и предотвращает зарождение новых кристаллов аусте- 
нита в жидкости, контактирующей с цементитом и обогащенной 
железом. По той же причине затруднено образование новых 
зародышей цементита в жидкости, прилегающей к аустениту. 
Благодаря совместной кристаллизации аустенита и цементита 
их рост взаимно ускоряется. Линейная скорость кристаллизации 
колонии намного больше, чем скорость утолщения пластины 
первичного цементита.

Увеличение степени переохлаждения жидкой фазы, вызван
ное ускорением охлаждения, замедляет диффузионный перенос. 
Однако в условиях большого переохлаждения прогрессирует 
дендритное разветвление кристаллизующихся фаз. Очередные 
наслоения эвтектического цементита растут сильно разветвлен
ными, увеличивается разветвленность и аустенита. Уменьшение 
дифференцировки колонии поддерживает высокий уровень кон
центрационных градиентов и непрерывность роста фаз сохра
няется.

Указанная взаимосвязь между дифференцировкой колонии 
и линейной скоростью кристаллизации эвтектики количественно 
описывается уравнением Тиллера (см. стр. 87). Эксперимен
тальное исследование направленно кристаллизовавшегося бело
го чугуна показало [505], что уравнение хорошо отражает изме
нения морфологии ледебурита при п =  0,34.

В белых чугунах, как и в серых, часто наблюдается нерав
номерная дифференцировка колоний по сечению: в центре раз
ветвленность велика, а по мере утолщения колоний она умень
шается (рис. 139, г). Уменьшение скорости роста связано с 
уменьшением переохлаждения из-за выделения тепла кристал
лизации и накопления примесей. Периферийный тонкодиффе- 
ренцироваеный слой колонии на рис. 139,г, образовался во 
время закалки отливки.

При определении фазы, ведущей ледебуритное превраще
ние, необходимо учитывать следующее. Эвтектический цементит 
растет, как и первичный, послойно — путем зарождения слоев 
и их тангенциального разрастания. Плоскость слоя нормальна

173



по отношению к направлению перемещения фронта кристалли
зации. В связи с этим фронт кристаллизации настолько ровен 
(в отличие, например, от фронта роста аустенито-графитной 
эвтр!ктики), что микроскопическое определение опережающей 
фазы затруднено. О том, что карбидная фаза ведет кристалли
зацию, свидетельствуют геометрическая правильность поверх
ности колонии и ее конечная пластинообразная форма.

Резюмируя анализ морфологических особенностей ледебу
рита, можно сделать вывод, что формирование колонии пред
ставляет собой кооперативное прорастание эвтектических фаз

друг в друге. Размеры бикристаллитных участков колонии мож
но определить величиной плоских аустенитных дендритов, 
растущих на базовой цементитной пластине.

Ячеистая субструктура ледебурита, описанная в работе [43], 
исследована недостаточно. На продольных разрезах колоний 
(рис. 140, а) границы ячеек отмечены огрублением структуры 
и зубчатой формой, воспроизводящей очертания базовой цемен
титной пластины (последняя видна в нижней части рис. 140, а, 
так как секущая плоскость проходит под небольшим углом 
к основанию колонии).

В разрезах колонии плоскостью, параллельной (100), т. е. 
в направлении оси блоков цементита [010], ячейки обычно вид
ны в виде наползающих друг на друга ступенек, повернутых
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в направлении затвердевания (рис. 140, б). Участки ячеек, опи
рающиеся на базовую пластину, имеют сотовую структуру. 
Передние же участки треугольной формы, нарастающие на 
соседнюю ячейку (головки ячеек), не имеют сотовой структуры. 
Указанная особенность наблюдается только в разрезах колонии 
плоскостью (100) и важна для понимания механизма роста 
ячеек. В любых других поперечных разрезах, в том числе при 
сечении колонии плоскостью (010), ячейки имеют вид 
наслаивающихся друг на друга участков сотового строения 
(рис. 140, в). Если чугун кристаллизуется при малом пере
охлаждении, перекрытие ячеек незначительно и границы между 
ними располагаются почти нормально к плоскости цементит- 
ного базиса [43].

Существенную роль в образовании ячеек играет разновре
менное начало роста ледебурита вдоль пластины, обусловлен
ное температурной и концентрационной неоднородностью, соз
дающейся по сечению отливки, а следовательно, и вдоль пла
стины первичного цементита.

Разновременность зарождения ледебурита не обязательно 
связана с возникновением на различных участках пластины 
большого числа плоских дендритов аустенита, над каждым из 
которых формируется своя собственная ячейка. Аустенит, 
зародившись на каком-либо участке, может разрастаться вдоль 
всей пластины в виде одного разветвленного кристалла. При 
малом переохлаждении, когда линейная скорость кристаллиза
ции велика, а скорость образования зародышей мала, проис
ходит именно этот процесс. Во всяком случае, он захватывает 
достаточно большую площадь подкладки. Ветви аустенита по
крывают эту площадь в определенной последовательности. 
В той же последовательности идет образование других элемен
тов основания колонии — системы межветвиевых прожилок 
цементита, пачек цементитных блоков слоя В (см. рис. 133). 
Таким образом, основание колонии приобретает ступенча
тый рельеф, чему способствует и описанный ранее рель
ефный характер поверхности цементитной пластины. По
скольку скорость роста цементита в плоскости (001) макси
мальна, ранее сформировавшиеся и возвышающиеся над сосе
дями ячейки получают возможность продольного разрастания.

Первочальное число ячеек можно связать с числом пачек 
цементитных блоков, возникающих в слое В (см. рис. 133 и 
136). Но разница в толщине и уровне для многих близко рас
положенных пачек столь мала, что они сливаются и образуют 
укрупненные ячейки. Этот процесс можно проследить во время 
полирования колонии.

Продольное разрастание ячеек, сопровождающее их попе
речный рост, приводит к экранированию менее развитых ячеек 
(рис. 140, б). Жидкость на границах между ячейками обога
щается примесями, понижающими температуру ликвидуса. Дей
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ствительная же температура повышается, так как выделяю
щееся тепло кристаллизации распределяется в малом эффек
тивном объеме жидкости. Уменьшение переохлаждения замед
ляет скорость роста пограничных участков ячеек и структура 
их грубеет. В чугуне с повышенным количеством примесей на 
границах ячеек обнаруживаются тонкие прослойки легкоплав
ких эвтектик, например фосфидной.

Микроанализ поперечных разрезов колоний в образцах, за 
каленных в ходе затвердевания, вскрывает конкурирующий рост

Рас. 141. Перекрытие ячеек в поперечных разрезах колоний. Травле
ние НМОз, Х 100

ячеек (рис. 141). При разрезе вдоль направления [010] в каж 
дой ячейке отчетливо выявляется центральная часть с сотовой 
структурой и наползающая на соседнюю ячейку головная часть 
(рис. 141, а), треугольные сечения которой состоят либо из 
аустенита, либо из цементита. В случае, показанном на 
рис. 141, а, секущая плоскость составляла с осью [010] неболь
шой угол — поэтому здесь в головке ячейки видны косые раз
резы двух цементитных и одного аустенитного треугольников. 
Если угол между секущей плоскостью и направлением оси 
блоков велик, в разрезе видно боковое нарастание ячеек друг 
на друга (рис. 141, б). В наслаивающихся участках наблю
дается лишь незначительное увеличение дифференцировки 
эвтектики — по сравнению с центральной частью ячейки, опи
рающейся на базовую пластину.

Из полученных данных следует, что на начальной стадии 
роста колонии формируется сотовая структура, служащая 
основанием центральной части ячейки (рис. 142, а). Важней
шим условием этого является переплетение цементитных про
жилок слоя Б  и пачек цементитных блоков слоя В. Когда одна 
ячейка в силу более раннего развития начинает находить на 
другую, образуется ее головная часть (рис. 142, б). Она не 
имеет под собой базы в виде слоя В и ее ведущим структур
ным элементом является пачка цементитных блоков. Между 
блоками прорастают пластины аустенита, которые в начальный 
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момент формирования головной части ячейки ответвляются от 
аустенитной подложки (слоя В).  Кооперативный рост аусте
нита и цементита приводит к образованию пакета пластинча
тых ответвлений обеих фаз, составляющего головную часть 
ячейки (рис. 142, в). Тре
угольная форма пакета свя- 
рана с экранированием его 
роста соседней ячейкой.

Рис. 142. Схемы роста 
ячеек и изменение их 
структуры с удалением  
от базовой пластины. 
Травление ТШОз, Х 250

В

В процессе развития ячейки пластины аустенита головной 
ее части расчленяются в стержни. Механизм этого разделения 
ясен из рис. 135 и 142, в сечении ячеек плоскостью [100] оно 
видно на рис. 140,6, в верхней части колонии, справа. Рас 
членение аустенита обнаруживается и в продольных сечениях 
ячеек, в особенности в марганцевых чугунах, цементит которых 
отличается хорошо выраженной блочностью (рис. 143, а). По 
мере удаления от переднего торца ячейки в полосках аустенита 
появляются пережимы, полоски дробятся и, наконец, превра
щаются в пунктирные цепочки.

Если на ранних стадиях роста кромки ячеек (в продольном 
сечении) имеют огранку, то в дальнейшем, по мере утолщения 
колонии, они скругляются и головная часть ячейки приобретает 
веерообразную структуру (см. рис. 142, в). Существование та-
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кой веерной (розеточной) структуры в белом чугуне отмечалось 
давно [52]. Она обусловлена тем же ускоренным ростом высту
пов на фронте кристаллизации, который описан при анализе 
волнистого рельефа цементитных пластин. В углублениях меж
ду выступами скапливается жидкость, обогащенная приме
сями. Показателен микроучасток заэвтектического чугуна на 
рис. 143,6. Пластина первичного цементита, расположенная

на пути растущей ячейки, затрудняла отток примесей (и диф
фузионный подвод углерода) и способствовала развитию 
скругленного контура головки ячейки. Намечается и искривле
ние концов цементитных пластинок, т. е. их разрастание под 
углом к направлению блоков. Оно связано с изменением формы 
фронта кристаллизации, так как вектор максимальной скорости 
роста эвтектических фаз нормален к поверхности фронта кри
сталлизации. В конечном счете развитие этого процесса приво
дит к характерной веерной структуре межячеистых границ, 
выявляемой на поверхности ледебуритных колоний (рис. 143, в).

Период ячеистой субструктуры колонии, характеризуемый 
числом ячеек на единицу площади продольного сечения, опре
деляется в основном двумя факторами: содержанием примесей 
и скоростью охлаждения. Увеличение концентрации примесей 
препятствует срастанию ячеек на начальном этапе формирова
ния колонии. Увеличение скорости охлаждения также усиливает 
различия условий роста соседних участков колоний и затруд-
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няет диффузионное перераспределение примесей в жидком 
растворе. Однако следует иметь в виду, что в последнем случае 
ускоряется продольное разрастание ячеек. Ячейки, зародив
шиеся первыми, сильно развиваются из-за экранирования роста 
последующих ячеек. При большой скорости охлаждения эвтек
тические ячейки растут преимущественно перпендикулярно

Рис. 144. Ячеистая структура ледебурита ® ускоренно затвердевшем
чугуне:

а —  Х 200 п р о д о л ь н ы й ; б  — Х400 — п о п еречн ы й  р а з р е з

охлаждающей поверхности. Границы ячеек сильно наклонены 
в сторону продольного роста колонии и соседние ячейки пере
крывают друг друга (рис. 144,6). Более четко выраженным 
становится веерное строение ячеек в поперечных разрезах ко
лоний (рис. 144, а).

Следовательно, в чугуне заэвтектического состава колонии 
ледебурита развиваются на пластинах первичного цементита 
и имеют ячеистое строение. Общая схема колонии представлена 
на рис. 145. Боковые участки колонии отсечены плоскостями 
(010) (фронтальное сечение) и (100). На поверхности показа
ны последовательные этапы формирования сотовой ячеистой 
структуры ледебурита.
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Формирование ледебурита в эвтектических и доэвтекти- 
ческих чугунах  отличается тем, что вместо пластины первич
ного цементита роль базы, на которой развивается колония 
сотового строения, играет пакет тонких цементитных пластинок, 
разделенных аустенитом. Обычно толщина этого центрального 
пакета невелика (рис. 146, а), однако он может составлять 
и большую долю колонии (рис. 146, б).

Ранее предполагалось, что центральный пакет формируется 
в результате попеременного образования пластин аустенита

Рис. 146. Колонии ледебурита в доэвтектическом чугуне, X I 00

и цементита и является продуктом продольного роста. Образо
вание же сотовой структуры осуществляется в ходе поперечно
го роста фаз.

Представление о продольном и поперечном росте уместно 
при формальной морфологической характеристике колоний. 
Однако при рассмотрении механизма роста эвтектических фаз 
оно может привести к ошибочным выводам. Так, авторы рабо
ты [505] полагают, что существуют два сорта пластинок цемен
тита -— растущие продольно (в центральном пакете) и в попе
речном направлении ( в сотовом обрамлении колонии). Шайль 
и Поль [474], предполагают, что центральный пакет является 
продуктом раздельной кристаллизации фаз: вначале в жидко
сти растут пластинки первичного (по терминологии авто
ров [474]) цементита, затем в промежутках между ними кристал
лизуется твердый раствор. Сотовый же ледебурит представляет 
собой, согласно [474], нормальную эвтектическую структуру.

Различия в представлениях о механизме образования ука
занных структур в некоторых работах закреплены терминологи
чески. Хаджес и Рикард предлагают различать ледебуритную 
и пластинообразную эвтектики белого чугуна [461]. С подобной 

классификацией нельзя согласиться. Термин ледебурит яв
ляется общепринятым для обозначения аустенито-цементитной 
эвтектики — независимо от характера микроморфологических 
деталей структуры. Кроме того, оба структурных типа эвтек
тической смеси сосуществуют в пределах одной колонии
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(рис. 146). Нет смысла называть участки одной колонии 
эвтектиками различного типа. Представляется целесообразным 
сохранить для обозначения аустенито— цементитной эвтектики 
термин ледебурит, подразделяя его на ледебурит сотового и 
пластиночного строения. Такая классификация более обосно
вана: обе структуры генетически близки и в основе их форми
рования лежит/механизм кооперативного роста фаз.

Представление о пластиночном ледебурите как о пакете 
разрозненных, самостоятельно сформировавшихся пластинок

цементита и аустенита опровергается результатами стереомет
рического микроанализа. Последовательное полирование коло
ний показывает, что пакет образован двумя переплетенными 
кристаллами, плоско-параллельные ответвления которых одно
образно ориентированы.

Механизм формирования пластиночной структуры можно 
представить следующим образом (рис. 147). В доэвтектических 
и эвтектических чугунах, так же как и в заэвтектических, для 
зарождения эвтектической колонии необходимо образование 
пластинки цементита. Опыт показывает, что зарождение коло
нии на кристалле фазы, впоследствии ведущей рост колонии, 
является общей закономерностью кристаллизации эвтектик 
в металлических сплавах {246; 22, с. 110].

Размеры зародышевой пластинки невелики. В процессе ее 
роста окружающая жидкость обедняется углеродом и вскоре 
на боковой поверхности пластинки зарождается и растет плос
кий дендрит аустенита (рис. 147, а). Ж идкая фаза около него 
обогащается углеродом и формируется новый цементитный слой. 
Как показано выше, он (слой В, рис. 133) растет в виде пачек 
цементитных блоков, разделенных аустенитом. Однако возмо
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жен и другой путь формирования основания колонии. Если 
жидкая фаза, омывающая плоский дендрит аустенита, сильно 
пересыщается углеродом, над дендритом разрастается пластин
ка цементита, берущая начало от межветвиевой прожилки. 
Размеры такой пластинки малы и весь слой над аустенит- 
ным дендритом представляет собой мозаику из пластинок 
(рис. 147, б). В промежутках между ними прорастает аустенит 
и растет в виде нового дендритного слоя вдоль поверхности 
пластинок (рис. 147, в). В многократном повторении этого про
цесса и заключается формирование пластинчатого пакета фаз.

Если ширина каждой цементитной пластинки в мозаике 
превышает ширину блоков в цементитной пачке, то, несмотря 
на прорастание аустенита между пластинками, тонкая диффе- 
ренцировка фронта кристаллизации и условия для совместного 
роста фаз не создаются.

Послойное формирование эвтектического пакета продол
жается до тех пор, пока очередной цементитный слой не начнет 
расти в виде пачек блоков (рис. 147, г).  Прорастание аустенита 
между блоками создает тонкодифференцированный двухфазный 
фронт кристаллизации, поочередное наслоение фаз сменяется 
их совместным ростом, в ходе которого и образуется наружный 
сотовый слой эвтектической колонии (рис. 147, д).

Изменение строения колонии в процессе ее образования 
вызвано изменениями условий роста кристалла ведущей фазы. 
Рост цементитного участка данного слоя в виде пластинки или 
в виде пачки блоков зависит от концентрации углерода в 
жидкости. При большом пересыщении жидкости углеродом фор
мируется пластинка, а при малом железо играет роль примеси. 
В связи с этим отметим два фактора, влияющих на образова
ние пластиночной структуры. Первый фактор — степень эвтек- 
тичности чугуна. Если сопоставить однотипные отливки из 
чугунов с разным содержанием углерода, затвердевавших в 
одинаковых условиях (например, в сырой песчаной форме), 
доля пластиночного ледебурита будет различной.

В заэвтектическом чугуне колонии, выросшие на пластиноч
ном пакете, встречаются редко. Большинство колоний растет 
на пластинах первичного цементита. В чугунах эвтектического 
или близкого к нему состава базовые пластиночные пакеты, 
как правило, тонкие. С понижением степени эвтектичности 
доля пластиночного ледебурита возрастает, толщина централь
ных пакетов увеличивается. В отливках из малоуглеродистых 
доэвтектических чугунов эвтектическая составляющая может 
быть представлена лишь пластиночным ледебуритом (рцс. 148).

Связь между степенью эвтектичности чугуна и строением 
колоний обусловлена, по-видимому, тем, что в доэвтектических 
чугунах рост первичного аустенита (в том числе дорастание 
дендритов при переохлаждении ниже солидуса) создает допол
нительный резерв углерода, способствующий формированию
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пластиночной структуры на начальной стадии роста колоний. 
В заэвтектическом же чугуне рост пластин первичного цемен
тита, наоборот, обедняет окружающую жидкость углеродом 
и условия для формирования пластиночной структуры не 
создаются.

Высказанные соображения позволяют оценить влияние 
второго фактора, способствующего кристаллизации пластиноч
ного ледебурита: степени переохлаждения жидкого раствора.

Рис. 148. Пластиночный ледебурит в доэвтектическом чу
гуне. Травление НЫОз, Х 200

При сопоставлении термограмм затвердевания и микрострук
туры чугуна, подвергавшегося предварительному перегреву, 
установлено [48, с. 5), что с повышением температуры перегрева 
увеличивается переохлаждение жидкости и возрастает относи
тельный объем пластиночной структуры. В промышленных от
ливках также отмечается связь между переохлаждаемостью 
жидкости и появлением этой структуры. Например, она харак
терна для отливок из половинчатого чугуна, модифицирован
ного магнием или церием. Известно, что модификаторы, рафи
нируя расплав, значительно увеличивают его переохлаждение 
при эвтектической кристаллизации. Пластиночный ледебурит 
образуется в участках обратного отбела в сердцевине отливок 
из серого чугуна. Как показано ниже, возникновение обратного 
отбела обусловлено ускоренным охлаждением остатков жидкой 
фазы. Наконец, на поверхности тонкостенных отливок из белого 
чугуна (и в особенности на поверхности кокильных отливок) 
эвтектика состоит в основном из пластиночного ледебурита.

Увеличивая тем или иным образом переохлаждение жид
кого раствора, можно добиться кристаллизации пластиночного 
ледебурита даж е в чугунах с высокой степенью эвтектичности,- 
в том числе в чугунах заэвтектического состава. На рис. 149 
представлены микроструктуры доэвтектического (вверху) и 
заэвтектического (внизу) чугунов, выплавленных из относитель
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но чистых шихтовых материалов (железо Армко-(-электродный 
графит) и подвергавшихся термоциклированию в жидком со
стоянии. Переохлаждение расплава АТ  при эвтектической кри
сталлизации определяли по термограммам как разность между 
эвтектической температурой и минимальной температурой 
перед началом рекалесценции.

Рис. 149. Структура чугуна, затвердевшего при различных переохлаж 
дениях. Травление НІЧОз: 

а  — п ри  12 °С ; б  — 25 °С; в — 40 °С, ХЮО

С увеличением температурного интервала термоциклирова- 
ния жидкой фазы ее переохлаждаемость увеличивалась и росла 
доля пластиночного ледебурита. В доэвтектическом чугуне при 
максимальном переохлаждении расплава пластиночная струк
тура составляла свыше 50% эвтектики. При тех лее условиях в 
заэвтектическом чугуне участки с пластиночной структурой 
занимали менее 40% объема эвтектики. В заэвтектическом чугу
не из-за отсутствия дендритов первичного аустенита более 
отчетливо выявляются морфологические особенности ледебу
рита обоих видов, особенно в том случае, когда вся колония 
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Рис. 150. Веерные колонии ледебурита, формирующиеся при малом пере
охлаждении. Травление HNOs, X  ЮО

сталлизации чугуна [48, с. 5]. Порошок доэвтектического чугуна 
расплавляли в тонкостенных кварцевых ампулах диаметром 
1 мм и перегревали до 1350 °С. После изотермических выдер
жек в соляной ванне при 1140—950 °С ампулы охлаждали в 
соленой воде. В образцах, изотермическая кристаллизация ко
торых происходила при 1140— 1120°С, сотовый ледебурит со
ставлял основной объем эвтектики. При этом пластиночная 
сердцевина колоний была грубой. С понижением температуры,
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имеет однотипную структуру. Колонии сотового ледебурита 
состоят из крупных цементитных пластин, проросших тонкими 
ветвями аустенита (рис. 149, а). Колонии пластиночного леде
бурита имеют веерное строение, границы между ними менее 
отчетливы (рис. 149, в).

Микроскопическая картина зарождения и роста пластиноч
ных колоний установлена, при изучении изотермической кри-
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наряду с утонением пластиночной структуры, ее количество 
увеличивалось. Изотермические выдержки ниже 1100 °С приво
дили к преимущественному формированию пластиночного леде
бурита.

В образцах, закаленных после небольших изотермических 
выдержек, зафиксированы начальные этапы формирования 
пластиночного ледебурита. На рис. 150, а показан зародышевый 
участок будущей колонии, обнаруженный во время последова
тельного полирования образца, выдержанного 2 сек при 1110 °С. 
Микроснимок иллюстрирует описанный ранее механизм форми
рования пластиночной структуры. На базовой цементитной 
пластине растет плоский аустенитный дендрит, видны попереч
ные сечения его ветвей. Затем дендрит покрывается новым сло
ем цементита. Дальнейшее развитие такого зародышевого 
пакета видно на рис. 150,6. Эвтектический аустенит представ
лен цепочками дендритных ветвей, разделяющими на цементит- 
ные слои. Последние являются ведущими в росте колонии и, 
как видно из микроснимка, могут значительно опережать 
фронт двухфазной кристаллизации.

Расщепление ледебуритного цементита характерно для 
роста пластиночного ледебурита.

Выше указывалось, что склонность цементита к расщепле
нию (некристаллографическому разветвлению) связана со 
спецификой его атомной структуры. Оно обусловлено, по-види
мому, эффектом Леннарда-Джонса, наиболее резко проявляю
щимся при росте анизотропных кристаллов. Накопление иска
жений в атомной структуре растущей кромки цементитной пла
стины приводит к возникновению внутренних напряжений. 
Разрядка напряжений происходит при расщеплении кристалла 
по плоскости с наименее сильными связями и рост продолжают 
два ответвления, вскоре снова расщепляющиеся. Известную 
роль могут играть примеси, а также препятствия в виде встреч
ных кристаллов и их ответвлений, например, ветви дендритов 
первичного аустенита (рис. 150, б).

Так как цементит является фазой, ведущей эвтектическую 
кристаллизацию, его расщепление определяет веерное разра
стание колонии в целом, в ходе которого обе фазы развиваются 
непрерывно и колония формируется как бикристаллитное обра
зование. Это подтверждается результатами стереометрического 
микроанализа. На рис. 150, в показан участок колонии с цент
ральным веерным пакетом и сотовым обрамлением (слева). 
Стрелками отмечены узлы разветвления цементита и аустенита.

Веерное разветвление колоний прогрессирует с увеличением 
переохлаждения. Структура образца, изотермическая кристал
лизация которого при 1050 °С прервана охлаждением в воде, 
показана на рис. 150, г. На фоне темнотравящейся тонкодиффе
ренцированной эвтектики, полученной при закалке, видны 
кистевидные разветвления колонии пластиночного ледебурита.
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Колония такого типа сходна с розеткой аустенито-графитной 
эвтектики. Общие черты в строении и характере роста веду
щих фаз — графита и цементита — определяют морфологическое 
сходство колоний.

В условиях большого переохлаждения жидкости прогрес
сирующее веерное разветвление колоний приводит к формиро
ванию сферолитных структур. Двустороннее разветвление пла
стиночного пакета определяет характерный вид колоний, обра
зующихся на поверхности тонкостенных отливок (рис. 151, а).

Рис. 151. Дв'улистник (а — Х 5 0 ) и сферолит (б — Х 350) ле
дебурита. Травление НЫОз

Если скорость охлаждения жидкости увеличить до 104— 
105 град/сек (например, катапультированием капель расплава 
на быстровращающийся металлический цилиндр [203, 204]), в 
получаемых тонких пленках наблюдаются типичные сферолиты 
ледебурита, характеризующиеся секториальным строением 
(рис. 151, б). В связи с малой толщиной пленок эти колонии 
обычно не имеют формы сферы и развиваются в поверхностном 
слое жидкости в виде двояковогнутых, линз. Секторы сфероли- 
тов представляют кистевидные ячейки колонии, подобные пока
занным на рис. 150, г, но развивающиеся в условиях больших 
переохлаждений и отличающиеся тончайшей дифференциров- 
кой.

Обобщая данные исследований, влияние переохлаждения на 
строение и форму ледебуритных колоний можно представить 
схемами рис. 152. При малых переохлаждениях колонии имеют 
форму пластин, основную часть которых составляет сотовая 
структура (рис. 152, а). В этих условиях кооперативный рост
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фаз, приводящий к формированию сотовой структуры, кинети
чески наиболее выгоден.

С увеличением переохлаждения развивается пластиночный 
центральный пакет. Соответственно уменьшается доля объема 
колонии, занимаемого сотовой структурой (рис. 152, б). Наряду

Рис. 152. Схема влияния 
строение

с этим начинается веерное разветвление пластиночного пакета 
и 'пластинообразная форма колонии искажается (рис. 152, в).

В условиях больших переохлаждений расщепление ведущей 
фазы приводит к формированию сильно разветвленных коло
ний, основной объем которых составляет пластиночная струк
тура (рис. 152,г). Тонкодифференцированный сотовый ледебу
рит образуется в затвердевающих последними участках жидкой 
фазы .с повышенной температурой и концентрацией примесей.

Наконец сильное переохлаждение жидкости обусловливает 
формирование сферолитов секториального строения, состоящих 
из тонкодифференцированного пластиночного ледебурита 
(рис. 152, д). Здесь порядок морфологических изменений леде
бурита с увеличением переохлаждения кристаллизующегося 
расплава отвечает схеме Лемана — Шубникова, описывающей 
двулистное расщепление кристалла. В частности, колония на 
рис. 151, а представляет характерный пример двулистника. 
Следует, однако, помнить, что речь идет об образовании двух
фазного эвтектического сферолита. Это определяет ряд особен
ностей тонкой структуры колонии, основу которой составляет 
сферолит ведущей фазы — цементита.

переохлаждения расплава на 
ледебурита
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14. ВЛИЯНИЕ ПРИМЕСЕЙ НА КРИСТАЛЛИЗАЦИЮ БЕЛОГО ЧУГУНА

Обычные, или технологические, примеси не оказывают 
(за редким исключением) заметного влияния на форму и 
строение структурных составляющих белого чугуна. Однако 
повышенное их содержание, когда чугуны становятся легирован
ными, может изменить характер роста и строение эвтектических 
колоний. Легированные белые ч у г у н ы . в  о т л и ч и е  п т  легирован

ной структуры. Это связано ( л ирующих
элементов на природу графита и карбида — высокоуглероди
стых фаз чугуна, ведущих эвтектическую кристаллизацию. 
Атомная структура и механизм роста графита одинаковы в се
рых чугунах различного состава. Природа же и закономерности 
роста карбида могут значительно изменяться в присутствии 
легирующих примесей.

Фосфор сильно влияет на первичную структуру белого чугу
на. Как указано в п. 13, повышение содержания фосфора спо
собствует раздельной кристаллизации фаз при эвтектическом 
превращении и образованию конгломератных структур. Остано
вимся на причинах этого явления.

Раздельная кристаллизация аустенита и цементита при 
эвтектическом превращении может происходить при малом 
переохлаждении жидкого раствора. С повышением содержания 
фосфора максимальная степень переохлаждения жидкости, при 
которой еще наблюдается раздельная кристаллизация, увели
чивается. В чугунах, содержащих свыше 1% Р. раздельную 
кристаллизацию можно наблюдать при затвердевании тонко
стенных кокильных отливок, т. е. и в условиях быстрого охлаж
дения. Переход от совместной кристаллизации эвтектических 
фаз с взаимным прорастанием (ледебуритное превращение) к 
формированию конгломератной структуры совершается посте
пенно. С ростом общего содержания фосфора строение леде- 
буритных колоний грубеет вплоть до того, что колонии как 
структурные единицы не выявляются.

На рис. 153 показана структура тонкостенных (10 мм) отли
вок из высокофосфористого чугуна эвтектического состава, кри
сталлизовавшегося в медных изложницах. Затвердевая в тех же 
условиях, чугун аналогичного состава, но с 0,5% Р. имел отно
сительно тонкую структуру ледебурита. Увеличение концентра
ции фосфора до 1% привело к погрубению ледебурита 
(рис. 153, а).

На стыках колоний, разделенных полями фосфидной эвтек
тики, крупные ветви эвтектического аустенита значительно опе
режают фронт кристаллизации цементита. Они разрастаются 
в жидкости, обогащенной фосфором и затвердевающей в по
следнюю очередь. Фосфидная эвтектика А +|Ре3>С +  Ре3Р, .кристал
лизующаяся при быстром охлаждении, характеризуется тонким

ных серых, характеризуются первич-
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строением и после травления имеет вид серых участков. В до
статочно крупных объемах жидкости, разделяющей ледебурит- 
ные колонии, образуются структурно свободные дендриты аусте- 
нита.

В чугуне с 2,5% Р ледебуритных колоний нет (рис. 153,6). 
Кристаллизация происходит путем раздельного роста пластин 
цементита и аустенитных дендритов. Структура кажется более 
грубой, чем на рис. 153, а, но пластины структурно свободного 
цементита тоньше, чем эвтектические колонии в чугуне с мень-

Рис. 153. Влияние фосфора на структуру эвтектического белого чугуна. 
Травление ЬШОз, Х 200

шим содержанием фосфора. О независимом росте аустенита и 
цементита свидетельствует не только различная ориентация 
дендритов и пластин, но и взаимное их экранирование. В одних 
участках дендриты, зародившиеся, по-видимому, ранее, огиба
ются цементитом, в других — они распространяются вдоль по
верхности цементитных пластин. Последний случай, казалось бы, 
должен привести к совместному росту фаз, однако ледебурит 
не образуется. Это можно связать с тем, что фосфор ограничен
но растворим в аустените и практически нерастворим в кар
биде. При возникновении аустенита на поверхности цементит- 
ной пластины жидкость между ветвями аустенита обогащается 
фосфором. Это исключает прорастание цементита, межветвие- 
вые прожилки не образуются и условия для совместного роста 
фаз не создаются. Лишь по мере того как аустенитные ветви 
утолщаются, а диффузия выравнивает состав жидкости, цемен
тит прорастает между ветвями и формируется колония грубого 
строения. Однако при достаточно высоком общем содержании 
фосфора этот процесс вообще не реализуется. Вместе с тем 
зарождение аустенита на поверхности цементитных пластин с 
повышением содержания фосфора становится все более затруд
нительным. Во время роста пластины концентрация фосфора 
в окружающей жидкой фазе повышается. Поэтому аустенит
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зарождается предпочтительно вдали от цементитных пластин и 
кристаллы обеих эвтектических фаз растут раздельно.

Как видно из рис. 153, даже при быстром охлаждении 
в направленно затвердевающих отливках не создается сплош
ной фронт эвтектической кристаллизации. М ежду раздельно 
растущими кристаллами аустенита и цементита существуют 
сообщающиеся каналы большой протяженности, заполненные 
высокофосфористой жидкой фазой. Как будет показано в гл. 6, 
это обстоятельство сказывается на затвердевании и свойствах 
отливок. У

Кремний, как уже отмечалось, способствует образованию в 
чугуне графита при кристаллизации и при фазовых превра
щениях в твердом состоянии. М икроанализ белых чугунов, со
держащих до 3% Si, не выявляет особенностей в структуре 
первичного цементита и аустенито-цементитной эвтектики. Д ли
тельное время было общепризнано, что кремний входит в состав 
цементита, уменьшает его термодинамическую устойчивость и 
тем способствует его распаду. В некоторых работах даже дока
зывалось, что кремний концентрируется в основном в цемен
тите. Сравнительно недавно многими исследователями [445, 
112, 156, 157, 261, 374] установлено, что в цементите кремния 
нет или его очень мало. В таком случае при кристаллизации 
чугуна практически весь кремний должен концентрироваться в 
первичном и эвтектическом аустените.

Исследования с помощью рентгеноспектрального микроана
лизатора показали [188, 313], что в малокремнистых (примерно 
до 3,8% Si) белых чугунах кремний действительно концентри
руется в аустените. При этом распределяется он неравномерно. 
В ветвях первичного аустенита наблюдается прямая ликвация: 
концентрация кремния в сердцевинах ветвей меньше, чем на 
периферии (рис. 154). Эта неоднородность выражена сильнее, 
чем в серых чугунах; прямая ликвация в дендритных ветвях 
наблюдается и при составе, близком к эвтектическому. В серд
цевинах ветвей концентрация кремния постоянна и для чугу
нов с 2,68% С и 1,57% Si (рис. 154, а) и 4,0% С и 0,62% Si 
(рис. 154, б) составляет 1,4 и 0,5%; на периферии ветвей она 
достигает 1,9 и 0,75%, а в крупных участках эвтектического 
аустенита 2 и 1,6% соответственно. Повышенная концентрация 
кремния на периферии ветвей, особенно около эвтектического 
цементита, хорошо выявляется и микроскопически при травле
нии шлифа пикратом натрия (рис. 155). Это связано и с тем, 
что прилегающий к цементиту слой аустенита образуется при 
эвтектической кристаллизации, когда почти весь растворенный 
в жидкости кремний переходит в аустенит.

Эвтектический аустенит полностью выделяется на дендрит
ных ветвях в  чугунах со структурой грубого конгломерата или, 
иначе, в случае эвтектической кристаллизации с полным разде
лением фаз.
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В работе М арлеза [415] показано, что в белых чугунах, 
содержащих >і2,<5% Бі, наряду с цементитом кристаллизуется си- 
ликокарбид. Микроскопически он легко отличается от цементита 
при тепловом травлении: силикокарбид остается еще светлым, 
когда цементит, окисляясь, окрашивается в темно-коричневый 
цвет (на черно-белой фотографии выглядит темным). С увели
чением содержания кремния в чугуне доля силикокарбида уве-

Рис. 154. Микронеоднороднооть белых чугунов 'ПО кремнию (цифры около 
следов микрозонда — 51, %): 

а, б — л а б о р а т о р н ы е  ч у гу н ы ; в — чугу н  в а л к о в ы й . Т р а в л е н и е  НЬГОз, Х600

личивается, а цементита уменьшается и при содержании 
> 7%  образуется только силикокарбид (СК). На наличие 
двух карбидов, различно окрашивающихся при тепловом' трав
лении, указывал еще в 1910 г. Стэд. Образование светлотравя- 
щегося карбида при кристаллизации кремнистого чугуна, при 
распаде аустенита и феррита отмечено и в других работах 
[348, 378, 388, 441, 447, 186, 193].

Атомная структура и химический состав силикокарбида изу
чены еще слабо. По данным [372], в сплавах с 7— 15% Б1 сили
кокарбид характеризуется гексагональной решеткой с парамет
рами а*= 11,7 кХ  и с= 10,8  кХ  состава: 6,28% С и 8,87% 51, а 
по данным [434], в силикокарбиде содержится 1,6% С и 
6,68% 51. Имеются данные [193] о том, что состав, а может быть 
и природа неокрашивающейся при тепловом травлении карбид
ной фазы (особенно выделяющейся из аустенита) в Ре—С—51- 
сплавах разного состава различны. В последнее время методом 
карбидного анализа показано, что в силикокарбиде содержится 
3,9% С и 7,8% 51, а методом рентгеноспектрального анализа — 
3,4% С и 8,9% 51. Последний состав отвечает формуле 
Ре351С.
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При кристаллизации белого чугуна силикокарбид образует
ся в сплавах, содержащих более 3,8% 51 {48, с. 23], тогда как 
в твердом состоянии при распаде доэвтектоидного аустенита он 
появляется и в сплавах с — 0,5% [193, 194]. В доэвтекти-
ческих чугунах, закаленных от температур полужидкого состоя
ния (немного ниже точки ликви
дуса), силикокарбид образуется 
и при 2,25—2,5% 51 [48, с. 23].

В малоуглеродистых чугунах 
(1,5—2,0% С), содержащих 5%
31, между дендритами аустенита 
наблюдается значительное коли
чество точечной эвтектики (рис.
156, а), по виду подобной тройной 
фоофидной эвтектике в серых чу
гунах. Содержание же фосфора 
в исследовавшихся сплавах не 
превышало 0,004—0,006%. Кроме 
того, травление реактивом Му- 
раками показало, что в эвтекти- Рис 155 Белый чугун ̂ травление  
ке фосфида нет. При большом пикратом натрия. Х 600
увеличении видно (рис. 156, б),
что эвтектика состоит из карбидной матрицы и мелких включе
ний феррита; более крупные включения имеют структуру пер
лита.

Можно думать, что при кристаллизации все включения 
представляли собой аустенит, а перлит или феррит образова
лись при эвтектоидном распаде. Тепловым травлением выяв
ляется двухфазное строение карбидной матрицы (рис. 156, в); 
она состоит из темноокрашенного цементита и светлого сили- 
кокарбида. Размеры, форма и взаимное расположение кристал
лов цементита, силикокарбида и аустенита в эвтектике изме
няются с изменением скорости охлаждения при кристалли
зации.

Следовательно, все эти фазы выделяются из жидкости, а эв
тектика является тройной аустенито-карбидной эвтектикой, со
стоящей из аустенита, цементита и силикокарбида (А + Ц + С К ) 
[94, 95, 182]. "

Карбидный ободок на периферии участков тройной эвтекти
ки, не содержащий включений аустенита, состоит из силико
карбида и цементита. Его структура отличается от структуры 
карбидной матрицы эвтектики.

Ниже будет показано, что этот ободок выделяется в твер
дом состоянии из аустенита и представляет собой карбидный 
эвтектоид [186, 193, 194, 388, 441].

В чугунах, содержащих <3,8%  51, тройная эвтектика обыч
но не образуется. При большем содержании кремния она по
является между колониями ледебурита (рис. 157). Следова
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тройной эвтектики образуется и в сплавах, содержащих 
<3,8%  51. Это можно объяснить тем, что при быстром охлаж
дении выделившиеся дендриты аустенита содержат мало крем
ния, а последние участки жидкости благодаря этому настоль
ко обогащаются кремнием, что образуется тройная эвтектика.

С повышением содержания кремния от 4 до 5% количество 
ледебурита уменьшается и соответственно растет количество
194

тельно, тройная эвтектика кристаллизуется при более низкой 
температуре, чем ледебурит.

В быстро охлажденных чугунах и особенно в закаленных 
в полужидком (А + Ж ) состоянии значительное количество

Рис. 156. Э втектика 
в быстро о х л аж 
денном  чугуне с 
1,5% С и 5,8% Бп
а —  Х600; б —  Х1500 
— т р а в л е н о  НЗЧОз; 
в — то  ж е , те п л о во е  

т р а в л е н и е , Х1500



тройной эвтектики. Ледебурит становится все более грубым, 
наблюдается переход к раздельной кристаллизации без прора
стания фаз, вызываемый теми же причинами, что и в высоко
фосфористых чугунах.

В сплавах с 5—6% Э1 и при относительно медленном охлаж
дении между дендритными ветвями аустенита кристаллизуется

Рис. 157. Тройная эвтектика м еж ду  колониями ледебурита в 
чугуне с 2,5% С и 4,2% Si. Тепловое травление:

а  — Х 600; б  — Х1500

Рис. 158. Т ройная эвтектика в чугуне с 2,6% С и 5,14% , Х 400:
а — травлен и е H N O 3; б, в — тепловое травление; а и б — один и тот ж е у час

ток; в — р азр ез колонии под малы м углом к  пластинам  Ц  и С К

только тройная эвтектика (рис. 158, а, б). Сечения колонии 
эвтектики состоят из чередующихся веерно расходящихся пла
стин цементита, силикокарбида и аустенита (феррит или пер
лит) в виде включений различной формы. Если плоскость шли
фа разрезает колонию под малым углом к плоскости пластин 
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цементита или силикокарбида, видны крупные чередующиеся 
поля цементита и силикокарбида (рис. 158, в).

В сплавах, содержащих > 5 ,5  % 81, эвтектическая кристалли
зация начинается с образования двойной аустенито-силико- 
карбидной эвтектики (А + СК) и завершается кристаллизацией 
тройной А + Ц + СК  эвтектики. С увеличением содержания

Рис. 159. П родольны е (а, в, г )  и поперечные (б )  сечения столбчаты х 
кристаллов силикокарбида. Травление ТШОз: 

а, б ~  100; в — Х 300; г  — Х200

кремния количество тройной эвтектики уменьшается и при 
8% 31 она практически не образуется.

При 5,5—6,6% 31 (относительно малом по сравнению с содер
жанием его в силикокарбиде) кристаллизация двойной эвтек
тики А + СК  идет путем раздельного роста фаз. В структуре 
кокильных отливок диаметром 8 мм наблюдаются дендриты 
аустенита и кристаллы силикокарбида, а между ними—тройная 
эвтектика.

На рис. 159 сопоставлены микроструктуры в поперечном 
разрезе отливки (а, в, г) и со стороны поверхности (б). Можно 
сделать вывод, что кристаллы силикокарбида растут в виде 
гексагональных, тригональных и ромбических призм. В некото
рых участках наблюдается образование сотовой структуры
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эвтектики А + СК  (такой участок отмечен стрелкой на рис. 159, г, 
здесь же видна цепочка следов электронного зонда). С повы
шением содержания кремния склонность к раздельной кристал
лизации силикокарбидной эвтектики уменьшается, структура 
становится более тонкой и при 8% Б1 наблюдается лишь сов
местный рост аустенита и силикокарбида; образуются колонии 
тонкодифференцированной эвтектики А + СК-

Морфологически эта эвтектика сходна с ледебуритом. 
В разрезах колоний силикокарбид составляет матрицу, в кото
рой распределены нитевидные или эллипсовидные, сечения вто
рой фазы. Однако в отличие от пластинообрдзных колоний 
ледебурита колонии силикокарбидной эвтектики имеют вид 
ромбических или гексагональных призм, т. е. наследуют форму 
кристалла силикокарбида, являющегося ведущей фазой в про
цессе эвтектической кристаллизации. Стереометрический микро
анализ образцов чугуна с 8% В1 позволил установить картину 
формирования такой А + СК  колонии [250]. Подобно тому, как 
это происходит при ледебуритном превращении, формирование 
колонии начинается с зарождения и роста плоских дендритов 
аустенита на гранях базовой призмы силикокарбида. Приле
гающий слой жидкости обогащается кремнием. Прорастание 
силикокарбида в междуветвиях создает тонкодифференцирован
ный фронт двухфазной кристаллизации. В дальнейшем силико
карбид первым врастает в жидкую фазу, определяя общую 
форму колонии.

Макроморфологические характеристики силикокарбидной 
эвтектики более сложны по сравнению с ледебуритом. Колония 
имеет секториальное строение, схема ее роста показана 
на рис. 160, а. Основной сектор формируется в результате про
движения торца базовой призмы силикокарбида. Вместе с тем 
под углом к оси призмы возникают боковые нарастания 
небольшой толщины. В процессе роста торцовых и боковых 
секторов на фронте кристаллизации развивается рельеф и каж 
дый сектор приобретает ячеистое строение. Н а рис. 160,« по
казан поперечный разрез колонии, видна часть сечения основ
ного сектора и сечения боковых, а на рис. 160, г — вид продоль
ного разреза. В нижней половине рисунка расположено сече
ние основного сектора, в верхней — бокового. Таким образом, 
колония силикокарбидной эвтектики представляет собой моно
кристалл силикокарбида, проросший одним или несколькими 
сильно разветвленными дендритами аустенита.

Увеличение содержания кремния до 10— 11% при сохране
нии принятых условий затвердевания затрудняет получение 
чисто белого чугуна. Образуются графитные включения шаро
видной формы, окруженные ферритными оторочками. В основ
ном же структура отливок состоит из дендритов феррита и 
силикокарбида в междуветвиях. Исчезновение тонкодифферен
цированной силикокарбидной эвтектики и вновь наблюдаемая
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раздельная кристаллизация фаз, по-видимому, связана с пере
ходом к новой эвтектике—феррито-силикокарби'дной (Ф  +  С  К ) . 
Одна из эвтектических фаз остается прежней, а вместо аусте- 
нита из жидкости выделяется кремнистый феррит.

Опыты показали, что при большой скорости охлаждения в 
сплавах широкой области концентраций по углероду и кремнию 
кристаллизация двойных эвтектик А + Ц  и А + СК  подавляется

Рис. 160. Схема роста колонии А +  СК  эвтектики (а) и различные виды 
ее сечений в чугуне с 8% Б!. Травление НМОз: 

б  — Х 200; в, г — Х800

и между дендритными ветвями первичного аустенита кристал
лизуется тройная квазиэвтектика. Это хорошо видно из рис. 161, 
на котором представлена структура поверхностного слоя клино
видной отливки, полученной в металлической форме из сплава 
с 3,0% С и 6,0% 51. У самой поверхности, где скорость охлаж
дения велика, образовалась тонкая тройная квазиэвтектика, а 
в более глубоких слоях выделилось много двойной А + СК  
эвтектики, между колониями которой наблюдается немного 
тройной эвтектики более грубого строения, чем у поверхности. 
Сплавы с 3,5—3,7% С и 5,0—5,5% Б1 при большой скорости 
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охлаждения кристаллизуются полностью в виде тройной эвтек
тики. По данным рентгеноспектрального микроанализа, в гру
бой тройной эвтектике, образующейся при относительно мед
ленном охлаждении (при более медленном охлаждении кристал
лизуется графитная эвтектика), содержится — 3,9% С и
— 5,3% Зі.

Термическим и закалочноструктурным методами установле
но [181, 48, с. 23], что тройная карбидная эвтектика кристалли-

Рис. 161. Т ройная квазиэвтектика в бы строохлаж денном  сплаве с 3,0% С 
и 6,0%  Бі. Тепловое травление: 

а  — ХЮО; 6 —  Х1500

зуется при 1020— 1050°С. Эта температура зависит не только 
от скорости охлаждения, но и от состава сплава. Последнее 
можно объяснить тем, что в большой области сплавов около 
точки I  (рис. 162) образуется тройная квазиэвтектика и тем
пература ее кристаллизации зависит от состава. Можно при
нять, что температура эвтектического четырехфазного метаста- 
бильного равновесия 1030°С.

Эти, а такж е ранее приведенные, по-видимому, наиболее 
точные данные о составе силикокарбида (3,4% С и 8,9% Э1) 
и использованы для уточнения диаграммы метастабильного 
равновесия Ре—С—Эьсплавов, предложенной в [182] и в [94], 
авторы которой также наблюдали образование двойной сили- 
кокарбидной и тройной карбидной эвтектики. Пользуясь трой
ной диаграммой (рис. 162), рассмотрим общий ход фазовых 
изменений при кристаллизации некоторых чугунов.

Почти во всех чугунах области Еу\в\С кристаллизация на
чинается с выделения дендритов аустенита. В этих чугунах 
первые кристаллы аустенита (осевые участки дендритных вет
вей) обеднены кремнием. Так, в чугуне Х\ осевые участки вет
вей имеют состав, близкий к п[, а периферийные, формирую
щиеся перед началом эвтектической кристаллизации, — состав, 
близкий к « 1  (пх1 щ — конода А-—Ж  при температуре верхней 
границы эвтектического интервала). В процессе кристаллизации 
состав выделяющегося первичного аустенита изменяется по 
кривой п\п\,  а состав остающейся жидкости — по кривой
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Эвтектическая жидкость т 1 обогащена кремнием по срав
нению с составом исходного сплава; периферийные участки 
дендритных ветвей аустенита богаче кремнием, чем их осевые 
участки. При дальнейшем понижении температуры точка х х 
попадает внутрь конодного треугольника птО,  начинается 
эвтектическая кристаллизация. Из жидкости одновременно вы
деляются аустенит и цементит, обычно в виде колоний ледебу-

 п °/С/, /о

Рис. 162. К оноды  и конодны е треугольники ди аграм м ы  1м етаетабиль- 
ного равновесия Ре—С— Бнсплавов

рита. Состав остающейся жидкости при этом изменяется по 
эвтектической линии т\1  в сторону точки 1, температура кри
сталлизации жидкости понижается. Это согласуется с новыми 
данными о том, что кремний понижает эвтектическую темпера- 
туру [442]. Эвтектическая кристаллизация может закончиться, 
когда конода п и  пройдет через точку х х. Д ля сплава х х это 
происходит при температурах выше Тг, т. е. последние порции 
жидкости не приобретают состава Z и тройная эвтектика в 
сплаве х х не образуется. В этом сплаве она может образоваться 
только в результате ликвации кремния.

В отсутствие сильно выраженной микроликвации тройная 
эвтектика не образуется во всех сплавах, расположенных ниже 
коноды У1и,  а в доэвтектических чугунах — ниже у\е‘\. После 
затвердевания они имеют обычную структуру белого чугуна: 
дендриты первичного аустенита и ледебурит (А + Ц).  В денд
ритных ветвях аустенита наблюдается прямая ликвация крем
ния: осевые участки ветвей беднее кремнием, чем периферий
ные. В аустените ледебурита также может создаваться неодно
родность по кремнию (и соответствующая неоднородность по 
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углероду): в аустените центральных участков эвтектических 
колоний концентрация кремния ниже, чем в периферийных. 
Такой ликвацией, очевидно, и объясняется то, что в чугуне 
с 0,62% 5і на стыке ледебуритных колоний концентрация крем
ния оказалась высокой— 1,5— 1,7% (см. рис. 154).

В чугунах области например, в чугуне х 2, эвтектиче
ской кристаллизацией Ж —+А + Ц  затвердевание не заканчи
вается, так как остающаяся жидкость обогащается кремнием 
до состава 1.  При температуре Тг сплав состоит из дендритов 
первичного аустенита, колоний ледебурита и жидкости соста
ва К между ними. Уже при небольшом переохлаждении эта 
жидкость кристаллизуется в виде тройной эвтектики: ауртенита 
состава уь цементита и силикокарбида.

Чугуны, состав которых характеризуется точками на ко- 
ноде уі 1, при температуре Г2 состоят из аустенита состава уі 
и жидкости 1. Их структура после затвердевания состоит из 
дендритов аустенита и тройной эвтектики. Такая структура 
действительно наблюдается в сплавах с 5—6% Бі при разном 
содержании углерода.

Иначе протекает эвтектическая кристаллизация в сплавах 
области уіуСК. Например, в сплаве х 3 в начале также выде
ляется аустенит. При эвтектической температуре сплав состоит 
из аустенита п3 и жидкости т 3. При дальнейшем охлаждении 
точка х3 попадает внутрь конодного треугольника пт К  и из 
жидкости кристаллизуется двойная эвтектика А + СК\ темпера
тура и состав остающейся жидкости изменяются по линии т 31. 
В сплавах области уіу/С кристаллизация заканчивается образо
ванием двойной А + СК эвтектики. Состав эвтектического аусте
нита определяется точками на линии ууь В нем может наблю
даться обратная микроликвация кремния: в центре колонии 
концентрация кремния в аустените выше, чем на периферии. 
В сплавах области у\в&  вначале кристаллизуется аустенит, 
при этом фигуративная точка остающейся жидкости попадает 
на эвтектическую линию г'2Ъ и становится возможной кристал
лизация эвтектики А + СК. При температуре Тг  сплав состоит 
из дендритов аустенита, колоний А + СК  эвтектики и располо
женной между ними жидкости 1, кристаллизующейся затем 
в виде тройной карбидной эвтектики. В сплавах выше ли
нии ЫаЬК, например х 4, кристаллизуется феррито-силикокар- 
бидная эвтектика.

Таким же образом можно рассмотреть кристаллизацию и 
заэвтектических сплавов. Однако практически получить в этих 
сплавах структуру белого чугуна очень трудно.

Сера в белом чугуне, как и в сером, выделяется в основном 
в виде сульфидов. В чугуне с повышенным содержанием серы 
в кристаллах цементита наблюдаются тонкие вытянутые вклю
чения сульфидов, располагающиеся параллельными цепочками. 
Это объясняют выделением серы из кристаллов цементита при
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охлаждении чугуна из-за уменьшения растворимости [19]. 
Однако для предположения о значительной растворимости серы 
в цементите нет достаточных оснований. Образование цепочек 
сульфидных включений можно объяснить накоплением серы на 
поверхности растущего кристалла цементита и слоистообраз
ным его ростом.

Электронное зондирование образцов белого высокосерни
стого чугуна указывает на повышенную концентрацию серы в

имп/сеп

Рис. 163. Распределение 
серы м еж ду  структурны 
ми составляю щ ими (а) 
и тройная сульф идная 
эвтетика (б). Т равление 

Н Ш з ,  X I  ООО

ледебурите. На рис. 163, а места пересечения следа электрон
ного зонда с участками ледебуритной колонии соответствуют 
расположению концентрационных пиков на диаграмме распре
деления. Однако и в этом случае микроанализ при больших 
увеличениях позволяет установить, что сера локализована в 
сульфидных включениях, входящих в состав сульфидной 
эвтектики А +  Ре3С +  Ре5 (рис. 163,6).

Микроскопически определимые количества этой эвтектики 
появляются в структуре отливок из белого чугуна при >0,10%  Э 
(в отсутствие значительных количеств других примесей и преж
де всего марганца). Как видно из рис. 163,6, сульфидная
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эвтектика представляет собой ледебурит с диспергированными 
в нем включениями сульфида. Светло-серые включения суль
фида распределены в сечении колонии хаотично и на строении 
ледебурита их присутствие почти не сказывается (наблюдается 
лишь небольшое огрубление колоний). Это незначительное 
влияние серы на морфологию эвтектических колоний связано, 
по-видимому, с одинаково низкой растворимостью серы как 
в аустените, так и в цементите. Затруднения, возникающие при 
росте обеих фаз эвтектики, одинаковы, и ни одна из фаз не по
лучает преимущественного развития. Сульфиды кристалли
зуются в микроликвационных областях жидкой фазы, огибае
мых фронтом совместной кристаллизации аустенита и цемен
тита. Когда по каким-либо причинам образование таких уча
стков и соответственно сульфидных включений, не происходит, 
нельзя выявить электронным зондированием присутствие серы 
в цементите. На рис. 163, а в центре след электронного зонда 
пересек достаточно широкий участок колонии, однако на диа
грамме распределения имеется лишь узкий пик, отвечающий 
местному скоплению сульфидов.

Карбидообразующие элементы (И , V, У/, Мо, Сг, Мп) сни
жают термодинамическую активность углерода в жидком чу
гуне. (Элементы расположены в порядке уменьшения срод
ства к углероду.) Рассмотрим предварительно некоторые 
общие данные об образовании в железных сплавах карбидных 
фаз, содержащих эти элементы, в связи с их положением в 
периодической системе Д. И. Менделеева [383, 384, 288].

Элементы IV и V групп периодической системы образуют 
очень устойчивые карбиды типа МеС (НС, УС), характери
зующиеся простой кубической решеткой. Ж елезо в этих кар
бидах не растворяется в заметных количествах. Титан и вана
дий, в свою очередь, практически не растворимы в цементите. 
Незначительные концентрации их, обнаруживаемые при элек
тронном зондировании цементита, обусловлены, по-видимому, 
наличием в пластинах цементита мельчайших не разрешаемых 
под оптическим микроскопом карбидных кристалликов.

Элементы VI группы — вольфрам и молибден образуют гек
сагональные карбиды ШС, \У2С, МоС, Мо2С. Эти элементы 
ограниченно растворимы в цементите и при практически исполь
зуемом диапазоне легирования чугунов образуются двойные 
карбиды (Бе, УОеС и (Ре, М о)6С со сложной кубической струк
турой. В зависимости от степени легирования железо может 
в разной мере замещаться вольфрамом и молибденом и со
став карбидов изменяется от БщУ/гС (Ре4МогС) до РзУ^зС 
(Ре3Мо3С). Структурным элементом всех этих карбидов являет
ся, как и в случае карбида железа, трехгранная призма 
(рис. 164). Каждый атом углерода окружен шестью металли
ческими атомами, расположенными в вершинах углов призмы. 
Это характерно для многих карбидных фаз чугуна и обуслов-
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лено образованием гибридных связей сРх/?2. В вольфрамовых 
и молибденовых карбидах роль ^-электронов металлических 
атомов в создании направленных связей выше, чем в карби
дах "ПС и УС, где, согласно [288], возможны гибридные связи 
с12зр3. По-видимому, этим и объясняется меньшая устойчивость 
карбидов элементов VI группы и способность вольфрама и мо-

Рис. 164. С труктурны е элементы  Рис. 165. С одерж ание м арганца 
реш еток карбидны х ф аз <в ф азах  белого чугуна:

1 — в  аустените; 2 — в карбиде

либдена частично замещать атомы железа в цементите и 
образовывать двойные карбиды.

Хром, такж е принадлежащий к VI группе, может рассмат
риваться как промежуточный элемент между вольфрамом и 
молибденом, с одной стороны, и группой железа — с другой. 
Он не образует двойных карбидов с железом, но растворяет
ся в большом количестве в цементите. Карбиды хрома Сг2зСв 
('кубический), Сг7С3 (гексагональный) и Сг3С2 (ромбический) 
растворяют в себе значительное количество железа. Марганец 
также ведет себя как промежуточный элемент, но еще более 
близкий к железу. Существуют карбиды марганца Мп2зСб и 
Мп7С3, аналогично соответствующим карбидам хрома. Взаимо
заменяемость атомов марганца и железа в решетке цементита 
столь велика, что и в высоколегированных чугунах наблю
дается лишь образование легированного цементита (Ре, М п)3С.

Таким образом, переход от одного элемента к другому 
большого периода периодической системы уменьшает долю 
гомеополярных связей в карбидных фазах. Это обусловливает 
увеличение растворимости легирующих элементов в цементите 
и, как показано ниже, сказывается на формировании структу
ры при кристаллизации белого чугуна.
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Рассмотрим влияние элементов в порядке повышения их 
сродства к углероду.

Марганец  при содержании до 1 % не оказывает заметного 
влияния на первичную структуру белого чугуна. При кристал
лизации он концентрируется в карбидной фазе. Распределение 
марганца, выявленное электронным зондированием чугуна, за 
твердевшего при медленном 
охлаждении, показано на 
рис. 165. С ускорением ох
лаждения неравномерность 
распределения уменьшает
ся, но и в тонкостенных ко
кильных отливках содержа
ние марганца в карбидной 
фазе в полтора раза превы
шает его содержание в ау- 
стените (рис. 166). Коэффи
циент распределения мар
ганца между кристалличе
скими фазами остается по- имл/сеп 
стоянным во всем исследо
ванном интервале концен
траций.

Карбид марганца Мп3С 
изоморфен с цементитом 
Ре3С и они образуют непре
рывный ряд твердых рас
творов. Атомы марганца з а 
мещают атомы железа в це
ментите в определенном по
рядке и есть основания по
лагать, что с увеличением 
содержания марганца в бе
лом чугуне возникает сверх- 
структура цементита [252,
84]. В первую очередь ато
мы марганца, обладающего большим, чем железо, сродством 
к углероду, замещают те атомы железа, которые находятся на 
ближайших расстояниях от атомов углерода (см. рис. 16, б). 
Закономерное расположение атомов марганца в решетке це
ментита и обусловливает появление запрещенных отражений 
на рентгенограммах.

Образование сверхструктуры, связанное с усилением гомео- 
полярных связей в решетке марганцовистого цементита, увели
чивает анизотропию скорости роста и свойств его кристаллов, 
накладывает отпечаток на структурные особенности белого 
высокомарганцовистого чугуна. Например, при образовании 
структур конгломератного типа растут цементитные пластины
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большой протяженности, что ведет к повышению хрупкости 
отливок, характеризующихся стекловидным изломом.

Хром широко применяется для легирования белых чугунов. 
При кристаллизации хромистых чугунов, степень легирования 
которых ограничена практически используемым интервалом 
концентраций (0—35% Сг), могут образоваться карбидные ф а
зы двух типов: орторомбический хромистый цементит (Ре, С г)3С,

Сг7С3

Рис. 167. И зом етрическая проекция диаграм м ы  состояния 
Ре— С— Сг-сплавов

в котором атомы хрома частично замещают атомы железа, и 
тригональный железистый карбид хрома (Сг, Ре^С з, в котором 
атомы железа частично замещают атомы хрома. Кристаллы 
кубического малоуглеродистого карбида (Сг, Р е )2зСб при за 
твердевании чугуна не образуются.

Равновесия между жидкой фазой, карбидами и аустенитом 
описываются диаграммой состояния Бе—С—Сг [306], изометри
ческая проекция которой приведена на рис. 167. На проекции 
видны поверхности ликвидуса и тальвеги их пересечения, пред
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ставляющие линии двойных эвтектик (СУ и Уф). Линия СУ 
характеризует температуру и состав жидкости в равновесии 
с аустенитом и орторомбичеоким карбидом, линия Уф — темпе
ратуру и состав жидкости в равновесии с аустенитом и триго- 
нальным карбидом. Линии двойных эвтектик сходятся в пери- 
тектико-эвтектической точке У. В отличие от Ре—С—Р- и 
Ре—С—ЭРсплавов тройная эвтектика в хромистых чугунах 
не образуется. С увеличением содержания хрома в чугуне 
интервал температур эвтектического равновесия расширяется 
и повышается, а содержание углерода в эвтектической жид
кости снижается. Опыт показывает, что каждый процент хрома 
уменьшает углеродный эквивалент чугуна на 0,06% [295].

В ходе кристаллизации чугуна происходит перераспределе
ние хрома, большая часть его входит в состав карбидных фаз. 
Преимущественная концентрация хрома в цементите малохро
мистых (1—2% Сг) чугунов установлена в ряде работ методом 
карбидного анализа [480, 155, 469, 156] и радиоактивных изо
топов [76]. Межфазовое распределение хрома в высоколегиро
ванных чугунах практически не исследовано.

Рассмотрим результаты локального рентгеноспектрального 
исследования межфазового распределения хрома в Ре—С—Сг- 
сплавах, затвердевавших при скорости охлаждения 50 град/мин 
(рис. 168). Пунктирная кривая показывает содержание хрома 
в цементите по данным работы [294]. Вывод о резком повыше
нии содержания хрома в цементите в интервале концентраций 
15—20% является ошибочным, он связан с нетщательным раз
делением карбидных фаз. В действительности (рис. 168, сплош
ные линии), коэффициент распределения хрома между цемен
титом и аустенитом равен 2,6, а между тригональным карби
дом и аустенитом 4,2; изменения значений этих величин во 
всем интервале концентраций от 0 до 30% Сг невелики.

Микроскопически определимые количества карбида 
(Сг, Р е )7С3 образуются в чугунах начиная с 9,5% Сг (рис. 168). 
Эта концентрация отвечает перитектико-эвтектической точке V 
(см. рис. 167). При меньшем общем содержании хрома кар
бидная фаза представлена цементитом и в интервале концен
траций 0—9,5% хром не оказывает заметного влияния на пер
вичную структуру чугуна [55]. Строение ледебуритных колоний, 
их дифференцировка и ячеистость одинаковы в бесхромистом 
чугуне и в чугуне с 9% Сг. Одинакова и структура кристаллов 
первичных фаз. Следует лишь отметить более четкий тавровый 
рельеф на поверхности пластин первичного цементита в чугу
нах с повышенным содержанием хрома.

Хромистокарбидная эвтектика образуется при >10%  Сг. 
Микроскопическая картина затвердевания и морфология струк
турных составляющих при этом изменяются, что связано с по
явлением новой карбидной фазы [55, 254]. До настоящего вре
мени эти изменения не учитывались и эвтектику белых хроми
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стых чугунов, вне зависимости от содержания хрома, опреде
ляли как ледебурит. Между тем ледебурит А +  (Ре, С г)3С 
отличается от аустенито-хромистокарбидной эвтектики 
А  +  (Сг, Ре) 7 С 3 .

Н а рис. 169, а показан зондированный микроучасток чугуна 
с 10,5% Сг и диаграмма распределения хрома. Темный след 
электронного зонда пересекает колонию сотового ледебурита

(слева) и /колонию, продоль
ное сечение которой 'С О С Т О И Т  

из пучка карбидных полос с 
аустенитными промежутками. 
Из диаграммы видно, что в 
карбидных полосах содержа
ние хрома соответствует со
ставу (Сг, Р е )7С3. В попереч
ном сечении колония аустенит- 
но-хромистокарбидной эвтек
тики имеет розеточную форму 
и при тепловом травлении 
шлифов микроскопически хо
рошо отличается от темно- 
окрашенного ледебурита (рис.
169.6).

При увеличении содерж а
ния хрома в чугуне от 9,5 до 
12% ледебурит постепенно за 
меняется аустенито-хромисто
карбидной эвтектикой. Она 
кристаллизуется при более вы
сокой температуре и ледебу- 
ритные участки обычно Ькай- 
мляют розетки светлотравяще- 
гося хромистого карбида (рис.
169.6).

Выше показано, что при фор
мировании ледебурита веду

щую роль играет цементит, а при кристаллизации силикокарбид- 
ной эвтектики — силикокарбид. Результаты исследования других 
эвтектик типа карбид — твердый раствор, образующихся в бе
лых легированных чугунах [47, с. 91, 246], свидетельствуют о 
том, что ведущая роль карбидной фазы характерна для фор
мирования и этих эвтектик. Аустенит ж е выступает в качестве 
ведомой фазы и закономерности его прорастания в колониях в 
значительной мере определяются характером роста карбидной 
составляющей эвтектики. Форма эвтектических колоний, сво
бодно растущих в жидкости, повторяет форму структурно сво
бодных кристаллов карбида, а дендритное разветвление 
кристаллов эвтектического и первичного карбидов происходит 
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Рис. 168. Распределение хрома в 
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м и сты й  к а р б и д



сходным образом. В связи с этим перед обсуждением механиз
ма эвтектической кристаллизации хромистого чугуна рассмот
рим микроскопическую картину роста и разветвления кристал
лов первичного карбида (Сг, Р е )7С3.

Кристаллы первичного карбида (Сг, Р е)7С3 в хромистом чу
гуне имеют карандашную форму. В образцах, медленное охлаж 
дение которых сменялось охлаждением в воде от температур 
ниже ликвидуса, но выше эвтектического интервала, продоль-

Рис. 169. Распределение  
храма м еж ду структур
ными составляющими 

чугуна с 12% Сг:
а —  НГТОз. ХЮО; б — т е п л о 

в о е  т р а в л е н и е . ХЮО

ные сечения кристал
лов хорошо 'В И Д Н Ы  

на фоне тонкоди
фференцированной 

квазиэвтектики, в ко
торую переходит 
жидкая фаза при 

а закалке. То<рцы кри
сталлов ущерблены, что видно на продольном и поперечных 
сечениях (рис. 170, слева). Последние представляют собой бо
лее или менее правильные гексагоны, в  том числе с дефектными 
гранями, пустотелые или же состоящие из закономерно распо
ложенных шестигранников. Согласно результатам стереометри
ческого микроанализа первичный 'кристалл тригонального кар
бида растет как  показано на схеме (рис. 170, справа).

Наибольший вектор скорости роста совпадает с тригональ- 
ной осью и кристалл приобретает форму гексагональной (ди-
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тригональной) призмы значительной протяженности (рис. 170,а). 
Анизотропия скорости роста, как и в случае цементита, связа
на с наличием гетеродесмической (металлическо-ковалентно- 
ионной) межатомной связи. Рентгеноспектральное изучение 
карбидов хрома показывает, что в их энергетическом спектре, 
в отличие от чистого хрома, имеется полоса энергий, связанная

Рис. 170. Сечения первичных кристаллов хромистого карбида и схема 
их роста (справа). Травление ТШОз, Х 500

с 2/7-состояниями углерода [197]. Ее возникновение вызвано 
частичной пространственной локализацией валентных электро
нов хрома около атомов углерода.

Отмечая одновременное уменьшение плотности состояний в 
полосе коллективизированных электронов, авторы работы [197] 
приходят к выводу, что некоторое количество валентных элек
тронов хрома в кристалле карбида Сг7С3 участвует в образо
вании ковалентных Сг—С-связей. В то ж е время карбид Сг7С3, 
как и (Сг, Р е )7С3, обладает рядом свойств, характерных для 
фаз с металлическим типом связи. Учитывая результаты иссле
дований кристаллохимической структуры цементита, можно 
предположить, что и в карбиде хрома существуют гомеополяр- 
ные цепочки, ориентированные параллельно тригональной оси. 
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Скорость роста кристалла максимальна вдоль направления 
этих цепочек. В перпендикулярном же направлении, где основ
ной является металлическая связь, кристалл растет замедленно.

В процессе роста пинакоидные торцы призмы искажаются 
(рис. 17:0,6). Преимущественное развитие получают вершины 
углов. Их разрастание по-прежнему идет в основном вдоль 
тригональной оси (рис. 170, в). Такое развитие кристалла 
обусловлено сочетанием факторов, вызывающих дендритную 
кристаллизацию (накопление примесей и возникновение тем
пературных градиентов) и анизотропии скорости роста граней. 
В ходе опережающего роста выступы приобретают гексагональ
ную (дитригональную) огранку (рис. 170,г), отражающую кри
сталлографическую природу карбида (Сг, Ре^С з. Это равно
весное огранение остроугольных ответвлений является харак
терным моментом дендритной кристаллизации металлических 
фаз, отраженным схемой А. Папапетроу [448].

На основании рис. 170 можно объяснить различные разно
видности поперечных сечений призматических кристаллов три- 
гонального карбида. Последовательно рассекая кристалл 
(рис. 170, вверху слева) плоскостями, нормальными к триго
нальной оси, можно получить все виды поперечных сечений, 
представленные на рис. 170, внизу.

Варьируя температуру закалочной среды и массу расплава, 
можно получить такое соотношение скоростей охлаждения, 
при котором закалка образцов заэвтектического чугуна от тем
ператур между ликвидусом и солидусом обеспечивает ускорен
ный рост кристаллов первичного карбида и не приводит к пе
реходу всей оставшейся жидкости в квазиэвтектику. Тогда в 
структуре образцов в окружении темнотравящейся тонкодиф
ференцированной эвтектики видны сечения крупных кристал
лов карбида, выросших в процессе медленного охлаждения, и 
сильно разветвленных кристаллов, сформировавшихся при 
ускоренном охлаждении (рис. 171).

Ускорение охлаждения приводит к расщеплению кристал
лов и их веерообразному разрастанию. Судя по продольным 
разрезам (расположен по диагонали рис. 171, а),  отростки кар
бида растут от главного ствола под небольшим углом. Преиму
щественное направление роста остается близким к направле
нию тригональной оси. Кристалл растет в виде колоса; пучки 
ответвлений располагаются веером, строение и внешняя форма 
которого отражают кристаллографическую природу хромисто
го карбида. Это видно на поперечных разрезах (рис. 171,а); 
общая конфигурация их чаще всего представляет сечение гек
сагональной или тригональной призмы, а разрез веера — ком
бинацию сечений трех тригональных призм (рис. 171,6). 
Отдельные ветви карбида в разрезе двутавровой формы и з а 
кономерно размещены по периметрам концентрических тре
угольников.
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Характер разветвления первичных кристаллов согласуется 
с предположением о гетеродесмичности межатомной связи в 
тригональном карбиде: расщепление кристаллов происходит, 
по-видимому, вдоль гомеополярных цепочек. Такое же развет
вление происходит при росте эвтектического карбида в составе 
колонии аустенито-хромистокарбидной эвтектики.

Выше отмечено, что карбидная фаза, представленная в про
дольных разрезах эвтектических колоний пучком ответвлений

Рис. 171. Разветвленный рост первичных кристаллов хромистого карбида 
•при ускоренном охлаждении. Травление ШУОз, Х 150

(см. рис. 169, а), в поперечных сечениях имеет форму либо ро
зетки (см. рис. 169,6), либо многочисленных полиэдров. Кар-, 
тина зарождения и роста колоний А +  (Сг, Р е )7С3 сходна с 
наблюдаемой при ледебуритном превращении. При всех раз
личиях морфологических характеристик двух эвтектик колонии 
представляют собой взаимно проросшие кристаллы эвтектиче
ских фаз. Ведущей является карбидная фаза и формы прора
стания определяются ее природой.

Колония Л + (С г , Р е )7С3 формируется на базовом кристалле 
карбида. В заэвтектическом чугуне базой могут служить кри
сталлы первичного карбида, в доэвтектическом — зародышевые 
карбидные призмы обычно возникают вдали и в непосредствен
ной близости от ветвей аустенитных дендритов. Поскольку ж ид
кость вокруг карбида обеднена углеродом и хромом, на поверх
ности карбидной призмы облегчается выделение аустенита. 
Начальный этап эвтектической кристаллизации заключается в 
образовании аустенитного слоя, в междуветвиях которого про
растают ответвления базовой карбидной призмы. Наиболее 
благоприятными местами для формирования ответвлений 
являются ребра призмы (рис. 172,а). В зависимости от харак
тера дендритного рельефа первого аустенитного слоя благо
приятные условия Д Л Я  возникновения карбидных отростков М О -
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гут складываться и на гранях призмы, что видно на том же 
рис. 172, а.

Сформировавшийся двухфазный фронт распада продвигает
ся в жидкость. Колония растет в основном вдоль тригональной 
оси базовой призмы и приобретает конусовидную форму, так 
как постепенно увеличивается и поперечник колонии. Веду
щими рост являются торцы базового стержня и его ответвле-

Рис. 172. Поперечное (а )  и продольное (б )  сечения колоний А +
+  (Сг, F e)7C3. Травление HNO3, Х 300

ний. В процессе роста как базовый стержень, так и ответвления 
от него, в свою очередь, расчленяются и карбидный скелет 
колонии, растущий вначале в виде вытянутой розетки, превра
щается в слегка расходящийся пучок прутков. Ведомая фаза 
кристаллизуется в промежутках между прутками.

На рис. 172, б показан продольный разрез передней кромки 
колонии. Отчетливо выявляется дендритный характер роста 
эвтектического аустенита. В междуветвиях аустенита образуют
ся карбидные перемычки, соединяющие соседние прутки. В чу- 
гунах с относительно небольшим (10—>12 %) “содержанием хро
ма эти перемычки формируются из цементита — по-видимому, 
вследствие обеднения жидкости хромом, израсходованным на 
образование основного карбидного скелета. Таким образом, 
для обеих эвтектических фаз характерно дендритное разраста
ние с его специфическими особенностями, определяемыми при
родой фаз и кооперативным характером их роста.

Модель эвтектической колонии А  -Ь(Сг, Fe)rC 3, построенную 
по результатам стереометрического микроанализа, можно пред
ставить изометрической проекцией (рис. 173,а, отсечены кромки 
и вырезан сектор вдоль оси базового стержня). В отличие от 
ледебурита, характеризующегося плоскостной симметрией, 
аустенито-хромистокарбидная эвтектика обладает осевой сим
метрией. В качестве иллюстрации к предлагаемой модели при
ведем серию последовательных сечений колонии, формировав
шейся в доэвтектическом чугуне (рис. 173,6—б). Образец, 
затвердевавший при скорости охлаждения 100 град/мин, зака
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лен во время эвтектической кристаллизации. Благодаря тепло
вому травлению разрезы колонии хорошо выделяются на фоне 
тонкодифференцированной эвтектики, в которую превратилась 
жидкость при закалке. Этот фон также состоит из поперечных 
сечений колоний, отличающихся более тонким строением и ма
лыми размерами от ранее выросшей эвтектики. На некоторых

Рис. 173. Схема (а )  и последовательные поперечные сечения 
колонии А  +  (Сг, Р е)7Сз. Тепловое травление, Х 500

микроснимках (рис. 173, в, г) можно видеть их продольные 
сечения.

Серия разрезов на рис. 173 представляет центральный уча
сток колонии, длина которого равна учетверенному диаметру. 
При сопоставлении разрезов выявляются отмеченные выше 
особенности роста и строения колонии—-ее  развитие на базо
вом стержне, образование и расчленение карбидных ответвле
ний. Преемственность формы ответвлений, находящихся в 
близко расположенных разрезах, свидетельствует о непрерыв
ности роста карбидной фазы. Выбрав в каком-либо из разре
зов сечения, кажущиеся изолированными, можно установить 
в предшествующих разрезах их связь с ответвлениями базового 
стержня.

Ячеистое членение колоний аустенито-хромистокарбидной 
эвтектики имеет своеобразный характер. По мере продвижения 
торца колонии жидкость перед ним обогащается примесями. 
Торец приобретает ячеистый рельеф, расчленяется и дает на
чало нескольким ветвям, продолжающим разрастаться в виде
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самостоятельных эвтектических конусов. Начало этого процесса 
видно на рис. 172,6. Иногда наблюдается отклонение одного 
карбидного отростка от общего направления роста эвтектиче
ского пучка. В дальнейшем он играет роль нового базового 
стержня.

Многократное повторение такого расчленения приводит к 
тому, что эвтектическая колония Л + (С г , Р е ) / ^  разрастается 
в виде крупного сферолита (рис. 174). В данном случае сферо- 
литный рост является естественной формой ячеистого развития 
•колонии и не связан, как в неле
гированном чугуне (см. рис. 151), 
с большим переохлаждением 
жидкой фазы.

Вольфрам и молибден оказы
вают сходное влияние на процесс 
кристаллизации белого чугуна.
Добавки их < 1 % , вводимые 
главным образом для варьиро
вания структурных изменений в 
твердом состоянии, практически 
не сказываются на первичной 
структуре отливок. Высоколеги
рованные вольфрамовые и мо
либденовые чугуны в практике 
чугунол ит ей н ого п роизводства
встречаются реже. Однако су
ществует большая группа высо
ковольфрамовых (до 20% ^^0 
железных сплавов (быстрорежу
щие стали ледебуритного к л а с - ^  т  
са), испытывающих во время за- , , О« Тлгт

Ч П Р М Я  ч ч -   - 1 ~ 1-“ЛИТ эвтектики A - 1-
" ‘ + (C r , F e)7C3. Тепловое травление,твердевания эвтектическое пре- ^ЗО

вращение. Эвтектическую состав
ляющую структуры этих сплавов обычно определяют как леде
бурит [86, 198].

В металлографии стали термин «ледебурит» используется 
для обозначения большинства тонкодифференцированных кар
бидных эвтектик, образующихся в отливках из высоколегиро
ванных железных сплавов. Например, в высокохромистых ста
лях типа Х12М эвтектику А + { Cr, F e )7C3 также называют леде
буритом. Для подобного отождествления разнородных структур, 
по-видимому, нет оснований. Оно обусловлено недостаточной 
изученностью их. Как по фазовому составу, так и морфологи
чески эти эвтектики отличаются от ледебурита. Выше это по
казано для эвтектики Л + (С г , F e )7C3. При затвердевании бы
строрежущей стали кристаллизуется эвтектика 4 + ( W , Fe)eC. 
Она такж е отличается от ледебурита 7l +  (Fe, W )3C, вообще 
не образующегося в этих сплавах из-за низкого содержания
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углерода. Поэтому анализ процессов структурообразования в 
вольфрамовых и молибденовых чугунах, где наблюдаются 
эвтектики обоих типов, представляет значительный интерес. 
Рассмотрим особенности микроструктуры чугуна, легированного 
вольфрамом.

При кристаллизации чугунов, содержащих вольфрам в пре
делах практически используемого интервала концентраций (до

20% \¥ ), из жидкого раствора могут выделяться аустенит, 
легированный цементит (Ре, \У)3С и двойной карбид (\¥, Р е )6С. 
Исследованию равновесий между этими фазами уделялось мало 
внимания и до настоящего времени используется диаграмма 
состояния, опубликованная в 1930 г. Такедой [486]. Изометри
ческая проекция диаграммы, построенная по данным рабо
ты [486], представлена на рис. 175. На проекции видны поверх
ности ликвидуса, ограничивающие области Ж +  а; Ж + у; 
Ж + (Р е , Ж )3С; Ж + ( Ж ,  Р е )6С; Ж + е ; Ж-Ир. Последние две 
относятся к низкоуглеродистым высоковольфрамовым сплавам 
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и в данном случае не представляют интереса. Остальные пере
секаются по линиям двойных эвтектик О2О3, О3О4, Е 1О4, С 0 4„ 
ниспадающим к точке тройной эвтектики 0 4.

Из диаграммы следует, что при небольших содержаниях 
вольфрама (1—2% ) кристаллизация чугуна завершается з а 
твердеванием двойной эвтектики Л + (Р е , '\¥)зС. Дальнейшее 
повышение содержания вольфрама приводит к появлению

Рис. 176. Влияние вольфрама, %, на первичную структуру белого 
чугуна с 3,8% С. Травление TINOs, ХЮО:

а  — 1,04; 6  — 3,89; в  — 6,01; г — 11,48; 5  — 16,30; г Д  19,56

тройной эвтектики А +  (Fe, W )sC +  (W, F e)6C. В высоковольфра
мовых чугунах часть жидкости превращается в двойную эвтек
тику А +  (W, F e )6C.

Оценим общее влиание вольфрама на процесс кристаллиза
ции белого чугуна на примере Fe—С—W -сплава, содержащего 
3,6—3,8% С, от 0 до 20% W и незначительное количество дру
гих примесей (0,01% Si; 0,04% Мп; 0,015% Р; 0,019% S; 
0,08% Си), затвердевавшего при скорости охлаждения 
~ 1 0 0  град/мин.

В низколегированных чугунах влияние вольфрама прояв
ляется на ледебуритной структуре. Уже при 1 % W формируется 
сотовый ледебурит грубого строения (рис. 176, а ). Начиная 
с 3% W намечается переход от совместного роста фаз к раз
дельной кристаллизации. Более грубые ледебуритные колонии 
отделены друг от друга тонкими прослойками тройной эвтек
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тики (рис. 176,6). В чугуне с 6% ХУ можно наблюдать лишь 
небольшое число участков с сотовой структурой. Жидкость за 
твердевает в основном в результате раздельного роста аусте- 
нитных дендритов и пластин цементита и превращается 
в грубый конгломерат фаз (рис. 176, в). С увеличением со
держания вольфрама количество тройной эвтектики зшеличи- 
вается. Она состоит из тонких параллельных пластин цементи
та, промежутки между которыми заполнены аустенитом и двой
ным карбидом.

При содержании > 7%  ХУ ледебурит не образуется 
(рис. 176,г). Кристаллизация чугуна начинается с образования 
дендритов аустенита. Цементит, зарождающийся в жидкости 
независимо от дендритов, растет в виде крупных пластин, оги
бающих при встрече аустенитные ветви. Раздельная кристалли
зация обеих фаз двойной эвтектики А +  (Ре, XV) 3С приводит к 
развитию форм свободного роста, типичных для каждой из 
фаз. Картина обособленного роста дендритов аустенита и пла
стин цементита выявляется более отчетливо благодаря струк
турному фону, состоящему из тройной эвтектики (рис. 176, д). 
Следовательно, с повышением содержания вольфрама образует
ся структура, подобная наблюдаемой в высокофосфори
стом чугуне (см. рис. 153,6). Принимая во внимание и подобие 
диаграмм состояния Ре—С—Р и Ре—С—XV, можно сде
лать вывод о сходных закономарноешх процесса кристалли
зации.

Вольфрам растворяется в цементите хуже, чем марганец 
или хром. Это объясняется, помимо кристаллогеометрических 
особенностей, большим сродством вольфрама к углероду и 
большей устойчивостью специальных карбидов. Локальный; 
рентгеноспектральный анализ позволил уточнить межфазовое 
распределение вольфрама в белом чугуне (рис. 177). Электрон-1 
ному зондированию подвергали сечения кристаллов аустенита, 
цементита и эвтектических колоний (последние — начиная с 
образцов, где поперечники сечений превышали диаметр элек
тронного зонда). Как видно из графика, преимущественное 
размещение вольфрама в цементите наблюдается лишь в обла
сти малых концентраций. Вскоре коэффициент распределения 
к = Х ц/Х>к становится меньше единицы, и содержание вольфра
ма в цементите становится меньше, чем в исходной жидкости. 
Кристаллы цементита в этом случае растут в неблагоприятных 
условиях, так как омывающая их жидкость обогащается воль
фрамом. Затрудняется и зарождение аустенита на поверхности 
цементитньпх пластин.

Как и в фосфористом чугуне, кинетические преимущества 
кооперативного роста с взаимным прорастанием фаз ликвиди
руются. То, что в фосфористом чугуне вырождение ледебурита 
происходит при меньших концентрациях примеси, обусловлено 
меньшей растворимостью фосфора в эвтектических фазах.
218



Положение изменяется при появлении в высоковольфрамо
вом чугуне эвтектики j4+ (W , Fe)eC, для карбида которой воль
фрам является необходимым материалом. Коэффициент распре
деления k = X ^ / X ^  возрастает и восстанавливаются благоприят
ные условия для прорастания фаз. Скелетовидные колонии 
А +  (W, F e)6C, формирующиеся при том же замедленном охлаж 
дении расплава, отличаются 
тонкой дифференцировкой (см. 
рис. 176, е).  Рассмотрим мор
фологические особенности и 
механизм роста этой эвтекти
ки, являющейся характерной 
структурной составляющей 
высоковольфрамовых чугунов 
и 'быстрорежущих сталей.

#В этом случае карбидная 
ф а |а  такж е ведет эвтектиче
скую кристаллизацию и опре
деляет морфологические осо
бенности колоний. По данным 
Вестгрена [504], подтвержден
ный другими исследователями 
[264], двойной карбид характе
ризуется кубической решеткой 
с 96' металлическими атомами 
в элементарной ячейке. Микро
анализ чугуна заэвтектическо- 
го состава (3,12% С; 35% W ), 
медленное затвердевание ко
торого прерывалось закалкой 
от температур ниже ликвиду
са, выявляет закономерности 
дендритной кристаллизации первичного карбида (W, F e)6C 
(рис. 178, а). Рост первичного карбида представляет характер
ный пример развития дендритных форм кристаллов кубической 
еингонии.

Вначале кристаллы растут в виде правильных октаэдров. 
Ускоренный рост вершин базового октаэдра приводит к фор
мированию шести октаэдрических ответвлений (рис. 178, а , 
вверху), превращающихся в ветви первого порядка вследствие 
дальнейшего закономерного нарастания октаэдрических эле
ментов (рис. 178, а, внизу). Таким же образом, в виде цепочек 
октаэдров, развиваются ветви второго и высших порядков, и 
лишь взаимное экранирование близко расположенных вет
вей нарушает их равновесное ©гранение в ходе роста (рис.
178,6).

В процессе кристаллизации первичного аустенита также 
наблюдается развитие трехмерного дендрита из зародышевого

Рис. 177. М еж фазовое распределение 
вольфрама в белом чугуне. С одерж а
ние вольфрама, %, в аустените (7 ) ,  
цементите (2 ) ,  карбидной эвтектике 

(3 ) ,  карбиде (4 )
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кристалла октаэдрической формы. Однако аустечит имеет ква- 
зиизотропную структуру, преобладание ненаправленной метал
лической связи обусловливает нивелирование скоростей роста 
различных граней кристалла. Ветви аустенитного дендрита в 
процессе роста приобретают цилиндрическую или овальную

Рис. 178. Дендриты (первичного кар- Рис. 179. Сечения колоний эв-
бида (VI, Р е )6С в чугуне с 35% XV. тектики А +  С\У, Р е)6С. Траз-

Тепловое травление, ХЮО ление НИОз:
а  — Х 400; б  — Х 50

форму. Карбид (ХУ, Ре)6С характеризуется, подобно другим кар
бидным фазам, гетеродесмичностью межатомной связи.

Гомеополярные цепочки Ме—С располагаются, по-видимо- 
му, в плоскостях (111). Анизотропия межатомной связи опре
деляет анизотропию скорости роста граней и кристалл 
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(W, F e)6C, подобно кристаллам Fe3C; (Fe, C r)3C; (Fe, W )3C 
(Cr, F e )7C3, ограняется плоскостями, в которых действуют на
правленные связи.

Сопоставим разрезы первичных кристаллов (W, F e)6C в за- 
эвтектическом чугуне (см. рис. 178) с разрезами колоний 
H + (W , F e)6C в чугуне с 3,64% С и 19,56% W (рис. 179). Из 
рис. 178, 6 и 179, б видно, что форма колоний совпадает с фор
мой кристаллов первичного карбида. Колония H + (W , F e)6C 
растет в виде трехмерного дендрита, ветви которого представ
ляют цепочки элементов октаэдрической формы. В этом про
является специфика ячеистого разрастания колонии. Октаэдри
ческие элементы эвтектического дендрита являются ячейками, 
последовательно образующимися в ходе развития колонии и 
отражающими влияние состава чугуна и условий кристаллиза
ции, а такж е специфику роста ведущей фазы. Напомним, что 
ячеистая структура ледебурита (см. рис. 141) и аустенито- 
хромистокарбидной эвтектики (см. рис. 174) точно так же 
отражает особенности разветвленного роста соответствующих 
карбидных фаз.

Исследование сечений эвтектики при большем увеличении 
(рис. 179, а) показывает, что карбид составляет скелетную 
основу колонии, пронизывающую монокристалл ведомой ф а
зы — аустенита. Обе фазы развиваются непрерывно от центра 
колонии — базового карбидного октаэдра, окруженного денд
ритной аустенитной оболочкой. Осевые перекрестия карбида, 
наблюдаемые в любом сечении колонии (рис. 179, а), пред
ставляют разрезы плоских продолжений ребер базового окта
эдра (или октаэдра, лежащего в основании данной ячейки). 
Карбидный скелет эвтектики формируется путем регулярного 
разветвления этих пластин, в промежутках между ветвями 
кристаллизуется эвтектический аустенит. Исследуя чугун, з а 
каленный в начале эвтектической кристаллизации, можно 
видеть различные этапы этого процесса (рис. 180).

На карбидном октаэдре зарождается аустенит и разра
стается в пограничном жидком растворе, обедненном углеро
дом и вольфрамом (рис. 180, а ). Грани октаэдра покрываются 
ветвистым аустенитным слоем. Карбид прорастает в между- 
ветвиях. Прежде всего его отростки, как видно на рис. 180, а, 
развиваются на ребрах октаэдра. В дальнейшем они выра
стают в тонкие пластины, делящие колонию на восемь секто
ров (по числу граней октаэдра). На рис. 180,6 видны попереч
ные сечения пластин, расположенные по диагоналям, и одно 
косое горизонтальное сечение. Отростки карбида регулярно 
отпочковываются от этих пластин, каждый раз образуя окта
эдрическую карбидную оболочку растущей колонии. Эти кон
центрически повторяющиеся оболочки и создают скелет ко
лонии (см. рис. 179, а). Каж дая оболочка, представляющая 
новый слой эвтектического карбида, формируется в виде пачки
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блоков — подобно тому, как это наблюдается при росте леде
бурита (на рис. 180,6 видны участки, где блоки попали в по
перечный разрез). Блоки ориентированы, по-видимому, вдоль 
цепочек гомеополярной связи. В промежутках между ними про
растает аустенит и, формируясь в виде нового слоя, способ
ствует образованию очередной карбидной оболочки. Таким 
образом, происходит послойное нарастание эвтектических фаз,

Рис. 180. Различные стадии формирования колонии Л -ц^У , Р е)6С. Трав
ление ШЧОз: 

а  — X 500; б  — ХЮО

детали которого рассмотрены при обсуждении механизма леде- 
буритного превращения.

По мере увеличения эвтектического октаэдра близлежащий 
жидкий раствор обедняется вольфрамом и обогащается дру
гими примесями, с коэффициентом распределения меньше еди
ницы. В наилучших условиях (наибольшее переохлаждение 
жидкости, минимальный экранирующий эффект примесей) ока
зываются вершины карбидного октаэдра. Они служат базой 
для разрастания новых октаэдрических ячеек. Жидкость, рас
полагающаяся между выступами октаэдров, является резервуа
ром, поглощающим примеси.

При легировании чугуна молибденом такж е наблюдается 
переход от кристаллизации эвтектических фаз с прораста
нием к образованию конгломератных структур.

С повышением содержания молибдена образуется скелето
видная эвтектика на базе двойного карбида (Мо, Б е)6С. Однако 
микроанализ белых молибденовых чугунов с различной сте
пенью легирования показывает, что этот карбид и соответствую
щая эвтектика Л +  (Мо, Бе) 6С кристаллизуются лишь при со
держании молибдена, превышающем 20%. Данные микроана
лиза и электронного зондирования чугунов с меньшим содер
жанием молибдена свидетельствуют о том, что в этих чугунах, 
помимо цементита и ледебурита, кристаллизуется молибдено
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вый карбид МоС и соответствующая двойная Л +М оС  и трой
ная Л + М о С + (Р е , М о)3С эвтектики. Их морфологические осо
бенности мало изучены.

Ванадий характеризуется большим сродством к углероду и 
образует высокоустойчивый карбид УС, плавящийся при 
~2800°С. В цементите ванадий мало растворим [383, 340].

Каменски [142], обсуждая влияние различных примесей на 
структуру белого чугуна, объединяет V, И  и Сг в одну группу, 
представители которой способствуют образованию нормального 
ледебурита и, в противоположность Р, Э и Те, подавляют 
склонность к раздельной кристаллизации фаз. Такое группиро
вание примесей, будучи формально правильным, приводит 
к ошибкам при попытке отождествить механизм их влияния 
на процесс структурообразования, поскольку различное пове
дение элементов при кристаллизации может привести к одина
ковым конечным результатам.

Ниже показано, что ванадий действительно не оказывает 
влияния на морфологию ледебуритных колоний. Таково же, 
как известно, и влияние хрома. Увеличение содержания хрома 
не сказывается на особенности роста цементита (а следова
тельно, и ледебурита) потому, что хром успешно замещает 
железо в решетке цементита в широком интервале концентра
ций. Ванадий же, напротив, не входит в решетку цементита 
в заметном количестве, образует собственный более тугоплав
кий карбид и, следовательно, не участвует в формировании 
цементита и ледебурита.

Противоположный характер влияния этих примесей вскры
вается при микроанализе чугунов, содержащих одинаковые 
количества хрома или ванадия. При введении в чугун до 
10% Сг микроструктура практически остается неизменной 
(если пренебречь смещением эвтектической точки). При добав
ке такого же количества ванадия микроструктура изменяется 
коренным образом. На рис. 181 сопоставлены структуры чугу
нов с 3,55—3,9% С, 0,01% 51, 0,04% Мп и 0,02% Сг, легиро
ванных металлическим ванадием и затвердевавших при ско
рости охлаждения ~ 1 0 0  град/мин.

При 1—2% V наблюдаются мелкие равноосные включения 
карбида УС, окруженные аустенитом. Введение ~ 3 %  V при
водит к появлению розеточных колоний эвтектики Л +У С . 
В середине рис. 181,6 виден разрез колонии по центру. Кресто
образное сечение эвтектического карбида окружено аустенит- 
ной оболочкой. С повышением содержания ванадия число и 
размеры таких колоний увеличиваются, соответственно умень
шается площадь микрошлифа, занятая ледебуритом (темно- 
травящ аяся составляющая). При 6% V обе эвтектики занимают 
равновеликие объемы, а при еще большем его содержании 
аустенитно-ванадиевокарбидная эвтектика становится преоола- 
дающей структурной составляющей (рис. 181, в). Здесь видны
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сечения трех колоний эвтектики Л + У С , разделенных ледебу
ритом. Площадь, занимаемая последним, относительно мала; 
дифференцировка его колоний и их строение не изменяются. 
При 10% V ледебурит не образуется (рис. 181, г).

Структурные особенности эвтектики Л + У С  привлекают осо
бое внимание. В чугунолитейном производстве применяются 
низколегированный ванадиевый чугун. Введение 0,3—0,6% V 
не сказывается на первичной структуре отливок. Однако в по
следнее время отмечена возможность существенного изменения

Рис. 181. Структура чугуна, содержащ его ванадий, %:
а  — 0,1; 6  — 2,85; в  — 7,05; г  —  9,95. Т р а в л е н и е  п и к р а то м  н а т р и я , Х100.

свойств белого чугуна высоким легированием его ванадием. 
Добавки до 7% V позволяют получить белый чугун с относи
тельным удлинением ~ 8 % * . Коренное изменение свойств бе
лого чугуна, по-видимому, связано со структурными особенно
стями аустенито-ванадиевокарбидной эвтектики. Важнейшая 
из них видна при сопоставлении микроснимков, приведенных на 
рис. 181. В ледебуритной эвтектике пластичная фаза — аусте- 
нит — заключена в цементитной обойме (рис. 181, а ), поэтому

* Японский патент № 7603, 9.07.62.
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нелегированный белый чугун отличается высокой твердостью и 
хрупкостью. В эвтектике Л +  УС пластичный аустенит состав
ляет матрицу колоний, в которой заключена карбидная фаза 
(рис. 181, г). Следует иметь в виду и относительно меньшее 
количество карбидной фазы в аустенито-ванадиевокарбидной 
эвтектике.

В сечениях колоний Л +  УС эвтектический карбид имеет вид 
многочисленных мелких включений в монокристальном аусте- 
ните. Стереометрический микроанализ показал, что карбид 
ванадия образует дендритный скелет колонии, а в его проме
жутках располагается аустенит [247]. На рис. 181, а в центре 
разреза колонии наблюдаются равноосные, на периферии —-

Рис. 182. Сечение колонии эвтектики Л + У С ,  
выросшей на первичном карбиде. Тепловое 

травление, Х 600

удлиненные сечения карбида. Следовательно, ветви карбидного 
скелета радиально расходятся от центров почти равноосных 
колоний.

Исследование ванадиевых чугунов заэвтектического состава 
показывает, что зарождение колонии происходит на кристалле 
первичного карбида УС. На рис. 182 показано сечение колонии 
в заэвтектическом чугуне с 4,35% С и 7% V. Базовый кристалл 
первичного карбида имеет форму октаэдра с октаэдрическими 
утолщениями на вершинах, т. е. типичную форму дендрита ку
бической сингонии в начальной стадии развития. Эвтектический 
аустенит зарождается на поверхности карбида и кристаллиза
ция идет путем совместного роста двух фаз. Монокристаль
ность аустенита подтверждается однообразной ориентацией 
пластин вторичного цементита, сечения которых выявляются 
в перлите в виде тонких параллельных линий (рис. 182).

Карбидные ответвления ведут рост колонии — их кромки 
опережают фронт кристаллизации аустенита. В целом морфо
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логический тип колонии подобен наблюдаемому в аустенито- 
графитной эвтектике. Отсутствие правильных кристаллогеомет
рических форм разрастания эвтектического карбида (характер
ных для других рассмотренных выше карбидных эвтектик) 
обусловлено, по-видимому, недостаточно высоким содержанием 
углерода в расплаве. Согласно [419, 103], карбид ванадия имеет 
широкую область гомогенности (от У4С3 до УС) и содержит 
от 12,5 до 17,8% С. Удельный объем карбидной фазы в эвтек
тике невелик и равновесное огранение ответвлений не проис
ходит. Жидкий раствор, окружающий выступы карбидных 
ответвлений, в процессе их роста значительно обедняется угле
родом. Это способствует кристаллизации эвтектического аусте- 
нита, фиксирующего неравновесную огранку ответвлений.

Описанием аустенитно-ванадиевокарбидной эвтектики завер
шается обзор морфологии тонкодифференцированных эвтектик 
в чугунах.

Целесообразно ввести взамен существующих определений 
эвтектических фаз — непрерывная и диспергированная — поня
тия матричной и разветвленной фаз. Эти понятия уместны при 
описании конечной структуры чугуна. Их не следует отожде
ствлять с понятиями ведущей и ведомой фазы, характеризую
щими динамику роста эвтектической колонии. В качестве фазы, 
ведущей нормальную эвтектическую кристаллизацию, высту
пает обычно высокоуглеродистая фаза: граф ит— ,в сером чу
гуне, карбид — в белом чугуне. Место же этой фазы в конечной 
структуре колонии может быть различным. При кристаллиза
ции, например, ледебурита ведущей фазой является цементит. 
Он же составляет матрицу эвтектики, в которой заключены 
разветвленные кристаллы аустенита. Аналогичную роль играет 
силикокарбид в вьпсококрем«истом белом чугуне. В хромистых 
и ванадиевых чугунах, напротив, эвтектический карбид пред
ставляет собой разветвленную фазу, а матрицу колоний обра
зует ведомая фаза — аустенит.

Физико-механические свойства чугуна определяются прежде 
всего природой матричной фазы. Формирование эвтектик леде- 
буритного типа, когда карбид образует матрицу эвтектических 
колоний, обусловливает повышенную твердость и хрупкость 
отливок. Обычный белый чугун хрупок даж е при малой степе
ни эвтектичности. Легирование хромом приводит к повышению 
конструкционной прочности и пластичности чугуна, но лишь 
начиная с того момента, когда ледебурит заменяется аустенит- 
но-хромистокарбидной эвтектикой с аустенитной матрицей. 
Резкое изменение свойств, наблюдаемое при легировании бе
лого чугуна ванадием, также обусловлено тем, что колонии 
аустенито-ванадиевокарбидной эвтектики состоят из пластич
ной основы, армированной высокотвердым карбидом.

С характером матричной фазы эвтектики следует связывать 
и эффективность модифицирования чугунов. В случае эвтектик
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с высокотвердой матрицей изменение величины и формы коло
нии не оказывает существенного влияния на свойства отливок, 
например на свойства нелегированного белого чугуна. Модифи
цирование же серых чугунов кремнием [68], хромистых белых 
чугунов титаном или азотом [460] приводит к повышению проч
ности отливок. Измельчение колоний оказывает благотворное 
влияние на свойства и ванадиевого чугуна.

При металлографической оценке возможностей и результа
тов модифицирования следует исходить из морфологических 
характеристик эвтектик. Большое значение имеют две особен
ности роста колоний: развитие их ячеистого членения и непре
рывный рост эвтектических фаз. Действуя как инокулирующие 
добавки, модификаторы могут способствовать увеличению числа 
центров кристаллизации и измельчению колоний эвтектики. 
В этом случае свойства чугуна заметно изменяются. Кроме 
того, увеличение концентрации модификатора перед фронтом 
кристаллизации может привести к развитию ячеистой суб
структуры колоний, хотя их число может оставаться неизмен
ным. Эффект такого модифицирования, по-видимому, незна
чителен.

Титан обладает наибольшим сродством к углероду, а такж е 
к газообразным элементам, содержащимся в жидком чугуне. 
Образуя с ними тугоплавкие соединения — карбид "ПС (3400 °С), 
нитрид ТШ (3220 °С), двуокись ТЮ2 (1800 °С), титан почти на
цело расходуется перед началом кристаллизации основных 
структурных составляющих чугуна и, таким образом, может 
принимать участие в процессе структурообразования лишь в 
качестве инокулирующего модификатора. В практике произ
водства отливок небольшие добавки титана (до 0,25%) исполь
зуются для раскисления расплавов и модифицирования.

Соединения титана имеют простую кубическую решетку и 
при микроанализе чугуна выявляются в виде мелких включе
ний октаэдрической формы. Как правило, включения представ
ляют твердые растворы карбидов и нитридов друг в друге и 
имеют розоватую окраску. Форма и топография карбонитри- 
дов титана в структуре отливок подчеркивает факт их высоко
температурного зарождения в расплаве. Оттесняемые расту
щими дендритами аустенита и другими структурными состав
ляющими, они располагаются в объемах жидкой фазы, затвер
девающих последними. В частности, в отливках белого чугуна 
со структурой грубого конгломерата фаз кристаллы карбо- 
нитридов иногда наблюдаются в междуветвиях аустенита и 
большей частью — в цементите. В связи с тем, что удельный 
вес карбонитридов невелик (4,3—5,3 г/см3), в верхних горизон
тах отливок можно наблюдать их ликвационные скопления.

Микроскопическая картина инокулирующего влияния кар
бонитридов титана на кристаллизацию белого чугуна мало 
изучена.
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Никель  мало растворим в цементите и хорошо растворяется 
в аустените. М ежфазовое распределение никеля, выявленное 
электронным зондированием белого чугуна и карбидным ана
лизом, показано на рис. 183. Неравномерное распределение 
никеля благоприятствует прорастанию фаз при эвтектическом 
распаде: выделение эвтектического аустенита с повышенным 
содержанием никеля облегчает рост близрасположенного це
ментита. В связи с этим никель не оказывает заметного влия
ния на структурные ха
рактеристики ледебурита.
Обычно при легировании 
белых чугунов никель вво
дят совместно с хромом, 
нейтрализующим его графи- 
тизирующее влияние. Про
тивоположное распределе
ние этих легирующих эле-

Рис. 183. Содержание ни
келя в фазах белого чу

гуна:
1 — в а у с тен и те ; 2 — в ц е 

м ен т и т е

Р'ис. 184. Структура хромоникелевого 
белого чугуна (прокатный валок) и 
диаграмма распределения хрома и 

никеля

ментов в фазах хромоникелевого белого чугуна показано на 
рис. 184. Никель концентрируется в дендритах аустенита и 
определяет характер структурных изменений последнего при 
охлаждении в твердом состоянии [63].

Водород, азот, кислород не вызывают заметных изменений 
первичной структуры отливок из белого чугуна. Межфазовое 
распределение этих элементов мало изучено. С повышением их 
концентрации увеличивается склонность чугуна затвердевать 
белым. В связи с этим полагают, что водород, азот и кислород 
концентрируются в карбидной фазе. Изучение равновесий жид
кого чугуна с ОО +  СОг и СН 4 +  Н2-средами показало [475], что

О 1 2  3  4 3
Содержание /V/ в  чугуне,’/.
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кислород снижает термодинамическую активность углерода в 
жидкой фазе, увеличивая устойчивость цементита. Из этого, 
однако, не следует, что кислород концентрируется в цементите. 
Содержание азота в цементите, согласно [19], в 70 раз превы
шает его общее содержание в чугуне. Возможно, азот входит 
в решетку цементита, замещ ая частично атомы углерода.
15. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ ПОЛОВИНЧАТОГО ЧУГУНА

До сих пор рассматривались такие условия затвердевания 
отливок, при которых обеспечивалась кристаллизация либо гра
фита, либо карбида. Изменяя скорость охлаждения расплава 
и его химический состав, можно создать условия, при которых 
кристаллизуются обе высокоуглеродистые фазы. Образующиеся 
структуры половинчатого чугуна разнообразны: они могут вклю
чать в различных сочетаниях все описанные ранее структурные 
элементы серого и белого 
чугунов. В связи с этим 
анализ микроскопической 
картины затвердевания по
ловинчатого чугуна упро
щается и сводится к выяв
лению того порядка, по вре
мени и температуре, в кото
ром возникают структур
ные составляющие, содер
жащие графит или цемен
тит.

Поскольку для образо
вания графита необходимы 
большие передвижки атомов 
ва графит начинает выделяться при более высоких темпера
турах, чем цементит. В условиях изотермической кристаллиза
ции при температуре ниже линии ликвидуса CD время перехода 
всей жидкости в графит и аустанит может оказаться большим, 
чем инкубационный период зарождения цементита при данной 
температуре. Тогда часть оставшейся жидкости превращается 
в цементито-аустенитную смесь.

При затвердевании чугуна указанный порядок чаще всего 
и реализуется, однако он не является единственно возможным.

Используя схематические термограммы затвердевания 
(рис. 185), рассмотрим кристаллизацию заэвтектического чугу
на. В зависимости от времени т, начиная с которого наряду 
с графитом кристаллизуется цементит, образуются три струк
турные разновидности половинчатого чугуна. Рассмотрим их на 
примере магниевого чугуна (рис. 186). Затвердевание его начи
нается с зарождения и роста сферокристаллов первичного гра
фита. В первом случае (термограмма 1, рис. 185) при охлаж 
дении в интервале ав кристаллизуется только графит. Начиная
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и термограммы затвердевания
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с момента Т1 в интервале вг образуются и пластины первичного 
цементита (рис. 186, а). Рост графитных включений продол
жается; в отливках со структурой описываемого типа можно 
встретить пластины цементита, огибающие графитные включе
ния и ущербные сферокристаллы графита, охватывающие пла
стины. Линейная скорость кристаллизации цементита, однако* 
больше, чем графита, и в интервале вг графитные включения 
укрупняются мало.

В связи с изменением состава чугуна и условий затверде
вания момент времени х\ и соответствующая температура в мо-

Рис. 186. Структурные типы половинчатого магниевого чугуна. Трав
ление HNOä, хюо

гут изменяться в интервалах тотк и аг. Если скорость охлажде
ния мала или содержание кремния велико (термограмма 2, 
рис. 185), то во всем интервале образуется первичный графит, 
а цементит начинает расти при эвтектическом распаде жид
кости в момент времени Т2- Тогда возникает вторая структурная 
разновидность половинчатого заэвтектического чугуна — вклю
чения первичного графита в ледебуритной матрице (рис. 186,6). 
При еще меньшей скорости охлаждения или большем содержа
нии кремния (термограмма 3, рис. 185) в интервале аг обра
зуется первичный графит. Эвтектическое превращение до мо
мента времени тз идет путем формирования графито-аустенит- 
ных колоний. В оставшейся же к моменту тз жидкости кристал
лизуется и аустенито-цементитная эвтектика. Образующаяся 
третья разновидность структуры половинчатого чугуна показа
на на рис. 186, в.

Образование при эвтектическом превращении обеих высоко
углеродистых фаз представляет наибольший интерес, поскольку 
таким образом формируется половинчатая структура доэвтек- 
тических чугунов, наиболее распространенных в практике. 
В этом случае на заключительной стадии эвтектического рас
пада жидкой фазы колонии А + Г  и А + Ц  растут одновременно.
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Н а рис. 187 показано такое затвердевание для случая немоди- 
фицированного чугуна. Резкое ускорение охлаждения образца 
после начала кристаллизации эвтектики А + Ц  позволяет вы
явить одновременный рост обеих эвтектик (рис. 187, а). 
К началу ледебуритного превращения колонии эвтектики А + Г 
успевают вырасти до определенной величины и имеют в конеч
ной структуре присущую им розеточную или сферолитную фор
му. Колонии ж е ледебурита, растущие с большей скоростью, 
охватывают встречающиеся на их пути графито-аустенитные

Рис. 187. Половинчатая структура в немодифицированном чугуне. Трав
ление HNCb:

а — Х100; б — Х200

колонии (рис. 187,6). Несмотря на значительное различие ли
нейных скоростей кристаллизация эвтектик на этой стадии 
эвтектического распада жидкости, немного укрупняются и ко
лонии эвтектики А + Г .  Об этом свидетельствует зависимость 
направления роста их концевых ответвлений от топографии 
роста ледебурита, что можно обнаружить на рис. 187, а.

Возможен и другой порядок образования графит- и цемен
титсодержащих структурных составляющих. Если переохлаж
дение жидкости перед началом эвтектического распада мини
мально необходимое для зарождения цементита, то формируют
ся конгломератная структура или ледебуритные колонии с гру
бой дифференцировкой. Скорость их роста мала и прежде чем 
вся жидкость превратится в ледебурит, будет достигнут инку
бационный период зарождения графита при данной темпера
туре. Часть жидкости превращается в аустенито-графитную 
эвтектику. Области ее роста ограничены медленно растущими 
ледебуритными колониями, и форма участков эвтектики А + Г 
предопределяется расположением ледебурита. Структура по
добного типа часто встречается в крупных чугунных отливках, 
затвердевающих при малой скорости охлаждения — например, 
в прокатных валках.

ш ш
I

' i i
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Наряду с условиями охлаждения значительное влияние на 
кристаллизацию половинчатого чугуна оказывают примеси, 
прежде всего кремний. В малокремнистых чугунах выделение 
графита затруднено; эвтектическая жидкость сравнительно лег
ко переохлаждается ниже ликвидуса СП и в ней первыми 
могут зарождаться и расти колонии ледебурита. Их рост при
водит к уменьшению переохлаждения из-за выделения тепла и 
к обогащению кремнием прилегающей жидкости. В ней облег-

Рис. 188. Структура половинчатого чугуна: 
а  — м а л о к р е м н и ст о го  м ед л ен н о  о х л а ж д е н н о го ; б , в  —  в ы с о к о к р ем н и сто го  бы строох- 

л а ж д е н н о г о . Т р а в л е н и е  HNO3: а , б  —  Х 50; в — Х600

чается зарождение и рост колоний графитной эвтектики, кото
рые располагаются между пластинчатыми колониями ледебу
рита (рис. 188, а).

В чугунах с повышенным содержанием кремния графитная 
эвтектика образуется легко. В процессе роста сферолитных ко
лоний этой эвтектики остающаяся жидкость обедняется крем
нием. По достижении определенного переохлаждения ниже CD 
начинается кристаллизация и цементитной эвтектики. В резуль
тате совместного роста обеих эвтектик у сферолитных колоний 
эвтектики А +  Г образуются пластинчатые отростки (рис. 188,6). 
На периферии сферолитов и в этих отростках разветвленность 
графита выше, чем в середине колонии (рис. 188, в). Это сви
детельствует о формировании указанных участков при большом 
переохлаждении, когда уже растут и ледебуритные колонии. 
Если колонии графитной эвтектики образуются в начале кри
сталлизации малокремнистого чугуна (слабо переохлажденно
го), то повышение разветвленности графита на границе с белой 
составляющей структуры может и не наблюдаться, так как кри
сталлизация ледебурита подавляет образование эвтектики А + Г  
уже при небольшом увеличении переохлаждения.

В легированных чугунах порядок формирования половин
чатых структур может быть различным и определяется межфа-
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зовым распределением элементов, противоположно влияющих 
на термодинамическую активность углерода. На рис. 189, а 
представлена микроструктура эвтектического чугуна, содержа
щего 5,08% Сг и 2,14% Эй На первой стадии эвтектического 
распада высокое содержание хрома способствовало кристалли
зации ледебурита. При этом хром в большем количестве вхо
дил в состав эвтектического цементита и концентрация его 
в остающейся жидкости снижалась. Жидкость постепенно обо-

Рис. 189. Половинчатая структура в хромокремнистом (а—НІМОз, ХЮО) 
и цериевом ( б — пикрат натрия, Х '0 0 )  чугуне

гащалась кремнием. На определенной стадии распада перерас
пределение примесей привело к кристаллизации эвтектики А + Г ,  
участки которой и наследовали форму объемов жидкости, огра
ниченных ледебуритом.

Регулируя содержание примесей, такой же порядок кристал
лизации высокоуглеродистых фаз можно получить и для пер
вичных кристаллов в зазвтектичеоких чугун ах. В этом отно
шении интересен цериевый чугун, содержащий > 0 ,60%  Се. 
Локальный рентгеноспектральный анализ показывает, что це
рий практически не растворим в цементите [145]. С увеличением 
его концентрации в расплаве проявляется тенденция к образо
ванию тонкодифференцированной эвтектики А + Г  [248]. Это 
приводит к формированию специфических структур половинча
того цериевого чугуна (рис. 189,6). Здесь процесс кристаллиза
ции начинался с выделения кристаллов первичного цементита 
{темные пластины). По мере их роста жидкий раствор обога
щался церием и эвтектическое превращение происходило путем 
роста колоний тонкодифференцированной аустенито-графитной 
эвтектики.

Таким образом, формирование половинчатой структуры при 
кристаллизации чугуна определяется соотношением термодина
мических стимулов образования графита и цементита и кине
тикой их роста при соответствующих условиях охлаждения.
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Г л а в а  5

КИНЕТИКА КРИСТАЛЛИЗАЦИИ 
ЧУГУНОВ

16. КИНЕТИЧЕСКИЕ ДИАГРАММЫ  
КРИСТАЛЛИЗАЦИИ ЧУГУНА

Одним из основных факторов, определяющих скорость фазо
вых переходов, является переохлаждение. В связи с этим струк
турные превращения исследуют в изотермических условиях и 
для характеристики кинетических закономерностей часто строят 
диаграммы, связывающие степень превращения с температу
рой переохлаждения и временем. Широко известны диаграммы 
изотермического распада аустенита в сталях. Разработка кине
тических диаграмм кристаллизации чугуна находится в началь
ной стадии.

Первая попытка построения такой диаграммы сделана в ра
боте [318]. По кривым охлаждения авторы построили диаграм
му с двумя Б-образными кривыми; первая из них характери
зует время начала кристаллизации эвтектического расплава 
при разных температурах, вторая -— время ее окончания. Д и а
грамма характеризует лишь время, необходимое для превраще
ния и не содержит данных о характере фазовых изменений 
при разных переохлаждениях, которые, как известно, могут 
происходить несколькими путями: Ж — *А+Г, Ж — ь-А + Ц,
Ж — +А + Г + Ц .  Она не отражает и того, что формирование 
структуры при затвердевании чугуна может осложняться гра- 
фитизацией — переходом метастабильной высокоуглеродистоц-^ 
фазы в стабильную Ц —*-Г+А.

При описании кинетики кристаллизации необходимо учиты
вать возможность зарождения и роста в расплаве трех кристал
лических фаз — аустенита, графита и цементита. В общем слу
чае диаграмма кристаллизации должна иметь три линии нача
ла выделения кристаллических фаз, линию конца затвердева
ния жидкости, а такж е линию начала и конца графитизации 
цементита. Предложенные в работе [18] гипотетические схемы 
диаграммы не отвечают этим требованиям.

Результаты микроскопических исследований позволили пред
ложить вид кинетической диаграммы, отражающей все фазо
вые изменения, происходящие во время затвердевания эвтекти
ческого чугуна [35]. При переохлаждении эвтектического рас
плава до температур, лежащих между линиями стабильного 
(Тс) и метастабильного (Ты) эвтектических равновесий, термо
динамически возможно выделение лишь графита и аустенита, 
которое и начинается после инкубационного периода, в общем 
случае разного для этих фаз. За инкубационный период прини
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мается время до появления первого кристаллика, обнаруживае
мого с помощью светового микроскопа при увеличении 600— 
1000 раз. Выделение цементита становится возможным при 
переохлаждении расплава ниже температуры Тм. В этих усло
виях через некоторое время наряду с графитом и аустенитом 
выделяется и цементит.

Форма и относительное положение кривых начала кристал
лизации аустенита, графита и цементита зависят от состава и 
предварительной обработки расплава. Имеет значение и под-

I
I

Рис. 190. Положение кривых начала кристаллизации фаз 
(а )  (1 — графит; 2 — аустенит; 3 — цементит) и вид диа

граммы кристаллизации эвтектического чугуна (б)

кладочное влияние фаз. Если этим влиянием пренебречь, то 
общий вид линий начала кристаллизации должен быть таким, 
как показано на рис. 190, а.

С учетом подкладочного влияния фаз и данных о времени 
завершения кристаллизации, полученных из термограмм за 
твердевания, можно построить схему полной кинетической диа
граммы эвтектического превращения чугуна (рис. 190,6). 
Здесь, как и на рис. 190, а, кривые БДЛФ, ОДЗ  и И Л И  харак
теризуют начало кристаллизации графита, аустенита и цемен
тита соответственно. Верхняя часть аустенитной линии сдвину
та влево, так как известно, что зарождение аустенита облег
чается на поверхности ранее образовавшихся кристаллов гра
фита. Линия РНФД  соответствует концу затвердевания чугуна 
(форма этой линии подтверждается данными, полученными в ра
боте [318]. Пунктирные линии характеризуют время графити- 
зации эвтектического цементита. Цементит появляется в чугуне 
при затвердевании ниже температуры Гн. В интервале Тп—Тл 
линия начала графитизации цементита совпадает с линией ИЛ,  
так как с появлением в чугуне цементита его графитизация на
чинается безынкубационно, " поскольку графит уже имеется. 
В интервале температур Тл—Тф линия начала графитизации
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может совпадать с линией ЛФ  начала появления графита в 
жидкой фазе. Не исключена возможность зарождения графита 
и раньше (левее линии ЛФ)  в аустенито-цементитных коло
ниях; этому могут способствовать усадочные микропоры. Ниже 
температуры Тф время начала графитизации характеризуется 
линией ФУ, а время окончания — линией НХ.

Линии диаграммы являются границами областей, характе
ризующих для разных переохлаждений фазовые состояния 
эвтектического чугуна и их изменения со временем. В зависи
мости от переохлаждения кристаллизация идет различным пу
тем и эвтектический сплав при затвердевании может приобре
тать структуру серого, половинчатого или белого чугуна. При 
температурах выше Гн получается серый чугун. Распад ж ид
кости начинается с зарождения графита (линия БЛ) ,  при до
стижении линии ОЛ  появляется и эвтектический аустенит. 
В дальнейшем (между линиями ОЛ  и PH)  выделяются обе 
фазы эвтектики.

Температура Г„ может быть названа цементитной границей 
метастабильности переохлажденного жидкого чугуна; начиная 
с этой температуры становится возможным появление цементита.

В интервале Тн— Тф кристаллизуются половинчатые чугуны, 
содержащие после затвердевания три фазы — аустенит, графит 
и цементит. В зависимости от переохлаждения порядок форми
рования высокоуглеродистых фаз может меняться. Между Тн 
и Тл кристаллизация начинается с образования аустенито-гра- 
фитных колоний. После достижения линии Н Л  начала кристал
лизации цементита эти колонии продолжают расти одновре
менно с ростом цементита. Таким образом, на заключительном 
этапе затвердевания (от линии Н Л  до линии НФ) кристалли
зация эвтектической жидкости происходит путем одновремен
ного выделения трех фаз: А + Г +Ц.  В образующемся половин
чатом чугуне ледебурит располагается в промежутках между 
аустенито-графитными колониями. В интервале Гл— Тф струк
тура половинчатого чугуна формируется по иному. Вначале 
в эвтектическом расплаве растут колонии ледебурита и лишь 
затем, когда достигается линия ЛФ,  появляется графит и из 
эвтектической жидкости выделяются одновременно три фазы:
А + Ц +Г .  В этом случае структура половинчатого чугуна со
стоит из колоний ледебурита, между которыми располагаются 
аустенито-графитные агрегаты.

Дальнейшая выдержка при высокой температуре приводит 
к графитизации цементита. Теряя часть углерода, цементит 
превращается в аустенит. Этот процесс завершается по дости
жении линии НХ  и чугун приобретает стабильное аустенито- 
графитное состояние.

При температурах ниже Гф графит при затвердевании 
не образуется, эвтектический расплав распадается на аустенит 
и цементит. После инкубационного периода, характеризуемого
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линией ФУ, начинается графитизадия белого чугуна, приводя
щая его в стабильное аустенито-графитное состояние.

Диаграммы, описывающие кинетику кристаллизации чугуна 
неэвтектического состава, должны иметь свои особенности. Для 
доэвтектического чугуна диаграмма должна отражать фазовые 
изменения для случая, когда во время охлаждения до темпе
ратуры изотермической выдержки первичный аустенит не вы
делялся [48]. Если выделение избыточной фазы (аустенита в до- 
эвтектическом чугуне или графита в заэвтектическом) происхо
дит при температурах выше Тс, линия начала изотермического 
выделения эвтектического аустенита (или эвтектического гра
фита в заэвтектическом чугуне) совпадает с осью ординат—- 
его образование возможно без инкубационного периода при 
наличии в жидкости дендритов первичного аустенита (или пла
стин первичного графита).

17. ВЛИЯНИЕ ПРИМЕСЕЙ НА КИНЕТИКУ КРИСТАЛЛИЗАЦИИ ЧУГУНА

В последние годы выполнен ряд экспериментальных иссле
дований кинетики кристаллизации эвтектического немодифици- 
рованного [44] и модифицированного магнием [45] чугуна, хро
мистых [56] и фосфористых [50] чугунов. Построены кинетиче
ские диаграммы кристаллизации чугунов, содержащих м арга
нец и никель [281], а такж е алюминий и разное количество 
кремния [282]. Во всех случаях применялась одна методика. 
Чугун отливали в виде тонких структурно белых пластин или 
прутков (диаметром 3—5 мм)  и дробили. Полученным порош
ком наполняли кварцевые ампулы диаметром 0,8— 1,2 мм с тол
щиной стенки 0,1—<0,2 мм  и запаивали их после эвакуации 
воздуха. Порошок расплавляли в печах сопротивления, затем 
ампулы с расплавом переносили в соляную ванну с различной 
температурой и после выдержки охлаждали в соленой воде. 
Температуру ванны регулировали с точностью до ± 2  град. 
Микроскопическое исследование закаленных образцов (диа
метр 0,8— 1,2 мм, длина 3—4 мм)  позволяло установить время, 
требующееся для начала выделения аустенита, графита, цемен
тита, время завершения кристаллизации и время графитизации 
цементита. Начало выделения фазы определяли по появлению 
кристалликов, видимых при увеличениях 600— 1000 раз на фоне 
тонкого ледебурита, в который при закалке превращалась 
жидкость. Кинетические диаграммы строили на основании 
усредненных данных большого числа опытов.

На рис. 191 показана диаграмма изотермической кристал
лизации эвтектического сплава, полученного из армко-железа 
и спектрально чистого графита1. Отметим некоторые особен

1 Буквенные обозначения линий, как и. на всех приводимых ниже Ана
граммах, сохранены те же, что и на рис. 190.
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ности этой диаграммы. Прежде всего характерен широкий 
интервал температур, в котором осуществляется прямой пере
ход жидкости в стабильную аустенито-графитную смесь. По
явление цементита при принятых условиях изотермической кри
сталлизации становилось возможным только при 1040 °С. Если 
эта цифра даж е несколько занижена (из-за неучтенных по
грешностей методики), полученные данные интересны потому, 
что нередко принимается, что кристаллизация графита проис
ходит лишь в интервале температур Тс— Тм (1152— 1145°С).

Рис. 191. Кинетическая диаграмма кристаллизации эв
тектического Ре—С-сплава

Привлекает внимание линия начала кристаллизации графи
та, с появлением которого начинается эвтектический распад. 
Ее можно представить в виде двух С-образных кривых. ‘Это 
отражает существование двух температур минимальной устой
чивости жидкого раствора. Подобная форма линий выделения 
графита получена и при исследовании других чугунов (рис. 192, 
193). В некоторых случаях вместо глубокой впадины наблю дал
ся лишь легкий изгиб линии (рис. 192). Данные микроанализа 
указывают на связь формы линии с изменением дифференци- 
ровки колоний аустенито-графитной эвтектики. Появление вто
рого минимума совпадает с температурным интервалом форми
рования тонкодифференцированной эвтектики. Благодаря тон
кой дифференцировке фронта кристаллизации происходит 
быстрый кооперативный рост фаз и становится возможным 
обнаружение графита после меньших изотермических выдер
жек образцов. В пользу такого предположения свидетельствует 
тот факт, что тонкодифференцированная аустенито-графитная 
эвтектика может конкурировать по скорости роста с аустенито- 
цементитной эвтектикой. Это установлено при исследовании 
влияния скорости охлаждения на микроструктуру серого чугуна 
с 2,5% 51 [20]. Изменение скорости охлаждения от 1 до
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12 град/сек приводило к увеличению разветвленное™ графита 
в колониях. При дальнейшем ускорении охлаждения графитная 
эвтектика сменяется пластиночным ледебуритом, а последний, 
в свою очередь, уступает место колониям графитной эвтектики 
с переохлажденным графитом. Аналогичное явление наблю
дается в чугунах, модифицированных церием [259].

Диаграммы кристаллизации доэвтектических чугунов техни
ческой чистоты (рис. 192), сходны с рассмотренной выше диа-

Рис. 192. Кинетические диаграммы кристаллизации доэвтекти
ческих чугунов, содерж ащ их, %: 

а  — 3,75С, 1,15S1; б  — 3.61С, 2.2S1; в  —  3,75С, 1.13S1 и 0.51А1; г  — 3.75С,
1.15S1 и 1.3N1; д  —  3.70С, 1.15S1 и 1,2М п

граммой кристаллизации Fe—С-сплава. Эти диаграммы отра
жают кристаллизацию первичного аустенита и наличие интер
вала температур, при которых чугун находится в стабильном 
двухфазном состоянии Ж + А .  Приведенные на рис. 192 диа
граммы не дают, однако, возможности оценить влияние крем
ния, марганца, никеля и алюминия на кинетику распада жид
кости, так как для такой оценки необходимо в каждом случае 
строить диаграммы для разных содержаний примеси в распла
ве. В качестве примера рассмотрим диаграммы кристаллиза
ции пяти бескремнистых чугунов (4,18—4,26.% С; 0,046% Мп; 
0,001% Ni; 0,028% Cu; 0,01% Si; 0,005% Р) с различным со-
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держанием хрома (рис. 193). Увеличение содержания хрома 
не оказывает заметного влияния на линию начала кристалли
зации аустенита (Б З ). Положение линий начала выделения 
графита (ОФ) и карбида (НИ)  изменяется.

Из сопоставления диаграмм видно, что, во-первых, хром 
уменьшает температурный интервал выделения графита: при 
0,028% Сг он составляет 130 град, а при 0,94% Сг — лишь 
60 град. При содержании >1,92%  Сг графит не выделяется из
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Рис. 193. Влияние различного содержания хрома, %, на кине
тику кристаллизации доэвтектического чугуна: 

а  — 0,028; 6  — 0,48; в  — 0,94; г  — 1,92; 6  — 2,86

расплава ни при каких температурах; во-вторых, с повыше
нием содержания хрома выделение графита затрудняется: инку
бационный период появления графита в жидкости при 1140°С 
увеличивается от 10 сек для чугуна с 0,028% Сг до 10 мин для 
чугуна с 0,94% Сг. Оба указанных направления влияния хрома 
на кристаллизацию графита выражаются в сдвиге на диаграм
мах линии начала выделения графита вверх и вправо.

Оценивая влияние хрома на форму линии начала кристал
лизации графита, следует отметить непропорциональное изме
нение экстремальных значений инкубационного периода: как
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видно на рис. 193, б, б, с повышением содержания хрома верх
ний выступ графитной кривой сдвигается вправо больше, чем 
нижний. В соответствии с предложенной выше трактовкой 
формы графитной кривой это можно объяснить разным влия
нием хрома на кинетику кристаллизации аустенито-графитных 
колоний с грубым и тонким графитом. В первом случае диффу
зионные расстояния на фронте кристаллизации велики и сни
жение скорости диффузии углерода под влиянием добавки 
хрома сильно сказывается на кинетике эвтектического распада. 
На скорости роста колоний с тонкой дифференцировкой замед
ление диффузии углерода отражается слабее.

Влияние хрома на кристаллизацию цементита противопо
ложно влиянию на образование графита. С повышением содер
жания хрома инкубационный период появления цементита 
уменьшается, а температурный интервал его выделения расши
ряется. Линия начала кристаллизации цементита заметно сме
щ ается— цементитная граница метастабильности жидкости Гн 
повышается от 1090 до 1150°С для 0,028 и 2,86% Сг соот
ветственно.

По относительному положению этой границы и минималь
ного переохлаждения, необходимого для полного затвердева
ния жидкости (Гр), диаграммы делятся на два вида. В низко
хромистых чугунах (0,028 и 0,48% Сг) ГР^ Г Н и эвтектический 
распад в интервале Гр—Гн происходит лишь в результате реак
ции Ж —*~А+Г (см. рис. 193, а, б). При повышенных концентра
циях хрома, когда ГН> Г Р, это невозможно, при затвердевании 
идут оба эвтектических превращения Ж — у А + Г  и Ж — у А  +  Ц  
(рис. 193, в).

На рис. 194 показаны диаграммы кристаллизации чугуна 
с 3,85—3,89% С и 1,33— 1,44% Р, содержащего разное количе
ство фосфора. При малом содержании фосфора (рис. 194, а) 
вид диаграммы подобен приведенным ранее диаграммам крем
нистого чугуна (см. рис. 191). В сплавах с высоким содержа
нием фосфора (рис. 1 9 4 ,6 )— выше 1075° при затвердевании 
выделяется аустенит и графит, а в интервале 1075—950 °С — 
аустенит., цементит и графит. Выше 950 °С полное затвердева
ние не происходит — в равновесии с кристаллическими фазами 
остается много жидкости, обогащенной фосфором. Она кри
сталлизуется ниже 950 °С, причем время затвердевания точно 
установить не удалось и линия начала кристаллизации фосфи
дов (МШ  на рис. 194,6) показана пунктиром. Графитизация 
цементита при температурах выше 950°С происходит относи
тельно быстро, что связано, по-видимому, с наличием жидкой 
фазы.

Затвердевание чугуна с 0,10% Р (рис. 194, в) при темпера
турах <955 °С также приводит к образованию фосфидов, вхо
дящих в состав фосфидной эвтектики. Однако при таком со
держании фосфора в чугуне фосфид не является стабильной
16 Заказ 190 ' 241



фазой [192]; длительная выдержка приводит не только к гра- 
фитизации цементита, но и к растворению фосфида. При тем
пературах > 955 °С из-за ликвации фосфора длительно сохра
няется неравновесная жидкость, исчезающая лишь после боль
ших выдержек. Поэтому линия полного затвердевания ЕЮ  
сдвинута вправо. Уменьшение периода полного затвердевания
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Р'ис. 194. Влияние фосфора, %, на кинетику кристаллизации чу
гуна с 3,85% С и 1,35% Бй 

а  — 0,01; 6  — 0,49; в — 0,1

с понижением температуры выдержки объясняется, по-види
мому, большим измельчением участков высокофосфористой 
жидкости, что облегчает их рассасывание. Возможно также, что 
с понижением температуры уменьшается и степень ликвации 
фосфора.

Анализ имеющихся кинетических диаграмм показывает, что 
они могут помочь пониманию процессов формирования струк
туры чугуна при разных переохлаждениях. К сожалению, та
ких диаграмм пока построено мало. Совсем нет термокинети
ческих диаграмм, характеризующих ход кристаллизации чугу- 
нов при непрерывном охлаждении.
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ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ 
ЧУГУННЫХ о тл и в о к  
ПРИ ЗАТВЕРДЕВАНИИ

18. ДИАГРАММЫ ЗАТВЕРДЕВАНИЯ

Формирование структуры отливок определяется теплотехни
ческими (И кристаллизационными параметрами. Поскольку зат
вердевание связано с отводом тепла, оно зависит от температу
ры жидкости при заливке, теплоты кристаллизации, скорости 
отвода тепла, теплоемкости и теплопроводности металла в жид
ком и твердом состояниях и других теплотехнических факторов. 
С другой стороны, затвердевание определяется скоростью обра
зования центров кристаллизации п  и скоростью их роста V. Эти 
величины зависят от степени переохлаждения жидкости, от н а 
личия примесей, влияющих на зарождение и рост кристаллов, 
от предварительного перегрева (степени дезактивации приме
сей), скорости диффузии основных компонентов и растворенных 
примесей, их адсорбции и других факторов.

Исследования последних лет показали, что при охлаждении 
жидкий металл или сплав переохлаждается, но после начала 
кристаллизации в результате выделения тепла его температура 
повышается и, достигнув определенного уровня, некоторое время 
остается постоянной, даже в случае сплавов [58, с. 5, 134, 222, 
402]. Эта температурная остановка на кривой охлаждения ука
зывает лишь на скомпенсированность (в участке расположения 
спая термопары) теплоотвода, с одной стороны, теплоподвода 
и тепловыделения, с другой. В случае очень быстрого или очень 
медленного охлаждения ̂ температурная остановка может отсут
ствовать при кристаллизации даже чистого металла, на кривой 
охлаждения наблюдается только замедление охлаждения 
(рис. 195, а): на кривых охлаждения поверхностного слоя (У и 2) 
температурная остановка отсутствует.

Повышение температуры вследствие выделения тепла крис
таллизации (рекалесценция) происходит, естественно, в первую 
очередь у поверхности растущего кристалла. Известно, что чис
тые металлы можно переохладить на десятки и сотни градусов 
ниже температуры Т0 равновесия жидкости с кристаллами, но 
переохлаждение у фронта кристаллизации мало [25, 26].

Если после начала кристаллизации отливки прекратить от
вод тепла, температура повышается, переохлаждение жидкости 
уменьшается и соответственно уменьшается скорость роста крис
таллов. Когда переохлаждение устраняется, затвердевание пре
кращается и устанавливается двухфазное равновесие жидкости 
с кристаллами. С ускорением отвода тепла переохлаждение 
жидкости (по крайней мере вдали от фронта роста кристаллов) 
16* 243



растет, соответственно увеличиваются п и V,  а следовательно, 
и скорость затвердевания. С этой точки зрения ход затвердева
ния отливки определяется теплоотводом [58, с. 62]. Однако за 
твердевание зависит не только от отвода тепла. Величины п 
и V можно изменять предварительной обработкой расплава (пе
регревом, очисткой, модифицированием, действием ультразву-

Рис. 195. Кривые охлаждения осевой зоны медного (а )  
и алюминиевого (б )  цилиндров диаметром 13 и длиной 
250 см на различном расстоянии от дна (1 — у поверх

ности, 5  —  на высоте 13 см) [222]
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ка я  др.) и тем самым при том же теплоотводе изменить ход 
кристаллизации и образующуюся первичную структуру отливки. 
Кроме того, если п или V при некотором переохлаждении дости
гают максимума, зависимость скорости кристаллизации от теп
лоотвода изменяется.

При очень медленном охлаждении температура по сечению 
отливки все время почти выравнивается и одинаково малое 
переохлаждение достигается практически одновременно во всем 
объеме; почти одновременно идет и кристаллизация. Обычно же 
залитый в форму (особенно металлическую) расплав охлаждает
ся быстро. В первую очередь значительное переохлаждение 
достигается в 'поверхностном слое. Возникающие здесь кристал
лы растут вдоль поверхности быстрее, чем в глубину. В чистых 
металлах и сплавах типа твердых растворов вскоре образуется 
поверхностная кристаллическая корка.

При аналитическом решении задачи затвердевания принима
ется, что оно происходит путем утолщения корки, т. е. перемеще
нием непрерывного фронта затвердевания в глубь отливки (по
следовательная кристаллизация).

В настоящее время имеется много приближенных решений 
этой задачи [117, 72, 58, с. 35, 271, 236, 90]; все они, в конечном 
счете, сводятся к «закону квадратного корня», к выражению 
вида

г/ =  & ]/т — С,

где у  — толщина затвердевшего слоя;
т —-время от начала затвердевания;
& — коэффициент затвердевания;
С — постоянная, характеризующая время от заливки до на

чала образования) корки.
Согласно этой формуле, скорость утолщения корки (1у1йт по 

мере удаления от поверхности уменьшается пропорциональ- 
1_

но т 2 .
Представление о последовательной кристаллизации слитка 

длительное время было господствующим. Экспериментальное 
подтверждение оно получило в опытах по выливанию жидкого 
остатка [222, 117, 271, 118, 417, 483]. Во многих случаях толщина 
образовавшейся корки, по крайней мере на начальных этапах 
затвердевания, действительно соответствует приведенной выше 
формуле у = к У *—С. В некоторых работах [118] сообщается, что 
такие результаты получены и для сплавов эвтектического типа. 
Однако во многих опытах установлено, что для сплавов с боль
шим интервалом кристаллизации и для легкоплавких металлов 
с высокой теплопроводностью метод выливания либо неприме
ним, либо дает результаты, сильно отклоняющиеся от закона 
квадратного корня [222].
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По многим расчетным и экспериментальным данным и в слу
чае чистых металлов при приближении фронта кристаллизации 
к центру сферического или цилиндрического слитка скорость за 
твердевания увеличивается [222, 72, 236, 417, 483, 118, 58, с. 49, 
298]. Для плиты к концу затвердевания закон квадратного корня 
становится недействительным [58, с. 35].

За последние 15—20 лет получен обширный материал, ука
зывающий на то, что отливки из металлов ;и особенно из сплавов

Рис. 196. Кривые начала 
(1 , 3 )  и конца (2 , 4 )  
затвердевания стальных 
отливок сечением 18Х  
Х 1 8  см, залитых в ме
таллическую (1, 2 )  и 
•песчаную (3, 4 )  формы 

[222]

затвердевают путем объемной или объемно-последовательной 
кристаллизации. Надежные данные получены все более широко 
используемым методом замера температур на различных рассто
яниях от поверхности отливки [402, 222, 483, 118, 298, 58, с. 49]. 
По термограммам и диаграммам состояния строят кривые изме
нения во времени положения в отливке точки ликвидуса (линия 
изоликвидуса, или волна начала затвердевания) и точки соли- 
дуса (линия изосолидуса, или волна конца затвердевания).

На рис. 196 [222] представлено положение волн начала и кон
ца затвердевания стальной отливки с 0,6% С в металлической 
и песчаной формах. В случае металлической формы расстояние 
между волнами начала и конца затвердевания невелико 
(20—25 мм), поэтому можно считать, что происходит последо
вательное утолщение корки. В случае же песчаной формы волна 
начала кристаллизации доходит до центра раньше, чем у по
верхности образуется слой полностью затвердевшей стали. В 
этом случае наблюдается объемная или объемно- последова
тельная кристаллизация.

Продвижение волны начала затвердевания в отливке из 
сплава связывается [222, 139, 224, с. 307] с возникновением кон
центрационного переохлаждения перед растущими кристалла
ми, благодаря чему появление новых зародышей быстро рас
пространяется до центра. Д ля этого утверждения, по-видимому, 
нет достаточных оснований. Концентрационное переохлаждение 
вызвано значительным изменением состава жидкости и опре
деленным градиентом температуры перед фронтом затвердева
ния. Такие условия могут создаваться, когда температура на 
фронте значительно ниже температуры ликвидуса, например,

врепя, пин
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равна температуре солидуса, как в случае сплошного фронта 
при направленной кристаллизации. В промышленных отлив
ках, особенно при замедленном охлаждении, сплошной фронт 
кристаллизации отсутствует, волна начала затвердевания 
(возникновения отдельных центров кристаллизации) сильно 
опережает волну конца затвердевания. Возникающие вначале 
при малом переохлаждении кристаллы растут медленно, их 
температура и температура на фронте кристаллизации близки 
к точке ликвидуса, а следовательно, состав жидкости около них 
изменяется незначительно и концентрационное переохлаждение 
не создается. Кроме того, в сплавах кристаллы растут обычно 
в виде дендритов. Вершины их ветвей все время врастают в 
жидкость почти исходного состава. Значительное обогащение 
жидкости растворенным компонентом наблюдается только меж
ду ветвями, т. е. уже внутри дендрита. Из этих соображений 
следует, что в случае медленного охлаждения продвижение 
волны начала затвердевания сплава связано в основном не с 
концентрационным, а с термическим переохлаждением.

На кривых охлаждения внутренних зон отливки из чистого 
металла (см. рис. 195) и сплава (рис. 197) наблюдается тем
пературная остановка. Принимается, что для чистого металла 
момент начала опускания кривой ниже остановки соответствует 
прохождению фронта кристаллизации через слой расположе
ния термопары, а в случае сплава — началу кристаллизации; 
иначе, принимается, что при температурной остановке сплав 
находится в жидком состоянии. Такое представление ошибочно. 
При температуре остановки в сплавах выделяется значительное 
количество твердого раствора [134, 91, 92, 144]. Следовательно, 
остановка на кривой охлаждения соответствует некоторому пе
реохлаждению ниже равновесного ликвидуса [58, с. 5]. В случае 
медленного охлаждения при температурной остановке могут 
расти кристаллы по всему сечению отливки. Вдали от поверх
ности они растут, конечно, медленнее.

При кристаллизации сплава и в металлической и в песчаной 
формах скорость перемещения волны конца (и начала) затвер
девания увеличивается вблизи центра. Объясняется это умень
шением площади фронта затвердевания [222], но при этом 
делается ошибочное утверждение, что «последняя капля ж ид
кости в отливке должна затвердевать со скоростью приближаю
щейся к «бесконечной». Вертикальное или близкое к нему по
ложение кривой конца (начала) затвердевания для централь
ной зоны говорит о том, что фронт конца (начала) затвердева
ния проходит ее с большой скоростью. Это означает, что во 
всей этой зоне кристаллизация заканчивается (начинается) 
практически одновременно.

В случае очень медленного охлаждения волны начала и 
конца затвердевания имеют вид вертикальных прямых. Это 
свидетельствует только об одновременном начале и конце за-
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Рис. 197. Кривые охлаждения различных зон отливки 
из сплавов:

и  —  С и + 1 0 %  А1 [222]; б  — б ел ы й  ч у гу н  [367]

твердевания по всему сечению отливки. Скорость же затвер
девания последних капель жидкости и около поверхности и в 
центре может быть очень мала, она определяется линейной ско
ростью роста кристаллов при данном переохлаждении. Выте
кающее из расчетов ускорение затвердевания в центре относит- 
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ся к случаю перемещения твердой корки или, по крайней мере, 
узкой зоны твердо-жидкого состояния. Для случая большого 
отставания волны конца затвердевания от волны начала ско
рость затвердевания в данной зоне можно бы характеризовать 
объемной скоростью кристаллизации, но таких данных, по-ви
димому, нет.

Существенный недостаток метода термического исследова
ния процесса затвердевания состоит в том, что при этом не 
учитывается дендритная ликвация, из-за которой последние 
порции жидкости могут кристаллизоваться при температуре 
значительно ниже равновесного солидуса или, иначе, значи
тельно позже прохождения волны конца затвердевания.

В зависимости от механизма затвердевания структура от
ливки получается разной. При последовательной кристаллиза
ции чистого металла и сплава обычно образуется столбчатая 
структура по всему сечению. Образованию столбчатой структуры 
способствуют высокая температура заливки и ускоренное 
охлаждение. В этом случае перед почти сплошным (ровным) 
фронтом кристаллизации вплоть до центра сохраняется боль
шой градиент температуры. Уже на малом удалении от фронта 
жидкость не переохлаждена и новые центры кристаллизации не 
образуются.

В условиях медленного охлаждения переохлаждение дости
гается почти одновременно во всем объеме [58, с. 5; 402], кри
сталлизация имеет объемный характер и в отливке повсеместно 
создаются равноосные кристаллы. Поэтому нельзя согласиться 
с утверждением [222], что отливки из чистых металлов во всех 
случаях приобретают насквозь столбчатую структуру, а также 
с утверждением, что отливки из сплавов приобретают такую 
структуру и при очень медленном охлаждении. По мнению 
автора [222], в последнем случае столбчатые кристаллы растут 
потому, что перед их фронтом не создается концентрационное 
переохлаждение и поэтому не возникают новые центры кристал
лизации. Отсутствия концентрационного переохлаждения,*од- 
нако, недостаточно для образования столбчатых кристаллов. 
Д ля этого нужно еще, чтобы стенки формы играли роль под
кладки для зарождения кристаллов, а внутри отливки при 
малом термическом переохлаждении (всегда необходимом 
для роста кристаллов) не возникали бы центры кристалли
зации.

Следовательно, при очень медленном охлаждении в отлив
ках из чистых металлов и сплавов образуются равноосные 
кристаллы. Столбчатая структура в чистых металлах получает
ся уже при небольших скоростях охлаждения, а в сплавах — 
только при сравнительно быстром охлаждении. Отливки из 
сплавов часто приобретают смешанную структуру: столбчатую 
в быстро охлаждавшемся поверхностном слое и равноосную 
в медленно охлаждавшейся середине.
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Диаграммы затвердевания чугунных отливок получены в 
немногих работах. Особенности механизма затвердевания 
этих отливок связаны с тем, что чугун является сплавом эвтек
тического типа, а также с тем, что один и тот ж е расплав в за-

Рис. 198. Д ендриты  первичного аустенита:
а  —  в п оп еречн ой  п л о ск о сти  р а з р е з а ;  б  — со сторон ы  п о в ер х н о сти  о тл и вк и , ХЮО; 

в  — в п оп еречн ом  сечен и и  о тл и в к и , ХЮ

висимости от состава и скорости охлаждения может кристалли
зоваться в виде серого, белого и половинчатого чугуна.

Затвердевание отливки из доэвтектического чугуна начинает
ся с выделения дендритов первичного аустенита. Они могут 
расти столбчатыми или равноосными. При ускоренном охлаж
дении они столбчатые в поверхностном слое и равноосные вдали 
от поверхности. Вначале расплав переохлаждается только в 
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тонком поверхностном слое. Зарождающиеся здесь кристаллы 
первичного аустенита быстро растут вдоль поверхности в виде 
более или менее сильно разветвленных «плоских» дендритов, 
происходит «захват» фронта кристаллизации. Затем от ветвей 
каждого такого дендрита в глубь отливки растут одинаково 
направленные ветви, которые обычно и принимаются за ветви 
первого порядка. Наклон этих ветвей к поверхности обычно 
небольшой и определяется ориентацией подкладочного плоского 
дендрита. Ориентация дендрита в плоскости, перепендикуляр- 
ной ветвям первого порядка, может быть самой различной. При 
высоком перегреве расплава перед заливкой захватываемая 
подкладочным дендритом площадь иногда достигает нескольких 
квадратных сантиметров, тогда вглубь растут очень крупные 
стобчатые дендриты. В поперечном разрезе отливки они имеют 
различный вид (рис. 198, а) в зависимости от ориентации по 
отношению к плоскости разреза. Со стороны поверхности все 
они имеют примерно одинаковый вид (рис. 198, б). В условиях 
изотермической кристаллизации небольших отливок наблюда
лось, что один дендрит аустенита прорастает все поперечное 
сечение (рис. 198, в).

По мере выделения аустенита и понижения температуры 
состав остающейся жидкости приближается к эвтектическому. 
Ниже температуры верхней границы интервала стабильного 
эвтектического равновесия Тс становится возможной кристалли
зация аустенитографитной эвтектики. Как показано выше, вид 
графитных образований и структура эвтектических колоний 
зависят от состава чугуна, предварительной обработки и усло
вий охлаждения. Обычно аустенито-графитные колонии растут 
в виде сферолитов; срастаясь, они образуют равноосные эвтек
тические зерна по всему сечению отливки. Иногда в поверх
ностном слое крупных отливок наблюдаются слегка вытянутые 
колонии.

Исследование механизма затвердевания чугунных отливок 
методом замера температур и построение диаграмм затверде
вания выполнено в работах [331, 368, 344, 284]; в работах [344, 
284] оно дополнено опытами по закалке во время эвтектической 
кристаллизации. При отливке бруска сечением 178x178 мм 
в песчаной форме эвтектическая кристаллизация (рис. 199) у 
поверхности начинается примерно через 20 мин после начала 
выделения дендритов в центре и, согласно диаграмме затвер
девания, довольно медленно распространяется вглубь: за 30— 
35 мин продвигается на глубину ~ 2 0  мм. Глубже, считают 
авторы [331], длительно сохраняется равновесие выделившихся 
дендритов аустенита и эвтектической жидкости (в области 
между кривыми 2 и 3 рис. 199, б). С этим трудно согласиться. 
Нет оснований проводить линию 2 конца кристаллизации пер
вичного аустенита и говорить о существовании области рав
новесия эвтектической жидкости и первичного аустенита.

251



Выше уже отмечалась ошибочность представления, согласно 
которому при температурной остановке не идет кристаллиза
ция. Это же относится и к остановке при температуре верхней 
границы эвтектического интервала (рис. 199, а). Поскольку 
эта остановка соответствует некоторому переохлаждению ниже

О 70 2 0  30  4 0  5 0  5 0  7 0  0 0  0 0  700 770 720п и »  

а

Рис. 199. К ривы е охлаж дения различны х зон о т 
ливки из серого чугуна (а )  и ди агр ам м а  ее з а 

твердевания (б )  [331]

равновесной Т0, эвтектическая кристаллизация возможна и в 
середине отливки.

С помощью термического метода нельзя установить, на ка
кую глубину распространяется зона эвтектической кристаллиза
ции при температурной остановке. Надежные данные об этом 
можно получить методом закалки в различные моменты тем
пературной остановки. При медленном охлаждении (с печью 
или в песчаной форме) зона эвтектической кристаллизации се
рого чугуна быстро расширяется вплоть до центра отливки. 
В заэвтектическом чугуне эвтектическая кристаллизация начи
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нается практически одновременно по всему сечению (рис. 200). 
На рис. 201, а (верхний) схематически представлена диаграмма 
затвердевания медленно охлаждающейся отливки из доэвтекти- 
ческого серого чугуна, а на рис. 201, б (верхний)— ее струк
тура в момент Ть когда и около поверхности еще не закончи
лась кристаллизация. В этот момент эвтектическая кристал-

Время, пин

Рис. 200. И зоэвтектические линии; отливка из заэвтектического
чугуна [344]

лизация уже началась и в центре. По данным [382], почти одно
временно по всему сечению идет эвтектическая кристаллизация 
в чугунах с шаровидным графитом. В чугунах с фосфором жид
кая фаза между эвтектическими сферолитами сохраняется по 
всему сечению до низких температур ( ~  950°С). К этому мо
менту температура в отливке почти выравнивается и последние 
участки богатой фосфором жидкости кристаллизуются почти 
одновременно по всему сечению [382, 365].

Таким образом, при замедленном охлаждении отливка из 
серого чугуна затвердевает в результате объемной кристалли
зации. Этим и объясняется то, что попытки исследовать кине
тику ее затвердевания выливанием жидкого остатка не дали 
удовлетворительных результатов [222].

Чугуны с повышенным содержанием кремния кристаллизу
ются серыми и при большой скорости охлаждения. Механизм 
затвердевания отливки в этом случае несколько отличается от 
рассмотренного выше. Схематически он представлен на рис. 201, 
нижний. В быстро охлаждающемся поверхностном слое вскоре 
после начала роста столбчатых дендритов зарождаются и ра
стут многочисленные колонии аустенито-графитной эвтектики. 
Зона эвтектической кристаллизации вначале очень узкая, по 
мере перемещения вглубь постепенно расширяется. Столбчатые 
дендриты аустенита дорастают до центра или прекращают свой 
рост на некоторой глубине, если перед их фронтом возникают 
случайно ориентированные дендриты. Слой полностью затвер
девшего чугуна около поверхности может образоваться рань
ше, чем в центре начнется выделение дендритов аустенита.
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На рис. 201,6, нижний, схематически представлена струк
тура в момент ть когда около поверхности уже образовался 
слой полностью затвердевшего чугуна, а в середине эвтекти
ческая кристаллизация не началась. Скорость продвижения 
волны конца затвердевания (как и начала) увеличивается с 
приближением к центру (рис. 201, а, нижний), где она может

Центр

Поверхность
П

быть очень большой. Однако это говорит только о том, что 
в центральной зоне кристаллизация заканчивается одновремен
но, но не об увеличении линейной скорости роста кристаллов.

При достаточно большой скорости охлаждения (очень раз
ной в зависимости от состава чугуна) вслед за фронтом начала 
кристаллизации столбчатых дендритов аустенита от поверхно
сти начинают расти столбчатые колонии карбидной эвтектики. 
Фронт начала кристаллизации колоний ледебурита может 
только немного отставать от фронта начала кристаллизации 
аустенита (рис. 202). В отливках белого чугуна часто наблю
дается насквозь столбчатая структура дендритов первичного 
аустенита и ледебуритных колоний. Чем больше скорость

Центр СП ж+А Ж+А + Г А* Г

Поверхность В реп я —»-г,

Поверхность Врепя—— т7 Поверхность
а о

Рис. 201. Д и агр ам м а  затвердевани я (а) и структура по сече
нию отливки в момент Х\ (б )  (верхний — м едленно о х л аж д а 

ю щ ейся; нижний — быстро охлаж даю щ ейся отливки)
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охлаждения, тем уже зона крис
таллизации карбидной эвтектики ^
(ровнее ее фронт) и тем меньше 
она отстает от фронта начала 
роста дендритов аустенита.

В фосфористых чугунах меж- ?
ду пластинчатыми колониями ^
ледебурита сохраняются (до 
~ 9 5 0 °С ) прослойки обогащен
ной фосфором жидкости.

5Г +

Рис. 202. С хем а структуры  се
чения кристаллизую щ ейся от

ливки белого чугуна

19. О СОБЕНН ОСТИ  ПЕРВИЧНОЙ СТРУКТУРЫ ОТЛИВОК

Структура медленно охлажденных отливок из доэвтекти- 
ческого серого чугуна может быть различной. Если затвердева
ние происходит при медленном охлаждении, градиент темпера
туры по сечению отливки мал и структура по всему объему 
получается одинаковой: наблюдаются крупные случайно ориенти
рованные слабо разветвленные дендриты аустенита и крупные 
аустенито-графитные колонии с одинаково слабо разветвлен
ным графитом по всему сечению колонии. Такая или близкая 
к ней структура наблюдается в середине крупных отливок и в 
отливках, охлаждение которых замедлялось специально.

При ускоренном охлаждении в поверхностной зоне образу
ются столбчатые дендриты. В мелких отливках, особенно ко
кильных, они могут прорастать до центра. Их разветвленность 
уменьшается с удалением от поверхности. Около поверхности 
образуются мелкие эвтектические зерна с сильно разветвлен
ным графитом; глубже зерна укрупняются, а разветвленность 
графита уменьшается (см. рис. 201, б, нижний). В работе 
[339] показано, что в шарах диаметром 40— 100 мм и в пласти
нах толщиной 3—25 мм с удалением от поверхности эвтекти
ческое зерно непрерывно укрупняется, или, иначе, число их на 
1 см уменьшается (рис. 203). В середине толстых пластин не
редко наблюдалось аномальное явление: образование слоя с 
мелкими зернами (рис. 204). Исследования [170, 173] показали, 
однако, что это не аномальное, а закономерное явление для 
всех не очень медленно и не очень быстро охлаждающихся от
ливок. Было обращено внимание не только на изменение раз
меров эвтектического зерна, но и на изменение разветвленно- 
сти дендритов аустенита и дифференцировки эвтектических
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колоний по сечению отливки. Отливки затвердевали в большом 
диапазоне скоростей охлаждения: от 0,5 (цилиндры диаметром 
60 и высотой 160 мм в песчаной форме, помещенной в тигель
ную печь и нагретой до 950 °С) до 106 град!мин (в тонком сече-

Рис. 203. И зм енение числа зерен на 1 см в пластинах (а )  и в  ш ар ах  (б) 
с удалением  от поверхности при различных тем пературах  заливки [339]

Рис. 204. Слой мелких зерен в  центре пластины  [339]

нии клиньев и в пленках, полученных в медной форме). Отлив
ки охлаждались с формой до 300—400 °С.

В поверхностном слое медленно охлажденного цилиндра 
(на половине высоты) образовались крупные (диаметром 3—- 
4 мм) эвтектические зерна со слабо разветвленным графитом 
(рис. 205, а). С удалением от поверхности зерна вначале укруп
нялись. На глубине 10— 12 мм на стыках зерен появились уча
стки с более тонким графитом (рис. 205, б). Глубже количество 
и размеры участков со все более тонким графитом увеличива
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лись и вскоре тонкий графит распространился по всей перифе
рии крупных зерен с грубым графитом в середине. На стыках 
таких зерен образовались мелкие зерна с сильно разветвлен
ным графитом (рис. 206, а). В осевой зоне цилиндра встреча-

Рис. 205. Эвтектические колонии в м едленно охл аж давш ем ся  ц и 
линдре около поверхности и на глубине ~ 1 5  мм: 

а  — Х 8: б  — X 50

Рис. 206. М елкие колонии с тонким граф итом  м еж ду крупными коло
ниями с грубы м граф итом  в центре: 

а - Х Ю ,  т р а в л е н и е  р е а к т и в о м  С т э д а ; б  — ХЮО, РШ О з

лись уже большие участки с мелким зерном и тонким графитом 
(рис. 206, б).

Подобные изменения структуры наблюдались и в цилинд
рах, отлитых в холодной песчаной форме. В этом случае у по
верхности цилиндра (на половине его высоты) образовались 
мелкие зерна (диаметром ~ 1 ,5  мм). С удалением от поверхно
сти зерна укрупнялись, тонкий графит на периферии крупных 
колоний с грубым графитом в центре обнаруживался на глу
бине 18—20 мм. Затем образуются и мелкие колонии с тонким 
графитом. В осевой зоне на долю участков с сильно разветвлен
ным графитом приходится 70—80% всей эвтектики. Грубый
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графит наблюдался только в центральных участках крупных 
зерен.

На основе этих данных изменение структуры графитной 
эвтектики в поперечном сечении (на половине высоты) цилинд
рической отливки схематически показано на рис. 207.

Исследования макро- и микроструктуры отливок из серого 
чугуна разного состава показали, что измельчение структуры

Рис. 207. Схема изменения структуры  графитной 
эвтектики по сечению цилиндрической отливки

графитной эвтектики в зоне теплового центра отливки, где з а 
твердевают последние участки жидкости, наблюдается во всех 
не очень медленно охлаждающихся отливках независимо от их 
формы (шар, цилиндр, пластина, клин).

Поскольку разветвленность графита в эвтектических колони
ях определяется главным образом скоростью охлаждения или 
степенью переохлаждения жидкости при их росте, из рассмотрен
ных экспериментальных данных следует, что последние участки 
жидкости в отливке кристаллизуются при повышенной скорости 
охлаждения, или при большом переохлаждении, часто большем, 
чем начальное переохлаждение у поверхности отливки. Таким 
образом, в осевой зоне чугунной отливки увеличивается не толь
ко скорость перемещения волны конца затвердевания, но и ско
рость роста ранее возникших эвтектических колоний, а также 
наблюдается быстрый рост большого числа вновь возникающих 
колоний.
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Кроме того, в осевой зоне отливок из чугуна, близкого к эв
тектическому, увеличивается скорость роста не только колоний 
графитной эвтектики, но и дендритов аустенита. В результате 
в участках с тонкой эвтектикой наблюдается увеличение развет
вленное™ дендритов аустенита (рис. 208), подобное происходя
щему при увеличении скорости охлаждения после начала выде-

Рис. 208. Увеличение разветвленное™  дендритов аустенита в зоне теплового 
центра. Травление пикратом натрия: 

а  — Х 50; б  — Х600

ления дендритов (см. рис. 39). Этот факт также свидетельствует 
о том, что в конце затвердевания отливки скорость роста крис
таллов увеличивается.

В замедленно охлаждающихся отливках из чугуна с малой 
степенью эвтектичности дендриты аустенита образуются и в 
центре раньше, чем закончится (или даже, чем начнется) эвтек
тическая кристаллизация у поверхности. В этом случае в конце 
затвердевания в центре отливин ускоренно растут только эвтек
тические колонии (ускорение большее, чем в эвтектическом чугу
не из-за меньшего количества тепла кристаллизации), увеличе
ние яге разветвленное™ дендритов аустенита не наблюдается.

Структура ускоренно охлажденных отливок из серого чугуна 
рассматривается на примере цилиндров диаметром 20—50 мм, 
шаров диаметром 40—100 мм и пластин толщиной 15—40 мм, а 
также более крупных кокильных отливок. В таких отливках от 
поверхности на некоторую глубину или вплоть до середины про
стираются столбчатые дендриты. Разветвленность их сначала 
велика, а по мере удаления от поверхности уменьшается. Эвтек
тические колонии в поверхностном слое мелкие (диаметром 
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0,2—0,5 мм), с тонким графитом в центре и относительно гру
бым на периферии (рис. 209). Следовательно, вначале они рос
ли быстро, при большом переохлаждении, а затем значительно 
медленнее, очевидно в результате повышения температуры из-за 
выделения тепла кристаллизации. С удалением от поверхности 
разветвленность графита в центрах колоний уменьшается и на 
некоторой глубине становится одинаковой по всему сечению.

Рис. 209. Строение 
колоний графит
ной эвтектики 
около поверхности 
отливки. Не трав

лено, Х 50

Иногда вдали от поверхности тонкий графит неблюдается и в 
центре и на периферии колонии. В промежуточной области об
наруживается относительно грубый графит.

С увеличением скорости охлаждения зона, в которой послед
ние участки жидкости кристаллизуются ускоренно, с образова
нием тонкой графитной эвтектики сужается, приближаясь к оси 
отливки. Она практически совсем исчезает при высокой темпера
туре заливки и большой скорости охлаждения, когда от поверх
ности и вплоть до оси перемещается узкая зона эвтектической 
кристаллизации (расстояние между волнами начала и конца 
эвтектической кристаллизации мало).

Таким образом, увеличение переохлаждения и ускорение рос
та эвтектических колоний при затвердевании последних участ
ков жидкости наблюдается во всех не очень медленно и не 
очень быстро охлаждающихся отливках любой формы.

Определение изменения величины эвтектического зерна по 
сечению отливки с учетом мелких зерен с тонким графитом, 
образующихся вдали от поверхности, показало [173], что с уда
лением от поверхности средний диаметр зерна вначале увели
чивается, а затем, начиная с -некоторого расстояния, — умень
шается, и в центральной зоне может быть меньше, чем у по
верхности. В качестве примера рассмотрим данные для 
чугунных цилиндров диаметром 60 мм (3,92% С, 1,83% 5і, 
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0,01% Р ), кристаллизовавшихся в нагретой до 950 °С и в хо
лодной песчаных формах.

На отполированном диске, вырезанном на половине высоты 
цилиндра, зерно выявлялось травлением реактивом Стэда 
(рис. 210) или пикратом натрия, В связи с тем что на некотором

Рис. 210. Эвтектическое зерно на половине высоты
цилиндрической отливки, Х 125

я Расстояние
от поверхности, ом

Рис. 211. Кольцевые зоны (а )  и число зерен на 
1 см2 (б )  в каж дой зоне

расстоянии от поверхности цилиндра ( ~ 1 2  мм в отливке 1 и 
~  20 мм в отливке 2, см. рис. 211,6) между крупными зерна
ми диаметром 4—5 мм имеются группы зерен диаметром 0,7— 
0,8 мм, определение среднего числа зерен на 1 см затруднено. 
Поэтому подсчитывали среднее число зерен на 1 см2 на данном 
расстоянии от поверхности, т. е. в кольцевых зонах одинаковой 
площади (рис. 211, а). Результаты подсчета приведены в табл. 9 
и на рис. 211,6. Здесь и Л̂ м — число крупных и мелких зерен
в данной зоне, а пср= ■ ---- среднее число всех зерен на 1 см2.
С удалением от поверхности пср вначале уменьшается, на неко
тором расстоянии Хт достигает минимума, а затем увеличивает
ся и в центральной зоне может быть значительно больше, чем
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Т а б л и ц а  9

Результаты подсчета среднего числа зерен

Число зерен в зоне

Зона
N K Л м ^ о б щ % -  " f 4 "к

6'

7 2 7 2 1 , 4 1 , 4
1

371 --- 371 7 , 6 7 , 6
5 9 _ 5 9 1 , 2 1 , 22

2 4 2 2 4 2 5 , 1 5 , 1
35 6 2 9 7 1 , 9 0 ,7

183 18 201 4 , 2 3 , 8

А 3 0 8 4 114 2 , 3 0 , 6
4

106 187 2 9 3 5 , 9 2 , 2

С 26 125 151 3 , 0 0 , 5
О

5 3 3 8 6 4 3 9 9 , 1 1 , 1

П р и м е ч а н и е .  В чи сл и тел е о тл и вк а  1, в зн ам ен ател е  о тл и вк а  2.

около поверхности. С ускорением охлаждения Хт приближается 
к центру благодаря сужению зоны с мелкими зернами. Если не 
учитывать мелких зерен, получим, как и в работе [339], что с 
удалением от поверхности отливки зерно непрерывно укруп
няется.

В стенках 10— 1'2-г изложниц (толщина стенки 180—200 мм) 
с удалением от поверхности зерно вначале укрупняется, а начи
ная с глубины 20—40 мм (в зависимости от условий заливки, 
толщины стенки и места вырезки темплета) остается постоянным 
или несколько уменьшается [173, 175]. В верхней части стенки 
под усадочной раковиной, т. е. в зоне, где заканчивалось затвер
девание отливки, между зернами диаметром 4—5 мм с грубым 
графитом наблюдаются группы мелких зерен, диаметром 1—- 
1,5 мм, с более тонким графитом.

Механизм затвердевания отливок из серого чугуна может 
быть описан следующим образом. Из микроструктурных данных 
следует, что температура конца эвтектической кристаллизации 
обычно сильно отличается от температуры начала. Это различие 
неодинаково по сечению отливки не только по величине, но и 
по знаку, и сильно зависит от скорости охлаждения.

В случае медленного охлаждения в отливке создается малый 
градиент температуры. Кристаллизация начинается при малом 
переохлаждении почти одновременно по всему сечению отливки. 
В жидкости возникают и независимо растут случайно ориенти
рованные дендриты. Эвтектическая кристаллизация начинается 
такж е при малом переохлаждении и быстро распространяет
ся до центра отливки. Однако в середине отливки количество' 
зародившихся эвтектических колоний меньше и растут они мед-
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летнее, чем у поверхности. В какой-то момент, когда в поверх
ностном слое колонии срастаются, а в середине между вырос
шими колониями грубого строения еще сохраняется жидкость, 
общий фронт затвердевания начинает уменьшаться, быстро 
уменьшается объемная скорость затвердевания и количество 
выделяющегося тепла кристаллизации. При той же или даже 
уменьшающейся скорости внешнего теплоотвода температура 
середины отливки быстро понижается. Более быстрое снижение 
температуры (после окончания температурной остановки) в 
центре, чем даже у поверхности, зафиксировано многими иссле
дователями и для сплавов и для чистых металлов (см. рис. 195, 
197).

На кривых охлаждения центра отливки, приведенных во мно
гих работах [402, 466, 367], после начала ускоренного охлажде
ния наблюдается хорошо выраженная задержка или даже крат
ковременная остановка. О ее происхождении ничего не говорит
ся. Эта остановка, очевидно, соответствует ускоренной кристал
лизации последних участков жидкости при большом переохлаж
дении. На кривых охлаждения зон, удаленных от центра, 
подобная задержка не наблюдается. Нередко принимается, что 
ускоренное охлаждение центра происходит по окончании затвер
девания. В действительности, к началу ускоренного охлаждения 
в центре на долю жидкости приходится еще значительный объ
ем. В этой жидкости ускоряется рост ранее возникших колоний, 
а такж е зарождаются и быстро растут новые колонии. В резуль
тате здесь образуется тонкая графитная эвтектика. Чем медлен
нее охлаждение, тем позже создается поверхностный слой пол
ностью затвердевшего чугуна и тем ближе к поверхности сохра
няются участки жидкости к началу ускоренной кристаллизации.

В случае быстрого охлаждения отливки в поверхностном 
слое создается большой градиент температуры и достигается 
большое начальное переохлаждение, а в осевой зоне жидкость 
сравнительно долго не переохлаждается. В результате затверде
вание отливки отличается от затвердевания при медленном ох
лаждении. Вначале в сильно переохлажденном поверхностном 
слое зарождаются и быстро растут сильно разветвленные денд- 
риты аустенита. По мере продвижения фронта переохлаждения 
вглубь перемещается и фронт начала кристаллизации, т. е. вер
шины дендритных ветвей; разветвленность растущих столбчатых 
дендритов постепенно уменьшается. В поверхностном слое тем
пература быстро падает значительно ниже верхней границы ин
тервала эвтектического стабильного равновесия и начинается 
эвтектическая кристаллизация. Возникает много центров, рас
тут они с большой скоростью. Вследствие выделения тепла крис
таллизации температура в этом слое повышается, рост колоний 
замедляется. Эвтектическая кристаллизация здесь заканчива
ется при более высокой температуре, чем началась. В итоге об
разуются колонии с тонкой структурой в центре и более грубой
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на периферии. Эти условия кристаллизации схематически пред
ставлены на рис. 212.

С удалением от поверхности градиент температуры перед 
фронтом начала кристаллизации уменьшается, эвтектическая 
кристаллизация начинается при меньшем переохлаждении, зона 
ее расширяется; структура и центра и периферии графитной ко
лонии становится грубее. В какой-то момент, когда жидкости

Рис. 212. Схематическое распределение температур 
через одинаковые промежутки времени после 
заливки и кривые температур начала (1 )  и кон
ца (2 )  эвтектической кристаллизации в отливке 
из серого чугуна: пунктирные линии — до  начала 
эвтектического превращения; штрих-пунктир —  в 
зоне эвтектического превращения; оплошные — в 
зоне твердого состояния (П. о. — поверхность от

ливки; Ц. о. — центр отливки)

остается немного, объемная скорость кристаллизации начинает 
уменьшаться, а отвод тепла уже заметно остывшей твердой 
коркой может даж е увеличиться. Температура сердцевины от
ливки быстро понижается, оставшаяся жидкость кристаллизует
ся при большом переохлаждении в виде тонкой графитной эвтек
тики.

Если скорость охлаждения так велика, что узкая зона эвтек
тической кристаллизации сохраняется вплоть до центра отливки, 
тонкая графитная эвтектика в осевой зоне может совсем не об
разоваться.
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Отливки из чугунов с низким содержанием углерода и крем
ния, охлаждающиеся даже сравнительно медленно кристаллизу
ются в виде белого чугуна, т. е. при эвтектической кристаллизации 
из жидкости выделяется цементит (карбид) и аустенит. Распо
ложение аустенито-цементитных колоний в отливке, как и денд- 
ритов первичного аустенита, может быть неупорядоченное, столб
чатое и смешанное: столбчатое около поверхности и неупорядо
ченное в середине отливки.

Отливка из белого чугуна получается в результате увеличе
ния скорости охлаждения при кристаллизации или изменения

Рис. 213. М акрострукту
р а  частично закристал
лизовавшейся отливки 

из белого чугуна:
а  — н ел е ги р о в ан н ы й  б ел ы й  
ч у гу н ; б  — ч у гу н  с 14% Сг. 
Т р а в л е н и е  Н Ы О з, н а т у р а л ь 

н а я  в ел и ч и н а

состава чугуна. В отливках из чугунов, легированных элемента
ми, затрудняющими кристаллизацию графита (Мп, Сг, Мо, \У, 
V и др.), а такж е в малокремнистых и малоуглеродистых чугу- 
нах структуру белого чугуна можно получить и при медленном 
охлаждении. Этому способствует и повышение перегрева чугуна,

В отливках из доэвтектического чугуна форма и расположе
ние дендритов аустенита зависят, как и в отливках из серого 
чугуна, от температуры заливки и скорости охлаждения. При 
медленном охлаждении образуются крупные слабо разветвлен
ные случайно ориентированные дендриты. При быстром охлаж 
дении столбчатые сильно разветвленные дендриты могут про
растать до середины отливки.

В медленно кристаллизующейся отливке образуются круп
ные ледебуритные колонии грубого строения. Они растут от 
стенок формы в виде пластин и веерных пачек, образующихся в 
результате расщепления цементита (рис. 213, а). Фронт кристал
лизации неровен (рис. 213, а), первые колонии могут дорасти 
до середины отливки, когда у поверхности еще сохраняется жид
кость. В нелегированном чугуне первичный аустенит не оказы
вает заметного влияния на зарождение и рост колоний. В пре
делах одного дендрита можно видеть большое число случайно
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ориентированых колоний или их пачек и, наоборот,-— одна ко
лония может прорастать в междуветвиях нескольких дендритов. 
В отливках из высокохромистого чугуна у поверхности дендри- 
тов аустенита создаются условия, благоприятствующие зарож де
нию кристаллов хромистого карбида, так как жидкость здесь 
сильно обогащена хромом. В связи с этим значительное разви-

Рис. 214. Структура белого чугуна на половине радиуса (а )  и в цент
ре (б )  отливки. Травление НМОз, Х 300

тие получает объемная кристаллизация. На рис. 213 видно обра
зование поверхностной зоны эвтектики и эвтектических сфероли- 
тов по всему сечению. Микроанализ показал, что они часто фор
мируются у дендритов первичного аустенита и имеют строение, 
показанное на рис. 174.

В ускоренно охлажденных отливках от поверхности и, не
редко, до центра растут многочисленные столбчатые колонии. 

Фронт кристаллизации ровный, колонии растут плотными пачка
ми (пакетами), что видно на рис. 213 (верхние части отливок 
охлаждались ускоренно). В поверхностном слое эвтектика мо
жет иметь пластиночное строение, а на некоторой глубине появ
ляется и сотовый ледебурит. По мере роста одни колонии су
жаются и утоньшаются до полного выклинивания, а другие рас

ширяются и утолщаются, структура их грубеет. В осевой зоне 
отливок структура колоний обычно тоньше, чем на половине 

радиуса (рис. 214). Следовательно, и в отливках из белого 
чугуна к концу затвердевания скорость роста колоний увеличи
вается.

В столбчатых колониях ячейки сильно вытянуты в направле
нии продольного роста и настолько перекрывают друг друга, 
что колония становится многоярусной (см. рис. 144, а). Неред
ко от границ ячеек начинают расти новые колонии, т. е. проис
ходит расщепление. Возможно, что такое расщепление уже на 

начальных этапах роста около поверхности отливки является 
одной из причин того, что колонии часто растут одинаково ори
ентированными пакетами (рис. 215, а). Со стороны поверхности 
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отливки они имеют вид групп параллельно расположенных ко
лоний (рис. 215, б). В таком разрезе видна случайная ориента
ция пакетов и одиночных колоний: их базисные плоскости могут 
быть повернуты на любой угол вокруг оси, перпендикулярной 
поверхности отливки. Есть, по-видимому, и другие причины, так

Рис. 215. Пачки одинаково ориентированных колоний эвтектического чу
гуна в поперечном разрезе (а )  и со стороны поверхности (б )  пласти

ны. Травление HNOs, X I 00

Рис. 216. Пересекающиеся па- Рис. 217. Структура ледебури-
кеты деидритов первичного та в отливке, закаленной во
цементита. Травление НИОз, время кристаллизации, Х 200

Х100
как  пакеты колоний видны даже при незначительной шлифовке 
наружного слоя отливки.

В отливках из заэвтектических чугунов в этой плоскости не
редко встречаются пересечения различно ориентированных плас
тин первичного цементита и их пакетов (рис. 217). В местах 
пересечения пластины могут срастаться, или на одной из них 
может наблюдаться местный разрыв. Пересечение пластин без 
изменения направления роста трудно было объяснить, пока не
известен был дендритный механизм их роста.
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Если во время сравнительно медленного .продвижения фронта 
колоний сотового ледебурита отливку резко охладить (закалить), 
начнется рост колоний пластиночного ледебурита (рис. 216). 
При этом в незакристаллизовавшейся к моменту закалки ж ид
кости вместо структуры доэвтектического чугуна может полу
читься эвтектическая структура, т. е. образуется квазиэвтектика.

Образование квазиэвтектики можно наблюдать и в быстро 
охлажденных кокильных отливках, а также в пленках толщи
ной 0,1—0,3 мм, полученных между полированными медными 
плитами. В пленках и в тонком сечении клиновидных отливок 
квазиэвтектика образуется в Ее—С -чугунах, содержащих от 3,2 
до 4,4% С. Структура их состоит из мелких колоний очень тон
кого ледебурита. В утолщенных участках клиньев около-поверх- 
ности образуется тонкий слой квазиэвтектики, а глубже появля
ются кристаллы избыточных фаз — сильно разветвленные ден- 
дриты аустенита или тонкие длинные пластины цементита. Чем 
меньше содержание углерода в чугуне, тем быстрее нужно охла
дить отливку, чтобы получить квазиэвтектическую структуру.

20. СТРУКТУРА ОТБЕЛЕННЫХ ОТЛИВОК

Изменяя условия охлаждения при кристаллизации, из одно
го и того же расплава можно получить отливку со структурой 
серого или белого чугуна. Во многих случаях при затвердевании 
отливок из-за различия условий кристаллизации, в поверхност
ном слое образуется цементитная эвтектика, а в середине — гра
фитная. Такие отливки называют отбеленными (рис. 218, а).

Поверхностное отбеливание чугуна широко используется при 
отливке деталей дробильных и размалывающих установок в 
горнорудной промышленности, в цехах огнеупоров, в песко
струйных установках, для прокатных, мукомольных и бумагоде
лательных валков и других деталей, от которых требуется боль
шая поверхностная твердость и износостойкость.

Поскольку температура эвтектического стабильного равнове
сия Тс выше температуры эвтектического метастабильного рав
новесия Тм, при малом переохлаждении ДТ=ТС— Т (малой ско
рости охлаждения) кристаллизуется графитная эвтектика. Если 
эвтектическая жидкость переохлаждается ниже Тм, становится 
возможной кристаллизация и цементитной эвтектики. Скорость 
зарождения и роста колоний цементитной эвтектики может быть 
значительно больше, чем графитной, тогда кристаллизация гра
фитной эвтектики подавляется. Из сказанного следует, что по
верхностный отбел возникает вследствие более быстрого охлаж 
дения наружных зон, чем более глубоких слоев отливки. Такое 
объяснение причины образования поверхностного отбела обще
принято. Тем не менее не во всех случаях поверхность чугунной 
отливки охлаждается быстрее, чем более глубокие слои. Выше 
отмечалось, что нередко скорость снижения температуры в осе- 
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вой зоне к концу затвердевания оказывается больше, чем у по
верхности отливки в начале затвердевания.

В отбеленных отливках между поверхностным слоем полного 
отбела и серой сердцевиной расположена переходная зона со 
структурой половинчатого чугуна. При затвердевании в этой зо
не кристаллизовались колонии и графитной и цементитной эв-

&
Рис. 218. М акроструктура темплета (а — НГЮз, Х 0 ,5 ) из 

отбеленной отливки и кривые отбеливания (б ):
/  _  зо н а  п о л н о го  о т б е л а ; I I ,  I I I  — зо н а  ч а сти ч н о го  о тб е л а , и л и  — п е р е х о д н а я  зо н а ;

I V  —  с е р а я  зо н а

тектик. С удалением от поверхности количество серой составля
ющей увеличивается, а белой —- уменьшается. Нередко и по
верхностный слой полностью не отбеливается, а образуется 
структура половинчатого чугуна. Твердость и износостойкость 
такого частично отбеленного слоя, естественно, ниже, чем при 
полном отбеливании.

Отбеливаемость чугуна характеризуют шириной зоны полно
го отбела и переходной зоны. Однако такое определение не от
ражает темпа изменения количества белой и серой составляю
щих в переходной зоне, что очень важно для эксплуатационной
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стойкости отливки. Более точно отбеливаемость можно охарак
теризовать, построив кривую изменения относительного коли
чества белой и серой составляющих с удалением от поверхнос
ти [32]. Долю белой (или серой) составляющей можно опреде
лить методами количественной металлографии или химическим 
анализом по содержанию связанного углерода. Д ля случая оди
наковой ширины зоны полного отбела и переходной зоны три 
кривых отбеливания показаны на рис. 218, б. Если отбеливае
мость характеризовать шириной зон полного и частичного отбе

ла, то для всех трех случаев она одина
кова, хотя в переходной зоне изменение 
количества белой составляющей разное. 
Поэтому предложено [32] отбеливае
мость оценивать площадью под кривой 
отбеливания.

Отбеливаемость чугуна тем больше, 
чем больше скорость охлаждения. Наи
меньшая скорость охлаждения, при ко
торой достигается полный отбел, т. е. 
еще не образуется графитная эвтектика, 
называется верхней критической ско
ростью отбеливания. Она соответствует

,  скорости охлаждения на внутренней гра-
- Концентрация г  лнице зоны полного отбела или, иначе,

минимальной скорости охлаждения, при
которой еще тормозится формирование
колоний аустенито-графитной эвтектики.
Наибольшая скорость охлаждения, при
которой еще не образуется цементитная

эвтектика, т. е. вся эвтектическая жидкость кристаллизуется
в виде графитной эвтектики, называется нижней критической
скоростью отбеливания.

Отбеливаемость чугуна зависит не только от скорости охлаж
дения, но и от химического состава, условий выплавки и раз
ливки. Повышение температуры перегрева и температуры залив
ки до определенного предела увеличивают отбел. Относительное 
влияние различных элементов на отбеливаемость чугуна показано 
на рис. 219. Карбидообразующие элементы (Мп, Сг, Мо, V), а 
также олово и сера увеличивают отбел, а элементы, способст
вующие графитизации (С, Б1, А1, N1, Си, Со), его уменьшают.

Недавно опубликованы [321] результаты обширных исследо
ваний влияния различных факторов на отбеливаемость чугуна 
(глубину полного отбела и переходной зоны). Полученные дан
ные в основном подтверждают результаты, приведенные на 
рис. 219. Однако в чугунах с 0,75— 1,5% Б1 увеличение содержа
ния серы от 0,02 до 0,25 % не изменяет глубины отбела. Это 
противоречит широко распространенным данным, что сера силь
но увеличивает отбеливаемость. Показано также, что медь, оло- 
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во и титан почти не влияют «а глубину отбела. Фосфор в доэв- 
тектических чугунах не изменяет глубины полного отбела, но 
несколько расширяет переходную зону. В заэвтектических чугу
нах фосфор уменьшает полный отбел при резком переходе к 
серой зоне. Это можно объяснить тем, что фосфор повышает 
активность углерода [смещает эвтектическую линию С'Ь', 
(см. рис. 20, а) влево] и поэтому в заэвтектическом чугуне об
легчает выделение графита. Подтверждены такж е данные о том, 
что магний и висмут уже при малых содержаниях ( ~  0,01%) 
увеличивают отбел. Показано, что еще сильнее действует тел
лур. Это объясняется низкой температурой кипения этих метал
лов, благодаря чему расплав освобождается от инокуляторов 
графита.

Первичная структура полностью отбеленного слоя может от
личаться разветвленностью дендритов аустенита и структурой, 
образующейся при эвтектическом превращении. В малоуглеро
дистых чугунах эвтектический аустенит часто наслаивается на 
дендритные ветви аустенита, а цементит заполняет промежутки 
между ветвями. В чугунах с большой степенью эвтектичности 
образуются пластинчатые колонии сотового ледебурита. Неред
ко всю зону полного отбела пронизывают столбчатые дендриты 
аустенита и столбчатые колонии ледебурита.

Структура переходной зоны формируется обычно путем за 
рождения и роста аустенито-графитных колоний перед фронтом 
кристаллизации цементитной эвтектики. В этом случае серая со
ставляющая состоит из аустенито-графитных сферолитов. Коли
чество и средний диаметр сферолитов увеличиваются, а развет- 
вленность графита в них уменьшается с удалением от поверх
ности. Количество и размеры участков белой составляющей, 
заполняющей промежутки между сферолитами, соответственно, 
уменьшаются; структура ледебуритных колоний грубеет.

Нередко, как уже отмечалось, структура половинчатого чугу
на формируется иначе. Пластинчатые колонии ледебурита пер
выми врастают в жидкость, а между ними кристаллизуется 
графитная эвтектика. В чугунах с повышенным содержанием 
кремния структура половинчатой зоны отливки формируется 
обоими этими путями.

Затвердевание серой сердцевины ничем не отличается от за 
твердевания отливки серого чугуна при соответствующих усло
виях охлаждения.

Внутренний, или обратный отбел чугунных отливок исследо
ван еще недостаточно. Внутренне отбеленной называется отлив
ка, поверхностный слой которой имеет структуру серого чугуна, 
а середина — структуру белого или половинчатого чугуна. Явле
ние это известно давно [394], но общепринятого объяснения его 
до сих пор нет [301]. По Еремину [127], внутренний отбел полу
чается в результате того, что цементит не успевает распасться 
из-за ускоренного охлаждения сердцевины отливки после за-
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твердеватаия. Автор исходил из представления, что графит в се
ром чугуне образуется вследствие распада цементита. Подобные 
объяснения явления высказывались и сравнительно недавно 
[433, 434].

Исходя из изложенных в предыдущем параграфе данных об 
условиях кристаллизации эвтектической жидкости в разных зо
нах отливки, можно утверждать, что основной причиной обыч
ного внутреннего отбела является увеличение переохлаждения

Рис. 220. Макроструктура отливки с внутренним огбелом (а — трав
лено НМОз, X I ,25) и микроструктура на периферии графитной коло

нии в зоне отбела ( б —-не травлено, ХЮО)

(скорости охлаждения) последних участков жидкости в середине 
отливки. Образуется он тогда, когда жидкость в ускоренно ох
лаждающейся сердцевине переохлаждается ниже Ты и частично 
или полностью кристаллизуется в виде цементитной эвтектики.

Такое объяснение внутреннего отбела подтверждается сле
дующими опытными данными. Внутренний отбел можно полу
чить в чугунах различного химического состава, прежде всего 
с разным содержанием углерода и кремния. Д ля каждого соста
ва существует своя «критическая» [352] скорость охлаждения, 
превышение которой приводит к внутреннему отбелу. При повы
шенном содержании кремния и углерода отбеливаются вначале 
отдельные участки на границах крупных аустенито-графитных 
сферолитов (рис. 220, а). В середине оферолита графит сравни
тельно грубый, а на периферии, около белой оставляющей, зна
чительно тоньше (рис. 220, б), как и в переходной зоне поверх- 
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постно отбеленной отливки (см. рис. 188, в). В крупных участ
ках белой составляющей встречаются мелкие колонии с тонким 
графитом.

С увеличением скорости охлаждения количество белой сос
тавляющей увеличивается, утоньшается или .совсем исчезает слой 
тонкой графитной эвтектики на периферии колоний с грубым 
графитом. Полный внутренний отбел в таких чугунах обычно не 
образуется.

Образованию цементитной эвтектики на границах аустени
то-графитных сферолитов в некоторой степени способствует обед-

Рис. 221. Структура ледебурита у  .поверхности отливки (а )  и в зоне  
внутреннего отбела (б ) .  Травление Н1МОз, Х 300

нение оставшейся жидкости кремнием в результате его микро- 
ликвации. Поэтому отбел образуется на границах сферолитов 
и около поверхности отливки.

Если скорость охлаждения меньше критической, то внутрен
ний отбел не создается. Ускорение охлаждения середины отлив
ки к концу затвердевания приводит только к образованию тон
кой графитной эвтектики. При заданной не очень малой скорос
ти охлаждения можно подобрать такой «критический» состав 
чугуна, что отливка получится с внутренним отбелом. В мало
кремнистых чугунах внутренний отбел создается уже при не
большой скорости охлаждения. При этом измельчение структуры 
графитной эвтектики на границе серой и белой составляющих 
не наблюдается. Объясняется это, как и в случае частичного 
поверхностного отбела, тем, что уже при малом увеличении пе
реохлаждения жидкость оказывается переохлажденной ниже Тм 
и быстро кристаллизуется в виде цементитной эвтектики. При 
ускоренном охлаждении может создаваться частичный поверх
ностный и частичный или полный внутренний отбел. Между ни
ми образуется зона со структурой серого чугуна. Нередко в та
ких случаях ледебурит в середине отливки имеет структуру, бо
лее тонкую, чем у поверхности (рис. 221). Это еще раз указывает
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на то, что последние участки жидкости в середине отливки крис
таллизуются при большем переохлаждении, чем у поверхности.

В чугунах с повышенным содержанием кремния (2—4% ) 
внутренний отбел образуется только при таких скоростях охлаж
дения, при которых создается и поверхностный отбел, полный 
или частичный. За зоной поверхностного отбела расположен 
слой серого чугуна с мелкими аустенитно-графитными сфероли-

Рис. 222. Полный внутренний отбел:
а  — X I ,25 [192]; б  -  Х 2  [321]

тами тонкого строения. По мере приближения к середине отлив
ки сферолиты укрупняются, графит грубеет. Около зоны внут
реннего отбела на периферии крупных сферолитов с грубым 
графитом в центре появляется тонкая графитная эвтектика 
(см. рис. 70). Еще более тонкая графитная эвтектика образуется 
около белой составляющей в зоне внутреннего отбела. И здесь 
в середине крупных сферолитов графит относительно грубый. 
Белая составляющая представляет собой очень тонкий ледебу
рит, кристаллизовавшийся при большом переохлаждении.

Образованию полного внутреннего отбела (рис. 222, а) спо
собствует пониженное содержание кремния, высокий перегрев 
[370], высокая температура заливки в сочетании с большой ско
ростью охлаждения, а также, по данным [301], повышенное со
держание серы и водорода. К явлению внутреннего отбела нель
зя, конечно, отнести случай образования серой корки и белой 
сердцевины на определенном уровне отливки при наличии в 
донной части холодильника [368, 321]. Вертикально направленная 
столбчатость в зоне белой составляющей (рис. 222, б) говорит о 
том, что она образовалась под действием донного холодильника.

На основании рассмотренных в этом и предыдущем парагра
фах экспериментальных данных условия эвтектической кристал
лизации в разных зонах отливки схематически можно предста
вить в виде кривых (рис. 223) температуры начала и конца эв
тектической кристаллизации, или, иначе, в виде кривых 
соответствующей степени переохлаждения. Тот или иной случай 
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реализуется в зависимости от состава чугуна, условий выплавки 
и разливки и, главное, скорости охлаждения при затвердевании.

Случай а рассмотрен в п. 19. Отливка по всему сечению при
обретает структуру серого чугуна. Так как температура и наибо
лее сильно переохлажденной жидкости в середине отливки не 
ниже температуры Гм, цементитная эвтектика не образуется.

Рис. 223. Возможные переохлаждения жидкости в начале ( I )  и в 
конце (2) эвтектической кристаллизации в разных зонах отливки

Случай б отличается от предыдущего тем, что последние 
участки жидкости в середине отливки переохлаждаются ниже Тм, 
а следовательно, могут закристаллизоваться в виде цементитной 
эвтектики. Так как колонии графитной эвтектики, образовавши
еся в центре вначале, продолжают расти и во время увеличения 
переохлаждения, на их периферии образуется тонкая графитная 
эвтектика, а затем — белая составляющая. В крупных ее участ
ках могут обнаруживаться мелкие сферолиты графитной эвтек
тики тонкого строения. В малокремнистых чугунах интер
вал Тс— Тш мал и поэтому переход от графитной к цементит
ной эвтектике в зоне внутреннего отбела резкий, слой тон
кой графитной эвтектики между ними может совсем отсут
ствовать.

Нетрудно видеть, что в случае в создается полный внутрен
ний отбел, а в случае г полный поверхностный и частичный 
внутренний отбел.

Таким образом, внутренний отбел образуется в результате 
особых условий охлаждения средней зоны (зоны теплового 
центра) отливки, а именно, благодаря ускоренному понижению 
температуры этой зоны в конце затвердевания при не очень 
медленном охлаждении. Другие факторы (химический состав, 
условия выплавки, разливки и т. п.) могут способствовать или 
затруднять образование внутреннего отбела.

Поверхностная серая корка [433, 434] нередко наблюдается 
в отливках белого чугуна: наружный слой толщиной до 1—2 мм 
закристаллизовывается в виде серого чугуна (рис.^ 224).

Отливки для ковкого чугуна с серой корочкой бракуют. 
В таких отливках в белой зоне часто встречаются включения 
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графита. Из этого следует, что наружная серая корка создает
ся, когда соотношение состава сплава и скорости охлаждения 
близко к критическому: при немного меньшей скорости охлаж 
дения (или при немного большем содержании основных гра- 
фитизаторов — углерода и кремния) чугун затвердевает серым.

Длительное время образование серой корки объясняли за 
родышевым влиянием частиц земляной формы. Однако серая

Рис. 224. Серая корка в отливке из белого чугуна: 
а  — н е  т р а в л е н о ; б  —  т р а в л е н о  Н Г Ю 3 Х 50

корка получается и в отливках, кристаллизовавшихся в сталь
ных и медных формах [170].

Измерения температур в разных слоях цилиндрических отли
вок, кристаллизовавшихся в песчаных формах [444], показали, 
что в интервале эвтектических температур поверхностный слой 
охлаждается медленнее, чем более глубокие слои. Это, по-види
мому, и является основной причиной образования серой корки, 
которую можно рассматривать как предельный случай внутрен
него отбела [355, 170].
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СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ 
В ЧУГУНАХ
ПОСЛЕ ЗАТВЕРДЕВАНИЯ

Г л а в а  7

СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ 
ПРИ ОХЛАЖДЕНИИ

21. ВЫДЕЛЕНИЕ 
ГРАФИТА И ЦЕМЕНТИТА 
ИЗ АУСТЕН ИТА

После завершения затвердевания чугун состоит из аустенита и 
высокоуглеродистых фаз (рис. 225). В медленно кристаллизо
вавшемся чугуне аустенит химически однороден; содержание 
углерода в нем близко к Х Е (в равновесии с графитом) и к Х Е 
(в равновесии с цементитом) .В чугунах, кристаллизовавшихся 
быстро, из-за внутрикристаллической ликвации аустенит 
не однороден: в наружных зонах дендритных ветвей концентра
ция углерода больше, чем в середине.

Согласно диаграммам состояния Ре—С- \л Ре—С—Внспла- 
вов растворимость углерода в аустените уменьшается с пони
жением температуры, что характеризуется наклоном линий Е'Б' 
и Р 5  и поверхностей Е'у'Б ' и ЕухуБхБ. В связи с этим при 
охлаждении затвердевшего чугуна из аустенита выделяются 
высокоуглеродистые фазы. В отличие от кристаллизующихся 
из расплава их называют вторичными. При медленном охлаж
дении образуется вторичный графит, при ускоренном — вторич
ный цементит. Рассмотрим их выделение при охлаждении се
рого чугуна состава X  с однородным аустенитом. Непрерывное 
охлаждение для удобства заменим ступенчатым, что можно 
сделать с любой степенью приближения.

При переохлаждении до температуры Т\ (рис. 225) аустенит 
пересыщается углеродом, избыток углерода А Х \= Х Е— Х а. При 
малых переохлаждениях фигуративная точка Е{, характери
зующая состояние аустенита, лежит выше линии ЕБ и выделе
ние цементита термодинамически невозможно. В этлх усло
виях из пересыщенного углеродом твердого раствора выделяет
ся графит; обычно он наслаивается на имеющихся кристаллах 
эвтектического графита. Пересыщение аустенита уменьшается, 
состав его приближается к равновесному Ха. Раньше всего это
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происходит вблизи графита, но по мере диффузии углерода из 
удаленных от графита участков аустенита равновесный состав 
достигается повсеместно. Устанавливается равновесие аустени
та состава Ха с графитом. Выделившийся из аустенита графит 
с  помощью микроскопа трудно отличить от эвтектического.

Иногда, однако, вновь образо
ванные слои (по-видимому, из- 
за меньшей графитированности) 
микроскопически различимы.

Иногда вторичный графит ра
стет в виде пластин вдоль опре
деленных плоскостей кристаллов 
аустенита (рис. 226, а ). Это ред
кое явление — образование вид- 
манштеттовой структуры вторич
ного графита — наблюдалось в 
чугунах, содержащих висмут и 
олово. Механизм влияния этих 
элементов не выяснен 1431].

При выделении вторичного 
•графита, помимо притока атомов 

углерода, необходима и эвакуация атомов матрицы (Ре, Э1, Мп 
и др.), высвобождающая в аустените пространство для расту
щего графита. Механизм эвакуации может быть различным.

Ре х х̂гхвхе хвхе.

Рис. 225. Участок диаграммы  
состояния Ре— С-сплавов

Рис. 226. Вторичный графит (а )  и вторичный цементит (б )  в сером
чугуне:

а  —  н е  т р а в л е н о , Х 500; б  — т р а в л е н о  Н К О з , Х100

Важную роль, по-видимому, играет приток вакансий к фронту 
выделения, в результате чего атомы матрицы отступают от 
поверхности растущих графитных включений. Равновесная кон
центрация вакансий в аустените поддерживается их генерацией 
в таких источниках, как дислокационные ступеньки, границы и 
субграницы. В наружной зоне отливок вакансии создаются и 
в результате выхода атомов матрицы на поверхность. Перепол
зание дислокаций, наблюдающееся при генерации вакансий на 
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ступеньках, может привести и к скольжению, если уровень 
имеющихся напряжений превышает критическую величину.

При охлаждении до температур Т2, Т3 и Т4 (см. рис. 225) 
выделение вторичного графита продолжается, а концентрация 
углерода в аустените, уменьшаясь от Х а до Х б, Х в и Х г соот
ветственно, приближается к эвтектоидной Х&- При рассматри
ваемом медленном охлаждении создающиеся при Т2, Т3 и Т4 
пересыщения твердого раствора АХ2= Х а—Х б, АХ3 = Х б—Х в и 
АХ4= Х д—Х г так малы, что выделение вторичного цементита 
невозможно при всех темпера
турах вплоть до эвтектоидной.

Если же затвердевший се
рый чугун охлаждать так бы
стро, что аустенит переохлаж
дается ниже линии ЕБ, то 
создается возможность выде
ления и цементита. Согласно 
рис. 227, аустенит быстро 
охлажденного до температуры 
Т] чугуна имеет состав Х а  
Фигуративная точка а.\ аусте- 
нита расположена правее ли
нии £ 5  и поэтому термодинами
чески возможно выделение не 
только графита, но и цемен
тита.

Понижение свободной энер
гии пересыщенного углеродом 
аустенита при выделении це
ментита определяется отрез
ком ДЕь а при выделении 
графита ДЕ2. Х отя образо
вание графита термодинамически более выгодно, значитель
ная часть углерода при достигнутом переохлаждении бу
дет выделяться в виде цементита, так как эта фаза форми
руется быстрее. При ее образовании передвижка атомов мат
рицы незначительна и скорость роста связана в основном со 
скоростью диффузионного притока подвижных атомов углеро
да. Формирование же графита, требующее эвакуации мало
подвижных атомов железа, при ускоренном охлаждении идет 
медленно, в основном в местах контакта аустенита с эвтекти
ческим графитом. Большая же часть избыточного углерода вы
деляется в виде цементитных пластин и пограничной сетки 
(см. рис. 226, б).

С появлением цементита аустенит серого чугуна становится 
химически неоднородным: концентрация углерода в нем в кон
такте с графитом близка к X  а в контакте с цементитом — 
к Х б, Если и при дальнейшем охлаждении (до Т2 и ниже) до
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стигаются пересыщения, характеризующиеся точками типа в2 
правее линии ЕБ, высокоуглеродистая фаза продолжает выде
ляться не только в виде графита, но и в виде цементита, на 
долю которого с понижением температуры приходится большее 
количество выделяющегося углерода.

При еще большей скорости охлаждения ограничивается вы
деление и вторичного цементита. В условиях закалки, напри-

Рис. 228. Вторичный цементит в бело-м чугуне. Травление Н1УОз, Х 200

мер, серый чугун можно охладить от эвтектической до субкри- 
тической температуры (< /1 ^  без выделения высокоуглероди
стых фаз. В твердом растворе в этом случае сохраняется 
~ 2 %  С.

Во время охлаждения белого чугуна из аустенита выделяет
ся обычно лишь цементит. Часть его наслаивается на ледебу- 
ритном цементите, а часть, особенно в толстых дендритных 
ветвях, выделяется в виде пластин (рис. 228). Относительное 
их количество зависит от скорости охлаждения. При медленном 
охлаждении почти весь вторичный цементит наслаивается на 
эвтектическом (рис. 229, а ) . С ускорением охлаждения по
являются и пластины вторичного цементита, вначале — в сере
дине дендритных ветвей, а затем и в их периферийных уча
стках, около эвтектического цементита, играющего роль под
кладки (рис. 229 ,6). С понижением степени эвтектичности 
чугуна, когда избыточного аустенита становится больше, доля 
вторичного карбида в общем объеме карбидной фазы увеличи
вается и видманштеттова структура становится особенно отчет
ливой (см. рис. 228). При охлаждении в воде вторичный кар
бид почти не выделяется (рис. 229, в), получается аустенит, 
сильно пересыщенный углеродом.

В белых чугун ах — особенно малоуглеродистых, ускоренно 
охлаждавшихся при кристаллизации, создается неоднородность 
первичного аустенита по углероду. Сердцевины ветвей могут 
оказаться настолько обедненными углеродом, что в них не обра
зуются пластины вторичного цементита; они возникают только 
в периферийных участках ветвей. Иногда при быстром охлаж 
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дении и в твердом состоянии пластины вторичного цементита 
отсутствуют по всему сечению ветвей. Это может быть связано 
отчасти с выделением вторичного цементита из аустенита пери
ферийных участков ветвей на эвтектическом цементите, а 
отчасти с диффузией углерода из периферийных участков 
в малоуглеродистые сердцевины ветвей.

В эвтектическом аустените ледебуритных колоний пластины 
вторичного цементита, как правило, отсутствуют. Из-за малых

Рис. 229. Влияние скорости охлаждения (гр а д /сек )  на вид вторичного 
цементита белого чугуна. Травление пикратом натрия, Х 400: 

а  —  0,2; 6 — 4,0; в  — 300

путей диффузии углерода вторичный цементит наслаивается 
на ледебуритном. Только в быстро охлажденных, после мед
ленного затвердевания, белых чугунах в ледебуритном аусте
ните наблюдаются пластины вторичного цементита (см. рис. 138).

Выделение вторичного графита во время охлаждения мало
кремнистого белого чугуна встречается в том случае, если 
имеются микронесплошности; на их поверхности зарождение 
графита возможно без эвакуации атомов железа и не вызы
вает заметных напряжений. По этой же причине графит легко 
выделяется и на внешней поверхности белого чугуна, если его 
охлаждать в вакууме или в инертных газах [232].

При охлаждении половинчатых чугунов из аустенита выде
ляются обе высокоуглеродистые фазы. В контакте с графит
ными включениями из аустенита выделяется графит, а вдали 
от них и в контакте с ледебуритом — цементит.

В белых чугунах с повышенным содержанием кремния во 
время охлаждения после затвердевания из аустенита легко 
выделяется графит. При этом легко графитизируется и эвтек
тический цементит (и силикокарбид). Выделение .графита мож
но предотвратить увеличением скорости охлаждения. При этом 
наряду с вторичным цементитом из аустенита выделяется си
ликокарбид. В чугунах, содержащих < 1%  5і, он появляется 
в участках с повышенной, в результате микроликвации, кон-
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центрацией кремния, а именно, на периферии дендритных вет
вей около эвтектического цементита. Обычно вторичный цемен
тит и силикокарбид выделяются совместно, образуя колонии 
карбидного эвтектоида [186, 193, 388, 441]. Внутри дендритных 
ветвей они имеют вид пластин (рис. 230, а), двухфазное строе
ние которых хорошо выявляется при тепловом травлении 
(рис. 230, в). Пластинчатую форму колонии карбидного эвтек-

Рис. 230. Пластины вторичного карбида в чугуне с 4,9% Бк
а  т р а в л е н и е  Н >Ю з, Х500; б  — НГ*Юз, Х2000; в  — у ч а с т о к  б  п о сл е  теп л о во го

т р а в л е н и я

тоида сохраняют до содержания кремния ~ 5 % . При их обра
зовании ведущую роль играет цементит.

Карбидный эвтектоид выделяется и в периферийных уча
стках дендритных ветвей, наслаиваясь на эвтектическом цемен
тите в виде двухфазного ободка (рис. 231, а). В случае мед
ленного охлаждения происходит разделение фаз эвтектоида: 
вторичный цементит наслаивается на эвтектическом, а силико
карбид выделяется на нем в виде светлой каемки (рис. 231, б, в ) . 
Из-за наличия силикокарбида карбидный эвтектоид окраши
вается при тепловом травлении медленнее, чем цементит. Ког
да цементит приобретает коричневую окраску, эвтектоид имеет 
желтоватый вид (рис. 232, см. стр. 128); японские исследова
тели [388] назвали эту особую структурную составляющую 
«желтым комплексом».

В чугунах, содержащих > 6%  Б1 (по-видимому, в сплавах, 
расположенных выше линии 5^1  тройной диаграммы метаста- 
бильного равновесия Ре—С—ЗКоплавов), появляется и другая 
разновидность карбидного эвтектоида. Его колонии внутри 
дендритных ветвей аустенита имеют вид гексагональных призм 
(рис. 233), что связано, очевидно, с тем, что при их образова
нии ведущую роль играет силикокарбид. И в этих сплавах 
карбидный эвтектоид выделяется и на периферии дендритных 
ветвей в виде каемки около двойной цементитной или тройной 
карбидной эвтектики А + С К + Ц  (см. рис. 156).
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Рассмотрим образование карбидного эвтектоида, пользуясь 
тройной диаграммой Ре—С —Б1 (см. рис. 162). В малокремни- 
стых белых чугунах после затвердевания состав аустенита 
характеризуется точками линии Еу\ (или близкими к ней). 
При дальнейшем охлаждении из аустенита выделяется вторич-

Рис. 231. Каемки карбидного эвтектоида (а )  и силикокарбида (б , в )  около 
эвтектического цементита: 

а, в  —  те п л о в о е  тр а в л е н и е ; б —  у ч а с т о к  в  п о сл е  т р а в л е н и я  Ь Ш О з

Рис. 233. Колонии карбидного эвтектоида в чугуне с 5,8% 81: 
а  — т р а в л е н и е  Н1*ТОз, Х600; б —  т е п л о в о е  т р а в л е н и е , ХЮОО

ный цементит. Остающийся аустенит обогащается кремнием и 
обедняется углеродом. Фигуративная точка аустенита может 
попасть на эвтектоидную линию 55! (при малой концентрации 
кремния) или на линию 5,у1 (при повышенном содержании 
кремния). В последнем случае становится возможным одновре
менное выделение из аустенита цементита и силикокарбида, 
т. е. образование карбидного эвтектоида. Его колонии форми
руются на базе кристаллов вторичного цементита и поэтому 
приобретают форму пластин.

В белых чугунах области у\уК  после затвердевания состав 
аустенита характеризуется точками линии у]у. Из этого аусте-
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Рис. 232. Цветная микрофотография белого чугуна 
с 3,8% Бй Тепловое травление. Х2000.



нита при переохлаждении выделяются кристаллы вторичного 
силикокарбида. Остающийся аустенит обедняется и кремнием 
и углеродом. Его фигуративная точка может попасть на эвтек- 
тоидную линию или на линию Sjyi. В последнем случае из 
аустенита одновременно и совместно выделяются силикокарбид 
и цементит в виде колоний карбидного эвтектоида. Формируют
ся они на базе кристаллов вторичного силикокарбида, он 
играет ведущую роль и колонии приобретают форму шести
гранных призм (см. рис. 233,а). При образовании карбидного 
эвтектоида в мало- и высококремнистом чугуне состав остаю
щегося аустенита изменяется по линии и приобретает со
став Распад этого аустенита должен бы протекать, как это 
указывается и в работе [95], по схеме: A Sl +  C K ~ *ФР1 +  Ц- 
В сплавах треугольника P \ K U  превращение должно бы закан
чиваться при израсходовании аустенита и образовании трехфаз
ного состояния Ф +  СК +  Ц; в сплавах ниже коноды P\U  — 
при израсходовании силикокарбида. Оставшийся аустенит при 
дальнейшем охлаждении распадается на феррит и цементит.

Исследования структур многочисленных отливок из 
Fe—С—Si-сплавов, полученных в различных условиях охлаж
дения, не подтверждают, однако, наличие реакции Л +  С/(:—-*■ 
——*-Ф + Ц. Кроме того, установлено, что выделение колоний 
карбидного эвтектоида не изменяет содержания кремния в 
остающемся аустените. При образовании карбидного эвтектоида 
происходит значительное перераспределение кремния только 
между его составляющими. Средняя же концентрация кремния в 
эвтектоиде, как показали определения с помощью электронного 
микрозонда [188], равна его концентрации в исходном аустени
те. Следует такж е отметить, что в сплавах с 5—6% Si из 
аустенита выделяются колонии карбидного эвтектоида, имею
щие вид пластин и вид шестигранных призм.

Эти факты говорят о том, что образование колоний двух
фазного карбида связано в основном с локальным перераспре
делением кремния в процессе выделения цементита или сили
кокарбида из заэвтектоидного кремнистого аустенита. Вид 
аустенитной области диаграммы метастабильного равновесия 
Fe—С —Si-сплавов требует дальнейшего исследования.

22. ГРАФИТИЗАЦИЯ КАРБИДОВ

Если при атмосферном давлении чугуны содержат цемен
тит, они характеризуются повышенной свободной энергией. 
При замене цементита графитом свободная энергия снижается, 
чугуны переходят в стабильное состояние. Например, превраще
ние аустенито-карбидной структуры белого чугуна при темпе
ратуре Т\ в аустенито-графитную приводит к снижению сво
бодной энергии на величину АЕ3 (см. рис. 227). Этот процесс
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называется графитизадией и им широко пользуются при тер
мической обработке чугунных отливок. При производстве изде
лий из ковкого чугуна он является основной технологической 
операцией. Высокотемпературный отжиг (930— 1050 °С), при 
котором графитизируется эвтектический и частично вторичный 
цементит, называется первой стадией графитизации белого 
чугуна.

При графитизации вторичного цементита серых чугунов вы
деление графита происходит обычно на поверхности имеющих
ся графитных включений по мере притока к ним атомов угле
рода и отвода атомов матрицы. Перенос углерода от цементита 
к графиту, происходящий диффузионным путем, обусловлен 
химической неоднородностью аустенита. При температуре Т2 
содержание углерода в твердом растворе около графита близко 
к Х д а около цементита —  к X г (см. рис. 227). Так как Х г> Х д, 
углерод диффундирует к графиту, пересыщает прилегающий к 
нему аустенит и здесь выделяется графит. Вблизи цементита 
аустенит становится ненасыщенным углеродом и цементит рас
творяется; теряя углерод, он трансформируется в аустенит.

При описании движения атомов углерода к фронту выделе
ния графита обычно принимают во внимание лишь их диффу
зию по междоузлиям. Реален, однако, и механизм перемеще
ния комплексов «атом С-(-вакансия» (и «атом С +  бивакавсия»). 
Применительно к росту графита их роль не оценивалась. Одна
ко при анализе процессов распада нежелезных твердых раство
ров учет подобных комплексов приводит к лучшему отражению 
действительности [334]. Рост графита в результате присоедине
ния таких комплексов не требует дополнительного притока ва 
кансий. При формировании же графита из межузлиевых атомов 
углерода атомы матрицы отводятся при помощи дислокацион
ных актов и вакансий, генерирующихся на близких к графиту 
дислокационных ступеньках, границах и субграницах. Вакан
сии образуются и при переходе цементита в более плотный 
аустенит.

В зависимости от условий графитизации относительная роль 
вакансионного и дислокационного механизмов эвакуации ато
мов матрицы может сильно меняться.

Образование центров графитизации в белых чугунах прохо
дит гетерогенно. Расчеты показывают, что гомогенное зарож 
дение графита на базе термических флуктуаций маловероят
но [8]. Это обусловлено высоким значением деформационной 
составляющей прироста свободной энергии при образовании 
зародышей критического размера в плотной матрице. В начале 
первой стадии графитизации белых чугунов (при выдержке ̂  в 
интервале температур между эвтектической и эвтектоидной) 
большую роль играют микронесплошности [37].

Установлено, что графит легко выделяется в закалочных и 
деформационных микротрещинах (рис. 234), в усадочных и
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диффузионных микропорах, в колониях избыточных вакансий, 
в радиационных и других повреждениях матрицы. Благоприят
ные для выделения графита условия создаются часто у неме
таллических включений и на границах зерен матрицы. Подкла
дочный эффект поверхности включений играет второстепенную 
роль, так как аустенит и карбид являются более эффективными

Рис. 234. Вид графитных включений образующихся в закалочных (а , б )  
и деформационных (в , г )  микротрещинах, Травление НЫОз, Х 300

подкладками [38]. И в этих случаях решающее значение имеют, 
по-видимому, нарушения сплошности .Они могут образоваться 
в результате частичного растворения включений и из-за разли
чия термических коэффициентов объемных изменений матрицы 
и включения. Если образующиеся зазоры не заполняются при
месями, Мешающими выделению здесь графита, то графитиза- 
ция катализируется и без подкладочного эффекта включений. 
В этих условиях роль подкладки играет сама матрица белого 
чугуна, из которой выделяется углерод.

Большое влияние на начальные этапы первой стадии графи- 
тизации оказывает предварительная низкотемпературная обра
ботка белых чугунов. При этой обработке, по-видимому, проис
ходит формирование микронесплошностей путем агрегации 
избыточных вакансий, полученных в результате охлаждения и 
перераспределения примесей. В образовании микрополостей 
при низких температурах и в изменении их эффективности ве
лика роль водорода. Меняя его содержание и условия удале
ния, можно широко варьировать число и распределение по 
сечению отливок графитных частиц.

На рис. 235 показаны поперечные сечения 20-лш цилиндри
ческих отливок, графитизированных при 950 °С после различ
ных предварительных обработок.

Формирование графита на поверхности полостей на началь
ной стадии не вызывает заметных напряжений, не требует эва
куации малоподвижных атомов матрицы и происходит легко 
по мере притока атомов углерода [8].
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В начале графитизации белого чугуна некоторое значение 
имеют, по-видимому, и те скопления атомов углерода, которые 
создаются в жидком растворе в результате присущих эвтекти
ческим расплавам отступлений от полной молекулярной смеши
ваемости компонентов. Наиболее крупные из них, превышаю
щие критическую величину графитного зародыша, могут играть 
роль центров графитизации. Если, однако, скопления мельче

Рис. 235. Изменение числа и распределения включений графита 
в образцах одного и того ж е чугуна, отожженных после различных 

предварительных обработок: 
а  — б ез  о б р а б о т к и ; б  — 350 °С, 8 ч; в  — 350 °С, 2 ч; г  — 800 °С, 45 .м ин+350 °С,
6 ч ; д  — 800 °С, 20 л и и + 3 5 0  “С, 1 4 + 800  °С, 30 л и к + 3 5 0  °С, 90 м и н ; е  —  350 °С,

1 «+ 700  °С, 30 л ш н + 350 °С, 1 4

ближайших к ним частиц графита, образовавшихся в микро- 
несплошностях, они будут рассеиваться.

Влияние кремния на скорость графитизации белого чугуна 
известно давно. Если в бескремнистом чугуне графитизация 
начинается с большим трудом (41, 167, 59], то при добавке 
кремния она протекает тем быстрее, чем больше его содержа
ние; возникает больше центров графитизации и они быстрее 
растут. Ускорение процесса графитизации видно из рис. 236, 
иллюстрирующего увеличение объема ДЕ доэвтектического бе
лого чугуна с разным содержанием кремния во время графити
зации при 1000 °С.

Длительное время влияние кремния объясняли тем, что он, 
растворяясь в цементите, понижает его устойчивость, а также 
увеличением скорости диффузии углерода вследствие увеличе

287



ния градиента его концентрации (увеличения расстояния меж
ду линиями Е5  и Е'Б').  Когда было установлено, что в цемен
тите кремний практически не растворяется, возникли трудности 
в объяснении механизма его влияния на графитизацию. Эти 
трудности усугубляются полученными данными о том, что крем
ний замедляет диффузию углерода в аустените.

Существенную роль при зарождении графита играют, по- 
видимому, диффузионные микропоры, образующиеся при пере
распределении кремния в матрице [34].

До последнего времени не учитывалось, что в белых чугунах 
наряду с цементитом образуется высококремнистая карбидная

фаза. Из -за сильной микроликвации кремния в белых чугунах 
силикокарбид, обычно в составе карбидного эвтектоида, может 
образоваться уже при малом ( <  1 %) общем содержании- крем
ния [193, 194]. Для случая заэвтектоидных кремнистых сталей 
показано [193], что именно в колониях карбидного эвтектоида 
С К + Ц  легко возникают центры графитизации. В результате 
в графитизированной стали в поперечных разрезах бывших 
пластинчатых колоний карбидного эвтектоида наблюдаются 
прямолинейные цепочки графитных включений (рис. 237).

В малокремнистых белых чугунах карбидный эвтектоид или 
силикокарбид образуются в первую очередь на периферии 
дендритных ветвей в виде каемки около эвтектического цемен
тита (см. рис. 231). С ним, очевидно, и связано зарождение 
здесь включений графита. Обычно же зарождение графита на 
периферии дендритных ветвей связывают не с силикокарби- 
дом, а с поверхностью раздела аустенита с цементитом. Однако 
влияние кремния не ограничивается увеличением числа центров 
графитизации. Он увеличивает и скорость их роста.

Что касается графитизации силикокарбида, то, по данным 
М арлеза [415], он графитизируется быстрее, чем цементит.

Рис. 236. Кинетические 
кривые графитизации б е 
лого чугуна, содерж ащ е
го различное количество 

кремния, %:
Г — 0,8; 2  — 1,14; 3 — 1,4;

4 —  2,04

Рис. 237. Структура графитизирован
ной заэвтектоидной стали. Травле

ние Н Ш з, хзоо
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В работе же [186] показано, что в Ре—С—51-сплаве с 1,5% С и 
5,82% 51 цементит карбидного эвтектоида графитизируется бы
стрее, чем силикокарбид (рис. 238, а, б).

Из изложенного видно, что вопрос о механизме влияния 
кремния на процесс графитизации белого чугуна требует даль
нейших всесторонних исследований.

Форма образующихся включений графита определяется соот
ношением скоростей их роста в разных направлениях матрицы,

Рис. 238. Строение частично графитизированнош карбидного эвтектоида 
в чугуне с 5,8% 51. Тепловое травление, Х 1500

что связано со степенью равномерности притока вакансий и 
атомов углерода.

При графитизации низкокремнистых белых чугунов 
(0,9% 51), содержащих 3,25% С, ^0 ,003%  А1, 0,005% 5,
0,003% Р, 0,008% Мп, 0,005% Си, 0,002% N1, 0,003% ДУ,
0,001 % И , графит растет в виде шаровидных включений 
(рис. 239, а, г). Как и в магниевом сером чугуне, они представ
ляют собой равноосные тела, составленные из пирамидальных 
кристаллитов, вершины которых сходятся в центре, а основа
ния, являющиеся плоскостями базиса, образуют внешнюю по
верхность. Исследование образцов на разных этапах графити
зации показывает, что графит, зародившись на периферии 
дендритных ветвей, где сосредоточены микронесплошности и 
повышенное содержание кремния, растет в аустените и цемен
тите приблизительно с одинаковой скоростью. При температу
рах ниже 1000 °С ускоренного роста графита по границам и 
субграницам зерен матрицы не наблюдается и включения со
храняют шаровидную форму (рис. 240,а).

При более высоких температурах начинается разветвление 
графита (рис. 240, б, в). Температура начала формирования 
разветвленного графита в чистых Ре—С—51-сплавах понижает
ся с увеличением содержания кремния. Скорости роста гра
фита в цементите и аустените близки в чистых Ре—С—51-спла- 
вах лишь при <0,9%  51. При повышенном содержании крем-
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Рис. 239. Последовательные этапы роста шаровидного графитного вклю
чения. Травление НМОз, Х 1200

Рис. 240. Влияние температуры, °С, графитизации на фор
му графитных включений: 

а —  1000; 6  — 1050; в  — 1100. Т р а в л е н и е  ТШ О з, Х1200

Рис. 241. Влияние кремния на вид графитных включений. Травление
НМОз, X I 200

ния графит растет в аустените быстрее, чем в цементите, и 
приобретает форму либо ущербных шаров (при пониженных 
температурах, когда не происходит заметного разветвления — 
рис. 241, а ), либо разветвленных в аустените образований 
(рис. 241, б ) .

Рентгеноспектральный микроанализ показывает, что в бе
лых малокремнистых чугунах кремний сосредоточен в аусте
ните; в цементите же его < 0 ,1% . Когда цементит частично 
трансформируется в малокремнистый аустенит, то и в этом
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«вторичном» твердом растворе графит растет медленнее, чем 
в исходном высококремнистом аустените (рис. 241, в). Гомоге
низация твердого раствора отстает от процесса графитизации 
и после его завершения матрица еще неоднородна. При трав
лении реактивами, выявляющими ликвацию кремния, в мат
рице полностью графитизированного чугуна можно выявить 
структуру бывшего ледебурита («призраки» ледебурита)

Рис. 242. Участок графитизированного чугуна после трав
ления НМОз (а )  и пикратом натрия (б ) ,  Х 300

(рис. 242). Здесь малокремнистые участки твердого раствора, 
полученного во время первой стадии графитизации из цементи
та, сохраняют его очертания. Для выравнивания состава ауете- 
нита необходима дополнительная выдержка после графитиза
ции [70, 46].

Влияние примесей на форму графитных включений, обра
зующихся в белых чугунах так же велико, как и при затвер
девании. Исследованию этого влияния посвящено много работ. 
Полученные результаты часто противоречивы, трудно сопоста
вимы из-за различия исходных материалов и условий графити
зации. Для получения сопоставимых данных было исследовано 
влияние важнейших примесей (5, Мп, Р, №, Сг, Си, А1, \Р, П  
и Л ^ )  на кинетику и морфологические особенности графито- 
образования в Ре—С —ЗРсплавах одной и той же, указанной 
выше чистоты [53]. Графитизацию осуществляли в вакууме при 
900, 1000 и 1100°С. О кинетике судили по изменению удель
ного объема АР чугуна в ходе графитизации. Морфологию гра
фитных включений и распределение добавок между фазами 
изучали микроскопическим и рентгеноспектральным методами.

Влияние серы исследовали в интервале 0,005—0,59% при со
держании марганца 0,008%. Поскольку во всех сплавах отно
шение % Мп/% 5 < 2 , в сульфидах марганца связана лишь 
небольшая часть серы. Сульфиды железа легко обнаружива
лись в исходной структуре белого чугуна, начиная с 0,16% Б. 
Они располагались в основном в ледебурите.

Графит зарождался между дендритными ветвями и ледебу
ритом (рис. 243, а). На поверхности сульфидных включений
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не наблюдалось зарождение графита. С увеличением содержа
ния серы сульфидных частиц становилось все больше, а число 
центров графитизации уменьшалось.

При всех исследованных концентрациях серы графитные 
включения росли в виде компактных тел (рис. 243,6). Призна
ков разветвления графита нет даже в чугуне с 0,005% Б, в кото
ром избыток серы сверх соотношения 25 =  Мп минимален. Ско
рости роста графита в аустените и карбиде близки лишь в чугу-

Рис. 243. Вид графитных включений в сернистых чугунах. Травление
Н Ш з :  

а  — Х130; б — г — Х1200

не с 0,005% 5. При большем содержании графитные включения 
росли преимущественно в аустените и приобретали форму 
ущербных шаров (рис. 243, в ). При графитизации сернистых чу- 
гунов нередко в образующемся графите оказывается много суль
фидных включений (рис. 243,г). Следовательно, при росте гра
фита эвакуация атомов железа, связанных в сульфидах, не про
исходит, тогда как в аустените она идет успешно. Возможно, что 
наличие серы на границах и субграницах зерен матрицы затруд
няет здесь отвод атомов железа и графит не разветвляется. Ско
рость графитизации белых чугунов с увеличением содержания 
серы уменьшается (рис. 244).

Влияние марганца исследовали в интервале 0,008— 1,02% при 
0,005% Б. Графит начинал выделяться также на периферии ден
дритных ветвей аустеннта. С повышением концентрации марган
ца до 0,3% число центров графитизации увеличивалось, а при 
больших концентрациях — уменьшалось. Компактные включения, 
подобные показанным на рис. 243,6, формировались при 1000 °С 
лишь в чугуне с 0,008% Мп, в котором не вся сера связывалась 
в сульфиды марганца |(25> М п ). В чугуне с 0,015% Мп, в кото
ром М п > 25 , графит разветвлялся по границам и субграницам 
зерен матрицы (рис. 245, а). Наибольшее разветвление происхо
дило в чугунах с 0,11 и 0,30% Мп (рис. 245,6). При большей 
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концентрации марганца раэветвленность уменьшается. Скорости 
роста графита в аустените и цементите при 1000 °С близки лишь 
в чугуне с 0,008% Мп. В остальных чугунах графит растет бы
стрее в аустените, чем в цементите. В интервале 0,008—0,11% 
марганец ускоряет графитизацию, а при больших добавках — за
медляет (рис. 246). Наиболее быстро она происходит в чугуне с 
0,11% Мп, когда формируется сильно разветвленный графит.

Рис. 244. Кинетические 
кривые графитнзации бе
лых чугунов, содерж а
щих различное количе

ство серы, %:
/  — 0,005; 2 — 0,037; 3 — 0,16;

4 — 0,29; 5 —  0,59

С  3  6  Т , 7/

AV.V.

Рис. 245. Влияние марганца на вид графитных включений. Трав
ление H NO 3, Х 1200

AV.% '
Рис. 246. Кинетические 
кривые графитнзации бе
лых чугунов, содерж а
щих различное количест

во марганца, %:
7 — 0,008; 2 — 0,015; 3 — 0,11;

4 — 0,30; 5 — 0,51; 6 — 1,02

О 1 2 3 Т,ч

Влияние фосфора исследовали в интервале 0,003—0,77%. При 
1000°С в чугуне с 0,003% Р формировался лишь шаровидный 
графит. В чугуне с 0,01% Р наряду с -шаровидными возникали и 
слегка разветвленные 'включения (рис. 247,а, б). Число их уве
личивалось с ростом концентрации фосфора до 0,25%. В чугу
нах, содержащих заметные количества фосфидной эвтектики 
(при 0,25% Р и выше), графитизация при 1000°С происходила в 
присутствии прослоек жидкости, где преимущественно и растет
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графит пластинчатой формы (рис. 247, в, г). При температуре 
900 °С, лежащей ниже точки плавления фосфидной эвтектики, 
графитные включения росли шаровидными при всех исследовав
шихся концентрациях фосфора.

По-разному при 1000 и 900°С влиял фосфор и на скорость 
графитизации. При 1000 °С она увеличивалась с ростом содержа
ния фосфора, особенно в высокофосфористых чугунах, в которых 
появлялась жидкость. При 900 °С число центров и скорость гра
фитизации уменьшались с повышением содержания фосфора.

Рис. 247. Влияние фосфора на форму включений графита, образую 
щихся в белых чугунах, содержащ их различное количество фосфора, %.

Травление НЫОз, Х500:
а  — 0,01; 6  — 0,10; в  — 0,46; г  — 0,77

Алюминий, никель и медь принадлежат к элементам, способ
ствующим, подобно кремнию, графитизации белых чугунов. 
Наиболее близок к кремнию алюминий. В исследовавшихся Ре— 
С—Бпсплавах при содержании 0,003% А1 включения графита, 
формирующиеся при 1000°С, имеют шаровидную форму. Первые 
признаки разветвления встречаются при 0,006% А1 (рис. 248, а). 
При 0,05 и 0,13% А1 графитные включения наименее компакт
ны (рис. 248,6); при 0,40 и 0,96% А1 число графитных ветвей так 
увеличивается, что включения кажутся более компактными 
(рис. 248, в). При 900°С это влияние алюминия ослабляется, 
большого разветвления графита по границам и субграницам зе
рен матрицы не происходит. Добавки алюминия приводят к уве
личению различия скоростей роста графита в аустените и карби
де. Если при 0,003 и 0,006% А1 скорости роста графита в этих 
фазах близки, то при 0,05% А1 графит быстрее растет в аустени
те, чем в цементите; при дальнейшем увеличении содержания 
алюминия это различие усиливается.

Возможно, что ускорение роста графита по границам и суб- 
границам зерен аустенята обусловлено связыванием алюминием 
таких примесей, как азот, водород и сера, атомы которых, окку
пируя дефекты, отравляют их как источники вакансий, что ведет 
к задержке эвакуации атомов железа. Алюминий, подобно крем
нию, сильно увеличивает число центров и скорость графитизации 
(рис. 249).

Влияние никеля исследовали в интервале 0,002—3,12%. Д о
бавки до 1,05% №  не изменяли числа графитных включений. 
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Оно заметно увеличивалось лишь в чугуне с 3,12% N1. Никель в 
белых чугунах концентрируется в аустените. При медленном за 
твердевании в цементите никеля в полтора раза меньше, чем в 
твердом растворе. В связи с этим при охлаждении отливок пер
литный распад аустенита подавляется, происходит мартенситное 
превращение и образуются многочисленные микротрещинки, ко-

Рис. 248. Влияние алюминия на форму графитных включений.
Травление НЫОз, Х 1200

АР,7с

Рис. 249. Кинетические 
кривые графитизации бе- 4
лых чугунов, содерж а
щих различное количе

ство алюминия, %: 2
1 — 0,003; 2 — 0,006 ; 3 — 0,05;

4 — 0,13; 5 — 0,40; 6 — 0,96

0 30 60 Т/ГЦН

торые при последующей графитизации служат местами предпоч
тительного зарождения графита.

Добавки никеля не приводили к разветвлению графита и не 
создавали различия скоростей роста в аустените и цементите. 
Эвакуация атомов железа, кремния и никеля в этих фазах, в 
объеме и по границам их, происходила при 900 и 1000°С с одной 
скоростью и включения графита росли как равноосные много
гранники, близкие к сферам (рис. 250).

На кинетику графитизации никель действует слабее, чем крем
ний и алюминий (рис. 251). Лишь в чугуне с 3,12% № графити- 
зация резко ускоряется.

Влияние меди исследовали в интервале 0,005—0,41%. Как и 
никель, медь слабо влияет на число центров графитизации. При 
900 °С во всех медистых чугунах формировались равноосные 
включения графита без признаков разветвления (рис. 252,а).
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При 1000°С медистые чугуны отличались от никелевых тем, что 
шаровидными были не все включения. Часть их, тем большая, 
чем выше содержание меди, имела небольшие ответвления 
(рис. 252,6, в, г). Скорости роста графита в аустените и цемен-

Рис. 250. Начальная (а, в )  и конечная формы графитных включений 
в чугунах с малым (а , 6 — 0,002%) и большим (в , г  — 3,12%) содер

жанием никеля. Травление НИОз, Х 1200

тите близки при всех концентра
циях меди. Общая 'скорость гра- 
фитизации белых чугунов при 
добавке меди слегка увеличива
лась (рис. 253).

Влияние хрома исследовали 
в интервале 0,05—0,92% [299].

Как указывалось выше, хром 
распределяется между фазами 
белых чугунов неравномерно: в 
карбиде его в 4,5 раза больше, 
чем в аустените. Добавки хрома 
приводят к большой разнице 
скоростей роста графита в аусте
ните и карбиде. В сторону хро
мистого цементита графит прак

тически не растет и включения приобретают вид ущербных 
шаров (рис. 254, а).

Распределение хрома между фазами меняется в процессе 
графитизации. По мере того как карбид, теряя углерод, транс
формируется в высокохромистый аустенит, происходит переход 
хрома из этого вторичного аустенита в исходный аустенит чугу
на и в оставшийся еще карбид, что сильно замедляет первую 
стадию графитизации.

Добавка хрома к чугунам промышленной чистоты, в которых 
формируется разветвленный графит, мало влияет на его форму. 
При содержаниях до 1% Сг графит также растет в виде разветв
ленных включений (рис. 254,6). Число центров графитизации и 
скорость их роста под влиянием добавок хрома резко уменьша
ются, а количество остающегося карбида растет. Белые чугуны, 
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Рис. 251. Кинетические кривые 
графитизации белых чугунов, со
держащ их различное количество 

никеля, % :
1 — 0,002; 2 — 0,035; 3 — 0,14; 4 — 0,31;

5 — 0,56; 5 — 1,05; 7 — 3,12.



имевшие более 1% Сг, при температурах <1000°С и выдержках 
до 50 ч не графитизируются.

Влияние вольфрама исследовали на чугунах с 0,003; 0,05; 
0,14%; 0,31 и 0,48% \У. Число центров графитизации, возникаю
щих на границе между дендритными ветвями аустенита и леде-

Рис. 252. Влияние различного содержания меди, %, на форму графит
ных включений в чугунах. Травление HNOs, Х280: 

а — 0,005 ; 6  — 0,08; в — 0,26; г  — 0,41

буритом, с увеличением СО- 
держания вольфрама не изме
няется. В чугунах с 0,003—
0,05 до 0,14% ^  графит, обра
зующийся при 1000 °С, не раз
ветвляется (рис. 255, а ). По
скольку скорости роста в 
аустените и карбиде близки, 
включения графита формиру
ются в виде шаровидных тел.
При 0,31% \У графит растет 
быстрее по границам и суб
границам, чем в объеме зерен 
матрицы, и включения раз
ветвляются (рис. 255,6). З а 
метно разнятся в этом чу
гуне и скорости роста в твердом растворе и карбиде. При 0,48% 
\У графит разветвляется меньше (рис. 255, в). Меняется с до
бавками вольфрама и кинетика графитизации (рис. 256). С по
вышением содержания вольфрама до 0,31% графитизация уско
ряется, а затем замедляется. С наибольшей скоростью графити- 
зируется чугун с 0,31 % в котором формируется сильно раз
ветвленный графит. Аналогичные результаты получены в работе 
1149], но наибольшая скорость графитизации наблюдалась при 
0,60% М.

Влияние титана исследовали в интервале концентраций 
0,001—0,53%. В дендритных ветвях и ледебурите титанистых бе
лых чугунов имелись многочисленные мелкие частицы карбида 
или карбонитрида титана. Долю титана в твердом растворе не
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Рис. 253. Кинетические кривые 
графитизации белых чугунов. со
держащ их различное количество 

меди, %:
1 — 0,005; 2 — 0,007; 3 — 0,08; 4 — 0,26;

5 — 0,41



устанавливали. При 1000 °С число центров графитизации при «по
вышении содержания титана от 0,001 до 0,02% увеличивалось 
вдвое, а при дальнейшем увеличении концентрации оно не изме
нялось, хотя число частиц карбида титана продолжало расти.

Образование центров графитизации связано с поверхностью 
этих частиц, по-видимому, лишь в том случае, если между ними

Рис. 254. Графитные включения, формирующиеся в хромистом чугуне. 
Травление НГ>Ю.!, Х 300

Рис. 255. Влияние вольфрама на форму графитных включений. 
Травление НГТОз, Х 1200

и матрицей имеются разрывы сплошности |[7]. Большое же влия
ние малых добавок титана на формирование центров графитиза
ции можно, вероятно, объяснить его взаимодействием с такими 
примесями, как азот, кислород и сера.

Добавки титана сильно влияют на форму графитных вклю
чений. В чугуне с 0,001% Ті они шаровидны (рис. 257, а), при
садка 0,006% Ті достаточна для разветвления графита 
(рис. 257,6), причем скорость роста в аустените становится боль
ше, чем в карбиде. Добавки 0,02 и 0,16% Ті приводят к еще 
большему разветвлению графита (рис. 257, в) и увеличивают 
различие скоростей роста в твердом растворе и карбиде. При 
дальнейшем увеличении добавок титана разветвленность графи-
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та уже уменьшается. Карбиды (карбонитриды) титана обладают 
высокой устойчивостью. После завершения графитизации цемен
тита они обнаруживаются в матрице и в графите.

Скорость графитизации цементита в белых чугунах с увеличе
нием содержания титана повышается (рис. 258).

Рис. 256. Кинетические кривые гра
фитизации белых чугунов, содерж а
щих различное количество вольф

рама, %:
/  — 0,003 - 2  — 0,05; 3 — 0,14; 4 — 0,31;

5 — 0,48

О /  2 3  Z .4

Рис. 258. Кинетические кривые гра
фитизации белых чугун-ов, содер ж а
щих различное количество титана, %: 
/  — 0,001; 2 — 0,006; 3 — 0,02; 4 — 0,16;

5 — 0,25; 6 — 0,58

Влияние магния на графитизацию белых чугунов исследовано 
недостаточно. Здесь рассматриваются результаты исследования, 
выполненного на промышленных белых чугунах, содержащих 
3% С; 0,5% Si; 0,3% Mn; 0,1% Р; 0,01—0,02 S; 0,018; 0,047; 
0,076 и 0,093% Mg [59].

Безмагниевый чугун графитизировался при 850— 1050 °С, об
разуя типичные для ковких чугунов (с избытком марганца сверх 
соотношения Mn =  2S) разветвленные графитные включения
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Травление HNOs, Х 1200



(рис. 259, а). При 0,018% M.g включения графита разветвлены 
меньше (рис. 259,6). При 0,047% N[g компактность их увеличи
вается, но все еще имеются небольшие ответвления (рис. 259, б). 
При 0,076 и 0,093 % М ц  графит растет не разветвляясь (рис. 259, г ) .

Таким образом, небольшие добавки магния к белому чугуну 
предотвращают разветвление графита. Однако шаровидной 
формы, аналогичной образующейся при затвердевании серых

Рис. 259. Влияние магния на форму графитных включений. Не трав
лено, Х 200

Рис. 260. Ущербные графитные включения в магниевом чугуне.
Травление Н1\Юз, Х 500

магниевых чугунов, графитные включения, возникающие при от
жиге, не приобретают. Зарождаясь, как правило, между аусте- 
нитом и цементитом, графит растет в дальнейшем в сторону 
твердого раствора. Если пластина цементита полностью преграж
дает рост графитного включения в одну сторону, оно приобре
тает вид полушара, выросшего в аустените (рис. 260,а). Если 
графит зародился на кромке пластины, этот цементит (а после 
трансформации — аустенит) оказывается включенным в графит 
(рис. 260,6). И в случае, когда графитные включения имеют в 
плоскости шлифа круглые сечения, после сошлифовки они ока
зываются ущербными шарами.

Число центров и кинетика графитизации белых чугунов при 
добавках магния в указанных выше пределах меняются мало. 
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Из приведенных данных следует, что при помощи добавок 
элементов к белому чугуну можно широко варьировать скорость 
первой стадии графитизации и форму графитных включений, что 
практически часто и используется при производстве ковкого чу
гуна. К сожалению, природа воздействия примесей на процесс 
графитизации до сих пор не выяснена. Механизм влияния при
месей является комплексным. Примеси изменяют скорость диф-* 
фузии железа и углерода, свойства карбидов и твердого раство
ра, влияют на источники вакансий и точки роста графита, в свя
зи с чем меняются относительные скорости роста графита в ау- 
стените и карбиде. Изменяются и другие кинетические и термо
динамические параметры процесса графитизации.

23. СФ ЕРОИД ИЗАЦ ИЯ И КОАЛЕСЦЕНЦИЯ

При температурах между эвтектической и эвтектоидной могут 
происходить такие структурные изменения, в ходе которых со
храняется количественное соотношение фаз. Свободная энергия 
чугуна может уменьшиться, например, в результате изменения 
формы и величины кристаллов карбида. Переход пластинчатых 
кристаллов в равноосные называется сфероидизацией, а укруп
нение одних кристаллов за счет других — коалесценцией. Эти 
процессы, самопроизвольно идущие при повышенных температу
рах, не приводят нелегированный чугун в стабильное состояние. 
Поскольку карбид сохраняется, чугун остается в метастабильном 
состоянии, но из-за уменьшения свободной энергии оно становит
ся более устойчивым.

Процесс сфероидизации обусловлен снижением свободной 
энергии вследствие уменьшения межфазной поверхности при пе
реходе пластинчатых кристаллов карбида в равноосные. В осно
ве этого процесса лежит диффузионный перенос углерода от вы
пуклых участков карбидных кристаллов с большой кривизной 
поверхности к участкам с меньшей кривизной и к плоским гра
ням. По мере того как карбид на выпуклых участках теряет уг
лерод, он трансформируется в аустенит. Плоские же участки на
ращиваются новыми слоями карбида, который получается из 
аустенита по мере притока к нему атомов углерода. Движущей 
силой диффузионного переноса углерода в аустените и по меж
фазной поверхности от более выпуклых к менее выпуклым участ
кам карбида является перепад концентраций углерода, обуслов
ленный разной растворимостью карбида в твердом растворе 
из-за различия кривизны поверхности. Эта растворимость опре
деляется уравнением Томсона

2 ОМУ

X r =  X m e RTr ,

где Хж — концентрация углерода в твердом растворе при плос
кой границе раздела с карбидом;
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X,- — концентрация углерода в растворе, равновесном с кар
бидом на границе раздела с радиусом кривизны г;

М, V — молекулярный вес и удельный объем карбида;
Я, Т — газовая постоянная и температура; 

а — межфазная поверхностная энергия.
Согласно уравнению, положение линий растворимости карби

да в аустените связано с кривизной межфазной поверхности. Л и
нией ЕБ (рис. 261) описывается насыщение аустенита углеродом

при плоской поверхности 
(г =  сю). Линии же, характе
ризующие равновесие аусте
нита при выпуклой поверхно
сти карбида с радиусами гх>  
>Сг>бз, расположены правее 
линии ЕБ, а равновесие при 
вогнутой поверхности карбида 
с радиусом гх> г 2> г 3 располо
жены левее £5 . Такая зависи
мость растворимости от кри
визны межфазной поверхности 
объясняется тем, что атомы на 

выпуклых участках поверхности связаны с карбидом слабее, чем 
на плоских и тем более на вогнутых, где они имеют больше сосе
дей. Из этого следует, что аустенит около пластинчатых кристал
лов карбида химически неоднороден. Например, при температуре 
Та (рис. 261) содержание углерода в аустените (Ха) у плоских 
участков поверхности карбида ниже, чем у выпуклых с разной 
кривизной (Х б1, Х б2, Х бз). Углерод диффундирует в аустените от 
выпуклых к плоским участкам кристалла карбида. Обедняющий
ся углеродом аустенит, контактирующий с выпуклыми участками 
(с кромками пластин), становится ненасыщенным и растворяет 
карбид. В участках, где аустенит контактирует с плоской или 
менее выпуклой поверхностью, приток углерода обеспечивает пе
ресыщение аустенита и здесь выделяется карбид, который на
слаивается на имеющийся. В результате вытянутые включения 
вторичного карбида превращаются в равноосные, т, е. они сфе- 
роидизируются. Если карбидные включения далеки друг от дру
га, они сфероидизируются независимо. При близости включений 
углерод от растворяющегося участка одного кристалла может 
переноситься к растущему участку другого кристалла.

При сфероидизации крупных пластин они сначала делятся 
на части (рис. 262, а ) , по-видимому, в тех местах, где химический 
потенциал углерода повышен (в местах концентрации напряже
ний и примесей, увеличивающих активность углерода). На этих 
этапах процесса межфазная поверхность, естественно, увеличи
вается. Свободная же энергия, однако, при делении снижается, 
поскольку этот процесс идет самопроизвольно в изотермических 
условиях. Выигрыш свободной энергии обусловлен тем, что при 
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перераспределении углерода, ведущем к делению карбидных 
кристаллов, атомы углерода занимают области матрицы, где их 
химический потенциал снижен.

Начальные этапы процесса сфероидизации, связанные с де
лением кристаллов, изучены слабо. Деление пластин заэвтектонд- 
ного карбида облегчается тем, что они представляют собой

Рис. 262. Изменение вида вторичного цементита белого чугуна при сфе- 
роидизации. Травление пнкратом натрия, Х 400

плоские разветвленные образования, и если их ветви и сраста
ются, в этих участках имеется много дефектов.

Сфероидизация вторичного карбида возможна и в ледебурит- 
ном аустените. Но так как ветви этого аустенита обычно тонкие, 
то легко происходит и коалесценция карбида.

Коалесценция карбидов состоит в росте крупных кристаллов 
за счет растворяющихся мелких. При этом достигается пониже
ние свободной энергии сплава из-за уменьшения межфазной 
поверхности. Коалесценция частиц вторичного карбида происхо
дит в результате роста более крупных из них и выделения на по
верхности ледебуритного карбида. Коалесценция карбидных ча
стиц начинается одновременно с их сфероидизацией, но продол
жается и после ее завершения, так как сфероидизированные ча
стицы различаются по величине (рис. 262,6). Однако с замет
ной скоростью она идет только при высоких температурах, когда 
диффузионная подвижность углерода становится большой.

Как это отражено и соотношением Томсона, более крупные 
карбидные частицы с меньшей кривизной поверхности окружены 
аустенитом состава, близкого к ! а и Х б1, а более мелкие — аусте- 
нитом состава Х б2, Х бз. Следовательно, аустенит в этом случае 
неоднороден по углероду: около мелких частиц концентрация уг
лерода выше, чем около крупных. Диффузия углерода от мелких 
к крупным частицам карбида выводит аустенит из равновесия с 
ними: около мелких аустенит становится ненасыщенным, а около 
крупных — пересыщенным углеродом. Равновесие поддерживает
ся в результате растворения мелких и роста крупных частиц.
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Особенно благоприятны условия растворения частиц вторичного 
карбида вблизи ледебуритного карбида, имеющего вогнутую по
верхность в контакте с ветвями первичного и особенно с ветвями 
эвтектического аустенита. Здесь растворимость углерода особен-

Рис. 263. Сфероидизация и коалесценция аустенита в доэвтектйче- 
ском (слева) и эвтектическом (оправа) белом чугуне. Травление

Н Ш з ,  Х 3 0 0 :
а  — в и сх о д н о м  со с то ян и и ; б  — п о сл е  48-ч  в ы д е р ж к и ; в  — 86-^; г  —  200-ч

но мала и в зависимости от кривизны поверхности при темпера- 
туре Та характеризуется значениями Х в1, Х в2, Х вз. В аустените 
создается большой перепад концентраций и углерод от вторично
го карбида диффундирует к ледебуритному, где и выделяется в 
виде карбида. Частицы вторичного карбида вблизи поверхности 
ледебуритного постепенно исчезают (рис. 262, б ) . При достаточно 
больших выдержках весь вторичный карбид наслаивается на эв- 
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техническом. Быстрее это происходит в ледебуритном аустените 
и в тонких ветвях первичного аустенита. Для завершения этого 
процесса в толстых ветвях аустенита требуется больше времени.

Сфероидизация кристаллов аустенита также возможна. Она 
происходит прежде всего в колониях аустенито-карбидной эвтек
тики, характеризующихся большой межфазной поверхностью. 
Следовало ожидать, что при высокотемпературных выдержках 
и в ледебурите будут происходить процессы коалесценции и сфе- 
роидизации фаз. На рис. 263 показаны структуры доэвтектиче- 
ского и эвтектического чугунов после различной выдержки при 
980 °С. Для предотвращения графитизации в чугун ввели 3% Мп.

Рис. 204. Структура белого доэвтектического чугуна после сфероидиза- 
ции ( а — травление пикратом натрия, Х 6 0 0 ), схема сфероидизации (б )

Как видно из рис. 263, с выдержкой особенно сильно меняется 
структура доэвтектического чугуна. Тонко разветвленный ледебу- 
ритный аустенит сфероидизируется и коалесцирует, а ледебурит- 
ный карбид становится монолитным. За 200 ч участки аустенита 
и карбида превращаются в равноосные ограненные кристаллы 
(рис. 264, а).

Эвтектический и заэвтектический чугуны ведут себя иначе. 
З а  48-ч выдержку происходит некоторое укрупнение и сфероиди- 
зация кристаллов аустенита в ледебурите. При дальнейших же 
выдержках коалесценции аустенитных участков, залегающих в 
карбиде, не происходит. После ЙОО-ч выдержки величина кри
сталлов аустенита практически такая же, как и после 48-ч.

Из этих данных следует, что при высокотемпературной вы
держке успешно изменяется строение ледебурита, связанное с 
переносом углерода в аустените: деление, утолщение и укороче
ние ветвей ледебуритного аустенита, объединение их при наличии 
контакта с первичным аустенитом и с базовыми прослойками 
аустенита, ответвлениями которых они являются. Изменения же 
структуры, связанные с переносом углерода через карбид, силь
но задерживаются. Это — коалесценция изолированных кристал
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лов аустенита в эвтектическом и заэвтектическом чугунйх— 
объясняется, по-видимому, гораздо меньшей скоростью диффу
зии углерода в карбиде, чем в аустените [37, с. 394}.

При объяснении процессов укрупнения ледебуритного аусте
нита нужно также исходить из уравнения Томсона. В тонких 
веточках ледебуритного аустенита содержание углерода пониже
но до Хвз (см. рис. 261), так как поверхность карбида здесь вог
нута и характеризуется малым радиусом кривизны. Содержание 
же углерода в плоских базовых дендритах аустенита колоний и 
в толстых ветвях первичного аустенита гораздо выше (Х а). По
скольку веточки ледебуритного аустенита связаны либо с плос
кими дендритами эвтектического аустенита, либо с ветвями пер
вичного аустенита, возможен диффузионный обмен углеродом 
между ними: углерод из крупных ветвей аустенита переходит в 
мелкие веточки эвтектического аустенита. Эти веточки, пересы
щаясь углеродом, постепенно трансформируются в карбид. Круп
ные участки аустенита, обедняясь углеродом, становятся нена
сыщенными, в них растворяется часть прилегающего карбида. 
Эти участки еще больше укрупняются за счет аустенита, обра
зующегося из карбида. В результате все тонкие ветви ледебурит
ного аустенита превращаются в карбид, а ветви первичного и 
крупные участки ледебуритного аустенита утолщаются. В эвтек
тических и доэвтектических белых чугунах на начальных этапах 
выдержки идет и деление разветвленного аустенита и сферо- 
идизация (утолщение и укорочение) заключенных в карбиде 
участков аустенита. Эти процессы не требуют переноса углерода 
через карбид (рис. 264,6). Тонкие концы веточек аустенита наи
более обеднены углеродом, так как здесь вогнутая поверхность 
карбида имеет наименьший радиус кривизны. Приток атомов уг
лерода к острию веточки выводит аустенит из равновесия е кар
бидом. Пересыщаясь углеродом, аустенит трансформируется 
здесь в карбид.

В менее искривленных участках ветвей аустенит, теряя угле
род, становится ненасыщенным — здесь часть ледебуритного кар
бида растворяется и соответственно утолщается аустенитная 
ветвь. В результате аустенитные участки укорачиваются и утол
щаются. В некоторых случаях можно наблюдать и деление ветвей 
ледебуритного аустенита на части. Оно происходит обычно в тех 
местах аустенитной ветви, где по той или иной причине форми
руется граница или субграница. Вдоль этой границы растет кар
бид и аустенитная ветвь делится (рис. 265).

Сфероидизация и коалесценция графита исследованы гораздо 
меньше, чем карбида. Коалесценция графитных частиц на з а 
ключительных этапах первой стадии графитизации и после нее 
установлены в работах [302, 83, 8].

Графитные включения коалесцируют медленнее, чем карбид
ные. Помимо диффузионного переноса углерода, при коалесцен- 
ции графита происходят эвакуация атомов железа от растущих 
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включений и заполнение атомами железа пространства, освобож
дающегося в матрице при растворении графита [8]. Существуют, 
по-видимому, два пути коалесценции: без образования пор у 
растворяющегося графита и с возникновением пор. Коалесцен- 
ция без формирования пор установлена в работе [9].

Перенос углерода от одних графитных включений к другим 
можно объяснить в соответствии с уравнением Томсона разли
чием растворимости, обуслов
ленным разной величиной их.
Можно отметить и перенос 
вакансий в твердом растворе 
от мелких к крупным гра
фитным частицам, эквивалент
ный передвижке атомов ж е
леза в противоположном на
правлении. Это обеспечивает 
заращивание зазоров, обра
зующихся у растворяющих
ся частиц и эвакуацию ато
мов матрицы от растущих 
частиц.

Сфероидизация графитных включений в результате переноса 
углерода в твердом растворе от одних участков поверхности гра
фита к другим совсем не исследована. Признаки ее обнаруже
ны в N1—С-сплавах, имевших в исходном состоянии сильно раз
ветвленные графитные включения [8], и н обычных серых чугу- 
нах [385].

24. ЭВТЕКТОИДНЫЙ РАСП АД  АУСТЕНИТА

Железоуглеродистый серый чугун, медленно охлажденный до 
эвтектоидной температуры Р'Б'К' (А\), состоит из аустенита эв- 
тектоидного состава Хэ- и графита (рис. 266). При данной темпе
ратуре эти фазы могут находиться в стабильном равновесии с 
ферритом состава Х Р— кривые свободной энергии этих трех фаз 
имеют общую касательную.

Белый чугун при эвтектоидной температуре РЗДфА]'1) состоит 
из аустенита состава Х8 и цементита. При этой температуре воз
можно и трехфазное равновесие у + а+ Ц .

Для начала эвтектоидного распада аустенит необходимо пе
реохладить, или, иначе, чугун необходимо охладить в область 
субкритических температур (Т < А \  или А™). Если серый чугун 
охладить, например, до Ти аустенито-графитное состояние стано
вится нестабильным, переход чугуна в феррито-графитное состоя
ние приведет к уменьшению свободной энергии на величину АЕ. 
Этот выигрыш свободной энергии и является движущей силой 
эвтектоидного распада у— >-а+Г.

Так как температура выше температуры А “ (метастабиль- 
ного эвтектоидного равновесия) и выделение цементита при Т\ 
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Рис. 265. Деление аустенитных 
ветвей в ледебурите. Травление 

НРТОз, Х 700



термодинамически невозможно, аустенит распадается лишь на 
феррит и графит (рис. 267). При температуре Т2 могут происхо
дить обе эвтектоидные реакции: у— кх+ Г  и у— уа+ Ц .  Распад 
с образованием цементита приводит к метастабильному состоя
нию, выигрыш свободной энергии получается меньшим. Посколь
ку для реакции у— уи + Ц  почти не требуется отвода атомов мат-

. рицы от фронта растущих кри
сталлов цементита, она идет бы
стрее реакции у — у /и+ Г  и с уве
личением переохлаждения захва
тывает все больший объем аусте- 
нита. Эти два эвтектоидных пре
вращения обычно и формируют 
структуру металлической матри
цы серых и ковких чугунов.

Промышленные серые и ков
кие чугуны представляют собой 
в основном тройные сплавы 
Ре—С— и для анализа фазо
вых изменений в них при эвтек- 
тоидном превращении следует 
пользоваться тройной диаграм
мой Ре—С —51, ее горизонталь
ными разрезами при эвтектоид
ных температурах. Выше указы
валось, что в сплавах Ре—С —Э1 
трехфазное эвтектоидное рав
новесие имеет место в интер- 

т а"~, т 3 — аы. вале температур (см. п. 4). Для
: 1 каждого сплава X  существует

верхняя и нижняя температурная граница этого интер
вала, которые обозначим А п (Ап) и А ц (Ли) соответственно.
С увеличением содержания 'кремния в оплаве этот интервал рас
ширяется и повышается (рис. 268). Р1нтервалы стабильного и ме- 
тастабильного равновесия частично накладываются (325 265,
262].

Рассмотрим, пользуясь горизонтальными разрезами — эвтек- 
тоидными конодными треугольниками, изменение фазового со
стояния при медленном охлаждении серого (или ковкого) чугуна 
(рис. 269, а) с однородной по кремнию и углероду аустенитной 

матрицей. При температуре А \2 (ТЪ) чугун состоит из аустенита 
состава Яз и графита. Уже при малом снижении температуры 
(малом переохлаждении аустенита) фигуративная точка X  попа
дает внутрь конодного треугольника рзГ, стабильным становит
ся трехфазное состояние 7 5 3+ а р3 +  -Р Следовательно, из аустени
та состава Яз может выделяться феррит состава ръ. Из положе
ния коноды /?353 видно, что феррит значительно беднее углеродом 
и богаче кремнием, чем исходный аустенит. Остающийся аусте-
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Рис. 266. Участок диаграммы  
Ре—С и кривые свободной энер

гии при Т\:



Рис. 267. Начальные стадии эвтектоидного распада (а , б )  и конечная 
структура феррптного серого (а, в)  и ковкого (б, г )  чугунов. Травление

НЫОз:
а, б  — X 200; в — Х 50; г  — Х10Р

нит обедняется кремнием и несколько обогащается углеродом. 
Избыток углерода выделяется в виде графита.

С понижением температуры равновесия состав феррита из
меняется по линии а'Р' в сторо
ну точки Р', а состав аустенита 
по линии у 'Б '  в сторону точки 5'.
Выделяющийся эвтектоидный 
графит обычно наслаивается на 
имеющемся графите. При темпе
ратуре Т2 чугун состоит из аусте
нита состава 52, феррита состава 
р2 и графита. По длине перпен
дикуляров из точки X на коноды 
треугольника можно судить об 
относительном количестве сосу
ществующих фаз. В условиях мед
ленного (ступенчатого) охлаж
дения эвтектоидное превращение 
закончится при температуре 
А СХ1 (Т]) нижней границы эвтек
тоидного интервала, при которой 
конода р\Г\ феррит — графит пройдет через точку X. Чугун бу
дет состоять из однородного феррита состава р\ и графита. По
следние участки распадающегося аустенита имели состав Яь 

В случае, если однородный эвтектоидный аустенит распадает
ся на феррит и цементит, фазовые состояния в чугунах области 
Е у хи  (см. рис. 163) описываются конодными треугольниками 
рзС  (рис. 269,6). Превращение начнется при температуре ниже 
Л “г, когда фигуративная точка чугуна X  попадает внутрь конод- 
ного треугольника рэС/, и закончится при температуре Л “ , при 
которой конода феррит — цементит {р\И) пройдет через точку X.
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Рис. 268. Зависимость положения 
эвтектоидного интервала стабиль
ного и метастабильного равнове
сий от содержания кремния в 

чугуне



Распад у— кх +  Д  происходит обычно путем совместного рос
та пластин феррита и цементита, образуется структурная состав
ляющая, названная перлитом (рис. 270). В белых чугунах весь 
эвтектоидный аустенит часто превращается в перлит. В серых и 
ковких чугунах в перлит может превратиться также весь эвтек-

Рис. 269. Колодные треугольники ряГ стабильно
го (а ) и рз11 метастабильного (б ) эвтектоидно- 

го равновесия

тоидный аустенит — такой чугун называют перлитным (рис. 
271, а, б ) — или часть его, а часть распадается на феррит и гра
ф и т— такой чугун называют перлито-ферритным (рис. 271, в, г).

Если охлаждение чугуна ниже А\2 идет недостаточно медлен
но, диффузионные процессы не успевают выравнивать состав вы
деляющихся кристаллов феррита. В феррите создается внутри- 
кристаллическая неоднородность по кремнию: участки ферритно- 
го или перлитного зерна (перлитной (колонии), возникшие внача
ле, богаче кремнием, чем образовавшиеся к концу распада, в ос
новном на границах и стыках ферритных зерен или перлитных 
колоний.

В белых чугунах области у 5 [К при звтектоидной температуре
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состав аустенита определяется точками эвтектоидной линии уоі. 
При переохлаждении этот аустенит распадается на феррит и си- 
ликокарбид; часто образуется структурная составляющая, 
имеющая вид грубопластинчатого перлита. Будем называть ее
силикокарбидный перлит в от
личие от обычного (цементи- 
то-ферритного) перлита. В чу
гунах с 4—6% 5і образуется 
перлит обоих видов — силико
карбидный и цементитный.

Микроструктурная -картина 
эвтектоидноео распада \в се
ром и ковком чугуне  зависит 
от его химического состава, 
исходной структуры — глав
ным образом формирующейся 
при эвтектической кристалли
зации, однородности аустени
та и скорости охлаждения 
ниже А\ (или Л 12). В железо
углеродистом сером чугуне

Рис. 270. Перлитная составляющая  
матрицы серого (а )  и ковкого (б )  

чугунов

Рис. 271. Перлитные (а , б )  и перлито-ферритные (в , г )  чугуны с пластин
чатым (а , в )  и шаровидным (б , г )  графитом. Травление НМОя: 

а, б —  Х500; в. г  — ХЮО

X  (см. рис. 266), охлажденном до температуры ТХ<.А\, эвтекто- 
идный аустенит пересыщен и углеродом и железом, степень пе
ресыщения ДХС= Х 5— Х б и ДХре =  Х в— Х& соответственно. Из 
пересыщенного углеродом аустенита на имеющихся включениях 
выделяется графит; прилегающий к ним аустенит обедняется уг
леродом, пересыщение его железом увеличивается, создаются 
благоприятные условия для образования здесь феррита. Возник
шие зародыши быстро растут вдоль графитного включения, об
разуя вскоре ферритную оболочку (рис. 271, в, г) .

В контакте с графитом состав феррита близок к Хд, а с ау-



стенитом — к Х г. Благодаря создающейся разности концентра
ций Х г—Х д в феррите происходит диффузия углерода от по
верхности у /а  к поверхности а/Г. Около аустенита равновесная 
концентрация восстанавливается благодаря переходу в феррит 
углерода из аустенита (при этом новые порции его превращают
ся в феррит), а около графита — из-за выделения избытка угле
рода на графите. Оболочка феррита расширяется, а графитные 
включения растут в результате наслоения на них эвтектоидного 
графита. При длительной выдержке (при 7^) этот процесс идет 
до полного распада аустенита на феррит и графит. Образуется 
ферритная матрица серого или ковкого чугуна (см. рис. 267).

При эвтектоидном распаде аустенита серого или ковкого чу
гуна новые включения графита обычно не образуются, не обра
зуется и особой Ф + Г  структурной составляющей — графитного 
эвтектоида; аустенит распадается на грубый конгломерат абнор- 
мального строения. Сообщение [237], поддержанное и в моногра
фии [19], о якобы наблюдавшемся графитном эвтектоиде в сером 
чугуне; по-видимому, ошибочно. В описанных в работе [237] ус
ловиях опыта около пластин графита могла образоваться ажур
ная бахрома окислов, которую авторы и приняли за графитный 
звтектоид.

Новые включения графита в сером чугуне при графитизации 
ниже А и можно получить, если чугун предварительно закалить 
на мартенсит, а затем отжечь при субкритической температуре. 
Образующиеся при этом в закалочных микротрещинах много
численные мелкие включения графита не имеют, однако, ничего 
общего с эвтектоидом.

В ускоренно охлаждающемся сером (ковком) чугуне при эв- 
тектоидной температуре аустенит может иметь состав от ^  до 
Х 8. Ниже Л “ , например при температуре Т2, возможны эвтекто- 
идные (превращения двух'видов: у — >а + Г и у — >а + Ц. Первое 
осуществляется около имеющихся включений графита, второе 
же начинается обычно около образующегося феррита; феррит и 
цементит выделяются совместно в виде колоний тонкодифферен
цированного эвтектоида — перлита.

При слабых переохлаждениях аустенита эвтектоидного соста
ва ветви перлитного цементита растут часто на базе цементит- 
ной каймы, возникающей на поверхности феррита (рис. 272, а). 
Образование на ней ответвлений развязывает кооперативный 
рост феррита и цементита в виде колонии пластинчатого пер
лита.

При пониженных температурах распада у — >-а + Ц  коопера
тивный рост может начинаться и вследствие образования высту
пов на поверхности ферритного кристалла (рис. 272,6) и зарож
дения цементита в обогащенном углеродом аустените, находя
щемся между выступами.

В^заэвтектоидном аустените формирование перлита начинает
ся обычно на базе образующейся сетки цементита (рис. 273). 
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Каждая колония перлита, по-видимому, часто состоит из паке
та связанных между собой пластин цементита (цементитного 
скелета), расположенных в ферритной основе (см. рис. 272,6 и
273,6).

Доля аустенита, превращающегося в феррит, графит и в пер
лит, зависит от состава и степени переохлаждения аустенита или

Рис. 272. Начальные стадии образования перлита. Травление НІЧОз, ХЮОО

Рис. 273. Сетка заэвтектоидного цементита (а )  и начало роста ко
лонии перлита (б ) .  Травление ликратом натрия, Х 700

от скорости охлаждения чугуна ниже эвтектоидной температу
ры А \ .

Если в сером чугуне, содержащем кремний и другие примеси, 
при кристаллизации или вследствие гомогенизации после затвер
девания получен химически однородный аустенит, то микрострук- 
турные изменения при эвтектоидном распаде не отличаются от 
рассмотренных выше для Ее—С чугуна. Однако распад происхо
дит не при постоянной температуре, а в интервале температур 
А и — А\\, Л “г— Ап  или Л 12— Ли. В первом случае получается 
ферритная матрица, во втором — может быть феррито-перлитная 
и чисто перлитная и в третьем случае — феррито-перлитная. При 
ускоренном охлаждении эвтектоидный распад может происходить 
и при температурах значительно ниже ЛД'.. В этих условиях 
обычно весь аустенит превращается в перлит тем более тонкого 
строения, чем больше переохлаждение.

Для оценки относительного количества перлита в структуре
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матрицы серых чугунов ГОСТ 3443—57 предусмотрена десяти
бальная шкала (табл. 10).

Т а б л и ц а  10
Классификация чугуна по структуре металлической матрицы

Б ал л

О бозначения

П л о щ ад ь  за н ятая  
п ер л и то м , %

д л я  круп ны х и средних 
отл и вок  (м ал ая  скорость 

о х л аж д ен и я)

д л я  тон костенны х отл и вок  
(повы ш енн ая скорость  

о х л аж д ен и я )

1 П Ппс > 9 8
2 П 95 Ппс 95 > 9 0 —98
3 П 85 Ппс 85 > 8 0 — 90
4 П 70 Ппс 70 > 6 5 —80
5 П 60 Ппс 60 > 5 5 - 6 5
6 П 50 Ппс 50 > 4 5 —55
7 П 30 Ппс 30 > 2 0 —45
8 П 15 Ппс 15 > 1 0 —20
9 П 5 Ппс 5 > 2 — 10

10 П 0 П 0 < 2

Свойства чугуна зависят не только от доли перлита в мат
рице, но и от тонкости его строения, а также от величины перлит
ных колоний, которая обычно уменьшается с увеличением пере
охлаждения. Тонкость строения перлита, или разветвленность 
цементитного скелета перлитной колонии можно оценить расстоя
нием между соседними пластинами цементита при поперечном 
их разрезе. Межпластиночное расстояние в пределах колонии 
часто неодинаково, что свидетельствует о нестационарное™ рас
пада аустенита на феррит и цементит даже при неизменных 
внешних условиях. Оценка тонкости строения перлита в .серых 
чугунах согласно ГОСТу 3443—57 производится по пятибальной 
шкале (табл. 11).

Выше показано (см. п. 11), что в сером чугуне, закристалли
зовавшемся при обычных условиях охлаждения, наблюдается 
значительная микронеоднородность аустенита по кремнию. Эта 
неоднородность сильно влияет на температурный интервал эв-

Т а б л и ц а  11
Шкала для оценки строения перлита

Б а л л О бозначение
М еж пластиночное 

расстоян ие, мк
Х арактеристика

п ерл и та

1 П 0 ,2 < 0 , 3 Весьма тонкопластинчатый (сорбито
образный)

2 П 0 ,5 0 ,3 —0 ,8 Т онкопластинчатый
3 П 1 ,0 > 0 , 8 — 1,3 Мелкопластинчатый
4 П 1 .4 > 1 , 3 — 1,6 Среднепластинчаты й
5 П 1 ,6 > 1 , 6 Крупнопластинчатый
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тектоидного превращения аустенита и на происходящие при этом 
структурные изменения матрицы. При медленном или ступенча
том охлаждении эвтектоидный распад, фиксируемый по появле
нию феррита, начинается в первую очередь при наиболее высо
кой температуре в участках наиболее высококремнистого аусте
нита. В чугунах, содержащих более 2,8—3% С, такими участка
ми являются ветви дендритов первичного аустенита и аустенит в

Рис. 274. Начальные стадии эвтектоидного распада аустенита: 
и  — 800 =С, 30 м и н ; б —  780 °С, 30 м и н . Т р а в л е н и е  НГТОз, Х 50

центрах эвтектических колоний, особенно около крупных пластин 
графита (см. рис. 88).

Закалкой чугуна от различных температур в процессе охлаж
дения небольших отливок удалось зафиксировать различные ста
дии эвтектоидного распада исходного («первородного») аустени
та; применяя закалку образцов, нагревавшихся выше А\ч, иссле
довали и распад вторичного аустенита, образующегося при на
греве чугуна.

В эвтектическом и заэвтектическом чугуне при наиболее высо
кой температуре (выше Л 12) распад первородного аустенита на
чинается в центральных участках эвтектических колоний около 
пластин графита (рис. 274,а). Зарождающиеся кристаллы фер
рита быстро растут вдоль пластины графита и вскоре около нее 
образуется ферритная оболочка (рис. 274,6). В малокремнистых 
периферийных участках колоний феррит при этом совсем не по
является и около пластин графита даже при длительных выдерж
ках. С понижением температуры феррит появляется все дальше 
от центра колонии, по-прежнему, вначале около пластин гра
фита.

В доэвтектических чугунах, содержащих более 2,8—3,0% С, 
при температурах заметно выше А )2феррит образуется не только 
в центральных участках колоний около пластин графита, но и в 

дендритных ветвях первичного аустенита. Углерод, диффунди
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рующий из высококремнистых ветвей, выделяется в виде графи
та на имеющихся между ветвями графитных включениях. В чу- 
гунах с повышенным содержанием кремния феррит в дендритных 
ветвях легко образуется и при непрерывном охлаждении отливки 
(рис. 275,а). Раньше принимали, что это первичный феррит, вы

делившийся из жидкости. И в настоящее время иногда утвер
ждают, что в чугунах с 3—5% 5* {131, 132] или свыше 5% С 
[19] образуется первичный феррит. Однако эти утверждения не

Рис. 275. Феррит в дендритных ветвях серого (а —  Х 5 0 ) и ковкого 
(б, в  — X I 00) чугунов. Травление ТШОз.

подтверждены экспериментально [175] и не соответствуют дейст
вительности. Это видно и из диаграмм стабильного (см. рис. 
20, а) и метастабильного (см. рис. 28) равновесий Ре—С—ЭР 
сплавов. При содержании < 5 %  Б1 для случая стабильного со
стояния и < 8 %  Б1 для случая метастабильного состояния в 
чугунах первичный феррит не образуется ни при каком содер
жании углерода.

В чугунах, содержащих < 5 %  51, феррит в дендритных ветвях 
образуется при эвтектоидном распаде благодаря повышенному 
содержанию в них кремния.

В дендритных ветвях в первую очередь выделяется феррит 
при эвтектоидном распаде аустенита и в ковком чугуне, а также 
в высокоуглеродистых чугунах с шаровидным графитом (рис.
275,6). В исходном белом чугуне в дендритных ветвях сконцент
рирован почти весь кремний (при хорошо выраженной в них пря
мой ликвации). В расположенном между ними цементите 
кремния практически нет, поэтому в аустените, образующемся из 
него при отжиге, эвтектоидный распад происходит в последнюю 
очередь, при наиболее низкой температуре (рис. 275,в). Включе
ния графита растут при этом преимущественно в сторону обога
щенных кремнием участков аустенита.

В доэвтектических и серых и белых чугунах во время охлаж
дения после затвердевания углерод диффундирует из дендрит
ных ветвей к эвтектическому графиту или цементиту между ни- 
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Рис. 276. Перлито-мартенситная матрица в быстроохлажденном се
ром (а )  и белом (б )  чугуне с 1,45% С и 3,4% 81. Травление ТШОз,

Х 50

ми. В первую очередь углеродом обедняются периферийные слои 
ветвей. При повышенной концентрации кремния аустенит в пери
ферийных участках ветвей так быстро обедняется углеродом, что 
даже при охлаждении отливки в воде он превращается в тонкий 
перлит, тогда как более высокоуглеродистый (а следовательно, 
и более устойчивый) аустенит в центрах ветвей превращается в 
мартенсит (рис. 276).

В малоуглеродистых серых чугунах, в которых при кристал
лизации в дендритных ветвях создается прямая ликвация крем
ния, эвтектоидный распад у— >-а +  Г начинается в графитной эв
тектике. Затем феррит образуется в высококремнистых перифе
рийных участках ветвей и постепенно продвигается к их мало- 
кремнистым сердцевинам (рис. 277, а). Углерод диффундирует от 
аустенита к графиту через слой феррита. Когда граница у /а  до
стигает малокремнистой сердцевины, углерод должен диффун
дировать из зоны малокремнистого феррита к графиту через 
слой высококремнистого феррита. Для этого концентрация угле
рода в феррите около поверхности у/а  должна быть так вели
ка, чтобы активность углерода здесь была выше, чем в слое 
высококремнистого феррита [319]. Однако это достигается, по- 
видимому, не всегда. Нередко аустенит в сердцевинах ветвей 
сохраняется до низких температур и превращается в перлит 
(рис. 277,6). Такая структура матрицы является типичной для 
малоуглеродистых чугунов с повышенным содержанием кремния.

Ликвация кремния, а также фосфора существенно влияет на 
структурные изменения матрицы чугуна и при распаде аустени
та в условиях больших переохлаждений или больших скоростей 
охлаждения. Это влияние связано прежде всего с тем, что, не
смотря на то, что кремний повышает температуру начала эвтек- 
тоидного распада аустенита, он в то же время повышает устой
чивость аустенита, особенно при пониженных температурах. По-
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Рис. 277. Начало (а — Х 5 0 ) и конец (б —  Х 400) эвтектоидного раолада 
аустенита в дендритных ветвях малоуглеродистого чугуна Травление

Н Ш з

этому при ускоренном охлаждении чугуна или при изотермиче
ских выдержках ниже Л" распад у— *-а+Ц начинается не в вы
сококремнистых, а в малокремнистых участках аустенита, преж
де всего на периферии эвтектических колоний. Этому способст
вует и повышенная концентрация здесь фосфора, особенно около 
фосфидной эвтектики. Фосфор, хотя и значительно слабее, чем 
кремний, повышает эвтектоидную температуру и (в отличие от 
кремния) способствует перлитному распаду аустенита. Поэтому 
при относительно низких температурах перлитный распад начи
нается на периферии эвтектических колоний около фосфидной 
эвтектики (рис. 278,а). Затем он распространяется по всей пери
ферии колонии и постепенно приближается к центру.

В случае сильной ликвации кремния в центре колонии при 
этом может начаться распад у— + Г; феррит, как обычно, вы
деляется вдоль пластин графита. Если в этот момент произвести 
закалку чугуна, образуется структура, показанная на рис. 278,6. 
На периферии колонии матрица перлитная, в середине — мартен- 
ситная, а в центре около пластин графита наблюдается феррит- 
ная оболочка. При других соотношениях степени ликвации и 
степени переохлаждения феррит в центре колонии может и не 
выделяться до конца перлитного распада. Иногда в ускоренно 
охлажденных отливках из чугуна с повышенным содержанием 
кремния аустенит в центральных участках эвтектических коло
ний настолько сильно переохлаждается, что превращается в мар
тенсит, а остальная матрица — в тонкий перлит (рис. 278,в).

Основная особенность структурных изменений при эвтектоид
ном распаде -у— * а + Г  вторичного аустенита, полученного после 
повторного нагрева чугуна до высокой температуры, состоит в 
том, что феррит выделяется не только около графита, но и по 
границам образовавшихся при нагреве зерен аустенита [179, 265]. 
Феррит появляется вначале почти по всему сечению эвтектиче
ской колонии и только при дальнейшем распаде его количество 
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в центре колонии растет значительно быстрее, чем на периферии. 
Эти особенности распада связаны с дополнительным перераспре
делением кремния в процессе аустенитизации чугуна (см. п. 27).

Особый вид эвтектоидного превращения наблюдается в чугу
нах, содержащих более 3,5—4,0% Бі. В них, кроме распада 
у— ха + Г  или у— ха + Ц, происходит и распад аустенита на фер
рит и силикокарбид у— их +  С/С При этом распаде фазы легко 
разделяются: силикокарбид наслаивается на заэвтектодный или

Рис. 278. Структура матрицы на начальных этапах перлитного распада 
на границах колоний ( а —■ Х 300) и в конце распада в центре колонии

(б, в — Х 50)

эвтектический карбид и образуется абнормальная структура (см. 
рис. 231, 233).

В крупных дендритных ветвях (обычно в малоуглеродистых 
чугунах) формируется и самостоятельная структурная состав
ляющая — силикокарбидный перлит, по виду подобный обычному 
грубому перлиту (рис. 279, а). При наиболее высокой температу
ре эвтектоидный распад начинается в наиболее высококремни
стых участках — на периферии дендритных ветвей — с совмест
ного выделения феррита и силикокарбида. В малокремнистых 
сердцевинах ветвей при наиболее низких температурах образует
ся цементитный перлит (рис. 279,6). Силикокарбидный и це- 
ментитный перлиты заметно отличаются межпластиночным рас
стоянием. Микроскопически они легко различаются после тепло
вого травления: первый остается светлым, а второй темнеет бла
годаря тому, что цементит окрашивается в темно-коричневый 
цвет. С увеличением содержания кремния количество цементит- 
ного перлита уменьшается, а силикокарбидного увеличивается. 
При ~ б %  Б1 образуется еще перлит обоих видов, но дендрит
ный характер их расположения уже не выявляется. В чугунах с 
6,0—6,5% Б1 и более образуется только силикокарбидный перлит 
или при больших скоростях охлаждения происходит абнормаль- 
ный эвтектоидный распад А — хФ + СК.
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Кинетика эвтектоидного распада аустенита в серых и ковких  
чугунах может быть описана при помощи диаграмм изотермиче
ских превращений. При исследовании получены три вида кинети
ческих диаграмм [51, 36, 40, 328—330].

Изотермический распад аустенита, переохлажденного до тем
ператур ниже А 12 (рис. 280, а), начинается с выделения графита. 
Оно происходит на поверхности имеющегося исходного графита 
безынкубационно. Затем через некоторое время, уменьшающееся

Рис. 279. Силикокарбидный и цементитный перлит в Ре— С— Бі-сплавах 
с 4% Б і (а )  и 5,0% БІ (б ):

а — Х400, т р а в л е н и е  Н ГЮ з, б — Х200, те п л о в о е  т р а в л е н и е

с увеличением переохлаждения, появляется феррит (линия ДО). 
Начало выделения цементита из аустенита эвтектоидного соста
ва характеризуется линией ЕМ. Температуру Тм можно назвать 
цементитной границей метастабильности аустенита — выше нее 
цементит в переохлажденном аустените не образуется. Линией 
ИР  показано время, необходимое для окончания эвтектоидного 
превращения. Температура Ту является границей, начиная с ко
торой возможен полный распад аустенита. Выше Тр часть аусте
нита остается непревращенной. В рассматриваемых диаграммах 
первого вида Гр лежит выше Ты. Линия БН  — время, необходи
мое для завершения графитизации эвтектоидного карбида.

Рассмотрим кинетику превращения в серых и ковких чугунах 
при температурах Тъ Т2 и Т3.

При температуре Тъ лежащей между Т0 и Гр, распад переох
лажденного эвтектоидного аустенита начинается безынкубацион
но с выделения графита на имеющихся графитных включениях. 
С момента а наряду с графитом выделяется и звтектоидный фер
рит. В течение некоторого времени происходит распад у— +Г. 
При Т] он до конца не идет; после того как аустенит и феррит 
приобретут равновесные для Т\ составы, они стабильно сосуще
ствуют с графитом.

При температуре Т2, лежащей между Гр и Гм, распад аусте-
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нита также начинается с безынкубационного выделения графита. 
В момент б начинается выделение и феррита. От б до в происхо
дит эвтектоидное превращение у— и х+ Г , завершающееся в мо
мент в полным распадом аустенита. Таким образом, если ГР> Г М, 
ферритизация матрицы в интервале Гр—Гм возможна путем 
прямого распада аустенита на графит и феррит.

При температуре Г3, лежащей ниже Гм, эвтектоидный распад 
усложняется. До момента г происходит выделение графита. От 
г до б он выделяется одновременно с ферритом. В момент д на 
границе с ферритом из аустенита 
начинает выделяться и -карбид.
С этого момента аустенит распа
дается двумя путями: у — * а  + Г  
и у— >-и + Ц. К моменту е эвтек- 
тоидные реакции приводят к пол
ному распаду аустенита. В ре
зультате матрица серых и ков
ких чугунов приобретает феррито
перлитную структуру. Доля пер-

Рис. 280. Кинетические 
диаграммы трех видов: 
а — первого; б — второго; 

в — третьего

лита растет с увеличением переохлаждения и матрица может 
оказаться чисто перлитной.

Если в чугуне образовался перлит, возможны процессы сфе- 
роидизации, коалесценции и графитизации эвтектоидного цемен
тита. При субкритических температурах пластины перлитного це
ментита делятся на части, которые сфероидизируются и 
графитизируются. В момент и графитизация завершается и мат
рица -становится ферритной. При температурах ниже Гм, следо
вательно, феррит образуется не только в результате эвтектоид
ного превращения у— нх +  Г и у— >а + Ц, но и путем распада 
Ц— >-а +  Г .
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Второй вид диаграммы изотермических превращений эвтек
тоидного аустенита характерен тем, что ТМ> Т Р (рис. 280,6). 
К повышению цементитной границы метастабильности аустенита 
могут привести, прежде всего, добавки элементов, например хро
ма, затрудняющих графитообразование и стабилизирующих це
ментит. Как видно из диаграммы 280, б, в этом случае полный 
распад аустенита невозможен лишь путем реакции у — > а  + Г. 
При температурах выше Тм часть аустенита остается .в равновесии 
с ферритом и графитом. Превращения при температурах между 
Тм и Тр также могут привести лишь к трехфазному равновесию 
у + и + Г .  Полного распада аустенита можно добиться при тем
пературах ниже Ту, но здесь он происходит двумя путями: 
у— *а+ Г  и у— их + Ц. Завершение ферритизации матрицы обя
зательно связано с графитизацией перлитного цементита.

Третий вид диаграммы изотермических превращений серых 
и ковких чугунов (рис. 280, в) получен при исследовании распа
да аустенита заэвтектоидного состава. Если выделение вторично
го графита в сером чугуне прервать при температурах, заметно 
превышающих А\,  например при Т3 (см. рис. 225), быстрым ох
лаждением чугуна до температур ниже эвтектоидной, то ход изо
термического распада аустенита состава Х в будет иным, чем для 
рассмотренного выше аустенита эвтектоидного состава Уэ'- Это 
различие обусловлено тем, что в интервале температур Тм—Т в 
линия начала выделения цементита располагается левее линии 
начала выделения феррита. В этом интервале, например, при Ть 
до момента а из аустенита выделяется только графит. В период 
от а до б выделяются графит и цементит. Графит наслаивается 
на имеющихся графитных включениях, а цементит (вторичный) 
выделяется в аустените 'В виде пластин и пограничной сетки (см. 
рис. 226,6). С момента б появляется и феррит. Зарождаясь на 
цементите, он растет с ним, образуя колонии перлита (см- рис.
273,6). Феррит может выделяться и около графита, не будучи 
связанным с перлитом, однако его доля невелика. При дальней
шей выдержке вторичный и перлитный цементит могут сфероиди- 
зироваться и к моменту в полностью графитизироваться. В ко
нечном счете при температуре Тх устанавливается равновесие 
а + у + Е .  Завершение распада аустенита возможно только при 
температурах ниже Тр.

При температурах ниже Тв феррит появляется в аустените 
раньше цементита и ход превращений становится таким же, ка
ким он был в чугунах, характеризующихся диаграммами перво
го и второго вида.

Вид диаграммы превращения в значительной мере опреде
ляется содержанием кремния. Если концентрацию кремния сни
жать, реакция у — >-а+Г затрудняется, и это облегчает получе
ние диаграмм второго типа (рис. 280,6). Увеличение содержания 
кремния эту реакцию развязывает, повышает и расширяет темпе
ратурный интервал, в котором она происходит без реакции 
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у— уа+Ц-  Карбидная граница метастабильности аустенита (Тм) 
повышается гораздо слабее. Чем больше кремния, тем сильнее 
смещаются влево линии начала выделения феррита, а также ли
нии завершения распада аустенита и карбида. Линии начала вы
деления карбида смещаются мало.

Вид диаграммы зависит и от равномерности распределения 
кремния в аустените. В работе [61] при неоднородном распреде
лении кремния в матрице получена диаграмма второго типа, а 
после гомогенизации — диаграмма первого типа.

Большое значение при распаде аустенита серых и ковких чу- 
гунов имеет их предыстория. Например аустенит, полученный на
гревом охлажденных до комнатной температуры отливок из се
рого чугуна, обнаруживает меньшую устойчивость при субкри- 
тических температурах, чем кристаллизовавшийся при затверде
вании отливки первородный аустенит. Время, требующееся для 
реакции у— уа+Г,  инкубационный период выделения карбидов 
и время завершения их графитязации значительно больше для 
первородного аустенита. Меньшей устойчивостью обладает и 
аустенит ковких чугунов, полученный при повторном нагреве, в 
сравнении с аустенитом, имевшимся в них во время первой ста
дии графитизации.

Если отливки охлаждать и нагревать многократно, то устой
чивость аустенита при эвтектоидном распаде продолжает сни
жаться, хотя и не так интенсивно, как при первом цикле охлаж
дения и нагрева.

Ускорение эвтектоидного распада у—*а + Г  связано, по-ви
димому, с образованием при растворении графита во время 
аустенитизации микронесплошностей и со слабым науглерожи
ванием аустенита при нагреве (см. п; 27). Самодиффузионное 
заращивание пор происходит медленнее, чем растворение гра
фита [8], они остаются в аустените и облегчают выделение гра
фита при последующем эвтектоидном распаде. Повышение 
равновесной концентрации вакансий из-за пористости матрицы 
ускоряет также самодиффузионные и диффузионные процессы, 
с которыми связаны эвтектоидное превращение, сфероидиза- 
ция, коалесценция и графитизация перлитного цементита. Н а
капливающиеся в аустените при фазовых переходах дефекты 
типа дислокаций, субграниц и границ облегчают и зарождение 
феррита и карбида при эвтектоидном превращении. Много
кратное повторение охлаждений и нагревов еще больше умень
шает по этим же причинам устойчивость аустенита по сравне
нию с первородным, не испытывавшим превращений в твердом 
состоянии.

При эвтектоидном распаде первородного и вторичного аусте- 
иита, содержащего заэвтектоидный цементит, различие устой
чивости связано и с изменением вида и дисперсности цемен
тита, что показано ниже на примере белого чугуна. Разная 
устойчивость обусловлена, по-видимому, и различием распре- 
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деления примесеи в матрице. Этот фактор, однако, исследован 
мало.

Предварительные обработки отливок, способствующие выде
лению графита, облегчают выделение феррита и ускоряют, в 
целом, эвтектоидную реакцию у—̂ |а+Г . Скорость ее и полнота 
растут также с увеличением числа и разветвленности исход
ных графитных включений. В связи с этим на ход эвтектоидно-

Рис. 281. Участок диаграммы со
стояния Це— С-сплавов и кривые 

свободных энергий

го распада у— кг + Б косвенно 
влияют и условия приготов
ления расплава (модифициро
вание, вакуумирование, про
дувка газами и др.), если 
они изменяют число и раз- 
ветвленность формирующихся 
в отливках включений пер
вичного, эвтектического и вто
ричного графита [151, 199,
497].

Рис. 282. Кинетическая диаграмма • 
эвтектоидного раопада устенита 

белого чугуна

Белые Бе—С-чугуны после медленного охлаждения до тем
пературы /4“ состоят из цементита и аустенита эвтектоидного 
состава Х 8 (рис. 281). Если при температурах выше эвтектоид- 
ной, например Г], в чугуне состава X  сосуществуют в метаста- 
бильном равновесии аустенит состава Х в и цементит, то при тем
пературах Л“ возможно эвтектоидное равновесие ахр+Ухз  
Кривые свободных энергий этих фаз имеют общую касатель
ную. Однако охлаждения белого чугуна до эвтектоидной темпе
ратуры недостаточно для появления феррита. Переход у—На 
становится термодинамически возможным при охлаждении 
чугуна до субкритических температур. Если охладить чугун до 
температуры Т2, распад у — >-а +  Ц  приведет к выигрышу сво
бодной энергии АБ  и, следовательно, появляется движущая 
сила перехода чугуна из аустенито-цементитного в метастабиль-
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ное, но более устойчивое феррито-цементитное состояние. Еще 
большее снижение свободной энергии чугуна произойдет при 
переходе в феррито-графитное состояние. Однако графитиза- 
ция белых чугунов, обычно с низкой концентрацией кремния, 
при субкритических температурах требует больших выдержек.

Рассмотрим ход превращений в белых чугунах при темпера
турах от Л“ до ~ 6 00°С . Для этих температур вид диаграмм 
изотермического распада аустенита эвтектоидного и заэвтек- 
тоидного состава одинаков (рис. 282). Линия начала выделения 
цементита совпадает с осью ординат (выделяясь из переохлаж
денного аустенита безыакубационно, он наслаивается на имею-

Рис. 283. Структуры белого чугуна, образующиеся 
при эвтектоидном распаде: 

а, б  — т р а в л е н и е  Ш ^ 0 3; в —  п и к р а то м  н а т р и я , Х500

щихся кристаллах цементита). Линия ДО  характеризует начало 
выделения феррита; инкубационный период этого процесса 
уменьшается с переохлаждением. Линия ИР  характеризует вре
мя, требующееся для полного распада аустенита; оно также 
уменьшается с понижением температуры до 600 °С. Линиями 
Е Ж  и БН  показано время начала и конца графитизации бело
го чугуна при субкритических температурах.

Хотя характер фазовых превращений в белом чугуне при 
температурах от А ^  до 600 °С не изменяется, морфология про
дуктов распада у —ма+ Ц  различна. При небольших переохлаж
дениях (Г2>700°С) при распаде аустенита эвтектоидного со
става до момента а выделяется лишь цементит; он наслаивает
ся на имеющемся и микроскопически не отличим. В момент а 
зарождается феррит; он начинает выделяться на поверхности 
цементита и отделяет большую ее часть от аустенита 
(рис. 283, а). При рассматриваемых малых переохлаждениях 
дальнейший распад у—>-)а + Ц, длящийся от а до б, может 
происходить без образования новых кристаллов цементита. 
Выделяющийся эвтектоидный цементит наслаивается на имею
щемся, а феррит продолжает расти в глубь ветвей первичного
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Рис. 284. Вид заэвдектоидного цементита в белых чугунах. Травление 
пикратом натрия, Х 500

и ледебуриТного аустенита. При этом перлит не образуется и 
реакция у—̂>-1а + Ц  приводит к получению грубого конгломе
рата цементита и феррита (рис. 283, б, в). Такое развитие 
эвтектоидного распада называют абнормальным, а получаю
щуюся структуру — абнормальной. При ее формировании важ 
ную роль играет диффузия углерода от аустенита к цементиту, 
через феррит. Движущей силой диффузионного переноса являет
ся перепад концентраций (точнее активностей) углерода в фер- 
ритном слое. У цементита феррит имеет содержание углерода,, 
близкое к Х и, а у аустенита — близкое к Х д. Точка д находится 
путем экстраполяции линии равновесия й Р  до изотермы 

. (см. рис. 281).
Из сопоставления концентраций Х д и Х и следует, что угле

род будет переноситься в феррите от поверхности Ф/А к Ф/Ц. 
При этом у поверхности Ф/Ц  из пересыщенного углеродом фер
рита выделяется цементит, а аустенит, обедняясь углеродом 
(в результате диффузии в феррит), трансформируется в фер
рит. Эти процесы заканчиваются в момент б, когда израсхо
дуется весь аустенит. Абнормальньщ эвтектоидный распад 
аустенита в белых чугунах легко происходит до конца в тон
ких веточках ледебуритного аустенита, в которых, диффузион
ные пути углерода невелики. В ветвях первичного аустенита 
это возможно лишь в медленно охлаждающихся (ниже А\) 
отливках.

При распаде аустенита заэвтектоидного состава выделяется 
заэвтектоидный цементит. Он может выделяться не только на 
исходном карбиде, но и в виде сетки (рис. 284, а), видманштет- 
товых пластин (рис. 284, б) и скоплений мелких равноосных 
зерен (рис. 284, б). При выделении и после него заэвтектоидный 
цементит может сфероидизироваться и коалесцировать. В мо
мент а (рис. 282), когда начинается распад у — > а +  Ц, феррит 
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Рис.- 285. Строение продуктов распада аустенита белого чугуна. Травле
ние НМОз, Х 500

появляется не только у исходного цементита, но и у проэвтек- 
тоидного. При очень малых переохлаждениях распад аустени
та на феррит и цементит может завершиться без образования 
перлита.

При увеличении переохлаждения, например до Т3, аустенит 
распадается следующим образом: частично он переходит в гру
бый Ц + Ф  конгломерат, а частично в перлит. При этой темпе
ратуре до момента в из аустенита эвтектоидного состава выде
ляется цементит, наслаивающийся на исходном; в момент в 
появляется феррит, растущий в виде каймы у цементита, а за 
тем происходит кооперативный рост феррита и цементита в виде 
колоний пластинчатого перлита (рис. 285, а). В момент г, когда 
исчезает аустенит, колонии повсеместно срастаются; оконча
тельная структура белого чугуна в этом случае сочетает ре
зультаты абнормального (ферритная кайма у цементита) и 
нормального (перлит) эвтектоидного распада. Доля аустенита, 
испытывающего абнормальный и нормальный распады, может 
сильно варьироваться с изменением температуры, толщины 
ветвей аустенита, кривизны поверхности исходных карбидов, 
степени неоднородности распределения примесей в аустеиите. 
Добавки хрома и марганца ослабляют абнормальность струк
туры. Добавки кремния усиливают ее.

При дальнейшей выдержке белых чугунов при температу
ре Г3 пластины перлитного цементита делятся на части, они 
сфероидизируются и коалесцируют. По мере наслоения эвтек
тоидного цементита на исходном ферритный ободок утолщает
ся, степень абнормальности структуры увеличивается.

Очень неоднородна структура продуктов распада эвтек
тоидного аустенита, в котором выделения проэвтектоидного це
ментита разной формы (рис. 285,6). Там, где имеются скопле
ния мелких зерен цементита, реакция у—*а +  Д  происходит 
с образованием абнормальной структуры (рис. 285, в).
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Аустенит, проросший видманштеттными пластинами цемен
тита, может распасться с образованием перлита (если пластин 
мало) н без образования перлита (если пластин много).

При увеличении переохлаждения до Г4 и ниже перлитное 
превращение испытывает все большая часть аустенита и приз-

Рис. 286. Изменение структуры перлита белого чугуна с увеличе
нием переохлаждения. Травление НИОз, Х 500

2.8 6 2 1 0,58 0.11 0,02 град/сек

Рис. 287. Термоки.нети- 
ческие диаграммы рас
пада аустенита белого 
чугуна, содержащ его  
3,08% С; 0.98% Сг и 

1,02% №

10 10г 103 10* сек

наки абнормальности ослабевают. При этом увеличивается 
число и тонкость строения колоний перлита (рис. 286,а—в).

Аналогичные морфологические изменения продуктов реак
ции у  На +  Д  происходят в белых чугунах и при непрерывном 
охлаждении с увеличением скорости охлаждения.

Так же как в серых и ковких чугунах, ход эвтектоидного’ 
превращения в белых чугунах зависит от предыстории. Напри
мер, устойчивость первородного аустенита при эвтектоидном 
распаде больше, чем вторичного аустенита. Это выявляется при 
изотермических превращениях (линии начала выделения фер
рита и конца перлитного превращения первородного аустенита 
располагаются правее, чем для вторичного) и при непрерыв
ном охлаждении. В качестве примера на рис. 287 приведены 
термокинетические диаграммы для первородного (сплошные 
линии) и вторичного (пунктирные линии) аустенита низколеги- 
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рованного Сг—>N1 белого чугуна, охлаждавшегося с разной 
скоростью от 900 °С.

Разную устойчивость аустенита можно объяснить прежде 
всего различием исходной структуры этих чугунов при 900°С. 
Во вторичном аустените заэвтектоидный карбид значительно 
дисперснее (рис. 288, а), чем в первородном (рис. 288,6). Важ-

Рис. 288. Строение белого чугуна с вторичным (а )  и первородным  
(б )  аустенитом. Травление ликратом натрия, Х 400

ную роль в ускорении эвтектоидного распада вторичного аусте
нита играет и повышенная концентрация дефектов, накапли
вающихся при предварительных у— их + Ц  и Ц + а — *-у превра
щениях, которых не испытывал первородный аустенит.

25. БЕЙНИТНОЕ И МАРТЕНСИТНОЕ ПРЕВРАЩ ЕНИЕ АУСТЕНИТА

В основе структурных изменений металлической матрицы 
чугуна, охлажденного до субкритических температур, лежит 
полиморфное превращение у—>~а. Оно может происходить диф
фузионно и бездиффузионно. Рассмотренный выше эвтектоид- 
ный распад аустенита является диффузионным превращением. 
Зародившийся кристалл феррита растет путем индивидуаль
ных актов присоединения к нему атомов железа, переходящих 
через границу раздела А/Ф. Этот переход совершается диффу
зионным путем и участвующие в нем атомы должны обладать 
повышенной энергией, близкой к энергии активации самодиф- 
фузии. Такая перестройка решетки происходит с большой ско
ростью лишь при относительно малых переохлаждениях ни
же А\, при которых число активирующихся атомов велико. 
В этих условиях легко происходит и диффузионное перераспре
деление углерода между образующимися фазами. Из высоко
углеродистого аустенита образуется почти безуглеродистый фер
рит и карбиды.

Возможен и другой — бездиффузионный механизм превра
щения аустенита, называемый мартенситным. Представления 
о мартенситных превращениях в сплавах формировались на 
основе прежде всего работ Г. В. Курдюмова и его сотрудни
ков [154, 287]. Согласно полученным ими данным, мартенситное 
превращение состоит в закономерной перестройке решетки, во 
время которой происходят кооперативные смещения атомов на 
расстояния меньше межатомных. В этом случае нормальная 
межфазовая граница не образуется, а существует когерентная
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связь между фазами, т. е. припасовка их решеток. Кооператив
ные перемещения, в которые вовлечены целые атомные слои, 
происходят в определенных направлениях и мартенсит оказы
вается закономерно ориентированным по отношению к аусте- 
ниту: (Oil) М  || (111) А и [111JM | | (110] А.

Кристаллогеометрическая картина атомных перемещений 
при мартенситном превращении может быть связана с суще
ствованием на поверхности раздела фаз регулярных рядов 
криволинейных дислокаций с преобладанием винтовой состав
ляющей [341, 143]. Взаимосвязанность и упорядоченность атом
ных перемещений обусловливают возможность мартенситного 
превращения при низких температурах. Суммирование много
численных перемещений приводит к макроскопическому сдви
гу, внешним проявлением которого служит образование релье
фа на поверхности образца. Сдвиговый характер перестройки 
решетки обусловливает нарастание упругих деформаций в про
цессе мартенситного превращения. Возникающие напряжения 
играют существенную роль в кинетике превращения и опреде
ляют многие его особенности.

Если чугун с аустенито-графитной или аустенито-карбидной 
структурой переохладить до температур ниже области перлит
ного превращения ( <  550°С), перекристаллизация у — »-а проис
ходит бездиффузионным путем и формируются бейнитные и 
мартенситные структуры. Диффузионное перераспределение 
углерода с увеличением переохлаждения все больше ограничи
вается и может быть полностью задержано при низких темпе
ратурах. Наблюдение образования этих структур облегчено 
в легированных чугунах, аустенит которых обладает большей 
устойчивостью и легче переохлаждается. В практике чугуно
литейного производства торможение эвтектоидного распада и 
получение бейнитных и мартенситных структур обычно и осуще
ствляется в отливках из модифицированных и легированных 
чугунов. Рассмотрим серый модифицированный чугун с повы
шенным содержанием кремния (3,40% С; 2,85% Si; 0,41% Mn; 
0,063% Mg) и белый никелевый чугун (2,85% С, 0,37% Si; 
4,56% Ni).

Диаграммы изотермического превращения аустенита этих 
чугунов показаны на рис. 289 [39, 146]. На обеих диаграммах 
можно выделить температурные области эвтектоидного, бейнит- 
ного (промежуточного) и мартенситного превращений. Область 
бейнитного превращения включает интервал температур повы
шенной устойчивости аустенита (наличие бейнитной «впадины», 
видимой на обеих диаграммах) и нижний интервал малой 
устойчивости аустенита (бейнитный выступ, ограниченный 
снизу изотермой начала мартенситного превращения Л1н, 180 °С 
в первом и 120°С — во втором чугуне).

Микроскопическая картина бейнитного превращения в обоих 
чугунах сходна. В белом никелевом чугуне (рис. 289,б) при
ззо



температурах бейнитной впадины (455—355°С) структурные 
изменения начинаются с выделения пробейнитного карбида. Он 
обнаруживается в виде сетки по границам зерен и субзерен и 
в виде тонких видманштеттовых пластин и дисперсных включе
ний в зонах аустенита с повышенной концентрацией дефектов. 
Аустенито-карбидная структура сохраняется при этих темпера
турах длительное время. Количество выделяющегося карбида 
уменьшается с понижением температуры. В низколегированных
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Рис. 289. Диаграммы распада аустенита в сером магниевом 
(а )  и белом никелевом (б )  чугунах

чугунах вслед за выделением пробейнитного карбида начинает
ся образование а-фазы. Обычно она выделяется возле карбид
ной сетки, в связи с чем структура приобретает абнормальный 
характер [39]. Количество а-фазы остается малым и при дли
тельных выдержках.

При переохлаждениях, соответствующих верхней части бей- 
нитного выступа, картина формирования структуры изменяется: 
пробейнитный карбид не выделяется, превращение начинается 
с возникновения кристаллов а-фазы. Они имеют вид мелких 
светлотравящихся равноосных участков внутри дендритных 
ветвей аустенита (рис. 290, а). С увеличением выдержки их 
количество увеличивается. Располагаясь в виде цепочек, они 
образуют пластины верхнего бейнита (рис. 290,6), травимость 
которых постепенно повышается из-за потемнения мест сочле
нения. Возможно, что цепочки выделений а-фазы являются се
чениями ответвлений одного кристалла. В чугуне, закаленном 
после изотермической выдержки в верхнебейнитном темпера
турном интервале, участки со структурой верхнего бейнита 
трудно отличить от мартенсита, образующегося при закалке. 
Это можно отличить использованием поляризованного све
та [64]. Благодаря ложной оптической анизотропии, обусловлен
ной высокодисперсным строением бейнитных пластин, они хо
рошо выявляются на фоне темных участков мартенсита, оста-
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точного аустенита и карбида — оптически изотропных фаз 
(рис. 291). Как видно, даже длительная выдержка при 350 °С 
обеспечивает превращение лишь незначительной части аусте
нита.

С понижением температуры превращение ускоряется. П ла
стинчатая форма бейнита становится преобладающей, уже пер
вые микроскопически определимые выделения имеют вид тон-

Рис. 290. Различные стадии роста пачек верхнего бейнита. Травление
Н Ш з, X I 500

Рис. 291. Образование верхнего бейнита при 350 “С при выдержке:
а  — 9 ч; 6  — 90 ч. Т р а в л е н и е  ЬШ О з, с к р ещ ен н ы е  н и к о л и  (п р а в ы е  с н и м к и ), Х50Э

ких пластин (см. рис. 290, в). При больших увеличениях, однако, 
видно, что они также состоят из сочлененных зерен. С увеличе
нием выдержки количество бейнита растет. Образуются пачки 
пластин верхнего бейнита (рис. 292, а). Сердцевины крупных 
пачек травятся темнее, чем периферийные участки. Светлыми 
остаются и отдельные пластины бейнита, состоящие из цепочек 
зерен (показано стрелкой на рис. 292, а). Это послужило при
чиной возникновения термина «резаная солома», который часто 
применяют при описании верхнего бейнита. С увеличением вы- 
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держки растет число и ширина бейнитных пачек; в рассматри
ваемом чугуне за 30 ч при 300 °С половина аустенита превра
тилась в верхний бейнит.

С дальнейшим понижением температуры превращение уско
ряется, хотя инкубационный период зарождения бейнита и 
несколько увеличивается (см. рис. 289,6). При этом в струк
туре наблюдается постепенный переход от верхнего к нижне-

Рис. 292. Пачки верхнего (а, выдержка при 300 °С) и нижнего (б  — вы
держ ка при 250 °С) бейнита. Травление НМОз, Х 1500

му бейниту. Принципиальные морфологические различия в этих 
структурах при микроисследовании не выявляются — по-види- 
мому, они и не существуют, вопреки предположениям, выска
занным некоторыми исследователями [458]. Об отсутствии та 
ких различий говорит и постепенное изменение физических 
свойств сталей при изменении их структуры от верхнего до 
нижнего бейнита [349].

Нижний бейнит формируется в виде пачек тонких парал
лельных пластин, отличающихся более ровными очертаниями и 
большей (по сравнению с верхним бейнитом) травимостью 
(рис. 292,6). Из-за игольчатой формы сечений нижний бейнит 
обычно трудно отличить от мартенсита закалки, однако при 
слабом травлении микрошлифа пикриновой кислотой пачки 
нижнего бейнита быстрее, чем мартенсит, приобретают темную 
окраску (рис. 292,6, мартенсит показан стрелкой). Легче раз
личаются нижний бейнит и мартенсит при микроанализе с при
менением поляризованного света: благодаря тонкому поверх
ностному рельефу, обусловленному высокодисперсной двухфаз
ной структурой, нижний бейнит при наблюдении в скрещенных 
николях остается светлым. Рис. 293 отражает топографию и 
кинетику превращения аустенита никелевого белого чугуна 
в нижний бейнит при 250 °С.

Дальнейшее понижение температуры изотермической вы
держки вплоть до линии начала мартенситного превращения, 
не приводит к изменению микроскопической картины превра
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щения. Кинетика же его изменяется: увеличивается инкуба
ционный период и продолжительность превращения.

Аналогичная картина бейнитного превращения, но только 
при других температурных и временных интервалах, наблю
дается и в сером чугуне [39]. Следует лишь отметить, что обра
зование нижнего и, что особенно заметно, верхнего бейнита 
начинается обычно около графитных включений (рис. 294).

Рис. 293. Раопад .аустенита при 250 °С при выдержке:
а —  6 ч  (п о я в л е н и е  п ер в ы х  п а ч е к  н и ж н его  б е й н и т а ); 6  — 18 ч (п о л у р а с п а д  
а у с т е н и т а ) ;  в  — 22 ч (н еп р ев р ащ е н н ы м и  о с т а ю т с я  н еб о л ь ш и е  у ч а с т к и  а у с т е н и т а ) , 

ск р ещ ен н ы е  н и к ол и . Т р а в л е н и е  H N 0 3, X50Ö

Рис. 294. Образование верхнего (а )  и нижнего (б )  бейнита возле гра
фитных включений. Травление пикратом натрия, Х 400

Механизм бейнитного превращения в чугунах, очевидно, та
ков же, как и в сталях. Относительно низкие температуры, 
соответствующие интервалу бейнитной впадины, обусловливают 
малую скорость самодиффузионных процессов и обычный путь 
полиморфной перестройки у —ча не реализуется. Скорость же 
диффузии углерода еще достаточна для того, чтобы обеспечить 
выделение пробейнитного карбида. Диффузионное перераспре
деление углерода и образование карбидной фазы приводит к 
обеднению углеродом участков аустенита. Так как температура 
начала мартенситного превращения М н повышается с пониже- 
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нием содержания углерода, то часть обедненного углеродом 
аустенита превращается в а-фазу путем мартенситной пере
стройки решетки. Уже на первых этапах роста кристаллов 
а-фазы возникает значительная упругая деформация и даль
нейший их рост требует преодоления высоких энергетических 
барьеров. Разность свободных энергий аустенита и а-фазы при 
этих температурах недостаточно велика. Когерентность фаз 
нарушается и рост а-кристаллов тормозится. Таким образом, 
задержка распада аустенита ниже интервала температур пер
литного превращения и появление бейнитной впадины на кине
тических диаграммах объясняется тем, что при этих темпера
турах для образования а-фазы мартенситным путем необходимо 
значительное обеднение аустенита углеродом. Ускоренный рас
пад аустенита, окружающего графитные включения (рис. 294), 
обусловлен ' пониженной концентрацией углерода в этих уча
стках.

При температурах верхней части бейнитного выступа ско
рость диффузии углерода понижается настолько, что выделе
ние пробейнитного карбида прекращается, замедляется и пере
распределение углерода в аустените. Однако разность свобод
ных энергий аустенита и а-фазы увеличивается настолько, что 
становится возможной компенсация энергии, затрачиваемой на 
упругую и пластическую деформации при когерентном росте 
а-фазы в аустените с повышенным содержанием углерода.

При анализе роста верхнего бейнита привлекают внимание 
два обстоятельства, упоминавшиеся ранее и иллюстрируемые 
рис. 290, б. Отдельные зерна (или сечения ветвей) а-фазы вы
глядят светлыми они имеют огранку — показано стрелкой). 
При объединении их в пластины травимость пластин возрастает. 
Кроме того, в зонах роста верхнего бейнита обычно не наблю
дается мартенсит закалки. Опишем формирование верхнего 
бейнита с учетом этих особенностей. Кристаллы а-фазы растут 
вдоль определенных плоскостей аустенита при наличии сопря
женности у- и а-решеток. Однако уже при малых размерах 
а-кристаллов когерентность нарушается. Происходящее пере
распределение углерода приводит к обогащению им окружаю
щего аустенита и при закалке чугуна после изотермической вы
держки мартенсит здесь не образуется (см. рис. 290,6). Наибо
лее сильно обогащаются углеродом участки аустенита, разде
ляющие кристаллы (или ответвления) а-фазы в цепочках. 
Здесь в первую очередь выделяются мельчайшие частицы карби
да, а а-фаза прорастает сквозь обедненный углеродом аустенит 
до соединения в пластины (рис. 290,в). Наличие высокодиспер- 
гированной карбидной фазы является причиной повышенной 
травимости пластин.

С понижением температуры термодинамический стимул 
когерентного роста а-фазы увеличивается; повышается макси
мально возможное содержание в ней углерода. Кристаллы
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а-фазы возникают в виде набора тонких параллельных пластин. 
Возможно, что образование такой структуры (типа видманштет- 
товой) связано с развитием ответвлений на первоначально воз
никающих зародышах а-фазы [349]. Тонкие промежутки аусте- 
нита между ответвлениями (или пластинами) оказываются 
сильно обогащенными углеродом. В этих промежутках облег
чено выделение частиц карбида, что подтверждается данными 
микроскопических [147] и электронномикроскопических [478] 
исследований. Образование карбидных частиц стимулирует 
дальнейший рост ответвлений а-фазы.

Переход к нижнему бейниту представляет собой дальней
шее развитие описываемого процесса. Видманштеттова структу
ра когерентно растущей а-фазы становится все более тонкой и 
разветвленной, содержание углерода в а-фазе повышается. То, 
что пачки нижнего бейнита представляют систему тонких'ответ
влений хорошо выявляется при больших увеличениях 
(рис. 292,6). Ответвления обычно расположены под углом к 
общему направлению развития пачки. Мельчайшие частицы 
карбидной фазы выделяются между густо расположенными 
ответвлениями, а также внутри их — в ходе распада пересы
щенной углеродом а-фазы.

Таким образом, в результате бейнитного превращения аусте- 
нит переходит в смесь а-фазы и карбида. В отличие от эвтек- 
тоидного феррита а-фаза образуется мартенситным путем 
(наиболее важным признаком этого является возникновение 
микрорельефа на полированной поверхности образцов [401]) и 
является ведущей. Особенности ее роста определяют морфоло
гию бейнитных структур, место и характер выделения карбидов.

По мере понижения температуры диффузия углерода тормо
зится и при достижении температуры Мн перераспределение 
углерода полностью прекращается: происходит превращение 
аустенита в мартенсит. Большая скорость роста кристаллов 
мартенсита, «скачкообразный» характер их образования свя
заны с кооперативностью и закономерностью атомных переме
щений при росте. Температуру М н нельзя понизить никаким 
практически возможным ускорением охлаждения чугуна, она 
определяется содержанием углерода и примесей в аустените. 
Аустенит, не претерпевающий превращения при М п, переходит 
в мартенсит по мере дальнейшего понижения температуры. Пе
рекристаллизация у—*чх завершается по достижении точки Мк — 
температуры конца мартенситного превращения. Так как в 
чугунной отливке, охлаждающейся после окончания затверде
вания, концентрация углерода в аустените не ниже эвтектоид- 
ной, температура М к обычно ниже комнатной и часть аустенита 
остается непревращенной (остаточный аустенит). Таким обра
зом, мартенситное превращение (в отличие от бейнитного) 
является анизотермическим и его степень определяется темпе
ратурой. Это связано с отсутствием диффузионного перераспре
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деления углерода и образования карбидной фазы, благодаря 
которым количество бейнита (формирующегося тем же мартен- 
ситным механизмом) при изотермической выдержке чугуна все 
время увеличивается.

Кристаллы мартенсита, образующегося при закалке чугуна 
от температур нижнебейнитного интервала, имеют вид пластин, 
сходных по форме и величине с пачками нижнего бейнита 
(рис. 295, а ) . Это сходство закономерно, поскольку в основе 
формирования обеих структур лежит одинаковый механизм 
у —’па-превращения. Сопоставляя ряд структур от верхнего бей-

Рис. 295. Мартенсит в чугуне, закаленном после выдержки при раз
личных температурах, °С: 

а  — 200; б  —  300; в  —  400. Т р а в л е н и е  НКГОз, Х1300.

нита до мартенсита, можно наблюдать постепенный морфоло
гический переход и представить рост мартенситной пластины 
как предельный случай образования тонкодифференцированной 
бейнитной пачки — с той лишь разницей, что перераспределе
ние углерода и выделение карбидов при росте мартенситной 
пластины не происходит.

С повышением температуры изотермической выдержки в 
субкритическом интервале температур при последующей закал
ке чугуна образуется все более мелкопластинчатый мартенсит 
(рис. 295, 6, в).

Превращения аустенита в субкритическом интервале темпе
ратур составляют один из основных разделов металлографии 
стали, поэтому в настоящей книге они характеризованы кратко. 
В заключение отметим, что в высоколегированных чугунах (на
пример, в хромомарганцевых, хромоникелевых, никелевых) 
устойчивость аустенита повышается настолько, что при практи
чески применяемых скоростях охлаждения затвердевших отли
вок аустенитная матрица сохраняется до комнатной температу
ры. Структура и свойства таких чугунов (немагнитность, 
износостойкость и др.) рассматриваются в специальных моно
графиях [123, 16].
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В зависимости от структуры чугуна, образовавшейся при 
кристаллизации, состава аустенита и условий охлаждения 
после затвердевания металлическая матрица чугуна при ком
натной температуре может быть ферритной, феррито-перлитной, 
перлитной, перлито-цементитной, бейнитной, мартенситной,. 
аустенитной.

Условия кристаллизации чугуна обычно различны не только 
в разных отливках, но и в разных зонах одной и той же отлив
ки. В зависимости от этого и структура затвердевшей отливки 
в различных зонах различна. Она отличается разветвленностью 
дендритов первичного аустенита в серых и белых чугунах, раз
ветвленностью графита в эвтектических колониях серого чугуна 
и аустенита в ледебуритных колониях белого чугуна, а также 
размерами колоний. Скорость охлаждения разных зон отливки 
в твердом состоянии также не одинакова.

Благодаря тому что при медленном охлаждении кремний 
повышает температуру и увеличивает скорость распада аусте
нита на феррит и графит, в отливках с феррито-перлитной мат
рицей ферритная составляющая сосредоточена в центральных 
участках эвтектических колоний (рис. 296), где концентрация 
кремния повышена в результате его микроликвации при затвер
девании чугуна. По этой же причине феррит часто образуется 
и в дендритных ветвях первичного аустенита.

Как показано выше, при данной скорости охлаждения ха
рактер и скорость распада аустенита сильно зависят от развет
вленное™ графита, а также от степени ликвации примесей, 
прежде всего кремния и фосфора. Наибольшая разница в раз
ветвленное™ графита наблюдается обычно в зоне теплового 
центра отливки. Наряду с крупными эвтектическими колония
ми с грубым графитом в центре и тонким на периферии обра
зуются и мелкие колонии с тонким графитом. В участках с тон
ким графитом распад аустенита на феррит и графит протекает 
быстрее и матрица получается ферритной или феррито-перлит
ной: ферритной в середине колоний и перлитной на их грани
цах (см. рис. 206). В остальных участках отливки с более гру
бым графитом при данных условиях охлаждения матрица может 
получиться перлитной.

Нередко в зоне теплового центра отливки последние уча
стки жидкости кристаллизуются в виде ледебурита — образует
ся внутренний отбел. В отливках из чугуна с повышенным 
содержанием кремния (> 2 % )  в процессе охлаждения после 
затвердевания белая составляющая частично или полностью 
графитизируется [62, с. 51]. В этом случае в середине отливки 
между колониями с грубым графитом в центре и тонким на 
периферии наблюдаются участки с компактным графитом 
(рис. 297), нередко они прилегают к участкам неграфитизиро-

26. НЕКОТОРЫЕ ОСОБЕННОСТИ СТРУКТУРЫ МАТРИЦЫ ЧУГУННЫХ ОТЛИВОК
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вавшейся белой составляющей (рис. 297,6). Около компакт
ного графита матрица часто ферритная, тогда как в рядом 
расположенных участках с сильно разветвленным графитом она 
перлитная. Пока не ясно, почему около грубого компактного 
графита легче образуется ферритная матрица. Возможно, это

Рис. 296. Макроструктура образцов из перлито-ферритного чугуна. Трав
ление НГТОз: 

а  —  Х З : б  — ХЮ

-'■'и'

а  — Х 50; б  —  Х500

связано с большим количеством микропор и вакансий в этой 
зоне или с большой неоднородностью по кремнию аустенита, 
образующегося в участках белой составляющей при распаде 
цементита: в эвтектическом аустените концентрация кремния 
большая, а в аустените, образующемся из цементита, она мала.

Подобная особенность структуры наблюдается в половинча
тых чугунах с повышенной концентрацией кремния. На пери
ферии колоний серой составляющей с тонким графитом распо
лагаются крупные компактные включения графита, окруженные 
ферритом (рис. 298, а). За  пределами такой колонии имеется 
слой перлита, в котором встречаются недорастворившиеся уча- 
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Рис. 297. Компактный графит в зоне теплового центра отливки. Травле
ние НМОз:



стки эвтектического цементита (рис. 298, б ) . Этим подтверж
дается то, что компактные включения образовались в твердом 
состоянии в результате графитизации цементита.

В середине быстро охлажденной отливки из чугуна с 
3—4% Бі с половинчатой структурой наблюдаются колонии, 
показанные на рис. 298, а. В центре колонии графит грубый, 
на периферии-— тонкий и затем — компактный. Последний 
образовался уже в твердом состоянии. В центре колонии и

Рис. 298. Структуры -половинчатого высококремнистого чугуна. Компакт
ный графит около А +  Г  колоний (а — в)  и вдали от -них. Травление Н1ЧОз:

с  — Х 50: б  — г  — Х300

в слое с сильно разветвленным графитом матрица перлитная, 
а в слое с компактным графитом — ферритная. Механизм фор
мирования такой колонии представляется следующим. В сере
дине отливки при относительно малом переохлаждении зарож
дается и растет колония со слабо разветвленным графитом. 
Когда к ней приближается волна повышенного переохлажде
ния, увеличивается скорость ее роста, а следовательно и раз- 
ветвленность графита. Слой с тонким графитом мал, так как 
его рост быстро прекращается из-за затвердевания окружаю
щей жидкости в виде ледебурита. Компактные включения гра
фита зарождаются, по-видимому, в усадочных микропорах, 
концентрирующихся в участках, кристаллизующихся в послед
нюю очередь. На образующихся компактных включениях н а
слаивается и эвтектоидный графит. Новые включения графита
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возникают в таких отливках и вдали от аустенито-графптпых 
колоний (рис. 298, г). Такие включения растут за счет углеро
да растворяющегося эвтектического цементита, углерода, выде
ляющегося из зазвтектоидного аустенита и при эвтектоидном 
распаде, а также при графитизации перлитного цементита. 
Вокруг этих включений, в основном в участках бывшего аусте
нита, образуется ферритная матрица. В зоне ферритной матри
цы вокруг графитного включения оказываются и кристаллы 
эвтектического цементита.

В чугунах с 3—6% 51, закристаллизовавшихся белыми, ско
рость графитизации в твердом состоянии настолько велика, что 
за время охлаждения отливки до комнатной температуры мо
жет произойти полная графитизация, матрица получается фер-

Рис. 299. Конечная структура чугунов, полученная при разных усло
виях охлаж дения. Травление ТШОз 

а, б  —  Х300; в  — Х50

ритной. Так, в отлитом в подогретой до 950 °С песчаной форме 
60-лш цилиндре из чугуна с 1,5% С и 5,8% Э1 получилась 
структура малоуглеродистого серого чугуна (рис. 299, а ) : раз
ветвленный пластинчатый графит между дендритными ветвями,, 
матрица — ферритокарбидная. В такой же отливке, но полу
ченной в холодной песчаной форме, образовался компактный 
графит и ферритная матрица (рис. 299,6). Возможно, что 
часть включений начала свой рост при эвтектической кристал
лизации [190]. Половинчатая структура (компактный графит и 
карбиды) получена в отливках диаметром 20 мм в холодной 
песчаной форме. Много включений компактного графита с фер
ритной оболочкой образовалось и в кокильных отливках.

Клиновидная кокильная отливка из чугуна с 1,45% С и 
3,43% Б1 во всей утолщенной части приобрела структуру, по
казанную на рис. 299, в; строчечно расположенные компактные 
включения графита с ферритной оболочкой; отбел наблюдается 
только в тонкой части клина. С увеличением концентрации крем
ния в чугуне и скорости охлаждения компактные включения
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графита все больше приближаются к сферокристаллам с хо
рошо выраженной лучистой структурой.

Исследования структуры лабораторных отливок, а также 
опыты по закалке чугунов во -время затвердевания показали, 
что компактные включения лрафита в чугунах с 3—6% 51 об
разуются в  основном в твердом состоянии, в результате -выде
ления из аустенита и графитизации эвтектического, -вторич
ного я  звте-ктоидного карбида. Благодаря .'высокому содержа
нию кремния граф-итизация на всех этапах про-х-одит 
■настолько быстро, что -матрица даже в кокиль-ных не -очень 
тонких отливках получается ферритоше-рлитной, а в песча
ных — ферритной.

Интересно, что в песчаных чугунных отливках в поверхно
стной зоне степень графитизации обычно больше, чем вдали от 
поверхности. Матрица здесь получается ферритной или феррито- 
перлитной, тогда как вдали — значительно больше перлита и 
имеются -сохранившиеся эвтектический и -вторичный карбиды.

Ферритная или феррито-перлитная кайма у  поверхности 
является типичной особенностью отливок из -серого чугуна с 
перлитной матрицей, полученных в песчаной форме (-рис. 300). 
Ширина каймы зависит от состава чугуна и скорости охлаж
дения отливки и может достигать 25—30 мм [60, с. 51, 175]. 
Раньше ее образование объясняли поверхностным отбелом от
ливки и принимали, что при -графитизации отбеленной корки 
■исчезает не только эвтектический, н-о и -перлитный цементит 
[241]. В действительности, образование ферритной каймы не 
связано с отбеленной коркой. В зоне каймы наблюдается 
обычная структура серого чугуна, состоящая из эвтектических 
колоний с разветвленным пластинчатым графитом. Ясно, что 
в случае графитизации отбеленной корки такая структура.не 
могла -бы образоваться. Кроме того, ферритная кай-ма легче 
образуется в чугунах -с по-вышенн-ой концентрацией кремния и 
тем шире, чем она больше и чем медленнее -охлаждалась от
ливка. Это хорошо видно на -рис. 300, а — г. Следовательно, 
ферритная кай-ма образуется в  тех условиях, -которые не бла
гоприятны для отбелива-ния.

Можно было предположить, что повышенное количество 
ферритной составляющей матрицы в поверхностном слое от
ливки связано с образованием -здесь эвтектических колоний с 
сильно разветвленным графитом, -что облегчает -ра-слад аусте
нита на феррит и графит, или с -повышенной концентрацией 
кремния в результате обратной зональной ликвации кремния 
[131, 132]. Оказалось, однако, что ферритная -кайма образуется 
в случае и тонкого и грубого лрафита, практически такого 
же, как и -вдали от -поверхности. Так, -в крупных чугунных из
ложницах, отливаемых со стальным бандажом, довольно ши
рокая фер-ритная кайма на-блюдалась и около бандажа 
(рис. 300, В), -где эвтектические колонии малы, а графит еиль- 
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но разветвлен (см. рис. 89, а). Вдали от бандажа у поверх
ности колонии во много раз крупнее, графит слабо развет
влен, а ферритная кайма значительно шире, чем около бан
дажа.

Рис. 300. Макроструктура чугунных отливок: 
а, б —  чугу н  с 3,92% С и 1,83% Бі; в, г  —  чугун  с 3,55% С 
и 2,70% Бі; а, в  — в  х о л о д н о й ; б, г  —  н агр ето й  в п е с ч а 
ной ф о р м е , Х 1.25; д  — п о в е р х н о с тн а я  зо н а  и зл о ж н и ц ы  

о ко л о  б а н д а ж а , Х З. Т р а в л е н и е  ТШ О з

По мере удаления от поверхности за  слоем с чисто фер
ритной матрицей (если он образуется) наблюдается постепен
ное уменьшение количества ферритной составляющей. Перлит 
появляется вначале на границах колоний, а затем все ближе к 
их центрам, т. е. только в участках матрицы с повышенной 
концентрацией кремния. Такая структура переходного слоя
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говорит о том, что феррита а я кайма образовалась не в ре
зультате обезуглероживания матрицы во время охлаждения 
отливки. Обезуглероживание наблюдается почти всегда, но оно 
распространяется на слой толщиной до 0,2—0,3 мм. При этом 
перлит исчезает почти одновременно и в центре и на перифе
рии колонии и граница ферритного слоя с перлитным (или 
перлитно-ферритным) получается резкой.

Предположение, что в результате обратной зональной 
ликвации в поверхностном слое концентрация кремния по
вышена, оказалось также несостоятельным. Послойный химиче
ский анализ показал (175— 178], что концентрация кремния в 
слоях ферритной каймы и зоны с перлитной матрицей одина
кова.

Изложенные соображения и экспериментальные данные по
зволяют предположить, что ферритная кайма в чугунных от
ливках с перлитной или перлито-ферритной матрицей обра
зуется. в случае, когда скорость охлаждения поверхностного 
елся в интервале температур эвтектоидного распада аустени- 
та на феррит и графит меньше, чем в более глубоких слоях 
отливки. С этой точки зрения вполне естественными являются 
и изложенные экспериментальные данные о зависимости шири
ны ферритной каймы от содержания кремния в чугуне и усло
вий охлаждения отливки, а также постепенное уменьшение 
количества ферритной составляющей с удалением от поверх
ности.

Перлитная кайма наблюдается в  ковком ферритном чугуне 
непосредственно у поверхности отливки или за тонким слоем 
с ферритной матрицей. Эта кайма с перлитной или перлито- 
ферритной матрицей имеет ширину от 0,1 до -—2,5 мм. Она 
легко образуется при отжиге чугуна в горшках с засыпкой 
окалиной. Вопрос о причинах образования перлитной каймы 
до сих пор остается дискуссионным (69; 173, с. 98; 219, 429, 482].

Длительное время образование перлитного слоя в ковком 
чугуне объясняли обезуглероживанием отливки при графитизи- 
рующем отжиге. Принималось, что в результате обезуглеро
живания число включений графита в поверхностном слое 
уменьшается и вторая стадия графитизации затрудняется. 
Такое объяснение нельзя признать удовлетворительным. Пер
литный слой наблюдается и тогда, когда в поверхностной зо
не число включений такое же и даже больше, чем вдали от 
поверхности. Кроме того, перлитный слой образуется и в обыч
ных серых и в магниевых чугунах после высокотемператур
ного нагрева, хотя при этом число включений графита не изме
няется.

В опытах по обезуглероживанию фосфористых чугунов [69] 
за обезуглерожениьим слоем наблюдали накопление фосфора. 
В зоне с повышенным содержанием фосфора образовался пер
литный слой. На этом основании сделан вывод, что основной 
344



причиной образования перлитной прослойки является накопле
ние фосфора за обезуглероженным слоем. Однако в этих опы
тах отжиг вели при температурах 1050— 1130 °С, при которых 
в жидкое состояние переходит не только тройная фосфидная 
эвтектика, но и часть цементитной или графитной эвтектики. 
По мере обезуглероживания от поверхности в жидкую фазу 
росли столбчатые кристаллы аустенита с пониженным содержа
нием фосфора, марганца и других примесей, понижающих тем
пературу ликвидуса. Естественно, что эти примеси накаплива
лись в жидкой фазе за слоем столбчатых кристаллов. То, что 
фосфор и марганец способствуют образованию перлита, обще
известно.

Хотя эти данные и представляют интерес, они не применимы 
для объяснения причины образования перлитного слоя в ковком 
чугуне, отжиг которого ведется в условиях, когда жидкая 
фаза отсутствует.

В наших опытах |[173, с. 98] в образцах серых чугунов, 
содержащих до 0,15% Р, и обычных ковких чугунов при нагреве 
даже до 950— 1000 °С жидкая фаза, как правило, отсутствова
ла, в обезуглероживающемся поверхностном слое столбчатые 
кристаллы аустенита не появлялись, не наблюдалось и накоп
ления фосфора за обезуглсроженным слоем. Перлитная же 
прослойка образовывалась. Из этих данных следует, что ее 
образование в ковком чугуне, а также и в сером, не обязатель
но связано с накоплением фосфора.

В сером чугуне с повышенным содержанием кремния пер
литная прослойка появляется особенно легко, поэтому он и 
был использован для детального исследования этого явления. 
Были использованы два почти фарритных в исходном состоя
нии чугуна: промышленный № 1, содержащий 3,48% С, 3,32% 
51, 0,67% Мп, 0,06% Б и 0,105% Р, и лабораторный № 2 с 
2,92% С, 2,73% Бц 0,10% Мп, 0,038% Б и 0,006% Р. Из исход
ных отливок изготовляли образцы размером 1 0 x 1 5 x 2 0  мм. 
Образцы нагревали в электропечи с воздушной атмосферой 
до 900, 940, 1000 и 1100°С и выдерживали от 10 мин до 6 ч. 
Охлаждали в воде, на воздухе и с печью.

В медленно охлаждавшихся образцах у  самой поверхности 
наблюдается тонкий слой с ферритной матрицей, за ним — 
перлитная прослойка, а за ней — ферритная матрица по ©сему 
образцу (рис. 301). В образцах, закаленных после непродол
жительной выдержки (20—30 мин) при высокой температуре,, 
поверхностный слой с ферритной матрицей отсутствует. Сле
довательно, феррит в поверхностном слое медленно охлаж
денного образца выделился во время охлаждения, в основном 
благодаря обезуглероживанию матрицы.

В случае продолжительной выдержки при высокой темпе
ратуре поверхностный ферритный слой наблюдается и в мед
ленно и в быстро охлажденных образцах. Объясняется это
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тем, что в этом слое трафит исчезает, его место занимают тем
но-серые окислы, которые нередко трудно отличить от графи
та.  ̂ Окислы образуются вначале на границе графита с матри
цей и задолго до полного исчезновения графита затрудняют

Рис. 301. Перлитная кайма в сером чугуне № 1 (а )  и 
№ 2 (б ) .  Травление НГ\Юз, Х 50

Рис. 302. Кружевная обо- Рис. 303. Перлитная кайма
лочка окислов в матрице после кратковременного на-
около графита. Не травле- грева при высокой темпе-

но, Х 300  ратуре. Травление НМОз,
Х 50

или совсем предотвращают его растворение в матрице. В ре
зультате и создается поверхностный слой полностью обезугле- 
роженного аустея’ита, который даже при закалке превращает
ся в феррит.

Продолжительная выдержка или многократный нагрев до 
высокой температуры приводят к образованию окислов не толь
ко на границе графита с матрицей, но и в виде мелких вклю
чений в небольшом слое около пластин графита. Здесь появ
ляется кружевная оболочка (рис. 302), состоящая из мелких 
включений окислов в матрице. Размеры, форма, расположение 
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окислов, ширина кружевной оболочки и глубина ее появления 
в отливке зависят от условий направа и состава чугуна. В дли
тельно эксплуатировавшихся изложницах кружевные окислы 
вокруг пластин графита появляются и на глубине 90— 100 мм 
от [внутренней поверхности стенки.

■Перлитный слой в сером чугуне появляется уже после 10— 
15-лшн выдержки при 900— Ы00°С, когда кружевные окислы 
еще не наблюдаются. Ширина слоя возрастает с повышением 
температуры и продолжительности выдержки. Зависит она и от 
скорости охлаждения в интервале температур звтектоидного 
превращения. Чем больше скорость охлаждения, тем шире 
перлитный С Л О Й  (конечно, Д О - скорости- 0!хлаждения, при которой 
вся отливка приобретает перлитную матрицу). В достаточно 
медленно охлажденных до ~ 7 0 0 ° С  образцах перлитный, слой 
не наблюдался. Накопление фосфора' ни в обезуглерожсниом 
слое ни в перлитной прослойке , не обнаружено.

В перлитном слое не выявлено уменьшения числа и длины 
пластин графита. Следовательно, образование слоя нельзя 
объяснить уменьшением числа центров графитизации. Однако 
если Около поверхности образца разветвленность графита раз
ная, то перлитный слой шире в участках с более грубым гра
фитом (рис. 303). При непродолжительном нагреве при вы
сокой температуре в участках с тонким графитом перлитный 
слой может совсем отсутствовать. Следовательно, на образо
вание перлитного слоя сильно влияет разветвленность графита 
(в сером чугуне) или число графитных включений (в ковком 
или магниевом чугуне) в поверхностном слое отливки.

Если одну из равноценных граней (с одинаковой развет- 
влепностью графита) образца, защитить (например., специаль
ной обмазкой) от окисления при нагреве, то около этой грани 
перлитный слой не образуется. Не возникает он и при нагреве 

J  образцов в вакууме или в инертном газе. Следовательно, по
явление слоя связано с окислением чугуна. В образцах из 
чугуна № 2, вырезанных так, что одной из граней образца яв
ляется литейная поверхность, после нагрева до высокой тем
пературы и медленного охлаждения перлитный слой около ли
тейной поверхности получился значительно шире, чем около 
поверхностей разреза (при одинаковой разветвленности графи
та). Объясняется это, очевидно, тем, что со стороны литейной 
поверхности образец окислялся и во время охлаждения отлив
ки после затвердевания, тогда как со стороны поверхности 
разреза — только при нагреве образца.

При повторном медленном (ступенчатом) нагреве такого 
образца при наиболее низкой температуре аустеиит появлялся 
около литейной поверхности, а затем и около поверхностей 
разреза. Аустенит образуется прежде всего вдоль пластин гра
фита. Внутри образца при этих температурах аустенит не появ
ляется ни в феррите, ни в перлите, имеющемся главным обра
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зом на границах эвтектических колоний, где концентрация 
кремния наиболее низкая. Можно было предположить, что по
нижение температуры ауетенитизации поверхностного слоя 
связано с уменьшением в нем концентрации кремния ври на
греве в окислительной атмосфере. Это уменьшение наиболее 
значительно в матрице около пластин графита, где в исходном 
состоянии она наибольшая (юм. рис. 88).

Установлено [173, с. 98], что после нагрева образца в окис
лительной атмосфере температура и скорость распада аустени- 
та в поверхностном слое образца понижаются. Образцы чугу-

Рис. 304. Структура поверхностного слоя образца (а — Х 50) и 
за  «перлитной» каймой (б — Х 300)

на № 1 нагревали при 900 и 1000 °С 2 ч, затем переносили в 
изотермическую ванну с расплавленным алюминием и через 
10, 60 и 180 мин по одному образцу закаливали в воде. Эти 
опыты показали, что аустенит в поверхностном слое сохра
няется до более низких температур, чем вдали от поверхно
сти, а при низких температурах распадается значительно 
медленнее. Так, при 780° С за 10 мин внутри образца распа
лось на феррит и графит более 90% аустенита, тогда как в по
верхностном слое сохранилась в основном аустенитная матрица 
(рис. 304, а). В этих условиях опыта поверхностный феррит- 

ный слой отсутствует, «перлитная» (мартенситная) кайма рас
положена непосредственно у поверхности образца. В некотором 
слое за этой каймой аустенит сохранился и непосредственно 
около пластин графита (ряс. 304,6), тогда как вдали от по
верхности около пластин графита аустенит распадается в пер
вую очередь. Эти факты говорят о том, что в окисленной мат
рице поверхностного слоя аустенит устойчив до более низких 
температур, чем в исходной матрице вдали от поверхности.

Окисление идет прежде всего вдоль пластин графита из-за 
наличия зазоров между графитам и матрицей, по которым кис
лород легко проникает в глубь образца. Поэтому около пла
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стин графита и на довольно большой глубине образуется 
ауетенит, сохраняющийся до более низких температур, чем 
около пластин графита внутри образца.

После выдержки в течение 1 ч при 780 °С ауетенит распа
дается практически полностью внутри образца, а в аустените 
поверхностного слоя появляются небольшие участки перлита. 
За  аустенито-перлитной каймой есть тонкий слой, в котором 
ауетенит по-прежнему сохраняется около пластин графита. 
После З-ч выдержки матрица и в поверхностном слое стано
вится почти ферритной.

Рассмотренные особенности структурных изменений матрицы 
не наблюдаются в образцах чугуна, нагревавшихся до высо
кой температуры в вакууме.

Понижение температуры и уменьшение скорости распада 
аустенита в поверхностном слое окисленных чугунных образ
цов можно объяснить изменением состава матрицы в этом 
слое, прежде всего уменьшением концентрации растворенного 
в ней кремния. Хотя фосфор тоже повышает эвтектоидную 
температуру, рассмотренные опытные данные нельзя связывать 
с изменением его концентрации при окислительном нагреве. 
Во-первых, фосфор влияет на эвтектоидную температуру сла
бо; во-вторых, при обычном небольшом содержании он почти 
весь концентрируется в фосфидной эвтектике и в небольшом 
прилегающем к ней слое матрицы и только здесь заметно вли
яет на температуру эвтектоидного превращения аустенита; 
в-третьих, указанные явления наблюдаются и в бесфосфори- 
сты1х чугунах.

Уменьшение концентрации кремния в аустените или ферри
те при окислительном нагреве обнаружено и при травлении 
шлифов пикратом натрия. Оказалось, что уже .после непродол
жительного нагрева образца концентрация кремния в матри
це около пластин графита не повышена, как в исходном со
стоянии, а понижена (рис. 305, а ) : непосредственно около 
пластин графита наблюдается светлотравящийся (малокрем
нистый) слой с острыми ответвлениями в направлении границ 
аустенитных зерен. Прямые измерения с помощью рентгено
спектрального микроанализатора (рис. 305,6) показали, что в 
светлотравящемся слое концентрация кремния значительно 
ниже, чем в исходном состоянии. В исследованных образцах 
она уменьшилась от 2,5% 'В исходном состоянии до 0,8— 1,0%.

Имеются и другие работы [482, 187], в которых наблюда
лось уменьшение концентрации кремния в поверхностном слое 
чугуна и стали при окислительном нагреве.

Таким образом, образование перлитного слоя в чугунных 
отливках, главным образом в отливках из ковкого чугуна, свя
зано с уменьшением концентрации кремния в матрице поверх
ностной зоны в процессе высокотемпературного нагрева в 
окислительной среде. Удаляется ли кремний из чугуна в виде
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летучих -соединений или остается в чугуне (на поверхности 
графитных включений и ;на границах аустенитных зерен) в ви
де окислов, пока не известно. В серых чугунах перлитный слой 
образуется уже после 10— 15 мин нагрева при 900— 1100 °С 
благодаря тому, что кислород легко проникает на большую 
глубину вдоль .пластин графитного скелета эвтектических ко
лоний. Отсутствие таких каналов .в случае ковкого чугуна ком
пенсируется большой продолжительностью первой стадии гра- 
фитизации. В ковком чугуне образованию перлитного слоя спо-

Р'ис. 305. Слой малокремнистой матрицы около пластин' гра
фита. Травление пикрат-ом натрия. Цифры у следов микро- 

зонда -— количество кремния, %: 
а  —  ХЗОО; б  — Х600

собетвует и пониженное число графитных включений в 
поверхностной зоне.

Таким образом, одна из основных причин образования пер
литного слоя в ферритных чугунах — уменьшение концентра
ции кремния, растворенного (в аустените или феррите поверх
ностной зоны отливки в результате нагрева ее в окислитель
ной атмосфере. Это понижает температуру и уменьшает 
скорость распада аустеиита на феррит и графит, что и обеспе
чивает образование в этом слое перлита. Из-за пониженного 
содержания кремния образовавшийся перлит графитизирует- 
ся медленно. В отливках из ковкого чугуна образованию пер
литного слоя способствует и меньшее число включений графи
та в поверхностном слое. Возможно, что появлению перлитной 

каймы способствует и образование окислов на поверхности 
графит/матрица, затрудняющее вторую стадию графитизации. 
Если чугун охлаждать достаточно медленно в районе нижней 
границы эвтектоидного интервала, перлитный слой не обра
зуется. Образование перлитного слоя можно также предотв
ратить отжигом чугуна в нейтральной атмосфере или ва
кууме.
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Г л а в а  8

СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ 
ПРИ НАГРЕВЕ ЧУГУНА

27. АУСТЕНИТИЗАЦИИ

Аустенитизации матрицы при нагреве чугуна является необ
ходимым этапом термической обработки с целью изменения 
фазового состава, структуры и свойств чугуна. Общие вопросы 
аустенитизации железных сплавов изучены — на примере ста
л е й — подробно в работах [286, 202, 231, 14, 422, 116]. Механизм 
ж е и кинетика аустенитизации серого чугуна исследованы ма
ло [387, 28, 233, 463, 428, 230]. В последние годы опублико
ваны исследования аустенитизации чугуна с шаровидным гра
фитом [327; 110, с. 45; 153; 265, с. 15, 225, 62]. До последнего 
времени оставалось не изученным влияние микроликвации 
примесей, прежде всего кремния и фосфора, на процесс аусте
нитизации чугуна.

Рассмотрим вначале образование аустенита в чистых желе
зоуглеродистых и железоуглеродкремнистых чугунах.

Железоуглеродистый чугун при комнатной температуре мо
жет иметь ферритную, феррито-перлитную и перлитную мат
рицу. Графит может быть разветвленным или компактным. 
Кратковременный нагрев ферритного чугуна до температур ни
же эвтектоидной Р'Б'К' не вызывает заметных структурных 
изменений. Согласно диаграмме состояния Ре—С-сплавов при 
нагреве чугуна концентрация углерода в феррите, вследствие 
растворения графита, повышается. При эвтектоидной темпера
туре чугун Х а (рис. 306) состоит из феррита состава Х Р> и гра
фита. При более высоком нагреве, например до температуры 
Та, равновесный состав феррита определяется концентрацией 
Х г (точка г лежит на линии <2'Р', экстраполированной в об
ласть двухфазного равновесия Ф + А ).  При этой температуре 
возможно существование аустенита состава интервала Х в Х б. 
Аустенит состава X  „ может находиться в равновесии с ферри
том состава Х д а аустенит состава Х6 — с графитам.

Для чугуна состава Х а при температуре Та равновесным 
является двухфазное состояние Аб +Г,  поэтому в нем возмож
но образование аустенита. Феррит, приобретающий при нагре
ве состав X г, пересыщен углеродом по сравнению с равновес
ным ферритам состава Х д и в нем возможно зарождение и 
рост кристаллов аустенита состава, близкого к Х в. Прилегаю
щий к аустениту феррит обедняется углеродом до состава Хд. 
Это наблюдается прежде всего около пластин графита и в 
приграничной зоне ферритных зерен, где быстрее всего дости
гается пересыщение и имеются более благоприятные условия 
для переупаковки а— >у. Зародившиеся кристаллы аустенита
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быстрее растут вдоль поверхности Ф/Г и вскоре включение 
графита оказывается в аустенитной оболочке (рис. 307, а).

Графит растворяется и в аустените. Около поверхности А/Г  
концентрация углерода приближается к равновесной Х б, а око
ло поверхности А/Ф  концентрация углерода в аустените 'соот
ветствует X в. Таким образом, в аустените создается разность

концентраций X а— Х в и про
исходит диффузионный пе
ренос углерода от поверх
ности А/Г  к поверхности 
А/Ф. Из пересыщающегося 
аустенита углерод перехо
дит в феррит, что и способ
ствует дальнейшему прев
ращению а— >-у. Концентра
ция углерода, близкая к Х *  
на границе А/Г  поддержи
вается в результате раство
рения графита. На началь
ных этапах, пока не все 
включения графита изоли
рованы от феррита аусте- 

нитными оболочками, диффузионная доставка углерода к по
верхности А/Ф  происходит и через феррит, благодаря тому,что 
в нем поддерживается разность концентраций, определяемая 
отрезкомХ?— Х д. Поскольку коэффициент диффузии углерода в 
феррите во много раз больше, чем в аустените, доставка угле
рода к поверхности А/Ф  через феррит может превышать (даже 
при меньшем градиенте концентрации) доставку через аустенит.

Кристаллы аустенита растут и по границам ферритных зе
рен (рис. 307,6), вдоль которых углерод доставляется быстрее, 
чем по зерну. Затем начинается рост кристаллов аустенита 
внутрь ферритных зерен по определенным кристаллографиче
ским направлениям в виде пластинчатых ответвлений. В ре
зультате образуется аустенито-ферритиая структура видман- 
штеттового типа. Образование пластинчатых кристаллов 
аустенита связано скорее с легкостью а— ►у-тереупиконки 
атомов железа по определенным ■кристаллографическим на
правлениям в а-решетке, чем с анизотропией диффузии угле
рода в феррите или аустените, как это указано в работе [153].

При температуре Та а— >-у-превращение приводит к полной 
аустенитизации матрицы; растворение графита и диффузия уг
лерода продолжаются и после этого, пока весь аустенит не 
приобретет равновесный состав Х б..

Таким образом, аустенитизация серого ферритного чугуна 
связана с растворением графита в феррите и аустените, с пере
ходом атомов железа и углерода через границу раздела А/Ф  и 
с а— э-у-переупаковкой атомов железа.

. —~с,%
Рис. 306. Участок диаграммы Ре— С
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При аустеаитизации серых чугунов на границе А/Г  вслед
ствие растворения графита образуются зазоры (микропоры). 
В работе [8] растворение графита изучали методами вакуумной 
металлографии. Появление зазоров между графитом и мат
рицей при нагреве выше А 1 выявлено в чугунах с шаровид
ным и пластинчатым графитом (рис. 308, а, б). Эти данные

Рис. 307. Аустенит в виде оболочки около пластин графита (а  — ХЮО) 
и в виде пластин (б — Х 3 0 0 ). Травление НИОз

Рис. 308. Поры около сферолитов (а ) ,  пластин графита (б) и 
поры, заполненные серебром (в ) .  Травление ТШОз, Х 500

подтверждены путем пропитки чугунных образцов при 1050— 
1100°С жидким серебром в вакуумированной ванне. Жидкое 
серебро проникало в глубь образца по сообщающимся порам 
вдоль пластин графита (рис. 308, в). Образование зазоров 
обусловлено различием диффузионной подвижности атомов уг
лерода и железа. Атомы углерода вследствие контактной диф
фузии переходят от графита в матрицу значительно быстрее, 
чем происходит заращивание освобождающегося пространства 
атомами железа.
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Длительная выдержка при высокой температуре приводит 
к «залечиванию» зазоров. Наиболее интенсивно оно идет вна
чале, пока происходит насыщение аустенита углеродом. В чу- 
гунах с грубым графитом поры залечиваются медленнее, чем в 
чугунах с сильно разветвленными и с многочисленными графит
ными включениями. Заращивание пор происходит в результа
те самодиффузии атомов железа. Поры «растворяются» в мат
рице в виде вакансий, которые диффундируют и осаждаются 
на дислокациях, субграницах и границах зерен матрицы.

Аустенитизация Fe—С—S i -чугуна с химически однородной 
ферритной матрицей микроструктурно не отличается от аусте- 
нитизации ферритного Fe—С-чугуна: аустенит зарождается и 
растет в первую очередь около включений графита и по грани
цам ферритных зерен.

Образующийся вначале аустенит беднее кремнием, чем ис
ходный феррит. Это следует из диаграммы стабильного равно
весия Fe—С—Si-сплавов. Покажем это на примере сплава X 
(ем. рис. 269). При температуре Ти соответствующей нижней 
границе звтектоидного интервала (точка А ^), сплав X  состоит 
из однородного феррита состава рх и графита. Точка р { — вер
шина эвтектоидного конодного треугольника PiS1F 1. Уже при 
небольшом повышении температуры конодный треугольник 
p s r  поднимается вверх и точка X  попадает внутрь треугольни
ка. Равновесным становится трехфазное состояние: аустенит со
става Si, феррит состава pi и графит. Поэтому в чугу
не возможно образование аустенита состава, близкого к 
Sb он беднее кремнием и богаче углеродом, чем исход
ный феррит. Необходимое для а— »-^превращения пересыще
ние феррита углеродом достигается раньше на поверхности 
Ф/Г\ здесь и начинается аустенитизация. Образовавшийся 
аустенит насыщается затем углеродом, поступающим от. гра
фита.

Превращение а— >-у сопровождается также перераспределе
нием кремния между ферритом и аустенитом; в образующемся 
аустените концентрация кремния меньше, чем в исходном фер
рите, поэтому прилегающий к аустениту феррит обогащается 
кремнием. Если в результате медленного или ступенчатого на
грева достигается равновесие, то, например, при температуре 
Т2 чугун состоит из аустенита состава s2, феррита состава р2 и 
графита. Количественная доля этих фаз определяется соотно
шением перпендикуляров, проведенных из точки X  на стороны 
треугольника. С повышением температуры концентрация 
кремния увеличивается и в образующемся аустените и в остаю
щемся феррите; концентрация углерода в аустените умень
шается (по линии S 'y ') .  а в феррите увеличивается (по ли
нии Р'а').

В условиях медленного нагрева аустенитизация матрицы за
кончится при температуре Т3, при которой конода аустенит — 
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графит ( 5 3Г 3) треугольника врГ  пройдет через точку X; чугун 
приобретает двухфазное состояние однородного аустенита со
става Яз и графита. Последние участки феррита имели состав 
р3. Температура Т3 является верхней границей интервала эв- 
тектоидиого равновесия (точка Л?2). а интервал Л?2 — Ли 
представляет температурный интервал трехфазного эвтектоид- 
ного равновесия А + Ф +Г.

Если чугун нагревать не очень медленно, равновесное рас
пределение кремния между аустенитом и ферритом не успе
вает установиться. Аустенит получается неоднородным по 
кремнию: образующиеся вначале участки беднее кремнием, 
чем образующиеся в конце превращения. Последние участки 
феррита соответственно обогащаются кремнием сильнее, чем в 
случае превращения при медленном нагреве, а температурный 
интервал превращения шире интервала эвтектоидного равно
весия из-за повышения температуры конца аустенитизации 
сильно обогащенного кремнием феррита.

Аустенитизация чугуна с неоднородной по кремнию фер- 
ритной матрицей усложняется. Как показано в п. 11, в серых 
чугунах, содержащих более 2,8—3 %IС, при кристаллизации в 
аустените создается обратная микроликвация кремния: кон
центрация кремния больше в выделяющихся раньше участках 
аустенита, т. е. в ветвях дендритов, в центральных участках 
эвтектических колоний и вдоль пластин графита (см. рис. 87— 
90). Дополнительное перераспределение кремния происходит в 
процессе эвтектоидного распада А— +Ф+Г, в результате при
граничные зоны ферритных зерен обедняются кремнием. В со
ответствии с этим происходит и аустенитизация матрицы при 
медленном или ступенчатом нагреве чугуна.

При наиболе низкой температуре Тн аустенит появляется на 
периферии эвтектических колоний, на стыках и границах фер
ритных зерен, обычно вдали от пластин графита (рис. 309,в). 
При данном содержании кремния температура Т„ тем ниже, 
чем больше степень микроликвации кремния. На границах фер
ритных зерен около крупных пластин графита, в дендритных 
ветвях и ближе к центральным участкам колоний при этой 
температуре аустенит не образуется. Из этого следует, что за 
рождение и рост аустенита вначале на границах ферритных 
зерен в периферийных участках колоний обусловлены наи
меньшей концентрацией здесь кремния.

С повышением температуры аустенит появляется и ближе к 
центру колонии, но по-прежнему сначала на границах феррит
ных зерен вдали от пластин графита (рис. 309,6). На пери
ферии колонии при этом образуется много аустенита, он появ
ляется и около пластин графита. Внутрь ферритных зерен 
аустенит растет часто в виде пластин (рис. 309,а).

При выдержке чугуна с грубым графитом при температу
ре на 20—30 °С выше Тн количество аустенита медленно уве- 
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Рис. 309. Начало аустенитизации неоднородной по кремнию ферритной
матрицы:

в  —  н а  п ер и ф е р и и  кол о н и и , 760 °С, 3 ч, Х 300; б  — в  ц е н т р е  к о л о н и « , 790 “С , 6 ч.
Х 50; а  — в д а л и  о т  ц е н т р а , 790 °С, 1,6 ч, Х200; Т р а в л е н и е  H N 0 3

личивается и на периферии и в центре колонии. Из-за повы
шенной концентрации кремния около пластин графита часто 
сохраняется ферритная оболочка, тогда как вдали от них об
разуется много аустенита. В дендритных ветвях вначале аусте- 
нит не выявляется, а при повышении температуры появляется 
на границах зерен феррита. В этих ветвях, а также в цент
ральных участках колоний и около пластин графита ауетеяи- 
тизация идет медленно даіже при 850—-900 °С (в медленно 
охлаждавшихся чугунах с 1,5—2,0% Si). Это связано, по-івиди- 
мому, не только с медленным науглероживанием, но и с пере
распределением кремния в процессе а— >у-превращения.

Конечные стадии аустенитизации показаны на рис. 310. По
следние участки феррита располагаются в виде цепочек, по-ви- 
димому, по границам зерен аустенита. Температура Тк конца 
аустенитизации тем выше, чем больше концентрация кремния 
в чугуне, чем больше степень микроликвации и чем сильнее обо
гащаются кремнием последние участки феррита. Температура 
7'к понижается с увеличением продолжительности изотермиче
ской выдержки.

Аустенитизация при быстром нагреве до высоких темпера
тур (900—980 °С) начинается, как и при медленном нагреве, 
на периферии колоний и быстро распространяется к центру. 
Особенность ее в том, что аустенит вначале появляется и око
ло пластин графита, образуя оплошную аустенитную оболочку 
(рис. 311); вдали от пластин графита аустенит обнаруживает
ся на границах ферритных зерен. На периферии эвтектических 
колоний, особенно в чугунах с пониженным содержанием 
кремния, аустенитная оболочка около включений графита об
разуется при быстром нагреве до 800—850 °С; в центральных 
участках колоний она появляется при быстром нагреве до 950— 
980 °С (рис. 311,6). При высокой температуре и высококрем- 
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Рис. 310. Структура матрицы к концу аустеннтизации. Травление HNCh: 
а — 850 °С, 30 мин, Х200 ; 6  — 900°, 1,5 ч, Х600

Рис. 311. Аустенитная оболочка около графита, Х 200:
а  — н а  п ер и ф е р и и  кол он и и , 810 °С, 10 мин; б — в  ц ен тр е , 950 °С, 15 мин

нистый феррит около пластин графита может превращаться в 
аустенит, если он пересыщен углеродом. Пересыщение дости
гается прежде всего около растворяющегося графита, здесь и 
образуется аустенит.

Структурные изменения матрицы при нагреве серого фер- 
ритного чугуна с шаровидным графитом происходят аналогич
но [265, с. 15]. При медленном нагреве аустенит появляется 
вначале в малокремнистых участках матрицы: между ветвями 
дендритов на границах ферритных зерен вдали от сферокри- 
сталлов графита. С повышением температуры аустенит, рас
пространяясь по границам ферритных зерен, приближается к 
графиту и к серединам дендритных ветвей. Чисто ферритная 
оболочка, а затем феррито-аустенитная, около графита сохра
няется до высоких температур.

Если чугун с шаровидным графитом быстро нагреть до 
высокой температуры, около включений графита образуются 
оболочки аустенита. Их появление объясняется теми же причи
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нами, что и для чугуна с пластинчатым графитом. Нередко 
ферритный чугун с шаровидным графитом получают после 
кратковременного отжига (или замедленного охлаждения после 
затвердевания) модифицированного магнием чугуна, отбелен
ного при затвердевании. Образующиеся в твердом состоянии 
включения графита могут оказаться окруженными и высоко- 
кремнистым и малокремнистым ферритом. В таком чугуне при 
температуре немного выше Ти около одних включений графита

Рис. 312. Структурные изменения при аустенитизацин малоуглеродистого 
чугуна. Травление ШЧОз: 

а  — X 200; б, в  — Х150

образуется аустенитная оболочка, а около других до высокой 
температуры сохраняется феррит.

В ковком ферритнОм чугуне аустенит образуется около 
включений графита из-за частичного выравнивания концентра
ции кремния в матрице при графитизирующем отжиге.

Структурные изменения матрицы при нагреве малоуглеро
дистых чугунов, в которых при кристаллизации создается двой
ная, или смешанная микроликвация (см. рис. 92, 93), имеют 
свои особенности. В зависимости от состава чугуна и условий 
кристаллизации в середине дендритных ветвей концентрация 
кремния может быть меньше, чем на периферии эвтектических 
колоний. В таком случае при медленном нагреве при наиболее 
низкой температуре образуется аустенит в середине ветвей 
(рис. 312, а). Необходимый для этого углерод поступает диф
фузионным путем от растворяющегося графита, расположен
ного между ветвями. При дальнейшем нагреве аустенит обна
руживается и в эвтектике (вначале на периферии колоний), 
а в дендритных ветвях — во всей малокремнистой сердцевине 
(рис. 312,6); в высококремнистом ободке на периферии ветви 
сохраняется ферритная структура. При еще более высокой тем
пературе в середине ветвей и в графитной эвтектике аустенити- 
зация завершается (или почти завершается), а на периферии 
ветвей сохраняются ободки с большим количеством феррита 
(рис. 312, б). Этот феррит аустенитизируется в последнюю 
очередь, при наиболее высокой температуре.
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Как показано в п. 11, с увеличением содержания углерода 
в чугуне степень прямой ликвации кремния в дендритных вет
вях аустенита уменьшается. Поэтому в чугунах с 2,7—3,0 % С 
аустенит появляется раньше (при более низкой температуре) в 
графитной эвтектике, а затем в середине ветвей (рис. 313). При 
еще меньшей степени прямой ликвации в ветвях к моменту 
появления аустенита в середине ветвей, периферия эвтектиче-

Рис. 313. Аустенитизация чугунов со слабо выраженной прямой 
ликвацией кремния в дендритных ветвях. Тра-вление ТШОз, Х 300

ских колоний почти полностью аустенитизируется 
(рис. 313, а, б).

Следовательно, структурные изменения матрицы ферритно- 
го чугуна в процессе аустенитизации при медленном нагреве 
связаны с микронеоднородностью по кремнию, создающейся в 
основном при кристаллизации, а также при эвтектоидном рас
паде аустенита.

Перераспределение кремния в процессе аустенитизации про
исходит потому, что образующийся аустенит содержит меньше 
кремния, чем исходный феррит. Остающийся же феррит обога
щается кремнием.

При исследовании аустенитизации чугунов обычно прини
мается, что во время закалки небольших образцов весь аусте
нит переходит в мартенсит (или мартенсит с остаточным аусте- 
нитом) и что поверхность мартенситных участков соответствует 
фронту роста кристаллов аустенита. В частности, принималось 
1392, 462], что мелкие зубцы на поверхности мнртенснтных уча
стков (рис. 314, а) образуются в процессе роста кристаллов 
аустенита. Более тщательные исследования [179] показали, что 
в образцах, закаленных после частичной аустенитизиции, на
блюдается два феррита: обычный в виде узкой каемки, при
легающей к участкам мартенсита, и рельефный феррит, возвы
шающийся над обычным (рис. 314,6).

Рельефный феррит наблюдался в фосфористых сталях, ноо- 
мализованных от температур критического интервала [235].
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В чугунах рельефный феррит при травлении пикрат ом нат
рия быстро окрашивается в темный цвет, а феррит, прилегаю
щий к мартенситным участкам, остается светлым (рис. 315, а ) . 
Следовательно, рельефный феррит — выеококремнистый, а при
легающий к мартенситу — малокремнистый. С повышением 
температуры аустенитизации количество темнотравящегоея

Рис. 314. Зубцы на поверхности мартенситных участков (а — центр 
колонии) и рельефный феррит (б — периферия колонии); 900 °С, 1,5 ч 

и закалка. Травление НЫОз, Х 600

Рис. 315. Структура ферритного чугуна, закаленного после частичной
аустенитизации: 

а, б  — т р а в л е н и е  п и к р а то м  н а т р и я , Х 600; в  — НКГОз, Х1500

феррита уменьшается; слой светлого феррита тем шире, чем 
выше температура нагрева и меньше продолжительность вы
держки. С увеличением выдержки до 6— 12 ч слой светлого 
феррита сужается и может исчезнуть. В охлажденных на воз
духе образцах количество светлого феррита больше, чем в за 
каленных. После полной аустенитизации матрицы феррит мо
жет выделиться при охлаждении на воздухе и при закалке, но 
рельефный феррит в этом случае отсутствует. Эти факты гово
рят о том, что участки рельефного (темнотравящегоея) феррита 
являются остатками исходного, а оветлотравящийся, раополага-
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ющийся около мартенсита, выделяется из аустенита во время 
закалки или при охлаждении на воздухе («вторичный» фер
рит).

Мелкие зубцы на поверхности мартенеитных участков всегда 
располагаются в слое светлого феррита (рис. 315,6, в). Следо
вательно, они образуются в процессе распада аустенита во 
время быстрого охлаждения, до начала мартенситного превра
щения. Подобное врастание пластин феррита в аустенит на-

Рис. 316. Неоднородность по кремнию неаустенитнзировавшегося ферри
та, нагрев при 950 °С, 15 мин:

а  — о х л а ж д е н и е  на в о зд у х е ; б  — з а к а л к а .  Т р а в л е н и е  п и к р а то м  н а т р и я , Х600

блюдается при закалке и малоуглеродистых сталей (пластины 
видманштеттового феррита и бейнита). Зубцы образуются обыч
но не на всех и не со всех сторон мартенеитных участков. 
Объясняется это тем, что пластины феррита растут в аустенит 
только по определенным кристаллографическим направлениям. 
Истинная поверхность раздела аустенита с ферритом, образо- 
ва!вшаяся при нагреве, в закаленных или охлажденных на воз
духе образцах характеризуется границей между темным и 
светлым ферритом. Эта граница гладкая, зубцов на ней нет. 
Д аж е после продолжительной выдержки (30-—60 мин) при 
высокой температуре образцов ферритного чугуна с грубым 
графитом значительная часть аустенита при закалке превра
щается в светлотравящийся феррит.

Поскольку диффузионная подвижность атомов кремния в 
аустените и фрррите невелика, то можно подумать, что кон
центрация кремния в светлотравящемся феррите такая же, как 
и в аустените, из которого он выделился во время закалки. 
Крупные участки неауетенитизировавшегося феррита при трав
лении пикратом натрия окрашиваются неоднородно: около ка
емки светлого феррита (т. е. около поверхности бывшего 
аустенита) он окрашивается сильнее (рис. 316). Здесь, благо
даря быстрому нагреву до высокой температуры, аустенит об-
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Рис. 317. Цветная микрофотография частично аустенитиз-ированного 
и закаленного чугуна.



разевался в первую очередь около пластин графита в высоко- 
кремнистом феррите. В охлажденном на воздухе образце 
(рис. 316, а) почти весь аустенит превратился в оветлотравя- 
щийся феррит, а в закаленном (рис. 316, б) — только часть, 
его. В аустените, образующемся и в бывших высоконремнистых 
участках, концентрация кремния ниже, чем в исходном ферри
те. Около поверхности А/Ф  концентрация кремния в феррите 
резко повышается и может оказаться выше максимальной в 
исходном феррите. От этой поверхности кремний благодаря

Р'ис. 318. Следы мнкрозонда на образцах частично аустенитизирован-
ного чугуна:

а  — 950 °С, 30 м и н ,  Х 800; б  — 790 °С, 12 ч  и  з а к а л к а ,  Х 600 (ц и ф р ы  у  с л е д о в  м и 
к р о з о н д а — ко л и ч ест в о  к р е м н и я , %)

диффузии распространяется и в более удаленные участки фер
рита.

Таким образом, в результате перекристаллизации создается 
дополнительная неоднородность феррита по кремнию. Уже при 
слабом травлении пикратом натрия наиболее высококремнистые 
участки окрашиваются в синий и голубой цвета. В этом случае 
картина неоднородности . матрицы хорошо передается только 
цветной микрофотографией (рис. 317, см. стр. 128). Черно
белая фотография в этом случае дает ошибочное представле
ние о характере микронеоднородности по кремнию, что, к со
жалению, иногда не учитывается.

С перераспределением кремния связано образование в про
цессе превращения ажурной ауетенито-ферритной структуры 
(см. рис. 312, 6), а также сохранение до высоких температур 
на периферии эвтектических колоний мелких участков феррита 
(см. рис. 314,6).

С помощью рентгеноспектрального микроанализатора сде
лана количественная оценка перераспределения кремния при 
аустенитизации [188] (рис. 318). В участках мартенсита кон
центрация кремния меньше, чем в неаустенитизировавшемся 
феррите. Толщина слоя феррита, выделившегося из аустенита 
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при закалке, мала (рис. 318,6), поэтому определить концен
трацию в нем кремния трудно. Измерения на скошенных разре
зах  этих слоев дали величины, близкие к концентрации крем
ния в мартенсите.

Таким образом, процесс аустенитизации феррита в чугунах 
связан и с перераспределением кремния между аустенитом и 
•ферритом. Скорость перераспределения велика. Возможно, это 
объясняется особым состоянием матрицы во время превраще
ния [15]. Остающийся феррит обогащается кремнием и его 
аустенитизация завершается с трудом: только при нагреве до 
высоких температур или при длительной выдержке, приводящей 
к уменьшению разности концентраций.

Из-за исходной микроликвации кремния и его перераспре
деления в процессе аустенитизации температура Тк конца 
аустенитизации выше верхней границы Л ?2 интервала эвтекто- 
идиого равновесия. С уменьшением скорости нагрева или уве
личением продолжительности изотермических выдержек темпе
ратура Тк приближается к /112-

Перераспределением кремния обусловлены и некоторые, еще 
не рассмотренные особенности структуры матрицы, образую
щейся в процессе аустенитизации.

Так, в образцах, быстро нагретых до высокой температуры, 
а затем закаленных, около пластин или сферокристаллов гра
фита и вдали от них наблюдается мартенсит, а на некотором 
удалении (за мартенситной оболочкой) — чисто ферритный 
слой или слой с большим количеством феррита. Этот феррит труд
но аус т е н итизыр у етс я. Появление такой структуры объясняется 
образованием при высоком нагреве около включений графита 
аустенитной оболочки. Прилегающий к ней феррит обогащается 
кремнием, что тормозит дальнейший рост оболочки. Аустенит 
легко образуется и вдали от включений графита, благодаря 
пониженной там концентрации кремния. Рост этого аустенита 
обогащает кремнием феррит, прилегающий к аустенитной обо
лочке. Сильно обогатившийся кремнием феррит и сохраняется 
до высоких температур.

После завершения аустенитизации микронеоднородность 
матрицы по кремнию обычно сильно отличается от исходной. 
Кремний концентрируется в тех участках, в которых а— ^ -п р е 
вращение происходило в последнюю очередь, при наиболее вы
сокой температуре. Расположение этих участков зависит от 
условий нагрева чугуна. Типичная микронеоднородгаость матри
цы после перекристаллизации представлена на рис. 319. Если 
при нагреве около пластин (или сферокристаллов) графита об
разовывалась аустенитная оболочка, то около них наблюдается 
светлотравящаяся пикратом натрия малокремнистая оболочка 
(рис. 319,6). В этом случае при повторном медленном нагреве 
уже при низких температурах (ниже Та при первом медлен
ном нагреве) около включений графита обнаруживалась ауете-
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нитная оболочка, что еще раз свидетельствует о значительном 
перераспределении кремния в процессе аустенитизации.

Структурные изменения серого перлитного чугуна при суб- 
критических температурах связаны со сфероидизацией и графи-

Рис. 319. Микронеоднородность матрицы по кремнию после завер
шения аустенитизации (980 °С, 3 ч и закалка), Х200:

а  — ц ен тр  к о л о н и и ; б —  п ер и ф е р и я . Т р а в л е н и е  п и к р ато м  н а т р и я

Рис. 320. Структурные изменения матрицы перлитного чугуна при: 
а  — су б к р и ти ч еск о й  т е м п е р а т у р е ; б — в  н а ч а л е  ау с т е н и т и з а ц и и . Т р а в л е н и е  Н К О з-

Х300

тизацией перлитного цементита. В чугунах с повышенным со
держанием углерода (> 2 ,8 —3,0%) перлитный цементит сферо- 
идизируется, а затем исчезает быстрее в центральных участках 
дендритных ветвей (ряс. 320, а), хотя пути диффузии углерода 
от них к графиту больше, чем для участков вблизи графита. 
Возможно, что быстрый уход углерода из высококремнистых 
ветвей вначале обусловлен не графитизацией, а диффузией его 
в ближайшие малокремнистые участки и выделением там в ви
де цементита [58, с. 209; 174; 177]. Заметно медленнее сфероиди- 
зируется и исчезает цементит около пластин графита, особенно 
на периферии эвтектических зерен и вдали от пластин графита, 
т е. в участках матрицы с меньшей концентрацией кремния.
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При некоторой температуре Ти начинается аустенитизация. 
Вначале аустенит появляется в периферийных участках эвтек
тических зерен на границах перлитных колоний — в наиболее 
м а л акр ем нистых участках. Ветви дендритов и центральные 
участки эвтектических зерен быстрее, чем при более низких 
температурах, освобождаются от перлитного цементита и ста
новятся ферритпыми (рис. 320,6). В результате дендритная 
структура хорошо выявляется и при травлении азотной кисло-

Рис. 321. Структура 'перлитного чугуна на периферии колоний, закаленного:
а  —  на п ер и ф е р и и  кол он и и , 760 °С, 3 ч, Х300: б  —  в  ц о н т р е  кол о н и и , 790 °С, 6 ч,

н и е  Н Ы О з, Х200

той. С повышением температуры нагрева аустенит быстро по
является почти по всему сечению эвтектического зерна, а вы
сококремнистые участки быстрее освобождаются от цементита 
(рис. 321). Из-за перераспределения кремния между аустени- 
том и ферритом и в перлитной матрице аустенит растет не 
сплошным фронтом. Создается ажурная, вначале аустенито- 
феррито-цементитная, а затем аустенито-ферритная структура. 
В перлитном чугуне ажурная структура более тонкая, чем в 
ферритном, а поэтому степень перераспределения кремния 
при превращении меньше. Аустенит вначале насыщается угле
родом, поступающим в основном из растворяющегося цемен
тита.

При быстром нагреве до высоких температур около вклю
чений графита образуются аустенитные оболочки. Участки фер
рита за этой оболочкой сохраняются долго. Если чугун быстро
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нагреть даж е до температуры выше Т„, то ветви детадритов 
вначале быстро освобождаются от цементита, становятся фер- 
ритными (рис. 321, в), а затем медленно аустенитизируются. 
В одном и том же чугуне с примерно одинаковой разветвлен- 
ностью графита и степенью микроликвации при одинаковых 
изотермических выдержках температура конца аустенитизации 
перлитной митрицы заметно ниже, чем ферритной матрицы. 
Это  ̂можно объяснить более медленным науглероживанием 
и большим перераспределением кремния при аустенитизации 
ферритного чугуна.

На структурных изменениях при нагреве малоуглеродистого 
(<2 ,8%  С) перлитного чугуна отражается наличие в матрице 
смешанной микроликвации кремния. Так, при субкритических 
температурах сердцевины дендритных ветвей освобождаются 
от цементита не в первую, а в последнюю очередь, а при бы
стром нагреве до Гн они аустенитизируются в первую очередь, 
тогда как высококремнистые дериферийные участки ветвей 
освобождаются от цементита.

В условиях не очень медленного нагрева перлитного чугу
на при температурах выше Тн быстро создается тонкая аж ур
ная аустенито-ферритная структура матрицы и большого пере
распределения кремния не происходит. В результате после 
аустенитизации матрицы в основном сохраняется исходный ха
рактер микронеоднородности по кремнию. Однако и в мало
кремнистых и в высококремнистых областях (особенно в денд
ритных ветвях) наблюдаются мелкие участки с более высоким 
содержанием кремния. Они соответствуют участкам феррита, 
аустенитизировавшимся в последнюю очередь.

Структурные изменения при аустенитизации перлитного 
чугуна с шаровидным графитом не отличаются от рассмотрен
ных выше для чугуна с пластинчатым графитом.

Скорость аустенитизации и науглероживания матрицы, как 
и температуры начала Тн и конца Тк аустенитизации, зависит 
не только от состава чугуна и структуры матрицы, но и от чис
ла и разветвленности графитных включений и степени микро
ликвации примесей, прежде всего кремния и фосфора. В одной 
из ранних работ [28] исследовалась скорость образования и н а
углероживания аустенита в сером чугуне с пластинчатым гра
фитом. Исследованию подвергали перлитные чугуны с 1,19— 
1,97% Б1 и почти ферритные с 2,46% Э1 и 3,77% 51. Образцы 
объемом 1 см3 после нагрева закаливали в воде, охлаждали на 
воздухе и с печью. Количество мартенсита определяли микро
структурно в закаленных образцах и перлита в охлажденных 
на воздухе и с печью, а химическим анализом — процент свя
занного углерода.

В чугуне с 2,46% Б1 мартенситная матрица получена при 
закалке с 800 °С, 2 ч; с 850 °С 1 ч и с 900 °С — без выдержки. 
При охлаждении на воздухе после 3-ч выдержки получилось
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перлита: с  800 °С 75%, с 850 °С 95% и с 900 °С 100%; а при 
охлаждении с 900°С без выдержки 75% перлита. Как видно, 
науглероживание аустенита до эвтектоидного состава идет за 
метно медленнее, чем его образование.

Зависимость степени науглероживания аустенита в чугуне 
с 2,46% Si от времени и температуры выдержки, оцениваемая

Время, сел

Рис. 322. Диаграммы аустенитизацин и науглерожива
ния аустенита: 

а  — сер ы й  ч у гу н  с 2,46% Э1; б, в  — с  ш а р о в и д н ы м  гр а ф и т о м  
( / — 5% ; 2 — 25% ; 3 — 50% ; 4 — 75% ; 5 — 100% ау с т е н и т а )

по количеству образовавшегося перлита в охлажденных на 
воздухе образцах, показана на рис. 322, а [62, 225]. Насыщение 
аустенита углеродом (по-видимому, до эвтектоидного состава) 
при температурах выше Тк (кривая 2 на рис. 322, б) происхо
дит медленно: при 870 °С время насыщения составляет 3 ч.

В работе [62] указывается, что при медленном нагреве 
( » 1  град/мин) насыщение аустенита достигается непосред
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ственно по окончании превращения. Так как температура Тк 
выше верхней границы Л?2 эвтектоидного интервала, на кине
тическую диаграмму аустенитизации чугуна следовало бы на
носить и кривую науглероживания аустенита до равновесного 
состава, а не до эвтектоидного. Кроме того, следовало бы на
носить и линию завершения залечивания микропор, образовав
шихся между матрицей и графитом при аустенитизации. Таких 
данных пока нет.

Анализ литературных данных о кинетике образования и на
углероживания аустенита затруднен вследствие того, что в 
разных работах исследовали чугуны разного состава, по разно
му ферритизированные, отличающиеся числом или разветвлен- 
ностью графитных включений.

Т а б л и ц а  12

Химический состав исследованных чугунов

У словны й 
ном ер  ч у гу н а

Химический состав , %

С Бі М п Б р

1 2 ,8 4 1,92 0 ,8 2 0 ,0 7 6 0 ,1 5 4
2 3 ,4 0 1,75 0 ,9 7 0 ,0 5 6 0 ,1 2 5
3 3 ,8 0 1,82 0 ,5 5 0 ,0 6 3 0 ,1 2 3
4 3 ,5 8 1,52 0 ,8 0 0 .0 4 8 0 ,0 9 3

В работе [179] скорость образования и науглероживания 
аустенита в сером чугуне с пластинчатым графитом исследова
на на образцах одного и того же промышленного чугуна с почти 
ферритной матрицей, крупным эвтектическим зерном (см. 
рис. 87) и грубым слабо разветвленным графитом — образ
цы ФГ ; с почти перлитной матрицей, крупным эвтектическим 
зерном и почти таким же грубым графитом — образцы ПФ\ 
с ферритной матрицей, мелким эвтектическим зерном (диамет
ром 0,2—0,3 мм) и очень тонким графитом — образцы ФТ (см. 
рис. 89). Химический состав исследованных чугунов указан 
в табл. 12. Образцы ФТ изготовляли из чугунов 2 и 4. Темпе
ратуру начала аустенитизации определяли закалочно-структур
ным методом. В разогретую до заданной температуры печь 
загружали образцы ФГ, ПФ и ФТ и после 7— 10-лшн прогрева 
выдерживали в печи от 5 мин до 24 ч. Во время выдержки 
образцы закаливали в соленой воде. Микроструктурно опреде
ляли количество мартенсита или феррита. Полученные резуль
таты для всех чугунов оказались примерно одинаковыми. Д ля 
образцов ФГ и ПФ  из чугуна 1 они представлены на рис. 323.

Несмотря на заметное различие в содержании кремния, тем
пература Тн для всех чугунов отличается всего на 5—7 град и 
составляет 760—765 °С. Объясняется это тем, что в результате
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микроликвации минимальная концентрация кремния в перифе
рийных участках эвтектических зерен почти одинакова. За  тем
пературу Тп принимали температуру, при которой первые кри
сталлы аустенита, обнаруживаемые при увеличении в 600 раз, 
появляются через 3—6 ч. В образцах ФГ, особенно при темпе
ратурах до 820 °С, аустенитизащия вдет медленнее, чем в образ
цах ПФ, что связано, оче
видно, с трудностями рас
творения графита.

Трехфазное равновесие 
А + Ф + Г  при 780—800 °С не 
достигается и за 24 ч; на
блюдается медленное уве
личение количества аусте
нита. Это связано, по-види
мому, с переходом атомов 
кремния из высококремни- 
ртого феррита в малокрем
нистый аустенит. Обедняю
щийся кремнием феррит 
превращается в аустенит.

В интервале 850—900°С 
скорости аустенитизации об
разцов ФГ и ПФ  сближают
ся, что можно объяснить 
наличием в образцах ПФ  небольшого количества феррита в 
центральных участках эвтектических колоний. В образцах ПФ, 
закаленных с 860 °С после 60-лшн выдержки, матрица почти 
мартенситная, а в образцах ФГ, закаленных после 3-ч выдерж
ки, есть немного феррита в дендритных ветвях и в центрах ко
лоний.

В образцах ФГ из чугуна 2 температура начала аустенити
зации более высокая, чем в образцах ФГ и ПФ. Это объясняет
ся меньшей степенью ликвации кремния в быстро кристаллизо
вавшемся чугуне с тонким графитом. Интервал их аустенити
зации Тк—Та составляет 30 град, тогда как для образцов ФГ 
при 3-ч выдержке он равен 160 град (920—760 °С), а для образ
цов П Ф — 120 град (880—760 °С). Широкий температурный 
интервал аустенитизации не только ферритных образцов ФГ, 
но и перлитных ПФ  нельзя объяснить только медленным рас
творением грубого графита. Он связан с большой исходной 
ликвацией кремния, а такж е с дополнительным перераспреде
лением его при аустенитизации. Узкий интервал аустенитиза
ции образцов ФТ обусловлен малой степенью ликвации крем
ния и меньшим перераспределением его во время аустенитиза
ции. Эти данные свидетельствуют и о том, что скорость аусте
нитизации связана со скоростью науглероживания матрицы, 
что, в свою очередь, сильно зависит от исходной структуры, а
24 Заказ 190 ^69
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Рис. 323. Кривые аустенитизации о б 
разцов ФГ (сплошные) и ПФ  (пунк
тирные) при различных температурах



в случае ферритной матриць; — от разветвленности графита; 
чем больше число или разветвленное™ графитных включений, 
тем легче пересыщается феррит углеродом и быстрее превра
щается в аустенит.

Для исследования скорости науглероживания матрицы в 
электропечь, нагретую до 980 °С (что значительно выше тем
пературы А\2), помещали образцы ФГ, ПФ  и ФТ из одного и 
того же чугуна (2 или 4). Через 10, 30, 90 и 180 мин после

Рис. 324. Кривые наугле
роживания аустенита 
при 980 °С в образцах  
с различной исходной 

структурой:
1 — з а к а л к а ;  2 — о х л а ж д е 
ние на в о зд у х е ; 3 — о х л а ж 

д е н и е  с печью
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^  во 
<  60

о
70 30 50 70 30 70 JO 50

Время,ми/7

нагрева образцы закаливали в соленой воде, охлаждали на 
воздухе (180—>200 град /мин) и с печью со скоростью 7— 
10 град/мин в интервале 850—600°С. Микроскопически опреде
ляли количество мартенсита, перлита и феррита .Оказалось, 
что в охлаждающихся на воздухе образцах наряду с тонко
дифференцированным перлитом образуется мартенсит. Мартен
сит наблюдается в виде оболочки вокруг островков фосфидной 
эвтектики hjb виде мелких участков внутри колоний. При травле
нии азотной кислотой этот мартенсит имеет вид светлых кри
сталлов. При травлении пикратом натрия они окрашиваются 
в темный цвет значительно быстрее, чем перлит и легко вы
являются.

Результаты опытов представлены на рис. 324. Как видно, 
образцы ПФ и ФТ аустенитизируются значительно быстрее и 
аустенит в них получается более высокоуглеродистым, чем в 
образцах ФГ. В образцах ФГ, охлажденных на воздухе и 
с печью, перлита меньше, чем мартенсита в закаленных образ
цах. Такая картина наблюдается даже после 60-мин выдержки. 
В образцах ПФ  за 30 мин аустенит науглеродился до эвтек- 
тоидного состава; в охлажденных на воздухе образцах феррита 
нет, а в охлажденных с печью его ■—-'5 %. После 60-мин вы
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держки при охлаждении и на воздухе и с печыо матрица полу
чается перлитной. Интересно, что в охлажденных на воздухе 
образцах мартенсит не образуется и около фосфидной эвтекти
ки. Это объясняется, по-видимому, тем, что благодаря большо
му тепловому эффекту перлитного превращения охлаждение 
образца настолько замедляется, что весь аустенит превращает
ся в перлит.

Из полученных данных следует, что поскольку разветвлен- 
ность графита в образцах ПФ  и ФГ почти одинакова, в образ
цах ФГ, охлажденных на воздухе и с печью, феррит выделился 
не в результате эвтектоидного распада А —+Ф +Г,  а из мало
углеродистого аустенита.

В образцах ФТ, охлажденных с 980°С на воздухе, количе
ство выделившегося феррита только немного уменьшается с 
увеличением выдержки от 30 до 60 мин. Следовательно, в этих 
образцах феррит выделяется в результате эвтектоидного рас
пада А-—>-Ф + Г. Распад происходит быстро из-за большой раз
ветвленное™ графита.

Фазовые превращения в образцах чугуна, быстро нагретых 
до 980 °С, описать, пользуясь диаграммой Ре—С—51, невозмож
но. Тем не менее некоторую информацию об этих превращениях 
можно получить. Пусть в исходном состоянии чугуна X  
(рис. 325) ферритная матрица неоднородна по кремнию, состав 
феррита изменяется от а^- до а 2. При быстром нагреве до 
980 °С в первый момент феррит сильно пересыщается углеро
дом. Равновесный состав его при этой температуре определяет
ся точками на линии в\р\, он изменяется в интервале от точ
ки Д О  Т О Ч К И  (*2 . Если бы феррит был однороден, его состав 
определялся бы точкой а. В пересыщенном малокремнистом 
феррите ( ~ « 1) могут образовываться кристаллы аустенита 
состава уь а в высококремнистом феррите ( ^ а г )  •— состава у2; 
И1у 1 и а 2 \ 2  — коноды феррит — аустенит области а + у  при 980 °С.

Следовательно, в пересыщенном неоднородном феррите 
могут образовываться кристаллы аустенита состава от до у2- 
По мере превращения феррит обогащается кремнием, соответ
ственно и аустенит выделяется с большим содержанием кремния.

Последние высококремнистые участки феррита имеют какой- 
то состав аз, а образующийся из него аустенит — состав у3. Во 
время аустенитизации и после ее завершения идет науглерожи
вание аустенита и некоторое выравнивание его состава по крем
нию. Состав наиболее бедного кремнием аустенита изменяется 
по кривой у 1у(, а наиболее богатого кремнием — по кривой у3у3. 
Образовавшийся аустенит неоднороден и по кремнию и по 
углероду. В наиболее богатых кремнием участках аустенита 
концентрация углерода у\ наименьшая, а в наиболее бедных 
кремнием — концентрация углерода у 2 наибольшая. Дальней
ш ая выдержка приводит к диффузионному ослаблению неодно
родности аустенита по кремнию и связанной с ней неоднород- 
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ности по углероду. Состав высококремнистых участков меняет
ся по изотерме ^ [ (у з у о  и У1Уо, соответственно), пока весь 
аустенит не достигнет равновесного состава уо-

Изложенные соображения подтверждаются наблюдениями 
структурных изменений в образцах ФГ, нагревавшихся при 
980 °С. Как и при более низких температурах аустенит быстрее 
образуется на периферии эвтектических колоний. Здесь в образ
цах, закаленных через 10 мин  после начала выдержки, полу-

Рис. 325. Участок разреза диаграммы Fe— С— Si 
при 9 8 0 °С

чается чисто мартенситная матрица, а в середине колоний'на 
долю мартенсита приходится ~ 1 5 %  матрицы. В образцах, за 
каленных через 60 мин, только в центральных участках коло
ний наблюдается много феррита (рис. 326). В образцах, охлаж 
денных на воздухе после 10-мин выдержки, в узкой погранич
ной полосе колоний матрица почти перлитная, а в остальных 
участках она почти ферритная. При охлаждении на воздухе и 
после 60-мин выдержки при 980 °С большая часть аустенита 
превращается в феррит. Только вдали от пластин графита 
имеются мелкие участки тонкого перлита и мартенсита 
(рис. 326,6).

Травление пикратом натрия позволило установить количе
ство и расположение аустенита, образующегося при различных 
выдержках, по количеству и расположению светлотравящегося 
феррита (рис. 327). Каждый участок перлита или мартенсита 
окружен толстой оболочкой светлого феррита, выделившегося 
из аустенита во время охлаждения. В закаленных образцах 
участки мартенсита крупнее перлитных участков в образцах,
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охлажденных на воздухе, а оболочка светлого феррита значи
тельно тоньше. И в центре колоний около пластин графита 
часто образуется оболочка аустенита, но при охлаждении на 
воздухе этот аустенит почти нацело превращается в феррит; 
большая часть его превращается в феррит и в участках, уда
ленных от графита. Из этого следует, что светлотравящийся 
феррит в закаленных и в охлажденных на воздухе (и даже с

Рис. 326. С труктура центра колонии. Н агрев при 980 °С, 60 мин:
а  — з а к а л к а ;  б  — о х л а ж д е н и е  н а  в о зд у х е . Т р а в л е н и е  ІШ О з , Х 50

печью) образцах выделяется из малоуглеродистого аустенита, 
а не в результате эвтектоидного распада. Подсчет количества 
аустенита и перлита в середине колоний показал, что <в образо
вавшемся за \0-мин аустените содержится менее 0,1 % С.

В образцах, закаленных после 1 -ч выдержки, в самом центре 
колоний наблюдается и неаустенитизировавшийся и выделив
шийся из аустенита вторичный феррит, а вдали от центра —• 
только вторичный феррит. В образцах, охлажденных на возду
хе, в середине колонии образовалось ^ 1 5 %  перлита (и мартен
сита); следовательно, в аустените содержалось =^0,12,% С. З а 
калка после 3-ч выдержки дает мартенситную матрицу и в 
центрах колоний, тогда как при охлаждении на воздухе здесь 
выделяется до 60—70% феррита, т. е. концентрация углерода 
в аустените здесь не превышала 0,30%.

В полностью аустенитизировавшихся образцах и охлажден
ных на воздухе или с печью при травлении пикратом натрия 
выявляется вновь образовавшаяся неоднородность феррита по
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кремнию (рис. 328). В наиболее высококремнистых участках 
в первую очередь образуется феррит. Микронеоднородность по 
кремнию в таких образцах лучше передается цветной микро
фотографией (рис. 329, см. стр. 160). Наиболее высококрем
нистые участки здесь имеют вид светло-голубой сетки по гра
ницам аустенитных зерен. Перлит располагается в малокрем-

ь ^ | р |
— ‘И З.|||§§|

Рис. 327. С труктура центра колонии. Н агрев  при 980 °С, 10 мин:
а , б  —  з а к а л к а ,  о ди н  и т о т  ж е  у ч а с т о к ; в , г  — о х л а ж д е н и е  н а  в о зд у х е , о ди н  и

т о т  ж е  у ч а с т о к  
а. в  — т р а в л е н и е  Ь Ш О з; б, г  — п и к р а т о м  н а т р и я , Х200

нистых центральных участках зерен. Перлитные участки неред
ко пересекаются пластинами феррита.

Из рассмотренных экспериментальных данных видно, что и 
при такой высокой температуре, как 980 °С, в ферритном чу
гуне с грубым графитом образование и особенно науглерожи
вание аустенита происходит медленно. Особенно медленно 
аустенитизируются и науглероживаются высококремнистые уча
стки матрицы. М алая скорость а— ^-превращ ения объясняется 
не только медленным науглероживанием феррита (из-за за 
труднений в переходе углерода от графита и малой скорости 
диффузии углерода в высококремнистый феррит), но и малой 
скоростью диффузии кремния от поверхности Л/Ф в феррит.

Экспериментальных данных о скорости диффузии кремния 
в феррите, по-видимому, нет. В у-железе эта скорость мала. 
Можно думать, что она мала и в феррите и в аустените. По
этому перераспределение кремния между ферритом и аустени-
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том, по-видимому, является узким звеном процесса аустенити- 
зации. Медленное науглероживание аустенита связано с малой 
скоростью диффузии углерода в высококремнистый аустенит 
или с затруднениями в растворении графита из-за образования 
зазоров между графитом и матрицей.

В кремнистом аустените (феррите) направленная диффузия 
углерода определяется не градиентом концентрации, а градиен
том активности [319]. Так как кремний повышает активность 
углерода и в феррите и в аусте
ните, естественно ожидать, что 
в участки с повышенной концент
рацией кремния углерод диф
фундирует медленнее, чем из 
высококремнистых в малокрем
нистые. Из того факта, что в на
чале превращения аустенит в 
ферритной матрице образуется 
вдали от графита, следует, что 
диффузия углерода не является 
узким звеном аустенитизации.

Затруднения в растворении 
графита, особенно грубопластин
чатого, могут быть связаны с 
потерей контакта с матрицей в 
процессе превращения. В чугунах 
с сильно разветвленным графитом вероятность потери контак
та меньше, степень ликвации кремния меньше, центров а — >- 
— ^у-превращения возникает больше, значительного перераспре
деления кремния не создается, пути диффузии углерода значи
тельно меньше. Благодаря этому достигается большая скорость 
аустенитизации и науглероживания аустенита, а также сравни
тельно узкий температурный интервал Тн— Тк.

Выше показано, что при обычном небольшом содержании 
фосфора в чугуне он концентрируется в основном в фосфидной 
эвтектике и в небольшом прилегающем к ней слое аустенита. 
В серых чугунах с 1,5—2,0% 51 даж е при медленном охлажде
нии, когда матрица по всему сечению эвтектических колоний 
получается ферритной, около участков фосфидной эвтектики 
имеется немного перлита. При нагреве такого чугуна аустенит 
около фосфидной эвтектики (в перлите) проявляется при более 
высокой температуре, чем в феррите (или перлите, в случае 
перлитного чугуна) на периферии колоний, но вдали от фос
фидной эвтектики. Так, в чугунах, указанных в табл. 12, аусте
нит около фосфидной эвтектики появляется при 780—790 “С, 
т. е. при температурах на 20—25 град выше, чем вдали от нее. 
В образцах чугуна 3 при 790 °С за 30 мин в периферийных уча
стках колоний образовалось ~ 4 0 %  аустенита, а около фосфид
ной эвтектики его нет совсем; здесь аустенит появляется только

Рис. 328. С труктура центра коло
ний в образце, охлаж денном  на 
воздухе после З-ч нагрева при 
980 °С. Травление пикратом  н ат 

рия, Х 200
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Рис. 329. М икронеоднородность феррита в образце, выдержанном при 
9 8 0 °С, 3 ч и охлажденном на воздухе. Х800.



при 1,5-ч выдержке. В образующемся фосфористом аустените 
цементит растворяется медленно. При 820 °С растворение не за 
канчивается за 3 ч. Около фосфидной эвтектики аустенитиза- 
ция заканчивается при 810—820 °С. Для этих участков темпе
ратуры Тн и Тк определяются совместным влиянием кремния и 
фосфора.

Аустенитизация белых Ре—С-чугунов мало отличается от 
аустенитизации углеродистых заэвтектоидных сталей. При на
греве немного выше точки А“ аустенит зарождается и растет 
в перлите (или феррите) дендритных ветвей и эвтектических 
колоний. Науглероживается аустенит в результате растворения 
перлитного цементита. При дальнейшем повышении темпера
туры в аустените растворяется вторичный цементит или при
легающие к аустениту участки эвтектического цементита, если 
вторичного недостаточно для насыщения аустенита углеродом.

В белых кремнистых чугунах структурные изменения при 
нагреве, как и в случае серых чугунов, связаны с микроликва
цией кремния. В доэвтектических чугунах при наиболее низкой 
температуре аустенит образуется в малокремнистых сердцеви
нах дендритных ветвей, а высококремнистые периферийные 
участки ветвей освобождаются от перлитного цементита и ста
новятся ферритными. Ферритными становятся и участки быв
шего аустенита в эвтектических колониях. Образовавшийся 
феррит аустенитизируется при более высоком нагреве.

Если в структуре белого чугуна, содержащего до 4% 51, 
имеются колонии карбидного эвтектоида, то уже при субкри- 
тических температурах силикокарбидная фаза сравнительно 
легко распадается на феррит и цементит [193]. Такой распад, 
частично или полностью, может произойти и в процессе охлаж 
дения отливки. Вместо колонии карбидного эвтектоида обра
зуется особая феррито-цементитная составляющая, названная 
карбидным перлитом. Количество цементита, образующегося 
при распаде силикокарбидной фазы, незначительно. Следова
тельно, содержание углерода в ней намного меньше, чем в 
эвтектическом силикокарбиде (3,4% ). Скорость распада сили
кокарбидной составляющей тем больше, чем меньше концен-. 
трация кремния в сплаве. Возможно, что с уменьшением со
держания кремния в аустените силикокарбидная фаза посте
пенно переходит в а '-ф азу (Ее351).

Аустенитизация колоний карбидного эвтектоида происходит 
немного позже, чем прилегающего к ним перлита. При этом 
цементитная составляющая частично сохраняется и тогда, ког
да весь силикокарбид (или образующийся из него феррит) 
аустенитизируется. Дольше всего в центре колонии сохраняется 
тонкая пластинка цементита, на базе которой начиналось фор
мирование колонии карбидного эвтектоида при охлаждении 
отливки. В колониях карбидного эвтектоида, имеющих вид гек
сагональных призм, распада силикокарбидной составляющей
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на феррит и цементит не наблюдается. Она графитизируется, 
но медленнее, чем цементитная составляющая [186]. Аустени- 
тизация силикокарбида этих колоний завершается позже, чем 
цементита.
28. СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ Ф О СФ И Д Н О Й  ЭВТЕКТИКИ

В процессе термической обработки и при эксплуатации 
чугуны могут нагреваться до высоких температур. В этих усло
виях структура фосфидной эвтектики может изменяться. Эти 
изменения до последнего времени подробно не изучались.

Исследования [192] выполнены на образцах из промышлен
ных чугунов (см. табл. 12) с почти ферритной (ФГ) и с почти 
перлитной (ПФ ) матрицей. При температурах до 750 °С далее 
за 10— 12 ч в фосфидной эвтектике микроскопически заметных 
структурных изменений не происходит. Окружающий ее пер
литный цементит сфероидизируется и частично графитизирует- 
ся. Расположенный вдали перлитный цементит сфероидизирует
ся и графитизируется быстрее. Около фосфидной эвтектики 
аустенит появляется при 780—790 °С. В образцах ФГ имеюще
гося здесь перлитного цементита недостаточно для науглеро
живания аустенита, поэтому начинается растворение цементита 
фосфидной эвтектики. В фосфидной эвтектике, окруженной 
ферритно-аустенитной матрицей, при 800 °С в течение 1 ч весь 
цементит растворяется и она приобретает решетчатую, в основ
ном фосфидо-ферритную структуру (некоторые участки ферри
та начинают аустенитизироваться). В окруженных аустенитом 
участках эвтектики цементит только частично растворяется. За
2 ч при 800 °С и они приобретают структуру псевдобинарной 
эвтектики; цементит полностью растворяется, а феррит аустени- 
тизируется частично.

В образцах этого же чугуна, но с перлитной матрицей, после 
2-ч выдержки при 800 °С участки фосфидной эвтектики окру
жены аустенитом и имеют точечное строение — цементит в них 
не растворился. Медленно он растворяется и при более высо
ких температурах: при 850 °С — за 3—4 ч, тогда как в образ
цах ФГ —  за 30 мин\ при 910°С-— за 30—40 мин и за 2—
3 мин соответственно. Это наблюдается и тогда, когда непо
средственно около фосфидной эвтектики имеются пластины 
графита.

Науглероживание аустенита идет в первую очередь в ре
зультате растворения цементита. Около фосфидной эвтектики 
на образование и науглероживание аустенита вначале расхо
дуется перлитный цементит. Если перлитного цементита недо
статочно для образования и насыщения аустенита углеродом 
при данной температуре, то интенсивно растворяется и цемен
тит фосфидной эвтектики. При температурах выше 850 °С рас
творяются и крупные пластины цементита, часто встречающиеся 
в фосфидной эвтектике.

377



Из изложенного следует, что сохранение цементита в трой
ной фосфидной эвтектике даж е в медленно охлаждавшихся 
ферритных чугунах обусловлено тем, что вплоть до температу
ры начала эвтектоидного превращения фосфидная эвтектика 
находится в контакте с пересыщенным или насыщенным угле-

Рис. 330. П севдобинарная фосф идная эвтектика: 
а , 6 - а  о б е з у гл е р с ж е н н о м  д о  ф е р р и т а  п о в ерхн остн ом  сл о е ; в, г  — в а у с тен и ти зи - 
р о в ан н о й  м ат р и ц е ; б, г  — т р а в л е н и е  азо тн о й  к и сл о то й ; а, в  — т е  ж е  у ч а стк и , т р а в 

л е н и е  р е а к ти в о м  М у р а к а м и

родом аустенитом, а следовательно растворение цементита 
фосфидной эвтектики в нем невозможно.

Вид псевдобинарной фосфидной эвтектики с фосфидо-фер- 
ритной и фосфидо-аустенитной структурой одинаков (рис. 330): 
эвтектика состоит из решетчатого фосфидного скелета, в про
межутках которого расположен феррит (рис. 330, а) или аусте- 
нит (рис. 330, в). Такой же вид псевдобинарная эвтектика 
имеет и при травлении реактивом Мураками .При нагреве в 
окислительной атмосфере в поверхностном слое образца трой
ная эвтектика превращается в псевдобинарную фосфидо-фер- 
ритную эвтектику в результате обезуглероживания матрицы; 
цементит быстро удаляется из эвтектики и при субкритических 
температурах.

В чугунах, быстро нагретых до 850—950 °С, из фосфидной 
эвтектики вначале исчезает цементит, а затем происходит рас
творение фосфида и коалесценция фаз псевдобинарной фосфи- 
до-ферритной эвтектики. Растворение фосфида идет быстрее 
в чугунах с исходной ферритной матрицей, в которых аустени-
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тизация и науглероживание матрицы идут медленно. В феррит- 
ном чугуне, быстро нагретом до 900 °С и выше, за 10—20 мин во
круг участков псевдобинарной фосфидо-ферритной эвтектики 
(рис. 331) образуется ободок высокофосфористого феррита 
(ФФ). С увеличением выдержки ободок расширяется. На пери
ферии псевдобинарной эвтектики виден рыхлый С Л О Й , В  кото

рое. 331. О бодок ФФ около псевдобинарной фосфидной эвтектики. Т р ав 
ление азотной кислотой:

а  — Х200: б  — Х1500

ром произошло растворение фосфида. В ободках, окруженных 
аустенитом, иногда наблюдаются острые выступы, образовав
шиеся в результате ускоренного роста ободка по границам 
зерен.

Ободок ФФ легко образуется в том случае, если на началь
ных этапах аустенитизации около фосфидной эвтектики соз
дается не сплошная оболочка аустенита, а аустенито-ферритная 
структура.

В перлитных чугунах ободок ФФ встречается редко, оче
видно, потому, что образующийся около фосфидной эвтектики 
аустенит быстро насыщается углеродом и растворение в нем 
фосфора затрудняется. Ободок ФФ имеет одинаковый вид в 
закаленных и в охлажденных на воздухе и даже с печью образ
цах; при сильном травлении азотной кислотой он рельефно 
выступает (как и неаустенитизировавшийся высококремни
стый феррит) над ферритом, выделившимся из аустенита при 
охлаждении (рис. 331,6). Нередко около одной части псевдо
бинарной эвтектики имеется ободок, а около другой — его нет. 
В первой части эвтектика состоит из фосфида и феррита, а во 
второй — из фосфида и аустенита.

При травлении шлифа 2%-ным раствором пикриновой кис
лоты в ободках ФФ легко выявляются границы зерен феррита 
(рис. 332), а сами зерна окрашиваются в коричневый цвет раз
личных оттенков; фосфид и малофосфористый феррит остаются
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светлыми. Границы зерен феррита хорошо выявляются и при 
травлении пикратом натрия; фосфид окрашивается в темно- 
коричневый цвет, а ободок ФФ в различные радужные цвета, 
причем образуются концентрические полосы одинакового цвета, 
соответствующие одинаковой концентрации фосфора в феррите 
(рис. 333, см. стр. 160). Нередко при переходе от одного феррит- 

ного зерна к другому наблюдается резкое смещение изоконцен-

Рис. 332. С толбчаты е (а) и равноосны е (б )  зерна ф еррита в ободке ФФ:
а  — з а к а л к а  с  980 °С, 30 м и н ; б  —  о х л а ж д е н и е  н а  в о зд у х е  п о сл е  950 °С, 10 м и н

трационных полосок. Это свидетельствует об анизотропии ско
рости диффузии фосфора в фосфористом феррите.

Микротвердость фосфористого феррита в ободке 370— 
380 кГ/мм2, а кремнистого феррита вдали от фосфидной эвтек
тики 240—280 кГ/мм2. По данным рентгеноспектрального микро
анализа [184] содержание фосфора в ободках, образовавшихся 
при нагреве ферритного чугуна в течение 15—30 мин при 950— 
980 °С, достигает 0,8—0,9%, а содержание кремния уменьшается 
до 0,4—0,5% (рис. 334).

На основе полученных данных процесс образования обод
ка ФФ около псевдобинарной фосфидной эвтектики представ
ляется следующим. При высоком нагреве ферритного или почти 
ферритного чугуна на образование около тройной фосфидной 
эвтектики аустенита вначале расходуется перлитный цементит, 
а затем цементит эвтектики. Если при этом аустенит оказы
вается малоуглеродистым (что возможно, по-видимому, всегда 
при неполной аустенитизации при температурах выше Тк), в 
нем и в прилегающем феррите легко растворяется фосфор.

При пересыщении аустенита фосфором происходит поли
морфное превращение у— >-а, образуется высокофосфористый 
феррит. В дальнейшем диффузия фосфора к аустениту от рас
творяющегося фосфида происходит через слой высокофосфори
стого феррита. Растворенный в аустените углерод частично вхо
дит в состав высокофосфористого феррита (ниже будет пока
зано, что в этом феррите растворяется значительное количество 
углерода; кроме того, это следует и из диаграммы Ее—С—Р ), 
а частично, по-видимому, оттесняется в аустенит, как это наб-
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Рис. 333. О бодок ФФ -при цветном травлении пикратом натрия. Х 800.



людается при насыщении стали фосфором [300]. Такое оттесне
ние обясняется тем, что фосфор повышает активность углерода 
в аустените, поэтому углерод диффундирует из высокофосфо
ристого слоя в малофосфористые слои аустенита. Насыщение 
аустенита углеродом происходит, конечно, и в результате рас
творения графита. По мере обогащения углеродом прилегаю

щего к ободку ФФ аустенита раст
ворение в нем фосфора замедляет
ся. Этим, очевидно, и объясняется 
то, что ободок быстро расширяется 
при малых выдержках, а через 25— 
30 мин его расширение практически 
прекращается.

От фосфидной эвтектики растут

Рис. 335. К оалесценция ф аз псев- 
добинарной эвтектики, вы держ ка 
при 980 °С в течение 10 мин. 
Т равление реактивом  М уракам и,

хзоо

Рис. 334. Распределение 
кремния и ф осф ора око
ло исевдобинарной фос
фидной эвтектики с 

ободком  ФФ

столбчатые зерна феррита, что характерно для фазовых превра
щений при диффузионном насыщении. Наблюдаемые в широ
ких ободках равноосные зерна (см. рис. 332, б) представляют 
собой поперечные разрезы столбчатых зерен. Если при аустени- 
тизации сразу образуется высокоуглеродистый аустенит, фос
фор в нем растворяется плохо, у— их-превращение не происхо
дит и ободок ФФ около фосфидной эвтектики не образуется. 
Это и наблюдается в перлитных и перлито-ферритных чугунах.

Ободок ФФ и феррит псевдобинарной эвтектики аустенити- 
зируются значительно позже или при более высокой темпера
туре, чем окружающая их матрица (см. рис. 332,а ). Однако 
потом, при охлаждении образца на воздухе или с печью, обо
док вновь появляется. Следовательно, образовавшийся в обод
ке аустенит остается (по крайней мере при выдержках до 
2—3 ч) малоуглеродистым и при охлаждении легко превра
щается в феррит.

В образцах ферритного чугуна, быстро нагретых до 950—
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980°С, происходит интенсивная коалесценция фаз псевдоби- 
нарной эвтектики. Нередко коалесценция наблюдается только 
в середине крупных островков эвтектики (рис. 335), тогда как 
в периферийных участках сохраняется тонкая решетчатая или 
игольчатая структура. Это объясняется, по-видимому, следую
щим. Уже во время нагрева цементит фосфидной эвтектики 
растворяется, эвтектика становится фосфидо-ферритной. При 
более высокой температуре феррит пересыщается углеродом, 
поступающим из прилегающего к эвтектике аустенита, и пре
вращается в малоуглеродистый аустенит. Поскольку в феррите 
и малоуглеродистом аустените фосфид растворяется легко, то, 
пока сохраняется такое состояние псевдобинарной эвтектики, 
ее фазы коалесцируют быстро. В периферийных участках эвтек
тики аустенит образуется раньше и быстрее насыщается угле
родом, поэтому здесь быстрее прекращается или совсем не про
исходит коалесценция.

Таким образом, в мелких участках и в периферийных слоях 
крупных участков псевдобинарной эвтектики при высоком на
греве сохраняется тонкая фосфидо-аустенитная структура по
тому, что здесь а— ^-превращ ение и насыщение аустенита 
углеродом достигается раньше, чем образец приобретает темпе
ратуру, при которой интенсивно идет коалесценция фаз. Эти 
соображения подтверждаются тем, что более грубая структура 
псевдобинарной эвтектики наблюдается только в чугунах с 
исходной ферритной или почти ферритной матрицей и лишь 
при быстром нагреве; коалесценция идет быстро в первые не
сколько минут при 950—980°С, а затем практически прекра
щается.

Благодаря тому что при высокой температуре тройная фос- 
фидная эвтектика превращается в псевдобинарную фосфидо- 
ферритную или фосфидо-аустенитную, жидкая фаза может 
не появляться в чугуне и при 960—980 °С. Выдержка при этих 
температурах приводит к медленному растворению фосфида 
в аустените и в чугунах, с содержанием до 0,15% Р фосфидная 
эвтектика исчезает. При быстром нагреве чугуна, особенно 
перлитного, до 980 °С одни участки фосфидной эвтектики при
обретают структуру псевдобинарной эвтектики и постепенно 
растворяются в аустените, а другие плавятся. Однако при про
должительной выдержке (6— 10 ч) жидкая фаза постепенно 
кристаллизуется без образования особой структурной состав
ляющей. Компоненты жидкой фазы (железо, кремний, углерод, 
фосфор) переходят в аустенит. Если при этом аустенит пере
сыщается углеродом, из него выделяется графит.

Исследования 'Структуры чугунных изделий, подвергавшихся 
многократным нагревам в процессе эксплуатации — в частности 
крупных изложниц, показали, что в них можно наблюдать всю 
гамму рассмотренных выше структурных изменений тройной 
фосфидной эвтектики. В изложницах для листовых слитков
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внутренняя поверхность середины широкой грани разогревает
ся до ~1000°С . Уже при первых наливах в сильно разогре
вающихся слоях изложницы происходит полное или частичное 
растворение цементита тройной эвтектики и частичное раство
рение фосфидов, в первую очередь острых углов участков 
эвтектики. При многократном использовании изложниц в не
котором слое стенки изложницы фосфидная эвтектика пол-

Рис. 336. У часток псевдобинарной фосфидо-цементитной эвтектики:
а  — т р а в л е н и е  HNO3; б  — HNO3 и р е а к т и в о м  М у р а к а м и , Х600

ностью растворяется. В более глубоких слоях наблюдается 
псевдобинарная эвтектика с различной степенью коалесценции 
фаз. В слоях, нагревавшихся до 770—880 °С, фосфидная эвтек
тика сохраняет трехфазное состояние, но ее участки заметно 
уменьшаются и происходит коалесценция фаз.

Нередко при травлении азотной кислотой вместо фосфид- 
ной эвтектики наблюдаются монолитные светлые кристаллы 
(рис. 336, а) .Двойным травлением — реактивом Мураками, а 
затем азотной кислотой — выявлено, что эти кристаллы состоят 
из цементита и фосфида (рис. 336 ,6). Следовательно, в про
цессе коалесценции феррит (или аустенит) эвтектики превра
щается в цементит или фосфид. Для чугунов, много раз нагре
вавшихся до 800—820 °С, характерно наличие около фосфид- 
ной эвтектики наряду с мелкими крупных равноосных зерен 
цементита (рис. 336). Их образование объясняется тем, что 
уже при первых нагревах не все кристаллы перлитного цемен
тита около фосфидной эвтектики растворялись в образующемся 
аустените. Во время охлаждения они укрупнялись при распаде
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аустенита. При повторных нагревах эти кристаллы еще мень
ше растворялись и снова укрупнялись во время охлаждения 
чугуна. В сильно нагревавшихся слоях стенки изложницы око
ло фосфидной эвтектики наблюдаются признаки образования 
ободков высокофосфористого феррита при первых нагревах.

Исследования показали, что в закаленных и охлажденных 
на воздухе образцах высокофосфористый феррит сильно пере
сыщен и углеродом и фосфором. При нагреве до 400—500 °С 
начинается дисперсионное твердение его -— микротвердость по
вышается от 370—380 до 450 кГ/мм2 и даж е выше. При этом 
с помощью оптического микроскопа никаких выделений 
не наблюдается. После нагрева до 600—750 °С в ободке наб-

Рис. 337. В клю чения ф осфида и цементита в бывшем ободке ФФ. 
З а к а л к а  с 950 °С, 1 ч, повторны й нагрев при 740 °С, 3 ч:
а  — т р а в л е н и е  р е а к т и в о м  М у р а к а м и ; б — д о п о л н и те л ь н о  ГШ О з, Х600

Т а б л и ц а  13 
Микротвердость, кГ/мм2
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людаются мелкие пластинчатые включения фосфида (рис.337, а ), 
подобные включениям, выделяющимся из пересыщенного 
а-раствора в Ре—Р-сплавах [364]. Если шлиф дополнительно 
протравить азотной кислотой, то в ободке выявляется и боль
шое количество включений цементита (рис. 337, б) . Распола
гаются они внутри и на границах ферритных зерен, в том числе

Рис. 338. Изменение микротвердости структурных со
ставляющих чугуна при отпуске в течение 15 мин 

(пунктирные линии) и 90 мин (сплошные линии):
1 —  ф о сф о р и ст ы й  ф е р р и т ; I I  — м а р т е н с и т  и л и  п ер л и т ;
I I I  — о б ы ч н ы й  ф е р р и т  ( / — з а к а л к а ;  2 — о х л а ж д е н и е  н а  в о з 

д у х е ; 3 — о х л а ж д е н и е  с печы о)

на внешней границе ободка, в виде цепочки мелких кристал
лов. Нередко на границах ферритных зерен наблюдаются и 
цепочки кристаллов фосфида.

В табл. 13 и на рис. 338 приведены результаты замеров 
микротвердости высокофосфористого феррита, мартенсита, 
перлита и обычного (кремнистого) феррита в образцах феррит- 
ного чугуна, выдержанных в течение 30 мин при 980 °С, охлаж 
денных в воде, на воздухе и с печью, а затем отпущенных в 
течение 15 и 90 мин при 500, 600 и 700 °С. После отпуска все 
образцы охлаждались в воде. При отпуске закаленных и 
охлажденных на воздухе образцов микротвердость ободков ФФ
25 Заказ 190 385



вначале сильно повышается, при некоторой температуре и про
должительности отпуска достигает максимума, а затем умень
шается. С увеличением выдержки при 500—600 °С микротвер
дость повышается в результате более полного распада «-рас
твора, а при 700 °С уменьшается из-за коалесценции включений 
фосфида и цементита. В закаленных с 980 °С образцах микро
твердость мартенсита сравнительно невелика (~ 5 5 0  кГ/мм2) и 
сильно падает с повышением температуры отпуска. При 700 °С 
она становится значительно меньше микротвердости перлита 
образцов, охлажденных на воздухе и с печью. Это говорит о 
том, что мартенсит в закаленных образцах малоуглеродистый.

Естественными являются и изменения микротвердости пер
лита и феррита. Нужно, конечно, учитывать, что различия мик
ротвердости феррита связаны и с его неоднородностью по 
кремнию, которая в этих опытах не учитывалась.

29. СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ ПРИ М НОГОКРАТНЫХ НАГРЕВАХ

Изменения структуры чугуна при многократных нагревах 
зависят от его состава, исходного состояния, скорости и темпе
ратуры нагревов и охлаждений, характера среды. Здесь рас
сматриваются структурные изменения, не связанные с окисле
нием и обезуглероживанием. Такие условия создаются при на
греве в вакууме и нейтральных средах и во внутренних зонах 
отливок, нагреваемых в обычных окислительных условиях.

Термоциклирование ферритных серых и ковких чугунов при 
субкритических температурах не приводит к заметным структур
ным изменениям. Растворимость углерода в кремнистом ферри
те меняется при температурах ниже А х так мало, что это не от
ражается заметно на количестве имеющегося графита. Возмож
ные при субкритических температурах сфероидизация и коалес- 
ценция графита и гомогенизация феррита также не обнаружи
ваются.

Если серые и ковкие чугуны содержат перлит, то термоцикли
рование при субкритических температурах приводит к сфероиди- 
зации и коалесценции цементита. Как и в изотермических усло
виях, они происходят в результате деления цементитных пластин 
на части и последующего диффузионного переноса углерода. При 
таком термоциклировании может происходить и графитизация 
цементита. Как и в изотермических условиях, она обнаруживает
ся прежде всего в высококремнистых участках матрицы и про
исходит путем наслоения выделяющегося графита на имею
щихся графитных включениях.

Сфероидизация и коалесценция перлитного цементита проис
ходят при многократных субкритических нагревах и в белых чу- 
гунах. По мере того как цементит наслаивается на ледебурит- 
ном и вторичном, структура становится все более абнормальной. 
Раньше всего феррит «очищается» от эвтектоидного цементита в 
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перлитных участках ледебурита, а с увеличением числа нагревов 
это происходит и в ветвях первичных дендритов. При субкритп- 
ческих нагревах возможна и графитизация белых чугунов, кото
рая не отличается от изотермической.

При многократных нагревах до температур выше эвтектоид- 
ной и охлаждениях до субкритических температур структурные 
изменения осложняются. Р ас
смотрим их на примере фер- 
ритных серых и ковких чугу
нов.

Нагрев до температур вы
ше А і (А 12) приводит к образо
ванию аустенита (а + Г — >-у +
+  Г), а медленное охлажде
ние— к распаду аустенита 
( у + Г — МХ +  .Г ).

Термоциклирование суще
ственно изменяет вид графит
ных включений [8]. Например, 
в сером магниевом чугуне круп
ные включения графита ра
стут, а мелкие, располагаю
щиеся в низкокремнистых об
ластях матрицы, растворяют
ся. Укрупнение графитных 
включений происходит не только вследствие перехода к ним 
углерода от мелких включений, но и в результате образования 
наружной разрыхленной зоны, утолщающейся от одного цикла 
к другому (рис. 339).

При термоциклировании с ускоренным охлаждением «разбу
хание» графитных включений происходит без изменения шаро
видной формы (рис. 340,а, б), а при медленном охлаждении гра
фитные включения разветвляются (рис. 340,6, д). Последова
тельные этапы изменения вида графита при термоциклировании 
по режиму 680^:960оС показаны на рис. 341. В этих образцах 
ферритная матрица после каждого цикла восстанавливалась, а 
графитные включения необратимо изменялись: все больше раз
бухали в результате образования слоистой наружной зоны. Чис
ло слоев, обнаруживаемых в этой зоне, приблизительно соответ
ствовало числу циклов. В матрице вблизи разбухших графитных 
включений обнаруживались мелкие поры; одна из них видна на 
рис. 341, а.

Многочисленные термоциклы, например, могут увеличить 
объем чугуна в несколько раз. В работе ,[8] показано, что изме
нение вида графитных включений и рост чугуна обусловлены на
коплением пор при многократном растворении и выделении гра
фита. Схематически это показано на рис. 342. При нагреве до 
температур выше А\ матрица аустенитизируется. Это связа- 
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Рис. 339. Наружный разрыхленный 
слой сферокристалла графита. Не 

травлено, Х 600



но со значительным растворением графита (рис. 342, а, б). Как 
показано раньше, при растворении графита между ним и матри
цей образуются зазоры (см. рис. 269). Выделение вторичного и 
эвтектоидного графита при распаде аустенита (а также при гра- 
фитизации перлитного цементита, если он образуется при охлаж-

Рис. 340. Изменение формы графитных включений при тер- 
моциклировании:

а, г  — д о  т е р м о ц и к л и р о в а н и я ; б. в, д  —  п осл е  т е р м о ц и к л н р о в а н и я . 
Т р а в л е н и е  Н ГЮ з, Х200

Рис. 341. Изменение формы шаровидных графитных включений при тер-
моциклировании:

а —  и с х о д н а я  с т р у к т у р а ; б —  п о сл е  д в у х  ц и к л о в ; в  — п о сл е  ч е ты р ех  ц и к л о в ; 
г  — п о сл е  восьм и  ц и к л о в . Т р а в л е н и е  І-Ш Оз, Х300

дении) начинается на поверхности зазоров. При ускоренном ох
лаждении пересыщение углеродом велико и формируется сплош
ная графитная пленка. При медленном охлаждении и малых пе
реохлаждениях графит выделяется лишь в отдельных участках 
поверхности зазора [8]. Затем он начинает расти и в сторону мат
рицы по мере притока к нему вакансий и атомов углерода. З а 
зор, таким образом, заполняется графитом лишь частично 
388



(рис. 342,в). Размеры графитных включений при этом увеличи
ваются. Дополнительным источником углерода для их роста яв
ляются ближайшие мелкие растворяющиеся графитные включе
ния. В результате одного полного цикла превращений (а + Г — *■ 
— >у + Г при нагреве; у + Г — *-а + Г  и Ц — у а + Г  при охлаж
дении) объем чугуна изменяется на величину суммарного объ
ема пор, оставшихся незаполненными графитом и матрицей.

1 ® жж О 'тт. ощ щ шшш,
о С в г д

Рис. 342. Схема растворения и выделения графита яри термоцикли-
ровании

Во время повторного нагрева опять растворяется часть пери
ферийного слоя больших включений графита и образуются новые 
зазоры между ними и аустенитом (рис. 342,г). При охлаждении 
зазоры заполняются графитом не до конца, часть графита растет 
в матрице, размеры включений и их пористость увеличиваются 
(рис. 342, <?).

Таким образом, при термоциклировании ядра крупных гра
фитных включений остаются нетронутыми, тогда как периферий
ная часть разрастается, становится слоистой и все более рыхлой. 
Разветвлению наружной зоны при медленном охлаждении мо
ж ет способствовать неоднородное распределение кремния в мат
рице и неодновременность появления графита в разных участках 
поверхности зазоров. С ускорением охлаждения, когда роль сег
регации кремния ослабляется, что отмечалось и при рассмотре
нии эвтектоидного распада, а на поверхности зазоров сразу же 
образуется сплошная графитная пленка, включения растут 
равномерно, не теряя при термоциклировании шаровидной 
формы.

Повышение температуры нагрева при термоциклировании, 
увеличивающее количество растворяющегося и выделяющегося 
графита, усиливает разбухание графитных включений и рост 
чугуна.

Формирование металлической матрицы серых и ковких чугу- 
нов при термоциклировании определяется условиями охлажде
ния. В зависимости от скорости охлаждения она становится фер- 
ритной, феррито-перлитной, перлитной, бейнитной или мартенсит- 
ной. Влияние степени переохлаждения на ход превращений ау- 
стенита рассматривалось в предыдущей главе. Следует лишь 
иметь в виду, что многократные нагревы чугуна уменьшают ус
тойчивость аустенита.
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Г л а в а  9
СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ 
ПРИ ДЕФОРМИРОВАНИИ 
И ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКЕ 
ЧУГУНА

30. СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ 
ПРИ ХОЛО Д Н О Й  ДЕФОРМ АЦИИ

Чугуны подвергают пластическому деформированию сравни
тельно редко. Оно применяется при горячей ковке и прокатке 
литых заготовок из высоколегированных железных инструмен
тальных сплавов ледебуритного класса и при деформационном 
упрочнении поверхности фасонного литья (например, при дро
беструйном наклепе). В обоих случаях напряжения превышают 
предел текучести и структура чугунов меняется.

Деформирование чугуна при комнатной температуре изменяет 
внешний вид кристаллов и их внутреннюю тонкую структуру. 
Наиболее наглядно это можно показать на ковких и серых чугу-

Рис. 343. Изменения структуры ковкого чугуна при 
деформировании, %: а — 0; 6 — 15; в — 40. Травление 

НИОз, X I 00

нах с однофазной матрицей (ферритной или аустенитной). В ис
ходном состоянии чугуны содержат равноосные различно ориен
тированные зерна твердого раствора и графитные включения. 
При пластическом деформировании зерна матрицы, удлиняясь и 
утоняясь, утрачивают изомерность и в соответствии с харак
тером деформирования приобретают форму волокон или дисков. 
Степень разориентации кристаллов при этом уменьшается. Ме
няется вид и графитных включений. В согласии с пластическим 
течением матрицы они также удлиняются и утоняются. На рис. 
343 показаны изменения структуры ферритного ковкого чугуна 
с увеличением степени деформирования.

Об изменениях внутри зерен матрицы можно судить, изучая 
распределение дислокаций, выявляемых при помощи ямок, обра- 
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зующихся при специальных методах электролитического и тепло
вого травления в местах выхода дислокаций на поверхность шли
фа. Если при обычном травлении выявляются лишь границы зе
рен (рис. 344,а), то после электролитического травления видны 
субграницы и дислокации (рис. 344,6, в).

Феррит и аустенит. Изменения внутризеренной структуры 
матрицы при холодном деформировании рассмотрим на кремни
стом феррите и Ее—Сг—№-аустените.

Основным механизмом пластической деформации кристаллов 
феррита и аустенита является скольжение. После самых слабых

Рис. 344. С труктура ферритной матрицы  чугуна после обыч
ного (а )  и электролитического травлен ия (б , в ) , Х 500  

(а и б —  одно и то ж е  место шлифа)

деформаций следы скольжения видны как одиночные полосы, со
стоящие из отдельных ямок травления (рис. 345,а). На этом 
этапе полосы скольжения представляют собой короткие скопле
ния дислокаций, задержанных у межзеренных и двойниковых 
границ и у препятствий внутри зерен. Расстояния между дисло
кациями у препятствий малы и ямки травления сливаются здесь 
в почти оплошные линии. Скольжение в феррите происходит по 
плоскостям (123), (110), (112), а в аустените — лишь по плоско
сти (111). С увеличением деформации число полос скольжения 
и число дислокаций в них растет (рис. 345,6). Кроме рядов, со
стоящих из отдельных ямок травления, появляются сплошные 
линии, пересекающие все зерно. Полосы скольжения, меняя на
правления, переходят и через границы зерен и двойников (рис. 
345, б, в). Все больше встречается скольжение по пересекаю
щимся плоскостям (рис. 345, в, г).

Помимо полос скольжения, в деформируемых кристаллах об
разуются двойники и складки. Особенно характерны они для 
феррита (рис. 346, а, 6). Двойники имеют вид тонких пластинок 
и формируются в плоскости (112). Деформация аустенита двой- 
никованием происходит при низких температурах и больших ско
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ростях деформирования; в этих условиях создается необходимый 
для двойникования уровень напряжений в аустените [108].

Двойникование феррита сильно осложняет картину деформа
ции. При взаимодействиях друг с другом, с границами зерен, с

Рис. 345. Следы деформации в кремнистом феррите (ввер
ху) и в аустените (внизу). Электролитическое травление,

Х 500

Рис. 346. Деформационные двойники в феррите. Электролитическое 
травление, Х 500

включениями графита двойники вызывают значительные пере
напряжения ,и локальные деформации матрицы. Там, где двой
ник ударяет в межзеренную границу, образуются сильно дефор
мированные факелообразные зоны, распространяющиеся в глубь 
зерна (рис. 347,а). Они состоят из многочисленных разветвлен- 
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ных линий скольжения, характерных для металлов с объемно- 
центрированной кубической решеткой. Судя по извилистости ли
ний, они образуются главным образом винтовыми дислокациями 
в результате либо прорыва лавины через границу, либо актива
ции дислокационных источников за границей.

При соударении двойников также возникает большая дефор
мация. Начинаясь у их стыка, она распространяется в виде се-

Рис. 347. Следы деформации в феррите. Электролити
ческое травление, Х 500

рий полос, сходных по виду с отраженными и преломленными 
лучами (рис. 347,6).

При взаимодействии двойников с препятствиями наблюдают
ся не только локальные деформации, но и трещинки. М еталло
графическое выявление их может быть осуществлено путем де
корирования графитом. Нагрев и охлаждение чугуна после де
формирования приводит к выделению графита в трещинах и они 
легко обнаруживаются под микроскопом. Графитные включения 
в трещинах в месте пересечения двойников друг с другом и с 
границей зерна показаны на рис. 346, г, в.

Деформация ферритной матрицы связана с содержанием 
кремния. Чем меньше концентрация кремния, тем легче 
развивается скольжение. Богатый кремнием феррит становится 
более жестким и при его деформировании увеличивается роль 
двойникования. Это проявляется и при неравномерном распре
делении кремния в матрице.

Перлит. При наличии в серых и ковких чугунах перлита пла
стическое деформирование матрицы затрудняется. Для начала 
и развития его требуются гораздо большие напряжения, о чем 
свидетельствует, например, повышение твердости чугуна при за 
мене феррита перлитом.

Колонии перлита, основу которых составляет феррит, дефор
мируются также скольжением, двойникованием и образованием 
складок [38]. Наличие в перлите цементитных прослоек затруд
няет процессы скольжения в ферритных слоях и приводит к об
разованию складок. При малых напряжениях скольжение начи
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нается в феррите и идет преимущественно вдоль слоев. В отдель
ных местах, число которых растет с увеличением напряжений, 
начинается и поперечное скольжение. Благодаря присутствию це
ментита дислокации заклиниваются, и это ведет к изгибу цемен- 
титных пластин, к формированию складок и зарождению трещин 
(рис. 348). Поперечное скольжение в феррите может приводить к 
сдвигам в цементите, ведущим к делению пластин на части 
(рис. 348,6). Цементитные пластины могут разрушаться в склад
ках и в местах наибольшего изгиба [121, 108]. Они могут, однако, 
и не разрушаться при изгибе (рис. 348, а, г). Деформируясь сов
местно с ферритом, цементит может быть более пластичным.

Цементит. Выявление дислокационной структуры перлитного 
цементита затруднительно ввиду тонкости строения колоний. Ин-

Рис. 348. Следы деформации в перлите: 
а , б  —  Х600; в, г  — Х1200. Т р а в л е н и е  1 -Ш 03.

тересная информация о поведении цементита при деформирова
нии получена при исследовании крупных кристаллов первичного 
и эвтектического цементита [108, с. 105]. Нередко цементит рас
сматривают как фазу, проявляющую лишь упруго-хрупкое пове
дение при холодном деформировании. При обычных методах ис
пытаний образцов растяжением или сжатием пластичность це
ментита трудно выявляется. Если, однако, пользоваться методом 
локального нагружения, удается вызвать в цементите значитель
ную пластическую деформацию и на холоду. На рис. 349, а— г 
показаны следы пластической деформации в первичном и эвтек
тическом карбиде белого чугуна. Деформация осуществляется 
скольжением. Чаще всего обнаруживается одна система сколь
жения, действующая в плоскости (001); возможны и две другие 
системы. Дислокации образуют короткие плоские скопления, ха
рактер распределения которых свидетельствует о трудностях по
перечного скольжения.

После некоторой деформации кристаллы цементита разруш а
ются. Растрескивание начинается обычно на границе зерен, но 
может начаться и внутри их. В первичном цементите трещины 
растут, как правило, без расщепления, что обусловлено, по-ви
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димому, слоистостью строения цементита. В ледебуритном цемен
тите обнаруживается много расщепленных трещин.

Образование трещин связано, по-видимому, с образованием 
в полосах скольжения мощных плоских скоплений дислокаций, 
что вызывает искривление и потерю устойчивости решетки в та
кой мере, что зарождаются трещины, лежащие в этих же плос
костях [228].

Как видно, из рис. 343, при холодной деформации чугуна зна
чительную деформацию испытывают и включения графита. Ме-

Рис. 349. Следы деформации в цементите. Тепловое травление,
X I  ООО

таллографических данных об изменении внутренней структуры 
графита, к сожалению, нет. На основании того, что он обладает 
слоистой структурой, можно предположить, что пластическое те
чение графита, как и цементита, происходит путем сдвига по ба
зисным плоскостям, для чего требуются сравнительно низкие 
скалывающие напряжения.

31. СТРУКТУРНЫЕ ИЗМЕНЕНИЯ 
ПРИ ГОРЯЧЕЙ ДЕФОРМ АЦИИ

Горячее деформирование происходит в условиях большой 
термической подвижности атомов и поэтому наряду с изменения
ми структуры и свойств, обусловленными деформацией кристал
лов, идут и восстановительные процессы — возврат и рекристал
лизация. При высоких температурах деформирования эти процес
сы устраняют следы деформации и восстанавливается поликри- 
сталлическая структура, характеризующаяся равноосностью зе
рен и малой плотностью дислокаций.

Феррит. Рассмотрим структурные изменения при горячем де
формировании на примере кремнистого феррита с 3,27% 51, ис
следованного в работе [220]. При температурах в интервале 
900— 1270 °С кристаллы феррита деформируются в основном в 
результате скольжения. Генерирующиеся при этом дислокации и 
точечные дефекты в процессе самой деформации и после нее ча
стично аннигилируют. Это происходит при встрече вакансий и
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междузлиевых атомов и при сближении дислокаций разного 
знака.

При осаждении вакансий на дислокационных ступеньках ста
новится возможным переползание дислокаций и их перестройка: 
они образуют ряды (стенки полигонов) в поперечном направле
нии скольжения. Сначала формируются короткие близко распо
ложенные друг к другу стенки. Разные моменты этой начальной 
стадии полигонизации показаны на рис. 350, а. Дальнейшая пере
стройка дислокаций состоит в том, что некоторые из стенок уд
линяются, а другие рассеиваются — их дислокации при помощи 
актов переползания и скольжения пристраиваются к длинным

Рис. 350. Структурные изменения при полигонизации и ре
кристаллизации кремнистого феррита. Электролитическое 

травление, XIООО

рядам. Этот процесс рассеивания дислокационных стенок назы
вают «рассыпанием» и «растворением». На этом этапе полиго
низации длина дислокационных стенок и расстояния между ни
ми увеличиваются (рис. 350,6). Происходящее при этом укруп
нение полигонов приводит к формированию субзеренной структу
ры (рис. 350,в). Рост субзерен происходит и путем миграции 
границы вследствие диффузионного потока атомов через грани
цу, обусловленного либо разной плотностью дефектов по обе сто
роны ее, либо ее кривизной и неравенством контактных углов, 
путем объединения соседних полигонов из-за рассыпания суб
границы.

В дальнейшем идет рекристаллизация и формируются отно
сительно крупные зерна феррита с малой плотностью дислока
ций (рис. 350,г). Рекристаллизация происходит в основном из-за 
диффузионной миграции границ, но в отдельных участках воз
можно объединение субзерен и вследствие рассыпания границ. 
Остатки таких границ можно видеть на рис. 350, г. Миграция гра
ниц при рекристаллизации может быть вызвана различием кон
тактных углов между зернами, кривизной границ, разной иска- 
женностью решетки и различием плотности дефектов в соседних 
зернах.
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Во время всех этих процессов плотность дефектов умень
шается, и при завершении рекристаллизации (рис. 350, г) она до
стигает уровня, .имевшегося в исходных недеформированных 
кристаллах. Форма зерен при этом также восстанавливается — 
вместо продолговатых образуются равноосные кристаллы.

Аналогичные структурные изменения происходят и при нагре
ве холоднодеформированного кремнистого феррита. Благодаря 
этим изменениям упрочнение, полученное при холодной деформа
ции, устраняется и кристаллы приобретают исходную пластич
ность.

Устранение следов деформации ведет к снижению свободной 
энергии сплава. Это снижение и является движущей силой рас-

Рис. 351. Структура горячедеформированного белого чугуна.
Травление IIN0.1, Х 200

смотренных выше процессов возврата и рекристаллизации дефор, 
мированного феррита.

Цементит. В условиях горячего деформирования значитель
ную пластичность проявляет и цементит. Как в доэвтектических, 
так и в заэвтектичееких чугу.нах цементитные пластины могут 
сильно изгибаться и утоняться без разрушения (рис. 351).

Горячая деформация цементита происходит односистемным 
скольжением но плоскостям, близким к плоскости спайности 
(001). Дислокации обнаруживаются в виде рядов плоских скоп
лений, направленных вдоль цементитных пластин (рис. 352,а). 
Лишь в местах большой концентрации напряжений (у трещин и 
неметаллических включений) встречается многосистемное сколь
жение и веерообразные скопления дислокаций.

При высоких температурах в деформированных кристаллах 
цементита обнаруживаются и признаки перестройки дислокаций; 
появляются короткие полигонизационные стенки, одни из них 
растут, а другие рассыпаются [267]. Дислокационные стенки на
правлены поперек цементитных пластин (рис. 352, б) и образуют 
замкнутые цепочки, ограничивающие субзерна (рис. 352,в). 
Раньше всего они появляются в наиболее напряженных обла
стях. С удлинением высокотемпературной выдержки субзерна ук
рупняются (рис. 352,г). Рост происходит главным образом вслед
ствие миграции границ (рис. 352,(3). Этот процесс заметен лишь
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Рис. 352. Структурные изменения в цементите при полигонизации и ре
кристаллизации. Тепловое травление, ХЮОО

при температурах выше 900°С. Эта температура составляет 0,6— 
0,65 от абсолютной температуры плавления цементита (для ме
таллов, согласно соотношению А. А. Бочвара, она равна 0,35— 
0,45 ГПЛ°К). Из этого следует, что сильные ковалентные связи, 
характерные для карбидов, существенно затрудняют собиратель
ную рекристаллизацию.

Как изменяется при нагреве структура графита деформиро
ванного чугуна, не известно. Заметных -изменений -внешнего вида 
деформированных графитных включений не происходит.

32. ВИДЫ ТЕРМИЧЕСКОЙ  
ОБРАБОТКИ ЧУГУНА

Из многочисленных видов термической обработки наиболь
шее применение для чугунного литья получили отжиг, нормали
зация, закалка и отпуск. Технология указанных обработок-рас
сматривается в специальных монографиях [269]. Здесь отмечает
ся лишь характер структурных изменений чугуна, связанных с 
термической обработкой.

Отжиг, характеризующийся нагревом до определенной темпе
ратуры, выдержкой при ней и медленным охлаждением, часто 
применяется для графитизации чугунных отливок частично или 
полностью отбеленных при кристаллизации.

Графитизирующий отжиг лежит в основе производства ков- 
кового чугуна. В этом случае используются доэвтектические ма
локремнистые (~ '1 %  Э!) чугу-ны. В исходном состоянии они 
полностью отбелены, их структура состоит из перлита, вторично
го и эвтектического цементита (см. рис. 228,6).

Режим графитизирующего отжига меняется в зависимости от 
того, какая требуется матрица — ферритная или перлитная (с 
пластинчатым либо сфероидизированным цементитом). При изго
товлении ковких чугунов с ферритной матрицей применяют пол
ный двухстадийный графитизирующий отжиг (рис. 353, кривая 
Б Ж З И Л У ). Во время нагрева белого чугуна до температуры Тв 
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сохраняется исходная перлито-цементитная структура. При про
хождении критического интервала В Д  перлит переходит в аусте- 
нит. При нагреве до температуры Тж ( ~ 950 °С) в аустените рас
творяется часть вторичного цементита. При выдержке (интервал 
Ж З)  чугуна при температуре Тж ('первая стадия графитизирую- 
щего отжига) распадается весь имеющийся при этой температу
ре цементит и структура становится аустенито-графитной.

Ферритизация матрицы достигается во второй стадии графи- 
тизации в период ИЛ. Подбирается такая максимально возмож-

а

Рис. 353. Схемы 
термической обра
ботки чугуна: от
жига (а), закалка 
и отпуска (б) и 

изотермической 
закалки (в)

ная скорость охлаждения в интервале температур Т И—Т л , при 
которой эвтектоидный распад происходит без образования^ пер
лита, а лишь в результате реакции А — >-Ф + Г . Эвтектоидный гра
фит при этом наслаивается на имеющихся графитных включени
ях, а аустенитная матрица заменяется ферритной (см. рис. 
267,г). После этого необходимости в медленном охлаждении нет, 
в интервале ЛУ  ферритный ковкий чугун охлаждается, не испы
тывая структурных изменений.
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Медленное охлаждение в критическом интервале А\ иногда 
заменяют длительной .выдержкой Н Л  при субкритической Темпе
ратуре Тн • В этом случае ферритизация матрицы чугуна Проис
ходит путем графитизации перлитного цементита, образовавше
гося при охлаждении в интервале ИН.

Ковкий чугун с матрицей в виде пластинчатого перлита (см. 
рис. 271,6) получается при исключении второй стадии графити
зации. При непрерывном охлаждении, характеризуемом кривой 
З Н О ,  аустенит превращается в основном в перлит, степень диф- 
ференцировки которого определяется скоростью охлаждения. 
Матрица ковкого чугуна в виде зернистого перлита получается 
при субкритической выдержке HP. Пластины перлитного це
ментита, полученные в интервале температур Ти -—Тн , делятся и 
сфероидизируются во время выдержки HP. При дальнейшем ох
лаждении до комнатной температуры (участок PC) структура не 
меняется.

Графитизирующий отжиг применяется и для устранения от- 
бела отливок из серого чугуна. Д ля этой цели обычно использу
ют одностадийный отжиг по режиму Б Ж З О  (рис. 353). Темпера
тура отжига Тж в этом случае ниже (~ 8 5 0 °С ) и выдержка ко
роче, поскольку серые чугуны содержат больше кремния, чем 
ковкие, и цементит графитизируется легче. В результате отжига 
отбел устраняется и матрица становится перлитной или пер- 
лито-ферритной (см. рис. 271,а, в), что определяется содержани
ем кремния и скоростью охлаждения в интервале З Н .

Широко применяется в чугуннолитейном производстве релак
сационный отжиг для ослабления внутренних напряжений, воз
никающих в отливках при охлаждении после затвердевания. Гра
фик его показан на рис. 353 (кривая Б Е К П ) .  Производится он 
при субкритических температурах, лежащих в интервале 400— 
650 °С. Релаксация осуществляется путем пластических актов, 
происходящих при повышенных температурах под воздействием 
имеющихся в матрице напряжений. При этом идут и процессы 
полигонизации и рекристаллизации (см. рис. 350). При релак
сационном отжиге могут происходить сфероидизация и графити- 
зация цементита. Степень изменения при этом структуры мат
рицы определяется составом и исходным состоянием чугуна, 
температурой и длительностью отжига.

Нормализация — термическая обработка, включающая в себя 
нагрев чугуна до температур выше верхней границы А 12 крити
ческого интервала (обычно до 850—900 °С), небольшую выдерж
ку и охлаждение на воздухе. Ее можно характеризовать кривой 
Б Ж З О  (рис. 353), если принять, что скорость охлаждения на эта
пе 3 0  соответствует воздушному охлаждению.

Цель нормализации чугунных отливок — повышение прочно
сти и твердости путем уменьшения количества феррита и увели
чения доли перлита в структуре.
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При нагреве до 850—900°С в температурном интервале 
Тв—Г ж происходит аустенитизация и науглероживание матрицы. 
При выдержке аустенит повсеместно приобретает слегка заэвтек- 
тоидный состав. Если отливки невелики и содержание кремния 
в них невысокое, то при воздушном охлаждении эвтектоидная ре
акция А— >-Ф + Г происходит в незначительной мере и основная 
часть аустенита испытывает перлитное превращение; твердость и 
прочность матрицы после нормализации повышаются.

Д ля крупных отливок и высоких концентраций кремния ох
лаждения на воздухе недостаточно для задержки эвтектоидного 
распада А — >Ф + Г . В этом случае нормализация не дает ж ела
тельного эффекта: доля перлита в матрице может не увеличить
ся и твердость не повышается.

Закалка и отпуск (улучшение)  позволяют добиться большего 
упрочнения чугунных отливок, чем нормализация. Схема улучше
ния чугуна показана на рис. 353,6. Температура аустенизации 
Тв обычно на 40—60 град превышает Л )2. После выдержки при 
этой температуре аустенитная матрица приобретает слегка за- 
эвтектоидный состав. При охлаждении (участок ДЕ)  в закалоч
ной -среде (масло или вода) эвтектоидный распад подавляется, 
аустенит переохлаждается до температуры начала мартенситного 
превращения (точка М ) и в интервале МЕ  превращается в мар
тенсит (см. рис. 295, в). Некоторая доля аустенита, увеличиваю
щаяся с повышением температуры закалки, остается непревра- 
щенной.

Закаленный чугун подвергают отпуску при 350—650 °С. Ши
роко варьируется и выдержка {ИЛ  на рис. 353, б ) .

Как указывалось выше, мартенсит является пересыщенным 
твердым раствором углерода в a-Fe. При отпуске он распадается 
с образованием карбидных частиц разной дисперсности. С повы
шением температуры и длительности отпуска выделяются более 
крупные кристаллы карбида (или коалеецируют) и твердость 
чугуна падает. Феррито-карбидную матрицу, полученную в ре
зультате отпуска, называют трооститной (Г#  ~300-^450°С ) 
или сорбитной (7’я> 4 5 0 °С ). Однако указать четкую границу 
между трооститом и сорбитом невозможно, так как дисперсность 
карбидных частиц меняется непрерывно с повышением темпера
туры и длительности отпуска.

При отпуске происходят изменения и кристаллов а-раствора. 
Они обедняются углеродом по мере выделения и укрупнения кар
бидных частиц, степень тетрагональное™ раствора при этом 
уменьшается, происходит аннигиляция дефектов, полигонизация, 
а при повышенных температурах и рекристаллизация.

Отпуская чугун при температурах, близких к А п , можно по
лучить матрицу, состоящую из равноосных зерен феррита и сфе- 
роидизированных кристаллов цементита, аналогичную зернисто
му перлиту.

Д ля упрочнения чугунного литья широко применяется изотер
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мическая закалка (рис. 353,в). Нагрев под закалку производит
ся обычно до температур, слегка превышающих Л 12. После не
большой выдержки В Д  чугун быстро охлаждают до температуры 
Тл  и выдерживают в течение периода Л И ,  а затем охлаждают 
обычно на воздухе ( И И ) .  При обработке по этому режиму про
исходят следующие структурные изменения чугуна. Нагрев на 
участке БВ  приводит к аустенитизации матрицы. При охлажде
нии чугуна от температуры Т д  превращения ауетенита тормо
зятся вплоть до температуры изотермической ванны Тд.  Эту 
температуру на практике изменяют от 500 °С до точки М н , в за
висимости от уровня необходимой твердости. Чаще всего исполь
зуют температуры в пределах 250—400 °С. Во время выдержки 
Л И  аустенит превращается в бейнит. После того, как основная 
часть матрицы становится бейнитной, чугун охлаждают. В ко
нечной структуре изотермически обработанных чугунных отли
вок, кроме бейнита, обнаруживается немного остаточного аусте- 
нита и мартенсита. Твердость, прочность и износоустойчивость 
чугуна с такой структурой выше, чем улучшенного чугуна со 
структурой сорбита и троостита отпуска.
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И зд а те л ь с тв о  « М е та л л у р ги я » , М о с кв а  Г-34 , 2-й О б ы д е н с к и й
п е р ., 14.
М о с к о в с к а я  ти п о гр а ф и я  №  21 Г л а в п о л и гр а ф п р о м а  К о м и те та

по п еч ати  при С о в е те  М и н и стр о в  С С С Р , М о с к в а , 88 , У гр е ш 

с к а я , 12.


